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Zusammenfassung

Im System TiC-TiB,-B,C-SiC wurden durch Magnetronsputtern Schichten mit
einer unterschiedlichen Zahl von Phasengrenzen hergestellt: mehrlagige Schichten
mit 10, 100 und 1000 Einzellagen bei einer konstanten Gesamtschichtdicke von
S um sowie einlagig mehrphasige Schichten, die von gemischten Targets auf
beheizte und unbeheizte Substrate abgeschieden wurden. Um den EinfluB der
inneren Grenzflichen in diesen Schichten ermitteln zu konnen, wurden jedoch
zundchst Aufbau und Eigenschaften der entsprechenden einlagigen Schichten
untersucht.

TEM-Untersuchungen an Querschnitten beschichteter Proben zeigten, daB3 B,C-
und SiC-Schichten amorph sind, wihrend sich in den kristallinen TiC- und TiB,-
Schichten mit zunehmender Schichtdicke eine je nach Abscheidebedingungen
unterschiedlich stark ausgeprigte Textur ausbildet. Aus diesem Grund héngt
auch die Textur der TiC- und TiB,-Lagen in mehrlagigen Schichten von der
Dicke der Einzellagen ab.

Wihrend der Aufbau der Einzellagen in mehrlagigen SiC-TiC-, SiC-TiB,-,
B,C-TiB,- und B,C-SiC-Schichten dem einlagiger Schichten mit gleicher Dicke
entspricht, wird in TiC-TiB,-Schichten das Aufwachsen der einzelnen Lagen
zusidtzlich durch die Textur der jeweils vorhergehenden Lage beeinfluBt. Die
Beschaffenheit der Phasengrenzen zwischen den einzelnen Lagen hingt einerseits
von der Materialpaarung ab, andererseits davon, ob die jeweils untere Lage
amorph oder kristallin ist.

Die Eigenschaften einlagiger kristalliner Schichten werden iiberwiegend von
deren Textur bestimmt, wihrend in mehrlagigen Schichten zusitzlich die
Beschaffenheit der Phasengrenzen einen EinfluB hat. Der EinfluB von Textur
und Phasengrenzen zeigt sich besonders deutlich bei mehrlagigen TiC-TiB,-
Schichten: Die giinstigsten Eigenschaften haben diejenigen Schichten, bei denen
die (111)-Ebenen der TiC-Kristallite direkt auf den dazu koharenten (001)-Ebenen
der TiB,-Kristallite aufwachsen und umgekehrt. Dazu ist eine Mindestdicke der
TiB,-Lagen erforderlich, die bei einem Argondruck von 0,2 Pa und einer spezi-
fischen Leistung von 8,5 W/cm? ohne angelegte Biasspannung 20-50 nm betrigt,
mit einer Biasspannung von 40 V dagegen 10 nm. Eine weitere Optimierung
der Eigenschaften diirfte nach den vorliegenden Ergebnissen durch Abscheiden
unterschiedlich dicker TiC- und TiB,-Lagen moglich sein.

Ein Abscheiden zweiphasig kristalliner Schichten auf beheizten Substraten ist
im untersuchten Temperaturbereich nur bei der Materialpaarung TiC-TiB,
moglich; die iibrigen Schichten sind dagegen nur teilweise kristallin. Mit steigen-
der Substrattemperatur ist eine Zunahme der Hirte festzustellen, die auf
wachsende KristallitgroBen zuriickzufiihren ist. Da die gemessenen Kristallit-
grof3en nur bei wenigen nm liegen, ist der Grenzflichenanteil in diesen Schichten
sehr hoch und beeinfluBt die Schichteigenschaften entsprechend stark.




Abstract

On the influence of internal interfaces on structure and properties of multiphase
hard material coatings

In the system TiC-TiB,-B4C-SiC coatings with different amounts of phase
boundaries were prepared by magnetron sputtering: multilayer coatings with 10,
100, and 1000 individual layers and a total thickness of 5 pm as well as single layer
multiphase coatings deposited from multiphase targets on heated and unheated
substrates. To know the influence of internal interfaces in those coatings,
structure and properties of the corresponding single phase coatings were studied
also.

TEM examinations of cross-section samples showed that B,C and SiC coatings
are amorphous whereas TiC and TiB, coatings are crystalline with a texture which
depends on deposition parameters and is developed with growing thickness of the
coating. Therefore the texture of TiC and TiB, layers in multilayer coatings
depends on the thickness of the individual layer. While the texture of single layers
in multilayer SiC-TiC, SiC-TiB,, B4C-TiB,, and B,C-SiC coatings corresponds to
the structure of single phase coatings of the same thickness, in TiC-TiB, coatings
the texture of the individual layers is also influenced by the texture of the previous
layer. The occurence of mixing zones between the layers depends on the
materials, but also on the crystallinity of the previous layer.

The properties of single phase crystalline coatings are fixed mainly by their
texture whereas in multilayer coatings they are also influenced by the constitution
of the phase boundaries. This becomes evident in TiC-TiB, multilayer coatings:
The best properties are obtained if the (111) planes of the TiC crystallites grow
on the coherent (001) planes of the TiB, crystallites and vice versa. Necessary
for that is a minimal thickness of the TiB, layers of 20-50 nm without bias and
10 nm with 40 V bias ( argon pressure 0,2 Pa, target power 8,5 W/cm? ). According
to these results a further optimization of the properties should be possible by
deposition of TiC and TiB, layers with different thickness.

The deposition of two phase crystalline TiC/TiB, coatings on heated substrates
( max. 1000 °C ) is possible whereas other coatings are only partially crystalline.
With increasing substrate temperature the hardness of the coatings increases
because of the growing crystallite size. Owing to the crystallite sizes of few nm
the interface volume in these coatings is very high and has a marked influence
on the properties.
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1. EINLEITUNG UND PROBLEMSTELLUNG

Die Entwicklung neuer bzw. die gezielte Optimierung bereits vorhandener
Werkstoffe erfordert in immer stirkerem MaBe detaillierte Kenntnisse iiber
den Aufbau der betreffenden Materialien. Dies gilt flir kompakte Werkstoffe
ebenso wie fiir Schichten. Durch Kombination verschiedener Materialien wird
versucht, unterschiedliche und zum Teil gegensitzliche Eigenschaften ( wie
z.B. Harte und Zzhigkeit ) in einem Werkstoff zu vereinen. Damit kann besonders
bei keramischen Materialien eine Erweiterung des Einsatzbereiches erreicht
werden. Die grofte Vielfalt an Kombinationsmoglichkeiten findet man jedoch
bei Schichten, da Herstellungsprobleme, die bei kompakten Materialien haufig
auftreten, umgangen werden kénnen.

Die FEigenschaften eines Werkstoffs werden in hohem MafBle von Anzahl und
Beschaffenheit innerer Grenzflichen ( Korn- und Phasengrenzen ) beeinflufit.
Bei Metallen 148t sich beispielsweise durch eine hohe Zahl an Korngrenzen,
d. h. feinkorniges Geflige, die Festigkeit deutlich steigern. An den Korngrenzen
werden Versetzungsbewegungen blockiert und damit eine plastische Verformung
erschwert.

Im Gegensatz dazu bewirkt eine hohe Anzahl von Korngrenzen in Hartstoffen
eine Steigerung der Zghigkeit, da bevorzugt an diesen Stellen eine Energie-
dissipation moglich ist. Trotzdem ist die erreichbare Zihigkeit fiir viele
Anwendungen nicht ausreichend. Die Herstellung solcher einphasigen Werkstoffe
mit ausreichender Dichte ist zudem im allgemeinen sehr aufwendig, was fiir
einen technischen Einsatz ebenfalls von Nachteil ist.

Geeigneter sind mehrphasige Hartstoffe mit einer hohen Anzahl giinstiger, d. h.
moglichst kohérenter Phasengrenzen. Mehrphasige Materialien lassen sich leichter
verdichten als einphasige, auBerdem wird das Kornwachstum durch die Korner
der jeweils anderen Phase behindert. Man erhilt dichte, feinkornige Werkstoffe,
deren Zihigkeit jedoch von der Ausbildung der Phasengrenzflichen abhingig
ist und damit von Bindungscharakter, Struktur und Phasenbeziehungen der ver-
wendeten Materialien.

Diese Vorgehensweise kann nach Holleck [1-3] auch auf die Herstellung von
Hartstoffschichten iibertragen werden. Die direkte Analogie zu kompakten mehr-
phasigen Hartstoffen sind einlagig mehrphasige kristalline Hartstoffschichten,
in denen die einzelnen Phasen feinverteilt nebeneinander vorliegen. Die Mikro-
struktur solcher Schichten 148t sich durch eine Wirmebehandlung wiahrend
oder nach der Beschichtung beeinflussen, um optimale Eigenschaften zu
erreichen [4].

Eine weitere Moglichkeit ist die Herstellung mehrlagiger Hartstoffschichten,
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bei denen der Anteil der Phasengrenzen am Schichtvolumen durch Veranderung
der Lagendicke bei konstanter Schichtdicke variiert werden kann. Die Schicht-
eigenschaften werden dabei jedoch nicht nur durch die Anzahl der Einzellagen,
sondern auch durch die Beschichtungsparameter beeinfluflt, wie beispielsweise
Untersuchungen im System TiC-TiB, zeigten [5,6].

In der vorliegenden Arbeit soll der EinfluB innerer Grenzflichen auf den Aufbau
und die mechanischen Eigenschaften mehrphasiger Hartstoffschichten untersucht
werden. Dazu wurden mit TiC, TiB,, B4C und SiC die ( mit Ausnahme von
Diamant ) wichtigsten Hartstoffe im System B-C-Si-Ti ausgewshlt,

An einlagigen Schichten soll zunichst der EinfluB der Herstellungsparameter
( d.h. vor allem des Argondruckes ) auf den Schichtaufbau ( Textur, KorngroBe )
und auf mechanische Eigenschaften wie Schichthaftung, Hirte und Zzhigkeit
ermittelt werden. Damit sollen einerseits zusitzliche Kenntnisse iber die
Zusammenhinge zwischen Schichtaufbau und mechanischen Eigenschaften ein-
lagiger Schichten erarbeitet werden, andererseits sind diese Informationen
Voraussetzung fiir die Beurteilung des Einflusses der Grenzflichen in mehr-
komponentigen Schichten.

Aus den koexistenten Kombinationen von TiC, TiB,, B,C und SiC, d.h. TiC-TiB,,
SiC-TiC, SiC-TiB,, B,C-TiB, und B,C-SiC, sollen mehrphasige Hartstoffschichten
in Form von mehrlagigen und einlagig mehrphasigen Schichten hergestellt
werden. Unter Berlicksichtigung der Herstellungsparameter sollen Informationen
iiber die Beschaffenheit der inneren Grenzflichen sowie ihren EinfluB auf den
Aufbau und die mechanischen Eigenschaften der Schichten erarbeitet werden.
Von besonderem Interesse sind dabei die TiC-TiB,-Grenzflichen: Wie friihere
Untersuchungen zeigen, zeichnen sich TiC-TiB,-Werkstoffe ( kompakte Hart-
stoffe und Schichten ) durch hervorragende mechanische Eigenschaften aus,
die offensichtlich dem positiven EinfluB der Phasengrenzen zuzuschreiben sind.
Bisher wurden jedoch die TiC-TiB,-Phasengrenzen nur in kompaktem Material
untersucht. Ein Schwerpunkt der Arbeiten sollen daher detaillierte Unter-
suchungen zum Aufbau der Phasengrenzen in mehrlagigen TiC-TiB,-Schichten
sein.

AbschlieBend soll gezeigt werden, inwieweit die erarbeiteten Informationen zu
einer gezielten Optimierung von Schichtwerkstoffen genutzt werden konnen
und Kenntnisse tiber den EinfluB innerer Grenzflachen in kompakten Hartstoffen
auf Schichtmaterialien iibertragbar sind.




2. LITERATURUBERSICHT

2.1. Kompakte Hartstoffe

2.1.1. Struktur und Eigenschaften der verwendeten Hartstoffe

Im quaterndren System B-C-Si-Ti ( siehe Abb. 1 ) existieren mit TiC, TiB,,
B4C und SiC vier Materialien, die wegen Eigenschaften wie hoher Harte, hohem
Schmelzpunkt und anderen (vgl. Tab. 1) fiir einen technischen Einsatz interessant
sind und auf einigen Gebieten bereits Anwendung finden.

Im folgenden werden einige Informationen iiber die verwendeten Hartstoffe
zusammengestellt, jedoch konnen diese Angaben nicht ohne weiteres auf
Schichten iibertragen werden, da sie sich hinsichtlich Struktur und Eigenschaften
oft deutlich vom kompakten Material unterscheiden.

Abb. 1:
Ausgewidhlte Hartstoffe
im System B-C-Si-Ti

Titancarbid

Die einzige Verbindung, die im System Ti-C zu finden ist, ist das TiC. TiC
kristallisiert im NaCl-Gitter, das dadurch entsteht, daB C-Atome die Oktaeder-
licken im kubisch dichtest gepackten Titan-Wirtsgitter besetzen ( siehe Abb.
2a ). Es handelt sich also um eine typische Einlagerungsverbindung [7].

Der weite Homogenititsbereich, der von TiCy, bis herunter zu etwa TiCp4;
[8] reicht, wird durch unvollstindige Besetzung der Liickenpositionen mit
Kohlenstoff moglich. Eine iiberstochiometrische Zusammensetzung wird fiir kom-
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paktes TiC in der Literatur nicht angegeben; man nimmt daher an, da3 bei TiCy
alle Liickenpositionen im Titangitter besetzt sind [9].

Die Carbide der Ubergangsmetalle weisen gleichzeitig Anteile von metallischer,
kovalenter und heteropolarer Bindung auf. Dabei besitzen die Carbide der IV.
Gruppe des Periodensystems den geringsten Anteil an metallischer und den
hochsten Anteil an kovalenter Bindung. Die heteropolaren Bindungsanteile sind
bei allen Carbiden sehr gering [10].

Titandiborid

Das TiB, wird, anders als die meisten anderen Boride, in der Literatur ebenfalls
zu den Einlagerungsverbindungen gezshlt, was vom Bauprinzip her sinnvoll er-
scheint. Die Metallatome bilden ein einfach hexagonales Gitter, in dem jedes
Boratom in der Mitte eines trigonalen Prismas aus sechs Titanatomen sitzt
( siche Abb. 2b ) [11]. Der wesentliche Unterschied zu den einfachen Ein-
lagerungsstrukturen besteht in der Tendenz der Boratome, miteinander Ketten
oder Netze zu bilden. Im TiB, liegen die Boratome in Form zweidimensionaler
Netze vor [11], wihrend z.B. im TiC die Nichtmetallatome keine direkte Ver-
bindung untereinander haben [10].

TiB, besitzt ebenfalls Anteile an kovalenter und metallischer Bindung. Zwischen
den Boratomen, die fiir sich gesehen Netze mit hexagonalen Maschen bilden,
liegt nach Nowotny [12] kovalente Bindung #hnlich wie in reinem Bor vor.
Trotzdem iiberwiegt der metallische Bindungsanteil wie bei den anderen Ver-
bindungen zwischen Ubergangsmetallen und B, C oder N.

TiC TiB,

Abb, 2:

Kristallstruktur von




Borcarbid

Fiir das System B-C existiert eine groBe Anzahl von Phasendiagrammen, die
z.T. stark voneinander abweichen und von denen keines bisher allgemein aner-
kannt ist. Bei Lange [13] findet sich eine kritische Gegeniiberstellung verschie-
dener Phasendiagramme. Abb. 3 zeigt eine rhomboedrische Elementarzelle des
Borcarbids By,C; ( B4C ), in der die drei Kohlenstoffatome entlang der Raum-
diagonalen angeordnet sind. An den Ecken des Rhomboeders befinden sich fast
reguldre Ikosaeder aus Boratomen.

Der breite Homogenititsbereich des Borcarbids, der nach Bouchacourt et al.
[14] von 8 bis 20 at. % C reicht, 148t sich dadurch erkliren, daB wegen der
dhnlichen GroBe der kovalenten Atomradien ( rg = 0,088 nm, ro = 0,077 nm
[15] ) C-Atome durch B-Atome ersetzt werden. Nach Thevenot [16] gibt es
grundsdtzlich drei Moglichkeiten, das B/C-Verhiltnis zu verandern:

- Substitution auf der zentralen C-Kette

- Einlagerung in das kristalline Geriist

- Substitution in den Bor-lkosaedern

Wird das mittlere C-Atom der Raumdiagonalen gegen ein B-Atom ausgetauscht,
erhélt man die Verbindung By3C,, die nach Ploog [17] die thermodynamisch
stabile Zusammensetzung besitzt. Als C-reichste Verbindung findet Ploog B3Cs,
das durch interstitielle Losung von C-Atomen im By;C,-Gitter entsteht.
Borcarbid ist ein typischer Vertreter der kovalenten Hartstoffe.

1b }
C-Atome
C) 2c
O 6h2 }
B-Atome
@ 6h

1

Abb. 3: Kristallstruktur von Borcarbid ( nach Thevenot [16] )




Siliziumcarbid

SiC ist das am meisten untersuchte polytype Material. Es kommt in zwei Modi-
fikationen vor: das kubische B-SiC ist die Tieftemperaturmodifikation, die sich
bei ca. 2100 °C in hexagonales oder rhomboedrisches «-SiC umwandelt. «-SiC
existiert in einer groBen Anzahl von Polytypen [18].

Im SiC ist jedes C-Atom von vier Si-Atomen umgeben und umgekehrt. Diese
kovalent gebundenen Tetraeder bilden die Grundeinheiten, aus denen alle SiC-
Strukturen aufgebaut sind. Die Si- und C-Atome bilden jeweils hexagonal
dichtest gepackte Doppelebenen, die in unterschiedlicher Anordnung iibereinander
gestapelt werden konnen. Abb. 4 zeigt zwei einfache Strukturbeispiele, die Zink-
blendestruktur ( kubisches SiC ) und die Wurtzitstruktur ( hexagonales SiC ).
Man erkennt bei der Zinkblendestruktur die drei verschiedenen Positionen, die
die Doppelebenen aus Si und C einnehmen konnen. Bezeichnet man diese Posi-
tionen mit A, B und C, so kann man durch Variation der Stapelfolge nahezu
beliebig viele unterschiedliche Strukturen aufbauen. Auch Zinkblende- und
Wurtzitstruktur unterscheiden sich nur durch ihre Stapelfolge: Die Stapelfolge
der hexagonalen Struktur ist ABABA... mit einer Identitatsperiode von 2 Doppel-
ebenen, die der kubischen Struktur ABCABC... mit einer Identititsperiode von
3 Doppelebenen [19].

® Si
ocC

Abb. 4: Kristallstruktur von a) 3C-SiC ( Zinkblendestruktur )
b) 2H-SiC ( Waurtzitstruktur )
( nach Kleber [19] )

Die Nomenklatur nach Ramsdall bezeichnet die einzelnen Polytypen mit C, H
und R ( fiir kubisch, hexagonal und rhomboedrisch ) und der Anzahl der Doppel-
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ebenen pro Identititsperiode, also z.B. 3C ( Zinkblendestruktur ) und 2H (Wurtzit-
struktur ) [20]. Die hiufigsten Polytypen sind ( in dieser Reihenfolge ) 6H,
15R, 4H und 8H, alle anderen sind vergleichsweise selten [21].

Die Art der Bindung zwischen den Atomen hat deutliche Auswirkungen auf die
physikalischen Eigenschaften eines Stoffes. Kovalente Bindung bewirkt haufig
hohe Hirte und Festigkeit, geringe Ausdehnungskoeffizienten sowie gute Isolator-
eigenschaften. Dagegen fiihren hohe metallische Bindungsanteile zu guter elektri-
scher Leitfahigkeit und groferem thermischen Ausdehnungskoeffizienten sowie
geringerer Hirte. Heteropolar gebundene Stoffe besitzen gute Isolatoreigen-
schaften und hohe Hirte, letzteres jedoch in Verbindung mit starker Sprodigkeit.
Die jeweils typischen Eigenschaften iiberlagern sich, wenn Mischbindungen vor-
liegen. Tab. 1 zeigt eine Zusammenstellung wichtiger Figenschaften der ver-
wendeten Hartstoffe [3]. Die angegebenen Werte konnen jedoch nicht ohne
weiteres auf Schichten iibertragen werden, wie die folgenden Kapitel zeigen
werden.

Phase | Dichte Schmelz- | Hirte E-Modul spez. elektr. | Ausdehnungs-
punkt HV Widerstand | koeffizient
(g/cm3) (eC) (KN/mm?2) | (uQcm) (10-6 K-1)
TiC 4,93 3067 2800 470 52 8,0 - 86
TiB, 4,50 3225 3000 560 7 7,8
B,C 2,52 2450 3-4000 | 441 0,5-106 4.5
SiC 3,22 2760 2600 480 105 53

Tab. 1: Wichtige Eigenschaften der verwendeten Hartstoffe

2.1.2. Mehrphasige kompakte Hartstoffe

Da TiC, TiB,, B,C und SiC wegen ihrer Sprodigkeit nur begrenzt einsetzbar
sind, wurde versucht, die geringe Zshigkeit der einphasigen Materialien durch
Beimischung anderer Hartstoffe zu steigern. Alle koexistenten Mischungen der
genannten Hartstoffe wurden bereits in Hinblick auf ihre mechanischen Eigen-
schaften untersucht.
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Mehrphasige TiC-TiB,-Hartstoffe zeigen im Vergleich mit den einphasigen
Materialien deutlich bessere Eigenschaften. Nach Holleck und Kiihl [22] lassen
sich mehrphasige kompakte Hartstoffe leichter herstellen und weisen eine
geringere KorngroBe sowie eine hohere Zahigkeit als die einphasigen Hartstoffe
auf. Der Verschleil beim Drehen von Proben mit etwa eutektischer Zusammen-
setzung liegt trotz geringerer Hirte und geringerem Abrasionswiderstand deutlich
niedriger als bei Proben anderer Zusammensetzung. Offensichtlich spielen die
Anzahl und Art der TiC-TiB,-Phasengrenzen eine wesentliche Rolle fiir das
Verschleifiverhalten.

Nach Holleck und Leiste [23] existieren zwischen TiC und TiB, eine Reihe
von Kohirenzbeziehungen, die in Tab. 2 dargestellt sind. Von besonderer
Bedeutung ist die Kohirenzbeziehung 1, nach der die Bildung kohérenter Grenz-
flichen zwischen den dichtest gepackten Ebenen (111)1;c und (001)y;p, mit einer
geringen Fehlpassung moglich ist . Die Atomanordnung in diesen Ebenen und
in einer Ebene senkrecht zur Grenzflache (111)y;c-(001)yip, ist in Abb. S dar-
gestellt. Untersuchungen heiBgepreBter TiC-TiB,-Proben im Transmissions-
elektronenmikroskop ( TEM ) zeigten, daB die Orientierungsbeziehungen zwischen
den einzelnen Kornern jeweils mit einer der in Tab. 2 aufgefiihrten Koharenz-
beziehungen tibereinstimmen. Daraus kann man schlieBen, daB die Bildung
kohdrenter Phasengrenzen zwischen TiC- und TiB,-Kornern und ihre hohe
Festigkeit die wesentliche Ursache fiir das giinstige Verhalten mehrphasiger
TiC-TiB,-Materialien ist.

Kohlirenz- TiC TiB, Fehipassung

Beziehung a, = 0.433 nm a8, = 0.303nm C,=0.323nm | Metallabstand
Nr. Ebene D Richtung Ebene D Richiung in % flir TiC/TiB,

1 (100) | 10.5| [001] [010] | (101) 105 [010] [21-2] 4.9 -4.0

2 (100) 7 [001) [010] | (102) 7 {010) [21-1] | -5.2 49

3 (100) | 84.7 | [011] [01-1} | (100) | 812 [001] [010] -1.1 54

4 (100) | 423} [011] [01-1] | (102) | 425 [010] [21-1] 0.6 -1.1

5 (110) | 299 | [001] [1-10] | (100) 27 [001] [010] 49 5.4

6 (110) | 29.9{ [001) ([1-10){ (101) | 315 ({010] ([21-2] | -4.0 -1.1

7 (110) | 19.9 | [001] [1-10] | (102) | 21.2 [040] [21-1} | -5.2 -1.1

8 (111) | 97.8 | [-110] [11-2] | (001) | 100 [010] [-2-10}} -1 -1.1

9 (111) | 163 | [-110] ([91-2] | (101) | 157 [010] ([21-2] | -id 4.6

10 (111} | 489 | [-110] [11-2]) ; {110} | 462 [001 {1-10] 54 ~1.1

11 (111) | 163 | [-110} ([11-23| (112) { 174 ([1-10] ([-1-11]| -3.7 =11

12 (111) | 16.3 | [-110] [11-2] | (210) 153 [-120) [001] 54 0.7

13 (210) 9.4 | [001]) [-120] | (100) 9 [o01] [010} 4.9 0.0

14 (210) | 47| (o011 [-120) | (102) | a7 [o10] [21-1)| 498  -46
15 (211) | 17.2 | [-111] [o-11] | (001) | 166 [010] [-2-10}] -1.4 4.9
16 (1) | 172 | [-111] [0-11] | (110) | 156 [001] ([1-10] | 54 4.9
17 (1) | 57| [114] [o-11] | (132) | 57 [1-10) [-1]) 37 49
18 (221) | 28.2 | [-1-14] [-110] | (100) | 27 {001} [010) [ -1.d 54
19 (221) | 141 | [-1-14] [-110] | (102) | 141 [010] [21-1] | -1 0.6
20 (310) | 133 | -130) [00%] | (f00) | 435 foo1] [of0] | -57 49
21 (311) | 255 | [01-1] [-233) | (001) | 25 [010] [-210}| -1 33
22 (311) | 255 | [01-1] [-233] | (100) | 27 [001] [010) | 11 46
23 (311) | 255 | [01-1] {-233] | (110) { 234 [001] [1-10] { 54 33
24 | 311) ] 85| [01-1] [-233] | (112) | 85 [i-10] [1-11]] a7 33
25 (322) | 102 | [01-1] [-433] | (101) | 105 T[010] (212 | -1 -12
26 (322) | 205 | [01-1] [433] | (102) { 212 (o0} [21-1] | -1 -24
27 (322) | 10.2 | [01-1] [-433] | (210) | 10.2 [-120] ([001) | 54  -48

Tab. 2: Mogliche Kohdrenzbeziehungen zwischen TiC und TiB, ( nach [23] )
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Abb. 5: a) Ti-Atome in den dichtestgepackten Ebenen von TiC und TiB,
b) Atomanordnung an der Phasengrenzfliche ( nach [23])

Im Gegensatz dazu wurde mit Auger-Elektronen-Spektroskopie ( AES ) an
mehrphasigen heiBgepreBften TiC-TiB,-Proben die Bildung einer Ti-B-C-Grenz-
flachenphase festgestellt [24]. Obwohl TiC und TiB, nach dem quasibiniren
Phasendiagramm ( siehe Abb. 6 ) nur in sehr geringem MaB ineinander loslich
sind, trat auch bei diffusionsgeschweiten TiC-TiB,-Proben auf der TiC-Seite
nahe der Grenzfliche eine Mischphase mit der Zusammensetzung TiBCys auf
[26].
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Mehrphasige TiC-SiC-Hartstoffe zeigen eine deutliche Abhéngigkeit der mechani-
schen FEigenschaften wie Harte und RiBzahigkeit sowie der Porositdt von Zusam-
mensetzung und Temperatur beim HeiBpressen. Optimal ist ein TiC/SiC-Verhalt-
nis von 60:40 und eine Temperatur von 2100 °C [27].

Wei und Becher [28] und Jiang et al. [29] steigerten die Zihigkeit und Festig-
keit von SiC durch Zugabe von TiC-Partikeln. Wesentlich ist dabei jedoch eine
gleichmaBige Verteilung der TiC-Partikel in der Matrix ohne Bildung von Agglome-
raten. Die Zahigkeitssteigerung wird durch eine Ablenkung und Verzweigung
der Risse an den TiC-Kornern verursacht, wobei Spannungsfelder, die infolge
der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von SiC-Matrix und TiC-
Partikeln auftreten, eine wichtige Rolle spielen.

Nach eigenen Untersuchungen sind heigeprete SiC-TiB,-Proben unabhingig
von der Zusammensetzung derart sprode, daB eine Bestimmung von Harte und
Rifzzhigkeit wegen starker Ausbriiche an den Hirteeindriicken nicht moglich
ist [27].

Im Gegensatz dazu wurde von McMurtry et al. [30] und Janney [31] eine
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wie Festigkeit und Bruchzadhigkeit
von SiC durch Zugabe von etwa 15 Vol% TiB, erreicht. Die eingelagerten TiB,-
Korner bewirken eine Ablenkung und Verzweigung der auftretenden Risse.

De Mestral und Thevenot [32] optimierten TiB,~TiC-SiC-Mischungen in Hin-
blick auf Bruchfestigkeit und Bruchzihigkeit. Dabei zeigte sich, daB optimale
Figenschaften nur dann erreicht werden konnen, wenn keine direkten Kontakte
zwischen SiC- und TiB,-Kornern auftreten. Dies konnte in eigenen Arbeiten
ebenfalls nachgewiesen werden [27].

Diffusionsuntersuchungen an Zylindern aus TiC, TiB, und SiC bestitigten diese
Ergebnisse. Wihrend TiC und TiB, sowie TiC und SiC sehr gut aneinander haf-
ten, konnten TiB, und SiC bei den gleichen Temperaturen nicht miteinander
verbunden werden [32].

Experimentell bestimmte Phasendiagramme in den Systemen TiC-SiC und
TiB,-SiC konnten in der Literatur nicht gefunden werden.

Die mechanischen Eigenschaften von B4C-TiB,-Hartstoffen mit ungefahr eutekti-
scher Zusammensetzung ( 80:20, vgl. Abb. 7 ) wurden von Lange [13,33]
untersucht. Durch die zweite Phase wird die hohe Hiarte des Borcarbids gesenkt,
gleichzeitig steigt jedoch der RiBwiderstand sowie der Abrasionswiderstand
( Abrasionsmedium SiC bzw. Al,0; ).
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Kang et al. [34,35] verbesserten das Sinterverhalten, die Festigkeit und die
Zzhigkeit von TiB, durch Zugabe von Borcarbidpartikeln. Die hohere Festigkeit
resultiert aus der hoheren Dichte und der geringeren KorngroBe, wahrend die
Zzhigkeit durch RiBumlenkung an den B,C-Partikeln gesteigert wird. Als Sinter-
hilfsmittel wurden jedoch geringe Mengen an Fe zugegeben, so da keine reinen
B4C-TiB,-Grenzflaichen vorliegen.

Polierte B4C- und TiB,-Plittchen lieBen sich durch Diffusionsschweien bei
Temperaturen bis 2200 °C nicht miteinander verbinden. Bei AES-Untersuchun-
gen an diesen Proben konnte keine Diffusion von Bor ins TiC oder von Titan
ins B4C festgestellt werden [26].

Kompakte SiC-B,C-Werkstoffe wurden unter anderem von Lange [13,33] und
Thevenot et al. [36,37] hergestellt. Im Gegensatz zu Thevenot, der keinen
Unterschied in der Zahigkeit von reinem B,C und B,C-SiC feststellte, wird von
Lange fir B,C-SiC mit eutektischer Zusammensetzung ( 70:30, vgl. Abb. 8 )
eine deutlich hohere Zahigkeit als fir reines B4C angegeben.

Detaillierte Untersuéhungen an B,C-SiC-Phasengrenzen wurden bisher nicht
durchgefiihrt.
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Abb. 8: Quasibindre Phasendiagramme B4C-SiC nach Hong [38]

2.2. Hartstoffschichten

2.2.1. Beschichtungsverfahren

Die Herstellung diinner Schichten ist mit unterschiedlichen Verfahren mdglich.
Von besonderer Bedeutung fiir Hartstoffschichten ist die Abscheidung mit PVD
( Physical Vapour Deposition ) - und CVD ( Chemical Vapour Deposition ) -
Verfahren.

Bei den CVD-Verfahren scheidet sich das Schichtmaterial aufgrund chemischer
Reaktionen zwischen den ProzeBgasen an der erhitzten Oberflache des Substra-
tes ab. Die vergleichsweise hohen Temperaturen haben eine starke Belastung
des Substratwerkstoffes bzw. eine deutliche Einschrankung der Zahl von verwend-
baren Materialien zur Folge. Die Tendenz geht dahin, Verfahren zu entwickeln,
die einen ProzefBablauf bei niedrigeren Temperaturen ermoglichen. Dazu gehoren
neben dem LPCVD ( Low Pressure CVD ), das bei reduziertem Druck und ge-
ringeren Temperaturen arbeitet, vor allem plasmaunterstiitzte Verfahren, bei
denen den Teilchen in einer Plasmaentladung die fiir die Reaktion notige Energie
zugefiihrt wird.

Dagegen wird bei den PVD-Verfahren das Schichtmaterial in die Dampfphase
tibergefiihrt und auf dem Substrat kondensiert. Ublicherweise unterscheidet man
drei PVD-Verfahren: Aufdampfen, Kathodenzerstduben und lonenplattieren.

Beim Aufdampfen wird das Schichtmaterial aus einer heizbaren Quelle verdampft
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( z.B. durch Widerstandsheizung, Elektronenstrahl ) und kondensiert auf dem
Substrat. Die Abscheideraten liegen iiblicherweise zwischen 1000 und 25000
nm /min. Problematisch ist die Herstellung mehrkomponentiger Schichten durch
Verdampfen aus einer einzigen Quelle, wenn die einzelnen Materialien stark
unterschiedliche Dampfdriicke haben.

Beim Kathodenzerstauben werden in einer Glimmentladung Argon-lonen erzeugt
und durch ein elektrisches Feld zu einer Kathode hin beschleunigt. Diese Katho-
de ( Target ) besteht aus dem zu zerstdubenden Material. Beim Aufprall schla-
gen die Ar-lonen durch Impulsiibertragung und StoB8prozesse Oberflichenatome
aus dem Target heraus, die sich auf dem Substrat niederschlagen.

Beim Hochleistungskathodenzerstduben ( Magnetronsputtern ) wird dem elektri-
schen Feld ein Magnetfeld iiberlagert, indem hinter der Kathodenplatte ein
Permanentmagnet angebracht wird ( Magnetronkathode, sieche Abb. 9 ). Durch
das Zusammenwirken von elektrischem und magnetischem Feld werden die
Ladungstrager auf spiralformige Bahnen umgelenkt, wobei sich die Elektronen
aufgrund ihrer geringeren Masse vor der Targetoberfliche konzentrieren. In
diesem Bereich kann durch StoBprozesse eine hohere Anzahl von Argon-Atomen
ionisiert werden, so daB der lonisierungsgrad des Plasmas vor dem Target
zunimmt. Aus der hoheren Ladungstriagerdichte resultiert eine wesentlich hohere
Zerstdubungsrate als beim konventionellen Kathodenzerstiuben [39].

a Rezipientenwand
b Substrate

% _Kgm f{ ISgl;;l;ldéirelektronen

e Metallatome

f Target

g Katode

h Magnetfeldlinien
i Substrattrager
j Anode
Hochleistungszerstdubung k Plasma

Abb. 9: Schematische Darstellung der magnetfeldgestiitzten Hochleistungs-
kathodenzerstaubung ( nach [39] )

Beim lonenplattieren erfolgt die Vorbehandlung der Substrate sowie das Ab-
scheiden der Schicht unter dem EinfluB eines Ionenbombardements. Es kann
sich dabei um Fiillgasionen ( z.B. Argonionen ) oder auch um Ionen des Beschich-
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tungsmaterials handeln. Die Art der Ionenquelle bleibt nach dieser Definition
ebenso offen wie die Frage, ob das Schichtmaterial durch Verdampfen oder
Kathodenzerstiuben in die Gasphase iibergefiihrt wird. Nach Haefer [40] fillt
daher auch das Biassputtern unter den Oberbegriff des Ionenplattierens. Beim
Biassputtern wird an das Substrat eine negative Vorspannung angelegt, so daf3
das Substrat bzw. die aufwachsenden Schichten stidndig mit Sputtergasionen
bombardiert werden.

Von allen drei Verfahren existieren auch reaktive Varianten, bei denen das ge-
wiinschte Schichtmaterial durch Reaktion des verdampften oder zerstdubten
Stoffes mit einem Reaktionsgas entsteht. Ein wesentlicher Unterschied zwischen
den Verfahren besteht hinsichtlich der Energie der Teilchen, die auf das Substrat
auftreffen, wie in Abb. 10 fiir unterschiedliche PVD-Verfahren dargestellt ist.

fonen-
L implantation

=
- O
]

o
~

=3
ps

'%? lonen-
§ o2 L i lonen- plattieren
@ plattieren
=
=10 / Abb. 10:
Sputtern . 10:
i 7 Druckbereiche und Energien der
/Au'domplen/ auf das Substrat auftreffenden
107! 1 1 1 1 . .. . .
0% 10t 30 1wz 10t ) pa 10 Teilchen fiir unterschiedliche

Druck

PVD-Verfahren ( nach [40] )

2.2.2. EinfluBl der Herstellungsparameter auf das Schichtwachstum

Der Kondensationsproze3 der Schichtatome auf dem Substrat lauft im wesent-

lichen in drei Schritten ab:

1. Auftreffende Atome geben ihre kinetische Energie an das Gitter ab und
lagern sich als lose gebundene Adatome an

2. Die Adatome diffundieren iiber die Oberfliche, wobei ein Energieaustausch
mit den Gitterbausteinen stattfindet. Dies geschieht so lange, bis entweder
eine Desorption des Atoms stattfindet oder es an einem energetisch glinsti-
gen Platz ins Gitter eingebaut wird

3. Kondensierte Atome diffundieren innerhalb des Gitters
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Dieser Ablauf wird von vier grundlegenden Prozessen bestimmt: Abschattungs-
effekte gegeniiber einfallenden Atomen aufgrund der Oberflachenrauheit, Ober-
flichendiffusion, Volumendiffusion und Desorption. Nach Thornton [41] ist
jeder dieser Prozesse in einem bestimmten Temperaturbereich T/Ty, ( Substrat-
temperatur bezogen auf die Schmelztemperatur des Schichtmaterials ) dominie-
rend.

Auf dieser Uberlegung beruht das Strukturzonenmodell von Movchan und
Demchishin [42] ( siehe Abb. 11a ), das fiir aufgedampfte Schichten gilt. Dieses
Modell wurde von Thornton [43] ( siche Abb. 11b ) weiterentwickelt und auf
Sputterschichten iibertragen. Neben der Substrattemperatur wird dabei auch
der Druck des Sputtergases als wesentlicher EinfluBfaktor berlcksichtigt.

Die Struktur der Zone 1 bildet sich, wenn die Diffusion der Adatome nicht aus-
reicht, um Abschattungseffekte auszugleichen. Es bilden sich ausgehend von
einer relativ geringen Anzahl von Keimen nadelformige Kristallite, die mit zu-
nehmender Hohe durch Einfangen von Schichtatomen breiter werden. Sie ent-
wickeln sich dadurch zu auf der Spitze stehenden Kegeln, deren Basisflachen
gewolbt sind. Die Schicht ist pords mit Hohlrdumen zwischen den einzelnen
Kristalliten. Diese Struktur wird durch eine groBe Rauheit des Substrates beglin-
stigt, da so besonders ausgeprigte Abschattungseffekte auftreten konnen. Durch
einen hohen Argondruck wird diese Struktur bis zu hoheren Temperaturen stabi-
lisiert: Die abgestdubten Atome verlieren durch StoBe mit Gasteilchen Energie,
so daf3 die Oberflichenbeweglichkeit der kondensierten Teilchen zu gering ist,
um Abschattungseffekte durch Diffusion auszugleichen.

Zwischen Zone 1 und Zone 2 liegt nach Thornton [41] eine Ubergangszone T.
Die Schicht besitzt hier eine dichte, faserartige Struktur mit geringen Kristal-
litgroBen; ihre Oberflache ist im Gegensatz zur Zone 1 glatt. Schichten mit Zone
T-Struktur bilden sich auf glatten, homogenen Substraten bei Temperaturen,
die zum Ausgleich der Abschattungseffekte durch Diffusion ausreichend sind.
Mit steigendem Argondruck verschiebt sich auch diese Zone zu hoheren Tem-
peraturen.,

Im Bereich der Zone 2 ist die Oberflichendiffusion der dominierende Vorgang.
Es bilden sich stengelformige Kristallite, deren Durchmesser mit steigender
Substrattemperatur zunimmt. Die Schichten besitzen eine glatte Oberfliche;
ihre Porositat nimmt mit steigendet Temperatur ab.

Als Zone 3 ist der Temperaturbereich definiert, in dem die Volumendiffusion
tberwiegt. Es entsteht ein rekristallisiertes, dichtes Geflige.
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a)

Zone ! Zone 2 Lone 3
Metalle 777, <03 03...045 >045
b) Oxide 7/, <026 0,26...045 >045

Abb, 11: Strukturzonenmodelle a) nach Movchan und Demchishin
b) nach Thornton ( aus [40] )

Das Strukturmodell nach Thornton wurde inzwischen durch neuere Untersuchun-
gen modifiziert. Grovenor et al. [44] stellten fest, da Schichten mit einer
Struktur der Zone 1 aus feinen Kristalliten bestehen, die in alle Richtungen
etwa gleiche Abmessungen haben und nahezu gleich orientiert sind. Wegen der
geringeren Auflosung von Licht- und Rasterelektronenmikroskopen wurden diese
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texturierten Biindel von Kristalliten bei frilheren Untersuchungen als einzelne
Korner identifiziert.

Mit diesen Kenntnissen wird auch das Auftreten der Zone T erklirt: Ausge-
hend von Keimen, die sich auf der Substratoberfliche bilden, wachsen bei
ausreichender Beweglichkeit der auftreffenden Atome feine stengelformige
Kristallite. Dieses Phinomen wird als “granulare Epitaxie” bezeichnet, um zu
unterstreichen, daf die Orientierung der Kristallitkeime die Orientierung der
aufwachsenden Stengelkristallite bestimmt. Mit steigender Beweglichkeit der
Oberflichenatome nimmt die Lange dieser Stengel zu, so daB der Ubergang
von Zone 1 iiber Zone T zur Zone 2 durch eine kontinuierliche Zunahme der
Kristallitlinge gekennzeichnet ist ( siehe Abb. 12 ).

1

1

ZONE I: ZONET 1 ZONE I | ZONE 1T
X JLOCAL -
) IEPITAXY '

'
'SURFACE  'SURFACE \BULK DIFFUSION
IDIFFUSION |RECRYSTALL- |(GRAIN GROWTH)
X IZATION '
! HSURFACE -
| |DIFFUSION) !

TX | Abb. 12:

RO, ' * y N ' Modifiziertes Strukturzonenmodell
Te/Tm nach Grovenor et al. [44]

Ein wichtiger EinfluBfaktor ist neben Temperatur und Argondruck auch ein
eventueller lonenbeschufl der Schicht. Auf dem Substrat erzeugt ein Ionenbom-
bardement Punktdefekte und erhoht damit die Keimdichte; auBerdem wird die
Beweglichkeit der Adatome erhoht. Die Grenze zwischen Zone 1 und T im
Strukturmodell verschiebt sich daher unter Ionenbeschuf zu tieferen Tempera-
turen ( siehe Abb. 13 ).

Abb. 13:
EinfluB der Biasspannung auf

die Struktur gesputterter
Schichten ( nach [39] )
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Gute mechanische Eigenschaften sind vor allem bei den Schichten zu finden,
die in ihrer Struktur der Zone T entsprechen. Nidhere Angaben zum FEinfluB3
der Herstellungsparameter auf die Figenschaften von Schichten aus TiC, TiB,,
B4C und SiC sind in den folgenden Kapiteln zu finden.

2.2.3. Einlagige Schichten

In der Literatur findet man eine groBe Anzahl von Arbeiten iiber einlagige
Schichten, die mit den verschiedensten PVD- und CVD-Verfahren hergestellt
wurden. Daher wurde der folgende Uberblick im wesentlichen auf zwei Schwer-
punkte beschrinkt:

1. Informationen iiber gesputterte Schichten ( Zusammensetzung, auftretende
Phasen, Schichtstruktur und mechanische Eigenschaften )

2. Untersuchungen an PVD- und CVD-Schichten zum Einflu8 innerer Grenz-
flachen ( bei einlagigen Schichten ist dies vor allem die Grenzfliche Schicht-
Substrat ) auf Schichtwachstum und mechanische Eigenschaften

Fine Zusammenstellung weiterer Arbeiten an PVD- und CVD-Schichten aus

TiC, TiB,, B4C und SiC findet man beispielsweise bei Sundgren und Hentzell

[45].

Titancarbidschichten

Titancarbidschichten werden bereits seit dem Ende der 60er Jahre als Verschleif3-
schutzschichten fiir Hartmetallwerkzeuge eingesetzt [46], sind aber auch als
Erste-Wand-Materialien fiir Fusionsreaktoren [47] und fiir elektronische Bau-
teile [48] von Interesse.

Zusammensetzung und Struktur reaktiv gesputterter TiC-Schichten hingen in
hohem MaBe von ProzeBparametern wie Partialdruck des Reaktionsgases [47,49]
und Biasspannung [ 50,51] ab. Uber die Zusammensetzung nichtreaktiv gesputter-
ter TiC-Schichten finden sich in der Literatur keine einheitlichen Angaben.
Shikama et al. [ 52] erhielten beim Sputtern eines stéchiometrischen TiC-Targets
Schichten mit C-Uberschuf, wihrend von Mah et al. [53] sowie Pan und Greene
[54] stochiometrische Schichten abgeschieden wurden.

Die Vorzugsorientierung der Kristallite in nichtreaktiv gesputterten Schichten
hingt vom Abscheidedruck ab. Bei niedrigen Argondriicken weisen die Schichten
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eine (200)-Textur auf [55], wihrend bei hohem Argondruck eine (111)-Textur
auftritt [54,55]. Von Shikama et al. [56] wird zudem eine Abhingigkeit der
Vorzugsorientierung von der Stochiometrie beschrieben: Wihrend Schichten
mit C-Uberschuf3 eine (111)-Textur aufweisen, tritt bei Schichten mit Ti-Uber-
schuB eine (200)-Textur auf. Ein EinfluB der Textur auf die mechanischen
Eigenschaften wurde auch von Peyre et al. [57] beobachtet, die feststellten,
daB Schichten mit (200)- Textur eine geringere Duktilitdt besitzen als Schichten
mit (111)-Textur.

Die Korngrolen von Schichten, die auf unbeheizte Substrate gesputtert wurden,
liegen bei weniger als 100 nm [48,50,58]. Zu einer Verringerung der Korngrofle
fihrt neben einer Erhshung der Biasspannung [50,51] auch eine Erhchung des
Kohlenstoffanteils in den Schichten [58]. Der EinfluB der Mikrostruktur auf
die Eigenschaften von TiC-Schichten beschreiben Sundgren et al. [59].

Die Hirte von PVD-TiC-Schichten wird in besonderem Maf durch ihre Zusam-
mensetzung beeinfluBt [59]. Nach Sundgren et al.[60] ist die Hirte unter-
stochiometrischer Schichten sehr gering, wihrend stochiometrische Schichten
mit 2800 HV etwa die Hirte von kompaktem Titancarbid haben. Uberstéchio-
metrische Schichten erreichen sogar Werte von 4000-5000 HV. Der iiber-
schiissige Kohlenstoff ist nach Shikama et al. [52,56] interstitiell gelost, d. h.
es existiert keine zweite Phase ( z. B. Graphit ).

Nach Fizenberg und Murarka [58] sind die Spannungen in reaktiv gesputterten
TiC-Schichten von der Zusammensetzung der Schichten abhingig: bei stochio-
metrischer Zusammensetzung finden sich die groBten Druckeigenspannungen.
In nichtreaktiv gesputterten TiC-Schichten hingen die Druckeigenspannungen
von der Argonkonzentration in den Schichten ab, die mit abnehmendem Druck
zunimmt [54]. Die hochsten inkrementalen Druckeigenspannungen werden je-
weils an der Grenzfliche Schicht-Substrat gemessen.

Nur wenige Arbeiten beschiftigen sich direkt mit dem EinfluB der Grenzfliache
Substrat-Schicht auf die Eigenschaften gesputterter TiC-Schichten. Im Vorder-
grund stehen dabei Versuche, die Schichthaftung durch gezielte Verianderungen
der Substratoberfliche oder des Ubergangs Substrat-Schicht zu verbessern.

Greene und Zilko [61] untersuchten den Ubergangsbereich zwischen TiC-
Schichten und Stahl-Substraten in Abhingigkeit von Biasspannung, Substrattem-
peratur und Sputtergaszusammensetzung. Alle Schichten zeigten eine starke
Durchmischung zwischen Schicht und Substrat. In dieser Durchmischungszone
wurden gro8e Mengen an Sauerstoff, jedoch extrem wenig Kohlenstoff gefunden.
Offensichtlich bildet sich ein kontinuierlicher Ubergangsbereich aus verschiede-
nen, ineinander 16slichen Oxiden ( TiO,, FeTiO; ), der eine gute Haftung der
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TiC-Schichten bewirkt.

Eine spitere Arbeit von Pan und Greene [62] beschiftigt sich ebenfalls mit
diesem Problem. Bei konstanter Biasspannung wurde der O,-Anteil im Sputter-
gas variiert. Bei einem O,-Anteil von weniger als 10 mol% bilden sich einphasige
TiC404.4 -Verbindungen, ab 10 mol% O, TiO, und FeTiO;. Die beste Haftung
der Schichten wird mit moglichst diinnen TiC,0,-Zwischenlagen erreicht.
Diese Ergebnisse stehen in guter Ubereinstimmung mit fritheren Untersuchungen:
Mukherjee et al. [63] fanden eine Steigerung der Schichthaftung mit abnehmen-
dem Argon-Sputterdruck, die sie auf eine stdrkere Durchmischung an der Grenz-
flache Substrat-Schicht zuriickfiihren.

Odrey et al. [64] untersuchten die Haftung von TiC-Schichten auf Hartmetall
in Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung des Substrates und des
Ubergangs Substrat-Schicht. Eine Verarmung der Substratoberfliche an Kobalt,
die durch Sputterdtzen vor der Beschichtung erreicht wurde, wirkt sich positiv
auf Haftung und VerschleiBverhalten bei Drehtests aus.

An Schichten, die durch DIM ( Dynamic Ion Beam Mixing ) hergestellt wurden,
bildet sich im Gegensatz zu aufgedampften Schichten an der Grenzflache
Schicht-Substrat eine Durchmischungszone, die die Haftung der Schichten
deutlich verbessert [65].

Eine groBere Anzahl von Arbeiten beschiftigt sich detailliert mit der Grenzflache
Substrat-Schicht in CVD-TiC-Schichten.

Allgemein wird in CVD-TiC-Schichten eine Anderung von Kornform und -gréfie
mit der Schichtdicke gefunden. Bis zu einer Dicke von 1,5-2 pm sind die
Schichten feinkdrnig mit einer Korngrée von weniger als 100 nm [ 66 ], wihrend
in groferem Abstand zum Substrat die KorngroBe zunimmt und sich je nach
verwendetem Reaktionsgas ( CH4 oder C3Hg ) runde oder sdulenformige Korner
bilden [67,68]. Die unterschiedliche Schichtmorphologie in verschiedenen
Abstanden vom Substrat wird damit erklirt, daB die Wachstumskinetik der
Schicht nahe am Substrat durch die Diffusion von Kohlenstoff aus dem Substrat
bestimmt wird. Ab einer gewissen Schichtdicke wird die Kohlenstoffdiffusion
aus dem Substrat so behindert, daB nur noch die Kohlenstoffaktivitat des Gases
entscheidend ist [68].

Die Verarmung des Substrates an Kohlenstoff infolge der C-Diffusion in die
Schicht fiihrt hiufig zur Bildung einer sproden Zwischenschicht ( n-Phase bei
WC-Co-Substraten ) an der Grenzfliche Substrat-Schicht, die sich besonders
auf die Schichthaftung negativ auswirken kann. Durch eine geeignete Wahl der
Proze3parameter ist es jedoch moglich, die Bildung einer solchen Schicht zu
unterdriicken [45].
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Bei WC-Co-Substraten ist ein deutlicher Einflul der Gefiigebestandteile auf
die GroBe der aufwachsenden TiC-Korner festzustellen. Auf der Co-Bindephase
erfolgt die Keimbildung leichter, da sie hohe Konzentrationen an Kohlenstoff
enthilt, der schnell zur Substratoberflache diffundieren kann. Daher finden sich
auf Kobalt viele kleine Korner [69].

Auf WC-Kornern ist strenggenommen kein epitaktisches Aufwachsen der TiC-
Schichten festzustellen. Die Schichten bestehen an diesen Stellen aus vielen
einzelnen Kornern, deren Orientierung durch die des WC-Korns stark beeinfluBit
wird [69]. Echigoya et al. [70], Chatfield [71] und Vuorinen [72] geben die
auftretenden Orientierungsbeziehungen und die entsprechenden Fehlpassungen
der Gitter an.

Titanboridschichten

Wegen Eigenschaften wie hoher Hirte, hohem Schmelzpunkt, guter thermischer
Leitfahigkeit, hoher chemischer Stabilitit und hohem Korrosionswiderstand ist
TiB; auch als Schichtmaterial interessant. Denkbare Anwendungen sind neben
der Werkzeugbeschichtung [55,73] der Einsatz als Erste-Wand-Material in
Fusionsreaktoren [74] und als Diffusionsbarriere in integrierten Schaltungen
[75,76].

Die Herstellung kann mit PVD- und CVD-Verfahren erfolgen. Soll eine breite
Variation der Stochiometrie méglich sein, bietet sich besonders die Herstellung
durch CVD-Prozesse an, die jedoch wegen der vergleichsweise hohen Tempera-
turen nicht fiir jedes beliebige Substratmaterial geeignet sind. Eine hnlich grofe
Variationsbreite in der Zusammensetzung 148t sich aber auch durch reaktives
Sputtern bei entsprechend niedrigeren Temperaturen erreichen. In diesem Fall
wird dem Sputtergas Diboran als Borquelle zugegeben und ein Target aus reinem
Bor verwendet [76-78]. Eine weitere Moglichkeit ist das Co-Sputtern von Bor
und Titan, wie es z.B. von Shikama et al. [79,80] beschrieben wurde. Das
gebrauchlichste PVD-Verfahren zur Herstellung von Titanboridschichten ist
jedoch das nichtreaktive Magnetronsputtern [55,73,74,81,82].

Nichtreaktiv gesputterte Titanboridschichten weisen i. a. einen deutlichen Bor-
UberschuB auf, der mit steigender Biasspannung zunimmt [73,81]. Shappirio
und Finnegan [75] fanden zudem eine Abhingigkeit des Bor-Gehalts in den
Schichten vom Substratmaterial. Trotz iiberstschiometrischer Zusammensetzung
bestehen die Schichten offensichtlich aus hexagonalem TiB,; freies Bor und
andere Phasen konnten réntgenographisch nicht nachgewiesen werden [73].
Uberschiissiges Bor kann prinzipiell auf zwei Arten in den Schichten vorliegen:
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Zum einen konnten zusitzliche Bor-Atome in das TiB,-Gitter eingebaut werden;
eine andere Moglichkeit wire die Bildung von amorphem Bor, beispielsweise
an den Korngrenzen [73,76].

Die Struktur der TiB,-Schichten zeigt eine ausgeprigte Abhingigkeit von den
Sputterparametern. Nach Lohmann et al. [81] erhilt man bei niedrigen Bias-
spannungen dichte, stengelartige Strukturen, wahrend bei hoheren Biasspannun-
gen faserartige Strukturen auftreten. Eine dhnliche Anderung der Schichtstruktur
findet Schulz [55] bei einer Verringerung des Argondrucks.

Gesputterte TiB,-Schichten weisen im allgemeinen eine deutliche (001)-Textur
auf [55,73,79,80], jedoch treten abhingig von den Abscheideparametern auch
andere Vorzugsorientierungen auf [75,81]. Die angegebenen Korngroflen liegen
zwischen 1 und 100 nm [74,75,83].

Hinsichtlich der Hartewerte finden sich unterschiedliche Angaben: Wihrend
Shikama et al. [ 79] fiir stochiometrische TiB,-Schichten eine Hirte von maximal
3000 HV 0,25 angeben, wurden von Mitterer et al. [73] 5200 HV 0,25 bzw.
4000 HV 0,5 gemessen. Die Werte von Schulz [ 55] liegen je nach Argondruck
und Leistung zwischen 1000 und 3400 HV 0,5,

Schichten, die durch Verdampfen von TiB, hergestellt wurden, erreichten Harten
zwischen 2500 bis 3000 HV 0,5 [84]. Dabei zeigten sich aufgrund der starken
Vorzugsorientierung in den Schichten deutliche Unterschiede zwischen Messun-
gen, die in Ebenen senkrecht bzw. parallel zur Substratoberfliche durchgefiihrt
wurden.

Die Eigenspannungen gesputterter TiB,-Schichten sind abhingig von Argondruck
[55] und Biasspannung [81]. Uberwiegend wurden Druckspannungen gemessen
[55,73,81], die Werte bis 4 GPa erreichten; bei hohen Driicken und niedriger
Leistung treten jedoch auch Zugspannungen auf [55]. Von Yoshizawa et al. [ 74]
wurden bei niedrigen Substrattemperaturen ( 200 °C ) unabhingig vom verwen-
deten Substrat ebenfalls Zugeigenspannungen festgestellt.

Hinweise auf einen EinfluB des Substrates auf die Schichtstruktur fanden sich
bei TiB,-Schichten im Gegensatz zu TiC nicht. Nach Riviere [85] kann
jedoch die Haftung aufgedampfter TiB,-Schichten verbessert werden, indem
durch zusitzlichen IonenbeschuB eine Durchmischungszone an der Grenzfliche
Substrat-Schicht erzeugt wird.

Borcarbidschichten

In der Literatur findet man vorwiegend Arbeiten, die sich mit der CVD-Abschei-
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dung von Borcarbidschichten und den dabei entstehenden Phasen beschiftigen.
Ausgehend von den Eigenschaften des reinen Borcarbids wird vor allem die
Eignung als VerschleiBschutzschicht bei abrasiver und erosiver Beanspruchung
untersucht [86].

Arbeiten {iber gesputterte Borcarbidschichten finden sich in der Literatur kaum.
Zwei Patente beziehen sich jedoch auf die Beschichtung von Werkzeugen zur
Metallbearbeitung mit B,Cy.,-Schichten ( x = 0,60 - 0,90 ) [87,88]. Durch DC-
Magnetronsputtern wurden von einem B4C-Target Schichten mit einer Dicke
zwischen 0,08 und 5 ym abgeschieden. Die Standzeit von Bohrern soll durch
diese Beschichtung um den Faktor 12 hoher liegen als bei unbeschichteten
Bohrern.

Ein neuerer Versuch, Borcarbidschichten mit PVD-Verfahren herzustellen,
stammt von Shinno et al. [89], die durch Lichtbogen-Verdampfung einer
Mischung aus Bor und Kohlenstoff in Ar bzw. H, Schichten herstellten. Bei
Substrattemperaturen zwischen 500 und 800 °C wurden unter Argon nur pul-
verige oder sehr diinne Schichten abgeschieden, wiahrend sich unter H, dicke,
glatte Schichten bildeten. Die Struktur der B-C-Schichten ist wie die von
Graphit, jedoch mit einer groBen Anzahl von Defekten. Borcarbidpeaks wurden
bei rontgenographischen Untersuchungen erst ab einem C-Gehalt von mehr als
18 % festgestellt.

Ublicherweise werden Borcarbidschichten durch CVD-Verfahren aus BX;-CH,-
Hy-Mischungen ( X = Cl, Br ) hergestellt [86,90-94]. Wegen der hohen
Temperaturen zwischen 1200 und 2000 K sind nur wenige Substrate brauchbar,
z.B. Molybdan [90] und Graphit [ 93]. Auch WC-Co-Substrate werden verwendet,
jedoch nur mit einer Diffusionssperrschicht aus Titancarbid [86,94] die eine
Diffusion von Bor aus der Schicht ins Substrat verhindern soll.

Die thermodynamisch stabilste Verbindung im System B-C ist rhomboedrisches
B13C, mit stochiometrischer Zusammensetzung. Diese Phase 148t sich in einem
weiten Homogenititsbereich von ca. 7 bis 21 Atom% abscheiden [90,91]. Neben
B43C,; wurde ein kohlenstoffreicheres rhombo&risehes Borcarbid gefunden, das
von Amberger [95] als By;C; identifiziert wurde. Nach Jansson et al. [91] sind
jedoch zwischen diesen beiden Phasen keine strukturellen Unterschiede erkenn-
bar. Eine Unterscheidung scheint anhand der Breite der Rontgenreflexe moglich
zu sein, die bei B3C; wesentlich grofer ist. Nach Olsson et al. [96] unter-
scheiden sich die beiden Phasen auch hinsichtlich ihrer Morphologie.

Mit CVD wurden auch mehrere Borcarbidphasen mit niedrigerem Kohlenstoffge-
halt abgeschieden. Bs;C, BsoC, Bs,C, und B4oC; haben tetragonale Struktur
[17], daneben existiert auch ein orthorhombisches Borcarbid BgC [17,91].
Entscheidenden EinfluB auf die Bildung der einzelnen Phasen haben Temperatur
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und Verhiltnis der Reaktionsgase zueinander. CVD-Phasendiagramme fiir das
System B-C finden sich z.B. bei Jansson und Carlsson [90] und Vandenbulcke
und Vuillard [93]. Danach bilden sich kristalline Phasen bevorzugt bei hoheren
Temperaturen, amorphe Phasen dagegen bei sehr hohem oder sehr niedrigem
C-Gehalt in den Schichten und bei niedrigen Temperaturen ( unter 1400 K ).
Nach Jansson und Carlsson [90] kann der Ubergang kristallin-amorph jedoch
als kontinuierliche Abnahme der KorngroBe betrachtet werden, so da eine
Grenzlinie zwischen dem rhomboedrischen und dem amorphen Borcarbid nicht
angegeben werden kann.

Niihara et al. [97] untersuchten Harte und RiBzdhigkeit von Borcarbidschichten
in Abhangigkeit von der Stochiometrie. Maximale Werte werden in beiden Fillen
bei der stochiometrischen Zusammensetzung B4C erreicht. Die Abnahme von
Hirte und RiBzahigkeit wird bei kohlenstoffreichen Schichten mit freiem Kohlen-
stoff an den Korngrenzen erkldrt, bei borreichen Schichten mit abnehmenden
Bindungskriften.

Die mechanischen Eigenschaften von Borcarbidschichten wurden auch von Olsson
et al. [86], von Cholet et al. [92] und von Rey et al. [94] untersucht.
Danach liegt die Harte von kristallinen Schichten bei 4000-4500 HV, von
amorphen Schichten bei 1000-5000 HV. Die Haftfestigkeit kristalliner Schich-
ten auf TiC ist sehr gut, vermutlich wegen einer Reaktion an der Grenzfliche,
bei der TiB, entsteht; amorphe Schichten haften dagegen sehr schlecht. Als
Werkzeugbeschichtung ist kristallines Borcarbid trotz guter Haftung und hoher
Hirte offenbar ungeeignet [86].

Siliziumcarbidschichten

SiC zeichnet sich durch hohe Hirte, gute Oxidationsbestindigkeit bei hohen
Temperaturen, gute chemische Bestindigkeit und elektrische Leitfahigkeit aus.
Entsprechend vielfaltig sind die Einsatzmoglichkeiten, z.B. als Schleifmaterial,
als feuerfester Werkstoff im Ofenbau oder in Form von oxidationsbestindigen
Heizelementen.

SiC-Schichten sind vor allem als Halbleitermaterial fiir elektronische Bauteile
interessant. Realisiert wurden bisher neben SiC-Hochleistungs-Dioden auch
Metall- und Metalloxid-Halbleiter-Feldeffekt-Transistoren mit guten Hoch-
temperatureigenschaften [98]. In Hinblick auf andere Einsatzbereiche, wie z.B.
als Erste-Wand-Material in Fusionsreaktoren [ 99] und als Schutzschichten gegen
VerschleiB [100,101], Oxidation [102] und Korrosion [103], werden SiC-
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Schichten ebenfalls untersucht.

Bei Substrattemperaturen unterhalb von 600-700 °C werden gesputterte SiC-
Schichten amorph abgeschieden [104,105]. Diese Schichten bestehen nach
Kaloyeros et al. [106] nicht aus einer Mischung statistisch verteilter C- und
Si-Atome, sondern weisen eine Nahordnung auf. Wie kristallines SiC sind sie
aus Tetraedern aufgebaut, in denen jeweils ein C-Atom von vier Si-Atomen
umgeben ist und umgekehrt.

Amorphe SiC-Schichten konnen durch eine nachtrigliche Wiarmebehandlung in
kristallines -SiC umgewandelt werden. Die erforderliche Temperatur hingt nach
Yoshii et al. [107] von der Zusammensetzung der Schichten ab: Mit zunehmen-
der Abweichung von der stochiometrischen Zusammensetzung sinkt die Kristalli-
sationstemperatur von 1100 °C auf etwa 800 °C ab.

Zur Herstellung kristalliner -SiC-Schichten werden iiberwiegend CVD-Verfahren
eingesetzt, jedoch lassen sich auch durch Sputtern bei ausreichend hohen
Substrattemperaturen kristalline Schichten abscheiden. Nach Wasa et al. [104 ]
ist eine minimale Temperatur von 700 °C fiir die Bildung von «-SiC erforderlich,
wihrend Hirohata et al. [99] abhingig vom Substrat Temperaturen zwischen
300 und 800 °C angeben. Unabhingig davon, ob das Target aus «- oder g-SiC
besteht, bildet sich unter den angegebenen Bedingungen «-SiC [104].
Einkristalline SiC-Schichten, z.B. fiir Halbleiterbauelemente, konnen durch
epitaktisches Aufwachsen auf Si und SiC-Substrate hergestellt werden. Dazu
sind beim Sputtern Substrattemperaturen zwischen 1000 und 1200 °C erforder-
lich [108,109].

Einen wesentlichen EinfluB auf die Qualitdt einkristalliner Schichten hat offen-
sichtlich das Substratmaterial. Die geringste Fehlpassung zwischen Schicht und
Substrat ist bei B-SiC-Schichten auf «-SiC-Substraten zu erwarten [110].
Untersuchungen mit hochauflosender Elektronenmikroskopie zeigen eine ko-
hédrente Grenzfliche zwischen einer CVD-p-SiC-Schicht und einem einkristalli-
nen «-SiC-Substrat [ 111]. Die Auswirkungen der Fehlpassung zwischen g-SiC-
Schichten und Si-Substraten wurden von Nishino et al. [112] durch eine poly-
kristalline Zwischenschicht aus -SiC minimiert, auf der einkristalline Schichten
aufwachsen.

Da die Mehrzahl der Arbeiten iiber SiC-Schichten mit Blick auf elektronische
oder optische Anwendungen durchgefiihrt wurde, finden sich in der Literatur
nur vereinzelt Angaben iiber mechanische Eigenschaften von SiC-Schichten.

Nach Briitsch [100] hingt die Harte von CVD-Siliziumcarbid ( g-SiC ) vom
Kohlenstoffgehalt der Schicht und der Abscheidetemperatur ab. Die maximale
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Harte von 6000 HV 0,5 erreichten stochiometrische Schichten, die bei Tem-
peraturen oberhalb von 1000 ©C abgeschieden wurden.

Stiglich und Bhat [101] geben Werte zwischen 2500 und 4800 HV fiir g-SiC-
Schichten an, die mit dem CNTD-Prozef ( Controlled Nucleation Thermochemical
Deposition ) hergestellt wurden. Aufgrund ihrer geringen KorngroBe von ca.
100 nm zeigen diese Schichten erheblich hohere Biegebruchfestigkeiten und
hoheren Widerstand gegen erosive Beanspruchung als hei3geprefites oder gesin-
tertes SiC.

Die Hirte gesputterter Schichten liegt nach Wasa et al. [104] bei etwa 4000
HV 0,25, unabhingig davon, ob sie amorph oder kristallin sind. Dagegen geben
Yoshihara et al. [103] fiir amorphe SiC-Schichten eine maximale Hirte von
ca. 1600 HV 0,25 an.

2.2.4. Mehrlagige Schichten

Die Arbeiten iiber mehrlagige Schichten lassen sich anhand ihrer Einsatzbereiche
im wesentlichen in drei Gruppen unterteilen:
1. Untersuchungen an Materialien, die flir die Mikroelektronik von Interesse sind
2. Untersuchungen an Schichten fiir die Rontgenoptik
3. Untersuchungen an verschleiBmindernden Schutzschichten
Entsprechend stehen bei den einzelnen Arbeiten unterschiedliche Aspekte im
Vordergrund, die im folgenden an einigen Beispielen dargestellt werden.

Schichten fiir die Mikvoelektronik und Réntgenoptik

In mehrlagigen Strukturen fiir die Mikroelektronik steht vor allem die Frage
der thermischen Stabilitit im Vordergrund. Wegen der geringen Dicke der ein-
zelnen Lagen hat Diffusion an den Grenzflichen sehr schnell negative Aus-
wirkungen auf die Funktionsfihigkeit von Bauteilen. Eine Reihe von Arbeiten
beschiftigt sich daher mit Diffusionsuntersuchungen an unterschiedlichen
Materialien, z.B. Al-SiC [113] und Ti-Ni-Si [114]. Zusitzlich werden Stoffe fiir
Diffusionssperrschichten gesucht. Nach Untersuchungen von Larsson et al. [115]
und Blom et al. [76] scheint TiB, hierfiir besonders geeignet zu sein, da es
neben einer geringen Reaktionsneigung mit Si und Al einen geringen elektrischen
Widerstand besitzt und sich im thermischen Ausdehnungskoeffizienten nur wenig
von Silizium unterscheidet.
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Bei Bauteilen fiir die Rontgenoptik kann mit solchen Diffusionsbarrieren nicht
gearbeitet werden. Spiegel fiir harte und weiche Rontgenstrahlung bestehen aus
Mehrlagenschichten, in denen jeweils ein Material mit hoher und eines mit
niedriger Ordnungszahl kombiniert wird. Geringe Rauhigkeit an der Grenzflache
und exakte Abmessungen der einzelnen Lagen sind extrem wichtig fiir die Funk-
tion dieser Bauteile. Daher werden neben den Eigenschaften vor allem Struktur
und Aufbau dieser Schichten sowie evtl. auftretende Diffusion an den Grenz-
flaichen zwischen den einzelnen Lagen ermittelt. Untersucht wurden beispiels-
weise W-C [116,117] und W-Si[117]. Diese Schichten werden bei aus-
reichend geringer Dicke der Einzellagen amorph abgeschieden. Nachteilig ist
ihre relativ geringe thermische Stabilitit: bei Temperaturen um 500 °C konnen
einerseits die Einzellagen auskristallisieren, andererseits Reaktionen an den
Grenzflachen auftreten. Besser geeignet sind nach Jankowski et al. [118,119]
W-B,C-Mehrlagenschichten, die im gleichen Temperaturbereich keine
strukturellen Verianderungen zeigen.

Verschleifmindernde Schutzschichten

An VerschleiBschutzschichten werden im allgemeinen Anforderungen gestellt,
die mit einem einzigen Material kaum realisierbar sind. Neben hoher Hirte und
Zdhigkeit muf3 die Schicht eine gute Haftung auf dem Substrat und eine geringe
Tendenz zu Wechselwirkungen an der Schichtoberfliche aufweisen. Daher wer-
den mehrlagige Hartstoffschichten hergestellt, deren einzelne Lagen jeweils
unterschiedliche Aufgaben erfiillen. Beispiele dafiir sind TiC-Ti(C,N)-TiN-,
TiC-Al,05-TiN- [120,121] und Ti(N,C)-SiC-Schichten [122].

Nach dem gleichen Prinzip sind reibungsmindernde Schichten aufgebaut, die
aus einer harten Unterlage ( TiB,, B4,C oder BN ) und einem Uberzug aus Fest-
schmierstoff ( MoS, ) bestehen [123].

Ein weiterer Aspekt ist das Einbringen einer zweiten Phase in das Schicht-
material zur Erhohung der Zshigkeit. Moustakas et ol. [124] stellten WC-Co-
Mehrlagenschichten her, um - wie in Hartmetallen - die hohe Hirte von WC
mit der Zahigkeit von Kobalt zu kombinieren.

Analog zu bindemetallfreien Hartstoffen konnen auch in Hartstoffschichten Eigen-
schaften wie Harte und Zihigkeit durch eine hohe Zahl an Phasengrenzen ver-
bessert werden. Eine Variation der Anzahl von Einzellagen bei konstanter Ge-
samtschichtdicke bewirkt eine deutliche Anderung der Schichteigenschaften
wie Hirte [125], Zihigkeit [55] und Elastizitiatsmodul [126].

Movchan et al. [127] untersuchten mehrlagige TiC-TiB,-Schichten, die durch
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Elektronenstrahlverdampfen hergestellt wurden und anschlieBend von den Sub-
straten abgelost wurden. Die Titancarbidlagen bestehen aus TiCyg mit (111)-
Textur, die Boridlagen aus TiB, und TiB mit (001)- und (020)-Textur. Die Harte
der Schichten hiangt von der Dicke der einzelnen Lagen ab; der maximale Wert
von 31 GPa wird bei einer Einzellagendicke von 1,5 um erreicht. Dagegen nimmt
die Biegefestigkeit mit steigender Einzellagendicke zu.

Schulz [55] stellte duch Magnetronsputtern mehrlagige Schichten aus TiC,
TiN und TiB, her, bei denen der Anteil des Grenzfléchenvolumens am Gesamt-
volumen der Schicht durch Anderung der Anzahl von Einzellagen ( bei konstan-
ter Schichtdicke ) variiert wurde. Der Aufbau der Schichten wurde mit Auger-
Elektronen-Spektroskopie und Rontgendiffraktometrie untersucht. Die Rontgen-
diffraktogramme mehrlagiger Schichten zeigen mit zunehmender Anzahl von
Einzellagen eine Anderung der Textur gegeniiber einlagigen TiC-, TiB,- und
TiN-Schichten. Mit AES wurden - abhingig vom Material - an den Grenzflichen
Durchmischungszonen zwischen 1 und 4 nm festgestellt [128].

Wird TiC oder TiN auf TiB, gesputtert, bildet sich nach Holleck und Schulz
[5] eine Ti(B,C)- bzw. Ti(B,N)-Mischphase, in der die Titan-Atome die gleiche
Position einnehmen wie in der (001)-Ebene von hexagonalem TiB,. Auf dieser
Durchmischungszone wichst TiC epitaktisch auf, d.h. mit (111)-Vorzugs-
orientierung. Ab einer Dicke von 20 nm weisen die TiC-Lagen wieder eine
(200)-Vorzugsorientierung auf. Die Orientierung der TiN-Lagen wird dagegen
nur in sehr geringem Maf3 von der Ti-B-N-Mischphase beeinflufit.

Wird TiB, auf TiC oder TiN gesputtert, bildet sich dagegen an der Grenzfliche
eine Ti(C,B)- bzw. Ti(N,B)-Phase mit stark gestortem Gitter, auf dem TiB, bis
zu einer Dicke von 5 bzw. 10 nm amorph aufwichst. Wird TiC auf TiN oder
TiN auf TiC abgeschieden, bildet sich eine kubische Ti(C,N)-Mischphase mit
einer Dicke von 3-4 nm.

Die Zzhigkeit dieser mehrlagigen Schichten wird in hohem MaB von der Anzahl
der Phaseniiberginge beeinfluft; optimal sind Schichten mit 100 Einzellagen bei
einer Gesamtschichtdicke von 5 um.

Werden TiC-TiB,-Schichten mit zusitzlichem Ionenbeschufl ( Biasspannung 40
V') hergestellt, liegt die optimale Anzahl von Einzellagen bei 500. Nach Holleck
et al. [6] ist dies auf Unterschiede im Aufbau der Schichten zuriichzufiihren.
Bei Schichten, die ohne Biasspannung abgeschieden wurden, ist in den TiC-
Lagen eine Texturidnderung von (111) in (200) festzustellen, die als innere Grenz-
flache zu betrachten ist und bei Schichten mit zusitzlichem Ionenbeschuf fehit.
Daher ist eine hohere Zahl von Phaseniibergingen notwendig, um den gleichen
Anteil innerer Grenzflichen am Gesamtvolumen der Schicht zu erhalten.
Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen wurden im Rahmen
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dieser Arbeiten nicht durchgefiihrt, wiren jedoch sinnvoll, um detailliertere Infor-
mationen zu erhalten. Insofern ist die vorliegende Arbeit auch als Fortsetzung
der zitierten Untersuchungen zu verstehen.

2.2.5. Einlagig mehrphasige Schichten

Schichten, die aus mehreren Komponenten bestehen, wurden bisher iiberwiegend
in Form von einphasigen Mischcarbiden ( z.B. (Ti,V)C, (Ti,W)C ) oder -nitriden
( z.B. (Ti,HON, (Ti,Nb)N ) oder als Carbonitridschichten ( Ti(C,N) ) hergestellt
[129]. Die dabei verwendeten Hartstoffe sind nach den Phasendiagrammen voll-
standig ineinander 16slich oder entmischen sich erst bei niedrigen Temperaturen.
Es wird aber auch versucht, Materialien, die nicht ineinander 16slich sind, als
einphasige Schichten abzuscheiden. Ein aktuelles Beispiel dafiir ist (Ti,A)N.
Durch eine nachfolgende Wirmebehandlung oder ausreichend hohe Substrattem-
peraturen beim Abscheiden konnen jedoch auch zweiphasig kristalline Schichten
hergestellt werden. Bei entsprechender Wahl der Parameter kann dabei die
KorngroBe, d.h. die Anzahl innerer Grenzflichen, variiert werden und so eine
Optimierung der Schichteigenschaften erreicht werden.

Im Folgenden werden nur Arbeiten beriicksichtigt, die sich mit den Systemen
Ti-B-C ( bzw. TiC/TiB, oder TiB,/B,C ), Si-B-C ( bzw. SiC/B4C ) und
Si-Ti-B-C (bzw. SiC/TiB, ) befassen. Einlagig mehrphasige TiC/SiC-Schichten
werden im Rahmen einer anderen Arbeit untersucht [130]. Eine Ubersicht iiber
Arbeiten an verwandten Systemen, wie z.B. Ti-B-N, ist bei Lahres [131] zu
finden.

Aivazov und Stenashkina [132] versuchten, durch CVD einphasige Ti-B-C-
Schichten abzuscheiden. Bis zu einer Zusammensetzung von TiCyg;Bg7 sind
die Schichten einphasig, wihrend sich bei hoherem Bor-Gehalt zweiphasige
Schichten bilden ( TiB, + C oder TiB, + TiC ). Im Gegensatz dazu zeigt das
Phasendiagramm TiC-TiB, ( siehe Abb. 6 ) wesentlich geringere Loslichkeiten
von TiB, in TiC.

Von Bunshah et al. [84] wurden TiC/TiB,-Schichten durch Elektronenstrahl-
verdampfen bei Temperaturen zwischen 700 und 1350 °C hergestellt. Die Ront-
gendiffraktogramme der einzelnen Schichten zeigen keine scharf ausgeprigten
Reflexe; trotzdem sind die auftretenden Phasen identifizierbar. Der Hauptbestand-
teil der Schichten ist TiC, jedoch bilden sich abhingig von der Temperatur unter-
schiedliche Ti-B-Phasen: bei 740 °C Ti,Bs, bei 1040 °C TiB, und TiB, bei
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1350 ©C TiB, und Ti,Bs. Die Schichthérte liegt bei 3100-3300 HV 0,5, gemessen
in einer Ebene senkrecht zum Substrat. Die auf der Schichtoberfliche gemesse-
ne Harte ist etwas niedriger.

Mitterer et al. [73] untersuchten reaktiv gesputterte TiC/TiB,-Schichten
( Target: TiB,, Reaktionsgas: Propan ). Bei niedrigem Propan-Durchflufl bildet
sich eine hexagonale Ti-B-C-Phase mit einem C/Ti-Verhiltnis von weniger als
0,5. Schichten mit hoherem C-Gehalt ( hoherer Propan-DurchfluB ) bestehen
aus der hexagonalen Ti-B-C-Phase und einer kfz Ti-B-C-Phase, die sich von
TiC ableiten 14B8t. AuBerdem diirfte bei hohem C-Anteil in den Schichten auch
freier Kohlenstoff vorhanden sein, der jedoch rontgenographisch nicht nachge-
wiesen wurde. Die Hirte der Schichten nimmt von ca. 4000 HV 0,5 bei niedri-
gem Propan-Durchflu8 auf weniger als 2000 HV 0,5 bei hohem Propan-Durch-
fluB ab. Ursache diirfte der freie Kohlenstoff in den Schichten sein.

Lahres [4] untersuchte TiC/TiB,-Schichten, die unter Verwendung eines
zweiphasigen TiC/TiB,-Targets durch nichtreaktives Magnetronsputtern herge-
stellt wurden. Wihrend die Schichten direkt nach dem Abscheiden rontgenamorph
sind, fiihrt eine nachtrigliche Wirmebehandlung bei Wahl geeigneter Parameter
zur Bildung von TiC- und TiB,-Kristalliten mit einer GroBe von ca. 100 nm.
Dadurch wird gegentiiber ungegliihten Schichten eine deutliche Verbesserung der
Schichteigenschaften erreicht.

TiB,/B4C-Schichten bzw. Ti-B-C-Schichten mit hohem Boranteil wurden bisher
nicht systematisch untersucht.

(Si,B)C-Schichten wurden von Wasa et al. [104] durch HF-Sputtern eines zwei-
phasigen B4C/SiC-Targets bei Substrattemperaturen zwischen 300 und 900 °C
hergestellt. Diese Schichten zeigen eine deutlich bessere Haftung auf Glas-,
Saphir- und Silizium-Substraten als reines B,C. lhre Hirte wird mit 4500 HV
angegeben.

Hinweise auf Untersuchungen an Ti-Si-B-C- bzw. SiC/TiB,-Schichten konnten
in der Literatur nicht gefunden werden.
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3. EXPERIMENTELLES

3.1. Schichtherstellung

Schichten mit einer hohen Zahl innerer Grenzflichen wurden in Form von
mehrlagigen und einlagig mehrphasigen Schichten hergestellt.

Zur Abscheidung mehrlagiger Schichten wird das Substrat auf einem rotierenden
Probenteller unter den Targets hindurchbewegt ( sequentielles Sputtern, siehe
Abb. 14a ). Der Grenzflichenanteil in den Schichten kann durch Variation der
Anzahl von Einzellagen bei konstanter Gesamtschichtdicke eingestellt werden.
Einlagig mehrphasige Schichten werden von einem Target abgeschieden, das
aus den gewlinschten Hartstoffkomponenten besteht ( simultanes Sputtern, siehe
Abb. 14b ). In diesen Schichten hingt der Grenzflichenanteil von der KorngrdBe
ab, die durch Beheizen des Substrates wihrend der Beschichtung oder auch
durch nachtrigliche Wiarmebehandlung verandert werden kann. Fiir die vorliegen-
de Arbeit wurde die erste Variante gewéhlt, da auf diese Art die gewiinschten
Effekte moglicherweise schon bei niedrigeren Temperaturen auftreten.

a) ~ Sequentiell b) Simultan
[ Tic-Target | [ 7B, Target | | Tic/TiB,-Target |
o ) [—) 1 (] Substrate
[ T — C =]

Drehteller Q
ya T -

TR, § << TC TiCB8

R 1ic amorph

Tig, S < <

abhingig von Herstellungsparametern

Abb. 14: Herstellung von Schichten mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen durch

sequentielles (a) und durch simultanes (b) Sputtern ( nach [55] )

Wiéhrend im Fall der mehrlagigen Schichten siamtliche koexistente Paarungen
der Ausgangsmaterialien TiC, TiB,, B4,C und SiC untersucht wurden ( d.h. TiC-
TiB,, TiC-SiC, TiB,-SiC, TiB,-B,C und B4C-SiC ), war dies bei den einlagig
mehrphasigen Schichten nicht erforderlich, da das System TiC/SiC bereits im
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Rahmen einer anderen Arbeit untersucht wird [130]. Die Arbeiten von Lahres
[131] an TiC/TiB,-Schichten, die auf beheizte Substrate abgeschieden wurden,
wurden durch weiterfiihrende Untersuchungen ergianzt, wobei besonderer Wert
auf die Charakterisierung der Schichten mit Hilfe der Transmissionselektronen-
mikroskopie gelegt wurde.

Einlagige Schichten aus den reinen Materialien TiC, TiB,, B4C und SiC wurden
ebenfalls hergestellt. Dadurch sollte es moglich sein, Grenzflacheneffekte von
materialspezifischen Eigenschaften unterscheiden zu konnen.

3.1.1. Substratvorbereitung

Um Vergleiche mit anderen Arbeiten zu ermoglichen, wurden als Substrate
kommerzielle WC-Co Hartmetallwendeschneidplatten ( 94 Gew.% WC, 6 Gew.%
Co ) der Geometrie SNUN 12408 verwendet. Dieses Material wurde in fritheren
Arbeiten fur rontgenographische Untersuchungen verwendet, da kaum storende
Koinzidenzen der Rontgenreflexe von Schicht- und Substratmaterial auftraten.
Die Oberflache der Substrate wurde wie folgt bearbeitet:

- Schleifen auf Diamantschleifscheiben ( Kérnung: 30 und 15 ym )

- Polieren auf harten Tiichern mit Diamantpaste ( 7 ym und 1 uym )
Zwischen den einzelnen Bearbeitungsschritten wurden die Substrate mit Wasser
und Propanol gereinigt. \

Schichten, die im Transmissionselektronenmikroskop untersucht werden sollten,
wurden auf Hartmetallsubstrate mit den Abmessungen 6 x 12 x 0,15 mm abge-
schieden. Diese diinnen Plittchen wurden durch Erodieren aus Hartmetallwende-
schneidplatten hergestellt und wie diese geschliffen und poliert ( siehe oben ).
Beim Schleifen ist darauf zu achten, daB oberflichennahe Bereiche, die durch
das Erodieren geschadigt sind, vollstindig abgetragen werden, da Einfliisse auf
Schichtwachstum und -haftung nicht auszuschlieBen sind.

Vor dem Einbau in die Beschichtungsanlage wurden sidmtliche Substrate in
einem Ultraschallbad mit Aceton gereinigt.

3.1.2. Targets

Zum Abscheiden der Schichten wurden heigeprefite Targets mit einem Durch-
messer von 75 mm verwendet, die - mit Ausnahme von B4C und SiC - selbst
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aus hochreinen Pulvern hergestellt wurden. Tab. 3 zeigt eine Zusammenstellung
von Verunreinigungen, die bei einer chemischen Analyse in den einzelnen
Pulvern festgestellt wurden. Der relativ hohe Sauerstoffgehalt ist bei sehr feinen
Pulvern infolge der groBen spezifischen Oberfliche kaum zu vermeiden, wéhrend
Fisen, Wolfram und Kobalt als Abrieb beim Mahlen ins Pulver gelangen.

Elemente Konzentration in Gew. %

TiC TiB, B4C SiC
C (19,86) 0,213 (22,4) (30,21)
N 0,1 0,07 0,44 0,01
0] 0,59 1,00 1,01 0,31
Fe - - 0,045 0,033
W 0,58 0,20 0,35 -
Co 0,066 0,036 - -

Tab. 3: Verunreinigungen in TiC-, TiB,-, B4C- und SiC-Pulvern

Wihrend die Pulver zur Herstellung einphasiger Targets keine besondere Vor-
behandlung benétigten, wurden fiir die mehrphasigen Targets Pulvermischungen
hergestellt. Eine Einwaage von jeweils 50:50 Vol.% der einzelnen Komponenten
wurde zunichst 30 min. trocken vorgemischt, anschlieBend in Heptan 2 h naf
gemischt. Nachdem die Pulvermischung 1 - 2 Tage an Luft vorgetrocknet worden
war, wurden die Losungsmittelreste in einem Vakuumofen bei ca. 50 ©C entfernt.
Das Pulver wurde gesiebt und gewogen.

Auf ein Mahlen der Pulver wurde trotz der besseren Durchmischung der Kom-
ponenten verzichtet. Chemische Analysen gemahlener Pulver zeigten namlich,
daB3 besonders bei stark abrasiv wirkenden Stoffen wie B,C und TiB, der Gehalt
an Verunreinigungen infolge des Mahlens stark zunimmit.

In einer HeiBpresse wurden Scheiben mit einem Durchmesser von 80 mm und
einer Dicke von ca. 10 mm hergestellt. Durch Erodieren und Schleifen wurden
die Rohlinge auf die gewiinschten MaBe ( @ 75 mm, Dicke ca. 7 mm ) gebracht
und mit einem elektrisch leitenden Klebstoff auf die Target-Halteplatte
aufgebondet.

Tab. 4 zeigt die Zusammensetzung der verwendeten mehrphasigen Targets. Um
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gleiche Volumenanteile der Komponenten und damit moglichst viele Grenz-
flachen in der Schicht zu erreichen, wurde als Zusammensetzung des Targets
jeweils 50:50 Vol% gewihlt. Lahres [131] verwendete ein TiC-TiB,-Target mit
einem Verhaltnis TiC:TiB, von 50:50 mol%, das jedoch von 50:50 Vol.% nur
geringfligig abweicht.

Verhdltnis der | TiC:TiB, TiB,:B4C TiB,:SiC B4C:SiC
Komponenten

in

Vol.% 1:1,06 1:1 1:1 1:1
Gew.% 1:1,16 1,78:1 1,40:1 0,78:1
mol% 1:1 1,42:1 0,8:1 0,56:1

Tab. 4: Zusammensetzung der verwendeten Targets

3.1.3. Beschichtungsanlage

Die Beschichtung der Proben durch Magnetronsputtern erfolgte in einer Labor-
anlage ( Z 550, Fa. Leybold ), die in Abb. 15 schematisch dargestellt ist.

Der Rezipient wird vor der Beschichtung auf einen Restdruck von weniger als
210" mbar evakuiert und anschlieBend mit Argon geflutet, bis der gewiinschte
Arbeitsdruck erreicht ist. Ein Drosselventil zwischen Rezipient und Pumpsystem
verringert die Pumpleistung wihrend der Beschichtung auf 10 %, so daB der
Argonverbrauch moglichst niedrig gehalten wird.

Vor dem Beschichten werden die Proben durch Sputteridtzen nochmals gereinigt.
Dadurch werden Verunreinigungen vom Substrat abgetragen und die Substratober-
flaiche aufgerauht. Beides verbessert die Haftung der Schicht auf dem Substrat
in hohem Mafe.

Das Zerstduben der Targets kann wahlweise mit Gleichspannung oder Wechsel-
spannung ( 13,56 MHz ) erfolgen. Fiir elektrisch gut leitende Materialien bietet
sich wegen der hoheren Abscheiderate das Sputtern mit Gleichspannung an,
wihrend bei schlecht- oder nichtleitenden Materialien im DC-Modus Aufladungs-
effekte auftreten.
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Abb. 15: Schematischer Aufbau der Sputteranlage ( nach [55] )

Pumpsystem

Die Laboranlage verfiigt iiber einige Zusatzeinrichtungen, die zur Durchfiihrung
der Experimente von groBem Wert waren.

Mehrlagige Schichten werden - wie bereits beschrieben - hergestelit, indem
der Probenteller unter den Targets rotiert. Die Dicke der einzelnen Lagen wird
dabei durch die Haltezeit der Probe unter dem jeweiligen Target bestimmt, die
mit der vorhandenen, rechnergestiitzten Steuerung des Drehtellers sehr exakt
eingehalten wird. Die Steuerung erfolgt mit einem PC, der iiber einen MeBgeber
( Winkelcodierer ) und eine programmierbare Spannungsversorgung mit dem
Drehteller bzw. dessen Antriebsmotor verbunden ist. Diese Steuerung erlaubt
jedoch nur Haltezeiten von mindestens 8 s. Kiirzere Haltezeiten werden mit
einer einfacheren Steuerung realisiert, bei der die Zeit iiber Potentiometer ein-
gestellt und mit einer Stoppuhr kontrolliert wird. Die Folge ist eine entsprechend
geringere Genauigkeit bei der Einstellung der Zeiten und der Dicke der Einzel-
lagen.

Finlagig mehrphasige Schichten wurden bei unterschiedlichen Substrattempera-
turen abgeschieden. Dazu wurde die Substratoberfliche in einer ( bereits vor-
handenen ) Widerstandsheizung auf Temperaturen bis maximal 1000 °C aufge-
heizt, die auch wihrend der anschlieBenden Beschichtung beibehalten wurden.
Ein Sputterdtzen der in die Heizung eingebauten Proben ist jedoch konstruk-
tionsbedingt nicht méglich.

Zu Herstellung einlagiger und mehrlagiger Schichten wurde eine von auflen be-
dienbare Probenabdeckung [133] gebaut, deren Aufbau in Abb. 16 dargestellt
ist. Mit Hilfe dieser Abdeckung ist es moglich, bis zu vier Proben hintereinander
mit unterschiedlichen Materialien unter verschiedenen Bedingungen zu beschich-
ten, ohne den Rezipienten zwischen den Versuchen zum Probenwechsel zu
beliiften. |




- 36 -

1a Rezipientenunterboden

10 1b Rezipientenoberteil
2 Drehteller
10 13 10 3 Distanzring
9 4 Abdeckung

@ \nﬁ?/ Q 5 Vakuumdurchfihrung

” hnaat 6 Weicheisenstiibe
6/

7 Sichtfenster
7L U 5 8 Gewindehiilsen
9 Spule
10 Targets
11 Weicheisenstreifen
| ] 12 AuBengewinde
U U~g 13 Joch

Abb, 16:
Aufbau der Proben-

abdeckung

Die Proben werden beim Einbau mit magnetisierbaren Deckeln, die auf Distanz-
ringen liegen, gegen eine unerwiinschte Beschichtung abgeschirmt. Nach dem
Vorsputtern zur Reinigung des Targets wird der erste Deckel von auBien iiber
einen Elektromagneten ( bestehend aus den Teilen 6, 8, 9 und 13 in Abb. 16 )
angehoben. Der drehbare Probenteller wird ein Stiick weit bewegt, bis der
Deckel neben dem Distanzring abgelegt werden kann. Die freigelegte Probe
wird durch Sputteritzen gereinigt und danach beschichtet; anschlieBend wird
der Deckel von der nichsten Probe abgehoben und iiber die beschichtete Probe
gedeckt. Eine Beeinflussung des Plasmas wird dadurch ausgeschlossen, daB
einerseits die Spule samt Weicheisenkern abnehmbar ist, andererseits alle mag-
netisierbaren Teile, die sich im Rezipienten befinden, aus Weicheisen bestehen.
Der verbleibende Restmagnetismus ist daher sehr gering.

Die Zeitersparnis durch dieses Verfahren ist besonders bei kurzen Beschich-
tungszeiten ( wenige Minuten bis 1 h ) erheblich, da bei der verwendeten Sput-
teranlage Pumpzeiten von ca. 4 h erforderlich sind, um den gewiinschten End-
druck von 2:10> mbar zu erreichen.
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3.1.4. ProzeBparameter

TiC- und TiB,-Schichten wurden ausschlieBlich mit Gleichspannung gesputtert,
da sich nach Schulz [55] die Hochfrequenzzerstaubung bei metallischen Hart-
stoffen negativ auf Abscheiderate und Schichtqualitat auswirkt. B4C- und SiC-
Schichten konnten trotz der geringen elektrischen Leitfahigkeit dieser Materia-
lien nicht nur mit HF-Spannung, sondern auch mit Gleichspannung abgeschieden
werden. Ein Argondruck von 0,2 Pa wahrend der Beschichtung, der fiir einen
Vergleich mit frilheren Arbeiten [6,55,131] sinnvoll ist, konnte bei diesen
Schichten nur mit Hochfrequenz erreicht werden. Beim DC-Betrieb sind
entsprechend héohere Driicke erforderlich ( 1 Pa bei SiC, 4 Pa bei B4C ), um
das Plasma stabil zu halten und extreme Aufladungen des Targets zu vermeiden.
Aus diesen Rahmenbedingungen ergaben sich die Prozefparameter, die in Tab.
5 dargestellt sind. Bei einem Targetdurchmesser von 75 mm und der angegebenen
Leistung von 500 W betragt die Flichenleistung am Target 11 W/cm?2,

Zur Messung der Schichtdicke wurde mit einer Stahlkugel eine Kugelkalotte
in die Schichtoberfliche eingeschliffen ( Calotest, LSRH ) und unter dem Licht-
mikroskop mit Hilfe eines Digitalisiertableaus und eines angeschlossenen
Rechners ausgewertet. Mit den ermittelten Beschichtungsraten ( vgl. Tab. 6 )
wurden die Haltezeiten unter dem Target ermittelt, die zur Herstellung 5 ym
dicker einlagiger und mehrlagiger Schichten erforderlich sind.

Mehrlagige Schichten wurden mit 10, 100 und 1000 Einzellagen, d.h. einer Ein-
zellagendicke von 500, 50 und 5 nm bei einer Gesamtschichtdicke von 5 um,
hergestellt. Auch hier wurden B,C- und SiC-Lagen jeweils mit HF- und DC-
Spannung und damit bei zwei unterschiedlichen Driicken abgeschieden ( siehe
Tab. 7 ).

Samtliche einlagig mehrphasigen Schichten wurden bei einem Argondruck von
0,2 - 0,4 Pa und einer Leistung von 500 W abgeschieden; variiert wurde hier
nur die Substrattemperatur ( vgl. Tab. 8 ).




- 38 -

Schicht Argondruck Leistung
TiC 0,2 ;1Pa 500 W DC
TiB, 0,2 ;1,4 Pa 500 W DC
B4C 0,2 ; 4 Pa 500 W HF

4 Pa 500 W DC
Sic 0,2 ;1 Pa 500 W HF
1; 4 Pa 500 W DC

Tab. 5: Variation der ProzeBparameter bei einlagigen Schichten

Schicht Leistung Abscheiderate
TiC 500 W DC 5 ums/h
TiB, 500 W DC 6,0 um/h
B4C 500 W HF 1,4 um/h

500 W DC 1,6 pm/h
SiC 500 W HF 3,4 pm/h
500 W DC 6,2 um/h

Tab. 6: Abscheideraten der verwendeten Materialien
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Schicht Argondruck Leistung Anzahl der
Einzellagen
TiC-TiB, 0,2 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000
1 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000
TiC-SiC 0,2 Pa 500 W DC/HF 10, 100, 1000
1 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000
TiB,-SiC 0,2 Pa 500 W DC/HF 10, 100, 1000
1 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000
TiB,-B4C 0,2 Pa 500 W DC/HF 10, 100, 1000
4 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000
B4C-SiC 0,2 Pa 500 W HF/HF 10, 100, 1000
4 Pa 500 W DC/DC 10, 100, 1000

Tab. 7: Variation der ProzeBparameter bei mehrlagigen Schichten

Schicht Argondruck Leistung Substrattemperatur

TiC/TiB, 0,4 Pa 500 W DC RT, 600, 700, 800,
900, 1000 °C

TiB,/SiC 0,2 Pa 500 W HF RT, 600, 700, 800,
900, 1000 °C

TiB,/B4C 0,2 Pa 500 W HF RT, 600, 700, 800,
900, 1000 °C

B4C/SiC 0,2 Pa 500 W HF RT, 600, 700, 800,
900, 1000 °C

Tab. 8: Variation der ProzeBparameter bei einlagig mehrphasigen Schichten
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3.2. Untersuchungen zu Schichtaufbau und -zusammensetzung

3.2.1. Rontgendiffraktometrie

Die abgeschiedenen Phasen, ihre Aufwachstexturen und Gitterkonstanten wurden
mit einem Diffraktometer ( Seiffert PAD II ) mit Cug,-Strahlung bestimmt.
Aus der Halbwertsbreite der Rontgenreflexe wurde mit der Formel von Scherrer

K- A
pcos®O (1)

die KorngroBe in den Schichten abgeschitzt. Dabei ist K der Formfaktor des
Reflexes, » die Wellenlinge der Rontgenstrahlung, g die Linienverbreiterung
und © der halbe Beugungswinkel [134].

3.2.2. Mikrosondenuntersuchungen

Stochiometrie und Verunreinigungen einlagiger Schichten wurden mit einer
Elektronenstrahl-Mikrosonde ( Camebax Microbeam ) bestimmt. Die laterale
Auflosung liegt bei ca. 2 ym, wihrend die Informationstiefe ( i.a. 1 yum und mehr )
von Beschleunigungsspannung und Probenmaterial abhidngig ist. Bei Proben,
die aus leichten Elementen bestehen, ist die Eindringtiefe des Elektronenstrahls
grofler als bei Proben, die aus schweren Elementen bestehen.

Die in der Probe erzeugte Rontgenstrahlung wird von Spektrometern erfaft,
und die einzelnen Elemente anhand ihrer charakteristischen Rontgenstrahlung
identifiziert. Fiir quantitative Analysen wird die Rontgenintensitit des zu analysie-
renden Elements mit der Intensitdt der Rontgenstrahlung eines Standards ver-
glichen. Ein Programm berechnet iterativ { unter Beriicksichtigung von Korrektur-
faktoren fir Absorption und Fluoreszenz sowie flir die Ordnungszahlkorrektur )
aus dem Verhiltnis der Rontgenintensitaten von Probe und Standard die Kon-
zentration C des Elements.
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3.2.3. Auger-Elektronen-Spektroskopie

Zu Untersuchung von sehr diinnen Schichten bietet sich die Auger-Elektronen-
spektroskopie ( AES ) an. Wegen der geringen Austrittstiefe der Auger-
Elektronen beschrinken sich Analysen auf einen oberflachennahen Bereich von
ca. 1 nm Tiefe. Der Strahldurchmesser liegt mit 200 nm um einen Faktor 10
unter dem der Mikrosonde.

Aufgrund der besseren Auflosung ist es moglich, mit AES-Messungen die
Zusammensetzung einzelner Lagen in mehrlagigen Schichten zu bestimmen.
Durch gleichmiBiges Abtragen mit einem Ionenstrahl wurden dariiberhinaus
Tiefenprofile der Elemente aufgenommen, aus denen die Durchmischung an der
Grenzfliche zwischen einzelnen Lagen ermittelt werden kann. Die Messungen
wurden mit einem hochauflosenden Scanning-Augerelektronenspektroskop
( Perkin Elmer 600 ) durchgefiihrt.

3.2.4. Rasterelektronenmikroskopie

Bruchflichen gesputterter Schichten wurden im Rasterelektronenmikroskop
( JSM 840 ) untersucht, um einen ersten Eindruck von der Schichtmorphologie
zu erhalten. Im Gegensatz zur Transmissionselektronenmikroskopie erhalt man
so jedoch nur Informationen iiber die Oberfldche, nicht aber iiber das Schicht-
volumen. Dabei stellt sich die Frage, inwieweit aus der Bruchstruktur Schliisse
auf den Schichtaufbau, d.h. auf die Kristallinitit der Schicht sowie auf Kristallit-
form und -groBe moglich sind.

3.2.5. Transmissionselektronenmikroskopie

Allgemeines

Die Transmissionselektronenmikroskopie hat gegeniiber der Rasterelektronen-
mikroskopie neben der hoheren VergroBerung vor allem den Vorteil, da8 eine
Abbildung von Kristalliten mit einer bestimmten Orientierung moglich ist ( Dun-
kelfeldbild ). Dadurch lassen sich z.B. Unterschiede in Form und Verteilung
von Kristalliten mit und ohne Vorzugsorientierung erkennen.

Im Vergleich zur Rontgenbeugung ist mit Elektronenbeugung ein Nachweis der
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Kristallinitdt einer Schicht auch bei wesentlich geringeren Kristallitgroen mog-
lich. Auftretende Vorzugsorientierungen sind in Elektronenbeugungsbildern zum
Teil deutlicher erkennbar als in Rontgendiffraktogrammen. Dies gilt vor allem
dann, wenn Vorzugsorientierungen auftreten, bei denen die Netzebenen nicht
parallel zur Substratoberflache liegen. Solche Texturen sind mit dem verwende-
ten Rontgendiffraktometer nicht identifizierbar.

DaBl im TEM nur ein geringes Probenvolumen untersucht wird, kann von Vorteil
sein, wenn es darum geht, bespielsweise Verinderungen der Textur oder Kristal-
litgroBe innerhalb kleiner Bereiche zu erfassen. Bei der Beurteilung einer
Schicht, die z.B. hinsichtlich ihrer Textur stark inhomogen ist, kann jedoch die
Rontgendiffraktometrie giinstiger sein, da man einen Uberblick iiber die Schicht
als Ganzes erhilt. Elektronenbeugungsbilder sind in solchen Fillen unter Um-
stdnden nicht reprisentativ fiir die Schicht.

Von besonderer Bedeutung ist bei der Transmissionselektronenmikroskopie die
Praparation der Proben, die im folgenden Abschnitt detailliert dargestellt wird.
Die Untersuchung der Schichten erfolgte in einem Transmissionselektronen-
mikroskop der Firma Jeol ( JEM - 2000 FX ) bei einer Beschleunigungsspannung
von 200 kV.

Querschnittsprdparation von beschichteten Proben fir das TEM

Um ein Maximum an Information zu erhalten, ist es sinnvoll, die Proben parallel
zur Substratoberfliche zu durchstrahlen, d.h. die Probe in einer Ebene senkrecht
zur Substratoberflache zu schneiden. Auf diese Art ist beispielsweise die Ent-
wicklung einer Textur oder auch ein EinfluB des Substrates auf die Orientierung
und GroBe der Kristallite in den Schichten zu erkennen.

Die erste Beschreibung dieser Querschnittspraparation ( X-TEM ) stammt von
Abrahams und Buiocchi [135] aus dem Jahr 1974. Seitdem wurde eine Vielzahl
von Variationen dieses Verfahrens und neuen Methoden verdffentlicht, die
jeweils fiir spezielle Fragestellungen entwickelt wurden. Die Transmissions-
elektronenmikroskopie an Querschnitten wurde besonders zur Untefsuchung
von Halbleiterbauelementen [136-141], aber auch von ein- und mehrlagigen
Schichten [ 142-145] und Oxidschichten [146-148] eingesetzt. Eine Zusammen-
fassung von Préparationsmethoden fiir die unterschiedlichsten Materialien findet
sich bei Bravman et al. [149].

Ausgangspunkt fiir die eigene Methode ist ein Verfahren, das von Helmersson
und Sundgren [150] beschrieben wurde und auf frithere Arbeiten von Newcomb
und Stobbs [151] zuriickgeht. Im folgenden wird die eigene, leicht modifizierte
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Vorgehensweise beschrieben.

Die Schichten werden auf polierte Hartmetallplattchen mit den Abmessungen
6 x 12 x 0,1 mm abgeschieden. Diese Plittchen werden mit Wachs ( Schmelz-
punkt ca. 150 °C ) auf einen Abrichtstein aus Al,0; aufgeklebt und mit einer
feinen Diamanttrennscheibe in Streifen ( 6 x 1,5 x 0,1 mm ) gesigt. Durch Auf-
schmelzen des Wachses konnen die Streifen abgelost werden; Wachsreste wer-
den mit Propanol entfernt.

Zur Herstellung des in Abb. 17 dargesteliten, zweiteiligen Probenhalters wird
V,A-Rundmaterial ( @ 2 mm ) und Kupferrohr ( @ 3 mm x 0,5 ) verwendet.
Beide Teile werden vor dem Zusammenbau im Ultraschallbad in Aceton gereinigt,
ebenso auch die beschichteten Streifen.

Die beiden Teile des Probenhalters werden ineinandergeschoben und die Streifen
in den Schlitz im Rundmaterial hineingelegt. Die Streifen sollen dabei méglichst
dicht aneinander liegen, ohne sich zu verspannen. Die verbleibenden Zwischen-
rdume werden mit Araldit gefiillt, das mit Hilfe einer Wasserstrahlpumpe durch
das Probenrdhrchen hindurchgesaugt wird. Auf diese Art wird die Bildung von
Luftblasen im Araldit vermieden und eine gleichmiBige Fiillung des Réhrchens
gewidhrleistet. Um diesen Vorgang zu erleichtern, befinden sich seitlich am
inneren Teil des Probenhalters Kerben, durch die das Araldit hindurchgezogen
wird. AnschlieBend wird das Réhrchen in Alufolie verpackt und senkrecht auf-
gestellt, um ein Herauslaufen des zunichst noch fliissigen Araldits zu verhindern.
Sobald das Araldit fest geworden ist, wird es zusitzlich im Ofen bei ca. 100 °C
1 h lang ausgehirtet.

. LN '
: Abb. 17:

3m
:LL Zweiteiliger Probenhalter
20m zum Herstellen von TEM-

Proben

Mit einer feinen Trennscheibe wird der zylindrische Probenhalter in 0,3 - 0,4
mm dicke Scheiben zersigt, die anschlieBend von Hand auf eine Dicke von
100 ym geschliffen werden. Diese Scheiben werden mit Wachs auf einen
Probenhalter aus Glas aufgeklebt. Mit einem Dimple Grinder ( Fa. Gatan ) wird
nacheinander von beiden Seiten eine Mulde in die Probenmitte geschliffen.
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Gegeniiber dem einseitigen Schleifen hat dies den Vorteil, da8 die Probenrdnder
mit der urspriinglichen Dicke von 100 ym breiter sind und die Probe dadurch
eine hohere mechanische Stabilitit behilt. Allerdings ist darauf zu achten, da8
die zuerst geschliffene Mulde vor dem Umdrehen der Probe vollstindig mit
Wachs gefiillt wird, da die Probe sonst beim Schleifen der zweiten Mulde
zerbrechen kann.

Die Probe kann bei diesem Arbeitsgang auf eine Restdicke ( in Probenmitte )
von ca. 10 - 15 um gebracht werden ( siche Abb. 18 ). Nach dem Ablésen und
Reinigen in Propanol wird sie durch Ionendiinnen in einer Dual Ion Mill 600
der Fa. Gatan auf eine durchstrahlbare Dicke gebracht.

4 sy |

10-15pm 100 pm

geschlitxtes

beschichtete
Rundmaterial

Probenptittchen
Rohrchen  Araldit

Abb. 18: TEM-Probe nach der Bearbeitung im Dimple Grinder ( nach [150] )

In dieser Anlage befindet sich die Probe auf einem rotierenden Probenteller
und wird von beiden Seiten mit je einem lonenstrahl abgetragen. Um die Loch-
blenden der beiden Ionenkanonen nicht iibermaBig abzunutzen, wird die Spannung
auf maximal 4 kV, der Kanonenstrom auf 0,5 mA begrenzt. Der Winkel zwischen
Ionenstrahl und Probenoberfliche ist mit etwa 8-9° vergleichsweise gering,
begiinstigt jedoch einen gleichm#Bigen Abtrag.

Beim lonendiinnen werden Araldit, Schicht und Substrat vom lonenstrahl unter-
schiedlich stark abgetragen, so daB ohne zusitzliche Vorkehrungen deutliche
Stufen an den Ubergingen zwischen den einzelnen Materialien erkennbar sind.
Im Extremfall ist nach kurzer Zeit kein Araldit mehr zwischen den beschichteten
Streifen vorhanden, wihrend die Schichten selbst noch nicht ausreichend diinn
sind. Ahnliche Probleme treten auch bei Mehrlagenschichten auf, wenn die ein-
zelnen Lagen stark unterschiedliche Abtragsraten aufweisen.

L4Bt man den lonenstrahl jedoch nur senkrecht zur Grenzfliche Schicht-Substrat
einfallen, werden die Unterschiede in den Abtragsraten durch zwei Effekte
groBtenteils kompensiert:

Trifft der lonenstrahl von der Seite mit der geringeren Abtragsrate auf die Probe
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auf, so werden Abschattungseffekte wirksam, die Hohenunterschiede zwischen
den Materialien ausgleichen. Trifft der Ionenstrahl jedoch von der Seite mit
der hoheren Abtragsrate auf die Probe auf, macht sich die starke Abhéngigkeit
der Abtragsrate vom Winkel bemerkbar. Bei kleinen Winkeln ist der Abtrag durch
den Ionenstrahl wesentlich geringer als bei groBen Winkeln, so daB bevorzugt
die Stufe zwischen den Materialien abgetragen wird ( vgl. Abb. 19 ).

Um eine moglichst gleichméBige Probendicke zu erreichen, wurde eine Abschir-
mung am Probentisch angebracht ( siehe Abb. 20 ), die gewihrleisten soll, da8
der Ar-Strahl nicht parallel zum Ubergang Schicht-Substrat einfallen kann.
Trotzdem ist an nahezu allen Proben eine deutliche Stufe sichtbar, die sich
jedoch im Verlauf des Diinnens von der Grenzfliche Araldit-Schicht bis ins
Substrat hinein verschiebt und daher keine negativen Auswirkungen hat.

2.5
. T T | DL LA

+

Ar
Ey=105 keV

Normahzed Spuilering Yield, $(8)/5(90)

Abb. 19:

L Winkelabhingigkeit des Abtrags

30 0
8 (degrees)

beim lonendiinnen

Die Verwendung einer Abschirmung hat jedoch auch Nachteile:

Wihrend des Diinnens kann sich Material, das von der Abschirmung abgetragen
wird, auf der Probe niederschlagen. Diese Verunreinigungen kénnen nach Chang
et al. [152] durch reduzierten Abstand zwischen den Abschirmungen minimiert
werden und wurden bei den hier untersuchten Proben durch abschlieBendes
Reinigen mit dem lonenstrahl ohne Abschirmung verhindert werden.

Ein weiterer Nachteil des Ionendiinnens im Allgemeinen ist die Entstehung von
Oberflachenstrukturen, die z.B. von Blanc et al. [153] beschrieben wurden. Bei
Verwendung einer Abschirmung treten vorwiegend lingliche Vertiefungen auf,
dhnlich wie beim Ionendiinnen einer nicht rotierenden Probe. Nach Chang et
al. nehmen diese Artefakte mit steigender Diinnungszeit zu, so daB bei den
beschriebenen Arbeiten [152] zunichst ohne Abschirmung gediinnt wurde und




- 46 -

erst am Ende fir max. 2 h eine Abschirmung eingesetzt wurde. Aufgrund der
oben beschriebenen Probleme mit den unterschiedlichen Abtragsraten verschie-
dener Materialien wurden die eigenen Proben jedoch - abgesehen von der ab-
schlieBenden Reinigung - ausschlieflich mit Abschirmung gediinnt.

Probenaufnahme

Abschirmung

Probentisch

Probe Abschirmung

Einbaulage der Probe

Abb, 20: Probentisch mit Abschirmung zum lonendiinnen und Einbaulage der Proben

Eine fertig praparierte TEM-Probe ist in Abb. 21 dargestellt, in Abb. 22 ein
Ausschnitt der gleichen Probe in hoherer VergroBerung. Abb. 22 zeigt zwei
Probenstreifen ( oben und unten im Bild ), zwischen denen durch das Ionen-
diinnen ein Spalt entstanden ist ( schwarzer Streifen in Bildmitte; wird nach
rechts breiter ). Unterhalb des Spaltes ist in der linken Bildhilfte die Schicht
als heller Streifen zu erkennen, der durch einen Pfeil markiert ist. Durchstrahl-
bar sind jeweils nur kleine Probenbereiche am Rand des Spaltes, die iiber-
wiegend rechts vom Pfeil liegen. Der dunkle Streifen oberhalb des Spaltes
kennzeichnet dagegen einen Bereich, in dem die unbeschichtete Seite des
oberen Probenstreifens teilweise abgetragen wurde. Im Gegensatz zur beschich-
teten Seite ist der dadurch entstehende keilférmige Probenbereich kaum durch-
strahlbar, da die Probendicke sehr schnell zunimmt.
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Abb. 21
Fertig praparierte
TEM-Probe

Abb, 22:
VergroBBerter Aus-
schnitt der Probe
aus Abb. 21

3.3. Untersuchung der Schichteigenschaften

3.3.1. Eigenspannungen

Eigenspannungen in Schichten setzen sich aus einem thermischen und einem
wachstumsbedingten Anteil zusammen. Wihrend die thermischen Eigenspannun-
gen von der Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht
und Substrat abhingen, werden die wachstumsbedingten Eigenspannungen durch
unterschiedliche Beschichtungsparameter beeinflufit, wie z.B. Argondruck sowie
Energien und Winkel der einfallenden Teilchen [154].
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Zur Abschitzung der auftretenden Eigenspannungen wurden Titanfolien mit den
Abmessungen 25 x 5 x 0,1 mm verwendet, die vor der Beschichtung ( Schicht-
dicke ca. 2 ym ) bei 700 °C 2h unter Vakuum spannungsarm gegliiht wurden.
Nach der Beschichtung wurde die Durchbiegung dieser Folien mit einer Tiefen-
mefBschraube ausgemessen und die Eigenspannungen nach folgender Gleichung
berechnet ( E-Modul fiir Titan: 110000 N/mm?; Querkontraktionszahl 0,33 ):

S'Es~D2

- 3(1-vg) - (1/72)2-d (2)

o]

mit:  § Auslenkung in Folienmitte
Es E-Modul des Substrates
D  Dicke der Folie
vg  Querkontraktionszahl des Substrates
1 Lange der Folie
d Schichtdicke

Da E-Modul, Querkontraktionszahl und thermischer Ausdehnungskoeffizient
besonders bei amorphen Schichten kaum mit den Angaben fiir kompaktes Material
Uibereinstimmen diirften, wurde auf eine Differenzierung in thermische und
wachstumsbedingte Eigenspannungen verzichtet.

3.3.2. Haftfestigkeit

Die Beurteilung der Haftfestigkeit erfolgte mit einem automatischen Scratch-
Tester ( Revetest, CSEM ). Bei diesem Verfahren wird ein Rockwell-Diamant
( Spitzenradius 0,2 mm, Kegelwinkel 120° ) mit konstanter Geschwindigkeit
( 5 mm/min ) iiber die Probe gezogen. Dabei wird die Last kontinuierlich erhcht
( 100 N/min ). Die kritische Last L., bei der Schichtversagen auftritt, wird
durch das Aufnehmen der akustischen Emission ermittelt.

Da die L,-Werte von Schicht- und Substratmaterial abhingen und zudem von
den Geschwindigkeiten beeinflut werden, mit denen die Belastung aufgebracht
bzw. der Diamant iiber die Probe gezogen wird, sind zahlenmaBige Vergleiche
mit anderen Arbeiten wenig sinnvoll. Dagegen lassen sich durch eine Auswertung
der auftretenden Versagensmuster qualitative Aussagen hinsichtlich der Ver-
sagensart ( kohisives Versagen: Ausbrechen der Schicht; adhisives Versagen:
Abplatzungen entlang der Grenzfliche ) treffen.
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3.3.3. Hirte

Die Mikrohirtemessungen wurden mit einem Vickersdiamanten bei einer Priiflast
von 0,5 N ( HV 0,05 ) durchgefiihrt; die angegebenen Werte sind Mittelwerte
aus mindestens 5 Messungen. Die Eindruckdiagonalen wurden bei 1250facher
VergroBerung ausgemessen und iiber ein Digitalisiertableau mit angeschlossenem
Rechner ausgewertet. Die Harte wird dabei nach der folgenden Gleichung be-
rechnet, bei der d die Linge der Eindruckdiagonalen in mm und F die Priiflast
in N ist:

y - DAL (3)

Besonders in harten Schichten sind die Eindruckdiagonalen bei einer Priiflast
von 0,5 N sehr klein, so da3 Fehler beim Ausmessen stark ins Gewicht fallen.
Aufgrund der Breite des Mefipunkts von 0,5 pym bei 1250facher Vergroferung
kann man beim Ausmessen mit einem Fehler von bis zu * 0,25 ym rechnen,
d.h. einer Abweichung von maximal * 250 HV bei 3000 HV 0,05 und * 450 HV
bei 4000 HV 0,05. Der relative Fehler in den Mittelwerten der einzelnen
Messungen liegt jedoch weitaus niedriger.

3.3.4. Zahigkeit

Die Zahigkeit der Schichten wurde mit zwei Verfahren beurteilt:

Bei der Methode nach Palmqvist werden mit einem Vickers-Diamanten bei unter-
schiedlichen Lasten Hirteeindriicke in die beschichteten Substrate eingebracht.
An den Ecken der Eindriicke bilden sich die sogenannten Palmqvistrisse, deren
Lange mit Hilfe des Digitalisiertableaus ausgemessen wurde. Zwischen der Rif-
lingensumme ( Summe der RiBlingen an den vier Ecken des Hirteeindrucks )
und der Priiflast besteht im allgemeinen ein linearer Zusammenhang. Als RiB-
ausbreitungswiderstand wird der Kehrwert der Steigung der Geraden bezeichnet,
die man erhilt, wenn man die RiBlingen iiber der Priifkraft auftrigt. Dieser Wert
ist ein MaB fiir die Schichtzahigkeit.

Eine weitere Moglichkeit ist die Bestimmung der Schichtzihigkeit bei Hertz-
scher Pressung. Mit einem Rockwell-Diamanten ( Spitzenradius 0,2 mm ) werden
Eindriicke in die Schicht eingebracht, wobei die Last in Schritten von 5 N so
lange gesteigert wird, bis sich ein kreisformiger OberflachenriB bildet. Als kriti-
sche Last I wird diejenige Last bezeichnet, bei der sich gerade noch kein
vollstandig geschlossener Ri8 gebildet hat.
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4. ERGEBNISSE

4.1. Einlagige Schichten

Voraussetzung fiir Untersuchungen an mehrlagigen Schichten sind Kenntnisse
Uber Struktur und Eigenschaften der einlagigen Schichten. Nur so lassen sich
Grenzflicheneinfliisse von materialspezifischen Eigenschaften unterscheiden.
Beim Abscheiden der einlagigen Schichten wurden neben den eigentlichen Pro-
zefBparametern auch die Lage der Substrate unter dem Target variiert ( siehe
Abb. 23 ), da sich die Substrate bei der Herstellung mehrlagiger Schichten eben-
falls kurzzeitig an unterschiedlichen Positionen befinden, wenn sie unter die
jeweiligen Targets gefahren werden. Dieser Vorgang konnte einen - wenn auch
geringen - EinfluB auf die Ausbildung der Grenzfliche zwischen den einzelnen
Lagen haben.

Target

( 1 1T [ 1

Probenteller

Abb. 23: Positionen der Substrate unter dem Target

4.1.1. Zusammensetzung

Abhingig von Argondruck und Lage der Substrate unter dem Target weisen die
Schichten zum Teil deutliche Stochiometrieunterschiede auf ( vgl. Tab. 9 ).

In TiC-Schichten, die bei 0,2 Pa Argondruck gesputtert wurden, ist durchgehend
ein KohlenstoffiiberschuBl festzustellen. Bei 1 Pa Argondruck zeigt sich eine
Abhiéngigkeit der Stochiometrie von der Lage der Substrate unter dem Target:
Wihrend unter der Targetmitte Schichten mit stéchiometrischer Zusammen-
setzung abgeschieden werden, steigt das C/Ti-Verhiltnis zum Rand hin an.
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Argon- | Substrat- atomares Verhdltnis
druck position C/Ti B/Ti B/C C/Si
in Pa (TiC) (TiB,) (B4C) (SiC)
HF DC HF DC
0,2 3 1,14 2,52 3,90 - 1,15 -
2 1,17 2,43 3,82 = 1,15 -
1,14 2,50 3,75 - 1,09 -
1 3 1,02 2,32 - - 1,11 0,98
2 1,10 2,23 - - 1,10 0,98
1,16 2,18 - - 1,10 1,01
4 3 - 2,25 4,05 410 - 1,10
2 - 2,32 4,07 3,96 - 1,03
1 - 2,20 3,74 4,07 - 1,03

Tab. 9: Stochiometrie von TiC-, TiB,-, B4C-, SiC-Schichten in Abhingigkeit von
Argondruck und Substratposition ( Pos. 1: unter dem Erosionsgraben; Pos. 3:

unter der Targetmitte; Pos. 2: zwischen Pos. 1 und 3 )

Nach Literaturangaben wurden nichtreaktiv gesputterte TiC-Schichten mit C-
UberschuB [52], aber auch mit stéchiometrischer Zusammensetzung [53,54]
hergestellt. Schylz [55] kommt mit verschiedenen Analyseverfahren ( Mikro-
sonde, AES, nachemische Analyse ) zu unterschiedlichen Ergebnissen ( stochio-
metrisches TiC bzw. C/Ti = 1,14-1,27 ). Da in diesen Arbeiten keine Angaben
Uber die Position der Substrate unter dem Target gemacht werden und auch
die jeweilige Anlagengeometrie einen EinfluB haben diirfte, sind Vergleiche nur
mit Einschrinkungen moglich.

Der gemessene C-UberschuB in den TiC-Schichten steht im Gegensatz zu Un-
tersuchungen von Wehner [155], der bei gesputterten TiC-Schichten keine Un-
terschiede zwischen Target- und Schichtzusammensetzung feststellte.

Die gesputterten TiB,-Schichten weisen durchgehend einen deutlichen Bor-
UberschuB auf, der mit abnehmendem Argondruck zunimmt. Entsprechendes
wird auch in anderen Arbeiten beschrieben: Lohmann et al. [81] geben ein
atomares B/Ti-Verhiltnis von 2,08 bei 1,5 Pa Argondruck an, Mitterer et al
[73] dagegen 2,8 , allerdings ohne Angabe des Argondruckes. Nach Schulz
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[55] nimmt der Bor-UberschuB ebenfalls mit abnehmendem Druck zu; die
gemessenen Werte liegen zwischen 2,93 bei 0,08 Pa und 2,74 bei 0,4 Pa.

Die Stochiometrie von Borcarbidschichten, die mit HF gesputtert wurden, hingt
von der Position der Substrate ab: Zum Targetrand hin nimmt der Bor-Gehalt
in den Schichten ab, wihrend unter der Targetmitte nahezu stochiometrische
Schichten abgeschieden werden. Eine geringfiigige Zunahme des Bor-Gehaltes
mit steigendem Argondruck ist ebenfalls festzustellen. Im Gegensatz dazu ist
bei DC-gesputterten Schichten keine Abhiangigkeit der Stochiometrie von der
Substratposition erkennbar.

Mit HF gesputterte SiC-Schichten weisen durchgehend einen Kohlenstoffiiber-
schuB3 auf, der jedoch bei 0,2 Pa in Schichten, die unter dem Erosionsgraben
abgeschieden wurden, etwas niedriger liegt als an den iibrigen Substratpositionen.
Mit DC gesputterte SiC-Schichten sind bis auf eine Ausnahme ( Argondruck
4 Pa, Substrat unter der Targetmitte ) stochiometrisch.

Zu einem zhnlichen Ergebnis kommen Kortright und Windt [105] bei DC-
gesputterten SiC-Schichten; sie geben die Zusammensetzung mit SiygC bzw.
Sig95C an.

Folgende Tendenzen sind klar erkennbar:
1. Der Kohlenstoffiiberschu8 in TiC-, B,C- und SiC-Schichten sowie der Bor-
UberschuB in TiB,-Schichten nimmt mit steigendem Argondruck ab.

2. Es existiert bei jedem Material ein Druckbereich, in dem eine Abhingigkeit
der Stochiometrie von der Lage des Substrates unter dem Target auftritt.

Dies kann mehrere Ursachen haben:

Da die Stochiometrieabweichungen in den Schichten unabhingig von der Betriebs-
dauer des Targets sind, ist anzunehmen, daf3 die Elemente im gleichen Verhiltnis
abgetragen werden, wie sie im Target vorliegen. Nach Betz und Wehner [156]
unterscheiden sich jedoch die Winkelverteilungen der abgestiubten Atomsorten,
so daf die Elemente je nach Austrittsrichtung in einem unterschiedlichen Ver-
hidltnis vorliegen. Diese Winkelverteilungen #ndern sich auch mit der Energie
der auftreffenden Argonionen [156], die beim DC-Sputtern mit abnehmendem
Druck abhéngig vom Material unterschiedlich stark ansteigt, da die Spannung
am Target zunimmt. Auch die zunehmende Streuung der Teilchen im Plasma
mit steigendem Argondruck kann einen EinfluB auf die Stochiometrie haben.
Nach Schulz [55] hat die Druckabhingigkeit der Stochiometrie folgende Ur-
sache: Der Haftkoeffizient, d.h. das Verhiltnis der adsorbierten Teilchen zur
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Menge der einfallenden Teilchen, kann bei hohen Teilchenenergien kleiner als
1 sein, wihrend er bei niedrigen Energien den Wert 1 erreicht. Bestehen bei
hohen Energien ( d.h. niedrigen Argondriicken ) groe Unterschiede in den Haft-
koeffizienten der einzelnen Atomsorten, treten entsprechende Abweichungen
von der Stochiometrie auf, die mit steigendem Argondruck abnehmen.

Argon- | Substrat- Argongehalt in At %
druck position TiC TiB, B4C SiC
in Pa HF DC HF DC
0,2 3 0,12 0,03 1,41 - 1,12 -
2 0,11 0,02 1,35 - 0,99 -
1 0,09 0,02 1,30 - 1,48 -
1 3 0,05 0,01 - - 0,87 0,02
2 0,06 0,01 - - 0,92 0,02
0,06 0,01 - - 0,86 0,02
4 3 - 0 0,95 0 - 0,01
2 - 0 0,94 0 - 0,01
1 - 0 0,85 0 - 0,01

Tab. 10: Argongehalt von TiC-, TiB,-, B4C-, SiC-Schichten in Abhangigkeit von
Argondruck und Substratposition ( Pos. 1: unter dem Erosionsgraben; Pos.

3: unter der Targetmitte; Pos. 2: zwischen Pos. 1 und 3 )

Der Argongehalt in den Schichten nimmt mit steigendem Argondruck ab, wobei
HF-gesputterte Schichten deutlich hohere Werte als DC-gesputterte Schichten
aufweisen ( siehe Tab. 10 ). Auch Pan und Greene [54] beobachteten bei der
Untersuchung von TiC-Schichten eine Zunahme des Argongehalts mit abnehmen-
dem Druck, jedoch liegen die gemessenen Argonkonzentrationen wesentlich
hoher. In TiB,-Schichten wurden dagegen in Ubereinstimmung mit Literatur-
angaben ( Shikama et al. [79] ) nur geringe Mengen von Argon gefunden.
Zum Argongehalt in gesputterten SiC- oder B,C-Schichten finden sich in der
Literatur keine Hinweise.

Die Ursache fiir die Zunahme des Argongehalts in den Schichten mit abnehmen-
dem Argondruck liegt nach Pan und Greene [54] in den hoheren kinetischen
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Energien der auftreffenden Argonatome. Materialabhingige Unterschiede im
Argongehalt, wie z.B. zwischen TiC und TiB,, konnen damit jedoch nicht erklart
werden.

Argon- | Substrat- Sauerstoffgehalt in At %
druck position TiC TiB, B4C SiC
in Pa HF DC HF DC
0,2 3 1,59 3,75 0,91 - 0,62 -
2 1,58 3,51 1,10 - 0,61 -
1 1,64 3,53 1,19 - 0,82 -
1 3 1,92 4,48 - - 0,73
2 1,85 4,07 - - 0,57
2,02 4,44 - - 0,68
4 3 - 10,50 0,76 0,66 - 5,02
2 - 10,60 0,77 0,66 - 6,22
1 - 11,43 0,82 1,08 = 7,83

Tab. 11: Sauerstoffgehalt von TiC-, TiBy-, B4C-, SiC-Schichten in Abhéngigkeit
von Argondruck und Substratposition ( Pos. 1: unter dem Erosionsgraben;

Pos. 3: unter der Targetmitte; Pos. 2: zwischen Pos. 1 und 3 )

Die Zunahme des Sauerstoffgehalts in den Schichten mit steigendem Argondruck
ist abhéngig vom Schichtmaterial, wie Tab. 11 zeigt. In Borcarbidschichten sind
auch bei hohem Argondruck nur geringe Mengen Sauerstoff nachweisbar, wihrend
TiB,-Schichten bereits bei 0,2 Pa mehr als 3 % O enthalten. Shappiric und
Finnegan [ 75] geben fiir TiB,-Schichten, die bei 0,3 Pa Argondruck abgeschieden
wurden, sogar einen O-Gehalt von 12 % an.

Die Abhingigkeit des Sauerstoffgehaltes mit dem Argondruck 148t auf eine
Verunreinigung des Sputtergases schlieBen. Da die Hohe des O-Gehaltes auch
vom Schichtmaterial abhangig ist, erfolgt offensichtlich eine chemische Reaktion
zwischen der entstehenden Schicht und dem Sauerstoff im Rezipienten. Aufgrund
der Getterwirkung des Titans weisen deshalb TiC- und TiB,-Schichten hchere
Sauerstoffgehalte auf als B,C- und SiC-Schichten.
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4 .1.2. Schichtaufbau

Bruchgefiige von TiC-, TiB,-, B4C- und SiC-Schichten

Die Struktur der Bruchflichen von TiC-, TiB,-, B4C- und SiC-Schichten in
Abhiéngigkeit vom Argondruck ( Substratposition unter der Targetmitte ) ist in
Abb. 24 bis 26 dargestellt.

TiC- und TiB,-Schichten zeigen mit steigendem Argondruck eine zunehmende
Tendenz zur Bildung strukturierter Bruchflichen, die Schulz [55] auf eine
Vergroerung von Durchmesser und Linge der wachsenden Kristallite zuriick-
fuhrt. Das Bruchgefiige der Schichten entspricht bei 0,2 und 1 Pa der Zone T
im Thornton-Diagramm, bei 4 Pa dagegen eher der Zone 1. Allerdings handelt
es sich bei den stengelartigen Strukturen, die beispielsweise in Abb. 24 ( TiB,-
Schicht bei 4 Pa ) zu erkennen sind, nicht um einzelne Kristallite, sondern
um Kristallitbiindel, die aus aneinandergelagerten, runden oder lénglichen
Kristalliten #hnlicher Orientierung bestehen [44]. Die einzelnen Kristallite
konnen jedoch wegen der vergleichsweise geringen Auflosung des Raster-
elektronenmikroskops nicht identifiziert werden. Aus diesem Grund ist es nicht
moglich, aus dem Bruchgeflige auf die GroBe und Form der Kristallite zu
schlief3en.

Auch in B4C- und SiC-Schichten ist ein Ubergang von einem nahezu struktur-
losen Bruch bei niedrigem Argondruck ( 0,2-1 Pa ) zu einem strukturierten
Bruchgefiige mit z.T. stengelartigen Strukturen bei hohem Argondruck ( 4 Pa )
zu erkennen. Borcarbidschichten, die bei gleichem Argondruck einmal mit HF
und einmal mit DC abgeschieden wurden, unterscheiden sich hinsichtlich des
Bruchgefiiges deutlich voneinander ( vgl. Abb. 25 ), wihrend dies bei SiC-
Schichten nicht der Fall ist. Trotz der Unterschiede im Bruchgefiige sind jedoch
simtliche B,C- und SiC-Schichten rontgen- und elektronenamorph, wie im
folgenden gezeigt wird. Die Bruchstrukturen der untersuchten Schichten lassen
daher keinerlei Riickschlisse auf Grofe und Form der Kristallite zu, bzw.
darauf, ob die Schichten kristallin oder amorph sind. Fiir detaillierte Informatio-
nen iber den Aufbau solcher Schichten sind daher Untersuchungen mit dem
Transmissionselektronenmikroskop erforderlich.
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TiC TiB,

0,2 Pa

1 Pa

4 Pa

Abb. 24: Bruchgefiige einlagiger TiC- und TiB,-Schichten
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0,2 Pa HF

4 Pa HF

4 Pa DC

Abb. 25: Bruchgefiige einlagiger B4C-Schichten
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0,2 Pa HF

1 Pa DC und HF
( identisch )

4 Pa DC

Abb. 26: Bruchgefiige einlagiger SiC-Schichten
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Aufbau der TiC-Schichten

Die untersuchten TiC-Schichten weisen abhingig vom Argondruck und
der Position der Substrate unter dem Target ( vgl. Abb. 23 ) eine unter-
schiedlich stark ausgeprigte (200)-Textur auf ( sieche Abb. 27 ). Der TiC-(111)-
Reflex ist in den Rontgendiffraktogrammen nicht zu erkennen, da er mit dem
WC-(100)-Reflex zusammenfallt. Vergleicht man die Intensititsverhiltnisse
Iwe (ooy*tItic (111 7/ Iweior) in diesen Schichten mit den am unbeschichteten
Substrat gemessenen Werten, zeigt sich, daB der TiC-(111)-Reflex nur in den
Schichten einen nennenswerten Beitrag zu den gemessenen Intensititen liefert,
die bei 1 Pa abgeschieden wurden. ZahlenmiBige Angaben iiber den Grad der
(111)-Textur, beispielsweise durch Berechnung eines Texturparameters ( vgl.
z.B. [55] ) sind bei den untersuchten TiC-Schichten jedoch nicht méglich, da
die Intensitdt des TiC-(111)-Reflexes nicht ausgemessen werden kann. Die (111)-
Textur in den Schichten nimmt zwar mit dem Argondruck zu, jedoch iiberwiegt
im Gegensatz zu Literaturangaben [54,55] auch bei 1 Pa noch die (200)-Textur.
Dies héngt mit den unterschiedlichen Versuchsbedingungen zusammen. Schulz
[55] verwendete Targets mit einem Durchmesser von 150 mm und arbeitete
mit einer maximalen spezifischen Leistung von 8,5 W/cm2. Eine Erhohung der
spezifischen Leistung ( 11 W/cm? bei den eigenen Arbeiten ) bewirkt hohere
Druckeigenspannungen in den Schichten [55] und wirkt sich damit in dhnlicher
Weise auf die Schichtstruktur aus wie eine Verringerung des Argondrucks.
Deshalb sind bei hoherer Leistung auch hohere Argondriicke erforderlich, um
die (111)-Textur in den TiC-Schichten zu stabilisieren.

Diese (200)-Textur ist nicht iiber die gesamte Schichtdicke gleichmiBig stark
ausgeprigt. Bei TEM-Untersuchungen an TiC-Schichten, die bei 0,2 und 1 Pa
Argondruck abgeschieden wurden, wurde eine Anderung der Textur mit zu-
nehmendem Abstand von der Grenzfliche Substrat-Schicht festgestellt ( siehe
Abb. 28 ).

In den folgenden Abbildungen sind jeweils ein Hellfeldbild, ein Elektronen-
beugungsbild sowie zwei Dunkelfeldbilder zusammengestellt. Wihrend im Hell-
feldbild die gesamte Schicht, d.h. sdmtliche Kristallite abgebildet werden, er-
scheinen in den Dunkelfeldbildern nur Kristallite mit bestimmten Orientierungen
hell; in Abb. 28 c beispielsweise diejenigen, deren (111)-Ebenen parallel zur
Substratoberfliche angeordnet sind. Damit lassen sich Aussagen iiber Kristallit-
groBe und -form sowie die Verteilung von Kristalliten mit bestimmter Orientierung
innerhalb der Schicht machen. Zur Vereinfachung werden im folgenden die-
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Abb. 27: Rontgendiffraktogramme gesputterter TiC-Schichten fiir unterschiedliche
Argondriicke und Substratpositionen
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Abb. 28: Ubergang Schicht-Substrat in einer TiC-Schicht ( 1Pa, Substratposition unter
der Targetmitte): Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeld-
bilder von Kristalliten, deren (111)-Ebenen (c) bzw. (200)-Ebenen (d) parallel

zur Substratoberfliche liegen

jenigen Kristallite, deren (111)-Ebenen parallel zur Substratoberfliche liegen,
als (111)-orientiert oder als Kristallite mit (111)~(Vorzugs-)Orientierung bezeichnet.
Anhand der Elektronenbeugungsbilder 148t sich feststellen, ob eine Textur in
den Schichten vorliegt. Bei untexturierten Schichten bestehen die Beugungsbilder
aus konzentrischen Ringen, deren Radien umgekehrt proportional zu den ent-
sprechenden Netzebenenabstinden sind. Liegt eine Vorzugsorientierung bestimm-
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ter Netzebenen vor, bilden sich auf den Ringen Knoten. Die Stiarke der Knoten-
bildung gibt den Grad der Vorzugsorientierung der Kristallite an.

Im Gegensatz zu den Rontgendiffraktogrammen ist im TEM eine Schichttextur
auch dann zu erkennen, wenn die betreffenden Ebenen nicht parallel zur
Substratoberfliche liegen. Dabei ist zu beachten, da die Elektronenbeugungs-
bilder gegeniiber den Hellfeld- und Dunkelfeldbildern um einen Winkel von ca.
11° entgegen dem Uhrzeigersinn verdreht sind.

Die unterschiedliche Entwicklung der Textur bei verschiedenen Argondriicken
zeigen Abb. 28 und 29:

In TiC-Schichten, die bei 1 Pa Argondruck unter der Targetmitte abgeschieden
wurden ( entsprechendes Rontgendiffraktogramm in Abb. 27: 1 Pa, Pos. 3 ),
andert sich die Textur mit dem Abstand zur Grenzfliche Substrat-Schicht, wie
Abb. 28 ¢ und d zeigen. Direkt am Substrat wachsen die TiC-Kristallite mit
(200)-Orientierung auf, wihrend sich mit zunehmendem Abstand zur Grenzflache
Substrat-Schicht vermehrt (111)-orientierte Kristallite bilden. Mit wachsender
Schichtdicke Uberwiegt jedoch wieder die (200)-Textur in den Schichten.
Eine #hnliche Anderung der Textur mit zunehmendem Abstand zum Substrat
wurde von Perry [157] in TiN-Schichten festgestellt: Direkt am Substrat bildet
sich i.a. eine (200)-Textur, wihrend sich mit zunehmender Schichtdicke eine
(111)-Textur entwickelt. Abhingig von den Beschichtungsparametern kann die
(111)-Textur auch bei groBen Schichtdicken erhalten bleiben; es kann aber auch
eine eher statistische Anordnung der Kristallite oder - besonders bei hohen
Biasspannungen - eine (200)- oder (220)-Textur auftreten.

Vereinzelt wurden im TEM auch Probenbereiche gefunden, in denen direkt am
Substrat Kristallite mit (111)-Orientierung auftreten. Es konnte jedoch nicht ein-
deutig geklart werden, ob die Orientierung dieser TiC-Kristallite durch die
Orientierung der WC-Korner im Substrat beeinflut wird. Dies ist in CVD-TiC-
Schichten der Fall, wire aber auch in gesputterten Schichten trotz der geringeren
Beweglichkeit der Schichtatome durchaus denkbar. Um diese Frage zu kliren,
sind jedoch Untersuchungen an Schichten erforderlich, die auf WC-Einkristalle
mit definierten Orientierungen der Oberflichen abgeschieden werden, da auf
polierten polykristallinen Substraten die Wahrscheinlichkeit gering ist, daf ein
WC-Korn mit geeigneter Orientierung gerade an einer durchstrahlbaren Stelle
der Probe liegt.

Die vorliegenden Ergebnisse lassen jedoch den SchluB zu, daB sich am Substrat
normalerweise eine (200)-Textur bildet und andere Kristallitorientierungen evtl.
durch die Orientierung des Substrates verursacht werden.




- 63 -

TiIC

~ Substrat

Abb. 29: Ubergang Schicht-Substrat in einer TiC-Schicht ( 0,2 Pa, Substratposition unter
der Targetmitte); Hellifeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeldbilder
von Kristalliten, deren (200)-Ebenen jeweils parallel zur lokalen Substrat-

oberfliche liegen (c,d)

In Schichten, die bei 0,2 Pa Argondruck unter der Targetmitte abgeschieden
wurden ( entsprechendes Rontgendiffraktogramm in Abb. 27: 0,2 Pa, Pos. 3 ),
entwickelt sich die Textur ausgehend von statistisch orientierten Kornern inner-
halb der ersten 100 nm der Schicht ( sieche Abb. 29 ¢ ). Dies entspricht dem
"Prinzip der evolutiondren Selektion”, das von van der Drift [158] beschrieben
wurde: Sind die Wachstumsraten der Kristallite von ihrer Orientierung abhingig,
setzen sich diejenigen Kristallitorientierungen durch, die das schnellste
Wachstum in vertikaler Richtung aufweisen.
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Kubische Kristalle wachsen in [111]-Richtung am schnellsten ( dies entspricht
einer (111)-Textur in Schichten ), tetragonale Kristalle dagegen in [ 001]-Richtung.
Beriicksichtigt man die Zunahme der Eigenspannungen in der Schicht mit ab-
nehmendem Argondruck ( vgl. auch Kap. 4.1.3. ), 148t sich die Anderung der
Textur folgendermaBen erkliren:

Bei hohem Argondruck und entsprechend geringen Spannungen in den Schichten
tiberwiegt die (111)-Textur, da sich die Kristallite mit dem schnellsten Wachstum
in vertikaler Richtung durchsetzen. Wird der Argondruck verringert, treten
hohere Druckeigenspannungen auf, die zu einer Verformung der einzelnen
Kristallite fithren. Bei TiC-Kristalliten, die mit der (001), (100) oder (010)-Ebene
parallel zur Substratoberfliche angeordnet sind, verringert sich der Gitterpara-
meter a parallel zur Substratoberfliche, wihrend er senkrecht dazu zunimmt.
Die Kristallite werden also - je nach Betrag der Eigenspannungen - eher
tetragonal. Das schnellste Wachstum miiite in diesem Fall in [001]-Richtung
auftreten, d.h. die Schichten mii3ten eine (001)-Textur aufweisen. Dies entspricht
bei TiC der experimentell festgestellten (200)-Textur, die sich bei 0,2 Pa Argon-
druck ausgehend von statistisch orientierten Kristalliten bildet.

Nach Pan und Greene [54] sind die Druckeigenspannungen an der Grenzflache
Substrat-Schicht wesentlich hoher als in der iibrigen Schicht. Damit ist auch
die (200)-Textur, die bei 1 Pa-Schichten direkt am Substrat vorliegt, zu verstehen.
Ursache diirften O-Verunreinigungen der Substratoberfliche sein, da nach
Alexander und Hoffman [159] Sauerstoffanteile zumindest in Metallschichten
Druckeigenspannungen hervorrufen. Bei niedrigem Argondruck werden dagegen
geringere Mengen von Sauerstoff adsorbiert, so da3 die Druckeigenspannungen
an der Grenzfliche Substrat-Schicht im Vergleich zum Rest der Schicht bei
0,2 Pa entsprechend niedriger liegen diirften.

Ist die Substratoberfliche nicht vollstindig eben, wachsen die Kristallite mit
ihrer [ 200]-Richtung senkrecht zur lokalen Oberfliche auf. Dadurch entstehen
auf den Ringen im Beugungsbild nicht nur in Richtung der Substratnormalen
Knoten, sondern auch an anderen Stellen ( siehe Abb. 29 ). Diese Storungen
beschrinken sich nicht auf einen Schichtbereich nahe dem Substrat, sondern
setzen sich durch die ganze Schicht fort. Abb. 30 zeigt einen Ausschnitt einer
TiC-Schicht, in dem nahezu perfekt texturierte Bereiche ( (200)-Ebenen parallel
zur Substratoberfliche ) vorhanden sind, aber auch Bereiche, in denen die
[100]-Richtung der Kristallite etwas gegeniiber der Substratnormalen verkippt
ist. Wahrend im ersten Fall das Elektronenbeugungsbild nur einzelne Beugungs-
punkte zeigt, sind an den gestorten Stellen bereits Andeutungen von Ringen
zu erkennen. Die verkippten Kristallite machen sich in Form von zusitzlichen
Beugungspunkten bzw. Knoten auf den Ringen bemerkbar.




Abb. 30: Schichtbereich mit Storungen der (200)-Textur in einer TiC-Schicht ( 0,2 Pa,

Substratposition unter der Targetmitte); Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungs-

bilder (b) und (c); Dunkelfeldbilder von Kristalliten, deren (200)-Ebenen schrig

(d) bzw. parallel (e) zur Substratoberflache liegen
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Abb. 31: a) Elektronenbeugungsbild einer TiC-Schicht mit (200)-Textur und schema-

tische Beugungsbilder:
links: Elektronenstrahl (E) ” [001]-Richtung ( (200)- und (020)-Ebene ” E)
rechts: E " [011]-Richtung ( (200)- und (111)-Ebene ” E)

b) Lage der (020)- und (111)-Ebene sowie der [001]- und [011]-Richtung im

TiC-Gitter




- 67 -

Wie eine genaue Betrachtung der Beugungsbilder stark texturierter Bereiche
zeigt, liegen zwar nahezu alle Kristallite mit den (200)-Ebenen parallel zur
Substratoberfliche, sind aber um die [100]-Achse gegeneinander verdreht. Das
Elektronenbeugungsbild eines stark texturierten Bereiches 148t sich aus den
Beugungsbildern zweier unterschiedlich orientierter Einkristalle zusammen-
setzen, wie in Abb. 31 a dargestellt ist. In Wirklichkeit ist es jedoch eine
Uberlagerung aller Beugungsbilder, die entstehen konnen, wenn man einen TiC-
Einkristall, dessen (200)-Ebenen parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet sind,
um seine [100]-Achse rotieren 148t. Die (200)-Beugungspunkte sind am
stdrksten, da die (200)-Ebenen nahezu aller Kristallite in diesem Schichtbereich
parallel zum Elektronenstrahl liegen.

Féllt der Elektronenstrahl parallel zur [011] bzw. [010]-Richtung auf das
Kristallgitter ( vgl. Abb. 31 b ), ergeben sich die in Abb. 31 a schematisch dar-
gestellten Beugungsbilder. Identische Beugungsbilder erhilt man jeweils bei einer
Rotation des Kristallgitters um 90 ©. Kristallite mit anderen Orientierungen, die
bei einer Rotation um die [100]-Achse auftreten konnen, tragen zwar nicht
zum Beugungsbild bei, sind aber in der Schicht ebenfalls vorhanden.

Wihrend die (200)-Textur mit abnehmendem Argondruck zunimmt, wird sie
schwicher, wenn die Schichten nicht unter der Mitte, sondern unter dem
Erosionsgraben des Targets abgeschieden wurden ( vgl. Abb. 27 ). TEM-Unter-
suchungen zeigten, da8 dies nicht auf eine eher statistische Anordnung der
Kristallite zuriickzufiihren ist. TiC-Schichten, die bei 1 Pa unter dem Erosions-
graben des Targets abgeschieden wurden, weisen eine ausgeprigte (220)- und
(111)-Textur auf, wobei die (220)- und (111)-Ebenen der Kristallite jedoch nicht
parallel zur Substratoberfliche liegen, so daB diese Textur in den Rontgen-
diffraktogrammen nicht zu erkennen ist.

Die KristallitgroBen, die nach der Formel von Scherrer ( vgl. Kap. 3.2.1. ) aus
den Halbwertsbreiten der (200)-Reflexe in den Rontgendiffraktogrammen abge-
schétzt wurden ( siehe Tab. 12 ), stimmen relativ gut mit den Werten iiberein,
die aus den Dunkelfeldbildern bestimmt wurden. Dabei ist zu beriicksichtigen,
daB die ermittelten Werte der Ausdehnung der Kristallite senkrecht zu den
reflektierenden Ebenen entsprechen, in diesem Fall also der Linge der Kristallite
senkrecht zur Substratoberfliche. Wie in den Dunkelfeldbildern zu sehen ist,
bestehen die TiC-Schichten aus langlichen Kristalliten mit einem Durchmesser
von 10-20 nm ( 1 Pa ) bzw. 5-10 nm ( 0,2 Pa ) sowie einer Linge von 10-100
nm ( 1 Pa ) bzw. 5-50 nm ( 0,2 Pa ). GroBere Bereiche, die im Dunkelfeldbild
einheitlich hell erscheinen, bestehen meistens aus mehreren neben- und iber-
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einanderliegenden Kristalliten, die etwa die gleiche Orientierung haben. Eine
Anderung der Kristallitgrofe mit dem Abstand zur Grenzfliche Substrat-Schicht,
die bei hoheren Substrattemperaturen beobachtet wird [ 671, ist nach den ersten

100-200 nm nicht mehr festzustellen.

Argon- Substrat- Gitter- Gitter- Kristallit-
druck position parameter a, dehnung grofle
in Pa in nm in % in nm
0,2 0,438 + 1,21 25
2 0,442 + 2,13 10
1 0,440 + 1,67 15
1 3 0,435 + 0,46 70
2 0,437 + 0,98 20
1 nicht meBbar nicht meBbar 8

Tab. 12: Gitterparameter, Gitterdehnungen und KristallitgroBen in TiC-Schichten

bei unterschiedlichen Driicken und Substratpositionen

Samtliche (200)-Reflexe in den Réntgendiffraktogrammen sind zu kleineren
Winkeln verschoben, was einer VergroBerung der Abstinde von parallel zur
Substratoberfliche angeordneten Netzebenen entspricht. Dies kann zwei
Ursachen haben:
1. Durch Druckspannungen in der Schicht treten infolge der Querkontraktion
senkrecht zur Substratoberflache groBere Netzebenenabstinde auf
2. Ein KohlenstoffiiberschuB in den Schichten kann eine Aufweitung des Gitters
und damit grofere Netzebenenabstinde bewirken, wenn die iiberschiissigen
C-Atome auf Zwischengitterplatzen sitzen. Dies wurde in der Literatur mehr-
fach beschrieben ( z.B. [52,56] )
Vergleicht man die Gitterdehnungen in Tab. 12 ( bezogen auf einen Gitterpara-
meter von 0,43274 nm ) mit den C/Ti-Verhiltnissen in Tab. 9, so fallt auf, daB
Schichten mit hohem Kohlenstoffiiberschuf8 stirkere Abweichungen im Gitter-
parameter aufweisen als stochiometrische Schichten. Da die Gitterdehnung auch
bei nahezu stochiometrischen Schichten noch 0,5 % betrigt, diirften die gemes-
senen Peakverschiebungen teilweise auf Eigenspannungen zuriickzufiihren sein,
zu einem groflen Teil jedoch auf den Kohlenstoffiiberschufl in den Schichten.
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Insgesamt weisen die untersuchten TiC-Schichten iiberwiegend eine (200)-Textur
auf, die mit abnehmendem Argondruck bzw. bei einer Verschiebung der Substrate
unter dem Target zur Mitte hin zunimmt. Bei steigendem Argondruck ist eine
zunehmende Tendenz zur Bildung einer (111)-Textur zu erkennen. Die (200)-
Textur ist abhingig vom Argondruck in einem unterschiedlichen Abstand zur
Grenzflache Substrat-Schicht voll ausgebildet. Bei 0,2 Pa Argondruck entwickelt
sich die (200)-Textur ausgehend von statistisch orientierten Kristalliten innerhalb
der ersten 100 nm der Schicht. Die Kristallite erreichen bei einem Durchmesser
von 5-10 nm eine Linge von 5-50 nm; bei hoherem Argondruck nimmt die
KristallitgroBe etwas zu.

Wie Kap. 4.1.3. zeigt, hat die Textur einen grofen EinfluB auf die Eigenschaften
einlagiger Schichten. Aus diesem Grund fiihrt die Abhingigkeit der Textur von
der Schichtdicke zu Unterschieden in den Eigenschaften von Schichten bzw.
Einzellagen ( in mehrlagigen Schichten ) mit verschiedener Dicke.

Aufbau der TiB,-Schichten

Die Rontgendiffraktogramme der TiB,-Schichten lassen trotz des Bor-Uber-
schusses keine weiteren Phasen erkennen. Daher ist anzunehmen, daB iiber-
schiissiges Bor entweder in das TiB,-Gitter eingebaut wird oder aber in Form
von freiem Bor als amorphe Korngrenzenphase vorliegt.

Wie Abb. 32 zeigt, ist eine deutliche Abhingigkeit der Textur vom Argondruck
und der Position der Substrate unter dem Target festzustellen. Schichten, die
bei 0,2 oder 1 Pa Argondruck abgeschieden wurden, weisen eine ausgeprigte
(001)-Textur auf, wihrend bei hoheren Argondriicken ( 4 Pa ) nur eine vergleichs-
weise geringe Vorzugsorientierung auftritt. Unter der Targetmitte abgeschiedene
Schichten zeigen eine wesentlich stirkere Textur als solche, die unter dem
Erosionsgraben positioniert waren. Bei hohem Argondruck macht sich der EinfluB
der Substratposition jedoch wegen der insgesamt geringeren Intensititen kaum
bemerkbar.

Im TEM unterscheiden sich Schichten, die bei 0,2 Pa bzw. 1 Pa unter der
Targetmitte abgeschieden wurden, nur hinsichtlich ihrer KorngréBe, nicht aber
ihrer Textur voneinander. Die (001)- und (002)-Texturreflexe sind in den
Elektronenbeugungsbildern deutlich zu erkennen. Auch der (101)-Ring zeigt
Knoten, die jedoch nicht auf eine weitere Textur in der Schicht zuriickzufihren
sind, sondern sich aus der (001)-Textur ergeben.
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Abb. 32: Rontgendiffraktogramme gesputterter TiBp-Schichten fiir unterschiedliche

Argondriicke und Substratpositionen
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Abb. 33: Ubergang Schicht-Substrat in einer TiB,-Schicht ( 1 Pa, Substratposition unter
der Targetmitte): Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeld-

bilder von Kristalliten mit (002)-Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Abb. 33 zeigt den Ubergang Substrat-Schicht einer bei 1 Pa Argondruck ge-
sputterten TiB,-Schicht, Abb. 34 die Schicht in einem Abstand von ca. 3 pym
zum Substrat. In den Dunkelfeldbildern ist die Verteilung von Kristalliten mit
(002)-Vorzugsorientierung ( (002)-Ebenen parallel zur Substratoberfliche; siehe
Abb. 33 ¢ und 34 ¢ ) bzw. von Kristalliten, deren (101)-Ebenen unter einem
Winkel von etwa 5-10° zur Substratoberfliche angeordnet sind ( Abb. 33 d und
34 d ), zu sehen. Die Verteilung der Kristallite in Abb. 33 d und 34 d ist
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reprasentativ flir alle Kristallite ohne Vorzugsorientierung innerhalb der Schicht.
Eine Abbildung von Kristalliten mit (001)-Textur im Dunkelfeldbild ist wegen
des geringen Abstands zwischen Nullstrahl und (001)-Reflex kaum moglich. Aus
diesem Grund wird in den folgenden Kapiteln zwar die (001)-Textur in den TiB,-
Schichten beschrieben, die Darstellung dieser Textur in den Dunkelfeldbildern
erfolgt jedoch mit Hilfe der (002)-Texturreflexe.

Abb. 34: TiB,-Schicht, abgeschieden bei 1 Pa, Substratposition unter der Targetmitte:
Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeldbilder von Kristalliten

mit (002)-Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d); Abstand zur Grenz-
flache Substrat-Schicht ca. 3 um
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Direkt an der Grenzfliche Schicht-Substrat ist keine Vorzugsorientierung der
Kristallite zu erkennen ( vgl. Abb. 33 ¢ und d ). Ausgehend von statistisch
orientierten Kristalliten mit Durchmessern von ca. 5 - 10 nm bildet sich innerhalb
der ersten 50-100 nm eine ausgepragte (001)-Textur ( im Bild anhand der (002)-
Textur dargestellt, vgl. S. 72 ) aus. Die Kristallite mit Vorzugsorientierung haben
gleiche Durchmesser wie diejenigen im untexturierten Bereich, dabei aber
Léangen zwischen 10 und 50 nm, bei groBerem Abstand zum Substrat ( mehr
als 200 nm ) auch dariiber. Die Textur und die KristallitgroBen #ndern sich
ab einer Entfernung von einigen 100 nm zur Grenzfliche Schicht-Substrat mit
zunehmender Schichtdicke nicht mehr ( vgl. Abb. 34 ). Schichten, die bei 0,2
Pa abgeschieden wurden, erscheinen feinkorniger als 1 Pa-Schichten, jedoch
schwanken die Kristallitlingen und -durchmesser innerhalb der einzelnen
Schichten sehr stark.

Die Entwicklung der (001)-Textur in diesen Schichten entspricht dem "Prinzip
der evolutiondren Selektion” [158], da sich auch hier diejenigen Kristallite
durchsetzen, deren Wachstumsgeschwindigkeit normal zur Substratoberfliche
am groften ist ( in hexagonalen Kristallen weist die [001]-Richtung die grofite
Wachstumsgeschwindigkeit auf ). Die Kristallite wachsen grundsiétzlich senkrecht
zur lokalen Oberfliche des Substrates auf, wie in Abb. 33 ¢ und d zu erkennen
ist.

Wihrend das Elektronenbeugungsbilder mancher Bereiche in TiC-Schichten nur
aus Beugungspunkten bestehen, sind bei TiB,-Schichten auch in groBem Abstand
zum Substrat noch Ringe im Beugungsbild zu erkennen. Dies 1468t den Schlufl
zu, dafl die Textur in den TiB,-Schichten schwicher ausgeprigt ist als im TiC.
Abgesehen von den Ringen kann auch das TiB,-Beugungsbild durch die Uberlage-
rung zweier Einkristall-Beugungsbilder aufgebaut werden. Fillt der Elektronen-
strahl in Richtung der [010]- bzw. [110]-Richtung auf das Kristallgitter ( vgl.
Abb. 35 b ), ergeben sich die in Abb. 35 a schematisch dargestellten Beugungs-
bilder.

Die mit einem Kreuz bzw. Kreis markierten Gitterpunkte sind sogenannte
verbotene Reflexe, die nach den Ausloschungsregeln nicht auftreten diirften.
Durch Doppelbeugung in der Probe, d.h. dadurch, daB ein abgebeugter Strahl
nochmals abgebeugt wird, treten die mit einem Kreuz gekennzeichneten Reflexe
dennoch auf.

Die gleichen Beugungsbilder ergeben sich jeweils bei einer Drehung des
Kristalls um 60° um die [001]-Achse, wihrend andere Orientierungen des
Kristalls, die bei einer Drehung um die [001]-Achse auftreten konnen, keine
zusidtzlichen Reflexe im Beugungsbild bewirken. Die Schicht besteht in diesem
Fall also iiberwiegend aus Kristalliten, deren (001)-Ebenen parallel zur Substrat-
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oberflache angeordnet sind, jedoch sind auch in groferem Abstand zum Subgtrat
noch Kristallite ohne Vorzugsorientierung vorhanden. Die texturierten Kristallite

sind um die [001]-Achse gegeneinander verdreht.
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Abb. 35: a) Elektronenbeugungsbild einer TiB,-Schicht mit (001)-Textur und schema-

tische Beugungsbilder:

links: Elektronenstrahl (E) “ [010]-Richtung ( (001)- und (100)-Ebene ” E )
rechts: E || [110]-Richtung ( (001)- und (110)-Ebene || E )

b) Lage der (100)- und (110)-Ebenen im Kristallgitter
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TiBs

Substrat

Abb. 36: Ubergang Schicht-Substrat in einer TiB,-Schicht ( 4 Pa, Substratposition unter
der Targetmitte): Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeld-

bilder von Kristalliten mit (002)-Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Eine Erhohung des Argondruckes auf 4 Pa ( Abb. 36 und 37 ) oder eine Ver-
schiebung des Substrates unter den Rand des Targets haben die gleichen Aus-
wirkungen auf die Struktur der Schichten. In beiden Fillen ist die (001)-Textur
sehr schwach ausgeprigt und es treten kaum lingliche Kristallite auf. An der
Grenzflache Schicht-Substrat sind erst ab einem Abstand von weniger als 50
nm Kristallite mit (002)-Textur zu erkennen, d.h. auch hier entwickelt sich die
- allerdings sehr schwache - Textur mit zunehmendem Abstand von der Grenz-
flache Schicht-Substrat. Die Kristallite ohne Vorzugsorientierung sind naherungs-
weise rund mit einem Durchmesser von wenigen nm ( Abb. 36 d und 37 d ),
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wihrend Kristallite mit (002)-Textur eher linglich erscheinen ( Abb. 36 ¢ und
37 ¢ ). In den meisten Fillen handelt es sich jedoch um mehrere Kristallite,
die iibereinander liegen und sich in ihrer Orientierung kaum unterscheiden.

Abb. 37: TiB,-Schicht, abgeschieden bei 4 Pa, Substratposition unter der Targetmitte:
Hellfeldbild (a); Elektronenbeugungsbild (b); Dunkelfeldbilder von Kristalliten
mit (002)-Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Bei der Bestimmung der TeilchengroBen aus Rontgenbeugungsuntersuchungen
wurde vorausgesetzt, daB die Linienverbreiterung nur durch die geringe Grofe
der Teilchen verursacht wird. Die Unterschiede in den KristallitgroBen, die aus
den Halbwertsbreiten des (001)- bzw. (002)-Reflexes abgeschitzt wurden ( vgl.
Tab. 13 ), zeigen jedoch, daB3 eine zusitzliche Linienverbreiterung durch Gitter-
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verzerrungen auftritt. Bei niedrigen Beugungswinkeln ist die Teilchengrofle fiir
die Linienverbreiterung ausschlaggebend [ 160], daher miiten die KristallitgroBen,
die aus der Halbwertsbreiten der (001)-Reflexe abgeschitzt wurden, annshernd
der Léinge der TiB,-Kristallite entsprechen. Dagegen ist bei groBen Beugungs-
winkeln eher die Gitterverzerrung entscheidend [160], so da die Kristallitgrof3e,
die aus dem (002)-Reflex abgeschitzt wurde, aufgrund der zusitzlichen Linien-

verbreiterung infolge der Eigenspannungen zu niedrig liegt.

Argon- Substrat- Gitter— Gitter- Kristallit-
druck position parameter c, dehnung grofle
in Pa in nm in % in nm
aus (001)/(002)
0,2 0,320 -0,62 70/15
2 0,320 -0,62 20/10
1 nicht meBbar nicht meBbar 10/5
1 3 0,320 -0,62 120/30
2 0,320 -0,62 30/15
1 nicht meBbar nicht mefBbar 20/10
4 0,316 -1,8 15/10
2 nicht meBbar nicht meBRbar 12/5
1 nicht mefBbar nicht meRbar 10

Tab. 13: Gitterparameter, Gitterdehnungen und KristallitgroBen in TiB,-Schichten bei

unterschiedlichen Driicken und Substratpositionen

Die im TEM gemessenen KristallitgroBen liegen etwas niedriger als die rontgeno-
graphisch ermittelten Werte, zeigen jedoch die gleiche Abh#ngigkeit vom Argon-
druck:

Bei niedrigem Argondruck bestehen die Schichten aus sehr feinen Kristalliten,
da infolge der hohen kinetischen Energie der auftreffenden Atome verstirkt
Oberflachendefekte auftreten, die zu einer hoheren Keimdichte fihren [154].
Wegen der hohen Zahl an Defekten in der Schicht erreichen diese Kristallite
trotz der hoheren Mobilitit der Adatome nur eine begrenzte Linge.
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Bei einem Argondruck von 4 Pa ist die Energie der auf das Substrat auftreffen-
den Atome aufgrund von StéBen im Plasma geringer. Einerseits entstehen so
weniger Oberflichendefekte, andererseits ist die Beweglichkeit der Adatome
geringer. Da jedoch die Abscheiderate der Schicht nicht geringer wird, bleibt
den kondensierten Atomen weniger Zeit, eine giinstige Position im Kristallgitter
einzunehmen, bevor sie von der nichsten Atomlage zugedeckt werden. Zudem
wird eine grofle Anzahl von Sauerstoffatomen in die Schicht eingebaut, so daf
insgesamt die Anzahl der Defekte in der Schicht recht hoch ist.

Der Gitterparameter c,, der aus den (001)- und (002)-Reflexen berechnet wurde,
liegt durchgehend unter dem Wert von 0,3228 nm, der in der JCPDS-Kartei
angegeben wird ( siehe Tab. 13 ). Dies ist liberraschend, da infolge der
gemessenen Druckeigenspannungen ( ca. 1400 N/mm? bei 0,2 Pa, ca. 600 N/mm?
bei 1 Pa und nahezu spannungsfrei bei 4 Pa ) eine Querkontraktion des Gitters
und damit eine VergroBerung der (001)-Netzebenenabstinde zu erwarten wire.
Auch wegen der geringen KristallitgroBen ( vgl. Tab. 13 ) sollten nach Chopra
[154] eher groBere Netzebenenabstiande auftreten.

Falls die iiberschiissigen Bor-Atome ins Kristallgitter eingebaut wiren, miiiten
ebenfalls groBere Netzebenenabstinde gemessen werden. Wegen der geringen
KristallitgroBen und der niedrigen Gitterparameter ist es jedoch wahrscheinlicher,
daBl iberschiissiges Bor als amorphe Phase an den Korngrenzen zu finden ist.
Auch in der Literatur sind fir TiB,-Schichten sehr niedrige Netzebenenabstande
zu finden:

Der von Lohmann [81] angegebene Wert von 0,315 nm bei 1,5 Pa paf3it gut in
die Reihe der eigenen MeBwerte. Auch Mitterer [73] gibt einen d(001)-Wert
an, der um 0,3 % unter dem Referenzwert von 0,3228 nm liegt.

Lohmann stellte mit zunehmenden Eigenspannungen eine VergroBerung der (001)-
Netzebenenabstinde senkrecht zur Substratoberfliche fest, die bestitigt werden
kann. Die Unterschiede zwischen 0,2 und 1 Pa sind zwar geringer, als nach
den Unterschieden in den Eigenspannungen zu erwarten wire, die Tendenz
ist jedoch deutlich erkennbar.

Die Angabe des Gitterparameters c, ist fiir 4 Pa-Schichten nicht moglich, da
die Rontgenpeaks extrem breit sind, so daB die Lage des Maximums nur abge-
schidtzt werden kann. AuBerdem verschiebt sich die Lage eines Reflexes nicht
nur durch Eigenspannungen, sondern auch infolge geringer KristallitgroBen.

Der Aufbau der TiB,-Schichten hingt also vor allem vom Argondruck und der
Lage der Substrate unter dem Target ab. Bei niedrigem Argondruck ( 0,2-1 Pa )
weisen die Schichten eine ausgeprigte (001)-Textur auf, die mit steigendem
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Argondruck schwicher wird. Diese (001)-Textur entwickelt sich innerhalb der
ersten 50-100 nm der Schicht ausgehend von statistisch orientierten Kristalliten
mit 5-10 nm Durchmesser. Die in (001)-Orientierung wachsenden Kristallite
erreichen Lingen von 50 nm und mehr.

Eine Verschiebung der Substrate zum Targetrand hat im Hinblick auf den
Schichtaufbau die gleichen Auswirkungen wie eine starke Druckerhohung, d.h.
es wachsen Schichten, die nahezu keine Textur mehr aufweisen.

Ahnlich wie in TiC-Schichten hat die Textur in TiB,-Schichten einen groBen
EinfluB auf die Eigenschaften, so dafl infolge der Abhingigkeit der Textur von
der Schichtdicke unterschiedlich dicke Schichten bzw. Einzellagen in mehr-
lagigen Schichten auch Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften zeigen.

B,;C- und SiC-Schichten

Unabhingig von den Abscheidebedingungen sind alle Borcarbid- und Silizium-
carbidschichten rontgen- und elektronenamorph. Nach Chopra [154] ist dies
zu erwarten, da kovalente Materialien eine wesentlich geringere Koordinationszahl
als z.B. Metalle oder metallische Hartstoffe aufweisen. Die geringere
Koordinationszahl, aber vor allem auch die gerichteten Bindungen filhren dazu,
daf3 grofere Verschiebungen der in statistischer Anordnung kondensierten Atome
notig sind, um kristalline Strukturen zu bilden. Dichtgepackte Strukturen unter-
scheiden sich dagegen in geringerem MaB von der statistischen Anordnung
kondensierter Atome.

Die Borcarbidringe erscheinen im Elektronenbeugungsbild ( Abb. 38 a ) weniger
diffus als die des SiC ( Abb. 38 b ): trotzdem konnten auch hier im Dunkelfeld-
bild keine Kristallite abgebildet werden.

Eine Verbreiterung der Ringe im Elektronenbeugungsbild tritt nach Hornbogen
[187] erst bei KristallitgroBen unter 5 nm auf. Aus der im Film gemessenen
Linienbreite Ax 148t sich die KristallitgroBe wie folgt abschitzen:

S = 2 (4)

mit S TeilchengroBe
X Wellenldnge des Elektronenstrahls

( bei 200 kV: 0,00251 nm [188] )
A% Linienverbreiterung
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wobei ay = X (5)
D
mit Ax im Film gemessene Linienbreite

D  Kameraldnge

Die Linienbreite wurde mit einem Glasmafstab ausgemessen, wobei ein Fehler
von etwa t 0,15 mm angenommen werden kann. Uberraschenderweise hatten
unterschiedliche Belichtungszeiten und damit eine unterschiedliche Schwirzung
des Films nur unwesentliche Auswirkungen auf die gemessenen Linienbreiten.
Fiir SiC erhilt man auf diese Art eine Kristallitgroe von ca. 0,7 nm, fir B4C
1,2 nm. Dies entspricht einer Ausdehnung der Kristallite von 3 bzw. 5 Atomlagen
oder anders ausgedriickt 1-2 Elementarzellen. Unter diesen Umstinden kann
man nicht mehr von kristallinen Materialien sprechen.

_ Substrat ‘ , Substrat "—‘ nm

Abb. 38: Hellfeld~ und Elektronenbeugungsbilder einer B4C-Schicht (a,b) und einer
SiC-Schicht (c,d)
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Die mittleren Radien der inneren, stirkeren Ringe entsprechen bei beiden
Materialien ungefihr den Netzebenenabstinden, bei denen laut JCPDS-Kartei
die stdrksten Rontgenreflexe auftreten. Bei Borcarbid sind dies die (104)- bzw.
(021)-Ebenen mit 80 bzw. 100 % relativer Intensitiat, bei kubischem SiC die
(111)-Ebene ( 100 % rel. Intensitit ) und bei hexagonalem SiC je nach Modifikation
unterschiedliche Ebenen mit d-Werten von 0,25-0,27 nm und relativen Intensita-
ten zwischen 60 und 100 %.

Aufgrund dieser Ergebnisse ist zu vermuten, daB in den amorphen B,C- und
SiC-Schichten eine Nahordnung der Atome vorliegt.

Zumindest im Falle des SiC bestitigen Literaturangaben diese Vermutung:
Kaloyeros et al. [106] stellten fest, daB amorphe SiC-Schichten nicht aus einer
statistischen Anordnung von Si- und C-Atomen bestehen, sondern aus den
gleichen Tetraedern wie kristallines SiC. Die Koordinationszahl in der ersten
Koordinationssphare, d.h. die Anzahl nichster Nachbarn, erreicht bei diesen
Schichten trotz ihrer wesentlich geringeren Dichte mit 3,99 nahezu den Wert
von kubischem SiC.

Entsprechende Untersuchungen an amorphen Borcarbidschichten liegen derzeit
noch nicht vor. Da der Ubergang kristallin-amorph jedoch flieBend ist und im
Prinzip einer kontinuierlichen Verringerung der KristallitgroBe entspricht [90],
ist es durchaus moglich, daB auch in Borcarbidschichten eine Nahordnung der
Atome vorliegt.

4 .1.3. Eigenschaften

Eigenspannungen

Die einlagigen Schichten weisen durchgehend Druckeigenspannungen auf oder
sind spannungsfrei; Zugeigenspannungen wurden im untersuchten Argondruck-
bereich nicht festgestellt. Die Eigenspannungen in den einlagigen Schichten
héngen in erster Linie vom Argondruck ab, zum Teil jedoch auch von der Lage
der Substrate unter dem Target ( siche Abb. 39 ). In HF-gesputterten Schichten
wurden bei gleichem Argondruck hohere Druckeigenspannungen als in DC-
gesputterten Schichten gemessen.

Die in Abb. 39 dargestellten Eigenspannungswerte sind die Summe aus ther-
mischen und wachstumsbedingten Eigenspannungen; der thermisch bedingte An-
teil diirfte jedoch vernachlissigbar sein, da er bei niedrigen Substrattemperaturen
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nach Hoffman und Thornton [161] in der GroBenordnung der MeBwertstreuung
liegt. AuBerdem sind bei TiC- und TiB,-Schichten die Unterschiede in den ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht und Substrat ( Titanfolie )
sehr gering.
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Abb. 39: Druckeigenspannungen in einlagigen Schichten in Abhingigkeit vom Argon-
druck und der Lage der Substrate unter dem Target ( Pos. 3: unter der
Targetmitte, Pos. 1: unter dem Erosionsgraben, Pos. 2: zwischen Pos. 1 und 3 )
in TiC (a), TiB, (b), B4C (c), und SiC (d)
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Die Zunahme der Druckeigenspannungen in gesputterten Schichten mit abneh-
mendem Argondruck wird in der Literatur vielfach beschrieben [54,162,1631.
Ursache ist der BeschuB3 der aufwachsenden Schicht mit energetischen Teilchen
( atomic peening mechanism ), die vom Target abgesputterte Schichtatome oder
am Target reflektierte neutrale Argonatome sein konnen. Dadurch konnen auf
verschiedene Art Druckspannungen in der Schicht entstehen, z.B. durch Einbau
von Argonatomen, Bildung einer dichten Mikrostruktur infolge einer Umlagerung
bereits abgeschiedener Atome und durch Erzeugen von Punktdefekten in der
Schicht [163].

Die Druckabhingigkeit ergibt sich dabei aus der Energie der auf das Substrat
auftreffenden Teilchen sowie ihrem Einfallswinkel. Nach Hoffman und Thornton
[162] hingt die Hohe der erzeugten Druckeigenspannungen von der Geschwin-
digkeitskomponente normal zur Schichtoberfliche ab, die mit steigendem Argon-
druck abnimmt. Dabei ist nicht nur die insgesamt niedrigere Energie der Teilchen
entscheidend, sondern auch die Tatsache, da sie aufgrund der StoBe im Plasma
eine statistische Richtungsverteilung aufweisen. Je grofer der Einfallswinkel
der einfallenden Teilchen ist, desto hoher ist der Zugspannungsanteil in den
Schichten, bzw. desto geringer sind die auftretenden Druckspannungen [164].
Pan und Greene [54] vermuten, daB die Eigenspannungen in TiC-Schichten
durch den Einbau von Argonatomen hervorgerufen werden. Dies erscheint
plausibel, wenn man den Verlauf der Eigenspannungen in Abb. 40 betrachtet.
Bei einem Vergleich der entsprechenden Literatur konnte jedoch von Windisch-
mann [165] kein ursichlicher Zusammenhang zwischen Argongehalt und Eigen-
spannungen in den Schichten festgestellt werden.

Die Eigenspannungen in den TiC-Schichten liegen um ca. 5000 N/mm2 hdher
als die Vergleichswerte von Schulz [55], wihrend bei den TiB,-Schichten eine
gute Ubereinstimmung festzustellen ist. Eine Erhohung der spezifischen Leistung
bei der Beschichtung von 8,5 W/cm?2 auf 11 W/cm?2 bewirkt offensichtlich je
nach Material eine unterschiedlich starke Erhohung der Druckeigenspannungen.

Insgesamt nehmen die Druckeigenspannungen in den Schichten mit abnehmendem
Argondruck zu, wobei besonders in B,C-Schichten extrem hohe Werte erreicht
werden. HF-gesputterte B,C- und SiC-Schichten weisen deutlich hshere Druck-
eigenspannungen auf als die entsprechenden DC-gesputterten Schichten. Wie
die folgenden Abschnitte zeigen, hat die Hohe der Druckeigenspannungen Aus-
wirkungen auf Schichteigenschaften wie z.B. die Hirte.




- 84 -

o, 4000
o TiC g
L TiBz I'
3000F| 4 p,c ‘,
= SiC :

2000

1000

Druckeigenspannungen in N/mm

[ '} 3 L Aced L l ] i .. (] L Ad . l
0,01 0,1 1,0
Argongehalt in Atom %

Abb. 40: Abhingigkeit der Druckeigenspannungen in einlagigen Schichten
vom Argongehalt

Harte

Die Hirte einlagiger Schichten wird durch eine Reihe von Faktoren wie
Stochiometrie, Textur und Eigenspannungen beeinfluBt.

Druckeigenspannungen in Schichten wirken einem Eindringen des Priifkorpers
bei der Hartemessung entgegen und steigern so die gemessene Hirte. Dieser
Effekt ist so groB, daB die Hirtemessung auch als Verfahren zur Spannungs-
ermittlung vorgeschlagen wird [166].

Aufgrund der Hirteanisotropie, die z.B. an TiC- und TiB,-Einkristallen fest-
gestellt wurde ( TiC: (001)-Ebene 3100 HV 0,2, (110)-Ebene 2700 HV, (111)-
Ebene 2850 HV [167]; TiB,: (0001)-Ebene 3230 HK 0,1, (1010)-Ebene 2430
HK 0,1, (1012)-Ebene 2590 HK 0,1 [168] ) ist die Schichthirte auch von der
Textur abhéngig. Dies wurde von Bunshah et al. [84] bei Hirtemessungen an
stark texturierten Schichten bestitigt.

Ein EinfluB der Stochiometrie auf die Harte von TiC-Schichten wird u.a. von
Sundgren et al. [59] beschrieben. Danach steigt die Harte in TiC-Schichten
mit zunehmendem C-Gehalt stark an, wihrend in Borcarbidschichten jede
Abweichung von der stochiometrischen Zusammensetzung zu einer Verringerung
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der Schichthirte fiihrt [97]. Auch in SiC-Schichten ist die Hirte bei stochio-
metrischer Zusammensetzung am hochsten [100].

In TiC-Schichten, die bei 0,2 Pa Argondruck abgeschieden wurden, sind die
Anderungen von Textur und Stochiometrie 4uBerst gering. Entsprechend folgt
der Verlauf der Hiarte dem der Eigenspannungen ( siehe Abb. 41a ). Die Hirte
von TiC-Schichten, die bei 1 Pa Argondruck gesputtert wurden, liegt insgesamt
deutlich niedriger, was einerseits auf die geringeren Eigenspannungen, anderer-
seits aber auch auf die schwichere (200)-Textur zuriickzufithren ist. Da an
TiC-Einkristallen die hochste Harte an (200)-Oberflichen gemessen wurde [167],
ist zu erwarten, daB8 eine Abnahme der (200)-Textur in TiC-Schichten mit einer
Hérteabnahme verbunden ist. Der Verlauf der Hirte entspricht bei 1 Pa dem
des C/Ti-Verhiltnisses, d.h. die Harte nimmt mit steigendem C-Uberschu8 zu.
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Abb. 41: Harte einlagiger Schichten in Abhingigkeit vom Argondruck

und der Lage der Substrate unter dem Target
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Die Hirteunterschiede in TiB,-Schichten werden - zumindest zwischen 0,2
und 1 Pa-Schichten - vorwiegend durch die Textur in den Schichten bestimmt
( siche Abb. 41b ). Obwohl nimlich bei 0,2 Pa wesentlich hohere Eigen-
spannungen in den Schichten entstehen als bei 1 Pa, sind in der Harte keine
Unterschiede festzustellen. Die schwichere Textur in Schichten, die unter dem
Erosionsgraben des Targets positioniert waren bzw. bei hohem Argondruck
abgeschieden wurden, ist dementsprechend mit einer geringeren Hérte verbunden.
Da auch in TiB,-Einkristallen in der (001)-Ebene die hochste Hirte gemessen
wurde, erscheint es plausibel, daB die Hiarte in TiB,-Schichten vorwiegend vom
Grad der (001)-Textur abhingt. Der starke Hirteabfall zwischen 1 und 4 Pa ist
jedoch zusitzlich von anderen Faktoren beeinflult; neben den Eigenspannungen
wére auch ein EinfluB des hohen Sauerstoffgehaltes denkbar.
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Abb. 42: Hirte einlagiger Schichten in Abhingigkeit vom Argondruck

und der Lage der Substrate unter dem Target
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In B4C- und SiC-Schichten entspricht der Verlauf der Harte dem der gemesse-
nen Eigenspannungen ( vgl. Abb. 42 a und b ). Dies ist zu erwarten, da in amor-
phen Schichten einerseits die Textur als EinfluBfaktor wegfillt, andererseits
Stochiometrieunterschiede keinen wesentlichen EinfluB haben diirften.

Die extrem hohen Hartewerte fiir amorphes Borcarbid wurden auch in der Litera-
tur mehrfach gefunden: Eichen und Flasck [87] geben fiir magnetrongesputterte
amorphe B,C,,-Schichten ( x = 0,60-0,90 ) eine Harte von 4700 HV an; nach
Cholet et al. [92] liegt die Hirte amorpher CVD-Borcarbidschichten zwischen
1000 und 5000 HV.

Ein Vergleichswert fiir gesputterte SiC-Schichten findet sich nur bei Wasa et
al. [104]; er liegt mit 4000 HV bei 0,5 Pa Argondruck nur geringfiigig iiber
dem eigenen MefBwert.

Die Harte kristalliner Schichten ( TiC, TiB, ) hingt nach den vorliegenden
Ergebnissen vorwiegend von der Textur ab, wird aber zum Teil auch von den
Druckeigenspannungen beeinfluft. Da der TextureinfluB in amorphen Schichten
entfallt, wird die Harte der B,C- und SiC-Schichten nur von den Druckeigen-
spannungen bestimmt. Mit hoheren Druckeigenspannungen 148t sich auch die
hohere Hirte HF-gesputterter Schichten im Vergleich zu DC-gesputterten
Schichten erkliren.

Eine hohe Schichthirte wird also durch einen méglichst niedrigen Argondruck
erreicht, wobei neben den hohen Druckeigenspannungen in TiC- und TiB,-
Schichten auch eine besonders glinstige Textur auftritt. Da diese Textur jedoch
erst ab einer Schichtdicke von etwa 100 nm voll ausgebildet ist, diirften die
maximalen Hirtewerte erst ab einer Schichtdicke von mindestens 0,5-1 pm
erreichbar sein.

Haftfestigkeit bzw. Schichtversagen beim Scratch-Test

Beim Scratch-Test wird als MaB fiir die Schichthaftung die kritische Last L,
angegeben, bei der entlang der Spur des Priifdiamanten Ausbriiche in der Schicht
auftreten. Nach Butler et al. [169] und Greene et al. [170] ist dieser Test
jedoch nur fiir einen quantitativen Vergleich der Haftung #hnlicher Schichten
auf identischen Substraten geeignet, da die gemessenen kritischen Lasten von
einer groflen Zahl an Faktoren beeinfluBt werden. Dazu gehdren neben Schicht-
dicke [171] und Substrathirte [172] vor allem der Zustand des Priifdiamanten
[55]. Fin Vergleich der Zahlenwerte in Tab. 14 ist daher nur mit Ein-
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schrankungen moglich. Wesentlich wichtiger ist dagegen die Beurteilung der

Versagensmuster, die zudem vom Zustand des Priifdiamanten unabhingig sind
[55].

TiC- und TiB,-Schichten zeigen bei Argondriicken bis 1 Pa iiberwiegend
Schichtversagen ( kohidsives Versagen ), d.h. die Festigkeit der Grenzfliche
Schicht-Substrat ist hoher als die der Schicht. Gleichzeitig ist in beiden
Materialien bei einer Erhohung des Argondrucks eine steigende Tendenz zum
Grenzflachenversagen ( adhisives Versagen ) erkennbar, wie in Abb. 43 fiir
TiB,-Schichten dargestellt ist.

Ein Vergleich der Versagensbilder mit den Zahlenwerten aus Tab. 14 zeigt
deutlich, daB anhand der kritischen Lasten alleine keine Aussage hinsichtlich
der Schichthaftung méoglich ist. Die bei 4 Pa Argondruck abgeschiedene Schicht
weist die hochste kritische Last auf, versagt aber aufgrund mangelnder Haftung
an der Grenzfliche Substrat-Schicht.

Die Druckabhingigkeit der Versagensart diirfte mehrere Ursachen haben: Nach
Mukherjee et al. [63] nimmt die Haftung von TiC-Schichten mit abnehmendem
Argondruck zu, da aufgrund der hoheren Energie der auftreffenden Teilchen
eine stdrkere Durchmischung an der Grenzfliche Schicht-Substrat erfolgt. Auch
geringe Korngroflen sowie eine hohe Keimdichte bewirken nach Hintermann
[173] eine gute Schichthaftung.

HF-gesputterte B,C- und SiC-Schichten haften besser als DC-gesputterte,
jedoch konnen bei niedrigen Argondriicken die Druckeigenspannungen in den
Schichten so hoch werden, daB die Haftfestigkeit an der Grenzfliche Schicht-
Substrat durch die entstehenden Schubspannungen iiberschritten wird. Aus
diesem Grund versagen nicht nur die DC-gesputterten SiC- und B,C-Schichten
aufgrund mangelnder Haftung an der Grenzfliche, sondern auch die HF-
gesputterten SiC-Schichten sowie die bei 0,2 Pa Argondruck abgeschiedene
B4C-Schicht. Nur die bei 4 Pa HF-gesputterte B,C-Schicht zeigt Schichtversagen,
was der iiblichen Tendenz zu Grenzflichenversagen bei hoherem Argondruck
entgegenlduft und einen EinfluB der bei HF-gesputtertem B,C extrem hohen
Figenspannungen in der oben beschriebenen Weise nahelegt.
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Insgesamt ergibt sich folgendes Bild: Die Haftung der Schichten nimmt mit ab-
nehmendem Argondruck und - im Falle von B,C und SiC - bei HF-Sputtern
gegeniiber DC-Sputtern zu. TiC-Schichten zeigen die beste Haftung auf WC-Co-
Substraten, gefolgt von TiB,-Schichten, wihrend die Haftung von B,C- und vor
allem SiC-Schichten deutlich schlechter ist. Die gemessenen kritischen Lasten
nehmen mit steigendem Argondruck zu; nach Chollet et al. [174] und Schulz
[55] ist dies auf die abnehmenden Druckeigenspannungen zuriickzufiihren.
Druckeigenspannungen bewirken Schubspannungen an der Grenzfliche Schicht-
Substrat, die bei schlecht haftenden Schichten ein Grenzflachenversagen fordern.
Bei gut haftenden Schichten iberlagern sich die Druckeigenspannungen den
durch den Priifkorper aufgebrachten Druckspannungen, so daf3 die Druckfestigkeit
der Schicht frither iiberschritten wird. Aus diesem Grund werden bei hohem
Argondruck, d.h. geringen Druckeigenspannungen, hohere kritische Lasten

gemessen.
Argon- kritische Last L, in N
druck TiC TiB, B4C SiC
in Pa HF DC HF DC
0,2 40 56 39 - 17 -
1 43 51 - - 28 13
4 - 68 40 19 - 16

Tab. 14: Kritische Lasten L. einlagiger Schichten beim Scratch-Test
( » % .

nicht untersucht )

Zihigkeit

Zur Bestimmung der Schichtzzhigkeit werden Ublicherweise zwei Methoden
verwendet { Palmqvist-Verfahren, Hertzsche Pressung ), die sich hinsichtlich
der Geometrie des Priifkorpers und damit der Belastung des Schicht-Substrat-
Verbundes deutlich unterscheiden.

Infolge der unterschiedlichen Spannungsverteilung bilden sich an verschiedenen
Stellen Risse, wie in Abb. 44 schematisch dargestellt ist.
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Abb. 44: a) RiBbildung an einem Vickers-Eindruck ( nach [175] ) und
b) RiBbildung an einem Hertzschen Eindruck ( nach [55] )

in einem Substrat-Schicht-Verbund

Bei Hertzscher Pressung liegen im Kontaktbereich Druckspannungen vor,
auBerhalb des Kontaktbereiches Zugspannungen, die an der Schichtoberfliche
am hochsten sind, jedoch innerhalb der Schicht mit zunehmender Tiefe abnehmen
[176]. Diese Zugspannungen fiihren bei Uberschreitung der Zugfestigkeit in der
Schicht zur Bildung von ringférmigen Rissen, die in Abb. 44b im Querschnitt
dargestellt sind. Die Eindringtiefe des Risses in die Probe ist wegen der stark
abnehmenden Zugspannungen relativ gering [177]. Aus diesem Grund hingt bei
Hertzscher Pressung die RiBbildung und RiBausbreitung vorwiegend von der
Festigkeit und Zihigkeit der jeweiligen Schicht ab.

Im Gegensatz dazu bilden sich an einem Vickers-Eindruck nicht nur die zur
Zzhigkeitsbestimmung herangezogenen Radialrisse, sondern auch laterale Risse,
die iblicherweise unterhalb des durch den Eindruck plastisch verformten
Bereichs verlaufen. Handelt es sich jedoch um einen Schicht-Substrat-Verbund,
verlduft der laterale Rif bevorzugt entlang der Grenzfliche Substrat-Schicht,
vorausgesetzt der RiBwiderstand dieser Grenzfliche ist niedriger als die von
Substrat- und Schichtmaterial. Aus diesem Grund wird die Auswertung von
. Vickers-Eindriicken mehrfach als ein einfaches Verfahren zur Bestimmung der
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Haftfestigkeit von Schichten herangezogen [ 175,178 ]. Viel stirker als bei Hertz-
scher Pressung ist also beim Palmqvist-Verfahren die Haftfestigkeit der Schichten
von Bedeutung. Daher kann eine Interpretation der MeBergebnisse in Tab. 15
nur unter Beriicksichtigung der Schichthaftung durchgefiihrt werden.

Argon- Riwiderstand in N/mm

druck TiC TiB, B4C SiC

in Pa HF DC HF DC
0,2 613 373 678 - abgeplatzt -
1 518 289 - - abgeplatzt | abgeplatzt
4 - abgeplatzt] 340 206 - abgeplatzt

Tab. 15: RiBwiderstand einlagiger Schichten nach dem Palmgqvist-Verfahren

( ”-": nicht untersucht )

Dies zeigt sich besonders am Beispiel der SiC-Schichten, die - wie im vorher-
gehenden Abschnitt beschrieben - die geringste Haftung auf dem Substrat
aufweisen. Bei diesen Proben platzen die Schichten ab, bevor die Spannungen
an den Ecken des Vickerseindrucks eine Bildung radialer Risse in der Schicht
bewirken konnen. Auch die bei 4 Pa abgeschiedene TiB,-Schicht zeigt Ab-
platzungen, die auf die schlechte Haftung an der Grenzfliche Schicht-Substrat
zurlickzufiihren sind.

Bei Schichten, die gut auf dem Substrat haften, sind dagegen die Druckeigen-
spannungen entscheidend, die den Zugspannungen an den Ecken des Vickers-
eindrucks liberlagert werden und damit die Belastung der Schicht verringern.
Daher wird von Lawn und Fuller [179] die Linge der Radialrisse an Vickers-
eindriicken zur Bewertung des Spannungszustandes in der Oberfliche diinner
Schichten herangezogen.

Der Einfluf3 der Druckeigenspannungen auf den Verlauf des RiBwiderstandes von
TiC-, TiB,- und B4C-Schichten ist in Abb. 45 dargestellt.
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Abb. 45: RiBwiderstand einlagiger TiC-, TiB, und B4C-Schichten

in Abh#ngigkeit von den Druckeigenspannungen

Bei Hetzscher Pressung treten keinerlei Abplatzungen auf, da die RiBbildung
in ‘jedem Fall in der Schichtoberfliche beginnt. Infolge von Schubspannungen
ausreichender Grofle kann auch hier eine Ablosung der Schichten erfolgen,
jedoch ist dieser Effekt fiir die untersuchten Materialien vernachlassigbar [176].
Daher scheint die kritische Last Ly bei Hertzscher Pressung ein gut vergleich-
barer Wert zur Beurteilung der Schichtzihigkeit zu sein. Die Ergebnisse in
Tab. 16 zeigen jedoch keine einheitliche Tendenz: bei TiC, B,C und DC-
gesputtertem SiC nimmt die kritische Last mit steigendem Argondruck ab, bei
TiB, und HF-gesputtertem SiC dagegen zu. Insgesamt weisen HF-gesputterte
Schichten gegeniiber DC-gesputterten Schichten eine hohere Zghigkeit auf.

In Schichten, deren Zzhigkeit mit steigendem Argondruck abnimmt, spielen
moglicherweise die Druckeigenspannungen eine Rolle: Werden den Zugspannun-
gen, die um den Eindruck des Priifkdrpers herum auftreten, Druckspannungen
tiberlagert, so wird die RiBbildung zu hoheren Priiflasten hin verschoben.

Die Ursache fiir den entgegengesetzten Verlauf der Zahigkeit in TiB,-Schichten
konnte mit der Schichtmorphologie zusammenhingen: Die starke (001)-Textur
bewirkt eine geringere Zihigkeit ( vgl. Schulz [55] ), so daB eine Abnahme
der Vorzugsorientierung und die Bildung eines feinkérnigen Gefliges mit nahezu
runden Kornern giinstiger ist. Dieses Geflige ermoglicht zum einen eine RiB-
ablenkung, zum anderen aber auch evtl. stirkere plastische Verformung wegen
des hohen Korngrenzenanteils.
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Argon- kritische Last Ly in N

druck TiC TiB, B4C SiC

in Pa HF DC HF DC
0,2 50 30 50 - 30 -
1 35 40 - - 60 30
4 - 60 45 35 - 25

Tab. 16: Kritische Lasten Ly einlagiger Schichten bei Hertzscher Pressung

( ”-”: nicht untersucht )

Nach den vorliegenden Ergebnissen kann das Palmqvist-Verfahren vor allem
bei schlecht haftenden Schichten nur eingeschrinkt zur Zihigkeitsbeurteilung
eingesetzt werden, wihrend die kritische Last bei Hertzscher Pressung besser
geeignet ist. Die kritischen Lasten nehmen bei TiC-, B,C- und SiC-(DC)-
Schichten mit steigendem Argondruck ab, was nicht zwangsliufig eine hohere
Zdhigkeit bedeuten muf, sondern vor allem den Einflul der Eigenspannungen
auf die gemessenen Werte dokumentiert. Das Gleiche gilt fiir die Unterschiede
zwischen HF- und DC-gesputterten B,C- und SiC-Schichten. Dagegen steigt
die Zghigkeit von TiB,-Schichten mit zunehmendem Argondruck wegen des
feinkornigeren Gefliges an.
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4.2. Mehrlagige Schichten

4.2.1. Schichtaufbau

TiC-TiB,-Schichten

Mehrlagige TiC-TiB,-Schichten wurden bei 0,2 Pa und 1 Pa Argondruck abge-
schieden. Die Rontgendiffraktogramme in Abb. 46 zeigen eine deutliche Abnahme
der Intensitdten von TiB,-(001)-, TiB,-(002)- und TiC-(200)-Reflexen mit zuneh-
mender Anzahl der Einzellagen, d.h. abnehmender Einzellagendicke. Dabei ist
weniger die Intensitdt in Impulsen pro Sekunde entscheidend als vielmehr die
relative Intensitit bezogen auf die der Substratreflexe. Vergleicht man unter
diesem Aspekt die Rontgendiffraktogramme der einlagigen TiC- und TiB,-Schich-
ten mit denen der Mehrlagenschichten, so ist auch zwischen einlagigen und
10-lagigen Schichten eine Abnahme der Intensititen von TiB,-(001)-, TiB,-(002)-
und TiC-(200)-Reflex festzustellen. Dies ist bis zu einem gewissen MaB zu
erwarten, da bei den Mehrlagenschichten jeweils die Hilfte der Schicht aus
einem anderen Material besteht; die gemessenen Intensititen besonders der
TiB,-Reflexe liegen jedoch weit unter den erwarteten Werten.

Der TiC-(111)-Reflex ist bei 1 Pa-Schichten aufgrund der starken Verschiebung
aller TiC-Reflexe zu niedrigeren Winkeln ( = groBeren Netzebenenabstinden )
deutlich zu erkennen. Wihrend bei 10-lagigen Schichten in den TiC-Lagen
die (200)-Textur iiberwiegt, liegt bei 100-lagigen Schichten eine (111)-Textur
vor. Die Intensitat des (111)-Reflexes andert sich - verglichen mit den Substrat-
reflexen - bei einer Anderung der Lagendicke nur wenig.

Da bei den 0,2 Pa-Schichten der TiC-(111)-Reflex mit dem WC-(100)-Reflex
zusammenfillt, wurden diese Schichten zusitzlich auf Molybdinsubstrate ab-
geschieden und rontgenographisch untersucht. Bei 10-lagigen Schichten ist die
Intensitit des TiC-(200)-Reflexes etwa zehnmal so hoch wie die des TiC-(111)-
Reflexes und bei 100 Einzellagen noch doppelt so hoch, wihrend bei 1000-
lagigen Schichten die Intensititen der beiden Reflexe nahezu gleich sind.

Die Anderungen der Réntgendiffraktogramme mit der Anzahl der Einzellagen
lassen sich leicht mit dem Aufbau einlagiger Schichten ( vgl. Kap. 4.1.2. )
erkldren: Die (001)-Textur in TiB, bzw. die (200)-Textur in TiC entwickeln sich
bei einlagigen Schichten erst in einem Abstand von ca. 50-100 nm von der Grenz-
fliche Schicht-Substrat. Aus diesem Grund weisen dickere FEinzellagen eine
starkere Textur auf als diinne, d.h. die Intensitit der entsprechenden Reflexe
nimmt mit der Dicke der Einzellagen zu.
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Unabhingig von der Lagenzahl stimmen die Gitterparameter in den TiB,-Lagen
mit den in einlagigen Schichten gemessenen Werten liberein; das Gleiche gilt
fir den Gitterparameter a in TiC-Lagen, die bei 0,2 Pa abgeschieden wurden.
Fine Erhohung des Argondruckes auf 1 Pa fiilhrt dagegen zu einer starken
Verschiebung der TiC-(111)- und -(200)-Reflexe, die einer Gitterdehnung von
etwa 3 % ( (111): 3,2 %, (200): 2,7 % ) entspricht.

Als Ursache fiir die starke Verschiebung des TiC-(111)-Reflexes bei 1 Pa Argon-
druck kommen mehrere Faktoren in Frage, z.B. Druckeigenspannungen in der
Schicht, Stochiometrieabweichungen oder Einbau von Fremdatomen in das Gitter.
Druckeigenspannungen infolge von Argoneinbau und BeschuB der Schicht mit
energetischen Teilchen scheidet als Ursache aus, da die Peakverschiebung in
diesem Fall mit abnehmendem Argondruck zunehmen miiSte.

Eine Moglichkeit wire eine Aufweitung des TiC-Gitters durch den Einbau von
Boratomen, die vom gegeniiberliegenden TiB,-Target heriibergestreut werden.
Mit AES konnte jedoch kein Bor im Titancarbid nachgewiesen werden. Auch
der Sauerstoffgehalt in den Schichten, der mit steigendem Argondruck zunimmt,
scheidet als Ursache aus, da in einlagigen Schichten keine derartige Peak-
verschiebung auftritt. Aus diesem Grund muB die Verschiebung der TiC-Reflexe
gegeniiber einlagigen Schichten mit dem Aufwachsen der TiC-Lagen auf den
TiB,-Lagen zusammenhingen.

Die vergleichsweise hohe Intensitit des TiC-(111)-Reflexes in den 0,2 Pa-Schich-
ten 148t vermuten, daB die TiC-Kristallite auf den (001)-texturierten TiB,-Lagen
bevorzugt in (111)-Orientierung aufwachsen, so da sich kohirente Grenzflichen
zwischen den Phasen bilden ( vgl. Abb. 5 in Kap. 2.1. ).

Um zusidtzliche Informationen zu erhalten, wurden unterschiedliche mehrlagige
Schichten auch im TEM untersucht.

Hellfeld-, Dunkelfeld- und Elektronenbeugungsbilder 10-lagiger TiC-TiB,-

Schichten, die bei 1 Pa bzw. 0,2 Pa Argondruck abgeschieden wurden, sind in

Abb. 47 und 49 dargestellt. Da die einzelnen Ringe in den Elektronenbeugungs-

bildern mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten sehr dicht beieinander liegen ( vgl. Abb.

48 ), ist es nicht moglich, im Dunkelfeldbild nur Kristallite mit einer bestimmten

Orientierung darzustellen. So sind beispielsweise in Abb. 47 auf den Dunkelfeld-

bildern folgende Kristallite zu sehen:

Abb. 47b: TiB,-Kristallite mit (002)-Textur und TiC-Kristallite mit (220)-
Orientierung

Abb. 47c: TiC-Kristallite mit (111)-Textur und TiB,-Kristallite mit (100)-
Orientierung
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Abb. 47d: TiC-Kristallite mit (200)-Textur und TiB,-Kristallite mit (101)-
Orientierung

Dies gilt entsprechend auch fiir die iibrigen Dunkelfeldbilder von TiC-TiB,-

Schichten.

In 10-lagigen Schichten, die bei 1 Pa abgeschieden wurden, entwickelt sich die
(200)-Textur in den TiC-Lagen erst in einem Abstand von ca. 50 nm zur Grenz-
flache TiC-TiB, ( Abb. 47 d ), wihrend TiC-Kristallite mit (111)-Vorzugs-
orientierung ( (111)-Ebenen parallel zur Substratoberfliche ) gleichmiBig tber
die TiC-Lage ( Abb. 47 ¢ ) und TiB,-Kristallite mit (001)-Vorzugsorientierung
( bzw. (002)-Vorzugsorientierung in Abb. 47 b ) gleichmiBig iiber die TiB,-Lage
verteilt sind.

Die Intensitat des TiC-(200)-Reflexes in den Rontgendiffraktogrammen nimmt
also im Gegensatz zum TiC-(111)-Reflex mit abnehmender Einzellagendicke
deshalb ab, weil der Anteil der Kristallite mit Vorzugsorientierung immer geringer
wird. Anders als in einlagigen Schichten entwickelt sich in den TiB,-Lagen keine
ausgeprigte Textur, jedoch erscheint die (001)-Textur nahe der Grenzfliche
TiC-TiB, etwas stdrker zu sein als in entsprechenden einlagigen Schichten.
Moglicherweise wichst dort ein Teil der TiB,-Kristallite auf (111)-orientierte
TiC-Kristallite in (001)-Orientierung auf, so daB sich von Anfang an eine
schwache (001)-Textur bildet. Eine mogliche Erkldrung fiir die schwache (001)-
Textur ist eine Veranderung des Eigenspannungszustandes innerhalb der TiB,-
Lagen gegeniiber einlagigen TiB,-Schichten, die durch die vorhergehenden oder
folgenden TiC-Lagen verursacht werden konnte.

Im Gegensatz dazu bildet sich bei 10-lagigen Schichten, die bei 0,2 Pa abgeschie-
den wurden, in den TiB,-Lagen innerhalb der ersten 50-100 nm eine ausgeprigte
(001)-Textur aus ( Abb. 49 b). Die ersten 50 nm der TiC-Einzellagen bestehen
tiberwiegend aus (111)-orientierten Kristalliten ( Abb. 49 ¢ ), wihrend sich mit
zunehmendem Abstand zur Grenzfliche TiB,-TiC vermehrt Kristallite mit (200)-
Orientierung bilden. Der EinfluB der vorhergehenden TiB,-Lage nimmt infolge
der hohen Defektdichte in den Schichten langsam ab, bis nach ca. 100 nm nur
noch Kristallite mit (200)-Orientierung vorhanden sind. Abb. 49 d zeigt die aus-
geprégte (200)-Textur in diesem Teil der TiC-Lagen.

Obwohl in einlagigen TiC-Schichten bei 1 Pa die Tendenz zur Bildung einer
(111)-Textur wesentlich groBer ist als bei 0,2 Pa, ist in 10-lagigen TiC-TiB,-
Schichten bei 1 Pa keine ausgeprigte (111)-Textur in den TiC-Lagen zu erkennen.
Offensichtlich ist die (001)-Textur in den TiB,-Lagen, die bei 0,2 Pa Argondruck
wesentlich stérker ist, von groBerer Bedeutung fiir die Bildung (111)-texturierter
Bereiche in den TiC-Lagen.
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Abb. 47:

10-lagige TiC-TiB,-Schicht,
abgeschieden bei 1 Pa;

a) Hellfeldbild
Dunkelfeldbilder von

b) TiB,-Kristalliten mit (002)-

Textur

¢) TiC-Kristalliten mit (111)-
Textur

d) TiC-Kristalliten mit (200)-
Textur

e) Elektronenbeugungsbild
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In 100-lagigen TiC-TiB,-Schichten, die ebenfalls bei 0,2 Pa gesputtert wurden,
ist an den Grenzflichen TiB,-TiC keine derart ausgeprigte (111)-Textur der TiC-
Kristallite zu erkennen. Ursache dafiir diirfte die (001)-Textur in den TiB,-Lagen
sein, die wesentlich schwicher ist als in 10-lagigen Schichten ( vgl. Abb. 49
c und 50 c sowie Abb. 49 d und 50 d ). Dementsprechend bildet sich die (200)-
Textur in den TiC-Lagen bereits in kurzem Abstand zur Grenzfliche TiB,-TiC
aus. Dies gilt selbstverstiandlich nicht fiir die unterste TiC-Lage, die mit starker
(200)-Textur auf dem Substrat aufwidchst und in der nur sehr wenige (111)-
orientierte TiC-Kristallite zu erkennen sind ( Abb. 50 ¢ und d ).

. 7B, 001

TiB, 100 |

TiC 111

Abb. 48: Elektronenbeugungsbild einer 10-lagigen TiC-TiBy-Schicht
( 1 Pa Argondruck )
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Abb. 49:

10-lagige TiC-TiB,-Schicht,
abgeschieden bei 0,2 Pa:

a) Hellfeldbild
Dunkelfeldbilder von

b) TiB,-Kristalliten mit (002)-

Textur

c) TiC-Kristalliten mit (111)-
Textur

d) TiC-Kristalliten mit (200)-
Textur

e) Elektronenbeugungsbild
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Abb. 50:

100-1agige TiC-TiB,-Schicht,

abgeschieden bei 0,2 Pa:

a) Hellfeldbild

Dunkelfeldbilder von

b) TiB,-Kristalliten mit (002)-
Textur

¢) TiC-Kristalliten mit (111)-
Textur

d) TiC-Kristalliten mit (200)-
Textur

e) Elektronenbeugungsbild
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In 1000-lagigen TiC-TiB,-Schichten bildet sich wie erwartet keine Textur mehr
aus; die Schichten sind jedoch kristallin, obwohl die TiC- und TiB,-Reflexe
in den Rontgendiffraktogrammen nur sehr geringe Intensititen haben und fast
im Untergrundrauschen verschwinden.

Abb. 51: 1000-lagige TiC-TiB,-Schicht, abgeschieden bei 0,2 Pa: Hellfeldbild (a),
Elektronenbeugungsbild (b), Dunkelfeldbilder von: TiC-Kristalliten mit (111)-
Textur (c) und TiC-Kristalliten mit (200)-Textur (d)

Abb. 51 zeigt eine 1000-lagige TiC-TiB,-Schicht, die bei 1 Pa abgeschieden wurde.
Die Ringe im FElektronenbeugungsbild weisen keine iibermiBige Verbreiterung
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auf, so daf3 keine groBeren amorphen Anteile in der Schicht vorhanden sein
dirften. Die einzelnen TiC- und TiB,-Kristallite sind im Dunkelfeldbild ( Abb.
51 ¢ und d ) ebenfalls gut zu erkennen; ihre Linge entspricht etwa der Einzel-
lagendicke, betragt also maximal 5 nm. Die TiC- und TiB,-Lagen sind nur dann
gut sichtbar, wenn die Substratoberfliche eben ist ( linke Bildhilfte in Abb.
51 a, ¢ und d ), Unebenheiten filhren dagegen leicht zu einer Stérung des mehr-
lagigen Aufbaus ( rechte Bildhilfte in Abb. 51 a, ¢ und d ).

Das Elektronenbeugungsbild ( Abb. 51 b ) zeigt eine schwache (111)-Textur,
die auch im Rontgendiffraktogramm ( Abb. 46 ) festzustellen ist, wihrend in
0,2 Pa-Schichten keine Textur erkennbar ist. Ursache ist vermutlich die groBere
Tendenz zur Bildung einer (111)-Textur in 1 Pa-TiC-Schichten, da die TiB,-
Textur bei beiden Driicken sehr schwach ausgepragt ist und somit wenig Einfluf3
auf die Textur in den TiC-Lagen haben diirfte.

Die beschriebenen Ergebnisse zeigen, da ein Aufwachsen der TiC-Kristallite
mit (111)-Textur nur dann zu erreichen ist, wenn am Ende der vorhergehenden
TiB,-Lage eine mdoglichst vollstandige (001)-Textur vorliegt. Dazu ist eine von
den Versuchsbedingungen abhingige Mindestdicke der TiB,-Lagen erforderlich.
Da die erste TiC-Lage auf dem Substrat entweder ohne starke Textur, oder
aber mit (200)-Textur aufwichst, gilt dies in jedem Fall fiir die erste TiB,-Lage,
auch wenn die folgenden TiB,-Lagen bei ausreichend geringer Lagendicke auf
(111)-texturiertem TiC aufwachsen konnen.

Die Mindestdicke der TiB,-Lagen liegt nur bei 0,2 Pa Argondruck unterhalb
von 50 nm, nicht aber bei hoherem Druck. Wie ein Vergleich von Abb. 47 und
33 zeigt, entspricht sie nicht dem Abstand zur Grenzfliche Substrat-Schicht,
in dem sich bei einlagigen Schichten eine ausgeprigte Textur ausgebildet hat,
sondern wird wahrscheinlich durch Spannungen innerhalb der einzelnen Lagen
beeinfluft.

Beim Vergleich dieser Ergebnisse mit friiheren Arbeiten [6,55] sind bereits
in den Rontgendiffraktogrammen deutliche Unterschiede festzustellen. Abb. 52
zeigt die Rontgendiffraktogramme mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten, die mit 40 V
Biasspannung [ 6] bzw. ohne angelegte Biasspannung [ 55] abgeschieden wurden.
Die Unterschiede in den Versuchsbedingungen gegeniiber den eigenen Experi-
menten ( Targetdurchmesser 150 statt 75 mm, Leistung 5,6 W/cm? statt
11 W/cm? ) bewirken bereits ohne Biasspannung eine Zunahme der Intensitét
von TiB,-(001)- und TiC-(111)-Reflexen in Schichten mit mehr als zehn Einzel-
lagen. Durch das Anlegen einer Biasspannung wird die Bildung einer (001)-Textur
in den TiB,-Lagen weiter verstirkt, so daB auch bei einer Lagendicke von




- 105 -

10 nm noch eine (111)-Textur in den TiC-Lagen vorliegt. Die Mindestdicke der
TiB,-Lagen, die fiir das Aufwachsen von TiC-Lagen mit starker (111)-Textur
( wie in Abb. 49 ¢ ) erforderlich ist, wird offensichtlich dann unterschritten,
wenn kein scharfer TiB,-Peak mehr auftritt. Sie verringert sich infolge der

Biasspannung von 20 nm [55] auf 10 nm [6].
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Abb. 52: Rontgendiffraktogramme mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten ohne und mit 40 V
Biasspannung ( nach [6] )
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Um diese Vermutung zu liberpriifen, wurden im TEM TiC-TiB,-Schichten unter-
sucht, die bei einer Biasspannung von 40 V abgeschieden wurden. Wie Abb.
53 zeigt, ist die (001)-Textur in den TiB,-Lagen einer 10-lagigen Schicht weitaus
starker ausgeprigt als in entsprechenden Schichten ohne Bias. Der Ubergang
von (111)- zu (200)-Textur in den TiC-Lagen erfolgt in einem groBeren Abstand
( ca. 200 nm ) zur Grenzfliche TiB,-TiC ( vgl. Abb. 49 und 53 ). Da die
Kristallite am Ende jeder TiC-Lage iiberwiegend (200)-Vorzugsorientierung
haben, kann die folgende TiB,-Lage jedoch nicht auf (111)-orientierten TiC-
Kristalliten aufwachsen.

Verringert man die Dicke der Einzellagen, so erfolgt kein Ubergang von (111)-
auf (200)-Textur mehr, wie in Abb. 54 ¢ und d zu erkennen ist. Entsprechend
konnen die TiB,-Kristallite in (001)-Orientierung direkt auf den (111)-orientierten
TiC-Kristalliten aufwachsen ( Abb. 54 b ). Dies ist jedoch nur deshalb méglich,
weil die (001)-Textur in der ersten TiB,-Lage der 250-lagigen Schicht wesentlich
stdrker ausgepridgt ist als in den Schichten, die bei den eigenen Experimenten
hergestellt wurden.

Der Aufbau mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten hidngt also von Einzellagenzahl und
Herstellungsparametern ab.

Bei einem Argondruck von 1 Pa ist unabhingig von der Zahl der Einzellagen
keine Beeinflussung der Textur in den TiC-Lagen durch die vorhergehende TiB,-
Lage zu erkennen. Die (200)-Textur in den TiC-Lagen erscheint etwas stirker
als in entsprechenden einlagigen Schichten, die (001)-Textur der TiB,-Lagen
dagegen etwas schwicher.

Bei 0,2 Pa Argondruck konnen dagegen die TiC-Lagen mit (111)-Textur auf den
TiB,-Lagen aufwachsen. Voraussetzung dafiir ist eine starke (001)-Textur in
den jeweils vorhergehenden TiB,-Lagen. Da die (001)-Textur im TiB, erst in
einem gewissen Abstand zum Substrat bzw. zur vorhergehenden Grenzfliche
TiC-TiB, voll ausgebildet ist ( vgl. Kap. 4.1.2. ), ist eine Mindestdicke der TiB,-
Lagen erforderlich. Diese Mindestdicke ist von den Herstellungsparametern
abhingig; sie liegt bei den eigenen Schichten ( 0 V Bias, 11 W/cm? ) zwischen
100 und 200 nm, kann jedoch durch Anlegen einer Biasspannung ( hier 40 V
) und Verringerung der Targetleistung ( 5,6 W/cm? ) auf etwa 10 nm gesenkt
werden. Entsprechend ist eine (111)-Textur in den TiC-Lagen je nach Her-
stellungsbedingungen bis zu einer unterschiedlichen Zahl von Einzellagen zu
beobachten ( 0 V Bias, 11 W/cm?: bis 10 Lagen; 0 V Bias, 5,6 W/cm?2: bis 250
Lagen; 40 V Bias, 5,6 W/cm? bis 500 Lagen ).

Auf den stark texturierten TiB,-Lagen wachsen die TiC-Lagen zunichst mit
starker (111)-Textur auf, jedoch bilden sich in einem Abstand von 50 nm ( 0 V
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Abb. 53:

10-lagige TiC-TiB,-Schicht

( 0,2 Pa, 40 V Bias )

a) Hellfeldbild

Dunkelfeldbilder von

b) TiB,-Kristalliten mit (002)-
Textur

¢) TiC-Kristalliten mit (111)-
Textur

d) TiC-Kristalliten mit (200)-

Textur

e) Elektronenbeugungsbild
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Abb. 54: 250-lagige TiC-TiB,-Schicht, abgeschieden bei 0,2 Pa und 40 V Biasspannung
Hellfeldbild (a), Elektronenbeugungsbild (b), Dunkelfeldbilder von TiC-Kristal-
liten mit (111)-Textur (¢) und TiB,-Kristalliten mit (002)-Textur (d)

Bias, 11 W/cm? ) bis 200 nm ( 40 V Bias, 5,6 W/cm? ) infolge von Defekten
in der Schicht vermehrt Kristallite mit (200)-Orientierung. Sind die einzelnen
TiC-Lagen diinn genug, so daB kein Ubergang zur (200)-Textur stattfindet, konnen
die TiB,-Lagen wiederum direkt auf den (111)-texturierten TiC-Lagen mit (001)-
Textur aufwachsen. In Hinblick auf die entstehenden Phasengrenzen diirfte dies
optimal sein, jedoch hat nach Literaturangaben [57] auch die (111)-Textur in
TiC besonders giinstige Auswirkungen auf mechanische Eigenschaften wie z.B.
die Zahigkeit. |




- 109 -
Schichten mit amorphen Zwischenlagen

Ein Vergleich derjenigen Schichten, in denen TiC und TiB, mit amorphen
Zwischenlagen aus B4C und SiC kombiniert werden, soll zeigen, inwieweit ein
EinfluB der Zwischenlagen auf den Aufbau der TiC- bzw. TiB,-Lagen ( und
umgekehrt ) festzustellen ist. In Abb. 55-57 sind zunichst die Rontgendiffrakto-
gramme mehrlagiger SiC-TiC-, SiC-TiB,- und B4C-TiB,-Schichten dargestelit.

In SiC-TiC-Schichten ( Abb. 55 ) ist die (200)-Textur in den TiC-Lagen bei
0,2 Pa wesentlich stiarker ausgeprigt als bei 1 Pa, nimmt jedoch mit steigender
Anzahl von Einzellagen, d.h. abnehmender Lagendicke stark ab. Dies entspricht
den Ergebnissen aus Kap. 4.1., nach denen sich die (200)-Textur in einlagigen
Schichten im Verlauf des Schichtwachstums ausbildet und erst in einigem Ab-
stand zur Grenzfliche Substrat-Schicht voll ausgeprigt ist.

Im Gegensatz zu mehrlagigen TiC-TiB,-Schichten sind die TiC-(111)-Reflexe
auch bei 1 Pa Argondruck nur zu erahnen. Die Verschiebung des TiC-(200)-
Reflexes zu kleineren Winkeln ist bei 0,2 Pa Argondruck zhnlich wie in ein-
lagigen TiC-Schichten, nimmt jedoch bei 1 Pa wie in mehrlagigen TiC-TiB,-
Schichten deutlich zu.

Die TiB,-Lagen in 10-lagigen SiC-TiB,- und B,C-TiB,-Schichten weisen eine
(001)-Textur auf, die bei 0,2 Pa Argondruck auf SiC geringfiigig stdrker ausgepragt
ist als auf B,C ( Abb. 56 und 57 ). Wihrend eine Druckerhshung auf 1 Pa keine
wesentliche Anderung bewirkt, ist die Textur der TiB,-Lagen bei 4 Pa Argondruck
sehr schwach, wie nach den Ergebnissen aus Kap. 4.1.2. zu erwarten ist.

In den Rontgendiffraktogrammen 100- und 1000-lagiger SiC-TiB,- und B,C-TiB,-
Schichten ist nur noch der TiB,-(101)-Reflex deutlich erkennbar, der bei statisti-
scher Orientierung der Kristallite die grofte Intensitit besitzt. Im Vergleich
dazu nimmt bei TiC-TiB,-Schichten die Intensitit der TiB,-(001)- und -(002)-
Reflexe mit abnehmender Lagendicke langsamer ab, besonders bei 1 Pa Argon-
druck. Fir diesen Unterschied gibt es mehrere mogliche Erklirungen:

Die amorphen Zwischenlagen konnten die Kristallisation der entstehenden TiB,-
Lagen behindern, so daB sich erst in einem groBeren Abstand zu den Grenz-
flachen SiC-TiB, bzw. B,C-TiB, kristallines TiB, und entsprechend auch die
(001)-Textur bildet. Die gleiche Wirkung kénnten aber auch sehr breite Durch-
mischungszonen und die damit verbundene Anderung der Zusammensetzung
nahe der Grenzfliche haben.

Denkbar ist jedoch auch, daB die (001)-Textur in TiC-TiB,-Schichten von den
(111)-orientierten Kristalliten in den TiC-Lagen verstirkt wird, so daB bereits
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Abb. 56: Réntgendiffraktogramme mehrlagiger SiC-TiB;-Schichten
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Abb. 57: Rontgendiffraktogramme mehrlagiger B4C-TiBy-Schichten




- 13 -

an den TiC-TiB,-Grenzflichen eine relativ groBe Anzahl von TiB,-Kristalliten
mit (001)-Orientierung vorliegt. Wahrend namlich die TiB,-(001)-Textur in TiC-
TiB,-Schichten bei 0,2 Pa mit abnehmender Lagendicke genauso schnell abnimmt
wie in SiC-TiB,- bzw. B,C-TiB,-Schichten, bleibt sie bei 1 Pa auch bei einer
Lagendicke von weniger als 500 nm noch erhalten. Da die (001)-Textur in ein-
lagigen TiB,-Schichten mit abnehmendem Argondruck eher zunimmt, kann dies
nur auf die mit steigendem Argondruck zunehmende Anzahl (111)-orientierter
Kristallite in den TiC-Schichten zuriickzufiihren sein.

Die vorliegenden Ergebnisse lassen also den Schluf zu, daB das Wachstum der
Kristallite bzw. die Ausbildung einer Textur in TiC- und TiB,-Schichten nicht
davon beeinfluBt wird, ob das Substrat kristallin oder amorph ist. Eine Ausnahme
ist nur dann gegeben, wenn die einzelnen TiC- oder TiB,-Kristallite auf dem
Substrat epitaktisch aufwachsen konnen.

TEM-Untersuchungen sollten genauere Informationen iiber den Aufbau der
einzelnen Lagen in mehrlagigen SiC-TiC-, SiC-TiB,- und B4C-TiB,-Schichten
geben:

Die Dunkelfeldbilder 10-lagiger SiC-TiC-Schichten, die bei 0,2 bzw. 1 Pa
abgeschieden wurden, unterscheiden sich nur unwesentlich voneinander ( vgl.
Abb. 58 b und e ), was jedoch auf eine lingere Belichtungszeit bei Abb. 58 e
im Vergleich zu Abb. 58 b zuriickzufiihren sein konnte. Die (200)-Textur ist
ndmlich bei 0,2 Pa deutlich stirker, wie die Elektronenbeugungsbilder zeigen.
Eine groBere Anzahl von (111)-orientierten Kristalliten ist in mehrlagigen SiC-
TiC-Schichten im Gegensatz zu einlagigen TiC-Schichten auch bei 1 Pa Argon-
druck nicht zu finden. '

In SiC-TiB,- und B,4C-TiB,-Schichten entwickelt sich die (001)-Textur in den
TiB,-Lagen etwa wie in einlagigen Schichten: Ausgehend von statistisch orientier-
ten Kristalliten wachsen lingliche Kristallite mit (001)-Orientierung, wobei die
(001)-Textur bei niedrigem Argondruck stirker ausgeprigt ist.

SiC-TiB,-Schichten, die bei 0,2 bzw. 1 Pa Argondruck gesputtert wurden, unter-
scheiden sich in den Hell- und Dunkelfeldbildern so wenig wie in den Rontgen-
diffraktogrammen. Nur die Elektronenbeugungsbilder zeigen bei 0,2 Pa eine
geringflgig stirkere (001)-Textur. Als Beispiel ist in Abb. 59 eine SiC-TiB,-
Schicht dargestelit, die bei 1 Pa Argondruck abgeschieden wurde. Da die Textur
nicht extrem stark ausgeprigt ist, ist in den TiB,-Lagen eine groBe Anzahl
Kristallite ohne Vorzugsorientierung vorhanden ( Abb. 59 d ).
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0,2 Pa 1 Pa

Abb. 58: 10-lagige SiC-TiC-Schichten: Hellfeldbilder (a,d), Dunkelfeldbilder von
Kristalliten mit (200)-Textur (b,e) und Elektronenbeugungsbilder (c,f)
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Abb. 59: 10-lagige SiC-TiB,-Schicht, abgeschieden bei 1 Pa Argondruck: Hellfeldbild (a),
Elektronenbeugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder von Kristalliten mit (002)-

Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Die Unterschiede im Grad der (001)-Textur sind bei 10-lagigen B,C-TiB,-Schich-
ten wegen des groBeren Druckunterschiedes deutlich erkennbar: Bei 4 Pa abge-
schiedene TiB,-Lagen bestehen groBtenteils aus statistisch orientierten Kristalli-
ten ( Abb. 60 ), wihrend bei 0,2 Pa nur die ersten 50-100 nm der TiB,-Lagen
untexturiert sind ( Abb. 61 ).
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Abb. 60: 10-lagige B4C-TiB,-Schicht, abgeschieden bei 4 Pa Argondruck: Hellfeldbild
(a), Elektronenbeugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder von Kristalliten mit (002)~

Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Die GroBe der Kristallite mit (001)-Orientierung ist in allen TiB,-Lagen #hnlich,
erscheinen jedoch sehr uneinheitlich, da Bereiche, in denen mehrere Kristallite
gleicher Orientierung aneinanderstofen, als groBere helle Flecke erscheinen,
in denen die einzelnen Kristallite kaum mehr unterschieden werden konnen.
Der Durchmesser einzelner Kristallite diirfte bei etwa 10 nm liegen, wahrend
die Liange 20-50 nm betrigt. Kristallite ohne Vorzugsorientierung sind etwas
weniger langgezogen, haben aber shnliche Durchmesser.
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Abb. 61: 10-lagige B4C-TiB,-Schicht, abgeschieden bei 0,2 Pa Argondruck: Hellfeldbild
(a), Elektronenbeugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder von Kristalliten mit (002)-

Textur (c) bzw. ohne Vorzugsorientierung (d)

Die Untersuchung 1000-lagiger Schichten im TEM ergab, daf auch 5 nm diinne
Lagen aus TiC und TiB, kristallin auf den amorphen Zwischenlagen aufwachsen.
In SiC-TiC-Schichten bildet sich bei 0,2 Pa Argondruck sogar eine (200)-Textur
in den TiC-Lagen aus ( vgl. Abb. 62 ), bei 1 Pa dagegen nicht. Die einzelnen
TiC-Kristallite sind im Dunkelfeldbild einwandfrei zu erkennen.
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Abb. 62: 1000~-lagige SiC-TiC-Schicht, abgeschieden bei 0,2 Pa Argondruck: Hellfeld-
bild (a), Elektronenbeugungsbild (b) und Dunkelfeldbild von Kristalliten mit
(200)-Textur (c)

Auch die Kristallite in 5 nm dicken TiB,-Lagen auf B4C oder SiC sind im Dun-
kelfeldbild deutlich zu erkennen, jedoch bildet sich auch bei niedrigem Argon-
druck keine Textur aus. Da einlagige TiB,-Schichten direkt am Substrat un-
texturiert sind, ist dies zu erwarten. Abb. 63 zeigt Hellfeld-, Dunkelfeld- und
Elektronenbeugungsbilder 1000-lagiger B4C-TiB,- und SiC-TiB,-Schichten, die
bei 0,2 Pa abgeschieden wurden. Die Ringe in den Elektronenbeugungsbildern
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Abb. 63: 1000-lagige B4C-TiB,-Schicht (a-c) und 1000-lagige SiC-TiB,-Schicht
(d-f), abgeschieden bei 0,2 Pa Argondruck: Hellfeldbilder (a,d), Dunkelfeld-
bilder von TiBy-Kristalliten mit (001)-Orientierung (b,e) und Elektronen-
beugungsbilder (c,f)
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wirken etwas diffuser als in 10-lagigen Schichten; da jedoch einzelne Kristallite
im Dunkelfeldbild erkennbar sind, ist anzunehmen, daB3 die Schicht groBtenteils
kristallin ist.

Der Aufbau mehrlagiger SiC-TiC-, SiC-TiB,- und B,C-TiB,-Schichten entspricht
im wesentlichen dem einlagiger Schichten mit gleicher Dicke. B4C- und SiC-
Lagen sind unabhéngig von Lagendicke und Argondruck amorph. In 500 nm dicker
TiC- und TiB,-Lagen bildet sich in einem Abstand von 50-100 nm eine (200)-
bzw. (111)-Textur aus, die mit zunehmendem Argondruck schwicher ausgepragt
ist. TiC- und TiB,-Lagen mit geringerer Dicke ( 5-50 nm ) weisen dement-
sprechend keine oder nur eine schwache Textur auf.

Aufgrund dieser Ergebnisse kann man davon ausgehen, daf3 die Kristallisation
diinner TiC- oder TiB,-Lagen durch amorphe Substrate nicht beeinfluft wird
und sich Textur und KristallitgroBen weitgehend wie in einlagigen Schichten
auf kristallinen Substraten entwickeln. Die Frage, ob Durchmischungszonen
zwischen den einzelnen Lagen auftreten, 148t sich anhand von TEM-
Untersuchungen nicht zweifelsfrei kliaren. An unebenen Stellen der Proben
scheint eine Durchmischung der Einzellagen aufzutreten ( vgl. Abb. 58 a und
b ), es sind aber auch Stellen vorhanden, an denen die Grenzfliche eben und
scharf erscheint. Aus diesem Grund diirfte es sich bei den beobachteten
Vermischungen der Lagen um Atzeffekte infolge des Ionendiinnens handeln.
Fiir diese Annahme spricht auch, da die Durchmischungen bei htherem Argon-
druck starker sind, obwohl wegen der hoheren Energie der auf das Substrat
auftreffenden Teilchen bei niedrigem Argondruck mit einer stdrkeren Durch-
mischung gerechnet werden miiite.

B4C-SiC-Schichten

B4C-SiC-Mehrlagenschichten sind wie erwartet rontgen- und elektronenamorph.
Abb. 64 zeigt ein Hellfeldbild sowie ein Elektronenbeugungsbild einer 10-lagigen
B,4C-SiC-Schicht, die bei 4 Pa abgeschieden wurde. Die wellenartige Struktur
innerhalb der B,C-Lage ist auf Dickenunterschiede in der Probe zuriickzu-
fihren, die durch ungleichmiBigen Abtrag withrend des Ionendiinnens verursacht
werden.

Eine Aussage dariiber, ob eine Durchmischungszone zwischen den einzelnen
Lagen existiert und wie breit sie ist, ist anhand von TEM-Untersuchungen aus
den bereits erwihnten Griinden nicht méglich.
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Abb. 64: 10-lagige B4C-SiC-Schicht, abgeschieden bei 4 Pa: Hellfeldbild und
Elektronenbeugungsbild

4.2.2. Aufbau der inneren Grenzflachen

Die im vorherigen Kapitel beschriebenen Ergebnisse der TEM-Untersuchungen
lassen bereits einige Schliisse auf den Aufbau der Grenzflichen zu. Die Frage
nach der Existenz und Breite von Durchmischungszonen kann auf diesem Weg
jedoch ebensowenig geklirt werden wie die Frage, ob an den Grenzflichen
zwischen den einzelnen Lagen nicht doch amorphe Durchmischungszonen
geringer Dicke vorhanden sind. Daher wurden einerseits mit AES an mehrlagigen
Schichten Tiefenprofile der einzelnen Elemente aufgenommen, andererseits die
Phaseniiberginge in ausgewzhlten TiC-TiB,-Schichten mit hochauflosender
Elektronenmikroskopie untersucht.

Durchmischung der Einzellagen

‘Mit AES wurde durch kontinuierliches Abtragen der Oberfliche mit einem
Ionenstrahl und gleichzeitige Bestimmung der Signalintensititen Tiefenprofile
der einzelnen Elemente aufgenommen. Als Durchmischungsbreite wird die
Abtragstiefe angegeben, innerhalb der die Intensitit von 84 auf 16 % der
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maximalen Signalhohe abfallt bzw. von 16 auf 84 % ansteigt. Infolge verschiedener
Efekte ist die so ermittelte Breite der Durchmischungszone groBer als die
tatséchlich vorhandene:

1. Die Informationstiefe liegt bei AES infolge der mittleren freien Weglinge
( Austrittstiefe ) der Auger-Elektronen zwischen 0,4 und 3 nm, so daB auch
an einer atomar scharfen Grenzfliche eine Durchmischungsbreite von etwa
2 nm gemessen wird

2. Durch das Abtragen der Schicht erfolgt eine Aufrauhung der Oberfliche,
die mit zunehmender Abtragstiefe stirker wird. Dieser Effekt wird durch
die Rauhigkeit von Substratoberfliche und Schicht, aber auch durch die
Orientierung der Kristallite in der Schicht beeinflufit.

3. Durch das Abtragen mit dem Ionenstrahl wird nicht nur eine Aufrauhung der
Oberfliche, sondern auch eine Durchmischung der einzelnen FElemente
verursacht. Diese Durchmischung durch aufeinanderfolgende StoBkaskaden
wihrend des Sputtervorgangs ( atomic mixing ) stellt nach Hofmann [180]
die fundamentale Begrenzung fiir die Tiefenauflosung bei derartigen
Messungen dar.

Um den EinfluB von Substrat- und Schichtrauhigkeit zu ermitteln, wurden
Schichten mit 10 Lagen ( je 5 nm ) auf verschiedene Substrate ( oxidierte
Silizium-Wafer und WC-Co-Hartmetall ) abgeschieden und Tiefenprofile der
einzelnen FElemente ermittelt. Parallel dazu wurden 1000-lagige Schichten
( ebenfalls je 5 nm Lagendicke ), die auf auf WC-Co-Hartmetallsubstrate
abgeschieden wurden, untersucht. Die deutlichsten Unterschiede sind bei SiC-
TiB,-Schichten zu erkennen ( siehe Abb. 65 ), wihrend bei den iibrigen
Materialpaarungen nur graduelle Unterschiede festzustellen sind.

Um jedoch optimale Bedingungen zu schaffen, wurden zur Bestimmung der
Durchmischungsbreiten nur solche Schichten ausgewihlt, die auf oxidierte
Silizium-Wafer abgeschieden worden waren. Da zum Teil eine sehr starke
Durchmischung der einzelnen Lagen auftrat, wurden zusitzlich bei 1 Pa
( TiC-TiB,, TiC-SiC, TiB,-SiC ) bzw. 4 Pa ( B,C-TiB,, B4C-SiC ) Schichten
hergestellt, in denen die einzelnen Lagen eine Dicke von 15 nm haben. Aufgrund
der wegen der groBeren Abtragstiefe entsprechend stirkeren Aufrauhung liegen
die so ermittelten Werte fiir die Durchmischungsbreiten deutlich zu hoch,
konnen jedoch einen Anhaltspunkt fiir die tatsichliche Durchmischung geben.
Die gemessenen Durchmischungsbreiten wurden um 2 nm korrigiert ( Austritts-
tiefe der Augerelektronen ) und sind in Tab. 17 zusammengestellt.
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Schicht | Ubergang | Elemente korrigierte Durchmischungsbreiten
Einzellagendicke 5 nm 15 nm
Argondruck
0,2 Pa 1 Pa 4 Pa
TiC-TiB, | TiB, auf B <1 nm <1 nm - 2 nm
TiC C <1 nm <1 nm - 2 nm
TiC auf B <1 nm <1 nm - 3 nm
TiB, c <1 nm <1 nm - 3 nm
SiC-TiC SiC auf Si <1 nm <1 nm - 2 nm
TiC Ti <1 nm <1 nm - 3 nm
TC auf St nicht mefBbar B 3 nm
SiC Ti - 2 nm
SiC‘TiBZ SiC auf Ti <1 nm <1 nm - 1 nm
TiB, C <1 nm <1 nm - 2 nm
Si <1 nm <1 nm - 1 nm
B <1 nm <1 nm - 2 nm
TiB, auf Ti <1 nm <1 nm - 3 nm
SiC C <1 nm <1 nm - 2 nm
Si 1 nm 1 nm - 4 nm
B <1 nm <1 nm - 2 nm
B4C-TiB, B4C auf C 1 nm - 1 nm S nm
TiB, Ti <1 nm - <1 nm 3 nm
TiB, auf C nicht - nicht . meBbar
B4C Ti mefbar - meBbar 5 nm
B,C-SiC SiC auf Si nicht - nicht 3 nm
B4C B meRbar - meBbar 3 nm
B4C auf Si nicht - nicht S nm
SiC B meRbar - meBbar 4 nm

Tab. 17: Mewerte fiir Durchmischungsbreiten in mehrlagigen Schichten bei unterschied-

licher Einzellagendicke ( ” -

4

: nicht untersucht; ” nicht meBbar”

: wegen der

starken Durchmischung steigt die Signalintensitdt der betreffenden Elemente
nicht bis auf 84 % bzw. nimmt nicht bis auf 16 % ab )
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In TiC-TiB,-Schichten ist unabhingig vom Argondruck keine Durchmischung
der einzelnen Lagen festzustellen, die 1 nm, d.h. etwa 3 Atomlagen, libersteigt.
Die gemessene Durchmischungsbreite liegt niedriger als die von Schulz [55]
angegebenen Werte von ca. 2 nm, die jedoch in 1000-lagigen Schichten auf
Hartmetallsubstraten am Ubergang von der 999. zur 1000. Einzellage bestimmt
wurden. Da - wie bereits erwihnt - die groBere Rauhigkeit von Hartmetall-
substraten und die groBere Gesamtschichtdicke zu einer Verbreiterung der
gemessenen Durchmischungsbreiten fihren konnen, diirfte dies die Ursache
fir die Abweichungen sein. Die tatsichliche Breite der Durchmischungszone
diirfte deutlich unter 1 nm, d.h. bei 1-2 Atomlagen liegen.

Ein Vergleich der Durchmischungsbreiten in Schichten mit 5 nm- und 15 nm-
Lagen zeigt deutlich die Auswirkungen der groBeren Abtragstiefe: Die gemessenen
Werte liegen bei Schichten mit 15 nm-Lagen aufgrund der groBeren Rauhigkeit
um ca. 1 nm hoher als bei Schichten mit diinneren Einzellagen. Abb. 66 zeigt
das Tiefenprofil einer TiC-TiB,-Schicht mit 15 nm dicken Einzellagen.

1

¢ € c T
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Auch in SiC-TiB,-Schichten ist die Durchmischung der einzelnen Lagen unter-
einander sehr gering. Die gemessenen Durchmischungsbreiten sind bei 0,2 und
1 Pa Argondruck etwa identisch, jedoch scheint bei 1 Pa die SiC-Lage leicht
mit Titan durchmischt zu sein, da das Titan-Signal nicht auf Null zuriickgeht.
Die entsprechenden Tiefenprofile sind in Abb. 65 ¢ und 67 dargestellt. Offen-
sichtlich dringen Titanatome in die amorphe SiC-Lage leichter ein als Si in die
kristalline TiB,-Lage. Da der gleiche Effekt in SiC-TiC-Schichten in wesentlich
starkerem MaB auftritt, diirfte auch die Art der beteiligten Materialien eine Rolle
spielen.
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Im Vergleich zu SiC-TiB,-Schichten ist die Durchmischung der SiC-Lagen mit
Titan in SiC-TiC-Schichten deutlich groBer ( vgl. Abb. 67 und 68 ). Die Durch-
mischungsbreiten liegen am Ubergang von einer SiC-Lage auf die folgende TiC-
Lage bei ca. 2 nm, wie aus Schichten mit 15 nm Einzellagendicke unter Beriick-
sichtigung der zusitzlichen Probenaufrauhung ermittelt wurde. Am Ubergang
von der obersten SiC-Lage zur darunterliegenden TiC-Lage ist dagegen keine
Durchmischung ( weniger als 1 nm ) festzustellen. Offensichtlich dringen die
Titanatome weiter in das amorphe SiC ein als Si-Atome ins kristalline TiC. DaB
nicht nur der amorphe oder kristalline Zustand der vorhergehenden Lage ent-
scheidend ist, zeigen jedoch die Ergebnisse an SiC-TiB,-Schichten: Wie in
kompakten Materialien ist in SiC-TiB,-Schichten die Durchmischung wesentlich
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geringer als in SiC-TiC-Schichten.

In SiC-TiC-Schichten nimmt die gemessene Durchmischungsbreite ebenfalls
mit steigendem Argondruck zu. Eine Zunahme der Interfacebreiten mit steigen-
dem Argondruck wurde auch von Somekh et al. [189] bei Untersuchungen an
magnetrongesputterten Ni/Zr-Mehrlagenschichten festgestellt. Dafiir werden in
[189] zwei mogliche Erklirungen angegeben: Einerseits nimmt die Rauhigkeit
der Schichten mit steigendem Argondruck zu, so daB an der Grenzfliche mehr
Atome in Kontakt sind. Andererseits nimmt die Dichte der Schichten ab und
gleichzeitig die Defektdichte zu, was zu einer stirkeren Diffusion wihrend des
Schichtwachstums fiihrt.

TEM-Untersuchungen an 1000-lagigen SiC-TiC-Schichten zeigen, daB die erste
Erkldrung eher zutreffen diirfte. Die Rauhigkeit der SiC-TiC-Schichten nimmt
mit zunehmender Dicke bei 1 Pa Argondruck stirker zu als bei 0,2 Pa ( vgl
Abb. 62 und 69 ), so daB groBere Durchmischungsbreiten gemessen werden
als bei glatten Oberflichen.

Abb. 69:

Zunehmende Rauhigkeit
in einer 1000-lagigen
SiC-TiC-Schicht, ab-
geschieden bei 1 Pa

Argondruck

In B4C-TiB,-Schichten ist ebenfalls eine Durchmischung der B,C-Lagen mit
Titan festzustellen, die jedoch mit steigendem Argondruck stirker zunimmt als
bei SiC-TiC-Schichten ( vgl. Abb. 70 a und b ). Ursache dafiir ist wie bei SiC-
TiC-Schichten die Schichtrauhigkeit, die mit steigendem Argondruck zunimmt.
Die Durchmischung der B,C-Lagen mit Titan ist bei B,C-TiB,-Schichten derart
groB, daB auch bei Schichten, in denen die Lagendicke 15 nm betrigt, kein




- 128 -

Riickgang des Titan-Signals auf Null beobachtet werden konnte. Da jedoch die
Oberflachenrauhigkeit bei 1 Pa zu einer weiteren Vergrolerung der gemessenen
Durchmischung fiihren diirfte, kann man nicht davon ausgehen, da3 die einzelnen
Lagen tatsdchlich so stark durchmischt sind.

Genauere Messungen, bei denen die Schichtrauhigkeit kaum EinfluB haben diirfte,
sollten an Schichten durchgefiihrt werden, die bei 0,2 Pa Argondruck abge-
schieden wurden. Eine Herstellung solcher Proben war jedoch aus folgendem
Grund nicht moglich: Die Substrate wurden vor der Beschichtung nicht durch
Sputteritzen gereinigt, da sonst die Substratrauhigkeit groBer wird. Ohne Sputter-
dtzen ist die Haftung der Schichten jedoch schlechter und die Schichten platzen
aufgrund der bei niedrigem Argondruck besonders hohen Eigenspannungen bzw.
der daraus resultierenden Schubspannungen an der Grenzflache Substrat-Schicht
ab. Wihrend also 50 nm dicke Schichten ( 5 nm Lagendicke ) noch ausreichend
gut haften, ist dies bei 150 nm dicken Schichten nicht der Fall.
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In B4C-SiC-Schichten sind wie erwartet die B,C-Lagen mit Si und die SiC-
Lagen mit Bor durchmischt ( vgl. Abb. 71 ) Die Durchmischungsbreiten konnten
hier nur aus Messungen an 15 nm-Lagen ermittelt werden. Beriicksichtigt man
die zusitzliche Aufrauhung infolge der groBeren Abtragstiefe, so liegen die
Durchmischungsbreiten bei etwa 3 nm.
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Die gemessenen Durchmischungsbreiten in den Schichten hingen offensichtlich
von der Materialpaarung ebenso ab wie vom Aufbau der Einzellagen. Daher ist
es unwahrscheinlich, da8 die Durchmischungszonen durch HineinschieBen von
Atomen in die jeweils vorhergehende Lage entstehen. Es ist vielmehr anzuneh-
men, daB die auftreffenden Atome durch Diffusion an ihre endgiiltigen Plitze
gelangen. In einer amorphen Lage diirfte die Diffusion solcher Atome wesentlich
leichter erfolgen als in einem kristallinen Gitter. Aus diesem Grund dringen
zwar auftreffende Atome vergleichsweise weit in amorphes B4C oder SiC ein,
nicht aber in das kristalline TiC oder TiB,.

Die Wahrscheinlichkeit, daB durch die Energien der aufireffenden Atome in
groBem MaB Atome aus einem Kristallgitter herausgelost werden, die sich mit
denen der folgenden Lage vermischen, erscheint dagegen eher gering. So erfolgt
eine Durchmischung vorwiegend dann, wenn die vorhergehende Lage amorph
ist. Dabei héngt es auch von der jeweiligen Materialpaarung ab, wie weit Atome
in die vorhergehende Lage eindringen konnen.

An kompakten Materialien wurde festgestellt, daB sich zwar TiC und TiB, sowie
TiC und SiC gut miteinander verbinden lassen, nicht aber TiB, und SiC. Berlick-
sichtigt man die Tatsache, daB in Schichten auch die Frage, ob die einzelnen
Lagen kristallin oder amorph sind, eine Rolle spielt, zeigen die untersuchten
Schichten das gleiche Verhalten wie kompaktes Material.
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Zusammenfassend kann man feststellen, daB in TiC-SiC-, TiB,-B4,C- und B,C-
SiC-Schichten eine starke Durchmischung zwischen den TiC- bzw. TiB,-Lagen
und der jeweils vorhergehenden B,C- oder SiC-Lage, aber auch zwischen B4C-
und SiC-Lagen auftritt. Diese starke Durchmischung ist dadurch moglich, da8
die auftreffenden Atome in einer amorphen Lage leichter diffundieren konnen
als in einer kristallinen Lage. Bei TiC-TiB,-Schichten ist die Durchmischung
sehr gering, da beide Materialien kristallin sind, wéhrend bei TiB,-SiC-Schichten
aufgrund der geringen Diffusionsneigung zwischen TiB, und SiC [32] keine
Durchmischung auftritt. Eine Abhingigkeit der Durchmischungsbreiten vom
Argondruck konnte nicht festgestellt werden; eine Zunahme der gemessenen
Werte mit steigendem Argondruck ist vielmehr auf eine groflere Oberflachen-
rauhigkeit der entsprechenden Schichten zurlickzufiihren.

Hochauflosende Transmissionselektronenmikroskopie

Fir die Hochauflosungs-Transmissionselektronenmikroskopie wurde eine 10-
lagige TiC-TiB,-Schicht ausgew#hlt, die bei 0,2 Pa abgeschieden wurde ( vgl.
Abb. 49 in Kap. 4.2.1. ). Die Probe war in einem grof3en Bereich durchstrahlbar,
so daB das Aufwachsen der ersten TiC-Lage auf dem Substrat ( Abb. 72 ), das
Aufwachsen einer TiB,-Lage auf der vorhergehenden TiC-Lage ( Abb. 73 ) und
das Aufwachsen einer TiC-Lage auf der vorhergehenden TiB,-Lage ( Abb. 74 )
untersucht werden konnten. Die einzelnen Aufnahmen wurden bei verschiedenen
Firmen an unterschiedlichen Geriten gemacht:

Abb. 72  Hitachi, H-9000 NAR

Abb. 73:  Philips, CM 30

Abb. 74 Jeol, 4000 FX

Am Ubergang Substrat/TiC ( Abb. 72 ) sind die Netzebenen im WC wegen der
im Vergleich zur Schicht groBeren Probendicke relativ schlecht zu erkennen.
Der breite Streifen zwischen Substrat und Schicht kann mehrere Ursachen
haben: Entweder liegt die Grenzfliche zwischen dem Substrat und der TiC-Lage
nicht genau parallel zum Elektronenstrahl oder es ist eine diinne Zwischen-
schicht von etwa 2 nm vorhanden. Welche der beiden Maoglichkeiten zutrifft,
ist nicht eindeutig zu entscheiden. Einerseits kann sich trotz des Sputteritzens
vor der Beschichtung noch Sauerstoff an der Substratoberfliche befinden, der
mit den auftreffenden Titan-Atomen beispielsweise zu TiO, reagieren konnte.
Andererseits ist eine Verkippung der Probe ebenfalls nicht auszuschlieBen: In
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einer stark (200)-texturierten TiC-Lage wire eine Abbildung der (200)-Netz-
ebenen nur dann moglich, wenn auch die lokale Substratoberflache parallel zum
Elektronenstrahl liegt, da diese Netzebenen immer parallel zur lokalen Substrat-
oberflache liegen. Da jedoch die TiC-Lage direkt am Substrat nicht texturiert
ist und entsprechend die einzelnen Kristallite beliebig orientiert sind, finden
sich auch in einer verkippten Probe Netzebenen, die parallel zum Elektronen-
strahl liegen.

Das TiC wichst von Anfang an auf dem Substrat kristallin auf, wobei die Grofle
der einzelnen Kristallite bei etwa 5-10 nm liegt. Diese Werte stimmen gut mit
den Abschitzungen aus den Dunkelfeldbildern in Kap. 4.1.2. iiberein. Eine Textur
ist in diesem Bereich noch nicht vorhanden.

Abb. 72: Grenzfliche Substrat/TiC in einer 10-lagigen TiC-TiB,-Schicht
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Abb. 73 zeigt das Aufwachsen einer TiB,-Lage auf der vorhergehenden TiC-Lage.
Wie bereits in Kap. 4.2.1. beschrieben wurde, ist die TiC-Lage sehr stark
texturiert. In Abb. 73 ist dies besonders gut zu erkennen, wenn man das Bild
entlang der Grenzfliche TiC-TiB, unter einem flachen Winkel betrachtet. Der
Abstand der (200)-Netzebenen in der TiC-Lage betrigt nach rontgenographischen
Untersuchungen etwa 0,219 nm.

Die einzelnen TiC-Kristallite erscheinen wesentlich kleiner als nach den Dunkel-
feldbildern zu erwarten ist. Es sind zwar groBe Bereiche gleicher Orientierung
zu erkennen, jedoch scheinen sie aus einzelnen Kristalliten zu bestehen, die
durch gestorte bzw. anders orientierte Bereiche voneinander getrennt sind.
Es ist nicht auszuschliefen, daB es sich hierbei um Diinnungseffekte handelt.
Wie bereits beschrieben, konnen beim Ionendiinnen ladngliche Vertiefungen in
der Probe entstehen, da der Ionenstrahl nur aus zwei Richtungen auf die Probe
auftrifft. An diesen Stellen ist die Probe diinner, so da8 das Kristallgitter durch
den IonenbeschuB vollstindig zerstért werden kann. Ahnliches wird auch an
den Rindern gediinnter Proben beobachtet, wo sich durch das Ionendiinnen
amorphe Sdaume bilden konnen.

Es ist aber durchaus moglich, daB auch in den stark texturierten Bereichen
der Schichten die GroBe der einzelnen Kristallite nur bei 5-10 nm liegt. Im
Dunkelfeldbild  erscheinen nebeneinanderliegende  Kristallite  #hnlicher
Orientierung namlich als ein heller Bereich, in dem einzelne Kristallite kaum
unterschieden werden konnen. Aus diesem Grund konnen die KristallitgroBen,
die aus Dunkelfeldbildern ermittelt wurden, stark von den tatsichlichen Werten
abweichen.

Auch in der TiB,-Lage sind an einigen Stellen Netzebenen zu erkennen, jedoch
handelt es sich durchgehend um (101)-Ebenen. Die einzelnen Kristallite sind
nur wenige nm gro und damit wesentlich kleiner als die TiC-Kristallite direkt
am Substrat.

Die Grenzfliche ist an einigen Stellen sehr scharf und durch einen abrupten
Ubergang zwischen den TiC-(200)-Netzebenen und dem TiB, gekennzeichnet
( Pfeil 1 in Abb. 73 ). DaB an solchen Stellen keine Netzebenen im TiB, zu
erkennen sind, bedeutet jedoch nicht zwangslaufig, daB das TiB, an diesen
Stellen amorph ist; es konnen auch TiB,-Kristallite vorhanden sein, in denen
keine Netzebenen parallel zum Elektronenstrahl liegen. Geht man davon aus,
daf die TiB,-Kristallite in diesem Bereich statistisch orientiert sind, ist es sogar
eher unwahrscheinlich, daB Netzebenen so glinstig orientiert sind, daB eine
Abbildung moglich ist.




Abb. 73: Aufwachsen einer TiBy-Lage auf der vorhergehenden TiC-Lage in einer
10-lagigen TiC-TiB,-Schicht; folgende Grenzfldchenbereiche sind durch Pfeile

gekennzeichnet:

1: TiB)-Kristallite wachsen in beliebiger Orientierung auf den TiC-Ebenen auf

2: (101)-Ebenen des TiB, wachsen direkt auf den (200)-Ebenen des TiC auf

3: wie 2., aber Bildung eines gestorten Gitterbereichs zwischen TiC-(200)-
und TiB,~(101)-Ebenen
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An anderen Stellen ist ein kontinuierlicher Ubergang zwischen den (200)-
Ebenen im TiC und den (101)-Ebenen im TiB, zu erkennen ( Pfeil 2 in Abb.
73 ). Einzelne TiB,-Kristallite wachsen direkt auf der TiC-Lage auf, wobei die
(101)-Ebenen parallel zur Grenzfliche angeordnet sind. Dies ist iiberraschend,
da zwar nach Tab. 2 eine Kohirenzbeziehung zwischen den (200)-Ebenen des
TiC und den (101)-Ebenen des TiB, existiert, die Fehlpassung jedoch mit 4,9
bzw. -4,0 % fur TiC bzw. TiB, vergleichsweise grof ist.

Zwischen den TiC-(200)- und den TiB,-(101)-Ebenen ist stellenweise an der
Grenzfliche ein Bereich von ca. 2 Atomlagen zu erkennen, in dem kein
geordnetes Gitter vorhanden zu sein scheint ( Pfeil 3 in Abb. 73); Ursache
diirfte die Fehlpassung zwischen den genannten Ebenen sein.

Eine geringfiigige Durchmischung der beiden Lagen in der Form, da innerhalb
weniger Atomlagen Bor-Atome ins TiC bzw. C-Atome ins TiB,-Gitter eingebaut
werden, ist zwar durchaus denkbar, kann aber auf diese Art nicht nachgewiesen
werden. Nach den vorliegenden Ergebnissen kann jedoch mit Sicherheit aus-
geschlossen werden, daB das TiB, auf einer Ti-B-C-Durchmischungsphase
zundchst amorph aufwichst, wie es von Schulz [55] vermutet wurde.

Abb. 74 zeigt das Aufwachsen einer TiC-Lage auf der vorhergehenden TiB,-Lage.
Die TiB,-Lage in Abb. 74 erscheint schwicher texturiert als die TiC-Lage in
Abb. 73, wie es auch aufgrund der Elektronenbeugungsbilder zu vermuten war.
Die TiB,-Kristallite sind deutlich kleiner als die TiC-Kristallite; auerdem sind
an vielen Stellen keine Netzebenen sichtbar, so daB anzunehmen ist, daB sich
dort Kristallite mit anderer Orientierung befinden.

Auf den (001)-orientierten Kristalliten wichst das TiC mit (111)-Textur auf,
wobei ein kontinuierlicher Ubergang zwischen den TiB,-(001)- und den TiC-
(111)-Ebenen zu sehen ist. Einige dieser Uberginge sind in Abb. 74 durch Pfeile
gekennzeichnet. Vereinzelt treten jedoch auch Storungen des Gitters an der
Grenzflache TiB,/TiC auf.

Eine Durchmischungsphase zwischen den TiC- und TiB,-Lagen, die sich in
irgendeiner Art von TiC bzw. TiB, unterscheidet, konnte nicht festgestellt werden.
Die Bildung scharfer Grenzflichen in TiC-TiB,-Schichten steht zwar im Wider-
spruch zu Schulz [55], erscheint aber nach anderen Literaturangaben sehr
wahrscheinlich. Sundgren et al. [189] stellten Mo-V- sowie TiN-VN-Mehrlagen-
schichten her, in denen die Interfacebreite weniger als * 1 Atomlage betrigt.

Dies wurde durch Réntgenbeugung in Verbindung mit Computersimulationen
sowie durch hochauflosende Elektronenmikroskopie nachgewiesen.




Abb. 74: Aufwachsen einer TiC-Lage auf der vorhergehenden TiB,-Lage in einer
10-lagigen TiC-TiB,-Schicht; durch Pfeile ( 1-1, 2-2 ) sind diejenigen Stellen
gekennzeichnet, an denen die TiC-(111)-Ebenen weitgehend ungestort auf

den TiB,-(001)-Ebenen aufwachsen
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Da nach Schulz [55] in Systemen, in denen die einzelnen Komponenten unter-
einander mischbar sind ( wie z.B. TiN-VN ), eher groBere Durchmischungszonen
auftreten sollten, ist die Bildung von Grenzflichen mit Durchmischungsbreiten
von max. 2 ( d.h. * 1) Atomlagen in TiC-TiB,-Schichten ohne weiteres denkbar.
Aufgrund ungiinstiger Versuchsbedingungen ( vgl. Abschnitt AES-Untersuchun-
gen ) diirften die gemessenen Durchmischungsbreiten bei Schulz ohnehin zu
hoch liegen.

Auch das Auftreten eines Rontgenpeaks zwischen den (111)-bzw. (200)-Reflexen
von TiC und TiN, das bei 1000-lagigen TiC-TiN-Schichten beobachtet wurde,
muBl nicht zwangsldufig als Mischkristallbildung interpretiert werden. Nach
Jankowski et al. [190] zeigen auch die Rontgendiffraktogramme von mehrlagigen
Au-Ni-Schichten ( Einzellagendicke 1,9 nm ) einen einzigen Reflex zwischen
der Lagen der (111)-Reflexe von Au und Ni, obwohl die einzelnen Lagen im
TEM deutlich zu unterscheiden sind und offensichtlich keine nennenswerte
Durchmischung stattgefunden hat. Dieser Reflex wird nach [190] dadurch ver-
ursacht, daf3 die Fehlpassung zwischen Au- und Ni-Gitter nicht nur direkt an
der Grenzfldche, sondern gleichmiBig innerhalb der einzelnen Lagen ausgeglichen
wird.

Zusammenfassend ist festzustellen, daB an den Phasengrenzen zwischen den
TiC- und TiB,-Lagen keine Bildung einer Grenzflichenphase zu erkennen ist.
Die einzelnen Kristallite wachsen - soweit moglich - kohdrent auf den (001)-
orientierten TiB,-Kristalliten auf ( (111)p;c parallel (001)yp, ). Auf den (200)-
orientierten TiC-Kristalliten am Ende der TiC-Lage wachsen hédufig auch die
TiB,-Kristallite kohérent auf ( (101)yp, parallel (200)1;c ), jedoch bildet sich
im Gegensatz zu den TiC-Lagen kein groBerer Bereich mit (101)-Textur
innerhalb der TiB,-Lage aus.

4.2.3. Eigenschaften

Eigenspannungen

Die Abschitzung von Eigenspannungen aus der Durchbiegung beschichteter
Titanstreifen liefert ausschlieBlich einen Mittelwert fiir die gesamte Schicht und
damit vergleichsweise wenig Information, wenn mehrlagige Schichten untersucht
werden. Fiir die Figenschaften solcher Schichten ist auch der Verlauf der
Eigenspannungen tiber die einzelnen Lagen von Bedeutung, der mit dem verwen-
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deten Verfahren nicht ermittelt werden kann. Aus diesem Grund wurden nur
an mehrlagigen TiC-TiB,-Schichten Eigenspannungsmessungen durchgefiihrt,
deren Ergebnis in Abb. 75 dargestellt ist.

Die Druckeigenspannungen in den Schichten nehmen mit steigender Anzahl der
Einzellagen und mit steigendem Argondruck ab. Letzteres war zu erwarten,
da in einlagigen TiC- und TiB,-Schichten die Eigenspannungen mit steigendem
Argondruck ebenfalls deutlich abnehmen. Im Vergleich zu den Werten von
Schulz [55] liegen die Eigenspannungen in Schichten, die bei 0,2 Pa abge-
schieden wurden, etwas hoher, was auf die unterschiedlichen Versuchs-

bedingungen zurlickzufiihren ist.

Fir die Abnahme der Eigenspannungen mit abnehmender Lagendicke gibt es
mehrere mogliche Erklirungen:

Untersuchungen an einlagigen Schichten zeigten, da8 hohe FEigenspannungen
in kristallinen Schichten besonders dann auftreten, wenn eine starke Textur
vorliegt. Als Konsequenz miiten die Figenspannungen in diinnen Einzellagen,
in denen sich keine ausgepragte Textur ausbilden kann, entsprechend niedriger
sein als in dicken Lagen, die eine ausgepragte Textur aufweisen.

In einlagigen TiC- und TiB,-Schichten hingen die Eigenspannungen zudem von
der Lage des Substrates unter dem Target ab ( vgl. Kap. 4.1.3. ). Fiir mehrlagige
Schichten kann dies von Bedeutung sein, da sich die Substrate kurzzeitig
auflerhalb der Targetmitte befinden, wenn sie von einem Target zum nidchsten
bewegt werden Wihrend in 10-lagigen Schichten nur ein geringer Bruchteil des
Schichtvolumens auBerhalb der Mittelposition abgeschieden wird, sind es bei
1000-lagigen Schichten fast zwei Drittel, so daB ein Einflu auf die Eigen-
spannungen zu erwarten ist.

Dariiber hinaus wurde in vielen Arbeiten eine Abhingigkeit der durchschnitt-
lichen Eigenspannungen von der Schichtdicke festgestellt. Je nach Material und
Herstellungsbedingungen kann nahe der Grenzfliche Substrat-Schicht eine
Zunahme oder auch eine Abnahme der inkrementalen Eigenspannungen auftreten
[154]. Nach Pan und Greene [54] liegen beispielsweise in gesputterten TiC-
Schichten Druckeigenspannungen vor, die nahe der Grenzfliche Substrat-Schicht
am hochsten sind. Ob diese Effekte auch an den Grenzflichen zwischen ein-
zelnen Lagen in mehrlagigen Schichten auftreten, geht aus der Literatur nicht
hervor. Nach Springer und Hoffman [182] sind Unterschiede im Verlauf der
Eigenspannungen iiber der Schichtdicke nicht nur materialabhingig, sondern
konnen auch auf verschiedene Arten der Substratbehandlung zuriickzufiihren
sein.

Auch die Fehlpassung beim Aufwachsen der TiC-(111)-Ebenen auf die TiB,-
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(001)-Ebenen konnte zur Uberlagerung einer zusitzlichen Spannungskomponente
fiihren, die vor allem bei 0,2 Pa Argondruck in 10-lagigen Schichten stark aus-
geprigt sein diirfte, dort jedoch wenig ins Gewicht fallen kann, da die Anzahl
der Phaseniiberginge nur gering ist.

Insgesamt ist nicht eindeutig zu kldren, was die Hauptursache fiir die Abnahme
der Eigenspannungen mit steigender Anzahl von Einzellagen ist. Es ist jedoch
anzunehmen, daf alle genannten Faktoren zu dem gemessenen Verlauf der
Eigenspannungen beitragen.
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Die Hérte mehrlagiger Schichten in Abhéngigkeit von der Anzahl der Einzellagen
ist in Abb. 76 dargestellt. Allgemein nimmt die Hirte mit abnehmendem Argon-
druck in gleichem MaBe zu wie bei den einlagigen Schichten. Der Verlauf der
Hartekurven ergibt sich aus den in einlagigen Schichten gemessenen Druckeigen-
spannungen und der Textur in den Einzellagen.

In borcarbidhaltigen Schichten sind die Hirteunterschiede bei unterschiedlichem
Argondruck analog zu einlagigen Schichten besonders groB, da HF-gesputtertes
B4C von allen untersuchten Materialien die héchsten, DC-gesputtertes B,C da-
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gegen nur sehr geringe FEigenspannungen aufweist. Bei B,C-TiB,-Schichten
kommt dazu, daB auch die Hirte der einlagigen Schichten bei 4 Pa wesentlich
geringer ist als bei 0,2 Pa. Dagegen sind die druckabhingigen Hirteunterschiede
bei TiC-TiB,-Schichten wie bei einlagigen TiC- und TiB,-Schichten zwischen
0,2 und 1 Pa sehr gering.

In SiC-TiC- und SiC-TiB,-Schichten ist die Zunahme der Hirte mit abnehmen-
dem Druck iiberwiegend auf die Tatsache zuriickzufiihren, da8 DC-gesputtertes
SiC auch bei gleichem Argondruck infolge der niedrigen Druckeigenspannungen
eine geringere Hirte aufweist als HF-gesputtertes SiC. Die druckabhingigen
Harteunterschiede bei einlagigen TiC- und TiB,-Schichten sind in diesem Druck-
bereich extrem gering.

Da SiC- und B4C-Schichten amorph sind, ist nicht zu erwarten, da3 eine unter-
schiedliche Dicke der Einzellagen einen EinfluB auf die Hirte der Schichten
hat. Anders ist es dagegen bei TiB,, dessen Textur sich erst mit zunehmender
Schichtdicke entwickelt. Der EinfluB der TiB,-Textur auf die Hirte zeigt sich
besonders deutlich bei B4C-TiB,- und SiC-TiB,-Schichten, wo die Hirte mit
zunehmender Lagenzahl nahezu linear abfillt. Der Hirteabfall ist bei hohem
Argondruck weniger steil, da die Textur ohnehin schwicher ausgeprigt ist als
bei niedrigem Argondruck. Zudem ist die Harte von TiB, im Vergleich zu B4C
wesentlich geringer, so daf sich bei B,C-TiB,-Schichten die Texturénderungen
des TiB, wesentlich weniger bemerkbar machen als bei SiC-TiB,-Schichten.
In TiC-haltigen Schichten findet dagegen ein starker Harteabfall erst beim Uber-
gang auf 5 nm diinne Einzellagen statt, da im Gegensatz zu TiB, auch in 100-
lagigen Schichten noch eine Textur vorhanden ist. Da die Textur in den TiC-
Lagen mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten durchgehend stdrker ausgeprigt ist als
in den TiB,-Lagen, sind die Auswirkungen auf die Schichthérte bei einer Textur-
anderung in den TiC-Lagen entsprechend stirker als bei TiB,.

Auf einen EinfluB der Durchmischungszonen auf die Harte der mehrlagigen
Schichten kann aus den Hirtewerten der B4C-SiC-Schichten geschlossen wer-
den. Ein hoher Anteil von Durchmischungsphase am gesamten Schichtvolumen
wirkt sich offensichtlich negativ auf die Hirte aus; die Unterschiede sind jedoch
vergleichsweise gering. Es ist daher anzunehmen, daf8 die Hérte der Durch-
mischungsphase etwas niedriger ist als die von Borcarbid und auch die Eigen-
spannungen in der Durchmischungszone geringer sind als in den B4C-Lagen
und moglicherweise auch in den SiC-Lagen. Der EinfluB von Argondruck und
Textur der Einzellagen auf die Hirte iibersteigt jedoch den der Durchmischungs-
zonen bei weitem.
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Die vorliegenden Ergebnisse zeigen, da die Hirte mehrlagiger Schichten dhnlich
wie die einlagiger Schichten vor allem von Textur und Druckeigenspannungs-
zustand innerhalb der einzelnen Lagen bestimmt wird. Die maximalen Hartewerte,
die bei simtlichen Materialpaarungen zwischen 3500 und 4000 HV liegen, werden
daher von B,C- und SiC-haltigen Schichten bei einem Argondruck von 0,2 Pa
und einer Einzellagenzahl von 10 ( B4C-TiB,: 100 ) erreicht. In TiC-TiB,-
Schichten spielt dagegen der Argondruck ( im Bereich 0,2-1 Pa ) keine Rolle,
da sich die Textur der Einzellagen wenig andert ( nur in 10-lagigen Schichten
bei 0,2 Pa, vgl. Kap. 4.2.1. ) und die Eigenspannungen im Vergleich zur Textur
kaum einen Einflu haben.

Haftfestigkeit bzw. Schichtversagen beim Scratch-Test

Die kritischen Lasten beim Scratch-Test, die in Abb. 77 dargestellt sind, zeigen
deutliche Abhzngigkeiten von Argondruck und Schichtmaterial. Wie bei einlagigen
Schichten ist jedoch eine Beriicksichtigung der Versagensart bei der Interpreta-
tion der Zahlenwerte erforderlich.

TiC-TiB,-Schichten, die bei 0,2 Pa abgeschieden wurden, weisen die hochsten
kritischen Lasten auf. Im Gegensatz zu 1 Pa-Schichten wird hier ausschlieBlich
Schichtversagen beobachtet, wihrend mit steigendem Argondruck analog zu den
einlagigen Schichten vermehrt eine Tendenz zum Versagen an der Grenzfliche
Substrat/1.Lage ( TiC ) festzustellen ist. Mit zunehmender Anzahl von Einzel-
lagen erscheinen die Versagensbilder wie die einlagiger Schichten, wihrend bei
10-lagigen Schichten eher ein treppenartiger Verlauf der Risse auftritt.

Die kritischen Lasten von SiC-TiC- und SiC-TiB,-Schichten liegen wesentlich
niedriger, da die Haftung zwischen SiC- und TiC- bzw. TiB,-Lagen extrem
schlecht ist. In 10- und 100-lagigen Schichten treten starke Abplatzungen an
den Grenzflachen auf ( vgl. Abb. 78 a ), wahrend 1000-lagige Schichten ahnliche
Versagensbilder zeigen wie einlagige TiC- bzw. TiB,-Schichten. Entsprechend
steigen die kritischen Lasten mit zunehmender Lagenzahl an.

Bei SiC-TiC-Schichten zeigt sich die mit steigendem Argondruck verminderte
Haftung, die bei einlagigen Schichten festgestellt wurde, auch in einer Abnahme
der kritischen Lasten, wihrend dies bei SiC-TiB,-Schichten nicht der Fall ist.
Offenbar wirken sich aufgrund der geringeren Durchmischung an den Grenz-
flichen bei letzteren die mit abnehmendem Argondruck und HF- statt DC-
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Abscheidung steigenden Druckeigenspannungen stirker aus als bei SiC-TiC-
Schichten, so daf3 bereits bei niedrigen Lasten ein Versagen der Schicht auftritt.

a) SiC-TiB,

b) B4C-TiB,

Abb. 78: Versagen 10-lagiger Schichten beim Scratch-Test

B4C-TiB,- und B4C-SiC-Schichten, die bei 4 Pa Argondruck abgeschieden wurden,
versagen aufgrund schlechter Haftung der ersten TiB,- bzw. B4C-Lage auf dem
Substrat ( vgl. Abb. 78 b ), wihrend bei 0,2 Pa-Schichten Schichtversagen fest-
zustellen ist. Abplatzungen entlang den Grenzflichen zwischen den einzelnen
Lagen wurden unabhingig vom Argondruck nicht festgestellt. Die gute Haftung
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zwischen B,C- und SiC- bzw. TiB,-Lagen ist mit groBer Wahrscheinlichkeit
auf die Durchmischungen an den Grenzflichen zurlickzufiihren.

Der Ubergang von Grenzflichen- zu Schichtversagen bei abnehmendem Argon-
druck diirfte bei B4C-TiB,-Schichten durch die stark zunehmenden Druckeigen-
spannungen verursacht werden, die den durch den Priifkorper aufgebrachten
Druckspannungen iiberlagert werden. Die Druckfestigkeit der Schicht wird da-
durch eher iiberschritten als die Haftfestigkeit an der Grenzfliche Substrat-
Schicht, die bei niedrigem Argondruck ohnehin hoher ist. Bei B4C-SiC-Schichten
ist eine dhnliche Tendenz zu beobachten, die jedoch weniger ausgeprigt ist.

Parameter wie Argondruck und Lagenzahl wirken sich also je nach Material
unterschiedlich auf die gemessenen kritischen Lasten aus. Wie in einlagigen
Schichten ist allgemein mit zunehmendem Argondruck eine steigende Tendenz
zum Versagen an der Grenzflache Substrat-Schicht zu beobachten. Mit steigender
Anzahl von Einzellagen wird das Versagensbild dem einlagiger Schichten immer
dhnlicher, wobei die Haftung der ersten Lage auf dem Substrat entscheidend
dafur ist, ob Grenzfldchen- oder Schichtversagen auftritt. Dagegen scheint die
Festigkeit der Grenzflichen zwischen den einzelnen Lagen bei einer hohen
Zahl von Einzellagen weniger wichtig zu sein. Moglicherweise hat die periodische
Anderung der Eigenspannungen innerhalb der Schicht, die auch von der Dicke
der Einzellagen abhingt, einen EinfluB auf die Versagensart. Die beste Haftung
zwischen den einzelnen Lagen wird bei TiC-TiB,-Schichten beobachtet, jedoch
zeigen auch 1000-lagige SiC-TiC- und B,C-TiB,-Schichten shnlich gute Haftung.

Zahigkeit

Auch bei den mehrlagigen Schichten zeigt sich, da die Unterschiede in der
Geometrie des Priifkorpers bei beiden Verfahren zu stark abweichenden Ergeb-
nissen fithren ( vgl. Abb. 79 und 80 ).

Mit dem Palmqvist-Verfahren ist eine Beurteilung der Zihigkeit von SiC-TiB,-
und SiC-TiC-Schichten nicht moglich, da die Haftung der SiC-Lagen auf TiC-
bzw. TiB,-Lagen ebenso schlecht ist wie die von einlagigen Schichten auf dem
Substrat. Daher platzen die Schichten beim Einbringen der Vickers-Eindriicke
ab, bevor sich Risse an den Ecken der Eindriicke bilden kénnen. Auch bei B,C-
TiB,- und B4C-SiC-Schichten, die bei 0,2 Pa Argondruck abgeschieden wurden,
treten Abplatzungen auf. Ursache sind hier méglicherweise Unterschiede im
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Spannungszustand der einzelnen Lagen, die Schubspannungen in der Grenzflache
zur Folge haben. So sind die Druckeigenspannungen in Borcarbidschichten, die
bei 0,2 Pa Argondruck abgeschieden wurden, wesentlich hoher als in ent-
sprechenden SiC-Lagen. Mangelnde Haftung der einzelnen Lagen aufeinander
diirfte hier nicht die wesentliche Ursache sein, wie die Haftfestigkeitsunter-
suchungen vermuten lassen.

Die Zunahme der Zzhigkeit von SiC-TiC- und SiC-TiB,-Schichten bei Hertzscher
Pressung mit steigender Anzahl von Einzellagen, die bei 0,2 Pa Argondruck
gemessen wurde, konnte durch die abnehmende Textur in den TiC- bzw. TiB,-
Lagen verursacht werden. Bei 1 Pa Argondruck ist jedoch ein Minimum bei einer
Lagenzahl von 100 zu beobachten, obwohl nach den TEM-Untersuchungen auf-
grund der Textur zumindest fiir SiC-TiC bei 1 Pa ein #hnlicher Verlauf wie bei
0,2 Pa zu erwarten wire.
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In B4C-SiC-Schichten ist eine Zunahme der Zihigkeit mit steigender Anzahl
von Einzellagen, d.h. mit wachsendem Anteil der B-C-Si-Durchmischungsphase
am Gesamtvolumen der Schicht zu erkennen. Daher ist zu vermuten, da3 die
Zéhigkeit der B-C-Si-Durchmischungsphase hoher ist als die von reinem SiC
und - zumindest bei 4 Pa Argondruck - von reinem B,C. Es wire aber auch
moglich, daB mit steigender Lagenzahl die Anzahl innerer Grenzflichen mit
guten mechanischen Eigenschaften zunimmt, niamlich die Grenzflichen zwischen
Durchmischungszonen und dem nicht durchmischten Teil der einzelnen Lagen.
In jedem Fall wirken sich die SiC-Lagen in B4C-SiC-Schichten weniger stark
negativ aus, da im Gegensatz zu SiC-TiB,- und SiC-TiC-Schichten auf beiden
Seiten eine Durchmischungsphase vorliegt. Auch der dhnliche Bindungszustand
von SiC und B,C diirfte hier eine Rolle spielen.

Bei B,C-TiB,-Schichten ist keine Ubereinstimmung zwischen der Zzhigkeit bei
Hertzscher Pressung und den RiBwiderstandswerten nach dem Palmqvist-
Verfahren festzustellen. Auch ein eindeutiger Zusammenhang zwischen dem
Volumen der Durchmischungsphase oder der Textur und der Schichtzihigkeit
ist nicht zu erkennen.

Eine Beurteilung der Zshigkeit B4C- und SiC-haltiger mehrlagiger Schichten
erscheint problematisch, da die Ergebnisse der beiden MeRBverfahren zum Teil
widerspriichlich sind. Insgesamt diirfte jedoch die Hertzsche Pressung das
bessere Verfahren sein, da Haftungsprobleme die MeBergebnisse weniger stark
beeinflussen. Die Zahigkeit dieser Schichten ist - von Ausnahmen abgesehen
- bei einer Lagenzahl von 1000 und einem Argondruck von 0,2 Pa maximal.
Letzteres zeigt, daB auch bei Hertzscher Pressung ein deutlicher EinfluB der
Eigenspannungen auf die gemessenen Werte vorhanden ist. Die maximal ge-
messenen kritischen Lasten liegen bei 45-50 N und damit so hoch wie in TiC-
TiB,-Schichten. Trotz der hohen Zihigkeit diirften Haftungsprobleme bei der
Mehrzahl dieser Schichten die Einsatzmdglichkeiten stark begrenzen.

Der Verlauf der RiBwiderstandswerte von TiC-TiB,-Schichten stimmt gut mit
den Ergebnissen von Schulz [55] iiberein, jedoch liegen die eigenen MeBwerte
insgesamt deutlich niedriger. Dies hingt mit der Orientierung der Kristallite
in den Schichten zusammen.

Wie in Kap. 4.2.1. dargestellt wurde, weisen die von Schulz hergestellten
Schichten ebenso wie die mit Biasspannung abgeschiedenen Schichten [6]
eine wesentlich stirkere (111)-Textur in den TiC-Lagen auf als die eigenen
Schichten. Dies wirkt sich glinstig auf den RiBwiderstand aus: Nach Kaloyeros
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[183] haben nimlich TiC-Kristalle die Tendenz zum Spaltbruch entlang der
(100)-Ebenen. Nach Schulz befinden sich diese (100)-Flichen bei (200)-
texturierten TiC-Schichten in einer Ebene mit den Palmgqvistrissen, so daf} sich
die Risse leichter ausbreiten konnen. Giinstiger ist daher eine statistische
Orientierung der Kristallite oder eine (111)-Textur in den TiC-Schichten. Nach
Peyre et al. [57] weisen TiC-Schichten mit (111)-Textur eine hohere Duktilitét
auf als (200)-texturierte Schichten.

Da offensichtlich ein hoher Anteil von TiC-Kristalliten mit (111)-Textur besonders
glinstig ist, erreicht Schulz aufgrund der stirkeren (111)-Textur in den TiC-Lagen
hohere RiBwiderstandswerte. Ein Optimum hinsichtlich der Schichtzéhigkeit
ergibt sich bei gleicher Dicke von TiC- und TiB,-Lagen aus zwei gegenldufigen
Effekten:

Einerseits miissen die TiB,-Lagen eine ausreichend starke (001)-Textur auf-
weisen, so daB die TiC-Lagen mit (111)-Textur aufwachsen konnen. Dazu ist
eine Mindestdicke von 100-200 nm bei 0 V Bias und 11 W/cm?2, 20 nm bei 0 V
Bias und 5,6 W/cm? und 10 nm bei 40V Bias und 5,6 W/cm? erforderlich.
Wird die Dicke der Einzellagen jedoch zu groB ( 50-100 nm Lagendicke bei
0 V Bias und 11 W/cm?, 200 nm bei 40 V Bias und 5,6 W/cm? ), bilden sich
in den TiC-Lagen vermehrt Kristallite mit (200)-Orientierung, die zu einer
Verminderung des RiBwiderstandes beitragen. Bei Schichten, die mit 40 V Bias
abgeschieden wurden, liegt das Optimum da, wo die TiB,-Lagen gerade so dick
sind, daB sich eine (001)-Textur bilden kann, die ein Aufwachsen des TiC in
(111)-Orientierung bewirkt, d.h. 10 nm ( 500 Lagen ) [6]. Da die TiC-Lagen
in diesem Fall so diinn sind, daB kein Umklappen in die (200)-Textur erfolgt,
wachsen die TiB,-Lagen direkt mit (001)-Textur auf den (111)-texturierten TiC-
Lagen auf und umgekehrt.

Bei Schichten, die ohne Biasspannung abgeschieden wurden, liegt dagegen die
optimale Lagendicke bei 50 nm ( 100 Einzellagen ) [55], d.h. es erfolgt inner-
halb der TiC-Lagen ein Ubergang von der (111)- zur (200)-Textur, der moglicher-
weise dhnliche Auswirkungen auf die Schichtzihigkeit haben konnte wie eine
Phasengrenze. Zudem weisen die TiB,-Lagen in 100-lagigen Schichten insgesamt
gesehen eine schwichere (001)-Textur auf als in 10- und 250-lagigen Schichten,
was nach den Untersuchungen an einlagigen Schichten ebenfalls einen glinstigen
EinfluB auf die Schichtzihigkeit haben diirfte. In 500- und 1000-lagigen Schichten
ist die (001)-Textur in den TiB,-Lagen zwar noch schwicher, jedoch konnen
hier die TiC-Lagen nicht mit (111)-Textur auf dem TiB, aufwachsen.

Auch bei den eigenen Schichten liegt das Optimum in Hinblick auf die Zzhigkeit
bei 100 Lagen, obwohl die TiC-(111)-Textur in 50 nm-Lagen nur sehr schwach
ausgepragt ist. Dies konnte zwei Ursachen haben: Einerseits kann die schwache
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(111)-Textur in den TiC-Lagen giinstiger sein als eine starke (200)-Textur, aber
auch giinstiger als vollig untexturierte Einzellagen. Andererseits nimmt mit
abnehmender Lagendicke zugleich auch der Grad der (001)-Textur in den TiB,-
Lagen ab. Dies bedeutet, daB die Bereiche innerhalb der Schicht, die die geringste
Zahigkeit aufweisen, kleiner werden, da auch bei einlagigen TiB,-Schichten die
Zdhigkeit mit abnehmender Textur steigt.

Ob die Phasengrenzen als solche eine zihigkeitssteigernde Wirkung haben, ist
nicht eindeutig zu kliren. Sicher hat eine ausreichend hohe Festigkeit der
Phasengrenzen positive Auswirkungen auf die Zihigkeit einer Schicht. In
Anbetracht der geringen KristallitgroBen ist es jedoch fraglich, ob das Phasen-
grenzenvolumen, das weit unter dem der Korngrenzen innerhalb der Schicht
liegt, die Zahigkeit entscheidend beeinfluBit. Es erscheint vielmehr wahrscheinlich,
daB3 durch die Zahl der Phasengrenzen vor allem die Textur der einzelnen Lagen
innerhalb der Schicht bestimmt wird, die in mehrlagigen ebenso wie in einlagigen
Schichten einen wesentlichen EinfluB auf die mechanischen Eigenschaften, vor
allem auf Hirte und Zzhigkeit, hat.
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4.3. Einlagig mehrphasige Schichten

Um eine hohe Zahl innerer Grenzflichen zu erhalten, wurden von mehrphasigen
Targets Schichten auf beheizte Substrate abgeschieden. Durch Variation der
Substrattemperatur sollten Schichten mit unterschiedlichen Kristallitgrofen, d.h.
unterschiedlich groBen Grenzflichenanteilen hergestellt werden. Entsprechend
sind Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften dieser Schichten zu er-
warten.

4.3.1. Zusammensetzung

Die Zusammensetzung der einlagig mehrphasigen Schichten weicht in unter-
schiedlichem MaB von der Targetzusammensetzung ab ( siehe Tab. 18 ):
Die titanhaltigen Schichten weisen durchgehend einen Titanmangel auf, wéahrend
der Bor-Gehalt in diesen Schichten nicht nur im Verhiltnis zum Titananteil,
sondern auch im Vergleich zum theoretisch zu erwartenden Wert deutlich zu
hoch liegt. Auch der Kohlenstoffanteil ist im Verhaltnis zum Titan-, Silizium-
bzw. Bor-Gehalt ( in TiC/TiB,-, SiC/TiB,- bzw. B,C/TiB,-Schichten ) leicht
erhoht; die Abweichungen liegen jedoch in der gleichen Grofenordnung wie
bei entsprechenden einlagigen Schichten.

Die Auswirkungen einer Erhchung der Substrattemperatur auf die Zusammen-
setzung sind fuir TiC/TiB,-Schichten durch eine fortlaufende Reihe von Mef-
werten belegt, wihrend bei den ibrigen Materialien nur ausgewihlte Proben
analysiert wurden. Fine Erhohung der Substrattemperatur bewirkt in allen titan-
haltigen Schichten eine Zunahme des Titangehalts, in TiC/TiB,- und B,C/TiB,-
Schichten eine geringe Abnahme des Boriiberschusses sowie in SiC/TiB,-
Schichten eine geringe Zunahme des Kohlenstoffiiberschusses. Dagegen steigt
der Bor-Gehalt in SiC/B,C-Schichten sehr stark an.

Insgesamt weisen die untersuchten Schichten zum Teil sehr groBe Abweichungen
von der gewlinschten Zusammensetzung auf, die sich moglicherweise negativ
auf das Kristallisationsverhalten auswirken.
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Schicht Substrat- Atom %
temperatur

in °C Ti B C Si O Ar
TiC/TiB, 100 30,70 47,47 18,19 - 3,36 0,14
50:50 600 33,34 44,26 19,08 - 3,03 0,13
mol¥% 700 34,29 43,08 20,28 - 2,04 0,14
800 38,20 38,74 20,80 - 2,01 0,08
900 39,98 37,76 20,13 - 1,94 0,02

theoretisch 42 33 25 - - -
SiC/TiB, 100 12,93 40,53 22,94 20,89 1,12 1,43
50:50 700 13,34 40,07 24,25 20,59 0,94 0,68

Vol% theoretisch 15 30 27,5 27,5 - -
B4C/TiB, 100 14,10 72,31 10,41 - 1,89 1,15
50:50 700 14,31 74,84 8,61 - 1,25 0,87

Vol% theoretisch 20 72 8 - - -
B,4C/SiC 100 - 43,56 34,48 20,04 0,31 1,48
50:50 700 - 51,61 27,42 19,40 0,43 1,04

Vol% theoretisch - 29 39 32 - -

Tab. 18: Zusammensetzung einlagig mehrphasiger Schichten fiir unterschiedliche

Substrattemperaturen

4.3.2. Schichtaufbau

TiC-TiB,-Schichten

In den Rontgendiffraktogrammen von TiC/TiB,-Schichten, die bei Substrattem-
peraturen zwischen 100°C ( unbeheizt ) und 800°C abgeschieden wurden, ist
neben den Substratreflexen nur ein sehr breiter Reflex im Winkelbereich zwi-
schen 42 und 48 © zu erkennen. Die Rontgendiffraktogramme unterscheiden
sich in diesem Temperaturbereich nur unwesentlich; Abb. 81 a zeigt als Beispiel
das Diffraktogramm einer bei 700 °C abgeschiedenen TiC/TiB,-Schicht.
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Durch lingere MefBzeiten ist es moglich, die Reflexe von TiC-(200) und TiB,-
(101) zu trennen ( Abb. 81b ). Uberraschend ist, daB der TiC-(200)-Reflex wesent-
lich breiter ist als der TiB,-Reflex, obwohl die kubische Struktur des TiC ein-
facher ist und sich daher leichter Kristallite bilden miiten. Moglicherweise
ist die Breite des Reflexes auf Stochiometrieabweichungen im TiC zuriickzufiih-
ren, die unter den vorliegenden Abscheidebedingungen sehr wahrscheinlich sind.
Anhand der Halbwertsbreite des Reflexes 148t sich nur die GroBe der TiC-
Kristallite abschitzen; sie liegt bei etwa S nm.

Bei Substrattemperaturen oberhalb von 800°C bilden sich am Ubergang Substrat-
Schicht infolge von Bor-Diffusion aus der Schicht ins Substrat Co-W-Boride;
trotzdem nimmt nach Lahres [131] ab einer Substrattemperatur von 1000°C
auch die Intensitdt der TiC- und TiB,-Reflexe zu.

&

TiC (200)

TiB2(101)

Intensitat in Impuls/scc
Intensitdt in Impuls/sec

Z

m 20 40 2 4
Beugungswinkel 26 in Grad

-
=

Abb. 81: Rontgendiffraktogramme einer TiC/TiB,-Schicht, abgeschieden bei 700 °C
MeBbedingungen: links: Winkelauflosung 0,05°, 5 s pro MeBpunkt ( nach [131] ]
rechts: Winkelauflssung 0,01°, 60 s pro MeBpunkt ( eigene Messung )

TiC/TiB,-Schichten, die bei RT, 700°C und 900°C abgeschieden wurden, wurden
im TEM untersucht. Wegen der Bor-Diffusion aus der Schicht ins Substrat wur-
den nur die Bereiche der 900°C-Probe beriicksichtigt, die nach AES-Unter-
suchungen noch die urspriingliche Zusammensetzung haben, d.h. die obere Hilfte
der Schicht.

Mit Erhohung der Substrattemperatur tritt eine deutliche Verinderung der
Schichtstruktur auf ( vgl. Abb. 82 bis 84 ). Die abnehmende Breite der Beugungs-
ringe in den Elektronenbeugungsbildern deutet auf eine Zunahme der Kristallit-
grofe hin, die auch bei einem Vergleich der Dunkelfeldbilder ( besonders Abb.

T
48
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83 d und 84 d ) festzustellen ist.

Eine Abschitzung der KristallitgroBe aus der Linienbreite der Beugungsringe
ergibt Werte von 1,7 nm fiir Schichten, die auf unbeheizte Substrate abgeschieden
wurden sowie 2,5 nm fiir 700 °C-Schichten. Bei 900 °C-Schichten sind die
Kristallite fiir eine derartige Abschitzung bereits zu groB. Nach den Dunkelfeld-
bildern liegt die GroBe der Kristallite fiir den jeweils stdrksten Ring bei weniger
als 2 nm fir unbeheizte Substrate und bei ca. 3 nm fiir 700 °C-Schichten,
stimmt also sehr gut mit der Abschitzung iiberein. In 900 °C-Schichten betragt
der Durchmesser der Kristallite ca. 10-20 nm und die Linge bis zu 40 nm.

Abb, 82: TiC/TiB,-Schicht, abgeschieden auf ein unbeheiztes Substrat: Hellfeldbild (a),
Elektronenbeugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder (c,d)
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Abb. 83: TiC/TiB,-Schicht, abgeschieden bei 700 °C: Hellfeldbild (a), Elektronen-
beugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder (c,d)

Die Zuordnung der Ringe in den Elektronenbeugungsbildern zu Netzebenenab-
standen von TiC und TiB, ist nicht ohne weiteres moglich. In Tab. 19 sind die
d-Werte fiir die stirksten Beugungsringe der untersuchten Proben zusammenge-
stellt. Die Bestimmung der d-Werte ist jedoch mit groen Ungenauigkeiten be-
haftet:

Die Breite der stirksten Ringe entspricht besonders bei niedrigen Substrattem-
peraturen einem Unterschied in den Netzebenenabstidnden von bis zu 0,01 nm;
auflerdem ist die Bestimmung von d-Werten aus TEM-Beugungsbildern ohnehin
wesentlich weniger genau als bei der Rontgendiffraktometrie.
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Abb. 84: TiC/TiB,-Schicht, abgeschieden bei 900 °C: Hellfeldbild (a), Elektronen-
beugungsbild (b) und Dunkelfeldbilder (c,d)

In Tab. 19 wurde eine Zuordnung von TiC- und TiB,-Netzebenenabstinden zu
den gemessenen d-Werten versucht, wobei zu berilicksichtigen ist, daB einerseits
besonders die d-Werte des TiC durch Stochiometrieabweichungen beeinflult
werden konnen, andererseits der Einbau von Fremdatomen ins Kristallgitter
( d.h. C in TiB, und B in TiC ) aufgrund der geringen Beweglichkeit der Ober-
flachenatome besonders bei niedrigen Substrattemperaturen sehr wahrscheinlich
ist. Stochiometrieabweichungen kénnen Anderungen der d-Werte nach oben
oder unten bewirken, wihrend der Einbau von Fremdatomen eher eine Ver-
groBerung der Netzebenenabstinde bewirken sollte.
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Substrattemperatur in °C Netzebenen mit #hnlichen relative
d-Werten Intensitét
100 700 900 d in nm in %
- - 0,323 TiB, (001) 0,322 20
0,276 0,264 0,271 TiB, (100) 0,262 60
TiC (111) 0,2499 78
0,217 0,2163 0,218 TiC (200) 0,2163 100
TiB, (101) 0,2033 100
0,166 - - TiB, (002) 0,1613 13
- 0,155 0,157 TiC (220) 0,1530 60
TiB, (110) 0,1514 19
0,139 - 0,135 TiB, (102) 0,1347 15
TiB, (111) 0,1370 10
- 0,126 0,127 TiC (311) 0,1304 30
TiC (222) 0,1249 17

Tab. 19: Vergleich gemessener d-Werte mit Netzebenenabstinden von TiC und TiB,

Die Radien der Ringe im Elektronenbeugungsbild der TiC/TiB,-Schicht, die auf
ein unbeheiztes Substrat gesputtert wurde, lassen sich durchgehend den Netz-
ebenen von TiB, zuordnen, allerdings sind die d-Werte deutlich grofer als bei
reinem TiB,. Offensichtlich bildet sich auf unbeheizten Substraten eine
hexagonale Phase mit dhnlichen Gitterkonstanten wie TiB,.

DaB sich TiC-Kristallite erst bei hoheren Substrattemperaturen bilden, erkennt
man an den Verznderungen in den Elektronenbeugungsbildern: Wihrend bei einer
100 °C-Schicht ( Substrat unbeheizt ) nur Ringe vorhanden sind, die dem TiB,
zugeordnet werden konnen ( Ausnahme: TiC (200) ), treten bei den 700 °C-
und 900 °C-Schichten Ringe auf, die TiC-Ebenen mit hoheren Reflexintensitdten
entsprechen ( z.B. TiC (220) und TiC (311) ). Neben diesen TiC-Ringen sind
die schwicheren TiB,-Ringe, die von Netzebenen mit niedrigeren Reflex-
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intensititen stammen ( z.B. TiB, (002), TiB, (102) ) und bei der 100 °C-Schicht
noch deutlich sichtbar sind, kaum noch zu erkennen. Allgemein ist die Intensitat
der TiB,-Ringe in den Elektronenbeugungsbilder geringer als die der TiC-Ringe,
wie auch bei der Untersuchung mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten festgestellt
wurde.

Einlagige TiC/TiB,-Schichten, die auf unbeheizte Substrate abgeschieden wurden,
bestehen also aus einer hexagonalen Phase mit Netzebenenabstinden, die etwas
iber denen in reinem TiB, liegen. Erhoht man die Substrattemperatur, bilden
sich zusitzlich TiC-Kristallite. Auch die KristallitgroBe nimmt mit steigender
Substrattemperatur auf Werte von 5-10 nm zu. Bei 900 °C bilden sich groBere
Bereiche ( 20-30 nm ), die aus kleinen Kristalliten mit #hnlicher Orientierung
bestehen.

Die Bildung einer hexagonalen Mischphase, die von TiB, abgeleitet werden kann,
wird im System Ti-B-C von Mitterer et al. [73] und Knotek et al. [184]
beobachtet, tritt aber auch im System Ti-B-N auf [184-186]. Die Positionen,
an denen nach Knotek et al. [184] C- bzw. N-Atome in das hexagonale TiB,-
Gitter eingebaut werden konnen, sind in Abb. 85 dargestellt.

Abb. 85:

- Mogliche Positionen fiir

|/, den Einbau von C- bzw. N-

Atomen in das hexagonale
TiB,-Gitter ( nach [184])

SiC/TiBy- und B,C/TiB,-Schichten

- Auch in den Rontgendiffraktogrammen von SiC/TiB,- und B,C/TiB,-Schichten
ist bei Substrattemperaturen unter 900 °C auBer den Substratreflexen nur ein
breiter Reflex zwischen 42 und 46 © zu erkennen, der den TiB,-(101)-Ebenen
zugeordnet werden kann. Da eine Variation der Substrattemperatur unterhalb
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von 900 °C keine wesentliche Anderung der Rontgendiffraktogramme bewirkt,
sind nur die Rontgendiffraktogramme der bei 700 °C abgeschiedenen SiC/TiB,~
und B4C/TiB,-Schichten in Abb. 86 a und b als Beispiel dargestellt.
Genauere Messungen lassen eine Verschiebung des TiB,-(101)-Reflexes zu
kleineren Winkeln hin erkennen ( Abb. 86 ¢ und d ). Die daraus folgende Ver-
groferung der (101)-Netzebenenabstinde betrdgt bei SiC/TiB, 0,002 nm, bei
B4C/TiB, 0,0025 nm, d.h. etwa 1 %. Die aus den Halbwertsbreiten ermittelten
KristallitgroBen liegen in beiden Schichten unter 10 nm.

Bei Substrattemperaturen von 900 °C beginnt die Diffusion von Bor aus den
Schichten ins Substrat und es bilden sich Co-W-Boride.
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Abb. 86: Rontgendiffraktogramme einer SiC/TiB,-Schicht ( links ) und einer B4C/SiC-
Schicht ( rechts ), abgeschieden bei einer Substrattemperatur von 700 °C
MeBbedingungen: oben: Winkelauflosung 0,05°, 5 s pro MeBpunkt

unten: Winkelaufissung 0,01°, 60 s pro MeBpunkt
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Im TEM wurden Schichten untersucht, die auf unbeheizte Substrate bzw. bei
einer Substrattemperatur von 700 °C abgeschieden wurden.

Mit zunehmender Substrattemperatur werden die Ringe in den Elektronenbeu-
gungsbildern schirfer, da die GroBe der einzelnen Kristallite zunimmt ( vgl.
Abb. 87 b und d sowie Abb. 88 b und d ). Die Kristallite in B,C/TiB,-Schichten
sind groBer als die in SiC/TiB,-Schichten, was sich auch in den Elektronenbeu-
gungsbildern bemerkbar macht, jedoch sind die Unterschiede bei einer Substrat-
temperatur von 700 °C geringer als bei unbeheizten Substraten.

Die Abschitzung der KristallitgroBen aus den Linienbreiten der Beugungsringe
stimmt fir beide Materialien gut mit den Messungen aus Dunkelfeldbildern
Uberein. In B4C/TiB,-Schichten betrigt die KristallitgroBe bei unbeheiztem
Substrat weniger als 2 nm ( Abschitzung 1,2 nm ) und bei 700 °C Substrattem-
peratur etwa 3 nm ( Abschitzung 2,5 nm ). Die KristallitgroBen in SiC/TiB,-
Schichten sind bei unbeheiztem Substrat extrem klein ( max. 1 nm, Abschitzung
ebenfalls 1,0 nm ) und bei 700 °C Substrattemperatur max. 3 nm ( Abschitzung
1,7 nm ). In den Dunkelfeldbildern sind bei den 700 °C-Schichten z.T. lingliche
helle Bereiche zu erkennen, wobei nicht eindeutig festzustellen ist, ob es sich
um einzelne Kristallite handelt oder um mehrere runde Kristallite, die aufeinan-
der aufgewachsen sind.

In Tab. 20 und 21 sind die d-Werte, die sich aus den stirksten Beugungsringen
ergeben sowie die entsprechenden TiB,-Netzebenenabstinde zusammengestellt.
Die Bildung von TiC in diesen Schichten kann - obwohl theoretisch denkbar -
aufgrund der Rontgendiffraktogramme ausgeschlossen werden.

Im Rahmen der Mefgenauigkeit stimmen die gemessenen Werte gut mit den
Referenzwerten iiberein. Obwohl in den Dunkelfeldbildern keine groBen Unter-
schiede festzustellen sind, ist im Elektronenbeugungsbild der bei 700 °C
gesputterten B,C/TiB,-Schicht auch der TiB,-(001)-Ring zu erkennen. Man kann
daher annehmen, daB diese Schicht stirker auskristallisiert ist als die ent-
sprechende SiC/TiB,-Schicht.

Auch in SiC/TiB,- und B4C/TiB,-Schichten bildet sich also eine hexagonale
Phase, die vom TiB, abgeleitet werden kann. Die VergroBerung der Netzebenen-
abstdnde gegeniiber reinem TiB, ist in B,C/TiB,-Schichten groBer. Moglicher-
weise bildet sich hier aufgrund von Unterschieden in Struktur und Bindungs-
zustand leichter eine Mischphase als in TiB,/SiC-Schichten.

Die Bildung hexagonaler Mischphasen wird in der Literatur mehrfach beschrie-
ben. Beim Magnetronsputtern von TiN/BN-Targets entsteht eine hexagonale
Ti-B-N-Phase, die vom TiB, abgeleitet werden kann [191], wihrend sich beim
reaktiven Sputtern eines ZrB,-Targets unter N, eine hexagonale Zr-B-N-Phase
bildet, die dem ZrB, entspricht [192]. Den moglichen Aufbau solcher Phasen
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zeigt Abb. 85.
Substrattemperatur Netzebenen mit dhnlichen relative
in °C d-Werten Intensitit
100 700 d in nm in %
0,260 0,260 TiB, (100) 0,262 60
0,199 0,203 TiB, (101) 0,2033 100
0,160 0,163 - TiB, (002) 0,1613 13

Tab. 20: Vergleich gemessener d-Werte in SiC/TiB,-Schichten mit

Netzebenenabstinden von TiB,

Substrattemperatur Netzebenen mit #hnlichen relative
in °C d-Werten Intensitét

100 700 d in nm in %

- 0,320 TiB, (001) 0,322 20
0,261 0,259 TiB, (100) 0,262 60
0,209 0,202 TiB, (101) 0,2033 100
0,159 0,161 TiB, (002) 0,1613 13

Tab. 21: Vergleich gemessener d-Werte in B4C/TiB,-Schichten mit

Es ist anzunehmen, daB B,C/TiB,- und SiC/TiB,-Schichten aus einer amorphen
Matrix bestehen, in die Kristallite geringer GroBe eingelagert sind. Ob jedoch
diese amorphe Matrix aus B,C bzw. SiC oder aus einer Mischung von B, C
und Ti bzw. B, C, Si und Ti besteht, ist mit den verwendeten Methoden nicht
zu kldren. Bei den eingelagerten Kristalliten handelt es sich nach den vorliegen-

Netzebenenabstinden von TiB,
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den Ergebnissen um eine TiB,-dhnliche Phase, die dadurch entsteht, da in
das TiB,-Gitter wie bei iiberstochiometrischem TiB, bzw. wie bei der in anderen
Arbeiten [73,184] erwihnten Ti-B-C-Phase zusitzliche Bor- bzw. Kohlenstoff-
atome eingebaut werden. Ob auch Silizium in dieser hexagonalen Mischphase
enthalten ist, konnte jedoch nicht festgestellt werden.

,uﬂnbeheiz';t, . -

Abb. 87: B4C/TiB,-Schichten, abgeschieden bei Substrattemperaturen von ca. 100 °C
( unbeheizt ) und 700 °C: Dunkelfeldbilder und Elektronenbeugungsbilder
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unbe

heizt

Abb. 88: SiC/TiB,-Schichten, abgeschieden bei Substrattemperaturen von ca. 100 °C
( unbeheizt ) und 700 °C: Dunkelfeldbilder und Elektronenbeugungsbilder

B,C/1SiC-Schichten

Die untersuchten B4C/SiC-Schichten sind unabhingig von der Substrattemperatur
rontgen- und elektronenamorph. Abb. 89 zeigt ein Hellfeld- und ein Elektronen-
beugungsbild einer B,C/SiC-Schicht, die auf ein unbeheiztes Substrat abgeschie-
den wurde.

Wie bei reinen B4C- und SiC-Schichten wurde aus der Linienbreite der
Beugungsringe eine "Korngrofle” abgeschitzt. Der ermittelte Wert von ca. 0,8
nm liegt dhnlich wie in reinem SiC so niedrig, daB man diese B,C/SiC-Schichten
nicht mehr als kristallin bezeichnen kann.
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Abb. 89: Hellfeld- und Elektronenbeugungsbild einer B4,C/SiC-Schicht
( Substrat unbeheizt )

4.3.3. Eigenschaften

Eigenspannungen

An hei3gesputterten Schichten konnten unabhingig vom Material keine Eigen-
spannungsmessungen durchgefiihrt werden, da wegen des Aufbaus der Proben-
heizung eine Beschichtung von Folienstreifen unter definierten Bedingungen
nicht maoglich war. Nach Lahres [131] ist anzunehmen, da3 in heiBgesputterten
Schichten nach dem Abkiihlen Druckeigenspannungen vorliegen. Dies diirfte
jedoch von der Substrattemperatur abhingen, so daB eine eindeutige Aussage
hier nicht moglich ist.

Hairte

Der Verlauf der Hirte iiber der Substrattemperatur ( gemessen jeweils bei
100 °C sowie 600-1000 °C ) ist bei allen Schichtmaterialien sehr #hnlich ( vgl.
Abb. 90 und 91 ). Wihrend auf unbeheizte Substrate abgeschiedene Schichten
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eine vergleichsweise geringe Hirte aufweisen, steigen die Hartewerte bei
hoheren Substrattemperaturen deutlich an. Zwischen 600 und 900 °C sind keine
signifikanten Unterschiede in den Hirtewerten festzustellen.
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Abb. 90: Harte einlagig mehrphasiger Schichten in Abhingigkeit von der

Substrattemperatur

Der Hirteanstieg bei einer Substrattemperatur von 600 ©C wahrend der
Beschichtung ist in TiC/TiB,-, SiC/TiB,- und B4C/TiB,- Schichten auf die
zunehmende Kristallisation der Schicht zuriickzufiihren. Offensichtlich #ndert
sich im Temperaturbereich zwischen 600 und 900 °C zwar die KristallitgroBe,
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wenn auch in geringem MaB, der Kristallisationsgrad der Schicht aber kaum.
Dagegen sind Schichten, die auf unbeheizte Substrate abgeschieden wurden,
noch zu einem gréBeren Teil amorph und haben deshalb eine geringere Hirte.
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Abb. 91: Hirte einlagig mehrphasiger Schichten in Abhingigkeit von der

Substrattemperatur

Auch bei B4C/SiC-Schichten ist ein Hirteanstieg bei 600 °C Substrattemperatur
zu erkennen; eine Kristallisation der Schicht ist aber weder rontgenographisch
noch elektronenmikroskopisch festzustellen. Es ist jedoch moglich, daB auch
im amorphen Material Unterschiede hinsichtlich der Bindungen bestehen. So
wire es beispielsweise denkbar, daB sich die SiC-Tetraeder, aus denen nach
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Kaloyeros [106] amorphe SiC-Schichten bestehen, in B4C/SiC-Schichten bei
hoherer Substrattemperatur in groflerem MaBe bilden konnen, da auf unbeheizte
Substrate ein Gemisch aus Bor, Kohlenstoff und Silizium abgeschieden wird,
das sich erst bei hoheren Temperaturen entmischen kann. Aus dem gleichen
Grund bilden sich moglicherweise auch starke B-C-Bindungen vermehrt bei
hoheren Temperaturen.

Der Hirteabfall bei einer Substrattemperatur von 1000 °C ist bei den unter-
schiedlichen Materialien nicht gleich stark ausgeprigt, diirfte aber durchgehend
mit der Bor-Diffusion aus der Schicht ins Substrat zusammenhingen, die zur
Bildung einer weichen CoWB-Phase fiihrt [131]. Besonders stark ist der Hirte-
abfall bei B4C/TiB,- und B,C/SiC-Schichten, da hier groBe Mengen von Bor
in den Schichten enthalten sind, die zudem in Form einer amorphen Phase
vorliegen. Dies diirfte die Bor-Diffusion wesentlich erleichtern, so daB breitere
Diffusionszonen entstehen.

Im gesamten Temperaturbereich weisen B4C/TiB,-Schichten die hochste Harte
auf. Ursache dafir ist der - abgesehen von TiC/TiB,-Schichten - hichste
Kristallisationsgrad, aber auch der groBe Anteil an B-B-Bindungen, der nach
Knotek [184] auch in Ti-B-N-Schichten die Hirte bestimmt.

Haftfestigkeit

Die Haftung der Schichten auf den Substraten hingt von der Substrattemperatur,
aber auch vom Schichtmaterial ab. Auf unbeheizte Substrate abgeschiedene
Schichten haften extrem schlecht, da ein Sputteritzen vor der Beschichtung
bei Substraten , die in die Heizung eingebaut sind, nicht méglich ist. Mit stei-
gender Substrattemperatur nimmt auch die Durchmischung der Atome an der
Grenzflache Substrat-Schicht zu und verbessert so die Haftung. Daher ist bei
séimtlichen Schichten ab 600 °C Schichtversagen zu beobachten.

Obwohl ab 900 °C bei allen Schichtmaterialien Bor aus der Schicht ins Substrat
diffundiert, ist nur bei B4C/TiB,-Schichten Grenzflichenversagen zu beobachten.
Nach Lahres [131] ist die am Ubergang Substrat-Schicht entstehende Co-W-B-
Phase weich und méglicherweise sogar zih, so daB sie nicht zwangsliufig zu
einer verminderten Haftung fiihren muB. Die B,C/TiB,-Schichten weisen jedoch
im mittleren Temperaturbereich besonders hohe kritische Lasten auf, die eine
dhnlich hohe Schichtfestigkeit wie bei TiC/TiB,-Schichten vermuten lassen.
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Die Bildung einer weichen Co-W-B-Grenzflichenphase, die wegen des hohen
Bor-Gehalts in diesen Schichten besonders ausgeprigt sein diirfte, kann daher
zu einer deutlichen Verringerung der Grenzflichenfestigkeit und damit zu
adhdsivem Versagen fiihren.

Substrat- kritische Last L. in N

temperatur
in °C TiC/TiB, SiC/TiB, B4C/TiB, B4C/SiC
100 29 18 27 15
600 66 20 57 10
700 70 42 66 22
800 64 32 84 17
900 38 28 24 15
1000 70 20 12 6

Tab. 22: Kritische Lasten L. einlagig mehrphasiger Schichten beim Scratch-Test

Im mittleren Temperaturbereich ist bei allen Materialpaarungen die Schicht-
festigkeit der entscheidende Faktor fiir das Versagen. Ab einer Substrat-
temperatur von 900 °C nehmen auch bei SiC/TiB,- und B,C/SiC-Schichten
die kritischen Lasten deutlich ab. Da jedoch im Gegensatz zu B,C/TiB,-
Schichten kein Grenzflichenversagen auftritt, wirkt sich die Diffusion von Bor
aus der Schicht ins Substrat vor allem negativ auf die Schichtfestigkeit aus.

Zihigkeit

Eine Aussage iiber die Zshigkeit heiBgesputterter Schichten 148t sich mit dem
Palmqvist-Verfahren nicht gewinnen, da ein groBer Teil der Schichten abplatzt,
wenn Vickerseindriicke mit hoheren Lasten eingebracht werden, wihrend bei
niedrigen Lasten keine Risse an den Ecken des Eindruckes entstehen. Bei den
verbleibenden Proben ist eine Messung des RiBwiderstands nicht mit einheit-
lichen Priiflasten méglich, so daB eine sinnvolle Auswertung der stark streuen-
den MeBwerte nicht moglich ist.
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Die kritischen Lasten bei Hertzscher Pressung zeigen bei steigenden Substrat-
temperaturen wenig Anderungen ( siehe Abb. 92 und 93 ). Wihrend TiB,/SiC-
Schichten nahezu konstante Werte iiber den gesamten Temperaturbereich auf-
weisen, nimmt bei TiC/TiB,-Schichten die kritische Last Ly mit der Temperatur
geringfiigig ab. In TiB,/B,C- und B,C/SiC-Schichten ist ein Abfall der kritischen
Last erst bei 900-1000 ©C zu beobachten, was auf die Bor-Diffusion aus der
Schicht ins Substrat zuriickzufiihren sein diirfte.
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in Abhdngigkeit von der Substrattemperatur

Die geringen Anderungen der Schichtzahigkeit bei Variation der Substrattempera-
tur diirften mit der Schichtstruktur zusammenhingen. Wie bei einlagigen Schich-
ten, bei denen die groBten kritischen Lasten dann auftreten, wenn die Schichten
feinkdrnig sind und keine Textur bzw. langgezogene Kristallite aufweisen, wirken
sich auch hier die geringe GroBe und die feine Verteilung der einzelnen Kristal-
lite giinstig auf die Schichtzshigkeit aus.
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S. ZUSAMMENFASSENDE DISKUSSION UND AUSBLICK

In der vorliegenden Arbeit wurde der EinfluB innerer Grenzflichen ( vor allem
der Phasengrenzen ) auf Aufbau und FEigenschaften mehrphasiger Hartstoff-
schichten untersucht. Mehrphasige Hartstoffschichten wurden aus den koexisten-
ten Kombinationen von TiC, TiB,, B4C und SiC ( d.h. TiC-TiB,, SiC-TiC,
SiC-TiB,, B,C-TiB, und B,C-SiC ) auf zwei unterschiedliche Arten hergestellt:
1. Abscheiden mehrlagiger Schichten

2. Abscheiden einlagig mehrphasiger Schichten unter Verwendung eines

gemischten Targets aus den gewlinschten Materialien

Die Anzahl der Phasengrenzen wurde bei mehrlagigen Schichten durch Variation
der Anzahl von Einzellagen, bei einlagig mehrphasigen Schichten dagegen durch
Verdnderung der Substrattemperatur eingestellt.

Um den EinfluB der Phasengrenzen in einlagig mehrphasigen, vor allem aber
in mehrlagigen Schichten zu verstehen, sind zundchst detaillierte Kenntnisse
tber den Aufbau und die Eigenschaften einlagiger Schichten erforderlich.

Einlagige TiC- und TiB,-Schichten werden im untersuchten Druckbereich
( 0,2-4 Pa ) kristallin abgeschieden, jedoch zeigen sich druckabhingige Unter-
schiede hinsichtlich Textur und KristallitgroBe.

TiC-Schichten weisen nach Literaturangaben [54,55] bei 1 Pa eine (111)-Textur
auf, was hier nicht bestitigt werden konnte. Obwohl die (111)-Textur in den
untersuchten TiC-Schichten mit steigendem Argondruck zunimmt, iiberwiegt
auch bei 1 Pa die (200)-Textur. Wie TEM-Untersuchungen zeigten, ist die (200)-
Textur in den TiC-Schichten nicht konstant iiber die gesamte Schichtdicke,
sondern #ndert sich mit zunehmendem Abstand zur Grenzfliche Substrat-
Schicht. Bei 0,2 Pa Argondruck bildet sich die sehr ausgeprigte (200)-Textur
ausgehend von statistisch orientierten Kristalliten innerhalb der ersten 100 nm
der Schicht.

TiB,-Schichten, die bei 0,2 bzw. 1 Pa abgeschieden wurden, weisen eine starke
(001)-Textur auf, wihrend bei héherem Argondruck nur eine sehr schwache
Vorzugsorientierung der Kristallite festzustellen ist. Die (001)-Textur bildet sich
ebenfalls ausgehend von statistisch orientierten Kristalliten innerhalb der ersten
50-100 nm der Schicht.

B4C- und SiC-Schichten sind unabhingig von den Herstellungsparametern
rontgen- und elektronenamorph.
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Fiir die mechanischen Eigenschaften einlagiger Schichten ist neben der Textur
vor allem auch der Eigenspannungszustand von Bedeutung. In den Schichten
liegen Druckeigenspannungen vor, die mit abnehmendem Argondruck ansteigen,
wobei besonders in B,C-Schichten extrem hohe Werte ( fast 4000 N/mm? )
erreicht werden.

Die Harte kristalliner Schichten ( TiC, TiB, ) hingt iiberwiegend von der Textur
ab; daher haben beispielsweise TiB,-Schichten, die bei 0,2 und 1 Pa Argondruck
abgeschieden wurden, trotz unterschiedlicher Eigenspannungen die gleiche Hérte.
Im Gegensatz dazu wird die Hirte amorpher Schichten ( B,C, SiC ), bei denen
der TextureinfluB entfillt, vor allem von der Hohe der Druckeigenspannungen
bestimmt.

Auch die RiBwiderstandswerte und die kritischen Lasten bei Hertzscher
Pressung werden in hohem MaBe von den Druckeigenspannungen beeinflufit:
Mit abnehmendem Argondruck ( d.h. zunehmenden Druckeigenspannungen )
steigen die gemessenen Werte an. Eine Ausnahme bilden die TiB,-Schichten,
deren Zzhigkeit mit zunehmendem Argondruck ansteigt, da offensichtlich ein
feinkorniges, untexturiertes Geflige glinstiger ist als die bei niedrigem Argondruck
auftretende starke Textur.

Die Haftung der Schichten auf dem Substrat hingt ebenfalls vom Argondruck
ab: sie wird mit abnehmendem Argondruck wegen der daraus resultierenden
hoheren Energie der auf das Substrat auftreffenden Teilchen besser. Zusitzlich
sind materialabhingige Unterschiede festzustellen, die moglicherweise mit Unter-
schieden im Bindungszustand gegeniiber dem Substrat zusammenhingen konnten:
Wihrend TiC- und TiB,-Schichten ( vorwiegend metallischer Bindungscharakter )
gut auf dem WC-Co-Substrat haften, ist dies bei den kovalenten SiC-Schichten
nicht der Fall. B,C-Schichten zeigen jedoch trotz ihres kovalenten Bindungs-
charakters eine vergleichsweise gute Haftung auf dem Substrat, die aber bei
niedrigem Argondruck durch die sehr hohen Druckeigenspannungen beeintrichtigt
wird. Betrachtet man zusitzlich die hohe Hirte von etwa 5000 HV, die diese
Schichten erreichen, erscheint eine Verwendung von B,C-Schichten als Werk-
zeugbeschichtung, wie sie von Eichen und Flasck [87,88] vorgeschlagen wird,
durchaus sinnvoll. Es ist jedoch fraglich, ob die Zahigkeit dieser Schichten so
hoch ist, wie die gemessenen kritischen Lasten bei Hertzscher Pressung ver-
muten lassen, oder ob die MeBwerte nur aufgrund der Druckeigenspannungen
so hoch liegen.

In mehrlagigen Schichten spielt neben dem Aufbau der einzelnen Lagen auch
die Beschaffenheit der Phasengrenzen zwischen den Lagen eine wesentliche
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Rolle.

Der Aufbau der einzelnen Lagen in SiC-TiC-, SiC-TiB,-, B4C-TiB,- und
B,C-SiC-Schichten entspricht im wesentlichen dem einlagiger Schichten gleicher
Dicke, d.h. dicke TiC- und TiB,-Lagen ( 0,5 ym ) weisen eine je nach Argon-
druck unterschiedlich stark ausgepragte Textur auf, wihrend diinne Lagen
( 5 nm ) nicht texturiert sind. B,C- und SiC-Lagen werden ebenso wie die
entsprechenden einlagigen Schichten amorph abgeschieden und beeinflussen
das Aufwachsen der folgenden Lage nur unwesentlich.

Dies ist nicht unbedingt zu erwarten, da bei einigen Materialpaarungen an den
Grenzflachen zwischen den einzelnen Lagen relativ breite Durchmischungszonen
auftreten. Ist die untere Lage kristallin, sind die Durchmischungsbreiten sehr
gering ( max. 3 Atomlagen ), ist sie dagegen amorph, sind starke Durchmischun-
gen dieser Lage mit Titan, Bor oder Silizium ( obere Lage TiC bzw. TiB,, B4C
oder SiC ) festzustellen. Einzige Ausnahme sind SiC-TiB,-Schichten, in denen
praktisch keine Durchmischung zwischen den einzelnen Lagen auftritt, obwohl
auch hier die SiC-Lagen amorph sind. Da die Materialpaarung also ebenfalls
einen EinfluB hat, ist anzunehmen, da3 die Durchmischung an der Grenzflache
auf Diffusion der auftreffenden Atome in die amorphe Lage zurlickzufiihren
ist und nicht auf ein Hineinschieen von Atomen in die jeweils vorhergehende
Lage. Dafiir spricht auch die Tatsache, daB die gemessenen Durchmischungs-
breiten nicht mit abnehmendem Argondruck zunehmen, wie es bei einem rein
kinetischen Effekt aufgrund der hoheren Teilchenenergie zu erwarten wire.

Die mechanischen FEigenschaften mehrlagiger SiC-TiC-, SiC-TiB,-, B4C-TiB,-
und B4C-SiC-Schichten werden durch Textur und Eigenspannungen innerhalb
der einzelnen Lagen sowie die Festigkeit der Grenzfliche Substrat-Schicht und
der Grenzflichen zwischen den einzelnen Lagen beeinfluBt. Die Hirte dieser
Schichten ergibt sich im wesentlichen aus der Textur der kristallinen und dem
Eigenspannungszustand der amorphen Lagen. Letzteres kann zwar nicht direkt
gemessen werden, jedoch scheinen die Eigenspannungen in einlagigen Schichten
eine gute Niherung zu sein, da sich der Aufbau einlagiger SiC- und B,C-
Schichten im Gegensatz zu kristallinen Schichten mit der Schichtdicke nicht
dndert.

Beim Scratch-Test zeigen sidmtliche Schichten mit steigender Lagenzahl und
abnehmendem Argondruck eine geringere Tendenz zum Versagen aufgrund
mangelnder Haftung an den Grenzflichen zwischen Substrat und Schicht, aber
auch zwischen den einzelnen Lagen. Wihrend jedoch bei 0,2 Pa Argondruck
in B4C-TiB,- und B,C-SiC-Schichten ( erste Lage TiB, bzw. B,C ) ausschlieB3-
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lich Schichtversagen auftritt, sind an SiC-TiC- und SiC-TiB,-Schichten ( erste
Lage TiC bzw. TiB, ) auch bei niedrigem Argondruck starke Abplatzungen entlang
der Grenzflichen zwischen den einzelnen Lagen zu erkennen. Dies war aufgrund
der schlechten Haftung einlagiger SiC-Schichten zu erwarten.

Die Unterschiede zwischen SiC-TiB,- und SiC-TiC-Schichten einerseits und
B,C-SiC-Schichten andererseits zeigen deutlich den Einflu der Durchmischungs-
zonen an den Grenzflachen. In B,C-SiC-Schichten sind die SiC-Lagen auf beiden
Seiten durch relativ breite Duchmischungszonen mit den B,C-Lagen verbunden.
Dagegen weisen die SiC-Lagen in SiC-TiC-Schichten einseitig keine nennens-
werte Durchmischung auf, die SiC-TiB,-Schichten sogar auf beiden Seiten.
Dadurch kommt die geringe Grenzflachenfestigkeit, die auch in einlagigen SiC-
Schichten zwischen Substrat und Schicht beobachtet wurde, voll zum Tragen.
Aufgrund der z.T. extrem schlechten Haftung zwischen den einzelnen Lagen
ist eine Beurteilung der Schichtzahigkeit mit dem Palmqvist-Verfahren kaum
moglich. Die Zdhigkeit bei Hertzscher Pressung ist - von Ausnahmen abgesehen -
bei einem Argondruck von 0,2 Pa und einer Lagenzahl von 1000 maximal. Das
zeigt einerseits, da auch bei Hertzscher Pressung ein EinfluB der Eigen-
spannungen auf die gemessenen Werte vorhanden ist, andererseits aber ist eine
Ubereinstimmung mit den Untersuchungen zum Schichtversagen beim Scratch-
Test festzustellen, nach denen die Tendenz zum Versagen an den Grenzflachen
zwischen den Einzellagen ebenfalls mit abnehmendem Argondruck und steigender
Lagenzahl geringer wird.

Die Abhangigkeit der Versagensart von der Lagenzahl 148t vermuten, daB die
periodische Anderung der Eigenspannungen innerhalb der Schicht einen Einfluf
auf die Schichtzshigkeit hat, wie bereits von Holleck et al. [6] im Zusammen-
hang mit mehrlagigen TiC-TiB,-Schichten angenommen wurde. Eine Anderung
der Einzellagendicke verindert den Verlauf der Eigenspannungen iber der
Gesamtschichtdicke und konnte so auch die Art des Schichtversagens beein-
flussen. Um diese Vermutung zu bestitigen, wiren weiterfilhrende Unter-
suchungen zum Eigenspannungszustand in mehrlagigen Schichten sinnvoll, wobei
vor allem ein Verfahren gefunden werden miite, das es erlaubt, auch bei einer
Lagendicke von nur 5 nm die Eigenspannungen innerhalb der einzelnen Lagen
Zu ermitteln.

Im Gegensatz zu den B,C- und SiC-haltigen mehrlagigen Schichten kann in
TiC-TiB,-Schichten der Aufbau der einzelnen Lagen von der Textur der jeweils
vorhergehenden Lage beeinfluft werden. Ob dieser Effekt auftritt, hingt vom
Grad der (001)-Textur in den TiB,-Lagen ab.
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Ist die (001)-Textur im TiB, nur schwach, wachsen die TiC-Lagen auf den TiB,-
Lagen in dhnlicher Weise wie einlagige Schichten auf dem Substrat auf, d.h.
es bildet sich mit zunehmender Schichtdicke eine (200)-Textur aus.

Weisen die TiB,-Lagen jedoch eine ausreichend starke (001)-Textur auf, konnen
die (111)-Ebenen der TiC-Kristallite direkt auf den kohirenten (001)-Ebenen
der TiB,-Kristallite aufwachsen. Da aber die (001)-Textur des TiB, erst in einem
gewissen Abstand zum Substrat voll ausgebildet ist, ist folglich eine Mindestdicke
der TiB,-Lagen erforderlich. Diese Mindestlagendicke hingt von Parametern
wie Argondruck, spezifische Leistung und angelegte Biasspannung ab. Bei einem
Argondruck von 0,2 Pa und einer spezifischen Leistung von 11 W/cm? liegt die
erforderliche Dicke der TiB,-Lagen zwischen 100 und 200 nm, bei 0,2 Pa und
5,6 W/cm? dagegen bei 20 nm. Zusitzlicher IonenbeschuB ( im vorliegenden
Fall 40 V Biasspannung ) begiinstigt die Textur in den TiB,-Lagen und verringert
entsprechend die erforderliche Mindestlagendicke auf etwa 10 nm.

Auf stark texturierten TiB,-Lagen wichst TiC mit (111)-Textur auf, jedoch bilden
sich mit zunehmendem Abstand zur Grenzfliche TiB,-TiC vermehrt Kristallite
mit (200)-Orientierung. Ist die Dicke der TiC-Lagen ausreichend gering
( 50 nm bei 0,2 Pa ohne Bias bzw. 200 nm mit 40 V Bias ), erfolgt dagegen
keine Texturanderung und die TiB,-Lagen konnen auf den (111)-orientierten
TiC-Kristalliten direkt mit (001)-Textur aufwachsen. Die Verinderungen im
Schichtaufbau bei Variation der Einzellagendicke sind schematisch in Abb. 94
dargestellt.

Wie frithere Untersuchungen [ 6,55] zeigten, sind abhingig von den Herstellungs-
parametern ( vor allem Biasspannung ) und der Zahl der Einzellagen deutliche
Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften, vor allem in der Zihigkeit,
feststellen. Die Unterschiede hinsichtlich der optimalen Lagenzahl lassen sich
anhand des Schichtaufbaus ( Textur und Phasengrenzen ) erkliren:

In Schichten, die mit 40 V Bias abgeschieden wurden, wird die hochste Zahig-
keit dann erreicht, wenn der Schichtaufbau der Darstellung in Abb. 94 b
entspricht, d.h. die TiC-Lagen mit (111)-Textur auf dem (001)-texturierten TiB,
aufwachsen und umgekehrt, und gleichzeitig die Dicke der TiB,-Lagen so gering
wie moglich ist, d.h. 10 nm. In diesem Fall weisen die TiC-Lagen iiber ihre
gesamte Dicke eine (111)-Textur auf, die nach Literaturangaben [57] besonders
glinstig ist; auBerdem bilden sich kohirente Phasengrenzen zwischen TiC und
TiB,. Offensichtlich ist also einerseits eine giinstige Textur innerhalb der
einzelnen Lagen, andererseits eine geringe Lagendicke, d.h. eine hohe Zahl von
Phasengrenzen von Vorteil.
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Werden die TiC-TiB,-Schichten ohne angelegte Biasspannung abgeschieden,
wird die hochste Ziahigkeit dagegen bei einer Lagendicke von 50 nm ( 100
Einzellagen ) erreicht. In diesem Fall entspricht der Aufbau der Schichten Abb.
94 a. Dieser Unterschied im optimalen Schichtaufbau konnte mehrere Ursachen
haben:

Die Lagendicke von Schichten, die einen Aufbau wie in Abb. 94 b aufweisen
und ohne Biasspannung angeschieden wurden, muf3 wesentlich groBer sein
( 20 nm ) als die entsprechender Schichten, die mit 40 V Bias abgeschieden
wurden ( 10 nm ), da bei letzteren die Bildung einer Textur durch den Ionen-
beschufl gefordert wird. Diese groBere Lagendicke konnte in Verbindung mit
der starken (001)-Textur in den TiB,-Lagen negative Auswirkungen auf die
Zdhigkeit der Schichten haben. Bei einer Lagendicke von 50 nm ( Schicht-
aufbau wie in Abb. 94 a ) ist dagegen insgesamt gesehen die (001)-Textur in
den TiB,-Lagen schwicher; auBerdem erfolgt innerhalb der TiC-Lagen ein Uber-
gang von der (111)- zur (200)-Textur, der moglicherweise dhnliche Auswirkungen
haben konnte wie die TiC—TiBé—Phasengrenzen. Fiir die Zihigkeit der Schichten
diirften also Textur, Phasengrenzen und Texturénderungen innerhalb einer Lage
gleichermaBlen von Bedeutung sein.

Im Gegensatz zu Schulz [55] wurden an den Grenzflichen zwischen TiC- und
TiB,-Lagen mit AES nur sehr geringe Durchmischungsbreiten festgestellt. Dies
diirfte im wesentlichen auf die geringere Substratrauhigkeit und Gesamtschicht-
dicke der untersuchten Proben und damit auf die geringere zusitzliche Aufrauhung
der Probenoberfliache zurlickzufiihren sein. Auch Untersuchungen mit hochauf-
losender Transmissionselektronenmikroskopie ergaben keinerlei Hinweise auf
eine Durchmischungsphase zwischen den einzelnen Lagen. Im Vergleich zu TiC
sind die TiB,-Lagen direkt an der Grenzfliache extrem feinkristallin; ein amorphes
Aufwachsen des TiB,, das von Schulz [55] aufgrund von rontgenographischen
Untersuchungen vermutet wurde, kann jedoch mit Sicherheit ausgeschlossen
werden, da auf den (200)-Ebenen des TiC groBtenteils die dazu kohdrenten
(101)-Ebenen des TiB, aufwachsen. Durch die (200)-Textur der vorhergehenden
TiC-Lage wird aber nur die Orientierung derjenigen TiB,-Kristallite beeinfluflt,
die direkt auf TiC-Kristalliten aufwachsen. Eine (101)-Textur des TiB, in einem
groferen Bereich nahe der Grenzfliche ( #hnlich wie die (111)-Textur in TiC )
konnte nicht festgestellt werden.

In diesem Zusammenhang stellt sich die Frage, welchen EinfluB die Phasen-
grenzen selbst auf die Zihigkeit von TiC-TiB,-Schichten haben. Die Bildung
kohdrenter Grenzflichen zwischen TiC- und TiB,-Kristalliten und die damit
verbundene hohe Grenzflichenfestigkeit ist sicher giinstig, jedoch spielt auch
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die Textur innerhalb der einzelnen Lagen eine wesentliche Rolle. Wie in den
librigen mehrlagigen Schichten konnte zudem eine periodische Anderung der
Figenspannungen innerhalb der Schicht die Eigenschaften beeinflussen. Da die
Anzahl der Phaseniiberginge bei konstanter Gesamtschichtdicke auch die Dicke
der einzelnen Lagen und damit ihre Textur sowie den Verlauf der Eigen-
spannungen bestimmt, kann nicht eindeutig geklart werden, welcher der fiir die
Schichtzzhigkeit entscheidende Faktor ist.

Einlagig mehrphasige Schichten ( Targetzusammensetzung jeweils 50:50 Vol% )
werden auf unbeheizte Substrate amorph ( B,C/SiC ) bzw. mit KristallitgroBen
von wenigen Nanometern ( TiC/TiB,, SiC/TiB,, B4C/TiB, ) abgeschieden.
Wihrend B4C/SiC-Schichten auch auf beheizten Substraten im untersuchten
Temperaturbereich amorph bleiben, steigt die KristallitgroBe in den ubrigen
Schichten mit zunehmender Substrattemperatur an.

Werden TiC/TiB,-Schichten bei niedrigen Substrattemperaturen abgeschieden,
bildet sich eine hexagonale Phase, deren Gitterparameter ¢ etwas iiber dem
des TiB, liegt. Dies steht in Ubereinstimmung mit Berechnungen, nach denen
die hexagonale Struktur im System TiC-TiB, stabiler ist als die kubische, was
mit den unterschiedlichen Loslichkeiten von TiC in TiB, bzw. TiB, in TiC
zusammenhingt [ 193]. Entsprechend bilden sich TiC-Kristallite erst bei Substrat-
temperaturen von mindestens 600 °C. Auch in SiC/TiB,- und B4C/TiB,-
Schichten bildet sich offensichtlich eine hexagonale Mischphase, die vom TiB,
abgeleitet werden kann. Es konnte sich dabei ghnlich wie in TiC/TiB,-Schichten
um eine Ti-B-C-Phase handeln, die sich in einer amorphen Matrix befindet.

Die Hérte einlagig mehrphasiger Schichten, die auf unbeheizte Substrate abge-
schieden wurden, liegt wegen des geringen Kristallisationsgrades relativ niedrig,
steigt aber bei einer Erhohung der Substrattemperatur auf 600 °C sprunghaft
an. Dies gilt auch fiir B,C/SiC-Schichten, obwohl dort keine Kristallisation nach-
zuweisen ist. Aus diesem Grund ist zu vermuten, da die beobachtete Harte-
steigerung nicht nur mit der zunehmenden KristallitgroBe zusammenhangt,
sondern auch mit der Bildung starker, gerichteter Bindungen in amorphen
Bereichen der Schicht.

Da die in die Heizung eingebauten Substrate vor der Beschichtung nicht durch
Sputterdtzen gereinigt werden konnten, ist die Schichthaftung vor allem auf
unbeheizten Substraten sehr schlecht, nimmt jedoch mit steigender Substrat-
temperatur durch Diffusion an der Grenzfliche Substrat/Schicht stark zu.
Wegen der geringen Unterschiede in den KristallitgroBen und des shnlichen
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Aufbaus sind im mittleren Temperaturbereich nur geringe Unterschiede in der
Zzhigkeit der einzelnen Schichten festzustellen. Erst ab 900 °C nimmt in
besonders borreichen Schichten ( B,C/TiB,, B4C/SiC ) die Zahigkeit stark ab;
moglicherweise aufgrund der Diffusion von Bor in das Substrat.

Wie die dargestellten Ergebnisse zeigen, ist fiir die Eigenschaften mehrlagiger
Schichten vor allem die Entwicklung der Textur in den einzelnen Lagen sowie
der Aufbau der Grenzflichen zwischen den Einzellagen und am Ubergang
Substrat-Schicht von groBer Bedeutung, wihrend in einlagig mehrphasigen
Schichten vor allem die KristallitgroBe und der Anteil der kristallinen Phasen
am gesamten Schichtvolumen eine Rolle spielt.

Die geeignete Methode fiir derartige Untersuchungen ist die Transmissions-
elektronenmikroskopie an Querschnitten beschichteter Proben, bei mehrlagigen
Schichten zusitzlich die Aufnahme von AES-Tiefenprofilen. Rontgenographische
Untersuchungen ermoglichen zwar globale Aussagen iiber die Textur solcher
Schichten, jedoch konnen mit dem verwendeten Ger#t nur Texturen ermittelt
werden, bei denen die betreffenden Netzebenen parallel zur Schichtoberfliche
liegen. Zudem sind Unterschiede zwischen verschiedenen Schichtbereichen
hinsichtlich der Textur nicht feststellbar. Auch rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen von Bruchflichen, die in einer Reihe von Arbeiten zur Ab-
schétzung von KorngroBe und Kristallisationsgrad herangezogen wurden, erweisen
sich als wenig brauchbar, wenn man beispielsweise die Bruchstrukturen amorpher
B4C- und SiC-Schichten ( vgl. Kap. 4.1.2. ) betrachtet. Eine genaue Bestimmung
der KristallitgroBen scheint bei stark texturierten Schichten ohnehin nur mit
hochauflosender Transmissionselektronenmikroskopie moglich zu sein. Da nim-
lich in diesen Schichten viele Kristallite mit gleicher Orientierung nebeneinander
vorliegen, sind in Dunkelfeldbildern oft nur groBe helle Bereiche zu erkennen,
aus denen die tatsichliche KristallitgroBe kaum abzulesen ist.

Bei der Ermittlung der mechanischen Eigenschaften erscheinen vor allem die
Methoden der Zihigkeitsmessung problematisch. Fiir die Bestimmung des RiB-
widerstands nach dem Palmqvist-Verfahren ist besonders die Haftung der Schicht
von entscheidender Bedeutung, da die Bildung lateraler Risse bei einer geringen
Grenzflachenfestigkeit zu groBfliachigen Abplatzungen der Schicht fiihren kann.
Die Eigenspannungen in den Schichten spielen bei beiden Verfahren eine wesent-
liche Rolle. Aus diesem Grund ist eine Interpretation der MeBergebnisse nur
unter Berlicksichtigung samtlicher FEinfluBfaktoren moglich, wobei jedoch
beispielsweise die Ermittlung des Eigenspannungszustandes in den einzelnen
Lagen einer mehrlagigen Schicht nicht moglich war.
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Ein Vergleich mehrphasiger Hartstoffschichten mit den entsprechenden kom-
pakten Werkstoffen ergibt trotz deutlicher Unterschiede auch einige Uberein-
stimmungen. So ist an den Grenzflichen zwischen den einzelnen Lagen mehr-
lagiger SiC-TiB,-Schichten im Gegensatz zu SiC-TiC-Schichten praktisch keine
Durchmischung festzustellen. Ahnlich verhalten sich auch kompakte SiC/TiB,-
bzw. SiC/TiC-Proben: Bei Diffusionsuntersuchungen konnten nach Literatur-
angaben SiC und TiC gut miteinander verbunden werden, SiC und TiB, dagegen
nicht [32]. Auch die hohe Hirte von B4C-haltigen Schichten steht in guter
Ubereinstimmung mit entsprechenden Kompaktmaterialien, was iiberraschend
ist, da das Borcarbid in diesem Fall nicht kristallin ist.

Einer direkten Ubertragung der Eigenschaften von kompakten Materialien auf
entsprechende Schichten sind jedoch aus mehreren Griinden Grenzen gesetzt:
Der Hauptunterschied liegt darin, daB B,C und SiC in Mehrlagenschichten amorph
abgeschieden werden und auch in einlagig mehrphasigen Schichten die einzelnen
Materialien nicht kristallin vorliegen. Dagegen stellte Lahres [131] fest, daB sich
zweiphasig kristalline TiC/TiB,-Schichten #hnlich wie die entsprechenden
kompakten Hartstoffe verhalten.

Der Aufbau der Phasengrenzen in kompakten Hartstoffen diirfte sich ebenfalls
deutlich von dem in mehrlagigen Schichten unterscheiden: Wahrend bei kom-
pakten Werkstoffen aufgrund des Herstellungsprozesses eher grofle Diffusions-
bereiche an den Phasengrenzen auftreten, sind die Durchmischungszonen in
gesputterten Schichten vergleichsweise klein. Besonders bei schlecht haftenden
Schichten wie SiC sind jedoch groBere Durchmischungszonen wiinschenswert,
um die Festigkeit der Grenzflichen zu steigern. Nur in TiC-TiB,-Schichten
bilden sich offensichtlich shnlich giinstige Phasengrenzen wie in entsprechenden
Kompaktmaterialien. Eine Ubertragung von Kenntnissen iiber Aufbau und Eigen-
schaften mehrphasiger kompakter Hartstoffe diirfte daher vorwiegend auf die-
jenigen Schichten beschrinkt sein, die kristallin abgeschieden werden konnen.

Eine Weiterfiihrung der vorliegenden Arbeit ist vor allem in Hinblick auf einen
technischen Einsatz der hergestellten Hartstoffschichten denkbar, der im Rahmen
dieser Arbeit nicht niher untersucht wurde. Vielversprechend erscheinen neben
ein- und mehrlagigen TiC-TiB,-Schichten, deren Eignung als Beschichtung fiir
Hartmetallwerkzeuge bereits nachgewiesen wurde [55,131], auch einlagig mehr-
phasige sowie mehrlagige B,C/TiB,-Schichten, sofern sie unter entsprechenden
Bedingungen abgeschieden wurden. Dagegen diirften sich fiir mehrlagige SiC-
TiB,- und SiC-TiC-Schichten aufgrund der schlechten Haftung der einzelnen
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Lagen aufeinander, d.h. der geringen Grenzflichenfestigkeit, kaum eine
Anwendungsmoglichkeit als Schneidstoff finden lassen.

Von Interesse wire auch die Herstellung zweiphasig kristalliner SiC/TiB,-,
B,C/TiB,- und B,C/SiC-Schichten sowie mehrlagiger Schichten mit kristallinen
B,C- und SiC-Lagen, obwohl die fiir eine Kristallisation erforderlichen hohen
Temperaturen zu starken Einschrinkungen bei der Substratauswahl fiihren
diirften. Die auftretende Diffusion an den Grenzflichen konnte die Haftung der
einzelnen Lagen aufeinander und damit die mechanischen Eigenschaften der
gesamten Schicht verbessern.

Fine weitere Verbesserung der Eigenschaften mehrlagiger TiC-TiB,-Schichten
ist moglicherweise durch eine gezielte Anderung der Lagendicke zu erreichen.
Um ein Aufwachsen der TiC-Lagen mit (111)-Textur zu erreichen, muf3 die Dicke
der ersten TiB,-Lage so gewihlt werden, daB sich eine ausreichend starke
Textur bildet, d.h. je nach Herstellungsparametern zwischen 10 und 50 nm. Die
tibrigen TiB,-Lagen konnten jedoch wesentlich diinner sein, da sie auf den
(111)-texturierten TiC-Lagen mit (001)-Textur aufwachsen konnen. TiC-Lagen
mit (111)-Textur weisen offensichtlich eine besonders hohe Zihigkeit auf, vor
allem im Vergleich zu TiB,. Daher konnten die TiC-Lagen so dick gewahlt
werden, daf3 gerade keine Bildung (200)-texturierter Kristallite erfolgt, jedoch
ein moglichst hoher Anteil am Gesamtvolumen der Schicht erreicht wird, also
etwa 50-100 nm.

Detailliertere Kenntnisse iiber den Schichtaufbau konnten ebenfalls zu einer
Verbesserung der Schichteigenschaften fihren. Dazu sind Untersuchungen mit
hochauflésender Transmissionselektronenmikroskopie an den iibrigen mehrlagigen
Schichten ( auBer TiC-TiB, ) aber auch an einlagig mehrphasigen Schichten
sinnvoll, die im Rahmen dieser Arbeit nicht moglich waren. Besonders bei
letzteren wire es vorteilhaft, den Aufbau, d.h. auch die Zusammensetzung und
Verteilung der nichtkristallinen Schichtanteile, zu ermitteln, um ggf. durch
Verdnderung von Targetzusammensetzung oder Herstellungsbedingungen
glinstigere Schichteigenschaften zu erreichen. Da offensichtlich auch die Eigen-
spannungen einen starken EinfluB auf die Schichteigenschaften haben, sollte
ein MeBverfahren gefunden werden, das die Bestimmung der Eigenspannungen
in den einzelnen Lagen mehrlagiger Schichten und in breiteren Durchmischungs-
zonen sowie des Einflusses der Phaseniiberginge auf den Eigenspannungszustand
in den Schichten erlaubt.
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