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Kurzfassung

Der Schwerpunkt dieser Arbeit lag auf der Entwicklung von VerschleiRschutzschichten mit
integrierter Sensorfunktionalitat zur beriihrungslosen Erfassung von Anderungen der
Schichteigenschaften in Echtzeit mittels hochfrequenter elektromagnetischer Wechselfelder.
Dazu wurde das Schichtkonzept von nanoskaligen Viellagenschichten mit einstellbaren
Eigenschaftsprofilen bestehend aus TiN Hartstofflagen und ferromagnetischen Fe-Co-Hf-N
Funktionslagen verfolgt und die Sensorfunktionalitat in Hinblick auf Dehnung, Temperatur-
anderung und Materialabtrag charakterisiert.

Die Abscheidung der Viellagenschichten erfolgte mittels der Hochleistungskathoden-
zerstaubung in reaktiver Ar/No-Prozessgasatmosphare. Anschliel3end wurden die Schichten
fur eine Stunde in einem externen statischen Magnetfeld bei Temperaturen von T =400 °C
bzw. T =600 °C im Vakuum konditioniert, um eine uniaxiale Anisotropie in der Ebene der
Funktionslagen zu induzieren sowie Eigenspannungen abzubauen. Die Schicht-
charakterisierung erfolgte hinsichtlich der Konstitution und Mikrostruktur sowie der
magnetischen und mechanischen Eigenschaften. Anhand einer systematischen Variation
der Doppellagenanzahl n und des magnetischen Schichtanteils Vimag/Vges Wurde der Einfluss
der Grenzflaichen sowie des ferromagnetischen  Volumenanteils auf die
Schichteigenschaften gezielt untersucht. In Viellagenschichten mit n < 28 gelang es, eine
uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene zu induzieren. Gleichzeitig besalien diese
Schichten weichmagnetische Eigenschaften und eine hohe Sattigungspolarisation, was in
Grenzfrequenzen von Uber 2 GHz und hohen Anfangspermeabilitaten ber 200 resultierte.
Des Weiteren wiesen diese Schichten nach der Konditionierung Hérten im Bereich der TiN
Referenzschicht und sehr geringe Eigenspannungen auf. Bei Erh6hung des magnetischen
Volumenanteils lieRen sich die erzielten magnetischen Hochfrequenzeigenschaften bis zu
einem magnetischen Volumenverhéltnis von Vmag/Vges = 0,51 beibehalten. Insgesamt
konnten somit in Viellagenschichten mit n < 28 und Vmag/Vges < 0,51 geeignete mechanische
und magnetische Eigenschaften vereint werden. Dariber hinaus wurde die
Oxidationsbesténdigkeit der Viellagenschichten durch die Verwendung einer Ti-Al-N
Decklage anstelle der TiN Decklage von 600 °C auf 800 °C heraufgesetzt.

Zur Charakterisierung der Sensorfunktionalitat wurde der Einfluss von mechanischen
Spannungen, Volumen- und Temperaturédnderungen auf die statischen und dynamischen
magnetischen Eigenschaften untersucht. Mechanisch in der Schicht induzierte Zug- oder
Druckspannungen flihrten zu einer Verschiebung der Grenzfrequenz zu niedrigeren bzw.
héheren Frequenzen, wohingegen eine Temperaturerhbhung der Schicht zu einer
Verschiebung zu kleineren Grenzfrequenzen fuhrte. Eine Verringerung der Gesamtdicke der
magnetischen Lagen, realisiert durch Materialabtrag mittels Plasmaétzens, resultierte in
einer dem Ausgangsvolumen gegenuber reduzierten Messsignalintensitat. Somit konnte
eine lineare Abnahme der experimentell bestimmten Sattigungspolarisation mit sinkender
magnetischer Gesamtdicke bezogen auf die Ausgangsschicht beobachtet werden. Die



Grenzfrequenz zeigte erwartungsgemalfd keine Abh&angigkeit von einer Reduzierung der
magnetischen Gesamtdicke.

In dieser Arbeit ist es gelungen, mechanisch induzierte Schichtspannungen als auch
Temperaturerh6hungen der Schicht Uber eine Verschiebung der Grenzfrequenz bei einer
Schrittweite von Ag, =4,8 MPa bzw. AT =25°C zu detektieren. Eine modellhafte
Beschreibung der spannungs- und temperaturabhangigen Resonanzfrequenz ermoglichte
es, Aussagen uUber die Schichteigenschaften aus der Messung der Grenzfrequenz
abzuleiten.



Abstract

The main research of this work based on the development of wear resistant coatings with an
integrated sensor function to detect in-situ film property changes via contactless high
frequency electromagnetic fields. For this purpose, the concept of nanoscaled multilayer thin
films consisting of TiN hard material layers and ferromagnetic Fe-Co-Hf-N functional layers
with adjustable properties was used, and the sensor functionality was characterized with
regard to strain, temperature changes and material removal.

The multilayer films were deposited by means of reactive magnetron sputter deposition in an
Ar/Nz-atmosphere. Subsequently, the films were annealed in vacuum for one hour in an
external static magnetic field at temperatures of T =400 °C or T = 600 °C, in order to induce
a uniaxial anisotropy field in the film plane and to reduce residual stresses. Afterwards, the
multilayer films were investigated with regard to their chemical composition and
microstructure as well as their magnetic and mechanical properties. The influence of
interfaces and ferromagnetic phase fraction on the film properties has been studied by a
systematically variation of the number of bilayers n and of the magnetic volume fraction
Vmag/Vges, respectively. An in-plane uniaxial anisotropy field could be induced in multilayer
films with n < 28. Furthermore, these films offered soft magnetic properties and a high
saturation magnetization resulting in cut-off frequencies above 2 GHz along with high initial
permeabilities above 200. Also high hardness in the range of the TiN reference thin film, and
low residual stresses could be achieved in these multilayer films after annealing. With
increasing magnetic volume the high frequency magnetic properties were maintained up to a
magnetic volume fraction of Vmag/Vges = 0.51. Therefore, suitable mechanical and magnetic
properties were combined in multilayer films with n < 28 and Vmag/Vges < 0.51. Additionally,
the oxidation resistance of the multilayer films has been increased from 600 °C to 800 °C by
using a Ti-Al-N top layer instead of the TiN top layer.

The influence of mechanical stress, volume and temperature changes on the static and
dynamic magnetic properties was investigated in order to characterize the sensor
functionality of the multilayer films. Mechanically induced tensile or compressive film stress
led to a shift of the cut-off-frequency towards lower or higher frequencies, respectively,
whereas a temperature increase of the films resulted in a shift of the cut-off-frequency to
smaller frequencies. A reduction of the total ferromagnetic layer thickness due to plasma
etching led to a decrease of the measuring signal intensity compared to the original signal.
Consequently, a linear decrease of the saturation polarization with decreasing total
ferromagnetic layer thickness could be observed with respect to the initial sample. As
expected, the cut-off frequency showed no dependence on the reduction of the total
ferromagnetic layer thickness. It was possible to detect mechanically induced film stress and
an increase in the film temperature by a shift of the cut-off frequency with a step size of
Ao, = 4.8 MPa and AT =25 °C, respectively. A theoretical description of the stress and
temperature dependent resonance frequency was used to derive information about the film
properties from the measurement of the cut-off-frequency.
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1 Motivation und Zielsetzung

Im Maschinenbau eingesetzte Bauteile und Werkzeuge sind wahrend des Betriebs oft hohen
mechanischen und thermischen Belastungen ausgesetzt, die zum Verschleil3 fuhren
kénnen. Dieser ist verantwortlich flir Lebensdauer- und Standzeitverkiirzungen, geringere
Produktivitat und héhere Kosten. Oberflachenschutzschichten dienen der Verbesserung der
VerschleiBbestandigkeit und werden industriell mittels der chemischen Gasphasen-
abscheidung (Abk.: CVD, engl.: chemical vapour deposition), oder mithilfe der
physikalischen Gasphasenabscheidung (Abk.: PVD, engl.: physical vapour deposition)
aufgebracht. Insbesondere bei den PVD-Verfahren wird neben dem etablierten
Lichtbogenverdampfen vermehrt die Hochleistungskathodenzerstaubung eingesetzt.

Die Lebenszeit eines Bauteils oder Werkzeugs und damit seine Wirtschaftlichkeit werden
durch Verschlei3schutzschichten erhéht. Der Zustand der Bauteil- oder Werkzeugoberflache
in Bezug auf Materialabtrag durch Verschleil3, Deformation und Temperatur ist wahrend des
Einsatzes aber oft nicht direkt zuganglich. Daher ist es ublich, Wartungsintervalle basierend
auf Erfahrungswerten durchzufiihren. Diese oft zeit-, material- und kostenintensive
Uberwachung lieBe sich mithilfe einer VerschleiRschutzschicht mit integrierter
Sensorfunktion zur berthrungslosen und kontinuierlichen Bestimmung der Schicht-
eigenschaften in Bezug auf Deformation, Temperatur und Materialabtrag wéahrend des
Einsatzes optimieren, was die Wirtschaftlichkeit und die Betriebssicherheit erh6hen wirde.

Daher wird in dieser Arbeit der Ansatz von Verschleil3schutzschichten mit integrierter
Sensorfunktion zur beriihrungslosen Erfassung von Anderungen der Schichteigenschaften
in Echtzeit verfolgt. Ferromagnetische Eigenschaften zeigen eine Dehnungs- und
Temperaturabhangigkeit und sind deswegen fir die Detektion thermomechanischer
Eigenschaftsédnderungen gut geeignet. Ein weiterer entscheidender Vorteil ist, dass sich
ferromagnetische Eigenschaften aufgrund ihrer hohen magnetischen Permeabilitat
berthrungslos mittels Spulen oder Hochfrequenzsignalen auslesen lassen. Insbesondere
andern sich die Hochfrequenzeigenschaften, wie beispielsweise die frequenzabhangige
Permeabilitat, bei Dehnung und Temperaturdnderungen. Zur Realisierung einer
Schutzschicht mit integrierter sensorischer Funktion werden in dieser Arbeit erstmalig harte
TiN Lagen mit ferromagnetischen Fe-Co-Hf-N Lagen in einem Viellagenverbund kombiniert
und hinsichtlich ihrer Sensorfunktionalitét charakterisiert. Frihere Konzepte zur Kombination
von mechanischen und ferromagnetischen Eigenschaften basierten auf der Verwendung
von FeCol/TiN Viellagenschichten [1], [2]. Zur Herstellung der Viellagenschichten wird die
Hochleistungskathodenzerstaubung verwendet, da diese Methode viele Vorteile bietet.
Beispielsweise lassen sich das Schichtwachstum und die Mikrostruktur Gber die Einstellung
der Prozessparameter modifizieren, sodass gezielt Einfluss auf die Schichteigenschaften
genommen werden kann. Darliber hinaus lassen sich verschiedene Materialien mit den
unterschiedlichsten Eigenschaften in einem Viellagenverbund kombinieren. Die
Abscheidung der Materialen lasst sich dabei unabhéngig voneinander kontrollieren, sodass
im Viellagenverbund zielgerichtet Lagenstrukturen im Nanometerbereich eingestellt werden
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konnen. Auch die hohe Anzahl an Lagengrenzflachen kann die Eigenschaften des
Viellagenverbundes positiv beeinflussen.

In dieser Arbeit sollen multifunktionale Viellagenschichten mit kombinierten Schutz- und
Sensoreigenschaften hergestellt und die Sensorfunktionalitat im Hinblick auf Dehnung,
Temperaturdnderung und Materialabtrag untersucht werden. Die Kombination der beiden
Werkstoffe TiN und Fe-Co-Hf-N in einem Viellagenverbund zur Realisierung
ferromagnetischer Sensorschutzschichten fiir die berthrungslose Erfassung von Schicht-
eigenschaftsanderungen soll erstmalig im Rahmen dieser Doktorarbeit durchgefihrt werden.
Die Vorgehensweise zur Umsetzung der Ziele gliedert sich in zwei Ubergeordnete
Meilensteine. Zunachst sollen TiN Hartstofflagen und ferromagnetische Fe-Co-Hf-N Lagen
in einem Fe-Co-Hf-N/TiN Dunnschichtviellagenverbund kombiniert und die Zusammenhange
zwischen Konstitution und Mikrostruktur mit den erzielten mechanischen und magnetischen
Eigenschaften werkstoffwissenschaftlich untersucht werden. Aus diesen Ergebnissen sollen
materialwissenschaftliche Erkenntnisse (ber die Herstellung von Viellagenfunktions-
schichten fur die Hochfrequenz-Sensorik gewonnen werden.

Der zweite Meilenstein besteht in der Charakterisierung der Sensorfunktion der optimierten
Viellagenschicht. Anhand der Abhé&ngigkeiten des ferromagnetischen Resonanzverhaltens
von mechanisch induzierten Schichtspannungen, Anderungen des Schichtvolumens und der
Schichttemperatur soll die Sensorfunktionalitat nachgewiesen werden. Dazu sollen die
magnetischen Eigenschaften mit den entsprechenden externen EinflussgréRen korreliert
werden. Eine modellhafte Beschreibung der spannungs- und temperaturabhéngigen
Resonanzfrequenz soll es schlieBlich ermoglichen, Aussagen lber Anderungen der
Schichteigenschaften aus der Messung der Resonanzfrequenz abzuleiten.
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Die Entwicklung neuartiger Schichtwerkstoffe fur die berihrungslose Sensorik von
VerschleiRschutzschichten  basierend auf  Anderungen der  ferromagnetischen
Schichteigenschaften erfordert grundlegende Kenntnisse in den Bereichen des statischen
und dynamischen Magnetismus, der Materialentwicklung und der Herstellung dunner
Schichten, die in diesem Kapitel vorgestellt werden.

2.1 Magnetismus von Festkorpern

Zur Beschreibung eines Magnetfeldes dienen die magnetische Feldstéarke ﬁm und die

magnetische Flussdichte B, wobei beide GroRen im Vakuum tber die magnetische
Feldkonstante u, miteinander verknipft sind

Erfahrt Materie eine Magnetisierung M im auReren Feld H,,, so erweitert sich Gleichung
(2.1) zu

B = po(f + ). (2.2)

Die Magnetisierung M setzt sich aus der Anzahl N, der magnetischen Dipolmomente m pro
Volumen V zusammen

M =mim (2.3)
|4

Fur schwache bis mittlere Feldstarken besteht ein linearer Zusammenhang zwischen
Magnetisierung und au3erem Feld

M= Xﬁm =W —1)- ﬁm! (2.4)

wobei die Proportionalitatskonstante x als magnetische Suszeptibilitat und p, als relative
magnetische Permeabilitat bezeichnet wird. Die magnetische Suszeptibilitédt definiert die
Starke und Richtung der Magnetisierung eines Materials in Abhéngigkeit des aufleren
Feldes. Hinsichtlich der magnetischen Eigenschaften von Festkorpern kann folgende
Klassifizierung vorgenommen werden:

o Diagmagnetismus (—1 < y < 0): Durch die Wirkung eines externen Feldes werden
magnetische Momente im Festkorper induziert, welche eine endliche Magnetisierung
hervorrufen. Die induzierten magnetischen Momente sind dem auf3eren Magnetfeld
entgegengerichtet (Lenzsche Regel).

e Paramagnetismus (0 < y < 1072): Bereits vorhandene magnetische Momente
werden im externen Feld ausgerichtet, woraus eine in Feldrichtung orientierte
Magnetisierung resultiert.

o Kollektiver Magnetismus (y >> 0): Ohne &ulReres Feld ist die Magnetisierung von
Dia- und Paramagneten gleich Null. Materialien mit einer spontanen Magnetisierung
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weisen auch in Abwesenheit eines externen Feldes einen kollektiven Magnetismus
auf. Abhangig von der Orientierung der magnetischen Momente bezeichnet man ein
Material als ferro-, ferri- oder antiferromagnetisch.

Das magnetische Moment eines Ferromagneten entsteht durch eine spontane parallele
Ausrichtung der magnetischen Momente. Verantwortlich dafir ist die quantenmechanische
Austauschwechselwirkung zwischen Elektronen mit Uberlappender
Aufenthaltswahrscheinlichkeit. Das Stoner-Kriterium [3]

1-D(Ep) > 1 (2.5)

liefert eine Bedingung fur die ferromagnetische Ordnung delokalisierter Elektronen. Der
Stoner-Parameter | ist ein Mal3 flir den Energiegewinn eines Elektrons durch die parallele
Ausrichtung der Spins und D (E) ist die elektronische Zustandsdichte bei der Fermienergie.
Bei Raumtemperatur wird das Kriterium nur von den 3d-Metallen Fe, Co und Ni erflillt, die
als einzige Reinelemente ferromagnetisch sind. Des Weiteren liefert das Stoner-Kriterium
die Temperatur, bei der die spontane Magnetisierung verschwindet. Oberhalb dieser
Ubergangstemperatur T, welche Curie-Temperatur genannt wird, liegt paramagnetisches
Verhalten vor. In Abbildung 2-1 ist der gesamte Temperaturverlauf der Magnetisierung bis
zur Curie-Temperatur gezeigt, der qualitativ durch die Molekularfeldtheorie beschrieben
wird. Bei tiefen Temperaturen dominiert die Austauschwechselwirkung, sodass die Spins
parallel ausgerichtet sind und die Magnetisierung maximal ist. Durch eine
Temperaturerh6hung nimmt die thermische Energie zu, die der parallelen Ausrichtung der
Spins entgegenwirkt. Dominiert die thermische Energie Uber die Austauschenergie, kann die
parallele Ausrichtung der Spins nicht aufrechterhalten werden und die spontane
Magnetisierung verschwindet bei Te.

M(T)
M(0)

1

0,5

T
Te

Abbildung 2-1: Darstellung der temperaturabhangigen Magnetisierung M(T) normiert auf die
Magnetisierung M(0) bei 0 K fir Nickel, nach [3]. Die Temperatur T ist auf die Curie-Temperatur T
normiert. Der Verlauf der spontanen Magnetisierung wird qualitativ durch die Molekularfeldtheorie
beschrieben.

Makroskopisch betrachtet besitzt ein ferromagnetischer Festkdrper aber Bereiche gleicher
Magnetisierung, die als Domanen bezeichnet werden. Der Ubergangsbereich zwischen
Magnetisierungen unterschiedlicher Orientierung wird Domanenwand genannt. Je nach
Drehung der magnetischen Momente beim Ubergang von einer Domane zur n&chsten
unterscheidet man zwischen Bloch- und Néel-Wanden. Erfolgt der Ubergang durch Rotation
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um eine Achse senkrecht zur Domé&nenwand, spricht man von einer Bloch-Wand. Erfolgt die
Drehung der Magnetisierung stattdessen planar zur Magnetisierung in den Doméanen,
spricht man von einer Néel-Wand.

Fur die Ausbildung einer Domé&nenwand muss Energie aufgebracht werden. Eine
Verkleinerung der Doméanen minimiert hingegen die Streufeldenergie und damit die
Entmagnetisierungsenergie  (siehe  Abschnitt 2.1.1.4), sodass sich in einem
ferromagnetischen Material eine geschlossene Doménenstruktur ausbildet.

>
+H+++H+++ L
------- R s
e

Abbildung 2-2: Reduzierung der Streufeld- und Entmagnetisierungsenergie in einem
ferromagnetischen Kristall durch Bildung einer geschlossenen Doméanenstruktur.

2.1.1 Magnetische Anisotropie

Der Magnetisierungszustand eines idealen einkristallinen ferromagnetischen Festkdrpers
wird Uber die Minimierung der freien magnetischen Energie bestimmt. Dabei kdnnen
unterschiedliche Kristallrichtungen verschiedene Energiebetrage besitzen. Die Richtung mit
der niedrigsten Energie wird als leichte Achse bezeichnet, diejenige mit der hochsten als
schwere Achse. Zur Drehung der Magnetisierung aus der Vorzugsrichtung wird Energie
bendtigt (Anisotropie-Energie). Im Folgenden werden die verschiedenen Anisotropie-Arten
vorgestellt.

2.1.1.1 Magnetokristalline Anisotropie

Als magnetokristalline  Anisotropie versteht man die Richtungsabhangigkeit der
Vorzugsrichtung der Magnetisierung gegentiber den Kristallachsen. Die Ursache der
magnetokristallinen Anisotropie liegt in der Spin-Bahn-Wechselwirkung, durch die die Spin-
Richtung an das Bahnmoment gekoppelt ist. Deshalb kann das Kristallgitter Gber die Spin-
Bahn-Kopplung die Richtung der Spins beeinflussen. Infolgedessen ist die Gesamtenergie
von der Orientierung der Spins relativ zu den Kristallachsen abhangig. Man erhalt fir die
Energie pro Volumen fir einen kubischen Kristall [4]

fx = Ki(a?a? + a2a? + a?a?) + Kya?a2a?+ (2.6)

a; bezeichnen die Richtungskosinusse des Magnetisierungsvektors in Richtung i=1, 2, 3.
Die Konstanten Ki, K> werden erste und zweite Kristallanisotropiekoeffizienten genannt. Aus
der richtungsabhangigen magnetokristallinen Energie ergibt sich das magnetokristalline
Anisotropiefeld Hg, dessen Starke durch die GroRRe der Kristallanisotropiekoeffizienten
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bestimmt wird. Das Vorzeichen und die relative GroRe der Anisotropiekoeffizienten
zueinander entscheiden Uber die Richtung der leichten Achse. Die magnetokristalline
Anisotropie lasst sich somit Uber ein magnetokristallines Anisotropiefeld ausdriicken,
welches linear von dem mittleren Anisotropiekoeffizienten (K1) abhangt [4]

HK — 2(K1) _ 2(Kq) (27)

Uo'Ms Js
Ms, beziehungsweise Js, bezeichnet die Sattigungsmagnetisierung oder
Sattigungspolarisation. Die Kristallanisotropie nano- und polykristalliner Materialien, deren
KorngroRe D kleiner als die ferromagnetische Austauschlénge Lauws ist, ist von der
Kristallitgrof3e abhangig. Somit lassen sich bestimmte magnetische GrofRen, wie zum
Beispiel das Koerzitivfeld, tber die Korngrof3e beeinflussen (siehe Abschnitt 2.1.3.2).

2.1.1.2 Magnetoelastische Anisotropie

Eine durch Dehnung hervorgerufene Gitterdeformation verursacht aufgrund der Spin-Bahn-
Kopplung eine Anderung der Kristallenergie fi, wie im vorherigen Abschnitt gezeigt wurde.
Dieser Energiebeitrag wird als magnetoelastische Energie fme bezeichnet. Gleichzeitig
entsteht durch die Dehnung ein zusatzlicher Energiebeitrag, die elastische Energie des
Kristalls f.. Flr einen kubischen Kristall gilt fir die elastische und magnetoelastische freie
Energie pro Volumen [4]

1 1
f. = EEM(E)%X +efy + e2,) + ZE‘“'(E’%Y + &g, + e%) + Elz(syyszz + ExxEzz + ExxEyy) (2.8)

fme = By (afexy + adeyy, + ade,,) + Bo(ay ey, + apasey, + aza; &) (2.9

Die elastische Energie des Kristalls ist somit eine Funktion der Dehnungen ¢;; und der
Elastizitatsmoduli E; in Richtung 1i,j=x,y,z. Die Groen B;, B werden als
magnetoelastische Konstanten bezeichnet, da sie die Kopplung zwischen fne und der
Dehnung angeben.

Zur phanomenologischen Beschreibung werden anstatt der magnetoelastischen Konstanten
sogenannte Magnetostriktionskonstanten A,4¢, 4111 [4]

—_2_ B 2.10

1100 "~ 3(Ey1-E1p) ( )
1B

by =~ L 2.11)

verwendet, da diese im Experiment leichter zugénglich sind. Mit ihrer Hilfe lassen sich die
durch eine spontane Magnetisierung hervorgerufenen relativen Langenanderungen entlang
der [100]- und [111]-Richtung eines kubischen Kristalls ausdrticken.

Da eine elastische Dehnung nach dem Hookeschen Gesetz mit einer mechanischen
Spannung verknUpft ist, lasst sich die magnetoelastische Energie auch als Funktion einer
mechanischen Spannung ausdriicken. Fur ein polykristallines, ferromagnetisches Material
lasst sich anstatt der Magnetostriktionskonstanten eine
Sattigungsmagnetostriktionskonstante A,  angeben. Man erhdlt fir die freie
magnetoelastische Energiedichte unter Einwirkung einer homogenen mechanischen
Spannung o [4]
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fine = —%Asa cos? . (2.12)

Anhand wvon Gl (2.12) lasst sich erkennen, dass fir eine gegebene
Sattigungsmagnetostriktionskonstante Ag das Energieminimum von fne vom Winkel 6
zwischen dem Magnetisierungsvektor und der Spannungsrichtung abhangt. Somit wird die
Orientierung der Magnetisierung Uber das Energieminimum definiert. Flr Zugspannungen
(o > 0) und Ag > O stellt sich der Magnetisierungsvektor parallel zur Spannungsrichtung ein
(6 =0). Im Falle von Druckspannungen (o < 0) ergibt sich stattdessen eine senkrechte
Ausrichtung von M zur Spannungsachse (6 =90°). Somit wird deutlich, dass die
magnetoelastische Energie eine uniaxiale magnetoelastische Anisotropie mit dem effektiven
Anisotropiekoeffizienten Kme = 3/2:A5- ¢ hervorruft. Die Starke der magnetoelastischen
Anisotropie wird durch das magnetoelastische Anisotropiefeld Hme beschrieben [4]

H,., = 2Kme _ 325 (2.13)

Mo'Ms  po Mg

Magnetoelastische Effekte beeinflussen die magnetischen Eigenschaften von beispielsweise
ultradiinnen epitaktischen Filmen, sowie dinnen amorphen Schichten und Nanostrukturen.
Eine Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und Schicht von epitaktisch gewachsenen
dunnen Filmen induziert eine Spannung, die zu einer isotropen oder auch uniaxialen
anisotropen Filmdehnung in der Schichtebene fiihren kann [5]. Aufgrund von Spannungen
konnen sich diverse Domanenkonfigurationen einstellen, wie zum Beispiel Streifendoméanen
[6]-[8]. Dartber hinaus kann, ausgelést durch Spannungen, auch eine
Magnetisierungskomponente senkrecht zur Filmebene auftreten [9], [10].

2.1.1.3 Grenzflachenanisotropie

Durch geanderte Symmetriebedingungen der Atome an Ober- und Grenzflichen im
Vergleich zu Volumenatomen entsteht ein Grenzflachenenergiebeitrag zur gesamten
magnetischen Energie. Aus diesem Grund tritt die Grenzflachenanisotropie besonders bei
sehr dinnen Schichten und bei Viellagenschichten in Erscheinung. Zur Beschreibung der
Grenzflachenanisotropie wird der Anisotropiekoeffizient Kg in seine Volumen- und
Oberflachenbeitrage Ky, Ks aufgespalten [11]

— NgKs 2.14
K¢ = Ky + %=, (2.14)

wobei t die Schichtdicke und Ny die Anzahl der Grenzflachen ist. In Abh&ngigkeit der
kritischen Schichtdicke tyq: stellt sich flir Schichten mit t <tk eine Magnetisierung senkrecht
zur Filmebene ein [11]. In dicken Schichten mit t > ti,it Uberwiegt der Volumenanteil, sodass
sich die Magnetisierung tendenziell parallel zur Filmebene orientiert [11].

2.1.1.4 Formanisotropie

Das Streufeld eines Korpers wird durch den Entmagnetisierungstensor N und die
Magnetisierung M beschrieben [4]

iy =N, (2.15)



Grundlagen

Durch Gleichung (2.15) wird ausgedriickt, dass das Streufeld ein inneres Feld im
magnetischen Material hervorruft, welches zum auf3eren Feld entgegengesetzt gerichtet ist
und als Entmagnetisierungsfeld bezeichnet wird. Da N von der Form und den Abmessungen
eines Kdrpers abhangt, wird diese Anisotropie als Formanisotropie bezeichnet. Fur den Fall
einer dunnen Schicht deren Filmebene in der xy-Ebene liegt, gilt néherungsweise
Nx =Ny =0, N, =1. Dadurch bedingt entsteht das Entmagnetisierungsfeld senkrecht zur
Filmoberflache, und die Magnetisierung dunner Schichten liegt aufgrund der
Formanisotropie in der Filmebene.

¥

z

Abbildung 2-3: Schematische Darstellung des Entmagnetisierungsfeldes einer diinnen Schicht und
ihrer Magnetisierung.

2.1.1.5 Diffusionsanisotropie

Die Anordnung und Konfiguration der Atome im Kristallgitter werden durch dessen freie
Energie bestimmt. Das Einnehmen der Konfiguration mit der kleinsten freien Energie setzt
eine Beweglichkeit der Atome voraus. Durch eine Temperaturerhbhung kann die
Beweglichkeit der Atome und damit die Diffusion gesteigert werden. In einem
ferromagnetischen bindren Mischkristall mit den Atomsorten A und B hangt die Energie
jeder Bindung von ihrer Orientierung gegentber der Magnetisierungsrichtung ab [12], [13].
Im auleren magnetischen Feld und bei genligend hohen Temperaturen wird die Lage der
Atome durch Platzwechselvorgange oder Leerstellenbesetzung energetisch stabilisiert,
indem sich Paare oder Ketten gleicher Atome bilden und diese sich in Feldrichtung
anordnen (siehe Abbildung 2-4). Diese induzierte magnetische Nahordnung bedingt eine
uniaxiale magnetische Anisotropie, deren Achse parallel zur Magnetisierungsrichtung liegt.
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a) statistisch b) geordnet ¢) induzierte
Vorzugsrichtung

Abbildung 2-4: Schematische Darstellung einer a) statistischen, b) geordneten und c) gerichteten
Atomverteilung eines bindren Mischkristalls [14].

Bei einer hinreichend schnellen Abkihlung im Magnetfeld wird die Beweglichkeit der Atome
wieder herabgesetzt, sodass die vorhandene Atomkonfiguration ,eingefroren® wird. Das
Material weist eine thermisch induzierte uniaxiale Anisotropie der Starke

_ 2Ky (2.16)
Mo Ms

u

auf, die aufgrund ihrer Entstehung auch Diffusionsanisotropie genannt wird.

Die beschriebene Vorgehensweise zum Induzieren einer Anisotropie lasst sich auch auf
amorphe Schichten ibertragen, da sich hier ebenfalls eine Richtungsordnung im Nahbereich
uber wenige Atome hinweg einstellt. Zudem wird in amorphen und polykristallinen Schichten
das Einpragen der Diffusionsanisotropie aufgrund der fehlenden beziehungsweise
schwachen magnetokristallinen Anisotropie erleichtert.

2.1.2 Magnetostriktion und Villari-Effekt

Unter Magnetostriktion versteht man die elastische Anderung der Gestalt oder des
Volumens eines ferromagnetischen Materials in einem &uReren Magnetfeld. Die
magnetostriktive Langenanderung dl bezogen auf die urspringliche Lange | entlang einer
bestimmten Richtung nennt man Magnetostriktion

1=% (2.17)
l

Verantwortlich fir die Langenanderung des Materials im &ufReren Magnetfeld ist die
magnetoelastische Kopplung (siehe Abschnitt 2.1.1.2). Abhéngig davon, ob ein Material im
Magnetfeld eine Dehnung oder Kompression erfahrt, spricht man von positiver (1 > 0) oder
negativer (A < 0) Magnetostriktion. In kubischen Kristallen existieren flr die verschiedenen
Kristallachsen unterschiedliche Magnetostriktionskonstanten, wie in Abschnitt 2.1.1.2
gezeigt wurde. Im Falle eines polykristallinen, kubischen Materials ist die Magnetostriktion
makroskopisch betrachtet isotrop. Aus diesem Grund wird ein gewichteter Mittelwert der
Magnetostriktion angegeben

2 3
A = Elloo + Ellll' (218)

Der Villari-Effekt, oder auch inverse Magnetostriktion genannt, bezeichnet den umgekehrten
Fall zur Magnetostriktion, namlich die Abhangigkeit der Magnetisierung von mechanischen
Spannungen.
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Die obigen Uberlegungen gelten in Festkorpermaterialien, jedoch nicht fiir diinne Filme [15].
In dinnen Schichten ist eine freie Ausdehnung in alle Raumrichtungen nicht méglich, da die
Schicht mit dem Substrat verbunden ist. Stattdessen entsteht eine magnetoelastische
Spannung in der Schicht, die zu einer Durchbiegung des Schicht-Substratverbundes fiihren
kann [15].

2.1.3 Statische Eigenschaften
2.1.3.1 Magnetische Hysterese

Die Magnetisierungskurve eines ferromagnetischen Festkorpers wird durch eine Hysterese
beschrieben, wie in Abbildung 2-5 gezeigt wird. Bei einem unmagnetisierten
ferromagnetischen Material ist die Magnetisierung Null, da sich die Magnetisierungen der
einzelnen Domanen kompensieren. Wird das Material einem auf3eren Magnetfeld
ausgesetzt, so wachsen die Domanen mit der energetisch  gunstigen
Magnetisierungsorientierung parallel zum &uReren Feld auf Kosten anderer Domanen
infolge von Domanenwandverschiebungen. Bei weiterer Erh6hung des magnetischen
Feldes werden schlief3lich alle magnetischen Momente durch Rotation parallel zum &uf3eren
Feld ausgerichtet. Das Material befindet sich in Sattigung bei der Magnetisierung Ms, die als
Sattigungsmagnetisierung bezeichnet wird. Bei Abschaltung des aufieren Feldes verbleibt
eine Restmagnetisierung Mg, die Remanenz genannt wird. Zum Umklappen der
Magnetisierung ist ein &auReres Feld in entgegengesetzter Richtung notwendig. Die
Feldstarke bei der die Magnetisierung verschwindet, wird als Koerzitivfeldstarke Hc
bezeichnet. Durch eine weitere Erhéhung des aufieren Feldes in entgegengesetzter
Richtung findet eine Umorientierung der magnetischen Momente in Feldrichtung statt, und
die Hysteresekurve wird in umgekehrter Richtung durchlaufen. Fur die Ummagnetisierung
des Materials muss Energie aufgewendet werden. Die von der Hysteresekurve
eingeschlossene Flache ist ein Mal? fir die Ummagnetisierungsenergie.

10
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Sattigung

Neukurve

- M,

Abbildung 2-5: Schematische Darstellung einer Magnetisierungskurve und der Doméanenstruktur
eines ferromagnetischen Festkorpers.

Anhand der Koerzitivfeldstarke lassen sich ferromagnetische Materialien in weich- und
hartmagnetisch einteilen. Als weichmagnetisch gelten Materialien mit poH: < 1,3 mT [16],
wahrend Materialien mit poH: > 40 mT [16] als hartmagnetisch bezeichnet werden. Zwischen
diesen Bereichen gibt es eine Gruppe magnetisch halbharter Werkstoffe [16].
Hartmagnetische Materialien weisen eine breite Magnetisierungskurve auf und bendtigen fur
die Ummagnetisierung hohe Felder. Diese Eigenschaft wird bei magnetischen
Speichermedien ausgenutzt. Im Falle weichmagnetischer Materialien mit einer schlanken
Magnetisierungskurve sind Verluste durch Ummagnetisierung vergleichsweise klein.
Deshalb werden weichmagnetische Materialien zum Beispiel als Transformatorkerne
verwendet.

2.1.3.2 Einfluss der KorngroRe auf die Koerzitivfeldstarke

In den bisherigen Betrachtungen wurde von einem idealen einkristallinen ferromagnetischen
Festkorper ausgegangen, dessen Magnetisierungszustand lUber die Minimierung der freien
Energie bestimmt wird. Die Magnetisierungseigenschaften amorpher, nano- und
polykristalliner Materialien werden jedoch stark von der Korngréf3e D beeinflusst. Zunachst
wurde von Alben et al. ein Modell zur Beschreibung der weichmagnetischen Eigenschaften
amorpher Materialien aufgestellt [17], das von Herzer fir nano- und polykristalline
Festkorper erweitert wurde [18].

Das Modell fur amorphe und nanokristalline Materialien basiert auf der Annahme, dass der
Korndurchmesser D kleiner als die ferromagnetische Austauschlange

’ 2.19
Laus = A/Kl ( )

11
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ist, wobei A die Austauschkonstante bezeichnet. Laws gibt die charakteristische
GroRRenordnung fur die Reichweite der Austauschwechselwirkung an. Aufgrund von D < Laus
wird die magnetokristalline Anisotropie Ki: der Koérner von der ferromagnetischen
Austauschwechselwirkung unterdriickt, die die Spins parallel ausrichtet. Die Magnetisierung
folgt den leichten Richtungen der individuellen, zuféllig orientierten Kdrner. Die effektive
Anisotropie (K)

Kl

(K) ~ (ky) = S pe

ist somit ein Mittelwert Gber mehrere Korner, weswegen ihre Starke insgesamt reduziert ist.
Gleichung (2.20) verdeutlicht die starke Abhangigkeit der effektiven Anisotropie von der
KorngréRe. Auch fur die Koerzitivitat ergibt sich diese Abhangigkeit von D

HC~%~]%D6. (2.21)
Besitzt das Material eine uniaxiale Anisotropie K, welche gegenlber der magnetokristallinen
Anisotropie K; dominiert, wird anstatt der ~D°® eine ~D® Abhangigkeit beobachtet [19].
Die beschriebenen Zusammenhénge sind gultig, solange der Korndurchmesser kleiner als
die ferromagnetische Austauschlange ist. Fir polykristalline Materialien mit D > Lays hangt
die Koerzitivfeldstarke

(2.20)

LS (2.22)
€D

in der Form ~1/D von der KorngroRe ab. Die Grenze zwischen dem Verhalten nano- und
polykristalliner Materialien wird im Wesentlichen von der Austauschléange Lays bestimmt und
liegt in der GroRRenordnung einiger 10 nm. In Abbildung 2-6 wird die Abhangigkeit der
Koerzitivfeldstarke von der KorngréRe zusammenfassend dargestellt.

log Koerzitivfeldstarke p H,

Laus
log Korngréfie D

Abbildung 2-6: Zusammenfassende Darstellung der Abhangigkeit der Koerzitivfeldstarke von der
KorngroRRe fur amorphe, nano- und polykristalline Materialien, nach [18].
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Magnetismus von Festkdrpern

2.1.4 Hochfrequenzeigenschaften

Im Folgenden werden die dynamischen magnetischen Eigenschaften eines
ferromagnetischen  Festkdrpers beschrieben. In  einem externen oszillierenden
magnetischen Feld ergibt sich die relative magnetische Permeabilitat als

pr = p' —iu"” (2.23)

eine Funktion der Frequenz f des anregenden Feldes und ist daher eine komplexe GréR3e.

Der Imaginarteil u'" ist ein MaR fir die auftretenden Verluste. Das Frequenzverhalten

ferromagnetischer Momente in einem au3eren Feld wird durch die Landau-Lifschitz-Gilbert-

Gleichung (Abk.: L-L-G) beschrieben [20]:
oM

EZ —)/MXHeff+

(1\7 Xg) (2.24)

Zur Bertcksichtigung von Wirbelstromen wird die Landau-Lifschitz-Gilbert Gleichung mit den
Maxwell Gleichungen kombiniert [21].

Aeff
M

Der erste Term der Bewegungsgleichung (2.24) stellt die Prézessionsbewegung der
magnetischen Momente in einem effektiven Feld Fieff dar, wobei y das gyromagnetische
Verhéltnis ist. Dieses bezeichnet die Proportionalititskonstante zwischen dem
Elektronenspin und dem magnetischen Spinmoment, das sich flr verschiedene
magnetische Elemente mittels des Landé-Faktors berechnen lasst. Die Prazession wird
durch die Auslenkung des Magnetisierungsvektors aus der Gleichgewichtslage in einem
externen Wechselfeld hx hervorgerufen, wie Abbildung 2-7 verdeutlicht. Dampfungen im
ferromagnetischen Material fihren zu einem Abklingen der Bewegung, sodass der
Magnetisierungsvektor keine Kreis- sondern eine Spiralbahnbewegung beschreibt. Dieses
Verhalten wird durch den zweiten Term in Gleichung (2.24) ausgedriickt. Der effektive
Dampfungsparameter a.sr setzt sich aus intrinsischen (z. B. durch Streuung an
Leitungselektronen oder Wechselwirkung der Spin-Bahn-Kopplung mit dem Gitter) und
extrinsischen Dampfungsmechanismen (z. B. durch Zwei-Magnonenstreuung an nicht-
magnetischen Kornern) zusammen [22], [23].
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Abbildung 2-7: Schematische Darstellung einer dinnen ferromagnetischen Schicht, deren
magnetische Momente durch die Anregung eines &auRBeren Wechselfeldes um ihre
Gleichgewichtslage prazedieren, nach [24].

Das effektive Feld ﬁeff wird fur eine dinne ferromagnetische Schicht mit einem uniaxialen
Anisotropiefeld ﬁu in der Schichtebene, welche einem nahezu linear polarisiertem
Hochfrequenzfeld h ausgesetzt ist, durch die Summe seiner Vektorbeitrage

. . S 0 hx —N,my (2-25)
Hepp = H, +h+Hgy :(Hu)+<0>+ —N,, M

0 0 —N,m,

ausgedrickt [24]. Fid beschreibt das Entmagnetisierungsfeld. Fir eine diinne Schicht, deren
Schichtdicke klein gegentber ihren lateralen Abmessungen ist, gilt néaherungsweise
Nx =Ny =0 und N; =1 (siehe Abschnitt 2.1.1.4). Im Grenzfall kleiner Felder (hy — 0) und
schwacher Dampfung (a.sr << 1) folgt daraus die exakte Kittel Resonanzformel fur die

ferromagnetische Resonanzfrequenz f;

fr = %T.HOHeff = % ) \/(MOHu)Z + Js - oHy, (2'26)

mit der die magnetischen Momente im Resonanzfall prazedieren [25]. Kann die Dampfung
und das Hochfrequenzfeld nicht als klein gegen eins bzw. null abgeschéatzt werden, so wird
die Resonanzfrequenz f; selbst eine Funktion der Dampfung a.rr und des Feldes hy [26].
Neben der ferromagnetischen Resonanzfrequenz stellt die Permeabilitat bei sehr niedrigen
Frequenzen, die sogenannte Anfangspermeabilitat

Js
Hang = -t 1, (2.27)

eine wichtige KenngroRe der frequenzabhéngigen Permeabilitét ferromagnetischer
Materialien dar. Insbesondere bei weichmagnetischen Materialien, die sich aufgrund ihrer
geringen Verluste gut fur Hochfrequenzanwendungen eignen, ist eine mdglichst hohe
Resonanzfrequenz im Gigahertz- Bereich, sowie eine hohe Anfangspermeabilitat erwiinscht.
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Eigenschaften der verwendeten Werkstoffe

Wie aus Gleichung (2.26) und (2.27) ersichtlich wird, lassen sich beide Grofl3en uber die
Sattigungspolarisation Js und das uniaxiale Anisotropiefeld Hy einstellen. Um Verluste durch
Wirbelstrome zu vermeiden, sollte die Schichtdicke mdglichst dinn, und/oder der
spezifische Widerstand der Schicht hoch sein.

2.2 Eigenschaften der verwendeten Werkstoffe

Ein Ziel dieser Arbeit ist es, die magnetischen Eigenschaften eines ferromagnetischen
Materials mit den mechanischen Eigenschaften eines Hartstoffes in einem Viellagenverbund
geeignet miteinander zu kombinieren. Dazu wurde das Materialsystem Fe-Co-Hf-N als
ferromagnetischer Werkstoff und die Systeme Ti-N und Ti-Al-N als Hartstoffmaterialien
verwendet. In den folgenden Abschnitten werden die grundlegenden Eigenschaften und
Phasendiagramme der verwendeten Werkstoffe vorgestellt. Phasendiagramme beschreiben
Gleichgewichtszusténde und sind daher nur fir Materialien im thermodynamischen
Gleichgewicht gultig. Aufgrund der vergleichsweise hohen Abscheideraten und der niedrigen
Substrattemperatur dominieren bei der Hochleistungskathodenzerstaubung kinetische
Prozesse, sodass sich die in dieser Arbeit hergestellten Schichten abseits des
thermodynamischen Gleichgewichts befinden. Dennoch kénnen Phasendiagramme
Anhaltspunkte fir die Bildung mdglicher Phasen geben.

2.2.1 Eisenkobalt-Hafniumnitrid

Um ein Maximum an Sensitivitat des ferromagnetischen Sensormaterials zu erreichen, ist
ein weichmagnetisches und magnetostriktives Material mit einer Resonanzfrequenz f, im
GHz Bereich und einer hohen Anfangspermeabilitat u,, erforderlich. Zur Erflllung dieser
Anforderungen sollte der ferromagnetische Werkstoff ein amorphes beziehungsweise
nanokristallines Gefige mit einem kleinen Koerzitivfeld H¢, einem Kkleinen
magnetokristallinen Anisotropiekoeffizienten K1, einem grof3en uniaxialen
Anisotropiekoeffizienten Ky in der Schichtebene, einer hohen Sattigungspolarisation Js, und
einer hohen Magnetostriktion A besitzen.

In Abschnitt 2.1.3.2 wurde beschrieben, dass in polykristallinen Materialien sowohl der
effektive magnetokristalline Anisotropiekoeffizient (Ki) als auch die Koerzitivfeldstarke Hc
stark vom Korndurchmesser D abhéngen und Uber diesen beeinflusst werden kénnen. Bei
der thermischen Einpragung der uniaxialen Anisotropie nach Abschnitt 2.1.1.5 findet im
magnetischen Material auch Kornwachstum statt, wodurch der Betrag der
magnetokristallinen Anisotropie zunimmt. Durch eine Verkleinerung des Korndurchmessers
lassen sich kleinere effektive magnetokristalline Anisotropiekoeffizienten und kleinere
Koerzitivfeldstarken erzielen. Eine Unterdrickung des Kornwachstums wéahrend des
Einprédgens der Diffusionsanisotropie kann somit eine Zunahme des effektiven
magnetokristallinen  Anisotropiekoeffizienten (K:) verhindern und gleichzeitig die
weichmagnetischen Eigenschaften erhalten. Daher wird das weichmagnetische Material
Fe-Co mit der refraktéaren Metall-Nitrid Verbindung Hf-N zum ferromagnetischen Werkstoff
Fe-Co-Hf-N kombiniert. Diese Nanokompositschicht liegt zweiphasig in den Phasen FeCo
und HfN vor, wobei die FeCo Kérner von einer HfN Phase umgeben sind [27]. Die HfN
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Korngrenzen behindern wahrend der Warmebehandlung zum Einpragen der uniaxialen
Anisotropie das Wachstum der FeCo Kdrner und agieren damit als FeCo Kornverfeinerer
[27]. Durch das Unterdriicken der effektiven magnetokristallinen Anisotropie wird ein
Einpragen der uniaxialen Anisotropie erleichtert, was nach Gleichung (2.26) in einer héheren
Resonanzfrequenz resultiert. Fur den Werkstoff FessCoasHfsN12 konnte eine uniaxiale
Anisotropie in der Filmebene von K, = 1800 J/m? erreicht werden [27].

Durch das zusatzliche nicht-magnetische Material HfN verkleinern sich die
Sattigungspolarisation Js und die Curie-Temperatur Tc von Fe-Co-Hf-N im Vergleich zu
Fe-Co. Zudem erhéht sich der spezifische Widerstand von Fe-Co-Hf-N Legierungen (z. B.
p =120 uQcm [22] von FezsCoasHf12N11), im Vergleich zu FesoCosg mit p = 1,95 pQcm [28].
Dieser Umstand flhrt zu der gewtinschten Reduzierung von Wirbelstromverlusten, sodass in
Kombination mit einer zu erwartenden hoheren Resonanzfrequenz das
Hochfrequenzverhalten von Fe-Co-Hf-N-Schichten gegenuber von Fe-Co-Schichten
verbessert werden kann.

Fur das System Fe-Co-Hf-N existiert in der Literatur kein quaternares Phasendiagramm.
Auch flr das System Fe-Co-Hf ist kein Phasendiagramm vorhanden. In der Literatur wurde
allerdings uber die magnetischen Eigenschaften von Hf(FexCoix)> mit x =0 -1 berichtet
[29], [30].

Es existiert jedoch ein Phasendiagramm flir das terndre System Fe-Co-N. Der isotherme
Schnitt bei 600 °C offenbart, dass fir Schichten mit der chemischen Zusammensetzung
FesCossHf12N12 ein (FesN,CosN) Substitutionsmischkristall gebildet werden konnte [31].
Dieser Fall ist aber sehr unwahrscheinlich, da die Bildungsenthalpie von HfN (-369 kJ/mol
bei 25 °C [32]) sehr viel hoher als fir FesN (-11 kJ/mol bei 25 °C [33]) ist. Daher wird die
Bildung eines zweiphasigen Systems mit einer FeCo und einer HfN Phase bevorzugt. Im
Folgenden werden die Eigenschaften und Phasendiagramme dieser beiden Phasen kurz
dargestellt.

2.2.1.1 Eisenkobalt

Magnetische Eigenschaften

Die magnetischen Eigenschaften hangen von der Zusammensetzung und von der
Warmebehandlung ab [34], [35]. Die Legierung FesoCoso eignet sich aufgrund ihrer
weichmagnetischen Eigenschaften sowie der hohen Sattigungsmagnetisierung Js=2,3T
[36], des niedrigen magnetokristallinen Anisotropiekoeffizienten K; =-15 kJ/m® [36], der
hohen Curie-Temperatur T.=983°C und der groRen Magnetostriktion gut flr
Hochfrequenz- und Sensoranwendungen. Die Sattigungsmagnetostriktionskonstante Ag fir
nanokristalline Fe100xCox Materialien hangt stark vom Co-Gehalt ab. Der Verlauf von A zeigt
ein Maximum bei 50 At.% Co [37]. Fur polykristallines FesqCoso betragt A; = 82 ppm [38].
Aufgrund der kleinen magnetokristallinen Anisotropie wird das Einpragen einer uniaxialen
Anisotropie erleichtert. Der uniaxiale Anisotropiekoeffizient eines bei 600 °C im statischen
Magnetfeld warmebehandelten FeCo-Einkristalls betragt etwa K, = 100 J/m? [39].

Kristallographische Eigenschaften

Das Phasendiagramm des bindren Systems Fe-Co ist in Abbildung 2-8 gezeigt. FesoCoso
existiert bei niedrigen Temperaturen im kubisch raumzentrierten (krz) Gitter (a-Phase) und
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Eigenschaften der verwendeten Werkstoffe

bei Temperaturen oberhalb von 983 °C im kubisch flachenzentrierten (kfz) Gitter (y-Phase)
[40]. Die krz-Phase ordnet sich fur Temperaturen unterhalb von 730 °C in der Céasiumchlorid
(CsCl)-Struktur an (a.-Phase). Zwischen 730 °C und 983 °C liegt eine ungeordnete krz-
Phase (a-Phase) vor, deren Gitterparameter geringfligig gegentber dem der geordneten
Phase erhoht ist. Die Schmelztemperatur von FesoCoso betragt Tschmez = 1480 °C [41].

1700
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. Y
O 1300 - 0
P
E l ].UO 7 o TY ,”
= 2 ¢ -7
& T{: \\/,’
= 900 A
- - 0: \\ \\\
700 -
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Abbildung 2-8: Phasendiagramm des binaren Systems Fe-Co, nach [42]. T¢ bezeichnet die Curie-
Temperatur.

Die a-Phase von FesoCoso Weist ferromagnetisches und die y-Phase paramagnetisches
Verhalten auf. Demnach ist bei T, =983 °C der strukturelle Phaseniibergang mit einem
magnetischen Phasenibergang verbunden. Die Umordnung bei 730 °C von einer

geordneten a,-Phase zu einer ungeordneten a-Phase beeinflusst neben den mechanischen
Eigenschaften auch die magnetischen, da die a;-Phase und die a-Phase unterschiedliche
Magnetisierungswerte aufweisen [43]. Einen Uberblick tber die Gitterparameter der
jeweiligen Phasen flr die Zusammensetzung FesoCosg gibt Tabelle 2-1:

17



Grundlagen

Tabelle 2-1: Phasen und Gitterparameter fir die Zusammensetzung FesoCoso

Phase | Struktur | Typ/Raumgruppe | Gitterparameter | Temperaturbereich | Referenz
a[nm] [°C]

a> kubisch CsCl/Pm-3m 0,2856 <730 [44], [40]

a kubisch ungeordnet krz 0,2857 730 < T <983 [44], [40]

kubisch kfz/Fm-3m 0,3595 > 9083 [44], [40]

In Tabelle 2-2 sind die wichtigsten Eigenschaften von ax-FesoCosg aufgefihrt.

Tabelle 2-2: Ubersicht tiber verschiedene Eigenschaften von az-FesoCoso

Dichte 9,45 g/cm? [45]
Schmelzpunkt 1480 °C [41]
Bildungsenthalpie (25 °C) -7,450 kJ/mol [46], [47]
Thermischer Ausdehnungskoeffizient (20 °C) | 12,3 ppm 1/K [48]
Spezifischer Widerstand 1,95 uQcm [28]

2.2.1.2 Hafniumnitrid

Das Phasendiagramm des Systems Hf-N mit der refraktaren Metall-Nitrid Verbindung HfN ist
in Abbildung 2-9 dargestellt. Die HfN Phase bildet sich im kfz-Gitter in der
Natriumchloridstruktur (NaCl) aus. Allerdings ist diese Phase nur fir Zusammensetzung
Hf1.xNx in einem engen Stickstoffbereich von x = 0,48 — 0,65 (bei 327 °C) stabil. Fir hohere
N-Gehalte mit x > 0,65 kdnnen die zusatzlichen Stickstoffatome nicht mehr im Gitter gelost
werden. Im Bereich kleinerer Stickstoffgehalte mit x < 0,48 bilden sich die hexagonalen
Phasen HfsN, und HfsN;. Die Zusammensetzung HfsoNso liegt unterhalb der
Schmelztemperatur von Tschmeiz = 3387 °C im kfz-Gitter in der NaCl-Struktur vor.
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Abbildung 2-9: Phasendiagramm des bindren Systems Hf-N, nach [49].

Die wichtigsten Phasen und Gitterparameter des binédren Systems Hf-N werden in Tabelle
2-3 zusammengefasst.

Tabelle 2-3: Phasen und Gitterparameter fiir das binédre System Hf-N

Phase | Struktur | Typ/Raumgruppe | Gitterparameter | Gitterparameter | Referenz
a[nm] ¢ [nm]
HfsN> | hexagonal [ AgCrSe,/R-3m 0,3206 2,326 [50], [51]
HfsNs | hexagonal C3V4/R-3m 0,3214 3,112 [50]
HfN kubisch NaCl/Fm-3m 0,452 - [52]

Eine Ubersicht uber die wichtigsten Eigenschaften der Zusammensetzung HfsoNso gibt
Tabelle 2-4.

Tabelle 2-4: Ubersicht tiber verschiedene Eigenschaften von HfsoNso, nach [53].

Dichte 13,8 g/lcm?®
Schmelzpunkt 3387 °C
Bildungsenthalpie (25 °C) -369,4 kJ/mol
Thermischer Ausdehnungskoeffizient (20 °C) | 6,9 ppm 1/K
Vickers Harte 16,3 GPa
Spezifischer Widerstand 33 uQcm
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2.2.2 Titannitrid

Als Hartstoff wurde der bekannte Werkstoff TiN verwendet, der aufgrund seiner hohen Harte
als Verschleil3schutzschicht etabliert ist.

Abbildung 2-10 zeigt das Phasendiagramm des bindren Systems Ti-N fur einen
Stickstoffanteil zwischen 0 At.-% und 60 At.-%. Oberhalb einer Stickstoffkonzentration von
50 At.-% existiert TiN+N2 [54]. Die Zusammensetzung TisoNso liegt unterhalb der
Schmelztemperatur von Tschmez = 3290 °C in einem kfz-Gitter der NaCl-Struktur vor.

— -

Abbildung 2-10: Phasendiagramm des binéaren Systems Ti-N, nach [49].

In Tabelle 2-5 werden die wichtigsten Phasen und Gitterparameter des binaren Systems
Ti-N zusammengefasst.

Tabelle 2-5: Phasen und Gitterparameter fur das binéare System Ti-N

Phase | Struktur | Typ/Raumgruppe | Gitterparameter | Gitterparameter | Referenz
a[nm] c [nm]
aTi | hexagonal Mg/P6s/mmc 0,2972 0,9783 [55]
TiN kubisch NaCl/Fm-3m 0,4235 - [56]
TioN | tetragonal TioN/141/amd 0,4140 0,8805 [57]
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Einen Uberblick tiber die wichtigsten Eigenschaften von TisoNso liefert Tabelle 2-6.

Tabelle 2-6: Ubersicht (iber verschiedene Eigenschaften von TisoNso, nach [53].

Dichte 5,4 glcm?®
Schmelzpunkt 3290 °C
Bildungsenthalpie (25 °C) -338 kJ/mol
Thermischer Ausdehnungskoeffizient (20 °C) | 9,35 ppm 1/K
Vickers Harte 18 — 21 GPa
Elastizitatsmodul 250 - 640 GPa [58]
Spezifischer Widerstand 20 £ 10 uQcm

2.2.3 Titanaluminiumnitrid

Neben TiN wurde in dieser Arbeit der metastabile Hartstoff Tii.xAlkN aufgrund seiner
hdéheren Oxidationsbestandigkeit gegentber TIiN verwendet. Metastabiles kubisches
Ti1xAlxN ist bis 800 °C oxidationsbestéandig, wohingegen TiN bereits bei 600 °C oxidiert [59].
Die bessere Oxidationsbestandigkeit von Tii«AlxN beruht auf der Ausbildung einer dichten
Al,O3 Decklage, wodurch die Sauerstoffdiffusion in die Schicht reduziert wird [59]. Weiterhin
durchlauft die metastabile kubische Ti1«AlxN Phase bei hohen Temperaturen eine spinodale
Entmischung, bei der neben der kfz-TiixAlkN Phase die kubischen Phasen kfz-TiN und kfz-
AIN gebildet werden [60]. Aufgrund unterschiedlicher Gitterparameter entsteht ein
Spannungsfeld zwischen der TiixAlkN Matrix und den kubischen koharenten Bereichen,
welches zu einem Harteanstieg fuhren kann. Bei weiterer Temperaturerh6hung geht die kfz-
AIN Phase in die stabile hdp-AIN Phase Gber. Damit verbunden ist eine Harteabnahme. Wie
ab initio Berechnungen von Mayrhofer et al. zeigen, werden die chemischen Bedingungen
fur eine spinodale Entmischung der metastabilen kfz-Tii AN Phase in einem weiten
Zusammensetzungs- und Temperaturbereich erfillt [61]. Beispielweise findet die spinodale
Entmischung fur Tio.34AloesN bei 900 °C statt.

Das Gleichgewichtsphasendiagramm des terndaren Systems Ti-Al-N weist neben den
binaren Phasen TiN, AIN und TiAl eine Vielzahl an intermetallischen Verbindungen auf.
Daneben existieren im thermodynamischen Gleichgewicht die kubische TisAIN, sowie die
hexagonalen Ti;AIN und TisAIN3 terndren Phasen [62], [63]. Die Phase TisAIN3 ist allerdings
an Normalatmosphare nur im Temperaturbereich zwischen 1250 °C und 1400 °C stabil [64].
Abbildung 2-11 zeigt den isothermen Schnitt durch das Phasendiagramm Ti-Al-N bei
1000 °C.
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Abbildung 2-11: Isothermer Schnitt des terndren Phasendiagramms Ti-Al-N bei 1000 °C, nach [65].

Im Gleichgewichtsphasendiagramm ist keine TiixAlkN Phase (x > 0) enthalten, da diese
Hartstoffverbindung den Gleichgewichtszustand aufgrund grof3er Diffusionswege nicht
erreicht und somit metastabil ist. Ein pseudobinares Phasendiagramm TiN-AIN wurde von
Holleck basierend auf dem Modell der reguléaren Ld&slichkeit fir die Festphasen und dem
Modell einer idealen Loslichkeit der Schmelze berechnet [66], [67]. Abbildung 2-12 zeigt das
Diagramm, welches aufgrund des zu niedrig angenommenen Schmelzpunktes von TiN
(3290 °C statt 2930 °C) von Perrot und Tomashik modifiziert wurde [68].

22



Eigenschaften der verwendeten Werkstoffe

Temperature, °C

3290°C

3250 ]
3000 \
7'1\ TiN+L t
] 1N | o
2750 94— - 1 2800°C
1\ +— L+AIN
‘;330__ [ 2500°C
2250 3 ff
1 AIN
2000 - FI
1750 j'l
1500
] TiN+AIN
1250
1000
750
500
250 - ‘ . . . —
Ti 50.00 10 20 30 40 Ti 0.00
Al 0.00 Al 50.00
N 50.00 Al, at.% N 50.00

Abbildung 2-12: Berechnetes pseudobinares Phasendiagramm TiN-AIN [66], [67]. Das Diagramm
wurde aufgrund des zu niedrigen Schmelzpunktes fir TiN entsprechend modifiziert [68].

Die metastabile Phase TiixAlKN kristallisiert flr einen Al-Stoffmengenanteil zwischen
0 < x < 0,7 in der NaCl-Struktur, basierend auf der TiN..x Phase [69], [70]. Fur einen Al-
Stoffmengenanteil zwischen 0,7 <x <1 kristallisiert Tii<AlkN stattdessen in der Wurtzit-
Struktur [71]-[74].

Tabelle 2-7 fasst die wichtigsten Phasen und ihre Gitterparameter im ternaren System
Ti-Al-N zusammen. Wie zu erkennen ist, nimmt der Gitterparameter der metastabilen
Ti1xAlN Phase mit zunehmender Al-Konzentration ab.

Tabelle 2-7: Phasen und Gitterparameter fur das ternére System Ti-Al-N

Phase Struktur Typ/ Gitterparameter | Gitterparameter | Referenz
Raumgruppe a[nm] ¢ [nm]

AIN hexagonal ZnO/P6smc 0,311 0,498 [75]

TiN kubisch NaCl/Fm-3m 0,4239 - [76]

TiAl tetragonal | CuAu/P4/mmm 0,2829 0,4071 [77]

Ti,AIN hexagonal CrAlC/ 0,2994 1,361 [78]
P6s/mmc

TisAINz | hexagonal TisAIN3/ 0,2988 2,3372 [64]
P6s/mmc

TisAIN kubisch | CaTiOs/Pm-3m 0,4112 - [65]
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Ti1xAlxN kubisch NaCl/Fm-3m 0,424,x=0,1 - [79]
metastabil 0,4226,x=0,2 - [79]
0,4206, x = 0,3 - [73]

0,4199, x = 0,42 - [73]

0,4169, x=0,5 - [73]

0,416, x=0,7 - [80]

Eine Ubersicht Gber die wichtigsten Eigenschaften der metastabilen TiosAlosN Phase gibt
Tabelle 2-8.

Tabelle 2-8: Ubersicht tiber verschiedene Eigenschaften der metastabilen TiosAlosN Phase

Harte ~ 30 GPa [80], [81]
Elastizitatsmodul 650 GPa [82]
Thermischer Ausdehnungskoeffizient (20 °C) | 7,5 ppm 1/K [83]

2.3 Abscheidung dinner Schichten

Zur Abscheidung von dinnen Schichten kénnen Verfahren der chemischen
Gasphasenabscheidung (Abk.: CVD, englisch: chemical vapour deposition) und
physikalischen Gasphasenabscheidung (Abk.: PVD, englisch: physical vapour deposition)
genutzt werden. Das aus der Gasphase abgeschiedene Material bildet je nach verwendetem
Verfahren aufgrund chemischer (CVD-Verfahren) oder physikalischer Prozesse (PVD-
Verfahren) eine diinne Schicht auf dem Substrat.

Die Abscheidung der in dieser Arbeit hergestellten Schichten erfolgte mittels der
Hochleistungskathodenzerstdubung. Im folgenden Abschnitt werden die Grundlagen zur
Schichtabscheidung und zum Schichtwachstum dunner Schichten in Bezug auf das
verwendete Verfahren erlautert.

2.3.1 Kathodenzerstaubung

Die Kathodenzerstaubung gehort zu den PVD-Prozessen. Hierbei werden aus einem
Festkdrpermaterial (Target) mittels energiereicher lonen Uberwiegend Atome aus dem
Festkdrperverbund herausgeschlagen. Das zerstaubte Material bewegt sich im Halbraum
vor dem Target auch in Richtung des Substrats, kondensiert auf diesem und bildet eine
diinne Schicht.

Die einfachste Variante der Kathodenzerstaubung ist die Gleichstrom-Dioden-Zerstaubung,
die in Abbildung 2-13 schematisch dargestellt wird. Hierbei wird an das Target eine negative
Gleichspannung angelegt. Das Substrat befindet sich im Abstand einiger Zentimeter auf der
Anode. Die beiden Elektroden sind parallel zueinander angeordnet und befinden sich in
einem Rezipienten im Hochvakuum, um Verunreinigungen und Kontaminationen durch
Fremdatome zu minimieren. In den Rezipienten wird ein Inertgas, meist Argon, eingeleitet
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und ein Niederdruckplasma zwischen Target und Substrat geziindet. Die positiv geladenen
Ar-lonen werden in Richtung Kathode beschleunigt und treffen auf die Targetoberflache.
Dort treten, abhéangig von ihrer kinetischen Energie, verschiedene Effekte auf. Besitzen die
lonen eine gewisse Mindestenergie, die je nhach Target-Material im Bereich von 10 - 30 eV
[84] liegt, so werden Atome aus der Kathode herausgeschlagen. Die Energie der Ar-lonen
betragt, je nach angelegter Spannung und Arbeitsgasdruck, typischerweise zwischen
einigen 100 eV bis 1000 eV und liegt somit weit Uber der Bindungsenergie von Atomen im
Festkorperverbund [85].

Das auftreffende lon Ubertragt seine kinetische Energie und seinen Impuls auf Atome des
Festkorpertargets. Durch Stollkaskaden werden weitere Kollisionen ausgeldst, bis
schlie3lich Targetatome nahe der Oberflache einen geniigend groRen Impuls erhalten, der
vom Target weggerichtet ist. Bei genigend hohen Energien der Atome kann somit der
Festkorperverbund aufgrund von partieller Impulsumkehr verlassen werden. Die
Zerstaubungsausbeute wird durch das Verhaltnis der lonen- und Targetatommasse
zueinander, der kinetischen Energie des lons, des Auftreffwinkels, der Bindungsenergie des
Targetatoms, sowie von der Ordnungszahl des lons und des Targetatoms bestimmt.

Durch den lonenbeschuss werden neben Targetatomen und —ionen beispielsweise auch
Sekundarelektronen ausgelost. Diese bewegen sich aufgrund des negativ geladenen
Targets von der Kathode weg. Besitzen die Sekundarelektronen eine Energie von mehr als
10 eV, konnen im Plasma lonisationsprozesse zum Beispiel durch St63e ausgeldst werden
[86], [87]. Somit ionisieren Sekundarelektronen wie auch Elektronen aus dem Plasma
weitere Ar-Atome und tragen zur Aufrechterhaltung des Plasmas bei [88]. Zusatzlich ist ein
genligend hoher Arbeitsgasdruck und damit verbunden eine hohe StoRwahrscheinlichkeit,
sowie eine ausreichend hohe Beschleunigungsspannung notwendig, um ein stabiles Plasma
zu erhalten. Dennoch sollte der Arbeitsgasdruck nicht zu hoch gewahlt werden, da sonst die
mittlere freie Weglénge der Atome zu klein wird und die Bewegung der Atome zum Substrat
behindert wird.

Des Weiteren kann dem Ar-Gas ein Reaktivgas zugegeben werden. Diese Methode wird
genutzt um eine Vielzahl an Hartstoffkompositionen auf Basis von Karbiden, Nitriden oder
Oxiden abzuscheiden. Die lonen und Radikale des Reaktivgases reagieren mit den
Schichtatomen in der Vakuumkammer und scheiden sich auf der Substratoberflache ab.
Von Nachteil ist allerdings die dabei entstehende ,Targetvergiftung®, da die lonen des
Reaktivgases sowohl mit den ausgeschlagen Targetatomen als auch mit dem
Kathodenmaterial eine  chemische  Reaktion eingehen und dadurch die
Zerstaubungsausbeute gesenkt wird. Die Depositionsrate ist eine nicht-lineare Funktion des
Reaktivgasflusses und zeigt eine Hysterese [89], [90]. Sie sinkt bei steigendem
Reaktivgasangebot und ist dabei vom Pfad des eingestellten Reaktivgasflusses abhangig.
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Abbildung 2-13: Schematische Darstellung einiger wichtiger Prozesse der Kathodenzerstaubung im
Gleichstrom-Modus, nach [91].

Die hier vorgestellte Gleichstrom-Dioden-Zerstaubung (DC-Modus) erfordert leitende
Targetmaterialien. Zum Abscheiden von nicht-leitenden Materialien wird statt eines
konstanten elektrischen Feldes ein hochfrequentes Wechselfeld von 13,56 MHz angelegt
(RF-Modus). Die Elektronen werden durch das Wechselfeld abwechselnd in beide
Richtungen beschleunigt. Aufgrund ihrer hohen Masse kdnnen die lonen dem Wechselfeld
bei hohen Frequenzen nicht folgen und es bildet sich eine Potentialdifferenz zwischen
Kathode und Plasma sowie zwischen Anode und Plasma aus. Durch die Oszillation der
Elektronen im Wechselfeld kommt es vermehrt zu StofRionisationen der Ar-Atome. Die Ar-
lonen bewegen sich in Richtung Target und l6sen dort Targetatome heraus, die
anschliel3end auf dem Substrat kondensieren.

Eine Moglichkeit  zur Erhéhung der  Zerstaubungsausbeute bietet  die
Hochleistungskathodenzerstaubung. Hierbei wird hinter der Kathode ein Permanentmagnet
platziert. Die Uberlagerung aus elektrischen und magnetischen Feld zwingt die geladenen
Teilchen im Plasma aufgrund der Lorentzkraft auf Spiralbahnen, sodass die Anzahl an
StoRionisationen zunimmt. Dadurch steigt die Anzahl an Ar-lonen, welche wiederum eine
erhdhte Anzahl an Targetatomen herausschlagen kénnen. Das hdhere lonisationsvermdgen
fuhrt damit zu hoheren Zerstadubungsraten. Zudem kommt es aufgrund der erh6hten Anzahl
an herausgeschlagenen Targetatomen zu hoheren Beschichtungsraten bei gleichem
Prozessgasdruck. Der Prozessgasdruck kann somit bei gleichen Depositionsraten verringert
werden, wodurch die lonen-Séattigungsstromdichte, die lonen-Energie und die mittlere freie
Weglange erhdht werden.
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2.3.2 Schichtwachstum

Aufgrund der vergleichsweise hohen Abscheideraten und der niedrigen Substrattemperatur
dominieren bei der Abscheidung dinner Schichten mittels der Kathodenzerstaubung
kinetische Prozesse. Damit lassen sich metastabile Schichten abseits des
thermodynamischen Gleichgewichts herstellen. Des Weiteren lassen sich die physikalischen
und chemischen Randbedingungen tber die Einstellung der Prozessparameter modifizieren,
sodass gezielt Einfluss auf das Gefuge und damit die Schichteigenschaften genommen
werden kann.

Beim Auftreffen der Atome auf der Substratoberflache erfolgt die Kondensation der Atome in
drei Schritten [84]:

1) Das ankommende Atom Ubertrdgt seine kinetische Energie auf die
Substratoberflache und lagert sich als loses Adatom ab.

2) Die Schichtbildung erfolgt diffusionsgesteuert. Durch Energieaustausch mit bereits
kondensierten Adatomen nimmt das Atom seinen energetisch gunstigsten Platz
ein (Adsorption), oder es verlasst die Oberflache durch Desorption oder
Zerstaubungseffekte.

3) Diffusion der kondensierten Atome im Schichtvolumen.

Die Diffusionslange der Atome auf der Substratoberfliche bestimmt, ob ein
Gleichgewichtszustand erreicht werden kann. Bei kleinen Diffusionslangen (~0,5 — 1 nm) ist
die Beweglichkeit der Atome auf der Substratoberflache niedrig, sodass eine ungeordnete,
amorphe Phase entsteht. Bei hohen Diffusionslangen (~100 nm) ist die Beweglichkeit
hingegen grol3 genug, um eine geordnete kristalline Phase bilden zu kénnen [92].

Uber eine geeignete Wahl der Prozessparameter lassen sich gezielt das Schichtwachstum
und das Geflige der Schicht modifizieren. Beispielsweise beeinflusst die Substrattemperatur
die Beweglichkeit der Atome auf dem Substrat. Movchan und Demchishin [93] stellten ein
Drei-Zonenmodell zur Gefiligestruktur aufgedampfter Schichten als Funktion des
Temperaturverhaltnisses Tsupstrat/ Tschmelz VON Substrat- Tsupstrat ZU Schmelztemperatur des
Schichtmaterials Tschmelz auf. Die Unterteilung der Gefiigestruktur in Zone 1 bis Zone 3 wird
weiter unten beschrieben. Bei der Kathodenzerstaubung hingegen wird das Aufwachsen der
Schicht von dem lonen-Bombardement aus der Ar-Gasatmosphére begleitet, welches einen
starken Einfluss auf die Schichtstruktur und -eigenschaften hat [94], [95]. In einem
erweiterten Modell von Thornton [96]-[98] fiir zerstaubte Schichten wird daher zusatzlich die
Abhangigkeit der Gefugestruktur vom Ar-Prozessgasdruck betrachtet und das Modell durch
eine weitere Zone T erweitert. Im Folgenden wird die Klassifizierung der Mikrostruktur in
Zonen und ihre phdnomenologische Erklarung beschrieben [96]-[98]:

Zone 1:

In diesem Bereich ist die Oberflachendiffusion der Atome klein und reicht nicht aus um
Abschattungseffekte auszugleichen. Infolgedessen bilden sich Kristallite mit kuppelférmigen
Enden (dendritische Struktur) und Hohlraume zwischen den Kristalliten in Aufwachsrichtung.
Die Schicht ist por6s und weist eine geringere Dichte auf als das entsprechende
Festkorpermaterial.
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Zone T:

Die Oberflachendiffusion in der Ubergangszone T ist gegeniber der in Zone 1 erhoht.
Dadurch konnen adsorbierte Atome Abschattungen zum Teil ausgleichen. Folglich weist die
abgeschiedene Schicht eine faserformige, dicht gepackte Gefligestruktur und eine glatte
Schichtoberflache auf.

Zone 2:

In Zone 2 nimmt die Oberflachendiffusion stark zu, sodass stangelférmige Strukturen grof3er
Packungsdichte, sowie Schichtoberflichen geringer Rauheit gebildet werden
(Kolumnarstruktur). Mit wachsender Substrattemperatur nimmt der Stangeldurchmesser zu,
die Schicht wird dichter und die Haftfestigkeit wéachst.

Zone 3:

In diesem Bereich dominiert die Volumendiffusion, sodass eine rekristallisierte Struktur
(polykristallines Geflige) hoher Packungsdichte und glatter Schichtoberflache entsteht.

Des Weiteren kénnen die Schichteigenschaften durch Beschuss energiereicher lonen aus
dem Ar-Gas Uber eine negativ angelegte Substratvorspannung (sogenanntes Bias)
beeinflusst werden [99]. Daher wird der Prozessparameter Substratvorspannung von
Messier et al. in einer weiteren Modifikation des vorgestellten Strukturzonenmodells
berticksichtigt [100]. Weiterhin Ilasst sich bei der Abscheidung von beispielsweise
mehrkomponentigen Schichten eine Abscheidung von Komponenten, die uber die
Konzentration zur Bildung der Stéchiometrie hinausgeht, schwer vermeiden. Barna und
Adamik erstellten deswegen ein Konzept fur ein reales Strukturzonenmodell, welches den
Beitrag der Fremdatomkonzentration (zum Beispiel Kontamination, Dotier- oder
Legierungselemente) zur Bildung der Mikrostruktur beriicksichtigt [101]. Neue
Depositionstechniken,  wie beispielsweise  das Hochleistungsimpulsmagnetron-
zerstaubungsverfahren (engl.: high power impulse magnetron sputtering, Abk.: HIPIMS),
erfordern erweiterte Strukturzonenmodelle, die plasmarelevante Beschichtungsparameter
bertcksichtigen. So wurde von Anders ein Strukturzonenmodell vorgeschlagen, welches
anstelle des Prozessgasdrucks die deponierte Energie pro schichtbildendem Teilchen
betrachtet [102] und welches in Abbildung 2-14 gezeigt ist.
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Abbildung 2-14: Das Strukturzonenmodell nach Thornton [96]-[98] unterteilt die Gefligestruktur
abgeschiedener Schichten in Abhangigkeit des Temperaturverhaltnisses T* = Tsubstrat/ Tschmelz VON
Substrat- zu Schichttemperatur, sowie in Abhangigkeit des Prozessgasdrucks p. In der hier gezeigten
Erweiterung von Anders [102] wird anstelle des Prozessgasdrucks die deponierte Energie E* pro
schichtbildendem Teilchen beriicksichtigt.

Die vorgestellten Modelle unterliegen Einschrankungen. Das Strukturzonenmodell von
Thornton wurde beispielsweise aufgrund empirischer Beobachtungen anhand von
polykristallinen metallischen Schichten aufgestellt und ist daher nur fir diese gultig.
Dennoch liefern die Modelle ein besseres Verstandnis fir das Aufwachsverhalten
zerstaubter Schichten und der Beeinflussung ihrer Gefugestruktur Gber die
Prozessparameter.
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3 Stand der Forschung

In diesem Kapitel wird der aktuelle Stand der Forschung zu den verwendeten
Schichtwerkstoffen hinsichtlich ihres jeweiligen Anwendungspotentials als Schutz- und
magnetische Funktionsschicht fir Hochfrequenz- und Sensoranwendungen beleuchtet.
Daruiber hinaus werden mdogliche Sensorkonzepte basierend auf magnetostriktiven
Diunnschichten zur Detektion mechanischer Grofien, sowie Verschleil’-
uberwachungsmethoden am Demonstrationsbeispiel von Werkzeugen fir die Zerspanung
vorgestellt.

3.1 Schichtwerkstoffe

3.1.1 Hartstoffschichten basierend auf dem Schichtsystem TiN

Ubergangsmetallnitride zahlen zu den refraktaren Metallverbindungen und sind bekannt fiir
ihre exzellenten mechanischen und chemischen Eigenschaften. Sie weisen hohe Harten
(20-35GPa), hohe  Schmelztemperaturen (meistens (Ober 3000 °C), gute
Verschleil3festigkeit, hohe thermochemische Stabilitdt und kleine spezifische Widerstande
auf [103], [104]. Ihre Atombindungen bilden eine Mischung aus ionischer, kovalenter und
metallischer Bindung, wobei bei TiN der metallische Bindungsanteil Giberwiegt [67].

TiN als bekanntester Vertreter der Ubergangsmetallnitride [53] besitzt eine hohe Harte [105],
[106], eine hohe Verschleil3festigkeit [107], [108], gute chemische Stabilitat [107], [108],
einen hohen Schmelzpunkt, gute Korrosionsbestandigkeit [109], thermische Stabilitat [41],
[110] und hohe Schubfestigkeit.

Aufgrund der genannten positiven Eigenschaften werden TiN-Schichten in einem weiten
Anwendungsbereich als Hartstoff- und VerschleiRschutzschichten fir Schneidwerkzeuge
und hochbelastete Maschinenteile [111]-[116], als Diffusionsbarrieren in der
Halbleitertechnologie [117], [118], sowie als optische [119] und dekorative Beschichtungen
[120], [121] eingesetzt. Neuerdings wird TiN auch als Verschlei3schutzschicht fur Al-
Legierungen in der Luft und Raumfahrt [122] sowie fur biomedizinische Anwendungen und
Implantate zur Verbesserung des Verschleil3schutzes in Betracht gezogen [123], [124].

Die Herstellung von TiN Schutzschichten erfolgt typischerweise mittels CVD- und PVD-
Prozessen wie gepulster Laserstrahldeposition (Abk.: PLD, engl.: pulsed laser deposition),
Lichtbogenverdampfen, lonenplattieren, Elektronenstrahlverdampfen und der
Hochleistungskathodenzerstaubung [80], [107], [125]-[131]. CVD Beschichtungsprozesse
sind in der industriellen Anwendung etabliert, benétigen aber hohe Reaktionstemperaturen
(typischerweise 600 °C — 1000 °C). Dagegen erfolgt die Schichtabscheidung beim PLD
Prozess bei niedrigeren Temperaturen. Allerdings ist bei diesem Prozess die Stabilisierung
der Depositionsraten schwieriger [132]. Das Lichtbogenverdampfen bietet viele Vorteile, wie
beispielsweise einen hohen lonisationsgrad des Targetmaterialdampfes und hohe
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Abscheideraten [133]. Nachteilig ist hingegen die Entstehung von Makropartikeln auf der
Schicht [131]. Die Herstellung von Legierungen mittels lonenplattieren erfordert das richtige
Verhéltnis der Komponenten zueinander, um die Stochiometrie in der Schicht beizubehalten
[134], [135]. Die Hochleistungskathodenzerstaubung ermdglicht die Kontrolle der
Mikrostruktur der Schicht Gber die Wahl der Prozessparameter und somit das Abscheiden
von vielfaltigen Schichtsystemen mit gezielten Eigenschaften. Sie ist eine h&ufig verwendete
Methode zur Herstellung von TiN Schichten [136]. Geringe kinetische lonenenergien der
einfallenden lonen (< 20 eV) bei gleichzeitig hohem lonen-zu-Metallflussverhéaltnis (= 5,2)
wahrend des Schichtwachstums fuhren zu einer dichten Gefligestruktur, hohen
Korndurchmessern und geringen Eigenspannungen [137]. Das Hochleistungsimpuls-
magnetronzerstaubungsverfahren verwendet hohe Targetleistungsdichten (~ 1 kWcm) in
kurzen Pulsen (< 200 ps) [138]. Merkmale dieser Methode sind der hohe lonisationsgrad
des zerstaubten Targetmaterials und die hohe Plasmadichte, die einen Metallionenanteil von
bis zu 90 % im Fall von Ti"(n=1,2) enthalten kann [139]. Das HIPIMS-Verfahren
ermoglicht prinzipiell aufgrund des hohen lonisationsgrads des zerstaubten Targetmaterials
die Abscheidung von Schichten mit einer dichteren Gefiligestruktur, verbesserter Adhésion
und verbesserten mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu Schichten, die mit der
klassischen Gleichstrom-Hochleistungskathodenzerstaubung hergestellt werden [139].

Die Anwendung von TiN als VerschleiRschutzschicht ist auf Temperaturen bis 500 °C
begrenzt, da TiN bereits ab 600 °C an Luft zu oxidieren anfangt [59]. (Ti,Al)N hingegen ist
bis 800 °C oxidationsbestandig [59]. Die bessere Oxidationsbestandigkeit von (Ti,Al)N
beruht auf der Ausbildung einer dichten Al.O3; Decklage, wodurch die Sauerstoffdiffusion in
die Schicht reduziert wird [59]. Die Harte von (Tii-xAlx)N variiert mit dem Al-Anteil und besitzt
ihren Maximalwert H = 31,4 GPa bei x = 0,6 [80], [81]. Somit liefert die hohere Harte von
(Tio.4Alos)N gegentiber TiN mit 18 - 20 GPa [53] einen weiteren Vorteil. Au3erdem besitzt
(TL,ADN - mit  x(Tio46AlosaN) = 3,8 Wm™K?® [140] eine kleinere Warmeleitfahigkeit bei
Raumtemperatur als TiN mit x(TiN) = 29 WmK? [141], wodurch das Substrat besser vor
hohen Temperaturen bei der Prozessfilhrung geschiitzt ist [142]. Als Folge dessen sind
hohere Schnittgeschwindigkeiten mit (Ti,Al)N-Schichten méglich [143]. Allerdings sind bei
Anwendungen mit kleinen Temperaturen die Leistungsfahigkeiten von TiN-Schutzschichten
besser als die von (Ti,Al)N-Beschichtungen [144].

Eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von metastabilen (Ti,Al)N Schichten
kann durch die Verwendung des HIPIMS-Verfahrens erreicht werden. Greczynski et al.
schieden TiixAlN Schichten mittels eines Hybrid-Depositionsprozesses, bestehend aus
reaktiver Hochleistungsimpuls- und Gleichstrom-Hochleistungskathodenzerstaubung, von
einem Al- (HIPIMS) und Ti-Target (DC-Hochleistungskathodenzerstaubung) und gepulster
Substratvorspannung von -60 V bei einer Substrattemperatur von 500 °C ab [145]. Die
metastabilen Schichten mit 0,55 < x < 0,60 in der NaCl Struktur wiesen eine hohe Harte von
30 GPa sowie einen hohen Elastizitatsmodul von 408 GPa bei gleichzeitig geringen tensilen
Eigenspannungen von 0,2-0,7 GPa auf. Die Autoren untersuchten weiterhin den
Impulseinfluss der einfallenden Metallionen auf die Schichtoberflache, indem sie die
gepulste Substratvorspannung variierten [146]. Die Harte der TiossAlo,s2N Schichten nahm
von 13,7 GPa auf 31,5 GPa und der Elastizititsmodul von 322 GPa auf 420 GPa mit
steigender negativer Substratvorspannung von -20 V auf -160 V bei gleichzeitig geringen
kompressiven Eigenspannungen von -0,3 GPa bei -160 V beziehungsweise von -1,2 GPa
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bei - 200 V zu. Die verbesserten mechanischen Eigenschaften erklaren die Autoren mit dem
héheren Impulstbertrag der Al-lonen, welcher zu einer Kornverfeinerung fuhrte.

Eine weitere Mdglichkeit, die mechanischen Eigenschaften (z. B. Harte) oder
Schutzeigenschaften (z. B. Oxidationsbestandigkeit) von TiN und (Ti,Al)N Schichten zu
verbessern, besteht in der Entwicklung einphasiger kubischer ternarer Ti-X-N oder
quaternarer Ti-Al-X-N Materialsysteme unter Verwendung von Ubergangsmetallen wie
beispielsweise X =Hf, Nb, Ta, Y, Zr [147]-[153]. Die Bildung eines
Substitutionsmischkristalls, bei dem die Ti-Atome durch die Metallatome substituiert werden,
kann beispielsweise die Harte aufgrund von Mischkristallverfestigungsmechanismen positiv
beeinflussen.

Zudem bietet die Kombination verschiedener Materialien unterschiedlicher Eigenschaften in
Viellagenschichtsystemen  zusétzliche Vorteile bei  der Entwicklung neuartiger
Hartstoffschichten. Beispielsweise lasst sich die Abscheidung der Materialen unabhangig
voneinander kontrollieren, sodass zielgerichtet Schichtstrukturen im Nanometerbereich
eingestellt werden kdnnen. Auch die hohe Anzahl an Lagengrenzflachen kann die
Eigenschaften des Viellagenverbundes positiv  beeinflussen. Die  moglichen
Materialkombinationen basierend auf dem metallischen Hartstoff TiN lassen sich in sechs
Kategorien einteilen, die sich aus dem funktionalen und strukturellen Aufbau der
Viellagenschicht ergibt [131]:

1) Metall/TiN

2) TiN/hdp metallischer Hartstoff

3) TiN/kfz metallischer Hartstoff

4) TiN/kovalenter Hartstoff

5) zwei metallische Hartstoffe/kovalenter Hartstoff

6) TiN/ionischer Hartstoff

Im Fall 1) werden die Z&higkeit des Metalls und die Harte von TiN im Viellagenverbund
miteinander kombiniert. Ein Beispiel fir diese Materialkombination ist das System Ti/TiN. In
[154] wird berichtet, dass mit einer Erhéhung der Ti-Einzellagendicke zwar die
Verformbarkeit des Viellagenverbundes gesteigert werden kann, die Harte und der
Elastizitatsmodul allerdings abnehmen. Durch eine Abnahme der Ti-Einzellagendicke kann
der Reibwert der Schicht gesenkt werden [154]. Eine Mdglichkeit die Harte und den
Elastizitatsmodul des Ti/TiN Viellagenverbundes zu steigern ist die Abscheidung unter
hohem Druck [155]. Des Weiteren zeigten Wiklund et al. [156], dass Ti/TiN
Viellagenschichten eine fast dreimal so hohe Bestandigkeit gegen Rissbildung aufweisen
wie TiN Schichten. Krella [157] untersuchte die Kavitationserosionsbestandigkeit von
Stahlsubstraten, die durch eine Ti/TiN Viellagenbeschichtung gesteigert werden kann. Fur
den in dieser Arbeit verwendeten Viellagenverbund Fe-Co-Hf-N/TiN ist gemall dem
Materialkonzept Metall/TIN eine Zahigkeitssteigerung gegeniber TiN aufgrund der
metallischen Zwischenlagen bei gleichzeitig hohen Harten im Bereich von TiN
Einlagenschichten zu erwarten.

Fall 2) reprasentiert die Kombination des metallischen Hartstoffes TiN in der kfz-Struktur mit
einem metallischen Hartstoff in der hdp-Struktur. Aufgrund der unterschiedlichen
Kristallstrukturen kann ein Material an der Grenzflache eine epitaktisch stabilisierte
Nichtgleichgewichtsphase ausbilden, wobei das andere Material die Struktur vorgibt. So
kann beispielsweise die metastabile kubische AIN-Phase in diinnen AIN-Lagen (< 3 nm) von
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AIN/TiN Viellagenschichten stabilisiert werden, was in einer Steigerung der Harte resultiert
[158], [159]. In kfz-TiN/hdp-AISiN Viellagenschichten mit einer Doppellagendicke von 8 nm
wird durch die Stabilisierung einer kubischen AIN-Phase an der Grenzflache beider
Materialien eine Harte von 52,5 GPa erreicht [160].

Der Ansatz 3) basiert auf dem Konzept von Holleck [161], zwei Hartstoffe mit verschiedenen
funktionalen Eigenschaften miteinander zu kombinieren. Ananthakumar et al. berichteten
von TiN/TiAIN Viellagenschichten, die einen kleineren Reibwert, eine kleinere Verschlei3rate
und eine bessere Korrosionsbestandigkeit als die jeweiligen Einlagenschichten aufweisen
[162]. Auch die von Zheng et al. untersuchten TiN/TiCN Viellagenschichten zeigen eine
exzellente Verschleil3- und Korrosionsbesténdigkeit [163] sowie verbesserte Reibwerte
[164]. Mit der Kombination TiN/ZrC konnten Hartewerte von 38 GPa erreicht werden [165].

Die Kombination eines kfz Hartstoffes mit einem kovalenten Hartstoff in 4) bietet die
Mdglichkeit der Bildung von Nichtgleichgewichtsphasen mittels der epitaktischen
Stabilisierung in sehr diinnen Lagen in Nanoviellagenschichten. Dieser Effekt lasst sich auch
in sonst amorphen Schichten beobachten, die aufgrund der epitaktischen Stabilisierung an
der Grenzflache zu TIiN kristallisieren. Kong et al. berichteten von TiN/SiC
Viellagenschichten mit einer Harte von 60,6 GPa, die die Autoren mit der Bildung einer
epitaktisch gewachsenen kristallinen SiC Struktur begriinden [166].

In Fall 5) besteht der Viellagenaufbau aus zwei metallischen und einem kovalenten
Hartstoff. Der kovalente Hartstoff wird durch den Viellagenverbund mit dem Substrat
verbunden, sodass sich keine Adhé&sionsprobleme wie bei einlagigen kovalenten Hartstoffen
ergeben [131]. Insbesondere erleichtert dieser Viellagenaufbau die Beschichtung von
Bauteilen mit komplexen Geometrien in industriellen Beschichtungsanlagen, da die dinne
amorphe Zwischenlage aus kovalenten Hartstoff ein homogenes Schichtwachstum
ermdglicht [131].

Die Spitze des Schneidwerkzeuges erreicht bei der Trocken- und der
Hochgeschwindigkeitszerspanung hohe Temperaturen von bis zu 1000 °C. Zur
Verbesserung der Oxidationsbesténdigkeit der Beschichtung bei hohen Temperaturen wird
deswegen TiN mit einer Oxidschicht im Viellagenverbund kombiniert (Fall 6)). In superharten
TiN/SiO2 [167], TiN/Al>O3 [168] und TiN/AION [169] Viellagenschichten konnten Hartewerte
von jeweils 44,5 GPa, 37,9 GPa und 40,5 GPa aufgrund des epitaktischen Wachstums
kristalliner SiO,-, Al,Os- beziehungsweise AION-Lagen auf den TiN-Lagen erzielt werden.

3.1.2 Weichmagnetische, magnetostriktive Diunnschichten fur
Hochfrequenz- und Sensoranwendungen

Weichmagnetische Dinnschichten fir Hochfrequenzanwendungen

Weichmagnetische Materialien werden haufig als magnetische Kerne in Induktoren,
Transformatoren und Sensoren fir Hochfrequenzanwendungen eingesetzt. Die typischen
Arbeitsfrequenzen von beispielsweise drahtlosen Kommunikationstechnologien liegen
oberhalb von 1 GHz, weshalb die Verwendung von weichmagnetischen Materialien mit einer
hohen Sattigungspolarisation und Resonanzfrequenzen im GHz Bereich erforderlich ist.

Die Koerzitivfeldstarke hangt, wie in Abschnitt 2.1.3.2 beschrieben, stark von der
magnetokristallinen Anisotropie K; ab. Daher ist eine kleine magnetokristalline Anisotropie
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zum Erlangen von weichmagnetischen Eigenschaften nétig, was von amorphen und
nanokristallinen Materialien erfullt wird. Ein weiterer Vorteil amorpher Metalle ist ihr héherer
spezifischer Widerstand, der zur Reduzierung von Wirbelstromverlusten beitragt. Aus diesen
Grinden sind amorphe und nanokristalline weichmagnetische Materialien besonders fir
Anwendungen im GHz Bereich geeignet.

Abbildung 3-1 gibt eine Ubersicht tiber die Einteilung weichmagnetischer Werkstoffe nach
ihrer jeweiligen Koerzitivfeldstarke und Sattigungspolarisation.
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Abbildung 3-1: Ubersicht iiber weichmagnetische Werkstoffe eingeteilt nach Koerzitivfeldstarke und
Sattigungspolarisation, nach [16].

Fe und Fe-Si Legierungen werden hauptsachlich als Transformatorkerne fir die Erzeugung
elektrischer Energie in Motoren verwendet. Aufgrund ihrer hohen Wirbelstromverluste sind
sie jedoch nicht fur Hochfrequenzanwendungen geeignet. Weichmagnetische Ferrite
basierend auf MnZn (Arbeitsfrequenz =1 - 1000 kHz) oder NizZn (Arbeitsfrequenz =1 -
1000 MHz) werden typischerweise fir Hochfrequenzanwendungen eingesetzt [170].
Aufgrund ihrer geringen Sattigungspolarisation sind sie fir Anwendungen im GHz Bereich
jedoch ungeeignet. Daneben existiert eine weitere wichtige Gruppe bestehend aus
weichmagnetischen FeCo und NiFe Legierungen. Letztere zeichnen sich durch eine hohe
Permeabilitat und niedrige Koerzitivitdt aus. FeCo Legierungen besitzen hingegen die
hdchste Sattigungspolarisation verglichen mit anderen weichmagnetischen Werkstoffen und
sind deshalb besonders fir Hochfrequenzanwendungen geeignet. Aufgrund der
vergleichsweise hohen magnetokristallinen Anisotropie K; =-15 kJ/m*® [36] besitzt FeCo
jedoch ein hohes Koerzitivfeld Hc, welches fir mittels Kathodenzerstdubung hergestelite
Dunnschichten im Bereich von 8 kA/m - 16 KA/m liegt [171]. Zur Verbesserung der
Hochfrequenzeigenschaften von magnetischen Dunnschichten basierend auf FeCo liegen
die Forschungsschwerpunkte in der Literatur auf der Reduzierung der effektiven Anisotropie
(K) und der Koerzitivfeldstarke, sowie auf der Erhdhung des spezifischen elektrischen
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Widerstands und auf der Verstarkung der uniaxialen Anisotropie. Zum Erreichen dieser
optimierten Eigenschaften werden verschiedene Ansatze wie die Hinzugabe von nicht-
magnetischen Elementen, das Einfugen einer nicht-magnetischen Zwischenschicht,
magnetische/nicht-magnetische Viellagenschichten und die Herstellung von Schichten mit
optimierter uniaxialer Anisotropie in der Literatur beschrieben.

Durch das Hinzufliigen von nicht-magnetischen Elementen wie beispielsweise N [172], [173],
Hf, Nb, Mo, oder Zr wird eine Amorphisierung der FeCo Phase erreicht [170]. Auch
Stoffsysteme basierend auf Nitriden und Oxiden werden genutzt, um die amorphe FeCo
Phase zu stabilisieren und den elektrischen Widerstand der Schicht zu erhdhen. Im
Folgenden wird der Einfluss von nitridischen und oxidischen Stoffsystemen auf die
weichmagnetischen und Hochfrequenzeigenschaften von FeCo diskutiert.

In FeCoN Schichten konnte der FeCo-Korndurchmesser durch die Zugabe von Stickstoff im
Vergleich zu FeCo verkleinert und dadurch die magnetokristalline Anisotropie auf
Ki = 2,8 kJ/m® gesenkt und die Koerzitivfeldstarke auf He = 240 A/m reduziert werden. Dies
ermdglichte die Einpragung eines hohen uniaxialen Anisotropiefeldes von H, = 3 kKA/m, was
in Kombination mit einer hohen Sattigungspolarisation von Js=1,83 T in einer hohen
Resonanzfrequenz f, = 2,4 GHz resultierte [173]. Zudem wurde ein hoher spezifischer
Widerstand p =152 pQcm erzielt. J. Li et al. [174] beobachteten die Bildung von
Streifendoméanen bei  steigendem N-Gehalt  aufgrund  von zunehmenden
Druckeigenspannungen in der Schicht. Die Streifendoméanen filhrten zu mehreren Maxima
im Frequenzspektrum und zum Zusammenbrechen des weichmagnetischen Verhaltens.
Daneben kann ein hoher Stickstoffgehalt die Bildung einer FeN-Phase begtnstigen. Um
dies zu unterbinden, kann neben Stickstoff auch Hafnium hinzugefligt werden, sodass
dieser durch das Hafnium gebunden wird. Die entstehende amorphe HfN Phase behindert
das Wachstum der nanokristalinen  FeCo-Korner.  Aufgrund der  hohen
Sattigungspolarisation und weichmagnetischen Eigenschaften ist FeCoHfN flr
Hochfrequenzanwendungen von grof3em Interesse [27], [175], [176]. Seemann et al. [27]
erzielten in FessCossHfgN11 Schichten FeCo Korngré3en unter 10 nm, was in einem
niedrigen Koerzitivfeld von Hc; =159 A/m resultierte. Aullerdem konnte durch die
Unterdriickung der magnetokristallinen Anisotropie ein hohes uniaxiales Anisotropiefeld von
H, = 3,6 kKA/m induziert werden, das in Kombination mit einer hohen Sattigungspolarisation
Js = 1,4 T zu einer hohen Resonanzfrequenz f, = 2,4 GHz fihrte.

Die Nitridbildung von FeCo-Schichten erhdht zwar den spezifischen Widerstand, dennoch ist
der Widerstand nicht ausreichend grof3, um Wirbelstromverluste bei hohen Frequenzen zu
minimieren [177]. Feinkdrnige Metall-Isolator Schichten, in denen die magnetischen
Nanokdrner von einer elektrisch isolierenden oxidischen Phase umgeben sind, steigern den
spezifischen Widerstand um ein Vielfaches. Zur Erhéhung des spezifischen Widerstandes
werden deshalb beispielsweise FeCo-TiO,-, FeCo-SiO;-, FeCo-ZnO- und FeCo-HfO-
Schichten  verwendet, mit denen sich spezifische Schichtwiderstdande von
PFeCo-TiO2 = 360 chm [178], PFeCo-si02 = 1,6 mQcm [179], PFeCo-si02 = 13,4 mQcm [180],
Preco-zno = 2,1 mQcm [177] und Preco-rio = 3,6 MQcm [181] erzielen lassen. Allerdings fuhrt
die Erh6hung des elektrischen Widerstands zu einer Reduktion der Sattigungspolarisation,
da eine hohe Magnetisierung und ein hoher elektrischer Widerstand nicht gleichzeitig
erreicht werden konnen [182]. Des Weiteren fuhrt das Einbringen eines Isolators in ein
metallisches, magnetisches Material aufgrund des starken Demagnetisierungseffekts zu
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einer Degradation der weichmagnetischen Eigenschaften, weswegen solche nur in einem
engen Bereich des magnetischen Volumenanteils erzielt werden kénnen [183].

Ein weiterer Ansatz zur Verbesserung der weichmagnetischen Eigenschaften von FeCo
besteht in dem Einfligen einer weiteren Schicht zwischen Substrat und magnetischer
Schicht. Y. P. Wu et al. untersuchten Co/FeCo-Schichten mit einer magnetischen Co-
Zwischenschicht [171]. Diese diente zum einen der Reduzierung der FeCo Korngréf3e und
der Schichteigenspannungen, zum anderen der Aufrechterhaltung der hohen
Sattigungspolarisation des magnetischen Materials. Weiterhin wurde festgestellt, dass
aufgrund der Co-Zwischenschicht ein saulenférmiges Wachstum der FeCo-Kdrner sowie
eine Anderung der bevorzugten Orientierungsrichtung von FeCo von (100) zu (110) induziert
werden. Gleichzeitig wurden verbesserte Hochfrequenzeigenschaften im Vergleich zu FeCo
ohne Zwischenschicht beobachtet, die die Autoren mit der Anderung der Mikrostruktur
begriinden. Auch in Ru/FeCoB-Schichten mit einer Ru-Zwischenschicht wurde eine
Modifizierung der FeCo-Textur sowie eine Reduzierung der Koerzitivfeldstarke beobachtet
[184].

Anstelle einer Zwischenschicht lasst sich auch mittels eines Viellagenaufbaus Einfluss auf
die KorngréRBe magnetischer Schichten nehmen. Uber eine gezielte Einstellung der
Einzellagendicken lasst sich das Kornwachstum begrenzen und Einfluss auf den
elektrischen Schichtwiderstand und die uniaxiale Anisotropie nehmen. Um eine
ausreichende Signalstarke in Hochfrequenzanwendungen zu erreichen, ist ein grof3er
magnetischer Volumenanteil wiinschenswert. Dicke magnetische Einlagenschichten
beginstigen jedoch Wirbelstromverluste und sind daher fir die Anwendung im GHz Bereich
nicht geeignet. Mittels Viellagenschichten aus ferromagnetischen und nichtmagnetischen
Materialien ist es allerdings maéglich, einen hohen Volumenanteil magnetischen Materials bei
gleichzeitiger Minimierung der Wirbelstromverluste aufgrund vieler diinner magnetischer
Einzellagen zu erreichen. Der Viellagenaufbau besteht (blicherweise aus einem
ferromagnetischen Material (FM), welches durch nichtmagnetische metallische (NMM) oder
isolierende (NMI) Lagen separiert wird, um den spezifischen elektrischen Widerstand zu
erhbhen und die Koerzitivfeldstarke zu reduzieren. In  FM/NMM (Fe,Co)/Al
Viellagenschichten konnte eine uniaxiale Anisotropie Uber die ferromagnetische Kopplung
zwischen den Co und Fe Lagen induziert werden [185], wahrend im Magnetfeld
abgeschiedene FeCoZr/Cu Viellagenschichten eine Erhéhung der uniaxialen Anisotropie mit
sinkender Cu Lagendicke zeigen [186]. Auch FM/NMI Viellagenschichten, wie
beispielsweise CoFeB/MgO [187] und FeCoSi/naturliches Oxid [188], zeigen eine
Abhangigkeit der wuniaxialen Anisotropie von der metallischen Lagendicke, da
unterschiedliche Oberflachenspannungen der metallischen und isolierenden Kdrner zu
Anderungen in der Mikrostruktur und damit zu veranderten magnetischen Eigenschaften
fuhren kdnnen [187]. Die weichmagnetischen Eigenschaften werden von der Lagenanzahl
beeinflusst [187]. In FeCo-0O/SiO; Viellagenschichten konnte aufgrund der Substratrotation
bei der Schichtherstellung und die dadurch erzeugte Vorzugsrichtung der kristallinen
FeCo-O-Kdrner eine uniaxiale Anisotropie eingepragt werden [189]. Die KorngréRe und
uniaxiale Anisotropie liel3en sich in Abhangigkeit der SiO» Lagendicke variieren.

Uber den Schichtaufbau und die Materialauswahl lassen sich mittels Viellagenschichten
Einfluss auf die Mikrostruktur und auf die magnetischen Eigenschaften nehmen. Allerdings
ist die Dampfung der ferromagnetischen Resonanz in Viellagensystemen hoher als in
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magnetischen Einlagenschichten mit vergleichbarer Dicke. Bei FM/NMI Viellagenschichten
bedingen Defekte und heterogene Grenzflachen eine héhere Dampfung [190]. In FM/NMM
Viellagenschichten ermdglichen die elektrisch leitfahigen Materialien den Transfer von Spins
Uber Lagengrenzen hinweg, sodass eine zusatzliche Relaxation der intrinsischen Dampfung
auftritt [191], [192]. Uberdies fiihrt auch eine hohere Lagenrauheit an den Grenzflachen zu
einer hoheren Dampfung [187], sodass der Resonanzpeak insgesamt verbreitert wird.

Die bisher aufgefiihrten Arbeiten zeigen, dass es in FeCo basierten Legierungen aufgrund
des relativ kleinen uniaxialen Anisotropiefeldes von unter 5kA/m schwierig ist,
Resonanzfrequenzen Uber 3 GHz zu erzielen. Daher werden verschiedene Mdglichkeiten in
der Literatur diskutiert, mittels derer die uniaxiale Anisotropie verstarkt werden kann. Ein
vielversprechender Ansatz ist die Schichtabscheidung unter einem Vorhaltewinkel, bei dem
der Teilchenfluss nicht senkrecht auf das Substrat gerichtet ist. N. N. Phuoc et al
untersuchten FeCoHf Dinnschichten, die mittels Kathodenzerstaubung unter
verschiedenen Vorhaltewinkeln im Magnetfeld hergestellt wurden [193]. Das uniaxiale
Anisotropiefeld nahm mit steigendem Winkel auf bis zu H, = 5,6 kKA/m zu, was zu einer
erhdhten Resonanzfrequenz von f, = 3,8 GHz fiihrte. Das Auftreten der hohen uniaxialen
Anisotropie mit steigendem Vorhaltewinkel wird durch den Eigen-Schatten Effekt erklart.
Dieser fuhrt zu einer schrag ausgerichteten saulenformigen Struktur der Korner, welche zur
Induzierung der magnetokristallinen Anisotropie beitragen, sowie zu teilweise vergréf3erten
Kdrnern, die eine Formanisotropie hervorrufen [194], [195]. Dartber hinaus lassen sich
FeCoHf Schichten mittels des Gradientenzerstaubens herstellen, um eine verstarkte
uniaxiale Anisotropie zu erreichen. Bei diesem Verfahren wird in der Schicht ein Hf-
Zusammensetzungsgradient erzeugt. Die groReren Hf Atome ersetzen die kleineren Fe und
Co Atome, was zu Verspannungen im FeCo Gitter filhrt. Diese Spannungen entlang des
Gradienten erzeugen wiederum im magnetostriktiven Material eine uniaxiale
magnetoelastische Anisotropie. FeCoHf-Schichten mit Hf-Gradient wurden von S. Li et al. im
Magnetfeld entlang des Gradienten warmebehandelt, um zuséatzlich eine Umorientierung der
Atome zu ermdglichen [196]. Mit diesem Verfahren liel3 sich eine uniaxiale Anisotropie von
H, = 43,5 kKA/m sowie eine Resonanzfrequenz von f,=7,2 GHz erzielen. Auch FeCoHfN
Schichten lassen sich zur Erzeugung hoher uniaxialer Anisotropien mit demselben
Verfahren herstellen. C. L. Kuo et al. erzielten mittels der Gradientenzerstaubung eine
spannungsinduzierte uniaxiale Anisotropie von H, = 11 kA/m und eine Resonanzfrequenz
Uber 3 GHz in FeCoHfN Schichten [197]. N. N. Phuoc et al. erweiterten dieses Verfahren,
indem sie den Hf-Gradienten Uber einen Schrageinfall der Targetatome erzeugten [176].
Dadurch Uberlagert sich die durch den Hf-Gradienten erzeugte spannungsinduzierte
Anisotropie mit der kristallinen Anisotropie verursacht durch die sdulenférmigen Strukturen,
welche durch den Schrageinfall entstehen. Mit diesem Verfahren ist es gelungen, eine
uniaxiale Anisotropie von H, =16 kA/m und eine Resonanzfrequenz von f,=6,4 GHz in
FeCoHfN Schichten zu erzielen [176].

Eine weitere vielversprechende Mdglichkeit zur Erzeugung hoher uniaxialer
Anisotropiefelder bietet die Strukturierung von magnetischen Schichten. In FeCo Schichten
wurden beispielsweise mittels Laseratzens Streifenstrukturen eingebracht, die eine hohe
uniaxiale Anisotropie von Hy =56 kA/m und eine Resonanzfrequenz von f; = 8,2 GHz
ermdglichten [198].
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Durch hohe Anisotropiefelder lasst sich zwar die Resonanzfrequenz in einen hdheren
Frequenzbereich verschieben, gleichzeitig nimmt jedoch die Anfangspermeabilitdt mit
zunehmendem Anisotropiefeld ab, sodass fir die jeweilige Anwendung ein Kompromiss aus
hoher Anfangspermeabilitidt bei gleichzeitig hoher Resonanzfrequenz gefunden werden
muss.

Magnetostriktive Dunnschichten fir Sensoranwendungen

Magnetische Materialien mit groBer Magnetostriktion werden als magnetostriktive
Materialien bezeichnet. Magnetostriktive DUnnschichten werden aufgrund der Abhéngigkeit
ihrer ~ Magnetisierung von  &uf3eren  mechanischen  Spannungen in  vielen
Sensoranwendungen beispielsweise fir Dehnungs- und Drehmomentmessungen
eingesetzt. Dabei spielt neben einer hohen Resonanzfrequenz und Permeabilitdt vor allem
die Orientierung der Anisotropie eine entscheidende Rolle, da der maximale
magnetoelastische Effekt durch eine Drehung der magnetischen Momente um 90° erreicht
wird. Aus diesem Grund sollte das Material eine definierte leichte Achse in der Filmebene
aufweisen, welche senkrecht zum anregenden Signal (z. B. Dehnung, statisches oder
dynamisches Magnetfeld) orientiert ist. Die gewlinschte Anisotropie lasst sich durch eine
Schichtabscheidung im Magnetfeld, eine Warmenachbehandlung im Magnetfeld, oder durch
zusatzlich eingebrachte Spannungen induzieren. Um eine zusatzliche magnetoelastische
Anisotropie einbringen zu kénnen, wird die Schicht beispielsweise auf flexiblen Substraten
abgeschieden [199], [200], oder auf gekrimmten Substraten elektrochemisch aufgebracht,
die anschlieBend geglattet werden, um Druckspannungen einzubringen [201]. Zudem kann
eine zusatzliche spannungsinduzierte Anisotropie in magnetostriktiven Schichten durch eine
lokale lonenimplantation [202] oder durch die Erhdéhung des Substratvolumens durch
Einbringen von Wasserstoff nach der Schichtabscheidung generiert werden [203].

Die Entwicklung von magnetostriktiven Dunnschichtfiimen basiert auf Seltenerd-
Ubergangsmetalllegierungen. Die asphéarischen 4f-Orbitale der Seltenen Erden, die
verantwortlich flr eine groe Magnetostriktion sind, koppeln mit den magnetischen
Momenten von Fe oder Co, sodass diese in einem orientierten Zustand bleiben [204].
(Tb,Dy)«(Fe,Co)1x Dunnschichten [205] und TbFe/FeCo Viellagenschichten [206]
kombinieren weichmagnetische und magnetostriktive Eigenschaften und besitzen deshalb
ein vielversprechendes Potential flr Dinnschichtsensoren basierend auf dem inversen
magnetostriktiven Effekt.

3.2 Sensorik basierend auf magnetostriktiven Diinnschichten

Die Eigenschaften magnetostriktiver Materialien lassen sich durch &dul3ere magnetische
Felder oder mechanische Spannungen modifizieren. Die Volumenanderung eines
magnetostriktiven Elements im &aufReren Magnetfeld (Joule-Effekt) wird bei Aktuatoren
ausgenutzt. Typische magnetische Sensoranwendungen basieren auf dem inversen
magnetostriktiven Effekt (Villari-Effekt). Die magnetischen Eigenschaften, wie die statische
und dynamische Permeabilitdt, werden durch die Einwirkung aufl3erer Spannungen
geandert. Diese Anderungen kénnen elektrisch ausgelesen und mit der zu detektierenden
GroRRe Kkorreliert werden. Magnetostriktive Materialien sind als Sensorelemente in
Dehnungs-, Kraft-, Drehmoment- und  Abstandssensoren  [207]-[209] oder
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Magnetfeldsensoren mittels multiferroischen Kompositen [210], sowie bei der
Temperaturiberwachung [211] weit verbreitet. Dehnungs- und Spannungssensoren
basierend auf magnetostriktiven Materialien weisen eine hohere Sensitivitat als
konventionelle Spannungssensoren, wie z. B. Dehnungsmessstreifen, auf [212].

Die hohe Kopplung zwischen mechanischem und magnetischem Zustand ermoglicht
auBerdem eine kontaktlose Detektion der Zustandsanderung in magnetostriktiven
Materialien [213]. Berihrungslose Spannungsmessungen basieren beispielsweise auf der
Detektion von Anderungen der magnetischen Suszeptibilitat, des magnetischen Moments
oder der Hochfrequenzpermeabilitat [214]-[216]. Als magnetostriktive Materialien werden
Terfenol-D, amorphe Dréhte, und Diinnschichten genutzt [207], wobei Dunnschichten
besonders fur kleine Sensorelemente und fir die Mikroelektronik geeignet sind.

Um die Rotation der magnetischen Momente durch &ufRRere mechanische Spannungen
sensorisch nutzen zu kénnen, muss die inverse Magnetostriktion mit anderen Effekten
kombiniert werden, die ihrerseits sensitiv auf die Orientierung der magnetischen Domanen
reagieren [204]. Dies kbnnen magnetoresistive Effekte, wie der Riesenmagnetowiderstand
(Abk.: GMR, engl.: giant magnetoresistance) [217] und der Tunnelmagnetowiderstand (Abk.:
TMR, engl.: tunnel magnetoresistance) [217], oder Magnetoimpedanz [218], induktive [219],
oder magnetoelektrische Effekte [220] sein.

Riesenmagneto- oder Tunnelmagnetowiderstandsstapel sind als sensitive
Magnetfeldsensoren bekannt [221], [222]. Prinzipiell bestehen diese Sensorstrukturen aus
einer magnetischen Referenz- und einer magnetischen Sensorlage, welche durch eine
metallische nichtmagnetische Lage bei GMR Sensoren, beziehungsweise durch eine
nichtleitende Lage bei TMR Sensoren, separiert sind [204]. Zur Kombination von
magnetostriktiven mit magnetoresistiven Effekten wurde anfangs NiFe als magnetostriktives
Element in GMR Strukturen verwendet [204]. Durch die Verwendung von FeCo als freie
Lage, konnte die Sensorsensitivitdt signifikant verbessert werden [223]. Die groRte
Sensitivitatssteigerung wurde jedoch in TMR Sensoren mit magnetostriktiven Materialien,
wie kristallinem FeCo [224] oder amorphem FeCoSiB [225], erzielt.

Magnetostriktive magnetoimpedanz Sensoren basieren auf dem Spannungs-Impedanz
Effekt (Abk.: SI), der die Anderung der Magnetoimpedanz durch die Anderung der
Permeabilitat aufgrund von duRReren mechanischen Spannungen beschreibt. Die Anderung
der Permeabilitat verandert die Skin-Tiefe des Materials. Wenn die Schichtdicke grof3 im
Vergleich zur Skin-Tiefe ist, fihrt eine Anderung der Skin-Tiefe zu einer Anderung der
Impedanz. Die starke Abhangigkeit der Impedanz des magnetostriktiven Materials mit
auReren Spannungen wird fir hoch sensitive Spannungs- oder Dehnungssensoren genutzt
[226]. Zusatzlich kann eine Anderung der Impedanz beriihrungslos uber
Hochfrequenzsignale detektiert werden [227], [228]. Flr SlI-Spannungssensoren werden
magnetostriktive FeCoSiB und CoSiB Schichten verwendet [229]-[231].

Sensoren basierend auf induktiven Elementen mit magnetostriktiven Kernen bieten
zahlreiche Anwendungsmdglichkeiten als magnetostriktive Kraft-, Drehmoment- und
Spannungssensoren [208]. Die durch eine Dehnung hervorgerufene Anderung der
Permeabilitat des magnetostriktiven Kerns bewirkt eine Anderung der Induktivitat der
Messspule oder der Resonanzfrequenz eines LC Schwingkreises [209] und kann
beriihrungslos mittels  Radarreflektion, induktiver Kopplung [204] oder Uber
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Hochfrequenzsignale [215], [232] ausgelesen werden. Die Arbeitsfrequenz von
magnetostriktiven induktiven Sensoren, basierend auf der Verschiebung der
Resonanzfrequenz des Schwingkreises, kann bis in den GHz Bereich reichen und wird
durch die Resonanzfrequenz des magnetischen Materials begrenzt [215]. Dieses
Sensorprinzip basiert auf einer breitbandigen HF-Messung der magnetischen Permeabilitéat
des verspannten Materials [215]. FeCoSiB Dinnschichten und FeCo/CoB
Viellagenschichten wurden aufgrund ihrer guten Hochfrequenzeigenschaften und hohen
Magnetostriktion in den LC Schwingkreis integriert. Dartber hinaus wird das Prinzip des
Frequenzmischverfahrens zur berihrungslosen induktiven Detektion von Dehnung [209],
[214], [216] oder Temperatur [233] basierend auf Anderungen der magnetischen
Suszeptibilitat in magnetostriktiven Kernen verwendet.

In magnetostriktiven, piezoelektrischen Sensoren wird die Dehnung eines magnetostriktiven
Materials mittels piezoelektrischen Materialien in eine elektrische Spannung umgewandelt.
Dieser magnetoelektrische Effekt basiert auf der Kopplung zwischen magnetischen und
elektrischen Doménen Uber die mechanische Dehnung oder Spannung zwischen den
Materialien [234]. Diese Sensoren besitzen ein grol3es Potential flr sensitive
Magnetfeldsensoren [210], [220], [235]. Mit magnetostriktiven Diinnschichtkompositen
bestehend aus einer magnetostriktiven FeCoSiB und einer piezoelektrischen AIN Phase
konnten hochsensitive  Hochfrequenz = Magnetfeldsensoren im  Frequenzbereich
0,1 Hz - 1000 Hz realisiert werden [220].

3.3 Sensorik zur Uberwachung von Werkzeugverschleill

Werkzeuge fir die Zerspanung sind im Einsatz hohen mechanischen und thermischen
Belastungen ausgesetzt, die zum Werkzeugverschleil3 fihren. Zu den Verschlei3ursachen
gehoren der Adhéasionsverschleil3, abrasiver Verschleil3, Diffusionsverschlei® und der
Verschlei3 durch Risshildung [236]. Werkzeugverschleild ist verantwortlich fir
Standzeitverkiirzungen, geringere Produktivitat und hdhere Kosten. Zudem ergeben sich
durch die degradierte Werkzeugoberflache negative Auswirkungen auf die
Oberflachenqualitat des Werkstlicks. Wird der anhaltende Verschleild nicht rechtzeitig
erkannt, kann es zum Bruch des Werkzeuges kommen, sodass zeit- und kostenintensive
Ausbauarbeiten notwendig werden.

3.3.1 VerschleiRuberwachung

In der Massenfertigung muss die Standzeit von Werkzeugen komplett ausgeschdpft werden.
Zur Leistungssteigerung werden die Schnittparameter daher voll ausgereizt. Trotzdem
missen die Prozesssicherheit und die Bauteilqualitat weiterhin gewdahrleistet sein. Aus
diesem Grund werden VerschleilRerkennungssysteme eingesetzt. Man unterscheidet hierbei
zwischen der direkten und indirekten VerschleiBUberwachung. Bei der direkten
Uberwachung werden optische Methoden wie CCD Kameras und Laser eingesetzt, um
beispielsweise die Verschleil3flaiche zu detektieren. Des Weiteren kann auch uber eine
Widerstandsmessung von elektrisch leitenden Beschichtungen der Verschlei? gemessen
werden. Direkte, beziehungsweise offline, Messungen sind in der technischen Anwendung
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aufgrund der dortigen Sichtverhaltnisse und der Verwendung von Kuhlflissigkeiten aber
schwierig umzusetzen [237]. Daher sind indirekte Methoden besser geeignet. Da viele
Prozessparameter vom Werkzeugzustand beeinflusst werden, lasst sich Uber die
Uberwachung solcher GroRen auf den WerkzeugverschleiR schlieRen. Die indirekte,
beziehungsweise online, VerschleiRerkennung basiert auf Messungen von akustischen
Signalen, der akustischen Emission, der Werkzeug-Temperatur, der Schnittkréfte, der
Vibration des Werkzeugs oder des Halters, der Werkstiickoberflachenqualitét oder der
Reflexionsmessung am Span [236]-[240]. Allerdings sind diese Methoden ungenauer als die
direkten, da die Zusammenhange mit dem Verschleil3 nur empirisch bestimmt werden
kénnen. Sie sind auf der anderen Seite aber weniger komplex im Aufbau und kénnen besser
in die Praxis integriert werden [237]. Von den online Verschleil3erkennungsmethoden lassen
sich bislang nur die beim Zerspanen erzeugten akustischen Signale und die
Warmeabstrahlung des Werkzeugs beruhrungslos erfassen. Zur Messung der akustischen
Emission, der Schnittkrdfte und der Vibration werden Piezoelektrosensoren bzw.
Beschleunigungssensoren verwendet, welche am Werkzeughalter positioniert werden. Fir
die Korrelation der gemessenen Grofen mit dem Verschlei3 muss das Werkzeug in
regelmafigen Abstédnden ausgebaut und mikroskopisch untersucht werden.

3.3.2 Messung der Werkzeugtemperatur

Die Kenntnis der Werkzeug-Temperatur ist beim Drehen von gro3er Bedeutung, da an der
Schneidkante Temperaturen Uber 800 °C auftreten kénnen und zu einer hohen Belastung
des Werkzeuges fuihren. Gangige Temperaturmessverfahren beim Zerspanen werden
folgendermalien klassifiziert [241], [242]:

o Direkt mittels Thermoelementen: Werkzeug- Span Thermoelemente
[243]-{245], im Werkzeug eingebettete
Thermoelemente [246], [247],
Dunnschicht Thermoelemente [248]

¢ Indirekt durch Warmeabstrahlung: mittels Pyrometer [249]-[256], Infrarot

Fotographie [257]-[259],
Warmebildkamera [260]—-[262]

¢ Metallographisch: tiber Anderungen in der Mikrostruktur
[263], [264]

e Materialien mit bekanntem Schmelzpunkt: Verwendung von Pulver mit konstantem
Schmelzpunkt [265]
Temperaturmessungen mittels Thermoelementen erfordern die Platzierung des
Thermoelements nahe der Schneidkante, um genlgend genaue Messergebnisse zu
erhalten [237]. Die dabei erforderliche elektrische Kontaktierung des Thermoelements kann
das Zerspanen behindern. Auflerdem werden die Kontaktierungsdréhte stark von den
vorherrschenden hohen Temperaturen beeintrachtigt, sodass die Messgenauigkeit abnimmt.
Dahingegen bieten indirekte Messungen der Warmeabstrahlung den Vorteil der
kontaktlosen Temperaturerfassung. Allerdings ist es mit diesen Methoden schwierig die
Temperatur an der Schneidkante zu erfassen, da die Messung von Spanen und
Kihlschmiermitteln beeintrachtigt wird [266]. Auch die metallographische Analyse und der
Einsatz von Materialien mit bekanntem Schmelzpunkt bieten in der Hinsicht keine
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Verbesserung, da die Werkzeugtemperatur nicht in Echtzeit erfasst werden kann. Eine
berthrungslose Bestimmung der Temperatur an der Schneidkante des Werkzeugs wahrend
des Betriebs mit ausreichender Genauigkeit ist mit den bisherigen Methoden nicht moglich.

3.3.3 VerschleiRuberwachung mittels Dinnschichtsensoren

Intelligente Dunnschichtsensoren gewinnen an Bedeutung bei der Uberwachung von
Werkzeugverschleil3, da sie sowohl die Schneideigenschaften des Werkzeugs, wie Harte
und VerschleiR3festigkeit, erhtéhen, als auch gleichzeitig die Funktion eines Sensors
tbernehmen. Sensorische Dunnschichten werden mittels PVD Verfahren auf das Werkzeug
aufgebracht und als Temperatur-, magnetischer- oder elektrischer Leitfahigkeits-Sensor zur
Verschleilerkennung eingesetzt.

Temperatur

Bereits 1996 wurden von Kato und Fujii PVD-Diinnschichtsensoren auf Schneidwerkzeugen
zur Temperaturmessung vorgeschlagen [267]. Dazu benutzten sie Schichten mit
verschiedenen Schmelzpunkten, um die Temperaturverteilung an der Werkzeugoberflache
erfassen zu konnen. Allerdings ist diese Methode nicht fiir online Messungen geeignet.
Temperaturmessungen mittels Dunnschichtthermoelementen (Abk.: TFT, engl.: thin film
thermocouple) basieren auf dem Seebeck-Effekt, bei dem zwischen zwei verschiedenen
elektrischen Leitern mit unterschiedlichen Temperaturen eine Thermospannung herrscht.
Diese elektrischen Leiter Uberlappen an einem Punkt und bilden ein Thermoelement.
Meistens wird dazu eine Materialkombination aus Ni und Ni-Cr verwendet [268], welche auf
die Spanflache der Wendeschneidplatte beschichtet wird [269], [270], [271].

Elektrische Leitfahigkeit

Dartber hinaus kann die elektrische Leitfahigkeit von Dinnschichten zur Erfassung von
Verschlei3 gemessen werden. Das Patent DE 29824985 Ul von 2004 beschreibt
beispielsweise Verschleil3sensoren bestehend aus Leiterstrukturen mit abgestuften
Widerstandswerten [272]. Damit ist eine zweidimensionale Lokalisierung des VerschleiRes
mdglich. Das Stapeln der Sensorschichten (z. B. Ti, Mo, Cr) mit isolierenden
Zwischenschichten (z.B. c¢-BN, Al;Os, Diamant- oder SisNs-Schicht) ermdglicht eine
dreidimensionale Lokalisierung.

Magnetische Eigenschaften

Dunnschichtsensoren zur Erkennung von Verschleild basierend auf der Detektion von
magnetischen Eigenschaften, bilden die Ausnahme. Im Patent DE 3706847 C2 von 1989
wird von einer Vorrichtung zur magnetinduktiven Verschlei3- und Bruchiberwachung von
rotierenden Werkzeugen berichtet [273]. Das Werkzeug dient als Spulenkern, sodass
Permeabilitatsanderungen des ferromagnetischen Bauteils (ber die Anderung der
Messspuleninduktivitdt gemessen und elektronisch hinsichtlich des BauteilverschleiRes
ausgewertet werden kénnen. Somit lassen sich Aussagen uber Druck- und Zugspannungen
treffen, wahrend die Messung der temperaturbedingten Induktivitdtsdnderung Aufschluss
Uber die Werkzeugtemperatur gibt. Des Weiteren werden magnetostriktive Fe-Ni-Mo-B
Schneidwerkzeugbeschichtungen fir Kraft- und Drehmomentmessungen eingesetzt [274],
wobei die Detektion der Dehnung Uber eine Impedanzéanderung der Pick-up Spulen erfolgt,
die durch die Anderung der magnetischen Permeabilitat hervorgerufen wird.
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4 Experimentelles

Im folgenden Kapitel werden das Konzept der bertihrungslosen Hochfrequenz-Sensorik, die
daraus resultierende Systematik der Experimente, und die in dieser Arbeit verwendeten
experimentellen Methoden vorgestellit.

4.1 Konzept der berihrungslosen Hochfrequenz-Sensorik und
Systematik der Experimente

Konzept der berihrungslosen Hochfrequenz-Sensorik

Das in dieser Arbeit entwickelte und verwendete Konzept der berihrungslosen
Hochfrequenz-Sensorik basiert auf dem kontaktlosen Auslesen der ferromagnetischen
Eigenschaften von  Dinnschichten  mittels hochfrequenter  elektromagnetischer
Wechselfelder. Wie in Abschnitt 2.1.4 beschrieben, regt dazu eine senkrecht zur
Magnetisierung orientierte linear polarisierte elektromagnetische Welle hy die magnetischen
Momente zur Prézession an. Dabei wird die einfallende Welle teilweise absorbiert und,
aufgrund der abweichenden Impedanz Z! der Probe vom Wellenwiderstand Z, = 50 Q, als
hren reflektiert. Der komplexe Reflexionskoeffizient Si1 hangt von der Probenimpedanz Z =
iwL ab. Diese ist eine Funktion der Induktivitét L der magnetischen Probe, welche selbst von
der Permeabilitéat u, der Probe abh&ngt, sodass sich aus der Messung des komplexen
Reflexionskoeffizienten die frequenzabhéngige Permeabilitat u,.(f) der Schicht ableiten
l&sst.

Da, wie in Abschnitt 2.1.1.2 beschrieben, die magnetischen Eigenschaften von der Dehnung
sowie aulleren mechanischen Spannungen abhéngen, ist auch die Permeabilitit eine
Funktion externer mechanischer GroéRen. Schichtspannungen koénnen zum Beispiel
thermisch, mechanisch oder durch Verschleil3 induziert sein. Zur quantitativen Analyse der
Anderungen der magnetischen Eigenschaften eignet sich beispielsweise der Imaginarteil der
komplexen Permeabilitdt u'', da dieser bei der Resonanzfrequenz f, ein ausgepragtes
Resonanzmaximum aufgrund der absorbierten elektromagnetischen Energie zeigt. Uber
Anderungen des Resonanzverhaltens konnen Riickschliisse auf Anderungen der
Schichteigenschaften gezogen werden, die durch Spannungs-, Temperatur- oder
Volumenanderungen hervorgerufen werden. Eine Herausforderung stellt hierbei die
Unterscheidung zwischen den verschiedenen Einflissen dar. Abbildung 4-1 zeigt eine
schematische Darstellung der verschiedenen Beanspruchungen auf das Resonanzverhalten
einer ferromagnetischen Schicht.

1 Die Impedanz der Probe, auch bekannt als Wechselstromwiderstand, ist eine komplexe
physikalische GroRe, auf die an dieser Stelle nicht weiter eingegangen wird. Aufgrund der
unterschiedlichen Impedanz der Probe und der Wellenimpedanz Zo = 50 Q der Leitung kommt es zu
einer Reflektion der einfallenden Welle. Dieses Phéanomen ist auch in der Optik bekannt, wenn Licht
auf die Grenzflache zweier Medien mit unterschiedlichen Brechungsindizes trifft.
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Abbildung 4-1: Darstellung des Sensorkonzepts basierend auf Anderungen der ferromagnetischen
Permeabilitat induziert durch Spannungs-, Temperatur- oder Volumenanderungen.

Zur Realisierung von ferromagnetischen Sensorschutzschichten wird in dieser Arbeit der
Ansatz von multifunktionalen Viellagenschichten bestehend aus harten TiN und
ferromagnetischen Fe-Co-Hf-N Lagen verfolgt. Die Sensorfunktionalitat der Schichten wird
im Hinblick auf Dehnung, Temperaturdnderungen und Materialabtrag untersucht, woraus
sich die nachfolgend beschriebene Systematik der Experimente ergibt. In dieser
Modellbetrachtung werden die verschiedenen externen Einfliisse voneinander separiert, um
gezielt die Abhéangigkeit der ferromagnetischen Schichteigenschaften von der jeweiligen
EinflussgrofRe untersuchen zu kénnen.

Systematik der Experimente

Zunachst werden TiN-Hartstofflagen und ferromagnetische Fe-Co-Hf-N-Lagen in einem
Fe-Co-Hf-N/TiN  Viellagenverbund kombiniert und die Zusammenhange zwischen
Zusammensetzung und Mikrostruktur mit den erzielten mechanischen und magnetischen
Eigenschaften werkstoffwissenschaftlich untersucht. Diese Ergebnisse dienen als Grundlage
fur eine weitere Optimierung hinsichtlich des Schichtaufbaus und der Werkstoffauswahl. Der
Viellagenaufbau lasst sich anhand der Anzahl der Doppellagen, der Einzellagendicken oder
des Verhaltnisses der Schichtanteile variieren. Zur Optimierung des Viellagenaufbaus wird
jeweils nur eine Grol3e unter Beibehaltung aller anderen variiert, um deren Einfluss auf die
Konstitution und Mikrostruktur, sowie auf die magnetischen und mechanischen
Eigenschaften identifizieren zu kénnen. Die gewonnenen Ergebnisse und Erkenntnisse
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flieBen in einen weiteren Optimierungszyklus bezuglich des Schichtaufbaus ein. Somit lasst
sich die Wirkung einzelner Parameter auf die Schichteigenschaften experimentell
untersuchen.

Eine Ubersicht tiber die Systematik der in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuchsreihen zur
Optimierung des Viellagenaufbaus gibt Abbildung 4-2. Um den Einfluss der Grenzflachen
auf die Konstitution und Mikrostruktur, sowie auf die magnetischen und mechanischen
Eigenschaften zu untersuchen, wurde zunéchst die Anzahl n der Doppellagen von n =7 bis
n =399 in sechs Schritten erhoht. Diese Abstufung ermdglichte die Einstellung von dicken
Einzellagen mit einer Doppellagendicke von A =119,6 nm bis hin zu feinskaligen
Lagendicken mit einer Doppellagendicke von A = 2,4 nm. Die Gesamtdicke der Schicht und
die Volumenverhdltnisse von TiN zu Fe-Co-Hf-N blieben dabei konstant bei 1 um und
Vrin/Veeconin = 1,4. Dieses Verhdltnis ergab sich aufgrund gleicher Haltezeiten unter den
entsprechenden Targets aus dem Verhdltnis der Depositionsraten.

In einer weiteren Versuchsreihe wurde der Anteil des ferromagnetischen Werkstoffs
Fe-Co-Hf-N am Gesamtvolumen der Viellagenschichten bei konstanter Doppellagenanzahl
VON Vmag/Vges = 0,4 bis Vimag/Vges = 0,7 systematisch in sechs Schritten erhdht. Dies erfolgte
durch eine gezielte Erhthung der Fe-Co-Hf-N Lagendicke bei gleichbleibender TiN
Lagendicke, sodass Fe-Co-Hf-N Einzellagendicken im Bereich der Dicke von magnetischen
Einlagenschichten von typischerweise 200 nm erzielt wurden. Die Viellagenschichten
wurden hinsichtlich der strukturellen, magnetischen und mechanischen Eigenschaften
charakterisiert.

Zudem wurde die Werkstoffauswahl anhand des in den vorherigen Versuchsreihen
optimierten Viellagenaufbaus bezlglich der Oxidationsbesténdigkeit durch das Ersetzen der
obersten TiN Lage durch eine Ti-Al-N Deckschicht derselben Dicke weiterentwickelt und
werkstoffwissenschatftlich untersucht.
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Abbildung 4-2: Ubersicht tiber die Systematik der in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuchsreihen zur
Optimierung des Viellagenaufbaus.

Die in den verschiedenen Versuchsreihen hergestellten Proben wurden im Anschluss an die
Schichtabscheidung im Vakuum in einem externen Magnetfeld konditioniert, um eine
uniaxiale Anisotropie in der Ebene der Funktionslagen zu induzieren und um
Eigenspannungen abzubauen. Dies erfolgte in einem statischen Magnetfeld von B = 50 mT
bei Temperaturen von T =400 °C beziehungsweise T = 600 °C. Aufgrund der in Abschnitt
2.2 gezeigten Phasendiagramme ist weder fir die krz-FeCo und kfz-HfN noch fur die kfz-TiN
Phase ein struktureller Phaseniibergang bei diesen Temperaturen zu erwarten. Dennoch
besitzt die Temperatur einen grof3en Einfluss auf die Mikrostruktur sowie die mechanischen
und magnetischen Eigenschaften. Zum einen beginstigen hohe Temperaturen
Kristallisationsvorgange, wodurch der Korndurchmesser D zunimmt. Dieser bedingt eine
Zunahme der konkurrierenden magnetokristallinen  Anisotropie (K) und der
Koerzitivfeldstarke Hc. Zum anderen ist das Einprégen der uniaxialen Anisotropie ein
diffusionsgesteuerter Prozess, welcher eine geniigend hohe Temperatur zur Umgruppierung
der Atome benétigt. Durch das rasche Abkihlen im Magnetfeld wird ein metastabiler
Zustand stabilisiert. Dieser soll hinsichtlich potentieller Anwendungen mit hohen
Prozesstemperaturen erhalten bleiben. Fir Fe-Co-Hf-N Einlagenschichten wurde bereits der
Einfluss der Konditionierungstemperatur auf die Mikrostruktur, sowie auf das
weichmagnetische und Hochfrequenzverhalten untersucht und Temperaturen zwischen
400 °C und 600 °C als geeignet identifiziert [22], [27]. In dieser Arbeit wurden zur Korrelation
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der Mikrostruktur mit den magnetischen und mechanischen Eigenschaften, sowie zur
Untersuchung der thermischen Stabilitdt der uniaxialen Anisotropie anhand von
Fe-Co-Hf-N/TiN Viellagenschichten die oben genannten Temperaturen gewabhilt.

Die Konstitution und Mikrostruktur der hergestellten Viellagenschichten wurde bezlglich
deren chemischer Zusammensetzung, des Schichtaufbaus, der Kristallstruktur und Phasen
untersucht. Zusatzliche Messungen zur Harte und zum reduzierten Elastizitatsmodul
erlaubten eine Beurteilung in Bezug auf die Einsetzbarkeit als VerschleiRschutzschicht.
Weiterhin sind die Schichteigenspannungen zum Abschétzen des technischen
Anwendungspotentials der Schichten entscheidend, da bei grol3en
Eigenspannungszustanden Schichtversagen durch Ablosungseffekte der Schicht vom
Substrat und Rissbildung auftreten kann. Die Charakterisierung der statischen und
dynamischen ferromagnetischen Eigenschaften der Schichten erfolgte im Hinblick auf ihr
Potential als mogliche Sensorfunktion. SchlieBlich kdonnen durch die Korrelation der
Konstitution und Mikrostruktur mit den magnetischen und mechanischen Eigenschaften
materialwissenschaftliche Erkenntnisse uber die Herstellung von
Viellagenfunktionsschichten fur die Hochfrequenz-Sensorik gewonnen werden.

In einem zweiten Schritt wird die Sensorfunktion der optimierten Sensorschutzschichten
untersucht und die magnetischen Eigenschaften mit den entsprechenden &aufieren
EinflussgroRen korreliert. Abbildung 4-3 zeigt eine Ubersicht zur Charakterisierung der
Sensoreigenschaften unter externen Belastungen. Dazu werden der Einfluss von
mechanisch  induzierten  Schichtspannungen, des  Schichtvolumens und der
Schichttemperatur auf die statischen und dynamischen magnetischen Eigenschaften
untersucht. Anhand von Messungen der Hochfrequenzpermeabilitdt bei gleichzeitiger
Biegung des Schicht-Substrat-Verbunds konnte der Einfluss der Dehnung auf die
ferromagnetische Resonanzfrequenz verifiziert werden. Die Charakterisierung der
Sensorfunktionalitat bei Anderungen des Schichtvolumens erfolgte anhand eines
Modellversuches zum physikalischen Materialabtrag mittels Plasmaétzversuchen. Dazu
wurde die Abhangigkeit der Sattigungspolarisation, der uniaxialen Anisotropie und der
ferromagnetischen Resonanzfrequenz von der Reduzierung des Schichtvolumens
untersucht. Die zuséatzliche Bericksichtigung des Einflusses auf die Mikrostruktur und die
mechanischen Eigenschaften erlaubte eine Gesamtbeurteilung der erzielten Ergebnisse.
Temperaturabhangige in-situ Messungen der statischen und dynamischen magnetischen
Eigenschaften an Luft lieferten die Abhangigkeit der Sattigungspolarisation, der uniaxialen
Anisotropie und der ferromagnetischen Resonanzfrequenz von der Schichttemperatur. Aus
diesen Messungen leiteten sich Fragestellungen zur Oxidationsbesténdigkeit ab. Daher
wurden im Weiteren Versuche zur nachtraglichen Warmebehandlung an Luft unter Variation
der Temperatur und Zeit durchgefiihrt und hinsichtlich der Konstitution und Mikrostruktur,
sowie den magnetischen und mechanischen Eigenschaften ausgewertet. Die gewonnen
Ergebnisse flieRen in die Gesamtbeurteilung der Sensorschutzschicht in Bezug auf die
sensorischen und Schutzeigenschaften ein.

Anhand der experimentell verifizierten  Abhangigkeit der ferromagnetischen
Hochfrequenzpermeabilitdt von mechanisch induzierten Schichtspannungen, des
Schichtvolumens und der Schichttemperatur kann die Sensorfunktionalitdt der
Sensorschutzschicht nachgewiesen werden. Eine modellhafte Beschreibung der
spannungs- und temperaturabhangigen Resonanzfrequenz ermdglicht es schlie3lich,
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Aussagen Uber den Schichtzustand aus der Messung der Resonanzfrequenz abzuleiten.
Materialabtrag hingegen lasst sich mit einer Abnahme der Messsignalintensitét korrelieren.

Sensorschutzschicht

l A 4 l

Einfluss Einfluss Einfluss .| Oxidations-
Schichtspannun Schichtvolumen Schichttemperatur bestédndigkeit?
In-situ Variation der Ex-situ Ex-situ Variation

mechanisch Materialabtrag In-situ Variation der der Temperatur und
induzierten mittels Temperatur an Luft Warmebehandlungs
Spannung Plasmaéatzens zeit an Luft

Einfluss auf Konstitution und Mikrostruktur,
magnetische und mechanische
Eigenschaften

Einfluss auf HF- Einfluss auf
Permeabilitat Hysteresekurve

Modellierung f(c, T, V) Beurteilung Schichtzustand

Abbildung 4-3: Ubersicht zur Charakterisierung der Sensoreigenschaften unter externen Belastungen.

4.2 Schichtherstellung und Nachbehandlung

Im folgenden Abschnitt wird die Schichtherstellung und die Nachbehandlung vorgestellt.

4.2.1 Hochleistungskathodenzerstaubung

Die Herstellung der Viellagenschichten erfolgte in einer Beschichtungsanlage der Firma
Leybold Heraeus vom Typ Z550. Eine schematische Darstellung des Rezipienten ist in
Abbildung 4-4 zu sehen. Der Rezipient besitzt vier mogliche Target-Positionen, die in
gleichen Abstanden jeweils gegenuberliegend angeordnet sind. Es kdnnen jeweils zwei
Targets mit Gleichspannung (DC-Modus) und zwei mit hochfrequenter Wechselspannung
von 13,56 MHz (RF-Modus) gleichzeitig betrieben werden. Die Substrate werden auf einem
drehbaren Teller positioniert und zur sequentiellen Abscheidung der einzelnen Lagen unter
das entsprechende Target bewegt. Der Abstand zwischen Target und Substratteller betragt
50 mm. Der Prozessgasfluss wird mit einem Gasflussregler vom Typ 647B der Firma MKS
Instruments gesteuert, mit dem der Prozessgasdruck sowie der Gasfluss verschiedener
Prozessgase geregelt werden kdnnen.
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Abbildung 4-4: Schematische Darstellung des Beschichtungsrezipienten zur Abscheidung von
Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten. Fiur die Hochleistungskathodenzerstaubung sind hinter den
Targets Magnete platziert. Das Substrat befindet sich auf einem drehbaren Teller und wird zur
sequentiellen Abscheidung der einzelnen Lagen unter das entsprechende Target bewegt. Die Targets
kénnen im DC- oder RF-Modus betrieben werden. Zur reaktiven Abscheidung wird neben dem
Prozessgas Ar auch das Reaktivgas N2 in die Beschichtungskammer eingeleitet.

Als Ausgangsmaterialien zur Herstellung der Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten dienten
Targets mit der chemischen Zusammensetzung Fes7CosHfiz und TisoNsp und einem
jeweiligen Durchmesser von 15 cm. Die Deposition der Ti-Al-N Lagen erfolgte von einem
(TiN)so(AIN)so-Target mit  7,5cm Durchmesser. Bei der Schichtabscheidung der
Fe-Co-Hf-N/Ti-N  Viellagenschichten wurden das Fes;CosHfi7- und  TisoNso-Target
gleichzeitig betrieben, wobei sich beide Targets im gro3en Abstand zueinander auf
gegeniberliegenden Positionen befanden. Die Abscheidung der Ti-Al-N Decklage erfolgte
nur unter Verwendung des (TiN)so(AIN)so-Targets. Fir die Beschichtung mittels
Hochleistungskathodenzerstaubung wurden hinter den Targets Magnete platziert. Da sich
die ferromagnetischen Eigenschaften des Fes;CossHf17-Targets im durch das Magnetron
erzeugten Magnetfeld stark abschwéachen und infolgedessen im Gleichstrommodus
geringere lonisationswahrscheinlichkeiten zu erwarten sind, wurde das Fes;CossHf17-Target
im RF-Modus betrieben, wohingegen die leitfahigen TisoNso und (TiN)so(AIN)so-Targets im
DC-Modus verwendet wurden.

Die jeweilige Methode zur Schichtcharakterisierung bestimmte die Wahl des
Substratmaterials und dessen Geometrie. Prinzipiell erfolgte die Abscheidung der Schichten
auf einseitig polierten, einkristallinen Si(100)-Substraten. Auf Si(100)-Substrate der
Geometrie 2 x 12 x 0,190 mm?® abgeschiedene Schichten dienten zur Messung der
Schichteigenspannung. Fir alle anderen Messmethoden wurden thermisch oxidierte
Si(100)-Substrate mit einer 1 um dicken Oxidschicht genutzt, welche der elektrischen
Isolation dient. Zur Messung der magnetischen Eigenschaften, sowie fir die Praparation von
TEM-Proben hatten die zu beschichtenden Si-Substrate die Abmessungen von
5 x5 x 0,375 mm?® beziehungsweise von 10 x 10 x 0,375 mm? fir sonstige Messmethoden.
Die Messung der Hochfrequenzpermeabilitdt unter mechanischer Belastung erfolgte
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aufgrund der besseren elastischen Eigenschaften unter Verwendung von Borosilikatglas-
Substraten (D 263 M-Deckglaser) anstelle der Si-Substrate, wobei die Abmessung dieser
Substrate 45 x5 x 0,410 mm® betrug. Alle Substrate wurden vor dem Einlegen in die
Beschichtungsanlage fur 10 min. in Aceton im Ultraschallbad gereinigt.

Die gereinigten Substrate wurden zur Beschichtung auf den drehbaren Substratteller
positioniert und der Rezipient bis auf einen Restgasdruck < 1-10~* Pa evakuiert. Durch
anschlieendes lonenatzen in Argon-Atmosphare bei einer RF-Leistung von 500 W und
einem Arbeitsgasdruck von 0,5 Pa konnten weitere Verunreinigungen entfernt werden. Die
DC-Spannung am Substratteller betrug dabei -230 V. Um einen Materialabtrag von 20 nm
zu erzielen, variierte die Lange dieses Reinigungsschritts in Abhangigkeit der zuvor
experimentell bestimmten Atzraten zwischen 13 min. und 20 min.

Im Anschluss wurde das Ar-Plasma geziindet und die Targetleistungen gemafr Tabelle 4-1
eingestellt, wobei sich das Substrat auf einer Position abseits der Targets befand. Das
elektrische Potential des Substrattellers betrug wéhrend der Schichtabscheidung 0 V. Der
Substratteller wurde nicht beheizt. Die Herstellung der Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten
erfolgte in reaktiver Argon- und Stickstoffatmosphare. Dazu wurde nach dem
Plasmaatzprozess N als Reaktivgas in den Rezipienten eingeleitet. Der Stickstofffluss und
der Argonfluss wurden im Verhdltnis N2/Ar=3% bis zu einem konstanten
Gesamtprozessgasdruck von p =0,2 Pa druckgesteuert. Das Gasflussverhaltnis N2/Ar
wurde in  Vorversuchen hinsichtlich des Einflusses auf die magnetischen
Schichteigenschaften optimiert. Gleichzeitig wurden bis zum Erreichen eines stabilen
Gasdrucks die Oberflachen der Targets von Verunreinigungen gesaubert. Zum Starten des
Beschichtungsvorgangs wurde das Substrat unter das TisoNso-Target bewegt. Nach einer
Haltezeit wurde das Substrat unter das gegentberliegende Fes;CossHfi7-Target gedreht.
Diese Depositionsfolge wurde n mal unter der Verwendung der in Tabelle 4-1 gezeigten
Prozessparameter wiederholt. Die Einzellagendicken lieRen sich unter Kenntnis der
Depositionsrate Uber die Haltezeit des Substrats unter dem jeweiligen Target einstellen. Die
Depositionsraten wurden fiir eine Substratposition mittig unter dem jeweiligen Target vor
jeder Beschichtungsserie experimentell bestimmt. Der Beschichtungsvorgang der
Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten wurde unter dem TiN-Target beendet, sodass der
Viellagenaufbau aus n Doppellagen und einer TiN Decklage besteht. Die Abscheidung von
Viellagenschichten mit n Doppellagen Fe-Co-Hf-N/Ti-N und einer Ti-Al-N Decklage folgte
dem gleichen Prinzip. Die Ti-Al-N Decklage wurde nach n Tellerumdrehungen in reiner Ar-
Atmosphére bei p=0,2Pa und bei der in Tabelle 4-1 genannten Targetleistung
abgeschieden. Vor der Schichtabscheidung wurde das (TiN)so(AIN)so-Target zunachst in Ar
fur 3min. bei p=0,5Pa von Verunreinigungen gesaubert. Des Weiteren wurden
Fe-Co-Hf-N, Ti-N und Ti-Al-N Einlagenschichten mit denselben Prozessparametern
hergestellt, um die Eigenschaften der Ein- und Viellagenschichten miteinander vergleichen
zu kbnnen.
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Tabelle 4-1: Ubersicht der Prozessparameter zur Herstellung von Fe-Co-Hf-N/Ti-N
Viellagenschichten mit und ohne Ti-Al-N Deckschicht.

Fe-Co-Hf-N Ti-N Ti-Al-N
Prozessgasdruck p [Pa] 0,2 0,2 0,2
Reaktiver Gasflussanteil No/Ar 3% 3% 0%
Targetleistung P [W] 250 (RF) 700 (DC) 500 (DC)
Targetdurchmesser @ [cm] 15 15 7,5

4.2.2 Warmenachbehandlung

Magnetfeldofen

Die Schichten wurden im Anschluss an die Deposition in einem Magnetfeldofen der Firma
CreaTec im Vakuum und bei gleichzeitig angelegtem Magnetfeld konditioniert, um
Schichteigenspannungen abzubauen und um eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene
zu induzieren. Eine schematische Darstellung der Platzierung der Proben im Magnetfeldofen
zeigt Abbildung 2-1.
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Abbildung 4-5: Schematische Darstellung der Heizkammer des Magnetfeldofens. Die Probe (P) wird
mittig zwischen den Polen eines Elektromagneten platziert. Die Heizeinheit besteht aus 12
Halogenlampen, deren Wéarmestrahlung die Probe erwarmt.

Der Magnetfeldofen besteht aus einer Ladekammer und einer Heizkammer. Die Kammern
lassen sich unabhangig voneinander mittels einer Vor- und Turbopumpe evakuieren. Die
Probe wurde auf einem Ti-Wafer platziert und zunéchst in die Ladekammer gegeben, bis ein
Vorvakuum von < 1-1073 Pa erreicht wurde. AnschlieBend wurde die Probe mittels einer
Schleuse in die Heizkammer tberfuhrt. Zur Erzeugung des statischen Magnetfeldes besitzt
der Magnetfeldofen einen Elektromagneten der Firma STS. Dieser besteht aus einer Spule
mit einem hufeisenférmigen magnetischen Kern. Die Probe ist in der Heizkammer mittig
zwischen den Polen positioniert, sodass sie von einem nahezu homogenen Magnetfeld
umgeben wird. Die Heizeinheit des Ofens besteht aus 12 Halogenlampen mit je einer
maximalen Leistung von 1,2 kW, die die Probe uber ihre Warmestrahlung erwarmen. Uber
einen Heizregler vom Typ Eurotherm wird die Leistung der Lampen gesteuert und die
Heiztemperatur mittels eines Pyrometers der Firma Maurer kontrolliert. Aus der angegeben
Temperatur des Pyrometers kann lber eine Eichkurve die Probentemperatur bestimmt
werden. Nach Evakuierung der Heizkammer auf einen Restgasdruck von < 1-107° Pa
wurde die Temperatur mit einer Aufheizrate von 20 °C/min. erhdht und ein Spulenstrom von
15 A eingestellt. Dies entspricht einer magnetischen Flussdichte von 50 mT, welche
ausreichend hoch ist, um die magnetischen Momente in Sattigung zu bringen und um eine
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definierte uniaxiale Anisotropie einzupragen. Nach Erreichen der gewunschten
Probentemperatur (400 °C beziehungsweise 600 °C) wurde diese fir 1 h gehalten.
AnschlieRend wurde die Probe zur Stabilisierung des metastabilen Zustands im Vakuum im
Magnetfeld abgekuhlt. Die Abklhlung von 600 °C auf Raumtemperatur dauerte etwa drei
Stunden.

Rohrofen

Zur Evaluierung des Oxidationsverhaltens wurden ausgewdhlte Schichten zusatzlich in
einem Rohrofen der Firma Heraeus bei 600 °C unter Luft fur verschiedene Zeiten
warmebehandelt. Der Rohrofen besteht aus einem Quarzglasrohr, in dem die Proben
positioniert werden, und einem Ofen, der Uber das Glasrohr geschoben wird. Wahrend des
Aufheizens befand sich der Ofen tGiber dem Quarzglasrohr, um ein langsames Erwarmen der
Proben zu ermdglichen. Nach Erreichen der Temperatur wurden die Proben jeweils fir 1 h,
2 h beziehungsweise 3 h warmebehandelt. Nach Ablauf der gewiinschten Zeit wurde der
Ofen zum schnellen Abklhlen der Proben an Luft beiseitegeschoben.

Die Wahl der Temperatur ergab sich aus vorangegangenen Oxidationsversuchen mittels
Thermogravimetrie (siehe Abschnitt 5), in denen die Temperatur, ab der eine Oxidation
einsetzt, bestimmt wurde.

4.2.3 Plasmaatzen

Im Anschluss an die Konditionierung im Magnetfeldofen wurden an bestimmten Schichten
Modellversuche zur Bestimmung des Einflusses des Schichtvolumens auf die
Sensorfunktionalitat durchgefiihrt. Der Materialabtrag erfolgte mittels Plasmaatzens in der
oben genannten Beschichtungsanlage unter Argon-Atmosphére bei einem Arbeitsgasdruck
von 0,5 Pa und einer RF-Leistung von 500 W. Der Gleichspannungsanteil des so genannten
Substrat-Selfbias betrug -230 V. Mit diesen Einstellungen lieBen sich eine geringe Atzrate
von etwa 0,7 nm/min und ein geringer Materialabtrag von 83 nm in 120 min. realisieren.
Durch den Einbau einer Lochblende in den Rezipienten konnte der Gleichspannungsanteil
bei ansonsten gleichen Atzparametern auf -560 V erhéht werden, wodurch sich eine hohere
Atzrate von 3,6 nm/min ergab. Die niedrige Atzrate diente dem Abtrag von Schichtmaterial
bis 100 nm, wohingegen die Konfiguration mit eingebauter Blende fir hohere
Materialabtrage genutzt wurde. Der Substratteller erwéarmte sich wahrend des Atzvorgangs
auf maximal 65 °C.

4.3 Charakterisierung des Schichtaufbaus

4.3.1 Gesamtschichtdicke und Rauheit

Die Gesamtschichtdicke der Schichten wurde mittels taktiler Oberflachenprofilometrie
gemessen. Dazu wurden die Substrate vor der Beschichtung mit einem dinnen Streifen
Kapton-Klebeband abgeklebt. Nach der Schichtabscheidung wurde der Klebestreifen
entfernt und der sich ergebende Hohenunterschied hg zwischen Schicht und Substrat mit
einem Profilometer vom Typ P-10 der Firma KLA-Tencor vermessen, wie Abbildung 4-6
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schematisch zeigt. Da durch den Plasmaétzvorgang vor dem Beschichten nur an den
nichtabgeklebten Stellen des Substrats Material abgetragen wurde, muss die Atztiefe da bei
der Berechnung der Schichtdicke t aus dem gemessenen H6henunterschied hg zwischen
Schicht und Substrat hinzuaddiert werden:

Die Atztiefe da ergibt sich aus der der Atzzeit ta und Atzrate ra, welche in Vorversuchen
ermittelt wurde.

Bewegungsrichtung
_—

Schicht Schicht t

Substrat

Abbildung 4-6: Schematische Darstellung der Schichtdickenbestimmung mittels
Oberflachenprofilometrie.

Die Hohendifferenz wurde jeweils an der rechten und linken Stufe des Grabens an drei
verschiedenen Positionen auf der Probe gemessen und daraus der arithmetische Mittelwert
gebildet.

Zudem konnte mittels der Oberflachenprofilometrie die Rauheit der Schichten ermittelt
werden. Dazu wurde die Tastspitze mit konstanter Geschwindigkeit Gber eine Lange von
4 mm Uber die Probenoberflache verfahren. Anhand des Profils kdnnen die mittlere Rauheit
Ra, die quadratische Rauheit Ry, die Rautiefe R; und die gemittelte Rautiefe R, bestimmt
werden. Dabei wird die quadratische Rauheit aus dem Mittel der Abweichungsquadrate
berechnet und entspricht dem ,quadratischen Mittel“, wohingegen die Rautiefe aus der
Differenz des hochsten und tiefsten Punkts des Profils bestimmt wird. Die Messung wurde
an jeweils drei verschiedenen Positionen auf der Probe durchgefiihrt, um den jeweiligen
Mittelwert zu bestimmen.

4.3.2 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde mithilfe der
Elektronenstrahimikroanalyse (Abk.: EPMA, engl.: electron probe microananlysis) und
anhand von Augerelektronenspektroskopie-Tiefenprofilen (Abk.: AES) bestimmt.

Elektronenstrahlmikroanalyse

Zur quantitativen Untersuchung der chemischen Zusammensetzung mittels der
Elektronenstrahimikroanalyse wurde eine Elektronenstrahlmikrosonde vom Typ Camebax
Microbeam der Firma Cameca verwendet. Die Proben wurden dazu mit Elektronen der
kinetischen Energie von 10 keV beschossen. Die von der Probe emittierte charakteristische
Rontgenstrahlung wurde durch Beugung am Einkristall spektral zerlegt. Charakteristische
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Rontgenstrahlung entsteht bei Elektronenibergangen zwischen Energieniveaus der inneren
Elektronenhulle und ist charakteristisch fur das jeweilige Element. Anhand der gemessenen
Intensitat der jeweiligen charakteristischen Rontgenstrahlung kann mithilfe  von
Standardproben bekannter Zusammensetzung die Konzentration des jeweiligen Elements in
der Probe bestimmt werden. Die Elementzusammensetzung der Schichten konnte mit einer
Messunsicherheit <1 % bestimmt werden. Da die Informationstiefe etwa 1 um betrégt,
eignete sich dieses Verfahren nur zur Analyse von Einlagenschichten mit Schichtdicken von
mindestens 1 pm.

Augerelektronenspektroskopie

Die Augerelektronenspektroskopie basiert auf dem Auger-Effekt, also der Analyse eines
vom Festkorper durch spezielle Vorgange emittierten Elektrons. Dazu wird die zu
untersuchende Probe mit einem Elektronenstrahl beschossen. Das emittierte Auger-Elektron
besitzt eine  elementspezifische  kinetische  Energie, welche mittels der
Augerelektronenspektroskopie detektiert wird. Analog zur EPMA ist eine Kalibration des
Messsignals mit Standardproben notwendig. Aufgrund der geringen Reichweite der
emittierten Elektronen werden nur oberflachennahe Auger-Elektronen erfasst, weswegen die
AES eine oberflachensensitive Methode ist. Wird zusatzlich mittels eines lonenstrahls
sukzessiv Schichtmaterial abgetragen, so kann ein Tiefenprofil der Elementkonzentration
erstellt werden. Diese Methode wurde zur elementaren Analyse von Viellagenschichten
genutzt. Das Auflosungsvermdgen wird durch die Austrittstiefe der Augerelektronen
begrenzt und betragt 1 - 2 nm. Fir die Augerelektronenspektroskopie wurde ein Gerat vom
Typ PHI 680 Auger Nanoprobe der Firma Physical Electronics verwendet. Zur Erstellung
eines Tiefenprofils wurde der Ar-lonenstrahl im Winkel von 45 ° auf die Probenoberflache
gerichtet. Die Energie des lonenstrahls wurde mit 250 eV niedrig gewahlt, um eine durch
den Strahl verursachte Durchmischung der Lagen zu verhindern. Die Materialabtragsrate
bezogen auf eine SiO, Standardprobe betrug 0,21 nm/min. Die realen Abtragsraten sind
stark materialabhangig. Aus diesem Grund wurden Tiefenprofile in Abhé&ngigkeit der
Abtragszeit erstellt. Darlber hinaus wurden an ausgewahlten Viellagenschichten
Schréagschliffe im Winkel von 7 ° zur Probenoberflaiche angefertigt, um die einzelnen Lagen
bis zum Substrat freizulegen. Dies ermoglichte die Analyse der chemischen
Zusammensetzung einzelner Lagen.

4.3.3 Schichtstruktur und —geflige

Rontgendiffraktometrie

Die Analyse der Kristallstruktur und Phasen wurden mittels der Rontgendiffraktometrie
(Abk.: XRD, engl.: X-ray diffraction) in der Bragg-Brentano-Geometrie (8- 26 Konfiguration)
durchgefiihrt. Die Beugung von Roéntgenstrahlen an geordneten Strukturen wie Kristallen
wird eingesetzt, um die Struktur von Kristallen und kristalline Phasen anhand eines
Diffraktogramms zu bestimmen. Die an einer Schar paralleler Netzebenen (h,k,l) gebeugten
Strahlen interferieren konstruktiv miteinander, wenn die Bragg-Bedingung erflillt ist

Zdhkl -sin® = /‘LW! (42)
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wobei dw den Abstand der Netzebenenschar (hk,(l), 1, die Wellenlange der
Rontgenstrahlung und @ den Beugungswinkel bezeichnet. Die gebeugten Strahlen kénnen
unter einem Beugungswinkel 20 vom einfallenden Strahl detektiert werden. Anhand von
Gleichung (4.2) lasst sich der Netzebenenabstand dng berechnen, wobei die Millerschen
Indizes (h,k,l) die Lage einer Schar paralleler Netzebenen im reziproken Gitter angeben. Fur
kubische Kristallsysteme lasst sich aus dna und den Millerschen Indizes der Gitterparameter
a der Elementarzelle berechnen

dhkl = \/ﬁ. (43)
Die Rontgendiffraktogramme wurden mit einem Pulverdiffraktometer vom Typ PADII der
Firma Seifert unter Verwendung von Cu-Kq Strahlung (4,, = 0,15406 nm) erstellt. Der
gemessene Winkelbereich 20 betrug 10 ° - 120 ° mit einer Schrittweite von 0,01 °. Zur
Identifizierung der Beugungsreflexe diente die Referenzdatenbank ,Powder-Diffraction-Files*
(Abk.: PDF) des International Centre For Diffraction Data.

Rontgenreflektometrie

Bei der Rontgenreflektometrie (Abk.: XRR, engl.: X-ray reflectivity) lasst man
Rontgenstrahlen unter flachem Einfallswinkel (6 < 5°) auf eine ebene Flache einfallen und
detektiert die reflektierten RoOntgenstrahlen. Diese Methode eignet sich  zur
Charakterisierung von Oberflachen, Dinnschichten und Viellagenschichten. Fir
Einfallswinkel unterhalb des kritischen Winkels 0,;; findet Totalreflexion statt, da der
Brechungsindex von Festkorpern fir Rontgenstrahlen im Allgemeinen kleiner als 1 ist. Der
kritische Winkel wird von der Dichte und der chemischen Zusammensetzung der Schicht
beeinflusst. Oberhalb des kritischen Winkels werden Intensitétsoszillationen beobachtet,
welche bei Einlagenschichten durch konstruktive Interferenz der an der Oberflache und an
der Schicht-Substrat Grenzflache reflektierten Strahlen entstehen. Aus den Abstéanden der
Intensitatsmaxima lasst sich die Schichtdicke ermitteln. Bei Viellagenschichten hingegen
dominiert die destruktive Interferenz, und konstruktive Interferenz resultiert nur aus der
Periodizitat der Viellagenstruktur. Aus der Existenz der Intensitatsmaxima lassen sich daher
bei Viellagenschichten mit zwei verschiedenen Materialien Aussagen zur Regelmé&Rigkeit
der Doppellagenstruktur ableiten. Mithilfe einer modifizierten Bragg-Gleichung wird die
Doppellagendicke A bestimmt

A —_p/a (4.4)

=Aw 2-(sin@,—sin04)’

wobei p und g die p-te und g-te Ordnung der Oszillationsreflexe sind [275].

Fur die Rontgenreflektometriemessungen wurde ein Vierkreisdiffraktometer vom Typ 1D3003
der Firma Seifert ebenfalls in der Bragg-Brentano Anordnung mit Schneidblende verwendet.
Die Messungen wurden im Winkelbereich zwischen 0,05 ° bis 8 ° in 0,005 ° Schritten und
einer Messdauer pro Schritt von 40 s durchgefihrt.

Rasterelektronenmikroskopie

Das Gefige und der Schichtaufbau der Proben wurden mittels der
Rasterelektronenmikroskopie (Abk.: REM) untersucht. Dazu wird ein Elektronenstrahl tber
das zu untersuchende Objekt geflihrt. Die emittierten Sekundarelektronen dienen der
Erzeugung eines Abbilds der gerasterten Oberflaiche. Die Rasterelektronenmikroskopie
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eignet sich nur bedingt zur Abbildung von isolierenden Proben, da sich diese durch den
auftreffenden Elektronenstrahl statisch aufladen und nur sehr wenige Sekundarelektronen
emittiert werden. In dieser Arbeit wurden Oberflachen und Bruchflachen von ausgewahiten
Viellagenschichten mit Rasterelektronenmikroskopen des Typs JSM-840 der Firma Jeol und
des Typs XL30S der Firma FEI untersucht. Die Beschleunigungsspannung der Elektronen
betrug 15 kV und der maximale Vergrof3erungsfaktor betrug 25.000.

Transmissionselektronenmikroskopie

Mittels der Transmissionselektronenmikroskopie (Abk.: TEM) kénnen direkte Abbildungen
von sehr diinnen Objekten mit hohen VergréRerungen erzeugt werden. Die hochauflosende
Transmissionselektronenmikroskopie (Abk.: HRTEM, engl.: high resolution transmission
electron microscopy) ermaoglicht sogar eine Auflésung im atomaren Bereich. Aus Hellfeld-
und Dunkelfeldaufnahmen lassen sich Informationen beziglich des strukturellen Aufbaus,
wie Netzebenenabstdnde, KorngrolRen, Textur und Phasengrenzen ableiten. Dazu
durchdringt ein Elektronenstrahl die sehr dunne Probe, wobei die Wechselwirkung der
hochenergetischen Elektronen mit den Atomen der Probe ein Beugungsmuster erzeugt.
Anhand des Beugungsmusters kann der Netzebenenabstand dng mittels einer aus der
Bragg-Gleichung abgeleiteten Formel berechnet werden

Ae'L
dhrr = Rbk, (4.5)

wobei 1, die Wellenlange der Elektronen, L« die Kameralange und Ry, der Radius des
Beugungsrings sind.

Um die Transmission der Elektronen zu erméglichen, muss die Schicht idealerweise 20 nm
bis 50 nm dick sein, was eine aufwandige Probenpraparation bedingt. Die Schichten wurden
dazu auf thermisch oxidierte einkristalline Si(100)-Substrate der Geometrie
5x5x0,375 mm® abgeschieden. Aus den beschichteten Substraten wurden
Schichtquerschnitte mittels zwei verschiedenen Methoden hergestellt. In der ersten Methode
wurde zuerst ein Stapel aus 10 unbeschichteten Si(100) Substraten und zwei beschichteten
Substraten gebildet, wobei die beschichteten Substrate in der Mitte des Stapels mit den
Schichtoberflachen zueinander positioniert wurden. Anschlie@end wurde der Stapel im
Querschnitt in 300 um dicke Scheiben gesagt. Aus den Scheiben wurden Proben mit einem
Durchmesser von 3 mm mittels eines Ultraschallkernbohrers ausgebohrt. Diese wurden
danach beidseitig angeschliffen, sodass die Probe bis auf 100 um ausgedinnt wurde. Im
Anschluss daran wurde beidseitig eine Mulde in der Probenmitte erzeugt, wodurch die
Probe in der Mitte auf weniger als 10 um ausgedinnt wurde. Schlie3lich wurde in der
Probenmitte ein Loch mittels eines lonenstrahls geatzt. Am Rand des Loches ist die Schicht
sehr dinn und mit Elektronen durchstrahlbar. Die zweite Methode zur Herstellung von
Schichtquerschnitten erfolgte mithilfe einer lonenfeinstrahlanlage (Abk.: FIB, engl.: focused
ion beam) vom Typ Quanta 200 3D der Firma FEI an der Ruhr-Universitat Bochum innerhalb
einer Kooperation bezlglich des Schwerpunktprogramms 1299, mittels derer eine Lamelle
direkt aus der Probe herausgeschnitten und anschlielend ausgedinnt wurde. Die
Transmissionselektronenmikroskopie-Aufnahmen wurden mit Elektronenmikroskopen vom
Typ CM30 der Firma Philips und vom Typ Tecnai F20 der Firma FEI mit einer
Beschleunigungsspannung von jeweils 300 keV und 200 keV durchgefihrt.
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4.3.4 Oxidationsverhalten

Zur Charakterisierung des Oxidationsverhaltens wurde eine thermogravimetrische Analyse
durchgefihrt, bei der die Massenanderung der Probe in Abhéangigkeit von Temperatur und
Zeit gemessen wird. Dazu wird die Probe in einem Tiegel aus temperaturstabilem und
inertem Material in einem Ofen erhitzt. Der Probenhalter ist an eine Mikrowaage gekoppelt,
welche die Massendnderung detektiert. Die Probentemperatur wird mit einem
Thermoelement gemessen. Zur Untersuchung der Massenzunahme durch Oxidation wird
die Probenkammer mit einem kontinuierlichem Ar/O2 (80 % Ar, 20 % O;) Gasfluss gespdlt.

Die thermogravimetrische Analyse wurde mit einer Thermowaage vom Typ TG-DTA 1750°C
der Firma Setaram Instrumentation durchgefihrt. Es wurden thermisch oxidierte Si(100)-
Substrate der Geometrie 3 x 3 x 0,375 mm? verwendet. Zur Bestimmung der Temperatur,
bei der die Oxidation einsetzt, wurde folgendes Messprogramm verwendet. Die Temperatur
des Ofens wurde von 300 °C bis 800 °C in 100 °C Schritten erhtht und jeweils fir 1 h
konstant gehalten bei gleichzeitiger Messung der Massenanderung. Zunachst wurde eine
Leermessung des Al,Os-Tiegels zur Bestimmung der Basislinie durchgefihrt. AnschlieRend
wurde das Messprogramm mit dem Tiegel und einem unbeschichteten Substrat durchlaufen,
um den Substrateinfluss auf die Massenanderung der Schicht in der Auswertung eliminieren
zu koénnen. Danach wurde das einseitig beschichtete Substrat mit Tiegel gemaR dem
gewahlten Messprogramm gemessen.

4.4 Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften

4.4.1 Statische magnetische Eigenschaften

Die Hysteresekurven der magnetischen Polarisation in der Schichtebene in leichter und
schwerer Richtung werden mithilfe eines Vibrationsmagnetometers (Abk.: VSM, engl.:
vibrating sample magnetometer) gemessen. Der Aufbau ist schematisch in Abbildung 4-7
gezeigt. Zwei Elektromagnete erzeugen ein naherungsweise homogenes Magnetfeld an der
Probenposition. Die erzeugte magnetische Feldstarke wird mittels einer Hallsonde
ausgelesen. Die Probe wird auf einem nichtmagnetisierbaren Probenhalter aufgeklebt und
bewegt sich periodisch mit einer Vibrationsfrequenz von 380 Hz und einer Amplitude von
3 mm senkrecht zu den Magnetfeldlinien mittels eines Oszillationsantriebs der Firma Wissel.
Die durch die Bewegung hervorgerufene magnetische Flussanderung der Probe induziert in
zwei Pick-up Messspulenpaaren eine elektrische Spannung. Diese Spannung ist
proportional zur Polarisation der Probe und kann somit als Funktion des auf3eren Feldes
bestimmt werden. Mittels dieser Messmethode lasst sich die Polarisation der Probe integral
Uber das gesamte Schichtvolumen messen.
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Abbildung 4-7: Schematische Darstellung des Messaufbaus eines Vibrationsmagnetometers.

Zur Messung der magnetischen Eigenschaften wurden die Schichten auf Si/SiO, Substraten
der Geometrie 5 x 5 x 0,375 mm?® abgeschieden. Das aulRere Magnetfeld wurde in 0,5 mT
Schritten bis 40 mT erhoht, um die Polarisation der Probe in Abhangigkeit des aufl3eren
Magnetfelds zu bestimmen. Zum Durchlauf einer kompletten Hysteresekurve wurde das
auBere Magnetfeld von 40 mT bis -40mT und zurick auf 40 mT variiert. Jeder
aufgenommene Messwert wurde Uber 3 s gemittelt. Die Messung in leichter und schwerer
Magnetisierungsrichtung erfolgt tber eine Drehung des Probenhalters um 90 °. Anhand der
gemessenen Hysteresekurve lassen sich die Sattigungspolarisation Js, das Koerzitivfeld Hc
und das uniaxiale Anisotropiefeld H, in der Schichtebene bestimmen. Da die
Viellagenschichten auch nichtmagnetische TiN-Schichtanteile besitzen, wurde die
Sattigungspolarisation auf die Gesamtdicke der magnetischen Lagen t,, =n"dgeconsn
bezogen.

Im Rahmen einer Kooperation innerhalb des Schwerpunktprogramms 1299 wurden an der
Christian-Albrechts-Universitat zu  Kiel Messungen der temperaturabhangigen
Hysteresekurve im Temperaturbereich von Raumtemperatur (Abk.: RT) bis 500 °C
durchgefuhrt. Dazu wurde ein Lakeshore 7300 Vibrationsmagnetometer mit einer
zusatzlichen Lakeshore 74034 Hochtemperaturkammer verwendet. Da die Probe aufgrund
der zuséatzlichen Kammer nicht optisch ausrichtbar war, wurde die winkelabhangige
Remanenzpolarisation Jr der Probe gemessen. Dazu wurde die Schicht zunachst im
externen Magnetfeld gesittigt. Nach Abschalten des duR3eren Feldes verbleibt die Probe in
der Remanenz, deren Winkelabhangigkeit durch eine horizontale 360 ° Rotation der Probe
gemessen wurde. Die Messkurve beschreibt eine verschobene Sinuskurve, aus deren
Maxima und Nulldurchgédngen die leichte beziehungsweise schwere Richtung der
Magnetisierung identifiziert werden kann. Fur die Untersuchung der Temperaturabhangigkeit
wurde die Temperatur in 100 °C Schritten erhdéht. Nach dem jeweiligen Erreichen einer
stabilen Temperatur wurde die Hysteresekurve in leichter und schwerer
Magnetisierungsrichtung gemessen. Zusatzlich diente die Messung der winkelabhangigen
Remanenzpolarisation bei einer Schichttemperatur von 500 °C der Untersuchung der
Anderung der Anisotropierichtung.
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4.4.2 Dynamische magnetische Eigenschaften

Frequenzabhangige Permeabilitat

Die Bestimmung der frequenzabhéngigen Permeabilitat erfolgt durch Messung des
komplexen Reflexionskoeffizienten Si; mittels eines Vektor-Netzwerkanalysators (Abk.:
VNA). Dazu wird die Probe in einer kurzgeschlossenen Streifenleitung positioniert und tber
ein Koaxialkabel mit einem Netzwerkanalysator der Firma Agilent vom Typ 8753 ES
verbunden [276]. Vor der Messung wurde eine 1-Port Kalibration mit den Kalibrierstandards
Open, Load und Short durchgefuhrt, um parasitéare Reflexionen der einfallenden Welle
beispielsweise im Koaxialkabel zu eliminieren. Anschlielend wurde die Kalibrierebene
mittels einer Phasenverschiebung auf die Messebene verschoben, die dem Anfang der
Streifenleitung entspricht. Die Bestimmung der Permeabilitdt der Schicht erfolgt in drei
Messschritten.  Zundchst wird eine Leermessung des Messkopfs ohne Substrat
durchgefiihrt, um die effektive Permittivitat der leeren Streifenleitung €,5 zu bestimmen.

AnschlieBend wird die Probe in der Streifenleitung positioniert, sodass das auRere
Wechselfeld hx parallel zur uniaxialen Anisotropierichtung orientiert ist. Mittels eines
Elektromagneten wird die Schicht in Richtung der Anisotropie geséttigt. Diese Messung des
Substrats mit gesattigter Schicht dient der Bestimmung der effektiven Permittivitdt des

Substrats ef}‘f, wobei yﬁ}‘}’ = 1 angenommen werden kann. Im nachsten Schritt wird das

auRere statische Feld abgeschaltet und die Probe in der Streifenleitung um 90 ° gedreht,
sodass das uniaxiale Anisotropiefeld senkrecht zur einfallenden Welle orientiert ist. Aus der
Messung des Reflexionskoeffizienten Si; lasst sich schliefZlich mit

2

i-co ln(=511) Eé?“}r'lleer
oIn(s1) 3 (4.6)

Hefr = -
o flsup [€GFF €eff lsub

die effektive Permeabilitat der Schicht berechnen, wobei die effektiven Permittivitaten der
leeren Streifenleitung und des Substrats durch iterative Subtraktion eliminiert werden [276].
In Gleichung (4.6) bezeichnet i die imaginare Einheit, co die Vakuumlichtgeschwindigkeit, lieer
die Lange der Streifenleitung, in der sich keine Probe befindet, und Isy, die Lange des
Substrats. Mithilfe der effektiven Permeabilitat und geometriebedingten Faktoren lasst sich
die relative Permeabilitat errechnen

_ llefft_l . 4.7)

hgy

Uy

Dabei ist k ein Proportionalititsfaktor, der anhand einer Probe mit bekannter
Anfangspermeabilitat bestimmt wird, t ist die Schichtdicke und hg ist die Gesamthdhe des
Streifenleiters. Der Nenner von Gleichung (4.7) besitzt den Charakter einer Raumausfullung.
Aufgrund der nichtmagnetischen TiN Schichtanteile wurde in Gleichung (4.7) die
Gesamtdicke der magnetischen Lagen t,, = n-dpecoury €ingesetzt. Die Messung der
frequenzabhangigen Permeabilitdt erfolgte bei einer Leistung des anregenden
Wechselfeldes von 0 dBm im Frequenzbereich von 50 MHz bis 5 GHz in 201 aquidistanten
Schritten. Zur Verbesserung des Signal-zu-Rausch Verhdaltnisses wurde Uber 25
Messkurven gemittelt.
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Frequenzabhangige Permeabilitat unter mechanischer Last

In einem erweiterten Versuchsaufbau, welcher in Abbildung 4-8 gezeigt ist, I&sst sich bei der
Verwendung von Substraten mit einer Geometrie von 45x5x 0,375 mm? die
frequenzabhéngige Permeabilitat unter mechanischer Belastung messen [277]. Fir diesen
Zweck wird das Substrat nicht komplett beschichtet, sondern nur eine Flache von 5 x 5 mm?
in der Mitte des Substrats, was der Probengeometrie zur Messung der Permeabilitat ohne
mechanische Last entspricht. Das Substrat wird mittig im Messkopf positioniert, sodass die
Schicht sich in der kurzgeschlossenen Streifenleitung befindet. Die Richtung der uniaxialen
Anisotropie ist senkrecht zum anregenden Wechselfeld orientiert. Mittels zweier
Biegestempel, die von oben auf den linken und rechten Rand des Substrats mithilfe einer
Mikrometerschraube abgesenkt werden koénnen, wird der Substrat-Schicht Verbund
durchgebogen und mechanische Spannungen in der Schicht induziert. Die
frequenzabhéngige Permeabilitdt kann somit in Abhéangigkeit von mechanischen
Spannungen gemessen werden.
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Abbildung 4-8: Aufbau zur Messung der frequenzabhéngigen Permeabilitat unter mechanischer Last.

Zunachst wird der Messkopf mithilfe einer ,Short-Response® Kalibrierung als ideal
kurzgeschlossen definiert, um fertigungsbedinge systematische Messfehler zu eliminieren.
Die Messeinstellungen wie Leistung, Frequenzbereich und Mittelung der Messkurven,
werden analog zur Messung der Permeabilitdit ohne mechanische Belastung gewahlt. Zur
besseren Darstellung der Abhangigkeit der ferromagnetischen Resonanzfrequenz von
mechanischen Spannungen, wird der Realteil des Reflexionskoeffizienten Sii(0,f)
ausgewertet. Zunachst werden jeweils eine Messung ohne und mit Substrat vorgenommen,
um den Einfluss des Messkopfes und des Substrats eliminieren zu kénnen. AnschlieRend
wird eine Referenzmessung des Substrats mit Schicht ohne Belastung durchgefiihrt. Mittels
der Mikrometerschraube werden die Biegestempel soweit abgesenkt, dass diese ohne Kraft
auf dem Substrat aufliegen. Diese Position wird als Nullposition definiert. Anschlie3end
werden die Stempel in 0,02 mm Schritten abgesenkt und jeweils eine Messung der
frequenzabhangigen Permeabilitat durchgefiihrt. Liegt das Substrat mit der Schicht nach
oben zeigend in der Streifenleitung, so werden bei der Durchbiegung Zugspannungen in der
Schicht induziert. Wird das Substrat mit der Schicht nach unten zeigend in den Messkopf
positioniert, lassen sich Druckspannungen induzieren. Die schematische Skizzierung des
Versuchsaufbaus sowie eine detaillierte Rechnung zur Ermittlung der induzierten
mechanischen Spannung in der Schicht werden in Abschnitt 5.2.1 préasentiert.
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Temperaturabhangige frequenzabhangige Permeabilitéat

Zur Messung der temperaturabhéngigen Hochfrequenzpermeabilitit wird eine
kurzgeschlossene Streifenleitung mit integriertem resistiven Heizelement verwendet [278].
Die Temperatur der Probe wurde von RT bis 300 °C in 25 °C Schritten erhéht. Bei jeder
Temperatur wurde eine ,Short-Response® Kalibrierung des Messkopfes durchgefihrt.
AnschlieRend wurden die drei bendtigten Messschritte analog zu der vorher beschriebenen
Vorgehensweise durchgefiihrt, um die Permeabilitdt der Schicht nach Gleichung (4.6) und
(4.7) fur jeden Temperaturschritt bestimmen zu kénnen.

4.5 Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften

45.1 Harte und Elastizitdtsmodul

Die Harte wund der reduzierte Elastizititsmodul der Schichten wurden mittels
Nanoindentierung gemessen. Als Prifkorper wird eine Berkovich-Pyramide aus Diamant mit
einem Offnungswinkel von 142,3 ° verwendet. Bei der Nanoindentierung wird eine Last-
Eindringtiefe Kurve in &aquidistanten Schritten bis zum Erreichen einer Maximallast und
anschlielendem Entlasten aufgenommen, aus der die Harte und der Elastizitatsmodul
bestimmt werden kénnen. Abbildung 4-9 zeigt schematisch eine Last-Eindringkurve mit den
KenngrolRen maximale Kraft Fmax, maximale und verbleibende Eindringtiefe hmax und hy,
sowie die Steifigkeit S. Die Steifigkeit entspricht der Steigung einer an die Entlastungskurve
angelegten Tangente. Zur Auswertung der Last-Eindringtiefe Kurven wird die Methode nach
Oliver und Pharr angewandt, welche als Standardverfahren zur Auswertung von Last-

Eindringkurven etabliert ist [279].

e
Belastung ~

Entlastung

Last F

Eindringtiefe h

Abbildung 4-9: Schematische Darstellung einer Last-Eindringtiefe Kurve mittels Nanoindentierung mit
den zugehdrigen Kennwerten, nach [279].

Die Harte H ist als mittlerer Kontaktdruck unter Last definiert und wird tber den Quotienten
aus maximaler Kraft Fnax und Kontaktflache Ac zwischen Spitze und Probe errechnet

H = fmax (4.8)
AC
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Zur Bestimmung der Kontaktflache muss aus der maximalen Eindringtiefe hmax unter Last
die Kontakttiefe he berechnet werden

he = hynay — 6722, (4.9)
wobei e ein geometrieabhangiger Faktor ist (Berkovich-Pyramide: ¢ = 0,75). Mit Gleichung
(4.9) und der Spitzenformfunktion lasst sich die Kontaktflache bestimmen, welche zur
Berechnung der Harte und des reduzierten Elastizititsmoduls E; benétigt wird. Der
unkorrigierte reduzierte Elastizitatsmodul E; ergibt sich folgendermalf3en aus der Steifigkeit S

S T

Fr =2

(4.10)
wobei B ein geometrieabhangiger Korrekturfaktor ist. Fir eine Berkovich-Pyramide gilt
B =1,034. Der unkorrigierte reduzierte Elastizitatsmodul E; bericksichtigt die elastische
Verformung der Spitze wahrend des Eindringens. Er steht im folgenden Zusammenhang mit
den Elastizitatsmoduli der Probe E und des Indenters E;, sowie den Querkontraktionszahlen
von Probe v und Indenter v;

1} (4.11)

Fir einen Prufkorper aus Diamant gilt (1-v?)/Ei = 9,951-10* GPa™* [280]. Aus Gleichung
(4.11) lasst sich damit der reduzierte Elastizitatsmodul der Probe E; = E/(1-v?) berechnen.

In dieser Arbeit wurde ein Ultra-Micro Indentation System 2000 (UMIS 2000) der Firma
CSIRO verwendet. Die Auswertung der Last-Eindringkurven erfolgte mittels der Software
Indent Analyser. Bei kleinen Pruflasten und Eindringtiefen treten Messfehler durch
Oberflacheneffekte und Abweichungen vom idealen Zustand des Eindringkérpers auf. Zur
Minimierung dieser Effekte wurde eine Kalibration der Prifkdrper-Flachenfunktion Ac(hc)
durch Messungen an Quarz und Saphir durchgefuhrt.

Zur Messung der Harte und des reduzierten Elastizititsmoduls der in dieser Arbeit
verwendeten Schichten wurde die Last von 0 beginnend in 50 aquidistanten Schritten bis zu
einer Maximallast erhoht. Die Maximallast wurde anhand der Eindringtiefe optimiert.
Einerseits sollte die Eindringtiefe Kkleiner als 1/10 der Schichtdicke sein, um
Substrateinflisse vernachlassigen zu kénnen. Andererseits filhren kleine Eindringtiefen zu
einer hoheren Streuung der Messwerte, da der Einfluss der Oberflachenbeschaffenheit, wie
Rauheit der Probe, zunimmt. Daher sollte die Eindringtiefe andererseits mindestens das
Funffache der Rauheit betragen. Fir die Messungen der Fe-Co-Hf-N/Ti-N
Viellagenschichten wurde eine Maximallast von 5 mN gewahlt, sodass die Eindringtiefe
maximal 10 % der Gesamtschichtdicke betrug. Nach Erreichen der Maximallast wurde diese
fur 10 s konstant gehalten, um das Einsinken des Prifkorpers durch FlieReffekte zu
ermitteln. Anschlieend wurde die Last in 30 &quidistanten Schritten auf O reduziert. In der
Auswertung wurde die Last-Eindringkurve um die Einsinktiefe korrigiert. An jeder Probe
wurden 16 Last-Eindringkurven aufgenommen und ein Mittelwert der Harte und des
reduzierten Elastizitatsmoduls gebildet. Um die mechanischen Eigenschaften der
Viellagenschichten mit denen der Ti-N und Fe-Co-Hf-N Einlagenschichten vergleichen zu
kénnen, wurde die Harte und der reduzierte E-Modul der Einlagenschichten Hrin, Hrecorin,
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Errin und Erreconrn nNach der linearen Mischungsregel (Abk.: LMR) mit den jeweiligen
Schichtanteilen Xrin und Xeeconin gewichtet

Himr = Xrin * Hrin + Xrecongn * Hreconfn (4.12)

Er,LMR = Xrin * Er,TiN + XFeConN ' Er,FeConN- (4-13)

Bei der Berechnung der Schichtanteile Xtin und Xreconn wurden die unterschiedlichen
Kontaktflachen Actin und Acreconn ZWischen Schicht und Berkovich-Pyramide berticksichtigt
AcrTi AcFeco
Xrin = %, XrecoHfn = %Hﬂv- (4.14)
Zur Bestimmung von Actin und Acreconin WUrde ausgenutzt, dass die Kontaktflache eine
Funktion der Kontakttiefe he und damit der maximalen Eindringtiefe hmax ist [279]

Ac(he) ~ hé = ¢ Ry (4.15)

Da Ac und hmax aus der gemessenen Last-Eindringkurve bekannt sind, kann mittels des
berechneten  Proportionalitatsfaktors ¢ und  hmax = hrin + hrecontn -~ die  jeweiligen
Kontaktflachen Actin und Acreconiv Mithilfe von Gleichung (4.15) errechnet werden. hyin und
hrecontn  bezeichnen die jeweilige Eindringtiefe in die entsprechende Lage des
Viellagenverbunds. Allerdings ist zu beachten, dass die lineare Mischungsregel
Grenzflacheneffekte vernachlassigt und daher nur als grobe Abschatzung fir die zu
erwartenden mechanischen Eigenschaften von Viellagenschichten dienen kann.

4.5.2 Schichteigenspannungen

Die Schichteigenspannungen wurden utber die Krimmung des Schicht-Substrat-Verbunds
ermittelt. Dazu wurden die Schichten auf einkristalline Si(100)-Balken mit den Abmessungen
2x12x 0,190 mm® abgeschieden. Mittels taktiler Oberflachenprofilometrie wird die
Durchbiegung des Balkens vor und nach der Schichtabscheidung gemessen. Unter der
Annahme einer radialen Durchbiegung und einer kleinen Schichtdicke t im Vergleich zur
Substratdicke d, wird aus dem Krimmungsradius R die Eigenspannung der Schicht o,
mithilfe der modifizierten Stoney-Gleichung errechnet

. dZ
Ue = Mﬁs(;ﬂl) * m, (416)

wobei der Ausdruck Mfoim)zl,803-1011 Pa den biaxialen Elastizitatsmodul von

einkristallinem Silizium mit Oberflachennormalenvektor in [001]-Richtung bezeichnet [281].
Der allgemeinen Konvention nach besitzen Druckeigenspannungen ein negatives und
Zugeigenspannungen ein positives Vorzeichen.
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5 Ergebnisse

5.1 Schichtsystem Fe-Co-Hf-N/Ti-N

Das folgende Kapitel prasentiert die Ergebnisse zur Charakterisierung des Einflusses der
Variation des Viellagenaufbaus von Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten mit und ohne
Ti-Al-N  Decklage auf die strukturellen, magnetischen und mechanischen
Schichteigenschaften gemaR der in Abbildung 4-2 gezeigten Ubersicht.

5.1.1 Variation der Doppellagenanzahl n

In dieser Arbeit wurde der Einfluss der Grenzflachen auf die Konstitution und Mikrostruktur
sowie auf die magnetischen und mechanischen Eigenschaften von Fe-Co-Hf-N/Ti-N
Viellagenschichten untersucht. Dazu wurde die Anzahl der Doppellagen n bei einer
konstanten Gesamtschichtdicke von 1 pm systematisch von n=7 auf n=399 erhoht.
Infolgedessen verringerte sich die theoretische Doppellagendicke von A =119,6 nm bei 7
Doppellagen auf A4 =2,4nm bei 399 Doppellagen. Aufgrund gleicher Depositionszeiten
unter den entsprechenden Targets und unterschiedlichen Zerstaubungsausbeuten ergab
sich das Volumenverhaltnis Vtin/Veeconmn = 1,4 von Ti-N zu Fe-Co-Hf-N aus dem Verhéltnis
der Depositionsraten. Neben den hier vorgestellten Ergebnissen wurden an der
Viellagenschicht mit sieben Doppellagen Untersuchungen zur Oxidationsbestandigkeit
durchgefihrt, die im Abschnitt 5.2.2 prasentiert werden.

5.1.1.1 Konstitution und Mikrostruktur

Chemische Zusammensetzung, Viellagenaufbau und Oberflachenbeschaffenheit

Die chemische = Zusammensetzung der  Schichten  wurde mithilfe der
Elektronenstrahimikroanalyse an 1 pm dicken Einlagenschichten zu Fez»Co04sHf12N12 und
TisiN4g bestimmt. Die Schichten enthalten geringe Ar-, C-, und O-Verunreinigungen von
jeweils maximal 0,17 At.%, 2,36 At.% und 4,95 At.%. Weiterhin wurden die in einem Prozess
gleichzeitig abgeschiedenen Einlagenschichten hinsichtlich moglicher Verunreinigungen
durch Atome, die vom jeweils gegeniberliegenden Target stammen, untersucht. In der
Fes»Co4sHf12N12  Einlagenschicht konnte kein Ti nachgewiesen werden. Die TisiNag
Einlagenschicht enthalt mit 0,10 At.% Spuren von Eisen aus dem Fes;CossHf17-Target.
Somit liegt der Elementanteil von Atomen die vom jeweils gegeniberliegenden Target
stammen bei maximal einer Promille.

Die FesCosHf12N12  Einlagenschicht besitzt 76% magnetischen Schichtanteil der
Zusammensetzung Fes»Cosg und 24% nicht-magnetischen HfsoNso Schichtanteil. Relativ
betrachtet weist die Zusammensetzung des magnetischen Schichtanteils im Vergleich zur
chemischen Zusammensetzung des Targets (FessCoss)s3Hf17 einen leicht erhéhten Co-Anteil
als Folge atomarer Zerstdubungsprozesse auf. Die reaktive Schichtabscheidung in Ar- und
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N2-Atmosphére ermdglichte die Bildung von stochiometrischem HfN in der Fez»CoasHf12N12

Einlagenschicht, wohingegen sich die TisiN4g Einlagenschicht als leicht unterstdchiometrisch
erwies.

Mittels Augerelektronenspektroskopie wurden Tiefenprofile an Viellagenschichten mit n =7,
n =108 und n = 399 Doppellagen, was den theoretischen Doppellagendicken A = 119,6 nm,
A=8,8nm und 4 =2,4nm entspricht, als Vertreter fir die Schichtsysteme mit niedriger,
mittlerer und hoher Doppellagenanzahl ermittelt. Die Tiefenprofile geben Aufschluss tber die
Existenz von alternierenden Schichtabfolgen und deren chemische Zusammensetzung. In
Abbildung 5-1 sind AES-Tiefenprofile der unbehandelten (links) und der bei 600 °C
konditionierten (rechts) Schicht mit 7 Doppellagen gezeigt. Die unterschiedlichen Lagen im
Viellagenverbund fir n=7 sind deutlich voneinander getrennt erkennbar. Zu sehen ist
jeweils eine Tis1N4g Decklage gefolgt von sieben FesCo44Hf12N12/TisiN4g Schichtfolgen. Die
gemessenen Elementkonzentrationen der TisiN4g und Fes2Co4sHf12N12 Lagen sind in guter
Ubereinstimmung mit der gemessenen chemischen Zusammensetzung der jeweiligen
Einlagenschichten. Auch nach der Konditionierung bleibt die Periodizitat der Lagen erhalten
und die Elementkonzentrationen sind nahezu unverédndert. Insgesamt liegt der
Sauerstoffgehalt sowohl in der unbehandelten als auch in der konditionierten Schicht unter
2 At.%.
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Abbildung 5-1: AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen (A =119,6 nm) plus
einer Tis1Ng Decklage vor (links) und nach (rechts) der Konditionierung bei 600 °C.

Daruber hinaus wurden mittels Augerelektronenspektroskopie die Elementkonzentrationen
an 7° Schragschliffproben der unbehandelten und bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht mit 7 Doppellagen gemessen, welche jeweils in Abbildung 5-2 und in
Abbildung 5-3 zu sehen sind. Abbildung 5-2 zeigt eine Ubersicht der durch den Schragschliff
bis zum Substrat freigelegten Lagen der unbehandelten Viellagenschicht und die
Konzentrationsverteilungen Uber die Grenzflachen hinweg bis zum Substrat beispielhaft
anhand der Elemente O, Si, Ti und Hf. Die Konzentration der Elemente O und Si sind jeweils
farbig mit rot und blau gekennzeichnet, wohingegen eine hohe Helligkeit auf eine hohe Ti-
beziehungsweise Hf-Elementkonzentration hinweist. Es ist ein klarer Ubergang vom
thermisch oxidierten Si/SiO, Substrat zur untersten Ti-N Lage erkennbar. AuRerdem enthalt
die gesamte Schicht, in guter Ubereinstimmung mit dem gemessenen Tiefenprofil, nahezu
keinen  Sauerstoff. Des Weiteren lasst sich anhand der Ti- wund Hf-
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Konzentrationsverteilungen deutlich zwischen den verschiedenen Lagen unterscheiden. Die
Verteilung der Ti- und Hf-Elemente ist auf ihre entsprechende Lage begrenzt, sodass es in
keiner der 7 Doppellagen zu einer Durchmischung der Elemente tber Grenzflachen hinweg
gekommen ist. Dieses Ergebnis wird von den an dieser Stelle nicht gezeigten
Konzentrationsverteilungen der Elemente Fe und Co bestatigt. Auch nach der
Konditionierung bei 600 °C ist keine Diffusion der Elemente Ti und Hf Uber Lagen hinweg
und keine Diffusion von Si oder O aus dem Substrat in die Schicht feststellbar, wie
Abbildung 5-3 verdeutlicht. Die Konzentrationsverteilungen der Elemente Fe und Co (hier
nicht gezeigt) sind auch weiterhin nach der Konditionierung bei 600 °C auf ihre Lage
begrenzt.

REM rot: O, blau: Si Ti

2 um
2 um
2 um

2um 2um 2um 2 um

Abbildung 5-2: Konzentrationsverteilung der Elemente O, Si, Ti und Hf einer unbehandelten 7 °
Schragschliffprobe mit n=7 Doppellagen (4 =119,6 nm) und einer TisiN4ss Decklage gemessen
mittels Augerelektronenspektroskopie.

rot: O, blau: Si

2 um 2 um 2um 2 um

Abbildung 5-3: Konzentrationsverteilung der Elemente O, Si, Ti und Hf einer bei 600 °C
konditionierten 7 ° Schragschliffprobe mit n=7 Doppellagen (A =119,6 nm) und einer TisiNag
Decklage gemessen mittels Augerelektronenspektroskopie.

Die AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit 108 Doppellagen sind in Abbildung 5-4 fur die
unbehandelte Schicht (links) und die bei 600 °C konditionierte Schicht (rechts) zu sehen.
Das Tiefenprofil der wie abgeschiedenen Schicht zeigt eine deutliche Periodizitat der
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verschiedenen Elemente, sodass der Viellagenaufbau dieser Schicht aus
verschiedenartigen Lagen besteht. Die Ti- und N-Konzentrationen sind im gesamten
Tiefenprofil Gber alle Lagen hinweg deutlich gré3er als die von Fe, Co und Hf. Auf3erdem
besitzen die Ti-N Lagen geringe Anteile von Fe, Co, und Hf. Diese Beobachtungen deuten
zunéachst auf eine Durchmischung der Lagen hin, welche zum Substrat hin zuzunehmen
scheint. Allerdings resultieren die Abnahme und die Durchmischung der Element-
konzentrationen mit zunehmender Abtragstiefe aus dem Messprozess und stellen damit
nicht die tatsachliche Lagenstruktur der Schicht selber dar. Nach der Konditionierung bleibt
die Konzentrationsmodulation der Elemente erhalten und die Lagenstruktur der
Viellagenschicht ist deutlich erkennbar.
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Abbildung 5-4: AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit n =108 Doppellagen (A = 8,8 nm) plus
einer Tis1Ng Decklage vor (links) und nach (rechts) der Konditionierung bei 600 °C.

Die AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit 399 Doppellagen sind in Abbildung 5-5 fiir die
unbehandelte Schicht (links) und der bei 600 °C konditionierten Schicht (rechts) zu sehen.
Auch diese Schichten weisen eine Modulation in den Elementkonzentrationen auf. Die
scheinbar durchmischte Elementverteilung bei zunehmender Tiefe kann auch hier auf den
Messprozess zurlickgefiihrt werden. Trotz der geringen Einzellagendicken und des aufgrund
der Austrittstiefe der Augerelektronen auf 1 - 2 nm begrenzten Aufldsungsvermdgens konnte
auch in der Viellagenschicht mit der héchsten Anzahl an Doppellagen ein Viellagenaufbau
mit verschiedenartigen Lagen nachgewiesen werden, der zudem nach der Konditionierung
erhalten bleibt. Die Sauerstoffkonzentration betragt in beiden Schichten maximal 4 At.%.
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Abbildung 5-5: AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit n =399 Doppellagen (A =2,4 nm) plus
einer Tis1Nag Decklage vor (links) und nach (rechts) der Konditionierung bei 600 °C.

In Abbildung 5-6 sind Roéntgenreflektometriemessungen der unbehandelten sowie bei
400 °C konditionierten Viellagenschichten mit variierender Doppellagenanzahl n zu sehen.
Messungen an den bei 600 °C konditionierten Proben waren teilweise nicht mehr mdéglich,
da die Schichten mit einer hohen Doppellagenanzahl Haftungsprobleme aufwiesen.

Aus den Winkelpositionen der Reflexminima bzw. Maxima lasst sich gemal Gleichung (4.4)
die Doppellagendicke A ermitteln. Allerdings gelingt dies nur fir A<50nm
zufriedenstellend, da nur Lagen bis zu einer Tiefe von 100 nm zur konstruktiven Interferenz
der gebeugten Strahlen beitragen. Aus diesem Grund war es nicht mdoglich, die
Doppellagendicke fir n = 7 und n = 14 experimentell zu bestimmen.

Die Rontgenreflektometriemessungen zeigen fir alle Viellagenschichten ausgepragte
Oszillationen. Dies lasst auf eine hohe RegelméaRigkeit der Doppellagenstruktur schlie3en.
Auch nach der Konditionierung bei 400 °C bleibt die RegelmaRigkeit der Lagenstruktur
erhalten, weswegen die lokal durchmischte Konzentrationsverteilung der Elemente in den
AES-Tiefenprofilen fir n < 108 offensichtlich nicht die tatséchliche Lagenstruktur widergibt.

Die ermittelten Doppellagendicken A stimmen gut mit der theoretischen Erwartung, welche
aus der Anzahl der Doppellagen und der jeweiligen Gesamtschichtdicke ermittelt werden
kann, Uberein. Zudem bleibt die Doppellagendicke nach der Konditionierung, bis auf die
Viellagenschicht mit n =28, erhalten. Da die Rontgenreflektometriemessung der
konditionierten Viellagenschicht mit n =28 mehr Oszillationen als die der unbehandelten
Schicht aufweist, ist hier die Bestimmung der Doppellagendicke anhand der Reflexmaxima
genauer. Deshalb wird davon ausgegangen, dass sich die Doppellagendicke dieser Schicht
durch die Konditionierung nicht verandert hat und der experimentelle Wert der
Doppellagendicke fir die unbehandelte Schicht aufgrund der geringeren Anzahl an
Oszillationen eine hdéhere Streuung aufweist.
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Abbildung 5-6: Rontgenreflektometriemessungen von Schichten mit variierender Doppellagendicke A
ohne Nachbehandlung (links) und bei 400 °C konditioniert (rechts).

In Abbildung 5-7 sind exemplarisch REM-Aufnahmen der Bruch- und Oberflache der
Viellagenschicht mit der niedrigsten Doppellagenanzahl n = 7 unter einem Winkel von 60 °
zur Oberflachennormalen gezeigt. Die Doppellagenstruktur héherlagiger Viellagenschichten
ist aufgrund des gerdtebedingten begrenzten VergroRRerungsfaktors mittels der
Rasterelektronenmikroskopie nicht aufldsbar. Die REM-Aufnahmen zeigen sowohl fir die
unbehandelte als auch fir die bei 600 °C konditionierte Schicht eine ausgepragte
Doppellagenstruktur mit acht TisiN4g Lagen (dunkel) und sieben Fes;CoasHf12N12 Lagen
(hell), wobei die theoretische Doppellagendicke A = 119,6 nm betragt. Weiterhin offenbaren
die REM-Aufnahmen eine glattere Bruchflache der konditionierten Schicht. Dariiber hinaus
erscheinen die Oberflachen beider Schichten sehr glatt. Diese Beobachtung wird durch die
experimentell bestimmten Rauheitswerte bestétigt, welche in Abbildung 5-8 gezeigt sind.

Abbildung 5-7: REM-Aufnahmen der Bruch- und Oberflache einer Viellagenschicht mit n=7
Doppellagen (A =119,6 nm) und einer TisiNag Decklage unbehandelt (links) und bei 600 °C
konditioniert (rechts). Zu erkennen sind die alternierenden Fe32CoasHf12N12 (hell) und TisiNag (dunkel)
Lagen.

Zur weiteren Untersuchung der Oberflachenbeschaffenheit wurde die Rauheit der
unbehandelten und jeweils bei 400 °C und 600 °C konditionierten Viellagenschichten
gemessen. Abbildung 5-8 zeigt die quadratische Rauheit Rq und die Rautiefe R: in
Abhangigkeit der Doppellagenanzahl n. Die bei 600 °C konditionierte Viellagenschichten mit
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229 und 57 Doppellagen wiesen Haftungsprobleme auf, sodass die Rauheit dieser
Schichten nicht untersucht werden konnte. Insgesamt lasst sich anhand der Abbildung
feststellen, dass die quadratische Rauheit sowohl fir die unbehandelten als auch fir die
konditionierten Schichten unter 14 nm liegt und damit sehr gering ist. Lediglich die Schicht
mit der héchsten Anzahl an Doppellagen mit n = 399 besitzt nach der Konditionierung bei
600 °C eine hohe quadratische Rauheit und Rautiefe, da die TisiNo-Oberflache dieser
Schicht Risse aufweist. Wahrend der Schichtkonditionierung bei 400 °C und 600 °C findet in
den TisiNsg-Lagen Kornwachstum statt, sodass eine Zunahme der quadratischen Rauheit
der Tis1N49-Oberflache gegeniiber den unbehandelten Schichten zu erwarten ist. Dies wird
fur Schichten mit n> 28 beobachtet. Die Rautiefe der bei 400 °C konditionierten
Viellagenschichten liegt unter 180 nm, wobei die bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten, bis auf die Schicht mit 399 Doppellagen, Rautiefen von maximal 71 nm
besitzen. Unbehandelte Schichten weisen hingegen Rautiefen von unter 120 nm auf.

Doppellagendicke A [nm] Doppellagendicke A [nm]
100 10 100 10
T T 500 T :
OF 15 Thperaorc I 5 Inbeldooc 1
— ei °!
1S 4 1h bei 600°C | 400 |- |2 1h bei600°C B
£
o’ 30t 1
-},—j E 300} ]
5 =
5 o
20 B Q
o @ 200 i
< = §
g 3
Z 5 3 &
35 or & ¥ 2 3 T 100 | 3
- o]
& 5 e . ¢« & - = & s .
- ]
O 1 1 O 1 ° 5 1
10 100 10 100
Doppellagen n Doppellagen n

Abbildung 5-8: Quadratische Rauheit Rq und Rautiefe Rt in Abh&ngigkeit der Doppellagenanzahl n fir
wie abgeschiedene und jeweils bei 400 °C und 600 °C konditionierte Viellagenschichten.

Mikrostruktur

Abbildung 5-9 zeigt ROntgendiffraktogramme der unbehandelten und bei 600 °C
konditionierten Viellagenschichten mit verschiedener Doppellagenanzahl n. Zuséatzlich
dienen XRD-Messungen von unter identischen Bedingungen hergestellten 1 um dicken
TisiNag und Fes2Co44Hf12N12 Einlagenschichten als Vergleich.

Die unbehandelte Fes;;Co44Hf12N12 Einlagenschicht ist bei einer Rauschsignal-Zahlrate von
0,25 Ereignissen/s rontgenamorph. Auch die unbehandelten Viellagenschichten weisen
keine Reflexe beziglich einer FeCo- oder HfN-Phase auf. Die unbehandelte TisiNag
Einlagenschicht besitzt eine nanokristalline kfz TiN-Phase mit (111)-Textur, wobei die
Reflexe geringfligig zu kleineren Winkeln verschoben sind. Fir die unbehandelten
Viellagenschichten konnte, bis auf die Schicht mit einer Doppellagenanzahl von n = 399, ein
dominanter Reflex identifiziert und dem (200)-Reflex der kfz TiN-Phase zugeordnet werden.
Der Reflex der Schicht mit 399 Doppellagen zeigt im Vergleich zur theoretischen
Winkelposition des TiN(200)-Reflexes eine deutliche Verschiebung zu kleineren Winkeln.
Die Viellagenschichten besitzen, im Gegensatz zur TisiN4g Einlagenschicht, eine TiN(200)-
Textur. Insgesamt enthalten die unbehandelten Viellagenschichten fur n < 229 vermutlich
eine rontgenamorphe FeCo- und HfN-Phase sowie eine nanokristalline TiN-Phase. Der
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TiN(200)-Reflex der unbehandelten Viellagenschichten ist aufgrund von Gitterdeformationen
zu kleineren Winkeln hin verschoben, da eine Aufweitung der Kristallstruktur in groReren
Netzebenenabstanden und in einer Verschiebung des Reflexes zu kleineren Winkeln
resultiert. Die Gitterverzerrung kann durch Eigenspannungen als auch durch einen Einbau
von Fe-, Co-, oder Hf-Fremdatomen in die TiN-Gitterstruktur hervorgerufen worden sein.
AuBBerdem sind die TiN(200)-Reflexe stark verbreitert, was auf einen kleinen
Korndurchmesser D schlieBen lasst. Insbesondere der Reflex der Schicht mit 399
Doppellagen ist nochmals gegeniiber den Reflexen der anderen Schichten verbreitert und
weist eine Asymmetrie auf. Dies deutet auf einen Reflex bestehend aus zwei benachbarten
Maxima hin, die durch unterschiedliche Zusammensetzungen verursacht worden sein
kénnen.

Nach der Konditionierung bei 600 °C besitzt die Fes2CossHf12N12 Einlagenschicht eine
polykristalline krz FeCo- und kfz HfN-Phase. Die Reflexe sind stark verbreitert und
geringflgig zu héheren Winkeln verschoben. Dahingegen haben die Reflexe der TisiNag
Einlagenschicht nach der Konditionierung ihre Gleichgewichtsposition eingenommen. In
Viellagenschichten mit n < 28 ist nach der Konditionierung bei 600 °C eine nanokristalline
TiN-Phase mit TiN(200)-Textur, sowie eine polykristaline FeCo- und HfN-Phase
identifizierbar, wohingegen die bei 400 °C konditionierten Viellagenschichten (nicht
dargestellt) weiterhin réntgenamorphe FeCo- und HfN-Phasen besitzen. Aufgrund kleiner
Korndurchmesser sind die FeCo(110)- und HfN(200)-Reflexe der 600 °C konditionierten
Viellagenschichten stark verbreitert. Zudem konnte durch die Konditionierung bei 600 °C
eine vollstandige Relaxation der Winkelposition des TiN(200)-Reflexes hin zur theoretischen
Position in Viellagenschichten mit n < 28 erzielt werden. Die damit verbundene Relaxation
der Gitterabstdnde kann durch eine durch die Warmebehandlung induzierte
Spannungsrelaxation  oder  Diffusion der Atome hin zu ihrer jeweiligen
Gleichgewichtsposition erreicht worden sein. Auch die Viellagenschichten deren
Doppellagenanzahl n groRer als 28 ist, zeigen eine Reduzierung der TiN(200)-
Reflexverschiebung im Vergleich zu den unbehandelten Schichten. Allerdings erfolgt in
diesen Schichten keine vollstdndige Relaxation der Gitterabstande. Die Abweichung des
TiN(200)-Reflexes von der theoretischen Position nimmt nach der Konditionierung mit
steigender Doppellagenanzahl n, und damit sinkender Einzellagendicke, flr n>28 zu.
Daher wird angenommen, dass das TiN-Gitter dieser Schichten weiterhin Fe-, Co-, oder Hf-
Fremdatome enthélt. Insgesamt kann nach der Konditionierung bei 600°C und dem damit
einhergehendem Kornwachstum eine kleinere Halbwertsbreite des TiN(200)-Reflexes fr
alle Viellagenschichten im Vergleich zu den wie abgeschiedenen Schichten beobachtet
werden.
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Abbildung 5-9: Roéntgendiffraktogramme der unbehandelten (oben) und bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten (unten) mit variierender Doppellagenanzahl n. Substratreflexe sind mit einem ,S*
gekennzeichnet.

Mittels der Software Rayflex Analyze wurde ein Parabelfit an die Reflexe angepasst und die
Winkelposition sowie die Halbwertsbreite bestimmt. Des Weiteren wurde exemplarisch eine
GaulRkurve an ausgewahlte Reflexe angepasst, um die Streuung der Werte fur die
Winkelposition und die Halbwertsbreite abschatzen zu kénnen. Abbildung 5-10 verdeutlicht
die Abhangigkeit der TiN(200)-Winkelposition und Halbwertsbreite (Abk.: FWHM, engl.: full
width at half maximum) von der Doppellagenanzahl n und der Schichtnachbehandlung. Wie
zu erkennen, ist die Verschiebung des TiN(200)-Reflexes zu kleineren Winkeln fur die
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unbehandelten Schichten am groéten. Durch die Konditionierung bei 400 °C wird die
Abweichung von der theoretischen Winkelposition reduziert. Eine weitere Abnahme der
Reflexverschiebung hin zu einer vollstdndigen Relaxation durch die Konditionierung bei
600 °C kann nur fur Schichten mit n < 28 beobachtet werden. Diese vollstandige Relaxation
der Gitterabstdnde deutet auf den Abbau von Eigenspannungen hin. In Schichten mit einer
Doppellagenanzahl n groRRer als 28 kann durch die Konditionierung bei 600 °C keine weitere
Reduzierung der Reflexverschiebung im Vergleich zur Konditionierung bei 400 °C erreicht
werden. Diese anhaltenden Gitterverzerrungen kénnen durch Fremdatomeinbau in das TiN-
Gitter  hervorgerufen worden sein. Der TiN(200)-Reflex der konditionierten
Viellagenschichten mit der héchsten Anzahl an Doppellagen n =229 und 399 weist eine
Asymmetrie auf, die durch unterschiedliche Zusammensetzungen verursacht worden sein
kann. Des Weiteren ist die Verschiebung des TiN(200)-Reflexes fir diese Schichten am
grofiten. Diese Beobachtungen kénnen mit dem Einbau von Fremdatomen in das TiN-Gitter
durch Substitution der Ti-Atome und der Bildung einer kfz (Ti, Fe, Co, Hf)N-Mischphase,
welche koharent zu der kfz TiN-Phase aufwachst, erklart werden. Aufgrund der geringen
Lagendicken in den Viellagenschichten mit n = 229 und 399 im Bereich einiger weniger nm
wird die kfz-Mischphase durch die kfz TiN-Phase stabilisiert. Die TiN-Gitterdeformation
nimmt mit sinkender Doppellagenanzahl n bis n=57 ab und ist schlielich fir n < 28
vollstandig relaxiert, da der Anteil der Mischphase am Gesamtvolumen mit steigender
Fes»Co4sHf12N12 Lagendicke und damit mit sinkender Doppellagenanzahl n abnimmt.
Schichten mit n < 28 zeigen aufgrund des geringen Volumenanteils des Mischkristalls
schlie3lich keine Abhéngigkeit der TiN-Gitteraufweitung mehr von der Doppellagenanzahl.

Anhand der Halbwertsbreite lasst sich qualitativ die Korngro3e der auf die Substratebene
projizierten Koérner ableiten, welche sich nach der Scherrer-Gleichung umgekehrt
proportional zur Halbwertsbreite verhalt. Da nach Abbildung 5-10 die TiN(200)-
Halbwertsbreite mit zunehmender Konditionierungstemperatur tendenziell abnimmt, nimmt
folglich die Korngro3e aufgrund von Kornwachstum zu. Weiterhin ist zu erkennen, dass der
Korndurchmesser von n = 399 bis n = 57 mit sinkender Doppellagenanzahl n zunimmt und
fur n <57 nahezu gleich bleibt. In niederlagigen Viellagenschichten ist die Korngrol3e
vergleichbar mit der TiN Einzellagendicke. Aus diesem Grund wird eine zunehmende
KorngroRe mit steigender Einzellagendicke, bzw. sinkender Doppellagenanzahl n,
beobachtet.
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Abbildung 5-10: Abhéangigkeit der TiN(200)-Winkelposition (links) und Halbwertsbreite (rechts) von
der Doppellagenanzahl n und der Schichtnachbehandlung.

Anhand von TEM-Untersuchungen wurde der Viellagenaufbau und die Kristallstruktur der
Viellagenschichten mit niedriger (n=7), mittlerer (n=108) und hoher (n=399)
Doppellagenanzahl exemplarisch an unbehandelten und bei 600 °C konditionierten
Schichten analysiert.

Abbildung 5-11 zeigt TEM-Hellfeldaufnahmen einer unbehandelten (links) und bei 600 °C
konditionierten Viellagenschicht mit der kleinsten Anzahl an Doppellagen n = 7. Aufgrund
des Massekontrastes erscheinen die Fez»Co4sHf12N12 Lagen dunkel und die TisiN4g Lagen
hell. Sowohl die unbehandelte als auch die konditionierte Schicht weisen eine definierte
Doppellagenstruktur auf. Die Fes»CossHf12N12 Lagen der wie abgeschiedenen Schicht sind
strukturlos. Nach der Konditionierung ist ein Moiré Muster erkennbar, das durch
Ubereinanderliegende FeCo- oder HfN-Kdrner erzeugt wird. Die TisiN4g Lagen enthalten
Bereiche unterschiedlicher Kontraste. Dieser Kontrast wird durch die verschiedenen
Orientierungen der Kdrner hervorgerufen, anhand derer sich ein stangelférmiges Wachstum
der Koérner in Aufwachsrichtung erkennen lasst.

Wie abgeschieden 1h bei 600°C

5 0. RS S

Abbildung 5-11: TEM-Hellfeldaufnahmen einer unbehandelten (links) und bei 600 °C konditionierten
(rechts) Viellagenschicht mit der kleinsten Anzahl an Doppellagen n =7 (A =119,6 nm).

In Abbildung 5-12 sind die zugehdrigen Beugungsbilder der unbehandelten (links) und bei
600 °C konditionierten (rechts) Viellagenschicht mit n=7 zu sehen. Anhand der
Beugungsringe lasst sich fir beide Schichten eine nanokristalline kfz TiN-Phase mit (200)-
Textur identifizieren. Ein qualitativer Vergleich zwischen den Abbildungen offenbart eine
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geringere Ausdehnung der TiN-Beugungsreflexe in radialer und angularer Richtung nach
der Konditionierung, was auf ein Kornwachstum und eine ausgepragtere Textur schlie3en
lasst. Die wie abgeschiedene Schicht besitzt zudem eine amorphe FeCo-Phase, wie aus
Abbildung 5-12 zu erkennen ist. Durch die Warmebehandlung werden
Kristallwachstumsvorgange induziert, die zu der Bildung einer polykristallinen, grobkérnigen
krz FeCo-Phase fuhren. In den Beugungsbildern der unbehandelten und konditionierten
Schicht existieren keine Reflexe bezlglich einer HfN-Phase.

1h bei 600°C

Wie abgeschieden

kfz-TiN (422)
kfz-TiN (422)

kfz-TiN (331)
krz-EeCo (|21 1)
kfz-TiN (311)
kfz-TiN (220)
krz-FeCo §1 10)
kfz-TiN (111)

kfz-TiN (200)

krz-FeCo (200)
kfz-TiN (222)
kfz-TiN (400)

kfz-TiN (331)
krz-FeCo §|21 1)
kfz-TiN (311)
kfz-TiN (220)

krz-FeCo 3110)
kfz-TiN (111)

kfz-TiN (200)

krz-FeCo (200)
kfz-TiN (222)

kfz-TiN (420)
kfz-TiN (333,511)

kfz-TiN (400)
kfz-TiN (420)

Abbildung 5-12: TEM-Beugungsbilder der unbehandelten (links) und bei 600 °C konditionierten
(rechts) Viellagenschicht mitn =7 (A =119,6 nm).

Abbildung 5-13 zeigt eine Hochauflosungsaufnahme der wie abgeschiedenen
Viellagenschicht mit 108 Doppellagen. Die gestrichelten weif3en Linien verdeutlichen den
Verlauf der Lagengrenzen. Ein Ausschnitt mit kleinerer VergréRerung dient zur Ubersicht der
Viellagenstruktur. In der Ubersichtsaufnahme sind alternierende Lagen mit definierter
Doppellagenstruktur zu erkennen. Dadurch wird die anhand der Rontgenreflektometrie-
messungen nachgewiesene Periodizitat der Lagen bestétigt. Die Lagengrenzen verlaufen
nicht in einer Geraden, sondern zeigen eine Welligkeit senkrecht zur Wachstumsrichtung.
Diese ist verantwortlich fur die scheinbare Durchmischung der Lagen im AES-Tiefenprofil
dieses Schichtsystems. Auch in der hochauflésenden Aufnahme sind verschiedenartige
Lagen zu sehen. Des Weiteren wurde die Strukturbeziehung zwischen TiN-Kornern
benachbarter Lagen analysiert. Dazu wurden die in den Kdérnern verlaufenden Netzebenen
gekennzeichnet. Vereinzelt lasst sich beobachten, dass die Netzebenen eines TiN-Korns in
die angrenzende Fe3Co4sHf12N12 Lage hineinreichen. Allerdings ist nicht zu erkennen, dass
diese Orientierung in die nachste Tis1Nsg Lage Ubergeht. Somit konnte keine Kohérenz der
TiN-Korner uber zwei Lagen hinweg beobachtet werden. Die FezCossHf12Ni> Lagen
erscheinen tberwiegend strukturlos. Jedoch reichen teilweise Netzebenen eines TiN-Korns
in die Fes»CoasHf12N12 Lagen hinein. Diese Beobachtung kann auf die lokale Bildung eines
kfz (Ti, Fe, Co, Hf)N-Mischkristalls hindeuten. Des Weiteren kénnten aber auch aufgrund
ihrer Krimmung gegen den einfallenden Elektronenstrahl gekippte Grenzflachen das
beobachtete Bild hervorgerufen haben. In diesem Fall wére die Ausdehnung der TiN Kdrner
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tatsachlich nur auf die TiszNsag Lage begrenzt und somit die FesCoasHf12N12 Lagen
vollstandig amorph.

10 nm B ‘ 50 nm

Abbildung 5-13: TEM-Hochaufldsungsaufnahme einer wie abgeschiedenen Viellagenschicht mit
n =108 Doppellagen (A =8,8nm). Die gestrichelten Linien verdeutlichen den Verlauf der
Lagengrenzen.

Die gleiche Analyse wurde fur die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht mit 108
Doppellagen durchgefuhrt, welche in Abbildung 5-14 zu sehen ist. Auch hier zeigt sich in der
Ubersichtsaufnahme eine definierte Doppellagenstruktur, wobei die Lagengrenzen auch
diesmal eine Welligkeit aufweisen. Im Vergleich zu der wie abgeschiedenen Schicht
erscheinen die Lagengrenzen aufgrund von Kristallisationsvorgdngen nun schérfer. Dartiber
hinaus weist die Orientierung der TiN-Korner keine Strukturbeziehung zwischen zwei Lagen
auf. Weiterhin ist in den Fes»CosHf12N1> Lagen die Ausbildung einer krz FeCo-Phase
anhand der Netzebenen sichtbar. Teilweise reichen jedoch auch in der konditionierten
Schicht die Netzebenen des TiN-Gitters in die Fes2Co44Hf12N12 Lagen hinein.
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Abbildung 5-14: TEM- Hochauflosungsaufnahme einer bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit
n =108 Doppellagen (A =8,8 nm). Der Verlauf der Lagengrenzen wird durch gestrichelte Linien
visualisiert.

Die Beugungsbilder des wie abgeschiedenen (links) und bei 600 °C konditionierten (rechts)
Viellagensystems mit n = 108 Doppellagen ist in Abbildung 5-15 gezeigt. Wie zu erkennen
ist, kdnnen die Beugungsringe der wie abgeschiedenen Schicht einer nanokristallinen kfz
TiN-Phase mit (200)-Vorzugsrichtung sowie einer amorphen FeCo-Phase zugeordnet
werden. Nach der Konditionierung kann neben der nanokristallinen TiN-Phase eine
nanokristalline FeCo-Phase identifiziert werden, welche aufgrund des geringen
Durchmessers der FeCo-Korner mittels der Rontgendiffraktometrie nicht aufgelost werden
konnte. Aus der Existenz der zwei Phasen TiN und FeCo wird ersichtlich, dass kein
vollstandiger Einbau von Fe- und Co-Atomen in das TiN-Gitter stattfand. Dadurch wird
erganzend zu den Hellfeldaufnahmen dieses Schichtsystems bestétigt, dass es zu keiner
vollstdndigen Durchmischung der Lagen kam und nach der Konditionierung jeweils ein
nanokristallines kfz-Gitter und ein nanokristallines krz-Gitter existieren. AuRerdem wird nach
der Konditionierung aufgrund der Abnahme der Ausdehnung der TiN-Beugungsreflexe in
radialer und angularer Richtung Kornwachstum und eine ausgepragtere Textur beobachtet.
Die groRere radiale Ausdehnung der TiN-Reflexe weist auf eine kleinere TiN-Korngré3e des
Viellagensystems mit n = 108 im Vergleich zu der Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen
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hin. Diese Beobachtung ist in guter Ubereinstimmung mit den Rontgendiffraktogrammen
beider Schichtsysteme.

Wie abgeschieden 1h bei 600°C

kfz-TiN (331)
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Kfz-TiN (422) kfz-TiN (400)

Abbildung 5-15: TEM-Beugungsbilder der unbehandelten (links) und bei 600 °C konditionierten
(rechts) Viellagenschicht mit n = 108 Doppellagen (4 = 8,8 nm).

Die Abbildung 5-16 zeigt eine Hochauflésungsaufnahme der wie abgeschiedenen und eine
Dunkelfeldaufnahme der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit der hdchsten
Anzahl an Doppellagen n = 399 rechts oben im Bild. In der Hochauflésungsaufnahme sind
die (200)-Netzebenen der TiN-Phase erkennbar, welche uber viele Lagen hinweg parallel
zueinander verlaufen. Das kfz TiN-Kristallgitter bildet sich demnach unabhangig von
Lagengrenzen aus. In der Dunkelfeldaufnahme erscheinen die dem TiN(200) Reflex
zugehorigen Korner hell. Wie festgestellt werden kann, bilden sich die saulenférmigen TiN-
Korner auch nach der Konditionierung durchgangig Uber Lagengrenzen hinweg in
Wachstumsrichtung aus und es existiert eine einheitliche kfz-Kristallstruktur.

Abbildung 5-16: TEM-Hochauflésungsaufnahme der wie abgeschiedenen und Dunkelfeldaufnahme
(rechts oben) der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit n = 399 Doppellagen (4 = 2,4 nm).
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Das Muster der Beugungsbilder der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten mit 399 Doppellagen in Abbildung 5-17 beinhaltet nur Reflexe bezlglich
der kfz-Kristallstruktur des TiN-Gitters. Aus der Bildung eines einheitlichen Kristallgitters
unabhangig von Lagengrenzen lasst sich schlieen, dass ein Einbau von Fe-, Co- und Hf-
Atomen in die kfz TiN-Gitterstruktur und die Bildung einer kfz (Ti, Fe, Co, Hf)N-Mischphase
sowohl fur die wie abgeschiedene als auch fur die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht
stattgefunden hat. Diese Vermutung ist konsistent mit den Beobachtungen aus dem
Rontgendiffraktogramm dieses Schichtsystems. Daher wird weiter angenommen, dass diese
Viellagenschicht aus alternierenden (Ti, Fe, Co, Hf)Ny/Tiso+xNso.x Lagen mit hetero-
epitaktischem Aufwachsverhalten besteht.

Wie abgeschieden 1h bei 600°C

kfz-TiN (420)
kfz-TiN (400) kfz-TiN (420)
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kfz-TiN (422)

Abbildung 5-17: TEM-Beugungsbilder einer unbehandelten (links) und bei 600°C konditionierten
(rechts) Schicht mit n = 399 Doppellagen (A = 2,4 nm).

Aus den Radien der Beugungsringe lassen sich die Netzebenabsténde dnq berechnen. Bei
bekannter Indizierung der Reflexe lasst sich aus den dnwi der Gitterparameter a durch
Bildung des arithmetischen Mittelwerts bestimmen. Tabelle 5-1 und Tabelle 5-2 zeigen
jeweils den experimentell bestimmten TiN- und FeCo-Gitterparameter fir die wie
abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten mit n =7, 108 und 399
Doppellagen. Der Vergleich des experimentell bestimmten Gitterparameters arin mit dem
Literaturwert zeigt, dass das Gitter der unbehandelten Schichten mit 7 und 399 Doppellagen
in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der Rontgendiffraktometrie aufgrund von
Eigenspannungen oder Fremdatomeinbau aufgeweitet ist, wohingegen die Viellagenschicht
mit 108 Doppellagen ein gestauchtes Gitter zu besitzen scheint. Allerdings erwies sich die
Bestimmung der Beugungsradien fur diese Schicht aufgrund der radialen Ausdehnung der
Ringe schwierig. Zudem konnte beispielsweise der Radius des TiN(200)-Reflexes nicht
eindeutig vermessen werden, da keine deutliche Abgrenzung zum benachbarten
FeCo(110)-Reflex méglich war. Aus diesem Grund kann fir dieses Schichtsystem lediglich
die qualitative Aussage getroffen werden, dass der Gitterparameter fur TiN durch die
Warmebehandlung abnimmt. Durch die Konditionierung verkleinert sich auch der
Gitterparameter der Viellagenschicht mit 7 Doppellagen. Das TiN-Gitter der Viellagenschicht
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mit der hdchsten Anzahl an Doppellagen n =399 ist auch nach der Konditionierung
weiterhin geweitet. Dieses Ergebnis wurde auch mittels der Rontgendiffraktometrie
beobachtet.

Tabelle 5-1: Experimentell anhand der Beugungsmuster bestimmter Gitterparameter fir TiN fur
Viellagenschichten mit n = 7, 108 und 399 Doppellagen.

Wie abgeschieden: arin(nm) | 1h bei 600 °C: arin(nm) | Literatur: arin (nm)
n="7 0,438 + 0,001 0,429 + 0,001 0,4235 [56]
n =108 0,411 + 0,001 0,407 £ 0,001 0,4235 [56]
n =399 0,435 + 0,004 0,44 + 0,01 0,4235 [56]

Die Bestimmung des Gitterparameters areco flr das FeCo-Gitter wurde nur fur die
konditionierten  Viellagenschichten  durchgefihrt, da die wie abgeschiedenen
Viellagenschichten eine amorphe FeCo-Phase aufweisen. Nach der Konditionierung besitzt
die Viellagenschicht mit der niedrigsten Anzahl an Doppellagen n = 7 einen Gitterparameter,
der innerhalb einer Standardabweichung gut mit dem Literaturwert Ubereinstimmt. Das krz
FeCo-Gitter dieser Schicht ist daher nahezu frei von Verzerrungen. Die konditionierte
Viellagenschicht mit 108 Doppellagen weist hingegen einen im Vergleich zur Literatur
kleineren Gitterparameter auf. Das gestauchte krz FeCo-Gitter kann beispielsweise durch
tensile Spannungen, welche beim Abkihlen von 600 °C auf Raumtemperatur aufgrund der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Schicht und des Si-Substrats
entstehen, hervorgerufen worden sein. Fir die Viellagenschicht mit n = 399 Doppellagen
kann kein FeCo-Gitterparameter angegeben werden, da das zugehdérige Beugungsmuster
keine Reflexe bezliglich einer krz-Kristallstruktur enthalt.

Tabelle 5-2: Experimentell anhand der Beugungsmuster bestimmte Gitterparameter fir FeCo fir
Viellagenschichten mit n = 7, 108 und 399 Doppellagen.

Wie abgeschieden: 1h bei 600 °C: Literatur:

areco (NM) areco (NM) areco (NM)
n=7 amorph 0,287 + 0,002 0,2856 [44], [40]
n =108 amorph 0,273 £ 0,001 0,2856 [44], [40]
n =399 - - 0,2856 [44], [40]

5.1.1.2 Magnetische Eigenschaften

In Abbildung 5-18 sind exemplarisch die Hysteresekurven in leichter und schwerer
Polarisationsrichtung der Viellagenschicht mit der niedrigsten Anzahl an Doppellagen n =7
nach der Konditionierung bei 400 °C (links) beziehungsweise bei 600 °C (rechts) gezeigt.
Beide Schichten besitzen eine hohe Sattigungspolarisation Js und weisen mit einem
Koerzitivfeld poHc von 1,0 mT der bei 400 °C konditionierten Schicht, und von 1,1 mT der bei
600 °C konditionierten Schicht, weichmagnetisches Verhalten auf. Weiterhin ist es durch die
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Konditionierung im statischen Magnetfeld gelungen, eine ausgepragte uniaxiale Anisotropie
MoHy von 5,8 mT und 5,4 mT in der Schichtebene einzupragen.
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Abbildung 5-18: Hysteresekurven in leichter und schwerer Polarisationsrichtung der Viellagenschicht
mit der niedrigsten Anzahl an Doppellagen n =7 (A = 119,6 nm) nach der Konditionierung bei 400 °C
(links) beziehungsweise bei 600 °C (rechts).

Die Auswertung der Sattigungspolarisation Js, des Koerzitivfeldes poH: der leichten
Polarisationsrichtung und des uniaxialen Anisotropiefeldes poHu in Abhéngigkeit von der
Doppellagenanzahl n bei konstantem magnetischen Gesamtvolumen ist in Abbildung 5-19
fur die wie abgeschiedenen und jeweils bei 400°C und 600 °C konditionierten
Viellagenschichten zu sehen. Als Vergleich dienen Messungen an einer FeszCoasHf12N12
Einlagenschicht, deren Schichtdicke mit t = 420 nm vergleichbar mit der Gesamtdicke des
magnetischen Schichtmaterials der Viellagenschichten t, ist. Die Messunsicherheit der
Sattigungspolarisation wurde Uber die Mittelwertbildung der sich aus den Messungen der
leichten und schweren Polarisationsrichtung ergebenden Werte bestimmt, wohingegen fur
die uniaxiale Anisotropie und das Koerzitivfeld Ablesefehler angenommen wurden.

Das Schichtsystem mit der héchsten Anzahl an Doppellagen n = 399 zeigte sowohl fiir die
wie abgeschiedene als auch fiir die bei 400 °C und bei 600 °C konditionierte Schicht
paramagnetisches Verhalten. Aus diesem Grund war es nicht mdglich, eine
Sattigungspolarisation, eine uniaxiale Anisotropie und das Koerzitivfeld fiir dieses
Schichtsystem anzugeben.

Der Verlauf der Sattigungspolarisation Js zeigt, dass die Schichten nach der Konditionierung
bei 600 °C die gleiche oder eine leicht erhthte Sattigungspolarisation wie die unbehandelten
Schichten besitzen. Die Zunahme in Js nach der Warmebehandlung kann beispielsweise
durch eine Diffusion von Fe- und Co-Atomen hin zu ihrer Gleichgewichtsposition im FeCo-
Gitter und der damit verbundenen effektiv héheren Anzahl an magnetischen Momenten im
magnetischen Schichtmaterial begrindet werden. Die hochste Sattigungspolarisation wird
nach der Konditionierung bei 600 °C fur die Schichtsysteme mit n =7, 57, 108 und 229
erreicht, wobei die Sattigungspolarisation der Viellagenschichten mit 57 und 108
Doppellagen tber der der FezCoasHf12N12 Einlagenschicht mit Js = 1,3 T liegt. Eine Tendenz
der Sattigungspolarisation Js mit variierender Doppellagenanzahl n wird nicht beobachtet.

Wie aus Abbildung 5-19 hervorgeht, besitzen alle wie abgeschiedenen Schichten
weichmagnetische Eigenschaften, da ihr Koerzitivfeld poHc kleiner als 1,3 mT ist. Darlber
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hinaus konnte nach der Konditionierung bei 400 °C eine Reduzierung des Koerzitivfeldes in
allen Viellagenschichten, bis auf die Schichten mit 57 und 108 Doppellagen, erreicht
werden. Die durch die Warmebehandlung induzierten Diffusionsvorgédnge innerhalb der
magnetischen Lagen und die damit einhergehende Umorientierung der Atome erleichtern
die Ummagnetisierung des magnetischen Materials. Dies resultiert in einem kleineren
Koerzitivfeld der bei 400 °C konditionierten Schichten gegentiber den wie abgeschiedenen
Schichten. Die wiederum bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten besitzen eine
hohere Koerzitivfeldstarke als die bei 400 °C konditionierten Schichten. Aufgrund der
hoheren Konditionierungstemperatur findet neben Diffusionsvorgéangen auch ein verstarktes
Kornwachstum der FeCo-Kérner statt. Die Koerzitivfeldstarke hangt nach Gleichung (2.21)
stark von der KorngréRe D ab und ein héherer Korndurchmesser bedingt einen Anstieg des
Koerzitivfeldes. Des Weiteren lasst sich beobachten, dass sowohl die bei 400 °C als auch
die bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten allesamt ein héheres Koerzitivfeld als die
Einlagenschicht nach der gleichen Konditionierung aufweisen. Die Ausrichtung der
Doméanen im auReren Feld wird in den Viellagenschichten durch Lagengrenzflachen
behindert. Daher wird mehr Energie zur Ummagnetisierung des magnetischen Materials
bendtigt, was zu einem hdheren Koerzitivfeld fiihrt. Insgesamt weisen die Viellagenschichten
nach der Konditionierung mit einer hohen Doppellagenanzahl n ein hoheres Koerzitivfeld auf
als die Schichten mit n < 28. Damit wird die zuvor getroffene Annahme der Behinderung der
Ausrichtung der magnetischen Domanen durch Grenzflachen durch die beobachtete
Zunahme des Koerzitivfeldes mit steigender Grenzflachenanzahl gestitzt. Gleichzeitig ist
der FeCo-Korndurchmesser in Viellagenschichten mit sehr hoher Doppellagenzahl durch die
kleinere magnetische Lagendicke begrenzt und fuhrt flr die Schicht mit n =229 zu dem
gegenlaufigen Effekt, dass die Koerzitivfeldstarke wieder abnimmt.

Abbildung 5-19 zeigt, dass es nur fur Viellagenschichten mit einer Doppellagenanzahl von
n < 28 gelungen ist, ein uniaxiales Anisotropiefeld poHy in der Schichtebene zu induzieren.
Da diese Vorzugsrichtung fir eine homogene Prazession der magnetischen Momente im
externen Hochfrequenzfeld ndétig ist, besitzen auch nur diese Schichtsysteme ein
ferromagnetisches  Resonanzverhalten. Es konnten hohe  Anisotropiefelder in
Viellagenschichten mit n < 28 von mehr als 4,5 mT durch die Konditionierung im statischen
Magnetfeld eingepragt werden, wobei die Viellagenschicht mit 28 Doppellagen nach der
Konditionierung bei 600 °C das hochste uniaxiale Anisotropiefeld mit 6,0 mT besitzt.
Weiterhin liegen die eingepréagten Anisotropiefeldstarken der Viellagenschichten im Bereich
der Einlagenschicht. Die bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten weisen im Vergleich
zu den bei 400 °C konditionierten Viellagenschichten tendenziell ein kleineres uniaxiales
Anisotropiefeld auf. Dies kann durch die héhere Temperatur wahrend der Konditionierung
und dem damit verbundenem starkeren Kornwachstum der FeCo-Kdrner verursacht worden
sein. Aufgrund der Abhangigkeit des mittleren magnetokristallinen Anisotropiekoeffizienten
(K1) vom Korndurchmesser D nimmt der Beitrag der magnetokristallinen Anisotropie
aufgrund des Kornwachstums bei hoheren Konditionierungstemperaturen zu und behindert
das Einpréagen einer einachsigen magnetischen Vorzugsrichtung entlang des &aul3eren
magnetischen Feldes.
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Abbildung 5-19: Abhéngigkeit der Sattigungspolarisation Js, des Koerzitivfeldes poHc und des
uniaxialen Anisotropiefeldes poHu von der Doppellagenanzahl n fir wie abgeschiedene und bei
400 °C und 600 °C konditionierte Viellagenschichten. Als Vergleich dienen Messungen an einer
Fes2Co44Hf12N12 Einlagenschicht.

In Abbildung 5-20 ist der Real- und Imaginarteil der frequenzabhangigen relativen
magnetischen Permeabilitat p, der Viellagenschicht mit der niedrigsten Anzahl an
Doppellagen n=7 nach der Konditionierung bei jeweils 400 °C (links) und bei 600 °C
(rechts) zu sehen. Die Schichten weisen aufgrund der induzierten uniaxialen Anisotropie ein
ausgepragtes Resonanzverhalten im auf3eren Hochfrequenzfeld mit einer hohen
Grenzfrequenz? f; von 2,42 GHz der bei 400°C und von 2,16 GHz der bei 600 °C
konditionierten  Schicht auf. AufRerdem besitzen beide Schichten eine hohe
Anfangspermeabilitat 4, von 208 beziehungsweise 274. Die Resonanzkurven werden gut
durch die Landau-Lifschitz-Gilbert Gleichung (2.24) (Abk.: L-L-G) und dem damit
einhergehenden Modell von homogen prézedierenden magnetischen Momenten im auf3eren
Wechselfeld beschrieben. Aus der Anpassung der L-L-G Gleichung an die Messkurven
gehen die Anpassungsparameter Js und poHu, welche in guter Ubereinstimmung mit den

2 Die gemessene frequenzabhangige Permeabilitdt wird neben dem reinen ferromagnetischen
Resonanzverhalten auch von Wirbelstrémen beeinflusst. Um diesen Einfluss zu bertcksichtigen, wird
hier der Begriff Grenzfrequenz anstelle von Resonanzfrequenz verwendet.
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Resultaten der VSM Messungen sind, sowie der Dampfungsparameter ay; der
Viellagenschichten hervor. Ein Vergleich der beiden Resonanzkurven zeigt, dass die bei
600 °C  konditionierte  Viellagenschicht einen mehr als doppelt so hohen
Dampfungsparameter wie die bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht besitzt.
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Abbildung 5-20: Frequenzabhéngige relative magnetische Permeabilitdt u, der Viellagenschicht mit
der niedrigsten Anzahl an Doppellagen n=7 (4 =119,6 nm) nach der Konditionierung bei 400 °C
(links) und bei 600 °C (rechts).

Die Auswertung der Grenzfrequenz fy, der Anfangspermeabilitat u,,r und des
Dampfungsparameters ay; in Abhangigkeit der Doppellagenanzahl n ist in Abbildung 5-21
fur die bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten gezeigt. Aus der Gilite
der Anpassung der Landau-Lifschitz-Gilbert Gleichung an die Messkurven wurde die
Unsicherheit der Anpassungsparameter abgeschéatzt. Viellagenschichten mit n > 28 zeigen
aufgrund der fehlenden uniaxialen Anisotropie kein Resonanzverhalten im auf3eren
Hochfrequenzfeld. Als Vergleich dienen Messwerte der Fes»CoasHf12N12 Einlagenschicht.

Die Grenzfrequenzen der bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten liegen alle tber
2 GHz und nur die Schichten mit 14 und 28 Doppellagen besitzen nach der Konditionierung
bei 400 °C eine kleinere Grenzfrequenz. Da die Resonanzfrequenz laut Gleichung (2.26)
eine Funktion der Sattigungspolarisation und des uniaxialen Anisotropiefeldes ist, lasst sich
der Verlauf von fy auf die aus den Anpassungsparametern bestimmten Werte fir Js und poHy
zurlckfihren. Im Vergleich zu der Grenzfrequenz der Einlagenschicht sind die der
Viellagenschichten bei gleicher Konditionierung etwa gleich oder kleiner. Dies kann vor
allem durch die gegentber der Einlagenschicht reduzierte Séattigungspolarisation der
Viellagenschichten begrindet werden, wie auch Abbildung 5-19 =zeigt. Bis auf die
Viellagenschicht mit 7 Doppellagen konnte eine Steigerung der Grenzfrequenz durch eine
héhere Konditionierungstemperatur ~ und der  dadurch bedingten hoheren
Sattigungspolarisation, in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der VSM Messungen,
erzielt werden. Fir die Viellagenschicht mit 7 Doppellagen verhindert eine Reduzierung des
uniaxialen Anisotropiefeldes eine Steigerung der Grenzfrequenz bei ho6herer
Konditionierungstemperatur. Dieses Verhalten des uniaxialen Anisotropiefeldes wurde zuvor
schon anhand der VSM Messungen beobachtet. Generell steigt fy fir die bei 600 °C
konditionierten Viellagenschichten mit steigender Doppellagenanzahl n an. Anhand der
Anpassungsparameter Js und poHy dieser Schichten lasst sich dieser Verlauf von fy durch
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ein steigendes Anisotropiefeld mit steigendem n erklaren, welches auch in VSM Messungen
beobachtet wurde.

Auch die Anfangspermeabilitat p,,r ist nach Gleichung (2.27) eine Funktion der
Sattigungspolarisation und des uniaxialen Anisotropiefeldes, wobei eine Steigung in Js oder
HoHu zu einer Zu- beziehungsweise Abnahme in u,,, flhren. Insgesamt weisen alle
Viellagenschichtsysteme sowohl fur die bei 400 °C als auch fir die bei 600 °C
konditionierten Schichten hohe Anfangspermeabilitaten von tber 200 auf, wobei die bei
600 °C konditionierten Schichten mit 7 und 14 Doppellagen sogar eine hohere
Anfangspermeabilitat als die Einlagenschicht mit u,,r =251 nach der gleichen

Konditionierung besitzen. Eine Abhangigkeit der Anfangspermeabilitit von der
Konditionierungstemperatur kann aufgrund der gegenlaufigen Einflisse von Js und poHu
nicht beobachtet werden. Jedoch zeigen die bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten
eine Abnahme der Anfangspermeabilitat mit zunehmender Doppellagenanzahl n.

Der in Abbildung 5-21 gezeigte Dampfungsparameter der Viellagenschichten ay; ist fur alle
Schichtsysteme nach der jeweiligen Konditionierung deutlich hdher als der der
Einlagenschicht. Der effektive Dampfungsparameter der Einlagenschicht a,; setzt sich aus

intrinsischen und extrinsischen Dampfungsmechanismen [22], [23] zusammen und wird fur
eine Fe-Co-Hf-N Einlagenschicht hauptséchlich durch die Streuung der magnetischen
Momente an den nicht-magnetischen HfN-Kornern hervorgerufen [27]. Der durch die TisiNag
Lagen hdhere Anteil an nicht-magnetischem Material fuhrt zu zusatzlichen Streuzentren und
damit zu einem hoheren Dampfungsparameter der Viellagenschichten im Vergleich zu der
Einlagenschicht. AuRBerdem besitzen die TisiN4g Lagen eine hthere elektrische Leitfahigkeit
als die FesCouHf12N12 Lagen, sodass die generierten Wirbelstrome in den
Viellagenschichten gré3er als die von rein ferromagnetischen Schichten sind und daher bei
alleiniger Betrachtung des magnetischen Volumens in einem zusatzlichen Beitrag zum
Dampfungsparameter resultieren. Insgesamt zeigt sich, dass der Dampfungsparameter ay,,
der bei 600 °C konditionierten Schichten mit 7 und 14 Doppellagen tber dem der jeweiligen
bei 400 °C konditionierten Schichten liegt. Da der HfN-Korndurchmesser mit steigender
Konditionierungstemperatur ansteigt, nimmt auch die Streuung der magnetischen Momente
an diesen nicht-magnetischen Koérnern zu. Das Resonanzverhalten der bei 400 °C
konditionierten Schicht mit 28 Doppellagen ist wegen des sehr kleinen Anisotropiefeldes
nicht deutlich ausgepradgt. Deshalb besitzt diese Schicht den hochsten
Dampfungsparameter. Insgesamt nimmt der Dampfungsparameter mit steigender
Doppellagenanzahl n zu, was durch die steigende Anzahl an Grenzflachen und der damit
verbundenen steigenden Anzahl an Streuzentren erklart werden kann.

88



Schichtsystem Fe-Co-Hf-N/Ti-N

Doppellagend|cke A[nm]

Doppellagend|cke A[nm]

140 120 100 80 40 140 120 100 80 40
3,0 T T T T T T 325 T T T T T
o 1h bei 400°C ©  1h bei 400°C
2gl| 2 1hbei6ooC 4 4 1h bei 600°C
””” Fe;,Co,,Hf,N,, 1h bei 400°C £ 300 || -~~~ Fey;,Co,Hf N, 1h bei 400°C T
T 26 L FeuCouHfN,, 1h bei 600°C x- 5'( rrrrr Fe,,Co,,Hf,N,,, 1h bei 600°C
o, o B o= ]
> 24k é ,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,,, E 275 PaN T
N 55} o
3 5 g s
3 22T & - T B 250 T
2 %
N 20t 1 o
c c
o Q ..‘_g 225+ A -
O 18+ 5 <
Q
1 6 1 1 1 1 200 1 1 1 1
5 10 15 20 25 30 5 10 15 20 25 30
Doppellagen n Doppellagen n
Doppellagendlcke A[nm]
140 120 100 80 40
007 T T T T T T
o 1h bei 400°C °
0.06 | & 1hbei600°C i
g | Fe,,Co,,Hf,N,,, 1h bei 400°C
B 0.05} Fey,Co,Hf,N,,, Th bei 600°C i
(3]
D a
0.04 4
S
3 0.03 - q
g’ °
2 002t g
@ L 4
S oo01p
000 1 1 1 1
5 10 15 20 25 30

Doppellagen n

Abbildung 5-21: Grenzfrequenz fq, Anfangspermeabilitat p,,, und Dampfungsparameter av in
Abhangigkeit der Doppellagenanzahl n fir bei 400°C wund bei 600°C konditionierte
Viellagenschichten. Die MessgrofRen einer Fes2Cos4Hf12N12 Einlagenschicht dienen als Vergleich.

5.1.1.3 Mechanische Eigenschaften

In Abbildung 5-22 sind die Eigenspannungen o, der Viellagenschichten mit variierender
Doppellagenanzahl n vor und nach der Konditionierung bei 600 °C zu sehen. Zum Vergleich
sind die jeweiligen Messwerte der unbehandelten und ebenfalls bei 600 °C konditionierten
TisiNag und Fes;Coa4Hf12N12 Einlagenschichten eingetragen. Typischerweise besitzen mittels
der Hochleistungskathodenzerstaubung hergestellte TiN Dinnschichten
Druckeigenspannungen [282]. Aufgrund der in dieser Arbeit verwendeten Prozessparameter
und damit verbundenen Wachstumsbedingungen entstehen jedoch Zugeigenspannungen in
der Tis1N49 Einlagenschicht.

Die unbehandelten Viellagenschichten weisen hohe kompressive Eigenspannungen auf, die
zudem hoher als die der unbehandelten Einlagenschichten sind. Daher wird angenommen,
dass der Schichtaufbau die hohen Eigenspannungen der Viellagenschichten bedingt. Zur
Verdeutlichung der Abhéangigkeit der Eigenspannungen der wie abgeschiedenen und
konditionierten Schichten von der Doppellagenanzahl n wurde jeweils ein linearer
Zusammenhang zwischen o, und n an den Verlauf der Messwerte angepasst. Wie anhand
dieser Trendlinie zu erkennen ist, nehmen die kompressiven Eigenspannungen der
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unbehandelten Viellagenschichten mit steigender Doppellagenanzahl n leicht ab. Nach der
Konditionierung bei 600 °C konnten die Eigenspannungen insgesamt deutlich reduziert
werden. Wahrend der Warmebehandlung finden Diffusionsvorgénge statt und zuvor
verzerrte Bindungswinkel relaxieren. Beide Prozesse konnen zu einer Relaxation der
Schichteigenspannungen nach der Konditionierung beitragen. Die Viellagenschichten mit
n>28 besitzen nach der Konditionierung tensile Eigenspannungen, wohingegen
Viellagenschichten mit n<28 sowohl kompressive als auch tensile
Schichteigenspannungen aufweisen, die gegen Null tendieren. Insgesamt lasst sich ein
Trend zu tensilen Eigenspannungen mit steigender Doppellagenanzahl n feststellen.
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Abbildung 5-22: Eigenspannungen g, der Viellagenschichten mit variierender Doppellagenanzahl n
vor und nach der Konditionierung bei 600 °C. Zum Vergleich sind die Messwerte fir die TisiN4o und
Fes2Co44Hf12N12 Einlagenschichten gezeigt.

In Abbildung 5-23 sind die Harte H und der reduzierte E-Modul E; der wie abgeschiedenen
und jeweils bei 400 °C und 600 °C konditionierten Viellagenschichten dargestellt. Zuséatzlich
sind die Messwerte der unbehandelten TisiNss und FezCoasHf12N1> Einlagenschichten
bezlglich der Harte und des reduzierten E-Moduls als Vergleich gezeigt. Aus den
mechanischen Eigenschaften der wie abgeschiedenen Einlagenschichten wurden zudem
die nach Schichtanteilen gewichtete Harte H.mg und reduzierte E-Modul E; wr nach der
linearen Mischungsregel aus Gleichung (4.12) beziehungsweise (4.13) berechnet. Analog zu
der Analyse der Eigenspannungen wurde auch die Abhangigkeit der Harte und des
reduzierten E-Moduls von der Doppellagenanzahl n durch eine lineare Anpassung an den
Verlauf der Messwerte dargestellt. Zur besseren Ubersichtlichkeit zeigt Abbildung 5-23 nur
die Anpassungskurven der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten.

Die Harte der unbehandelten Viellagenschichten liegt zwischen den Hartewerten der TisiNag
und Fes>CoasHf12N12 Einlagenschichten und unterhalb der Erwartung nach der linearen
Mischungsregel. Des Weiteren lasst sich eine Zunahme der Harte mit steigender
Doppellagenanzahl n beobachten. Allerdings variieren die Messwerte nur innerhalb einer
Standardabweichung, sodass die Zunahme der Harte lediglich eine Tendenz darstellt. Auch
die bei 400 °C konditionierten Viellagenschichten zeigen eine leicht ansteigende Harte mit
zunehmender Doppellagenzahl, wobei die Harte teilweise gegeniiber den unbehandelten
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Schichten gesteigert werden konnte. Zudem erreicht die Harte der bei 400 °C
konditionierten Viellagenschichten und einer hohen Anzahl an Doppellagen n = 108 den
nach der linearen Mischungsregel erwarteten Wert Howr oder Gbertrifft ihn im Fall der
Schicht mit 399 Doppellagen. Nach der Konditionierung bei 600 °C konnte die Harte fur alle
Viellagenschichten gegeniiber den wie abgeschiedenen und bei 400 °C konditionierten
Schichten gesteigert werden, obwohl die Schichteigenspannungen der Schichten durch die
Konditionierung bei 600°C abnehmen. Die Atome befinden sich nach der
Warmebehandlung auf ihrer Gleichgewichtsposition, in der die Bindung zwischen den
Atomen am starksten ist. Daher wird angenommen, dass dies in Verbindung mit
Anderungen in der Mikrostruktur zu einer Hartesteigerung fiihrt. Insgesamt liegt die Harte
aller bei 600 °C konditionierten Schichtsysteme im Bereich von Hivwr oder dartber. Die
hochsten Hartewerte konnten nach der Konditionierung bei 600°C in den
Viellagenschichten mit 14 und 399 Doppellagen erzielt werden, wobei die Schicht mit n = 14
den Hartewert der TisiN4e Einlagenschicht erreicht und die Schicht mit n =399 diesen
Ubertrifft.

Anhand von Abbildung 5-23 lasst sich erkennen, dass der reduzierte E-Modul der wie
abgeschiedenen Viellagenschichten zwischen dem der Einlagenschichten und unterhalb der
Erwartung nach der linearen Mischungsregel liegt. Weiterhin wird eine Zunahme des
reduzierten E-Moduls mit steigender Doppellagenanzahl n beobachtet. Nach der
Konditionierung bei 400 °C konnte eine Steigerung des reduzierten E-Moduls fir die
Viellagenschicht mit einer hohen Anzahl an Doppellagen fir n > 108 erzielt werden, wobei
die Schichtsysteme mit 229 und 399 Doppellagen dem nach der linearen Mischungsregel
bestimmten Wert E;.vr nahe kommen. Durch die Konditionierung bei 600 °C wird eine
weitere Steigerung des reduzierten E-Moduls fur alle Schichtsysteme im Vergleich zu den
wie abgeschiedenen und bei 400 °C konditionierten Schichten beobachtet. Diese Erhéhung
beruht auf der Bildung einer kristallinen FeCo- und HfN-Phase wahrend der Konditionierung
und der damit verbundenen Ausbildung einer Gitterstruktur. Weiterhin kommt es zu einer
Annaherung des gemessenen reduzierten E-Moduls an die Erwartung von E;.ur, Wobei die
Viellagenschichten mit 229 und 399 nach der Konditionierung bei 600 °C den hdchsten
reduzierten E-Modul besitzen und E; wvr Ubertroffen wird.
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Abbildung 5-23: Harte H und reduzierter E-Modul E: der wie abgeschiedenen und jeweils bei 400 °C
und 600 °C konditionierten Viellagenschichten mit variierender Doppellagenanzahl n. Zum Vergleich
sind die Messwerte flr die TisiN4g und Fes2Coa4Hf12N12 Einlagenschichten gezeigt.
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5.1.1.4 Schlussfolgerungen

Die Ergebnisse zur Untersuchung des Einflusses der Grenzflachen auf die strukturellen,
magnetischen und mechanischen Eigenschaften haben gezeigt, dass es fir
Viellagenschichten mit einer Doppellagenanzahl von n < 28 gelungen ist, eine uniaxiale
Anisotropie durch die Konditionierung im statischen Magnetfeld in der Ebene der
Funktionslagen einzupragen. Da diese Vorzugsrichtung fur eine homogene Prazession der
magnetischen Momente im externen Hochfrequenzfeld nétig ist, besitzen diese
Schichtsysteme ein ferromagnetisches Resonanzverhalten und sind fir mdgliche
Hochfrequenzanwendungen geeignet. Des Weiteren weisen diese Schichten nach der
Konditionierung bei 600 °C Harten im Bereich der TisiN4g Einlagenschicht und sehr geringe
Eigenspannungen auf. Obwohl die Druckeigenspannungen nach der Konditionierung
deutlich reduziert sind, steigt die Harte der Schichten an. Damit ist es gelungen, geeignete
mechanische und magnetische Eigenschaften in Viellagenschichten mit n <28 zu
kombinieren. Insbesondere die Viellagenschicht mit 7 Doppellagen besitzt nach der
Konditionierung bei 600 °C die geringsten Schichteigenspannungen sowie eine ausgepragte
Resonanzkurve mit der geringsten Dampfung und der hdchsten Anfangspermeabilitat.
Daher wurde diese Doppellagenanzahl als Basis fir die weiteren Versuchsreihen zur
Optimierung des Schichtaufbaus gewabhilt.

5.1.2 Variation des magnetischen Schichtanteils

In dieser Versuchsreihe wurde der Volumenanteil Vimag des ferromagnetischen Werkstoffs
Fe-Co-Hf-N am Gesamtschichtvolumen Vgs in sechs Schritten systematisch von
Vmag/Vges = 0,43 bis Vmag/Vges = 0,72 bei konstanter Doppellagenanzahl n = 7 gesteigert. Die
in Kapitel 5.1.1 untersuchten Schichten entsprachen einem Vmag/Vges-Verhéltnis von 0,41.
Die Zunahme des ferromagnetischen Volumenanteils wurde durch eine Erhdhung der
Einzellagendicke drecorsn VOn 57 nm auf 199 nm bei gleichbleibender Ti-N Lagendicke
drin = 67 nm realisiert. Infolgedessen stieg die Gesamtschichtdicke t von 935 nm auf
1.929 nm an. Die gewahlte Ti-N Lagendicke entspricht der Einzellagendicke drin der
Viellagenschicht mit 7 Doppellagen aus der vorherigen Studie.

5.1.2.1 Konstitution und Mikrostruktur

Chemische Zusammensetzung und Oberflachenbeschaffenheit

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde ebenfalls mithilfe der
Elektronenstrahlmikroanalyse an 1 pm dicken Einlagenschichten zu Fez»Co4sHf12N12 und
TisoNso bestimmt. Damit sind diese Ergebnisse in guter Ubereinstimmung mit denen aus
Abschnitt 5.1.1.1 und die Reproduzierbarkeit der Schichtzusammensetzung konnte
nachgewiesen werden. Zudem es gelungen, stdéchiometrisches TisoNso mittels der reaktiven
Schichtabscheidung in Ar- und Nz-Atmosphére herzustellen.

Zur Untersuchung der Oberflachenbeschaffenheit wurde die Rauheit der Schichten
bestimmt. In Abbildung 5-24 sind die quadratische Rauheit Rq und die Rautiefe R in
Abh&ngigkeit vom magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges fir wie abgeschiedene und fir
bei 400 °C und bei 600 °C konditionierte Viellagenschichten dargestellt. Wie zu erkennen ist,
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besitzen die wie abgeschiedenen Viellagenschichten allesamt eine sehr geringe
gquadratische Rauheit von unter 8 nm. Die quadratische Rauheit der Schichten nimmt nach
der Konditionierung, bis auf die Schichtsysteme mit Vimag/Vges = 0,56 und 0,61, leicht zu und
betrdgt maximal 11 nm. Der Anstieg in Rq nach der Schichtkonditionierung lasst sich auf
Kornwachstum zurtckfhren. Insgesamt lasst sich damit feststellen, dass die quadratische
Rauheit fur alle Schichtsysteme sowohl fur die unbehandelten als auch fur die
konditionierten Schichten sehr niedrig und die Schichtoberflache dementsprechend sehr
glatt ist. Im Gegensatz dazu weist die Rautiefe der Viellagenschichten hohere Werte auf. Die
Rautiefen der wie abgeschiedenen Schichten liegen alle unter R; < 84 nm und sind damit
verhaltnismanig klein. Nach der Konditionierung bei 400 °C beziehungsweise bei 600 °C
nimmt die Rautiefe tendenziell aufgrund von Kornwachstum zu, wobei die Rautiefen der bei
400 °C konditionierten Schichten bis zu 278 nm und die der bei 600 °C konditionierten
Schichten bis zu 354 nm betragen. Lediglich die Schichten mit Vmag/Vges > 0,51 besitzen
nach der Konditionierung bei 600 °C nahezu gleiche Rautiefen wie die unbehandelten
Schichten. Tendenziell lasst sich beobachten, dass sowohl die quadratische Rauheit als
auch die Rautiefe wunabhangig von der Schichtkonditionierung mit steigendem
magnetischem Volumenverhdltnis Vmag/Vges abnehmen. Mit steigender magnetischer
Lagendicke erhoht sich die Gesamtschichtdicke, wohingegen die Dicke der TisoNso-Decklage
konstant gewahlt wurde. Daher ist anzunehmen, dass die Abnahme der Rauheit mit
steigendem Vmag/Vges auf die steigende Gesamtschichtdicke zurtickzufihren ist.
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Abbildung 5-24: Quadratische Rauheit Rq und Rautiefe Rt in Abhangigkeit vom magnetischen
Volumenverhéltnis Vmag/Vges flr wie abgeschiedene und bei 400 °C und 600 °C konditionierte
Viellagenschichten mit sieben Doppellagen.

Mikrostruktur

In Abbildung 5-25 sind exemplarisch die Rontgendiffraktogramme der unbehandelten (oben)
und bei 600 °C konditionierten (unten) Viellagenschichten mit variierendem magnetischen
Volumenanteil Vimag/Vges gezeigt. Als Vergleich dienen XRD-Messungen an unter identischen
Bedingungen hergestellten TisoNso und Fes2Co4sHf12N12 Einlagenschichten.

Die wie abgeschiedenen Viellagenschichten besitzen fir alle magnetischen Volumenanteile
in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus Abschnitt 5.1.1.1 eine réntgenamorphe
FeCo- und HfN-Phase sowie eine nanokristalline kfz TiN-Phase mit einer TiN(200)-Textur.
Der TiN(200)-Reflex ist im Vergleich zum Literaturwert zu kleineren Winkeln verschoben,
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was auf ein durch Eigenspannungen hervorgerufenes deformiertes Gitter mit vergréRertem
Gitterparameter schlieRen lasst.

Nach der Konditionierung bei 400 °C sind weiterhin keine Reflexe beziglich einer HfN-
Phase zu erkennen. Allerdings erscheint ein sehr breiter FeCo(110)-Reflex in der Schichten
mit dem hdchsten magnetischen Schichtanteil von Vimag/Vges = 0,72. Offenbar bildet sich bei
dieser Konditionierungstemperatur bereits eine nanokristalline krz FeCo-Phase aus, die
aufgrund des hohen magnetischen Schichtvolumens im Ro&ntgendiffraktogramm dieser
Schicht sichtbar wird. Da die HfN-Phase hingegen bei dieser Konditionierungstemperatur
weiterhin rontgenamorph erscheint, kristallisiert die FeCo-Phase bei niedrigeren
Temperaturen als die HfN-Phase. Der TiN(200)-Reflex ist weiterhin zu kleineren Winkeln
verschoben. AulRerdem besitzt der Reflex nach der Konditionierung bei 400 °C aufgrund von
Kornwachstum eine geringere Halbwertsbreite.

Durch die Konditionierung bei 600 °C kommt es zu einem weiteren Kornwachstum der TiN-
Kdrner, was in einer reduzierten Halbwertsbreite des TiN(200)-Reflexes gegeniiber den bei
400 °C konditionierten Schichten resultiert. Aul3erdem kann eine Relaxation der TiN(200)-
Winkelposition hin zu der theoretischen Position beobachtet werden. Die damit
einhergehende Relaxation der Gitterabstdnde kann durch einen Spannungsabbau erzielt
worden sein. Zudem lassen sich in den Viellagenschichten mit Vimag/Vges > 0,46 jeweils ein
HfN(200)- und mit Vimag/Vges = 0,46 ein FeCo(110)-Reflex identifizieren, was auf die Bildung
einer polykristallinen kfz HfN- und einer polykristallinen krz FeCo-Phase durch die
Konditionierung bei 600 °C schlieBen lasst. Die Reflexe sind aufgrund Kleiner
Korndurchmesser stark verbreitert. Mit zunehmendem magnetischem Schichtvolumen
nimmt die FeCo- und HfN-Reflexintensitat zu. Deswegen wird fiir die Schichten mit den
hochsten magnetischen Volumenanteilen von Vmag/Vges = 0,66 auRerdem der FeCo(200)-
Reflex beobachtet. Tendenziell l&sst sich erkennen, dass sowohl der FeCo(110)- als auch
der HfN(200)-Reflex geringfiigig zu hoheren Winkeln im Vergleich zum jeweiligen
Literaturwert verschoben ist. Beide Gitter sind demnach gestaucht.

94



Schichtsystem Fe-Co-Hf-N/Ti-N

AN g S N -
91381819 unbehandelt g
:Ll (\\I,‘ Q‘,::‘/ @/I
Z'Z2'Z210 Z
- EEES S| & .
ol :
— s S S S sl 72vov,,
L - ; ]
. LN | L | _66Vol%V,
= Lo L 61VOL%V,
= : T
© L \_ ) ) 1 56 Vol%V,
I |1 sivosev, |
N ! i |
L ) | J ) L 46 Vol vV,
I RS | 43Vol%V,
: : : e . I X Fe32C044Hf12N12_
N A : : A : TI50N50 |
1 \l 1 N 1 . 1 . 1 1 s 1 X
30 40 50 60 70 80 90
20 [°]
pag ey prg s T y | p—— " T
98885 . S S
JiQIQS 1hbeiso0’C & o
Z2'zZ12 10 o Z.
- EITIER 2 =¥ }
Co i :
—_ s Abs S S s 7vowv,
L T : e : .
. el . 66 Vol.% V
; ) L\ mag
o L P © 61Vol%V |
+— 1 | 1 f
o L o + 1 56Volo%V |
% L — : : | 51Vol%v, |
N ! i b |
NS e M i 4BVOL®BV |
I AN | 43VoloeV,
: L : A | N u : Fe32co44Hf12N12_
| | w, L TsoNeo ]
N 1 \l 1 N 1 . 1 . 1 1 s 1 X
30 40 50 60 70 80 90

20 [°]

Abbildung 5-25: RoOntgendiffraktogramme der wie abgeschiedenen (oben) und bei 600 °C
konditionierten Viellagenschichten (unten) mit sieben Doppellagen und steigendem magnetischen
Fes2Co44Hf12N12-Volumenanteil Vimag. Substratreflexe sind mit einem ,.S* gekennzeichnet.

Zur quantitativen Analyse der Reflexe wird in Abbildung 5-26 die Winkelposition und die
Halbwertsbreite des  TiN(200)-Reflexes in  Abhangigkeit vom  magnetischen
Volumenverhaltnis Vmag/Vges Und von der Schichtnachbehandlung gezeigt. Wie zu erkennen
ist, besitzen die wie abgeschiedenen Viellagenschichten die grofite Verschiebung des
TiN(200)-Reflexes zu kleineren Winkeln. Die damit verbundene Aufweitung der
Kristallstruktur kann beispielweise durch Eigenspannungen hervorgerufen worden sein.
Durch die Konditionierung bei 400 °C und der damit verbundenen Spannungsrelaxation wird
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eine Abnahme der Reflexverschiebung fir Viellagenschichten mit einem magnetischen
Volumenanteil bis Vmag/Vges < 0,61 erreicht. Nach der Konditionierung bei 600 °C konnte
eine Abnahme der Gitterverzerrung sowohl gegeniber den wie abgeschiedenen als auch
den bei 400 °C konditionierten Schichten und eine Relaxation der Netzebenenabstande fur
alle Viellagenschichten erreicht werden, wobei die Schicht mit Vmag/Vges = 0,43 die grofite
Annéherung an die theoretische Gleichgewichtposition besitzt.

Der TiN(200)-Reflex der wunbehandelten Viellagenschichten besitzt eine hohe
Halbwertsbreite, wie in Abbildung 5-26 zu sehen ist. Dies ldsst auf einen kleinen
Durchmesser der TiN-Korner dieser Schichten schlieRen. Weiterhin lasst sich fir einen
magnetischen Volumenanteil Vmag/Vges von 0,46 bis 0,66 eine Abnahme des
Korndurchmessers mit steigendem magnetischem Volumenanteil beobachten, der fir
Vmag/Vges = 0,72 wieder zunimmt. Eine Abhéangigkeit der TiN(200)-Halbwertsbreite vom
magnetischen Volumenverhaltnis ist jedoch nicht zu beobachten. Aufgrund von
Kornwachstum wahrend der Konditionierung bei 400 °C kommt es zu einer Reduzierung der
Halbwertsbreite fir alle Viellagenschichten, bis auf das Schichtsystem mit einem
magnetischen Volumenanteil von 0,72. Der Verlauf der Halbwertsbreite der bei 400 °C und
600 °C konditionierten Schichten zeigt, analog zum Verlauf der Halbwertsbreite der
unbehandelten Schichten, keine Tendenz mit steigender ferromagnetischer Lagendicke.
Insgesamt zeigen alle Viellagenschichten nach der Konditionierung bei 600 °C eine
verkleinerte TiN(200)-Halbwertsbreite aufgrund von Kornwachstum gegeniber den bei
400 °C konditionierten Schichten.
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Abbildung 5-26: Abhangigkeit der TiN(200)-Winkelposition (links) und der Halbwertsbreite (rechts)
von dem magnetischen Volumenverhdltnis Vmag/Vges und der Schichtnachbehandlung von
Viellagenschichten mit sieben Doppellagen.

Darlber hinaus wurde die Winkelposition und die Halbwertsbreite des FeCo(110)- und des
HfN(200)-Reflexes in Abhangigkeit vom magnetischen Volumenverhdltnis Vmag/Vges
analysiert, welche in Abbildung 5-27 zu sehen sind. Die Auswertung der Reflexe war
allerdings nur fur die bei 600 °C konditionierten Schichten mdéglich, da nur diese eine
polykristalline FeCo- und HfN-Phase in den RoOntgendiffraktogrammen aufweisen.
AulRerdem erfolgte die Untersuchung des FeCo(110)- und des HfN(200)-Reflexes aufgrund
der hohen Reflexbreiten und des geringen Signal-zu-Rauschverhaltnisses nur fur Schichten
mit einem magnetischen Volumenanteil oberhalb von Vimag/Vges = 0,46 beziehungsweise von
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Vmag/Vges = 0,56. Abbildung 5-27 verdeutlicht, dass die Winkelpositionen des FeCo- und
HfN-Reflexes gegentber den theoretischen Gleichgewichtspositionen zu hdéheren Winkeln
verschoben sind. Daraus lasst sich auf verkleinerte Netzebenenabstdnde und gestauchte
Gitterstrukturen sowohl des FeCo- als auch des HfN-Gitters schlieRen. Méglicherweise sind
Zugeigenspannungen, die beim Abkuhlen aufgrund unterschiedlicher thermischer
Ausdehnungskoeffizienten der einzelnen Lagen und des Substrats entstehen kénnen, die
Ursache dafiir. Weiterhin ist aus Abbildung 5-27 zu erkennen, dass die Halbwertsbreite des
HfN(200)-Reflexes gréRRer als die des FeCo(110)-Reflexes ist. Daher besitzen die HfN-
Korner einen kleineren Durchmesser als die FeCo-Kérner. Da die Schmelztemperatur von
FesoCoso niedriger als die von HfsoNso ist, besitzt die FeCo-Phase bei 600 °C eine starkere
Diffusion, die in einem starkeren Kornwachstum resultiert. Aul3erdem ist eine Abnahme der
HfN(200)-Halbwertsbreite mit zunehmendem magnetischem Volumenverhaltnis Vimag/Vges zu
erkennen, wohingegen der Verlauf der FeCo(110)-Halbwertsbreite keine Abhéangigkeit vom
magnetischen Volumenanteil Vimag/Vges zeigt. Der Anstieg des HfN-Korndurchmessers mit
steigendem magnetischem Volumen kann beispielsweise auf die gleichzeitig zunehmende
Einzellagendicke dreconmn zuriickgefuhrt werden, die bei inkoh&renten Lagengrenzen eine
obere Grenze fur den Korndurchmesser darstellt.
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Abbildung 5-27: Winkelposition (links) und Halbwertsbreite (rechts) des FeCo(110)- und HfN(200)-
Reflexes in Abhangigkeit von dem magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges der bei 600 °C
konditionierten Viellagenschichten mit sieben Doppellagen.

5.1.2.2 Magnetische Eigenschaften

In Abbildung 5-28 sind exemplarisch die Hysteresekurven in leichter und schwerer
Polarisationsrichtung nach der Konditionierung bei 400 °C (links) beziehungsweise 600 °C
(rechts) der Viellagenschicht mit einem niedrigen magnetischen Volumenanteil von
Vmag/Vges = 0,51 zu sehen. Beide Schichten weisen eine hohe Sattigungspolarisation Js mit
1,3 T fur die bei 400 °C konditionierte und 1,5 T fir die bei 600 °C konditionierte Schicht auf.
Weiterhin zeigen die Schichten nach der Konditionierung bei 400 °C und bei 600 °C mit
einem Koerzitivfeld poH: von 0,5 mT und 0,8 mT weichmagnetisches Verhalten. Aul3erdem
wurde durch die Konditionierung im statischen Magnetfeld ein uniaxiales Anisotropiefeld
HoHu in der Schichtebene von 4,7 mT beziehungsweise von 3,9 mT induziert. Im Falle der
bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht lasst sich die Hysteresekurve der schweren

97



Ergebnisse

Polarisationsrichtung eindeutiger von der der leichten Richtung unterscheiden als bei der bei
600 °C konditionierten Viellagenschicht. Folglich ist die magnetische Vorzugsrichtung dieser
Schicht ausgepragter und definierter im Vergleich zu der bei 600 °C konditionierten Schicht.
Die Ursache dafur ist der aufgrund des verstarkten Kornwachstums bei hdheren
Konditionierungstemperaturen steigende Anteil der magnetokristallinen Anisotropie, welcher
das Einpragen der thermisch induzierten uniaxialen Anisotropie behindert.

2v0 T T T T T T T T 210 T T T T T T T T
FeBZCOMHfIZNIZ/TISD 50 FeﬁQCoAAHflzNﬂ/TISD 50
15r v v =051 b 15F v v =051
mag " ges - :,;ur- AR Ay e mag’ " ges
1h bei 400°C /' / 1h bei 600°C
10 f _ 10F
E I E
o 05 / / E - 05F
c c
£ 00 2 00 2
g —s=— leichte Richtung /./ 8 —=— |eichte Richtung .7 ./_
S 05| —— schwere Richtung « |° i 'S g5 | —=— schwere Richtung
g 0.5 g./ / 3, =13T g 05 //_/ 3, =157
a e, = a ; =
10t / / / uﬂHu 4,7mT i a0k /. % uoHu 39mT
/. WH, =05 mT ’ HH =08 mT
SNEPETERF N T r‘:'! -u-n-n " =g =
-15F E -1,5 gt — B
_2 O 1 1 1 1 1 1 1 1 _2 O 1 1 1 1 1 1 1 1
-10 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 10 -10 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 10
Magnetische Flussdichte pH_[mT] Magnetische Flussdichte pH_ [mT]

Abbildung 5-28: Hysteresekurven in leichter und schwerer Polarisationsrichtung der Viellagenschicht
mit einem magnetischen Volumenverhaltnis von Vmag/Vges = 0,51 und sieben Doppellagen nach der
Konditionierung bei 400 °C (links) und 600 °C (rechts).

Abbildung 5-29 zeigt die Abhangigkeit der Sattigungspolarisation Js, des Koerzitivfeldes poHc
und des uniaxialen Anisotropiefeldes poH, vom magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges
fur wie abgeschiedene und bei 400 °C und 600 °C konditionierte Viellagenschichten.
Zusatzlich dienen Messungen der magnetischen Eigenschaften an einer t = 356 nm dicken
Fes»Co4sHf12N12 Einlagenschicht als Vergleich.

Die Sattigungspolarisation der unbehandelten Viellagenschichten ist bis auf die
Viellagenschicht mit einem magnetischen Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,46 gegenuber der
der Einlagenschicht reduziert. Durch die Konditionierung wird teilweise eine Zunahme in Js
erreicht. Die hdchsten Sattigungspolarisationen besitzen die Schichtsysteme nach der
Konditionierung bei 600 °C mit einem magnetischem Volumen von 46 Vol.% und 51 Vol.%
sowie die Viellagenschicht mit einem magnetischen Schichtvolumen von 66 Vol.% nach der
Konditionierung bei 400 °C. Diese Schichten weisen allesamt die gleiche
Sattigungspolarisation wie die Einlagenschicht auf. Eine Tendenz der Sattigungspolarisation
mit steigendem magnetischen Volumen wird wie erwartet weder fir die wie abgeschiedenen
noch fur die bei 400 °C und 600 °C konditionierten Viellagenschichten beobachtet.

Anhand von Abbildung 5-29 lasst sich feststellen, dass die unbehandelten
Viellagenschichten mit einem magnetischen Volumenverhaltnis von Vmag/Vges < 0,66
weichmagnetische Eigenschaften besitzen. Demgegeniber weisen die Schichtsysteme mit
einem hohen magnetischen Volumenanteil hohe Koerzitivfelder von tber 2 mT auf. Der
hohe magnetische Volumenanteil dieser Schichten resultiert aus einer gestiegenen
F632C044Hf12N12 Einzellagendicke dFeConN, die sich der Schichtdicke der F632C044Hf12|\|12
Einlagenschicht annéhert. Die unbehandelte Einlagenschicht besitzt aufgrund von hohen
kompressiven Schichteigenspannungen Doméanen senkrecht zur Schichtebene mit einer
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abwechselnden Orientierung der magnetischen Momente, die auch als Streifendomé&nen
bezeichnet werden und zu einer breiteren Hysteresekurve mit einem hohen Koerzitivfeld von
MoHc = 2,7 mT fuhren. Daher ermoglichen hohere Einzellagendicken dreconmn in Kombination
mit  Schichteigenspannungen die Einstellung von Doméanenkonfigurationen, wie
beispielsweise Streifendoménen. Aus diesem Grund erscheint das Ausbilden von
Streifendomanen zur Erklarung des ansteigenden Koerzitivfeldes der unbehandelten
Schichten mit steigendem magnetischem Volumenanteil plausibel. Nach der Konditionierung
bei 400 °C lasst sich fur alle Schichtsysteme eine Reduzierung des Koerzitivfeldes
beobachten, sodass nun alle Viellagenschichten weichmagnetische Eigenschaften besitzen.
Durch die Warmebehandlung konnten die Druckeigenspannungen der Schichten reduziert
werden, sodass in den konditionierten Schichten keine Streifendomanen auftreten.
Weiterhin ist zu erkennen, dass das Koerzitivfeld der bei 400 °C konditionierten Schichten
mit steigendem magnetischem Volumenanteil abnimmt und sich dem Koerzitivfeld der bei
400 °C konditionierten Einlagenschicht annahert. Grundsatzlich ist das Koerzitivfeld der
Viellagenschichten im Vergleich zu der Einlagenschicht nach der gleichen Konditionierung,
bedingt durch die Grenzflachen und den Viellagenaufbau, erhdht. Aus der Anndherung von
HoHc der bei 400 °C konditionierten Schichten an das Koerzitivfeld der Einlagenschicht lasst
sich folglich auf einen abnehmenden Einfluss der Grenzflachen bei steigender magnetischer
Einzellagendicke dreconin Schlief3en. Des Weiteren wird nach der Konditionierung bei 600 °C
ein hoheres Koerzitivfeld im Vergleich zu den bei 400 °C konditionierten Schichten aufgrund
von Kornwachstum beobachtet.

Aus Abbildung 5-29 wird ersichtlich, dass es durch die Konditionierung bei 400 °C und
600 °C gelungen ist in alle Schichtsysteme eine hohe uniaxiale Anisotropie in der
Schichtebene zwischen goHy = 3,9 mT und 5,4 mT einzuprdgen. Die Viellagenschichten mit
Vmag/Vges = 0,43, 0,46 und 0,61 besitzen nach der Konditionierung bei 600 °C die hdchsten
uniaxialen Anisotropiefelder. Das uniaxiale Anisotropiefeld zeigt keine eindeutige
Abhangigkeit vom magnetischen Volumen. Generell wird diese Diffusionsanisotropie durch
die magnetokristalline Anisotropie, welche mit steigendem Korndurchmesser zunimmt,
gestodrt. Auch Eigenspannungen in der Schicht kénnen das Auspragen der uniaxialen
Anisotropie behindern. Beide Beitrdge sind offensichtlich von untergeordneter Bedeutung.
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Abbildung 5-29: Abhangigkeit der Sattigungspolarisation Js, des Koerzitivfeldes poHc: und des
uniaxialen Anisotropiefeldes poHu vom magnetischen Volumenverhdltnis Vmag/Vges flr wie
abgeschiedene und bei 400 °C und 600 °C konditionierte Viellagenschichten mit sieben Doppellagen.
Als Vergleich dienen Messungen an einer Fes2Cos4Hf12N12 Einlagenschicht.

In Abbildung 5-30 sind exemplarisch der Real- und Imaginarteil der frequenzabhangigen
relativen magnetischen Permeabilitat x4, von zwei Viellagenschichten mit einem niedrigen
und einem hohen magnetischem Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,51 beziehungsweise
Vmag/Vges = 0,66 nach der Konditionierung bei 600 °C dargestellt. Die magnetischen
Momente beider Schichten zeigen ein ferromagnetisches Resonanzverhalten im &uferen
magnetischen Feld mit hohen Grenzfrequenzen von 2,1 GHz und 2,3 GHz sowie hohen
Anfangspermeabilitaten von 362 und 230. Die Messkurven werden gut durch die Landau-
Lifschitz-Gilbert Gleichung unter Berilicksichtigung von Wirbelstromverlusten beschrieben.
Allerdings wird deutlich, dass der Imaginéarteil des Schichtsystems mit Vmag/Vges = 0,66 von
der Lorentz-férmigen Resonanzkurve im Falle homogen prazedierender magnetischer
Momenten abweicht. Die hohe magnetische Einzellagendicke von dreconin = 147 nm dieser
Viellagenschicht begtinstigt die Generation von Wirbelstromen bei hohen Frequenzen. Diese
erzeugen ihrerseits ein Magnetfeld, welches dem &uferen Feld entgegengerichtet ist und
welches das auliere Feld im Inneren der Probe abschwéacht. Dadurch wird die Permeabilitat
insgesamt abgeschwacht. Auflerdem fihren die Wirbelstrome zu einer verbreiterten Kurve
des Imaginarteils. Die Resonanzkurven der Viellagenschichten zeigen bis zu einem
magnetischen Volumenanteil von Vmag/Vges < 0,51 keine Beeinflussung durch Wirbelstrome.
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Dahingegen sind die Resonanzkurven ab einem Verhaltnis von Vmag/Vges = 0,61 deutlich
durch Wirbelstromverluste verbreitert.
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Abbildung 5-30: Frequenzabhangige relative magnetische Permeabilitat u, der Viellagenschichten mit
sieben Doppellagen und einem magnetischem Volumenverhaltnis von Vmag/Vges = 0,51 (links) und
0,66 (rechts) nach der Konditionierung bei 600 °C.

Die Auswertung der Grenzfrequenz f;, der Anfangspermeabilitat p,,r und des
Dampfungsparameters av. in Abhéngigkeit vom magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges
ist fur die bei 400 °C und 600 °C konditionierten Viellagenschichten in Abbildung 5-31 zu
sehen. Als Vergleich dienen die magnetischen Hochfrequenzeigenschaften der
Fes2Co44Hf12N12 Einlagenschicht.

Alle Schichtsysteme besitzen nach der Konditionierung bei 400 °C oder 600 °C
Grenzfrequenzen von Uber 2,0 GHz. Die Viellagenschichten mit einem magnetischen
Volumenverhdltnis von 0,51, 0,56, 0,66 und 0,72 erreichen nach der Konditionierung bei
400 °C mit einer Grenzfrequenz von fy=2,4 GHz den Wert der ebenfalls bei 400 °C
konditionierten Einlagenschicht. Generell lasst sich die Abhéangigkeit der Grenzfrequenz von
der Konditionierungstemperatur auf die in den VSM-Messungen beobachteten Zu- oder
Abnahmen der Sattigungspolarisation Js und des uniaxialen Anisotropiefeldes poHy
zurtckfihren. AuRerdem stimmt der Verlauf von f; mit steigendem magnetischem Volumen
gut mit dem des uniaxialen Anisotropiefeldes aus den VSM-Messungen Uberein.

Des Weiteren ist in Abbildung 5-31 der Verlauf der Anfangspermeabilitdt in Abhangigkeit
vom magnetischen Volumenanteil und der Schichtnachbehandlung gezeigt, wobei generell
eine Steigerung in Js oder WoHy zu einer Zu- beziehungsweise Abnahme in puy, fuhrt. Wie
zu erkennen ist, folgt die Abhangigkeit der Anfangspermeabilitit wvon der
Konditionierungstemperatur der der Sattigungspolarisation aus den VSM-Messungen.
Insgesamt zeigen die Viellagenschichten hohe Anfangspermeabilitaten zwischen 214 und
362, wobei die Schichtsysteme mit Vmag/Vges = 0,46 und 0,51 nach der Konditionierung bei
600 °C die Anfangspermeabilitat der Einlagenschicht Gbertreffen. Eine Tendenz in p4,y mit
steigendem magnetischem Volumenanteil kann fir die bei 400 °C konditionierten Schichten
nicht festgestellt werden. Im Gegensatz dazu ist fur die bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten eine Abnahme der Anfangspermeabilitit ab einem magnetischen
Volumenverhaltnis von Vmag/Vges = 0,55 zu beobachten.
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Der in Abbildung 5-31 gezeigte Dampfungsparameter der Viellagenschichten ay. ist
gegeniuber dem der FesCos4Hf12N12 Einlagenschicht nach der jeweiligen Konditionierung
erhoht. Wie bereits in Abschnitt 5.1.1.2 erwéhnt wurde, rufen die leitfahigen nicht-
magnetischen TiN Lagen einen weiteren Beitrag zu den Wirbelstromverlusten sowie
zusatzliche Streuzentren an den Grenzflichen hervor, die zu einem Anstieg des
Dampfungsparameters im Vergleich zu der Einlagenschicht fihren. Auf3erdem ist zu
erkennen, dass der Dampfungsparameter der Viellagenschichten als auch der der
Einlagenschicht mit steigender Konditionierungstemperatur zunimmt. Durch die hdhere
Konditionierungstemperatur kommt es zu einem verstarkten HfN-Kornwachstum. Der
vergroRerte Korndurchmesser bewirkt eine héhere Streuung der magnetischen Momente an
den nicht-magnetischen HfN-Kodrnern, was in einem grof3eren Dampfungsparameter
resultiert. Eine Abhangigkeit des Dampfungsparameters vom magnetischen Volumenanteil
Vmag/Vges ISt nicht sichtbar, obwohl die Resonanzkurven der Viellagenschichten ab einem
Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,61 durch Wirbelstromverluste verbreitert sind. Die
Wirbelstromverluste stellen jedoch keine Dampfung im Sinne von Energiedissipation durch
Streuung der magnetischen Momente an nicht-magnetischen Einschliissen dar und werden
daher bei der Auswertung der Hochfrequenzpermeabilitdt nach [21] tUber die Schichtdicke t
des magnetischen Materials und Uber den spezifischen Widerstand p berucksichtigt.
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Abbildung 5-31: Grenzfrequenz fq, Anfangspermeabilitat p,,, und Dampfungsparameter av. in
Abhéngigkeit vom magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges flr bei 400°C und 600 °C
konditionierte Viellagenschichten mit sieben Doppellagen. Als Vergleich dienen die Messergebnisse
einer Fes2CoasHf12N12 Einlagenschicht.

5.1.2.3 Mechanische Eigenschaften

In Abbildung 5-32 sind die Eigenspannungen o, der Viellagenschichten mit variierendem
magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges VOr und nach der Konditionierung bei 600 °C zu
sehen. Zusatzlich sind die Schichteigenspannungen der unbehandelten sowie bei 600 °C
konditionierten TisoNso und Fes2Coa4Hf12N12 Einlagenschichten als Vergleich dargestellt. Man
erkennt, dass die Viellagenschichten nach der Schichtabscheidung moderate kompressive
Eigenspannungen besitzen, die jedoch, bedingt durch den Viellagenaufbau, hoher als die
der Einlagenschichten sind. Zur Verdeutlichung der Abhangigkeit der Eigenspannungen vom
magnetischen Volumen wurde jeweils eine lineare Anpassung der Messwerte durchgefihrt.
Mit steigendem magnetischem und damit steigendem metallischem Volumenanteil lasst sich
eine  Abnahme der kompressiven Schichteigenspannungen beobachten. Da die
Gesamtschichtdicke bei den Schichtsystemen mit einem hohen magnetischen
Volumenanteil am groéf3ten ist, konnen sich Spannungsfelder leichter abbauen. Nach der
Konditionierung sind die Eigenspannungen aller Viellagenschichten deutlich reduziert und
tensil. Zum einen fuhrt die Warmebehandlung bei der hohen Temperatur zu einer

103



Ergebnisse

Spannungsrelaxation und zum anderen ergeben sich beim Wiederabkiihlen durch die
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht (nach Schichtanteilen
gemittelt:  ap =10,1 ppmK?') und  Substrat (ag=2,7 ppm K? [283]) tensile
Eigenspannungen. Eine Abhangigkeit der Schichteigenspannungen vom magnetischen
Volumenanteil ist nach der Konditionierung nicht sichtbar. Somit besitzt die Fe;2C044Hf12N12
Einzellagendicke dreconin nach der Konditionierung keinen Einfluss mehr auf die
Eigenspannungen der Viellagenschichten.
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Abbildung 5-32: Eigenspannungen o, der Viellagenschichten mit sieben Doppellagen und
variierendem magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges vor und nach der Konditionierung bei
600 °C. Zum Vergleich sind die Messwerte fur die TisoNso und Fes2CoasHf12N12 Einlagenschichten
gezeigt.

Abbildung 5-33 zeigt die Harte H und den reduzierten E-Modul E, der wie abgeschiedenen
und bei 400°C und 600 °C konditionierten Viellagenschichten mit variierendem
magnetischen Volumenverhaltnis Vmag/Vges. Als Vergleich dienen Messungen an den TisgNso
und FesCosHf12N12 Einlagenschichten. Aus den mechanischen Eigenschaften der
Einlagenschichten wurden eine Erwartung beziglich der Harte H.wr und des reduzierten E-
Moduls Er.mr Nach der linearen Mischungsregel errechnet. Hierbei wurde auch die jeweilige
Eindringtiefe des Priifkorpers in die entsprechende Lage des Viellagenverbunds gemarf der
in Abschnitt 4.5.1 beschriebenen Berechnung von Hiwr und Erivmr beriicksichtigt. Des
Weiteren verdeutlicht eine lineare Anpassung der unbehandelten und der bei 600 °C
konditionierten Viellagenschichten den Zusammenhang zwischen der Messgréf3e Harte
beziehungsweise reduziertem E-Modul und dem magnetischen Volumenanteil Vimag/Vges.

Nach der linearen Mischungsregel wird eine Abnahme der Harte mit zunehmendem
magnetischem Volumen erwartet, da die geringere Harte von Fes>Co44Hf12N12 im Vergleich
zu TisoNso aufgrund der groReren Eindringtiefe mit zunehmender Gesamtschichtdicke
starker gewichtet wird. Die Messungen zeigen jedoch, dass die Harte der Viellagenschichten
unabhangig von der Konditionierung fur Vmag/Vges = 0,46 Uber der theoretischen Erwartung
liegt. Die wie abgeschiedenen und bei 400 °C konditionierten Schichten zeigen eine leicht
abnehmende Tendenz in der Harte mit steigendem magnetischem Volumenanteil, der dem
Verlauf von Huwr folgt. Absolut betrachtet besitzen aber alle Viellagenschichten Hartewerte
im Bereich der TisoNso Einlagenschicht oder hoher. Demnach ist der Einfluss der harten
TisoNso Decklage auf die Harte trotz Eindringtiefen von bis zu 200 nm so grof3, dass der
steigende Anteil der weicheren Fes2Co44Hf12N12 Lage nahezu keinen Einfluss auf die Harte
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besitzt. Nach der Konditionierung bei 600 °C besitzen die Viellagenschichten gegeniiber der
TisoNso Einlagenschicht und den wie abgeschiedenen und bei 400 °C konditionierten Proben
vergleichbare Hartewerte. Auch wird fur diese Schichten keine Abhéngigkeit der Harte vom
magnetischen Volumenanteil beobachtet.

Auch fur den reduzierten E-Modul wird nach der linearen Mischungsregel eine Abnahme mit
steigendem magnetischem beziehungsweise metallischem Volumenanteil aufgrund des
zunehmenden Fe3Co4sHf12N12 Anteils erwartet. Die unbehandelten Viellagenschichten
besitzen, mit Ausnahme der Schichten mit Vmag/Vges = 0,46, 0,61 und 0,72, gegeniber der
Erwartung E..mr kleinere Werte bezlglich des reduzierten E-Moduls, die aber keine
Abhangigkeit vom magnetischen Volumenanteil Vmag/Vges zeigen. Bis auf die bereits
genannten Schichtsysteme wird durch die Konditionierung bei 400 °C eine Zunahme in E;
und eine Annaherung an die theoretische Erwartung E;.mr aufgrund der Kristallisation der
FeCo-Phase erreicht. Der reduzierte E-Modul der bei 400 °C konditionierten Schichten weist
wie Erivr €inen abnehmenden Verlauf mit steigendem magnetischen Volumenanteil auf.
Durch eine Steigerung der Konditionierungstemperatur von 400 °C auf 600 °C wird eine
weitere Zunahme des reduzierten E-Moduls beobachtet. Zuvor verzerrte Bindungswinkel
und —langen sind bestrebt wahrend der Warmebehandlung ihre Gleichgewichtsposition
einzunehmen, wodurch die Bindung zwischen den Atomen gestarkt wird und was zu einer
Steigerung des reduzierten E-Moduls fuhrt. AuBerdem fihrt auch die Kristallisation der zuvor
amorphen Hf-N Phase zu einer Erh6hung des reduzierten E-Moduls. Nach der
Konditionierung bei 600 °C besitzen die Schichtsysteme mit Vimag/Vges = 0,61 einen héheren
reduzierten E-Modul als nach der linearen Mischungsregel erwartet wird. Eine Abhangigkeit
des reduzierten E-Moduls der bei 600 °C konditionierten Schichten vom magnetischen
Volumenanteil wird nicht beobachtet, obwohl die lineare Anpassung eine Zunahme in E; mit
steigendem Vmag/Vges zeigt. Dieser Anstieg wird jedoch durch den hohen Messwert einer
einzelnen Schicht mit Vimag/Vges = 0,61 verursacht und gibt nicht die Tendenz der Ubrigen
Schichtsysteme wider.
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Abbildung 5-33: Harte H und reduzierter E-Modul E: der wie abgeschiedenen und bei 400 °C und
600 °C konditionierten Viellagenschichten mit sieben Doppellagen und variierendem magnetischen
Volumenverhaltnis Vmag/Vges. Zum Vergleich sind die Messwerte fir die TisoNso und Fesz2CossHf12N12
Einlagenschichten gezeigt.
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5.1.2.4 Schlussfolgerungen

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass es trotz der zunehmenden Fesz>C04sHf12N12
Einzellagendicke gelungen ist nach der Konditionierung bei 600 °C im Magnetfeld in allen
Schichtsystemen niedrige Schichteigenspannungen und hohe Harten im Bereich der TisoNso
Einlagenschicht oder héher zu erzielen. Gleichzeitig besitzen die Viellagenschichten hohe
Resonanzfrequenzen, hohe Anfangspermeabilitaten und moderate Dampfungsparameter.
Allerdings wird das ferromagnetische Resonanzverhalten fir Viellagenschichten ab einem
magnetischem Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,61 durch Wirbelstromverluste beeintrachtigt.
Insgesamt konnten somit in Viellagenschichten mit Vimag/Vges < 0,51 geeignete mechanische
und magnetische Eigenschaften vereint werden.

5.1.3 Ti-Al-N Deckschicht

Zur Entwicklung von multifunktionalen Viellagenschichten wurde in den beiden
vorangegangen Versuchsreihen der Viellagenaufbau des Schichtsystems Fe-Co-Hf-N/Ti-N
systematisch variiert und hinsichtlich der strukturellen, magnetischen und mechanischen
Eigenschaften untersucht. In der hier vorgestellten Studie wird das Schichtsystem
Fe-Co-Hf-N/Ti-N um eine Ti-Al-N Decklage erweitert, die anstelle der obersten Ti-N Lage
abgeschieden wird. Dazu wird, basierend auf den Erkenntnissen zur Variation des
Viellagenaufbaus, ein Schichtverbund bestehend aus sieben Fe-Co-Hf-N/Ti-N Doppellagen
und einer Ti-Al-N Decklage sowie einem magnetischem Volumenanteil von Vimag/Vges = 0,4
gewahlt, wobei die Fe-Co-Hf-N und Ti-N Einzellagen jeweils dreconmn =53 nm und
drin = 67 nm dick sind. Die Ti-Al-N Decklage betragt analog zur Ti-N Einzellagendicke
drian = 67 nm. Im Folgenden werden die Ergebnisse zur Konstitution und Mikrostruktur
sowie zu den magnetischen und mechanischen Eigenschaften der unbehandelten und der
bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht vorgestellt. Des Weiteren wurden
Untersuchungen hinsichtlich der Oxidationsbestandigkeit durchgefthrt, die in Abschnitt 5.2.2
prasentiert werden.

5.1.3.1 Konstitution und Mikrostruktur

Chemische Zusammensetzung, Viellagenaufbau und Oberflachenbeschaffenheit

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde anhand von 1 pum dicken
Einlagenschichten mithilfe der EPMA zu Fe31C044Hf12N13, TisiNag und TizoAlsoN4so bestimmt.
Damit sind die chemischen Zusammensetzungen beziiglich des Fe-Co-Hf-N und Ti-N
Schichtsystems in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen der vorherigen
Versuchsreihen. Die Abscheidung der Ti-Al-N Einlagenschicht erfolgte nicht-reaktiv in reiner
Ar-Atmosphéare  von einem  (TiN)so(AIN)so-Target. Gegenuber der chemischen
Zusammensetzung des Targets mit TixsAlsNso besitzt die TispAlsoNag Einlagenschicht
10 At.% weniger Stickstoff. Dennoch konnte in der Einlagenschicht das gleiche Verhaltnis
von Ti- zu Al-Atomen im Vergleich zur Targetzusammensetzung realisiert werden.

Zur  Analyse der chemischen Zusammensetzung der Fes1C04aHf12N13/Tis1Nag
Viellagenschicht mit Ti-Al-N Decklage wurden vor und nach der Konditionierung bei 600 °C
AES-Tiefenprofile durchgefiihrt, welche in Abbildung 5-34 gezeigt sind. Der Viellagenaufbau
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mit sieben alternierenden Fe-Co-Hf-N/Ti-N Schichtfolgen und einer Ti-Al-N Decklage ist
deutlich erkennbar. Anhand der Elementkonzentrationen ermittelt sich die chemische
Zusammensetzung der Decklage der unbehandelten Viellagenschicht zu TizsAl2gN37, was im
Rahmen der Messunsicherheit mit der gemessenen chemischen Zusammensetzung der
Einlagenschicht Ubereinstimmt. Nach der Konditionierung weist die Decklage mit einer
Zusammensetzung von TizsAlaNse einen leicht verringerten Al-Anteil auf. Dabei kann
anhand der AES-Tiefenprofile eine geringflgige Diffusion der Al-Atome in die benachbarte
magnetische Fe-Co-Hf-N Lage festgestellt werden. Weiterhin offenbaren die Tiefenprofile
der unbehandelten als auch der konditionierten Viellagenschicht einen deutlichen
Sauerstoffgehalt in der obersten Lage von etwa 5 At.%, wohingegen die darunterliegenden
Lagen einen Sauerstoffanteil von unter 2 At.% besitzen. Da die AES-Tiefenprofile der
Viellagenschichten ohne Ti-Al-N Decklage keine erhdhte Sauerstoffkonzentration an der
Schichtoberflache aufwiesen, ist eine Verunreinigung des Rezipienten oder eine
Sauerstoffdiffusion wahrend der Lagerung der Schichten auszuschlieR3en. Vielmehr kann die
Ti-Al-N Decklage aufgrund des Stickstoffdefizits eine erhthte Sauerstoffaffinitéat besitzen,
welche die Adsorption von Sauerstoff begtinstigt.
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Abbildung 5-34: AES-Tiefenprofile der Fesz1Co4Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit n = 7 Doppellagen

(A =120 nm) und einer TisoAlsoN4o Decklage vor (links) und nach (rechts) der Konditionierung bei
600 °C.

Abbildung 5-35 zeigt REM-Aufnahmen von der Bruch- und Oberflache der unbehandelten
(links) und bei 600 °C konditionierten (rechts) Fesi1CossHf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit
TizoAlsoNso Decklage unter einem Winkel von 60 ° zur Oberflachennormalen. Beide
Schichten besitzen eine definierte Doppellagenstruktur mit jeweils sieben alternierenden
F631CO44Hf12N13 (heII) und Ti51N49 (dunkel) Lagen und einer Ti30A|30N40 Decklage (heII) Des
Weiteren weist sowohl die wie abgeschiedene als auch die bei 600 °C konditionierte Schicht
eine sehr glatte und dichte Oberflache auf, wie auch Tabelle 5-3 zeigt. Die Bruchflache der
unbehandelten Schicht ist sehr glatt und deutet auf eine feinkérnige Mikrostruktur hin.
Dahingegen erscheint die Bruchflache der konditionierten Viellagenschicht weniger glatt,
was auf eine Anderung in der Mikrostruktur durch die Warmebehandlung schlieRen lasst.
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Unbehandelt 1h bei 600 °C

1 um 1 um

Abbildung 5-35: REM-Aufnahmen der Bruch- und Oberflache der Fe31Co44Hf12N13/Tis1Nag
Viellagenschicht mit n=7 Doppellagen (A =120nm) und einer TizAlzoN4 Decklage (hell)
unbehandelt (links) und bei 600 °C konditioniert (rechts). Zu erkennen sind die alternierenden
Fe31Co44Hf12N13 (hell) und TisiNao (dunkel) Lagen.

Zur weiteren Untersuchung der Schichtoberflache wurden die quadratische Rauheit R4 und
die Rautiefe R; der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht
gemessen, welche in Tabelle 5-3 gezeigt sind. Die quadratische Rauheit beider Schichten
ist, in guter Ubereinstimmung mit den oben gezeigten REM-Aufnahmen, sehr niedrig. Im
Vergleich zu der FesCo44Hf12N12/TisiNgg Viellagenschicht mit sieben Doppellagen und einer
obersten Tis1Nsg Lage aus Abschnitt 5.1.1, besitzt die wie abgeschiedene Viellagenschicht
mit TizAlsoN4o Decklage eine niedrigere quadratische Rauheit, was auf eine feinkérnigere
Mikrostruktur dieser Lage hindeutet. Weiterhin besitzt die Viellagenschicht mit TispAlsoNao
Decklage moderate Rautiefen Ry, die durch die Warmebehandlung reduziert wurden.

Tabelle 5-3: Quadratische Rauheit Rq und Rautiefe Rt der wie abgeschiedenen und fiir eine Stunde
bei 600 °C konditionierten Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit n = 7 Doppellagen
(A =120 nm) und TizoAlsoN4o Decklage.

Rq [nm] R: [nm]
Wie abgeschieden 59+0,6 175+ 18
1h bei 600 °C 7,2+0,7 113+ 11

Mikrostruktur

In Abbildung 5-36 sind die Réntgendiffraktogramme der wie abgeschiedenen (oben) und bei
600 °C konditionierten Fez1C044Hf12N13/Tis1Nag VieIIagenschicht (unten) mit  TizoAlzoN4g
Decklage dargestellt. Als Vergleich dienen Messungen an den unbehandelten und bei
600 °C konditionierten Fes1CoasHf12N13, TisiNag und TiseAlsoN4o Einlagenschichten.

Die unbehandelte TisiN4g Einlagenschicht besitzt eine nanokristalline kfz TiN-Phase mit
TiN(111)-Textur, wobei die Reflexe geringfligig zu kleineren Winkeln verschoben sind. Alle
Reflexe der unbehandelten TizAlsoN4o Einlagenschicht konnen eindeutig der NacCl
Kristallstruktur der TiN-Phase zugeordnet werden. Ein Vergleich der Reflexpositionen mit
den theoretischen Winkelpositionen zeigt, dass die Reflexe zu héheren Winkeln verschoben
sind. Dies bedeutet, dass die Netzebenenabstande verkleinert und das kfz-Gitter gestaucht
ist. Bekanntermallen bildet die metastabile Tii«AlKN-Phase einen kfz (Ti,Al)N-
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Substitutionsmischkristall [59], sodass die Gitterdeformation durch eine Substitution der
Ti-Atome durch die kleineren Al-Atome hervorgerufen wird. Darliber hinaus kann auch das
Stickstoffdefizit der TizAloN4o Einlagenschicht von 10 At.% zu einem gestauchten Gitter
fuhren. Weiterhin ist flr die TisoAlsoN4o Einlagenschicht eine (111)-Textur erkennbar. Das
Rontgendiffraktogramm der unbehandelten Fes;1Coa4Hf12N13/TisiN4g  Viellagenschicht mit
TisoAlzoN4o Decklage zeigt, analog zu der Viellagenschicht mit sieben Doppellagen ohne
Ti-Al-N Deckschicht aus Abschnitt 5.1.1, Reflexe bezuglich einer kfz TiN-Gitterstruktur mit
TiN(200)-Vorzugsorientierung, wobei der TiN(200)-Reflex gegenliber der theoretischen
Position zu kleineren Winkeln verschoben ist. Die (111)-Textur der Tis:N4g Einlagenschicht
andert sich im Viellagenverbund aufgrund anderer Energieverhéltnisse zu einer (200)-
Textur. Allerdings lasst das Rontgendiffraktogramm der Viellagenschicht keine
Ruckschlisse Uber eine mogliche metastabile Tii«AlkN-Phase zu, da die 67 nm dinne
Ti-Al-N Decklage aufgrund des geringen Schichtanteils nicht zur Reflexintensitat beitragt. Es
lasst sich dennoch feststellen, dass die Decklage keinen Einfluss auf die Bestimmung der
Mikrostruktur der TiN Einzellagen besitzt.

Das Rontgendiffraktogramm der bei 600 °C konditionierten TizpAlsoN4o Einlagenschicht zeigt
weiterhin nur Reflexe beziiglich der kfz TiN-Gitterstruktur. Au3erdem sind die Reflexe zu
hoheren Winkeln verschoben, sodass das Gitter des (Ti,Al)N-Substitutionsmischkristalls
gegenuber dem TiN-Gitter auch nach der Konditionierung gestaucht ist. Des Weiteren
besitzt die TisAlzoNso Einlagenschicht auch nach der Konditionierung eine (111)-
Texturierung. Sowohl in der TizAlsoN4o Einlagenschicht als auch in den TisiNsg Lagen der
Viellagenschicht hat Kornwachstum stattgefunden, was anhand der verkleinerten
Halbwertsbreite der TiN-Reflexe sichtbar wird. Der TiN(200)-Reflex der Viellagenschicht
befindet sich nach der Konditionierung an seiner Gleichgewichtsposition. Zudem bildet sich
nach der Konditionierung jeweils eine polykristalline kfz HfN- und eine krz FeCo-Phase aus,
wobei beide Gitter gestaucht sind.
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Abbildung 5-36: R&ntgendiffraktogramme der wie abgeschiedenen (oben) und bei 600 °C
konditionierten Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht (unten) mit n =7 Doppellagen (A =120 nm)
und einer TizAlzoN40 Decklage. Zusatzlich dienen Messungen an den Fes1Coa4Hf12N13, TisiN4o und
TizoAlsoN4o Einlagenschichten als Vergleich. Substratreflexe sind mit einem ,S* gekennzeichnet.

Die Mikrostruktur der FeziCoasHf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit TizoAlzoNse Decklage
wurde zusétzlich mittels der Transmissionselektronenmikroskopie analysiert. In Abbildung
5-37 sind die Elektronenbeugungsbilder der wie abgeschiedenen und bei 600 °C
konditionierten Proben dargestellt. Um insbesondere die Phasenbildung der TispAlsgNao
Decklage untersuchen zu kénnen, wurde eine SAD-Blende (engl.: selected area diffraction)
auf die obersten Lagen gerichtet, sodass nur diese Lagen Reflexe erzeugen. Wie zu
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erkennen ist, kdonnen alle Beugungsreflexe der unbehandelten Schicht eindeutig einer
metastabilen nanokristallinen kfz (Ti,Al)N-Phase, basierend auf der TiN-Gitterstruktur, mit
(200)-Textur sowie einer amorphen FeCo-Phase zugeordnet werden. Da das Beugungsbild
keine Reflexe bezuglich einer AIN-Phase enthalt, kristallisiert die Ti-Al-N Lage einphasig in
der kfz (Ti,Al)N-Gitterstruktur. Die Beugungsringe der HfN-Phase sind héchstwahrscheinlich
aufgrund der geringen Reflexintensitat nicht sichtbar. Nach der Konditionierung bei 600 °C
entsteht zusatzlich zur nanokristallinen kfz (Ti,Al)N-Phase eine polykristalline krz FeCo- und
eine nanokristalline kfz HfN-Phase.

Wie abgeschieden 1h bei 600°C
kfz-(Ti,A)N (400)
, kfz-(Ti, AN (222)
kfz-(Ti, AN (331)
krz-FeCo (200)
ﬁz-?%r(\lzg 1), ) kfz-HfN (220)
Z-( 11, 2|
kz-(Ti AN (220) EZ.E?,S?ZQJ)O)
krz-FeCo (110) kfz-HfN (111)
kfz-(Ti,ADN (111)
kfz-(Ti,A)N (200) kfz-(Ti,ADN (111)
kfz-(Ti, AN (200)
‘ kfz-(Ti,AN (220)
kfz-(Ti,ADN (222) .
kfz-(Ti,ADN (311)

kfz-(Ti, AN (400)

krz-FeCo (211)

Abbildung 5-37: TEM-Beugungsbilder der unbehandelten (links) und bei 600 °C konditionierten
(rechts) Fes1Co44Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen (A =120 nm) und einer
TisoAlzoN4o Decklage. Die SAD-Blende wurde zur Untersuchung der Kristallstruktur der TizoAlsoN4o
Decklage auf die obersten Lagen gerichtet.

Anhand der Radien der Beugungsringe wurde der jeweilige Gitterparameter a flir die
(Ti,ADN-, FeCo- und HfN-Phase experimentell bestimmt, wie Tabelle 5-4 zeigt. Der
Gitterparameter der kfz (Ti,Al)N-Phase ist verglichen mit dem des kfz TiN-Gitters wegen der
Substitution der Ti-Atome durch die kleineren Al-Atome verkleinert. Aus Abschnitt 2.2.3 ist
bekannt, dass der Gitterparameter der metastabilen TiixAlkN-Phase fir x <0,7 mit
steigender Al-Konzentration abnimmt. Dariiber hinaus ist der (Ti,Al)N-Gitterparameter der
Viellagenschicht aufgrund des Stickstoffdefizits auch gegentiber dem der TiosAlosN-Phase
verkleinert. Aus Tabelle 5-4 geht hervor, dass die (Ti,Al)N-Gitterstauchung nach der
Konditionierung erhalten bleibt. Diese Ergebnisse stiitzen die Beobachtungen aus den XRD-
Messungen an der TisAlzoN4o Einlagenschicht. Weiterhin lasst sich in Ubereinstimmung mit
den XRD-Untersuchungen feststellen, dass das krz FeCo-Gitter und das kfz HfN-Gitter der
Viellagenschicht nach der Konditionierung gestaucht sind.
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Tabelle 5-4: Experimentell anhand der Beugungsmuster bestimmte Gitterparameter a fur die Phasen
(Ti,A)N, FeCo und HfN der Fes31Co44Hf12N13/Tis1N4g Viellagenschicht mit n = 7 Doppellagen
(A =120 nm) und einer TizoAlzoN40 Decklage.

Wie abgeschieden: a (nhm) | 1h bei 600 °C: a (nm) | Literatur: a (nm)
kfz-(Ti,Al)N 0,393 + 0,004 0,392 + 0,003 TiosAlosN: 0,4169
[73]
krz-FeCo amorph 0,264 + 0,002 0,2856 [44], [40]
kfz-HfN - 0,421 + 0,002 0,452 [52]

Abbildung 5-38 zeigt eine TEM-Hellfeld- und Hochauflésungsaufnahme der unbehandelten
Fes1Co44Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit TispAlsoN4o Decklage. Links in der Abbildung ist
eine Ubersicht des Viellagenaufbaus mit alternierenden und klar voneinander
unterscheidbaren Fe-Co-Hf-N und Ti-N Lagen sowie eine Ti-Al-N Decklage zu erkennen.
Die Fe-Co-Hf-N Lagen erscheinen in der Hellfeldabbildung strukturlos, was durch die
Hochauflosungsaufnahme rechts in der Abbildung bestatigt wird. Sowohl die Ti-N Lagen als
auch die Ti-Al-N Lage besitzen ein stangelformiges Wachstum der Koérner in
Aufwachsrichtung, wobei die Ti-Al-N-Korner einen sehr viel geringeren Durchmesser als die
Ti-N-Korner aufweisen. Weiterhin ist erkennbar, dass die Ti-N-Kérner abrupt an der Grenze
zu den Fe-Co-Hf-N Lagen enden. Die Hochauflosungsaufnahme zeigt den Ubergang der
Ti-Al-N- zu der darunter liegenden Fe-Co-Hf-N-Lage. Anhand der gekennzeichneten
(Ti,Al)N-Netzebenen wird deutlich, dass Ti-Al-N-Kdrner teilweise uber die Lagengrenze
hinweg in die amorphe Fe-Co-Hf-N Lage hineinreichen. Diese Beobachtung kann durch
gegen den einfallenden Elektronenstrahl gekippte Grenzflachen zustande kommen. Eine
Strukturbeziehung zu Kérnern der Ti-N Lage besteht aber nicht.

Ti-Al-N  Wachstumsrichtung
Ti-N
Fe-Co-Hf-N

200 nm

Abbildung  5-38:  TEM-Hellfeld-  und Hochauflosungsaufnahme  der  unbehandelten
Fe31Co044Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen (4 = 120 nm) und einer TizoAlsoNa4o
Decklage.

In Abbildung 5-39 ist eine TEM-Hellfeld- und Hochauflosungsaufnahme der bei 600 °C
konditionierten Fes1Co44Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit TisAlsoNso Decklage zu sehen.
Die konditionierte Schicht besitzt wie die unbehandelte Schicht eine definierte
Doppellagenstruktur. Die Ti-N- und Ti-Al-N-Kdrner enden jeweils abrupt an der Fe-Co-Hf-N
Lagengrenze. Nach der Konditionierung liegen die Fe-Co-Hf-N Lagen zweiphasig mit einer
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kfz HfN- und einer krz FeCo-Phase vor. In der Hochaufldésungsaufnahme, welche den
Ubergang von der Ti-Al-N Decklage zur benachbarten Fe-Co-Hf-N Lage zeigt, ist die
Ausbildung der beiden Gitterstrukturen anhand der gekennzeichneten Netzebenen fiir die
FeCo- und die HfN-Phase sichtbar. Die Fe-Co-Kdrner sind von Hf-N-Kdrnern umgeben. Eine
Koharenz zwischen Ti-Al-N und Hf-N Kdrnern wird nicht beobachtet. Somit besitzt die
konditionierte Viellagenschicht eine inkoharente Grenzflache zwischen der Ti-Al-N und der
Fe-Co-Hf-N Lage. Darlber hinaus kann keine Koharenz zwischen Hf-N und Ti-N Kdrnern
festgestellt werden (hier nicht dargestellt). Daher ist auch die Grenzflache zwischen der
Fe-Co-Hf-N Lage und der angrenzenden Ti-N Lage inkohérent.

Wachstumsrichtung * :

Abbildung 5-39: TEM-Hellfeld- und Hochauflésungsaufnahme der bei 600 °C konditionierten
Fes1Co44Hf12N13/Tis1N4g Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen (4 = 120 nm) und einer TizoAlsoNa4o
Decklage.

5.1.3.2 Magnetische Eigenschaften

In Abbildung 5-40 sind die statischen und dynamischen ferromagnetischen Eigenschaften
der bei 600 °C konditionierten Fes1Co4Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit  TizoAlsoNao
Decklage zu sehen. Die Hysteresekurve in leichter und schwerer Polarisationsrichtung
offenbart ein weichmagnetisches Verhalten mit einem Koerzitivfeld von poHc = 1,3 mT, eine
hohe Sattigungspolarisation von Js = 1,5 T, sowie ein hohes thermisch induziertes uniaxiales
Anisotropiefeld mit poHy =5,4 mT. Allerdings zeigt die leichte Polarisationsrichtung eine
Stufe in der Hysteresekurve beim Ausrichten der Doménen entlang des &ufReren
Magnetfeldes. Dies bedeutet, dass die magnetischen Momente nicht einheitlich und
homogen in Richtung der leichten Magnetisierungsachse umklappen. Maoglicherweise
existieren Bereiche unterschiedlicher Magnetisierungsrichtungen, die durch lokale
Spannungen und Gitterverzerrungen verursacht sein konnten. Dennoch zeigt die
frequenzabhangige relative  magnetische Permeabilitat u, ein  ausgepragtes
Resonanzverhalten mit einer hohen Grenzfrequenz von fy3=2,1GHz und einer
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Anfangspermeabilitat von 4, = 311. Zur qualitativen Beschreibung der Messkurven wurde
die Losung der Landau-Lifschitz-Gilbert Gleichung an die gemessene Permeabilitat
angepasst. Wie zu erkennen ist, besitzt der Imaginarteil ein leicht asymmetrisches
Resonanzmaximum und weicht vom theoretischen Verlauf ab, was auf eine inhomogene
Prazession der magnetischen Momente im &ul3eren Magnetfeld schlieBen lasst. Diese
Beobachtung stltzt die Vermutung, dass Magnetisierungsbereiche mit verschiedenen
Vorzugsrichtungen in den magnetischen Lagen vorhanden sind. Der aus der Anpassung der
L-L-G Gleichung bestimmte Dampfungsparameter ay. ist in guter Ubereinstimmung mit dem
Dampfungsparameter der FesCoasHf12N12/TisiNag Viellagenschicht mit sieben Doppellagen
aus Abschnitt 5.1.1. Daher beeinflusst die TizAlsoN4o Decklage den Dampfungsparameter
der Viellagenschicht nicht.

270 T T T T T T T T 1000 T K | T T
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Abbildung 5-40: Hysteresekurven in leichter und schwerer Polarisationsrichtung (links) und
frequenzabhéngige relative magnetische Permeabilitdt u, (rechts) der bei 600 °C konditionierten
Fes31Co044Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen (4 = 120 nm) und einer TizoAlsoNa4o
Decklage.

5.1.3.3 Mechanische Eigenschaften

Die Eigenspannungen o, der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten
Einlagenschichten sowie der Fes:1Co44Hf12N13/TisiN4g  Viellagenschicht mit  TizpAlzoNao
Decklage sind in Tabelle 5-5 zusammengefasst. Daraus geht hervor, dass die
Viellagenschicht nach der Schichtabscheidung moderate kompressive Eigenspannungen
besitzt, die vergleichbar mit denen der TizpAlsoN4- und hdher als die der Fes;1CoasHf12N13-
und TisiNag-Einlagenschichten sind. Des Weiteren entsprechen die Eigenspannungen der
Viellagenschicht mit TisAlsoN4 Decklage nahezu denen der Viellagenschicht ohne
TizoAlsoN4o Decklage aus Abschnitt 5.1.1.3. Nach der Konditionierung besitzt die TizoAlsoNao-
Einlagenschicht so hohe kompressive Eigenspannungen, dass die konvexe Durchbiegung
der Probe experimentell mittels der taktilen Oberflachenprofilometrie nicht messbar war. Die
Viellagenschicht hingegen besitzt, analog zu der Viellagenschicht ohne TizAlsoNao
Decklage, nach der Konditionierung geringe tensile Eigenspannungen. Daher werden die
Eigenspannungen der Viellagenschicht mit TizAlzoNs Decklage primar durch den
Viellagenaufbau beeinflusst.
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Tabelle 5-5:; Eigenspannungen o, fiir die wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten
Einlagenschichten (EL) sowie der Fez1Co4sHf12N13/Tis1N4g Viellagenschicht (VL) mitn =7
Doppellagen (A = 120 nm) und einer TizoAlsoN4o Decklage.

Wie abgeschieden: g, [GPa]

1h bei 600 °C: o, [GPa]

Fe31C044Hf12N13 EL -1,11 + 0,08 1,45+0,17

TisiNag EL 0,31 +0,10 0,68 + 0,09
TizoAlz0N4o EL -2,37 £ 0,11 nicht bestimmbar

Fe31C044Hf1oN13/TisiNag VL + -2,32£0,05 0,79 £ 0,09

Ti30A|3oN4o Decklage

Tabelle 5-6 und Tabelle 5-7 zeigen jeweils die Harte H und den reduzierten E-Modul E, der
wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten Einlagenschichten sowie der
Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit TizpAlsoN4o Decklage. Als Vergleich dienen die
aus den mechanischen Eigenschaften der Einlagenschichten und nach der linearen
Mischungsregel berechneten Werte Hivr und E; vr. Fir die bei 600 °C konditionierte TisiNag
Einlagenschicht war eine Auswertung der Last-Eindringkurven aufgrund von Spriingen in
der Belastungskurve nicht méglich. Mikrorisse in der Schicht fiihrten zu einem Abgleiten der
Prufspitze beim Eindringen und damit zu den beobachteten Spriingen.

Die unbehandelte TisAlzoN4 Einlagenschicht besitzt mit H = 24,0 £ 1,0 GPa die hdchste
Harte im Vergleich zu den anderen gemessenen Einlagenschichten. Daher wird nach der
linearen Mischungsregel eine héhere Harte fir die Viellagenschicht mit einer TizpAlzoNao
Decklage als mit einer obersten Lage aus TisiNsg erwartet. Wie jedoch aus Tabelle 5-6
hervorgeht, besitzt die Viellagenschicht mit TisAlsoN4o Decklage vergleichbare Hartewerte
wie die Viellagenschicht aus Abschnitt 5.1.1.3 und weder die wie abgeschiedene noch die
bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht mit TizAlsoNso Decklage erreichen die theoretisch
vorhergesagte Harte Howr. Offensichtlich haben die Eigenschaften und Mechanismen, wie
beispielsweise hohe kompressive Eigenspannungen oder Mischkristallverfestigung, die zu
einer hohen Harte der Einlagenschicht fuhren keinen nennenswerten Einfluss auf die Harte
der Viellagenschicht. Ein Grund dafir konnte die geringe Dicke und der geringe
Volumenanteil der TisAlsoN4a Lage sein. Dennoch ist es gelungen, die Harte der
Viellagenschicht durch die Konditionierung leicht zu steigern.

Tabelle 5-6: Harte H der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten Einlagenschichten (EL)
sowie der Fes1Co4Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht (VL) mit n = 7 Doppellagen (4 = 120 nm) und
einer TizoAlsoN40 Decklage. Zusatzlich wurde die Harte nach der linearen Mischungsregel errechnet.

wie abgeschieden: H [GPa] 1h bei 600 °C: H [GPa]
Fes1CouHf12N13 EL 10,8 + 3,5 98+1,1
Tis1Nag EL 185+1,4 nicht bestimmbar
TizoAl30N4o EL 240+1,0 21,7+1.2
Fe31C044Hf12N13/Tis1Nag VL 14,9+0,9 16,5+1,3
+ TizoAlz0N4e Decklage
Hivr 20 19
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Neben der héchsten Harte besitzt die unbehandelte TisoAlsoN4o Einlagenschicht auch den
hdchsten reduzierten E-Modul. Daher wird nach der linearen Mischungsregel auch ein hoher
reduzierter E-Modul fir die Viellagenschicht mit TisAlzoN4o Decklage erwartet. Allerdings
zeigt Tabelle 5-7, dass der Wert E, vr SOWohl von der wie abgeschiedenen als auch von der
bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TisAlsoN4o Decklage nicht erreicht wird.
Trotzdem konnte durch die Konditionierung eine Steigerung des reduzierten E-Moduls
erzielt werden.

Tabelle 5-7: Reduzierter E-Modul E: der wie abgeschiedenen und bei 600 °C konditionierten
Einlagenschichten sowie der Fe31Co044Hf12N13/Tis1N4g Viellagenschicht mit n = 7 Doppellagen
(A =120 nm) und einer TisoAlsoN4o Decklage. Zusatzlich wurde ErLvr nach der linearen
Mischungsregel berechnet.

wie abgeschieden: E; [GPa] 1h bei 600 °C: E; [GPa]
Fe31C044Hf12N13 EL 135,7 £ 4,2 139,1+ 3,1
Tis1Nag EL 2575+8,4 nicht bestimmbar
TizoAl30N40 EL 297,7+5,6 278,8 +5,3
Fe31C044Hf12N13/Tis1Nag VL 167,4 £ 3,2 196,2 £ 3,9
+ TizoAl3oNag Decklage
ErLmr 251 246

5.1.3.4 Schlussfolgerungen

Insgesamt zeigen die vorgestellten Ergebnisse, dass die Fesz1C044Hf12N13/Tis1Nag
Viellagenschicht mit TizAlsoNs Decklage und sieben Doppellagen vergleichbare
magnetische und mechanische Eigenschaften wie die entsprechende
Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit einer obersten TisiNg Lage, welche in Abschnitt
5.1.1 charakterisiert wurde, besitzt. Daher ist auch dieses Schichtsystem fiir mdgliche
Hochfrequenzanwendungen geeignet. Allerdings ist es nicht gelungen, die hohe Harte und
den hohen reduzierten E-Modul der TisAlsoN4 Einlagenschicht in den Viellagenverbund zu
Ubertragen. Ein Ansatz zur Realisierung dieses Ziels besteht mdoglicherweise in der
Erhdhung der TizoAlsoN4so Lagendicke. Die Untersuchungen zur Oxidationsbestandigkeit des
Viellagenverbundes werden in Abschnitt 5.2.2 vorgestellt.

5.2 Charakterisierung und Modellierung der Sensoreigenschaften unter
mechanischer und thermischer Belastung

Im néchsten Schritt wurden die magnetischen Eigenschaften der Viellagenschichten unter
aulRerer Belastung gemessen, um quantitative Aussagen zu Spannungs-, Temperatur- oder
Volumenanderungen in der Schicht aus der Anderung des ferromagnetischen
Resonanzverhaltens ableiten zu konnen. Dazu wurde der Einfluss von mechanisch
induzierten Schichtspannungen, der Schichttemperatur und des Schichtvolumens auf die
statischen und dynamischen magnetischen Eigenschaften analysiert sowie die spannungs-
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und temperaturabhéngige Resonanzfrequenz modellhaft beschrieben. Basierend auf den
Ergebnissen zur Variation des Viellagenaufbaus wurde zur Untersuchung der
Sensoreigenschaften die FesCoasHf12N12/TisiNag Viellagenschicht mit sieben Doppellagen
und einer obersten Tis1N4sg Lage sowie einem magnetischen Volumenanteil von
Vmag/Vges = 0,4 ausgewahlt.

Aus den temperaturabhangigen magnetischen Messungen an Luft leiteten sich
Fragestellungen zur Oxidationsbestandigkeit ab. Daher wurden im Weiteren Versuche zur
nachtraglichen Warmebehandlung an Luft unter Variation der Temperatur und Zeit der
Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit und ohne TizpAlsoN4o Decklage durchgefuihrt und
bezuglich der Konstitution und Mikrostruktur, sowie den magnetischen und mechanischen
Eigenschaften ausgewertet. Die gewonnen Ergebnisse flieRen in die Gesamtbeurteilung der
Sensorschutzschicht in Bezug auf die sensorischen und Schutzeigenschaften ein.

5.2.1 Einfluss der mechanisch induzierten Schichtspannungen auf die
dynamischen magnetischen Eigenschaften

Die Untersuchung des Einflusses von externen mechanischen Belastungen auf das
ferromagnetische Resonanzverhalten erfolgte exemplarisch an der bei 400 °C
konditionierten Fes»Coa4Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht mittels des Versuchsaufbaus aus
Abschnitt 4.4.2, der die Messung der Hochfrequenzpermeabilitéat bei gleichzeitiger Biegung
des Schicht-Substrat-Verbunds ermdglicht. Im folgenden Abschnitt wird die dabei
mechanisch induzierte Schichtspannung berechnet.

5.2.1.1 Berechnung der mechanisch induzierten Schichtspannungen

In Abbildung 5-41 ist die schematische Skizzierung des verwendeten Versuchsaufbaus und
die Kennzeichnung der GroRRen, die zur Berechnung der mechanisch induzierten Spannung
bendtigt werden, dargestellt. Das Substrat der Geometrie 45 x5 mm? und der Dicke
d = 0,375 mm wird mittig im Messkopf positioniert, sodass die Schicht mit einer Flache von
5 x 5 mm? und der Schichtdicke t sich in der kurzgeschlossenen Streifenleitung befindet. Die
Breite der Masseplatte der Streifenleitung Lswip = 16 mm definiert den Abstand der beiden
Loslager. Mittels zwei Biegestempeln, deren Abstand L = 35 mm betragt, wird der Substrat-
Schicht-Verbund in z-Richtung senkrecht zur Substratoberflache elastisch gebogen. Eine
Positionsanderung der Auflagepunkte beim Biegen wird vernachlassigt. Diese
Versuchsanordnung reprasentiert einen Vier-Punkt-Biegeversuch?.

% In der zerstorenden Werkstoffprifung dienen Biegeversuche der Ermittlung mechanischer
Werkstoffeigenschaften sowie der Spannungs-Dehnungs-Linie der Biegebeanspruchung. In dieser
Arbeit wird die Probe jedoch nur im elastischen Bereich beansprucht.
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Abbildung 5-41: a) Schematischer Versuchsaufbau zur Messung der frequenzabhéangigen
Permeabilitat unter externer mechanischer Last. b) Kennzeichnung der Gréf3en, die zur Berechnung
der mechanisch induzierten Spannung benétigt werden, nach [277]. Die Biegehthe hg betragt einige
10 pm bis 100 pm.

Die sehr geringe Biegehthe hg im Bereich einiger 10 um bis 100 um erfordert eine
analytische Lésung des Dehnungsprofils. Zur Beschreibung der Dehnungsverteilung wird in
Abhangigkeit von der Probengeometrie und —gréRe entweder die Balken- oder die
Plattentheorie herangezogen [284], [285]. Das Kriterium zur Abgrenzung der beiden
Theorien héngt nicht nur vom Breite-zu-Dicke Verhaltnis b/d der Probe ab, sondern auch
vom Krimmungsradius Rx der Dehnung in x-Richtung, und wird durch den sogenannten
Searle-Parameter 8 beschrieben [286]

_b? 5.1
pot (5.1)

Fir g <1 liegt ein balkenférmiges Verhalten mit einer antiklastischen Verformung vor,
wohingegen die antiklastische Krimmung entlang der Probenbreite fir g = 100 verhindert
und die Verformung durch die Plattentheorie beschrieben wird [287], [288]. Eine ausfihrliche
Herleitung zum Deformationsprofii und Searle-Parameter in Abhangigkeit der
Probengeometrie wird in [288] dargestellt. Nach Gleichung (5.1) wird der Ubergang vom
balken- zum plattenférmigen Verhalten bei bekannter Probengeometrie von der
Probenkrimmung bestimmt. Der Krimmungsradius der Dehnung entlang der Probenlange
kann mit R, = L/4-(L/(2hg) + 2hg/L) errechnet werden [289]. Dabei setzt sich die
gesamte Biegehdhe hy = s + x aus der Absenkstrecke der Biegestempel s und der Hohe x
zusammen, die aus der Biegung und der damit verbundenen Anhebung der Probe in der
Probenmitte resultiert. Die Bestimmung der Hohe x erfolgt mithilfe des Krimmungsradius
R, = R, — d, der analog zu Ry wie folgt berechnet werden kann

(LSt‘r‘ip I ) (5.2)

Lstrip
Rl =R d = l
Strip

4

Aus der Kombination von Gleichung (5.2) mit dem Zusammenhang zwischen Ry und hg
ergibt sich

. (5.3)

2
LStrip o
4-(s-2d)’

‘= — L2+4s?-8ds— Ly | (1P+ 452 —8ds— L
8- (s—2d) 8- (s—2d)

woraus sich schlie3lich der Krimmungsradius Ry bestimmen lasst. Zur Bestimmung des in
diesen Biegeversuchen maximal auftretenden Searle-Parameters wird der minimale
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Krimmungsradius Rymin = 0,4 m (Mit Smax = 300 pm, Xmax = 79 pm) herangezogen. Daraus
ergibt sich mit der Substratbreite b =5 mm und -dicke d = 410 um nach Gleichung (5.1) ftr
die in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuche g < 0,15, wobei die Schichtdicke t als klein
gegenuber der Substratdicke d abgeschéatzt wurde. Damit ist der Searle-Parameter fiir alle
Biegeversuche kleiner als eins und folglich muss zur Beschreibung des Biegeprofils die
Balkentheorie verwendet werden. In der Balkentheorie geht man von einem ebenen
Spannungszustand aus, bei dem die Breite gegeniiber der Lange des Balkens klein genug
ist, um die mechanische Spannung in dieser Richtung, hier in y-Richtung, zu
vernachlassigen [288]. Bei der Biegung wird der untere Querschnitt des Substrats in x-
Richtung gestaucht und der obere gedehnt, und flr eine rein elastische Beanspruchung liegt
eine lineare Spannungs- und Dehnungsverteilung tUber der Substratdicke d vor. Zwischen
den von Druck- und Zugspannungen beaufschlagten Querschnittsteilen befindet sich eine
unbeanspruchte Linie in der Mitte des Substrats, die neutrale Faser genannt wird. Neben
der durch die Biegung induzierte Dehnung ¢, in X-Richtung wird nach dem 2-dimensionalen
Hookeschen Gesetz und unter der Annahme o, =0 eine Dehnung ¢, in y-Richtung
hervorgerufen, die tber die Querkontraktionszahl v, mit &,, verknupft ist

Eyy = ~VyyExx- (5.4)
Die Substratdicke d bleibt unter Belastung unverandert, sodass &,, = 0 angenommen
werden kann. Anhand der entgegengesetzten Vorzeichen in Gleichung (5.4) wird deutlich,
dass bei einer Dehnung entlang der Substratlange eine Stauchung entlang der
Substratbreite auftritt, und umgekehrt. Dadurch entsteht eine sattelférmige Verformung der
Substratoberflache, die auch als antiklastisch bezeichnet wird. Die Dehnung an der
Substratoberflache in x-Richtung betragt

__a (5.5)

Exx = —E.
Aus der Dehnung ¢,, kann mithilfe des Hookeschen Gesetzes die mechanisch induzierte
Spannung ¢ an der Substratoberflache berechnet werden

—F. - _fp. % (5.6)
oc=FE-¢,=—F =
wobei E der E-Modul des Substrates ist. Gleichung (5.6) stimmt mit der Biegespannung an
den Randfasern + d/2 einer balkenférmigen Probe mit rechteckigem Querschnitt des Vier-
Punkt-Biegeversuchs aus der Werkstoffprifung Uberein, die als das Verhdltnis von

Biegemoment zu Widerstandsmoment definiert ist.

Da die Schichtdicke t sehr viel kleiner als die Substratdicke d ist, wird angenommen, dass
die neutrale Faser identisch zur Mittellinie des Substrats ist. Deswegen gibt die Dehnung &,.,
an der Substratoberflache die Dehnung der Schicht in x-Richtung vor, die des Weiteren tber
die Schichtdicke t betrachtet konstant ist. Die mechanisch induzierte Spannung in der
Schicht g, ergibt sich daraus nach dem Hookeschen Gesetz mit dem Elastizitatsmodul der
Schicht Es zu

d
Og = Lg " &y = _Es ' Z_Rx (57)
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Dabei wird vereinfachend eine homogene Schicht angenommen. Der Elastizitditsmodul der
Schicht Es wurde mittels des aus Nanoindentierungsversuchen bekannten Werts fir den
reduzierten E-Modul der Schicht E; unter der Annahme einer Schichtquerkontraktionszahl
von v, =0,25 berechnet. Da die spannungsabhangige  Anderung der
Hochfrequenzpermeabilitit aus der in den magnetischen Lagen induzierten Spannung
resultiert, wurde des Weiteren der reduzierte E-Modul der Fes>CossHf12N12 Einlagenschicht
zur Berechnung von Es und damit zur Berechnung von o, herangezogen.

Liegt das Substrat mit der Schicht nach oben zeigend in der Streifenleitung werden bei der
Durchbiegung Zugspannungen in der Schicht induziert (o5 > 0), wohingegen bei einer
Positionierung des Substrats mit der Schicht nach unten zeigend Druckspannungen (o, < 0)
erzeugt werden.

5.2.1.2 Messung der spannungsabhangigen Hochfrequenzpermeabilitat

Abbildung 5-42 zeigt den Realteil des Reflexionskoeffizienten Si1, welcher dem Imaginarteil
der magnetischen Hochfrequenzpermeabilitdt entspricht, der bei 400 °C konditionierten
FesCoasHf12N12/TisiNag  Viellagenschicht  fur  verschiedene mechanisch induzierte
Schichtspannungen o,. Die fir diese Versuche verwendeten Borosilikatglas-Substrate
erwiesen sich nur bis 400°C als thermisch stabil. Aufgrund der besseren
Hochtemperaturbesténdigkeit ~ wurden zudem Schichten auf  Spectrosil 2000
Quarzglassubstraten  abgeschieden.  Allerdings  besitzt dieses  Substrat  mit
a = 0,54 ppm K! gemaR Datenblatt einem im Vergleich zum Viellagenschichtsystem mit
ar =10,1 ppm K1 sehr viel geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Durch die
grol3e Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Substrat
wurden beim Abkulhlen von 600 °C auf Raumtemperatur hohe Zugeigenspannungen in der
Schicht induziert, die zu tiefen Rissen in der Schicht fihrten. Daher waren Messungen zur
spannungsabhangigen Hochfrequenzpermeabilitat lediglich an bei 400 °C konditionierten
Schichten moglich.

Wie aus Abbildung 5-42 links ersichtlich ist, verschiebt sich das Maximum der
Resonanzkurve ausgehend von dem Resonanzverhalten ohne &ulRere mechanische
Belastung mit steigenden Zugspannungen zu kleineren Frequenzen. Ab einer
mechanischen Schichtspannung von o, = 28,2 MPa bleibt die Grenzfrequenz jedoch bei
weiterer Erhéhung der Spannung unverandert. Auf3erdem lasst sich eine Abnahme der
Signalintensitdt mit zunehmender Zugspannung bis zum kompletten Verschwinden
beobachten. In Abbildung 5-42 rechts ist ausgehend von der schwarzen Resonanzkurve
ohne aulRere mechanische Belastung eine Verschiebung der Resonanzkurve mit steigenden
Druckspannungen zu hoheren Frequenzen sichtbar. Die Signalintensitat bleibt dabei in etwa
konstant. Somit lasst sich Gber mechanisch induzierte Zug- oder —druckspannungen in den
Schichten eine Verschiebung der Grenzfrequenz zu niedrigeren oder hoheren Frequenzen
einstellen. Bei Entlastung der Probe zeigt diese das urspringliche Resonanzverhalten.
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Abbildung 5-42: Frequenzabhangige Resonanzkurve Re(Si1) der bei 400 °C konditionierten
Fes32Coa4Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht unter &ulRerer mechanischer Belastung. Durch mechanisch
in der Schicht induzierte Zugspannungen (links) verringert sich die Grenzfrequenz, wohingegen sie
bei Druckspannungen (rechts) zunimmt, nach [277].

In Abbildung 5-43 ist der Verlauf der Grenzfrequenz f; unter dem Einfluss der ufR3eren
mechanischen Belastung fur die Fes;2Co44Hf12N12/TisiN4g Viellagenschichten sowie als
Vergleich einer ebenfalls bei 400 °C konditionierten FesCossHf12N12 Einlagenschicht
dargestellt. Beide Schichten zeigen eine deutliche Abhangigkeit der Grenzfrequenz von den
mechanisch induzierten Spannungen ;.

Die Grenzfrequenz der Einlagenschicht betragt ohne aulRere Einwirkung fq = 2,48 GHz und
sinkt durch mechanisch induzierte Zugspannungen von g = 27,5 MPa bis auf fy = 1,55 GHz
ab. Bei einer weiteren Erh6hung der Zugspannung ist, wie bei der Viellagenschicht, keine
weitere Verschiebung in f; zu beobachten. Das mechanische Induzieren von
Druckspannung bis a5 = -70,5 MPa fuhrt zu einer Erhdhung der anfanglichen Grenzfrequenz
von fq = 2,48 GHz auf f; = 4,21 GHz.

Die Grenzfrequenz der Viellagenschicht sinkt durch das Induzieren einer Zugspannung von
o, = 28,2 MPa von fg=2,28 GHz ohne &ufRere Belastung bis auf fy=1,16 GHz ab,
wohingegen Druckspannungen zu einem Anstieg der Grenzfrequenz von fy = 2,28 GHz auf
fg = 4,1 GHz fuhren.

Insgesamt lasst sich die Grenzfrequenz der Einlagenschicht als auch der Viellagenschicht
Uber einen grol3en Frequenzbereich von Uber 2,5 GHz durch mechanisch induzierte
Schichtspannungen variieren. Damit ist es gelungen, Anderungen der mechanisch
induzierten Schichtspannungen Uber eine Verschiebung der Grenzfrequenz bei einer
Schrittweite von Ao, = 4,8 MPa zu detektieren.
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Abbildung 5-43: Abhéangigkeit der Grenzfrequenz fy von mechanisch induzierten Spannungen g, fir
die bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht. Zum Vergleich ist die Messung an einer ebenfalls bei
400 °C konditionierten Fes2Co4Hf12N12 Einlagenschicht gezeigt, nach [277].

5.2.1.3 Modell zur Beschreibung der spannungsabhangigen
Resonanzfrequenz

Um den Verlauf der Grenzfrequenz in Abhéangigkeit von mechanisch induzierten
Spannungen beschreiben zu kodnnen, wird im Folgenden ein Modell zur
spannungsabhéngigen Resonanzfrequenz erarbeitet.

Durch die Biegung des Substrats in z-Richtung wird die Schicht auf der Substratoberflache
elastisch entlang der Kanten in x- und y-Richtung gedehnt, wobei die
Dehnungskomponenten &,, und &,, unterschiedliche Vorzeichen aufweisen und eine
mechanische Spannung o, in der Schicht in x-Richtung induziert wird. In einem
magnetostriktiven Material verursacht eine elastische Deformation eine Anderung der
internen freien magnetoelastischen Energiedichte fne, wie in Abschnitt 2.1.1.2 gezeigt
wurde. Die Kopplung zwischen Dehnung und fme wird als Magnetostriktion bezeichnet und
ruft eine interne magnetostriktive Spannung o* = —a, hervor, die der &uReren Spannung o
entgegenwirkt [290], wie Abbildung 5-44 veranschaulicht. Dabei wird angenommen, dass ¢*
Komponenten in x- und y-Richtung o7, 03’} mit entgegengesetztem Vorzeichen besitzt, um
eine magnetostriktive Dehnung zu erzeugen, die der mechanischen entgegenwirkt [290].
Diese Dehnung findet bei konstantem Schichtvolumen statt.
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Abbildung 5-44: Schematisches Modell einer ferromagnetischen Diinnschicht mit einem uniaxialen
Anisotropiefeld in der Schichtebene ﬁu und einem effektiven biaxialen Anisotropiefeld Ffu_eff. Die

mechanische Spannung o, induziert eine interne magnetostriktive Spannung ¢* (groRer weiRer Pfeil)

mit entgegengesetztem Vorzeichen und den Komponenten o, a;}, sodass die induzierte

magnetostriktive Dehnung der elastischen entgegenwirkt, nach [277].

Die magnetostriktive Spannung ¢? kann daher als eine Uberlagerung der beiden
Spannungskomponenten ¢}, 03% mit unterschiedlichem Vorzeichen dargestellt werden [291],
die der mechanischen Spannung entgegengerichtet ist

/-

ot = \% (o — o}) = —o;. (5.8)

Aufgrund der Richtungsabhangigkeit der freien magnetoelastischen Energiedichte von
mechanischen Spannungen tritt eine zuséatzliche Anisotropie, die magnetoelastische
Anisotropie Hme, auf. In einem kubischen und isotropen System ist der magnetoelastische
Anisotropiekoeffizient durch K,,, = JsH,./2 = 3/2A;0, gegeben. Die magnetostriktive

Spannung o3 = —g; = —g;/V2 in x- und y-Richtung bedingt ein magnetoelastisches
Anisotropiefeld H,,, mit den Komponenten Hpex = 3A505/]s = —Hype, in X- und y-Richtung.

Diese zusatzliche Anisotropie beeinflusst das ferromagnetische Resonanzverhalten. Um die
Wirkung der mechanischen Spannung o, auf die ferromagnetische Resonanzfrequenz zu

verifizieren, wird daher ein effektives biaxiales Anisotropiefeld ﬁu,eff eingefuhrt, dass sich
aus der Addition des thermisch induzierten uniaxialen Anisotropiefeldes H, und des durch
die mechanische Spannung induzierten magnetoelastischen Anisotropiefeldes Fime ergibt

3s 3s (5.9)
i - 0 5 78 Js 3
Hu,efszu'I'Hme =|Hy |+ _3_)‘50-5 = Hu_3_’150-s
0 Is Is
0 0

Die Starke des magnetoelastischen Anisotropiefeldes und damit des effektiven biaxialen
Anisotropiefeldes wird durch die Sattigungsmagnetostriktionskonstante A, bestimmt, welche
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die Kopplung zwischen der mechanischen Spannung und der magnetoelastischen
Energiedichte f,,. = —3/2 - A;0,cos?0 angibt. Der Betrag von ﬁu,eff lasst sich wie folgt
berechnen

g 2 2 (5.10)
= [T G -
\/2 . (”01—3:1505)2 + (uoH,)? — 6 _;4(2,7_51505 .

Ersetzt man nun in der ferromagnetischen Resonanzformel in Gleichung (2.26) Hy durch
Huer, SO erhalt man mit Gleichung (5.10) die spannungsabhéngige Resonanzfrequenz

5 (5.11)
ﬁ”(o's) = % ) \/(HOHu,eff) + /s /’LOHu,eff-

Zur Verifizierung des erstellten Modells wurde f.(o,) an den Verlauf der
spannungsabhangigen Grenzfrequenz fq angepasst. Dabei wurde die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante A, als freier Parameter variiert, wohingegen die
Anpassung der L-L-G Gleichung an die frequenzabhdngige Permeabilitdt die konstant
gehaltenen Parameter Sattigungspolarisation Js und uniaxiales Anisotropiefeld poH, lieferte.
In Abbildung 5-45 ist die gemessene Grenzfrequenz unter mechanischer Last der bei
400 °C  konditionierten  Fe3Co044Hf12N12/TisiNgg  Viellagen-  und  FespCoaaHf12N12
Einlagenschicht sowie die Anpassung der Resonanzfrequenz nach Gleichung (5.11)
gezeigt. Wie aus der Abbildung hervorgeht, wird die spannungsabhangige Grenzfrequenz im
Bereich von Druckspannungen gut durch die modellierte Resonanzfrequenz beschrieben.
Die Abweichung des Modells von den Messdaten bei Zugspannungen mit g, > 10 MPa wird
in Abschnitt 6.2.1 diskutiert. Der aus der Anpassung resultierende Wert fur die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante ist fur die Viellagenschicht mit A = 31 ppm nahezu
identisch mit dem der Einlagenschicht A, = 35 ppm. Damit erhalt man aus der modellhaften
Beschreibung der spannungsabhangigen Resonanzfrequenz eine erste Abschatzung fiir die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante des Materialsystems Fes»CossHf12N12.
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Abbildung 5-45: Anpassung der modellierten spannungsabhéngigen Resonanzfrequenz f,.(o,) nach
Gleichung (5.11) an die gemessene Grenzfrequenz fg der bei 400 °C konditionierten
Fes2Coa4Hf12N12/TisiNag Viellagen- und Fes2CoasHf12N12 Einlagenschicht unter mechanischer Last,
nach [277].

5.2.2 Einfluss der Schichttemperatur auf die statischen und dynamischen
magnetischen Eigenschaften sowie Untersuchung der
Oxidationsbestandigkeit

Zur Untersuchung des Einflusses der Schichttemperatur auf die statischen und
dynamischen magnetischen Eigenschaften wurden die Hysteresekurve und die
Hochfrequenzpermeabilitat der bei 400 °C beziehungsweise bei 600 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten von RT bis 500 °C beziehungsweise bis 300 °C
gemessen und die temperaturabhéngige ferromagnetische Resonanzfrequenz modellhaft
beschrieben.  Aus diesen  Messungen leiteten  sich  Fragestellungen  zur
Oxidationsbesténdigkeit der Schichten ab. Daher wurden im Weiteren Versuche zur
nachtraglichen Warmebehandlung an Luft unter Variation der Temperatur und Zeit an
diesen Schichten sowie an der bei 600 °C konditionierten Fes1C0asHf12N13/Tis1Nag
Viellagenschicht mit  TizAloN4 Decklage durchgefihrt und hinsichtlich  der
Oxidationsbestéandigkeit ausgewertet.
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5.2.2.1 Messung der temperaturabhangigen Hysteresekurve

Die temperaturabhangigen Hysteresekurven in leichter und schwerer Polarisationsrichtung
wurden von RT bis 500 °C unter Luftatmosphére gemessen und sind fur die bei 600 °C
konditionierte Fes2Co044Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht in Abbildung 5-46 gezeigt. Anhand
der Abbildung lasst sich eine leichte Abnahme der Séattigungspolarisation mit steigender
Temperatur beobachten. Insgesamt ist die Anderung in Js bei einer Erhéhung der
Temperatur von RT auf 500 °C allerdings gering, sodass die Curie-Temperatur T des
Materialsystems Fes>Co4Hf12N12 vermutlich in der Nahe der Curie-Temperatur von FesoCoso
mit T.=983°C [42] liegt. Weiterhin zeigt die Hysteresekurve in schwerer
Polarisationsrichtung ein sinkendes Koerzitivfeld mit steigender Temperatur. Durch die
Warmebehandlung erhdht sich die Energie der Schicht, weswegen flr eine
Ummagnetisierung des Materials kleinere magnetische Feldstarken benétigt werden. Aus
Abbildung 5-46 lasst sich erkennen, dass die deutliche Unterscheidung zwischen den
Hysteresekurven der leichten und schweren Polarisationsrichtung bei Raumtemperatur auch
wahrend der Temperaturerhbhung bestehen bleibt. Dies bedeutet, dass die zuvor bei
600 °C induzierte Vorzugsrichtung der magnetischen Momente mindestens bis zu einer
Schichttemperatur von 500 °C thermisch stabil ist. Lediglich der Betrag der uniaxialen
Anisotropie nimmt geringfugig von 5 mT bei RT auf 3,4 mT bei 500 °C ab.
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Abbildung 5-46: Temperaturabhangige Hysteresekurve an Luft in leichter und schwerer
Polarisationsrichtung der bei 600 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/TisiN4g Viellagenschicht, nach
[292].

Nach dem Messvorgang und der damit verbundenen Warmebehandlung der Schichten fir
eine Stunde bei 500 °C unter Luftatmosphare wurden AES-Tiefenprofile erstellt und
hinsichtlich mdglicher Oxidationsprozesse in der Schicht analysiert. Wie aus Abbildung 5-47
hervorgeht, weist die oberste TisiN4g Lage der Viellagenschicht nach der Messprozedur eine
hohe Sauerstoffkonzentration von ungefahr co = 56 At.% auf, wobei der Ti- und N-Anteil auf
jeweils cri =25 At.% und cn = 16 At.% abgesunken ist. Daher ist die oberste Lage unter
Abgabe von Stickstoff an die Umgebung teilweise zu TiO;, oxidiert. Dennoch hat keine
Sauerstoffdiffusion in die benachbarte magnetische Lage stattgefunden, sodass die
magnetischen Eigenschaften von der einstiindigen Warmebehandlung bei 500 °C an Luft
unbeeintrachtigt blieben.
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Abbildung 5-47: AES-Tiefenprofii der bei 600°C konditionierten Fes2Co044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschicht nach der temperaturabhdngigen VSM-Messung und der damit verbundenen
Warmebehandlung fur eine Stunde bei 500 °C unter Luft, nach [292].

Des Weiteren wurde die Hysteresekurve der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht in
Abhangigkeit der Schichttemperatur gemessen, welche in Abbildung 5-48 dargestellt ist.
Auch diese Schicht zeigt eine Abnahme der Sattigungspolarisation und der
Koerzitivfeldstarke mit steigender Temperatur. Bei Raumtemperatur lasst sich die
Hysteresekurve der schweren Polarisationsrichtung klar von der der leichten Richtung
unterscheiden. Diese Unterscheidung nimmt ab einer Schichttemperatur von 200 °C ab und
ist schlie3lich bei 500 °C fast nicht mehr vorhanden. Dies deutet auf eine Rotation der
uniaxialen Anisotropie aus ihrer eigentlichen Vorzugsrichtung hin. Aufgrund dessen wird in
der urspringlich bei Raumtemperatur schweren Richtung der Hysteresekurve nur das auf
diese Achse projizierte Anisotropiefeld gemessen. Dadurch scheint das Anisotropiefeld mit
zunehmender Temperatur abzunehmen. Mdoglicherweise fiihrt eine Kombination aus
mechanisch und thermisch induzierten Spannungen in den magnetischen Lagen wahrend
des Aufheizens zu der Drehung der Vorzugsrichtung.
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Abbildung 5-48: Temperaturabhéngige Hysteresekurve an Luft in leichter und schwerer
Polarisationsrichtung der bei 400 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1N4o Viellagenschicht, nach
[292].
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Weiterhin  wurde die zeitliche Entwicklung der Anisotropierichtung bei einer
Schichttemperatur von 500 °C mittels der in Kapitel 4.4.1 beschriebenen winkelabhangigen
Messung der Remanenzpolarisation Jr untersucht. Diese erfolgte messbedingt nach jeweils
1h, 3h40min. und 4h30min. und ist in Abbildung 5-49 zu sehen. Als Vergleich ist zusatzlich
die Messung bei Raumtemperatur gezeigt. Das Maximum der sich ergebenden Sinuskurve
gibt die Winkelposition der leichten Magnetisierungsrichtung an. Wie sich bereits anhand der
Hysteresekurven feststellen lief3, ist die Richtung der thermisch induzierten Anisotropie nach
einer Stunde bei 500 °C an Luft gegentber der bei RT verschoben. Nach weiteren zwei
Stunden und vierzig Minuten ist jedoch eine Relaxation der Anisotropierichtung hin zu der
urspringlichen Vorzugsrichtung zu beobachten, die auch nach weiteren finfzig Minuten bei
500 °C an Luft anhalt. Wahrscheinlich fuhrt die Haltezeit bei dieser hohen Temperatur zu
einer Relaxation der zuvor durch das Aufheizen induzierten Schichtspannungen, wodurch
auch die thermisch induzierte Anisotropie ihre urspriingliche Vorzugsrichtung wieder
annimmt.
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Abbildung 5-49: Winkelabhdngige Remanenzpolarisation Jr der bei 400 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht bei RT und nach diversen Zeiten bei 500 °C unter Luft.

5.2.2.2 Messung der temperaturabhé&ngigen Hochfrequenzpermeabilitat

In Abbildung 5-50 ist das temperaturabhangige Resonanzverhalten der bei 600 °C wie auch
der bei 400 °C konditionierten Fes»Co44Hf12N12/TisiNsg Viellagenschichten dargestellt.
Gezeigt werden jeweils der gemessene Imaginar- und Realteil der relativen magnetischen
Permeabilitat u, im Temperaturbereich von 25°C bis 300 °C. Der Imaginarteil beider
Viellagenschichten offenbart eine Verschiebung des Resonanzkurvenmaximums zu
kleineren Frequenzen mit zunehmender Temperatur, wobei die bei 400 °C konditionierte
Schicht eine groRere  Temperaturabhéngigkeit zeigt. Dieser Einfluss der
Temperaturerhfhung auf die Grenzfrequenz lasst sich auch anhand der Verschiebung des
Nulldurchgangs zu kleineren Frequenzen im Realteil der Permeabilitdt erkennen. Weiterhin
zeigt der Realteil der Permeabilitdét beider Schichten bei niedrigen Frequenzen eine
Zunahme der Anfangspermeabilitat u,,, mit steigender Temperatur. Dies deutet auf eine
Temperaturabhangigkeit der Sattigungspolarisation und der thermisch induzierten
Anisotropie hin. Da die Sattigungspolarisation eines ferromagnetischen Materials mit
zunehmender Temperatur erwartungsgemal abnimmt, wird folglich nach Gleichung (2.27)
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die Zunahme in p4, durch eine Abnahme der uniaxialen Anisotropie hervorgerufen, wenn
diese verhaltnismaRig groRer als die Abnahme der Sattigungspolarisation ist. Nach dem

Abkihlen der Schicht auf Raumtemperatur zeigt diese das urspringliche
Resonanzverhalten.
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Abbildung 5-50: Temperaturabhéngiges Resonanzverhalten der bei 600 °C (oben) beziehungsweise
bei 400 °C (unten) konditionierten Fes2Co44Hf12N12/TisiNag Viellagenschichten. Dargestellt ist jeweils
der gemessene Imagindr- und Realteil der relativen magnetischen Permeabilitat u, im
Temperaturbereich von RT bis 300 °C.

Zur Verifizierung der temperaturabhangigen Dampfung wurden die Resonanzkurven beider
Viellagenschichten durch eine Lorentz-Kurve beschrieben und angepasst. Aus Abbildung
5-51 wird ersichtlich, dass die Halbwertsbreite FWHM der Resonanzkurven mit steigender
Temperatur zunimmt. Dies lasst auf thermische Fluktuationen schlieRen, die zu der
beobachteten Verbreiterung fiihren.
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Abbildung 5-51: Temperaturabhangige Halbwertsbreite FWHM der bei 600 °C und 400 °C
konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1N4g Viellagenschichten.

Zudem resultiert aus der Anpassung der Lorentz-Kurve an die Resonanzkurven die
temperaturabhangige Grenzfrequenz. Da jedoch das Resonanzkurvenmaximum der bei
400 °C konditionierten Viellagenschicht verbreitert ist, wurde zur eindeutigen Bestimmung

der Grenzfrequenz die Ableitung des Imaginéarteils der Permeabilitat nach der Frequenz dder

herangezogen, die bei f; einen Nulldurchgang besitzt. Abbildung 5-52 zeigt die
Grenzfrequenz beider Viellagenschichten in Abhé&ngigkeit der Temperatur von 25 °C bis
300 °C. Wie zu erkennen ist, nimmt die Grenzfrequenz mit steigender Temperatur ab. Die
bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht besitzt bei Raumtemperatur eine Grenzfrequenz
von fy= 2,27 GHz, die bei Erhéhung der Schichttemperatur auf 300 °C auf fy= 2,15 GHz
abfallt. Insgesamt verschiebt sich die Grenzfrequenz dieser Schicht damit um 120 MHz. Im
Vergleich dazu weist die bei 400 °C konditionierte Schicht eine gréRere Abh&ngigkeit der
Grenzfrequenz von der Schichttemperatur auf. Die Grenzfrequenz dieser Schicht nimmt von
fy = 2,07 GHz bei 25 °C auf fy= 1,66 GHz bei 300 °C ab und verschiebt sich damit infolge
der Temperaturerhohung insgesamt um 410 MHz. Damit erméglicht die Verschiebung der
Grenzfrequenz eine Detektion von Schichttemperaturanderungen bei einer Schrittweite von
AT =25 °C.
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Abbildung 5-52: Temperaturabhéngige Grenzfrequenz fy der bei 600°C und bei 400 °C
konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten.

5.2.2.3 Modell zur Beschreibung der temperaturabhéangigen
Resonanzfrequenz

Zur Beschreibung des Verlaufs der Grenzfrequenz in Abh&ngigkeit von der
Schichttemperatur wurde ein Modell zur temperaturabhéngigen Resonanzfrequenz von
ferromagnetischen Dinnschichten mit einer uniaxialen Anisotropie in der Schichtebene
erarbeitet [278], welches im Folgenden dargestellt wird.

Die in Kapitel 2.1.4 vorgestellte Kittel Resonanzfrequenz, mit der die magnetischen
Momente im Resonanzfall prézedieren, gilt nur im Grenzfall kleiner Felder (hy — 0) und
schwacher Dampfung (a.ss << 1). Da die Halbwertsbreite, wie im vorangegangen Abschnitt
gezeigt, aufgrund von thermischen Fluktuationen mit steigender Temperatur zunimmt, kann
die Dampfung nicht mehr als viel kleiner gegen eins abgeschatzt werden und die
Resonanzfrequenz fr wird selbst eine Funktion der Dampfung a. s [26]

__ v 2.7, _ Jdadyy
fr 2-7t-(1+a§ff) \/(.UOHu) +]s .UoHu 4 (512)
Aus Gleichung (5.12) wird ersichtlich, dass zur Beschreibung der Temperaturabhéngigkeit
von f, die der Sattigungspolarisation, der Dampfung und des uniaxialen Anisotropiefeldes
herangezogen werden muss. Die temperaturabhangige Sattigungspolarisation eines
ferromagnetischen Materials wird durch die Brillouin-Funktion B(a) ausgedrtickt

25+1 2S5+1 1
Js(T) = uoNiongspsS - B(a) = poNiongsisS - (? - coth (T ’ a) Ty coth (Zis))’ (5.13)

wobei fir das Argument a

sUBS m']s(T)

q = dskBtmis, kaT (5.14)
gilt. Dabei bezeichnet Nio, die Anzahl an ferromagnetischen lonen, gs = 2 den Spin-g-Faktor,
ug das Bohrsche Magneton, S den Gesamtspin, v,, die Molekularfeldkonstante und kg die
Boltzmann-Konstante. Die temperaturabhdngige Dampfung kann durch den folgenden
Ausdruck beschrieben werden [293]
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G

ters (1) = 575

(5.15)

wobei G der Gilbert-Dampfungsparameter ist. Aus der temperaturabhdngigen
Sattigungspolarisation  leitet sich  die  Temperaturabhangigkeit des uniaxialen
Anisotropiekoeffizienten K, ab, welche durch ein Potenzgesetz mit der ganzen Zahl n
ausgedruckt wird [294]

n-(n+1)

Ku(T) = Ky (0)- (53) 2 (5.16)

Aus K, = Js - H, /2 folgt damit die Temperaturabhéngigkeit des uniaxialen Anisotropiefeldes

n(n+1)
_ . 2K, (T) _ . 2Ky (0) . Js(T) 2 5.17
#OH‘LL(T) - M0 ]S(T) - MO ]S(T) (]S(O)) ) ( )

Neben diesen ,intrinsischen* Temperaturabhéngigkeiten mussen die infolge der thermischen
Ausdehnung induzierten Spannungen in der Schicht beriicksichtigt werden. Wie bereits in
Abschnitt 5.2.1.3 gezeigt wurde, ruft in einem magnetostriktiven Material eine &uf3ere

Spannung eine zusatzliche magnetoelastische Anisotropie ﬁme hervor, deren Wirkung durch
das Einfuhren des effektiven biaxialen Anisotropiefeldes ﬁu,eff bericksichtigt werden muss

31
T
0 ) ]s(T)U( ) / ](T)

Hyers(T) = Hy(T) + Hpe (T) = | Hy(T) 34 = 34 (5.18)
i < 0 ]S(T)U(T) \Hu(T)+] o a(T) /
0

Daraus folgt fiir den Betrag von H,, o5 (T)

2 2
- 31 31 _

2
\/2 (“0“ o(T)> + (toHy ()" + 6 - 18D 77y

(5.19)

Is(T) Js(T)

Dabei wurde in Gleichung (5.18) angenommen, dass sich das Material aufgrund der
guadratischen Substratoberflache thermisch isotrop entlang der x- und y-Richtung in der
Schichtebene mit &y, = ¢, = ¢ dehnt, woraus nach dem 2-dimensionalen Hookeschen

Gesetz fur die in der Schicht hervorgerufenen Spannungen o, =0, =0 und der
Zusammenhang G::_v'g zwischen thermischer Dehnung und Spannung folgt. Diese

Dehnung wird durch die Differenz im thermischen Ausdehnungskoeffizient von Schicht ap
und Substrat ag bei einer Temperaturerhdhung von T1 auf T, verursacht

Etherm = (ap — &) - (Ty — Tp) = Aa - AT (5.20)
Daraus ergibt sich schlief3lich die thermisch induzierte Schichtspannung

Es
o(T) = _S Etherm = 1-v, “Aa - AT, (5.21)
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wobei fur die Berechnung der Schichtspannung der Elastizititsmodul der Schicht Es
herangezogen werden muss. Der E-Modul der Schicht wurde analog zu Abschnitt 5.2.1.1
aus dem reduzierten E-Modul der Fes2CoasHf12N12 Einlagenschicht unter der Annahme einer
Querkontraktionszahl von v, = 0,25 ermittelt.

Der nach Schichtanteilen gemittelte thermische Ausdehnungskoeffizient der
Viellagenschicht betragt a; = 10,1 ppm K* und ist damit groR3er als der des Si-Substrats mit
ag = 2,7 ppm K1 [283]. Somit dehnt sich die Schicht beim Aufheizen von T: auf T, starker
aus als das Substrat. Aufgrund des Schicht-Substrat-Verbunds wird jedoch die Ausdehnung
der Schicht durch das Substrat behindert, was zu einer Biegung des Verbunds und zu
kompressiven Spannungen in der Schicht fihrt.

Aus Gleichung (5.12) folgt damit unter Beriicksichtigung der Temperaturabhangigkeiten von
Js(T), aepr(T), Hu(T) und o(T) eine umfassende Beschreibung der temperaturabhangigen
ferromagnetischen Resonanzfrequenz f(T), die eine Superposition aus
temperaturabhangigem ferromagnetischen  Verhalten und thermisch induzierten
Schichtspannungen darstellt. Eine mogliche Temperaturabhéngigkeit der
Sattigungsmagnetostriktionskonstanten wurde dabei vernachlassigt. Zur Verifizierung des
aufgestellten Modells wurde f(T) an den Verlauf der gemessenen temperaturabhangigen
Grenzfrequenz fy; der bei 600 °C und bei 400 °C konditionierten Fes>C044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschicht angepasst, welche in Abbildung 5-53 zu sehen ist. Dabei dienten die
Sattigungspolarisation Js(0) und das uniaxiale Anisotropiefeld Hy(0) bei 0 K sowie die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante A; und der Exponent m = n(n+1)/2 aus Gleichung
(5.17) als Anpassungsparameter. Zur Verdeutlichung des theoretischen Verlaufs von f(T)
wurde dieser im gesamten Temperaturbereich von -273 °C bis 800 °C dargestellt. Das
Verschwinden von f(T) bei 800 °C wird durch das Verschwinden der spontanen
Magnetisierung verursacht, sodass diese Temperatur ein Mal fir die Curie-Temperatur des
Materialsystems FesCossHf12N12 angibt. Abbildung 5-53 zeigt, dass die modellierte
Resonanzfrequenz sowohl die temperaturabhéngige Grenzfrequenz der bei 600 °C als auch
der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht im Temperaturbereich von 25 °C bis 300 °C
gut beschreibt. AufRRerdem ist ersichtlich, dass die Grenzfrequenz fy; der bei 400 °C
konditionierten Schicht eine starkere Temperaturabhéangigkeit und einen unterschiedlichen
Temperaturverlauf im Vergleich zu der bei 600 °C konditionierten Schicht besitzt. Die
Steigung und der Kurvenverlauf von f(T) werden einerseits von der
Sattigungsmagnetostriktionskonstanten A, als auch von dem Exponent m und damit von der
Starke der Temperaturabhangigkeit des uniaxialen Anisotropiefeldes bestimmt. Vor allem
der Unterschied im Verlauf der gemessenen temperaturabhéngigen Grenzfrequenzen beider
Viellagenschichten deutet auf unterschiedliche Exponenten m hin. Die Anpassung nach
Gleichung (5.12) liefert fur beide Schichten nahezu Ubereinstimmende Werte fur die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante A;. Die Séattigungsmagnetostriktionskonstante wird
durch die Kopplung der magnetischen Momente (ber die Spin-Bahn-Wechselwirkung an
das Kristallgitter bestimmt. Eine Konditionierungstemperatur von 600 °C fihrt zur
Kristallisation der FeCo-Phase, wohingegen die bei 400 °C konditionierte Schicht eine
amorphe FeCo-Phase besitzt, wie in Abschnitt 5.1.1.1 gezeigt wurde. Daher ist die
Sattigungsmagnetostriktionskonstante fur die bei 600 °C konditionierte Schicht geringfligig
hoher als fur die bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht. Ein Vergleich zu dem
Anpassungswert fir A, aus der Anpassung der spannungsabhangigen Resonanzfrequenz
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(Abschnitt 5.2.1.3) zeigt, dass der Wert fur Ay aus der temperaturabhangigen
Resonanzfrequenz etwa um einen Faktor 77,5 Kkleiner ist als derjenige aus der
spannungsabhéngigen Resonanzfrequenz. Daher ist der Einfluss von thermisch induzierten
Spannungen auf die Resonanzfrequenz geringer als der Einfluss von mechanisch
induzierten Spannungen. Mdglicherweise ist die Sattigungsmagnetostriktionskonstante
selbst eine Funktion der Temperatur und nimmt beispielsweise mit steigender Temperatur
aufgrund von Gitterschwingungen ab, weswegen der Anpassungswert fur A, aus der
temperaturabhangigen  Resonanzfrequenz  kleiner ist als derjenige aus der
spannungsabhangigen Resonanzfrequenz.

Weiterhin ergibt sich aus der Anpassung ein Exponent m =0 und m = 2 fir die bei 600 °C
beziehungsweise bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht. Daraus wird ersichtlich, dass
die uniaxiale Anisotropie der bei 400 °C konditionierten Schicht eine starkere
Temperaturabhangigkeit aufweist, als die der bei 600 °C konditionierten Schicht. Dieses
Ergebnis wurde bereits in den temperaturabhéngigen Hysteresekurven beider Schichten
beobachtet. Offensichtlich beeinflusst die Konditionierungstemperatur zum thermischen
Induzieren einer magnetischen Vorzugsrichtung Hy deren thermische Stabilitat bei Erhéhung
der Schichttemperatur.

Mathematisch gesehen ist eine Anpassung des Exponenten m mit m = 2 # n(n+1)/2, wobei
n eine ganze Zahl ist, nicht moglich. Allerdings gilt die in Gleichung (5.17) beschriebene
Abhangigkeit der uniaxialen Anisotropie von der Temperatur nur fir kleine Temperaturen
(T = 0 K), bei denen die Anderungen der Sattigungspolarisation klein sind [295]. Fiir hohe
Temperaturen (T = T¢) und folglich bei starkeren Anderungen in Js(T) kann der Exponent in
Gleichung (5.17) anstelle von n(n+1)/2 durch die naturliche Zahl | ersetzt werden [295],

sodass eine Anpassung mit m = | = 2 erlaubt ist.
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Abbildung 5-53: Anpassung der modellierten temperaturabhéngigen Resonanzfrequenz f(T) nach
Gleichung (5.12) an die im Temperaturbereich von 25 °C bis 300 °C gemessene Grenzfrequenz fy der
bei 600 °C und bei 400 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nao Viellagenschicht. Die gestrichelten
Linien zeigen den Verlauf der Anpassung fir einen grof3eren Temperaturbereich.

5.2.2.4 Oxidationsbestandigkeit

Die Messungen zur temperaturabhangigen Hysteresekurve bis 500 °C unter Luft offenbarten
eine teilweise Oxidation der obersten Lage. Daher wurden die bei 400 °C beziehungsweise
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bei 600 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten sowie die bei 600 °C
konditionierte Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit TisoAlsoNso Decklage zuséatzlich an
Luft warmebehandelt und der Einfluss der Temperatur und der Zeit auf die
Oxidationsbestéandigkeit untersucht.

Einfluss der Temperatur an Luft auf die Oxidationsbestandigkeit

Eine Messung der Massenzunahme mittels der thermogravimetrischen Analyse in
Abhangigkeit der Schichttemperatur an Luft liefert die Temperatur, ab der eine Oxidation der
Schicht einsetzt und somit Informationen Uber die Oxidationsbestandigkeit. Abbildung 5-54
zeigt die Massenédnderung der bei 400°C wund bei 600°C konditionierten
Fes2CoaaHf12N12/TissNag  Viellagenschichten sowie der bei 600 °C  konditionierten
Fes1Co44Hf12N13/TisiNag  Viellagenschicht mit TisAlsoN4g Decklage in Abhangigkeit von
Temperatur und Zeit bezogen auf die Ausgangsmasse, wobei die Temperatur des Ofens
von 300 °C bis 800 °C in 100 °C Schritten erhdht und jeweils fir 1 h konstant gehalten
wurde. Sprunghafte Anderungen der Schichtmasse deuten auf chemische Reaktionen hin,
die im Falle einer Massenzunahme durch Oxidation verursacht werden. Die bei 400 °C
konditionierte Viellagenschicht zeigt eine erste sprunghafte Massenzunahme bei einer
Temperaturerhfhung von 500 °C auf 600 °C. Bei weiterer Erhéhung der Temperatur auf
700 °C lasst sich ein zweiter sprunghafter Anstieg der Schichtmasse feststellen. Die damit
verbundene chemische Reaktion ist erst beim Erreichen von 800 °C vollstandig
abgeschlossen, wenn keine Massené&nderungen mehr auftreten. Die Massenanderung der
bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht zeigt prinzipiell denselben Verlauf in
Abhangigkeit der Schichttemperatur und Zeit wie die bei 400 °C konditionierte Schicht.
Daraus lasst sich schlieRen, dass die Oxidation in beiden Schichten bei einer Temperatur
von 600 °C einsetzt, bei 700 °C nochmals verstarkt wird und erst bei 800 °C abgeschlossen
ist. Demgegeniiber weist die Massenanderung der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht mit TizoAlsoN4o Decklage erst bei einer Temperaturerhéhung von 700 °C auf
800 °C einen sprunghaften Anstieg auf, sodass die Oxidation dieser Schicht erst bei 800 °C
beginnt. Damit ist es gelungen, die Oxidationsbestandigkeit der Fes1C044Hf12N13/Tis1Nag
Viellagenschichten durch eine TizpAlsoN4o- anstelle einer obersten TisiNsg-Lage zu erhéhen.
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Abbildung 5-54: Thermogravimetrische Analyse zur Untersuchung der Massenzunahme durch
Oxidation der bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/Tis1N4o Viellagenschichten
sowie der bei 600 °C konditionierten Fes1C044Hf12N13/TisiNao Viellagenschicht mit  TisoAlsoN4o
Decklage in Abhangigkeit der Probentemperatur und Zeit.

Einfluss der Zeit bei konstanter Temperatur an Luft auf die Oxidationsbestéandigkeit

Aus der thermogravimetrischen Analyse ergeben sich zwar Informationen zur
Gesamtmassenzunahme der Schicht durch Oxidation bei der jeweiligen Temperatur, jedoch
sind keine Aussagen zur Oxidation der einzelnen Lagen und zur Oxidationstiefe mdglich.
Daher wurden zusétzlich Schichten in einem Rohrofen bei 600 °C unter Luft fur jeweils 1 h,
2 h beziehungsweise 3 h warmenachbehandelt und anschlielend der Zeiteinfluss der
Warmebehandlung auf die Oxidationstiefe mittels AES-Tiefenprofilen sowie auf die
strukturellen, magnetischen und mechanischen Eigenschaften untersucht. Die gewahlte
Temperatur fur die Warmebehandlung an Luft entspricht dabei der Temperatur, ab der die
Oxidation der Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten einsetzt.

Oxidationstiefe und Mikrostruktur

Die  AES-Tiefenprofile der bei 600°C konditionierten  Fes32C044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschichten mit sieben Doppellagen und einer TisiNsg Decklage (links)
beziehungsweise einer TizpAlsoN4o Decklage (rechts) und anschlieRender Warmebehandlung
unter Luft bei 600 °C fur 1 h, 2 h und 3 h in Abbildung 5-55 ermdglichen einen Vergleich
zwischen beiden Decklagen hinsichtlich der jeweiligen Oxidationsbestandigkeit bei 600 °C.
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Nach einer Stunde Warmebehandlung ist die oberste Lage der Viellagenschicht mit Tis1Nag
Decklage teilweise unter Abgabe von Stickstoff an die Atmosphéare zu Ti(N,0). oxidiert.
Dabei hat keine Sauerstoffdiffusion in tiefere Lagen stattgefunden, sodass die magnetischen
Lagen von der Oxidation der obersten Lage nicht beeinflusst werden. Nach zweistindiger
Warmebehandlung bei 600 °C an Luft ist flr diese Viellagenschicht eine Diffusion von
Sauerstoff zusammen mit einer teilweisen Durchmischung der obersten beiden Doppellagen
festzustellen. Einhergehend damit hat eine Diffusion von Co- und Fe-Atomen an die
Schichtoberflache zur Bildung einer Co-Fe-O Oxidschicht stattgefunden, welche von einer
Ti(N,O). Oxidlage gefolgt wird. Diese Oxidlagenabfolge wiederholt sich ein weiteres Mal,
sodass die beiden urspringlichen Doppellagen zu einer zweifach modulierten
Co-Fe-O/Ti(N,0O), Schicht oxidieren. Eine Sauerstoffdiffusion (ber die beiden obersten
Doppellagen hinaus in tiefere Lagen wird nicht beobachtet. Dahingegen zeigt sich aufgrund
der Warmebehandlung eine teilweise Durchmischung der tbrigen Lagen, wobei Ti- und N-
Atome in die magnetischen Fe-Co-Hf-N Lagen diffundieren. Trotzdem ermdglicht die
chemische Zusammensetzung die Ausbildung einer HfN und einer TiN Phase. Auch nach
dreistiindiger Wéarmebehandlung bei 600 °C an Luft oxidieren die beiden obersten
Doppellagen der Viellagenschicht mit TisiN4g Decklage zu einer zweifach modulierten
Co-Fe-O/Ti(N,0), Oxidschicht. Im Vergleich zu der fir zwei Stunden warmebehandelten
Schicht findet jedoch keine weitere Oxidation und Sauerstoffdiffusion in benachbarte Lagen
statt. Lediglich die Durchmischung der Lagen nimmt geringfligig zu.

Die Viellagenschicht mit TispAlsoN4 Decklage bildet durch die Warmebehandlung fir eine
Stunde bei 600 °C an Luft eine sehr diinne Oxidschicht an der Schichtoberflache aus, wobei
die chemische Zusammensetzung der sich darunter befindlichen Ti-Al-N Lage im Vergleich
zu der nicht an Luft warmebehandelten Schicht aus Abbildung 5-34 unverandert ist. Daher
andert sich die chemische Zusammensetzung der TisAlxoNs Lage durch die
Warmebehandlung fur eine Stunde an Luft nicht und es dringt kein Sauerstoff aus der
Oxidschicht in die Decklage ein. Nach zweistlindiger Warmebehandlung bei 600 °C an Luft
bildet die TizoAlzoN4o Decklage eine dinne Al.Os Oxidschicht an der Schichtoberflache aus,
wobei die chemische Zusammensetzung der restlichen Ti-Al-N Lage erhalten bleibt. Eine
Sauerstoffdiffusion in tiefere Lagen sowie eine Lagendurchmischung erfolgt nicht. Auch
nach drei Stunden an Luft besitzt die Viellagenschicht mit TizoAlzoN4o Decklage eine diinne
Al,O3; Oxidschicht an der Schichtoberflache. Die chemische Zusammensetzung der
nachfolgenden Ti-Al-N Lage bleibt gegentber der fur zwei Stunden warmebehandelten
Schicht erhalten und es erfolgt keine weitere Sauerstoffdiffusion.
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Abbildung 5-55: AES-Tiefenprofile der bei 600 °C konditionierten Fe32C044Hf12N12/Tis1Nao
Viellagenschichten mit sieben Doppellagen und einer TisiN4o Decklage (links) beziehungsweise einer

TizoAlzoN4o Decklage (rechts) und anschlieRender Warmebehandlung unter Luft bei 600 °C fir 1 h, 2 h
und 3 h.

Des Weiteren wurde mittels AES-Tiefenprofilen die Oxidationstiefe der bei 400 °C
konditionierten und bei 600°C fur 1h, 2h und 3h an Luft warmebehandelten
Fes»CoasHf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht mit sieben Doppellagen und einer TisiN4g Decklage
untersucht, welche in Abbildung 5-56 zu sehen sind. Daraus geht hervor, dass die beiden
obersten Doppellagen bereits nach einer Stunde Warmebehandlung an Luft zu einer
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zweifach modulierten Co-Fe-O/Ti(N,O). Schicht oxidieren. Auf3erdem ist schon eine
Durchmischung der tieferen Lagen verbunden mit einer Diffusion von Ti- und N-Atomen in
die magnetischen Fe-Co-Hf-N Lagen erkennbar. Beide Vorgange wurden fir die bei 600 °C
konditionierte Viellagenschicht erst ab zweistindiger Warmebehandlung an Luft beobachtet.
Dahingegen findet fur die bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht nach zwei
beziehungsweise drei Stunden Wé&rmebehandlung an Luft keine weitere Oxidation und
Sauerstoffdiffusion in tiefere Lagen sowie keine weitere Lagendurchmischung statt. Somit ist
das Oxidationsverhalten dieser Schicht ab zweistiindiger Warmebehandlung bei 600 °C an
Luft vergleichbar mit dem der bei 600 °C konditionierten Schicht.
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Abbildung 5-56: AES-Tiefenprofile der bei 400°C konditionierten Fe32C044Hf12N12/TisiNag
Viellagenschicht mit sieben Doppellagen und einer TisiN4g Decklage und anschlielRender
Warmebehandlung unter Luft bei 600 °C fir 1 h, 2 h und 3 h.

In Abbildung 5-57 sind die Rontgendiffraktogramme der bei 400 °C und 600 °C
konditionierten  FesCo044Hf12N12/TisiNag ~ Viellagenschichten sowie der bei 600 °C
konditionierten Fe31C044Hf12N13/TisiNag Viellagenschicht mit  TispAlsoN4a Decklage und
anschlieRender Warmebehandlung unter Luft bei 600 °C fur 1 h, 2 h beziehungsweise 3 h
dargestellt. Zum Vergleich sind die jeweiligen Messungen nach der Konditionierung gezeigt.
Neben den bereits bekannten Reflexen beziglich der TiN-, HfN- und FeCo-Phase erscheint
in der bei 400 °C und in der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit Tis1N4g Decklage
ab zwei beziehungsweise drei Stunden Warmebehandlung an Luft ein Reflex, der in
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Ubereinstimmung mit den AES-Tiefenprofilen einer polykristallinen orthorhombischen TiO--
Phase zugeordnet werden kann. Dahingegen ist in dem Rontgendiffraktogramm der
Viellagenschicht mit TisAlzoN4o Decklage kein zusatzlicher Reflex beziglich einer Al;Os-
oder TiO2-Phase sichtbar. Das TiN-Gitter der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht
bleibt auch nach der Warmebehandlung an Luft aufgeweitet. Jedoch lasst sich anhand der
kleineren  Halbwertsbreite des  TiN(200)-Reflexes  Kornwachstum infolge  der
Warmebehandlung an Luft beobachten. Die Winkelposition des TiN(200)-Reflexes bleibt fur
die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht ohne als auch mit TizAlzN4o Decklage durch
die Warmebehandlung unter Luft unveréndert. Zudem l&asst sich aus den Diffraktogrammen
dieser Schichten erkennen, dass der Kristallisationsvorgang der HfN-Phase durch die
Warmebehandlung bei 600 °C an Luft fortgesetzt wird. Die FeCo-Phase dieser Schichten
scheint von der Warmebehandlung unter Luft unbeeinflusst zu sein. Somit ist auch nach der
Warmebehandlung fir 3 h bei 600 °C unter Luft in den bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten eine polykristalline magnetische FeCo-Phase vorhanden, wobei das
FeCo-Gitter weiterhin gestaucht ist.
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Abbildung 5-57: Ro&ntgendiffraktogramme der bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten
Fe32C044Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten sowie der bei 600 °C konditionierten
Fes1CoasHf12N13/TisiNag  Viellagenschicht  mit  TizAlzoNso  Decklage und  anschlieBender
Waéarmebehandlung unter Luft bei 600 °C fir 1 h, 2 h beziehungsweise 3 h.
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Magnetische Eigenschaften

Abbildung 5-58 zeigt die Abhangigkeit der Séattigungspolarisation Js und des uniaxialen
Anisotropiefeldes poH, von der Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luft fir die bei
400 °C und 600 °C konditionierten Fes»Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten sowie fir die
bei 600 °C konditionierte Fes1CoasHf12N13/TisiNao Viellagenschicht mit TisoAlzoN4o Decklage.
Als  Vergleich sind zusétzlich die Messergebnisse der Schichten ohne
Warmenachbehandlung eingetragen (entsprechend einer Warmebehandlungszeit von Null).
Die Sattigungspolarisation der Viellagenschicht mit TisoAlzoN4o Decklage bleibt nahezu gleich
und besitzt wie erwartet keine Abhangigkeit von der Warmebehandlungszeit an Luft.
Dahingegen nimmt Js der fir 2 h bei 600 °C an Luft warmebehandelten Viellagenschichten
ohne TizAlsoN4 Decklage sprunghaft im Vergleich zu den nur fir 1 h bei 600 °C an Luft
warmebehandelten Schichten ab, wobei die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht die
deutlichste Abnahme aufweist. Mit weiterer Zunahme der Warmebehandlungszeit auf 3 h
sinkt die Sattigungspolarisation der bei 600 °C konditionierten Schicht nochmals ab,
wohingegen die der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht keine weitere Abnahme
zeigt. Die Sattigungspolarisation der Viellagenschichten ohne TizAl;oN4 Decklage wird
somit von der Oxidation der beiden obersten Doppellagen sowie von der Diffusion von Ti-
und N-Atomen in die magnetischen Lagen beeintrachtigt. Anhand von Abbildung 5-58 wird
auBerdem deutlich, dass alle Schichten auch nach drei Stunden Warmebehandlung bei
600 °C unter Luft eine uniaxiale Vorzugsrichtung der magnetischen Momente in der
Schichtebene besitzen. Generell ist eine abnehmende Tendenz der uniaxialen Anisotropie
mit zunehmender Warmebehandlungszeit fur die bei 400 °C und 600 °C konditionierten
Viellagenschichten aufgrund der Oxidation und Durchmischung der Lagen festzustellen. Im
Gegensatz dazu steigt das uniaxiale Anisotropiefeld der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht mit TisoAlzoN4o Decklage durch die Warmebehandlung fir 1 h und 2 h unter
Luft im Vergleich zu der nicht warmenachbehandelten Schicht an und nimmt jedoch nach
3 h Warmebehandlung wieder ab. Mdglicherweise flihren mechanisch und thermisch
induzierte Spannungen zu einem Anstieg des Anisotropiefeldes.
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Abbildung 5-58: Abhangigkeit der Sattigungspolarisation Js und des uniaxialen Anisotropiefeldes poHu
von der Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luft fir die bei 400 °C und bei 600 °C
konditionierten Fes2CoasHf12N12/TisiN49 Viellagenschichten sowie fir die bei 600 °C konditionierte
Fe31Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit TisoAlsoNso Decklage.
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In Abbildung 5-59 ist die Abhangigkeit der Grenzfrequenz f,, der Anfangspermeabilitat (i,
und des Dampfungsparameters ay. von der Warmebehandlungszeit bei 600 °C an Luft fur
die bei 400 °C und 600 °C konditionierten Fes2Co4Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten sowie
fur die bei 600 °C konditionierte Fes;1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit TizoAlsoNao
Decklage zu sehen. AuRerdem dienen die Messwerte der nicht warmenachbehandelten
Schichten als Vergleich. Die Grenzfrequenz der bei 400 °C konditionierten Schicht zeigt
keine Abhéngigkeit von der Warmebehandlungszeit, wohingegen die Anfangspermeabilitat
leicht abnimmt. Im Gegensatz dazu sinken die Grenzfrequenz und die Anfangspermeabilitét
der bei 600 °C konditionierten Schicht mit steigender Warmebehandlungszeit aufgrund der
in den Hysteresekurven beobachteten Abnahme der Sattigungspolarisation. Weiterhin lasst
sich fir die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht mit TisoAlzoN4o Decklage ein Anstieg in
fg und eine Abnahme von p,,r nach der Warmebehandlung far 1 h und 2h an Luft
gegeniuber der nicht warmenachbehandelten Schicht infolge des hdheren uniaxialen
Anisotropiefeldes feststellen.

Wie zu erwarten liegt der Dampfungsparameter der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht Uber dem der bei 400 °C konditionierten Schicht, da der HfN-
Korndurchmesser und damit die Streuung der magnetischen Momente mit steigender
Konditionierungstemperatur ~ zunimmt. Nach  dieser Annahme  miuisste der
Dampfungsparameter der bei 400 °C konditionierten Schicht durch die Warmebehandlung
bei 600 °C an Luft aufgrund des HfN-Kornwachstums zunehmen. Jedoch bleibt der
Dampfungsparameter dieser Schicht nach der Warmebehandlung an Luft bei 600 °C in etwa
gleich und zeigt auch keine Abhéngigkeit von der Warmebehandlungszeit. Vermutlich
behindert die in den AES-Tiefenprofilen beobachtete Diffusion der Ti- und N-Atome in die
magnetischen Lagen ein HfN-Kornwachstum. Dahingegen nimmt der Dampfungsparameter
der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht sowohl ohne als auch mit TizpAlzoNao
Decklage mit langerer Warmebehandlungszeit bei 600 °C an Luft hdéchstwahrscheinlich
aufgrund von HfN-Kornwachstum zu. In diesen beiden Schichten ist die Durchmischung der
Lagen nach der Warmebehandlung an Luft geringer als fur die bei 400 °C konditionierte
Schicht, sodass hier das Wachstum der HfN-Kodrner nicht durch eine Diffusion der Ti- und N-
Atome in die magnetischen Lagen unterdriickt wird.
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Abbildung 5-59: Abhangigkeit der Grenzfrequenz fy, der Anfangspermeabilitat p,,, und des
Dampfungsparameters av. von der Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luft fur die bei 400 °C
und bei 600 °C konditionierten Fes2Co44Hf12N12/TisiN4g Viellagenschichten sowie fir die bei 600 °C
konditionierte Fe31CoasHf12N13/Tis1N4o Viellagenschicht mit TizoAlzoN4o Decklage.

Mechanische Eigenschaften

Abbildung 5-60 zeigt die Harte H und den reduzierten E-Modul E; in Abhangigkeit von der
Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luft fur die bei 400 °C und 600 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/TisiNsg  Viellagenschichten sowie fir die bei 600 °C konditionierte
Fes1Co44Hf12N13/TisiNag  Viellagenschicht mit TizpAlsoNso Decklage. Zusatzlich dienen die
Messdaten der nicht an Luft warmebehandelten Schichten als Vergleich. Durch die
Warmebehandlung an Luft lieB sich ein Anstieg in der Rauheit der Schichtoberflachen
beobachten, der zu einer héheren Messungenauigkeit fihrt und bei der Bewertung der
Messergebnisse bericksichtigt werden muss. Die maximale Priflast wurde jeweils so
gewahlt, dass die Eindringtiefe der Prifspitze maximal 10 % der Gesamtschichtdicke
betragt, was einer Eindringtiefe von etwa 100 nm entspricht. Da die Doppellagendicke
A =120 nm betragt, wird die Harte dieser Viellagenschichten vor allem durch eine Oxidation
der obersten beiden Lagen beeinflusst.

Anhand der Abbildung lasst sich erkennen, dass die Harte der bei 400 °C und 600 °C
konditionierten Schichten nach der Warmebehandlung an Luft gegentber den nicht
warmenachbehandelten Schichten abnimmt. Demgegeniber besitzt die Viellagenschicht mit
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TizoAlsoN4o Decklage nach der Warmebehandlung an Luft dieselbe Harte wie vor der
Warmebehandlung, die zudem auch bei zunehmender Warmebehandlungszeit erhalten
bleibt. Somit nimmt die Harte der Fes»CoasHf12N12/TisiNag Viellagenschichten aufgrund der
Oxidation der beiden obersten Doppellagen ab, wohingegen die der Viellagenschicht mit
TisoAlsoN4o  Decklage durch die Bildung einer dinnen Al;Os; Oxidschicht an der
Schichtoberflache nicht beeintrachtigt wird.

Der reduzierte E-Modul der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht zeigt eine leicht
abnehmende Tendenz mit zunehmender Warmebehandlungszeit. Diese Tendenz wird auch
fur die bei 600 °C konditionierte Schicht beobachtet, wobei der reduzierte E-Modul hier
starker abfallt. Im Gegensatz dazu bleibt der reduzierte E-Modul der Viellagenschicht mit
TizoAlsoN4o Decklage nach der Warmebehandlung an Luft gegentber der Schicht vor der
Warmebehandlung unverandert und weist auch keine Abhangigkeit von der
Warmebehandlungszeit auf.
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Abbildung 5-60: Abhangigkeit der Harte H und des reduzierten E-Moduls E: von der
Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luft fir die bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/TisiNag  Viellagenschichten  sowie  fir die bei 600 °C  konditionierte
Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag Viellagenschicht mit TisoAlsoN4o Decklage.

5.2.3 Einfluss des Schichtvolumens auf die magnetischen, strukturellen
und mechanischen Eigenschaften

Der Einfluss des magnetischen Schichtvolumens auf die statischen und dynamischen
magnetischen Eigenschaften wurde anhand eines Modellversuchs zum physikalischen
Materialabtrag mittels Plasmadtzens exemplarisch an der bei 600 °C konditionierten
FesCo4sHf12N12/TisiNag  Viellagenschicht untersucht. Dazu wurde die Gesamtdicke der
magnetischen Lagen gezielt um etwa 50 % von 355nm auf 164 nm durch einen
Gesamtmaterialabtrag von bis zu 499 nm verringert und die Abhangigkeit der
Sattigungspolarisation, der uniaxialen Anisotropie und der ferromagnetischen
Grenzfrequenz von der Reduzierung der magnetischen Gesamtdicke verifiziert. Tabelle 5-8
gibt eine Ubersicht ber den mittels Plasmaditzens erzielten Materialabtrag, sowie die
verbleibende Schichtdicke t und die verbleibende Dicke der magnetischen Lagen tn. Die
urspringliche Viellagenschicht besaf} eine Schichtdicke von 868 nm mit sieben Doppellagen
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und einer obersten Tisi:N49 Decklage, wobei die Einzellagendicke der Fes»CoasHf12N12 und
TisiN4g Lagen 51 nm beziehungsweise 64 nm betrug. Zusatzlich dienten Untersuchungen
zur Charakterisierung des Einflusses des Materialabtrags auf die Mikrostruktur und die
mechanischen Eigenschaften der Gesamtbeurteilung der erzielten Ergebnisse.

Tabelle 5-8: Ubersicht iiber den mittels Plasmaéatzens an der bei 600 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht erzielten Materialabtrag, sowie die verbleibende
Schichtdicke t und die Dicke der magnetischen Lagen tm. Die urspriingliche Viellagenschicht besal
eine Schichtdicke von 868 nm mit sieben Doppellagen und einer obersten TisiN49 Decklage, wobei
die Einzellagendicke der Fes2Coa4Hf12N12 und TisiN4g Lagen 51 nm beziehungsweise 64 nm betrug.

Materialabtrag Verbleibende Schichtdicke t Verbleibende Dicke
[nm] [nm] magnetische Lagen tm [nm]
0 868 355
16 852 355
41 827 355
83 785 336
190 678 293
232 636 253
344 524 203
499 369 151

5.2.3.1 Einfluss des Materialabtrags auf die magnetischen Eigenschaften

Die intrinsischen ferromagnetischen Materialeigenschaften sind unabhéangig vom
Schichtvolumen. Nach Gleichung (2.3) ist die Magnetisierung eines Materials durch die
Anzahl N, an magnetischen Momenten pro Volumen V gegeben. Eine Reduzierung des
Schichtvolumens fiihrt zu einer verringerten Anzahl an magnetischen Momenten Ny', welche
sich jedoch gleichzeitig in einem gegeniber dem Ausgangszustand verkleinerten Volumen
V" befinden, sodass sich die Magnetisierung eines homogenen Materials nicht andert.
Dennoch kann durch eine Materialabnahme ein gegentber dem Ausgangsvolumen in der
Intensitat reduziertes Sattigungssignal Jsg detektiert werden, da dieses proportional zum
magnetischen Schichtvolumen ist. Somit lassen sich quantitative Aussagen Uber eine
Materialabnahme durch die Abnahme des Sattigungssignals in Bezug auf ein
Referenzvolumen treffen. Die relative Anderung des Sattigungssignals AJgg(ty) mit
abnehmender magnetischer Schichtdicke tn bezogen auf das Referenzvolumen mit der
Sattigungspolarisation Js o und der magnetischen Schichtdicke tm o lasst sich empirisch durch
Gleichung (5.22) ausdriicken:

Ao g (ty) = Lonlm) - tm (5.22)

Js0 tm,o

Da auch das Messsignal der ferromagnetischen Hochfrequenzpermeabilitat proportional
zum magnetischen Schichtvolumen ist, wird bei einer Schichtdickenreduzierung auf3erdem
eine Intensitdatsabnahme des Imaginar- und Realteils der Permeabilitat und damit auch der
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Anfangspermeabilitdt gegenuber dem Ausgangsvolumen erwartet. Folglich kbnnen aus der
Intensitatsabnahme der magnetischen Permeabilitéat der Ausgangsschicht Rickschlisse auf
eine Materialabnahme gezogen werden. Dahingegen wird die Resonanzfrequenz bezogen
auf das Referenzvolumen durch eine Reduzierung des Schichtvolumens nicht beeinflusst.

Abbildung 5-61 zeigt das auf das Ausgangsvolumen normierte Sattigungsmesssignal Jsr
der bei 600 °C konditionierten Fes;2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht in Abhangigkeit vom
Materialabtrag durch Plasmaatzen. Zusatzlich ist der Viellagenaufbau eingezeichnet, um
einen Bezug zwischen Sattigungsmesssignal und den abgetragenen Lagen herzustellen. In
dieser Darstellung wird ein konstantes Séattigungsmesssignal bei Abtrag der nicht-
magnetischen TisiNsg Lagen und ein linear abnehmendes Signal bei Abtrag der
ferromagnetischen FesCossHf12N12 Lagen erwartet. Insgesamt ergdbe sich somit ein
stufenférmiges Verhalten des Sattigungsmesssignals in Abhangigkeit vom Materialabtrag.
Dieses Verhalten wird in Abbildung 5-61 allerdings nur bedingt sichtbar, da hierfir die
Anzahl der Messpunkte nicht ausreichend hoch ist. Dennoch wird ein abnehmendes
Sattigungssignal mit abnehmenden magnetischen Volumen beobachtet. Zur Verdeutlichung
dieses Trends werden die magnetischen Eigenschaften im Folgenden in Abhangigkeit des
abnehmenden magnetischen Volumens betrachtet.
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Abbildung 5-61: Abhéangigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Sattigungsmesssignals Jsr,
vom Materialabtrag durch Plasmaétzen fir die bei 600 °C konditionierte Fes2C044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschicht. Zusatzlich ist der Viellagenaufbau eingezeichnet, um den Bezug zwischen
Sattigungsmesssignal und den abgetragenen Lagen zu verdeutlichen. Dazu wurden die TisiNag
Lagen schraffiert.

Die Abhangigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Sattigungssignals Jsgr, des
Koerzitivfeldes poH: und des uniaxialen Anisotropiefeldes poH. von der Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen tn durch Plasmaatzen ist fur die bei 600 °C
konditionierte Fes2Co44Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht in Abbildung 5-62 zu sehen. Dabei
entspricht der erste Messpunkt bei tn=355nm dem Ausgangszustand. Der zweite
Messpunkt bei tn = 337 nm bezieht sich auf den Gesamtmaterialabtrag von 83 nm, da hier
erstmalig eine Abnahme der magnetischen Lagendicke stattfand, wie auch aus Tabelle 5-8
hervorgeht. Zusatzlich ist in Abbildung 5-62 die theoretische Erwartung der relativen
Abnahme des Sattigungssignals AJ; z(t,,) nach Gleichung (5.22) gezeigt. Wie zu erkennen
ist, nimmt das auf das Referenzvolumen normierte Sattigungssignal deutlich mit sinkender
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magnetischer Gesamtdicke um 56 % ab. Die beobachtete Abnahme stimmt gut mit der
theoretischen Erwartung Uberein. Das Koerzitivfeld hingegen zeigt eine leicht steigende
Tendenz von 0,6 mT auf 0,8 mT mit abnehmendem magnetischen Schichtvolumen, wobei
die weichmagnetischen Eigenschaften erhalten bleiben. Auch das uniaxiale Anisotropiefeld
steigt zunachst mit sinkender Gesamtdicke der magnetischen Lagen bis 293 nm an. Jedoch
nimmt poHy bei einer weiteren Abnahme der Gesamtdicke der magnetischen Lagen ab und
sinkt unter seinen Ursprungswert von 4,4 mT. Die Koerzitivfeldstarke ist nach Gleichung
(2.21) eine Funktion des effektiven Anisotropiekoeffizienten (K). Spannungsénderungen in
der Schichtebene rufen im magnetostriktiven Material eine zusatzliche magnetoelastische
Anisotropie hervor, die sowohl die uniaxiale Anisotropie als auch das Koerzitivfeld
beeinflussen. Daher ist anzunehmen, dass die beobachteten Anderungen des
Koerzitivfeldes und der uniaxialen Anisotropie mit steigendem Materialabtrag auf
Anderungen der Schichtspannungen zuriickzufilhren sind. Diese konnen beispielsweise
durch eine schichtdickenabhéngige Eigenspannung hervorgerufen als auch durch den Ar-
lonenbeschuss wahrend des Plasmaétzens in der Schicht induziert worden sein.
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Abbildung 5-62: Abhangigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Sattigungsmesssignals Jsr,
des Koerzitivfeldes poHe und des uniaxialen Anisotropiefeldes poHu von der Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen tm durch Plasmaatzen fir die bei 600 °C konditionierte
Fes2Co44Hf12N12/TisiN4o  Viellagenschicht. Zudem ist die theoretische Erwartung der relativen
Anderung des Sattigungsmesssignals nach Gleichung (5.22) bezogen auf die Ausgangsdicke der
magnetischen Lagen von 355 nm gezeigt.
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Abbildung 5-63 zeigt die Abhéngigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Imaginar-
und Realteils der relativen magnetischen Permeabilitdt u,. von der Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen tn durch Plasmaatzen fur die bei 600 °C
konditionierte  FesCo044Hf12N12/TisiNag  Viellagenschicht. Da das Messsignal der
ferromagnetischen Hochfrequenzpermeabilitat proportional zum magnetischen
Schichtvolumen ist, ist eine Intensitdtsabnahme des Imagindr- und Realteils der
Permeabilitat gegeniiber dem Ausgangsvolumen zu erwarten. Allerdings wird erst ab einer
Reduzierung der magnetischen Gesamtdicke auf 293 nm eine Abnahme in der
Signalintensitat beobachtet. Eine Abh&angigkeit des Resonanzkurvenmaximums mit
abnehmender Gesamtdicke der magnetischen Lagen lasst sich nicht feststellen.
Dahingegen offenbart der Realteil der Permeabilitat eine tendenziell abnehmende
Anfangspermeabilitit bei einer Reduzierung von tn in  Bezug auf das
Ausgangsschichtvolumen.
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Abbildung 5-63: Abhangigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Imaginar- und Realteils der
relativen magnetischen Permeabilitat u, von der Reduzierung der Gesamtdicke der magnetischen
Lagen tm durch Plasmaatzen fiur die bei 600 °C konditionierte Fez2C044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschicht.

Die Abhéngigkeit der Grenzfrequenz fy und der auf das Ausgangsvolumen normierten
Anfangspermeabilitat w4, von der Reduzierung der Gesamtdicke der magnetischen Lagen
tm durch Plasmaatzen ist fur die bei 600 °C konditionierte Fesz>C044Hf1oN12/Tis1Nag
Viellagenschicht in Abbildung 5-64 dargestellt. Wie zu erwarten zeigt die Grenzfrequenz
keine Abhangigkeit von einer Abnahme der magnetischen Gesamtdicke. Dennoch wird der
Verlauf von fy durch die in Abbildung 5-62 beobachtete Abhé&ngigkeit der uniaxialen
Anisotropie von der Abnahme der magnetischen Lagen beeinflusst. Allerdings kann dieser
Anderung von HoH, keine eindeutige Abhangigkeit von der Reduzierung der magnetischen
Gesamtdicke oder von Eigenspannungsanderungen zugeordnet werden. Daher lasst sich
auch keine Beschreibung der Grenzfrequenz unter Beriicksichtigung der Anderungen des
uniaxialen Anisotropiefeldes angeben. Der Verlauf der normierten Anfangspermeabilitét
zeigt eine abnehmende Tendenz mit sinkender Gesamtdicke der magnetischen Lagen, die
auf die Intensititsabnahme des Realteils der Permeabilitit gegeniber dem
Referenzvolumen zurtckgeflihrt werden kann. Jedoch wird auch p4, ¢ von der Anderung der

uniaxialen Anisotropie mit abnehmender magnetischer Gesamtdicke beeinflusst.
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Abbildung 5-64: Abhangigkeit der Grenzfrequenz fy und der auf das Ausgangsvolumen normierten
Anfangspermeabilitat u,,, von der Reduzierung der Gesamtdicke der magnetischen Lagen tm durch
Plasmaétzen fiir die bei 600 °C konditionierte Fez2Co44Hf12N12/Tis1N49 Viellagenschicht.

5.2.3.2 Einfluss des Materialabtrags auf die Oberflachenbeschaffenheit und
Mikrostruktur

Zur Beurteilung des Einflusses des Materialabtrags durch Plasmaétzen auf die
Oberflachenbeschaffenheit dienen REM-Oberflachenaufnahmen der bei 600 °C
konditionierten Fes,Co4Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht vor und nach dem Atzen mit einem
Materialabtrag von 232 nm bzw. 499 nm, die in Abbildung 5-65 dargestellt sind. Vor dem
Plasmaatzen besitzt die Viellagenschicht eine sehr glatte Oberflaiche und eine niedrige
quadratische Rauheit von Rq=6,2 = 0,6 nm. Auch nach dem Materialabtrag von 232 nm
bleibt die Schichtoberflache sehr glatt und weist weiterhin eine niedrige quadratische
Rauheit von Rq=5,3+0,5nm auf. Dahingegen zeigt die Schichtoberflache nach dem
hdchsten Materialabtrag von 499 nm eine Welligkeit, die in einer héheren quadratischen
Rauheit von Rq=11,4 + 1,1 nm resultiert. Durch den Ar-lonenbeschuss erzeugte Mulden
oder andere Oberflachendefekte lassen sich nur vereinzelt beobachten. Insgesamt lasst
dies auf einen gleichmaRigen und homogen Uber die Schichtoberflache verteilten
Materialabtrag schlieen.

2 um 2 um

10 um

Abbildung 5-65: REM-Oberflachenaufnahmen der bei 600 °C konditionierten Fez2CoasHf12N12/Tis1Nag
Viellagenschicht vor und nach dem Plasmaatzen mit einem Materialabtrag von 232 nm bzw. 499 nm.
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Des Weiteren wurde anhand von Rontgendiffraktogrammen der Einfluss des Materialabtrags
auf die Mikrostruktur untersucht. Abbildung 5-66 zeigt die Abhangigkeit der
Rontgendiffraktogramme und der TiN(200)-Winkelposition vom Materialabtrag durch
Plasmaatzen flr die bei 600 °C konditionierte Fes2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht. Nach
dem Plasmaatzen sind in den Réntgendiffraktogrammen die gleichen Reflexe wie vor dem
Atzen erkennbar, sodass die Schichten unverandert jeweils eine nanokristalline kfz TiN-,
beziehungsweise polykristalline kfz HfN- und krz FeCo-Phase besitzen. Auch die TiN(200)-
Textur bleibt nach dem Schichtabtrag erhalten. Mit zunehmendem Materialabtrag lasst sich
eine Intensitadtsabnahme der Reflexe beobachten, die auf das verminderte Schichtvolumen
zurlckzufuhren ist. Anhand der Verschiebung der Winkelposition des HfN(200)- und
FeCo(110)-Reflexes gegeniiber der jeweiligen theoretischen Position zu htheren Winkeln ist
ersichtlich, dass beide Gitter sowohl vor als auch nach dem Plasmaatzen gestaucht sind.
AulRerdem ist die Winkelposition des TiN(200)-Reflexes der ungeétzten Schicht gegenuber
der theoretischen Position leicht zu héheren Winkeln verschoben, was auf ein gestauchtes
Gitter schlieRen lasst. Diese Gitterdeformation wird zunéchst durch einen Materialabtrag von
16 nm verstarkt. Bei weiterem Materialabtrag verschiebt sich die TiN(200)-Winkelposition zu
kleineren Winkeln, sodass die Schichten nach dem Plasmaétzen teilweise ein aufgeweitetes
Gitter besitzen. Dies kann beispielsweise durch Ar-Implantationen, durch den Beschuss von
Ar-lonen induzierte  Schichtspannungen  oder  durch  schichtdickenabhangige
Eigenspannungen verursacht worden sein. Eine generelle Abhangigkeit der TiN(200)-
Winkelposition vom Materialabtrag lasst sich jedoch nicht feststellen.
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Abbildung 5-66: Réntgendiffraktogramme und TiN(200) Winkelposition der bei 600 °C konditionierten
Fes2Co44Hf12N12/TisiNag  Viellagenschicht in Abhangigkeit vom Materialabtrag durch Plasmaétzen.
Substratreflexe sind mit einem ,S* gekennzeichnet.

5.2.3.3 Einfluss des Materialabtrags auf die mechanischen Eigenschaften

Die Anderung der uniaxialen Anisotropie und die Verschiebung der TiN(200) Winkelposition
in Abhangigkeit des Materialabtrags mittels Plasmaatzens haben gezeigt, dass durch das
Atzen mdglicherweise Schichtspannungen induziert werden oder die Schicht-
eigenspannungen eine Abh&ngigkeit von der Schichtdicke besitzen. Daher wird im
Folgenden der Einfluss des Materialabtrags durch Plasmaatzen auf die
Schichteigenspannungen untersucht. In Abbildung 5-67 links sind jeweils die gemessenen
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Eigenspannungen o, vor und nach dem Plasmaétzen in Abh&ngigkeit des Materialabtrags
fur die bei 600 °C konditionierte Fes;2Co44Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschicht zu sehen. In guter
Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus Abschnitt 5.1.1.3 besitzen die Proben nach der
Konditionierung tensile Eigenspannungen. Auch nach dem Plasmaatzen weisen die
Schichten tensile Eigenspannungen auf, die, bis auf eine Ausnahme, gegenlber denen vor
dem Atzen reduziert sind. Weiterhin zeigt Abbildung 5-67 links eine geringfiigige
Abhangigkeit der  Schichteigenspannungen  mit  zunehmendem  Materialabtrag
beziehungsweise mit sinkender Gesamtschichtdicke. So nehmen die tensilen
Eigenspannungen nach dem Atzen bis zu einem Materialabtrag von 83 nm zu, bleiben
anschlieRend bis zu einem Abtrag von 190 nm anndhernd konstant, nehmen bei einem
Materialabtrag von 232 nm wieder ab und bleiben fur hohere Abtrage nahezu unverandert.
Dieser Verlauf der Schichteigenspannungen nach dem Atzen kann moglicherweise auf
einen Spannungsgradienten Uber die Schichtdicke der konditionierten Viellagenschichten
zurtickgefiihrt werden, der durch den sukzessiven Materialabtrag sichtbar wird. Uberdies
kénnen die Schichteigenspannungen auch durch den Atzprozess selbst beeinflusst worden
sein. Die gemessenen Eigenspannungen nach dem Atzen o, gesam: €nthalten neben dem
Einfluss durch die Konditionierung auch den des Atzens o gesamt = Okonditionierung + itz
Die Abnahme der tensilen Schichteigenspannungen o, cesam: 9€geniber denen vor dem
Atzen oxonaitionierung Wird daher durch kompressive Spannungen o4, hervorgerufen, die
durch das Atzen erzeugt werden. Aus der Differenz der Krimmungsradien vor und nach
dem Atzen lasst sich der Krimmungsradius Rjs, =
RGesamt * RKonditionierung/(RGesamt - RKonditionierung) berechnen, welcher einer durch das
Atzen hervorgerufenen Krimmung entspricht. Daraus wiederum kann mithilfe der Stoney-
Gleichung aus Gleichung (4.16) und bei bekanntem Schichtabtrag die durch das
Plasmaéatzen in der Schicht erzeugte Spannung o, ermittelt werden. Abbildung 5-67 rechts
zeigt o4, in Abhéngigkeit des Materialabtrags durch Plasmaatzen. Wie bereits vermutet
werden durch den Ar-lonenbeschuss weitestgehend kompressive Spannungen in der
Schicht induziert. AuRerdem lasst sich feststellen, dass oy, fur den geringsten
Materialabtrag am hdchsten sind. Offensichtlich ist hier der Energieeintrag der Ar-lonen im
Verhaltnis zum Materialabtrag am grof3ten. Mit steigendem Materialabtrag nehmen die durch
das Atzen erzeugten kompressiven Spannungen ab und sind ab einem Abtrag von 232 nm
nahezu konstant. Ein Einfluss der Temperatur auf die Eigenspannungséanderungen kann
vernachlassigt werden, da diese wahrend des Atzens maximal 65 °C betrug.
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Abbildung 5-67: Links: Eigenspannungen ¢, vor und nach dem Plasmaétzen in Abhangigkeit des
Materialabtrags fir die bei 600 °C konditionierte Fes2Co0a4Hf12N12/TisiN4g Viellagenschicht. Rechts:
Aus der Differenz der Eigenspannungen vor und nach dem Atzen wurde bezogen auf den jeweiligen
Materialabtrag die durch das Atzen in der Schicht erzeugte Spannung o, gemaR der Stoney-
Gleichung (Gl. (4.16)) berechnet.

Abbildung 5-68 zeigt die Harte H und den reduzierten E-Modul E; vor und nach dem
Plasmaatzen in Abhangigkeit des Materialabtrags fir die bei 600 °C konditionierte
FesxCo44Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht. Bei diesen Versuchen wurde die Eindringtiefe der
Prifspitze an die verbleibende Schichtdicke angepasst, um einen Substrateinfluss auf die
Messwerte zu vermeiden.

Die ungeétzte Schicht besitzt Werte fur die Harte und den reduzierten E-Modul, die in guter
Ubereinstimmung mit denen aus Abschnitt 5.1.1.3 sind. Nach einem Materialabtrag von
jeweils 16, 41 und 83 nm ist ein Anstieg der Harte und des reduzierten E-Moduls gegentber
der ungeatzten Schicht zu beobachten. Diese Schichten weisen jedoch Uuber die
Probenflache verteilt stark schwankende Werte auf, sodass sich eine gro3e Streuung ergibt.
Mit zunehmendem Materialabtrag bis 190 nm sinken die Harte und der reduzierte E-Modul
sowie die Streuung dieser Werte wieder und bleiben bei weiterer Erhohung des
Materialabtrags nahezu unverandert. Diese Beobachtungen stimmen gut mit dem Verlauf
der Schichteigenspannungen nach dem Atzen sowie mit dem Verlauf von o4, in
Abhangigkeit vom Materialabtrag tberein.
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Abbildung 5-68: Harte H und reduzierter E-Modul E: vor und nach dem Plasmaétzen in Abhangigkeit
des Materialabtrags fur die bei 600 °C konditionierte Fes2C044Hf12N12/Tis1Na4g Viellagenschicht.
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6 Diskussion

Das vorangegangene Kapitel préasentierte die Ergebnisse zur Variation des
Viellagenaufbaus, zur Optimierung der Oxidationsbestandigkeit mittels einer TizoAlzoN4o
Decklage und zur Charakterisierung der Sensorfunktionalitdt unter externer Belastung im
Hinblick auf Dehnung, Temperaturerhbhung und Materialabnahme bezuglich
Fe32C044Hf12N12/Tis1Nag Viellagenschichten mit kombinierten Schutz- und
Sensoreigenschaften.

In diesem Kapitel werden zum einen die Zusammenhénge zwischen der Variation der
Grenzflachenanzahl, des magnetischen Volumenanteils, der TizpAlzoN4o Decklage sowie der
Konditionierungstemperatur und den erzielten strukturellen, magnetischen und
mechanischen Schichteigenschaften erortert und hinsichtlich maglicher
Sensoranwendungen bewertet. Daraus werden materialwissenschaftliche Erkenntnisse zur
Herstellung von Viellagenfunktionsschichten fiir die Hochfrequenz-Sensorik abgeleitet.

Zum anderen werden zur Beurteilung der Sensoreigenschaften die statischen und
dynamischen magnetischen Eigenschaften der Sensorschutzschicht mit den EinflussgroRen
von mechanisch induzierten Schichtspannungen, der Schichttemperatur und des
Schichtvolumens korreliert und in Bezug auf die Sensorfunktionalitdit bewertet. Zur
Gesamtbeurteilung des Schichtzustands wird des Weiteren die dehnungs- und
temperaturabhangige Grenzfrequenz sowie die Zusammenhange zwischen der thermischen
Belastung und des Materialabtrags mit der Mikrostruktur und den mechanischen
Eigenschaften diskutiert.

6.1 Schichtsystem Fe-Co-Hf-N/Ti-N

Der folgende Abschnitt beleuchtet die strukturellen, magnetischen und mechanischen
Eigenschaften im Zusammenhang mit der Variation der Doppellagenanzahl n, des
magnetischen Volumens Vimag, der TizoAl3oNao Decklage sowie der
Konditionierungstemperatur.

6.1.1 Mikrostruktur

In allen FeCo44Hf12N12/TisiNag  Viellagenschichten konnte unabhangig von der
Nachbehandlung eine nanokristalline kfz TiN-Phase mit (200)-Textur nachgewiesen werden.
Abbildung 6-1 verdeutlicht schematisch die Abhéngigkeit der TiN(200)-Winkelposition und
Halbwertsbreite FWHM von der Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag
sowie der Schichtnachbehandlung. Zusatzlich sind als Vergleich die Werte beziglich der bei
600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlzoN4o Decklage eingetragen.

Wie zu erkennen ist, zeigt sowohl die TiN(200)-Winkelposition als auch die TiN(200)-
Halbwertsbreite eine deutliche Abhangigkeit von der Doppellagenanzahl n und damit
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verbunden der Anzahl an Grenzflachen. Im Folgenden wird der Einfluss der
Doppellagenanzahl n auf die TiN-Gitterstruktur fiir die unbehandelten und die konditionierten
Viellagenschichten diskutiert.

Unbehandelte Viellagenschichten

Die Verschiebung der TiN(200)-Winkelposition zu kleineren Winkeln ist fuar die
unbehandelten Viellagenschichten am gréf3ten. Die damit verbundene aufgeweitete
Gitterstruktur kann durch Eigenspannungen oder Fremdatomeinbau in das TiN-Gitter
hervorgerufen worden sein. Weiterhin ist aus Abbildung 6-1 zu erkennen, dass die TiN-
Gitterdeformation und die TiN(200)-Halbwertsbreite von n = 7 bis n = 28 etwa gleichbleibend
sind, ab einer Doppellagenanzahl von n > 57 stark zunehmen und schlieBlich fur das
Schichtsystem mit 399 Doppellagen am gréf3ten sind.

Anhand von TEM-Beugungsbildern konnte fiir die Schichtsysteme mit n=7 und n =108
Doppellagen neben der kfz TiN-Phase eine amorphe FeCo-Phase nachgewiesen werden. In
der Hochauflosungsaufnahme der Schicht mit n =108 Doppellagen wurden aufl3erdem
teilweise TiN(200)-Netzebenen beobachtet, die in die angrenzende Fe-Co-Hf-N Lage
hineinreichten. Dies lie3 auf ein lokales kohérentes Wachstum und auf die lokale Bildung
einer kfz (Ti, Fe, Co, Hf)N-Substitutionsmischphase schlieen.

Das TEM-Beugungsbild der Schicht mit der hdchsten Anzahl an Doppellagen n =399
offenbarte nur Reflexe beziglich einer kubisch-flichenzentrierten Gitterstruktur. Weiterhin
zeigten Hochaufldsungsbilder dieser Schicht (200)-Netzebenen der TiN-Phase, welche tber
viele Lagen hinweg parallel zueinander verliefen. Demnach bildet sich das kfz TiN-
Kristallgitter dieses Schichtsystems unabhangig von Lagengrenzen aus. Daraus lasst sich
schlief3en, dass ein Einbau von Fe-, Co- und Hf-Atomen durch Substitution der Ti-Atome in
die kfz TiN-Gitterstruktur und somit die Bildung einer (Ti, Fe, Co, Hf)N-Mischphase in der kfz
TiN-Gitterstruktur stattgefunden hat. Diese Annahme basiert auf dem von Klever
aufgestellten Wachstumsmodell zu (Fe,Co,Ti)N/TiN Viellagenschichten [296]. Die
metallischen Atomradien betragen fur Fe, Co und Hf jeweils rmre = 128 pm, mco = 125 pm
und rm e = 158 pm [297], sodass die Abweichungen vom metallischen Atomradius von Ti mit
rm1i = 146 pm [297] klein sind und maximal 14 % betragen. In [296] werden die notwendigen
Voraussetzungen zur Bildung einer kfz (Fe,Co,Ti)N-Substitutionsmischkristalllage detailliert
beschrieben. Gleichzeitig besitzt dieses Schichtsystem jedoch eine definierte
Doppellagenstruktur mit alternierenden Lagen, wie AES-Tiefenprofile und XRR-Messungen
zeigten, sodass eine vollstandige Durchmischung der Lagen auszuschlieRen ist. Insgesamt
lasst sich daraus ableiten, dass diese Viellagenschicht verschiedenartige Lagen mit
koharentem Aufwachsverhalten besitzt. In Anlehnung an das von Klever aufgestellte
Wachstumsmodell zu (Fe,Co,Ti)N/TiN Viellagenschichten wird fir das Schichtsystem mit
n =399 Doppellagen auf die Ausbildung einer kfz (Fe,Co,Hf,Ti)N-Substitutions-
mischkristalllage anstelle der Fe-Co-Hf-N Lage geschlossen [296]. Weiterhin wurde von
Klever beobachtet, dass die kfz TiN-Lagen in heteroepitaktischer Beziehung zu den
(Fe,Co,Ti)N Mischkristalllagen aufwachsen und damit die Kristallstruktur des Mischkristalls
stabilisieren, wenn die Dicke dieser Mischkristalllage hinreichend klein ist. Diese kritische
Dicke wurde zu mindestens 2,2 nm abgeschétzt [296]. Neben dieser kritischen Dicke ist eine
gentgend hohe kinetische Energie der schichtbildenden Teilchen eine weitere
Voraussetzungen zur Bildung der kfz (Fe,Co,Ti)N-Substitutionsmischkristalllage [296]. Die
experimentell bestimmte Doppellagendicke der Schicht mit n =399 Doppellagen betrug
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A =2 nm, sodass eine Stabilisierung der Mischkristalllage durch die kfz TiN-Lagen moglich
ist. Demnach besteht der Viellagenaufbau der Schicht mit der hoéchsten Anzahl an
Doppellagen aus alternierenden (Ti, Fe, Co, Hf)Ny/Tiso+xNso-x« Lagen mit heteroepitaktischem
Aufwachsverhalten. Der Einbau von Fremdatomen in das TiN-Gitter fihrte zu der
beobachteten maximalen TiN-Gitteraufweitung.

Basierend auf den vorliegenden Erkenntnissen zu den Schichtsystemen mit niedriger,
mittlerer und hoher Doppellagenanzahl wird folgendes Wachstumsmodell zur Abscheidung
von Fe-Co-Hf-N/Ti-N Viellagenschichten vorgeschlagen:

1) Abscheidung einer Ti-N Lage, welche in ihrer kfz-Gleichgewichtskristallstruktur
aufwachst.

2) Abscheidung einer Fe-Co-Hf-N Lage. Diese wachst koharent zur
darunterliegenden kfz-TiN Lage auf und bildet einen metastabilen kfz-
(Fe,Co,Hf,Ti)N Mischkristall. In Abhangigkeit der Lagendicke ergeben sich im
Folgenden verschiedene Mdéglichkeiten:

Hohe Doppellagenanzahl n und folglich geringe Fe-Co-Hf-N Lagendicke

Durch das Aufwachsen der nachsten TiN Lage in der kfz-Gitterstruktur wird der kfz-
Mischkristall in der Fe-Co-Hf-N Lage stabilisiert.

Geringe Doppellagenanzahl n und folglich groRe Fe-Co-Hf-N Lagendicke

Bei der Abscheidung der Fe-Co-Hf-N Lage bildet sich an der Grenzflache zur kfz TiN-Lage
der metastabile kfz (Fe,Co,Hf, Ti)N-Mischkristall aus. Uberschreitet die Lagendicke eine
kritische Dicke, kann dieser nicht mehr durch die nachste kfz TiN-Lage stabilisiert werden.
Daher wachst die Fe-Co-Hf-N Lage im Weiteren amorph auf und der Anteil der
nanostabilisierten Mischkristalllagen am Gesamtvolumen nimmt mit steigender Lagendicke
und daher mit sinkender Doppellagenanzahl n ab.

Fur das Schichtsystem mit n = 399 Doppellagen wurde die Stabilisierung des Mischkristalls
anhand von TEM-Untersuchungen nachgewiesen. Die Schicht mit n =229 Doppellagen
zeigte in den Roéntgendiffraktogrammen, analog zu der Schicht mit 399 Doppellagen, einen
asymmetrischen TiN(200)-Reflex und eine starke Reflexverbreiterung. Somit kann
vermutlich auch in dieser Schicht der Mischkristall stabilisiert werden. In der Schicht mit
n =108 konnte anhand von TEM-Hochaufldsungsaufnahmen teilweise die lokale Bildung
eines Mischkristalls in der Fe-Co-Hf-N Lage aufgezeigt werden. Allerdings lie3 sich die
Mischkristalllage nur an der Grenzflache und nicht tber die komplette Fe-Co-Hf-N Lage
hinweg beobachten. Daher wird in diesem Schichtsystem die Kristallstruktur der
Mischkristallphase aufgrund der hoheren Fe-Co-Hf-N Lagendicke nicht mehr von der
nachfolgenden kfz TiN-Lage stabilisiert. Schichten mit n < 108 besitzen daher nur an den
Lagengrenzflachen diinne Mischkristalllagen, wohingegen die Fe-Co-Hf-N Lagen ansonsten
amorph sind. Anhand dessen lasst sich die kritische Fe-Co-Hf-N Lagendicke zur
Stabilisierung des Mischkristalls zu etwa 2 nm abschétzen.

Wahrend der Bildung der Mischkristalllage kommt es zu einem Einbau durch Substitution
von Fe, Co, und Hf-Atomen in das TiN-Gitter. Damit verbunden ist eine TiN-
Gitteraufweitung, die bei der Schicht mit der hochsten Anzahl an Doppellagen maximal ist.
Mit sinkender Doppellagenanzahl von n = 399 bis n = 57 und damit steigender Fe-Co-Hf-N
Lagendicke nimmt die TiN-Gitterdeformation aufgrund des sinkenden Anteils der
Mischkristalllagen am Gesamtvolumen ab. Fir Schichten mit n < 28 ist der Anteil des
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Mischkristalls schlie3lich so gering, dass keine Abhangigkeit der TiN-Gitteraufweitung mehr
von der Doppellagenanzahl beziehungsweise von der Lagendicke besteht. Stattdessen ist
die TiN-Gitterdeformation dieser Schichten von Eigenspannungen, die bei der
Schichtabscheidung auftreten, gepragt.

Konditionierte Viellagenschichten

Nach der Konditionierung bei 400 °C und 600 °C lasst sich in allen Viellagenschichten eine
Abnahme der TiN(200)-Halbwertsbreite aufgrund von Kornwachstum beobachten. Die TiN-
Gitterdeformation verringerte sich durch die Konditionierung bei 400 °C infolge von
Spannungsrelaxation  oder Diffusion der Atome hin zu ihren jeweiligen
Gleichgewichtspositionen. Eine weitere Abnahme der Reflexverschiebung hin zu einer
vollstandigen Relaxation durch die Konditionierung bei 600 °C erfolgte nur flr Schichten mit
n < 28. Diese vollstandige Relaxation der Gitterabstande deutet auf den Abbau von
Eigenspannungen hin. In Schichten mit einer Doppellagenanzahl n gréR3er als 28 kann durch
die Konditionierung bei 600 °C keine weitere Reduzierung der Reflexverschiebung im
Vergleich zur Konditionierung bei 400 °C erreicht werden. Des Weiteren nimmt die TiN-
Gitteraufweitung auch nach der Konditionierung bei 600°C mit steigender
Doppellagenanzahl von n = 57 bis n = 399 zu.

Wie zuvor dargelegt, bildet sich bei der Abscheidung der Fe-Co-Hf-N-Lage auf die kfz TiN-
Lage ein metastabiler kfz (Fe,Co,Hf,Ti)N-Mischkristall aus, der fur die Schichtsysteme mit
n =399 und n =229 durch die nachfolgende kfz TiN-Lage stabilisiert wird. Durch diese
Stabilisierung bleibt die Kristallstruktur des Mischkristalls auch nach der Konditionierung bei
600 °C erhalten. Dies wurde experimentell fir die Viellagenschicht mit n = 399 Doppellagen
anhand von TEM-Beugungsbildern bestatigt. Das TiN-Gitter enthalt demnach weiterhin
Fremdatome und ist aus diesem Grund fur diese Schichten auch nach der Konditionierung
bei 600 °C stark aufgeweitet.

Fur unbehandelte Viellagenschichten mit gréRerer Fe-Co-Hf-N Lagendicke kann der
Mischkristall nach dem vorgeschlagenen Wachstumsmodell nicht mehr stabilisiert werden.
Schichten mit n <108 besitzen daher nur an den Lagengrenzflachen dinne
Mischkristalllagen, wohingegen die Fe-Co-Hf-N Lagen ansonsten amorph sind. Der Anteil
des Mischkristalls am Gesamtvolumen nimmt mit steigender Lagendicke ab. Durch eine
Warmebehandlung im Vakuum kristallisieren die zuvor amorphen Fe-Co-Hf-N Lagen in eine
krz FeCo- und eine kfz HfN-Phase, wie im Weiteren noch diskutiert wird. Bei der
Kristallisation der HfN-Phase tritt keine Kohédrenz zu den bereits kfz TiN-Lagen auf.
Weiterhin wird erwartet, dass der metastabile Mischkristall wahrend der Konditionierung in
die beiden krz FeCo- und kfz HfN-Gleichgewichtskristallstrukturen zerféallt. Demnach waére
nach der Schichtkonditionierung keine Abhéngigkeit mehr der TiN-Gitterdeformation von der
Doppellagenanzahl zu beobachten. Stattdessen zeigt sich auch nach der Konditionierung
bei 600 °C, dass die TiN-Gitteraufweitung mit steigender Doppellagenanzahl von n = 57 bis
n =399 zunimmt. Folglich enthalt auch das TiN-Gitter der Schichten mit n < 108 nach der
Konditionierung bei 600 °C Fremdatome. Diese Beobachtung kann durch folgende
Annahme erkléart werden. Die unbehandelten Viellagenschichten besitzen fir n < 108 an
den Lagengrenzflachen einen nanostabilisierten kfz (Fe,Co,Hf, Ti)N-Mischkristall. Durch die
Warmebehandlung kommt es zu einer Diffusion der Fe- und Co-Atome hin zu ihrer
Gleichgewichtsposition und zu der Bildung der krz FeCo-Gleichgewichtskristallstruktur. Aus
der Literatur ist bekannt, dass HfN und TiN vollstéandig ineinander I6slich sind [53] und eine
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lickenlose Mischkristallreihe Tii-xHfxN mit 0 < x < 1 bilden [298]. Daher wird angenommen,
dass die Hf-Atome wahrend der Warmebehandlung in der Gitterstruktur des Mischkristalls
verbleiben und dieser nur teilweise von einem kfz (Fe,Co,Hf,Ti)N-Mischkristall in einen kfz
(Ti,Hf)N-Mischkristall zerfallt. Da der Anteil des Mischkristalls am Gesamtvolumen wie bei
den unbehandelten Viellagenschichten mit steigender Fe-Co-Hf-N Lagendicke und damit mit
sinkender Doppellagenanzahl n abnimmt, nimmt somit auch die TiN-Gitterdeformation der
bei 600 °C konditionierten Schichten mit sinkender Doppellagenanzahl bis n =57 ab.
Schichten mit n < 28 zeigen aufgrund des geringen Anteils des Mischkristalls schlie3lich
keine Abh&ngigkeit der TiN-Gitteraufweitung mehr von der Doppellagenanzahl. Aufl3erdem
sind die TiN-Gitterabstdnde fir Schichtsysteme mit n <28 durch den Abbau von
Eigenspannungen nach der Konditionierung bei 600 °C vollstandig relaxiert.

Insgesamt ist die TiN(200)-Reflexverschiebung fur Schichten mit n < 28 Uberwiegend von
Eigenspannungen und fur Schichten mit n>57 Uberwiegend von Fremdatomeinbau
gepragt. Daraus lassen sich eine kritische TiN- und Fe-Co-Hf-N-Einzellagendicke von
mindestens 18,8 nm beziehungsweise 15 nm ableiten, ab denen Schichteigenspannungen
Uber dem Anteil der Mischkristalllage am Gesamtvolumen dominieren.

Die TiN(200)-Winkelposition und Halbwertsbreite zeigten keine eindeutige Abhangigkeit vom
magnetischen Volumen Vmag. In dieser Studie betrug die TisiNas-Lagendicke konstant 67 nm
und lag damit deutlich Uber der kritischen TiN-Lagendicke von 18,8 nm. Daher ist
anzunehmen, dass die Mikrostruktur der TisiNs-Lagen durch eine Erhéhung der
Fes2CoasHf12N12-Lagendicke nicht beeinflusst wird. Des Weiteren besallen die wie
abgeschiedenen Schichten die grof3te TiN-Gitteraufweitung, welche infolge der
Konditionierung bei 600 °C vollstandig relaxierte.

Neben TiN wurde in dieser Arbeit der metastabile Hartstoff Ti-Al-N aufgrund seiner héheren
Oxidationsbestandigkeit gegenlber TiN als Decklage verwendet. Das
Gleichgewichtsphasendiagramm des ternaren Systems Ti-Al-N beinhaltet keine Tii AN
Phase, da diese Hartstoffverbindung aufgrund groRer Diffusionswege den
Gleichgewichtszustand nicht erreicht und somit metastabil ist. Fur einen
Al-Stoffmengenanteil zwischen 0 < x < 0,7 kristallisiert die metastabile Phase TiixAlxN
basierend auf der TiN Phase in der NaCl-Struktur [69], [70]. Dabei substituieren die
kleineren Al-Atome (Atomradius ra = 0,125 nm) die Ti-Atome (Atomradius rri = 0,140 nm) im
TiN-Gitter, sodass ein kfz (Ti,Al)N-Substitutionsmischkristall —entsteht, dessen
Gitterparameter mit zunehmender Al-Konzentration abnimmt [59]. Fir die TizpAlzoNao
Einlagenschicht konnte mittels der Rontgendiffraktometrie die Bildung einer metastabilen kfz
TiosAlosNy-Phase bestétigt werden. Das Gitter des Mischkristalls ist gegentuber dem TiN-
Gitter aufgrund der Substitution der Ti- durch die Al-Atome stark gestaucht, sodass die
Einlagenschicht hohe Eigenspannungen besitzt. AuRerdem besitzt die TizoAlsoNao
Einlagenschicht ein  Stickstoffdefizit von 10 At.%, welches zuséatzlich die
Schichteigenspannungen beeinflusst. Das Rontgendiffraktogramm der Viellagenschicht mit
TisoAlsoN4o Decklage liel3 aufgrund der geringen Lagendicke keine Rulckschlisse auf die
Mikrostruktur der Decklage zu. Abbildung 6-1 zeigt, dass die TiN(200)-Winkelposition und
Halbwertsbreite dieser Schicht in guter Ubereinstimmung mit denen der vergleichbaren
Schicht mit sieben Doppellagen ohne TizpAlxoNs Decklage sind. Mittels TEM-
Beugungsbildern konnte festgestellt werden, dass sowohl die unbehandelte als auch die bei
600 °C konditionierte TizoAlsoN4o Decklage einphasig in der metastabilen kfz Tii.xAlkN-Phase
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mit (200)-Textur kristallisiert und einen (Ti,Al)N-Substitutionsmischkristall bildet. Der
Gitterparameter der kfz Tii«AlxN-Phase ist verglichen mit dem des kfz TiN-Gitters wegen der
Substitution der Ti-Atome durch die kleineren Al-Atome verkleinert. Diese Gitterstauchung
bleibt auch nach der Konditionierung erhalten. Darlber hinaus ist der (Ti,Al)N-
Gitterparameter der Viellagenschicht aufgrund des Stickstoffdefizits auch gegeniiber dem
der TiosAlosN-Phase verkleinert. Des Weiteren zeigten TEM-Hochauflosungsaufnahmen der
bei 600 °C konditionierten Schicht keine Strukturbeziehungen zwischen dem kfz (Ti,Al)N-
Substitutionsmischkristall und der kfz HfN-Phase. Somit besitzt die konditionierte
Viellagenschicht eine inkoharente Grenzflache zwischen der TizAlsoNs und der
Fes»CossHf12N12 Lage. AulRerdem wurde keine Kohérenz zwischen der kfz HfN- und der kfz
TiN-Phase festgestellt. Daher ist auch die Grenzflache zwischen der Fes;>CossHf12N12 Lage
und der angrenzenden Tis1N4g Lage inkoharent.
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Abbildung 6-1: Schematische Abhé&ngigkeit der TiN(200)-Reflexwinkelposition und Halbwertsbreite
FWHM von der Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag sowie von der
Konditionierungstemperatur. Zuséatzlich sind als Vergleich die Werte bezuglich der bei 600 °C
konditionierten Viellagenschicht mit TisoAlsoN4o Decklage eingetragen.

Neben der nanokristallinen kfz TiN-Phase besitzen die wie abgeschiedenen
Fes»Co4aHf12N12/TisiNag Viellagenschichten, bis auf die Schichtsysteme mit 229 und 399
Doppellagen, eine FeCo- und HfN-Phase. Diese sind zunachst fir die wie abgeschiedenen
Schichten amorph, wie anhand von TEM-Beugungsbildern nachgewiesen werden konnte.
Aufgrund des geringen Materialanteils lieRen sich zwar keine Reflexe beziglich der HfN-
Phase identifizieren, jedoch wurde die Existenz der amorphen HfN-Phase anhand einer
unbehandelten FesCoasHf12N12  Einlagenschicht geprift und bestétigt. Nach der
Konditionierung bei 400 °C erwiesen sich beide Phasen fir Viellagenschichten mit einer
Fes»CossHf12N12 Einzellagendicke bis 146,5 nm weiterhin als réntgenamorph. Erst ab
Lagendicken von 198,9 nm wurde in den Roéntgendiffraktogrammen aufgrund des hohen
magnetischen Schichtvolumens eine nanokristalline krz FeCo-Phase sichtbar, wohingegen
die HfN-Phase weiterhin réntgenamorph erschien. Von Seemann et al. wurde mittels TEM-
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Beugungsbildern ermittelt, dass die FeCo-Phase bereits bei 300 °C anfangt zu kristallisieren
und daher eine kleinere Kristallisationstemperatur als die HfN-Phase besitzt [27]. Wéahrend
der Konditionierung bei 600 °C kristallisiert schlief3lich auch die HfN-Phase, sodass alle
Viellagenschichten neben der kfz TiN-Phase, bis auf die Schichtsysteme mit 229 und 399
Doppellagen, jeweils eine polykristalline krz FeCo- und eine polykristalline kfz HfN-Phase
besitzen. Eine Strukturbeziehung zwischen der kfz HfN- und der kfz TiN-Phase liel3 sich
weder in den XRD-Messungen noch in den TEM-Untersuchungen feststellen. Somit tritt bei
der Kristallisation der kfz HfN-Phase keine Kohdrenz zu den bereits kristallinen kfz TiN-
Lagen auf.

Aufgrund kleiner Korndurchmesser waren die Reflexe bezuglich der FeCo- und HfN-Phase
in den Rontgendiffraktogrammen der konditionierten Viellagenschichten jedoch stark
verbreitert. Weiterhin zeigten die RoOntgendiffraktogramme der Viellagenschichten mit
variierender Doppellagenanzahl n nach der Konditionierung bei 600 °C eine geringe
Gitterstauchung sowohl der FeCo- als auch der HfN-Phase. Aufgrund des hoheren
magnetischen Schichtvolumens konnten die Winkelposition und Halbwertsbreite FWHM des
FeCo(110)- und HfN(200)-Reflexes am besten in Abhangigkeit vom magnetischen Volumen
Vmag bei einer Doppellagenanzahl von n=7 studiert werden, welche in Abbildung 6-2
schematisch dargestellt sind. Zuséatzlich sind als Vergleich die Werte fir den FeCo(110)-
Reflex der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizpAlsoN4o Decklage eingetragen.
Auch hier zeigt sich, dass beide Gitter nach der Konditionierung bei 600 °C gestaucht sind.
Die FeCo- und HfN-Gitterstauchungen bildet sich also unabhdngig von der
Doppellagenanzahl sowie der FesCossHf12N12 Einzellagendicke aus. Dementsprechend
weisen die FesCoasHf12N12 Lagen nach der Konditionierung bei 600 °C
Zugeigenspannungen auf, die insbesondere bei der Diskussion der auftretenden Beitrdge
zum Anisotropiefeld bertcksichtigt werden mussen.

Bei der hier beobachteten Gitterstauchung ist der FeCo- und HfN-Gitterparameter senkrecht
zur Schichtoberflache gegeniiber der jeweiligen theoretischen Erwartung verkleinert. Beim
Abklihlen der Schicht von 600 °C auf Raumtemperatur entstehen durch den héheren nach
Schichtanteilen  gemittelten  thermischen  Ausdehnungskoeffizient  der  Schicht
ar = 10,1 ppm K? gegentber dem des Si-Substrats mit ag=2,7 ppm K! [283]
Zugeigenspannungen, die die Stauchung des FeCo- und HfN-Gitters senkrecht zur
Schichtoberflache hervorrufen. Die beim Abkihlen auftretenden Zugeigenspannungen
beeinflussen auch das TiN-Gitter. Dieses ist fur die wie abgeschiedenen Viellagenschichten
senkrecht zur Schichtoberflache aufgeweitet und besitzt damit Druckspannungen, wie
bereits  diskutiert ~ wurde.  Wahrend der Wa&rmebehandlung  kdnnen  die
Druckeigenspannungen des TiN-Gitters je nach Temperatur teilweise bis vollstdndig
relaxieren. Findet temperaturbedingt nur eine teilweise Spannungsrelaxation statt, so ist der
TiN-Gitterparameter senkrecht zur Schichtoberflache auch wéahrend der Warmebehandlung
vergroRert. Die beim Abkihlen der Schicht auftretenden Zugspannungen filhren zu einer
Stauchung des TiN-Gitterparameters senkrecht zur Schichtoberflache. Insgesamt nimmt
somit das TiN-Gitter in dieser Richtung nach der Konditionierung bei 600 °C seine
Gleichgewichtsposition an, wie bereits experimentell festgestellt wurde.

Auch das FeCo- und HfN-Gitter der Viellagenschicht mit TizoAlzoNso Decklage ist nach der
Konditionierung bei 600 °C gestaucht, wobei der anhand der TEM-Beugungsbilder
experimentell bestimmte FeCo-Gitterparameter areco = 0,264 +0,002 nm deutlich geringer
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als der der vergleichbaren Viellagenschicht ohne TisAlsgNs Decklage mit
areco = 0,287 £ 0,002 nm ist. Somit scheint die TizAlsoNs Decklage nach der
Konditionierung bei 600 °C eine zusatzliche FeCo-Gitterverzerrung zu bewirken, was sich
auch auf die magnetischen Eigenschaften dieser Schicht auswirkt. Da das (Ti,Al)N-Gitter
stark gestaucht ist und Zugspannungen aufweist, Ubertragen diese mdglicherweise
Spannungen auf die FesCoaHfi2N1> Lage und bewirken so die zuséatzliche FeCo-
Gitterstauchung.

Weiterhin zeigt Abbildung 6-2, dass der FeCo-Korndurchmesser unabhangig von der
FesCosHf12N12  Einzellagendicke ist, wohingegen der HfN-Korndurchmesser mit
steigendem magnetischem Volumen zunimmt. Dieser Anstieg kann beispielsweise auf die
gleichzeitig zunehmende Einzellagendicke dreconin  zurlickgefihrt werden, die bei
inkoharenten Lagengrenzen eine obere Grenze fur den Korndurchmesser darstellt.
Insgesamt besitzen die FeCo-Kdrner einen grol3eren mittleren Durchmesser als die HfN-
Kdrner, sodass die FeCo-Kdrner von den nicht-magnetischen HfN-Kérnern umgeben sind.
Der FeCo-Korndurchmesser der Viellagenschicht mit TizAlzoN4o Decklage ist gegeniber
dem der Schichten ohne TisAlsoN4 Decklage leicht vergroert, wie ein Vergleich der
FeCo(110)-Halbwertsbreiten ergab. Diese Erkenntnis muss bei der Diskussion der
statischen magnetischen Eigenschaften mitberiicksichtigt werden, da sowohl die effektive
Anisotropie (K) als auch das Koerzitivfeld stark vom FeCo-Korndurchmesser abhéngen.

29FeCo(110)
[ e e FeCo(110)
-*g s | | - HfN(200)

\
-3 < — 1= 7, Viag/ Vies = 0,4
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Abbildung 6-2: Winkelposition und Halbwertsbreite FWHM des FeCo(110)- und HfN(200)-
Rontgenreflexes in Abhéngigkeit vom magnetischen Volumen Vmag. Zuséatzlich sind als Vergleich die
Werte fir den FeCo(110)-Reflex der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlzoNa4o
Decklage eingetragen.

6.1.2 Magnetische Eigenschaften

In Abbildung 6-3 sind schematisch die Abhangigkeiten der statischen magnetischen
Eigenschaften von der Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vnyag SOwie von
der Konditionierungstemperatur dargestellt. Als Vergleich sind die Werte der bei 600 °C
konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlsoN4o Decklage eingetragen.

Die Ergebnisse zur Variation des Viellagensaufbaus haben gezeigt, dass die
Sattigungspolarisation Js keine eindeutige Abhangigkeit von der Doppellagenanzahl n und
dem magnetischen Volumen Vmag besitzt. Dahingegen konnte teilweise eine Abhangigkeit
von der Konditionierungstemperatur festgestellt werden. Daher ist in Abbildung 6-3
exemplarisch fur die Viellagenschicht mit sieben Doppellagen und einem magnetischem
Volumenanteil von Vmag/Vgees = 0,4 der Einfluss der Konditionierungstemperatur auf Js
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gezeigt. Wie zu erkennen ist, steigt die Sattigungspolarisation mit zunehmender
Konditionierungstemperatur leicht an. Die Magnetisierung eines ferromagnetischen
Materials ist durch die Anzahl N, der magnetischen Momente pro Volumen V definiert. Die
wie abgeschiedenen Schichten weisen eine amorphe FeCo-Phase auf, wohingegen die bei
400 °C und bei 600 °C konditionierten Schichten eine polykristalline FeCo-Phase besitzen.
Daher ist es moglich, dass aufgrund von Kiristallisationsvorgéangen und Diffusion der Fe- und
Co-Atome hin zu ihrer Gleichgewichtsposition im FeCo-Gitter die effektive Anzahl an
magnetischen Momenten pro Volumen beziehungsweise die Kopplung zwischen den
Momenten erhoht wird, was in einer Erhdhung der Séattigungspolarisation mit steigender
Konditionierungstemperatur resultiert. Zum Vergleich ist die Sattigungspolarisation der bei
600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TisAlzoN4o Decklage zu sehen, die in guter
Ubereinstimmung mit der der Viellagenschicht ohne TisAloNs Decklage ist. Folglich
besitzen unterschiedliche Decklagen, wie erwartet, keinen Einfluss auf die
Sattigungspolarisation.

Die Koerzitivfeldstarke ist ein Mal3 fir die Ummagnetisierungsenergie eines Materials und
sollte flr ferromagnetische Schichten flr Hochfrequenzanwendungen mdglichst klein sein,
um Energieverluste zu minimieren. In Abschnitt 2.1.3 wurde dargelegt, dass das
Koerzitivfeld polykristalliner Materialien nach Herzer stark vom Korndurchmesser D abhangt
[18]. Der FeCo-Korndurchmesser wiederum steigt infolge von Kornwachstum mit héherer
Konditionierungstemperatur an. Infolgedessen besitzen bei 600 °C konditionierte Schichten
ein hdheres Koerzitivfeld als bei 400 °C konditionierte, wie in Abbildung 6-3 zu erkennen ist.
Dagegen besitzen die bei 400 °C konditionierten Schichten tendenziell ein kleineres
Koerzitivfeld als die wie abgeschiedenen Schichten, da durch die Warmebehandlung
Diffusionsvorgange induziert werden, die zu einer Umorientierung der Atome und zu einer
Erhéhung der Ordnung fuihren, welche die Ummagnetisierung des magnetischen Materials
erleichtern. Des Weiteren konnte experimentell festgestellt werden, dass sowohl die bei
400 °C als auch die bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten allesamt ein héheres
Koerzitivfeld als die Fes2CossHf12N12 Einlagenschicht nach der gleichen Konditionierung
aufweisen. Die Ausrichtung der Domanen im auf3eren Feld wird in den Viellagenschichten
durch Lagengrenzflachen behindert, welche als Pinningzentren wirken. Daher wird mehr
Energie zur Ummagnetisierung des magnetischen Materials benétigt, was zu einem hoheren
Koerzitivfeld fahrt. Das Koerzitivfeld weist deutliche Abhangigkeiten von der
Doppellagenanzahl n und dem magnetischen Volumen Vnag auf, wie aus Abbildung 6-3
ersichtlich wird. Die Viellagenschichten mit einer hohen Doppellagenanzahl n > 28 besitzen
nach der Konditionierung ein hdheres Koerzitivfeld als die Schichten mit n < 28. Diese
Beobachtung stutzt die Annahme, dass die Ausrichtung der magnetischen Doméanen durch
Grenzflachen behindert wird. Daher resultiert eine hohere Grenzflachenanzahl in einem
hoheren Koerzitivfeld. Im Gegensatz dazu ist die Anderung des Koerzitivfeldes fiir Schichten
mit einer niedrigen Doppellagenanzahl fur n < 28 gering und kann daher als unabhé&ngig
von der Anzahl der Doppellagen n angesehen werden. Dies entspricht einer Fez>C04sHf12N12
Einzellagendicke von dreconin = 15 nm. Trotzdem wird das Koerzitivfeld dieser Schichten
weiterhin von den Lagengrenzen beeinflusst, da poH: dieser Schichten Gber dem der
Einlagenschicht liegt. Eine Anndherung des Koerzitivfeldes der konditionierten
Viellagenschichten an das der Einlagenschicht erfolgt erst mit Erhéhung der Fez2Coa4Hf12N12
Einzellagendicke auf drecontn = 119 nm. Somit stellt diese Dicke eine untere Grenze dar, ab
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der das Koerzitivfeld nicht mehr von den Lagengrenzen der Viellagenschicht beeinflusst
wird. Dahingegen zeigt das Koerzitivfeld der wie abgeschiedenen Schichten ab
dreconin = 147 nm einen Anstieg mit steigender Fes»CosHf12N12 Einzellagendicke, welche
sich damit der Schichtdicke der Einlagenschicht annahert. Die unbehandelte
Einlagenschicht besitzt aufgrund von hohen kompressiven Schichteigenspannungen
Doménen senkrecht zur Schichtebene mit abwechselnder Orientierung der magnetischen
Momente, die auch als Streifendomanen bezeichnet werden und zu einer breiteren
Hysteresekurve mit einem hohen Koerzitivfeld fihren [299]. Dahingegen weisen wie
abgeschiedene Viellagenschichten mit kleinen Einzellagendicken im Vergleich zur
Schichtdicke der Einlagenschicht keine Streifendoméanen auf, da die Ausbildung der
Doménen senkrecht zur Schichtebene durch den Viellagenaufbau verhindert wird. Dieses
Verhalten wurde auch von Singh et al. an [FeTaC/Ta]./FeTaC Viellagenschichten im
Vergleich zu FeTaC Einlagenschichten beobachtet [300]. H6here Einzellagendicken drecotin
im Bereich der Schichtdicke der Einlagenschicht ermoglicht daher in Kombination mit
kompressiven Schichteigenspannungen die Ausbildung von Streifendoméanen. Somit steigt
das Koerzitivfeld der unbehandelten Schichten mit steigendem magnetischem
Volumenanteil aufgrund der Ausbildung von Streifendoménen an. Durch eine
Warmebehandlung werden die Eigenspannungen abgebaut, sodass weder die
konditionierte  Einlagenschicht noch die Viellagenschichten mit Fes32Cos4Hf12N12
Einzellagendicken von dreconin = 119 nm Streifendoménen besitzen. Das Koerzitivfeld der
bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizAlsoNse Decklage ist gegeniiber der
vergleichbaren Viellagenschicht mit n =7 und Vmag/Vges = 0,4 ohne TizAlzoN4 Decklage
erhdoht. Die Hysteresekurve dieser Schicht zeigte eine Stufe in der leichten
Polarisationsrichtung beim Ausrichten der Domanen entlang des auf3eren Magnetfeldes.
Dies bedeutet, dass die magnetischen Momente nicht einheitlich und homogen in Richtung
der leichten Magnetisierungsachse umklappen. Madglicherweise existieren Bereiche
unterschiedlicher Magnetisierungsrichtungen, die durch die erhéhten Spannungen und
Gitterverzerrungen der TisAlsoNse Decklage verursacht sein kénnten. Wie im vorigen
Abschnitt dargelegt wurde, ruft die TisoAlzoN4o Decklage nach der Konditionierung bei 600 °C
eine hohere FeCo-Gitterverzerrung hervor, welche fir die beobachtete Stufe und das
gegeniber der Schicht ohne Decklage erhdhte Koerzitivfeld verantwortlich sein kann. Des
Weiteren ist der FeCo-Korndurchmesser der Viellagenschicht mit TisoAlzoN4o Decklage im
Vergleich zu dem der Schicht ohne TizAlsoN4 Decklage vergroRert, was aufgrund der
Abhangigkeit der Koerzitivfeldstarke vom Korndurchmesser in einem gegeniber der
Viellagenschicht ohne TizpAlzoN4o Decklage erhéhtem Koerzitivfeld resultiert.

Fur eine homogene Prazession der magnetischen Momente im externen Hochfrequenzfeld
wird eine einachsige Vorzugsrichtung der magnetischen Momente in der Schichtebene
bendtigt. Diese uniaxiale Anisotropie wurde Uber die Konditionierung im Vakuum und im
Magnetfeld fur eine Stunde bei 400 °C beziehungsweise bei 600 °C thermisch induziert. Wie
allerdings aus Abbildung 6-3 hervorgeht, konnte nur fir Schichtsysteme mit einer
Doppellagenanzahl von n < 28 eine uniaxiale Anisotropie eingepragt werden, wohingegen
Schichten mit n > 28 keine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene besitzen. Somit
existiert eine Mindestlagendicke Fes32Co44Hf12N12 von dreconin = 15 Nm, ab der eine uniaxiale
Anisotropie in der Viellagenschicht induziert werden kann. Gleichzeitig wurde fur die
Schichtsysteme mit einer hohen Doppellagenanzahl mit n > 28 ein stark ansteigendes
Koerzitivfeld mit steigender Doppellagenanzahl n beobachtet. Ein hohes Koerzitivfeld kann
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auf die Ausbildung von Streifendomé&nen hindeuten. Streifendomanen werden durch hohe
kompressive Schichtspannungen hervorgerufen, die aufgrund der magnetoelastischen
Kopplung eine Anisotropie induzieren, welche zur Minimierung der magnetoelastischen
Energie senkrecht zur Schichtebene orientiert ist. Jedoch sind die Viellagenschichten nach
der Konditionierung bei 600 °C nahezu spannungsfrei, wie in Abbildung 5-22 gezeigt wurde.
Das Kristallgitter des Mischkristalls an den Lagengrenzflachen ist jedoch aufgeweitet und
besitzt damit kompressive Eigenspannungen in der Schichtebene. Diese Spannungen
Ubertragen sich auf die Fes;CosHf12N12 Lage und kdnnen gerade bei kleinen
Fes2CoasHf12N12  Einzellagendicken nicht relaxieren. Somit erzeugen diese lokalen
Spannungen Streifendomé&nen in Schichten mit einer hohen Doppellagenanzahl, was
geringen FesCosHf12N12  Einzellagendicken entspricht. Einhergehend damit ist das
Induzieren einer Anisotropie senkrecht zur Schichtebene, sodass Schichten mit n > 28 keine
uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene aufweisen. Dahingegen besitzen die
Schichtsysteme fiir n < 28 eine einachsige Vorzugsrichtung der magnetischen Momente in
der Schichtebene, wobei deren Abhangigkeit von der Doppellagenanzahl n vermutlich auch
von Schichtspannungen gepragt ist. Bei Erhohung des magnetischen Volumens Vmag durch
groRere FesxCoa4Hf12N12 Einzellagendicken nimmt der Einfluss der Eigenspannungen auf die
uniaxiale Anisotropie ab, da an den Lagengrenzflachen induzierte Spannungen uUber die
Lagendicke hinweg besser relaxieren konnen. Neben Schichtspannungen wird die uniaxiale
Anisotropie aufRerdem von der Konditionierungstemperatur beeinflusst. Durch hohere
Konditionierungstemperaturen kommt es zu einem verstarkten FeCo-Kornwachstum.
Aufgrund der Abhangigkeit des mittleren magnetokristallinen Anisotropiekoeffizienten (K;)
vom Korndurchmesser D nimmt der Beitrag der magnetokristallinen Anisotropie bei hoheren
Konditionierungstemperaturen zu und behindert das Einpragen einer einachsigen
magnetischen Vorzugsrichtung entlang des auleren magnetischen Feldes. Deswegen wird
die uniaxiale Anisotropie von einer magnetokristallinen Anisotropie tberlagert, welche durch
die Bildung einer polykristallinen FeCo-Phase wahrend der Warmebehandlung begiinstigt
wird. Zur Unterdriickung der effektiven magnetokristallinen Anisotropie wurde das
weichmagnetische Material FeCo mit der refraktdren Metall-Nitrid Verbindung HfN zum
ferromagnetischen Werkstoff Fe-Co-Hf-N kombiniert, wobei die HfN-Korngrenzen das
Wachstum der FeCo-Kdrner hemmen und als FeCo-Kornverfeinerer agieren [27]. Daher ist
es in dieser Arbeit gelungen, nach der Konditionierung bei 600 °C im Vergleich zu FeCo/TiN
Viellagenschichten mit einem maximalen Anisotropiefeld von poHy = 2,0 mT hohe uniaxiale
Anisotropiefelder von bis zu poHu,=6,0mT  einzuprdgen [296]. Auch die
Fes2Co44Hf12N12/TisiNag  Viellagenschicht mit  TizpAlsoNae  Decklage besitzt nach der
Konditionierung bei 600 °C ein hohes uniaxiales Anisotropiefeld, welches gegenlber der
vergleichbaren Viellagenschicht ohne TisAlsoNs Decklage leicht erhoht ist. Dies kann
beispielsweise durch die héhere FeCo-Gitterverzerrung dieser Schicht verursacht worden
sein.
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Abbildung 6-3: Schematische Abhéangigkeiten der statischen magnetischen Eigenschaften von der
Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag sowie von der Konditionierungstemperatur.
Als Vergleich sind die Werte der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlzoN40 Decklage
eingetragen.

Abbildung 6-4 zeigt schematisch die Abhéangigkeiten der dynamischen magnetischen
Eigenschaften von der Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag Sowie der
Konditionierungstemperatur. Als Vergleich sind die Werte der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht mit TizpAlsoN4o Decklage eingetragen. Fir eine homogene Prazession der
magnetischen Momente im aufReren Hochfrequenzfeld wird eine einachsige Vorzugsrichtung
der magnetischen Momente in der Schichtebene bendétigt, sodass Viellagenschichten mit
n > 28 kein Resonanzverhalten zeigen.

Es lasst sich feststellen, dass die Grenzfrequenz fy stark mit der Doppellagenanzahl n
variiert und bei Erh6hung des magnetischen Volumens Vmag Nahezu unverandert bleibt. Die
Resonanzfrequenz f; ist nach Gleichung (2.26) eine Funktion der Sattigungspolarisation Js
und des uniaxialen Anisotropiefeldes poH.. Deswegen kann die Abhangigkeit von fy mit
steigender Doppellagenanzahl beziehungsweise steigendem magnetischen Volumen sowie
von der Konditionierungstemperatur auf die jeweiligen in den VSM-Messungen
beobachteten Abhangigkeiten von Js und poHu zuriickgefihrt werden. Insgesamt weisen alle
konditionierten Viellagenschichten Grenzfrequenzen von Uber 2 GHz auf, welche damit
deutlich tUber denen der FeCo/TiN Viellagenschichten mit Grenzfrequenzen von maximal
fy = 1,42 GHz liegen [296]. Daher ist es trotz der Reduzierung der Sattigungspolarisation
infolge des zusatzlichen nicht-magnetischen Materials HfN gelungen, aufgrund des héheren
uniaxialen  Anisotropiefeldes hohere  Grenzfrequenzen in  FezC04sHf12N12/TisiNag
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Viellagenschichten als in FeCo/TiN Viellagenschichten zu erzielen. Auch die
Fes1Co44Hf12N13/TisiNag  Viellagenschicht mit  TizpAlsoNae Decklage besitzt nach der
Konditionierung bei 600 °C eine hohe Grenzfrequenz von fy;=2,1 GHz, die in guter
Ubereinstimmung mit der der vergleichbaren Viellagenschicht ohne TizAlzoN4o Decklage ist.

Auch die Anfangspermeabilitdt u4,r ist nach Gleichung (2.27) eine Funktion der
Sattigungspolarisation und des uniaxialen Anisotropiefeldes, wobei eine Steigung in Js oder
MoHu zu einer Zu- beziehungsweise Abnahme in uy, fuhren. Daher lasst sich die
Abhangigkeit von u,,r mit steigender Doppellagenanzahl n beziehungsweise steigendem
magnetischen Volumen Vmag Sowie von der Konditionierungstemperatur mit den jeweiligen in
den VSM-Messungen beobachteten Abhangigkeiten von Js und poHy erklaren. Eindeutige
Abhangigkeiten kénnen aufgrund der gegenlaufigen Einflisse der Sattigungspolarisation
und des uniaxialen Anisotropiefeldes jedoch nicht beobachtet werden. Insgesamt besitzen
alle Viellagenschichten nach der Konditionierung unabhangig von der Decklage hohe
Anfangspermeabilitaten von tber 200.

Die in Kapitel 5.1 prasentierten Ergebnisse haben gezeigt, dass der Dampfungsparameter
der Viellagenschichten ay; gegeniber dem der Einlagenschicht deutlich erhdht ist. Der
effektive Dampfungsparameter der Einlagenschicht a,r setzt sich aus intrinsischen und
extrinsischen Dampfungsmechanismen [22], [23] zusammen und wird fir eine Fe-Co-Hf-N
Einlagenschicht hauptsachlich durch die Streuung der magnetischen Momente an den nicht-
magnetischen HfN-Kérnern hervorgerufen [27]. Die Viellagenschichten hingegen besitzen
aufgrund der TisiN4g Lagen einen héheren Anteil an nicht-magnetischem Material, der zu
zusatzlichen Streuzentren und damit zu einem hoéheren Dampfungsparameter der
Viellagenschichten im Vergleich zu der Einlagenschicht fihrt. Zuséatzlich besitzen die Tis1Nag
Lagen nach Abschnitt 2.2 eine hohere elektrische Leitfahigkeit als die Fez»CossHf12N12
Lagen, sodass die generierten Wirbelstrome in den Viellagenschichten gréer als die von
rein ferromagnetischen Schichten sind und daher bei alleiniger Betrachtung des
magnetischen Volumens in einem zusatzlichen Beitrag zum Dampfungsparameter
resultieren. Um den Einfluss der TisiN4g Lagen auf die Dampfung abschatzen zu kdnnen,
wird der Dampfungsparameter der Viellagenschichten ay; = @rf + Agrenzriachen IN deN
effektiven Dampfungsparameter a,rr und in einen Dampfungsparameter ag,enzfischen, der
die durch die TisiN4g Lagen hervorgerufenen Dampfungsmechanismen enthalt, aufgespalten
[277]. Dabei entspricht a.r; dem Dampfungsparameter der Einlagenschicht, der fir die bei
400 °C konditionierte Schicht a.sr = 0,007 und far die bei 600 °C konditionierte Schicht
a.rr =0,0165 betragt und damit sehr gering ist. Der Anstieg des effektiven
Dampfungsparameters mit hdherer Konditionierungstemperatur wird durch den aufgrund
von Kornwachstum grofReren HfN-Korndurchmesser verursacht, der eine hohere Streuung
der magnetischen Momente an den nicht-magnetischen HfN-Kdrnern bedingt [27]. Die
Auswertung des Dampfungsparameters der Viellagenschichten ergibt, dass der durch die
TisiN49 Lagen hervorgerufene Beitrag @grenzfrischen Mit zunehmender Doppellagenanzahl n
ansteigt, da durch die steigende Anzahl an Grenzflachen auch die Anzahl an Streuzentren
zunimmt. FoOr die bei 600 °C konditionierte Schicht mit 7 Doppellagen betragt
AGrenzfiachen = 0,0205. Damit besitzen die Lagengrenzflachen einen betrachtlichen Einfluss
auf das Dampfungsverhalten der Viellagenschichten. Dahingegen zeigt ay; keine
Abhangigkeit von der Erhdhung des magnetischen Volumenanteils Vmag, Obwohl das
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Resonanzverhalten der Viellagenschichten ab einem kritischen Volumenanteil von
Vreconin/Vges = 0,61 durch Wirbelstromverluste geprégt ist. Die Wirbelstromverluste stellen
jedoch keine Dampfung im Sinne von Energiedissipation durch Streuung der magnetischen
Momente an nicht-magnetischen Einschlissen dar und werden daher bei der Auswertung
der Hochfrequenzpermeabilitdt nach [21] Uber die Schichtdicke t des magnetischen
Materials und Uber den spezifischen Widerstand p bertcksichtigt. Der durch TisiN4e Lagen
hervorgerufene  Dampfungsbeitrag betrdgt fir die bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten mit varilerendem magnetischen Volumenanteil etwa agrenzfiachen = 0,023
und stimmt gut mit dem der Viellagenschicht mit sieben Doppellagen iberein. Daher
besitzen die nicht-magnetischen Lagen einen gleichbleibenden Einfluss auf das
Dampfungsverhalten der Viellagenschichten bei Erhéhung der Fes>CoasHf12N1> Lagendicke.
Auch die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht mit TizpAlsoN4o Decklage besitzt einen
Dampfungsbeitrag von AGrenzfiichen = 0,023, sodass die Decklage den
Dampfungsparameter der Viellagenschicht nicht beeinflusst. Bei sehr hohen Dampfungen,
die nicht als klein gegen eins abgeschatzt werden kénnen, wird die Resonanzfrequenz f;
selbst eine Funktion der Dampfung und nimmt mit steigendem a,s; ab [26]. Daher wird vor
allem fir die bei 400 °C konditionierten Viellagenschichten eine sinkende Grenzfrequenz mit
steigender Doppellagenanzahl n beobachtet.
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Abbildung 6-4: Schematische Abhangigkeiten der dynamischen magnetischen Eigenschaften von der
Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag Sowie von der Konditionierungstemperatur.
Als Vergleich sind die Werte der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlzoN4o Decklage
eingetragen.
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6.1.3 Mechanische Eigenschaften

In Abbildung 6-5 sind schematisch die Abhéngigkeiten der mechanischen Eigenschaften von
der Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmay Sowie  der
Konditionierungstemperatur zu sehen. Zuséatzlich dienen die Werte der bei 600 °C
konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlsoN4o Decklage als Vergleich.

Bei der Kathodenzerstaubung kdnnen betrachtliche Schichteigenspannungen entstehen, da
aufgrund der vergleichsweise hohen Abscheideraten und der niedrigen Substrattemperatur
kinetische Prozesse dominieren und die Schichten abseits des thermodynamischen
Gleichgewichts aufwachsen. Der Beschuss der Schicht mit schichtbildenden Teilchen oder
lonen fihrt zu Gitterexpansionen, durch die Druckeigenspannungen in der Schicht
entstehen. Wie aus Abbildung 6-5 zu erkennen ist, besitzen die wie abgeschiedenen
Viellagenschichten  aufgrund des  Herstellungsprozesses allesamt  kompressive
Eigenspannungen. Auch die TiN-Gitteraufweitung aufgrund von Fremdatomeinbau tragt zur
Erzeugung von kompressiven Schichteigenspannungen bei. Da die kompressiven
Eigenspannungen der wie abgeschiedenen Viellagenschichten hoher als die der jeweiligen
Einlagenschichten sind, werden diese darliiber hinaus vom Viellagenaufbau der Schichten
beeinflusst. So lie3 sich eine lineare Abnahme der kompressiven Eigenspannungen der
unbehandelten Schichten mit steigender Doppellagenanzahl n feststellen. Allerdings wurde
fur die Schichtsysteme mit steigender Doppellagenanzahl auch eine starke Zunahme der
TiN-Gitteraufweitung aufgrund des Fremdatomeinbaus und der Bildung der kfz-
(Fe,Co,Hf, Ti)N Mischkristalllagen beobachtet, wonach hohe kompressive Eigenspannungen
zu erwarten waren. Insbesondere die Viellagenschichten mit der hochsten Anzahl an
Doppellagen n = 399 besitzt durch die Stabilisierung des kfz-(Fe,Co,Hf, Ti)N Mischkristalls
eine hohe TiN-Gitterdeformation. Vor diesem Hintergrund erscheint es unwahrscheinlich,
dass die kompressiven Eigenspannungen mit zunehmender Anzahl an Doppellagen
abnehmen. Stattdessen sind die Eigenspannungen dieser Schichten vermutlich so grof3,
dass sich feine Rissnetzwerke gebildet haben, wodurch Spannungen abgebaut werden
konnten. Typischerweise werden bei Druckspannungen Risse zugedriickt, sodass die
Rissentstehung behindert wird.  Zugspannungen hingegen beglnstigen eine
Rissentstehung. Dies stellt allerdings nur eine Vermutung dar, da mittels optischer
Mikroskopie und Rauheitsmessungen keine Risse an der Oberflache der Schichten
nachgewiesen werden konnten. Im Gegensatz dazu erscheint die Abnahme der
kompressiven Eigenspannungen mit steigendem magnetischem Volumen Vmag
beziehungsweise steigender FesCo44Hf12N1> Lagendicke plausibel, weil die intrinsischen
Eigenspannungen der Lagen dickenabhangig sind [301], [302]. So kdnnen beispielsweise
an den Lagengrenzen induzierte Spannungsfelder bei héheren Lagendicken leichter
relaxieren. Durch eine Warmenachbehandlung kénnen Defekte ausheilen und Spannungen
relaxieren, wodurch Eigenspannungen abgebaut werden. Aufgrund des gréRReren
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Schicht (nach Schichtanteilen gemittelt:
ar = 10,1 ppm K1) im Vergleich zu dem des Si-Substrats (ag = 2,7 ppm K [283]) werden
beim Abkihlen thermische Zugeigenspannungen in der Schicht induziert. Diese liegen nach
Gleichung (5.21) etwa bei 700 MPa. Daher besitzen die Viellagenschichten nach der
Konditionierung bei 600 °C weitestgehend tensile Eigenspannungen. Auch nach der
Konditionierung zeigen die nunmehr tensilen Schichteigenspannungen eine zunehmende
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Tendenz mit steigender Doppellagenanzahl n, wohingegen die zuvor bei den wie
abgeschiedenen Schichten beobachtete Abh&ngigkeit vom magnetischen Volumen Vmag
verschwindet. Somit relaxieren die durch das abnehmende magnetische Volumen
hervorgerufenen Eigenspannungen wahrend der Warmebehandlung vollstandig, sodass die
Eigenspannungen nach der Konditionierung nur durch den unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Substrat hervorgerufen werden und
unabhangig von der FesCossHf12N12 Lagendicke sind. Dahingegen werden die
Eigenspannungen der Schichtsysteme mit hoher Doppellagenanzahl nach der
Konditionierung aufgrund der geringen Einzellagendicken weiterhin vom deformierten TiN-
Gitter und an den Lagengrenzen induzierten Spannungen beeinflusst. Die
Eigenspannungen der wie abgeschiedenen als auch der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht mit TizAlsoNso Decklage sind in guter Ubereinstimmung mit denen der
vergleichbaren Viellagenschicht ohne TisAlsoN4o Decklage. Da die Dicke der Decklage im
Vergleich zur Gesamtschichtdicke gering ist, ist auch der Einfluss der durch die Substitution
der Ti-Atome durch die kleineren Al-Atome hervorgerufene Stauchung des TiN-Gitters auf
die Eigenspannungen der Viellagenschicht gering.

Die Harte eines Festkorpers ist der mechanische Widerstand, den der Werkstoff dem
mechanischen Eindringen eines héarteren Prifkorpers entgegensetzt und ist keine rein
intrinsische Eigenschaft, sondern hangt von vielen EinflussgroRen, wie beispielsweise der
Versetzungsdichte, der KorngroBe und der Textur, ab. Aufgrund der Rauheit der
Schichtoberflache entstehen Messungenauigkeiten, sodass bei den geringen Eindringtiefen
der Nanoindentierung absolute Aussagen bezuglich der Hartewerte nur bedingt mdglich
sind. Jedoch lasst sich der qualitative Harteverlauf der gemittelten Werte in Abhangigkeit
von der Doppellagenanzahl n und dem magnetischen Volumen Vma Sowie der
Warmenachbehandlung diskutieren. So offenbart der Verlauf der Harte einen linearen
Anstieg mit zunehmender Doppellagenanzahl n, wobei die Hartewerte der unbehandelten
Viellagenschichten unterhalb der Erwartung nach der linearen Mischungsregel liegen.
Allerdings werden bei der linearen Mischungsregel Grenzflacheneffekte nicht beriicksichtigt.
Eine hohe Anzahl an Grenzflachen beginstigt somit eine hohe Harte, da die Bewegung von
Versetzungen durch die kfz TiN-Lage an der Grenzflache zur amorphen Fez»CoaaHf12N12
Lage behindert wird. Des Weiteren nimmt der Anteil des kfz (Fe,Co,Hf,Ti)N-Mischkristalls
und damit die TiN-Gitterverzerrung am Gesamtvolumen mit steigender Doppellagenanzahl
zu, wodurch die Bewegung von Versetzungen zusatzlich erschwert wird. Das Schichtsystem
mit der héchsten Anzahl an Doppellagen weist die htchste Harte auf, da hier der Beitrag der
Mischkristallverfestigung aufgrund der Stabilisierung der (Fe,Co,Hf, Ti)N-Mischkristalllagen
am hdchsten ist. Insgesamt wird die Héarte der wie abgeschiedenen Viellagenschichten von
der Anzahl der Grenzflachen und von der TiN-Gitterverzerrung positiv beeinflusst. Der
Harteverlauf der unbehandelten Viellagenschichten zeigt eine leicht abnehmende Tendenz
mit zunehmendem magnetischem Volumen. Aufgrund der steigenden Fes2Co44Hf12N12
Lagendicke nimmt auch der Einfluss des gegenuber den TiN Lagen weicheren
magnetischen Werkstoffs bei Erhohung der Eindringtiefe des Prifkorpers zu. Dennoch
liegen die Absolut-Hartewerte flr Vmag/Vges = 0,46 Uber denen der theoretischen Erwartung
nach der linearen Mischungsregel. Demnach ist der Einfluss der harten TisoNso Decklage auf
die Harte so groR3, dass der steigende Anteil der weicheren FesCossHf12N12 Lage einen
geringeren Einfluss als erwartet auf die Harte besitzt. Durch die Konditionierung bei 600 °C
konnte die Harte fiur alle Schichtsysteme gesteigert werden. Wahrend der
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Warmebehandlung finden Kristallisationsvorgange statt und es wird das thermodynamische
Gleichgewicht angendhert, in dem die Bindung zwischen Atomen am groten ist. Dies
resultierte in dem beobachteten Harteanstieg. Nach der Konditionierung ist die Harte
unabhangig vom magnetischen Volumen, wohingegen sie weiterhin einen linearen Anstieg
mit steigender Doppellagenanzahl aufweist. Diese Abhangigkeit lasst sich auf die TiN-
Gitterdeformation zurtickfihren, die auch nach der Konditionierung fur Schichtsysteme mit
hoher Doppellagenanzahl vorhanden ist.

Die metastabile Tii-xAlN-Phase bildet einen kfz (Ti,Al)N-Substitutionsmischkristall, dessen
Gitterparameter gegenuber dem des TiN-Gitter verkleinert ist. Aufgrund der
Mischkristallverfestigung wird daher fur (TiosAlos)N mit H =30 GPa [80], [81] eine hohere
Harte gegenuiber dem Materialsystem TiN erwartet. Die wie abgeschiedene TizpAlzoNao
Einlagenschicht besitzt nach Tabelle 5-6 eine Harte von H=24,0+1,0GPa, welche
aufgrund des Stickstoffdefizits kleiner als der Literaturwert ist, aber im Vergleich zur TisiNag
Einlagenschicht mit H = 18,5 + 1,4 GPa deutlich erhéht ist. Dahingegen zeigt sowohl die wie
abgeschiedene als auch die bei 600 °C konditionierte Viellagenschicht mit TizoAlzoNa4o
Decklage eine vergleichbare Harte wie die Viellagenschicht ohne TiszAlsoN4e Decklage,
sodass die Harte der Viellagenschichten von der Decklage unbeeinflusst bleibt.
Offensichtlich besitzen die Mischkristallverfestigung und die hohen kompressiven
Eigenspannungen, die zu der hohen Harte der TizAlsoN4o Einlagenschicht fihrten, keinen
nennenswerten Einfluss auf die Harte der Viellagenschicht, obwohl mittels TEM-
Beugungsbildern auch fir die TisAlsoNs Decklage die Bildung eines (Ti,Al)N-
Substitutionsmischkristalls nachgewiesen wurde. Um einen Vergleich der beiden Decklagen
hinsichtlich der Harte zu ermdglichen, wurde bei gleicher Lagendicke die gleiche
Eindringtiefe des Priufkérpers gewahlt. Da die Viellagenschicht mit TizAlsoN4o Decklage
dieselben Eigenspannungen wie die vergleichbare Viellagenschicht ohne TispAlsoNao
Decklage aufweist, war keine Steigerung in der Harte zu erwarten. Somit ist die geringe
Dicke und der geringe Volumenanteil der TizAlsoN4 Decklage ein Grund daflr, dass die
Harte der Viellagenschichten durch die Verwendung einer TizAlzoN4o Decklage nicht erhoht
werden konnte. Die Rontgendiffraktogramme und TEM-Beugungsbilder zeigten, dass die
TizoAl30N4o Einlagenschicht eine (111)-Textur aufweist, wohingegen die TizAlzoN4o Decklage
der Viellagenschicht eine (200)-Vorzugsorientierung besitzt. Aus der Literatur ist bekannt,
dass dinne Metallnitrid-Schichten zur Minimierung der Oberflachenenergie eine (200)-
Textur ausbilden [303]. Weiterhin wurde in der Literatur der Zusammenhang zwischen Harte
und Textur eingehend untersucht [303]-[305]. So wurde berichtet, dass TiN Schichten mit
einer (111)-Textur die héchste Harte im Vergleich zu anderen Vorzugsrichtungen besitzen
[306], [307]. Da die TispAlsoN4o Decklage einen (Ti,Al)N-Substitutionsmischkristall in der kfz
TiN-Gitterstruktur bildet, lassen sich die Uberlegungen zur Abhangigkeit der Harte von der
Textur auf dieses Materialsystem Ubertragen. Folglich besitzt die TizAlsoN4e Decklage
mdglicherweise aufgrund ihrer (200)-Texturierung eine geringere Harte als die TizpAlzoNao
Einlagenschicht mit (111)-Textur, sodass die Harte der Viellagenschicht mit TisAlsoNao
Decklage gegenuber der ohne TizoAlsoN4o Decklage nicht gesteigert werden konnte.

Im Gegensatz zur Harte handelt es sich bei dem Elastizititsmodul um eine intrinsische
Grolie. Allerdings ist die Querkontraktionszahl der in dieser Arbeit verwendeten Materialien
unbekannt, da die TisiNse-Lagen Dbeispielsweise eine (200)-Textur aufweisen.
Typischerweise liegt die Querkontraktionszahl v bei Metallen im Bereich von 0,25 bis 0,35.
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Daher wurde fur diese Arbeit anstelle des Elastizitatsmoduls der reduzierte Elastizitatsmodul
ermittelt. Der in Abbildung 6-5 schematisch dargestellte Verlauf des reduzierten E-Moduls
zeigt eine leicht steigende Tendenz mit zunehmender Doppellagenanzahl n, wohingegen
keine Abhé&ngigkeit vom magnetischen Volumen Vnyg festzustellen ist. Wie bereits diskutiert
wurde, nimmt die TiN-Gitterverzerrung mit steigender Doppellagenanzahl zu. Aus diesem
Grund wird ein steigender reduzierter E-Modul sowohl fiir die wie abgeschiedenen als auch
fur die bei 600 °C konditionierten Schichtsysteme beobachtet. Dahingegen andert sich die
Mikrostruktur der Viellagenschichten bei Erhdhung der Fes>CossHf12N1> Lagendicke nicht,
sodass auch keine Anderung des reduzierten E-Moduls zu erwarten ist. Nach der
Konditionierung steigt der reduzierte Elastizitatsmodul aller Schichtsysteme an. Da E; von
der Kopplung zwischen benachbarten Atomen abhangt, ist der Anstieg nach der
Konditionierung auf die verstarkten Atombindungen und auf die Kristallisation der zuvor
amorphen FeCo- und HfN-Phase und der damit verbundenen Ausbildung einer Gitterstruktur
zurickzufiihren. Fir die metastabile TipsAlosN Phase wird ein hoher E-Modul von
E = 650 GPa erwartet [82]. Durch die Substitution der Ti-Atome durch die kleineren Al-
Atome ist das Gitter des (Ti,Al)N-Mischkristalls gegentber dem TiN-Gitter gestaucht und
damit die Gitterabstande verkleinert. Dies fuhrt zu einer starkeren Kopplung benachbarter
Atome und damit zu einem hoheren reduzierten E-Modul der TizAlzoN4o Einlagenschicht
gegeniber der Tis1Nag Schicht, wie Tabelle 5-7 zeigt. Dieser Mechanismus findet auch in der
Viellagenschicht mit TisoAlzoNso Decklage statt, sodass auch hier der reduzierte E-Modul
gegenuber der Viellagenschicht ohne TizAlzoN4o Decklage gesteigert wurde.
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Abbildung 6-5: Schematische Abhéangigkeiten der mechanischen Eigenschaften von der
Doppellagenanzahl n, dem magnetischen Volumen Vmag Sowie von der Konditionierungstemperatur.
Zusatzlich sind als Vergleich die Werte der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht mit TizoAlsoN4o
Decklage, und die nach der linearen Mischungsregel berechneten Werte eingetragen.

6.1.4 Erkenntnisse zur Herstellung von multifunktionalen
Viellagenschichten fir die Hochfrequenz-Sensorik

Aus der Diskussion der Zusammenhdnge zwischen den erzielten strukturellen,
magnetischen und mechanischen Schichteigenschaften von FesC044Hf12N12/Tis1Nag
Viellagenschichtsystemen werden nachfolgend materialwissenschaftliche Erkenntnisse zur
Herstellung von  Viellagenfunktionsschichten  mit  kombinierten  Schutz- und
Sensoreigenschaften fur die Hochfrequenz-Sensorik abgeleitet.

Im Hinblick auf mogliche Hochfrequenzsensoranwendungen basierend auf der Auswertung
der ferromagnetischen Permeabilitat sollte die Viellagensensorschicht ein ausgepragtes
Resonanzverhalten mit einer Resonanzfrequenz im GHz-Bereich, einer hohen
Anfangspermeabilitdt und einer moglichst geringen Dadmpfung zeigen, um ein Maximum an
Sensorsensitivitat zu erzielen. Dazu ist eine hohe Sattigungspolarisation, eine hohe
uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene sowie weichmagnetisches Verhalten erforderlich.
Zusatzlich sollte die Viellagenschicht als potentielle Schutzschicht dienen, woflr eine hohe
Harte und geringe Eigenspannungen bendgtigt werden.

Zwar nahm die Harte der Viellagenschichten linear mit steigender Doppellagenanzahl n
aufgrund der Deformation des TiN-Gitters durch Fremdatomeinbau und der angenommenen
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Bildung von kfz-(Fe,Co,Hf, Ti)N Mischkristalllagen zu. Gleichzeitig entstanden in Schichten
mit hoher Doppellagenanzahl jedoch hohe Spannungen an den Lagengrenzflachen, die
wegen der geringen FesxCossHf12N12 Einzellagendicken nicht relaxierten. Als Folge dessen
erzeugten diese lokalen Spannungen Streifendomanen und eine magnetische Anisotropie
senkrecht zur Schichtebene, sodass es fir Schichten mit einer Anzahl an Doppellagen von
n> 28 nicht moglich war, thermisch eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene
einzupragen. Daher ist zur Reduzierung der Spannungen an den Lagengrenzflachen und
somit zur Unterdriickung der Streifendoménen eine Fes2CossHf12N12 Mindestlagendicke von
dreconin = 15 Nm  notig, damit eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene induziert
werden kann. Neben einer hohen uniaxialen Anisotropie wiesen Viellagenschichten ab einer
Doppellagenanzahl von n <28 weichmagnetisches Verhalten und eine hohe
Sattigungspolarisation auf, was in Grenzfrequenzen von Uber 2GHz und
Anfangspermeabilitaten Uber 200 resultierte. Demzufolge eignen sich diese Schichtsysteme
fur mogliche Hochfrequenzanwendungen. Des Weiteren wiesen diese Schichten nach der
Konditionierung bei 600 °C Harten im Bereich der TisiN4g Einlagenschicht und sehr geringe
Eigenspannungen auf. Damit ist es gelungen, geeignete mechanische und magnetische
Eigenschaften in Viellagenschichten fir n <28 zu kombinieren. Insbesondere die
Viellagenschicht mit 7 Doppellagen besitzt nach der Konditionierung bei 600 °C die
geringsten Schichteigenspannungen sowie eine ausgepragte Resonanzkurve mit der
geringsten Dampfung und der hdchsten Anfangspermeabilitdit. Bei Erhdhung des
magnetischen Volumens durch eine Erhéhung der FesCossHf12N12 Einzellagendicke bei
gleichbleibender TisiNsg Lagendicke lieBen sich die erzielten magnetischen
Hochfrequenzeigenschaften bis zu einem magnetischen Volumenverhéltnis bis
Vmag/Vges = 0,51 beibehalten. Ab einem Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,61 wurde das
ferromagnetische Resonanzverhalten allerdings aufgrund der hohen magnetischen
Einzellagendicke von dreconin = 119 nm durch Wirbelstromverluste beeintrachtigt. Daneben
ist es trotz der steigenden FesCoasHf12N12 Einzellagendicke gelungen, nach der
Konditionierung bei 600 °C niedrige Schichteigenspannungen und hohe Hérten im Bereich
der TisoNso Einlagenschicht oder hoher zu erzielen. Insgesamt konnten somit in
Viellagenschichten mit  Vmag/Vges < 0,51 geeignete mechanische und magnetische
Eigenschaften vereint werden. Die Fe31Co044Hf12N13/TisiN4g Viellagenschicht mit sieben
Doppellagen und einem magnetischen Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,4 mit TizoAlzoNao
Decklage zeigte vergleichbare magnetische und mechanische Eigenschaften wie die
entsprechende FesCo044Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht und ist daher auch fir mdgliche
Hochfrequenzanwendungen geeignet. Allerdings ist es trotz der Ausbildung einer
metastabilen Ti1xAlxN-Phase mit kubisch-flachenzentriertem (Ti,Al)N-
Substitutionsmischkristall aufgrund der (200)-Texturierung nicht gelungen, die hohe Harte
und den hohen reduzierten E-Modul der TisoAlsoN4o Einlagenschicht in den Viellagenverbund
zu Ubertragen.

6.2 Sensor- und Schutzeigenschaften unter Belastung
Im folgenden Abschnitt werden zur Beurteilung der Sensorfunktionalitét und des

Schichtzustands der Einfluss von mechanisch induzierten Schichtspannungen, der
Erhdhung der Schichttemperatur und des Materialabtrags mittels Plasmaétzens auf die
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magnetischen und mechanischen Eigenschaften sowie auf die Mikrostruktur der
Fes2Co44Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht mit n =7 Doppellagen und einem magnetischem
Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,4 erortert. Darliber hinaus wird ein Vergleich zwischen den
beiden Decklagen TisiNag und TisoAlsoNa4o hinsichtlich des Oxidationsverhaltens gezogen.

6.2.1 Magnetische Eigenschaften

In diesem Abschnitt werden die Zusammenhédnge zwischen mechanisch induzierten
Schichtspannungen, der Schichttemperatur sowie des Materialabtrags und den statischen
und dynamischen magnetischen Eigenschaften diskutiert. Des Weiteren werden die
Auswirkungen der Warmebehandlung bei 600 °C unter Luft flr verschiedene Zeiten auf die
magnetischen Schichteigenschaften betrachtet.

Abbildung 6-6 verdeutlicht schematisch die Abhangigkeiten der Sattigungspolarisation Js
und des uniaxialen Anisotropiefeldes poHu von der Erhdhung der Schichttemperatur T und
der Reduzierung der Gesamtdicke der magnetischen Lagen tn. Der Verlauf der
temperaturabhangigen Sattigungspolarisation wird qualitativ durch die Molekularfeldtheorie
beschrieben. Die spontane Magnetisierung eines Ferromagneten verschwindet bei der
Curie-Temperatur T.. Da die beobachteten Anderungen in Js im Temperaturbereich von
25°C bis 500°C gering sind, liegt die Curie-Temperatur des Materialsystems
Fe3>,Co44Hf12N12 weit oberhalb von 500 °C und vermutlich in der Nahe der von FesoCoso mit
T. =983 °C [42]. Nach der temperaturabhangigen VSM-Messung unter Luft angefertigte
AES-Tiefenprofile der bei 600 °C konditionierten Schicht zeigten eine teilweise Oxidation der
obersten TiN Lage. Weiterhin ist aus der thermogravimetrischen Analyse bekannt, dass eine
nennenswerte Oxidation der Schichten erst bei 600 °C unter Atmosphére einsetzt. Somit
blieb das ferromagnetische Verhalten der Schichten bis zu einer Schichttemperatur von
500 °C unter Luft erhalten. Ein qualitativer Vergleich zwischen der temperaturabhangigen
Sattigungspolarisation der bei 400 °C und der bei 600 °C konditionierten Viellagenschicht
zeigt eine geringfligig starkere Temperaturabhangigkeit in Js flr die bei 400 °C konditionierte
Schicht. Grundsatzlich ist die Sattigungspolarisation eine intrinsische Eigenschaft und bei
ferromagnetischen Materialien mit gleicher Materialzusammensetzung identisch. Hier
besitzen die temperaturabhéngigen Kristallisations- und Ordnungsvorgange der
magnetischen FeCo-Phase aufgrund von Diffusion einen Einfluss auf die Abweichung der
temperaturabhangigen Sattigungspolarisation der bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten
Schicht. Auch das uniaxiale Anisotropiefeld der bei 400 °C konditionierten Schicht zeigt eine
starkere Temperaturabhangigkeit als das der bei 600 °C konditionierten Schicht. Durch die
Warmebehandlung im Magnetofen werden die magnetischen Momente entlang des aulReren
statischen Magnetfeldes ausgerichtet. Bei einer Abkihlung im Magnetfeld wird die
Beweglichkeit der Atome wieder herabgesetzt, sodass die vorhandene Atomkonfiguration
.eingefroren” und ein metastabiler Zustand gebildet wird. Daher ist die thermische Stabilitat
dieser Diffusionsanisotropie im Hinblick auf das ferromagnetische Resonanzverhalten von
grof3er Wichtigkeit. Wie in Abschnitt 5.2.2.1 gezeigt wurde, stellt die in den Hysteresekurven
beobachtete Abnahme in poH, der bei 400 °C konditionierten Schicht mit steigender
Temperatur eine aufgrund von mechanischen und thermischen Spannungen induzierte
Rotation aus ihrer Vorzugsrichtung dar, die jedoch nach einiger Zeit bei 500 °C wieder
relaxiert und die urspringliche Orientierung bei Raumtemperatur annimmt. Dahingegen
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verandert sich die Richtung des uniaxialen Anisotropiefeldes der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht nicht und lediglich die Starke des Anisotropiefeldes nimmt geringfligig mit
steigender Temperatur ab. Folglich wird durch die héhere Konditionierungstemperatur die
Vorzugsrichtung der magnetischen Momente stéarker stabilisiert. Die Diffusionsvorgénge und
Umgruppierungen der Atome entlang der Magnetfeldlinien flhren aufgrund der hdheren
Konditionierungstemperatur zu einer grof3eren thermischen Stabilitat der magnetischen
Vorzugsrichtung.

Die Abhangigkeit des auf das Ausgangsvolumen normierten Sattigungssignals Jsg von der
Reduzierung der Gesamtdicke der magnetischen Lagen tn, durch Plasmaéatzen wird durch
Gleichung (5.22) beschrieben und stellt, wie bereits in Abschnitt 5.2.3.1 erlautert, keine
Schichteigenschaft sondern lediglich eine Abhéngigkeit des Messsignals vom magnetischen
Schichtvolumen dar. Auch die uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene ist unabhangig von
der Schichtdicke. Dennoch werden Anderungen in poH, mit abnehmender Gesamtdicke der
magnetischen Lagen beobachtet. In magnetostriktiven Materialien rufen externe
Spannungen eine zusatzliche magnetoelastische Anisotropie hervor, die die uniaxiale
Anisotropie je nach Vorzeichen der au3eren Spannungen verstarkt oder abschwacht, wie im
folgenden Abschnitt gezeigt wird. Somit wirkt sich auch eine Anderung der
Schichteigenspannungen lber die Erzeugung einer magnetoelastischen Anisotropie auf die
uniaxiale Anisotropie aus, wobei eine Zu- beziehungsweise Abnahme der isotropen tensilen
Schichteigenspannungen eine Verstarkung beziehungsweise Schwachung des uniaxialen
Anisotropiefeldes bewirkt. Nach Abbildung 5-67 nehmen die  tensilen
Schichteigenspannungen nach dem Atzen bei geringen Materialabtragen zunéchst zu,
erreichen ein Maximum, nehmen bei weiterem Abtrag wieder ab und bleiben schlie3lich fur
hohere Abtrdge nahezu unverandert. Das uniaxiale Anisotropiefeld zeigt verglichen damit
denselben Verlauf. Daher kann der Verlauf der uniaxialen Anisotropie bei Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen auf die Abhangigkeit der Schichteigenspannungen
nach dem Atzen vom Materialabtrag zuriickgefiihrt werden.

'Js L T JS:R R e — 1h bei 400°C
““““““ N —------ 1h bei 600°C
T Abnahme
“DHU ”DHU
T Abnahme t

Abbildung 6-6: Schematische Darstellung der Abhangigkeiten der statischen magnetischen
Eigenschaften von der Erhéhung der Schichttemperatur T und der Reduzierung der Gesamtdicke der
magnetischen Lagen tm. Jsr bezeichnet das auf das Ausgangsvolumen normierte Sattigungssignal.
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Die schematischen Abhangigkeiten der Grenzfrequenz fy von mechanisch induzierten
Schichtspannungen a,, der Erhéhung der Schichttemperatur T sowie der Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen tn sind in Abbildung 6-7 zu sehen. Dabei wird
deutlich, dass die verschiedenen Einflusse unterschiedliche Auswirkungen auf die
Grenzfrequenz besitzen. Durch mechanisch induzierte Schichtspannungen lasst sich fy je
nach Vorzeichen von o in einem grof3en Bereich zu h6heren oder niedrigeren Frequenzen
verschieben. Diese Beobachtungen stimmen gut mit Untersuchungen des
Hochfrequenzverhaltens von FeCo/CoB Viellagenschichten Uberein, die von Ludwig et al.
und Frommberger et al. publiziert wurden [215], [232], [308]. Dahingegen nimmt fy bei einer
Temperaturerhohung ab und die temperaturabhéangige Grenzfrequenz wird durch eine
Superposition aus temperaturabhangigem ferromagnetischem Verhalten und thermisch
induzierten Schichtspannungen beschrieben, wie in Abschnitt 5.2.2.3 gezeigt wurde. Auch
Phuoc et al. beobachteten an Fe-Co-Hf-Dinnschichten mit uniaxialer Anisotropie in der
Schichtebene eine Abnahme in f; mit steigender Temperatur, die sie mit der
temperaturabhangigen Sattigungspolarisation und einem temperaturabhangigen uniaxialen
Anisotropiefeld begrindeten [193]. Im Gegensatz dazu ist die gemessene Grenzfrequenz
unabhangig vom Schichtvolumen. Dennoch lassen sich Uber die Intensitatsabnahme des
Imaginar- und Realteils der Permeabilitat in Bezug auf ein Referenzvolumen Rickschlisse
auf die Reduzierung des magnetischen Schichtvolumens beim Plasmaatzen ziehen.

fol.. Ty fy
fg'o = '..-"v., _“—'—""'-ﬁ..'.-_.:l“_. -
0 o, T Abnahme ¢,
......................... 1h bei 400°C
________ 1h bei 600°C

Abbildung 6-7: Schematische Darstellung der Abhéngigkeiten der Grenzfrequenz f; von mechanisch
induzierten Schichtspannungen o, der Erhéhung der Schichttemperatur T sowie der Reduzierung der
Gesamtdicke der magnetischen Lagen tm.

In Abschnitt 5.2.1.3 wurde zur Verifizierung der spannungsabhéngigen Grenzfrequenz ein
effektives biaxiales Anisotropiefeld ﬁu,eff eingefuihrt, welches sich aus der Addition des
thermisch induzierten uniaxialen Anisotropiefeldes H, und dem durch mechanische

Spannungen hervorgerufenen magnetoelastischen Anisotropiefeld ﬁme ergibt. Die
Vorzugsrichtung der magnetischen Momente wird durch das Minimum der gesamten

Energiedichte fges = fu + fme definiert und nunmehr nicht von ﬁu sondern von der Richtung
von ﬁu,eff vorgegeben. Dabei bestimmt der Winkel 8 zwischen dem Magnetisierungsvektor
M und der Richtung der Spannung @, das Energieminimum der magnetoelastischen
Energiedichte f,,, = —3/2 - A,0,cos%6. Fir ferromagnetische Materialien mit einer positiven
Sattigungsmagnetostriktionskonstanten 1,, wie beispielsweise FeCo, folgt aus dem
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magnetoelastischen Energieminimum 6 = 90° fur g, < 0 und 6 = 0° im Falle von ag; > 0.
Daher beeinflusst die Richtung der mechanisch induzierten Schichtspannung die
Orientierung der magnetischen Momente. Abbildung 6-8 gibt eine Ubersicht Uber den
Einfluss von o, auf die Magnetisierungsrichtung, die Richtung des effektiven biaxialen
Anisotropiefeldes ﬁu_eff sowie auf die Grenzfrequenz. Fir kompressive Spannungen wird
das Energieminimum erreicht, wenn der Magnetisierungsvektor senkrecht auf der

Spannungsrichtung steht. Damit ist M parallel zu ﬁu orientiert, sodass diese
Vorzugsrichtung durch die externe mechanische Spannung stabilisiert wird. Betrachtet man
die Komponenten von ﬁu,eff in Xx- und y-Richtung, so wird Hyc¢r, = Hy, — 34,05/]; wegen
o, < 0 fur steigende kompressive Spannungen in y-Richtung starker ansteigen als
Hyerrx = 34s0s/]s in Richtung -x. Damit nimmt der Betrag von I:I’u,eff und folglich die
Grenzfrequenz mit steigenden kompressiven Spannungen zu. Fir tensile Spannungen
hingegen wird das Energieminimum erreicht, wenn der Magnetisierungsvektor parallel zur
Spannungsrichtung in x-Richtung orientiert ist. Daher findet eine Rotation der magnetischen
Momente aus ihrer urspringlichen Vorzugsrichtung statt. Auferdem nimmt die
x-Komponente des Anisotropiefeldes ﬁu,eff fur o, > 0 zu, wohingegen die y-Komponente
abnimmt. Als Folge dessen rotiert das effektive Anisotropiefeld aus der y- in die x-Richtung.
Dabei nimmt der Betrag von ﬁu,eff und folglich die Grenzfrequenz fur 45° < 6 < 90° mit
steigenden tensilen Spannungen ab. Bei einem Winkel von 6 = 45° sind die x- und y-
Komponenten des biaxialen Anisotropiefeldes gerade gleich grofd und der Betrag von ﬁu,eff
sowie die spannungsabhangige Grenzfrequenz besitzen hier ein Minimum. Das in Gleichung
(5.11) aufgestellte Modell zur Beschreibung der spannungsabhéngigen Grenzfrequenz sagt
fir das Minimum in fy fir die Einlagenschicht fgmin = 2,0 GHz und fur die Viellagenschicht
fomn = 1,9 GHz bei g, = 22,5 MPa voraus. Allerdings weicht das Modell ab g, > 10 MPa von
den Messkurven ab. Der Grund dafiur ist, dass in Gleichung (5.11) von einer festen
Sattigungspolarisation ausgegangen wird. Da aber der Magnetisierungsvektor zum
Erreichen des Energieminimums aus seiner urspriinglichen Orientierung in y-Richtung hin
zur x-Richtung mit steigenden tensilen Spannungen rotiert, folgt auch der
Sattigungspolarisationsvektor dieser Rotation. Bei der Messung der
Hochfrequenzpermeabilitéat regt eine linear polarisierte elektromagnetische Welle hy die
magnetischen Momente zur Prézession um ihre Magnetisierung in y-Richtung an.
Verschiebt sich nun die Magnetisierungs- bzw. Sattigungspolarisationsrichtung, so tragt
lediglich der auf die y-Achse projizierte Anteil Jser zur Prasession bei. Dieser Anteil nimmt
jedoch aufgrund der Rotation von Js mit steigenden tensilen Spannungen ab, weswegen das
Modell hier von den Messwerten abweicht. Flr 8 = 45° lasst sich Jsert QuS Jgorr = Js * cOS45°
berechnen. Setzt man in Gleichung (5.11) nun anstelle von Js den berechneten Wert flr Js es
ein, erhdlt man fur die Einlagenschicht fymn=1,7 GHz und fiur die Viellagenschicht
fymin = 1,6 GHz. Diese Werte sind somit in guter Ubereinstimmung mit den gemessenen.
Des Weiteren l&sst sich die in Abbildung 5-42 beobachtete abnehmende Signalintensitat des
Realteils der Permeabilitat mit steigenden tensilen Spannungen mit dem auf die y-Achse
projizierten abnehmenden Anteil Js e erklaren.

Nach den obigen Uberlegungen wiirde man bei weiterer Erhdhung der tensilen Spannung
und damit verbunden einer Rotation des biaxialen Anisotropiefeldes mit 6 < 45° einen

178



Sensor- und Schutzeigenschaften unter Belastung

Anstieg im Betrag von H’u,eff und der Grenzfrequenz erwarten. Allerdings kann diese
Vermutung experimentell nicht Gberprift werden, da aufgrund der Rotation der
Vorzugsrichtung der magnetischen Momente diese nicht mehr tber die linear polarisierte
elektromagnetische Welle hy zur Prazession angeregt werden kénnen. Auf3erdem wirde
irgendwann bei weiterer Erh6hung der mechanisch induzierten Schichtspannungen
Rissbildung auftreten.

o, <0 o.>0 o.>0
6 =90° 45°< B8 <90° 0 =45°
Hyen T H, + c*o, H, A
A _| H u,eff
H, yT
h C*0, X
M H,IM Jo A
M ; J,
Js,eff
05
/© 9} o a5 o,
fy steigt mit steigenden fy sinkt mit steigenden tensilen | f; (0;) besitzt ein Minimum
kompressiven Spannungen Spannungen
fg fQ fQ
fa0 fao fo0
0 o, 0 g 0 O

Abbildung 6-8: Ubersicht iber den Einfluss der mechanisch induzierten Schichtspannung o, auf die
Richtung des effektiven biaxialen Anisotropiefeldes ﬁu,eff, die Magnetisierungsrichtung sowie auf die
Grenzfrequenz fq(ay).

Aus Abbildung 6-7 geht des Weiteren hervor, dass die Grenzfrequenz der bei 400 °C
konditionierten Viellagenschicht eine starkere Temperaturabhangigkeit als die der bei
600 °C konditionierten Schicht aufweist. Anhand der Anpassung der temperaturabhangigen
Grenzfrequenz aus Gleichung (5.12) an die Messdaten ergaben sich unterschiedliche
Exponenten m = n(n+1)/2 aus Gleichung (5.17) mit m = 2 fur die bei 400 °C und m = 0 fur
die bei 600 °C konditionierte Schicht. Damit kann der unterschiedliche Verlauf der
temperaturabhangigen Grenzfrequenz beider Schichten auf eine unterschiedliche
Temperaturabhéangigkeit des thermisch induzierten uniaxialen Anisotropiefeldes
zurickgefuhrt werden, wobei poHu der bei 400 °C konditionierten Schicht eine starkere
Abhangigkeit als der bei 600 °C konditionierten Schicht zeigt. Diese Beobachtung wird durch
die temperaturabhangigen Hysteresekurven dieser Schichten in leichter und schwerer
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Polarisationsrichtung bestatigt. Die Temperaturabhéangigkeit  des uniaxialen
Anisotropiefeldes wird durch das Ein-lonen-Anisotropie Modell von Callen und Callen
beschrieben [309], wobei poH, einem einfachen Potenzgesetz Hy(T) ~ M(T)™ mit der
temperaturabhangigen Magnetisierung M(T) folgt. Fur ein ferromagnetisches Material mit
uniaxialer Anisotropie wird nach diesem Modell ein Exponent von m =3 erwartet [295].
Messungen der temperaturabhangigen Grenzfrequenz an bei 400 °C konditionierten
Fe-Co-Hf-N Einlagenschichten bestatigen diesen Exponenten [278]. Daraus wird ersichtlich,
dass aul3erdem ein Unterschied in der temperaturabhangigen uniaxialen Anisotropie
zwischen Einlagen- und Viellagenschichten besteht. Insgesamt beeinflussen also mehrere
Faktoren, wie beispielsweise die Mikrostruktur, Diffusion oder nicht-magnetische
Phasenanteile, die Starke der Temperaturabhangigkeit der thermisch induzierten uniaxialen
Anisotropie. Hinsichtlich Hochtemperaturanwendungen sollte die uniaxiale Anisotropie eine
hohe thermische Stabilitat aufweisen. Daher eignet sich hierfir eine hohe Temperatur von
600 °C zum thermischen Induzieren des uniaxialen Anisotropiefeldes. Ist man hingegen an
der Detektion von Temperaturdnderungen Uber das temperaturabhangige ferromagnetische
Resonanzverhalten interessiert, erzielt man mit einer Konditionierungstemperatur von
400 °C eine hoéhere Abhangigkeit der uniaxialen Anisotropie und damit der Grenzfrequenz
von der Temperatur.

In Abbildung 6-9 sind schematisch die Auswirkungen der Warmebehandlung bei 600 °C
unter Luftatmosphare fur verschiedene Zeiten auf die magnetischen Schichteigenschaften
dargestellt. Die AES-Tiefenprofile in Abbildung 5-55 und Abbildung 5-56 zeigten, dass die
obersten beiden Doppellagen der bei 400°C und bei 600 °C konditionierten
Viellagenschichten mit Tis:N49 Decklage nach einer beziehungsweise zwei Stunden
Warmebehandlungszeit an Luft oxidierten. Bei dreistindiger Warmebehandlung fanden im
Vergleich zur zweistindigen Wéarmebehandlung keine weitere Oxidation der Lagen und
keine Sauerstoffdiffusion in tiefere Lagen statt. Daneben lie3 sich fir die bei 400 °C
konditionierte Viellagenschicht bereits ab einer Stunde Warmebehandlung eine Diffusion
von Ti- und N-Atomen in die magnetischen Lagen feststellen, die fur die bei 600 °C
konditionierte Schicht erst ab zwei Stunden Warmebehandlungszeit erfolgte. Beide
Prozesse, Oxidation der obersten Lagen sowie teilweise Durchmischung der Lagen, fiihren
zu einer Abnahme des magnetischen Volumens. Daher wurde fir diese Schichten eine
Reduzierung der Sattigungspolarisation mit steigender Warmebehandlungszeit an Luft
beobachtet. Aulerdem wurde hdchstwahrscheinlich die Orientierung der magnetischen
Momente entlang einer Vorzugsrichtung durch die Ti- und N-Fremdatome gestért, sodass
das uniaxiale Anisotropiefeld dieser Schichten mit zunehmender Warmebehandlungszeit
abnimmt. Aufgrund der sinkenden Sattigungspolarisation und des sinkenden uniaxialen
Anisotropiefeldes nimmt auch die Grenzfrequenz tendenziell mit steigender
Warmebehandlungszeit an Luft ab. Allerdings sind aus dieser Abnahme keine Rickschliusse
auf eine Abnahme des magnetischen Volumens maéglich, da die Oxidation der magnetischen
Lagen in Abhangigkeit der Warmebehandlungszeit nicht kontinuierlich ablauft. Dahingegen
zeigten die AES-Tiefenprofile der Viellagenschicht mit TisAl:oN4 Decklage nach der
Warmebehandlung bei 600 °C an Luft nur die Ausbildung einer diinnen Al,O3z Oxidschicht an
der Schichtoberflache, sodass keine Oxidation der magnetischen Lagen stattfand. Aus
diesem Grund besitzt die Sattigungspolarisation keine Abhangigkeit wvon der
Warmebehandlungszeit unter Atmosphéare. Im Gegensatz dazu steigt das uniaxiale
Anisotropiefeld nach der Warmebehandlung fur eine und zwei Stunden unter Atmosphare
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gegenuber der nicht an Luft warmebehandelten Schicht an. Als Folge dessen nimmt auch
die Grenzfrequenz zu. Mdglicherweise flihren thermische Spannungen und die durch eine
teilweise Oxidation der TisoAlsoN4o Decklage erzeugten lokalen Gitterverzerrungen zu dem
Anstieg des uniaxialen Anisotropiefeldes, welche jedoch nach dreistindiger
Warmebehandlung an Luft wieder relaxieren.

Js HoH, fq
0 Warmebehandlungs- O Warmebehandlungs- 0 Warmebehandlungs-
zeit zeit zeit
......................... 1h bei 4000C
-------- 1h bei 600°C

......... mit TispAlsoN4o Decklage, 1h bei 600°C

Abbildung 6-9: Schematische Abhangigkeit der magnetischen Eigenschaften von der
Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Luftatmosphére.

6.2.2 Mikrostruktur und mechanische Eigenschaften

In diesem Abschnitt wird der Einfluss der Warmebehandlung unter Atmosphare sowie des
Materialabtrags mittels Plasmaatzen auf die Mikrostruktur und auf die mechanischen
Eigenschaften diskutiert.

Thermische Belastung unter Atmosphéare

Anhand der thermogravimetrischen Analyse in Abbildung 5-54 wurde deutlich, dass die
Viellagenschichten mit TisiN4sg Decklage bereits ab 600 °C anfangen zu oxidieren,
wohingegen die Schicht mit TisAlsoN4o Decklage erst ab 800 °C oxidiert. Die bessere
Oxidationsbestéandigkeit von (Ti,A)N im Vergleich zu TiN ist in der Literatur hinlanglich
bekannt und beruht auf der Ausbildung einer dichten Al,Os; Oberflachenschicht, wodurch die
Sauerstoffdiffusion in die Schicht reduziert wird [59]. Die AES-Tiefenprofile der
Viellagenschicht mit TizAlsoNso Decklage bestatigten die Bildung einer dinnen Al,Os
Oberflachenschicht nach zwei- und dreistlindiger Warmebehandlung bei 600 °C unter Luft,
wobei die Kiristallstruktur mittels XRD-Messungen nicht verifiziert werden konnte. Da eine
Sauerstoffdiffusion in die Schicht unterbunden wurde, blieb die metastabile TiixAlkN Phase
jedoch erhalten. Dahingegen zeigten die AES-Tiefenprofile der Viellagenschichten mit
Tis1N4g Decklage die Oxidation der beiden obersten Doppellagen zu einer Co-Fe-O/Ti(N,O).
Oberflachenschicht verbunden mit einer Diffusion von Co- und Fe-Atomen zur
Schichtoberflache. Die Bildung von Ti(N,O). basierend auf der TiO, Phase resultiert dabei
aus der Oxidation der TiN Lagen unter Abgabe von Stickstoff an die Atmosphére [310],
[311], wobei die Standardbildungsenthalpie fur rutiles TiO- AH)? =-944 kJ/mol betragt [312].

In den Rontgendiffraktogrammen dieser Schichten zeigte sich nach der Warmebehandlung
an Luft ein zusatzlicher Reflex, der mdglicherweise einer orthorhombischen TiO;-Phase

181



Diskussion

zugeordnet werden kann. Allerdings liel3 sich die Kristallstruktur mangels weiterer Reflexe
bezlglich dieser Phase nicht abschliel3end feststellen. Die beiden obersten Fez2Co44Hf12N12
Lagen oxidierten unter Abgabe von Hafnium und Stickstoff an die Atmosphére jeweils zu
einer Co-Fe-O Lage. Eine Analyse der sich dabei ausbildenden Phasen war wegen nicht
vorhandener Reflexe in den Rontgendiffraktogrammen jedoch nicht durchfihrbar. Basierend
auf einer negativen Standardbildungsenthalpie wére beispielsweise die Bildung von
FeO (-272kJ/mol) [313], Fe:Oz (-823 kJ/mol) [314], FesOs (-1,1 MJ/mol) [314],
CoO (-118 kJ/mol) [315], Co304 (-130,7 kd/mol) [315], oder CoO-Fe,0s (-1,1 MJ/mol) [316]
moglich. Des Weiteren wurde anhand der AES-Tiefenprofile deutlich, dass die beiden
obersten Doppellagen der bei 400 °C konditionierten Viellagenschicht mit TisiN4g Decklage
bereits nach einer Stunde Warmebehandlungszeit unter Atmosphéare oxidieren, wohingegen
die bei 600 °C konditionierte Schicht nur eine teilweise Oxidation der TisiN4g Decklage zu
Ti(N,O0), aufweist und eine Oxidation der beiden obersten Doppellagen erst bei
zweistundiger Warmebehandlung an Luft erfolgt. Die bei 600 °C konditionierte
Viellagenschicht besitzt aufgrund der héheren Konditionierungstemperatur einen gréf3eren
mittleren TiN-Korndurchmesser und demzufolge weniger Korngrenzen als die bei 400 °C
konditionierte Schicht. Deshalb besitzt die bei 400 °C konditionierte Viellagenschicht im
Vergleich zu der bei 600°C konditionierten Schicht eine ausgepragtere
Korngrenzendiffusion von Sauerstoff durch die TisiNsg Decklage, was zu einer rascheren
Oxidation der tieferen Lagen fuhrt. Daneben ist der TiN-Gitterparameter flr die bei 400 °C
konditionierte Schicht vergroRert, sodass die Bindungsenergie zwischen den Atomen
geringer als bei der bei 600 °C konditionierten Schicht mit relaxiertem TiN-Gitter ist.
Aufgrund dessen ist die Aktivierungsenergie fur eine Volumendiffusion durch das TiN-Gitter
der obersten Lage herabgesetzt, was zusétzlich in einer starkeren Sauerstoffdiffusion in
tiefere Lagen resultiert.

Der Einfluss der Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Atmosphére auf die Harte ist
schematisch in Abbildung 6-10 dargestellt. Wie zu erkennen ist, nimmt die Harte der
Viellagenschichten mit TisiNss Decklage gegenuiber der nicht an Luft warmebehandelten
Schichten sprunghaft ab und zeigt eine lineare Abnahme mit zunehmender
Warmebehandlungszeit. Im Gegensatz dazu andert sich die Harte der Viellagenschicht mit
TizoAlzoN4o Decklage durch die Warmebehandlung an Luft nicht und weist auch keine
Abhangigkeit von der Warmebehandlungszeit auf. Die unterschiedliche Harte fir Schichten
mit verschiedenen Decklagen nach der Warmebehandlung an Luft lasst sich auf das
unterschiedliche Oxidationsverhalten zuriickfihren. Bei der Oxidation der TispAlsoNao
Decklage bildet sich eine dinne Al,Os; Oberflachenschicht aus, wohingegen die beiden
obersten Doppellagen der Viellagenschichten mit TisiN4sg Decklage zu einer
Co-Fe-O/Ti(N,0). Oberflachenschicht oxidieren. Da Al.O; eine dichte Lage ausbildet und
TiO2 poros ist [59], ist die Harte der Schicht mit TisoAlzoN4o Decklage nach dem Oxidieren
hoher als die der Schichten mit TisiN4g Decklage. Durch die Diffusion von Sauerstoff werden
aul3erdem vermutlich Schichtspannungen erzeugt, die zu dem beobachteten Harteverlauf
der bei 400 °C und bei 600 °C konditionierten Viellagenschichten fuhren.
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H
------------------------- 1h bei 400°C
Sa.. [ IR 1h bei 600°C
R TP mit TizoAlzoN,, Decklage,
---- 1h bei 600°C
0 Warmebehandlungs-
zeit
Abbildung 6-10: Schematische Darstellung der Abhangigkeit der Harte H von der

Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter Atmosphére.

Materialabtrag mittels Plasmadtzen

In Abbildung 6-11 sind schematisch die Abhéngigkeit der Schichteigenspannungen o, und
der durch das Atzen in der Schicht hervorgerufenen Spannung ¢4, vom Materialabtrag
mittels Plasmaéatzens dargestellt. Der Verlauf der tensilen Eigenspannungen mit
zunehmendem Materialabtrag beziehungsweise mit abnehmender Gesamtschichtdicke
deutet einerseits auf einen Spannungsgradienten Uber der Schichtdicke der konditionierten
Viellagenschichten hin, der durch den Materialabtrag sichtbar wird. Andererseits werden die
Schichteigenspannungen nach dem Atzen auch durch den Ar-lonenbeschuss und den
dadurch in der Schicht induzierten kompressiven Spannungen o},, beeinflusst.

Ge 27 GAtZ

‘.."‘--——-—

-

0 Materialabtrag

1h bei 600°C

Abbildung 6-11: Schematische Darstellung der Abhangigkeit der Eigenspannungen ¢, und der durch
das Atzen in der Schicht hervorgerufenen Spannung ., vom Materialabtrag mittels Plasmaétzen.

In der Literatur wird von TiN Dunnschichten berichtet, die flr verschiedene Schichtdicken
unterschiedliche Eigenspannungen aufweisen [317], [318]. Eine mogliche Erklarung dafir ist
eine abnehmende Punktdefektdichte mit steigender Schichtdicke, welche bei dickeren
Schichten zu geringeren kompressiven Eigenspannungen fuhrt [317]. R. Machunze et al.
fuhrten Experimente durch, bei denen die Schichtdicke von TiN Schichten schrittweise
mittels nasschemischen Atzen reduziert wurde [318]. Die jeweils nach dem Atzprozess
gemessenen Eigenspannungen der Schicht zeigten eine Schichtdickenabhangigkeit.
Aufgrund dieses Ergebnisses schlossen die Autoren eine Spannungsrelaxation mit
steigender Schichtdicke als Grund fur die beobachteten unterschiedlichen Eigenspannungen
bei unterschiedlich dicken TiN Dunnschichten aus und schlossen stattdessen auf einen
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Spannungsgradienten in der Schicht, der durch den sukzessiven Materialabtrag sichtbar
wird [318]. Daher ist es moglich, dass auch die Viellagenschichten in dieser Arbeit einen
Spannungsgradienten in der Schicht besitzen, welcher zu dem beobachteten Verlauf der
Eigenspannung in Abhangigkeit des Materialabtrags fuhrt. Allerdings stellt sich bei diesem
Modell die Frage, ob der Spannungsgradient Uber die komplette Schichtdicke oder tber die
einzelnen Lagen des Viellagenverbunds existiert. Bei letzterem wére ein periodisches
Verhalten der Eigenspannungen in Abhangigkeit des Materialabtrags zu erwarten, welches
allerdings nicht beobachtet wurde. Mdglicherweise reichen jedoch die Messgenauigkeit und
die Abstufung des Materialabtrags nicht aus, um ein periodisches Verhalten aufzulésen.
Weiterhin wurde in der Literatur nur von Spannungsgradienten in unbehandelten
Dunnschichten berichtet. Daher kann nicht abschlie3end geklart werden, ob ein mdglicher
Spannungsgradient in den Viellagenschichten auch nach der Konditionierung bei 600 °C
und der damit einhergehenden Spannungsrelaxation bestehen bleibt. Somit stellt dieses
Modell lediglich eine qualitative Beschreibung zur schichtdickenabhangigen Eigenspannung
der Viellagenschichten nach dem Atzen dar.

Daneben werden die Schichteigenspannungen auch durch den Ar-lonenbeschuss und den
dadurch in der Schicht induzierten kompressiven Spannungen oj;., beeinflusst. Zur
Beschreibung der Abhangigkeit der durch das Atzen in der Schicht hervorgerufenen
Spannung ¢, vom Materialabtrag wird ein Modell zum physikalischen Materialabtrag
mittels Ar-lonenbeschuss aufgestellt, welches in Abbildung 6-12 gezeigt ist. In dieser Studie
wurden geringe Materialabtrage bis 83 nm (iber eine Variation der Atzzeit bei einer
verhéltnismafiig niedrigen am Substratteller anliegenden DC-Spannung von -230V
realisiert. Damit verbunden war eine geringe kinetische Energie der ankommenden Ar-
lonen. Offenbar reichte diese Energie bei dem gegebenem Masseverhdltnis zwischen Ar-
und Ti- sowie N-Atomen nur bedingt aus, um die Atombindungen der obersten TisiNsg-Lage
aufzubrechen, sodass Atome den Festkorperverbund verlassen kdnnen. Stattdessen flihrte
die geringe kinetische Energie der Ar-lonen zu einer Ar-Implantation in der Schicht und zu
einer Deponierung der auf die Schicht Ubertragenen Energie. Dies resultierte in der
Erzeugung von kompressiven Spannungen oj,,, wie Abbildung 6-11 zeigt. Zur Umsetzung
von hoheren Materialabtrdgen wurde eine héhere DC-Spannung am Substratteller von
-560 V gewadhlt, sodass die dadurch gestiegene kinetische Energie der Ar-lonen nun zum
Aufbrechen der Atombindungen ausreichte und die Atome einen genigend hohen Impuls
besalRen, um den Festkoérperverbund zu verlassen. Daher wurde die Energie der Ar-lonen
anstelle zur Implantation zum Abtrag von Schichtmaterial genutzt, weswegen wesentlich
weniger Spannungen ¢j,, in der Schicht erzeugt wurden.
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Abbildung 6-12: Vereinfachtes Modell zum Materialabtrag mittels Plasmaétzen fir geringe und hohe
kinetische Energien der Ar-lonen.

Abbildung 6-13 zeigt schematisch die Abhangigkeit der TiN(200)-Winkelposition und der
Harte H vom Materialabtrag mittels Plasmaatzen. Anhand dessen lasst sich erkennen, dass
der urspringlich zu hoheren Winkeln verschobene TiN(200)-Reflex sich bei geringen
Materialabtragen zu kleineren Winkeln gegeniber der theoretischen TiN(200)-
Winkelposition verschiebt. Daher weitet sich das urspringlich gestauchte TiN-Gitter
aufgrund des Plasmaatzens auf. Auf3erdem werden bei geringen Materialabtragen hohe
kompressive Spannungen in der Schicht induziert, wie in Abbildung 6-11 zu sehen ist.
Kompressive  Schichteigenspannungen  entstehen, wenn das  Schichtvolumen,
beispielsweise durch Fremdatomeinbau verursacht, relativ zum Substrat expandiert. Aus der
Randbedingung, dass die Schicht dieselbe Lange wie das Substrat besitzen muss, folgt die
Durchbiegung des Schicht-Substrat-Verbunds und die Erzeugung von kompressiven
Schichtspannungen. Aus diesem Grund ist die Beobachtung des aufgeweiteten TiN-Gitters
bei geringen Materialabtréagen konsistent mit den beobachteten kompressiven Spannungen
0i;» Welche durch das Atzen in der Schicht erzeugt wurden. Diese hohen
Schichtspannungen fihren des Weiteren zu einem Anstieg der Harte im Vergleich zu
ungeatzten Schichten. Fir héhere Materialabtrage nimmt die TiN-Gitteraufweitung wieder
ab, sodass sich die Atome nahezu auf ihren Gleichgewichtspositionen befinden. Auch die
durch das Plasmaatzen hervorgerufenen kompressiven Spannungen oj., relaxieren mit
steigendem Materialabtrag. Die wiederum beeinflussen die Harte, sodass auch diese mit
steigendem Materialabtrag abnimmt und relaxiert.

Somit lasst sich die Abhangigkeit der TiN(200)-Winkelposition und der Harte vom
Materialabtrag mittels Plasmaatzen qualitativ durch den Verlauf der durch das Atzen in der
Schicht hervorgerufenen kompressiven Spannung o4, und dem vorgeschlagenem Modell
zum Materialabtrag mittels Plasmaétzen beschreiben. Eine vollstandige Beschreibung durch
dieses Modell ist jedoch nicht mdglich, da die Ar-Implantation bei geringen Materialabtragen
beispielsweise nur die obersten Atomlagen beeinflusst und daher der Einfluss auf das
Gesamtvolumen der Schicht als gering eingeschétzt werden kann. Auch erlaubt das Modell
zur schichtdickenabhangigen Eigenspannung keine vollstandige Beschreibung der TiN(200)-
Winkelposition und der Harte in Abhangigkeit vom Materialabtrag. Dennoch bieten die
aufgestellten Modelle eine qualitative Beschreibung der beobachteten Abhangigkeiten an.
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Abbildung 6-13: Schematische Darstellung der Abhangigkeit der TiN(200)-R6ntgenwinkelposition und
der Harte H vom Materialabtrag mittels Plasmaatzen.

6.2.3 Beurteilung der Sensorfunktionalitat und der Oxidationsbestandigkeit

Zur beruhrungslosen Detektion von mechanischen Spannungs-, Temperatur- und
Volumenanderungen spielt die Sensorfunktionalitat der potentiellen Sensorschutzschicht
eine entscheidende Rolle. Anhand der experimentell verifizierten Abhangigkeiten des
ferromagnetischen Resonanzverhaltens von mechanisch induzierten Schichtspannungen,
der Schichttemperatur, und des Schichtvolumens ist es gelungen, die Sensorfunktionalitat
der Schicht nachzuweisen.

Dabei reagierte die Sensorschicht auf mechanische Druck- und Zugspannungen mit einer
mittleren Anderung der Grenzfrequenz von 25,8 MHz/MPa beziehungsweise von
39,7 MHz/MPa. Daruber hinaus blieb die Halbwertsbreite der Resonanzkurve bei der
mechanischen Induzierung von Druckspannungen unverandert, sodass eine Detektion von
Druckspannungen Ulber die Zunahme der Grenzfrequenz theoretisch auch fir gréere
Spannungen als die in dieser Arbeit induzierten -70,5 MPa moglich ware. Allerdings kénnen
bei hohen Schichtspannungen Rissbildung und Schichtversagen auftreten, wodurch die
Funktionalitat des Sensors nicht mehr gewahrleistet ist. Die Induzierung von
Zugspannungen in der Sensorschicht lie3 sich aufgrund der zunehmenden Verbreiterung
der Resonanzkurve nur bis Spannungen von 28,2 MPa (ber die Anderung der
Grenzfrequenz erfassen. Gleichzeitig nimmt der Verlauf der spannungsabhangigen
Grenzfrequenz in diesem Spannungsbereich ein Minimum an, wie in Abschnitt 6.2.1
dargelegt wurde.

Eine Temperaturerhohung der bei 600 °C beziehungsweise bei 400 °C konditionierten
Sensorschicht verschob die Grenzfrequenz im Mittel um 0,4 MHz/°C beziehungsweise um
1,5 MHz/°C. Gleichzeitig fand eine Erhéhung der Halbwertsbreite des Resonanzreflexes um
0,25 MHz/°C bzw. um 0,82 MHz/°C statt. Somit besitzt die bei 400 °C konditionierte Schicht
eine groRere Temperaturempfindlichkeit als die bei 600 °C konditionierte Schicht, was sich
auf eine unterschiedliche Temperaturabhangigkeit des thermisch induzierten uniaxialen
Anisotropiefeldes zurickfihren liel3. Die berthrungslose Erfassung der
Sensorschichttemperatur Uber die Abnahme der Grenzfrequenz erfolgte in dieser Arbeit bis
zu einer Temperatur von 300 °C. Theoretisch ist die Detektion der Schichttemperatur
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anhand des temperaturabhéngigen ferromagnetischen Verhaltens bis zum Erreichen der
Curie-Temperatur mdglich, die fur das Schichtsystem FesCossHf12N12 auf ungefahr
T. = 800 °C abgeschatzt werden kann. Dabei muss allerdings beachtet werden, dass bereits
ab 600 °C an Luft eine Oxidation der Fes,Co44Hf12N12/TisiN4g Sensorschicht einsetzt, die die
magnetischen Eigenschaften und damit die Sensorfunktionalitat beeintréchtigt. Durch die
Verwendung einer TizAlzoNs Decklage anstelle der TisiNs Decklage konnte die
Oxidationsbesténdigkeit der Sensorschicht von 600 °C auf 800 °C heraufgesetzt werden.
Wahrend der Warmebehandlung bei 600 °C an Luft bildete die TisAlzoN4o Decklage eine
dichte AlOsz Oberflachenschicht aus, welche eine Sauerstoffdiffusion in die Schicht und
damit eine Degradation der magnetischen Eigenschaften verhinderte.

Die Reduzierung des magnetischen Volumens mittels Plasmaétzens resultierte in einer
Abnahme des statischen magnetischen Sattigungssignals Jsr der Sensorschicht um 56 %.
Eine Intensitatsabnahme des Imaginar- und Realteils der ferromagnetischen
Hochfrequenzpermeabilitat in Bezug auf ein Referenzvolumen konnte erst ab einer
Reduzierung der magnetischen Gesamtdicke auf 293 nm beobachtet werden. Die
Grenzfrequenz zeigte erwartungsgemafld keine Abhangigkeit vom magnetischen
Schichtvolumen, wohingegen die auf das Ausgangsvolumen normierte Anfangspermeabilitat
eine abnehmende Tendenz mit sinkendem magnetischem Volumen aufwies. Allerdings
wurde die uniaxiale Anisotropie der Sensorschicht wahrend des Atzvorgangs durch
induzierte Spannungen beeinflusst, weswegen keine eindeutige Korrelation zwischen
Materialabnahme und ferromagnetischem Resonanzverhalten, wie beispielsweise der
Anfangspermeabilitat, in Bezug auf das Referenzvolumen mdaglich war.

In dieser Arbeit wurden die Einflisse von mechanisch induzierten Schichtspannungen, der
Schichttemperatur und des Schichtvolumens getrennt voneinander auf das
ferromagnetische Resonanzverhalten untersucht, um die jeweiligen Abh&ngigkeiten einzeln
zu analysieren. Dabei wurde deutlich, dass die verschiedenen Einflisse unterschiedliche
Auswirkungen auf die Grenzfrequenz besitzen. Im realen Einsatz treten die verschiedenen
Belastungen in der Regel jedoch gleichzeitig auf und eine Unterscheidung zwischen
Spannungs-, Temperatur- und Volumenanderungen anhand des ferromagnetischen
Resonanzverhaltens ist erstrebenswert. Die vorgestellten Ergebnisse haben gezeigt, dass
sowohl mechanisch induzierte Schichtzugspannungen als auch Temperaturerhéhungen zu
einer Abnahme der Grenzfrequenz bei gleichzeitiger Verbreiterung der Resonanzkurve
fihren. Daher lasst eine abnehmende Grenzfrequenz keine eindeutigen Rickschlisse
bezlglich einer mdéglichen mechanischen oder thermischen Belastung zu. Mechanisch
induzierte Druckspannungen resultieren in einer Zunahme der Grenzfrequenz. Tritt aber
gleichzeitig eine Temperaturerhdhung der Schicht auf, welche die Grenzfrequenz sinken
lasst, kdnnen sich diese gegenlaufigen Effekte gerade kompensieren, sodass letztlich keine
Anderung in der Grenzfrequenz beobachtet wird. Insgesamt kann man also a priori aus
einer abnehmenden, gleichbleibenden, oder zunehmenden Grenzfrequenz Kkeine
Ruckschlisse auf die verschiedenen Beanspruchungen ziehen. Moglicherweise liel3e sich
dieses Ziel mit einer geschlossenen Beschreibung der spannungs- und
temperaturabhangigen Grenzfrequenz unter genauer Kenntnis der Schichteigenschaften
realisieren.

Die Integration der in dieser Arbeit entwickelten Sensorschutzschicht in reale Systeme bietet
sich vor allem fur Anwendungsgebiete an, bei denen entweder nur mechanische oder
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thermische Belastungen auftreten. Beispielsweise finden bei im Maschinenbau eingesetzten
geschmierten Bauteilen Uberwiegend Temperaturanderungen statt, die mit Hilfe der
Sensorschutzschicht bertihrungslos erfasst werden konnten. Des Weiteren ist bei
hochbeanspruchten Werkzeugen der Fertigungstechnik die Kenntnis der Temperatur an der
Schneidkante von groRRer Bedeutung. Auch in diesem Fall ware eine berlhrungslose
Detektion der Temperaturanderungen mittels der Sensorschutzschicht prinzipiell moglich.
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7 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden multifunktionale Viellagenschichten mit kombinierten
Sensor- und Schutzeigenschaften aus den Schichtsystemen Fe-Co-Hf-N, Ti-N und Ti-AlI-N
zur Realisierung ferromagnetischer Sensorschutzschichten hergestellt und die
Sensorfunktionalitat in Hinblick auf Dehnung, Temperaturanderungen und Materialabnahme
charakterisiert. Daher wurden zunachst TiN Hartstofflagen und ferromagnetische Fe-Co-Hf-
N Lagen in einem Fe-Co-Hf-N/TiN Dunnschichtviellagenverbund miteinander kombiniert und
die Zusammenhange zwischen der Konstitution und Mikrostruktur mit den erzielten
mechanischen und magnetischen Eigenschaften werkstoffwissenschaftlich untersucht. Aus
diesen Ergebnissen leiteten sich materialwissenschaftliche Erkenntnisse Uber die
Herstellung von Viellagenfunktionsschichten fir die Hochfrequenz-Sensorik ab. Im ndchsten
Schritt wurde die Sensorfunktionalitdt der optimierten Viellagenschicht analysiert und
anhand der Abhéangigkeit des ferromagnetischen Resonanzverhaltens von mechanisch
induzierten Schichtspannungen, des Schichtvolumens und der Schichttemperatur
nachgewiesen. Dazu diente eine Korrelation der magnetischen Eigenschaften mit den
entsprechenden externen EinflussgréRen. Eine modellhafte Beschreibung der dehnungs-
und temperaturabhangigen Resonanzfrequenz ermdéglichte es schlieRlich, Aussagen Uber
den Schichtzustand aus der Messung der Grenzfrequenz abzuleiten.

Die Abscheidung der Viellagenschichten erfolgte mittels der Hochleistungskathoden-
zerstaubung in reaktiver Argon- und Stickstoffatmosphéare. Aufgrund der vergleichsweise
hohen Abscheideraten und der niedrigen Substrattemperatur dominieren bei dieser Methode
kinetische Prozesse. Damit lassen sich metastabile Schichten abseits des
thermodynamischen Gleichgewichts herstellen. Ein weiterer wesentlicher Vorteil liegt in der
Moglichkeit, Uber die Einstellung der Beschichtungsparameter gezielt Einfluss auf das
Schichtwachstum und die Mikrostruktur und damit auf die Schichteigenschaften zu nehmen.
Die in den verschiedenen Versuchsreihen hergestellten Proben wurden im Anschluss an die
Schichtabscheidung im Vakuum in einem externen Magnetfeld von B =50 mT fir eine
Stunde bei Temperaturen von T =400 °C beziehungsweise T = 600 °C konditioniert, um
eine uniaxiale Anisotropie in der Ebene der Funktionslagen zu induzieren und um
Eigenspannungen abzubauen. Die Konstitution und Mikrostruktur der Viellagenschichten
wurde bezlglich ihrer chemischen Zusammensetzung, des Schichtaufbaus, der
Kristallstruktur und Phasen untersucht. Zusatzliche Messungen zur Harte und zum
reduzierten Elastizitdtsmodul erlaubten eine Beurteilung in Bezug auf die Einsetzbarkeit als
Verschleil3schutzschicht. Weiterhin sind die Schichteigenspannungen zum Abschatzen des
technischen Anwendungspotentials der Schichten entscheidend, da bei grof3en
Eigenspannungszustanden Schichtversagen durch Abldsungseffekte der Schicht vom
Substrat und Rissbildung auftreten kann. Die Charakterisierung der statischen und
dynamischen ferromagnetischen Eigenschaften der Schichten erfolgte im Hinblick auf ihr
Potential als mdgliche Sensorfunktion.

Zur werkstoffwissenschaftlichen Untersuchung des Viellagenaufbaus von Fe-Co-Hf-N/TiN
Viellagenschichten wurde zunachst die Anzahl n der Doppellagen von n =7 bis n =399
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systematisch variiert. AnschlieRend wurde der Anteil des ferromagnetischen Werkstoffs
Fe-Co-Hf-N am Gesamtvolumen der Viellagenschichten bei konstanter Doppellagenanzahl
N =7 vONn Vmag/Vges = 0,4 biS Vmag/Vges = 0,7 erhoht. Zudem wurde die Werkstoffauswahl
anhand des in den vorangegangenen Versuchsreihen optimierten Viellagenaufbaus
bezlglich der Oxidationsbestandigkeit durch das Ersetzten der obersten TiN Lage durch
eine Ti-Al-N Deckschicht derselben Dicke weiterentwickelt und werkstoffwissenschaftlich
untersucht.

Die Ergebnisse zur Untersuchung des Einflusses der Grenzflachen auf die strukturellen,
magnetischen und mechanischen Eigenschaften zeigten, dass die Harte der
Viellagenschichten linear mit steigender Doppellagenanzahl n aufgrund der Deformation des
TiN-Gitters durch Fremdatomeinbau und der angenommenen Bildung von kfz-
(Fe,Co,Hf, Ti)N Mischkristalllagen zunahm. Gleichzeitig entstanden in Schichten mit hoher
Doppellagenanzahl jedoch hohe Spannungen an den Lagengrenzflachen, die wegen der
geringen FesCossHf12N12 Einzellagendicken nicht relaxierten. Als Folge dessen erzeugten
diese lokalen Spannungen Streifendoménen und eine magnetische Anisotropie senkrecht
zur Schichtebene, sodass es fiir Schichten mit einer Anzahl an Doppellagen von n > 28
nicht moglich war, thermisch eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene einzupragen.
Daher ist zur Reduzierung der Spannungen an den Lagengrenzflachen und somit zur
Unterdriickung der Streifendomanen eine FesCosHf12N12  Mindestlagendicke von
dreconin = 15 Nnm notig, um eine uniaxiale Anisotropie in der Schichtebene zu induzieren. Da
diese Vorzugsrichtung fiir eine homogene Prazession der magnetischen Momente im
externen Hochfrequenzfeld nétig ist, besitzen diese Schichtsysteme ein ferromagnetisches
Resonanzverhalten und sind fur mogliche Hochfrequenzanwendungen geeignet. Neben
einer hohen uniaxialen Anisotropie wiesen Viellagenschichten bei einer Doppellagenanzahl
von n < 28 weichmagnetisches Verhalten und eine hohe Sattigungspolarisation auf, was in
Grenzfrequenzen von tber 2 GHz und Anfangspermeabilititen Gber 200 resultierte. Des
Weiteren besitzen diese Schichten nach der Konditionierung bei 600 °C Harten im Bereich
der TisiNso Einlagenschicht und sehr geringe Eigenspannungen. Damit ist es gelungen,
geeignete mechanische und magnetische Eigenschaften in Viellagenschichten fiir n < 28 zu
kombinieren. Insbesondere die Viellagenschicht mit 7 Doppellagen besitzt nach der
Konditionierung bei 600 °C die geringsten Schichteigenspannungen sowie eine ausgepragte
Resonanzkurve mit der geringsten Dampfung und der hdochsten Anfangspermeabilitat. Bei
Erhbhung des magnetischen Volumens durch eine Erhdhung der Fes;2Co44Hf12N12
Einzellagendicke bei gleichbleibender TisiN49 Lagendicke lieRen sich die erzielten
magnetischen Hochfrequenzeigenschaften bis zu einem magnetischen Volumenverhéltnis
vON Vmag/Vges = 0,51 beibehalten. Ab einem Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,61 wurde das
ferromagnetische Resonanzverhalten aufgrund der hohen magnetischen Einzellagendicke
von deeconin = 119 nm durch Wirbelstromverluste beeintrachtigt. Daneben ist es trotz der
steigenden FesCo44Hf12N12 Einzellagendicke gelungen, nach der Konditionierung bei
600 °C niedrige Schichteigenspannungen und hohe Harten im Bereich der TisoNso
Einlagenschicht oder hoher zu erzielen. Insgesamt konnten somit in Viellagenschichten mit
Vmag/Vges < 0,51 geeignete mechanische und magnetische Eigenschaften vereint werden.
Die Fes1Co44Hf12N13/Tis1Nag  Viellagenschicht mit  sieben Doppellagen und einem
magnetischen Volumenanteil von Vmag/Vges =0,4 mit  TizAlzoNsg Decklage zeigte
vergleichbare magnetische und mechanische Eigenschaften wie die entsprechende
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Fes2CousHf1oN12/TisiNsg  Viellagenschicht  und  ist daher auch fir  mdogliche
Hochfrequenzanwendungen geeignet. Allerdings ist es trotz der Ausbildung einer
metastabilen Ti1xAlxN-Phase mit kubisch-flachenzentriertem (Ti,Al)N-
Substitutionsmischkristall aufgrund der (200)-Texturierung nicht gelungen, die hohe Harte
und den hohen reduzierten E-Modul der TizoAlsoN4o Einlagenschicht in den Viellagenverbund
zu ubertragen.

Zusatzlich wurde die Oxidationsbestandigkeit der Viellagenschichten mit TisiN4 und
TizoAlzoNso Decklage sowie der Einfluss der Warmebehandlungszeit bei 600 °C unter
Atmosphéare auf die strukturellen, magnetischen und mechanischen Eigenschaften
untersucht. Durch die Verwendung einer TizAlzoN4 Decklage anstelle einer TisiNag
Decklage konnte die Oxidationsbestandigkeit der Viellagenschichten von 600 °C auf 800 °C
heraufgesetzt werden. Wahrend der Warmebehandlung bei 600 °C unter Atmosphéare
bildete die TisAlzoNso Decklage eine dinne und dichte AlOz Oberflachenschicht aus,
welche eine Sauerstoffdiffusion in die Schicht nahezu verhinderte. Im Gegensatz dazu
oxidierten die beiden obersten Doppellagen der Viellagenschichten mit TisiNag Decklage,
was zu einer Beeintrachtigung der magnetischen und mechanischen Eigenschaften fihrte.
Somit konnte mittels der TizoAlsoN4o Decklage einerseits die Oxidationsbestandigkeit erhdht
und andererseits die Degradation der magnetischen und mechanischen Eigenschaften nach
bis zu dreistiindigen Warmebehandlungen bei 600 °C an Luft unterbunden werden.

Im nachsten Schritt wurden die magnetischen Eigenschaften der optimierten
Fes2Co44Hf12N12/TisiNag Viellagenschicht mit sieben Doppellagen und einem magnetischen
Volumenanteil von Vmag/Vges = 0,4 unter aulerer Belastung gemessen, um quantitative
Aussagen zu mechanischen Spannungs-, Temperatur- oder Volumenanderungen in der
Schicht aus der Anderung des ferromagnetischen Resonanzverhaltens ableiten zu kénnen.
Dazu wurde der Einfluss von mechanisch induzierten Schichtspannungen, der
Schichttemperatur und des Schichtvolumens auf die statischen und dynamischen
magnetischen Eigenschaften analysiert sowie jeweils ein Modell zur Beschreibung der
spannungs- und temperaturabhangigen Resonanzfrequenz erarbeitet.

Anhand der Messung der Hochfrequenzpermeabilitat bei gleichzeitiger Biegung des Schicht-
Substrat-Verbunds konnte der Einfluss von mechanisch induzierten Schichtspannungen auf
die ferromagnetische Resonanzfrequenz exemplarisch an der bei 400 °C konditionierten
Viellagenschicht verifiziert werden. Ausgehend von dem Resonanzverhalten ohne &uf3ere
mechanische Belastung verschob sich das Maximum der Resonanzkurve mit steigenden
Zugspannungen zu niedrigeren und mit steigenden Druckspannungen zu hoheren
Frequenzen. Somit liel3 sich Uber mechanisch induzierte Zug- oder -druckspannungen in
den Schichten eine Verschiebung der Grenzfrequenz zu niedrigeren oder hoheren
Frequenzen einstellen. Dabei zeigte die Grenzfrequenz eine deutliche Abhangigkeit von den
mechanischen Spannungen. Durch das Induzieren einer Zugspannung von o, = 28,2 MPa
sank die Grenzfrequenz von fy3=2,28GHz auf f;=1,16 GHz ab, wohingegen
Druckspannungen zu einem Anstieg der Grenzfrequenz auf fy = 4,1 GHz fiihrten. Insgesamt
lie sich die Grenzfrequenz der Viellagenschicht tGiber einen grof3en Frequenzbereich von
uber 2,5 GHz variieren. Damit ist es gelungen, Anderungen der mechanisch induzierten
Schichtspannungen mit einer Schrittweite von Ag, = 4,8 MPa Uber eine Verschiebung der
Grenzfrequenz  zu  detektieren.  Zur  Verifizierung der  spannungsabhangigen

Resonanzfrequenz f,(os) wurde ein effektives biaxiales Anisotropiefeld ﬁu,eff eingefihrt,
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welches sich aus der Addition des thermisch induzierten uniaxialen Anisotropiefeldes H,
und des durch die externe mechanische Spannung induzierten magnetoelastischen

Anisotropiefeldes ﬁme ergibt. Die Vorzugsrichtung der magnetischen Momente wird durch
das Minimum der gesamten Energiedichte fges = fu + fme definiert und daher von der Richtung

von ﬁu_eff vorgegeben. Somit beeinflusst die Richtung der mechanisch induzierten

Schichtspannung die Orientierung der magnetischen Momente, was zu dem beobachteten
Verlauf der spannungsabhangigen Grenzfrequenz fihrte.

Zur Untersuchung des Einflusses der Schichttemperatur auf die statischen und
dynamischen magnetischen Eigenschaften wurden die Hysteresekurve und die
Hochfrequenzpermeabilitdét der bei 400 °C beziehungsweise bei 600 °C konditionierten
FesxCo44Hf12N12/TisiNag Viellagenschichten von RT bis 500 °C beziehungsweise bis 300 °C
gemessen und die temperaturabhéngige ferromagnetische Resonanzfrequenz modellhaft
beschrieben. Das ferromagnetische Verhalten der Schichten blieb bis zu einer
Schichttemperatur von 500°C unter Luft erhalten. Anhand der gemessenen
Hysteresekurven konnte eine Abhangigkeit des thermisch induzierten uniaxialen
Anisotropiefeldes von der Schichttemperatur beobachtet werden, welche fiur die bei 400 °C
konditionierte Schicht starker als fur die bei 600 °C konditionierte Schicht war. Durch die
hohere Temperatur wahrend der Warmebehandlung im Magnetfeld wurde die
Vorzugsrichtung der magnetischen Momente starker stabilisiert. Die Resonanzkurve beider
Viellagenschichten offenbarte eine Verschiebung der Grenzfrequenz zu kleineren
Frequenzen mit zunehmender Temperatur, wobei die bei 400 °C konditionierte Schicht eine
grolRere Temperaturabhangigkeit zeigte. Die Grenzfrequenz der bei 600 °C konditionierten
Viellagenschicht sank bei Erhéhung der Schichttemperatur von RT auf 300 °C um 120 MHz,
wohingegen die der bei 400 °C konditionierten Schicht insgesamt um 410 MHz abnahm.
Damit ermoglichte die Verschiebung der Grenzfrequenz eine Detektion von
Schichttemperaturanderungen  bei  einer  Schrittweite  von AT =25 °C. Die
temperaturabhangige Resonanzfrequenz f(T) wurde unter Berlcksichtigung der
Temperaturabhéngigkeiten der Sattigungspolarisation Js(T), des effektiven Dampfungs-
parameters a.ss(T), des uniaxialen Anisotropiefeldes Hu(T) und der induzierten

Schichtspannungen o¢(T) modelliert und stellt damit eine Superposition aus
temperaturabhangigem ferromagnetischen  Verhalten und thermisch induzierten
Schichtspannungen dar. Der unterschiedliche Verlauf der temperaturabhangigen
Grenzfrequenz beider Schichten konnte mittels der Anpassung des aufgestellten Modells an
die Messdaten auf eine unterschiedliche Temperaturabhangigkeit des thermisch induzierten
uniaxialen Anisotropiefeldes zurtickgeftinrt werden, wobei das der bei 400 °C konditionierten
Schicht in Ubereinstimmung mit den temperaturabhéngigen Hysteresekurven eine starkere
Abhangigkeit als das der bei 600 °C konditionierten Schicht zeigte. Daher beeinflusst die
Temperatur zum Induzieren der uniaxialen Anisotropie deren thermische Stabilitdt und die
Starke der Temperaturabhangigkeit der Grenzfrequenz. Eine grof3e Abh&ngigkeit der
Grenzfrequenz von der Temperatur wird mit einer Konditionierungstemperatur von 400 °C
erzielt, wohingegen hohere Konditionierungstemperaturen die thermische Stabilitdt der
uniaxialen Anisotropie im Hinblick auf mogliche Hochtemperaturanwendungen erhéhen.

Der Einfluss des Schichtvolumens auf die statischen und dynamischen magnetischen
Eigenschaften wurde anhand eines Modellversuchs zum physikalischen Materialabtrag
mittels  Plasmaétzens  exemplarisch an der bei 600°C  konditionierten
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Fes»Co44Hf12N12/Tis1Nag  Viellagenschicht untersucht. Dazu wurde die Gesamtdicke der
magnetischen Lagen gezielt von 355 nm auf 164 nm durch einen Gesamtmaterialabtrag von
bis zu 499 nm verringert. Die intrinsischen ferromagnetischen Materialeigenschaften sind
unabhangig vom Schichtvolumen. Dennoch kann durch eine Materialabnahme ein
gegenuber dem Ausgangsvolumen in der Intensitat reduziertes Messsignal detektiert
werden, da dieses proportional zum magnetischen Schichtvolumen ist. Die experimentell
bestimmte Sattigungspolarisation nahm bezogen auf die Ausgangsschicht linear mit
sinkender magnetischer Gesamtdicke ab. Auch das Messsignal der ferromagnetischen
Hochfrequenzpermeabilitat ist proportional zum magnetischen Schichtvolumen, sodass ab
einer Reduzierung der magnetischen Gesamtdicke auf 293 nm eine Intensitatsabnahme des
Imaginar- und Realteils der Permeabilitat verbunden mit einer tendenziell abnehmenden
Anfangspermeabilitdt beobachtet wurde. Dahingegen zeigte die Grenzfrequenz
erwartungsgemal keine Abhangigkeit von der Reduzierung der magnetischen Gesamtdicke.

Zusammenfassend ist es gelungen, anhand der experimentell verifizierten Abhangigkeit des
ferromagnetischen Resonanzverhaltens von mechanisch induzierten Schichtspannungen,
des Schichtvolumens und der Schichttemperatur die Sensorfunktionalitat der
Sensorschutzschicht nachzuweisen. Eine modellhafte Beschreibung der spannungs- und
temperaturabhangigen Resonanzfrequenz erlaubte es schlie3lich, Aussagen uber
Spannungs- und Temperaturdnderungen in der Schicht aus der Messung der
Grenzfrequenz abzuleiten.

Die Integration der in dieser Arbeit entwickelten Sensorschutzschicht in reale Systeme bietet
sich vor allem fir Anwendungsgebiete an, bei denen entweder nur mechanische oder
thermische Belastungen auftreten. Beispielsweise finden bei im Maschinenbau eingesetzten
geschmierten Bauteilen Uberwiegend Temperaturanderungen statt, die mit Hilfe der
Sensorschutzschicht berthrungslos erfasst werden koénnten. Des Weiteren ist bei
hochbeanspruchten Werkzeugen der Fertigungstechnik die Kenntnis der Temperatur an der
Schneidkante von grof3er Bedeutung. Auch in diesem Fall wéare eine berihrungslose
Detektion der Temperaturanderungen mittels der Sensorschutzschicht prinzipiell méglich.
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