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1 EINLEITUNG

Diinne, durch PVD- (Physical Vapour Deposition) und CVD- (Chemical Vapour
Deposition) Methoden abgeschiedene Schichten gewinnen in den letzten Jahren bei
der Reduzierung des mechanischen VerschleiBes von Werkzeugen wie auch
metallischen Bauteilen zunehmend an Bedeutung.

In diesem Zusammenhang sind diamantihnliche Kohlenwasserstoff-Schichten (a-C:H)
/1,2/, metalthaltige a-C:H-Schichten (auch Me-C:H genannt) /3/ und TiN-Filme /4/
besonders interessant. Schichten aus a-C:H haben zahlreiche technisch nutzbare
Eigenschaften /1/ wie Transparenz fiir uliraviolettes, sichtbares und infrarotes Licht,
niedrigen Brechungsindex fiir infrarotes Licht, hohe Hirte, chemische Ineriheit und
geringe Reibungskoeffizienien. Deshalb wurden a-C:H-Schichten bisher als
Antireflexions- und Kratzschutzschichten auf Infrarot-Optik verwendet. Zahlreiche
Arbeiten iiber ihre Priparation /5-9/, Bindung und Struktur /9-13/, ihre optischen
/14,15/ ynd mechanischen Eigenschafien wie Mikrohérte /16-20/, innere Spannungen
21,22/ und Reibungskoeffizienten /23/ wurden publiziert.

Die meisten a-C:H-Schichien, die bisher hergestellt wurden, haben sehr hohe innere
mechanische Spannungen und eine mangelnde Haftung auf dem Substrat. Dadurch
wird die technische Anwendung der Schichten insbesondere als Verschleil3-
schutzfilme begrenzt. Um dieses Problem zu 10sen wurden metallhaltige
Kohlenwasserstoffschichten (Me-C:H) in einem reaktiven Sputter-CVD oder DC-
Magnetron-Sputter-Verfahren von Dimigen et al. pripariert /24,25/. Diese Filme
bestehen normalerweise aus amorphem a-C:H mit eingebetteten Metall- oder
Metallkarbid-Partikeln. Uber die Mikrostruktur und die Eigenschaften dieser Filme
wurde kiirzlich von Kliages und Memming berichtet /3/. Sie fanden, daB Me-C:H-
Schichten ausgezeichnete tribologische Eigenschafien besiizen, u. a. besonders kleine,
feuchieunempfindliche Reibungskoeffizienten und geringen Adhisiv- und Abrasiv-
VerschleiB. Die elekirischen Eigenschaften der a-C:H-Schichten konnen durch die
zugefiigien Metalle verindert werden /26/, Welchen Einflul das Metall aof die
mechanischen Eigenschaften der a-C:H-Schichten hat, wurde bis jetzt noch nicht
systematisch untersucht. In der hier vorliegenden Arbeit wurden im Philips
Forschungslaboratorium Hamburg hergestellie Me-C:H-Schichten untersucht. Bei der
Priparation wurden Wolfram und Tantal durch einen kombinierten plasmagestiitzten
Spuiter-CVD-Prozef und Titan durch DC-Magnetron-Sputtern in die Schichten
cingebaut. Um diese Schichten in Abhingigkeit von den Herstellungsparametern zu




charakterisieren, wurden die Massendichte, die chemische Zusammensetzung, die
kristallographischen Phasen, die Mikrohirte, der Elastizitdtsmodul, die Adhésion auf
dem Substrat und die elektrische Leitfdhigkeit bestimmt.

TiN-Schichten sind zur Zeit die wichtigsten Materialien fiir Hart- und
Korrosionsschutzschichten /27/. Zusétzliches Interesse an diesen Filmen besteht in
der Mikroelekironik als elektrisch leitende Barrieren. Elastizitdtsmodul E und
Schermodul G sind fundamentale Konsianten von Materialien, um das elastischen
Verhalten zu charakterisieren. Bei diinnen Filmen besteht ein besonders Interesse an
diesen Konstanten fiir die Interpretation und Auswertung von Spannungsmessungen
durch Rontgenbeugung /28-31/ mit der sogenannien sin2y-Methode. AuBerdem
beeinfluBt die Restspannung stark die Qualitit und die Haftfahigkeit der Schichten
/32,33/. In dieser .

Arbeit wurden daher die mechanischen Eigenschaften von TiNy
Filmen untersucht, die durch reakiives Ionenstrahlspuitern hergestellt worden waren.
Die GréBe der Mikrohirte und des Elastizititsmoduls dieser Schichten wurde durch
Aufnahme einer Eindring-Last-Kurve einer Diamantpyramide in das zu testende
Material ermitteli /34,35/. Da diese Art der Messung mit Eindringtiefen im
Nanometerbereich relativ neu und wenig erforscht ist und insbesondere die
Tiefenabhingigkeit der Mikrohirte bisher selten und die des E-Moduls meines
Wissens bisher gar nicht gemessen wurde, wurden diese Untersuchungen auch auf
einige massiven Proben ausgedehnt. Dazu wurde das Verhalten von Einkristallen und
den entsprechenden polykristallinen Materialien verschiedener Bindungstypen

verglichen.




2 THEQORETISCHE GRUNDLAGEN

2.1 Swukiur der Me-C:H-Schichten

2.1.1 Modeiivorstellung der Strukiur der Me-C:H-Schichten

Auf Grund von Strukturanalysen wie Rontgenbeugung, Transmissionselektronen-
und Rasterelekironen-Mikroskopie (TEM und REM), Rontgen-Photoelekironen- und
Auger-Elektronen-Spektroskopie (XPS und AES), Raman- und Infrarot-
Spekiroskopie (IR) wurde ein einfaches Modell fiir Me-C:H-Schichten entwickelt
/26/. Es wurde nachgewiesen, daf Metall-, Metallkarbid- und Pseudometallkarbid-
Partikeln in einer a-C:H Maitrix vorhanden sind /3,26/. In Abb. 2.1 ist die
Modellvorstellung fiir Me-C:H-Schichten dargestellt. Die Konzentrationen der
Kohlenstoffatome in dem Metallkarbid, dem Pseudokarbid und der a-C:H-Phase sind
von der Metailkonzentration abhiingig, wie in Abb. 2.2 gezeigt ist. Die chemischen
Eigenschaften der "Pseudokarbid”-Phase sind bisher noch unbekannt.

Karbid () Metall

Abb. 2.1: Einfaches, schematisches Strukturmodell fiir Me-C:H-Schichten
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Abb. 2.2: Quantitative Verteilung der Kohlenstoffzustdnde in Ta-C:H-Schichien, die
aus Methan hergestellt wurden, nach XPS-Analyse 13/

2.1.2 _ Struktur der amorphen é-_C:H—fMatjrix

Im Vergleich zu Kristallen ist im amorphen Festkorper die Position eines Atoms
nicht mehr definiert. Translaiionsinv&fiaaz und Krnstallstruktur existieren hier nicht.
Es kann daher nur die mittlere Anzahl von Nachbamn eines Atoms bestimmt werden.
Ein Material wird als "amorph" bezeichnet, wenn die strukturelle Ordnung hochstens
inige wenige mitilere Atomabstinde reicht und somit nur eine strukturelle
Nahordnung vorhanden ist. Zur éxperimeg; ellen Untersuchung der:rdumlichen und
chemischen Nahordnung stehen Rontgen-, Elekironen- und Neutronenstrevung sowie
MoBbauerexperimente. zur . Verfiigung. Mit 'H_ilfe"'elektronenmikroskopischer
Aufnahmen werden direkt Informationen liber ‘eventuell aufiretende Mikrophasen,

mikrokristalline Bereiche oder Ube_rstmktur;en: gewonnen.

Der systemnatische Zugang zur theoretischen Beschreibung der amorphen Struktur ist
heute noch problematisch /36,37/. Amorphe Festkorper sind Systeme ‘im
Nichigleichgewicht. Das komplizierte Problem der Nichigleichgewichisstatistik bzw.
-kinetik 1:8t sich zur Zeit nicht 18sen. Das zentrale Problem bei der theoretischen




Beschreibung der amorphen Struktur ist die Bestimmung der Nahordnung. Zur Zeit
wird die Struktur von amorphen Materialien meistens nach dem "atomic random
distribution”-Modell beschrieben /38/. Weil C- und H-Atome kovalente Bindungen
eingehen, wird ein "continuous random network"” (CRN) angenommen. CRN-
Strukturen sind bekannt von kovalent gebundenem Glas, wie z.B. 5i 0. In einer
CRN-Struktur bilden die C- oder Si-Atome ein Netz, wihrend Wasserstoff und
Methyl-Gruppen freie Bindungen ("dangling bonds") absittigen. Dabei kann der
Kohlenstoff in verschiedenen Wertigkeiten aufireten. Weil die Atome den Raum
nicht vollstindig ansfiillen, bilden sich mikroskopische freie Volumina ("voids").

Abb.2.3 zeigt schematisch zweidimensionale CRN-Strukturen mit verschiedenen
Gehalten von dreifach und einfach gebundenen Atomen. Wichtiger Parameter fiir die
Reschreibung der Struktur ist die mittlere Koordinationszahl /39/ Z =3 X3 + X;.
Dabei sind X 5 der Anteil der trivalenten Atome und X; der Anteil der monovalenten
Atome. Viele Untersuchungen haben jedoch gezeigt, daB mit Hilfe der
Koordinationszahl die Eigenschafien, insbesondere die mechanischen Eigenschaften,
nicht vollstindig interpretiert werden konnen. Z.B. sollte die mechanische

2.6

i~
i

Z=2.1 7=212

Abb. 2.3: Schematische Darstellung zweidimensionaler CRN-Strukiuren mit
verschiedenen Gehalten von dreifach und einfach gebundenen Atomen /391




Steifheit vom Grad der rdumlichen Vemetzung ("cross linking"), d.h. der Dichte der
kovalenten Bindungen abhéngen. Diese Beziehung ist manchmal nicht erfiillt. Die
Gaspermeabilitit ist beeinfluBbar durch die Anzahl der Poren ("voids"). Bei
groBtmoglichem Z sollte die Struktur sehr steif sein. Bei absinkenden Z nimmt die
Steifheit ab, und es enistehen mehr Poren. Fiir solche Materialien wird eine
niedrigere mechanische Steifheit und eine zunehmende Gaspermeabilitit erwartet.
Unterhalb einer kritischen mittleren Koordinationszahl Z;, sind die Atome nicht
mehr vollstindig mit kovalenten Bindungen untereinander verbunden und die
Strukiur ist nicht mehr steif. Diese Materialien werden weich, weil eine Deformation
ohne Dehnung kovalenter Bindungen mdoglich ist. Weiterhin wird erwartet, dal diese
Materialien mit niedriger Dichie eine hohe Gaspermeabilitit haben, Fiir tetragonal
gebundene Atome ergibt sich ein Z,-Wert von 2.4 f40/.

2.1.3 Wasserstoffinkorporation und Bindungen in a-C:H-Mairix

2.1.3.1 Wasserstoffinkorporation

Es wurde in vielen Untersuchungen gezeigt, daB amorphe Kohlenstoffschichien bis
zu 50 at% Wasserstoff (H/C = 1.0) enthalten kénnen /14,41/ und dafl ungefdhr 30 bis
50% der Wasserstoffatome nicht chemisch an Kohlenstoffatome gebunden sind /14/.
Diese sog. "schwach” gebundenen Wasserstoffatome sind vermutlich auf den inneren
Oberflichen chemisch adsorbiert /42/ oder existieren in inneren Clustern /43/.

" Tabelle 2.1: Bindungen und Wasserstoffinkorporation in

harten und polymerdhnlichen a-C:H-Schichten

Eigenschafi aCH

' hart polymerihnlich
sp3 : sp? : spl 68:30:2 53:45:2
(H3:CH,:CH, 0:40: 60 25:60: 15

X(H) (at%) 27 50




Abhingig von den Priiparationsbedingungen konnen a-C:H-Schichten diamantihnlich
hart oder weich (graphitisch oder polymerartig) sein. Die Infrarotspekiroskopie (IR)
j44 45] zeigt, daB der Wasserstoff in hartem a-C:H-Material hauptsichlich als
Monohydrid mit einem typischen CH;:CH,:CH;-Verhilinis von 60:40:0 eingebaut ist.
Im Gegensatz dazu ist der Wasserstoff in weichen, polymerdhnlichen Schichten
hauptsichlich in Dihydriden zu finden. Typische Daten, die mittels IR-Spektroskopie
gemessen wurden, zeigt Tabelle 2.1,

2.1.3.2 Bindungen in a-C:H

a-C:H ist eine amorphe Phase. Die Konzentration der verschiedenen Bindungen
zwischen den Kohlenstoffatomen hiingt von der Abscheidetechnik und den
Herstellungsparametern ab. Das Material kann entweder graphiidhnlich sein, d.h. es
besteht ganz aus sp2-gebundenen Kohlenstoffatomen, oder es enthilt sowohl sp2- als
auch sp3-Kohlenstoffatome. Der Wasserstoff séttigt dabei die "dangling bonds” ab,
was eine wichtige Voraussetzung fiir gute mechanische Eigenschaften darstellt. Die
Eigenschaften der Schichten hingen weiterhin von dem sp>/sp2-Bindungsverhltnis
ab. Filme mit hohem sp3/sp2-Bindungsverhilinis konnen entweder mechanisch weich
mit einem relativ losen Netzwerk (sog. polymerihniiche Filme) oder hart und dicht

(sog. diamantihnliche Filme) sein.

In Tabelle 2.1 werden die Daten von Kohlenstoff-Wasserstoff-Bindungen fir harte
und polymerihnliche Schichten verglichen. Die thermisch induzierten Anderungen
des sp3/sp2-Bindungsverhiltnisses in a-C:H-Schichten wurden durch IR- und NMR-
(magnetische Kernresonanz) Spektroskopie untersucht /6,12,46-48/. Das Ergebnis
der TR-Spektroskopie zeigte, daB in harten diamantihnlichen Schichten etwa 2/3 der
Kohlenstoffasoms tetragonal koordiniert sind (sp3:sp2:spl = 68:30:2).

Frithere Untersuchungen haben gezeigt /49,50/, daB ein l[onenbombardement
wihrend der Abscheidung entscheidend die Bindung und Struktur der a-C:H-Filme
beeinfluBt. Bei einer negativen Substratvorspannung (-400 V) abgeschiedene Filme
sind diamantihnlich hart. Die in dieser Arbeit untersuchien Me-C:H-Filme wurden
hingegen mit positiver Substratvorspannung von +20 V hergestellt und bestehen aus
einer polymeren Matrix mit eingebetteten Metall- und Metiallkarbid-Partikeln.




2.1.4 Metall- und Metalikarbidkristallite

Untersuchungen des Philips-Forschungslaboratoriums Hamburg fithrten zu den
folgenden Ergebnissen:

Die Analyse mittels Rontgenbeugung, Transmissions- und Rasterelekironen-
Mikroskopie weist klar auf die Existenz von Metall- und Metallkarbidkristalliten in
den Schichten hin /26/. Reine a-C:H-Schichten sind amorph. Anzeichen von
Kristallinitit treten schon bei einer Metallkonzentration von wenigen at% auf. Im
Gegensatz zu den gesputterten, reinen Tantal-Schichten, die unabhingig von der
jeweiligen Gitterstruktur starke Vorzugsrichtungen der Kristallite aufweisen, sind in
den Ta-C:H-Schichten die Kristallite in ihrer Orientierung isotrop verteilt. In den
Ta-C:H-Schichten mit 22 2t% Tz betriigt der Kristallitdurchmesser ca. 4 nm. Der
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Durchmesser wichst fiir groBere Tantalkonzentrationen und liegt bei den Schichten
mit 45 at% Ta bei iiber 20 nm.

Bei Proben mit gleichen Tantalgehalten scheinen die Kristallite in der a-C:H-Matrix,
die bei niedriger Substraitemperatur abgeschieden wurden, etwas kleiner zu sein.
Denn bei hoheren Depositionstemperaturen sind die C- und Metallatome mobiler
und konnen sich deshalb besser zu Metallkarbid-Kristalliten zusammenschlieen.
AuBerdem ist in diesem Fall weniger Wasserstoff in den Schichten, der die
Karbidbildung behindern kénnte. Nachirigliches Tempern bei 500 °C hat hingegen
keinen Einfluf auf die KristallitgroBe.

XPS bestitigt die Ergebnisse der Rontgenbeugung und belegt den karbidischen
Bindungscharakter von Ta- und C-Atomen in den Ta-C:H-Schichten. Quantitative
XPS-Messungen zeigen, daB mit abnehmendem Tantalgehalt der Anteil an
Larhidigchem Kohlenstoff zuriickgeht, wihrend die Anteile an aliphatischem oder

olefinischem Kohlenstoff zunehmen.

Das mdgliche Vorhandensein eines dritten, metallorganisch dhnlichen Zustandes der
C-Atome in den Ta-C:H-Schichten rithrt méglicherweise von Bindungen zu Ta-
Atomen her, die an der Oberfliche der TaC-Kristallite bzw. einzeln in der a-C:H-

Matrix sitzen.

Die Me-C:H-Schichten bestehen aus den beschriebenen Metall- und Metallkarbid-
kristallitenn und der a-C:H-Matrix, wobei abhingig vom Metallgehalt die eine oder




andere Phase dominierf. Leider lassen sich die bewidhrten Methoden zur
Strukturuntersuchung der a-C:H-Matrix wie Raman-, IR-Spektroskopie und optische
Absorption nur noch bedingt auf die a-C:H-Matrix in den metallhaltigen Schichten
anwenden f24/, so daBl Aussagen iiber die Struktur der a-C:H-Matrix im Vergleich zu
den metallfreien a-C:H-Schichten nur begrenzt mdéglich sind.

Inwieweit der Einbau von Meiallatomen die Bildung von sp2-koordiniertem
Kohienstoff fordert und die sp3-Bindung verhindert, 148t sich mit den angewandten
Analysemethoden nicht sicher ermitteln. Erste Analysen des Wasserstoffgehalts deu-
ten darauf hin, daB die Wasserstoffkonzentration mit zunehmender Tantalgehalt
iiberproportional zuriickgeht, D.h. der Wasserstoffanteil nimmi stirker ab als der
Kohlenstoffanteil der Mairix, wobei der Verbrauch von Kohlenstoff zur
Tantalkarbidkristallitbildung bereits beriicksichtigt wurde. Eine endgiiltige Aussage
ist aber wegen der groflen Meffehler noch nicht méglich. IR-Spektren lassen darauf
schlieBen, daB mit zunehmendem Tantalanteil weniger Wasserstoff und weniger sp3-
Kohlenstoff in den Schichten enthalten sind. In Absorptionsspektren wird eine
Verschiebung der Absorptionskante beobachtet. Dies kinnte auf eine
Bandkanteninderung hinweisen. Es kann jedoch auch nicht ausgeschlossen werden,
daB der Effekt durch Reflexionsanteile hervorgerufen wird, die bei der bisherigen
Auswertung nicht berticksichtigt werden.

2.2 Beschreibung des Mikroeindrucktests

2.1 Mechanismus des Eindriickens

Konventionell lassen sich einige mechanische Eigenschaften von Materialien wie z.B.
die Mikrohirie, die Sieifheit sowie die Sprddigkeit durch den Mikroeindruck eines
nnnnnnnn

1. 2 Themt A sbmem ree TT Uttt Lrcan e wrsmondmen Jumzetn i
fiarien inaentors messen. DIl Arien von Harfeprurungen werden aculc naupisaca-

lich angewendet:

1. Die Brinellhdrte: Eine Kugel wird in eine ausgedehnte flache Oberfidche ge-
driickt, bis eine plastische Einkerbung entsteht (Abb. 2.4a). Die mittlere Spannung an
der Einkerbung beirdgt dreimal die FlieBspannung und wird auf die Hérte bezogen.

2.'Die Vickershdrte: Eine Pyramide wird anstelie einer Kugel benutzt, um #Zhnliche
geometrische Verhiltnisse bei verschiedenen Belastungen zu erhalten (Abb. 2.4b).
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Abb. 2 4: Schematische Darstellungen der drei Hdrtepriifungen. (a) Brinell-
Hdrtetest, () Vickers-Hdrtetest und (¢) Knoop-Hdrtetest

3. Die Knoophdrie: Der Indentor hat die Geometrie wie in Abb. 2.4c gezeigt. Er er-
zeugt durch seine Form in der einen Richtung einen siebenmal so langen Eindruck
wie in der anderen Richtung. Dieser Indentor ist stumpfer als die Vickerspyramide
und verursacht daher geringere Eindriicke bei gleicher Last. Er wird hauptsichiich
zur Untersuchung diinner Schichten verwendet. '

Eine genaue Berechnung des Spannungsfeldes wihrend des Eindriickens ist schwierig
und kompliziert, da es die genaue Kenntnis der Eigenschaften und des
Deformationsmechanismusses des Materials erfordert. Zur Berechnung des
Gleitlinienfeldes wurden Niherungsrechnungen von Prandtl /51/, Hill /52/ und Shield
/53/ durchgefiiht. Shaw und De Salvo /54/ schlugen eine elastische Theorie vor.
Bisher ist der sogenannte "Kompressionsmechanismus” von Mulhern /55/ die
Theorie, die die experimentellen Ergebnisse des Makroeindruckiests /56/ am besten
wiedergibt. Aus dieser Theoric folgt, daB die Hirte einfach ein MaB fiir die
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FlieBgrenze bei der Kompression ist. Abb. 2.5 zeigt dieses Modell schematisch.
Danach kénnen wir den deformierten Bereich eines mechanisch homogenen und iso-
tropen Korpers in drei Bereiche aufteilen. Der Bereich 1 liegt nah am Indentor. In
dieser Region treten miBige plastische Verformung und hohe Spannungen auf. Der
Bereich 2 liegt in der Mitte des gesamten Verformungsbereiches. In dieser Region ist
das Deformationsmuster sehr dhnlich dem von stumpfen Indentoren einer beliebigen
Geometrie. Die Spannungen in diesem Bereich sind verhiiltnisméBig gering. Dieser
Bereich wird plastische Zone genannt. Die GroBe der Spannungen in den Schalen
nimmt mit zunehmender Entfernung vom Indentor ab, wenn man sich der elastisch-
plastischen Grenze niheri. Der Bereich 3 liegt am weitesten vom Indentor entfernt.
Die Verformung ist hier rein ¢lastisch. Das Muthern-Modell beschreibt sehr gut die
Bereiche, die weit vom Indentor entfernt sind. Fiir den Bereich nahe am Indentor,
uchung mit einem Mikroeindruck exisiiert keine detailierte

1
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Loubet et al. /57/ schlugen eine andere Erklarung fiir den Mikroeindruck vor. In
diesem Modell wird angenommen, daB wihrend der Belastung, wenn der Kontakt
rein elastisch oder rein plastisch ist, bei einem einheitlichen und homogenen elasto-
plastischen Material mit perfekier Plastizitét die folgende Beziehung gilt (2.1):

\ : !
‘\ \ Y, Volumenmi ‘%\ y / | 7

\ \f\ hoher Verzenung

Elastisch

Abb. 2.5: Schematische Darstellung des Kompressionsmodells 155/
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L = Kop hep? 2.1

wobei L die angewandte Last, K, ein Proportionalititsfaktor und h,, die gesamte
Verschiebung sind. K, hiingt ab von den elastischen Parametern (E-Modul und
Poissonkonstante), den plastischen Parametern (FlieBspannung) und den geometri-
schen Parametern (halber Offnungswinkel der Vickerspyramide). Es wird stets an-
genommen, daf bei einem elasto-plastischen Material das plastische und elastische
Verhalien des Materials wie in Abb. 2.6 dargestellt, getrennt werden kdnnen. Die
foigenden Beziehungen scllen gelten:

L.

— 2
,=K,h (2.2)

P
Lo =K, b2 (23)

wobei K, eine Funktion der FlieBspannung oder der Hirte fiir den plastischen Teil
und K. eine Funktion des E-Moduls, des Poissonsverhiilinisses v und des Indentor-
winkels & fiir den elastischen Teil sind. Die gesamte Indentorverschiebung ist dabei
die Summe der elastischen Verschiebung (h,) und der plastischen Verschiebung (hp)

[Gleichung (2.4)1:

L L L
4 L ® I ®
ﬁ?’_‘] CT.?:-—- v
' i
m |+ - = il
| | | bo1Za, v ] .
i : : ; e
i | <
¢ R
i ~ . =~ | Nep
_ \
Plastische ?ne hp Pe _ga_!_@ Plastische Zone
~ - Elastische Zone ‘\I _/ hD

I Elastische Zone

Abb. 2.6: Zusammensetzen eines elastoplastischen Eindrucks (c) aus einer
plastischen (@) und einer elastischen Deformation (b)
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hep = b + 1y (2.4)

Aus den Beziehungen (2.1) bis (2.4) erhalten wir den elasto-plastischen Koeffizienten
wie folgt [Gleichung (2.5)]:

Kep = (K2 + (Kp)-lf?.] 2 (2.5)

Im Loubetschen Modell ist die wesentliche Idee die Annahme, daB der Eindruck im
Kontaktbereich nur durch den plastischen Anteil enisteht. Die elastische
Verschiebung 148t die Kontakifliche nicht anwachsen (Abb. 2.6).

2.2.2 _Auswertung der Mikrohirte und des Young-Moduls bei der Messung

mit dem Nanoindentor

Mit dem wachsenden Interesse an VerschleiBschutzfilmen wurde in letzter Zeit die
Technik der Mikrohirtemessung intensiver untersucht. Es ist bekannt, daB die
Reichweite des elastisch-plastischen Spannungsfeldes ein vielfaches der Eindrucktiefe
betrigt. Die konventionelle Hirtemessung, die oben beschrieben wurde, ist bei diin-
nen Schichten nicht mehr anwendbar, da in diesem Fall nur sehr kleine Eindriicke
zuldssig wiren. Eine genaue Bestimmung der Dimensionen kleiner Eindriicke ist
schwierig, so daB groBe Fehler bei der Berechnung der Hirtewerte auftreten. Abb.
2.7 zeigt schematisch den EindringprozeB. Es ist klar, daB die koaventionellen
Hirtetests zu hohe Hirtewerie liefern, da hiufig eine elastische Erholung nach der
Entlastung auftritt und die wirkliche Kontakifliche groBer als die gemessene Fliche
ict. Um dieses Problem zn I8sen, wurde der Nanoindentor entwickelt /34,35,58/, bei
dem eine Last-Tiefenmessung durchgefiihrt wird. Abb. 2.8 zeigt die Eindring-
Lastkurve eines Indentors. R

Die Hirte ist dabei definiert als mittlerer Druck unter dem Indentor. Sie ergibt sich
aus dem Verhiltnis der anliecgenden Last L _:zur.die ‘Projekiion der Kontaktfliche
zwischen Indentor und Probe Ag = s b

Heg S es
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an der unter Last nach Entlastung
(berfiache

Abb. 2.7: Schematische Darstellungen des Eindring-Entlastungsprozesses
he: gesamte Tiefe, hy: plastische Tiefe und hy: Tiefe nach Entlastung

Betdsmng

'ng’C’ D
' hf h hé-.

=

Emdr‘lnghefe

Abb. 2.8: Eindring-Lastkurve eines Indentors
- (@) Belastungskurve, (b} Entlastungskurve

A erster Kontakt zwischen der Diamant-Pyramide und der Probenoberﬂache___ |

B Maximale Belastung und maximale Eindringtiefe
C letzter Kontakt zwischen der Dzamant-Pyramzde und der Probenoberﬂache

' _._.;B maximale Emdrmgnefo
C' plastische Tiefe
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Die Fliche des Eindruckes wird aus der plastischen Tiefe hy mit Hilfe der folgenden
im Rechner gespeicherten Funktion berechnet:

Ag=a+Dbhp!? + chp + dh 2 + 24.56h,° 2.7)

Dabei sind a, b, ¢ und d noch zu wihlende Konstanten und 24.56 der Koeffizient fiir
eine angenihert perfekte Spitze. Im Fall einer perfekten Spitze sind die GroBen a, b,
¢ und d alle null. Die Gleichung (2.7) wird zur Kompensation des Fehlers benutzt,
der durch die konvexe Form der Spitze des Diamanten entsteht. Dieser Fehler spielt
nur eine Rolle bei geringen Eindringiiefen. Die Gleichung setzt voraus, dal die
Oberfliche eben und die Rauvhigkeit kieiner als die Eindringtiefe ist. Die Grofe by
ergibt sich aus der Last-Eindringkurve in folgender Weise: Wie in Abb. 2.8 gezeigt,
wird die Tangente an die Entlastungskurve bei maximaler Last angetragen. Der
Schaittpunkt mit der Abzisse gibt dann hyp.

Sneddon zeigte /59/, daB bei einem isotropen elastischen Material unter Verwendung
verschiedener Typen nicht deformierbarer Stempel (Konus, flacher Stempel,
Rotationsparaboloid und Kugel), die in eine flache Oberfldche gedriickt werden, die
Steifheit des Kontaktes S durch folgende Formel gegeben ist:

2
=—=E VA 2.8
‘\J;t; { ( )

g =
d

wobei h die Verschiebung des Indentors und E; ein zusammengesetzter Modul fiir
die betreffende Indentor-Proben-Kombination ist. E; ist durch folgende Gleichung

gegeben:

w2 i 2
1ve 1 (2.9)

e

1
B~ E | B

:

wobei v die Poissonsche Konstante, E der E-Modul der Proben und v, und E, die
entsprechenden Parameter fiir den Indentor sind /60/. Fiir eine Diamantpyramide ist
E, = 1010 GPa und vo = 0.213.

Danach ist die steigung der Entlastungskurve ein Maf der elastischen Eigenschaften
der Probe. Wenn die Kontaktfliche wihrend des anfdnglichen Entlastungsvorganges
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konstant bleibt, wird das elastische Verhalten durch das Loubetsche Modell beschrie-
ben.

2.3___Beschreibung des Kratziests

3.1_Verschiedene Methoden der Adhisionsmessung

Von wesenilicher Bedeutung fiir alle VerschleiBschuizfilme ist die Haftung auf der
Unterlage, Fiir die Bestimmung der Haftung wurden mehrere Techniken vorge-
schlagen, die in zwei Kategorien eingeteilt werden konnen:

A. Physikalische Methoden:

1. Ultrazentrifuge: Ein beschichteter Zylinder routiert mit wachsender
Winkelgeschwindigkeit bis der Filim vom Substrat abreiit (Abb. 2.93) /61/.

2. Ultraschalitest: Uliraschallschwingungen werden in der Probe durch einen elek-
tromagnetischen oder einen piezo-elektrischen Erreger erzeugi. Mit zunehmender
Intensitét der Schwingungen 19st sich der Film ab /62/.

3. Akustische Abbildung: Der Film wird in einem optischen und in etnem akusti-
schen Mikroskop untersucht und verglichen /63/.

4. Lasertechnik: Bei der Laser-Spallationsmethode rifft der Strahl eines gepulsten
Hochenergielasers die Riickseite des Substrates. Die erzeugie, kompressive
Schockwelle breitet sich durch das Substrat aus und trifft die Film-Substrat-
Grenzfliche. Bei ausreichender Intensitdt ruft sie die Abldsung des Filmes hervor

{Abb. 2.56) /64/.
B. Mechanische Methoden:

1. Abreifitest: Ein gut haftendes Material wird auf den Film aufgeklebt und man
versucht, den Film senkrecht zur Oberfldche abzureilen (Abb. 2.10a) /65/.

2.""Toppeltest: Das geklebte Element weist eine andere Geometrie auf, als im Abreil-
test. Die AbreiBkraft wird in der in Abb. 2.10b dargestellten Weise angelegt /66/.
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Abb. 2.9: Schematische Darstellung der Adhdsionspriifung mit (a) Ultrazentrifuge
und (b) gepulstem Laser

3. Adhdsivbandtest: Dieser Test ist in Abb. 2.10c dargestellt. Er gibt nur qualitative
Ergebnisse und wird haupisichlich als Qualitdiskontrolle fir schlecht haftenden
Uberziige benutzt /67/. o

4. Eindruckiest: Bei diesem Verfahren wird ein Indentor mit steigender Last gegen
den Film gepreBt, und die Last gemessen, bei der der Film abreiBt. Derartige
Eindruckmessungen wurden bisher an konventioneilen Hériepriifern mit pyramiden-
formigen /68/ und halbkugelformigen /69/ Indentoren durchgefiihrt. Typische MeB -
ergebnisse sind in Abb. 2.10d dargestellt. Sie zeigt die Schidigung eines CVD-
Titankarbid-Filmes als Funktion der Eindrucklast. Bei der kritischen Last L, die
entscheidend von der Filmdicke abhingt, wird der Film beschidigt.

Alle bisher beschricbenen Metho_d_e_n haben die folgendanachtcile: T
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Abb. 2.10: Schematische Darstellungen der Adh@s‘ionsprﬂfung: (a) Abreifitest,
. (B) Toppeltest, (c) Klebeband-Test und (d) Eindrucktest.
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a) Sie wirken zerstorend.
b) Sie sind nicht anwendbar bei Konstruktionsteilen.
c) Sie sind unbrauchbar fiir guantitative oder vergleichbare
Adhidsionsuntersuchungen.
d) Sie sind nur fiir schlecht haftende Schichten oder dicke Uberziige
geeignet, weil die maximale Zugspannung in der Grenzfliche
proportional zur Masse der Schicht ist.

5. Kratztesi: Eine andere Methode, Spannungen in der Grenzfliche einer beschichie-
ten Probe zu erzeugen, ist das Kratzen mit einem bewegten Indentor. Der
Hauptvorteil dieser Technik ist, daB die Intensitidt der Spannung in der Grenzflidche

unbegrenzt gesteigert werden kann. Kratziest ist zur Zeit am meisten kommerziell
angewendet. Das Prinzip des Kratziests besteht darin, eine belastete Diamanispiize
definierter Rundung mit konstanter Geschwindigkeit iiber die Oberfliche der be-
schichteten Probe zu ziehen. Dies kann, je nach Ausbildung des Instruments, entwe -
der mit stufenweise erhéhter Last /70,71/ von Kratzer zu Kratzer oder aber mit
kontinuierlich erhéhbarer Last erfolgen /72,73/. Die geringste Last, bei der di¢
Schichte durchbricht, ausbricht und die Tragfihigkeit verliert, wird als kritische
Last L. bezeichnet. Es ist dieser Wert L., der als Kriterium fiir das
Haftfestigkeitsversagen, genauer das Versagen der mechanischen Festigkeit des

Zwischenschichtbereiches, verwendet wird (Abb. 2.11).

Akustischer

o 1 [l ii]hé
Emissionsdetextor o i §Am L
v sl i
Z ?gl%l fjlrjlﬁﬂi}i{
] 1
= S i
\ 5. —'Kratzpunkt 2
71 7
(LI < Le
| Last -
{a) {b)

Abb. 2.11: Schematische Darstellung des Kratztests. (a) Apparat und
(b) Mefkurve
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2.3.2_ Bedeutung der kritischen Last im Kratztest

Beim Kratztest ist die kritische Last ein MaB fiir die Haftung des Films. Die
Bestimmung der kritischen Last hdngt ab von der Definition eines Beschichtungs-
versagens. Hauptsichlich werden 3 Versagenskriterien benutzt:

1. Volist@ndiges Ablosen 174/: Beim Kratzen bleibt kein Schichtmaterial in der
Kraizspur, wenn eine hohere Last als die kitische Last an den Indentor gelegi wird.

2. Schwellwert-Adhdsion /75/: Sie ist erreicht, wenn in der 1 cm langen Kratzspur
init dein optischen Mikroskop irgendwo eine AblSsung beobachiet wird, egal wie

groB} diese ist.

3. Grenzwert der Tragfdhigkeit /76/: Der Beginn der Flockenablgsung der Schicht
wird beobachtet.

Beim Kratziest mit akustischer Emission miit man den Grenzwert der Tragfihigkeit
als kritische Last L. Die Bezichung zwischen L, und der Haftung ist jedoch ein

komplizieries Problem, das in zahireichen theoretischen Arbeiten behandelt wird.
Nach der Analyse von Bumett und Rikerby /77/ ist die Scherspannung F, die notig
ist, um einen Film vom Substrat abzuldsen, d.h. die Haftungsstirke durch folgenden

Ausdruck gegeben:
F, = Oy + Opt G + G (2.10)
Auf der rechten Seite der Gleichung stehen folgende Spannungen:

1. & ist die statische, elastische Spannung, die gegeben ist durch
I+v B e -
_ = T (2.11)

wobei B eine materialabhingige Konstante, R der Radius der plastischen Zone und v
das Poissonverhilinis des Films ist. R wird empirisch bestimmt durch R = d (E/H)1/2,
wobei d die Halbdiagonale des Eindrucks ist. E ist der E-Modul des Films und H

seine Hirte.
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2. oy ist die Reibungsspannung wihrend des Kratztests. Da der Reibungskoeffizient

sowohl fiir 2-C:H als auch fiir Me-C:H-Filme in unserem Experiment zu etwa 0.07 in
trockener Atmosphire bestimmt wurde, kann & vernachlissigt werden.

3. o, ist die Grenzflichenspannung. Da die verschiedenen Verhéltnisse von E/H fiir
Film und Substrat zu verschiedenen Zonenradien der plastischen Verformung fiir
Film und Substrat fiihren, existiert eine mechanische Grenzflichenspannung zwischen
Subsirat und Film, die die Adhision verringert.

4. o; ist die urspriingliche mechanische Spannung in den Filmen, die wihrend der

Abscheidung entsteht.

Die kritische Last L, hiingt also nicht nur von der Haftungssifirke sondern auch von
der mechanischen Grenzfldchenspannung und der inneren Spannung ab, L ist die fiir
die Praxis relevante GréfBe, die beispielsweise die Haftung von VerschleiBschutz-
schichten auf Schneidwerkzeugen charakierisiert.
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3 EXPERIMENTELLES

3.1 _ Probenpriparation

3.1.1 Herstellung :H-Schichten

Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Me-C:H-Schichten wurden im Philips
Forschungslaboratorium Hamburg in einem Kombinierten prozefl aus RF-Plasma-
dekomposition und reaktivem RF-Diodensputtern und im DC-MagnetronprozeB auf
einkristallinen Siliciumscheiben pripariert. Fiir ein besseres Verstindnis der Schichi-
cigenschafien werden die Priparationsverfahren hier kurz dargestelit.

Abb. 3.1 zeigt schematisch den experimentellen Aufbau von einem RF-Dioden-pro-
zeB. In einer Vakuumkammer sind zwei kreisrunde Elekiroden iibereinander im
Abstand von ca. 6 cm angebracht. Die obere Elektrode (Target) mit 15 cm
Durchmesser ist beim Beschichtungsvorgang iiber ein Anpassungsnetzwerk an einen
RF-Sender angeschlossen. Ein Hochfrequenzgenerator (13.6 MHz) dient zur
Erzeugung des Plasmas. Die Hochfrequenzspannung (+1800 V) wird am Metall-
oder Metallkarbid-Target angelegt, wobei die Vakvumkammer geerdet ist. Die

RF
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E j Target
e
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Abb. 3.1: Aufbau einer kombinierten Sputter- und CVD-Anlage zur Herstellung von
Me-C:H-Schichten

Shutter




23

Substratelekirode liegt wihrend des eigentlichen Beschichtungsvorganges auf einer
DC-Vorspannung (+20 V) gegeniiber der Vakuumkammer. Vor jedem Versuch
werden die Subsirate durch ein Argon-Plasma gedtzt (Plasma-Reinigung) und das
Target in reinem Argon vorgesputtert (bei 1.5 kV Targetspannung und -800 V
Substratvorspannung). Danach werden der Kohlenwasserstoff und das Argon mit ei-
nem Gesamtgasdruck von 2 x 10-2 mbar durch ein Ventil eingelassen. Der Anteil des
Kohlenwasserstofflusses am gesamten FluB konnte bei konstantem Gesamifluf ber
einem weiten Bereich {(ca. 140 sccm) variiert werden. Die Depositionstemperaturen
wurden mit einem Thermoelement ermittelt, das direkt auf dem Substrat ange-

klemmt war.
Fiir diese Arbeit wuorden drei verschiedene Serien von Me-C:H-Schichten priparieri:

1. Homogene W-C:H-Schichten mit verschiedenen Wolfram-Konzenirationen,
hergestellt durch reaktives RF-Sputtern.
2. Ta-C:H-Schichten mit Ta-Zwischenschichten, hergestellt durch reaktives

RFE-Sputtern.
3. Ti-C:H-Schichten mit Ti-Zwischenschichten, hergestellt durch reakiives

DC-Magnetron-Sputtern.

Fiir die W-C:H-Schichien wurde ein Wolframkarbid-Target (WC) benutzt und ¢
GH(CoHy+Ar)-FluBverhilinis von 0 bis 8.2% variiert. Dadurch konnte ¢
Woliramgehalt von 0.2 bis 50 at%, d.h. von reinem a-C:H bis zu einer WC,-Schi
gedndert werden. Wihrend der Abscheidung wurde das CoHpf(CoHp+- -
FluBverhilinis auf einem bestimmten Wert gehalten und damit erhielten wir b .2-
gene W-C:H-Schichien mit einer Schichtdicke von etwa 1 jm.

Es ist bekannt, dafl innere mechanische Spannungen die Haftung von Filmen » »orin-
gern. Die diskontinuierliche Anderung der chemischen Zusammensetzung i dor
Grenzfliche kann unter anderem ein Grund fiir hohe mechanische innere
Spannungen sein, Um diese inneren Spannungen zu reduzieren, sputterten wir vor
der Abscheidung der Ta-C:H- und Ti-C:H-Filme zunidchst reines Metall und redu-
zierten dann den Metallgehalt in einem schmalen Ubergangsbereich. Als erste
Schicht wurde Tantal von etwa 0.7 pm Dicke auf dem Subsirat abgeschieden. Um
den Effekt der Substrattemperatur auf die Filmeigenschaften zu studieren, wurden
drei Serien von Ta-C:H-Filmen pripariert: Im ersten Fall (§1) wurden die Substrate

vor der Deposition der Schichten auf 270420 °C aufgeheizt. Diese Temperatur
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wurde wihrend der Abscheidung auf konstanter Temperatur gehalien. Im zweiten
Fall (S2) wurden die Substrate mit einer Wirmeleitpaste direkt an die wasserge-
kiihlte Elektrode thermisch angekoppelt, so daB sich eine konstante
Substrattemperatur von 205 °C einstellie. Die dritie Serie (S3) wurde ohne
Wasserkiihlung prépariert. Die Substrate wurden nur locker auf die Elekirode ge-
legt. Die durch das Plasma zugefiihrie Wirme heizte die Substrate aufgrund der ge-
ringen Wirmeankopplung wihrend der Abscheidung von 20°C auf 270°C auf, Die
abgeschiedenen Schichtendicken waren etwa 1 um fiir S1 vnd S2 und etwa 3 pm fiir
S3.

Die Ti-C:H-Filme mit einer Schichidicke von etwa 3 pm wurden in einem DC-
MagnetronprozeB abgeschieden, bei dem viel hohere Wachstumsraten erreicht wer-

den konnten als beim reaktivem RF-Diodensputtern. Eine dhnliche Prozedur wie bet
der Priparation von Ta-C:H wurde benuizt, um das Target und das Substrat vor der
Abscheidung von Ti-C:H-Filmen zu reinigen. Zunichst wurde dann eine 0.2 um
dicke Titanschicht und darauf die Schicht mit der gewiinschien Zusammensetzung
abgeschieden. Die Ti-C:H-Filme wurden bei einer Substrattemperaiur Tg < 150 °C

und 1.75 kV Targetvorspannung abgeschieden.

3.1.2 Herstellung der TiN-Schichien

TiN,-Filme verschiedener Stdchiometrie wurden durch reakiives Ionenstrahlspuitern
préipariert. Abb. 3.2 zeigt schematisch den experimentelien Aufbau. Die Quelle lie-
fert einen Argonionenstrahl von 3 ¢m Durchmesser, der auf das wassergekiihlie
Titantarget fillt. Die fonenenergie betriigt 1400 eV, die Swomdichie 2.5 mA/em2.
Der Abstand zum Substrat beirdgt 6 cm. Das System wird durch eine

urbomolekularpumne anf einen Druck kleiner als 10-6 mbar evakuiert. Um
Titannitrid auf dem Substrat zv erhalten, wird dem Argongas Stickstoff zugefiigt.
Sowohl der Argon- als auch der Stickstofflul wurden variiert, um Titannitnd ver-
schiedener Stdchiometrie zu erzeugen. Dabei wurde der Stickstofflufl umgekehrt
zum Argonflufl so verindert, daB in der Kammer immer ein Gesamtdruck von 3 x
104 mbar herrschte. Alle Filme wurde auf Glassubstrate abgeschieden, die vorher
in einem Uliraschallbad zuerst mit Trichloridthylen und dann mit Isopropanol gerei-
higt-w_orden waren. Yor der Abscheidung wurden die Substrate auBerdem durch

cinen. Sputterdtzproze gereinigt. Um die Adhdsion der Titannitrid-Filme zu
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Abb. 3.2: Aufbau einer Ionenstrahl-Sputter-Anlage zur Herstellung von TiN,-
Schichten

verbessern, wurde auf dem Substrat zundchst ein diinner Titan-Film von 10 bis 30
nm abgeschieden. Die Abscheidetemperatur lag unter 50 °C. Die abgeschiedenen
Filmdicken von Titannitrid lagen zwischen 300 und 900 nm. Die StSchiometrie der
Filme wurde durch Rutherford-Riicksireuanalyse (RBS) bestimmi. Da Stickstoff ein
verhiltnismiBig leichies Element ist, ergibt sich dabei ein grofBler relativer Fehler
(10 %).

3.1.3 Priparation der massiven Proben

Zwei verschiedene Arten von Materialien wurden benutzt:

1) Spréde Materialien mit kovalenten Bindungen: a) einkristallines Silicium (111),
Germanium (111) und Gallium- Arsemd (100) b) polyknstallmes S1l1c1um
Germanium und Gallium-Arsenid. - e
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2) Duktile Materialien mit metallischen Bindungen: a) einkristallines Vanadium
(110). b) polykristallines Wolfram, Vanadium, Niob, Aluminium und Nickel.

Die Proben wurden in Scheiben von 3 mm Dicke geschnitten. Danach wurden die
Niob-, Gallium-Arsenid- und Silicium-Proben mechanisch und anschliefend che-
misch poliert. Die iibrigen Proben wurden nach dem mechanischen Polieren einer
chemo-mechanischen Politur unterzogen. Durch den zweiten Schritt wird die
Oberflachenschidigung durch das mechanische Polieren wieder entfernt.

3.2 Charskierisierung der Schichien
3.2.1 Elastischer RiickstoB (ERD)

Me-C:H-Filme enthalien ebenso wie diamantihnliche Kohlenstoffilme Wassersioff,
der bei der Herstellung durch die Dekomposition der Kohlenwasserstoffe in der
Glimmentladung bereitgestellt wird. Der gesamte Wasserstoffgehalt der Me-C:H-
Filme wurde durch elastischen IonenriickstoB (ERD) gemessen /78/. Der experimen-
telle Aufbau fiir die ERD-Messungen ist schematisch in Abb. 3.3 dargesteilt. Die
Experimente wurden am Jiillicher Tandetronbeschleuniger durchgefiihri. He**-Ionen
mit einer Energie von 3.6 MeV wurden als Projektile benutzt, um Wasserstoffatome
aus dem Film herauszuschiagen. Die absolute Wasserstoffkonzentration wurde mit
dem RUMP-Programm 79/ berechnet, wobei die ERD-Spektren der Me-C:H-Filime
mit den Spekiren von Tantal-Wasserstoff-Standards mit 22 at% H verglichen wur-
den. Der Wasserstoffgehalt des Tantal-Standards wurde gravimetrisch mit einer
Genauigkeit besser als 1% bestimmt /80/. Da die Bremsquerschnitte nur mit einer
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3.2.2 Rutherford-Riickstreuung (RBS

Die mittiere Massenbelegung (Masse/cm?2) der Filme wurde durch Rutherford-
Riickstreuung (RBS) von 2 MeV He+*-Ionen bestimmt. Abb. 3.3 zeigt den experimen-
tellen Aufbau. Aus der Riickstreuausbeute und dem Energieverlust der He*-Ionen in
den Filmen wurde die Massenbelegung durch Simulation mit dem RUMP-
Computerprogramm berechnet. Die Massendichten der Filme wurden durch
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ERD - Detektor

RBS

Eo= 2 MeV  He"

Het
Detektor /</

Abb. 3.3 Schematische Darsiellung der ERD- (a) und der RBS-Analyse (b)

.- Substrat

Schicht

Division der Massenbelegung durch die geometrische Dicke der Filme erhalien.
Dabei wurde die Filmdicke mii dem Dekiak II-ProfilmeBgerit besiimmi.

3.3___Aufbau und Arbeitsweise des Nanoindentors

In der Literatur wurden verschiedene Moglichkeiten der Realisierung einer
Uliramikroeindruckapparatur beschrieben (s. Ref. 35, 82-84). Die benutzten
Melgeridte werden als Nanoindentor ‘bezeichnet, da ‘die Eindringtiefen im
Nanometerbereich liegen. Bei unseren Experimenten bestand der Nanoindentor aus
drei ‘Hauptkomponenten, dem Indentor, einem dptisch_en Mikroskop und einem
Prizisionstisch, der die Probe zwischen Mikroskop und Indentor transportiert. Abb. .
3.4 zeigt de_n.Aufbau_ des Nanoindentors. Die drei Komponenten des Nanoindentors - B
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Abb. 3.4: Aufbau eines Nanoindeniors
befinden sich zur thermischen Stabilisierung i iem schweren Holzkasten. Der
Holzkasten mit dem Indentor ist auf einem pneumatischen Schwingungstisch ange-

bracht, um ithn von den Gebaadesehwingungen abzukoppeln. Beim Nanoindentor
wird die Last eingestellt und die Verschicbung gemessen oder umgekehrt.

Das Belastungssysiem besteht aus einem Magneten, einer Spuie im Indentorkopf und
einer Prizisionsstromquelle (Abb. 3.5). Die Stromquelle liegt an der im Magnetfeld
befindlichen Spule und damit erzeugt die Kraft auf den Indentor. Der Spulenstrom

'_wird_am Verschiebungs-Voltmeter 'gcmes_s_en_. Die Stromquelle kann zwischen -2.0.
und +2.0 V' im Hochlastbereich und von +0.8 bis +1.7-V im Niederlastbereich ein--




29

gestellt werden. Die Spannung wird kontrolliert durch einen 16 B-DAC (Digital
Analog Converter). Folglich betrdgt die maximale Aufiésung 10 pV. Die
Lastauflosung des empfindlichen Bereiches ist £0.2 uN.

Das verschiebungsempfindliche System besteht aus einem aus drei Platten hergestell-
ten kapazitivem Sensor (Abb. 3.5). Die mittlere Platte ist fest mit der
Indentorstdbchen verbunden. Die Bewegung des Indentors bewirkt die Verschiebung
der mittleren Kondensatorplatte. Die Tiefenaufldsung des Systems betrigt etwa £0.2
nm. Die Gesamtverschiebung betrdgt 100 um. Die Platten bestehen aus runden
Scheiben von ca. 1.5 mm Dicke. Die zwei dufleren runden Platten haben einen
Durchmesser von 50 mm und die innere bewegliche Platte von 25 mm. Die Platten -
Indentor-Einheit wird durch zwei Federn mit sehr geringer Steifigkeit unterstiitzt.
Sowohl mit Lastvorgabe wie auch mit Verschicbungsvorgabe werden die Last und
die Verschiebung kontinuierlich gemessen, so daB die Hérte als Funktion der Tiefe

bestimmt werden kann.

Aus fritheren Hirtemessungen ist bekannt /16,18/, daB man zunehmend die
Eigenschaften des Subsirates mifit, wenn die Eindringtiefe des Indentors in den Film
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Abb. 3.5: Schematische Darstellung der Dreiplatten-Kapazitét und der Indentor-
"~ Sdule, die das Verschiebungssensor-System bildet.
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groBer als 10% der Filmdicke ist. Auf der anderen Seite macht man Fehler, wenn
die Eindringtiefe des Indentors zu gering ist. Diese Fehler entstehen hauptséchlich
durch die Rundung der Diamantspitze. In diesem Fall mu8 die Hirte korrigiert wer-
den. Abb. 3.6 zeigt die Hirtekurve eines a-C:H-Films gegen die Eindringtiefe des
Indentors. Man sieht, daf die gemessenen Hértewerte sich nicht mehr stark mit der
Eindringtiefe #ndern wenn die Eindringtiefe grofBer als 80 nm ist. Die Dicke der
Proben, die in dieser Arbeit benuizt wurden, lag zwischen 1000 und 3C00 nm. Daher
wurde fiir die vorliegenden Messungen eine maximale Eindringtiefe von 100 nm
gewihlt (s. folgendes Kap.).
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Abb. 3.6: (a) Eindringtiefe des Diamanten als Funktion der Last fiir Belastung und
" Entlastung; (b) Mikrohdrte als Funktion der Eindringtiefe
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Fiir die Experimente wurde eine dreiseitige Diamantpyramide benuizt, bei der das
Verhiltnis von Tiefe zu Querschnittsfliche das Gleiche wie beim Vickers-Indentor
ist. 10 Eindriicke wurden nach einem vorgewihlten Programm durchgefiihrt. Dabei
wurde die Annidherung-Geschwindigkeit kleiner als 10 nm/s und eine Eindruck-
geschwindigkeit von 5 nm/s eingestellt. Wenn die gewiinschte Maximaltiefe erreicht
war, wurde der Indentor 5 s lang mit konstanter Last belastet und danach von der
Probe mit einer konstanten Rate von 10 nm/s wieder abgehoben. Die Last und die
Verschiebung wurden kontinuierlich mit einer Aofldsung von 0.2 uN und 0.2 nm
aufgezeichnet. Die Driftrate vor dem Test ist 0.1 nm/sec. und die Temperatur der
Probe wihrend der Messung ist 25 °C.

3.4  Kraiztest

Ein automatischer CSEM-Revetest Kratziester mit akustischern Emissionsdetektor
(AE) wurde fiir die Messungen benutzt. Der Tester besteht aus vier Haupt-
komponenten (siche Abb. 2.11):

1. Ein belasieter Stempel, der einen Rockwell-120°-Diamantkonus mit
einem Spitzenradius von 200 pm gt

2. Ein akustischer Emissions-Detektor (AE).

3. Ein beweglicher Probentisch, der durch einen Motor eingestellt wird.

4. Ein Beobachtungsmikroskop.

Beim MeBprozeB mit diesem Gerit wird an den Diamant eine mit einer Rate von 100
N/min kontinuierlich sicigende Last angelegt. Der Diamant steht fest, wihrend der
Probentisch sich mit einer Geschwindigkeit von 10 mm/min bewegt. Bei der kriti-
schen Last, wenn die Abldsung des Films beginnt, sieigt das AE-Signal stark an und
wird gleichzeitig registriert. Abhingig von der Last wird die Schiebkraft der
Probentisch gemessen und damit kann der Reibungskoeffizient der Probe wihrend
der Bewegung des Diamanien bestimmt werden.

3.5 Messung der elekirischen Leitfihigkeit

Die elekirische Leitfihigkeit wurde in einer koplanaren Anordnung von 5 bis 10 mm
Abstand gemessen. Dazu wurden Aluminiumkontakte aufgebrachi. Zur Messung
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wurden die Proben in einem Kryostaten montiert und dann im Vakuum in einem
bestimmten Temperaturbereich untersucht. Die Leitfdhigkeiisdaten wurden mit ei-
nem Keithley 616-Elekirometer gemessen /85/.
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4 ERGEBNISSE AN Me-C:H-SCHICHTEN

TN

.1___ Homogene W-C:H-Schichten

.

1.1 Wasserstoffkonzentration

Der Wasserstoffgehalt der W-C:H-Filme wurde durch ERD bestimmt. Abb. 4.1 zeigt
die Wasserstofftiefenprofile einer Serie von W-C:H-Proben, die unier verschiedenen
Bedingungen hergestellt wurden. Die Ordinate siellt die normierte Ausbeute der
herausgeschlagener H' -Tonen dar, die dem Wasserstoffgehalt proportional ist. Auf
der Abszisse ist die Energie dargestellt, die der Tiefe im Film entspricht, Der
Wasserstoffgehalt wird durch Vergleich des ERD-Signals mit dem Signal von
Tantal-Wasserstoff-Standardfolien berechnet. Die Proben haben einen tiefen-
unabhingigen Wasserstoffgehalt. Die beobachtete Abnahme der Ausbeute mit
abnehmender Energie wird durch die Abnahme des Bremsquerschnittes mit
faliender Partikelenergie verursachi. Abb. 4.1 zeigt die Wasserstoffkonzentration

Energie (MeV)
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Abb 4.1: Elastische Riickstofspekiren (ERD) von W-C:H-Schichien, die mit
verschiedenen CoHy-Partialdriicken hergestellt wurden -




34

von W-C:H-Filmen, die mit verschiedenen C,H,-Konzentrationen erzeugt wurden.
Man beobachtet eine Zunahme der Wasserstoffkonzentration von O auf 16.0 at%,
wenn das Verhiltnis CoHy/GesamtfluBl von 0 auf 5 % ansteigt.

4,1.2 Massen- und Anzahldichte der W-C:H-Filme

Die RBS-Spekiren dieser Proben sind in Abb. 4.2 dargestellt. Die verschiedenen
Hohen der normierten Ausbeute geben die verschiedenen Wolframgehalte der Filme
wieder. Die von Wolframatomen der Oberiliche gesireuien Ionen haben eine
Energie von 1.84 MeV, wihrend in der Grenzfliche gestreuie Ionen-Energien zwi-
schen (.27 und 0.8 MeV besitzen, Die Ursache dafiir ist die Abbremsung der Ionen

durch die Wolframatome des Films, die von der Wolframkonzentration un

Filmdicke abhingt. Da die untersuchten Filme anndhernd die gleiche Dicke besaflen,
entstehen die unterschiedlichen Grenzflichenlagen auf der Abszisse durch verschie-
dene Wolframkonzentrationen der Filme. Andererseits zeigen die Spektren bis auf
einen schmalen wolframreichen Bereich an der Grenzfliche (1/10 der Film-dicke)

Energie (MeV)
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Abb 4.2 Rutherford-Riickstreuungspekiren (RBS) von W-C:H-Schichten, die mit
verschiedenen CrHy-Partialdriicken hergestellt wiurden
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Abb. 4.3: Wasserstoff-, Kohlenstoff- und Wolframkonzentrationen in Abhdngigkeit
von dem Verhdlinis von CH,-Fluf zum Gesamifiuf3

eine homogene chemische Zusammenseizung. Aus diesen Spekiren wurde der
Wolfram- und der Kohlenstoffgehalt berechnet. Er ist zusammen mit der Wasses-
stoffkonzentration in Abb. 4.3 dargestellt. Man sieht, dal mit zunehmendem C,H,-
FluB Kohlenstoff- und Wasserstoffkonzentration anwachsen und die Wolfram-
konzentration abnimmt. Denn bei konstantem GesamtfluB nimmt der Argonflu8 mit
zunehmendem C,H,-Flul ab. Die Abscheidungsrate durch Plasmazerlegung von
CoH, wichst dann an, und die Sputterausbeute des Wolfram-Karbidtargets nimmt ab.

Aus der RBS-Messung wurde die Atomanzahl pro cm? der Filme bestimmt. In dem
man diese Werte durch die Filmdicke dividiert, kann die Anzahldichte berechnet
werden. Die Massendmhte ergibt sich dann aus der Anzahldmhte gemdB

anXA o _:'_'_"_(4__.1)_

Dabei smd Py die Anzahldichte, pp, die Massendichte, X; der Atomanteil und A; die_
atormnare Masse des Elements i. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.4 dargestellt. Die ato-
mare Anz_ahldichte wichst von 0.073 auf 0.18 g-atom/cm3 wenn die Wolframkon-
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Abb 4.4: Massen- und Anzahldichie von W-C:H-Schichten als Funktionen der
Wolframkonzentration

zentration von 0 auf 25 at% ansteigt und ist konstant bei Wolframkonzentrationen
hoher als 35 at%. Die Massendichte wichst von 1 auf 16.2 g/em3, wenn die
Wolframkonzeniration von 0 auf 50 at% ansteigt. Die reine Wolfram-Massendichte
ist193glemd. o SRSt

4.1.3 Phasen-Analvse durch Ronieensirahl-Beugung

Um die unterschiedlichen in den Filmen enthaltenen Phasen zu charakterisieren,
wurde eine Rontgendiffraktionsanalyse durchgefiihri. Abb. 4.5 zeigt eine Reihe von
Beugungsspektren von Filmen mit verschiedenen Wolframkonzentrationen. Man be-
obachtet ein diffuses Maximum der a-C:H-Phase und eine sehr schwache Beugung
von W,C bei Wolframkonzentrationen unter 7 at% und ein typisches Muster fiir kri-
stallines WC;_(8) bei Wolframkonzentrationen C,, 2 43 at%. In dem Bereich 7.0
ai% < Cy, < 43.0 at% wurden Beugungsmuster von Mischphasen beobachtet. Die
Breite der Beugungslinien von WC 1.x(B) ist auBergewohnlich groB (2.8° bis 349,




37

€,,=50.0 at%

(222)

E\‘,,J =43.0 at%

_ﬁ\_m

Cw=26.0 at%

Intensitat (Abs.}

Abb 4.5: Réntgenbeugungsspektren (XRD) von W-C:H-Schichten, die mit
verschiedenen CoHy-Partialdriicken hergestellt wurden
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was eine geringe KorngriBe anzeigt (GroBenordnung nm) /3/. Aus der Rontgen-
-analyse ist ersichtlich, daB die Intensitit der Beugungslinien von WCy_,(8) mit
steigender Wolframkonzentration anwichst. Bei einer Wolframkonzentration von 50
at% sieht man nur noch einen sehr geringen Untergrund, was auf ein Verschwinden
der a-C:H-Phase zuriickzufiihren ist.

Wie im Kap. 2 beschrieben wurde, ist a-C:H eine amorphe Phase mit verschiedenen
Bindungen zwischen den Kohlensioffatomen, abhingig von der Abscheidetechnik
und den angewandten Bedingungen. Die in dieser Arbeit untersuchten Filme wurden
mit einer positiven Substratvorspannung von +20 V hergestellt und bestehen aus
einer polymeren Matrix mit eingebetteten WC_,(8)-Partikeln. Mit zunehmender
Wolframkonzentration wichst der Anteil an Wolframkarbid, und die Massendichte

nimmt ebenfalls zu.

4.1.4 Mechanische Eigenschaften

4.1.4.1 Mikrohirte und Young-Modul

Abb. 4.6 zeigt die Beziehung zwischen Hirte- und Wolframkonzentration von W-
C:H-Filmen. Man sieht, daB die Hirte monoton von 4 auf 50 GPa zunimmt, wenn die
Wolframkonzentration von O auf 50 at% ansteigt. Abb. 4.7 illustriert die Abhingig-
keit des Elastizititsmoduls von der Wolframkonzentration. Bei von 0 auf 50 at%
steigender Wolframkonzentration nimmt der E-Modul monoton von 40 auf 400 GPa
z11. Wie bereits vorher erwihnt, ist die a-C:H-Phase unserer Filme polymerihnlich,

h. sie hat eine niedrige Hirte (H = 4 GPa) und geringe innere Spannungen,
wihrend Wolframkarbid sebr hart ist. Mit anwachsender Wolframkonzentration
nimmt der Anteil an WC_(B)-Partikeln in der a-C:H-Matrix zu, so dalBl die Harie
ansteigt. Fiir eine Wolframkonzentration von 50 at% haben wir einen poly-
kristailinen Film von nahezu reinem WC;_.(B) und erhalien die hochste Hérte und

den hochsten E-Modul.
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Abb 4.6: Mikrohdrie von W-C:H-Schichten als Funktion der Wolframkonzentration
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4.1.4.2 Proportionalitdt zwischen Hirte und Young-Modul

Bildet man das Verhilinis von Hérte zu Elastizitdtsmodul fiir verschiedene Wolfram-
konzentrationen, so erhdlt man einen konsianten Wert (Abb. 4.8). Eine dhnliche
Proportionalitit wurde bereits frither bei amorphen Filmen (a-C:H, HE = 0.11; a-
Si:H, H/E = 0.093) und auch bei feinkristallinen Filmen (TiN,, s. Kap. 5) beobachtet
/16,86/. Dies wurde prinzipiell erkldrt durch die Ahnlichkeit der grundlegenden
FluBmechanismen in amorphen Materialien und zeigt, daB sowohl H wie auch E
durch das mittlere Koordinationszahlmodell richtig beschrieben werden /87/.
AuBerdem war eine Proportionalitdt zwischen H und E bereits fiir Metall-Meiall-
Gliser (M-M) und Metall-Metalloid-Glidser (M-X) beobachiet worden, jedoch war
der Proportionalitidisfakior H/E dieser Materialien geringer (0.064 fir M-M und
(.059 fiir M-X) /88/. Dabei handelt es sich um dltere Messungen, bei denen offen-
sichtlich die Elastizitidt bei der Hirtemessung nicht beriicksichiigt wurde. Aus diesem
Grund sind diese Werie mit den von uns gemessenen nicht direkt vergleichbar.
Abgesehen davon hingt die Proportionalitdtskonstante wahrscheinlich von der Stirke

der Bindung ab und ist daher fiir Kohlenstoff und Silicium hoher als fiir M-M- und
fir M-X-Gliser.
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Abb. 4.8: Verhiltnis von Mikrohdrte zu Young-Modul fiir W-C:H -Schichten als
Funktion der Wolframkonzentration
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Im Gegensaiz zu amorphen Materialien hdngt H/E fur kristalline Materialien stark
von der Mikrostruktur ab (siehe Kapitel 6), d.h. vom Kristallgittertyp und der
Vorbehandlung der Materialien. Als Grund fiir die Proportionalitit von H und E fir
amorphe Materialien wurde folgende Interpretation in mehreren Publikationen ge-
geben: Es wurde experimentell gefunden, dafl die FlieBspannung von Materialien mit
geringer Spannungshirtung, z.B. metallischen Glidsern, proportional zu der Hirte ist

/89/:
Gy =HA.1 4.5)

Diese Niherung wurde von Hill aus theoretische Betrachtungen abgeleiiet, die auf
der Analyse des Gleitlinienfeldes basieren /90/. Aus dieser Beziehung folgt durch die
Anwendung des Hook'schen Gesetzes fiir die maximale elastische Verzerrung

e, = H/3.1E (4.6)

Folglich bedeutet die Proportionalitii von H und E in jeder Gruppe der amorphen
Maierialien eine konstante maximale elastische Verzerrung, Dies wird erklirt durch
eine Ahnlichkeit der grundlegenden FluBmechanismen in jeder Gruppe der amor-
phen Strukturen /91/. Nach dieser Hypothese bedeuten die verschiedenen H/E-Werte
verschiedene maximale elastische Verzerrungen der verschiedenen amorphen
Materialien.

Die in dieser Arbeit uniersuchten W-C:H-Filme bestchen aus einer a-C:H-Matrix mit
eingebeiteien B-WC; . -Partikeln. Die Proportionalitdt fiir H und E fir W-C:H-Filme

kann nur so erklirt werden, daBl das H/E-Verhiltnis fiir die a-C:H-Matrix und die
kristalline Phase von B-WC,_, gleich sind.

4.1.4.3 Haftung auf dem Substrat

Die Haftung der Filme auf dem Substrat wurde mit dem Kratztest bestimmt. Abb.
4.9 zeigt die Abhéngigkeit der kritischen Last L, von der Metallkonzentration fiir

die _W-C:H—Filme. Man sieht, da L, zuerst von 23 auf 14 N abnimmt, wenn die
Wolframkonzentration von 3 auf 19 at% zunimmt, und dariiber einen konstanten
We:t_yon 14 Newton behdlt.
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Abb. 4.9: Kritische Last als Funktion der Wolframkonzentration

Nach der Analyse von Burnett und Rickerby /92/ ist die Scherspannung, die notig ist
um einen Film vom Substrat abzureiBen durch Gl. (2.10) gegeben (s. Kap. 2.3). Aus
dieser Relation sicht man, daB die kritische Last L nicht nur durch die Hafiung,
sondern auch durch die Grenzflichenspannung und die innere Spannung gegeben
sind. L, wird als "praktische Adhision" bezeichnet. Aus Gl. (2.10) sieht man auch,
daB eine hohe innere Spannung und hoher Reibungskoeffizient zu ungiinstiger
"prakiische Adhision" fithrt. Die W-C:H-Filme haben meist eine polymerdhnliche a-
C:H-Matrix mit niedriger innerer Spannung. Mit anwachsender WC,_(8)-Phase
wichst die innere Spannung vermutlich beirichilich an, so daB die Haftung

schiechter wird.

Abb. 4.10 zeigt die Abhingigkeit des Reibungskoeffizienten von W-C:H-Filmen, ge-
messen in trockener Luft mit verschiedenen Belastungen, in Abhéngigkeit von der
Wolframkonzentration. Der Reibungskoeffizient nimmt mit wachsender Wolfram-
konzentration zu. Diese Tendenz ist verstdndlich, wenn man die Filmstruktur
betrachtet Mit wachsendem Wolframgehalt wiichst die Konzentration an B-WC -
';v‘mcmstaiieﬂ im Film an und die Oberflichenrauhigkeit nimmt eben falls zu. Das
Anwachsen des Reibungskoeffizient fithrt dann zu einem Anwachsen der Reibungs-
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Abb. 4.10: Reibungskoeffizienten der W-C:H-Schichien als Funktion der
Wolframkonzentration

spannung wihrend des Kratzvorganges und natiirlich zu einer Abnahme der
praktischen Adhésion.

Ein anderer wesentlicher Faktor, der ebenfalls stark die kritische Last beeinflufls, ist
die Zihigkeit des Filmmaterials. In foigendem Kapitel werden wir sehen, dal Filme
mit bestimmten Metallkonzentrationen wegen der verbesserten Zihigkeit durch die
Entstehung von kristallinen MetallkSrnern eine héhere kritische Last besitzen. Abb.
4.11 zeigt die Morphologie der Kraizspur an W-C:H-Filmen. In diesen Bildern sieht
man das Auftreten von Dehnungsrissen in der Spur sowohl fiir Filme mit hoher als
auch mit niedriger Wolframkonzentration, wenn die kritische Last erreicht wird.
Diese Art von Rissen erscheini nur bei sproden Materialien (s. Kap. 4.2.6). Das
bedeutet, daf} die Existenz von WC,_,(8)-Partikeln nicht die Zihigkeit der W-C:H-
Filme verbessert. Filme mit niedriger Wolframkonzentration haben also eine bessere
Haftung als Filme mit hoher Wolframkonzentration, da sie erstens niedrigere innere
Spannungen und niedrigere Reibungskoeffizienten haben und zweitens duktiler sind.
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4.1.5 Elektrische Eisenschafien

Abb. 4.12 zeigt die Abhingigkeit der elektrischen Leitfahigkeit von W-C:H-Filmen
von der Wolframkonzentration bei 25 °C. Um das Einfluf vom Substrat auf der
elektrischen Messungen zu verhindern wurden diese Filme auf Saphirsubstraten
gleichzeitig mit den Filmen auf Siliciumsubstraten abgeschieden, da die Saphirsub-
strate gut Isolator sind. Die elektrische Leitfdhigkeit variieri liber 4 Groflenordnun -
gen. Mit von O auf 9 ai% steigender Wolframkonzentration wichst die Leitfdhigkeit
drastisch und erreicht ein Sittigungswert bei einer Wolframkonzentration Cy, > 15
at%. Ahnliche Ergebnisse wurden fiir Me-C:H-Filme mit anderen Meiallen wie
Tantal, Niob und Ruthenium erhalten /24,26,93/. In Analogie zu den Ergebnissen an
Ta-C:H- und Nb-C:H-Filmen iiber die von Klages et al. /3,93/ berichtet wurde, kann
das Leitfahigkeitsverhalten von Me-C:H-Proben nach folgenden Kriterien in drei
Teilbereiche unterieilt werden:

)
@h
'l

Spez. Leitfahigkeit log o {(1/Qcm)
o

O 5 10 i5 20 25 30 35 40 45 50
W-Gehalt (at%)

Abb. 4.12: Spezifische elekirische Leitfihigkeit der W-C:H-Schichien als Funktion
der Wolframkonzentration |
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Metallischer Bereich: Positiver Temperaturkoeffizient des Widerstandes
1dR
(k=g
Ubergangsbereich: Negativer Temperaturkoeffizient des Widerstandes, aber

cendliche Leitfahigkeit bei T = 0 K.
Dielektrischer Bereich:  Mit thermisch aktivierter Leitfahigkeit und nicht leitend
beiT=0K.

Diese Bereiche kann man nicht anhand der Raumtemperaturleitfdhigkeit unterschei-
den, sondern erst durch Untersuchung der Temperaturabhéngigkeit der
Leitfihigkeit. In Abb. 4.13 ist die Temperaturabhdngigkeit der Leitfahigkeit von

b

T

0O+ sms-a—a-B%

4 1
T 1

b

Elek. Leitfahigkeit log,, o (1/Qcm)
IS

_6 L 4
a-C:H
-8 L GW =0 at% |
_‘iG ! 1 1 £

0 __ 100 200 300 400 500 600
Temperatur (K)

Abb. 4.13: Spezifische elektrische Leitfahigkeit der W-C:H-Schichten mit
© " verschiedenen W-Gehalten als Funktion der MefStemperatur
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Schichten bestimmiter Wolframkonzentrationen im Temperaturbereich zwischen 50
und 500 X dargestellt. Bei niedriger Wolframkonzentration (Cy, < 3 at%) wird die
Leitfihigkeit temperaturabhidngig und zeigt den beschriebene dielekirische
Charakteristik (siche Ref. 26). Bei hoher Wolframkonzentration (Cy, > 9 at%) ist die
Leitfihigkeit nahezu konstant (¢ > 102 1/Qcm) iiber einen groBen Temperatur-
bereich (k = 0). Die zugrundeliegenden Leitfihigkeitsmechanismen im Ubergangs-
bereich sind durch thermisch aktiviertes Hopping, Tunneln usw.. Vermutlich sind
die elektrischen Eigenschaften solcher Zwei-Phasen-Systeme, bestehend aus leitenden
Partikeln in einer isolierenden Phase, von GréBe, Form, Orientierung, Nahordnung
und Austritisarbeit der metallischen Partike! abhéingig., Sowohl Tempemn wie auch
Abscheidung bei hoher Temperatur fiihrt zu einer betrichtlichen Erniedrigung der
Aktivierungsenergie der Elektronen und folglich zu einem drastischen Ansteigen der
Leitfdhigkeit. Thermisch aktivierte Tunnelleitfdhigkeit tritt auf, wenn der mittleren
Abstand benachbarter WC(B)-Kristallite sehr klein ist und vermutlich sind auch die
Eigenschaften der a-C:H-Maitrix von entscheidender Bedeutung.

4,2  FEicsenschafien inhomogener Ti-C:H- und Ta-C:H-Schichten

Es ist bekannt, daBl innere mechanische Spannungen die Adhésion von Filmen ver-
ringern (s. Kap. 2.3.2). Die diskontinuierliche Anderung der chemischen
Zusammensetzung in der Grenzfldche kann unter anderem ein Grund fiir hohe me-
chanische innere Spannungen sein. Um diese inneren Spannungen zu reduzieren,
sputterten wir zunichst eine diinne Schicht reines Metall und reduzierien dann den
Metallgehalt in einem schmalen Ubergangsbereich. Nach diesem Bereich wurde die
Metallkonzeniration in einer Dicke von 3 pm konstant gehalten. Wir nehmen an, da8
durch diese Verteilung des Metallgehaltes an der Grenzfliche die Spannung im Film
verringert und dadurch die Haftung sowohl auf Silicium- als auch auf Stahisubstraten
verbessert wird. Fiir gute Adhision ist auch der Ausgangszusiand der Substrat-
oberfliche sehr wesentlich. In dieser Arbeit wurden die Substrate in einem Ultra-
schallreiniger mit Aceton gereinigi, bevor sie in die Vakuumapparatur gebracht
wurden. Dann wurden die Substrate im Vakuum vor der -Abscheidung mit
Argonionen plasmageiizt. ' o ' o
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4.2.1 Chemische Zusammensetzung

Durch Kombination von ERD- und RBS-Messungen wurde die chemische
Zusammensetzung der Schichten bestimmt. Sie ist in Abb. 4.14 und Abb. 4.15 in
Abhingigkeit von dem Verhilinis von CaHo-Flub zu GesamtfluB} dargestellt. Wie in
Abb. 4.14 dargestellt, nehmen mit anwachsendem AcetylenfluB die Wasserstoff- und
die Kohlenstoffkonzentration zu und die Titankonzeniration nimmt ab. Dieselbe
Tendenz wird in Abb. 4.15 auch fiir die Ta-C:H-Filmen der Serie 3 (s. Kap. 3.1.1)
beobachtet. Wie bereits bei den W-C:H-Schichten erldutert, bedingt eine Zunahme
des CoH»-Flusses eine Reduzierung des Ar-Flusses und damit eine Verringerung der
Sputterrate des Metalls, Mit zunehmendem CoHp-FluB wird somit die Bildung von a-
C:H gegeniiber der Abscheidung des Metalls bevorzugt. '

4.2.2 Massendichte

Abb. 4.16 und Abb. 4,17 zeigen die Abhingigkeit der mittleren Massendichten vom
Metallgehalt. Fiir Ti-C:H-Filme nimmt die mittlere Massendichte monoton mit
wachsender Titankonzentration zu, wie in Abb. 4.16 gezeigt wird (P = PTi). Die
Massendichte von reinem Titan ist 4.51 g/cm3. Fiir Ta-C:H-Filme nimmt die mittiere
Massendichte mit wachsendem Tantalgehalt im Bereich von 0 auf 31 at% zu. Die
Massendichte von reinem Tantal ist 16.6 g/cm3. Verschiedene Substrattemperaturen
verursachten keine merkliche Differenz der Massendichte, wie in Abb. 4.17 gezeigt

isg, Lo

423 _Strukturanalyse mit Rontgenbeugung und Elekironenmikroskopie

Fiir die Interpretation der mechanische Eigenschaften wurde eine Analyse der
strukturellen Phasen durch Rontgenbeugung an den Filmen durchgefiihrt. Die
Ergebnisse sind in Tabelle 4.1 zusammengefaft. Allgemein beobachteten wir einen
diffusen Untergrund, dem Maxima von Metallkarbid und reiner metallischer Phase
iiberlagert sind (Abb. 4.18 und Abb. 4.19). Filme mit niedrigem Metallgehalt zeigen
nur diffuse Strewung, Mit wachsendem Metallgehalt erscheint die Metall-
Karbidphase. Diese Filme besitzen hohere Hirte (Kap. 4.2.4). Bei Filmen mit maxi-
maler Adhision erscheint auch die reine metallische Phase (Kap. 4.2.5). Klages et al.
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Abb. 4.14: Wassersioff-, Kohlenstoff- und Titankonzenirationen in Abhdngigkeit

Abb. 4.15: Wasserstoff-, Kohlenstoff- und Tantalkonzentrationen-in Abhéngigkeit -
~von dem Verhdltnis von CoH,-Fluf3 zu Gesamtfluf3 -~ o |
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Tabelle 4.1: Phasenanalyse der Ta-C:H- und Ti-C:H-Filme durch Rontgenbeugung

Probe Chteran (8t%) Phase
Ta-C:H (S 3.0 a-CH

43 TaC +a-C:H

22.0 TaC+a-C:H

50.0 Taor TalH + a-C:H
Ta-C:H(S9) 1.0 a-CH

9.0 TaC +a-C:H

20.0 TaC + a-C:H
Ta-CH (53) 5.0 TaC +a-C:H

7.0 TaC +a-C:H

11.0 TaC + Ta+a-C:H

13.0 TaC+Ta+a-C:H

16.0 TaC +2-C:H

30.0 TaC +a-CH
Ti-C:H 0.24 a-CH

20 a-C:H

10.0 a-C:H

12.0 a-C:H

26.0 a-C:H

33.0 a-CH

43.0 TiC+a-CH

48.0 TiC+Ti+aCH

53.0 TiC+Ti+a-CH

90.0 -

TiC+Ti+aCH
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/3/ untersuchten die Struktur von Ta-C:H- und Ti-C:H-Filmen mit Photoelektronen-
spektroskopie (XPS). IThre Ergebnisse bestitigten die Existenz einer Metallkarbid-
phase, deren Partikel in einer amorphen a-C:H-Matrix eingebettet sind. Die Grole
der Karbidteilchen liegt im Nanometerbereich. Diese Art von Filmen wurde als
"nanokristallin in amorpher a-C:H-Matrix" bezeichnet. Bei Ti-C:H-Filmen erschei-
nen TiC- und Ti-Komer bei einer Titankonzentration von 50 at%. Bei dieser
Titankonzentration erhalten wir die maximale Hirte und maximale kritische Last
sowie eine durchschnittliche Massendichte nahe dem Maximalwert.

Aus einer Untersuchung des Querschnitts von Ti-C:H-Filmen durch Rasterelektro-
nenmikroskopie fanden wir amorphe Filme bei niedrigen Titankonzentrationen,
Filme mit Sdulenstrukiur bei 50 at% und Nanokristallstrukior bei hoheren Titan-
konzentrationen, wie in Abb. 4.20 gezeigt ist. Die gleichen Untersuchungen wurden
an Ta-C:H-Filmen durchgefiihrt und sind in Abb. 4,21 gezeigt. Bei Ta-C:H-Filmen
(83) mit einem durchschnittlichen Tantalgehalt von 13 at% existieri eine sehr diinne
Schicht von Kristalliten an der Grenzfliche., Réntgenbeugung zeigt, dafl dies
metallische Tantalkdrner sind. Bei Filmen mit einem durchschnittlichen Tantalgehalt
von 31 at% beobachteten wir Kristalle iiber die ganze Schicht. Rontgenbeugung
zeigte, dab dies Tantalkarbidkristalle sind. Durch die TEM-Analyse konnte ebenfalls
gezeigt werden, dall bei niedrigen Tantalkonzentrationen die Filme amorph sind. Mit
wachsender Tantalkonzentration nimmt dic GroBe der Tantalkarbidkristallite zu, wie
in Abb. 4.22 zu sehen ist.

(2) | (b)
Abb. 4.21: Morphologien von Ta-C:H-Schichten mit verschiedenen Ta-Gehalten
im Querschnitt, beobachtet mit Rasterelekironenmikroskopie:
(a) Cry=11at%, (B) Cy,= 31 at%




Abb. 4.22:

56

Elektronenbeugung an Ta-C:H-Schichien mit verschiedenen Ta-
Gehalten: (a) Cp, =2 at%, (b) Cr,=6 at%, (¢} Cr, = 10 at%,

(d) Crpy

= 20 at%, (e) Czy = 30 at%, (f) Cr,= 50 a1%
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4.2.4 Mikrohdrte und Young-Modul

Abb. 4.23 und Abb. 4.24 stellen fiir Ti-C:H-Filme die Abhingigkeit der Hirte und
des E-Moduls von der Titankonzentration dar. Niedrige und hohe Titankonzentra-
tionen fithren zu einer Abnahme der Hirte und des E-Moduls. Bei einer Titan-
konzentration von 50 at% stellen sich die maximale Hirte und der maximale E-
Modul ein. Bei dieser Titankonzentration hat auch die Massendichie nahezu thren
Maximalwert erreicht. Dies enispricht einem Wasserstoffgehalt von etwa 8.5 at%.

Abb. 4.25 und Abb. 4.26 zeigen die Hirte und den E-Modni fiir Ta-C:H-Filme als
Funktion der Tantalkonzentration bis zu einem Maximalwert von 31 at%. In dicsem
Bereich wachsen Hirte und E-Modul monoton mit wachsendem Tantalgehalt an. Es
scheint, daB verschiedene Substrattemperaturen bei Ta-C:H weder die Hérte noch
den Young-Modul merklich becinflussen. Die Hirie von reinen diamantihnlichen
Kohlenstoffilmen wurde zwischen 10 und 30 GPa bestimmt /16/. Die besten Werte
der untersuchten Me-C:H-Filme liegen ebenfalls in diesem Bereich.

Das Verhidlinis von Hirte zu E-Modul ist eine charakteristische Zahl von
technischem Interesse (Kap. 4.1.4.2). Abb. 4.27 zeigt, daf das Verhdiinis H/E bei Ti-
C:H mit wachsendem Metallgehalt abnimmt. Bei Ta-C:H ist die Streuung dagegen so
groB, daB eine Tendenz nicht erkennbar ist (Abb. 4.28). Abb. 4.29 zeigt, daB das
Verhiltnis von elastischer Eindringtiefe zu gesamter Eindringtiefe he/h; bei Ti-C:H
monoton mit wachsendem Metallgehalt abnimmt,wihrend fiir Ta-C:H wiederum eine
Tendenz nicht erkennbar ist (Abb. 4.30).

4.2.5_ Hafwung auf dem Subsirat

4.2.5.1 a-C:H-Schichten

Herstellung der a-C:H-Schichten

Um die Haftung von Me-C:H-Schichten mit a;C:H—Fiimen zu vergleichen, wurde

zuerst die Haftung von zwei Serien von a-C:H-Filmen untersucht. Die a-C:H-Filme
wurden -durch Plasmadekomposition von C,H, pripariert. Bei Serie.1 wurde die




58

Mikroharte (GPa)

0 20 40 60 80 100
Ti-Gehalt (at%)
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Vorspannung des Substrates wihrend der Abscheidung systematisch von -200 V auf
-1500 V verindert, wihrend der Druck des Arbeitsgases auf 2.7 x 10-2 mbar kon-
stant gehalten wurde. In der Serie 2 wurde der C,H,-Druck systematisch im Bereich
von 2 x 10-1 bis 5 x 10-3 mbar verdndert, wihrend die Vorspannung bei allen

Experimenten -400 V betrug.

Adhdsion der a-C :H-Schichten

Abb. 4.31 zeigt die kritische Last L. von a-C:H-Schichten als Funktion der
Substratvorspannung Vy,. Bei einer Anderung der Spannung Vy von -200 V bis -800
V #ndert sich L, nicht. Bei weiterer Spannunginderung von -800 V auf -1400 V
steigt L, kontinuierlich von 18 N auf 24 N. Abb. 4.32 zeigt die Abhingigkeit von L
vom C,H,-Druck fiir die Serie 2. L, wichst von 16 auf 22 N, wenn der CoHj-Druck

von 5 x 10-3 auf 2 x 10-2 mbar ansteigt.

Es ist bekannt, daBl grundsitzlich folgende Arten von Haftung existieren konnen:
mechanische Verbindung, Physiadsorption, chemische Bindung und atomare
Mischung (Diffusion). Mechanische Verbindung spielt nur eine wesentliche Rolle fur
die Haftung cines Filmes, wenn die Substrate nicht hochglanzpoliert sind und die
Grenzfliche nicht volistindig eben ist. Bei den von uns untersuchten Filmen ist der
hauptsichliche Mechanismus der Haftung an Siliciumsubstraten die chemische
Bindung. Es wurde beobachtet, daB sich SiC-artige Verbindungen an der Grenz-
fliche zwischen a-C:H-Film und Siliciumsubstrat bilden /94/. Dies ist vermutlich der
Grund, warum a-C:H-Filme auf Silicium cine hohere Haftung haben als auf anderen
Substraten. In frilheren Arbeiten war gefunden worden, dafl durch die Abnahme von
Vy, unter -600 V eine Phaseniransformation von diamantéhnlichem zu graphit-
ihnlichem a-C:H aufiritt. Dabei nehmen die Hirte, der Elastizitdtsmodul und auch
die innere kompressive Spannung der Filme ab /50/. GemiB Gleichung (2.10)
verursachi dies vermutlich ein Anwachsen von L. Im Gegensaiz dazu kann ein
hohes negatives Vy, auch zu einer atomaren Vermischung der Grenzfldchen fiihren,
da die Teilchenenergie anwichst. Als Folge davon wird die Adhdsion erhéht. Durch
Gasevolutionsexperimente /95/ wurde frither gefunden, dal mit wachsendem CoHy-
Druck die a-C:H-Struktur sich von einem mehr kompakten zu einem mehr offenen
Netzwerk #ndert und die innere Spannung dadurch stark erniedrigt wird. Dies kor-
reliert mit dem Anstieg von L in der 2. Serie.




63

40 .
| C,H,-Gasdruck: 2x10"2 mbar
= 30+ -
@
— 20} —% H/%/ ]
@ %
£
2
2 10} :
O L 1
0 500 1000 1500

Subsiratvorspannung (-V)

Abb. 4.31: Kritische Last als Funktion der Substratvorspannung fiir
a-C:H-Schichten

40

Subsratvorspannung: -400 V

2
()
T

1

Kritische Last (N)
N
o

o
L
.l
[}

0 L : : ; e
0 50 100 150 200 20
o  C,H,-FluB/GesamtiluB (%) FE

Abb. 4.32: Kritische Last als Funktion des C2Hy-Druckes fiir a-C:H-Schichien




64

4.2.5.2 Ta-C:H- und Ti-C:H-Schichten

In einer anderen Arbeit wurde berichiet, daB durch Inkorporation von Metallen in
einen a-C:H-Film die tribologischen Eigenschaften durch die Reduktion der inneren
Spannung verbessert werden kénnen /24/. Folglich wurde auch ein Versuch zur

Erhthung der Haftung durch Einfiihrung von Metallen (Titan, Tantal) in a-C:H
unternommen, Abb. 4.33 zeigt die Beziehung zwischen kritischer Last L. und der

Metallkonzentration. Man sieht, daB mit wachsender Titankonzentration L zundchst
auf einen Maximalwert von 40 N bei einer Titankonzentration von etwa 50 at%

anwichst und dariiber hinaus abnimmt, Abb, 4,34 zeigt den Effeki des Einbaus von
Tantal auf die kritische Last L, von a-C:H-Filmen. Ahnlich wie bei Titan wichst L
Tantalkonzeniration von 13 at% erhaiten wir den Maximalwert von L von etwa 40
N. Vergleicht man diese Ergebnisse an Me-C:H-Filmen mit denen an a-C:H-Filmen,
so ist ersichtlich, daB Me-C:H-Filme bei bestimmten Metallkonzentrationen (13 at%
fiir Tantal und 50 at% fiir Titan) hohere L -Werte haben als reine a-C:H-Filme. Wie
bereits oben gesagt wurde, erniedrigt der Einbau von Metallen in a-C:H-Filme die
innere mechanische Spannung. Im folgenden wird anhand der RiBformen beim
Kratztest gezeigt, daB der Einbau von Metallen auch die Zihigkeit der Filme
steigert.

Es ist bekannt, daB verschiedene Ablésemechanismen bei Filmen auftreten konnen
/92/. Wir fanden bei unseren Experimenten, dafl bei a-C:H-Filmen hauptsdchlich
Dehnungsrisse aufireten, wie in Abb. 4.35 gezeigt ist. Diese Art von Rissen
erscheint, weil der Diamantfilm und das darunterliegende Substrat deformiert wer-
den. Dabei entstehen, wenn der Diamant bei seiner Bewegung das Material weg-
Analyse von Hamilton und Goodmann erklért /96/. Diese berechneten fiir eine auf-
gepreBte, sich bewegende Kugel Linien konstanter FlieBspannung (Abb. 4.36).

Die in unserem Experiment beobachieten Risse haben etwa die gleiche Form wie die
Kurven konstanter FlieBspannung. Das bedeutet, daB unter einer bestimmten Last
der Film im Oberflichenbereich einen FlieBprozeB erfihrt. Da der a-C:H-Film
jedoch zu sprode fiir so grofie plastische Deformationen ist, erscheinen Risse.
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»»»» Stempel Bewegungsrichfung

Abb. 4.35: Kratzspur der a-C:H-Schicht. Der Diamant bewegt sich von links nach
rechis

«««« Stempel Bewegungsrichtung

Abb. 4.36: Kurven konstanter Fliefispannung auf der Oberfliche der Probe bei der
Bewegung einer belasteten Kugel |
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Abb. 4.37 und Abb. 4.38 zeigen die Morphologie von Kratzspuren fiir Me-C:H-
Filme. Abb. 4.37a und Abb. 4.37c gehdren zu Filmen mit 26 bzw. 90 at% Titan, und
Abb. 4.38a und Abb. 4.38c stellen die Filme mit 5 bzw. 31 at% Tantal dar. Auch
diese Filme zeigen ein dhnliche Versagen in Form von Dehnungsrissen wie der in
Abb. 4.35 dargestellte a-C:H-Film. Das bedeutet, daB die Filme auch sprode sind und
folglich niedrige Haftung haben. Abb. 4.37b und Abb. 4.38b zeigen die Kratzspuren
von Filmen mit 50 at% Titan bzw. 13 at% Tantal. In diesen Figuren sicht man keine
Risse. Fiir diese Tests wurden sehr hohe Belastungen (etwa 40 N) angewandt und die
maximale FlieBspannung ist sicher erreicht worden. Die einzige Erkldrung fiir die
Abwesenheit von Rissen ist eine hohe Zihigkeit der Filme, d.h. die Fihigkeit zu
groBer plastischer Deformation. Wenn wir den EinfluB des Einbaus von Metallen
auf die Adhision von Me-C:H-Filmen mit der Anderung der mechanischen
Eigenschaften (Abb. 4.23 bis Abb. 4.26) durch den Metalleinbau vergleichen, erhiel-
ten wir iiberraschenderweise auch die maximale Hirte bei einer Titankonzentration
von 50 at%. Daraus folgt, dall Me-C:H-Filme gut fiir Verschleilschutzzwecke ver-
wendet werden kdnnen.

Um die mechanischen Eigenschaften besser interpretieren zu kdnnen, wurden struk-
turelle und chemische Analysen durchgefiihri. Abb. 4.39 zeigt eine Reihe von RBS-
Spektren fiir Ti-C:H-Filme aus denen die Tiefenprofile der Titankonzentration be-
rechnet werden kénnen. Man sieht, daB fiir die Proben mit einer durchschnittlichen
Titankonzentration von 26 und 50 at% sehr dhnliche Tiefenprofile des Titangehaltes
erhalten werden, d.h. die Titankonzentration sinkt von nahezu reinem Titan (Cp; >
90 at%) nahe der Grenzfliche auf 28 at% (Abb. 4.39a) und 38 ai% (Abb. 4.39b) an
der Filmoberfliche ab. Durch diesen Gradienten wird sicher eine bessere Adhision

erreicht.

Ergebnisse der Strukiuranalyse in Ta-C:H-Filmen durch Ronigenbeugung sind in
Tabelle 4.1 wiedergegeben. Sie zeigen, daB neben einer amorphen Ta-C:H-Phase
TaC-Kristallite in den Filmen existieren, wenn die Tantalkonzentration C, (S3) <
10 at% ist. Bei hoheren Konzentrationen von 11 at% bis zu 13 at% werden TaC-
Kristallite und metallische Tantalkristallite beobachtet. Im Konzentrationsbereich
zwischen 13 at% < Cr, < 31 at% verschwindet die metallische Tantalphase. Bei TiC-
Filmen erscheint kristallines TiC bei einer Titankonzentration von 43 at%. Bei nied-
rigeren Konzentrationen sind die Filme total amorph. Bei 50 at% Titan oder mehr
treten sowohl TiC wie metallische Titankristallite auf. Unter Beriicksichtigung der
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Ergebnisse des Kratztests und der Hirtemessungen miissen wir schlieBen, dal Me-
C:H-Filme, insbesondere Ti-C:H, bestehend aus einer a-C:H-Mairix mit
eingelagerten TiC- und Ti-Ausscheidungen gute Werte der Hiirte und der Haftung
besitzen.

Die Rontgenergebnisse sind nicht quantitativ ausgewertet worden. Es wiire von
groBem Interesse, wieviel Titan und 2-C:H in den Filmen mit 50 at% Titan iiber das
Titankarbid hinaus vorhanden ist. Frilhere Untersuchungen zeigen die Anwesenheit
von Karbid- und Metallausscheidungen in einer amorphen a-C:H-Matrix. Die
Ausscheidungen haben eine Partikelgréfle von 4 - 20 nm /97/. Wegen der starken
Reflekiivitdt und Absorption in dem beireffenden Spekiralbereich konnte Infraroi-
spekiroskopie nicht angewendet werden, um die Strukiur der Filme ndher zu
untersuchen /24/. XPS und EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure)
konnten andere Methoden sein, um die Bindungszustinde der Meiallatome in a-C:H
zu bestimmen. Messungen an W-C:H-Filmen zeigien, dall in einem bestimmien
Bereich der Kohlenstoffkonzeniration der Anteil von in Wolfram gebundenem
Karbid gleich dem Anteil von Kohle im Karbid ist /98/.
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5 UNTERSUCHUNGEN AN TINy-SCHICHTEN

5.1 Zusammensetzung der Schichten

Abb. 5.1 zeigt die Zusammensetzung der TiN,-Filme als Funktion des Flufi-
verhilinisses Stickstoff zu Argon. Fiir x-Werie im Bereich 0.2 < x < 0.6 besteht der
Film aus einer gemischten Phase von Ti,N und TiN, wihrend fiir x < 0.2 ¢ine o-

Titanphase vorhanden ist /99/.

5.2 Elasuzitdtsmodul

Abb. 5.2 zeigt eine Eindruck-Last-Kurve einer TiNg-Schichi. Aus der
Entlastungskurve beim Eindruckexperiment wurde die Steifheit dL/dh ermittelt, und
der Elastizitdtsmodul E wurde dann mit den Bezichungen (2.8) und (2.9) berechnet.
Diese Ergebnisse sind in Abb. 5.3 als Funktion des Verhdlnisses Stickstoff zu Titan
dargestelit, Zum Vergleich sind die Ergebnisse von Tordk et al. /100/ und von
Portnoi et al. /101/ ebenso eingezeichnet. Wie man sieht, liegen unsere Werte des E-
Moduls leicht unter denen von TOrok et al., aber sie stimmen gut mit den Werten
von Portnoi et al. fiir x = 0.5 iiberein. Torok et al. erkldren ihre sehr hohen Werte
durch eine bessere Filmqualitdt verglichen mit der fritherer Autoren. Dies kann
vielleicht auch die kleine Differenz zu unseren Werten erkldren. Unsere Filme wur-
den ebenso wie die Filme von Tor6k durch eine Sputterabscheidetechnik pripariert,
jedoch bei niedrigerer Substrattemperatur (bei 50 °C anstelle von 315 °C). Bei nied -
riger Abscheidungstemperatur wird die KomngroBe kleiner, und die Porositit nimmt
zu /102/. Andererseit ist es interessant, daB fiir x = O (reines Titan) der gemessene
Wert des Elastizitdtsmoduls E = 167 GPa gut mit dem Standardwert fiir Titan von E
= 168 GPa iibereinstimmt /103/. Dies ist ein Hinweis, da die Filmqualitdt ziemiich
gut ist, und daB die geringe Diskrepanz auch auf andere Effekte zurlickzufiihren sein
kann, wie z. B. unterschiedliche Morphologie der Filme und/oder Texiur.
Bedeutende Texiureffekte wurden frither bereits an TiN-Filmen beobachtet, die nach

dem gleichen Verfahren hergestellt wurden.
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Abb. 5.3: Young-Modul E gemessen mit dem Nanoindentor (Vollkreis) als
Funktion des NITi-Verhdlinisses in TiN,-Filmen im Vergleich mit den
Daten von Torok et al. (offene Kreise} 1100/ und Portnoi et al. (offene

Vierecke)} 1101/

5.3  Mikrohirte

Abb. 5.4 zeigt die Hartewerte H von TiN, Filmen als Funkiion des Stickstoff/Tiian-

Verhilmisses. Die maximale Eindrucktiefe von 70 nm fiir alle Eindriicke wurde ge-
wihlt, um keine Verfilschung der gemessenen Hirtewerte durch das Substrat zu ge-
wihrleisten. Andererscits entsteht cin gewisser Fehler durch die geringe
Eindringtiefe des Indentors, obgleich die Abweichung der Indentorspitze von der
Idealform durch ein Computerprogramm korrigiert wurde. Verschiedene
Untersuchungen haben gezeigt /104,105/, daB bei sehr geringen Eindriicken héhere
Hirtewerte erhalten werden (siche Kapitel 6). Eine Kalibierung wurde durchgefiilirt
mit Hilfe einer Siliciumscheibe bekannter Vickershirte, auf die MeBwerte bezogen
werden. Die maximale Eindringtiefe betrug ebenfalls 70 nm. Die Werte (Abb. 5.4)

sind teilweise ziemlich hoch, verglichen mit den ‘Werten, die von anderen Autoren

berichtet werden, msbesonaere fir x < 0. 8 Dies wird. vermuthch durch dle sehr

gennge KormngroBe von etwa 20 nm /106/ verursacht.
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Abb. 5.4: Mikrohdrie der TiN,-Filme als Funktion des N/Ti-Verhdlinisses,
gemessen mit dem Nanoindenior

5.4 _ Proportionalitit zwischen Hirte und Young-Modul

In Abb. 5.5 ist der Quotient aus Hirte und Young-Modul in Abhingigkeit von dem
N/Ti-Verhéltnis aufgetragen. Ahnlich Wie bet der W-C:H-Schichten wird eine
strenge Proportionalitdi von H und E beobachtet. Eine derartige Proportionalitit
wurde friiher bei metallischen Glisern, bei amorphen wasserstoffhaltigen Kohlen-
stoff- und Siliciumfilmen beobachtet /16,88/. Wie bereiis diskutieri wurde, ist bei
unseren TiN,-Filmen die Korngréfe anfgrund der niedrigen Abscheidungs-
temperatur sehr klein, Anscheind gilt auch hier das in Kap. 4.1.4.2 diskutierte

Modell.
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6 UNTERSUCHUNGEN DES NANOMETER-EINDRUCKS AN
OBERFLACHEN VERSCHIEDENER MATERIALIEN

Die Theorie der Hirtemessung mit groBen Lasten (=10 N) setzt voraus, daB der ge-
messene Hirtewerti eine von der Last unabhingige Konstante ist, die der Bezichung

'H:aaL—z 6.1)

geniigt. wobei ¢ ein geomeitrischer Faktor, abhiingig von der Indentorform, L die
Last und d die Eindringtiefe sind. Im Mikrohiriebereich (Last > 10 mN) wurde je-
doch gefunden, daB die Hirte hiufig von der Eindringtiefe abhiingig ist (ISE-
Indentor size effect) und folgender Bezichung geniigt:

H=5d"? (6.2)

wobei B eine Konstante ist. Fiir die meisten keramischen Materialien und Metalle

gilt:
16<m<19 (6.3)

D.h. die Hirte nimmt mit steigender Eindringtiefe ab und nihert sich bei groBlen
Lasten einem konstanten Endwert.

10 uN) wurde experimentell

ndringtiefe gefunden. Dérner

Fiir den Ultramikrohirtebereich (Nanometer, Last

F—1
T £a1l 3 A b |29 ~ Eifetes vait T
benfalls eine Abnahme der Hirte mit zunehmender E

und Nix /34/ fithrien diese Verhalten auf die Verrundung, d.h. die Abweichung der
ndentorsnitze von der exakten Pyramidenform zuriick und korrigierten die
Hirtewerte so, daf} eine tiefenunabhiingige, konstante Hirie herauskam. Pharr und
Oliver /104/ und Pethica, Huichings und Oliver /58/ filhrten mit dem Nanoindentor
Hirtemessungen an Ag, Au, Ni, LiF und Si durch und bestimmten separat die genaue
Form des Diamantindentors mit Hiife einer elektronenmikroskopischen Abdruck-
technik. Nach der Korrektur der Hirtewerte in Bezug auf die experimentell
bestimmte Pyramidenform des Indentors ergab sich wieder eine Zunahme der Harte
mit abnchmender Bindringdiefe. .

et
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In der vorliegenden Arbeit wurde dieser Effekt an einer Reihe von Materialien ni-
her untersucht, wobei die gemessenen Hirtewerie ebenfalls in Bezug auf die
Indentorverrundung korrigiert wurden. Es ergab sich wieder eine Zunahme der
Hirte mit abnehmender Eindringtiefe bei allen untersuchten Materialien. Weiterhin
wurde die Tiefenabhidngigkeit des Elastizitdtsmoduls, der sich aus der Steigung der
Entlastungskurve berechnen 140¢, fiir alle Materialien bestimmt. Dabei ergab sich ein
unterschiedliches Verhalien fiir Metalle und kovalent gebundene Festkdrper.
Wiahrend bei Metallen der E-Modul mit wachsender Tiefe zunimmt, ist das
Verhalten von kovalenten Materialien umgekehrt. Die gemessenen Effekte wurden

qualitativ interpretiert.

6.1 Dukiile Materialien mii metallischen Bindungen

0.1.1 Polvkristalline Metalle

Abb. 6.1 zeigt die Mikrohérte bei verschiedenen Eindringtiefen fiir metallische po-
lykristalline Proben. Die Werte wurden aus 10 Eindriicken gemittelt, und die
Fehlerbalken zeigen den Streubereich. Allgemein hat die Tiefenabhingigkeit der
Mikrohirte die gleiche Tendenz fiir alle Metalle. Sie nimmt bei Eindringtiefen klei-
ner als 60 nm mit wachsender Eindringtiefe ab. Eine starke Abnahme mit wach-
sender Eindringtiefe wurde beobachtet, wenn die Eindringtiefe geringer als 60 nm
ist. Ein kleines Maximum wurde beobachtet bei einer Eindringtiefe von 600 am bei
Niob, Nickel und Vanadium. Es wird angenommen, dafl Hirte und FlieBspannung
von Metallen direkt miteinander korreliert sind. Seit langer Zeit ist bekannt, daB die

plastische Verformung von Metalien durch Versetzungsbewegung in einem inhomo-
genen mechanischen Spannungsfeld erfolgt. Die dabei auftretenden wesentlichen

Grundprozesse sind die Nukleation und die Bewegung von Versetzungen. Fir den

Ablauf beider Prozesse ist das Uberschreiten von Energieschwellwerten érforder—
fich. In diesem Sinne fithrt die Erniedrigung der Energieschwellwerte zu cinem
Anwa.chsen beider Prozesse und damit zu einer genngeren Harte und umgekehrt |

Bei Untersuchungen an Metallen wurde mit wachsender Eindriﬁgtiefe des Indentors

die Ausdehnung sogenannter Roseftversetzungen /104,107/ (wegen ihrer rdumlichen

Konfiguration) beobachtet. Bei kleinen Eindringtiefen treten keine Rosettversetzun-
gen auf. Es wurde von Pharr und Oliver /104/ geschlossen, dal} bei geringen Lasten
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und Eindringtiefen (< 60 nm) die Nukleationsbarriere zur Bildung der Versetzungen
durch das Spannungsfeld nicht iiberwunden werden kann und daher erhdhte
Hirtewerte gemessen werden.

Aus anderen Experimenten wird jedoch auch geschlossen, daf nicht immer die
Nukleation von Versetzungen sondemn die Versetzungsbewegung der entscheidende
Prozef} ist /108/. Die Bewegung und das Austreten einer Versetzung an der
Oberfliche bendtigen eine héhere Energie wegen der Erzeugung einer Stufe
(Kantenenergie). Auch dieser Proze8 erfordert die Uberwindung eines Schwell-
wertes. Bei geringen Indentorbelastungen, d.h. Eindringiiefen kann diese Energie-
barriere nicht iiberwunden werden und der Widerstand gegen plastische Ver-
formung, d.h, die Hirte wird erhoht, Das kleine Maximum der Hirte bei einer Tiefe
von 600 nm wird durch Dehnungshidrtung wihrend des Eindruckprozesses erklirt.
In vielen Experimenten wurde in der Nihe von Korngrenzen eine hdhere Hirte
gefunden, da durch Korngrenzen die Bewegung von Versetzungen behindert wird
/107,109/. Da die untersuchten Materialien polykristallin sind, entspricht eine
Eindringtiefe von 600 nm etwa einer projizierten Eindruck-Fliche von 5 pum, wel-
ches in etwa der KorngriBe entsprichi. Nihert sich die GroBe des Eindruckes der
KorngroBe, so ist Dehnungshidriung zu erwarten. Auf diese Weise lassen sich
Maxima in den Hirie-Eindringtiefe-Kurven bei Polykristallen qualitativ interpretie -
ren. Ohne die Behinderung der Verseizungsbewegung soliten keine Hirte-
unterschiede zwischen Einkristallen und Polykristallen auftreten. So ist die Hérte von
Polykristallen aufgrund der Dehnungshirtung immer hoher als die entsprechender
Einkristalle. Wenn die Eindriicke viel gréBer als die KorngrofBe des Polykristalls
werden, so sollie die Hérte mit zunehmender Eindringtiefe wieder konstant werden.

Abb. 6.2 zeigt die Beziehung zwischen Elastizitiitsmodul und Eindringiiefe. Fiir

Eindringtiefen zwischen 20 nm und 200 nm ist der E-Modnl konstant. Die fiir poly-

R

kristalline Materialien gefundene Werte liegen alle iliber deam Einkristail-
Literaturwerten aus den bereits diskutierien Griinden /110/.

Uber die Abhingigkeit des E-Moduls von der Eindringtiefe existieren bisher meines
Wissens keine Messungen. Grundsitzlich wurde in dieser Arbeit gefunden, daB in
dem untersuchten Bereich bei Metallen der E-Modul mit wachsender Eindringtiefe
zunimmt. Mathematisch ist der Elastizititsmodul die Proportionalititskonstante zwi-
schen Spannung und Dehnung. Eine Zunahme des E-Moduls mit wachsender
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Dehnung bedeutet also einen iiberproportionalen Anstieg der Spannung mit wach-
sender Verzerrung. Qualitativ kann man die Zunahme des Elastizitdtsmoduls nun mit
einer ErhShung der Versetzungsdichte anhand des Federmodells der Kristalle ver-
stehen. Durch den Einbau von Versetzungen entstehen Gitterverzerrungen und in-
nere Spannungen. Beriicksichtigt man die anharmonischen Terme im Ausdruck fiir
die potenticlle Energie des Abstandes zweier Nachbaratome im Kristall, so mufl
beim Aufiveten innerer Spannungen die Kraft {iberproportional bei einer zusitzli-
chen Verzerrung anwachsen. Diese Interpretation ist analog zur Deutung des
Wirmeausdehnungskoeffizienten durch anharmonische Energieterme.

6.1.2 Einkristalline Metalle

Abb. 6.3 stellt die tiefenabhiéingige Mikrohirte von V (110) dar. Bei dieser Kurve
wird die gleiche Tendenz wie bei polykristallinen Metallen beobachtet. Der einzige
Unterschied ist, dafl bei einer Tiefe von ungefihr 600 nm kein schwaches Maximum
auftritt, vermutlich da in Einkristailen keine Korngrenzen vorhanden sind. Die
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Abb. 6.3: Mikrohdrte als Funktion der Eindringtiefe fiir V (110)
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Abb. 6.4: Young-Modul als Funkiion der Eindringtiefe fiir V (110)

Interpretation der Ergebnisse ist dann dieselbe wie bei polykristallinen Metallen.
Abb. 6.4 zeigt die Beziehung zwischen Elastizititsmodul und Eindringtiefe. Man
sieht, daB die gleiche Tendenz wie fiir polykristalline Materialien gilt. Dies scheint
vérniinftig, ‘da bei Einkristallen wihrend des Eindriickens die gleichen Prozesse
ablaufen wie bei polykristallinen Metallen. Die Elastizitdtsmodulwerte - fiir
Eindringtiefen zwischen 20 nm und 300 nm stimmen besser als bei den
enisprechenden Polykristalle mit den Literaturwerten iiberein /110/. :

6.2__ Sprode Materialien mit kovalenten Bindungen =~ - _

6.2.1 Finkristalle von Si (111). Ge (111) und GaAs (100)

Abb. 6.5 zeigt die Tiefenabhingigkeit der Mikrohirte, die unterhalb von 100 nm mit
wachsender Eindringtiefe stark abnimmt. Bei Eindringtiefen tiber 100 nm nimmit die

Mikrohdrte nur noch langsam ab und wird mit zunehmender Eindringtiefe konstant. = . ..
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Abb. 6.5: Mikrohdirte bei verschiedenen Eindringtiefen fiir einkristalline Halbleiter-
Proben.

Bei Materialien mit kovalenter Bindung sind die Erzeugung und Bewegung von
Versetzungen durch die stark gerichteten Gitterkrifte erheblich behindert. Um eine
Versetzung zu bewegen, muBl bei diesen Materialien die Elektronenpaarbindung ge-
brochen und wiederaufgebaut werden. Die Hirie ist daher mit der Bindungsstirke
oder der Bildungswirme korreliert /111/. Ein wesentlicher Unterschied zu den
duktilen Metallen besteht darin, da8 Materialien mit kovalenter Bindung spréde sind
und bei Uberschreiten des elastischen Deformationsbereiches RiBbildung erfolgt.
Tedoch wurde auch bei Raumtemperatur elektronenmikroskopisch die Bildung von
Versetzungen beobachtet. Nach Untersuchungen von Eremenko und Nikitenko /112/
ist bei Siliciurn bei Raumtemperatur der kritische StreB fiir die Nukleation von
Versetzungen und von Rissen etwa gleich, und die Prozesse der plas;i_sc_h_en

Deformation durch Scherung und durch Bruch setzen gleichzeitig ein.

Es konnten daher fiir die Deformation durch Versetzungen zur Interpretation der
‘Hirte-Eindringtiefe-Kurven die Modelle benutzt werden, die fiir Metalle entwickelt
wurden. D.h. eine Zunahme der Hirte ist bei niedrigen Eindringlasten zu erwarien,
da die__ elastischen Verzerrungsfelder nicht ausreichen die Energiebarrieren zur
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Nukleation und Bewegung von Versetzungen zu iiberwinden. Die plastische
Verformung durch RiBbildung wurde von Lawn und Wilshaw /113,114/ diskutiert.
Danach sind in diesen Materialien immer geniigend RiBkeime vorhanden. Diese sind
jedoch energetisch instabil und wachsen erst oberhalb einer kritischen RiBgroBe
energiebegiinstigt /115/. Da bei geringer Eindringlast die Energieschwelle zur
Erzeugung kritischer Risse nicht iiberschritten werden kann, folgt auch aus diesem
Modell die Zunahme der Hérte mit abnehmender Last auch bei kovalent gebundenen
Materialien,

Frithere Untersuchungen an einkristallinem Silicium zeigien /116/, daB zwei
besondere Phinomene bei der Lasttiefenbeziehung beobachiet werden: Erstens die
Hysterese der Entlastungskurven, die als eine Phasenumwandlung interpretiert
wurde, und zweitens die Diskontinuitdt der Entlastungskurven, die auf Lateral-
rilbildung hindeutet. Bei unseren Versuchen an Si (111) wurde diese Art der
Hysterese bei Eindringtiefen von weniger als 100 nm gefunden, wie in Abb. 6.6
dargestellt ist. Eine Diskontinuitit, die bei einer Tiefe iiber 200 nm gefunden wurde,
zeigt Abb. 6.7,

Die Abnahme der Mikrohirie mit zunehmender Eindringtiefe bei einer Tiefe
weniger ais 100 nm wird dann durch eine Phasenumwandiung von der normalen
kubischen Diamantstrukiur in die dichtere B-Zinnstruktur interpretiert /116,117/. Im
Tiefenbereich iiber 200 nm entsteht die Diskontinuitdt der Entlastungskurve
wahrscheinlich durch die Bildung von Lateralrissen und mdglicherweise durch eine
teilweise oder vollstindige Umkehr der Phasenumwandiung /116/. Dies fiihrt zu
einer konstanten Mikrohirie, wenn die Eindringtiefe weiter anwichst. In jedem Fall,
Phasenumwandlung oder Versetzungen und Rilbildung, wird das Verhalten der
Hirte als Funktion der Last durch die erforderliche Uberwindung von Energie-
barrieren erklirt.

Abb. 6.8 zeigt die Tiefenabhidngigkeit des Elastizitdtsmoduls von kovalent
gebundenen Materialien. Der E-Modul nimmt bei Eindringtiefen von weniger als
100 nm stark und dann langsam mit wachsender Eindringtiefe ab.

Bei kovalent gebundenen Materialien spielt bei der plastischen Verformung die
RiBbildung eine wesentliche Rolle. RiBbildung bedeutet jedoch das Auftrennen von
Bindungen und damit eine Verringerung des effektiven Querschnitts, welcher der
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Abb. 6.8: Young-Modul bei verschiedenen Eindringtiefen fiir einkristalline
Halbleiter-Proben.

elastischen Deformation Widerstand leistet. Das bedeutet aber, im Unterschied zu
Metallen, eine Abnahme des E-Moduls mit wachsender Verformung (oder Last oder
Eindringtiefe).

e
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dhnliche Tendenz wie bei entsprechenden Einkristallen wurde gefunden. Der einzige
Unterschied ist ein schwaches Maximum bei einer Tiefe von ungefihr 400 nm,
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welches wegen des vermuteten Effekies der Dehnungshértung durch die Wechsel-
wirkung der Korngrenzen mit Versetzungen oder Rissen typisch fiir polykristalline
Materialien ist. Abb. 6.10 zeigt den Elastizitdtsmodui als Funktion der Tiefe, der
eine dhnliche Tendenz wie fiir Einkristalle zeigt, mit Ausnahme e¢ines schwachen
Maximums bei einer Tiefe von ungefahr 400 nm, welches ebepfalls durch Dehnungs—
hdrtung erzeugt sein konnte. - S ' e




88

60 | N _
© 50 f = e |
) o GaAs
g 40T o ) )
ig &

S 30t |
== o
E B
20 | Y ]
© o o

10 .

10 100 1000

Eindringtiefe (nm)

Abb. 6.9: Mikrohdrie bei verschiedenen Eindringtiefen flir polykristalline
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Das Experiment ergibt eine erheblich stirkere Strenung der MeBpunkte der Hirte-
Tiefe-Kurven bei Einkristallen gegeniiber Polykristallen. Da die Defekidichte bei
Einkristallen wesentlich niedriger als bei Polykristallen ist, miiBte der statistische
Charakter der anfinglichen Verformungsprozesse bei Einkristallen stirker zum
Ausdruck kommen. Auf diese Weise kann man diese erheblich stirkere Streuung

interpretieren.
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7 ZUSAMMENFASSUNG

Woliram-, Titan- und Tantalhaltige Kohlenwasserstoffschichten wurden durch einem
kombinierten ProzeB von RF-Plasmazerlegung von C,H, und reaktivem RF-Dioden-
sputtern (homogene W-C:H-Schichten und Ta-C:H-Schichten mit Tantalzwischen-
schichten) und reaktivem DC-Magneiron-Proze8 (Ti-C:H-Schichten mit Titan-
zwischenschichten) auf Silicium-Substraten abgeschieden. Die Analyse durch RBS,
ERD, REM, TEM und Rontgenbeugung zeigt, daB die Filme aus einer polymeren
amorphen a-C:H-Phase mit eingelagerten feinkristailinen Metall- oder Metallkarbid-
Partikeln besteht. Die Partikelgrofie liegt in der GroBenordnung von einigen
Nanometern. Mit abnehmendem C,H,/Ar-FluBverhilinis nehmen die Wasserstoff-
konzentration und die Kohlensioffkonzeniration in der Me-C:H-Schichten ab,
wihrend die Metallkonzeniration zunimmi. Bei niedrigem Metallgehalt iiberwiegt die
a-C:H-Phase, bei hohen Metallkonzentration hingegen die Metall- oder Metallkarbid-
phase. Die Massendichte der Me-C:H-Schichten nimmt mit wachsendem Metallanteil

£,

Fir homogene W-C:H-Schichten beobachten wir eine Zunahme der Mikrohérie und
des E-Moduls mit zunehmendem W-Gehalt. Bei einer Wolframkonzentration von 50
at% werden hohe Werie der Hirte und des E-Moduls von 50 bzw. 400 GPa erhalten.
Fiir inhomogene Ti-C:H-Schichten mit Titanzwischenschichten fithren niedrige und
hohe Metall-Konzentrationen zu geringer Hérte und kleinem E-Modul. Bei einer
Titankonzentration von 50 at% stellen sich die maximale Hirte (23 GP2a) und der
maximale E-Modul (220 GPa) ein. Fiir inhomogene Ta-C:H-Schichten mit Tantal-
zwischenschichien wachsen Hirte und E-Modul monoton mit wachsendem Tantal-

gehalt an. Bei einer Tantalkonzentration von 31 at% werden hohe Werte der Hirte
und des E-Moduls von 18 bzw. 207 GPa erhalten. Weder Hirte noch E-Modul der
Ta-C:H-Schichten werden durch unterschiedliche Substrattemperaturen merklich

beeinfluBt,

Die kritische Last L, wurde mit einem Kratztester mit akustischer Emission be-
stimmt. Um die Haftung von Me-C:H-Schichten mit a-C:H-Schichten auf Silicium-
substraten zu vergleichen, wurde zuerst die Haftung von zwei Serien von a-C:H-
Schichten untersucht. Die Ergebnisse zeigen, daB die Adhision von a-C:H-Schichten
durch giinstige Herstellungsparameter, die die inneren Spannungen der Schichten
herabsetzen aber damit gleichzeitig ihre Hirte reduzieren, verbessert werden kann.
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Die kritische Last L, der homogenen W-C:H-Schichten liegt iiber 14 N wihrend L
mit abnehmender Wolframkonzentration im Bereich von 0 < Cy, < 20 at% ansteigt
und keine Verbesserung der praktische Adhision existiert bei W-C:H-Schichten ohne
Wolframzwischenschichten. Ein besserer Weg, die Haftung zu erhéhen, scheint
jedoch der Einbau von Metallatomen mit Metallzwischenschichten in a-C:H-Filme zu
sein. Dadurch wichst die Zihigkeit der Filme, und es ergibt sich eine bessere
Haftung. Wenn der Metallgehalt zu hoch ist, sinken sowohl die Adhision wie auch
die Hirte wieder ab. Dies wurde durch die Untersuchungen von inhomogenen Ta-
C:H- und Ti-C:B-Schichten gezeigt. Bessere mechanische Eigenschaften (Hirte und
Adhésion) von Me-C:H-Filmen gegeniiber diamantiZhnlichen Kohlenstoffilmen
werden verursacht durch die Bildung von Metallkarbid und metallische nanokristal-
line Krisiallite. Die Eigenschaften der Filme hingen wesentlich von der Metall-
verteilung und der durchschnittlichen Konzentration ab, Eg existiert eine bestimmte
Metallkonzentration, bei der sich eine hohe durchschnittliche Massendichte, eine
hohe Hirte, ein groBer E-Modul und eine hohe kritische Last einstellen. Das be-
deutet, daB eine bestimmite Wasserstoff-, Kohlenstoff- und Metallkonzentration eine
optimale Struktur formt und zu optimalen mechanischen Eigenschaften fiihrt. Wir
erhielten eine maximale Hirte und die beste Adhision fiir Ti-C:H Filme bei einem
Titangehalt von ungefihr 50 at%.

Elasiizititsmodul E und Mikrohérte H von ionenstrahlgesputterten TiN, Filmen
wurden mii dem Nanoindentor mit niedriger Last gemessen. Fiir x > 0.5 stimmen
unsere E-Werte gut mit den frither berichteten iiberein. Eine Proportionalitit zwi-
schen Young-Modul und Mikrohirte wurde beobachiet, die wahrscheinlich auf die
feinkristalline Struktur zuriickzufiihren ist.

Die Tiefenabhingigkeit der Hirte und des Elastizitdtsmoduls wurde an verschiedenen
Materialien wie polykristallinen Metallen (W, Nbh, Ni| V_ AD nolvkristallinen
Halbleitern (51, Ge, GaAs), einkristallinen Metallen (V) und einkristallinen
Halbleitern (Si, Ge, GaAs) mit dem Nanoindentor bestimmt. Die Ergebnisse wurden
auf den Rundungseffeki der Diamantspitze des Indentors und die thermische Drift

wihrend der Messung korrigiert.

Es wurde allgemein gefunden, daB die Hirte aller untersuchten Materialien mit ab-
nehmender Eindringtiefe anwichst, mit einem scharfen Anwachsen bei Tiefen weni-
ger als 60 nm. Im Gegensatz dazu zeigt der E-Modul eine unterschiedliche Tendenz
fiir Metalle und Halbleiter. Er wichst fiir Metalle mif zunehmender Eindringtiefe an,
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wihrend er fiir Halbleiter abnimmt. Fiir polykristalline Proben wurde ein geringes
Maximum der Mikrohiirte bei einer Tiefe von 600 nm fiir Metalle und etwa 400 nm
tiir Halbleitern gefunden. Die Tiefenabhingigkeit der Hirte und des E-Moduls kon-
nen interpretiert werden durch mikrostrukturelle Anderungen wihrend des
Eindriickens. Vergleicht man die Daten mit Literaturwerten, so findet man fiir den
Young-Modul der Metalle eine bessere Ubereinstimmung bei Eindringtiefen unter

100 nm.
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