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Kurzfassung

In den Systemen Ti—Si—C und Ti-Si—C-N wurden mit der Methode des nichtreaktiven
Magnetronsputterns von heigepreBten zweiphasigen TiC/SiC und TiN/SiC Targets mit
20 mol% und 50 mol% SiC unter Variation der Herstellungsparameter metastabile
Schichten abgeschieden. Als Herstellungsparameter wurden variiert: Ionenbeschufl beim
Abscheiden (Biassputtern), Substrattemperatur und Gliihzeiten beim Tempern von
amorphen TiC/SiC 50%:50% und TiN/SiC 50%:50% Schichten. Es zeigt sich, daB das
Absputtern von Targets mit 20% SiC—Gehalt zu einphasigen kfz—Schichten
(NaCl~Struktur) fiihrt. Dies wurde anhand von Réntgen— und Elektronenbeugungs-
bildern belegt. Das Abscheiden von Targets mit 50 mol% SiC fiihrte beim direkten
Abscheiden zu amorphen Schichten. Eine Steigerung des Ionenbeschusses beim Auf-
wachsen, sowie ein Anheben der Substrattemperatur und das Glithen amorpher TiC/SiC
50:50 und TiN/SiC 50:50 (direkt abgeschiedener Schichten) fithrte zum Auskristallisieren
von TiC bzw. TiN Nanokristalliten, die in eine amorphe SiC—-Matrix eingebettet sind.
Der Nachweis dieser Kristallite gelang sowohl durch Rontgen— und Elektronenbeugung
wie auch durch XPS—Untersuchungen. Die XPS—Messungen an kristallinen TiC und
amorphen SiC—Referenzschichten weisen neuartige Kohlenstoffgrenzfldchenphasen
(" Pseudocarbidschichten") um TiC bzw. amorphe SiC Bereiche nach, die sich giinstig
auf die mechanischen Eigenschaften der Schichten auswirken. Die Schichthdrte 148t sich
mit dem Grad an Kristallisation und Textur korrelieren. Schichthaftung und Schicht-
zdhigkeit bei den SiC-haltigen Schichten sind schlechter als bei PVD TiC bzw.
TiN—Schichten. Das Anwendungsverhalten der Schichten wurde duch Modellverschlei3-
untersuchungen mittels eines Pin/Disk Tribometers gegen 100Cr6 beurteilt. N-haltige
Schichten besitzen dabei einen deutlich hoheren Reibwert und Verschleil als N—freie
Schichten. Der Grund dafiir sind bei den N-haltigen Schichten lose Oxidpartikel in der
Reibzone, wogegen die N—freien Schichten guthaftende Oxidschichten auf der Reibfléche
des Gegenkoérpers bilden. Zum Zerspanen von GG30 sind die Schichten nicht geeignet.
Rontgenographische Untersuchungen an geglithten kristallinen Schichten zeigen, daf
diese sich bei 1000°C bis zu 32h Gliihdauer nicht veréndern,




Abstract

Preparation, Properties, and Application Characteristics
of Metastable Layers of the Ti-Si-C-N System

In the Ti-Si-C and Ti-Si-C-N systems, metastable layers were precipitated by means
of non-reactive magnetron sputtering of hot-pressed two-phase TiC/SiC and
TiN/SiC targets with 20 mole% and 50 mole% SiC. The preparation parameters
were varied as follows: ion bombardment during precipitation (bias sputtering),
substrate temperature, and annealing times when annealing amorphous
50%:50% TiC/SiC and 50%:50% TiN/SiC layers. Sputtering of targets containing
20% SiC was found to result in monophase fcc layers (NaCl structure). This was
documented on the basis of X-ray and electron diffraction patterns. Direct pre-
cipitation of targets with 50 mole% SiC resulted in amorphous layers. Increasing
the ion bombardment during accretion, raising the substrate temperature, and
annealing amorphous 50%:50% TiC/SiC and 50%:50% TiN/SiC (layers precipitat-
ed directly) resulted in the crystallization of TiC and TiN nanocrystallites, respec-
tively, imbedded in an amorphous SiC matrix. These crystallites were detected
both by X-ray and by electron diffractions and by XPS studies. The XPS measure-
ments of crystalline TiC and amorphous SiC reference layers demonstrated the ex-
istence of new kinds of carbon interface phases (“pseudocarbide layers”) around
TiC and amorphous SiC regions, respectively, which have a positive impact on the
mechanical properties of the layers. The hardness of the layers can be correlated
with the degrees of crystallization and texture. Adhesion and toughness are
worse in SiC-bearing layers than in PVD TiC and TiN layers, respectively. The appli-
cation characteristics of the layers were determined by model wear tests relative
to 100Cr6 by means of a pin/disk tribometer. N-bearing layers were found to have
clearly higher friction coefficients and greater wear than layers without N. The
reason for this behavior is the existence, in N-bearing layers, of loose oxide parti-
cles in the friction zone, whereas the layers containing no N produce highly adhe-
sive oxide layers on the friction surface of the opposed tribological structure. The
layers are not suitable for cutting GG30. Radiographic examination of annealed
crystalline layers shows that these do not change at up to 32 h of annealing at
1000 °C.
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1.Einfithrung

Die auferlegten Einschrdnkungen bei der Materialherstellung durch die chemische
Gleichgewichtsthermodynamik konnen durch den Einsatz moderner Techniken (z.B.Hoch-
temperatur— und Hochdrucksynthesen oder Bedampfung mit hohen Abschreckraten) in
zunehmendem MaBe umgangen werden und kann zu Materialien im metastabilen Zustand
fiihren /1/. Diese Materialien befinden sich also nicht im thermodynamischen Gleich-
gewicht, d.h. sie haben die Tendenz, ihren Zustand z.B. durch Kristallisation, Ent-

mischung oder durch Bildung chemischer Verbindungen zu dndern, wenn sie dazu Ge-
legenheit haben /6/.

Es konnen nun verschiedene Arten von Gleichgewichten definiert werden:

Mechanisches Gleichgewicht ist dann gegeben, wenn sich alle Teile im mechanischen
System in Ruhe befinden. In Abb.1 ist dies fiir Kugel 1 gegeben, die in diesem System die

niedrigste Lage einnimmt. Thre potentielle Energie ist demzufolge am niedrigsten.

3

O
O
PN

Abb.1: Beispiele fiir mechanisch stabile, metastabile und instabile Zustdnde

Auch Kugel 2 ist in Ruhe und erfiillt damit die Bedingung fiir ein mechanisches Gleich-
gewicht, jedoch kann ihre Energie durch eine Aktivierung noch erniedrigt werden. Es
handelt sich hier um ein metastabiles Gleichgewicht. Kugel 3 wird nach einer infini-
tesimalen Energiezufuhr unter Energieabgabe, eventuell unter Durchlaufen verschiedener
metastabiler Zustidnde (z.B. Verharren in Pos.2) ein niedrigeres Energieniveau erreichen.
Ihr Zustand wird als labil oder instabil bezeichnet.

Thermisches Gleichgewicht herrscht in einem Stoff, in dem keine Temperaturgradienten
auftreten. Bei einem Stoff, der sich im chemischen Gleichgewicht befindet, laufen keine
chemischen Reaktionen ab.

Das thermodynamische Gleichgewicht ist schlieBlich der Zustand, bei dem sich der Stoff




im mechanischen, chemischen und thermischen Gleichgewicht befindet. Seine Eigen-
schaften wie z.B.Temperatur, Volumen, Stéchiometrie und Gitterstrukturen dndern sich
mit der Zeit nicht. Das thermodynamische Gleichgewicht kennzeichnet den Zustand, den
ein Stoff unter gegebenen duBeren Bedingungen einnimmt. Es ist definiert als das Mini-
mum der freien Energie oder freien Enthalpie. Bei konstantem Druck gilt:

G = H-TS

G: Gibb’sche Energie

H: Wérmeinhalt oder Enthalpie
S: Entropie

T: Temperatur

Thermodynamisch metastabil wire ein "Zustand", der sich bei gegebener Temperatur
zwar nicht dndert, der aber z.B. durch Uberschreiten einer Energiebarriere in einem nie-
derenergetischen Zustand iiberginge. Viele Werkstoffe werden wéhrend ihrer Herstellung
von hohen Temperaturen auf Temperaturen abgeschreckt, die weit unterhalb ihres
Schmelzpunktes liegen, so daB die Diffusionsgeschwindigkeiten gering sind. Wenn die
Gleichgewichtsstrukturen zwischen der Ausgangsphase (hohe Temperatur) und der End-
phase (niedrige Temperatur) im Hinblick auf z.B. Zusammensetzung oder Gitterstruktur
verschieden sind, konnen so die Strukturen oder Zusammensetzungen, die bei hoéheren
Temperaturen im Gleichgewicht sind, "eingefroren" werden. Diese eingefrorenen Struk-
turen werden als metastabil bezeichnet, weil sie zwar durch die geringen Diffusions-
geschwindigkeiten sehr lange existent sein konnen, aber dennoch die Tendenz haben, in
die stabile Phase iiberzugehen.

Mit steigender Unterkithlung unter die Gleichgewichtstemperatur der Ausgangsphase
nimmt die Anzahl der moglichen metastabilen Phasen zu. Nach der "Ostwaldschen
Stufenregel" /13/ geht ein physikalisch — chemisches System, das in mehreren ener-
getischen Zusténden vorkommen kann, vom Zustand héchster Eunergie im allgemeinen
nicht unmittelbar in den Zustand niedrigster Energie iiber, sondern durchlduft stufenweise
Zustdnde mittlerer Energie (metastabile Zusténde) /7/.

Viele technische Werkstoffe befinden sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht und
haben oft sogar grofere Bedeutung als die stabilen Modifikationen.




Die in dieser Arbeit untersuchten Materialien, wie auch die Fiille von weiteren in der
Zukunft synthetisierbaren metastabilen Materialien, konnen groBe Bedeutung als Ver-
schleilschutzmaterial wie auch als Material fiir Sensoren oder in der Mirotechnik und der

Halbleiterindustrie erlangen.
2.Problemstellung

Aufbauend auf den Erkenntnissen, die durch die Berechnung von PVD-Phasen-
diagrammen iiber die Berechnung freier Bindungsenthalpien gewonnen wurden /1, 40/
und die in den letzten Jahren in den Systemen Ti-Al-N, Zr—Al-N und Hf-Al-N ihre
Bestétigung gefunden haben /2//42//43//44//45//46//47//49//71/ (vgl.Kap.1.1.2.2.)
sollen in dieser Arbeit metastabile einphasige kubischflichenzentrierte TiC/SiC und
TiN/SiC Schichten abgeschieden werden. Das Phasendiagramm Ti-Si—~C (Abb.2) zeigt die
moglichen Phasen in diesem System im thermodynamischen Gleichgewicht. Dieses
thermodynamische Gleichgewicht ist vorgegeben und kann nicht beeinflut werden. Be-
einflut werden kann jedoch die Kinetik bei einer Abkiihlung oder einer Abscheidung aus
der Gasphase. Da in diesem System TiC mit SiC im Gleichgewicht steht, ist das System
geeignet, durch Abscheiden aus der Gasphase gemdl Abb.3, amorphe bzw.metastabile,
kristalline Strukturen zu erzeugen. In Abb.3 werden die Bereiche in denen amorphe, ein-
phasig kristalline bzw, zweiphasige Gefiige, die sich im thermodynamischen Gleichgewicht
befinden, in Abhdngigkeit der Zusammensetzung und Abscheideparameter bei einer
Abscheidung aus der Gasphase gezeigt. Abb.4 zeigt die freien Bildungsenthalpien fiir
metastabile Zustinde im System TiC-SiC. Es zeigt sich, dafl in weiten Bereichen die
kfz—Struktur (NaCl-Typ) die geringsten freien Bildungsenthalpien, abgesehen von den
stabilen Phasen, besitzt und demzufolge bei einer Abschreckung aus der Gasphase sehr
wahrscheinlich ist. Fiir eine solche Abscheidung aus der Gasphase sind PVD—Verfahren
besonders geeignet, zumal wenn es sich um die Abscheidung hochschmelzender kera-
mischer Schichten handelt. Bei der Abscheidung von mehrkomponentigen Materialien
kondensieren die Atome in einer statistischen Anordnung, vergleichbar mit der Verteilung
in Gasen. Um nun stabile Anordnungen zu erreichen, die durch ein Minimum in den freien
Bildungsenthalpien beschrieben werden, miissen die Atome gewisse Distanzen zuriick-
legen. Da diese Distanzen oft aufgrund zu geringer Adatombeweglichkeit nicht zuriick-
gelegt werden konnen, besteht die Moglichkeit zur Einstellung von Ungleichgewichts-
phasen. Die auf diesem Weg hergestellten neuartigen Schichten sollen die guten Eigen-
schaften der metallischen Hartstoffe (Abb.S zeigt verschiedene Hartstoffgruppen und ihren
Bindungscharakter), wie hohe Zihigkeit und gute Haftfestigkeit auf metallischen




Substraten mit der auch bei hohen Temperaturen hohen Hérte der kovalenten Stoffe kom-
binieren. Dabei sollen die fiir kovalente Stoffe typischen Nachteile wie Sprédigkeit, nie-
driger thermischer Ausdehnungskoeffizient und die schlechte Eignung fiir Mehrlagen-
schichten vermieden werden. /1//3//4/

Die Berechnung der freien Bildungsenthalpien erlaubt wie z.B. bei (Ti,Al)N (Abb.12) den
SchluB, daB3 durch Abschrecken aus der Gasphase die kubischfldchenzentrierte TiC Phase
SiC in einem weiten Bereich metastabil 16sen kann, bevor das Gitter in das hexagonale
Gitter des SiC umklappt. Solche metastabilen Schichten sollten dann bis 0,3 Ty (Ty:
Schmelztemperatur) einsetzbar sein /2/. Da diese Hartstoffe Schmelztemperaturen von
2500°C—3000°C besitzen diirften praxisrelevante Einsatztemperaturen bis 1000°C méglich
sein.

Da es fiir viele andere Stoffsysteme metastabile, kristalline Mischphasen geben miif3te,
konnen durch Abschrecken aus der Gasphase noch eine Vielzahl an neuen Materialien fiir
die vielfdlltigsten Aufgaben synthetisiert werden.

Aufgabe ist es nun, aus zweiphasigen Targets (TiC + SiC und TiN + SiC) neuartige
metastabile Schichten abzuscheiden (vgl.Abb.6). Es soll die Abhéngigkeit der einstell-
baren Phasen von den Zusammensetzungsbereichen und Herstellungsparametern disku-
tiert werden. Im weiteren sind diese Schichten hinsichtlich ihrer Mikrostruktur, ihres
chemischen Aufbaus, ihrer mechanischen Eigenschaften sowie ihres Anwendungsverhaltens

zu charakterisieren.

1200°C

TiCyy» ThHSIC, + SIC
sic

SIC + TiSIC, » TiSi,

TiSIC, * TiSl,

i TigSl,  TiSI Tisl, Si
TigSl,

Abb.2: Isothermer Schnitt im System Ti—Si—C bei 1200°C /1, 76/




Abb.3:
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Schnitt TiC~SiC im System Ti—Si—C und Phasen, die nach
Abschreckung aus der Gasphase aufgrund der errechneten freien
Bildungsenthalpien (Abb.4) wahrscheinlich sind
(PVD—Phasenfelder)/5/.




Abb.4:
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Abb.5: Einteilung der Hartstoffe in drei Gruppen entsprechend
ihres unterschiedlichen chemischen Bindungcharakters /1/.
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Abb.6: Zur Konstitution von neuartigen metastabilen Schichten

gesputtert von einem mehrphasigen Target (frei nach /1/).
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3.Literaturiibersicht
3.1 Werkstoffe im metastabilen Zustand

In den folgenden Abschnitten werden einige technisch relevante Werkstoffe vorgestellt, die
sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht befinden. Uber die Betrachtung ihrer
Herstellung konnen Mechanismen erkannt werden die metastabile Zustdnde begiinstigen.

3.1.1 Kompakte Werkstoffe

3.1.1.1 Metastabile kompakte kristalline Werkstoffe

— Stahl

Der in der Technik wohl bedeutsamste metastabile Werkstoff diirfte Stahl sein. Stdhle
sind Eisen — Kohlenstofflegierungen, die nach dem metastabilen Zustandsdiagramm Eisen
(Fe) — Eisenkarbid (FesC) erstarrt sind. Im Gegensatz dazu erstarren Guf3eisenwerkstoffe
nach dem stabilen Fe — C Zustandsdiagramm und besitzen mehr als 2 Masse% Kohlen-
stoff. Abb.7 zeigt das metastabile System Fe3C, Abb.8 das stabile System Fe — C.

toffgehalt in At-%
16000 15*6 5 Kohl%nso ge 15m - %
[ 1 o
52K 1536 108 9o Fle\3C
) N (Zementit)
1392|N 6+Y\J\ \\. Schmelze(S) L
\ Y"'S \x ,/// {
1200 N \1-,:__154—[:83( r—1c
O y-MK _/)E__111+7° '
[=4
= 1000
Y+ FesC
‘; mnla / trey
& 800 \——
3 AP NS 723°C "
a+y |
a-M 6/00 a+ FesC
400 R R S S S 1
002 Kohlenstoffgehalt in Masse -%
I N W % 60 W0 %0 00
Zementitgehalt in Masse -%
Abb.7:  Metastabiles Zustandsdiagramm Fe — FesC /21/.
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A
a-Mk 200 a+C
Q e ey e e Ak A
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Abb.8:  Stabiles Zustandsdiagramm Fe — C /21/.

Im stabilen System Fe — C existiert neben den a— ,y—, und §—Mischkristallen nur noch
Graphit als feste Phase, wobei bei 4,3 % C ein Eutektikum gebildet wird. Aus eisenreichen
Schmelzen ohne Silizium, wie sie technisch Verwendung finden, kristallisiert unter
tiblichen Abkithlgeschwindigkeiten kein Graphit sondern FezC aus, das als Gefiige-
bestandteil Zementit genannt wird. Diese metastabile Verbindung hat eine gréBere Ahn-
lichkeit mit dem atomaren Aufbau eisenreicher Schmelzen als der Graphit, weswegen
leichter Zementitkeime entstehen kénnen. Da die normalen Abkiihlgeschwindigkeiten zu
grofl sind, kann der stabile Zweiphasenzustand Fe und C nicht erreicht werden /7/.
Phasenmifig besteht Stahl also bei Raumtemperatur aus a—Fe und FesC, wogegen GuB-
eisen aus a—Fe und C besteht. Uber die gefiigemiBigen Besonderheiten gibt z.B.
Macherauch /21/ detaillierte Auskiinfte.

Eine bei der Stahlveredelung wichtige metastabile Phase ist der Martensit. Voraussetzung
fir die Martensitbildung ist die groBere Loslichkeit von Kohlenstoff im kfz y—Misch-
kristall im Vergleich zum a—Mk. Beim Unterschreiten von 723°C wandelt der y— Misch-
kristall unter Abgabe von C ins a~Gitter um. Es entsteht ein streifenférmiges Gefiige aus
Fe3C —und Ferrit—Lamellen, das Perlit genannt wird.
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Da dieser Vorgang diffusionsgesteuert ist, hidngt die Breite der Lamellen von der Unter-
kithlung ab. Die Lamellenbreite verhdlt sich umgekehrt proportional der Unterkiihlung.
Bei sehr groBen Abkiihlgeschwindigkeiten (Abschrecken in Wasser oder Ol) wird das Aus-
diffundieren des Kohlenstoffs unterbunden und das kubisch — flichenzentrierte Austenit-
gitter wandelt sich in ein tetragonal — raumzentriertes Martensitgitter um. Dies geht mit
einer deutlichen Hirtesteigerung einher. Die Martensitbildung ist ein in mannigfacher
Variation genutzter Hirtungsproze. Fiir die meisten technischen Anwendungen muf} der
Martensit noch angelassen werden, d.h. es erfolgt eine zweite Temperaturbehandlung
zwischen 100°C — 550°C bei der meist eine Zihigkeitssteigerung erreicht werden soll. In
Ausnahmefillen bei groen Gehalten an V, Mo, Cr, u.W kénnen auch Hirtesteigerungen
durch die Bildung von Sonderkarbiden erreicht werden. Die Martensitbildung ist nicht auf
Stdhle beschridnkt, findet aber, da sie nicht iiberall zu Hirtesteigerungen fiihrt, besonders
bei Stdhlen Anwendung /8/.

— Diamant

Die unter Normalbedingungen metastabile Modifikation des Kohlenstoffs, der Diamant ist
der hirteste bekannte Stoff, abgesehen von theoretischen Uberlegungen einer 6—atomigen
Elementarzelle aus Kohlenstoff mit sog. H—6-Struktur, die nur aus kovalenten sp?—
Bindungen, die kiirzer und fester sind als die sp2 Kohlenstoff — Kohlenstoffbindungen des
Diamanten, gebildet wird /14/.

Diamant ist ein natiirliches unter kosmischen Bedingungen (héchste Driicke und Temper-
aturen) entstandenes Mineral. Seine Synthese durch Kristallisation aus unter hohem
Druck stehenden Metallschmelzen ist Mitte der S0er Jahre erstmalig gelungen /15/.

Es ist heute moglich Diamanten herzustellen, die groer als 1 Karat (0,2g) sind.
Kommerziell werden aber nur 0,01 Karat und Durchmesser bis Imm hergestellt. Der
Volumenunterschied zwischen Graphit und Diamant betrdgt 43% /12/. Seine Struktur ist
tetraedrisch mit kovalenten Bindungen zwischen jedem Kohlenstoffatom und seinen vier
Nachbarn. Das Phasendiagramm Abb.9 macht deutlich, da8 die Bedingungen, unter denen
Diamant stabil ist, sehr hohe Anforderungen an die Realisation in technischen Anlagen
stellen.
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Abb.9:  Druck-Temperatur—Phasendiagramm von Kohlenstoff /11/

Drucke von 50 — 150 kbar und Temperaturen iiber 2000°C bei Haltezeiten von mehreren
Tagen /16/ konnen nur unter Schwierigkeiten realisiert werden /17/. Betrachtet man nur
die Energiedifferenz von 0,016 eV zwischen Diamant und Graphit, ist es eigentlich
erstaunlich, daf3 Diamant so selten ist. Der Grund dafiir liegt in der Kinetik. Graphit-
keime wachsen wesentlich schneller als Diamantkeime und setzen sich gegeniiber Diamant
durch. Ein weiterer Grund ist die sehr hohe Aktivierungsenergie zwischen Diamant und
Graphit /18/. Die technische Synthese gelingt in Hochdruck—Hochtemperatur—Druck-

sinterpressen (Abb.10).

1111 B
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!

Abb.10: Hochtemperatur—Drucksinterpresse /19/
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In der Matrize koénnen Driicke bis 100 kbar und Temperaturen von 1200°C~2400°C ein-
gestellt werden. Auch wurde versucht, Graphit direkt in Diamant umzusetzen. Neben der
Umsetzung von Lithiumkarbonat mit Lithium, der Dissoziation von Lithiumkarbid und
Calziumkarbid, war die Umsetzung von eisenangereichertem FEisensulfid oder kohlen-
stoffangereichertem Nickel erfolgreich. Die Diamantkorner bilden sich nicht in der
Schmelze, sondern meist an der Zweiphasengrenze Hartstoff~Graphit—kohlenstoffhaltige
Schmelze bei einem bestimmten Temperaturgradienten /19/. Ndhere Einzelheiten iiber die
Bedingungen der Synthese kann man bei Kieffer und Benesovsky /19/ und iiber die
Eigenschaften des Diamant bei Field /20/ nachlesen. Diamant wird z.B. fiir die

Bearbeitung von Wolframkarbiden, Glas, Keramik, Kunststoffen, Steinen, Beton sowie fiir
die Bearbeitung von Eisen.— und Nichteisenmetallen genutzt /22/. Diamant ist, obwohl er
bei seinen Einsatzbedingungen nicht die stabilste Modifikation ist, stabil genug, um als

Werkzeugmaterial auch bei hohen Temperaturen eingesetzt zu werden.
3.1.1.2 Metastabile kompakte amorphe Werkstoffe
— Nichtmetallische Gldser

Den Glaszustand erhdlt man durch nicht zu langsames Abkiihlen von Silikat— und Borat-
schmelzen. Entscheidend ist, daB infolge der Vernetzung der Fliissigkeitstruktur eine
Umordnung der Atome zu Kristallkeimen schwierig ist. Nach Abkiihlen unter Schmelz-
temperatur entsteht eine unterkiihlte Fliissigkeit, deren Struktur dem Gleichgewichts-
zustand der Fliissigkeit entspricht, jedoch metastabil ist. Bei weiterer Abkithlung unter
die Glastemperatur friert die Struktur ein. Abb.6 zeigt die Bedingungen zur Bildung von
Glasstrukturen und die Volumeninderung bei Abkiihlung mit und ohne Kristallisation

/6/.
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Der Glasiibergang ist also im allgemeinen keine Phasenumwandlung, sondern ein Ein-
friervorgang der Flissigkeitsstruktur. Ein einfaches Glas erhdlt man durch schnelles
Abkiihlen einer SiO,—Schmelze. Das entstehende Kieselglas besteht aus einem unregel-
mifigen Netzwerk von (SiO4)—Tetraedern /6/.

Gldser verhalten sich bei tiefen Temperaturen wie spréde Festkorper, bei hohen
Temperaturen wie Newton’sche Fliissigkeiten. Sie werden jedoch im allgemeinen nicht
wegen ihrer mechanischen Eigenschaften eingesetzt, sondern wegen ihrer chemischen
Resistenz und ihrer optischen Eigenschaften. Gliser sind fiir sichtbares Licht durchldssig,
konnen eingefirbt werden, und ihre Fihigkeit, Licht zu brechen macht Gliser zu Werk-
stoffen fiir optische Linsen.

— Metallische Gléser

Metallische Gliser sind Festkorper mit den elektrischen Eigenschaften von Metallen, aber
ohne periodische Atomanordnung. Nichtkristallin bzw amorph sind hier synonym ge-
brauchte Begriffe fiir die Beschreibung der atomaren Struktur. Amorphe Festkoérper
wurden bisher immer als metastabil gefunden. Die Tendenz, thermodynamisch stabilere
Zustdnde zu erreichen, findet kinetische Barrieren entweder in der Unterdriickung von
kristallinen Keimen oder deren Wachstum /26/. Cohen et al./29/ postulieren, daB aus
jeder fliissigen Phase durch hinreichende Abkiihlgeschwindigkeit ein metastabiler
amorpher Festkorper erzeugt werden kann.
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Viele der metallischen Gliser haben eine Zusammensetzung von TgoMy , wobei T ein
Ubergangsmetall oder Edelmetall ist und M ein Metalloid wie z.B. B, C, Si, Ge, und P.

Die metallischen Gliser sind unterkiihlte oder eingefrorene Schmelzen. Ein gutes Glas-
bildungsvermogen ist immer verkniipft mit einer geringen Kristallisationsgeschwindigkeit.
Nicht méglich ist es, reine Metalle mit Glasstruktur herzustellen, da diese sehr schnell
und schon bei Raumtemperatur kristallisieren /6/. Giinstig ist es, von Schmelzen mit
tiefer Erstarrungstemperatur auszugehen, wie sie in sog. tiefen Eutektika vorliegen. Das
ist dann der Fall, wenn in der Schmelze schon eine Nahordnung chemisch verschiedener
Nachbarn vorliegt. Metallische Glédser besitzen hohe Festigkeiten (Streckgrenze in der

Nihe der theoretischen Grenze /6/) ohne jedoch spride zu sein. Legierungen auf Eisen—
Nickel— und Kobaltbasis sind weichmagnetisch und besitzen deswegen geringe Verluste
bei der Ummagnetisierung. Legierungen mit wenigen Prozent Chrom sind korrosions-
bestdndiger als rostfreier Stahl. Geplante Anwendungen sind billige und verlustarme
Transformatorenbleche fiir Tonabnehmerképfe, magnetische Abschirmgeflechte,
Widerstandsthermometer, Heizleiter, Rasierklingen sowie Supraleiter. Nidhere Einzelheiten
iiber den Aufbau und die Struktur von metallischen Glésern finden sich in /23/ /24/ /25/

und /26/.
3.1.2 Metastabile Schichten

In diesem Abschnitt sollen einige wichtige metastabile Schichten erwdhnt werden, die
durch Kondensation aus der Gasphase erzeugt werden.

3.1.2.1 Nichtkristalline Schichten

Sinha et al. /28/ haben 28 metallische Elemente aufgelistet, die im amorphen Zustand
durch Abscheidung aus der Gasphase erzeugbar sind. Substrattemperaturen waren dabei
77K bis 300K. Solch niedrige Temperaturen sind nétig, da Metalle gewohnlich hohe
Oberfldchendiffusionsraten besitzen, die ein Wachsen von Kristallisationskeimen
begiinstigen. Bei Sinha et al. /28/ sind auch eine Reihe von Legierungen aufgelistet, die
amorph abgeschieden wurden. Es zeigt sich, daB dabei die Abscheidung aus der Gasphase
die Methode mit der hochsten Abschreckrate ist und demzufolge die giinstigste um
amorphe Zustidnde zu erreichen.

Erstaunlich ist nach Sinha, daB unter den Legierungselementen, die amorphe Legierungen
bilden, viele Edelmetalle sind und einige Nichtiibergangsmetalle, die selbst keine
amorphen Phasen bilden.
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Nach Mader /27/ ist es im Hinblick auf eine amorphe koverdampfte Legierung giinstig,
wenn die Atomradien um mehr als 10% verschieden sind und es kein ausgedehntes
Mischkristallgebiet gibt. Obwohl nach Mader /27/ bei Au — Si amorphe Phasen zu
erwarten wéren, stellt Krutenat /37/ bei durch Sputtern abgeschiedenen Schichten
kristalline Phasen fest. Da die metallischen Atomradien sich nur um ca. 5% unterscheiden
spricht dies fiir die Erkenntnis, daB die Atomradien einen wichtigen EinfluB auf die
Kristallisation haben.

Von besonderem technischen Interresse diirften amorphe Kohlenstoffschichten /36/ und
fir Anwendungen in der Halbleiterindustrie amorphe Si — Schichten z.B. fiir Solarzellen
und Photorezeptoren /30/ /31/ sein. Nach Bustarret /32/ ist in amorphen Si—Schichten
ein Si—Atom mit vier anderen kovalent gebunden, wobei keine Fernordnung herrscht.
Erstaunlicherweise zeigen kristalline Schichten mit Korngréfen unter 10nm viele Eigen-
schaften, die identisch sind mit denen von amorphen Schichten. Daraus wird geschlossen,
da amorphes Si aus kornartigen Inseln in einer amorphen Matrix besteht. Ross unter-
sucht in /33/ den EinfluB von IonenbeschuB auf die elektronischen Eigenschaften und
vergleicht Schichten, die durch Sputtern aus polykristallinen Si-Targets erzeugt wurden
mit Schichten, die durch die Zersetzung von SiHs erzeugt wurden. Wiederum im
wesentlichen fiir die Anwendung als Solarzellen werden amorphe SiC—Schichten von
Carbone et al. /35/ und Rahman et al. /34/ untersucht. An kogesputterten amorphen
TiC/TiBy Hartstoffschichten wurden von Lahres /168/ Eigenschafts— und
Strukturuntersuchungen durchgefiihrt. Feinstrukturanalysen iber diese und diverse
andere amorphe Hartstoffschichten werden von Hilz /167/ durchgefiihrt.

3.1.2.2 Metastabile kristalline Schichten

Von eher akademischen Interesse diirften die metastabilen kristallinen Schichten sein, die
nur aus einem Element aufgebaut sind. Ausfiihrliche Informationen gibt Sinha et al./28/.
Von groBerer technischer Bedeutung sind die metastabilen kristallinen Verbindungs-
phasen. Savvides /180/ gibt einen guten Uberblick iiber die ionenstrahlgestiitzte Plasma-
abscheideverfahren (IAD) und die Abscheidung von metastabilen Strukturen. Da die Ab-
schreckraten bei IAD—Prozessen bei 10121014 K/s liegen und eine hohe Energie pro Be-
schichtungsatom auftritt, sind diese Verfahren sehr geeignet, metastabile Strukturen zu
erzeugen. Noch im Jahr 1980 schreibt Barbee /38/ , dal wenige Arbeiten iiber metastabile
feste Losungen erschienen seien, obwohl die Sputterdeposition eine sehr giinstige Technik
fiir die Synthese solcher Legierungen sei.
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Bis dahin gab es lediglich Arbeiten iiber Cu—Zr, Nb—Ni, Mo—Ge sowie Nb—Cu und Nb3Ge
/39/. In der Zeit danach sind einige Veroffentlichungen iiber halbleitende metastabile
(Ga, Sb)Ge-Filme /170/, metastabile Schichten aus dem System Ni—~C /171/ und iiber
GaAs /172/ erschienen, das wegen seiner elektronischen Eigenschaften Beachtung findet.
Bei Untersuchungen von Rizzo /173/ im bindren System Pu mit Si, Al, V, Fe, Co, Pd,
Ta, Re, Os und Ir wurde nur bei Pu — Ta ein metastabiler Mischkristall mit ausgedehnter
Mischbarkeit in fester Losung gefunden. Bei den anderen gab es entweder keine kristalline
feste Losung oder sie war nur in einem engen Stochiometriebereich méglich, wogegen
amorphe Phasen in den untersuchten Konzentrationsbereichen von ca. 10% — 70%
moglich waren. Es wurde geschlossen, daf3 nicht so sehr die unterdriickte Kristallisation
als vielmehr die hohere Stabilitdt der amorphen Phase im Vergleich zur mdglichen
stabilen oder metastabilen kristallinen Phase Grund fiir dieses Verhalten war. Ab ca. 1985
riickte eine neue Klasse von metastabilen Hartstoffschichten auf Basis des TiN ins
Blickfeld breiteren Interesses, wobei Ti hauptsdchlich durch Al und V substituiert wird
und als (Ti, Al, V)N-Schichten auf Werkzeugen abgeschieden wird. Betrachtet man den
Schnitt TiN-AIN (Abb.12) zeigt sich,daB iiber weite Stochiometriebereiche TiN mit AIN
im Gleichgewicht ist. Daraus folgt, da8 eine einphasige Legierung aus diesem System
metastabil ist.

Aus den errechneten freien Bildungsenthalpien (Abb.12) fiir verschiedene Gitter zeigt
sich, da das kfz (NaCl-Typ) Typ bis zu hohen mol% AIN die kleinste freie
Bindungsenthalpie hat und somit bei homogener Elementverteilung den stabilsten
Gittertyp darstellt /1/ /40/.
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Die bisher erschienenen Arbeiten iiber die metastabilen (Ti, AI)N Schichten verwendeten
die vier im folgenden aufgelisteten PVD—Verfahren.

DC-Magnetronsputtern Freller /43/,Mclntyre et al./44/
(reaktiv) Knotek /45/ /46/, Miinz /47/
Jindal /48/, Hokannson /72/
HF-Magnetronsputtern Jehn /41/
(reaktiv)
Arc—Verdampfen Freller /43/, Coll /49/
Ikeda /108/,Roos /109/
Triodenionenplattieren Molarius /42/

Die (Ti, AI)N Schichten kristallisieren in der kfz— NaCl-Struktur (wie nach den freien
Bindungsenthalpien zu erwarten) mit Gitterkonstanten zwischen 0,4176nm /72/ bis
0,422nm je nach Ionenbeschuf3 /44/.

Die Mikrohérte erreicht Werte bis 4200 HV /44 /. Beim reaktiven Magnetronsputtern/43/
wurden nur in einem engen Bereich des Stickstoffflusses harte Schichten erreicht. Die
Hirte der Arc verdampften Schichten scheint auf Stéchiometrieunterschiede nicht
empfindlich zu reagieren /43/ /45/. Eine deutliche Verbesserung im Oxidationsverhalten
gegeniiber TiN /44/ fithrt auBer bei Jindal /48/ zu deutlichen Verbesserungen bei Dreh—
und Bohroperationen, wofiir auch die hohere Mikrowarmhirte /43/ (Abb.13)
verantwortlich sein diirfte. (Ti, AI)N Legierungen oxidieren erst oberhalb von 900°C im
ggs. zu TiN, das ab 500°C zu TiO, (Rutil) oxidiert.
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Ionenbeschufl wihrend des Abscheidevorgangs verursacht bei gesputterten Schichten
kaum Stéchiometrieunterschiede, obwohl Ti und Al deutlich verschiedene relative Atom-
massen haben. Er fiihrt jedoch zu einer starken Kornfeinung (100nm bei 0V Bias, 40nm
bei 250V Bias) /72/. Auch werden porése Gefiige verdichtet. Im Gegensatz dazu fithrt bei
Arc verdampften Schichten eine angelegte Biasspannung zu einer deutlichen Abnahme an
Al /43/ /49/. Der Grund dafiir ist der hohe Ionisierungsgrad (Al 50% Ti 80%) beim
Arc—Verdampfen, wogegen beim Sputtern fast ausschlieBlich neutrale Teile abgeschieden
werden /43/. Angelegte negative Spannungen beim Arc—Verfahren beschleunigen des-
wegen bevorzugt Ti—lonen zum Substrat, weswegen ihr Gehalt in der Schicht im Ver-
gleich zum Target erh¢ht ist. Ein Zulegieren von Vanadium fithrt zu groBerer Stabilitét
der Schichten sowie einer groBeren Diffusionsbesténdigkeit /45/.

Knotek et al. /45/ stellen fest, dal ab einem Al-Gehalt von ca. 30% réntgenamorphes
AIN in der Matrix auftritt. Bei Glithversuchen bis 1000°C wird kristallines AIN in der
Matrix detektiert und ein Ansteigen des Gitterparameters beobachtet, was auf
Aluminiumdiffusion hindeutet und den metastabilen Charakter der Schichten belegt.
Andere Autoren /72/ stellen dieses Phanomen schon ab ca. 850°C nach 1h fest. Auch in
den Systemen Ta—C-N sowie Ti—Zr-N, die zwar oberhalb von 1800°C bzw. 1700°C voll
mischbar sind, darunter jedoch eine Mischungsliicke aufweisen, konnten von Barimani
/50/ mittels reaktiver Kathodenzerstiubung metastabile kristalline einphasige Schichten
abgeschieden werden. Dariiberhinaus konnten durch diese Methode Ti—Al-V-N und
Ti—V-N Schichten mit vielversprechenden Eigenschaften auf WC—Co Hartmetallen
abgeschieden werden /45/. Bs zeigt sich also, daB mit PVD Beschichtungsverfahren
technisch relevante metastabile kristalline Schichten bei geeigneter Parameterwahl
abgeschieden werden kénnen. Die allgemeinen Moglichkeiten metastabile Materialien
durch gleichzeitige PVD-Abscheidung von metallischen und kovalenten Hartstoffen zu

synthetisieren wird in Abb. 14 aufgezeigt.
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Hartstoffe in einem einphasigen metastabilen Schichtmaterial.

Ti-Si—C Mischphasen

Es finden sich nur drei experimentelle Arbeiten iiber Ti—Si—C Mischphasen. Aivazov et.al.
/199/ berichten iiber die Abscheidung von Schichten in NaCl-Struktur durch Reaktion
von Ti—und Si—Chlorid unter Anwesenheit von CCly bei 1100°C bis 1700°C. Kristalline
Schichten werden nur bis etwa 20% Si abgeschieden. Aivazov et al. /199/ geben fiir eine
kristalline Tigp,s4Sip,15C~Schicht eine Gitterkonstante von 432,3pm an. Dies entspricht
dem Wert fiir kompaktes TiC (432,7pm). Aus diesem Grund kann angenommen werden,
daf bei Aivazov TiC—Korner vorliegen, wobei diese vermutlich in eine amorphe Si-haltige
Matrix eingebettet sind. Weitere Auskiinfte iiber Struktur und Eigenschaften dieser
Schichten werden nicht gegeben. Jones et al. /200/ berichten von einer tetragonalen
Ti—-Si—C Grenzfldchenphase zwischen SiC—Fasern und einer Ti6Al4V-Matrix, die aber
nicht nidher beschrieben wird. Wakelkamp /113/ untersucht das System Ti-Si—C. Er
findet folgende Gleichgewichtsphasen Ti3SiCsy, TisSisCx (x max.11%) und TisSiCy (Si
max 17%). Kristalline Phasen mit einer Zusammensetzung, die dem des Monocarbids
entspricht ((Ti+Si):C=1:1) wurden nicht gefunden. Kleykamp /112/ findet bei ersten
Versuchen, daB sich amorphe TiC/SiC 50% : 50% Schichten beim Glithen oberhalb von
1400°C in eine kfz— TiC—sowie eine kfz— SiC—Phase entmischt.
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3.2 Eigenschaften und Anwendungen von SiC, TiN und TiC

SiC besitzt eine hohe Hirte, eine gute Oxidationsbestdndigkeit, eine gute Sidurebe-
stdndigkeit, sowie ausgezeichnete elektrische Eigenschaften /182,183/. Bei SiC findet man
ca. 170 Polytypen, wobei nur eine kubische Modifikation existiert, der Zinkblende-Typ.
Dieses -SiC besitzt mit 2,39eV die geringste Bandliicke seiner Modifikationen /184/. Es
wird erwartet, da SiC Si als Halbleiter auf breiter Front abldsen wird, da Si nur bis
200°C einsetzbar ist /185/.

Aufgrund seiner Eigenschaften besitzt SiC weitgefdcherte Anwendungsgebiete. Als kom-
paktes Material reichen sie von der Anwendung als Schleifmittel, als feuerfester Werkstoff
im Ofenbau iiber Verschleiteile /186/ in der Industrie bis zu oxidationsbestdndigen Heiz-
elementen fiir hohere Temperaturen /182/ oder als Material fiir die erste Wand bei
Fusionsreaktoren, da SiC aufgrund seiner kleinen Massenzahl geringere Bremstrahlung
besitzt als metallische Materialien fiir die erste Wand /187/. Mit SiC—Schichten werden
Graphitteile als Unterlagsplatten fiir Diffusionsprozesse in der Halbleiterfertigung und
zusammen mit Pyrokohlenstoffschichten als Hiille fiir Kernbrennstoffteilchen zur Ab-
sorption von Spaltprodukten benutzt /188/. Weitere Anwendungen konnen SiC be-
schichtete Lagerwerkstoffe sein oder die Beschichtung von Kohlewerkstoffen zur
Festigkeitssteigerung oder =zur Steigerung der Oxidationsbestdndigkeit. /182/.
Dariiberhinaus gibt es allgemeine Anwendungen im Korrosionsschutz und bei
tribologischen Anwendungen /183,189,190/.

Aufgrund seiner elektrischen Eigenschaften kommt in der Elektronik fast nur S-SiC zur
Anwendung /191/. Wegen der opto—elektronischen Eigenschaften werden meist a—SiC
oder a—SiC:H-Filme verwendet /191/. SiC-Filme werden aus der Gasphase nur auf Si
bzw. SiC Substrate abgeschieden, jedoch eignet sich fiir gute Halbleiter nur SiC als
Substratmaterial /185/.

Kommerzielle Anwendungen von SiC—Halbleitern sind: blaue und violette Dioden (LEDs),
Hochtemperatur—(bis 500°C) und Hochgeschwindigkeitsdioden. Der Vorteil von
SiC-Dioden sind ihre hohe Bestindigkeit gegen Uberlastungen und hochenergetische
Strahlung und ihre guten Hochspannungs—und Hochtemperatureigenschaften. Weitere
Anwendungen sind SiC-Metall-Halbleiter—Feldeffekt—Transistoren (MESFETSs) und
Metall-Oxid—Halbleiter—Feldeffekt—Transistoren (MOSFETsS), die sogar bei Rotglut gute
Kennlinien besitzen. Um die Hochtemperatureigenschaften von SiC-Halbleitern voll
ausnutzen zu konnen, miissen aber noch elektrische Kontakte entwickelt werden, die bis
600°C oder 700°C einsetzbar sind /185/.
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SiC—Schichten werden hauptséchlich durch verschiedene CVD—Verfahren oder durch
Magnetronsputtern abgeschieden /191/.

Bei den CVD—Verfahren werden folgende Varianten eingesetzt:

—Die Pyrolyse von Methyltrichlorsilan bei Temperaturen von 900°C — 1200°C auf
Graphit und Hartmetall, wobei f—SiC—Schichten entstehen, die bei 900°C sehr feinkornig
sind /182/.

—Reaktion von SiH4y und CHg in einem R.F.—Plasma, wobei bei den typischen
Temperaturen von unter 600°C nur aktivierte Gaspartikel reagieren und auf (100)
Si—-Waferplidttchen amorphe Filme bilden /192/.

Auf amorphen Substraten liefert dieses Verfahren schon ab 300°C a—SiC—Schichten.

—Ein CNTD (Controlled Nucleation Thermochemical Deposition) genanntes CVD-Ver-
fahren liefert feinkérnige SiC—Schichten, die besonders fiir tribologische Anwendungen
geeignet sind /186/.

~PAMOCVD (Plasma Activated Metal Organic Vapour Deposition) /189/ liefert
amorphe SiC—Schichten zwischen 400°C und 800°C.

Bei den PVD-Verfahren werden z.B. SiC-Targets mit DC und RF abgesputtert, wobei
DC-Sputtern hohere Aufwachsraten erlaubt /193/. Bei bis zu 1000V Biasspannung ent-
stehen amorphe Schichten, deren Nahordnung mit der von a—SiC vergleichbar ist in einer
stéchiometrischen Zusammensetzung /193/. Amorphe SiC-Filme, die durch RF—Sputtern
abgeschieden wurden wandeln bei 800°C in kristalline §—SiC Schichten um, die amorphe
Graphitbereiche besitzen /194/. Weitere Verfahren zur Deposition von §-SiC Schichten
sind Ion Beam Deposition /184/ sowie gepulste Excimer Laser Ablation /195/.

Uber die mechanischen Eigenschaften liefert die vorhandene Literatur nur wenig Aus-
sagen. Es wird von Hirten bis zu 6000HV gesprochen /183/. Fiir Schichten nach dem
CNTD-Verfahren liegen die Hirten zwischen 2500HV und 4800 HV/186/.

Die Anwendung von SiC—Schichten birgt aber auch einige Probleme in sich. So besitzen
SiC—Schichten, vermutlich aufgrund ihres hohen kovalenten Bindungsanteils schlechte
Haftung auf ihren Substraten /100,167,183/. Gute Haftung wird nur bei sehr hohen Ab-
scheidetemperaturen erreicht /183/. SiC besitzt auBerdem eine hohe Sprodigkeit
/196,197/. Die Abscheidung auf Co-haltige Substrate durch CVD—Verfahren bereitet
Schwierigkeiten, da eine hohe Neigung vorhanden ist bei den Abscheidetemperaturen
Co-Silizide zu bilden, die die Schicht zersetzen /183/. Zum Zerspanen von GrauguB sind
reine SiC—Schichten nicht geeignet, da diese durch Bildung von Eisensiliziden zersetzt
werden /182/. Sehr gute Halbleiterschichten konnen bisher nur auf SiC—Substraten ab-
geschieden werden/185/. Ein weiterer groBer Nachteil ist, da8 SiC und SiC—Schichten
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nur schlecht benetzt werden, weshalb das Anbringen von el. Kontakten z.B. durch Punkt-

schweilen schwierig ist. /198/.

TiN zeichnet sich besonders durch seine goldene Farbe und seine hohe Reaktions-
bestidndigkeit aufgrund seines hohen heteropolaren Bindungsanteils aus. TiN wird des-
wegen hiufig fiir optische Anwendungen in der Schmuckindustrie und als Verschlei-
schutzschicht zum Drehen und Frésen eingesetzt. Wichtige Hinweise, die sich mit der
Anwendung und der Struktur von TiN—Schichten befassen werden in /19, 42, 51, 54, 66,
69, 74, 80/ gegeben.

TiC—Schichten werden seit den 60er Jahren als VerschleiBschutzschichten auf
Hartmetallen eingesetzt /202/. Sie werden aber auch als Erste~Wand—Materialien fiir
Fusionsreaktoren /203/ und fiir elektronische Bauteile eingesetzt. Stochiometrisches TiC
besitzt aufgrund seines fiir metallische Hartstoffe hohen kovalenten Bindungsanteils
Hirten bis zu 2800HV /204/. Der Einflu der Mikrostruktur auf die Eigenschaften von
TiC—Schichten beschreiben Sundgren et al. /204, 205/. Weitere Hinweise zum Aufbau und
den Eigenschaften von TiC—Schichten finden sich in /206-209/.

Resumé

Die Literaturrecherche iiber metastabile Materialien zeigt, dafl abgesehen vom Dia-
manten, der eine Hochdruckphase darstellt, viele andere metastabilen Materialien durch
schnelles Abkiihlen erzeugt werden. Diese schnelle Abkiihlung schrdnkt Diffusions-
vorgidnge stark ein. Dies fithrt zu Materialien, deren Zusammensetzung oder Struktur
nicht im thermodynamischen Gleichgewicht sind. Es zeigt sich, daB die Abschreckung
sowohl aus der festen, der fliissigen wie auch aus der gasformigen Phase erfolgen kann,
wobei fiir keramische Materialien die Abscheidung aus der Fliissigphase aufgrund ihres
hohen Schmelzpunktes ausscheidet. Die vielseitigsten Verfahren zur Darstellung meta-
stabiler Materialien, sind die PVD—Verfahren, bei denen jedoch die Abscheideparameter
einen grofen EinfluB auf die Konstitution der abgeschiedenen Phasen ausiiben.

Die Literaturrecherche zeigt weiterhin, daB, abgesehen vom System (Ti,AI)N, kaum
Untersuchungen zu metastabilen Schichtmaterialien durchgefiihrt wurden, besonders
wenige Untersuchungen in den Systemen Ti-Si—C und Ti—Si—C—N.
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Aufgrund des hohen kovalenten Bindungsanteils und der weitreichenden Bedeutung von
SiC scheint dieses Material geeignet mit Materialien, die einen hohen metallischen
Bindungsanteil besitzen, legiert zu werden und so neuartige Materialien zu synthetisieren,
die die Nachteile von kovalenten Materialien vermeiden. Aufgrund ihrer breiten An-
wendung als Verschleischutzmaterialien scheinen TiN und TiC geeignete Legierungs-
partner zu sein.
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3.3 EinfluBl von ProzeBparametern auf Struktur und Stochiometrie von
PVD — Schichten

Um gezielt Gefiige beinflussen zu koénnen, muf der EinfluB der wichtigsten
Prozefiparameter auf den Kondensationsvorgang, der sich in folgenden drei Schritten /64/

vollzieht, bekannt sein.

1.Beim Auftreffen eines Atoms aus der Gasphase auf die
Substratoberfldche lagert es sich zunéchst als lose gebundenes Adatom
ab, wobei kinetische Energie an das Substrat abgegeben wird.

2.Das Adatom diffundiert auf der Substratoberflidche. Es findet ein
Energieaustausch mit den Gitterbausteinen statt bis das Atom schlieBlich
einen niederenergetischen Platz einnimmt oder die Oberfldche durch
Desorption oder durch einen Zerstdubungseffekt wieder verlaft.

3.Kondensierte Atome diffundieren durch das Gitter.

Im folgenden Kapitel sollen der EinfluB der wichtigsten ProzeBparameter wie
Sputterleistung, Inertgasdruck und, elektrische Substratvorspannung (Biasspannung) auf
die Morphologie, Eigenschaften und Stéchiometrie von Hartstoffschichten diskutiert

werden.
3.3.1.Sputterleistung

Die Sputterleistung ist das Produkt aus Ionenstrom und am Target anliegendem
DC—Potential. Die Temperaturwechselbestdndigkeit des Targets begrenzt die maximale
Leistung auf 10-20 W/cm? /169/. Da nach Leyendecker /54/ die Aufstdubrate deutlich
von der auf die Targetfldche bezogene Leistung abhingt (sieche Abb.15) ist die maximale

Wachstumsrate beschrinkt.
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Abb.15: Abhidngigkeit der Aufstdubrate von (Ti, AI)N von der angelegten
Leistung /54/

Bei vorgegebener Leistung empfiehlt sich ein Sputtern bei hohem Strom und niedriger
Spannung, um giinstige Abscheideraten zu erzielen /52/. Beim Magnetronsputtern wird
dies durch die Magnetfeldunterstiitzung gegeniiber dem Diodensputtern angestrebt. Nach
Hoffmann /53/ ist die Leistung neben IonenbeschuB (s.u.) eine HaupteinfluBgroBe
beziiglich auftretender Eigenspannungen. Dies deckt sich mit Messungen von Schulz
/169/, der mit steigender Leistung hohere Druckeigenspannungen feststellt. Mit steigender
Leistung steigen auch Hirte, RiBwiderstand und kritische Lasten beim Scratchtest.
Stanislaw et al./51/ finden bei TiN Schichten und Schulz /169/ bei TiC und TiN
Schichten eine zunehmende Tendenz einer (200)—Texturierung mit steigender Leistung.
Im Gegensatz zu Schulz findet Stanislaw et al. ein Absinken des Gitterparameters bei Ti-
N. Hoéhere Leistung bedingt auBerdem offensichtlich durch groBere Keimbildungswahrsche-
inlichkeit feinere Gefiige.

3.3.2 Inertgasdruck

Thornton stellt in seinem Strukturzonenmodell (Abb.16) fiir durch Magnetronsputtern
aufgestédubte Metallfilme die Abhédngigkeit der Gefiigestruktur vom Inertgasdruck (Argon)
und der Abscheidetemperatur dar /57//61/. Es zeigt sich, daB das Gefiige der Zone T bei
hoheren Argondriicken bis zu héheren Substrattemperaturen beibehalten wird. Bei niedri-
gen Substrattemperaturen bis ca.0,3 Tm treten bei hohem Argondruck stengelférmige
Gefiige mit offener Porositdt auf. Ursache nach Thornton sind die verringerte
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Adatombeweglichkeit bzw. stirkere Abschattungseffekte. Steigende Oberfldchendiffusion
bei hoheren Substrattemperaturen gleicht diesen Mangel aus, so da bei Temperaturen ab
ca.0,6 Tm der Abscheidedruck auf das Gefiige keinen EinfluB hat. Schulz /169/ findet bei
steigendem Argondruck in TiC— TiN— und TiBy Schichten zunehmend die Tendenz,
stengelférmige Gefligestrukturen auszubilden, so daB fiir metallische Hartstoffe das
Zonenmodell von Thornton Giiltigkeit hat. Bei hohen Driicken wachsen die untersuchten
Schichten bevorzugt in (111) Texturen auf, wogegen bei niedrigen Driicken (200)
Texturen bevorzugt werden. Im Gegensatz zu Schulz steigt die Haftfestigkeit von
TiC—Schichten mit fallendem Argondruck bei Murkherjee /55/ und bei Pan /56/ stark
an. Bei Pan /56/ verdoppelt sich die kritische Last fiir TiC Schichten bei Reduzierung des
Ar-Druckes von 4 Pa auf 2 Pa. Der Eigenspannungszustand wird mit steigendem
Argondruck zunehmend in Richtung von Zugspannungen verschoben /53/ /169/, was
hiufig eine Verringerung der RiBzihigkeit mit sich bringt. Murr /60/ stellt fest, daB bei
steigendem Druck eine wesentlich hohere Substrattemperatur benoétigt wird, um bei
Palladium Schichten den gleichen Grad von Epitaxie zu erreichen. Die einzelnen Korner
in Palladiumschichten, die zwischen 200°C und 500°C abgeschieden wurden, sind bei 10-®
torr wesentlich groBer als bei 10-5 torr. Unterhalb von 200°C ist der Unterschied in den
KorngréBen gering. Dies steht nicht im Einklang mit dem Zonenmodell nach Thornton
/61/. Murr /60/ vermutet, daB Epitaxie und KorngroBe auf den selben Mechanismus
zurtickgehen, nidmlich Keimbildung und Keimwachstum.

Bei hohem Vakuum (10 torr) und hoher Beschichtungsrate scheint heterogene
Keimbildung stattzufinden, wogegen bei niedrigem Vakuum (10-torr) homogene
Keimbildung existieren soll. Leiste /62/ findet beim Sputtern von Y-Ba—Cu Targets in
Ar im Druckbereich von 0,7 bis 2,3 Pa keinen Einflu des Druckes auf die Stochiometrie
der Schichten. Zuriickgefithrt wird dies darauf, daB die freie Weglénge der Ionen nur auf
1/10 des Abstandes Target—Substrat gesunken ist. Erst oberhalb von 10Pa wiirden freie
Wegléingen von kleiner Imm auftreten. Es wird angenommen, daB die Ionenenergie in
diesem Bereich noch gréBer als die Bindungsenergie der Schichtatome ist und deswegen

alle Atome gleichméBig abgesputtert werden.
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Abb.16:  Mikrostrukturzonendiagramm nach Thornton /57/ fiir
magnetrongesputterte Metallfilme

3.3.3 Abscheidetemperatur

Eine wichtige EinfluBgroBe beim Aufdampfen von Schichten stellt die auf den
Schmelzpunkt bezogene Substrattemperatur (T/Tm) dar (vgl. Abb.11). Thornton /57/
zeigt, dal mit steigender Substrattemperatur die Gefiige dichter, aber auch grobkérniger
werden. Stengelformige Kristallite, die durch einen Mangel an Adatombeweglichkeit
entstehen, werden zunehmend unwahrscheinlicher, da die temperaturbeeinflufite
Oberflichendiffusion deutlich zunimmt. Nach Movchan und Demchishin /63/ gibt es in
Abhiéngigkeit von der Temperatur beim Aufwachsen der Schicht drei Strukturzonen
(Abb.17). '

Abb.17:  Dreizonenmodell nach Movchan und Demchishin /63/
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Zone 1: T/Tm < 0.25 bzw 0,3

Die Adatome haben eine relativ geringe Beweglichkeit, die nicht ausreicht, um
Abschattungen auszugleichen. Es entstehen stengelférmige Kristallite mit kuppenformigen
Enden (sog. dendritische Strukturen), wobei sich zwischen den Kristalliten Hohlrdume
bilden.

Zone 2: 0,26 bis 0,3 < T/Tm < 0,45

Es entsteht eine sogenannte Kolumnarstruktur (stengelférmige Struktur mit grofier
Packungsdichte), wobei mit steigender Temperatur die Durchmesser der Stengelkristallite

zunehmen,
Zone 3: T/Tm < 0,45

Hier spielt die Volumendiffusion eine dominante Rolle und es entstehen rekristallisierte

Gefiige mit glatten Oberflédchen und hoher Dichte.

Erhohte Substrattemperatur oder Glihtemperatur ermoglichen es, durch Kornver-
groflerung und somit Verringerung des Korngrenzenanteils unter Absenkung der Gesamt-
energie einen giinstigen Zustand einzustellen /65, 127/. Sundgren /74/ gibt fiir gesputterte
TiN Schichten bei einer Beschichtungstemperatur von 200°C eine KorngroBe von 35nm
und bei 400°C von 70nm an.

Verschiedene Autoren beobachten einen Hirtezuwachs bei steigenden Abscheide-
temperaturen /54, 66, 169/. Leyendecker miBt fiir durch Kathodenzerstdubung aufge-
brachte Al,Og3 Schichten eine deutliche Hértesteigerung ab ¢a.400°C. Obwohl keine ein-
setzende Kristallisation belegt wurde, sei es nicht ausgeschlossen, daB3 Bereiche atomarer
Nahordnung — vergleichbar mit Gldsern — vorkommen koénnten. Bei Ti—Al-O Schichten
ist der EinfluB} steigender Substrattemperatur nicht so ausgeprégt, was auf die hohe Feld-
starke von Titanionen, die auch als Keimbildner in Glaswerkstoffen verwendet werden,
zuriickgefiihrt wird. Es wird also vermutet, da in Ti—Al-O, bereits bei niedrigen Ab-
scheidetemperaturen Nahordnungen vorliegen, die zur relativ hohen Hérte beitragen.
Weitere Erhohung der Beschichtungstemperatur bewirkt aber noch keine Fernordnung
und keinen Hérteanstieg. Angehobene Substrattemperaturen haben nicht nur einen giins-
tigen EinfluB auf epitaktisches Aufwachsen /60/ sondern auch auf Vorzugsorientierungen.
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So wachsen TiN Schichten, die mit "heien" CVD Verfahren abgeschieden werden be-
vorzugt mit (200)-Orientierung auf, widhrend die "kalten" PVD Verfahren eher
(111)-Texturen hervorbringen /67/. Beim reaktiven Sputtern von ZnS stellen Reichelt
und Jiang /68/ einen giinstigen Einflul von erhohter Substrattemperatur auf die Stdchio-
metrie der Schicht fest. Unter sonst gleichen Bedingungen konnen erst ab 150°C stochio-
metrische Schichten abgeschieden werden. Tendenziell giinstig im Hinblick auf gute Haf-
tung wirkt sich eine hohe Abscheidetemperatur aus, jedoch treten Entmischungs-
erscheinungen durch Reaktion der Schicht mit dem Substrat schon bei niedrigen Substrat-
temperaturen auf. Damit ist das Risiko der Bildung sproder Phasen gegeben (z.B. Kom-
plexcarbidbildung bei Hartmetallsubstraten). Al-Jaroudi weist eine Substratentkohlung
von gehdrtetem Stahl bei der Beschichtung mit TiN schon ab Temperaturen von 200°C
nach /66/.

3.3.4.Substratvorspannung (Biaspotential)

Jedes Substrat in einer Glimmentladung, aufler es ist geerdet, wird ein elektrisches
Potential einehmen, das leicht negativ gegeniiber der Erde ist. Dieses Potential nennt man
"floating potential" V. Wird eine Biasspannung angelegt, tritt diese an die Stelle von Vf.
Abb.8 zeigt eine Strom Spannungscharakteristik fiir ein Substrat in einem Plasma.

+I Vp
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Abb.18:  Strom—Spannungscharakteristik fiir ein Substrat in einem Plasma /75/
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Dieses Potential V¢ entsteht aufgrund der hoheren Mobilitdt von Elektronen im Vergleich
zu Ionen in der Entladung, so da mehr Elektronen als Ionen die Oberfldche erreichen und
diese negativ aufladen. Punkt V. stellt das Plasmapotential dar. Unter idealen

Bedingungen liee sich V,, berechnen zu:
Vp=k T In2/q;

T;: Temperatur der Ionen
gi: Ladung der Ionen
k: Boltzmannkonstante

Diese Charakteristik hat drei praktische Bedeutungen:

1. Substrate besitzen immer ein negativeres Potential als das Plasma, auch wenn

sie geerdet sind (Vy=0).

2. Eigentlich sollten Proben nicht geerdet werden, da ein Isolator, falls dieser sich
auf einem geerdeten Substratteller befindet, das Potential Vs einnimmt, wihrend
die Umgebung auf Potential Vy liegt. Dies fiihrt zu einer Inhomogenitét

im Ionenbombardement, das zu einer UngleichméBigkeit in Dichte,
Zusammensetzung und anderen Eigenschaften fiihren kann.

3. Da Targetspannung und Substratspannung (z.B.beim Biassputtern und
Ionplating) gegeniiber der Erde gemessen werden, die Existenz eines
Plasmapotentials aber vernachlissigt wird, fiihrt dies zu einem
systematischen Fehler. Es ist deswegen auch nur sinnvoll die

angelegte Biasspannung gegeniiber der Erde anzugeben; jede andere
Quantifizierung wire rein spekulativ /77/.

Die obengenannten Potentiale sind durchschnittliche DC—Potentiale. Da die Ionen auf
dem Weg zum Substrat inelastische StoRe mit anderen Plasmateilchen erleiden, entsteht
eine Energieverteilung von 0eV bis zu eV In RF-Entladungen ist das Potential zeit-
abhéngig. Dies fithrt dazu, da die maximale Ionenenergie bis zu 2eVy betragen kann
/75/. Viele andere Autoren haben sich ausfiihrlich mit den Verhéltnissen im Plasma be-
schiftigt /77/ /86/ /87/ /88/ /89/ /90/ /91/ 92/, weswegen hierauf nicht ndher einge-
gangen wird.
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In der Regel besteht der Entladungsstrom zwischen Kathode und Plasma zu mehr als 95%
aus Ionen, wogegen der Strom zwischen Plasma und Anode hauptsichlich aus Elektronen
gebildet wird /85/. Unter dieser Voraussetzung und unter Kenntnis des
Entladungsstroms, der Biasspannung, sowie der Kathodenfliche kann man die Energie,
die pro aufgestdubtes Beschichtungsatom von den Argonionen in die Schicht eingetragen
wird, abschidtzen, Tabelle 1 zeigt die Abhdngigkeit von der Ionenenergie pro Atom in
Abhingigkeit der angelegten Biasspannung (DC-Potential) fiir folgende Voraussetzungen:
Beschichtungsrate 6um/h, Inertgasdruck 0,2Pa (d.h.keine St6Be in der Kammer, da freie
Weglinge kleiner als der Abstand Target—Substrat).

Biaspotential (V) 500 1000 1500
Ionenstromdichte (mA/cm2) 1,6 2,8 4,5
Ladungsdichte (Ladungen/Atom) 5,6 3,7 2
rel.Ionenenergie (eV/Atom) 10 37 84
Tabelle.1: Berechnete Kennwerte beim Biassputtern in

Abhingigkeit von der angelegten Biasspannung

Allein die Ionenenergie pro aufgestdubtem Atom ist nach Musil et al. verantwortlich fiir
die Beinflussung von  wachsenden Filmen /84/. Viele der bekannten
Eigenschaftsidnderungen treten nach Musil bei hoheren Energien im Bereich von 5 — 25
eV/Atom auf, so da8 die obengenannte Abschitzung verniinftige GréBenordnungen liefert.

Angelegte Substratspannungen haben deutlichen Einflu auf die Mikrostruktur von
aufgestdubten Schichten. So berichten mehrere Verfasser von einer deutlichen Abnahme
der Korngroen bei Abscheidung unter IonenbeschuB /51, 72, 74, 82, 83/. Jehn /71/
beobachtet z.B. eine Abnahme der KorngrdBe fiir gesputterte TiAIN Schichten von 105nm
ohne Jonenbeschuf3 auf 35nm bei —250V Biasspannung. Als Griinde hierfiir werden eine
héhere Defektdichte an der Oberfliche genannt, die als Kristallisationskeime dienen und
so sehr feine Gefiige erzeugen. Sundgren /74/ hdlt ein bevorzugtes Riicksputtern von
Adatomen und damit eine kleinere Beweglichkeit der Oberflichenatome fiir den Grund
kleinerer KorngréBen. Auch fiir Messier /79/ ist fiir die Konstitution der aufwachsenden
Schicht die Adatombeweglichkeit verantwortlich.
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Das Strukturzonenmodell nach ThorntOn (Abb.16) wird von ihm weiterentwickelt und
beriicksichtigt auch den EinfluB von Ionenbombardement (Abb.19). Mit steigendem
TonenbeschuB wird die Zone T auf Kosten von Zone 1 breiter.

Abb.19:  Strukturzonenmodell fiir aufgestiubte Schichten unter dem EinfluB
von Ionenbeschu8 und thermisch induzierter Atombeweglichkeit nach
Messier /79/.

Bei Arc verdampften TiAIN Schichten wird eine starke Abnahme des Al-Gehaltes im
Vergleich zur Targetzusammensetzung bei Abscheidung unter Ionenbeschuf} in der Schicht
beobachtet /71/ /49/. Vermutlich ist hierfiir der im Vergleich zu anderen PVD Verfahren
wesentlich hohere Ionisationsgrad der Beschichtungsatome verantwortlich. Fir Ti wird
ein Ionisierungsgrad von 90% und fiir Al von 50% angegeben. In diesem Fall wird bei
angelegten negativen Substratvorspannungen bevorzugt Ti zur Schicht beschleunigt und
dort eingebaut, was zu einer Abnahme des Al Gehaltes fiihrt. In geringerem MaB gilt dies
auch fiir durch Sputtern abgeschiedene Schichten /43, 73/. Stochiometrieinderungen sind
auch fiir andere Schichtmaterialien bekannt /78, 83, 127, 165/. So findet z.B. Bosch /127/
bei TiN Schichten eine Art Reinigungseffekt fiir Verunreinigungen an C und O, deren
Gehalte mit steigendem Bias abnehmen. Der Ti—-Gehalt bleibt unveréndert, wogegen der
N-Gehalt ansteigt /127/. Mit hoheren Biasspannungen wird aber auch zunehmend Ar in
die Schichten eingebaut /51/. Der EinfluB von unterschiedlichen Biasspannungen auf die
Stochiometrie kann auch benutzt werden, um in der Zusammensetzung gradierte
Schichten abzuscheiden /49/ /81/. In vielen Veroffentlichungen wird ein giinstiger Einfluf}
des Ionenbeschusses auf die mechanischen Eigenschaften genannt.
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So steigen Druckeigenspannungen, Haftfestigkeiten und Mikrohéirten an. Jehn /71/ gibt
z.B. ein Ansteigen der Mikrohirte von 1000HV (0V Bias) auf 4000HV (250V Bias) fiir
TiAIN Schichten an. Griinde hierfiir kénnen unter anderem eine Abnahme der Korngrof3en
aber auch Stochiometriedinderungen, Texturen sowie einsetzende Kristallisation sein. Als
eher negativer EinfluB des Ionenbeschusses werden Temperaturerhéhungen durch
Energielibertrag auf die wachsende Schicht sowie ein Abfall des Depositionsgrades genannt
/69,70,80/.

4.1 Beschichtungstechnik
4.1.1 Allgemeines

Als Beschichtungsanlage diente eine kommerzielle Laborsputteranlage vom Typ Leybold Z
550. Der Rezipient der Anlage wird mittels Drehschieberpumpe und
Turbomolekularpumpe auf 10-mbar Restgasdruck ausgepumpt. Uber eine Drosselklappe
kann die Saugfliche auf 10% ihres Wertes verringert werden und so wird ein konstanter
Inertgasdruck trotz geringem Argonverbrauch im Durchlaufbetrieb eingestellt. Es wurde
bei folgenden Argondriicken gearbeitet:

Target Argondruck
50% TiC 50% SiC 0,2Pa
50% TiN 50% SiC 0,2Pa
80% TiC 20% SiC 1Pa
80% TiN 20% SiC 4Pa
100% TiC, TiN, SiC 0,2Pa

Es konnte nicht bei jedem Target mit 0,2Pa gearbeitet werden, da Risse im
Targetmaterial bzw. unterschiedliche Dicken der Targetscheiben fiir unterschiedliche
elektrische Widerstdnde im Target selbst und somit fiir die Gesamtimpedanz von Target
und Plasma sorgten. Verdnderte Argondriicke gleichen dies aus und so konnte in jedem
Fall ein stabiles DC-Plasma eingestellt werden. Die Sputterleistung wurde unter
Beriicksichtigung von Ergebnissen an der gleichen Versuchsanlage /169/ auf 500W
(11,3W /cm?) festgesetzt.
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Die Beschichtung erfolgte ausschlieBlich durch eine angelegte DC—Spannung, da
Vorversuche mit HF—Spannungen sehr porése Schichten ergaben, obwohl der bendtigte
Argondruck fiir ein stabiles Plasma z.T. erheblich niedriger war und dies nach Kapitel 3
ginstigen EinfluB auf die Qualitdt der Schichten haben miite. Die angestrebte
Schichtdicke war fiir jede Probe Sum.

4.1.2 Moglichkeiten zur Einstellung metastabiler Phasen

In vielen technischen Anwendungen werden metastabile Strukturen durch schnelles
Abkiihlen mit Blockierung von diffusionsgesteuerten Entmischungen (siehe Einfithrung)
erreicht. Der Vorgang der Schichtabscheidung beim Sputtern zeichnet sich durch eine
extrem hohe Abschreckgeschwindigkeit aus. Er bietet also in idealer Weise die
Vorraussetzung zur Erstellung von Ungleichgewichtsphasen. Fiir giinstige Eigenschaften
(z.B.hohe Hirte) hat es sich als giinstig erwiesen, wenn das abgeschiedene Material in
kristalliner Form vorliegt (eigene unveréffentlichte Untersuchungen). Da nun die
Abschreckgeschwindigkeit beim Sputtern fiir viele Stoffe zu hoch ist, um eine Restatom-
beweglichkeit zu gestatten, die notwendig ist um Kristalle zu bilden, muf8 durch
zusdtzlichen Energieeintrag in die Schicht entweder wihrend des Schichtwachstums oder
im Anschlu} an eine Beschichtung eine geeignete, jedoch um stabile Gleichgewichtsphasen
(zweiphasiges Gefiige) zu vermeiden, begrenzte Atombeweglichkeit angestrebt werden. Im
Rahmen dieser Arbeit gibt es folgende Mdglichkeiten eine gezielte Atombeweglichkeit
einzustellen.

— direkte Beschichtung

Unter direkter Beschichtung soll hier das nichtreaktive Magnetronsputtern verstanden
werden, wobei keinerlei Zusatzbehandlung der Proben erfolgt. Diese Methode fiihrt z.B.
fir TiC und TiN /169/ sowie, allerdings im reaktiven Betrieb, fir metastabile
(Ti,A)N—Schichten zu kristallinen Materialien /41/ /43/ /45/. Eigene Untersuchungen
zeigten, daB dies fiir (T1,A)N Schichten auch im nichtreaktiven Betrieb maoglich ist.
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— Beschichtung bei erh6hten Substrattemperaturen

Holleck zeigt in /40/ eine in kfz—Struktur kristallisierte (Hfy,5Alq,5)N—Schicht mit kleiner
KorngréBe, die bei 500°C abgeschieden wurde. Eine weitere Erhohung der
Substrattemperatur wiirde die Abschreckrate verringern und aufgestdubten Atomen
weitere Diffusionswege erlauben. Dies kann zum Einen bei zu amorphen Strukturen
neigenden Schichtmaterialien zu einer Kristallisation wihrend des Aufwachsens fiihren.
Zum Anderen konnen durch eine Variation der Substrattemperatur die KorngréBen von
kristallin aufwachsenden Schichten variiert werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Substratheizung entwickelt (sieche Abb.20), die es
ermoglichte ein WC—Co Hartmetallpliittchen bis auf 1000°C zu erhitzen und anschlieBend
bei konstanter Temperatur zu beschichten. Die Proben lagen unter der Targetmitte, die
Sputterleistung und die Argondriicke entsprachen den Werten fiir die direkte
Beschichtung.

Abb.20: Substratheizung zur Beschichtung bei erhdhten Temperaturen
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—Ionenbeschuf}

Die Sputteranlage Z 550 von Leybold besitzt die Moglichkeit, iiber eine HF—Versorgung
ein DC~Potential an den Substratteller anzulegen. Da es sich herausstellte, da das mog-
liche DC-Potential von ca. 800V nicht ausreichte, kristalline Schichten bei Target-
zusammensetzungen von TiC:SiC und TiN:SiC von 50% : 50% zu erzielen, wurde, aus
dem Wissen heraus, daB sich das einstellende DC—Potential umgekehrt proportional der
Tellerfliche verhilt, ein neuer Substratteller mit wesentlich verkleinerter Flidche ange-
fertigt, der es erlaubte Biasspannungen bis 1800V (DC-Potential) anzulegen (siche
Abb.21), ' '\ = '

Abb.21:  Substratteller mit verkleinerter Fliche (auf dem Substratteller befinden
sich 5 Ti-Streifen zur Eigenspannungsmessung)

Der sich durch die angelegte Biasspannung einstellende Ionenbeschul fithrt dazu, daB die
bereits aufgestdubten Atome stidndig durch Argonionen beschossen werden. Der
Impulsiibertrag fithrt zu einer erhohten Beweglichkeit der Oberfldchenatome. Diese
konnen so weitere Wege zuriicklegen und energetisch giinstigere Gitterpldtze finden.
Aullerdem dienen die durch den IonenbeschuB entstehenden Gitterfehler als
Kristallisationskeime. Es wird so zunehmend wahrscheinlicher, dafl aus einem eigentlich
zu amorpher Struktur neigenden Material eine einphasig, metastabil, kristalline Schicht
aufgestdubt wird, wenn dies energetisch mdglich ist (d.h.wenn die kristalline Phase eine
kleinere freie Bindungsenthalpie besitzt als die amorphe). Eine Temperaturerhéhung
durch den IonenbeschuBl wurde nicht gemessen; die sich einstellende Beschichtungs—
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temperatur ohne Ionenbeschuf lag bei 140°C.
— Wérmebehandlung direkt beschichteter Proben

Amorphe Schichten auf WC—Co— und Si—Substraten wurden in einem Rohrofen bei
10%mbar zwischen 800°C und 1200°C unter Anwesenheit von Zr-Spédnen als
Gettermaterial bis zu 64h wirmebehandelt. Es wurde davon ausgegangen, da amorphe
Schichten geméB der Ostwaldschen Stufenregel /13/ und Erkenntnissen von Lahres /168/
auf dem Weg zum thermodynamischen Gleichgewicht eventuell mehrere metastabile
Zwischenphasen durchlaufen konnen.

Si~Einkristallpldttchen wurden verwendet, nachdem sich herausstellte, dal beim Glithen
eine starke Co-Diffusion aus den WC—Co Hartmetallsubstraten in die Schichten auftrat.
Die gewihlten Aufheiz— und Abkiihlgeschwindigkeiten von 150C/min waren so gewdihlt,
daB} es nicht zu Schichtabplatzungen kommen konnte,

Bei gleichen AnlaBbedingungen wurden auch durch Biassputtern hergestellte Proben
wiarmebehandelt, um ihre thermische Stabilitdt abschdtzen zu kénnen.

4.2 Targetmaterialien

Da die in der Arbeit angestrebten metastabilen Schichten durch nichtreaktives
Magnetronsputtern abgeschieden werden sollten, mufiten die Targets alle Elemente, die
spéter die Schicht bilden sollten, enthalten. Um Schichten aus dem System Ti—Si—C zu
erhalten wurden Pulvermischungen aus TiC und SiC Pulvern angesetzt. Fiir das System
Ti—Si—C-N dienten Pulvermischungen aus TiN und SiC. Daraus wurden Scheiben von
80mm Durchmesser heiBgepresst, aus denen Scheiben von 7Smm herausgearbeitet wurden,
die mechanisch planparallel geschliffen wurden. Dies war giinstig um die durch die
Graphitmatrizen verursachten aufgekohlten Bereiche zu entfernen. Diese Scheiben wurden
dann mit Silbernitratkleber auf Cu—Targethalter (PK 75) von Leybold aufgebondet. Die
Tabellen 2 und 3 zeigen die nominelle Zusammensetzung der Targets und der Pulver
sowie die angestrebten Schichtzusammensetzungen. Die Zusammensetzung der Targets

stimmt also gut mit denen der Ausgangspulver iiberein.
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nominelle Zusammensetzung gemessene Zusammensetzung

(in mol%) (in At.%)

Pulver Ti Si C @)
TiN-SiC 80:20 66,1 11,1 22,0 0,80
TiC-SiC 80:20 39,8 10,3 48,9 0,99
TiC-SiC 50:50 229 25,9 49,4 1,52

Target
TiN-SiC 80:20 69,7 10,2 19,0 0,9
TiC-SiC 80:20 40,3 10,0 48,9 0,70
TiC-SiC 50:50 25,9 22,3 51,1 0,15

Tabelle 2: Gemessene Zusammensetzung der Targets und der Pulver
Zusammensetzung der Targets angestrebte Schichtzusammensetzung
(nominell) (nominell)
TiN:SiC 80:20 (Tio,s,Sio,Q)(C,N)
TiN:SiC 50:50 (Tig,5,Si0,5)(C,N)
TiC:SiC 80:20 (Ti(),g,Si(),z)C
TiC:SiC 50:50 (Tio,5,SiQ,5)C
Tabelle 3: Angestrebte Schichtzusammensetzung und dazu verwendete
Targets

4.3 Substrate und Substratvorbereitung

Als Substratmaterial dienten Hartmetallwendeschneidplatten der Geometrie SNUN
120408. Aus der Fiille der moglichen Zusammensetzungen wurden zwei
Zusammensetzungen aufgrund ihrer unterschiedlichen Eignung fiir bestimmte
Untersuchungen ausgewihlt. Fiir die Messung der mechanischen Eigenschaften wie fiir
rontgenographische Untersuchungen wurden WC94Co6 ausgewihlt, da hier keine
Ubereinstimmung der erwarteten Rontgenreflexe der Schichten mit denen des Substrats
auftreten. Fiir Zerspanoperationen im kontinuierlichen Schnitt von GG30 wurden
WC81(Ti, Ta,Nb)C12Co7 verwendet, da nur mit TiC— TaC-— NbC-stabilisiertem WC
Stahlbearbeitung mdglich ist. Ansonsten wird WC entkohlt und es entstehen spride
Komplexcarbide (7—Phase).
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Dariiberhinaus wurden polierte (100)—orientierte Si—Einkristallpldttchen verwendet, um
bei Glithversuchen keine Co-Diffusion wie bei WC—Co zu bekommen, Aulerdem wurden
SiC—, B4C—und AlyO3;-Proben beschichtet, aber da auf diesen durch IonenbeschuBl keine
kristallinen Schichten zu erzielen waren, wurden diese Versuche wieder abgebrochen. Die
WC94Co6 Hartmetallwendeschneidplatten wurden vor dem Beschichten wie folgt
behandelt: '

~Vorschleifen auf 30um und 154m Diamantscheibe
—Polieren auf hartem Tuch mit 7um und 1pm Diamantpaste

An allen Proben, die fiir Zerspantests vorgesehen waren, sind Frei— und Spanfliche
wenige Sekunden mit lum Diamantpaste poliert worden. Nach jedem Wechsel der
Diamantkoérnung wurden die Proben unter Leitungswasser und Alkohol abgespiilt. Vor der
Bestiickung des Rezipienten wurden die Proben 15 min. in Aceton in einem
Ultraschallbad gereinigt.

Nach Erreichen des gewiinschten Vakuums und dem Fluten des Rezipienten mit Argon
wurden die Proben bei ca. 800V und einem Argondruck von 0,4 Pa 10min. lang
ionengeitzt. Die polierten Si—Proben wurden wie angeliefert in den Rezipienten eingefiihrt
und anschlielend mit denselben Parametern wie die WC—Co Proben ionengedtzt. Das
Ionendtzen war nur fiir Proben moglich, die in direktem Kontakt mit dem Substratteller
waren, Fiir Proben, die auf der Heizung montiert waren konnte keine Atzwirkung
festgestellt werden, da die elektrischen Zuleitungen der Heizung die gesamte
Plasmaenergie abfiihrten.
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4.4 Methoden zur Schichtcharakterisierung
4.4.1 Charakterisierung der Schichtkonstitution
—Rontgenfeinstrukturanalyse—

Wenn Rontgenstrahlen der Wellenldnge A auf ein Gitter mit dem Netzebenenabstand D
fallen, werden diese abgebeugt und es konnen unter dem Winkel 20 abgebeugte Strahlen
n—ter Ordnung gemessen werden, wenn die Braggsche Gleichung

2Dsin® = nA

erfiillt ist. Diese Strahlung kann detektiert werden und somit kénnen aus obiger Formel
die Netzebenenabstdnde der bestrahlten Kristallite berechnet werden. In dieser Arbeit
wurde ein Pulverdiffraktometer vom Typ Seiffert PAD II verwendet, das mit Cu
Ko—Strahlung und nachgeschaltetem Monochromator arbeitet. Beim Vergleich der
gemessenen Netzebenenabstdnde mit Datensammlungen (hier ASTM—-Kartei) konnen
Phasen und Vorzugsorientierungen im Material bestimmt werden. Ferner koénnen auch
Korngroflen abgeschitzt werden, da eine Peakverbreiterung mit abnehmender Korngréfe
auftritt /93/.

—Photoelektronenspektroskopie (ESCA oder XPS)—

Unter ESCA (Elektron Spectroscopy for Chemical Analysis) oder XPS (X-ray induced
Photoelectron Spectroscopy) versteht man die Energieanalyse von Photoelektronen, die
durch Anregung einer Probe mit monoenergetischen Rontgenstrahlen emittiert werden.
Die Energie der emittierten Photoelektronen wird in folgender Formel beschrieben.

Epin= B-Ep—2,

hy:  Photoenergie aus der Rontgenzelle
E,: Bindungsenergie der Elektronen (Ionisierungsenergie)

0] A Austrittsarbeit
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Abb.21 =zeigt das Physikalische Prinzip der Photoelektronen—Spektroskopie im
Energietermschema.

—J ANALYSATOR

PROBE

ESCA(XPS): Ejjn= h1 - Ep - P4

Abb.21: Physikalisches Prinzip der Photoelektronenspektroskopie im
Energietermschema /94/

Da die Bindungsenergie eines Atoms durch seine Umgebung (iiber lokale
Elektronendichtednderungen) beeinfluBt wird, gibt die Photoelektronenenergie aus den
beobachteten "chemischen Verschiebungen" ("chemical shifts") direkt Auskunft iiber
Bindungszusténde. Die mittlere freie Wegldnge der austretenden Elektronen bestimmt die
mittlere Austrittstiefe (=Informationstiefe). Sie liegt im Bereich von Snm. XPS liefert
also besonders einen oberflichenselektiven Informationsgehalt. Da nun oberflichennahe
Bereiche (meist belegt mit z.B.Adsorbat—oder Oxidschichten) einen Grofiteil der
Informationstiefe ausmachen, ist es schwierig, Aussagen iiber die eigentliche Struktur des
darunter liegenden Festkorpers zu machen. Durch Drehen der Probe koénnen
Photoelektronen, die unter verschiedenen Winkeln zur Probennormalen ausgetreten sind,
gemessen werden. Somit kann die Informationstiefe variiert werden und es kann
entschieden werden, aus welchem Bereich des Materials Informationen stammen.

Auch konnen auf diese Art Aufbau und Dicke einer Deckschicht bestimmt werden. Diese
Vorgehensweise nennt man Angle Resolved XPS (ARXPS) /94/ /95/ /96/ /97/ /98/. Es
gelingt auf diese Weise, die Bindungsverhéltnisse an der Oberfldche von denen im Innern
einer Probe zu trennen. In dieser Arbeit wurden die Spektren an einem AEI ES 200 ESCA
Spektrometer mit Al-Ka—Roéntgenlinien gemessen und die erhaltenen Peaks iiber einen
Commodore PC 4040 Computer gefittet, so daB den Elementpeaks die einzelnen
Verbindungen zugeordnet werden konnen. Die zu messenden Schichten wurden in einer
Dicke von 0,5 ym auf elektropolierte Si—Einkristalle abgeschieden, um moglichst glatte
Oberflidchen zu erhalten.




45

—Augerelektronenspektroskopie (AES)—
Nach Ionisierung einer inneren Schale eines Atoms durch Wechselwirkung mit Elektronen

oder Photonen kann ein Elektron definierter Energie emittiert werden (Auger—Effekt).
Abb.22 zeigt das physikalische Prinzip der AES im Energietermschema.

1L % Fermi-

A - ;
/EL,T Niveau

L, - EL:

Ly & ——L Ey
N ANALYSATOR

K

PROBE

AES: Epn = EK'EL,'EL,'¢A"AE

Abb.22:  Physikalisches Prinzip der AES im Energietermschema

Aufgrund der sehr geringen Informationstiefe wurde dieses Verfahren haupséichlich
benutzt um Oberflichenreaktionen bei Tribometer— und Drehversuchen zu ermitteln. Die
Untersuchungen wurden in einem hochauflésenden Scanning—Augermikroskop vom Typ
Perkin Elmer 600 durchgefiihrt.

—Elektronenmikroanalyse (EPMA )—

Die Zusammensetzung der Schichten in Abhingigkeit der Herstellungsparameter wurde
mittels einer Elektonennmikrosonde (Cameca Microbeam) gemessen, Die Proben werden
mit einem priméren Elektronenstrahl beschossen und erzeugen Réntgenstrahlen mit einem
dem Schichtmaterial entsprechenden charakteristischen Réntgenspektrum. Die Réntgen-
strahlen werden iiber Spektrometer detektiert und identifiziert /198/. Das Gerét besitzt
ein laterales Auflésungsvermdgen von ca.lum, wobei die Informationstiefe etwa >1-2um
ist. Fiir quantitative Punktanalysen wird der Elektronenstrahl auf einen ausgewéhlten
Punkt der Oberfliche fokussiert und die gemessene Rontgenintensitdt IA mit der Inten-
sitdt 1(A) eines Standards verglichen. Das Verhiltnis:
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Ka=IA/I(A)

stellt noch nicht die Elementkonzentration CA dar, die erst iiber Korrekturfaktoren

gerechnet wird. Es gilt:
KA=(ZAF)CA

wobei Z: Atomnummernkorrektur
A: Korrekturfaktor fiir Absorbtion
F: Korrekturfaktor fiir Fluoreszenz

Die heilgesputterten Proben muften vor der Messung leicht anpoliert werden, da sie
leicht oxidiert waren, wogegen alle anderen ohne Nachbehandlung gemessen werden

konnten.
—Rasterelektronenmikroskopie (REM )—

Es wurden Bruchproben mittels der Rasterelektronenmikroskopie untersucht, um die
Bruchmorphologie qualitativ zu bewerten. Es sollten Aussagen iiber Kristallisation,
Korngrolen und Wachstumstexturen getroffen werden. Auch konnte Rifbildung an
Scratchtests untersucht werden. Die rastermikroskopischen Aufnahmen wurden an einem
Rasterelektronenmikroskop vom Typ JSM 840 bei VergroBerungen bis 12000

aufgenommen.
—Transmissionselektronenmikroskopie (TEM )—

Elektronen werden an einem Gitter mit geeigneten Netzebenenabsténden gebeugt und es
kommt zu Interferenzerscheinungen, die auf einem Negativ abgebildet werden koénnen.
Uber die Braggsche Gleichung lassen sich die Netzebenenabstinde berechnen und iiber die
Breite der Ringe sowie iiber Dunkelfeldabbildungen konnen Aussagen iiber die Kristal-
linit4t der Probe getroffen werden. Ringe mit Knotenbildung deuten auf Texturen hin,
wogegen punktférmige Beugungserscheinungen auf Einkristalle hindeuten. Die Unter-
suchungen wurden an durchstrahlbaren Proben durchgefiihrt, die nach dem sogenannten
"Cross Section Sample Preparation" Verfahren hergestellt wurden. Dieses
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Verfahren wird ausfiihrlich in /166//167/ beschrieben. Das verwendete Mikroskop war ein
Jeol 200 FX mit einer Beschleunigungsspannung von 200kV.

4.4.2 Untersuchung der Schichteigenschaften
—Schichtdicke und Beschichtungsrate—

In die zu messende Schicht wurde mit einer sich drehenden und mit Diamantpaste
bestrichenen Kugel eine Kugelkalotte eingeschliffen bis die Schicht durchgerieben war.
Der dazu verwendete Apparat war ein Calotest der Firma Laboratoire Suisse de
Récherche Horlogeres (LSRH).

Die eingeschliffene Kugelkalotte kann in der Draufsicht unter einem Mikroskop (hier
Metalloplan, Fa.Leitz mit angeschlossenem Digitalisiertableau und Rechner (Zenith
EIA-416)) vermessen und die Schichtdicke berechnet werden. Der Quotient aus
Schichtdicke und Beschichtungszeit stellt die Beschichtungsrate dar.

—Haftfestigkeit—

Die Untersuchungen zur Haftfestigkeit der Schichten auf ihren Substraten erfolgte mit
einem Scratchtester vom Typ Revetest der Firma CSEM. Ein Rockwelldiamant mit
0,2mm Spitzenradius wird mit kontinuierlich steigender Last (100N/min) bei konstanter
Vorschubgeschwindigkeit (Smm/min) iiber die Schicht bewegt. Bei Versagen der Schicht
(Ribildung oder Abplatzungen) treten akustische Emissionen auf, die iiber einen
Akustikdetektor aufgenommen werden. Die Last Lc, bei der erste Schiddigungen der
Schicht auftreten, wird als kritische Last bezeichnet. Es muB zu jeder kritischen Last der
Versagensmechanismus angegeben werden, da sonst das Verhalten der Schicht nur

unzulédnglich beschrieben ist.
—FEigenspannungen—

Zur Eigenspannungsmessung gesputterter Schichten wurden Ti—Folien (siehe Abb.21) der
Dimension 25mm x 5mm = 0,Imm beschichtet. Vor der Beschichtung wurden die
Ti—Folien ca. 1h bei 700°C im Vakuum spannungsarm geglitht. Die Folien wurden mit
einer Schicht von 1um Dicke beschichtet; so war sichergestellt, daB der Einflu} von unter-
schiedlichem E~Modul von Schicht und Substrat auf die Durchbiegung des beschichteten
Substrates gering war. Die entstehenden Spannungen in der Schicht fithren zu einer
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Durchbiegung der Folien (bei Druckspannungen konvex von der Schichtseite aus betrach-
tet). Nach Hoffman /129/ gilt der Zusammenhang:

d Es . D2
Yansoaynre G

worin: A:  Durchbiegung in Folienmitte (in mm)
Es: E-Modul der Substratfolie (hier 110000N/mm?2)
D:  Dicke der Folie (in mm)
Vg: Querkontraktionszahl (Ti=0,33)
d: Schichdicke (in ym)
I: Lange der Folie (in mm)

—Hérte—

Zur Messung der Schichthérte wurden ausschlielich Vickersdiamanten verwendet. Die
Messungen bei Raumtemperatur erfolgten mit dem Mikrohdrtegerdt Leitz IC bei
Priiflasten von 0,5N. Die Warmhéirtemessungen erfolgten in einem Hochtemperatur
Mikrowarmhértepriifgerdt Nikon QM bei Lasten von 50g und Temperaturen bis 1000°C.
Die Auswertung der Eindriicke erfolgte bei Raumtemperatur mit dem Mikroskop
Metalloplan der Firma Leitz.

—Zé&higkeit—

Die Beurteilung der Schichtzdhigkeit wurde nach dem Palmqvistverfahren und der
Methode der Hertzschen Pressung durchgefiihrt. Bei der Palmqvist Methode /99/ werden
Vickerseindriicke mit hohen Lasten aufgebracht, so da an den Eindruckecken Risse
(Palmqvistrisse) entstehen, deren Léngen addiert werden und iiber den Priiflasten
aufgetragen werden. Der Kehrwert der Steigung der entstehenden Geraden stellt den
Rifwiderstand W dar, der ein MaB fiir die Zahigkeit ist. Bei der Hertzschen Pressung
werden Rockwelldiamanten in die Schicht gedriickt. Bei Uberschreiten der kritischen Last
Lc entstehen geschlossene kreisformige Risse um den Eindruck.
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4.4.3 Untersuchungen zum Verschleiverhalten
—Tribometeruntersuchungen—

Mit einem Stift—Scheibe Versuch an einem kommerziellen Pin—on-Disc Tribometer der
Firma CSEM wurden ModellverschleiBuntersuchungen der metastabilen Schichten
(Scheibe) gegen 100Cr6 Kugeln (nicht rotierend, Stift) durchgefiihrt. Es sollten hier
Erkenntnisse iiber das Reib— und VerschleiBverhalten der neuartigen Schichten in
Abhingigkeit von den Abscheideparametern und im Vergleich zu anderen Schichten
gewonnen werden. Der im Ergebnisteil angegebene Reibwert ist der Durchschnitt aus 10
Werten iiber die gesamte Laufstrecke, wobei der erste Wert nach ca. 50m genommen
wurde, da hier Einlaufvorginge abgeschlossen waren. Der Verschlei3 der beiden
Reibpartner wurde getrennt als volumetrischer VerschleiB gemessen. Die
VerschleiBerscheinungsformen wurden mit REM und AES ausgewertet.

Die Parameter wurden in Anlehnung an vorangegangene Arbeiten von Lahres /168/ und
von Hintermann /105/ gewdhlt und sind aus folgender Tabelle ersichtlich.

Testbedingungen: Last: 5N
Umgebungsmedium: Laborluft
Kugelradius: 3mm
Kugelmaterial: 100Cr6
Temperatur: 20-25°C
rel. Feuchte: 40-50%
Schmierung: trocken
Weg: 1km
Geschwindigkeit: lem/s

—Zerspanversuche—

Es wurden Drehversuche durchgefiihrt, wobei GG30 im kontinuierlichen Schnitt zerspant
wurde. Die beschichteten Wendeschneidplatten besaen die Geometrie SNUN 120408. Als
Verschleil wurde die Kolktiefe und die VerschleiBmarke nach 10min Drehen gemessen.
Die VerschleiBmarkenbreite wurde lichtmikroskopisch ausgemessen, wogegen die Kolktiefe
mit einem Tastschnittgerit vom Typ Perthen Sp6 ausgemessen wurde. Die
Schnittbedingungen im Test waren wie folgt: Schnittgeschwindigkeit 125m/min, Vorschub
0,2mm/U, Schnittiefe 2mm,
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5.Ergebnisse
5.1.Schichtkonstitution
5.1.1.Schichtdicke

Eine wichtige Groe, um alle untersuchten Schichten bei gleichen Schichtdicken messen zu
kénnen, ist die Beschichtungsrate in Abhéngigkeit von den Parametern. Fiir nachtréglich
geglithte Schichten stellt die Einstellung der Schichtdicke kein Problem dar, da alle
Schichten bei gleichen Parametern abgeschieden wurden. Bei den heifigesputterten
Schichten traten bei Temperaturen bis 900°C nur Unterschiede auf, die im
MeBfehlerbereich liegen. Die Versuche bei 1000°C lieferten etwa 50% der
Beschichtungsraten bei niedrigeren Temperaturen. Bei den Proben, die unter einer
Variation der Substratvorspannung hergestellt wurden, war aufgrund des Absputtereffekts
eine deutliche Abnahme der Sputterate zu erwarten. Dies findet z.B. Mawella et al. in
/70/. Die hier gemessenen Beschichtungsraten fallen zu groflen Biasspannungen hin sehr
deutlich ab (Abb.23), jedoch findet sich ein leichtes Ansteigen der Beschichtungsrate bis
200V. Dies konnte eventuell durch die groBere lonenausbeute durch die zusétzliche
Biasspannung im Plasmaraum bzw. durch den Einbau von Argonionen in das Gitter
bedingt sein. Der Effekt der groBeren Abscheideraten wird oberhalb von 500V durch den
Riicksputtereffekt kompensiert, so daB die Beschichtungsraten ab dieser Biasspannung
unter den Raten fiir das Wachstum ohne Ionenbeschuf} liegen.

Lo

Beschichtungsrate in um/h
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Biasspannungen in V —— =
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50:50 50:50 80:20 80:20
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Abb.23: Beschichtungsraten in Abhéngigkeit der angelegten
Biasspannung fiir verschiedene metastabile Schichten
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5.1.2.Zusammensetzung

Die mit der Elektronenstrahlmikrosonde gemessenen Zusammensetzungen (Abb.24 u.25)
zeigen, daB die Substrattemperaturen bis 900°C kaum einen EinfluB auf die
Zusammensetzung der untersuchten Schichten haben. Bei 1000°C findet eine starke
Abnahme des Si-Gehaltes und eine Zunahme des Co—Gehaltes statt. Diese Anderungen in
der Zusammensetzung sind in der Bildung von Kobaltsilizid in der Schicht wie auch im
Substrat begriindet. Dies belegen Augermessungen ldngs von Schrigschliffen.

Der Einflu} der Biasspannung auf die Zusammensetzung von Schichten der nominellen
Zusammensetzung TiC/SiC 80:20 ist sehr gering (Abb.26). Fiir Schichten der nominellen
Zusammensetzung TiN/SiC 80:20 (Abb.27) fillt eine deutliche Abnahme des Si-Gehalts
von 6,3% auf 3% auf, sowie eine Reduktion des Sauerstoffgehalts von 14,9% auf 6,9% Der
Grund fiir den sehr hohen Sauerstoffgehalt diirfte im hohen Abscheidedruck von 4Pa
(Verunreinigungen des Inertgases werden verstérkt in den Rezipienten gebracht und von
der sehr aktiven im statu nascendi befindenden Schicht gegettert) liegen. An den durch
den hohen Abscheidedruck bedingten Stengeln, die z.T. bis zur Oberfliche keine
geschlossene Schicht bilden, kénnen sich weiterhin O—Atome anlagern. In Abb.28 1.29
sind die Zusammensetzung von TiC/SiC und TiN/SiC 509%2:50% dargestellt. Wie aus
diesen Abbildungen ersichtlich ist fallen die atomaren Gehalte an Si ab und die Gehalte
an Ti steigen an. Dieser Effekt wird als Vorzugssputtern (hier Vorzugsriicksputtern)
bezeichnet und findet sich z.B. auch in /49//62/.

Dieser Effekt hat eine deutliche Auswirkung auf Elementverhdltnisse speziell der
Metallkomponenten zueinander. Fiir TiC/SiC 50:50 bedeutet dies eine Anderung des
Verhiéltnisses von Ti:Si von 0,9 (OV Bias) auf 1,7 fiir 1500V Bias. Das Verhiltnis
(Ti+Si):C strebt dem Wert 1:1 zu, also dem des stéchiometrischen Monocarbids (Abb.30).
Fiir N-haltige Schichten kann ein dhnliches Verhalten beobachtet werden némlich eine
starke Anderung im Verhiltnis der Metallkomponenten, eine groBe Schwankung bei den
Metalloidatomen, aber wiederum ein Verhdltnis von 1:1 beim Verhiltnis Metall zu
Metalloid (Abb.31). Bei allen untersuchten Proben wurde ein deutlicher Anstieg im
Ar—Gehalt beobachtet. Trigt man nun den Ar—-Gehalt aller Proben iiber der Biaspannung
auf stellt man fest, da ein Sittigungswert von etwa 5% Ar existiert (Abb.32). Diese
Sdttigung steht im Einklang mit Ergebnissen anderer Autoren /103//104/.
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5.1.3 Bruchmorphologie

Die Morphologie der Bruchflichen von unter verschiedenen Parametern gesputterten
Schichten soll erste Auskiinfte iiber KorngroBen, Wachstumstexturen, iiber
Schichthaftung, Epitaxie und eventuell iiber Diffusionserscheinungen liefern. Wie Abb.34
bis 37 zeigen, kann aufgrund der zu geringen VergréBerungen keine Aussage iiber die
Korngroflen gemacht werden, da bei den mdglichen VergroBerungen (bis 12000fach) keine
Korner aufgelost werden. Auch die deutlich erkennbaren Stengel sind wie
Dunkelfeldbilder bei Elektronenbeugungsuntersuchungen (vgl.Kap.4.1.4.2) und auch
Rontgenbeugungsuntersuchungen (vgl.Kap.4.1.4.1) zeigen, keine einzelnen Korner,
sondern Ansammlungen von Kornern, die ausgehend von einem Keim mit gleicher
Wachstumsrichtung iibereinander aufwachsen. Das Aufwachsen dieser Schicht (Abb.35
oben) hat verbliiffende Ahnlichkeit mit einem von Thornton /61/ aufgestellten
Aufwachsmodell fiir den Fall extrem unterdriickter Adatombeweglichkeit (Abb.33).
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Abb.33: Zweidimensionale Wachstumsstrukturen fiir den Fall geringer
Adatombeweglichkeit nach Thornton/61/.

Beim Aufwachsen unter Ionenbeschul wird die Keimdichte durch Erzeugung von
Gitterdefekten wesentlich erhoht, so daB die "Stengelkristallite" feiner werden. Bei den
Schichten der Zusammensetzung TiC/TiN:SiC 50:50 dndert sich die Bruchmorphologie
vom typisch glasférmigen (wenig strukturierten Bruch) zu strukturierten Bruchfldchen,
die auf kristalline Schichten hindeuten (Abb.36). Bruchflichen von Schichten, die auf
beheizte Substrate abgeschieden wurden, zeigen oberhalb von 700°C zunehmend
Strukturen, was auch hier wiederum auf kristalline Gefiige hindeutet (Abb.37). Auch bei
den Schichten der Zusammensetzung TiC/SiC und TiN:SiC 50:50 konnen bei Schichten,
die unter Ionenbeschul abgeschieden wurden, wie auch bei denen, die auf beheitzte
Substrate (bis 1000°C) abgeschieden wurden, keine prizisen Aussagen iiber KorngroBen
gemacht werden. Es ist lediglich die Vermutung gestattet, daB die KorngréBen im nm
Bereich liegen, da sie sonst auflésbar wiren. Auch iiber epitaktisches Aufwachsen sowie
tiber Diffusionserscheinungen kénnen keine Aussagen gemacht werden.
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Abb.34:  Bruchflichen einer TiC/SiC 80:20 Schicht abgeschieden mit und ohne
Ionenbeschuf3; oben 0V, unten 400V Biasspannung beim Aufwachsen.
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Abb.:35 Bruchflichen einer TiN/SiC 80:20 Schicht abgeschieden mit und
ohne IonenbeschuB; oben O0V,unten 400V Biasspannung,
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Abb.36: Bruchfliche von TiC/SiC 50:50 Schichten abgeschieden mit und
ohne Ionenbeschuf}; oben OV, unten 1500V Biasspannung.
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Abb.:37 Bruchfliche von TiC/SiC 50:50 Schichten, abgeschieden auf
beheizte Substrate; oben 800°C, unten 1000°C (OV Bias).
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5.1.4.Gitterstrukturen und Texturen
5.1.4.1.Rontgenfeinstrukturanalyse
Die folgenden Untersuchungen werden an drei Gruppen von Proben durchgefiihrt:

1. Proben der Zusammensetzung TiN bzw. TiC/SiC 80:20 und 50:50, wobei
die Schichten mit und ohne Ionenbeschuf3 abgeschieden wurden.

2. Schichten, die auf beheizte Substrate ohne Ionenbeschufl abgeschieden
wurden.

3. Schichten der Zusammensetzung TiN bzw. TiC/SiC 50:50, die ohne
Ionenbeschufl (amorph) abgeschieden wurden, anschlieBend aber einer

Glithbehandlung unterworfen wurden.
Schichten mit und ohne Ionenbeschufl

TiC/SiC Schichten der nominellen Zusammensetzung 80:20 zeigen ohne Ionenbeschufl
starke (200)—Vorzugsorientierung, wie dies nach eigenen Untersuchungen an reinen TiC
Schichten der Fall ist. Im Gegensatz dazu wachsen TiN/SiC Schichten mit einer
(111)—Vorzugsorientierung auf, obwohl reine TiN Schichten eher (200)—Orientierung auf-
weisen /100/ /107/. Bei Schulz /169/ ist die (200)-Orientierung fiir TiN-Schichten je-
doch auf niedrige Inertgasdriicke beschrinkt. Mit steigendem Ionenbeschufl tendieren
beide Schichtsysteme zu (200)-Orientierungen, wobei starke Peakverbreiterungen auf-
treten, die bei TiC/SiC 80:20 stidrker ausgeprigt sind (Abb.38). Die Peakverbreiterung
diirfte eine Folge hoherer Keimbildungswahrscheinlichkeit und damit der Bildung feinerer
Kérnern sein. Die Anderung von Texturen wird durch Vorzugsabsputtern von bestimmten
Wachstumsrichtungen bewirkt, so daf} sich ausgewéhlte Ebenen durchsetzen kénnen und
so Wachstumstexturen entstehen /106/.

Es konnen hier also besonders zwei Effekte beobachtet werden:

—Anderung der Wachstumstexturen
—Kornfeinung
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Bei weiterer Steigerung der Biasspannung iiber 400V werden nur noch Strukturen beo-
bachtet, die nach herkémmlichem Versténdnis als rontgenamorph bezeichnet werden, da
sie nur Ansédtze von Rontgenreflexen zeigen. Aus den genauen Winkellagen der Peaks kon-
nten die Gitterkonstanten mittels der Braggschen Gleichung ermittelt werden. Das Dia-
gramm (Abb.39) zeigt, dafl die Gitterkonstanten eine Abhédngigkeit von der angelegten
Substratvorspannung aufweisen, wobei die Tendenz jedoch materialabhidngig ist. Fiir
TiN/SiC 80:20 finden sich deutlich kleinere Gitterkonstanten als fiir TiC/SiC 80:20, was
auf den EinfluB der kleineren Stickstoffatome zuriickzufiihren ist. So weist TiN mit 424pm
eine kleinere Gitterkonstant auf als TiC mit 433pm. Der Gehalt von Si in den TiN/SiC
80:20 Schichten nimmt mit steigender Biasspannung stark ab (von 6,3% bei 0V Bias auf
3% bei 400V Bias). Da diese Schichten anndhernd spannungsfrei sind und ihre Gitter-
konstante mit steigendem IonenbeschuB ansteigt (Abb.39), muB davon ausgegangen
werden, daB3 Si hier auf Ti—Plitzen in das kubischflichenzentrierte Gitter des TiN ein-
gebaut ist.

Ein Vergleich der Gitterkonstanten einer TiC/SiC 80:20 Schicht, die mit 400V Bias ab-
geschieden wurde und die 7,5% Si enthdlt (Abb.26) mit dem Gitterparameter einer
TiC—Schicht, die bei 500V Bias abgeschieden wurde (Abb.39) zeigt, daB die Si—haltige
Schicht einen kleineren Gitterparameter besitzt. Da Si kleiner als Ti ist, ist dies ein Indiz,
daB sich Si auf Ti—Pldtzen (im NaCl-Gitter des TiC) befindet. Ob das in den Schichten
enthaltene Si vollstidndig in das Gitter eingebaut ist oder ob ein gewisser Prozentsatz an
den Grenzflichen der Kristallite vorkommt kann nicht gekldrt werden. Die aus den
Rontgenreflexen aus der Scherrer Formel /93/ berechneten Korngrofen fallen mit stei-
gender Substratvorspannung (Abb.40), jedoch findet sich ein deutliches Maximum bei ca.
100V. Ein dhnliches Maximun findet auch Miinz in /101/ fiir TiC. Hier zeigt sich offen-
sichtlich, daB der IonenbeschuB eine grifBere Atombeweglichkeit verursacht, was zu einem
Ansteigen der KorngroBe fiihrt. Bei groBeren Biasspannung iiberwiegt aber der Effekt der
Keimbildung durch Erzeugung von Gitterdefekten, was zu einer Kornfeinung fiihrt.

Fir Schichten der Zusammensetzung TiC/SiC 50:50 bzw TiN/SiC 50:50 werden ohne
Ionenbeschul (0V Bias) rontgenamorph abgeschieden. In den Roéntgenbeugungs-
diagrammen werden nur die WC Peaks des WC94Co6 Substrat detektiert. Mit steigendem
Ionenbeschuf ab ca. 500V fiir TiN/SiC bzw. 800V fiir TiC/SiC werden erste (200)—Re-
flexe gemessen. Die maximalen Peakintensititen erhidlt man fiir beide Zusammen-
setzungen bei ca. 1500V Biasspannung; oberhalb dieser Spannung nehmen die Intensititen
wieder ab. (Abb.41 u. 42).
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Bei diesen Zusammensetzungen ist es offensichtlich ohne Tonenbeschuf3 nicht mdglich, da3
Atome in der Zeit, in der sie als Oberflichenatom relativ hohe Diffusionsraten (im Ver-
gleich zu Festkorperatomen) haben, groe Strecken zuriicklegen kOnnen, wie sie nétig
wéren um Kristallite mit Fernordnung zu bilden. Nach Holleck kann man diese Strecken

abschitzen mit der Formel:

x=2DT

mit x =Diffusionsweg, D =Diffusionskoeffizient, T = Zeit bis die oberste Lage durch nach-
folgende bedeckt ist /1/. Da Diffusionsweg und Zeit konstant bleiben, erhght hier der
Ionenbeschufl die Diffusionskonstante durch Impulsiibertrag der Ar Ionen an die Atome
der obersten Schichtlagen deutlich, so daf} sich Kristallite mit Fernordnung ausbilden
konnen. Genaue Aussagen iiber die Gitterkonstanten sind aufgrund der groBen Halbwerts-
breiten mit Unsicherheiten behaftet, obwohl sie in Abb.50 gewagt werden. Die gemessenen
Peaks riihren demzufolge von TiC bzw.TiN Nanokristalliten her, da die Netzebenen-
abstdnde nicht durch engebautes Si auf Ti—Pldtzen verkleinert werden. Feinrdntgen-
beugungsuntersuchungen (Abb.43) des (200)—Winkelbereichs (Winkelauflosung 0,01°,
Mefizeit pro 0,01° 180s) geben keinen Hinweis auf ein mehrphasiges Gefiige. Ein zwei-
phasiges Gefiige wire auch bei den hohen Abschreckgeschwindigkeiten beim Sputtern
extrem unwahrscheinlich. Aus diesen Griinden muf3 davon ausgegangen werden, daf3 die
Schichten mit 50% SiC, die unter Ionenbeschufl abgeschieden wurden aus TiC bzw.
TiN-Koérnern in einer amorphen SiC—Matrix bestehen.

Einfluf} des Substratmaterials

Durch Ionenbeschufl konnte nur auf WC—Co und Si Substraten das Auskristallisieren der
o.g. TiC und TiN Koérner beobachtet werden, Auf B4C, SiC und Al,O3 Substraten wurden
die Schichten unabhdngig von der angelegten Biasspannung amorph abgeschieden. Die
metallischen Substrate kénnten sich demnach giinstig auf die Bildung von Keimen fiir
kfz—Gitter von TiC und TiN auswirken. |
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Glithungen von amorph abgeschiedenen Schichten

Amorph abgeschiedene Schichten der nominellen Zusammensetzung TiC/SiC 50:50 und
TiN/SiC 50:50 wurden Gliihbehandlungen bis 1200°C und 64h unterworfen. Es zeigte
sich, daB bei den Schichten auf WC—Co Substraten ab 800°C starke Diffusion von Si in
das Substrat auftrat bei 1100°C bestanden die Schichten nur noch aus TiC bzw TiN,
wobei diese dann aber sehr hohe Hirten von 3600 HVO0,5 aufwiesen. Diese Gliihungen
wurden deswegen auf Si Einkristallen ((001) orientiert) durchgefiihrt.

Auch auf diesen Substraten waren die Schichten ohne Biasspannung amorph.
TiC/SiC—Schichten konnten bis zu 1100°C und 64h gegliiht werden. Bei Gliihungen von
1200°C platzten die Schichten ab. TiN/SiC Schichten wurden bis 1200°C geglitht. Es
kann einsetzende (weil Zdhlraten sehr gering) Kristallisation bei Gliihungen oberhalb von
1000°C und Zeiten von ca.8h beobachtet werden. Ausgeprégt tritt sie jedoch erst bei
Temperaturen von 1100°C nach 64h bzw bei 1200°C nach 8h auf. Die Beobachtung, daf
die Schichten ein langsames Ausbilden kristalliner Phasen zeigen, steht im Widerspruch
mit den Ergebnissen von Mader /102/, der beobachtet, daB amorphe Filme plétzlich bei
Erreichen einer charakteristischen Temperatur in kristalline Modifikationen umklappen.
Dies konnte hier als Indiz dafiir gelten, daB die als amorph bezeichneten Filme feinst kris-
tallin sind und nur ein langsames Kornwachstum beobachtet wird, nicht aber ein echter
Kristallisationsvorgang. Fiir TiC/SiC (Abb.44) finden sich keine Vorzugsrichtungen nach
dem Kristallisieren, wihrend bei TiN/SiC deutlich (200)-Orientierung auftritt (Abb.45).
Fiir die Probe TiN/SiC, die bei 1200°C 32h gegliiht wurde,

kann hier eine Gitterkonstante von 426pm (Abb.49) angegeben werden. Diese Gitter-
konstante ist etwa vergleichbar mit der von TiN (424pm ASTM-Kartei, 425pm
PVD-TiN, 0V Bias)) und demzufolge nicht durch Einbau von Si verkleinert. Es kann
daher angenommen werden, daB sich in den amorphen TiN/SiC 50:50 Schichten durch
Glihen TiN Kristallite bilden, die in eine amorphe SiC-Matrix eingebettet sind. Im
Weiteren geben die Gitterkonstanten keinen Hinweis darauf, daB Si in den Kristalliten Ti
substituiert. Die Gitterkonstante der Probe TiC/SiC 50:50, die bei 1100°C 64h gegliiht
wurde, besitzt mit 432,8pm fast exakt den gleichen Gitterparameter wie kompaktes TiC
(432,7pm). Da man annehmen muB, daB die gegliihten Schichten spannungsfrei sind und
deswegen ihr Gitterparameter nicht durch Eigenspannungen verfilscht ist, ist dies ein
Indiz, daB hier analog zu den TiN-haltigen Schichten TiC—Korner in einer amorphen

Matrix auskristallisiert sind.
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Abb.43: "Rontgenfeinbeugungsdiagramm" fiir TiC/SiC 50:50 und
TiN/SiC 50:50 Schichten abgeschieden bei 1500V
Biasspannung (eingetragen sind die Peaklagen fiir die (200)
Reflexe von TiC und TiN)

(Schrittweite 0,01°, MeBzeit pro 0,01°=180s)

Beschichtung von beheizten Substraten

Die Rontgenbeugungsuntersuchungen waren fiir Schichten, die auf beheizten Substraten
abgeschieden worden waren, nur anhand von Feinmessungen auszuwerten. Die "normalen"
Ubersichtsmessungen lieBen keine verniinftige Interpretation zu (vgl.Abb.46). Die
Intensitdten lagen bei diesen Messungen oft unter 2 Imp. /s, was kaum iiber Rauschniveau
ist. Jedoch kénnte man auch hier davon ausgehen, daB bei Temperaturen zwischen 700°C
und 900°C kfz— TiC bzw. TiN—Kristallite in der Schicht gebildet werden, da kein Hinweis
auf eine Verkleinerung der Elementarzelle durch Einlagerung von Si in das kfz— Gitter
gefunden wird und auch keine weiteren kristallinen Phasen entdeckt werden. Auch hier
diirften kristalline TiC bzw. TiN Korner in einer amorphen Matrix vorhanden sein.
Oberhalb von 900°C findet starke Co-Diffusion in die Schichten statt, weswegen
Beugungsbilder von Proben, die bei diesen Bedingungen hergestellt wurden, nicht gezeigt
werden. Auch bei heilgesputterten Schichten findet sich keinerlei Hinweis auf mehrphasig
kristallines Gefiige (Abb.47 u.48). Dieses Ergebnis deckt sich mit Versuchen von Aivazov
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et al. /199/, die bei einer CVD—Abscheidung bei 1500°C bei einer Tip,84S10,15C—Schicht
eine Gitterkonstante von 432,3pm messen. Dies deutet darauf hin daB auch dort
TiC-Korner in einer amorphen Si-haltigen Matrix vorliegen. Im Vergleich mit einer
Arbeit von Lahres /168/, dem die Heizung, die fiir diese Arbeit entwickelt wurde, zur
Verfiigung gestellt wurde und der mit gleichen Substraten gearbeitet hat, zeigt sich, daf3
das stidrker metallisch gebundene System TiC-TiB;, schon bei Temperaturen ab 700°C zur
Ausbildung von  zweiphasigen  Gefligen neigt, deren  Strukturen  durch
Rontgenbeugungsaufnahmen aufgekldrt werden konnten.

Die gemessenen KorngréBen fiir die Kombination TiC bzw.TiN/SiC 50:50 zeigen fiir die
unter Ionenbeschufl abgeschiedenen Schichten kleine Werte von deutlich weniger als Snm,
fir die durch Gliihungen eingestellten Phasen fiir TiC/SiC 50:50, 1100°C,64h ca. 12nm
und fiir die bei gleichen Bedingungen gegliihten TiN/SiC 50:50 Schichten von 50nm. Das
Diagramm (Abb.50) verdeutlicht, daB selbst bei sehr langen Gliihzeiten nur kleine
KorngroBen erreicht werden, was auf eine sehr begrenzte Diffusion in diesem Material
schlieBen 14B8t. Beide N—-haltigen Schichtkombinationen weisen hier KorngréBen auf, die
groBer sind als die der N—freien Schichten.
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Zusammenfassend kann man in den Systemen TiC/SiC und TiN/SiC feststellen, daf bei
Zusammensetzungen bis 20% SiC, Si in das kubischflichenzentrierte Gitter von TiN bzw.
TiC eingebaut wird, wogegen bei 50% SiC ohne Energieeintrag in die Schicht amorphe
Strukturen entstehen. Hoher Energieeintrag in die Schichten in Form von Ionenbeschufl
oder thermischer Energie fiihrt zum Auskristallisieren von TiC bzw.TiN Nanokristalliten
in einer amorphen SiC-Matrix.

5.1.4.2 Elektronenbeugungsuntersuchungen

Es zeigt sich zuniichst, daB Schichten der Zusammensetzung TiN/SiC 50:50 und TiC:SiC
50:50 amorph sind, da bei den Elektronenbeugungsbildern nur sehr verwaschene Reflexe
auftreten und auch die Hellfeldaufnahmen keinerlei Struktur erkennen lassen (Abb.51). Im
Gegensatz dazu werden Schichten der Zusammensetzung 80:20 TiN/TiC:SiC kristallin
abgeschieden und zwar ohne ausgeprigte Texturen wie das Beugungsbild (Abb.54b) an
den durchgehenden Ringen zeigt. Die aus der Lage der Beugungsringe berechneten
Gitterkonstanten (Tab.4) fiir die TiN/SiC 80:20 bzw. TiC/SiC 80:20 Schichten liegen
deutlich unter denen fiir reine TiC bzw. TiN Schichten. Dies bestétigt den Schlu aus den
Rontgenbeugungsuntersuchungen, da Si in das kfz— Gitter von TiC bzw. TiN eingelagert
ist und dieses, da Si Ti substituiert, verkleinert. Die KorngréBen liegen etwa bei 25nm.
Ein Hinweis auf die kleinen KorngréBen wird auch dadurch gegeben, dafl die
Beugungsringe vollstindig ausgefiillt sind, d.h. es miissen sehr viele Korner mit
unterschiedlicher Ausrichtung zur Beugung beigetragen haben. Im Gegensatz dazu finden
sich bei Rickerby et al. /82/ und Lahres /168/, die grobkornigere Schichten untersuchten,
nur einzelne Punkte gleichmiBig iiber einen Ring verteilt (hier haben dann nur wenige
Kérner zur Beugung beigetragen). Diese Erscheinung ist aber nicht zu verwechseln mit
einer Textur der ganzen Schicht.

— Schichten unter Ionenbeschuf}

IonenbeschuB beim Aufwachsen fiihrt bei Schichten der Zusammensetzung TiC/TiN:SiC
50:50 zu kristallinem Material mit starker (200)-Orientierung (vgl.Abb.52 u. 53). Die
KorngroBen liegen fiir TiC/SiC 50:50 bei einer angelegten Biasspannung von 1500V bei
3nm, bei TiN/SiC 50:50 und 1500V Bias bei etwa 5Snm. Diese Werte unterscheiden sich
nur um ca. 10%-20% von denen, die mit der Scherrer—Formel /93/aus den Halbwerts—
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breiten der Rontgenreflexe errechnet wurden (vgl.Abb.50). In Abb.52 ist eine Storstelle in
der Schicht vorhanden, in der bevorzugt (111) Texturen zu finden sind. Eine Ursache fiir
diese Storungen, die nur bei TiC/SiC 50:50 1500V Bias zu finden sind, dort aber mehrfach
vorkommen, kann nicht gegeben werden. DaB3 die TiC/SiC 50:50 Schichten nicht perfekt
texturiert sind, zeigt sich auch darin, daB im Beugungsbild Ansdtze von Ringen zu
erkennen sind, wogegen bei TiN/SiC 50:50 Schichten das Beugungsbild dem eines
Einkristalls gleicht, wo nur Beugungspunkte erkennbar sind. Die aus den Beugungsbildern
gemessenen Gitterkonstanten sind aufgrund der sehr grofen Ausdehnung der
Beugungspunkte sehr ungenau. Fiir TiC/SiC 50:50 1500V erhélt man einen Wert von
447pm (Rontgenbeugung 440pm) fiir die Gitterkonstante und fiir TiN/SiC 50:50 1500V
von 436pm (identisch mit dem Wert aus der Rontgenbeugung). Hier zeigt sich , daf
Stickstoff die Elementarzelle verkleinert. Die hier gemachten Untersuchungen deuten sehr
stark darauf hin, daB es sich bei den Schichten um TiC bzw.TiN in einer amorphen
Matrix handelt. Allerdings kann die Elektronenbeugung amorphe Schichtbereiche nicht
erkennen. Der Einflu} des Ionenbeschusses auf die Schichten der Zusammensetzung 80:20
(TiC/TiN:SiC) liegt darin, daB (200)~Texturen entstehen und die KorngréBe abnimmt.
Die KorngroBe von TiN/SiC 80:20 bei 400V Bias wird hier zu Snm bestimmt (vgl.Abb.54
u. 55). Mit steigendem Ionenbeschu nehmen die Gitterkonstanten zu, was auf die
Abnahme des Gehaltes an Si zuriickzufiithren ist. Die Diskrepanzen zu den berechneten
Gitterwerten aus der Rontgenbeugung sind zum einen auf die starke Peakverbreiterung
bei der Rontgenbeugung zuriickzufiihren, die kein exaktes Bestimmen des
Netzebeneabstandes erlaubt. Zum anderen aber auch auf den sicherlich anderen
Eigenspannungszustand in den durchstrahlbaren TEM—Proben. Diese diirften anndhernd
spannungsfrei sein, da die Schichten vom Substrat gelost sind, und somit die Spannungen
durch Verformung abbaubar sind.

— Schichten auf beheizten Substraten

Die hier untersuchte Schicht ist eine TiN/SiC 50:50 abgeschieden bei 900°C. Sie wurde
gewdhlt, da sie nach den Rontgenbeugungsuntersuchungen an heiflgesputterten Schichten
den héchsten "Kristallisationsgrad" aufweist. Es zeigt sich, daB die Probe polykristallin
ist und keine Texturen aufweist (Abb.56). Die Probe ist einphasig und ihre Korngrife
betrdgt etwa 10—20nm, ist also um etwa eine GréBenordnung gréBer als fiir Proben, die
unter Ionenbeschul aufwachsen. Die Gitterkonstante dieser Probe liegt bei etwa 427pm.
Als Unsicherheit diirfte hier 0,05pm angenommen werden. Die bestimmte Gitterkonstante
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deckt sich fast mit dem Wert (426pm, bestimmt durch Rontgenbeugung) fiir eine
amorphe Schicht, die bei 1200°C 32h geglitht wurde (vgl.Abb.49) und einer gesputterten
TiN-Schicht mit 425pm. Die Gitterkonstanten werden also weder bei der
heiBBabgeschiedenen Schicht noch bei der gegliihten Schicht durch Si auf Ti-Plitzen
verkleinert. Es mufl daher davon ausgegangen werden, da in den Schichten TiN
auskristallisiert ist und SiC als Matrix amorph bleibt.

TiC/SiC 50:50 TiN/SiC 50:50 TiC/SiC 80:20 TiC/SiC 80:20
1500V Bias 1500V Bias 0V Bias 200V Bias
447pm 436pm 405pm 4,25pm
TiN/SiC 80:20 TiN/SiC 80:20 TiC TiN

OV Bias 200V Bias 0V Bias 0V Bias
410pm 428pm 438pm 428pm

Tab.4:  Aus Elektronenbeugungsringen berechnete Gitterkonstanten von

SiC-haltigen Schichten im Vergleich zu TiC—und TiN-Schichten

Bei Gliithversuchen von Kleykamp /112/ an amorphen TiC/SiC 50:50 und amorphen
SiC—Schichten zeigte sich, daB SiC bei 1130°C zu B-SiC kristallisiert. TiC/SiC 50:50
kristallisiert erst oberhalb von 1400°C zu TiC und SiC im NaCl-Typ. TiC behindert
hierbei offensichtlich das Auskristallisieren von SiC und stabilisiert gleichzeitig die
NaCl—Sruktur im Vergleich zur Zinkblende—Sruktur. Dieses Ergebnis soll hier nur
erwdhnt, jedoch nicht diskutiert werden, da es sich nur um vorldufige Messungen handelt.
Die Tatsache, daB Kleykamp bisher auch keine Ti-Si—Mischkarbide findet scheint die in
der Arbeit gemachten Strukturbestimmungen fiir Schichten mit 50% SiC zu bestétigen.
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Abb.54:  TiN/SiC 80:20 Schicht, ohne Biasspannung abgeschieden
4 Pa Argondruck
a):Hellfeldbild
b):Beugungsbild
¢):Dunkelfeldbild des (200)—Ringes
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Abb.55: TiN/SiC 80:20 Schicht, abgeschieden mit 400V
Biasspannung, 4Pa Argondruck
a):Hellfeldbild
b):Beugungsbild
c¢):Dunkelfeldbild eines 200-Reflexes
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Abb.56:  TiN/SiC 50:50 Schicht,abgeschieden bei 900°C, 0,2 Pa
Argondruck
a):Hellfeldbild
b):Dunkelfeldbild des (200)—Ringes
¢):Beugungsbild
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5.1.5 Bindungszustinde

Um die Ergebnisse der Rontgen— und Elektonenbeugungsuntersuchungen, die nur
Aussagen iiber kristalline und damit beugungsfihige Schichtbereiche liefern, zu erginzen
wurden XPS-Messungen durchgefijhrt. Kristallin soll in diesem Fall bedeuten, daf
KristallitgroBen von 1-2nm oder groBer gefordert sind. XPS-Messungen liefern
demgegeniiber Aussagen iiber den Bindungszustand sowohl amorpher als auch kristalliner
Phasen. Zuniichst werden von jeder Probe Ubersichtsmessungen sogenannte "wide scans"
ausgefiihrt, die Bindungsenergien von 0OeV bis 1000eV abdecken. In einem solchen
Spektrum sind die Bindungsenergien von Photoelektronen jedes Elementes, das in der
Schicht (zumindest in den oberen 10nm) vorkommt enthalten, also auch von
Verunreinigungen, Abb.57 zeigt ein solches Ubersichtsspektrum einer TiC/SiC 50:50
Schicht, die mit OV Biasspannung gesputtert wurden.
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Abb.57: Ubersichtsspektrum, gemessen an einer TiC/SiC 50:50 Schicht
mit OV Bias abgeschieden.




85

Es zeigt sich an Abb.57, dal im Energiebereich der Valenzbidnder (Bindungsenergie
kleiner 20eV) keine scharfen Linien erkennbar sind. Zur eigentlichen Auswertung werden
daher die Linien der inneren Schalen ("core levels"), deren Bindungsenergien durch
verschiedene Bindungszustéinde verschoben ("level shifts") sind, herangezogen. Der
Untergrund der zu hoheren Bindungesenergien d.h. geringeren kinetischen Energien der
Photoelektronen anwichst, entsteht durch inelastische Steuung von Photoelektronen an
Elektronen, Plasmonen, Phononen und Exzitonen /150/. Er wird fiir die nihere Analyse
gemdB Shirley /151/ abgezogen. Um die durch Bindungen hervorgerufenen
Verschiebungen in den Bindungsenergien genau zu bestimmen werden die Energiebereiche,
die dem jeweiligen Element entsprechen, in einem Nahbereichsspektrum (ein gewisser
Energiebereich wird feiner nachgemessen) gemessen. Dieser Bereich wird fiir
verschiedene Austrittswinkel der Photoelektronen gemessen. Das bedeutet fiir diese eine
unterschiedliche Austrittstiefe, da Photoelektronen, die durch Streuung Energie verlieren,
fir die XPS—-Messungen verloren sind. Diese Prozesse werden durch eine mittlere freie
Weglinge A=1-10nm (mean escape depth) beschrieben. Somit kann aus den
unterschiedlichen Winkelabhidngigkeiten auf Oberflichen bzw. Festkorperanteile
geschlossen werden. (Zeigt eine Bindungsenergie einen sehr starken Abfall ihrer Intensitét
mit fallendem Winkel, also mit senkrechterem Austritt der Photoelektronen, so stammen
die gemessenen Bindungsenergien von Bindungszustinden an der Oberfliche des
Materials.) Nachdem alle interessanten Energiebereiche aller zu untersuchenden Proben
gemessen waren, wurden die Peaks "simultan angefittet". Hierbei wird versucht, die
MeBkurven durch Uberlagerung von GauBkurven mit Lorentzanteilen nachzubilden /152/.
Jede dieser GauB—Lorentzkurven reprédsentiert dann einen Bindungszustand
(Bindungsenergie), der mit Hilfe von Literaturdaten und Daten von Vergleichsproben
verglichen und identifiziert wird. Durch das simultane anfitten mehrerer Proben und
Vergleichsproben sowie fiir verschiedene Austrittswinkel (© =10=70%)der Photoelektronen
im Vergleich zu Literaturdaten, sind die erhaltenen Bindungszusténde eindeutig.

Tabellen 5 bis 7 zeigen die Literaturdaten von Bindungsenergien von fiir diese
Untersuchungen relevanten Verbindungen.




Si 2p3/9—Linie B.E.in eV Referenz

TiSiy 98,6 /145/

Si 98,8 J147/

Si 99,0 /153/

Si 89,9 /157/

Si 99,5 /158/

SiC 100,3-100,8 /153//159//158//160/

SiO,SiCO 101,7 /160/

SiO, 102,9-103,2 /161//159//160//158/

SiOy 103,4 /153//157/

Tab.5: Bindungen mit zugehorigen Bindungsenergien (Si 2p).

- C 1s-Linie B.E.in eV Referenzen

TiC 281,2-281,8 /153//155//160//162/

SiC 282,7-282,9 /155//160//158//159/

Graphit 284,1-285,1 /145//147//162//158/
/153//163//159//160/

C-0O 286,1 /145/

C-O 286,5 /159/

C=0 287,6 /145/

Tab.6 : Bindungen mit zugehorigen Bindungsenergien (C 1S—Linie)
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Ti 2p3/—Linie B.E.in eV Referenzen

Ti 453,7-453,9 /155//153/

TiSiy 453,7 J155/

TiC 453,9 /162/

TiC 454,7 /155/

TiC 454,8 /153/

TiO; 456,8 /164/

TiOy 458,1-458,3 /162//155//153//164/

Tab.7: Bindungen mit zugehdrigen Bindungsenergien
(Ti 2p3/9—Linie)

Geritebedingte Verschiebungen und Fehler wurden zu Beginn jeder Messung durch
Eichen der Apparatur an einer Goldprobe (Au 4¢7/3=83,8¢V /153/ und Au
4t5/2=87,45¢V) vermieden. Zunichst wurden TiC und SiC Schichten, die ohne
Ionenbeschul (OV Bias) bzw. mit Ionenbeschu (1500V Bias) abgeschieden wurden,

gemessen.
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TiC—Schichten

Abb.58 zeigt die Feinscans fiir verschiedene C 1s und Ti 2p Bindungsniveaus von TiC
Schichten mit OV und 1500V Bias fiir verschiedene Austrittswinkel der Photoelektronen
mit je einem Fit fiir 10° Austrittswinkel (Tiefeninformation).

rel.Intensitit

C1S—-Niveau
TiC
(1500V Bias)

rel.Intensitdt

Ti2P-Nivaeau
TiC
(1500V Bias)

rel.Intensitdt

2888 2964

C1S—Niveau
TiC
(OV Bias)

284,0 281,6
Bindungsenergie in eV

P2

~
—

—

Graphit

hEN

=

rel.Intensitit

466,2

462,6 459,0 455,4

Bindungsencrgie in cV

Ti2P-Niveau
TiC
(OV Bias)

2888 2864

AbDb.S8:

284,0 281,
Bindungsenergie in eV

466,2 462,6 459.0 455,4

Bindungsencrgic in eV

Feinscans fiir verschiedene Bindungsniveaus von TiC
Schichten mit 0V und 1500V Bias fiir verschiedene
Austrittswinkel der Photoelektronen mit je einem Fit fiir

10° Austrittswinkel (links C 1s-Niveau, rechts Ti 2p—Niveau).
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In Tab.8 sind die Flicheninhalte (entspricht den Mengen der jeweiligen Bindungen) unter
den jeweiligen Fitkurven bezogen auf die Fliche des Graphit Peaks (C—-5 Linie) bei
10°Austrittswinkel dargestellt. (Die jeweiligen Verbindungen besitzen eine
Nummerierung, um die Darstellung und Diskussion der MeBergebnisse zu erleichtern.) Die
0.g. Wirkungsquerschnitte sind das Verhéltnis anderer Linien zur C 1s Linie. Fiir die Ti
2p3/> Linie ist der Wirkungsquerschnitt s=5,22 /154/ fiir Si s=0,95. Diese sind in der
Darstellung beriicksichtigt.

0V Bias 1500 V Blas

__Verbindung| eVl 10Grad| 40Grad, 70Grad 10Grad| 40Grad| 70Grad| Nummer
TiC 281,2 0,06 0,04 0,01 0,14 0,07 0,03 CA1
TiC 281.,9 0,23 0,16 0,02 0,15 0,09 0,01 C-2
SiC 2824 0 0 0 0 0 0 C-3
MTC 283,4 0,3 0,18 0 0 0 0 C4
Graphit 284,58 1 098 0,72 1 0,82 0,57 C5
Oxid 285,4 0,06 0,1 0,03 0,17 0,2 0,05 C-6
Oxid 2864 0,05 0,05 0,01 0,04 0,03 0,01 C-7l
TiC 454,45 0,220 0,14 0,02 0,14 o008 0,02 Ti-1
TiC 4554 0,17] 0,11 0,01 0,14 0,1 0,02 Ti-2
| Oxid 456,9 0,05 0,03 0 0,03 0,01 0 Ti-3
Oxid 458, 7l 0,13 0,41 0,03 0,15 0,1 0,03 Ti-4]
Tab.8: Intensitdten der verschiedenen Bindungsenergien relativ zu

C-5 (Graphit) bei TiC Schichten mit 0V und 1500V Bias

gesputtert.

C~1 und C-2 reprdsentieren TiC Bindungen, wobei C—1 von (ungeschidigten) Ti—C
Einkristallbindungen stammen. C-2 repriésentiert die Bindungsenergie von defektem z.B.
strahlengeschéddigtem TiC wie es nach Bestrahlung gefunden wurde /155/. C-3 entspricht
SiC. Diese Bindungsenergie ist in TiC nicht vorhanden, wurde aber, da alle moglichen

_________ gefittet wurden auch bei TiC in den Fit mitaufgenommen. Die
Bindungsenergie C—4 (MTC: Metastabiler Ti-beeinfluBter C—Zustand ) tritt nur bei der
OV Probe auf und hier wiederum bevorzugt im Inneren der Probe (Intensititen fallen
stirker mit steigendem Austrittswinkel der Photoelektronen). Dieser Bindungszustand ist
offensichtlich nicht stabil, da er an der Oberfliche nicht vorhanden ist, also schnell in
andere stabilere O-Verbindungen umgewandelt wird und auBerdem bei hohem
Ionenbeschufl nicht vorkommt, also offensichtlich durch Energieeintrag in andere
Verbindungen iibergeht bzw. derartig gebundene Atome wieder abgesputtert werden.
Dafiir spricht die Anderung des Verhiltnisses C:Ti (0V=1,22; 1500V =1,11) (Abb.59)
sowie das deutliche Abfallen der Beschichtungsrate mit steigendem Ionenbeschuf3 (Abb.60).
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Abb.61: Mikrohérte von TiC Schichten in Abhingigkeit des
Ionenbeschusses.

Auffillig ist, daB die Beschichtungsrate einen identischen Verlauf zeigt wie die Mikrohérte
der TiC Schichten (Abb.61). Dies legt die Vermutung nahe, daB diese metastabilen Ti
beeinflulten C—Verbindungen (MTC), die mit steigendem Ionenbeschu3 verschwinden,
sich giinstig auf die mechanischen Eigenschaften auswirken und &dhnlich wie metallische
Binder bei Hartmetallen die harten Carbidteilchen einbetten. Bei Grischke /156/ treten
auch diese bisher unbekannten C—Zustdnde bei 283,3 eV auf. Diese werden dort als
metallische "Pseudocarbidphase” an der Oberfliche von Carbidteilchen interpretiert
(Abb.62). Diese "Carbidphase" zeichnet sich durch graphitdhnlichere Bindung als das Ti
Monocarbid aus, da C an den Ti Oberflichenatomen der Ti—C Phase Bindungen eingeht,
hier aber die elektronische Umgebung (weil Oberflichenphase) nicht gleich der von
Atomen im Inneren des Monocarbids ist. Geht man davon aus, dafl die Korngrofle etwa
5nm betrédgt und die Pseudocarbidschicht eine Schichtdicke von 0,5nm besitzt betrdgt der
Volumenanteil dieser Phase ca.30%. Die in Abb.62 gezeigte a—C:H Phase soll fiir die hier
gemachten Uberlegungen auBer acht gelassen werden. Die Dicke der " Pseudocarbidphase”
im Modell von Grischke (Abb.62) variiert zwischen 0,3-0,8nm. Da die Bindungsldnge von
C—C Bindungen etwa 0,13-0,15nm betrigt/179/, besteht die Pseudocarbidphase aus 3—4
Atomlagen Kohlenstoff,
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Abb.62:  Schematische Darstellung der Volumenverhéltnisse fiir die
verschiedenen Kohlenstoffphasen in a—C:H(Me) Schichten
/156/.

Die Bindungsenergie C—S entspricht und Graphit sowie Aromaten/145//146//147//148/.
Die Verbindungen Ti-1 und Ti-2 sind nach obiger Tabelle als TiC Bindungen zu
identifizieren, die zur Oberfliche hin zugunsten von oxidischen (C-6, C-7, Ti-3, Ti—4)
und graphitischen (C-5) Oberfldchenschichten abnehmen.

Zusammenfassend 1dBt sich sagen, da TiC-Schichten, die ohne Ionenbeschufl
abgeschieden wurden, an der Oberfliche ihrer Nanokristallite mit einigen Lagen C belegt
sind, was sich giinstig auf ihre mechanischen Eigenschaften auswirkt. Bei Abscheidung
unter lonenbeschufl verschwindet diese Grenzschichtphase.

SiC—Schichten

Abb.63 zeigt die Feinscans fiir verschiedene Bindungsniveaus von SiC Schichten mit 0V
und 1500V Bias fiir verschiedene Austrittswinkel der Photoelektronen mit je einem Fit fiir
10° Austrittswinkel (Tiefeninformation).
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Abb.63: Feinscans fiir verschiedene Bindungsniveaus von SiC

Schichten mit OV und 1500V Bias fiir verschiedene
Austrittswinkel der Photoelektronen mit je einem Fit fiir

10° Austrittswinkel (Tiefeninformation).
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OV Bias_ 1500V Bias

Verbindung eVl 10Grad] 40Grad,_ 70Grad 10Grad| 40Grad, 70Grad| Nummer
SiC 2824 0,4 0,23 0,01 0,71 0,47 0,06 GC-3
MSC 283,4 0,48 0,23 0 0,91 0,6 0,06 C-4
Graphit 284,58 1 0,6 0,1 1 0,6 0,23 C-
Oxid 285,4 0,31 0,23 0,02 0,81 0,22 0,02 C-6
Oxid 2864 0,45 0,07 0,01 0,43 0,24 0,05 C-7
SiC 99,7 0,78 0,41 0,02 1,27 0,84 0,1 Si-1
SiC 100,95 0,06 0,03 0 0,22 0,15 0,01 Si-2)
Oxid 1019 0,06 0,03 0 0,14 0,12 0,04 Si-3
Oxid 102 0,02 0,01 0 0,06 0,05 0 Si-4
Tab.9: Intensititen der verschiedenen Bindungsenergien relativ zu

C-5 (Graphit) bei SiC Schichten mit 0V und 1500V Bias

gesputtert.

Tab.9 zeigt die Intensititen der verschiedenen Bindungsenergien relativ zu C—5 (Graphit)
bei SiC Schichten, die mit OV und 1500V Bias gesputtert wurden. C-3 ist nach den
Literaturdaten (Tab.4 u.5) eindeutig dem SiC zuzuordnen. Die Bindung C—4 in der
Tabelle bezeichnet mit MSC (metastabiler Si beeinfluBter C—Zustand), tritt im Gegensatz
zu TiC sowohl bei 0V wie auch bei 1500V auf und zwar in den gleichen Verhéltnissen zu
C-3, wie auch mit den gleichen Winkelabhingigkeiten, die wiederum mit der
Winkelabhingigkeit von Si—1 iibereinstimmt. Dies kénnte den Schlul zulassen, daf3 es sich
hierbei auch dhnlich den C-1 und C-2 Bindungen des TiC um eine Bindungsenergie
handelt, die dem SiC zuzuordnen wire. Jedoch lidge ihre Bindungsenergie im Vergleich zu
Literaturdaten um ca. 0,5 eV hoher. Es konnte sich deswegen auch um
(strahlen)geschidigtes SiC /149/ handeln, jedoch wére hierbei zu erwarten, dafl die Menge
mit steigendem Ionenbeschu3 durch Defekte zunimmt, was sie aber nicht tut. Es diirfte
sich deswegen dhnlich der Verbindung C—4 (MTC) bei der TiC Schicht um eine neue
metastabile C—Verbindung handeln. Der derartig gebundene Kohlenstoff diirfte um
SiC—Bereiche herum angeordnet sein, die keine Fernordnung besitzen. Da die
Bindungsenergien von MSC wie auch von MTC 283,4 eV betragen, ist die Beeinflussung
der C—Zustdnde durch die Metallatome im Korninneren sehr gering. Die Menge dieser
metastabilen Kohlenstoffzustidnde ist fiir OV und 1500V Bias identisch, da das Verhéltnis
von Si:C fiir beide Varianten 1,01 (Abb.66) betrégt. Bei den TiC—Schichten verringert der
Ionenbeschufl beim Aufwachsen den C—Gehalt der Schichten, weswegen die Menge der
neuen C—Zustdnde (C—4) abnimmt. Bei TiC duBert sich dies auch in einer Abnahme der
Beschichtungsrate im Gegensatz zu den SiC Schichten, bei denen die Beschichtungsrate in
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Abhingigkeit der Biasspannung anndhernd konstant ist (Abb.64).

Beschichtungsrate in um/h

0

0 200 400 600 800 10001200 1400 1600
Biasspannung in V
Abb.64 : Beschichtungsrate von SiC Schichten in Abhédngigkeit von der
angelegten Biasspannung beim Beschichten.

In den SiC—Schichten dndern sich auch die mechanischen Eigenschaften (Hérte) (Abb.65)
mit steigendem IonenbeschuB beim Aufwachsen nicht wesentlich, was den o.g. Schluf}
bestidtigt, dal die MTC Phase beim TiC mafgeblich fiir die Eigenschaften verantwortlich
ist und als Bindephase auftritt.
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Abb.65:  Mikrohdrte von SiC Schichten in Abhéngigkeit von der
angelegten Biasspannung beim Beschichten




96

60

£50 1 ,. 148’6 - 48 46

(X0 cossey
< ,’ o
£ 0%
ol £
= %
g K
330 L2
C _0’0
ol B
E20+ |
£ [
g
N 10 +

o L5 003 00t s
ov 800V 1500V
Substratvorspannung
B e No @~
Abb.66: Zusammensetzung von SiC Schichten in Abhingigkeit von der

angelegten Biasspannung beim Beschichten.

Die Bindungsenergie C—S entspricht wie bei den TiC Schichten Graphit. Die Bindungen
Si—1 und Si-2 entsprechen SiC, wobei Si-2 als geschidigtes SiC /149/ angesehen werden
kann. C-6, C—7, Si-3 und Si—4 werden in guter Ubereinstimmung mit der Literatur als
Oxidbindungen identifiziert. Im Gegensatz zu den TiC Schichten, bei denen Ti-3 und
Ti—4, also die oxidischen Ti—Verbindungen, ca. 40% der Gesamtintensitdt der Tigps/s
Linie ausmachen, liegt bei den SiC Schichten der Anteil von Si-3 und Si—4 (Si-O
Bindungen) bei 10-25% der Gesamtintensitdt der Si 2p Linie. SiC besitzt also in
Ubereinstimmung zu den MeBergebnissen der Mikrosonde (Abb.66) einen geringeren
O-Anteil als die TiC Schichten.

Zusammenfassend 148t sich fiir die untersuchten amorphen SiC—Schichten sagen, daB sie
aus amorphen SiC-Agglomeraten bestehen, die durch einige Lagen C voneinander
getrennt sind. Diese kohlenstoffreiche Grenzfldchenphase findet sich sowohl bei Schichten,
die mit und ohne Ionenbeschu3 abgeschieden wurden.
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TiC/SiC 50%.50% Schichten

Abb.67 zeigt die Feinscans verschiedener Bindungsniveaus von TiC/SiC 50:50 Schichten
jeweils fiir eine kristalline (1500V Bias) und eine amorphe (0V Bias) Schicht.
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Abb.67:  Feinscans verschiedener Bindungsniveaus von TiC/SiC 50:50 Schichten

jeweils fiir eine kristalline (1500V Bias) und eine amorphe (0V Bias)

Schicht. (Die eingezeichneten Fits gehdren jeweils zu den kristallinen
Schichten)
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0V Bias 1500 V Bias

Verbindung eVl 10Grad| 40Grad) 70Grad 10Grad] 40Grad] 70Grad] Nummer
TiC 281,2 0,05 0,02 0 0,09 0,06 0 C-1
TiC 281,9 0,28 0,17 0,04 0,54 0,34 0,02 C-2
SiC 2824 0,24 0,17 0 0,22 0,11 0 C-3
MTSC 283,4 0,84 0,51 0,16] 0,59 0,51 0,09 C-
Graphit 284,58 1 1,21 0,78 1 1,3 0,73 C-5
Oxid 285,4 0,26 0,35 0,22 0,27 0,33 0,1 C-6
Oxid 286,4| 0,19 0,21 0,12 0,23 0,22 0,02 C-7
SiC 99,7, 0,4 0,24 0,05 0,23 0,19 0,06 Si-1
SiC 100,95 0,13 0,1 0,04 0,11 0,09 0,03 Si-2
Oxid 101,9 0,13 0,1 0,07] 0,16 0,15 0,1 Si-3
Oxid 102,9 0,05 0,05 0,02 0,09 0,07] 0,03 S?-4
TiC 454,45 0,26 0,13 0,03 0,43 0,21 0,02 Ti-1
TiC 4554 04 0,21 0,02 0,67 0,34 0,02 Ti-2
Oxid 456,9 0,064 0,04 0,01 0,1 0,06 0 Ti-3
Oxid 458, 0,3 0,2 0,15 0,5 0,3 0,07] Ti-

Tab.10:  Intensitdten der verschiedenen Bindungen relativ zur C—5
(Graphit) Linie bei TiC/SiC 50:50 Schichten mit 0V und
1500V Bias.

Tab.10 zeigt die Intensitéiten der verschiedenen Bindungen relativ zur C-5 (Graphit)
Linie bei TiC/SiC 50:50 Schichten mit 0V und 1500V Bias. In diesen Schichten wurden
keine Ti—Si Wechselwirkungen gefunden. Dies ist nicht verwunderlich, da in einem kfz
Ti—Si—C Mischkristall Si, da es kleiner ist als Ti aber groBer als C ist, auf Ti Plitzen
sitzen miite. Jedes Metallatom in einem solchen Gitter besitzt nur C—Atome als nichste
Nachbarn. Aus diesem Grund diirften Ti-Si-Bindungen nur duBerst schwach vorhanden
sein. Sie konnten nur entstehen, wenn sich durch Gitterfehler Si auf C —Plitzen befinde.
Der Abstand von einem Ti~Atom zum néchsten Si~Atom wire dann aber V2 * (Abstand
von Ti zu C). AuBerdem ist die Karbidbindung , da sie kovalent ist, sehr stark gerichtet,
Aus diesem Grund dirften solche Wechselwirkungen keinen Beitrag zum
Bindungsenergiespektrum liefern. Die Tatsache, daB keine Ti-Si Bindungen in den
TiC/SiC 509%2:50% Schichten gefunden wurden, kann demnach nicht als Indiz dafiir
gewertet werden, daB die Schichten nicht einphasig kfz sind.

Jedoch wurden im weiteren auch keine neuen Bindungszustiinde gefunden, wobei etwa
C—Zustdnde zwischen den C-Bindungen fiir SiC und TiC liegen. Dies miiite aber bei
einem Ti-Si—C Mischkristall der Fall sein. Die gefundenen Bindungszustinde sind aber in
kristallinem TiC oder amorphem SiC enthalten. Es findet sich sowohl bei der
rontgenamorphen sowie kristallinen TiC/SiC Schicht der Bindungszustand C—4 (MTSC:
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metastabiler Ti und Si beeinfluBter C—Zustand). Das Verhiltnis von C—4 : (C-1 + C-2 +
C-3) bei der amorphen Schicht betrdgt 1,55 (zum Vergleich: C—4 : C-3 bei SiC =1,2; C4
: C-1 + C=2 bei TiC = 1,17). Hier sind also mehr metastabile neue C-Zustéinde
vorhanden. Dies diirfte daran liegen, daB diese Schicht réntgenamorph ist und somit keine
Fernordnung besitzt, was die Anzahl nidchster Nachbarn abnehmen 148t. Dies wird in
Abb.68 anhand der Abnahme der Koordinationszahl fiir TaC mit fallender Clustergréfle
gezeigt.

Koardinationszahl

& Wirfel
« Smulation

I i | | | i i J T !
0 100 200 300 400 500

ClustergréoBe (Atome) —=

Abb.68: Koordinationszahl von TaC in Abhéngigkeit der
ClustergroBe /156/.

Unter IonenbeschuB von 1500V sinkt das o.g. Verhiltnis auf 0,76 ab. Dies konnte analog
zur TiC Schicht bedeuten, daB die Ti beeinfluBten C-Bindungen verschwinden bzw.
bevorzugt abgesputtert werden. Auch bei dieser Schicht sinkt die Sputterrate mit
IonenbeschuB (vgl. Abb.23). Der hohere Anteil der C—4 Bindung bei der amorphen Probe
resultiert aus dem hoheren C-Anteil in dieser Schicht im Vergleich zur kristallinen
Schicht (vgl.Abb.28). Im weiteren ist der Aufbau zur Oberfliche der Schicht analog zu
TiC und SiC Schichten. Zur Oberfliche hin werden zunehmend Oxide gebildet und der
oberste nm besteht aus Graphit.

Als  SchluBfolgerung  dieser = Untersuchungen, die im  Gegensatz zu
Rontgenbeugungsuntersuchungen auch amorphe Volumenphasen und Grenzflichenphasen

beriicksichtigen kann folgendes Modell fir die TiC/SiC 509%:50% Schichten abgeleitet
werden.
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1) amorphe TiC/SiC (50mol%:50mol%) Schichten:

Die Schichten bestehen aus zwei verschiedenen Schichtbereichen: Einer Ti-reichen und
einer Si-reichen Carbidphase, die jeweils keine Fernordnung besitzt. Diese amorphen
Agglomerate sind in eine Kohlenstoffphase eingebettet. Dafiir spricht, da die Schichten
sowohl bei Rontgenbeugungsuntersuchungen, wie auch bei Elektronenbeugungsunter-
suchungen amorph erscheinen. Im weiteren sind alle in den Schichten vorhandenen Bin-

dungen entweder in TiC oder SiC Schichten vorhanden. Andere Bindungszusténde, wie sie
fiir eine homogene (statistische Atomverteilung) Mischung aus Ti, Si und C zu erwarten
wiren, existieren nicht,

2)kristalline TiC/SiC (50mol%:50mol%) Schichten:

Diese Schichten bestehen wiederum aus zwei verschiedenen Schichtbereichen: Einer
kristallinen TiC Phase und einer Si—reichen Carbidphase ohne Fernordnung, die von einer
Kohlenstoffschicht umgeben ist, Fiir dieses Modell spricht, da in den Roéntgen—und
Elektronenbeugungsuntersuchungen kfz-TiC Kristallite erscheinen, deren Gitter-

parameter nicht durch eingebettetes Si verkleinert wird. Im weiteren sind alle in den
Schichten vorkommenden Bindungen entweder in kristallinen TiC— oder in amorphen
SiC—Schichten enthalten.

Da keine Schichten der Zusammensetzung TiC/SiC 80:20 mit XPS gemessen wurden, von
denen nachgewiesen wurde, daB bei ihnen ein Ti-Si-Mischkarbid existiert, ist nicht ge-
sichert, daB das Fehlen einer neuen Bindungsenergie (mit einem Wert zwischen der Bin-
dungsenergie fiir Kohlenstoff im SiC und TiC) ein eindeutiges Indiz dafiir ist, daB Si nicht
Ti im Gitter substituiert. Die Strukturbestimmumg muf sich deswegen in erster Linie auf
die Rontgen—und Elektronenbeugunguntersuchungen stiitzen. Jedoch spricht die Tat-
sache, dafl alle angewandten Methoden zur Strukturbestimmung auf die gleiche Model-
Ivorstellung fiihren, dafiir, daB die XPS—-Messungen zu plausiblen Modellvorstellungen
fithren.,
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5.2.Schichteigenschaften
5.2.1.Hirte
5.2.1.1 Mikrohiirte bei Raumtemperatur

Die Messung von Mikrohirten nach dem Vickersverfahren fithrt bei Schichten bei Hérten
oberhalb von 2000 HV zu groBen Schwierigkeiten, da die Eindruckdiagonalen zunehmend
kleiner werden und so MeBfehler an Gewicht zunehmen. Dies belegen z.B. die
Fehlerbreiten in folgendem Diagramm Abb.69.
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Abb.69: Vickersmikrohdrte von (Tig,5,Alg,5)N  Schichten als Funktion
der angelegten Biasspannung /72/

OO

Trotz aller Unsicherheiten zeigt sich deutlich die Tendenz, dal PVD—Schichten aufgrund
von Druckeigenspannungen, sehr hoher Versetzungsdichte bzw. starker Texturen hérter
sein kénnen als die vergleichbaren Materialien als kompaktes Material. Folgende Tabelle
belegt dies anhand von Literaturwerten und selbst gemessenen Héirten (Tab.11).

PVD Schichten kompaktes Material
0,2 Pa Argondruck

11,3W/em?

TiN 2150 /169/ 2100 /110/
2400

TiC 3100 /169/ 2800 /110/
2950

SiC 2200 2600 /110/

Tab.11:  Hirten (HV0,05)von einigen bindren Hartstoffen und Hartstoffschichten
(eigene Messungen und Literaturdaten)
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Abb.70 zeigt die Abhéngigkeit von Mikrohdrtewerten von der
Valenzelektronenkonzentration (VEK).
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Abb.:70  Abhingigkeit der Hirtewerte HV einiger bindrer und ternérer
Carbide von der Valenzelektronenkonzentration VEK
nach /3/.

Hier wird deutlich, da3 maximale Hirten bei ca. VEK =8,4 auftreten. Im System Ti—Si—C
ist keine Variation der VEK durch Stéchiometriedinderungen mdglich. Jedoch haben wie
Abb.69 zeigt Herstellungsparameter einen groBen Einflu auf die einstellbaren Hirtewerte.

—Abscheidung mit und ohne Ionenbeschuf}

Die gemessenen Hirtewerte von Schichten der Zusammensetzung TiC,TiN/SiC 50:50
zeigen eine deutliche Zunahme mit der angelegten Biasspannung bis zu 1500V. Oberhalb
dieser Spannung nimmt die Hérte wieder ab. Die N-haltigen Schichten besitzen im
Bereich von 500V — 1200V zum Teil deutlich héhere Hirten als die N—freien. Hier spielt
offenbar der Grad der Kristallisation bzw. der Vorzugsorientierung eine groe Rolle
(vgl.Réntgenbeugungsuntersuchungen Kap.4.1.4.1). Schichten der Stéchiometrie TiC/SiC
80:20 liegen im Bereich 0—400V auf sehr hohem Niveau, wogegen die Hirte von TiN/SiC
80:20 von sehr niedrigen Werten bei OV auf ca. 2500 HV bei 500V Bias ansteigt. Hier
scheint offenbar die Mikrostruktur (vgl.Kap.4.1.3) mit offenen Stengelkorngrenzen bei
kleinem Ionenbeschu3 solch geringe Hirtewerte zu bedingen. Auffillig ist, daB die
TiC/SiC 80:20 Schichten die hochsten Hérten liefern (Abb.71). Hierbei macht sich der
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Einflu der kovalenten Bindungen des TiC im Vergleich zum mehr heteropolar gebun-
denen TiN bemerkbar. Oberhalb von 500V Bias fallen die Hérten deutlich ab, was auf
einen Verlust an Kristallinitdt bzw.Vorzugsorientierung zuriickzufiihren ist.

1000 ~ : = = +
0 500 1000 1500 2000
BiasspannunginV ——
TiC/SICTiN/SICTIC/SiCTiN/SiC
80:20 80:20 50:50 50:50
R | N PO PRS- 005 VO PP ORI PR

Abb.71:  Mikrohérte von TiC/SiC bzw.TiN/SiC Schichten in
Abhingigkeit der angelegten Biasspannung

—Abscheidung bei erhohten Temperaturen

Schichten, die bei erhohten Temperaturen abgeschieden wurden zeigen Hirtemaxima bei
ca. 900°C. Oberhalb dieser Temperatur fallen die Hérten, aufgrund von Co-Diffusion in
die Schicht stark ab. Auch hier bildet die Zusammensetzung TiC/SiC 80:20 eine Aus-
nahme, da schon ohne Substratbeheizung sehr hohe Hirten erzielt werden, die mit
zunehmender Abscheidetemperatur abnehmen (Abb.72).
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Abb.72:  Mikrohérten von TiC/SiC und TiN/SiC Schichten verschiedener
Stéchiometrien in Abhéngigkeit von der Abscheidetemperatur

—Wiérmebehandlung amorph abgeschiedener Schichten

Schichten der Zusammensetzung TiC bzw TiN/SiC 50:50, die auf WC—Co Hartmetallen
abgeschieden wurden, zeigen mit steigender Glithtemperatur zundchst einen Hérteabfall
um ab ca. 1100 °C deutlich an Hirte zuzunehmen.

Der Hirteabfall ist bedingt durch Diffusion des Si in das WC-Co Substrat, was durch
Augermessungen an Querschliffen belegt wird. Der anschlieBende Hirteanstieg wird durch
ein vollstidndiges Auskristallisieren von TiC verursacht, wobei Si und N vollstédndig aus
der Schicht herausdiffundieren (vgl.Abb.73 u. 74).




Abb.73:

50

Molare Zusammensetzung in %

Abb.74:

105

4000

500 —+ : b +
700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Gliihtemperatur in°C ———#=

Mikroharte HV0,05

TiN/SIC TIC/SIC
50:50 50:50
..... -

Mikrohdrte von amorph abgeschiedenen TiC/SiC 50:50 bzw.
TiN/SiC 50:50 auf WC—Co Hartmetallen in Abhéingigkeit von der
Gliihtemperatur (Haltezeit 4h, Vakuum 10_6mbar).

1400
Gluhtemperatur in C =
Ti Si c o Ar N w Co l
—e *: o e e e B o m e @i e e B e - =

Zusammensetzung von amorph  abgeschiedenen TiN/SiC 50:50
Schichten nach einer Glihbehandlung in Abhingigkeit von der
Glithtemperatur (Haltezeit 4h, Vakuum 10_6mbar).
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Ob dieser Effekt der Hértesteigerung technologisch nutzbar gemacht werden kann, konnte
im Rahmen dieser Arbeit nicht geklirt werden. Um die Zusammensetzung der Schichten
nicht zu dndern, wurden die Glithversuche auf Si—Waferplatten durchgefiihrt. Versuche
auf TiC, B4C, SiC und Al,O3 wurden nicht weiter verfolgt, da die Schichten beim Glithen
stark zum Abplatzen neigen. Es zeigte sich, daB die Schichten nach Gliihungen bis 1200°C
auf Si—Substraten deutlich an Hirte zugenommen haben (Abb.75). Der Hirteanstieg ist
vermutlich auf ein Auskristallisieren von TiC bzw.TiN Kornern (vgl. Kap. Rontgen-
beugungsuntersuchungen ) zuriickzufiihren. Bis 64h Glithdauer war die Hérte proportional
der Haltezeit (Abb.76 und Abb.77); es konnte kein Optimum gefunden werden.

A4OOO
)
r
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S | 2000} e
1500

700 860 900 1000 1100 1200 1300
—— Glahtemperatur in°C —p

TiN/SiC TiC/SiC

50:50 50:50
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Abb.75: Mikrohérten von amorph abgeschiedenen TiC/SiC 50:50 und
TiN/SiC 50:50 Schichten auf Si nach Glithung in Abhingigkeit von der
Gliihtemperatur bei 2h Haltezeit.
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Abb.76:  Mikrohirten von amorph abgeschiedenen TiN/SiC 50:50
Schichten auf Si nach Gliihung in Abhéingigkeit von den Haltezeiten fiir
verschiedene Glithtemperaturen.
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Abb.77:  Mikrohérten von amorph abgeschiedenen TiC/SiC 50:50
Schichten nach Glithung in Abhéingigkeit von den Haltezeiten fiir
verschiedene Gliihtemperaturen.
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5.2.1.2 Mikrohiirte bei Temperaturen bis 1000°C

An ausgewihlten Proben wurde die Mikrohirte bis zu Temperaturen von 1000°C ge-
messen. Bei den TiN/SiC 50:50 Schichten zeigt sich, daB die Raumtemperaturhérten
deutliche Unterschiede je nach Herstellungsbedingungen und damit Kristallinitdt bzw.
Texturierung aufweisen. Dies gilt auch fiir Proben der Zusammensetzung TiN/SiC 80:20.
Fiir die TiN/SiC 50:50 Proben nihern sich die Hirtewerte ab ca. 400°C stark an und
erreichen bei 1000°C identische Werte, wogegen die Proben der Zusammensetzung 80:20
erst ab 800°C Hirten vergleichbarer GroBen zeigen. Dieses Ergebnis 148t die SchluB-
folgerung zu, daBl bei Ranmtemperatur bzw, niedrigen Temperaturen die Mikrostruktur
einen bedeutenden Einfluf} auf Schichthirten hat, bei hohen Temperaturen jedoch nur der
Bindungscharakter eine Rolle spielt. Dies wiirde weiterhin bedeuten, daB die TiN/SiC
50:50 Schichten aufgrund ihres héheren SiC—Anteils und ihrer hoheren Warmbhirte einen
héheren kovalenten Bindungsanteil besitzen als die TiN/SiC 80:20 Schichten. In so ein-
deutiger Weise kann das Ergebnis nicht auf die TiC/SiC Schichten iibertragen werden.
Jedoch sind auch hier die Unterschiede in der Hérte bei hohen Temperaturen geringer als
bei Raumtemperatur. Besonders deutlich wird dies fiir die beiden Proben der Zusammen-
setzung TiC/SiC 50:50 mit OV Bias bzw. 1500V Bias. Bei Raumtemperatur besteht ein
Unterschied von ca.2000 HV0,05, wogegen bei 1000°C nur noch eine Differenz von 500 HV
vorhanden ist, jedoch die Schicht, die mit OV Bias abgeschieden wurde, die Hértere ist.
Fiir dieses Verhalten konnte aufgrund von Rontgenbeugungsuntersuchungen kein Grund
gefunden werden, da réntgenographisch kein Unterschied zwischen Proben vor und nach
Mikrowarmhirtemessungen bestand. Dies konnte auch nicht erwartet werden, wenn man
bedenkt, daB Gliihversuche erst oberhalb von 1000°C und 8h Haltezeit sichtbare Kristal-
lisation hervorrufen konnten. Bei den Mikrowarmhértemessungen ist die Haltezeit bei
1OOOOC kleiner als 30 Minuten. Die reine TiC—Schicht besitzt iiber den gesamten Tem-
peraturbereich die hochste Hérte. Da nun zu erwarten wire, da der stark kovalente
Bindungsanteil des SiC zu hohen Warmhirten fithren wiirde, kann geschlossen werden,
daB die TiC/SiC und TiN/SiC Schichten eine weiche Matrix besitzen, die vor allem die
Hérte bei hohen Temperaturen auf niedrige Werte driickt.
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Abb.79:  Mikrowarmhérte von TiC/SiC Schichten unterschiedlicher
Stdchiometrie fiir verschiedene Herstellungsparameter und
einer TiC—Vergleichsschicht.
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5.2.2 Zihigkeit
—Palmqvistmethode

Die Rifzdhigkeit bzw. die RiBwiderstinde der in dieser Arbeit untersuchten Schichten
sollte anhand der Palmqvistmethode /115//116//117/ beurteilt werden. Dazu war es
nétig, Vickershirteeindriicke mit Lasten zwischen 10N und 100N in die Schichten einzu-
bringen. Aufgrund der starken plastischen Verformung kommt es in den Ecken der Ein-
driicke zu RiBbildungen aufgrund von Spannungsiiberhéhungen. Dieses Verfahren ist be-
sonders zur Bestimmung der Zihigkeit von Hartmetallen geeignet. Um der starken plas-
tischen Verformung der Hartmetalle folgen zu kénnen, benétigen die Schichten eine aus-
reichende Haftfestigkeit. Da dies offensichtlich fiir die SiC-haltigen Schichten nicht ge-
geben ist, wie eigene Untersuchungen an weiteren kovalenten Schichtsystemen ergénzend
bestétigen, platzten die Schichten beim Einbringen der Eindriicke groflichig ab (Abb. 80
und 81). So war es nicht moglich, fiir Proben, die mit und ohne Ionenbeschufl abge-
schieden wurden, Rizihigkeiten nach Palmqvist anzugeben. Ausschlieflich Proben, die
auf beheizten Substraten abgeschieden wurden, konnten so gemessen werden, da ihre
Haftung moglicherweise durch Diffusion ausreichend war. Fiir TiC/SiC 50:50 Schichten
abgeschieden bei 700°C bzw. 800°C ergeben sich Werte fiir den RiBwiderstand von 221
N/mm bzw.214 N/mm. Nur fir TiN/SiC 50:50 und TiC/SiC 80:20 Schichten, die auf
beheizte Substraten abgeschieden wurden, sind die Riwiderstinde iiber einer Tem-
peraturvariation darstellbar (Abb.82). Reines SiC konnte wegen starker Abplatzungs-
erscheinungen nicht gemessen werden; der Wert fiir TiC (0,2Pa, S00W) wurde zu 580
N/mm gemessen. Bei TiN Schichten traten bis zur maximal méglichen Last von 100N
keine Palmqvistrisse auf. Es zeigt sich, daB die Palmqvistmethode nur fiir bestimmte
metallische Hartstoffschichten verniinftig anwendbar ist. Bei Schichten mit zu hohem
kovalenten Bindungsanteil versagt sie, weil die Schichthaftung zu gering ist.
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Abb.80:  Versagen bei einem Vickerseindruck von 20N an einer
TiC/SiC 50:50 Schicht gesputtert mit 0V Bias.

Abb.81: Versagen bei einem Vickerseindruc von 30N an eing:
TiC/SiC 50:50 Schicht gesputtert mit 1500V Bias.
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Abb.82: RiBwiderstinde fiir TiN/SiC 50:50 und TiC/SiC 80:20 Schichten in
Abhéngigkeit von der Beschichtungstemperatur

—Hertzsche Pressung

Da die Palmqvistmethode fiir die meisten der hier untersuchten Schichten ungeeignet war
wurde deren Zihigkeit mit der Methode der Hertzschen Pressung beurteilt. Bei der
Hertzschen Pressung wird im Gegensatz zur Palmqvistmethode kein Rifl im Substrat
induziert /169/. Das Substrat wird plastisch verformt. Die angegebene kritische Last Ly
(Last, bei der gerade noch kein vollstindig kreisformiger Ri8 um den Eindruck vorhanden
ist) bei der Hertzschen Pressung ist also indirekt (bei gleichen Substraten) ein MaB fiir die
mogliche Verformung, die die Schicht mit dem Substrat mitmachen kann. Schulz /169/
findet entgegen Kaloyeros /119/ keine auffillig giinstigeren Zahigkeiten fiir amorphe
TiC/TiBy Schichten, bei denen die kritischen Lasten im Bereich von 20N — 50N liegen.
Alle in dieser Arbeit untersuchten SiC-haltigen Schichten besitzen bei Abscheidung unter
Ionenbeschull kritische Lasten von 40N — 70N ohne eine auffillige Abhidngigkeit von der
angelegten Biasspannung zu zeigen. Reine SiC Schichten besitzen eine kritische Last von
70N bei OV Bias und 65N bei 1500V Bias. TiC dagegen besitzt nach Schulz /169/ 45N
und TiN 80N. Eine deutliche Abhéngigkeit der kritischen Lasten konnte fiir TiN/SiC
80:20 Schichten in Abhingigkeit der angelegten Biasspannung gefunden werden.
Spannungen zwischen 100V und 200V erzeugen Schichten mit héchsten Zédhigkeiten
(Abb.83). Diese Schichten wachsen bei diesen Spannungen mit der geringsten
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Vorzugsorientierung auf, was offenbar einen glinstigen Einflul auf die Zahl und
Konstitution der Grenzflichen ausiibt. Die Werte fiir Schichten, die bei erhohten
Substrattemperaturen abgeschieden wurden zeigen Maxima bei 800°C — 900°C, wobei die
Kombination TiN/SiC 50:50 eine Ausnahme macht und die hdchsten kritischen Lasten
schon bei 600°C zeigt (Abb.84).
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Abb.83: Kritische Lasten bei der Hertzschen Pressung bzw. Lasten
fiir das Auftreten erster Risse fiir TiN/SiC 80:20 Schichten
in Abhingigkeit der angelegten Biasspannung.
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Abb.84: Kritische Lasten bei der Hertzschen Pressung fiir TiC/SiC und
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Abb.8S:  Eindruck des Priifdiamanten bei Hertzscher Pressung fiir
zwei Schichtkombinationen bei unterschiedlichen Lasten.
oben: TiN/SiC 50:50 Schicht, S00V Bias, Lh=130N,
unten: TiC/SiC 50:50 Schicht, OV Bias, Lh=50N.
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5.2.3 Haftung

Bei allen Schicht — Substrat Verbunden, deren spiterer Einsatz mechanische Belastung
erwarten 14Bt, sollten die Haftung der Schicht auf dem Substrat bekannt sein. Der in
dieser Arbeit benutzte Scratchtest zur Beurteilung der Schichthaftung liefert akustische
Emissionen beim Entstehen von Rissen oder Abplatzungen unter einer aufgebrachten
Last. Diese Last Lc (kritische Last ) wird hier so definiert, da3 Abplatzungen entweder
aus der Schicht oder vom Substrat auftreten; Risse in der Kratzspur, die z. T auch akus-
tische Emissionen hervorrufen, werden nicht als Versagenskriterium herangezogen. Solche
Risse sind in der rasterelektronischen Aufnahme Abb.86(unten) zu sehen. Dies geht im
iibrigen konform mit einigen anderen Autoren /169//121//122//120/. Es gibt generell
zwei Versagensarten: Das adhidsive oder Grenzflichenversagen und das kohésive oder
Schichtversagen /123//124/. Bei schwachen Grenzflichen ist es energetisch giinstig, wenn
ein Versagen dort auftritt /125/ und nicht in der Schicht. Nach Bosch /127/ und Hinter-
mann /126/ steigt die Haftfestigkeit von Schichten mit feineren Koérnern und héherer
Keimdichte am Substrat. Etzkorn /128/ findet einen giinstige Zusammenhang mit der
Durchmischung an der Grenzfliche. Dies miifite fiir Schichten, die unter lonenbeschuf}
abgeschieden wurden, verbesserte Haftung bedeuten. Dies kénnen Rochatzki /122/ fiir
ZrN und Ertiirk fiir ARC-verdampftes TiN auch bestétigen. Bei den hier untersuchten
Schichten konnte keine deutliche Abhéngigkeit der Schichthaftung von der angelegten
Biasspannung gefunden werden (vgl. Tab.11). Alle Schichten der Zusammensetzung TiC
bzw. TiN/SiC 50:50 versagten rein adhisiv. Ein typisches Versagensmuster fiir diese
Kombinationen ist anhand einer TiN/SiC 50:50 Schicht gesputtert unter 800V Bias in
Abb.86 gezeigt. Schichten mit nominell 209% SiC-Gehalt versagten bei niedrigen lonen-
beschuf3 adhisiv, neigten jedoch bei hoherem IonenbeschuB zu kohdsivem Versagen
(Abb.87). Dafiir konnten die 0.g. Mechanismen, wie hohere Keimdichte und Grenzflichen-
durchmischung aber auch ihr héherer Anteil an metallischer Bindung verantwortlich sein,
wenn dies auch an den absoluten Werten der kritischen Lasten nicht deutlich wird.

Die kritischen Lasten fiir Proben auf beheizten WC-Co Substraten liegen auf etwas
héherem Niveau.

Das Versagensmuster zeigt groe Anteile an kohdsivem Versagen. Hier hat offensichtlich
eine Durchmischung der Grenzfliche durch Diffusion eine positive Wirkung auf den
Grenzflichenaufbau gehabt. Der groBe kovalente Bindungsanteil durch das SiC
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beeintrichtigt die Haftfestigkeit im Vergleich zu Werten von PVD — TiC mit 60N und
PVD — TiN mit iiber 100N (eigene unverdffentlichte Untersuchungen) doch erheblich. In
einer fritheren Arbeit /81/ konnte gezeigt werden, daB maBgeblich fiir eine gute Haftung
auf metallischen Substraten (WC—Co) die Bindungsverhiltnisse einer Schicht sind. So
neigte TiN (hoher heteropolarer Bindungsanteil) als "Haftvermittler' zu adhisivem
Versagen, wogegen WC (hoher metallischer Bindungsanteil) als Haftvermittler nicht zu
adhésivem Versagen sondern zu Schichtversagen (kohisiv) tendierte. Diese Erkenntnisse
konnten genutzt werden zur Entwicklung von WC-TiC-TiN Gradientenschichten /81/,
die ein sehr giinstiges Anwendungsverhalten besonders bei unterbrochenen Schnitt-
bedingungen, die eine gute Schichthaftung vorraussetzen besitzen. Die in dieser Arbeit
gemessenen Werte fiir SiC-haltige Schichten diirften aber ausreichend sein, um den
Schicht—Substratverbund fiir mechanische Beanspruchungen einzusetzen. Im Vergleich zu
reinen SiC—Schichten wird jedenfalls eine verbesserte Haftfestigkeit durch Zugabe von
metallischen Hartstoffen erreicht. Es zeigt sich auch hier, daB der Bindungsanteil in einer
(PVD) Schicht auf metallischen Substraten einen deutlichen EinfluB auf die Haftfestigkeit
hat.

TiC/SiC _ TiN/SiC _ TiC/SiC _ TiN/SiC
50%:50%  150%:50%  80%:20%  80%:20%
OV Bias 20-30 20 20 35-40
50V Bias 25-30 35-48
100V Bias 40 45-60
200V Bias 20-50 15 38 30-40
300V Bias 25-30 14 28-40 20
400V Bias 15-20 30
500V Bias 35-40 20-25 50 53
800V Bias 25-30 13-20 v
1000V Bias  125-35 13-30 ¢ i
1200V Bias  120-25 13-20 g
1500V Bias  125-50 15-35
600 Grad 48 44 23
700 Grad 38 38 2L i 20
800 Grad = 32 20 L i 2
000 Grad . 38 i 20 i S SO 30
O e e L2 2
Tab.11:  Kritische Lasten Lc (angegeben in N) fiir TiC/SiC und TiN/SiC

Schichten verschiedener Stochiometrie fiir verschiedene Biasspannungen
und Abscheidetemperaturen.



Abb.86:

Versagen beim Scratchtest (Lc=20N) einer TiN/SiC 50:50
Schicht abgeschieden bei 800V Bias.

a) V=165x

b) V=800x
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Abb.88:  Versagen an heiBgesputterfen TiN/SiC 50:50 Schichten
a) 600°C (Lc=48N), b) 900°C (Lc=20N).

5.2.4. Eigenspannungen

Eigenspannungen in Schichten setzen sich aus zwei Anteilen zusammen: Den thermisch
induzierten Eigenspannungen, die auf unterschiedliche Wirmeausdehnungskoeffizienten
zwischen Substrat und Schichtmaterial zuriickzufithren sind, sowie den wachstums-
bedingten intrinsischen Anteilen. Bei den hier durchgefithrten Untersuchungen kann der
erste Anteil vernachlédssigt werden, da zum einen die Beschichtungstemperaturen be:
PVD Prozessen niedrig sind, zum anderen die verwendeten Ti—Folien einen Wérmeaus-
dehnungskoeffizienten besitzen, der die gleiche Grioenordnung wie die der metallischen
Hartstoffe aufweist. (Es wird vorausgesetzt, daB der Wirmeausdehnungskoeffizient, der
hier untersuchten neuartigen Schichtmaterialien etwa dem der metallischen Tlartstoffe
entspricht). Die in Abb.89 gezeigten Diagramme zeigen den Spannungsverlauf in Ab-
hingigkeit von der Lage der Proben (SpannungsmeBstreifen) unter den Targets sowie der
angelegten Biasspannung. Untersuchungen fiir heiBgesputterte Schichten auf Ti—Streifen
konnten aufgrund konstruktiver Restriktionen der Probenheizung nicht durchgefiihrt
werden. Da geglithte Schichten aufgrund der Haltezeiten bei hohen Temperaturen nur
noch thermisch induzierte Spannungen besitzen /168/ wurde dort auf Eigenspannungs-
messungen verzichtet. Hs zeigt sich, daB die in den Schichten induzierten Druckeigen-
spannungen mit dem Abstand zur Targetmitte fiir alle untersuchten Beschichtungs-
parameter stark zuuehinen. Dies diirfte im Wesentlichen zwei Griinde haben:
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1.) Der Hauptanteil der abgesputterten Atome kommt aus dem Randbereich des Targets,
sodal3 unter Vernachldssigung von St6Ben im Plasmaraum ihre Einfallsrichtung nahezu
senkrecht zur Pobenoberfliche ist. Hohe Druckeigenspannungen treten aber nach Hoffman
/129/ nur bei senkrechtem TeilchenbeschuB auf, wogegen bei 45%zur Oberfliche die
Schichten nahezu spannungsfrei sind.

2.) Nach Perry /130/ fiihrt eine Reduzierung der Beschichtungsraten, was zur Targetrand-
lage hin der Fall ist, zu verringerter Texturierung (dies konnte im Rahmen der Arbeit
bestdtigt werden, wird jedoch nicht dargestellt). Dies vergrofert Gitterstérungen und den
Spannungsunterschied zwischen Gitterebenen, wodurch die Eigenspannungen vergroflert
werden. Es zeigt sich ferner, dal Druckeigenspannungen bei kleinen Biasspannungen mit
steigendem lonenbeschufl zunehmen, bei hohem lonenbeschul wieder abnehmen. Grund
fiir den Anstieg der Druckeigenspannungen diirfte der "atomic peening" Effekt /131//132/
sein, wobei Gitterstérungen durch ein Bombardement von energiereichen Teilchen auf
dem kondensierenden Film hervorgerufen werden. Auch Rickerby /133/ gibt als Grund fiir
die steigenden Spannungen den Beschul mit hochenergetischen Teilchen an, da bei Sput-
ter—ion—plating—Schichten, wo Biasspannungen gewdéhnlich (0OV-100V) kleiner sind als bei
ion—plating Schichten, geringere Druckeigenspannungen gemessen werden. Bei Schichten
unter Ionenbeschufl werden bei Rickerby Spannungen bis —5000 N/rnrn2 angegeben. Nach
Thornton /132/ treten hohe intrinsische Druckeigenspannungen aufgrund von schlechtem
Srukturausgleich, wéhrend des Filmwachstums bevorzugt bei niedrigen Spannungen auf.
Dies fithrt zu dem weiteren Schlu}, daB3 "eingefangenes" Inertgas (der Anteil von Inertgas
steigt mit steigenden Biasspannungen /132/, vgl.Abb.26 bis 29) als Grund fiir Gitter-
verspannungen neben dem Beschufl durch hochenergetisch Teilchen in Frage kommt. Da
nun nach Schulz /169/ oberhalb von 500°C Spannungen wieder abgebaut werden,
andererseits nach Miinz et al. /69/ Ionenbeschuf} die Substrattemperaturen erhoht, z.B.bei
SO0V Bias auf ca.500°C, werden bei sehr hohem Ionenbeschuf aufgrund von Abbau von
Gitterfehlern durch Rekristallisationsvorginge Spannungen wieder abgebaut. So werden
hier bei TiC/SiC 80:20 Schichten fallende Eigenspannungen oberhalb von 300V Bias, bei
TiC/SiC 50:50 oberhalb von 1500V und bei TiN/SiC 50:50 oberhalb von 500V beobachtet.
Die Absolutwerte der Spannungen fiir das System mit den héchsten Spannungen (TiC/SiC
80:20) liegen fiir Proben in der Targetmitte mit Werten zwischen —2000 N/mm2 und
-5000 N/mm2 im Rahmen dessen was andere Autoren gemessen haben. So geben Perry
und Chollet /134/ —4000 N/mm2 fiir ionenplatierte Ti(C,N) Schichten, Rickerby /133/
=5000 N/mm2 bei biasgesputterten Schichten und Lahres /168/ 3200 N/mrn2 bei gesput-
terten TiC/TiBs Schichten bei 400V Bias und 0,4 Pa Argondruck an. Die Werte fiir die
Kombination TiN/SiC 50:50 bzw. TiC/SiC 50:50 liegen deutlich darunter. Da ihre Korn—
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groBen kleiner sind schwicht der héhere Anteil an Korngrenzen /169/ die Ubertragung
von Eigenspannungen an die angrenzenden Werkstoffbereiche, was zu einer Verringerung
der gemessenen Spannungen fiithrt. Schulz /169/ postuliert eine Zunahme der Druckeigen-
spannungen bei niedrigen Abscheidedriicken mit Zunahme der Masse der Nichtmetall-
komponente in den Schichten. Dies miifite fiir die N-haltigen Schichten hoéhere Druck-
eigenspannungen bedeuten als fiir die N freien, was aber nicht beobachtet wird. Eine
Sonderstellung bei den hier untersuchten Parametervariationen nimmt die Kombination
TiN/SiC 80:20 ein, die aus plasmaphysikalischen Griinden bei 4Pa abgeschieden werden
muflte. Hier werden erst oberhalb von 400V Bias Eigenspannungen gemessen. Darunter
sind alle Schichten spannungsfrei (Abb.89d). Der hohe Abscheidedruck diirfte hier zu
starken Streuungen durch St6Be im Plasmaraum fithren, was die Energie der auftreffenden
Teilchen stark schwichen diirfte und auerdem die Winkel der auftreffenden Teilchen
dndert, was dazu fithrt, daB geringere Druckeigenspannungen induziert werden. Obwohl
bekannt ist, daB mikroskopische und mikrostrukturelle Anderungen EinfluB auf XRD
Messungen haben, ist es nicht moglich diese eindeutig zu identifizieren /135/. AuBerdem
ist aus gewohnlichen Bragg-Untersuchungen nicht méglich, hinreichende Informationen
tiber die komplexen Gitterfehler und Spannungsverhéltnisse in PVD—Schichten zu ziehen,
da nur Gitterebenen parallel zur Probenfldche untersucht werden /130/.
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4.2.5 Elektrische Leitfihigkeit

Eine wichtige Eigenschaft, um den Bindungscharakter eines nano—oder mikrokristallinen
Materials bewerten zu konnen, stellt der elektrische Widerstand dar.

An kristallinen TiC—und TiN—Schichten sowie an amorphen SiC—Schichten, jeweils ge-
sputtert ohne IonenbeschuB3, und an kristallinen TiC/SiC bzw. TiN/SiC Schichten wurde
der elektrische Widerstand mittels der VierpunktmeBmethode, also im Stromdurchgang,
gemessen. Zur Uberpriifung der Ergebnisse wurden zusitzlich Schichten der Zusammen-
setzung TiC/SiC 50:50 und TiN/SiC 50:50 mit einer kontaktlosen Hochfrequenzmessung
untersucht.

Die Werte fiir die Vierpunktmessung waren identisch mit denen der kontaktlosen Mes-
sung, die das ganze Schichtvolumen bei der Messung mittelt. Bei der Vierpunktmessung
konnte dagegen der Meflwert verfilscht sein, wenn sich bei groBeren KorngréBen Netz-
werke aus leitenden TiC—oder TiN-Kornern (Strompfade) in einer amorphen Matrix
ausbilden wiirden. Aufgrund des hoheren elektrischen Widerstandes der amorphen
SiC—Matrix wiirde der Strom nur durch das leitende Netzwerk flieBen und somit wiirde
nur der Widerstand des Netzwerks gemessen werden.

Der elektrische Widerstand der gesputterten TiC— und TiN-Schichten liegt mit Werten
von 107 Ohmem bzw. 107" Qcm um etwa eine GroBenordnung oberhalb den Literatur-
werten fiir das entsprechende kompakte stéchiometrische Material /3/. Dies konnt daran
liegen, dal gesputterte Schichten feinkérniger sind als kompaktes Material und dem-
zufolge einen groen Anteil an Grenzflichenphase besitzen. An diesen Grenzflichen
kénnen sich Verunreinigungen ausscheiden bzw. Oxidschichten bilden, die den Gesamt-
widerstand der Schicht erhohen. Fiir die bei 0V Biasspannung gesputterte SiC—Schicht 1-
iegt der Wert mit 35000 Ohmem deutlich hoher als der Literaturwert von 100 Ohmem /3/
fiir kompaktes SiC.

Der elektrische Widerstand der Schichten mit der Zusammensetzung TiC/SiC und
TiN/SiC 80:20 liegt nur um Faktor 2 hoher als die Widerstdnde der entsprechenden SiC
freien Schichten. Bei diesen Schichten handelt es sich nach Ergebnissen aus Rontgen-
beugungs—und Elektronenbeugungsuntersuchungen um kfz Ti-Si—C Losungen. Grund fiir
den Anstieg des elektrischen Widerstandes um den Faktor zwei kann einerseits der Einbau
von Si in das TiC Gitter, andererseits auch eine SiC—reiche isolierende Grenzflichenphase
sein.

Auch die kristallinen TiC/SiC 50:50 und die TiN/SiC 50:50 Schichten besitzen einen
bemerkenswert niedrigen elektrischen Widerstand (Abb.89) fiir ein Material mit 50% SiC.
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Bei diesen Schichten ergeben die Strukturbestimmungen, daB die Schichten aus nano-
kristallinen (gut leitenden) TiC—Kornern bestehen, die von einer Kohlenstoffschicht
umgeben und in eine amorphe SiC-Matrix eingebettet sind. Den niedrigen elektrischen
Widerstand besitzen diese Schicheten aufgrund ihrer metallischleitenden TiC~Kérner. Der
Faktor drei, um den der Widerstand hoher ist als der der bindiren Schichten ist auf ihren
hohen Gehalt an SiC-Grenzflichenphase zuriickzufithren. Vorraussetzung dafiir, daf} ihr
elektrischer Widerstand dennoch im Bereich metallischer Materialien liegt, obwohl der
Widerstand von amorphem SiC um 7 Gréfenordnungen héher liegt, ist, dafl die Grenz-
flachenphase diinn genug ist, um von Tunnelstrdmen iiberbriickt zu werden. Es zeigt sich,
dafl das Modell von Ikeda et al./108/ an TiAIN-Schichten, der einen geringen Anstieg des
elektrischen Widerstands mit dem Al-Gehalt in den Schichten feststellt (Abb.89 und 90)
in keinem Widerspruch zu den Ergebnissen bei den TiC/SiC und TiN/SiC Schichten
steht, Es ist fiir Schichten in der kfz—Struktur (mit 20% SiC) erfiillt.

Die Messungen des elektrischen Widerstandes in Abhéngigkeit der Temperatur wurden an
kristallinen gesputterten TiN—Schichten sowie kristallinen TiN/SiC 50:50 und TiC/SiC
50:50 Schichten mittels der Vierpunktmethode durchgefiihrt.

Der elekrische Widerstand der Schichten im untersuchten Temperaturintervall ist
annihernd unabhdngig von der Temperatur. Dies spricht fiir den nanokristallinen Aufbau
der Schichten, wobei leitende Kérner in einer isolierenden Matrix eingebettet sind. Der
Widerstand der metallisch leitenden Korner fillt mit fallender Temperatur, da die Gitter-
schwingungen abnehmen. Der Widerstand von halbleitenden Materialien, wie SiC fallt
dagegen mit steigender Temperatur (thermisch aktivierter Ladungstransport). Da der
Gesamtwiderstand dieser Schichten aus einer Reihenschaltung von metallisch leitenden
Kornern und halbleitenden Grenzflichen besteht ist der Verlauf des Widerstandes in
Abhéngigkeit der Temperatur plausibel. Da der Verlauf des elektrischen Widerstandes in
Abhingigkeit der Temperatur von TiN/SiC 50:50 Schichten identisch mit dem fiir TiN
ist, aber etwa um Faktor 3 hoher liegt, spricht dies dafiir, daB isolierende Korngrenzen
existieren, die durch Tunnelstréome iiberwunden werden /111/.
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Elektrischer Widerstand in Ohmem
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5.3 Anwendungsverhalten
5.3.1 VerschleiBuntersuchungen am Tribometer gegen 100Cr6

Als Maf fiir den Verschleil wurden in den im folgenden dargestellten Modellverschlei3-
untersuchungen an einem Pin on Disk Tribometer der volumetrische VerschleiBbetrag Wv
nach DIN 50321 nach einer Laufstrecke von 1000 m in mm3 angegeben. Bezogene Ver-
schleiBkennwerte wie VerschleiBlintensitdten, die auf Laufzeiten oder Laufstrecken bezogen
werden, werden nicht angegeben, da nicht bekannt ist, ob der Verschleil im untersuchten
Intervall konstant ist oder nicht. Die Versuchsparameter (Normalkraft: SN, Ge-
schwindigkeit: 1cm/s, Laufstrecke: 1000m, ohne Schmierung, Gegenkdrper 100Cr6)
wurden in Anlehnung an Literaturdaten /174/ gewihlt, um Vergleichswerte anderer
Schichtmaterialien und Abscheideverfahren zu bekommen. Es muBl darauf hingewiesen
werden, daB die Flichenpressung wihrend eines Versuchs nicht konstant ist, da der
Gegenkorper eine sich nicht drehende Kugel ist deren Kontaktfldche sich durch die
Abnutzung stdndig vergroBert, wogegen die Normalkraft jedoch konstant bleibt. Die
angegebenen Mef3werte verstehen sich als Mittelwert zweier Messungen, wobei jedoch der
Wert fiir TiC/SiC 50:50 0V Bias viermal bestimmt wurde, da dieser zunéchst als Fehl-
messung gewertet wurde. In den folgenden Abbildungen Abb.92 — 94 ist der Reibwert und
der volumetrische Verschleilbetrag W, der bindren PVD-Schichten sowie der 100Cr6
Gegenkorper gezeigt. Zum Vergleich sind Werte von Hintermann /174/ an CVD
Schichten gegen 100Cr6 (gleiche Testbedingungen) mit in die Diagramme aufgenommen.
Fiir PVD-SiC-Schichten kénnen aufler den Reibwerten keine Daten angegeben werden,
da die Schichten schon nach ca. 100m vollkommen durchgerieben waren. Hier zeigt sich
offenbar, da amorphe Schichten sofern, sie keine vollstdndig geschlossene und gut
haftende Oxidschicht bilden, fiir tribologische Anwendungen nicht geeignet sind. Weiter-
gehende Untersuchungen zum hier vorliegenden VerschleiBmechanismus wurden nicht
durchgefiihrt.
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Der volumetrische Verschleibetrag des 100Cr6 Gegenkorpers in Abhéngigkeit von den
Herstellungsparametern der Schichten ist in Abb.95 dargestellt. Auffillig an diesem
Diagramm ist zum einen der wesentlich héhere Verschleil des Gegenkorpers gegen
TiN/SiC 50:50 Schichten im Vergleich zu den TiC/SiC 50:50 Schichten, zum anderen der
sehr niedrige VerschleiB der Probe TiC/SiC 50:50 OV Bias. Bei hoheren Biasspannungen
sinkt der Verschlei der 100Cr6 Kugel, was mit einer Zunahme der Kristallinitdt bzw.
Vorzugsorientierung und steigender Hérte der Schichten einhergeht. Die gleichen
Tendenzen finden sich auch im volumetrischen Verschleil der Schichten wieder (Abb.96).
Einen ersten Hinweis auf die Ursachen des hoheren Verschleiles konnen die hoheren Reib-
werte (gegen 100Cr6) fiir die TiN haltigen Schichten liefern (Abb.97). Die Probe TiC/SiC
50:50 OV Bias, die einen auffillig niedrigen Verschleil zeigte, besitzt auch mit y = 0,17
den niedrigsten Reibwert. Vergleicht man den Reibwert der TiC/SiC bzw.TiN/SiC
Schichten mit den jeweiligen bindren PVD—-Schichten, so zeigt sich eine leichte Abnahme
des Reibwertes fiir die SiC haltigen Schichten. Der Schichtverschleif liegt aber nur fiir die
besten TiC/SiC Schichten auf dem Niveau wie fiir PVD TiC bzw TiN, jedoch liegt der
VerschleiB des 100Cr6 Gegenkorpers zum Teil deutlich unter denen der Vergleichs-
paarungen. |

Die VerschleiBpaarungen TiC bzw.TiN/SiC 80:20 gegen 100Cr6 zeigen eine starke
Abnahme des Verschleibetrages von OV Bias bis zu 400V Bias. Oberhalb von 400V Bias
steigt der VerschleiB der Schicht TiC/SiC 80:20 wieder deutlich an (Abb.96). Dies konnte
seinen Grund in der kleinen KorngréBe mit hohem Anteil an Korngrenzenvolumen haben
(vgl.Rontgenbeugungsuntersuchungen). Die Verschleibetridge von TiN/SiC 80:20 konnten
fiir die Parameter OV Bias und 50V Bias nicht angegeben werden, da die Schichten nicht
das Laufzeitende erreichten, ohne durchgerieben zu sein. Fiir die Schicht mit 500V Bias
fand ein extrem starker Materialauftrag statt, soda8 diese Paarung nicht in den in den
Diagrammen Abb.95 u. 96 dargestellt ist. Dieser Materialauftrag dulert sich in einem
starken Anstieg des Reibwertes dieser Schicht gegen 100Cr6 (Abb.97).

Um weitere Erkldrungen beziiglich der VerschleiBmechanismen machen zu koénnen,
wurden die Reibflichen ausgewihlter Reibspuren mittels Rasterelektronenmikroskopie
und Augerelektronenspektroskopie untersucht. Es zeigt sich, da3 bei der Kombination
TiC/SiC 0V Bias die Reibspur stark mit Sauerstoff belegt ist. Die sauerstofffreien
Bereiche weisen die Zusammensetzung der Schicht auf. Materialiibertrag von der
100Cr6—Kugel auf die Schicht wird nicht festgestellt. Der vorherrschende Verschleil3-
mechanismus diirfte neben Tribooxidation Abrasion sein, da nur Kratzspuren, wie sie
typisch sind fiir Mikrospanen und Mikropfliigen (vgl. /175,176/) vorgefunden wurden.
Hinweise auf andere VerschleiBmechanismen, wie Oberflichenzerriittung oder Adhésion
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finden sich nicht. Die Kontaktfliche des 100Cr6 Gegenkérpers weist auch die typischen
Kratzspuren von Abrasionsverschleil auf, jedoch zeigen
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Abb.97: Reibwerte von TiC/SiC und TiN/SiC Schichten gegen 100Cr6
in Abhédngigkeit der Biasspannung bei der Schichtabscheidung.

Elementverteilungsbilder deutlich, daB diese Flidche fast vollkommen mit einer Ti-Si-O
Verbindung belegt ist (Abb.99). In diesem Fall ist eigentlich das Tribosystem: TiC/SiC
Schicht gegen Ti—Si—O Verbindung. Dies erklidrt den niedrigen Reibwert und den geringen
Verschleil von amorpher Schicht und Gegenkorper. Hier zeigt sich, daB die amorphe
Schicht der Oxidation bzw, dem Materialiibertrag mit anschlieBender Oxidation auf den
Gegenkorper keinen grolen Widerstand entgegensetzt, obwohl die Bindungsenergien in
amorphen Korpern anndhernd gleich denen von kristallinen Korpern sind. Nach Habig
/177/ werden in der Regel Partikel bei verschiedenen Kontakpartnern vom weicheren zum
hirteren iibertragen. Dies ist hier jedoch nicht der Fall. Auf den Reibspuren der TiC/SiC
50:50 Schichten, die mit Biasspannungen von 200V abgeschieden wurden sind geringe
Mengen an oxidiertem Schichtabrieb in Form von Pulver zu finden (Abb.100). Die Reib-
fliche des 100Cr6 Gegenkorpers weist groe Bereiche auf, die Ti—Si—O enthalten, jedoch
gibt es auch Bereiche wo nur Fe detektiert wird (Abb.101). Dies sind Stellen, wo sich
Abrieb aufstaut und in die Reibflichen hineingezogen wird. Diese Schichten und Gegen-
korper zeigen den hochsten Verschleil. Auch die Kugelfliche der Paarung 100Cr6 gegen
TiC/SiC 1500V Bias zeigt nur eine Teilbelegung mit Ti—Si—O Verbindungen (oxidierter
Schichtabrieb) (Abb.103). Auf den Reibspuren in der Schicht sowie in den Randbereichen
der Reibspur finden sich kleine Bereiche mit schlecht haftendem oxidiertem Schichtabrieb
(Abb.102). Dies duflert sich in einem Ansteigen des Reibwertes wihrend der Einlaufphase
(Abb.106). Jedoch ist der Schichtverschleil, vermutlich auf Grund der Hérte der Schicht
durch den hohen Ionenbeschufl wiahrend der Abscheidung gering.
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Es zeigt sich in diesem Tribosystem, daB bei geeignetem Verlagern des Verschlei3-
mechanismufles von Abrasion zu Tribooxidation auch bei verhdltnisméBig weichen
Schichten geringe VerschleiBbetrige erreichbar sind, wenn sich guthaftende Oxidschichten
bilden. Die Analyse des VerschleiBmechanismusses bei den Schichtkombinationen
TiN/SiC 50:50 gegen 100Cr6 zeigt, daB bei der Schicht TiN/SiC 0V Bias nur Abrasion als
Versagensmechanismus erkannt wird. Der 100Cr6-Gegenkérper der o.g.Schicht weist in
geringfiigigem MaB8 Bereiche auf in denen Schichtabrieb in oxidierter Form (Punkt-
analysen detektieren O,Ti,Si) als gut haftender Materialiibertrag zu finden ist (Abb.105).
Dies ist im iibrigen eine Analogie zu den OV Proben von TiC/SiC 50:50 (s.0.), die auf-
grund von einer guthaftenden Oxidschicht ausgesprochen niedrigen Verschleil zeigen. Hier
jedoch reicht die Menge (prozentuale Belegung der Oberflidche) nicht aus, soda8 das
weiche Kugelmaterial durch Abrasion stark abgetragen wird. Alle TiN/SiC 50:50
Schichten zeigen deutliche Spuren von Mikrozerspanung. Es finden sich auf der
Verschleispur kleine Oxidkorner von etwa 10~ mm Durchmesser (Abb.104), die als harte
VerschleiBpartikel die Schicht und den Gegenkorper zerspanen. Bei reinem Abrasions-
verschleil finden sich je nach Verhdltnis von Mineralhidrte zu Werkstoffhidrte Verschleil3-
hochlagen bzw, —tieflagen, die oftmals um GroBenordnungen verschieden sind (Abb.107).
a c

Abb.98 : Verschleif} einer TiC/SiC 50:50 (OV Bias) Schicht gegen 100Cr6.
a.)REM-Bild
b.)O—Verteilung
¢.)C—Verteilung
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Abb.99 : VerschleiB am 100Cr6 Gegenkérper gelaufen gegen eine

TiC/SiC 50:50 Schicht abgeschieden mit 0V Bias.

a.)REM-Bild

b.)Ti-Verteilung

¢.)Si—Verteilung

d.)O—Verteilung

e.)C—Verteilung

f.)Fe—Verteilung




Abb. 100:
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VerschleiB einer TiC/SiC  50:50 Schicht
200V Bias.

a.)REM-Bild

b.)O—Verteilung

¢.)C—Verteilung

abgeschieden
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Abb. 101: VerschleiB des 100Cr6 Gegenkorpers gelaufen gegen eine
TiC/SiC 50:50 Schicht abgeschieden unter 200V Bias.
a.)REM-Bild
b.)Ti—Verteilung
c.)Si—Verteilung
d.)O—Verteilung
e.)C—Verteilung
f.)Fe—Verteilung
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VerschleiB einer TiC/SiC 50:50 Schicht
1500V Bias.

a.)REM-Bild

b.)O-Verteilung

¢.)C—Verteilung

abgeschieden unter
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Verschleil des 100Cr6 Gegenkdrpers gelaufen
TiC/SiC 50:50 Schicht abgeschieden unter 1500V Bias.
a.)REM-Bild

b.)Ti—Verteilung

c.)Si—Verteilung

d.)O-Verteilung

e.)C—Verteilung

f.)Fe—Verteilung

gegen

eine
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Abb.104: VerschleiB einer TiN/SiC  50:50 Schicht abgeschieden bei
0V Bias gelaufen gegen 100Cr6.
a.)REM-Bild
b.)O—Verteilung
c.)C—Verteilung
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Abb.10s: VerschleiB des 100Cr6 Gegenkorpers gelaufen gegen eine

TiN/SiC Schicht abgeschieden bei 0V Bias.

a.)REM-Bild

b.)Ti—Verteilung

c.)Si—Verteilung

d.)O—Verteilung

e.)C—Verteilung

f.)Fe—Verteilung
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Da man auch bei den hier untersuchten Schichten VerschleiBhoch— und tieflagen findet,
auBlerdem der Verschlei abrasiv ist (wobei jedoch die Verschleipartikel durch Tribo-
oxidation entstehen) kann man die Hirte dieser Partikel abschidtzen. Im Fall von TiC/SiC
50:50 miiften sie etwa die gleiche Hirte haben wie Schichten mit etwa S00V Bias, da dort
der Ubergang von einer Hochlage zu einer Tieflage erfolgt. Fiir TiN/SiC 50:50 wiirde es
der Hérte von Schichten mit ca. 1200V Bias entsprechen. Die abgeschdtzten Hartewerte
der abrasiv wirkenden Oxidationsprodukte ergeben sich zu 1600HV fiir TiC/SiC 50:50 und
zu 2700HV fiir TiN/SiC 50:50.

Untersuchungen zu VerschleiBmechanismen von Schichten anderer Zusammensetzung
gegen 100Cr6 wurden nicht durchgefiihrt.

Unter der Voraussetzung der Kenntnis der VerschleiBmechanismen und deren Wirkung,
kann man die Vorginge anhand des Verlaufs des Reibkoeffizienten beim Einlaufen der
Schichten gegen 100Cr6 auf den ersten 50m (Abb.106) deuten. Aus obigen Ergebnissen
zeigt sich, da im Tribosystem TiC/SiC 50:50 Schicht bei OV Bias abgeschieden gegen
100Cr6 eine vollstdndige und guthaftende Oxidationsschicht auf dem 100Cr6-Gegen-
korper gebildet wird. Dies duBert sich in einem hohen Reibwert zu Beginn des Versuchs
(Abb.106), der auf den ersten 10 m stark abfillt. Auf dieser Laufstrecke wird die
Kontaktflidche erstmals mit oxidiertem Schichtabrieb belegt. Im Gegensatz dazu steigt bei
der TiN/SiC 50:50 OV Schicht der Reibwert auf den ersten 20 m Laufstrecke stark an. In
diesem System findet zwar auch Tribooxidation statt, jedoch wird die 100Cr6 Kontakt-
fliche nur geringfiigig mit einer Oxidschicht belegt. Oxidpartikel wirken hier offensicht-
lich als Abrasivmedium. Die Bildung von Oxidpartikeln &uBert sich bei dieser Paarung in
einem Ansteigen des Reibwertes. Diese bilden aber auf keinem der beiden Reibpartner
eine oxidische guthaftende Schutzschicht. Aus dieser Kenntnis kann man schlieen, daf3
reine TiC Schichten eine gut haftende Oxidschicht bilden, da ihr Reibwert nach Versuchs-
beginn stark abféllt. Auch fiir SiC deutet der Reibwertsabfall auf solch einen Mechanis-
mus hin. Fiir TiN ist der Reibwert von Anfang an gleichbleibend hoch. Hier diirfte von
Versuchsbeginn an nur reine Abrasion ohne Tribooxidation vorherrschen. Ob die starken
Schwankungen im Reibwert bei den reinen SiC Schichten von einem periodischen Aufbau
und Abldésen von Tribooxidationsschichten herriihren, wurde hier nicht untersucht.
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Abb. 106: Verlauf des Reibwertes p fiir verschiedene Schichten gegen
100Cr6 wihrend der ersten 50m (Einlaufstrecke).
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Abb.107: Abrasiver Verschleibetrag in Abhéngigkeit von dem
Verhiltnis aus Mineralhdrte zur Werkstoffhirte /176/.
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5.3.2 VerschleiB beim Zerspanen von Graugufl

Die Zerspanversuche wurden an lamellarem Graugu GG 30 durchgefiihrt, da bei diesem
Werkstoff die an der Schneide und der Spanfliche auftretenden Temperafuren niedriger
sind als beim Zerspanen von Stahl /136/. Der Grund dafiir ist die gute Temperaturleit-
fahigkeit von Graphit und die geringere Erwdrmung durch den ablaufenden Span, da
dieser auf Grund von Graphitlamellen im Guf stdndig bricht. Auf die geringen
Temperaturen wurde geachtet, weil die zu untersuchenden Schichten einen deutlichen
Verlust ihrer Mikrohédrte mit steigender Temperatur zu ertragen haben (vgl.Abb.78 1.79).
Da beim Drehen durchaus Temperaturen von 1000°C und mehr erreichbar sind /137/ und
nachgewiesen wurde /168/, daB die Warmhirte einen entscheidenden EinfluB auf die
VerschleiBbestdndigkeit eines Werkstoffes ausiibt scheint diese Auswahl gerechtfertigt. Im
folgenden Diagramm (Abb.108) sind die VerschleiBmarkenbreite sowie die Kolktiefe von
einem unbeschichteten Hartmetall und von mit PVD TiC und TiN beschichtetem Hart-
metall dargestellt. Den geringsten Verschleil zeigt hier die TiN Schicht, moglicherweise
aufgrund ihres hoheren heteropolaren Bindungsanteils. Die Schichten mit der Zusammen-
setzung TiC bzw. TiN/SiC 80:20 (Abb.109) zeigen in etwa den gleichen Verschleil wie das
unbeschichtete Pldttchen (Abb.108). Nur die Schicht TiN/SiC 400V Bias verschleifdt
etwas weniger. Grund dafiir diirfte die etwas hohere Hérte dieser Schicht im Vergleich zu
den anderen TiN/SiC 80:20 Schichten sein. Der Verschleil der Schichten mit der
Zusammensetzung TiC bzw. TiN/SiC 50:50 zeigen kaum einen Einfluf} ihrer Herstellungs-
parameter und somit ihrer Konstitution und ihren mechanischen Eigenschaften auf ihren
Verschleil (Abb.110). Thr Verschleil ist deutlich héher als der fiir reine PVD TiC oder
TiN Schichten. Nach /137/ ist der grofite Anteil des Verschleies bei Zerspanoperationen
auf "physikalisch chemische Zersetzung", also tribochemische Reaktion und Abrasion
zuriickzufithren. Auflerdem findet Diffusion nur statt, wenn Mischkristallbildung méglich
ist /137/ bzw. wenn eine ausgeprigte Loslichkeit vorhanden ist. Da bei Zerspan-
operationen Temperaturen von 700°C bis 1300°C auftreten /138/, muf die Léslichkeit
bzw. Tendenz zur Mischkristallbildung in diesem Temperaturbereich beriicksichtigt
werden. Eisen besitzt im Bereich von 700°C bis 1300°C Loslichkeiten von Si bis zu 23%
/139//140//141/. Somit ist die Tendenz groB, daB Si aus der Schicht in den Stahl
diffundiert.

Da die an Si verarmte und mit C angereicherte Schicht durch Abrasion abgetragen wird,
sind stdndig Flichen mit hohem Si Gehalt in Kontakt mit dem GrauguB, so daB die
Schicht schnell abgetragen wird. Obwohl die Eisen-Silicium—Verbindungen héhere freie
Bildungsenthalpien besitzen (z.B. FeSi aH=—188kJ/mol bei 25°C /142/) als
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SiC (aH=—16kJ /mol bei 25°C), diirften diese Unterschiede kein Grund fiir die geringe
Stabilitdt der Schichten beim Bearbeiten von GG30 sein.

800 Werkstoff:GG30
Schnittzeit: 10min
Schnittgeschw.:125m/min
600 Schnittiefe:2mm
Vorschub:0,2/U
400
200
0 At 4
unbeschichtet TiC TiN
F Yerschleiﬁmarkenbreite Kolkiefe in um
inum
Abb.108: VerschleiBmarkenbreite und Kolktiefe von einem unbeschichteten
WC—Co Hartmetallpldttchen sowie von mit PVD Schichten
beschichteten WC—Co Hartmetallplédttchen
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Werkstoff:GG30
Schnittzeit: 10min
Schnittgeschw.:125m/min
600 1 Schnittiefe:2mm
~~~~~~~~~~ % Vorschub:0,2/U
400 1
200 |
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TiC/SIC  TIiC/SIiC TIN/SIC  TiN/SIC  TiN/SIiC
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VerschleiBmarkenbreite
in um

Abb.109: VerschleiBmarkenbreite und Kolktiefe von metastabilen TiN/SiC
80:20 und TiC/SiC 80:20 Schichten auf WC—Co Hartmetallen bei
unterschiedlichen Biasspannungen abgeschieden
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Abb.110: VerschleiBmarkenbreite und Kolktiefe von TiC/SiC 50:50 und
TiN/SiC 50:50 Schichten bei verschiedenen Herstellungsparametern
abgeschieden auf WC Co Hartmetalle

5.3.3 Stabilitit der Schichten bei Wirmebehandlung

Zur Beurteilung der thermischen Stabilitdt der Schichten wurden TiC/SiC 50:50
Schichten auf Si—Substraten, die unter einem IonenbeschuB von 1500V abgeschieden
wurden, Gliihungen bis 1000°C und 32h Gliihdauer unterzogen. Die gegliihten Proben
wurden réntgenographisch untersucht und es wurden ihre Mikrohérte gemessen. Wie das
Rontgenbeugungsdiagramm (Abb.111) fiir verschiedene Gliihzeiten bei 1000°C zeigt,
verdndern sich die Schichten kaum. Es wird lediglich eine geringere Verkleinerung der
Halbwertsbreiten des (200)-Peaks verzeichnet. Dies kann zum einen auf ein Korn-
wachstum, zum anderen aber auch durch ein Ausheilen von Gitterfehlern herriihren. DaB
ein Abbau von Gitterfehlern hier eine Rolle spielt, wird durch die Abnahme der Mikro-
hirte nach Glihungen mit steigender Gliihtemperatur becbachtet (Abb.112). Dieser
Effekt wird in /169//143/ beobachtet und erkldrt. Die in Abb.111 dargestellten Rontgen-
beugungsdiagramme geben keinerlei Hinweis auf ein Auskristallisieren der amorphen
SiC—Phase. Die Tatsache, da8 Glithungen von 1000°C und 32h zu keinen Verdnderungen
im Beugungsreflex fiihren, zeigt, daB der Schichtaufbau bis zu diesen Temperaturen stabil
ist, was erlaubt die Schichten z.B. als Beschichtung fiir Werkzeuge einzusetzen.
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(200)-Reflex bei Rontgenbeugung von einer ungeglithten
TiC/SiC 50:50 Schicht mit 1500V Bias abgeschieden und
die gleiche Schicht nach unterschiedlicher Gliihdauer bei
1000°C.  (Schrittweite  0,01°, MeBzeit pro  0,01°=180s,
Gesamtmefzeit pro dargestelltem Reflex =40h)
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Mikrohédrte HV0,S von bei unterschiedlichen
Temperaturen 2h gegliithten TiC/SiC 50:50 Schichten, die
mit 1500V Bias abgeschieden wurden.
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6. Diskussion

Die Literaturrecherche iiber Werkstoffe im Ungleichgewichtszustand zeigt, daB diese
oftmals ibersdttigte Losungen sind, die sich bei hohen Temperaturen im thermo-
dynamischen Gleichgewicht befinden und durch schnelles Abkiihlen sozusagen bei Raum-
temperatur "eingefroren” werden, dort aber stabil genug sind um als Werkzeug eingesetzt
zu werden. Fiir keramische metastabile kristalline sowie amorphe Schichten kommt nur
eine Abscheidung aus der Gasphase in Frage, da ihre Schmelzpunkte sehr hoch sind. Da
die chemische Abscheidung aus der Gasphase (CVD) in der Regel bei Temperaturen
zwischen 600°C und 1000°C stattfindet, sind hier besonders die PVD Verfahren geeignet.
Durch physikalische Abscheidung aus der Gasphase konnen demzufolge neuartige
Materialien synthetisiert werden, deren Eigenschaften fiir bestimmte Anwendungen
glinstiger sein konnen, als die der bekannten Materialien. In der vorliegenden Arbeit
wurde durch das PVD-Verfahren Hochleistungskathodenzerstduben (Magnetronsputtern)
versucht, metastabile einphasige kfz Schichten aus den eutektischen Systemen TiC—SiC
und TiN-SiC durch nichtreaktives Zerstduben von zweiphasigen TiC/SiC bzw. TiN/SiC
Targets abzuscheiden. Dabei wurden besonders die Parameter Ionenbeschufl (Bias-
sputtern) wihrend der Abscheidung, Abscheidetemperatur und Gliihtemperatur von
amorph abgeschiedenen Schichten variiert.

Aufbau der Schichten

Eine angelegte Biasspannung bewirkt ein Abnehmen der Aufstdubrate durch Absputtern
von bereits kondensierten Atomen. Dies zeigt sich in einer Abnahme des Schicht-
wachstums um bis zu 50%. Beim Absputtern werden nun bevorzugt Si Atome abgetragen,
weswegen sich die Stochiometrie beim Biassputtern stark &ndert. Dieses Verhalten kann
gezielt genutzt werden, um Stochiometrien bzw. Gradienten in der Schichtzusammen-
setzung einzustellen.

Die Beurteilung der Bruchmorphologie von nanokristallinen Schichten ist nicht geeignet
Aussagen iiber den Aufbau der Schichten zu machen, da die erreichten VergréBerungen
mit dem zu Verfiigung stehenden Rasterelektronenmikroskop zu gering waren.

Die Untersuchung der Schichten mittels Rontgenbeugung kann nur Aussagen iiber
kristalline Bestandteile der Schichten liefern. Amorphe Phasen oder Grenzfldchenbereiche
tragen nicht zur Rontgenbeugung bei. Die Ergebnisse der Rontgenbeugung zeigen, dafl
TiC/SiC 80:20 und TiN/SiC 80:20 Schichten mit und ohne IonenbeschuB kristallin
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aufwachsen, wobei hoherer Ionenbeschu8 (200)—Texturen begiinstigt und die KorngréBen
abnehmen lidsst. Diese Schichten mit nominell 20% SiC—Gehalt besitzen eine kfz—Struk-
tur, wobei sich Si auf Ti—Pldtzen befindet. Es handelt sich hierbei also um einen an Si
iibersdttigten TiC—bzw. TiN-Mischkristall. Ob geringe Mengen an Si als amorphe
SiC—Grenzflichen in den Schichten vorkommen, konnen die hier gemachten Unter-
suchungen nicht kldren.

Bei Schichten der Zusammensetzung 50:50 treten ohne Ionenbeschufl und Substratheizung
vollkommen amorphe Schichten auf. Mit steigendem IonenbeschuB finden Kristalli-
sationsvorginge statt, wobei ein kfz Gitter mit (200)-Textur entsteht. Die aus den
Rontgen— und Elektronenbeugungsbildern bestimmten Gitterkonstanten deuten auf ein
kfz Gitter hin, das gegeniiber dem TiC bzw.TiN Gitter nicht durch den Einbau von Si
auf Ti-Plitzen verkleinert wird. Da weitere Phasen nicht gefunden werden, muf}
geschlossen werden, daB in den Schichten TiC und TiN auskristallisiert ist. Dieses
Ergebnis widerspricht im Ubrigen den in /201/ gemachten Aussagen, die zum damaligen
Stand der Messungen gerechtfertigt waren. Ob in den Nanokristalliten noch geringe
Mengen an Si enthalten sind kann nicht gekldrt werden. SiC umschlieBt diese kristallinen
Bereiche als amorphe Matrix. Die durch den Ionenbeschufl eingebrachte Energie bewirkt
eine erh6hte Beweglichkeit der kondensierten Atome, sodaf die Diffusionswege weit genug
sind, daB sich Ti und C bzw. N Atome zu stabilen Verbindungen (hier TiC und TiN)
zusammenfinden konnen. Die Korngréfen betragen ca. 3nm, da die Zeit, in der Atome als
Oberfldchenatom relativ weite Strecken diffundieren kdnnen kurz ist. Réntgenbeugungs-
diagramme an heif3gesputterten Schichten liefern nur geringe Intensitéten, sodaB Aussagen
iiber Kristallstrukturen schwierig zu treffen sind. Vermutlich kristallisieren hier auch TiC
bzw. TiN Korner mit Korngroéen im nm Bereich aus, die jedoch keine Wachstums-
texturen bilden, was der Grund fiir die schwachen Rontgenreflexe ist. Glithungen von
amorph abgeschiedenen TiN/SiC und TiC/SiC 50:50 Schichten lieferten erst bei
Temperaturen oberhalb von 1000°C und 64h Haltezeit auswertbare Rontgenbeugungs-
bilder. Die Gitterkonstante, die allerdings mit Unsicherheiten aufgrund der Peakver-
breiterung behaftet ist, deutet bei einer TiN/SiC 50:50 Probe gegliiht 32h bei 1200°C auf
TiN Korner hin. Die Korngréen sind jeweils fiir TiN haltige Schichten grofler als fiir TiC
haltige, was fiir eine hohere Wahrscheinlichkeit fiir das Auskristallisieren von TiN aus
Ti-Si—-C-N Losungen im Vergleich zu TiC aus amorphen Ti—Si—C spricht. Die hohen
Temperaturen und langen Glithzeiten zeigen, dafl die Diffusionsgeschwindigkeiten in den
Schichten sehr gering sind.
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Um die Ergebnisse der Rontgenbeugung zu ergéinzen wurden, ausgewéhlte Proben mittels
Transmissionselektronenbeugung untersucht. Es zeigt sich, daB die rontgenamorphe
(TiC/SiC 50:50 0V Bias) Schicht auch elektronenamorph ist. Die Schichten mit der
groBten Textur (1500V Bias) zeigen eine deutliche (200)-Textur. Die KorngréBen wurden

TiC (ASTM) 4327 TiN (ASTM) 424

PVD-TiC PVD-TiN

0V Bias 438 0V Bias 428

0V Bias 438 /167/ 0V Bias 425,8 /169/

1500V Bias 439 1500V Bias 4243

TiC/SiC 80:20 TiN/SiC 80:20

0V Bias 405 0V Bias 410

200V Bias 425 200V Bias 428

TiC/SiC 50:50 TiN/SiC 50:50

0V Bias amorph 0V Bias amorph

1500V Bias 440 1500V Bias 436

1100°C,64h 432,8 1200°C,32h 426
900°C,heiBgesputtert 427

Tabelle 12: Gitterparameter in pm von PVD-TiC/SiC, PVD-TiN/SiC

PVD-TiC und PVD-TiN—Schichten fiir verschiedene
Herstellungsparameter im Vergleich zu den Gitterparametern von
kompaktem TiC und TiN.

zu etwa Snm gemessen. Die Texturierung ist fiir TiN-haltige Schichten ausgeprégter.
Schichten der Zusammensetzung TiN/SiC 80:20 und TiC/SiC 80:20 sind ohne Ionen-
beschuf kristallin und weisen keine Vorzugsorientierung auf. Eine Auswertung der Gitter-
konstanten aus Elektronenbeugungsringen zeigt, daB die kfz— Gitter von TiC und TiN
durch den Einbau von Si auf Ti-Pldtzen verkleinert wurden. Hier zeigt sich also, daB die
abgeschitzten freien Bindungsenthalpien fiir nicht stabile Ti—Si—~C—Losungen (Abb.4), die
nur fiir homogene Elementverteilung gelten, die zu erwartenden Gitterstrukturen richtig
vorraussagen. Mit Ionenbeschu8 tendieren diese Schichten sowie Schichten mit 50% SiC
zu (200)-Texturen.
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Fiir heiBgesputterte TiN/SiC 50:50 Schichten, die bei 900°C abgeschieden wurden, bei
diesen Untersuchungen im Gegensatz zur Roéntgenbeugung ein deutlicher Reflex
beobachtet, der auf ein TiN-Gitter hindeutet, das untexturiert ist. Es zeigt sich, daf
TonenbeschuBl offensichtlich durch bevorzugtes Absputtern gewisser Wachstumsebenen,
das Aufwachsen auf (200) Ebenen fordert und so Texturen ausgebildet werden. Bei er-
hohten Temperaturen treten solche Effekte nicht auf. Bei den Ergebnissen der Elektronen-
beugung muf aber beachtet werden, da3 amorphe Schichtbereiche Elektronen nicht
beugen und somit nicht detektiert werden. Hier kénnten nur Hochauflosungsbilder weiter-
helfen, die einzelne Gitterebenen auflésen konnten.

Da die Hauptanalyse des Aufbaus der kristallinen Phasen in den Schichten durch ihre
Gitterparameter durchgefithrt wurde, soll hier zusammenfassend eine Tabelle (Tabelle 12)
der gemessenen und zur Identifizierung der vorkommenden Phasen genutzten Gitter-
parameter gezeigt werden. Um zu einem vollkommenen Verstdndnis des Schichtaufbaus
einschlielich der amorphen Schichtbereiche und einer Bestédtigung der Réntgenbeugungs—
und Elektronenbeugungsuntersuchungen zu gelangen, wurden XPS Messungen zur
chemischen Analyse der Bindungszustidnde in den Schichten durchgefiihrt. Diese Methode
war die in der vorliegenden Arbeit einzige analytische Moglichkeit, auch amorphe Schicht-
bereiche zu analysieren, da die Methode nur Bindungsenergien von Atomen bestimmt und
demzufolge keine Gitterfernordnungen benétigt. Es wurden zundchst Messungen an
kristallinen TiC— und amorphen SiC—Schichten durchgefiihrt, die mit OV und 1500V Bias-
spannung abgeschieden wurden. In den TiC-Schichten, die ohne Biasspannung abge-
schieden wurden, fanden sich neben den TiC- und Oxid- bzw. Graphitbindungen in der
Literatur unbekannte Bindungszustinde bei 283,4 eV. Nur bei Grischke /156/ wurden
C-Bindungen bei 283,3 eV gefunden, die dort als " Pseudocarbidphase" bezeichnet wird
und als Kohlenstoffschicht auf TiC Koérnern beschrieben wird (Abb.62). Bei Ionenbeschuf3
der aufwachsenden TiC—Schichten verschwinden diese Bindungen. Damit einher gehen die
Abnahme der Beschichtungsrate der TiC—Schichten, sowie eine Abnahme der Schicht-
hérte. Diese Ergebnisse deuten auf eine C—Grenzflichenphase hin, die die mechanischen
Eigenschaften positiv beeinflut, da die Hirte mit vorhandener Grenzflichenphase hoher
ist. Diese Phase konnte &hnlich der Bindephase in Hartmetallen die spréden TiC—Korner
einbetten. Bei Ionenbeschufl wird diese Phase bevorzugt abgesputtert und es kommt zu
einer Abnahme des Schichtwachstums wie zu einer Verschlechterung der mechanischen
Eigenschaften. Abb.112a zeigt schematisch ein Modell, wie gesputterte TiC Schichten
aufgebaut sein kénnten und welchen Einflul Ionenbeschufl beim Abscheiden auf den Auf-
bau ausiibt.
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Abb.112b gibt ein Modell wieder, wie die Atomanordnung in einer nanokristallinen
TiC—Schicht, die ohne Ionenbeschufl abgeschieden wurde, mit einer pseudocarbidischen
Grenzflichenphase aufgebaut sein kénnte.

Pseudocarbid

@ ‘ lonenbeschuf O
7
\_/

€ -
\_/

TN

Abb.112a:  Schematisches Modell von TiC-Schichten und der EinfluB von
Ionenbeschufl beim Aufwachsen.

Abb.112b:  Schematische zweidimensionale Atomanordnung in nanokristallinen
Materialien /181/.

Bei amorphen SiC—Schichten mit und ohne IonenbeschuB fanden sich neben den er-
warteten SiC-Bindungen sowie oxidischen und graphitischen Oberfldchenverbindungen
wiederum C-Bindungen bei 283,4 eV. Einerseits konnte eine "pseudocarbidische"
C-Grenzflichenphase um amorphe SiC—Bereiche existieren. Dafiir spricht, daf die ge-
fundenen Bindungsenergien des Kohlenstoffs mit den bei TiC gefundenen Bindungs-
energien iibereinstimmt. Andererseits kénnte es sich aber auch um geschddigte /149/ SiC
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Bindungen handeln. Diese Vermutung stiitzt auch die Tatsache, da mit steigendem
Ionenbeschul dieser Bindungzustand nicht verschwindet sowie, dafl die Beschichtungsrate
wie die Schichthirten im Gegensatz zu TiC Schichten nahezu unabhingig vom Ionen-
beschu8 sind. Die gefundenen Bindungszustinde bei der Messung von TiC/SiC 50:50
Schichten ohne Ionenbeschuf3 setzen sich aus der Summe der Bindungszustdnde von TiC
und SiC zusammen. Ti-Si Bindungen werden nicht gefunden. In dieser Schicht gibt es
offensichtlich TiC und SiC Bereiche, die aber keine Fernordnung besitzen. In der Schicht
mit Ionenbeschul wird wieder der Bindungszustand C—4 bei 283,4 eV gefunden, jedoch
hat die Menge in Vergleich zur amorphen Probe abgenommen. Hier konnte der Anteil in
der TiC~Probe, der die Grenzflichenphase ausmacht abgesputtert sein, da auch bei dieser
Probe die Sputterrate mit steigendem Ionenbeschu3 abnimmt. Der verbleibende Anteil
dieser Bindung konnte dem SiC zugeordnet sein. Aus der Fiille der theoretisch méglichen
Phasen in kogesputterten TiC/SiC Schichten (vgl. Abb.113) scheint nach allen Er-
kenntnissen die Variante D am wahrscheinlichsten, wobei offen ist, ob die amorphe Matrix
Ti enthdlt und ob evtl. noch "pseudocarbidische" C—Schichten um die TiC Koérner
existieren. Varianten A und C (obwohl laut Theorie zu erwarten) scheinen unwahr-
scheinlich, da keine neuartigen Ti—Si Mischkarbidbindungen gefunden werden, Variante B
und E scheiden aus, da aus den Rontgen— und Elektronenbeugungsuntersuchungen kein
Hinweis auf ein zweiphasiges Gefiige abzuleiten ist. Es zeigt sich, daB die Ergebnisse aus
den XPS—Messungen zu den gleichen Modellvorstellungen fiihren, wie die Untersuchungen
mittels Rontgen— und Elektronenbeugung.

Es ist erstaunlich, da Schichten mit nominell 20mol% Si beim direkten Sputtern mit
einer kubischfldchenzentrierten Struktur (NaCl-Typ) 20% Si l6sen konnen.

Beim Absputtern von Targets mit S0mol% SiC bzw. beim Auskristallisieren von TiC aus
einer amorphen Losung miifite man annehmen, dal etwa diese 20% Si im TiC gelost
bleiben. DaB3 dies in dieser Arbeit bei den untersuchten Parametern nicht gefunden wurde
kann folgenden Grund haben. Der Energieeintrag bei den untersuchten Parametern fiir die
Schichten mit 50mol% SiC war so grof, da8 der Bereich des kfz—Mischkristalls, der beim
Ubergang von einer amorphen Lgsung (statistische Atomverteilung) zum zweiphasig
stabilen Gebiet tiberschritten werden muf3 (vgl. Abb.3), schon durchfahren ist. Die kristal-
linen Schichten miilten demzufolge eher schon dem stabilen Bereich des Phasen-
diagramms zuzuordnen sein, obwohl dort kein amorpher Bereich existiert. Es kann nun
sein, daB der Bereich des metastabilen kfz—Gitters bei 50% SiC. nur fiir extrem kleine
KorngroBen existiert (kleiner 5 Elementarzellen) und so mit den verwendeten Ront-
gen—und Elektronenbeugungsmethoden nicht gemessen werden kann.
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Dieser Mischkristall kénnte nun schon ohne oder bei geringer zusdtzlicher Energiezufuhr
beim Sputtern eingestellt werden. Dieser Zustand wire dann in dieser Arbeit als amorph
bezeichnet worden. Unter der Vorraussetzung, da schon ohne Energiezufuhr beim Sput-
tern Kristallite in den Schichten enthalten sind, wobei jedes Si und Ti Atom nur C als
nichste Nachbarn hat, wiren die durch XPS gewonnenen Ergebnisse an rontgenamorphen
Ti-Si—-C—Losungen plausibel. Die durch Biassputtern abgeschiedenen kristallinen Phasen
waren nur auf den leitenden Substraten WC—Co und Si einstellbar. Auf SiC, B4C und
Al;O3 konnten keine kristallinen Phasen durch Biassputtern abgeschieden werden. Es
wird davon ausgegangen, daB8 die Keimbildung auf den metallischen Substraten fiir TiC
und TiN Kérner giinstiger ist als auf B4C,SiC und Al,Os.

Energiezufuhr:
lonenbeschuf3 A
HeiBabscheiden Ti-SI-C Matrix

amorph
Glihen

@ B
TI-Si-C Matrix
amorph

Energiezufuhr
Ti-Si-C
amorph —
Ti-SI-C Matrix

\ amorph

s

ic mc g
Te sic i{c

Abb.113: Theoretisch mogliche Phasen in einer kogesputterten TiC/SiC
Schicht
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Schichteigenschaften

Es zeigt sich, daB die Schichthidrte mit dem Grad der Texturierung der Schichten bzw.
ihrem Kristallisationsgrad verkniipft ist. Schichten der Zusammensetzung TiN bzw.
TiC/SiC 50:50 besitzen ihre maximale Hérte bei ca.1500V Biasspannung. In diesem
Bereich besitzen sie auch den stirksten Rontgenreflex. TiC/SiC 80:20 Schichten verlieren
stark an Hirte oberhalb von 400V Biasspannung, was mit einer deutlichen Kornfeinung
und demzufolge groBeren Grenzflichenanteil einhergeht. Das Ansteigen der Mikrohirte fiir
TiN/SiC 80:20 Schichten bis zu S00V hat ihre Ursache im, fiir ein stabiles Plasma not-
wendigen, Argondruck von 4 Pa. Ohne Ionenbeschufl wird bei diesen Schichten ein
stengelférmiges, mit Hohlrdumen behaftetes Gefiige erzeugt. Ionenbeschufl steigert in
diesem Fall durch Gitterdefekte die Keimdichte, sodaB die Schichten dichter und hirter
werden. Die Hérte von Schichten, die auf beheizte Substrate abgeschieden wurden, steigt
bis etwa 900°C an, um bei hohen Temperaturen durch Co—Diffusion in die Schicht deut-
lich abzunehmen. Die Maximalhédrten dieser Schichten sind um etwa 1000HV geringer als
fiir Schichten, die unter Ionenbeschu3 abgeschieden wurden, da diese sehr stark texturiert
sind.

Bei Glihungen amorph abgeschiedener Schichten zeigt sich, da3 die Hérte mit steigender
Temperatur wie auch mit steigender Haltezeit zunimmt, was zeigt daf3 die Kristallisation
diffusionsgesteuert ist. Weiterhin stellt sich heraus, da sehr lange Haltezeiten bendétigt
werden, um deutliche Hirtesteigerungen durch Kristallisationsvorgédnge zu bekommen.
Daf} die Mikrowarmhirten, besonders der TiC-haltigen Schichten mit 50% SiC unter der
von reinen TiC—Schichten liegen, diirfte am hohen Gehalt amorpher Matrix bzw. Grenz-
fliche liegen. Bei der kfz—Schicht mit 20% SiC ist der Unterschied zur TiC Schicht gering,
da ihre Strukturen identisch sind. Die Methoden zur Messung der Rifzihigkeiten, wie
Palmqvistmethode und Hertzsche Pressung sind fiir Schichten mit stark kovalentem
Bindungsanteil aufgrund schlechter Schichthaftung ungeeignet. Die hier untersuchten SiC
haltigen Schichten neigten zu friihzeitigem Abplatzen bei Einbringen von Vickersein-
driicken, was auf ihren hohen kovalenten Bindungsanteil deutet. Bei der Hertzschen
Pressung traten kritische Lasten von 40N—70N auf, wobei keine signifikante Abhédngigkeit
von der angelegten Biasspannung zu beobachten war. Die kritischen Lasten von Proben,
die auf beheizte Substrate abgeschieden wurden, lagen im Bereich zwischen 800°C und
900°C Beschichtungstemperatur bei Werten von 120N—150N, was als hoch zu bezeichnen
ist.
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Unter— und oberhalb dieser Temperaturen waren die kritischen Lasten deutlich niedriger,
was bei niedrigen Temperaturen auf einen geringeren Kristallisationsgrad, bei hoheren auf
Cobaltdiffusion in die Schichten zuriickzufiihren ist.

Die von Ikeda et al. /108/ Abb.89 gemachte Aussage, daB ein niedriger elektrischer
Widerstand von (NaCl-Typ) Ti—-Al-N Loésungen eindeutig gekoppelt ist mit einem kfz—
Ti—Al-N Mischkristall, sowie ein hoher Widerstand mit dem ZnO-Typ, kann so nicht auf
das System Ti-Si—C bzw. Ti-Si—C-N iibertragen werden. Das Modell wird zwar fiir die
kfz— TiC/SiC und TiN/SiC Schichten (mit nominell 20% SiC) bestétigt. Schichten mit
50% SiC, das eine amorphe Matrix bildet, besitzen nur unbedeutend hohere elektrische
Widerstdnde als TiC bzw. TiN Schichten (Faktor 3), obwohl amorphes SiC einen um
sieben GroBenordnungen héheren Widerstand besitzt. Bei den sehr kleinen KorngroBen ist
trotz eines Volumenanteils von 50% amorpher Matrix diese nur als Grenzfliche zu
verstehen, die offensichtlich durch Tunnelstréme {iberbriickt werden kann. Aus diesem
Grunde erhoht die eigentlich isolierende Grenzfldche den Gesamtwiderstand der Schichten
mit 50% SiC—-Gehalt nur unwesentlich. Als Beispiel fiir die Verhéltnisse im nanokristal-
linen Material sei angemerkt, da3 bei 1Inm Korngrée mehr als 90% der Atome Ober-
flichenatome darstellen und als Grenzfliche verstanden werden kdnnen /111/. Bei nano-
kristallinen Materialien kann also die elektrische Leitfdhigkeit nach dem Modell von Ikeda
nur bedingt zur Charakterisierung von Gitterstrukturen metastabiler Materialien genutzt
werden.

Anwendungsverhalten

Es wurden ModellverschleiBuntersuchungen an einem Pin/Disk Tribometer durchgefiihrt
um das Verschleiverhalten gegen 100Cr6 zu untersuchen. Bei diesen Untersuchungen
wurden abgesehen von einer Probe, die ohne IonenbeschuB3 und ohne Substratheizung
beschichtet wurde,nur Schichten untersucht, die unter Ionenbeschufl abgeschieden wurden.
Es zeigte sich, da die N—freien Schichten einen niedrigeren Reibwert als die N-haltigen
besitzen. Grund dafiir sind lose Oxidpartikel bei den N-haltigen Schichten, die in der
Kontaktzone als Abrasivmedium fungieren und Schicht sowie Gegenkérper zerspanen. Auf
den ersten Metern der Einlaufstrecke werden diese Teilchen gebildet und bewirken durch
eine intensive Zerspanung der Reibpartner ein Ansteigen des Reibwertes. Das Bilden
dieser Teilchen findet seinen Ausdruck in einem starken Ansteigen des Reibkoeffizienten
kurz nach dem Start. Im Gegensatz dazu sinkt bei TiC und bei TiC/SiC der Reibwert
nach dem Start deutlich ab. Dies hat seine Ursache in der Bildung einer guthaftenden
Oxidschicht auf dem 100Cr6 Gegenkorper.
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Der volumetrische VerschleiB fillt bei allen untersuchten Schichten und Gegenkérpern mit
steigendem Ionenbeschuf3 stark ab. Dies ist eine Folge der Auskristallisierung von TiC
bzw. TiN Koérnern bei den Zusammensetzungen mit 50% SiC. Bei den Zusammen-
setzungen mit 20% SiC diirfte dies eher eine Folge der Hirtesteigerung und Kornfeinung
sein.

Bei den untersuchten Systemen fiel eine Kombination besonders durch sehr niedrigen
VerschleiB auf. Die Schicht TiC/SiC 0V Bias (amorph) gegen 100Cr6 zeigt den
niedrigsten Reibwert mit 0,18 sowie sehr niedrige VerschleiBbetrdge von Schicht und
Gegenkorper. Es stellte sich heraus, da der 100Cr6—Gegenkdorper und die Reibspur in der
Schicht vollkommen mit einer guthaftenden Schicht aus oxidiertem Schichtabrieb belegt
war und nicht wie bei anderen Systemen nur teilweise. Die Bildung dieser Oxidschicht
zeigte sich wiederum in einem starken Absinken des Reibwertes wédhrend des Einlauf-
vorganges.

Zusammenfassend lassen die hier gemachten Untersuchungen den Schlul zu, da die
N-haltigen Schichten nicht so sehr zur Bildung gut haftender Oxidschichten auf den
100Cr6—Gegenkorpern neigen. Die schlechthaftenden Oxidpartikel zerspanen den Reib-
partner unter den hier durchgefiihrten Parametern stark, was seinen Ausdruck im hohen
Reibwert von ca. 0,8 findet. Mit N freien Schichten kénnen bei ausreichender Hérte sehr
geringe Reibwerte und geringer Verschlei erreicht werden und es gelingen Verbes-
serungen zu reinen TiC Schichten. Ursache dafiir ist eine vollstdndige oder teilweise
Oxidation der Reibflidche des Gegenkoérpers zu einer guthaftenden Oxidschicht.

Die Analyse des Verlaufs des Reibwertes bei Einlaufvorgingen kann Hinweise auf den
VerschleiBmechanismus geben. Ein Absinken deutet auf die Bildung von guthaftenden
Oxidschichten hin, wogegen ein Anstieg auf die Bildung von VerschleiBpartikeln durch
Tribooxidation infolge schlechthaftender Oxide hindeutet. Das ungiinstige Verhalten von
mit SiC-haltigen Schichten beschichteten WC—Co Hartmetallpldttchen beim Zerspanen
von GG30 findet seine Ursache in der hohen Loslichkeit von Si in Fe, was die Schichten
zersetzt, da Si aus der Schicht in das GuBBwerkstiick eindiffundiert. Auger Untersuchungen
von Wendeschneidplatten, die mit SiC haltigen Schichten iiberzogen waren zeigten ,daf3
nach 10s (!) bei Zerspanen von GG30 die Schichten bereits aufgelést waren. Die Zer-
spanung wurde dann nur noch vom WC—Co Substrat durchgefiihrt. Dies ist der Grund
warum diese SiC-haltigen Schichten keine Verbesserung beim Freifldichen— und Kolk-
verschleil beim Zerspanen von GG30 brachten.
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Untersuchungen zur Stabilitdt von biasgesputterten TiC/SiC 50:50 Schichten zeigen, daf3
Glithungen bis 1000°C und 32h Haltedauer die Schichten kaum verindern. Das Abfallen
der Halbwertsbreite bei Rontgenbeugungsuntersuchungen deutet auf ein Ausheilen von
Gitterfehlern bzw. ein Kornwachstum der TiC Kristallite hin. Diese Untersuchungen
untermauern das Ergebnis der analytischen Strukturbestimmung, daB es sich bei den ge-
fundenen Kristalliten um stabile TiC— bzw. TiN—Kristallite handelt.
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7.Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden durch Hochleistungskathodenzerstiuben metastabile
TiC/SiC und TiN/SiC Schichten hergestellt. Dazu wurden Targets der Zusammensetzung
TiC:SiC (80:20 mol% und 50:50 mol%) und TiN/SiC (80:20 mol% und 50:50 mol%) ver-
wendet.

Es wurden folgende Herstellungsparameter variiert: Ionenbeschul beim Aufwachsen (Bias-
spannung), Abscheidetemperatur (Substrattemperatur), Glithtemperatur und Gliihzeit
amorph abgeschiedener Schichten mit 50% SiC Gehalt.

Die Beschichtungsraten sind stark abhdngig vom Ionenbeschu beim Aufwachsen und
fallen mit steigendem Ionenbeschuf stark ab. Beschichtungstemperaturen bis 900°C haben
kaum EinfluB auf die Beschichtungsrate. Bei 1000°C wird nur noch 50% der Beschich-
tungsrate wie bei niedrigeren Temperaturen erreicht.

Biassputtern fiihrt zu einer Abnahme des Si—Gehaltes in den Schichten. Die Abscheidung
der Schichten fiihrt bis zu 900°C kaum zu einer Verinderung der Zusammensetzung,
jedoch bei 1000°C findet sich nur noch 12% Si in der Schicht im ggs zu 24,7% bei 900°C.
Die Bezeichnung der Schichten wird aber trotz einer z.T.deutlichen Anderung der
Zusammensetzung nach der Targetzusammensetzung und den Herstellbedingungen vor-
genommen, Der Ar~Gehalt in den Schichten steigt bis zu SO0V Bias kontinuierlich an und
pendelt sich oberhalb dieser Spannung auf 5% ein.

Aus der Bruchmorphologie der Schichten lassen sich keine Aussagen iiber ihre Konsti-
tution machen.

Schichten mit nominell 20% SiC und 80% TiC oder TiN kristallisieren ohne zusétzliche
Energiezufuhr beim Sputtern in der NaCl-Struktur, wobei sich Si auf Ti—Plidtzen be-
findet.

IonenbeschuB beim Aufwachsen fithrt zu einer Kornfeinung sowie einer Vorzugsorien-
tierung parallel zu (200)—Ebenen.

Beim Absputtern von Targets mit 50% SiC—Gehalt entstehen amorphe Schichten.
Energiezufuhr beim Aufwachsen der Schichten in Form von Ionenbeschuf3 oder ther-
mischer Energie durch erhéhte Substrattemperaturen sowie durch Glihungen amorpher
Schichten fiihrt zu einem Auskristallisieren von TiC bzw. TiN offensichtlich ohne geldstes
Si. Die nicht auskristallisierten Schichtbereiche bestehen aus einer SiC—reichen amorphen
Matrix. Das Auskristallisieren dieser kristallinen Bereiche gelingt nur auf den unter-
suchten metallischen Substraten WC—Co und Si. Auf SiC, B4C und Al;O3 werden die
Schichten nur amorph abgeschieden.
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Bei der Untersuchung der Bindungszustéinde mittels XPS wurden kristalline TiC—Schich-
ten und amorphe SiC—Schichten als Referenzproben untersucht. In den TiC—Schichten,
die ohne Ionenbeschu3 abgeschieden wurden, finden sich neben den karbidischen Ti—C
Bindungen neuartige C—Zustidnde bei einer Bindungsenergie von 283,4 eV. Diese Zusténde
rithren von einer Kohlenstoffgrenzflichenphase her. Mit steigendem Ionenbeschufl ver-
schwindet diese C—Phase, was einhergeht mit einer Abnahme der Aufstdubraten sowie der
Schichthérten.

Fiir die amorphe SiC—Schicht findet sich dieser C—Zustand sowohl in der Probe mit und
ohne IonenbeschuBl, wobei bei dieser Probe die Aufstdubrate und die Hérte unabhiéngig
vom Ionenbeschufl beim Aufwachsen ist.

Die Bindungsenergien in den TiC/SiC 50:50 Schichten sind bei amorphen (0V Bias) und
kristallinen (1500V Bias) Schichten jeweils die Summe der Bindungen, die in TiC und SiC
Schichten, die mit gleichen Biasspannungen abgeschieden wurden, gefunden wurden.
Weitere Bindungszustdnde wurden nicht gefunden.

Die maximalen Schichthédrten fiir Schichten mit 50% SiC finden sich bei 1500V Bias-
spannung und liegen bei ca. 3300 HV(,S, die Maxima der Hirten fiir Schichten mit 20%
SiC werden bei 300500V Biasspannung erreicht, wobei TiC/SiC 80:20 3800 HV und
TiN/SiC 80:20 2500 HV erreicht. Proben mit 50% SiC, die auf beheizte Substrate ab-
geschieden wurden, nehmen bei einer Beschichtungstemperatur von 900°C mit 2500 HV
ihre maximale Hirte ein. Die Schichten mit 20% SiC erreichen etwa die gleiche Hérten,
jedoch schon bei niedrigeren Temperaturen. Oberhalb von 900°C fallen alle Schichthiirten
drastisch ab.

Bei Gliihversuchen von amorphen TiN/SiC 50:50 und TiC/SiC 50:50 Schichten auf
WC-Co Hartmetallen kommt es oberhalb von 700°C zu einer Diffusion von Si und
oberhalb von 1000°C von N in das Substrat und fiihrt bei 1200°C zu einer vollkommen Si
und N freien Schicht. Die so erzeugten TiC-Schichten besitzen starke Vorzugsorien-
tierungen und hohe Hirten. Gliihversuche auf Si fithren zum Auskristallisieren von TiN
und TiC in einer amorphen Matrix einhergehend mit Hértesteigerungen bei steigender
Glithtemperatur und Gliihzeit.

Die Mikrowarmhérten, der TiC/SiC—Schichten liegen unter denen von reinen TiC—Schich-
ten, wobei dies mit steigendem SiC Gehalt deutlicher wird. Bei TiN/SiC~Schichten ist
nur die TiN/SiC 80:20 Schicht, die ohne Ionenbeschufl abgeschieden wurde, iiber den
gesamten Temperaturbereich bis 1000°C deutlich weicher als eine reine TiN—Schicht.
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Die RiBzihigkeitsbeurteilung nach der Palmqvistmethode war fiir die SiC-haltigen
Schichten kaum geeignet, da diese beim Einbringen der Lasten zu Abplatzungen neigten.
Bei der Beurteilung der Zihigkeiten der Schichten nach der Methode der Hertzschen
Pressung wurden bei Schichten, die unter Ionenbeschu8 hergestellt wurden, kritische
Lasten von 40—70 N gemessen. Eine Ausnahme war die TiN/SiC 80:20 Schicht, die mit
200V Bias abgeschieden wurde, mit 115N. Schichten, die auf beheizte Substrate abge-
schieden wurden, erreichten in der Regel ca. 130—150N bei einer Abscheidetemperatur
zwischen 800°C und 900°C.

Die Haftfestigkeitsmessungen mittels des Scratchtests ergaben fiir alle Schichten kritische
Lasten unter 50-70 N, wobei keine auffillige Abhingigkeit von den Herstellungs-
parametern ersichtlich war.

Die Druckeigenspannungen der Schichten war fiir Schichten, die in Targetmitte abge-
schieden wurden, am groten. Mit zunehmender Entfernung von der Targetmitte nahmen
die Spannungen z.T. deutlich ab. Steigender lonenbeschufl vergrofert die Eigenspan-
nungen, jedoch fiihrt ein Uberschreiten gewisser Biasspannungen, deren GroBe jedoch vom
Schichtmaterial abhéingig ist, wieder zu einer Abnahme der Druckeigenspannungen. Hoher
Inertgasdruck fiihrt bei TiN/SiC 80:20—Schichten bis zu 300V Bias zu einem spannungs-
freien Zustand. Die SiC-haltigen Schichten besitzen elektrische Leitfdhigkeiten, die bis zu
50% SiC—Gehalt in der gleichen GroéBenordnung liegen, wie der von TiC— und
TiN-Schichten.

Die Reibwerte von TiC/SiC—Schichten gegen 100Cr6 liegen deutlich unter denen von
reinen PVD TiC- und TiN—Schichten im Bereich von 0,2-0,3, je nach Zusammensetzung
und Herstellungsparametern. Fiir TiN/SiC—Schichten liegt der Reibwert deutlich dariiber.
Der volumetrische Verschleil der SiC-haltigen Schichten beim Tribometertest liegt fiir
die besten Schichten in der gleichen GréBenordnung wie fiir reine TiC— und TiN-Schich-
ten. Jedoch ist der volumetrische Verschleil des 100Cr6 Gegenkorpers z.T. deutlich ge-
ringer als der von 100Cr6—Gegenkorpern, die gegen reine TiC—oder TiN—Schichten ge-
laufen sind. Der Grund dafiir ist eine Belegung der Reibfldche des 100Cr6—-Gegenkorpers
bei den SiC-haltigen Schichten durch guthaftende Ti-Si Mischoxidschichten.

Die hier untersuchten SiC-haltigen Schichten sind trotz ihres hohen Anteils an TiN oder
TiC nicht geeignet Eisenbasiswerkstoffe (hier gezeigt an GrauguB) zu zerspanen, da sie
keine Reduktion des Kolk—und FreifldchenverschleiBes im Vergleich zu unbeschichteten
Wendeschneidplatten bewirken.




161

Glithungen von kristallinen TiC/SiC 50:50 (1500V Bias) Schichten auf Si bei 1000°C bis
zu 32h zeigten rontgenographisch keine Entmischungserscheinungen bzw. kein Auskristal-
lisieren der amorphen SiC-Matrix.

8.Ausblick

Da im Bereich zwischen 20% und 50% SiC—Gehalt groBe Unterschiede in der Kristall-
struktur auftreten sollte dieser Bereich in weitergehenden Untersuchungen beurteilt
werden. Es konnte so der maximale Gehalt an Si im kfz Gitter von TiC bzw TiN in
Abhingigkeit der Abscheideparameter gefunden werden.

Die umfangreiche Strukturanalyse der Schichten mittels XPS hat gezeigt, da8 die Kons-
titution von PVD Schichten noch nicht hinreichend bekannt ist. Es sollten deswegen
weitere Untersuchungen von gingigen PVD—Schichten, insbesondere von den bisher als
einphasig kfz bekannten Ti—Al-N Schichten, mittels XPS durchgefiihrt werden. Dariiber-
hinaus sollten TiC/SiC—Schichten mit 20% SiC, die nach den vorliegenden Erkenntnissen
kubischfldchenzentrierte Mischkristalle darstellen mittels XPS untersucht werden, um zu
kldren, ob in solchen metastabilen Schichten wo Si Ti substituiert neuartige Bindungs-
energieniveaus gefunden werden, die auf eine Ti-Si~Mischkarbidbindung hindeuten.
Weiterhin sollten die metastabilen TiC/SiC und TiN/SiC Schichten mit hochauflésendem
TEM untersucht werden, um den tatséchlichen Grenzflichenaufbau zu studieren. Um die
Eignung dieser Schichten als VerschleiBschutzschichten weiter beurteilen zu koénnen,
miillten weitere Zerspanversuche an Fe—{freien Werkstoffen erfolgen.

Ausgedehntere Untersuchungen der elektrischen Eigenschaften insbesondere in Ab-
hingigkeit des Umgebungsmediums koénnten Aufschluf iiber die Eignung der Schichten als
Material fiir Sensoren liefern. Im weiteren konnte abgeschidtzt werden, inwieweit Ti in
SiC—Gitter, die Strukturen und Eigenschaften von SiC als Halbleitermaterial

beeinflusst. Es wire z.B. denkbar, daB Ti SiC in der kfz—Struktur (NaCl-Typ) stabili-
siert, was sicherlich bedeutenden Einflu auf die Eigenschaften von SiC ausiiben wiirde.
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