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Zusammenfassung

Es wurde die Moglichkeit untersucht das Zahigkeitsverhalten von Verschleil}-
schutzschichten durch das Einbringen vieler Phasengrenzen in die Schicht zu
verbessern. Schichten mit vielen Phasengrenzen (nanodisperse Schichten)
konnen durch sequentielles und simultanes Sputtern hergestellt werden. Beim
sequentiellen Sputtern, das durch Bewegung der Substrate zwischen verschie-
denen Kathoden realisiert wurde, kann die Zahl der Phasendbergéange in der
Schicht deliniert eingestellt werden. Beim Absputlern eines mehrphasigen
Hartstofftargets (simultanes Sputtern) wird eine amorphe Hartstoffschicht
abgeschieden. Bei der Kristallisation simultan gesputterter Schichten entsteht
ein mehrphasiges Schichtgefiige mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen.

Einlagige TiC-, TiN- und TiBy-Schichten, sequentielle TiC-TiN-, TiC-TiBgy-
und TiBy-TiN-Schichten mit 10, 100, 250, 500 und 1000 Einzellagen sowie
simultane TiC/TiBo-Schichten wurden durch direktes Magnetronsputtern auf
Hartmetallsubstrat abgeschieden. Untersucht wurden der Aufbau (Konstitu-
tion, Bruchgefiige), die Eigenschafien (Harte, Zdahigkeit, Haftfestigkeit, Eigen-
spannungen) und das Verschleiflverhalten bei kontinuierlichem und unterbro-
chenem Schnitt. Zum Vergleich wurden auch kommerzielle, nach dem CVD-
Verfahren beschichtete Hartmetalle mit in die Untersuchung einbezogen. Auf
die Untersuchung des Einflusses von Glithbehandlungen auf die Eigenschaf-
ten und das Verschleifiverhalten simultaner TiC/TiBo-Schichten wurde inner-

halb der vorliegenden Arbeit verzichtet.

An den gesputterten Phasengrenzen sequentieller Schichten bildet sich eine
Durchmischungsphase aus, die nach Auger-Messungen fir TiBy-TiN-Schich-
ten auf etwa 1 nm, fiir TiC-TiBo-Schichten auf etwa 2 nm und fir TiC-TiN-
Schichten auf etwa 3 - 4 nm abgeschatzt werden kann. Auf der Ti, C, B- bzw.
Ti, N, B-Durchmischungsphase wichst TiBy bis zu 5 nm bzw. 10 nm amorph
auf. TiC und TiN wachsen auf der Durchmischungsphase kristallin auf. Eine
deutliche Abhingigkeit des Zihigkeitsverhaltens, bestimmt aus der RiBbil-
dung und den Rifverlaufen an Vickerseindricken und bei Hertz'scher Pres-
sung, von der Zahl der Phasenuberginge wurde fir sequentielle Schichten
festgestellt. Schichten mit 100 - 250 Phasenubergiangen bei einer Gesamt-
schichtdicke von 5 pm zeigen das gunstigste Zahigkeitsverhalten. Solche
Schichten weisen auch ein giinstiges VerschleiBverhalten auf der Freifliache
auf und sind speziell bei unterbrochenen Schnittbedingungen gesputterten,

einlagigen und chemisch abgeschiedenen Schichten tiberlegen.

Es konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, daB3 die Konzeption des Einbringens
vieler Phasengrenzen in die Schicht eine vielversprechende Entwicklung auf
dem Gebiet der verschleiBmindernden Hartstoffschichten darstellt.




Preparation and Behaviour of Wear Resistant
Coatings with a High Amount of
Phase Boundaries

Abstract

The possibility to increase the toughness of wear-resistant coatings by
introducing a high amount of phase boundaries in the coating were examined.
Coatings with a high amount of phase boundaries (nanodisperse coatings) were
produced by sequential and simultaneous sputtering. Sequential sputtering
allows direct adjustment of the amount of phase transitions by rotating the
substrates between various cathodes. Amorphous coatings are the result of
sputtering with a multi-phase target. At the crystallization of a simultane-
ously sputtered coating a coating with a multi-phase microstructure with a

high amount of phase boundaries results.

Monolayer TiC-, TiN- and TiBy-coatings, sequential TiC-TiN-, TiC-TiBg- and
TiBo-TiN-coatings with 10, 100, 250, 500 and 1000 monolayers and simulta-
neous TiC/TiBy-coatings were sputtered on cemented carbides. The structure
(constitution, structural fracture), the properties (hardness, toughness, resi-
dual stresses, adherence) and the wear behaviour at contiuous and interrupted
cutting conditions were examined. For comparison CVD-coated cemented car-
bides were also examined. The investigation of the influence of the annealing
conditions on the properties and the wear behaviour of simultaneous TiC/TiBy-

coatings has not been performed yet.

On the sputtered phase boundary of sequential coatings a mixed phase is
formed. The width of the mixing phase was evaluated to be 1 nm for TiBo-TiN-
coatings, 2 nm for TiC-TiBo-coatings and 3 - 4 nm for TiC-TiN-coatings. On the
Ti, C, B- and Ti, N, B-mixing phase TiBy grows up to 5 and 10 nm in an
amorphous state. A strong dependence of the thoughness, determined by the
crack formation and propagation at Vickers and Hertzian indentations, on the
amount of phase transitions was detected for sequential coalings. 5 pm thick
coatings with 100 to 250 phase transitions show favourable thoughness proper-
ties. Those coatings also have a high resistance to flank wear and are superior
to sputtered monolayer coatings and to CVD-coatings, especially at interrupted

cutting conditions.

This investigation shows, thal the concept of introducing a high amount of
phase boundaries in the coating is a promising development in the field of wear

resistant hard coatings.
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I. Einleitung und Problemstellung

Die an hoch belastbare Materialien gestellten Forderungen sind meist zu kom-
plex, um sie mit einem Werkstoff zu erfiillen. Dies gilt insbesondere fiir den
Einsatz verschleilifester Werkstoffe in Werkzeugen fiir spangebende Prozesse.
Leistungsfihige und mit einer hohen Produktionssicherheit einsetzbare Werk-
zeuge, wie sie speziell in der hochautomatisierten Fertigung verlangt werden,
miissen eine hohe Festigkeit und ausreichende Zahigkeit sowie eine hohe Ver-
schleiBfestigkeit aufweisen. Das Charakteristikum verschleiBfester Werk-
stoffe sind starke, gerichtete Bindungen [1]. Ein hoher Anteil an Phasen mit
kovalenter oder ionischer Bindung, der allgemein eine hohe Harte bewirkt,
verringert jedoch die Zahigkeit eines Werkstoffs. Auch werden Festigkeiten,
die nach den Gitterkraften zu erwarten waren, in polykristallinen, kovalent
oder ionisch gebundenen Stoffen aufgrund von Gefigeinhomogenitiaten oft

nicht erreicht.

Verschleif}, der nicht separat fiir einen Werkstoff, sondern nur als Eigenschaft
eines tribologischen Systems gesehen werden kann [2], bewirkt einen konti-
nuierlichen Materialverlust aus der Oberflache eines Korpers. Die Verschleif3-
festigkeit kann somit als eine Eigenschaft eines oberflaichennahen Werkstoff-
bereiches bei Wechselwirkung mit einem Gegenkorper angesehen werden.
Andererseits ist die Zahigkeit eines Werkstoffes eine Volumeneigenschaft,
woraus sich die Forderung ableitet, einen zdhen und ausreichend festen

Grundkorper mit einer verschleiBfesten Schicht zu tiiberziehen.

Die Anwendung dieses Prinzips auf Hartmetallwerkzeuge reicht bis in die An-
fange der Hartmetalltechnologie zuriick. Nach Schuhmacher et al. [8] sind
englische und amerikanische Patente, die die Belegung von WC-Co-Hart-
metallen mit 0,5 mm starken Plattchen eines hoch titancarbidhaltigen Hart-
metalls vorschlagen, ohne technische Bedeutung geblieben. Ein durchschla-
gender Erfolg gelang erst Ende der sechziger Jahre durch chemische Gas-
phasenabscheidung (CVD) von 5 pm dicken Titancarbidschichten [9]. Aus der
Palette moglicher Hartstoffverbindungen werden als Schutzschichten fiir
spangebende Werkzeuge bislang die metallischen Hartstoffe TiC, TiN,
Ti(C,N), HfN und aus der Gruppe der oxidischen Hartstoffe AloO3, sowie Alu-
miniumoxinitrid (AlOxNy), das sowohl ionische wie kovalente Bindungs-
anteile aufweist, kommerziell angeboten. Die genannten Hartstoffe werden als
Ein-, Mehr- und in jungster Zeit auch als Viellagenschicht [3,21] auf Hart-




metallsubstrate aufgebracht. Als Viellagenschichten werden Schichten ange-
sehen, bei denen eine Schichtkombination, z.B. AlgO3-TiN mehrmals aufein-
ander folgt. Allgemein wird in der Literatur eine Erhéhung der Standzeit
durch den Einsatz beschichteter Hartmetalle um den Faktor 10 genannt.
Ebenso lassen sich bei gleicher Standzeit mit beschichteten Qualitdten hohere
Schnittgeschwindigkeiten erzielen, die fiir die meisten Schneidstoffanwender
aufgrund kirzerer Bearbeitungszeiten wirtschaftlich interessanter sind. Nach
Reiter et al. [21] lassen sich vor allem mit keramischen Schichten Schnittge-
schwindigkeiten realisieren, die bei verbesserter Produktionssicherheit bis-
lang nur fir Schneidkeramik moglich waren, Unbeschichtete Hartmetalle sind
bei Drehoperationen an un- und niedriglegierten Stahlen praktisch durch
beschichtete Sorten verdriangt worden [22].

Problematisch wird der Einsatz beschichteter Hartmetalle an hochlegierten
Stdhlen [38] sowie bei unterbrochenem Schnitt [6,18] beurteilt. Auch betragt
der Anteil beschichteter Hartmetalle bei Friasoperationen an Stahl nur 10 %
[23].

Eine Weiterentwicklung beschichteter Hartmetalle ist z.B. durch Verbesse-
rung des Zahigkeitsverhaltens verschleiBmindernder Schichten moglich. Zum
einen konnten solche Schichten erfolgversprechend fir unterbrochene Schnitt-
bedingungen sein, zum anderen sollte sich auch bei glattem Schnitt der auf
Abrasion beruhende Verschleilanteil verringern, wenn eine giinstige Kombi-
nation aus Harte und Zahigkeit vorliegt [58,59]. In der Literatur werden einige
Moglichkeiten zur Duktilisierung verschleiBmindernder Schichten, die aus der
Gasphase abgeschieden werden, angedeutet. [5,11,20,30].

Speziell bei keramischen Schichtanteilen wird eine Erhohung des Riflabsorp-
tionsvermogens durch Umwandlungsverstiarkung empfohlen, wie sie von der
Al903/ZrO9-Schneidkeramik bekannt ist [20]. Kaloyeros et al. [30] vermuten,
daB eine Zihigkeitsverbesserung in amorph abgeschiedenen Hartstoffschich-
ten gegeben ist, da im amorphen Zustand die durchschnittliche Bindungs-
energie geringer ist und die Atome eine gewisse Beweglichkeit innerhalb ato-
marer Abstinde aufweisen. Die Idee, Schichten mit einer hohen Zahl ginstiger
Phasengrenzen abzuscheiden, geht auf Holleck [5,11] zurick. Energetisch
ginstige Phasengrenzen besitzen eine hohe Phasengrenzflachenfestigkeit, die
von entscheidender Bedeutung fir Ziahigkeits- und Verschleifiverhalten ist [4].




Besonders giinstige Eigenschaften sind zu erwarten, wenn die Strukturen der

benachbarten Phasen Kohérenzen ermoglichen.

In dieser Arbeit soll die letztgenannte Moglichkeit zur Verbesserung des
Zahigkeitsverhaltens von Verschleiflischutzschichten untersucht werden, wo-
bei zu prifen ist, ob die an gesinterten, kompakten Hartstoffen gewonnenen
Erkenntnisse iiber den Einflufl der Phasengrenzen auf Eigenschaften und An-
wendungsverhalten auch auf Verschleifischutzschichten tbertragbar sind. Als
Werkstoffe wurden die Titanhartstoffe TiN, TiC und TiBg ausgewihlt, mit
denen einlagige, simultane und sequentielle Schichten herzustellen und zu
charakterisieren sind. Die einlagigen Schichten sollen nicht nur als Ver-
gleichsbasis dienen, sondern auch zur Optimierung der Sputterparameter fir
die direkte Abscheidung der oben genannten Hartstoffe. Da in der Literatur
keine Parameterstudie tber das direkte Magnetronsputtern von TiC, TiN und
TiBg vorliegt, sollen die Eigenschaften einlagiger Schichten in Abhangigkeit
des stofflichen Aufbaus und der Herstellparameter diskutiert werden. Das
Hauptgewicht der Untersuchungen liegt auf der Bestimmung der mechani-
schen Schichteigenschaften Harte, Zahigkeit, Haftfestigkeit und Eigen-
spannungszustand sowie begleitenden Untersuchungen zur Gefigestruktur,
Rontgenstruktur und chemischer Zusammensetzung der Schichten. Zur Zahig-
keitsmessung sind geeignete Verfahren zu prifen, da in der Literatur kein
anerkanntes Verfahren fiir die Beurteilung der Zihigkeit von Schichten
existiert. Die gefundenen Ergebnisse sollen mit dem Verschleilverhalten beim
Drehen im glatten und unterbrochenen Schnitt korreliert werden. Um einen
Vergleich mit dem industriellen Standard zu ermoglichen, werden kommer-
zielle, nach dem CVD-Verfahren beschichtete, Hartmetalle mit in die Unter-

suchungen einbezogen.




Ii. Literaturibersicht

II.1 VerschleiBBverhalten und VerschleiBmechanismen be-
schichteter Hartmetalle bei spangebenden Prozessen

In diesem Kapitel soll neben einer Zusammenstellung einiger Verschleifler-
gebnisse die in der Literatur enthaltenen Erklarungen der Verschleifmecha-
nismen von Hartstoffschichten dargestellt werden. Speziell fir den Freifla-
chenverschleif} liegen recht unterschiedliche Deutungen der VerschleiBmecha-
nismen vor, obwohl eine genaue Kenntnis fir eine Fortentwicklung notig
wire, Bevor iiber Ergebnisse von Dreh- und Frasversuchen, sowie einem Ver-
gleich zwischen chemisch und physikalisch abgeschiedenen Schichten berich-
tet wird, soll auf die Frage der Wirkungsweise der Schichten und auf die Fak-
toren, die die Standzeit des beschichteten Hartmetalls bestimmen, eingegan-

gen werden,
Il.1.a Wirkungsweise von Hartstoffschichten bei der Metallzerspanung

Allgemein wird der hohe VerschleiBwiderstand von Hartstoffschichten (TiC,
TiN, HfN, Al203) im Vergleich zu unbeschichtetem Hartmetall durch folgende
Sachverhalte erklart[3,28,34]:

- geringe chemische Wechselwirkung zwischen Schicht und Span bzw.
Atmosphire.

- geringer Reibkoeffizient zwischen Stahl und Hartstoff.
- hoher Abrasionswiderstand.

- geringe Warmeleitfahigkeit, speziell bei keramischen Schichten.

All diese Faktoren bedingen sich gegenseitig, da ein geringer Reibkoeffizient
die Werkzeugtemperatur erniedrigt, was in Verbindung mit einer geringen
Warmeleitfahigkeit das Risiko einer plastischen Verformung der Schneide
verringert. Auch bewirkt eine Verringerung der Werkzeugtemperatur eine
Abnahme des Diffusionsverschleifles sowie der Verzunderung (siehe Abb. 1).
Messungen der Werkzeugtemperatur mit der Paarung Werkzeug-Werkstiick
‘als Thermoelement zeigen nach Cho et al. [562] bei TiN-Schichten 8 - 10 % und
bei TiC-Schichten 18 - 22 % niedrigere Temperaturen als bei unbeschichteten
Werkzeugen. Angaben zur tatsidchlichen Werkzeugtemperatur werden jedoch
. nicht gemacht. Untersuchungen mit eisengebundenen Hartmetallen weisen
- hingegen keine Unterschiede hinsichtlich der maximalen Temperatur im




Abb. 1:
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Kolkbereich zwischen AloO3-TiC-, TiC-Schichten und unbeschichteten Sub-
straten aus, nur die wiarmebeeinflufite Zone wird durch die Beschichtung ver-
kleinert [36].

Die Verringerung der Zerspankraft durch eine Hartstoffschicht kann als gesi-
chert gelten, wobei in Detailfragen unterschiedliche Ergebnisse veroffentlicht
werden. Die drei Komponenten der Zerspankraft, Schnitt-, Vorschub- und
Passivkraft (sieche Abb. 2), werden unterschiedlich beeinfluBt. Wahrend

Abb. 2:
Hauptschnittflache IZ{;I;? ;r?lixr‘l;?; der

Nebenschnittflache
/

P Zerspankraft
P, Vorschubkraft
P, Passivkraft
P, Schnittkraft

Schintlmeister et al. [3] und Kénig et al. [563] die Verringerung aller Kraft-
komponenten messen, beeinfluflt eine Schicht nach Cho et al. [62] nur Vor-
schub- und Passivkraft. Einflisse der einzelnen Schichtwerkstoffe, die im
unterschiedlichen Bindungscharakter begriindet sein kénnten, wurden nach
[3] und [52] nicht gesehen. Abnehmende Vorschub- und Passivkrifte in der




Rangfolge Al203, TiC, TiN sind zu Anfang der Zerspanung nach Kénig et al.
[34] gegeben. DaB nicht nur stoffspezifische Unterschiede die Schnittkrafte
beeinflussen konnen, zeigen Untersuchungen von Karapantev [54]. Unter-
schiedliche Schichtkombinationen mit TiN als duBlere Schicht wiesen unter-
schiedliche Anfangswerte der Schnittkraft auf,

Die Wirkung der Schicht auf das Verschleilverhalten ist auch nach Durchrei-
ben der Schicht, also bei direktem Kontakt zwischen Substrat und Span noch
teilweise vorhanden. Der Verschleif} steigt zwar ab diesem Zeitpunkt an, er-
reicht aber nicht die Werte des unbeschichteten Hartmetalls. Colding [15] er-
klart dieses Phanomen mit folgenden Faktoren:

- Abstitzung des Spanes auf der noch beschichteten Kolkperipherie,

- Hineindriicken des Beschichtungsmaterials wahrend der Kolkbildung in
das Grundmaterial.

- Bildung von Titanoxiden nahe der Werkzeugspitze und Transport in den
Kolk durch den Span.

- Wirkung des beschichteten Kolkendes als Spanbrecher.

Das Vorhandensein von Schichtwerkstoff bzw. Oxiden im Kolk nach Schicht-
durchbruch kann jedoch durch Mikrosondenuntersuchungen nicht bestétigt
- werden [20]. Nach Sproul et al. [16] wird bei Durchreiben der Schicht der Ver-
schleiflanstieg vor allem durch die spride, aber verschleififeste n-Phase ge-
bremst. Die Verbesserung der Standzeit bei beschichteten Hartmetallen ist
aber hauptsichlich auf das gunstige Verschleiflverhalten bis zum Schicht-
durchbruch zurickzufiihren. Nach Kénig et al. [34] iibt die in den VerschleiB3-
zonen verbliebene Hartstoffschicht noch eine gewisse Schutzfunktion aus, die
jedoch im Vergleich zu der im unbeschéddigten Zustand vernachlassigbar ist.

Die Bestimmung der Standzeit anhand einer auf Span-, Frei- oder Nebenfrei-
flache gemessenen VerschleiBkenngrofle (siehe Abb. 3) scheint wenig aussage-
fahig [34]. Das guinstigere Kriterium ist die Oberflachengite des Werkstickes,
die sich nach Kiibel et al. [28] bel Durchbruch des Kolk zur Nebenschneide
rasch verschlechtert. Andere Autoren [34] sehen eher einen Zusammenhang
zwischen Freiflichenverschleill und Oberfliachengiite. Insofern ist eine detail-
lierte Beurteilung des Verschleifiverhaltens von Hartmetallwerkzeugen nur
bei Einbeziehung aller vom Verschleifl betroffenen Flachen moglich.




Abb. 3:
. Werkzeugflachen.
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I1.1.b Kontinuierlicher Schnitt

Eine generelle Aussage zur Leistungsfihigkeit einzelner Schichten bzw.
Schichtsysteme ist aus den Literaturdaten nicht moglich. Anwendung beim
Drehen finden die in Tab. 1 dargestellten Schichten. Neben unterschiedlichen

Tab.1: Schichtkombinationen auf kommerziellen

Hartmetallen.
Einlagen Mehrlagen Viellagen
TiC TiC-Ti(C,N)-TiN | TiC-[AlOxN,-
TiNly4
TiN | TiC-Al03
HfN TiC-Alp03-TiN

Testparametern (Schnittgeschwindigkeit, Vorschub, Schnittiefe und Werk-
stickstoff) ist eine allgemeine Bewertung der Schichten durch das Vorherr-
schen unterschiedlicher VerschleiBmechanismen an den Kontaktstellen zwi-
schen Span und Werkzeug schwierig. Nach Abb. 4 zeichnen sich TiN-Schichten
durch geringen Kolkverschleif, TiC-Schichten durch geringen Freiflachenver-
schleif} aus. Der gezielte Einsatz der Schichtwerkstoffe durch eine separate Be-
schichtung der Kontaktflichen ist bei chemischer Gasphasenabscheidung
nicht moéglich. In Mehrlagenschichten lassen sich die Vorzige der einzelnen
Werkstoffe nutzen, wobei durch Begrenzung in der Gesamtschichtdicke das
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maximal mogliche Leistungsvermogen nicht ausgeschopft wird. Nach Konig et
al. [34] verringert sich der Verschleiflanstieg auf der Freiflache eines TiC-TiN-
beschichteten Hartmetalls, nachdem die duflere TiN-Schicht durchgerieben
ist. Auch andere Autoren [36,37] sehen Vorteile einlagiger TiC-Schichten ge-
genuber TiC-TiN-Schichten beim Freiflichenverschleill. Keine Unterschiede
sind hingegen nach Schintlmeister et al. [17] gegeben, AloO3-Schichten lassen
sich auf Hartmetall wegen unterschiedlichen Aufwachsverhaltens auf Wolf-
ramcarbid und Cobalt nicht als Einlagenschicht abscheiden [19]. Allgemein
wird der Schichtaufbau TiC-AlgO3 gewihlt, wobei die TiC-Schicht meist mehr
als die Halfte der Gesamtschichtdicke ausmacht (siehe Kap. IV). Der Frei-
flachenverschleifl von TiC-AlyO3-Schichten wird als vergleichbar [37] bzw.
geringer [28,36] als der einer TiC-Schicht eingeschétzt.

Hafniumnitrid ist wegen der hohen Kosten des Hafniums sowie der aufwendi-
gen in-situ-Chlorierung beim CVD-Prozel} ein selten genutzter Schichtwerk-
stoff. Die verschleilmindernde Wirkung von Hafniumnitridschichten kann
mit der von Titannitridschichten gleichgesetzt werden [20]. Andere Autoren
halten das Verschleilverhalten von HfN-Schichten auf der Freiflache mit TiC-
Al90O3-Schichten vergleichbar [28].

Nur wenige Verschleifidaten liegen bislang tber die seit einigen Jahren von
zwel Herstellern auf den Markt gebrachten Viellagenschichten vor. Nach [21]
zeichnen sich diese Schichten wegen der diinnen Einzellamellen durch ein be-
sonders feinkorniges Geflige aus und vereinigen so hohen Verschleiflwider-
stand und giinstige Zahigkeitseigenschaften. Der Freiflichenverschleifl beim




Drehen von Stahl ist geringer als bei TiC-Al203- und TiC-TiN-Schichten, und
vergleichbar einer TiC-Schicht [20]. Dies widerspricht einer Untersuchung [3]
nach der der Freiflichenverschleifl bei der Stahlbearbeitung in der Reihen-
folge TiC-, TiC-TiN-, TiC-Al2O3- und Viellagenschicht abnimmt.

Als dominanter Verschleifimechanismus auf der Freiflache wird allgemein Ab-
rasion angenommen [17,34,57]. Nach einer Untersuchung von Dearnley et al.
[36] kann bei typischen Arbeitstemperaturen auf der Freiflache von ca. 800 °C
Diffusionsverschleifl als hauptsichliche VerschleiBursache gesehen werden.
Das giinstigere Verhalten der TiC-Schicht gegeniiber TiC-TiN- und TiC-
Al203-Schichten wird durch die geringere Loslichkeit von TiC in Eisen er-
klart, Dies widerspricht jedoch dem allgemeinen Befund, daf} die Loslichkeit
von TiC tber TiN zu AlyO3 in Metallen abnimmt (vgl. Tab. 3). Ramalingam
[67] findet, daB der volumetrische Verschleiflbetrag auf der Freiflache um zwei
Groflenordnungen geringer ist als die theoretische abrasive Wirkung nichtme-
tallischer Einschliisse im Stahl. Kramer [56] schreibt dem Zementit die grofite
abrasive Wirkung zu und bestimmt das zu erwartende Verschleiflverhalten
aus dem Vergleich zwischen der Warmhérte von Abrasiv und Schichtwerk-
stoff. Mit den in Tab. 2 zusammengestellten Warmhéarten (HV) ist eine voll-
stdndige Deutung des beschriebenen Verschleifliverhaltens von Hartstoff-
schichten jedoch nicht méglich. Trotz einer gewissen Unsicherheit bei den aus
der Literatur entnommenen Warmhartewerten (siehe z.B. die um Faktor 2
unterschiedlichen Angaben fir Al2O3 und TiC verschiedener Autoren) weist
TiC bei héherem Verschleifwiderstand als AlpO3 und HfN die geringere
Warmhaérte auf. TiN besitzt bei geringerer Warmhaérte im Vergleich zu dem
angegebenen Hartmetall eine verschleilhemmende Wirkung. Das Abrasions-
verhalten sproder Werkstoffe wird nicht allein durch die Héarte der Reib-
partner bestimmt. Nach [58] und [59] konnen weichere, aber vergleichsweise
zdhere Hartstoffe hohe Abrasionswiderstinde aufweisen, da der Verschleif§
auch durch ein Herausreiflen von Gefiugebestandteilen gegeben ist. Fur die
genannten Hartstoffschichten 148t sich das giinstige Verhalten von TiC aufder
Freiflache bei ausreichender chemischer Stabilitdt und Harte durch die gerin-
gere Sprodigkeit erkldren, da metallische Hartstoffe weniger sprode als oxidi-
sche Hartstoffe und bei metallischen Hartstoffen die Carbide weniger spride
als die Nitride gelten [55].

Neben dem Freiflachenverschleifl kann auch der Verschleil auf der Spanflache
fir die Lebensdauer eines Schneidwerkzeuges entscheidend sein. Hartstoffe
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Tab. 2: Warmhérten (HV) einiger Hartstoffe und eines Hart-

metalls.

20 °C 800 °C
FesC 1150 [56] 320 [56]
AlgO3 2100 [55] 1230 [56]
650 [57]

HfN 1700 - 2000 [28] 990 [56)
TiBy 3000 [55] 770 [56]
TiC 2800 [55] 760 [56]
350 [55]

~ TiN 2100 [55) 320 [56]
WC 2350 [55] 980 [55]
WC-6 % Co 1650 [135] 600 [135)

mit hoher chemischer Stabilitit sowie geringer Loslichkeit in Stahl zeichnen
sich durch hohen Widerstand gegen Kolkverschleifl aus. Das Verhalten einla-
giger TiC-Schichten auf der Spanfliache wird allgemein als ungiinstig beurteilt
[20,39]. Eine generelle Aussage, ob AlyO3 oder TiN geringeren Kolkverschleill
aufweisen, ist aus der Literatur nicht ableitbar. Nach [21] sind fiir das Drehen
und Bohren von Stidhlen bei mittleren Schnittgeschwindigkeiten besonders
metallische Hartstoffbeschichtungen geeignet, bei hoheren Schnittgeschwin-
digkeiten (v¢ > 200 m/min) oxidische. Diese prinzipielle Aussage kann durch
Literaturdaten, die alle im Schnittgeschwindigkeitsbereich von 180 - 250
m/min ermittelt wurden, nicht bestitigt werden. Es finden sich Hinweise auf
ein giinstigeres [34,20], vergleichbares [36] und schlechteres Verhalten [37]
von TiC-TiN-Schichten gegeniiber TiC-Alp03-Schichten. Nach Kiibel et al.
[28] und Oakes [60] sind HfN-Schichten kolkfester als TiC-AloO3 und TiC-TiN-
Schichten. Viellagenschichten sollen nach [20] einen héheren Widerstand
gegen Kolkverschleil aufweisen als TiC-AlgO3- und TiC-TiN-Schichten.

Nach Kénig [7] beruht der Werkzeugverschleif} bei hohen Temperaturen zu-
nehmend auf Diffusionsvorgingen (siehe Abb. 1). Bei den von Dearnley [36]
bestimmten Spanflachentemperaturen von 1100 °C (v¢ = 180 mmin-!, a = 1,27
mm, f = 0,25 mmU-1, C 45) kann nach Kramer [56] der Anteil des Abrasions-
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verschleifl am Gesamtverschleifl vernachlissigt werden. Allein die Léslichkeit
des Schichtmaterials im Werkstuckstoff bestimmt die VerschleiBeigenschaf-
ten. Tab. 3 zeigt die relativen Loslichkeiten einiger Hartstoffe in y-Eisen. Da
die Loslichkeit von Al2O3 in Eisen wesentlich geringer ist als die Loslichkeit
der in Tab. 3 angegebenen metallischen Hartstoffe, sollte auch der VerschleiB3-
widerstand einer AlpO3-Schicht auf der Spanflache wesentlich niedriger sein

Tab.3: Relative Loslichkeiten einiger Hartstoffe in y-Fe
bezogen auf WC (WC absolut 7 Gew.%).
iciative,, | Temperater | Roforons

e e |

WwC 1 1250 [38]

TiBo 1-10-1 1100 [44]

TiC 4-10-2 1250 (38]

TiN 1-10-3 1250 [38]

als der einer TiN-Schicht. Hipweise auf tribochemische Reaktionen, die die
Kolkfestigkeit unbeschichteter Hartmetalle hei der Stahlzerspanung bestim-
men konnen [46], finden sich in der Literatur fir Hartstoffschichten nicht.

Nach Chubb et al. [35] beruht der Spanflachenverschleifl von mit TiN oder TiC
beschichteten Hartmetallen nicht auf Diffusionsvorgingen, sondern auf einem
teilweisen Anhaften des Spanes und Herausreiflens kleinerer Schichtpartikel.
Dieser Mechanismus wird durch Spannungsrisse im Kolkgrund verstirkt. Das
ginstigere Verhalten der TiN-Schicht wird mit der geringeren Adhéasionsnei-
gung zu Stahl im Vergleich zu TiC erklart,

Untersuchungen von Dearnley et al. [36,38] zeigen, dafl neben Diffusion auch
plastische Deformation fiir den Verschleif} speziell bei Al9O3-Schichten verant-
wortlich ist. Die Morphologie des Kolkgrundes gibt dabei tber die Verschleil3-
mechanismen Auskunft. TiN-Schichten mit einem glattem Kolkgrund ver-
schleilen mafBgeblich aufgrund von Diffusionsvorgdngen. AlpO3-Schichten
zeigen einen zerfurchten Kolkgrund.Dies deutet nach oben genannten Autoren
auf plastische Deformation und auf ein Abbrechen von verformtem Material
hin. Diffusion und plastische Deformation sind fir den hohen Verschleill von
TiC-Schichten auf der Spanflache ausschlaggebend. Die plastische Deforma-
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tion wird bei Kohlenstoffdiffusion aus der [111]-Gleitebene durch Herabsetzen
der Festigkeit verstarkt.

Das VerschleiBverhalten eines beschichteten Hartmetalls wird neben den
Eigenschaften auch durch die Dicke der Schicht bestimmt, da nach Durch-
reiben der Schicht der Verschleif} stark ansteigt. Kommerziell angebotene be-
schichtete Hartmetalle weisen fiir Anwendungen bei glattem Schnitt Schicht-
dicken zwischen 5 und 12 pm auf [32]. Nach Benninghoff [71] soll die Schicht-
dicke umso geringer gewihlt werden, je groer die Unterschiede der Harte, der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der E-Moduli von Substrat und
Schicht sind. Praktische Untersuchungen zur Frage der optimalen Schicht-
dicke lassen keine einheitliche Aussage zu Nach Kiibel et al. [28] bringt eine
Erhéhung der Schichtdicke von 6 pm auf 12 pm auch eine Verbesserung der
Kolkfestigkeit. Andere Autoren [50] finden eine gleichbleibende Kolkfestig-
keit bei Schichtdicken von 3 pm bis 10 pm und auflerhalb dieses Bereichs einen
deutlich erhohten Kolkverschleill. Auf der Freifliche, die einer starkeren
mechanischen Belastung ausgesetzt ist als die Spanflache, sieht Hale [33]
keine Verbesserung der Verschleiflfestigkeit durch Schichtdicken gréfer 6 pm,
was durch Kiibel et al. [28] bestétigt wird. Nach Nakamura et al. [50] sind
Schichten mit 3 pm Dicke aufder Freiflache optimal.

I1.1.¢ Unterbrochener Schnitt

Bei Bearbeitungsoperationen mit unterbrochenem Schnitt, z.B. Frasen oder
Drehen nicht rotationssymmetrischer Teile, konnen die fiir glatten Schnitt be-
schriebenen VerschleiBimechanismen durch die mechanische und thermische
Wechselbeanspruchung verstarkt werden. Neben den kontinuierlichen Ver-
schleilmechanismen Diffusion und Abrasion treten beim Friasen mit beschich-
tetem Hartmetall auch diskontinuierliche Prozesse wie Schichtausbriche oder
Schneidenbruch auf [29]. Die zwei letztgenannten Effekte fithren zu einer
unkalkulierbaren Werkzeugstandzeit und missen durch giinstige Kombina-
tion von Substrat, Plattengeometrie, Grenzfliche Schicht-Substrat, Schicht-
materialien und Schichtstruktur vermieden werden.

Als Schichtwerkstoffe fiir Frasoperationen werden Titancarbonitrid-Gradien-
tenschichten [24], TiC-Ti(C,N)- und TiC-Ti(C,N)-TiN-Schichten mit fester Zu-
sammensetzung [9,26,27] sowie HfN-Schichten [28,51,60] empfohlen. Auffal-
lend ist, daBl vor allem Nitride bevorzugt werden, die vom stofflichen Aufbau
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als sprode gelten [565]. Schichtkombinationen mit AlgOs3-Anteilen werden
wegen ungentigendem Zihigkeitsverhalten nicht begiinstigt [28]. Viellagen-
schichten auf A1O,N-Basis eignen sich nach Reiter et al. [26] vor allem fiir
das Friasen von GuB. Friasbeschichtungen unterscheiden sich von Beschichtun-
gen fiir glatten Schnitt vor allem durch Schichtdicke und Geflige. Eine Redu-
zierung der Schichtdicke auf 3 - 5 pm soll Zahigkeit und Haftfestigkeit verbes-
sern [26]. Nach Tsukomato et al. [135] wird bei CVD-TiC- und PVD-TiN-
Schichten mit 2 pm Schichtdicke ein optimaler Kompromifl zwischen Ver-
schleiBwiderstand und der Gefahr von Schichtabplatzungen gefunden. Ein
feinkorniges Geflige kann die Bildung und Fortpflanzung von Kammrissen
verhindern [27].

Nach Untersuchungen von Peters [29] bringt der Einsatz beschichteter Hart-
metalle bei Frasoperationen an Gufiwerkstiicken gegeniiber unbeschichteten
Hartmetallen deutliche Vorteile. Die getesteten Schichtkombinationen TiC,
TiC-AlpO3 und TiC-TiN weisen einen vergleichbaren Verschleilwiderstand
auf. Die Bearbeitung von Stahlv (C 45) wird jedoch als problematisch betrach-
tet, da schon nach kurzem Vorschuhweg Ausbriche an der Hauptschneide bzw.
der Hauptschneidenfase auftraten, was ein vorzeitiges Standzeitende bedeu-
tete. Auch betrigt der Ante;l beschlchteter Hartmetalle fir Frasoperationen
nur 10 %, wahrend der Anteil beim Drehen iber 70 % liegt[23].

Die Problematik des Einsatzes beschichteter Hartmetalle unter mechanischer
und thermischer Wechselbeanspruchung ergibt sich aus einer bis zu 35 % Ver-
ringerung der Biegebruchfestigkeit des Hartmetallsubstrats durch chemisch
abgeschiedene Hartstoffschichten [136]. Neben der Kerbwirkung der Hart-
stoffschicht wirkt auch die zwischen Schicht und Substrat liegende n-Phase
(CoxWyC) versprodend. Die n-Phase bildet sich bei chemischer Gasphasen-
abscheidung, da zu Beginn der Beschichtung, speziell bei TiC-Schichten, das
Kohlenstoffpotential an der Substratoberf'lache durch Diffusion von Kohlen-
stoff in die Schicht abnimmt. Eine Vollstandlge Eliminierung der n-Phase
durch Aufkohlen der Substrate vor der eigentlichen Beschichtung ist wegen
des positiven Effekts der Diffusionsvorginge auf die Haftfestigkeit von CVD-
Schichten nicht wiinschenswert [24]. Der Einsatz physikalischer Beschich-
tungstechniken bei denen geringe Substrattemperaturen Diffusionsvorgénge
zwischen Substrat und Schicht und somit die n-Phasenbildung ausschlieflen,
sind wegen der Problematik der allseitigen Beschichtung von Wendeschneid-
platten noch nicht Stand der Technik, obwohl in der Literatur sogar von einer
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geringfugigen Erhéhung der Biegebruchfestigkeit von Hartmetallen durch
PVD-TiC-Schichten berichtet wird [25].

Die technologische Beurteilung des Zahigkeitsverhaltens beschichteter Hart-
metalle ist z.B. durch Lédngsdrehversuche an genuteten Wellen [51] oder mit
dem Leistendrehtest (46] moglich. Nach Fabry [46] weisen bei der Zerspanung
von Ck 45 TiC-Ti(C,N)-TiN-, TiC-Al20O3- und Viellagenschichten nur geringfii-
gige Unterschiede im Zahigkeitsverhalten auf. Nur TiC-Schichten mit deutli-
cher n-Phasenbildung zeigen ein ungiinstiges Verhalten. Nach Kiibel et al.
[28] ergeben sich fiir HIN-Schichten im Vergleich zu TiC-, Ti(C,N)- und TiC-
Alp03-Schichten giinstige Zahigkeitseigenschaften. Die Zahigkeitseigenschaf-
ten des Verbundes Schicht-Hartmetallsubstrat werden durch die CVD-HfN-
Schicht verbessert, durch die anderen oben genannten Schichtkombinationen
verschlechtert. Nach Kodama et al. [561] ist nur mit PVD-HfN-Schichten ein
mit dem unbeschichteten Hartmetallsubstrat vergleichbares Zihigkeitsver-
halten erreichbar.

I1.1.d Vergleich physikalisch und chemisch abgeschiedener Schichten

Eine generelle Aussage zum Leistungsvergleich zwischen physikalisch und
chemisch beschichteten Hartmetallen ist aus den in der Literatur veréffent-
lichten Gegeniiberstellungen nicht méglich. Auch erschwert der beschich-
tungstechnische Unterschied die Beurteilung der Ergebnisse, namlich gleich-
maéBige Beschichtung aller Flichen bei CVD gegentiber einer ungentgenden
Beschichtung von Flachen bei PVD, die nicht senkrecht zum Teilchenstrom
stehen.

Nach Konig {47] sind PVD-TiN-Schichten CVD-TiN-Schichten beim Frasen
von unlegiertem Stahl unterlegen, bei legiertem Stahl jedoch iberlegen. Bei
TiC-Schichten konnte der Autor keine Vorteile feststellen, da auch CVD-TiC-
Schichten feinkérnig abgeschieden werden. Gunstig hingegen verhalten sich
ternare Nitride ((Ti,Zr)N; (Hf,Ti)N; (Nb,Ti)N), die durch Sputtern problemlos,
durch CVD aufgrund unterschiedlicher thermodynamischer Potentiale im all-
gemeinen nicht darstellbar sind. Abschlieflend wird in oben genannter Unter-
suchung bemerkt, daB eine absolute Aquivalenz der PVD- mit den CVD-Be-
schichtungen nicht gegeben ist und dafl PVD-Beschichtungen nur dort Anwen-
dung finden werden, wo hohe Oberflichengiite, Zahigkeit des Substrat-
Schicht-Verbundkérpers und hohe MaBhaltigkeit gefordert sind.
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Untersuchungen von Bosch [48] an reaktivgesputterten TiN- und TiC-Schich-
ten zeigen die Gleichwertigkeit mit chemisch abgeschiedenen TiC-TiN-Schich-
ten hinsichtlich Haftung und Kolkfestigkeit. Der FreifliachenverschleiB ist we-
gen der schon angsprochenen ungiinstigen Beschichtungsbedingungen héher
als bei CVD-Schichten.

Leyendecker [49] konnte an Viellagenschichten (30 Lagen) aus TiN-AloO3 und
TiC-Al303 in Abhangigkeit des Anteils der oxidischen Schichtkomponente ein
mit CVD-TiC-TiN-Schichten vergleichbares bzw. gunstigeres Verschleiflver-
halten aufzeigen. Gesputterte Schichten der Ungleichgewichtsphasen TiAIN
und TiAlON weisen eine hohere Kolkfestigkeit auf als chemisch abgeschle—
dene TiC-TiN-Schichten.

Nach Nakamura et al. [50] soll zwischen ionenplaf;tierten TiC- und CVD-TiC-
TiN-Schichten absolute Gleichwertigkeit hinsichtlich Kolk- und Freiflachen-
verschleifl beim Drehen von niedriglegiertem Stahl bestehen. Untersuchungen
zum Verschleiflverhalten bei unterbrachenem Schnitt zeigen am Beispiel von
Ti(C,N)-Schichten geringeren Freiflichenverschleifl bei gleicher Kolkfestig-
keit der physikalisch abgeschiedenen Schichten [25], sowie bei HFN-Schichten
eine geringe Wahrscheinlichkeit von Schneidenbriichen [51].

Insgesamt gesehen wird die Zukunft der physikalischen Beschichtung von
Wendeschneidplatten kaum in der Reproduktion der derzeit am Markt befind-
lichen CVD-Schichten liegen. Vielmehr werden chemisch nichtabscheidbare,
komplexe Schichtwerkstoffe sowie komplexe Schichtsysteme der physikali-
schen Abscheidung auch auf dem Gebiet der Hartmetallbeschlchtung den Weg

ebnen.,

I1.2 Schichteigenschaften

In diesem Kapitel sollen einige in der Literatur veréffentlichte Daten sowie die
Mefitechnik fir die mechanischen Schichteigenschaften, Harte, Riflzahigkeit,
Haftfestigkeit und Eigenspannungen, dargestellt werden. Unterschiede zu
kompakten Hartstoffen ergeben sich z.B, aus der geringen Dicke der Schichten
und aus Anisotropieeffekten in texturierten Schichten. Auch ist es nicht
immer moglich eine Schichteigenschaft separat zu bestimmen; deshalb wer-




_16-

den auch die Eigenschaften des Verbundes Schicht-Substrat oder das Verhal-
ten der Grenzflache Schicht-Substrat diskutiert.

11.2.a Harte

In der Literatur finden sich Harteangaben von Hartstoffschichten, die im Ver-
gleich zum kompakten Material deutlich geringer und auch deutlich héher
ausfallen. Neben Abweichungen von der Stochiometrie, wie dies bei kompak-
ten Stoffen bekannt ist, konnen geringe Hirten durch bevorzugte Kristall-
orientierung beim Schichtwachstum, durch unginstige Schichtgefiige und
Dichte, sowie bei Beeinflussung der Messung durch ein weicheres Substrat

gegeben sein,

Hartstoffschichten kénnen starke Wachstumstexturen aufweisen, die stoffspe-
zifisch [35] oder herstellungsbedingt [115,116,118] sind. Tab. 4 zeigt fir TiC
und TiBg die Harteanisotropie einiger Kristallebenen, gemessen an kompak-
ten Einkristallen. Eine gezielte Optimierung der Schichtharte ist somit durch
Anderung der Abscheideparameter moglich, wenn ein Aufwachsen parallel zu
den Gleitebenen vermieden wird. Andererseits mufl zur Beurteilung von
Schichtharten die kristallographische Orientierung der Schichten bekannt

sein.

Tab. 4: Hiarteanisotropie von TiBy und TiC.

Kbene Harte Referenz
WW
0001 3230 HK 0,1 [66]
TiB, 1010 2430 HK 0,1 [66]
1012 2590 HK 0,1 [66]
001 3100 HV 0,2 [65]
TiC 110 2700 HV 0,2 [65]
111 2850 HV 0,2 [65]

Ungunstige Schichtgeftige kénnen sich bei rontgenographisch einphasigen
TiN-Schichten in Mikrohéarten von 625 HK 0,05 dokumentieren [68], wihrend
fir dichtes, kompaktes TIN Héarten bis 2100 HV angegeben werden [55]. Poren
und Leerstellen zwischen einzelnen Kristalliten sind fiir geringe Schicht-
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héarten verantwortlich [63]. Im Gegensatz zum kompakten Material sind in
Schichten unter ungtinstigen Bedingungen freistehende Kristallite abscheid-
bar, die tiber die gesamte Schichtdicke keine Beriihrung zu anderen Kristalli-

ten aufweisen [106].

Fehler bei der Messung der Schichthérte durch die Beeinflussung des im allge-
meinen weicheren Substrats sind bei zu hohen Priflasten moglich. Nach ISO-
Norm 4516-1980 ist eine Beeinflussung ausgeschlossen, wenn die Eindring-
tiefe des Diamanten nur ein Zehntel der Schichtdicke ausmacht. In Abhéangig-
keit der Hirten von Schicht und Substrat kann jedoch schon bei geringeren
Verhaltnissen (5 - 7) von Schichtdicke zu Eindringtiefe keine Beeinflussung
der gemessenen Harte mehr festgestellt‘werden [69,70]. Nach eigenen Messun-
gen (vgl. Abb. 5) ist bei diesen Verhaltnissen von Schichtdicke zu Eindringtiefe
noch eine leichte BeeinfluBung gegeben. In {67] wird ein formelméaBiger
Zusammenhang zwischen der wahren Schichthirte, der gemessenen Hirte, der
Substratharte und dem Verhiltnis aus Schichtdicke und Eindringtiefe ange-

geben,
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Abb. 5: Abhingigkeit der gemessenen Harte einer TiBy-Schicht von der
Schichtdicke (Substrat Schnellstahl).
Harteangaben die deutlich iiber den Werten fir kompaktes Material liegen
finden sich in der Literatur fur physikalische abgeschiedene Schichten. In
Tab. 5 sind einige Literaturwerte von Schichten und kompakten Material ver-
glichen, Nach Schulze [64] weisen solche iberhohten Werte auf Verspannun-
gen und Stérungen im Gitteraufbau hin, hervorgerufen z.B. durch einen
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starken Ionenbeschufl der aufwachsenden Schicht. Auch ist zu bertcksichti-
gen, daf} bei den teilweise angewandten sehr niedrigen Priiflasten, die eine
Auswertung unter hoher Vergroflerung im Rasterelektronenmikroskop not-
wendig machen [62], der elastische Anteil bei der Verformung durch den Priif-
diamanten grofler ist als bei hoheren Lasten,

Tab. 5: Vergleich von Schichtharten mit Hédrten des kompakten

Materials '
kompaktes Material Schicht
TiN 2100 HV [55] 3500 HV 0,1 [61]
1850 HV1 [149] 3600 HV 0,001 [62]
TiC 2800 HV [55] 4000 HV 0,05 [99]
HIN 1700 - 2000 HV [28] 4200 HV 0,001 [62]

11.2.b Zahigkeit

Der Begriff der Zahigkeit kann bei Hartstoffen nicht absolut gesehen werden,
da Hartstoffe keine makroskopische Verformbarkeit zulassen und somit per
Definition keine Zahigkeit aufweisen. Nur innerhalb kleinster Werkstoffberei-
che kann die Moglichkeit bestehen, hohe Spannungen durch Versetzungsbe-
wegung abzubauen. Ansonsten werden Spannungen, die das Festigkeitsniveau
des Hartstoffes iibersteigen, durch Rifibildung abgebaut. Somit unterscheidet
sich ein "zaher” Hartstoff von einem weniger zdhen nicht durch die Verform-
barkeit sondern durch den Widerstand, der der Riflbildung und RiBausbrei-
tung entgegengesetzt wird.

Bei kompakten Stoffen dient der kritische Spannungsintensititsfaktor K. zur
Beurteilung des Zdhigkeitsverhaltens. Die Bestimmung erfolgt durch Biege-
versuche an gekerbten Proben oder durch Auswertung der Ri3bildung auf der
Probenoberflache um Hérteeindricke oder bei Hertz'scher Pressung.

Far Schichten bzw. beschichtete Werkstoffe findet sich in der Literatur, abge-
sehen von der technologischen Prifung mittels Leistendrehtest, kein Beurtei-
lungsmafistab fiir das Ziahigkeitsverhalten. Es finden sich nur einige
qualitative Hinweise, daf} z.B. die Sprodigkeit von TiN-Schichten geringer
beurteilt wird als von TiC-Schichten [63], daB bei gleicher Gesamtschichtdicke
mehrere diinne Lagen weniger sprode sind als eine homogene Schicht [17] und
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dafl Schichten bei Dicken kleiner 10 pm eine "Harstoffduktilitiat” aufweisen
[71]. All diese Aussagen basieren jedoch nicht auf einer Messung der Schicht-
zéahigkeit, sondern auf technologischen Erfahrungswerten.

Die quantitative Bestimmung der Zahigkeit von Schichten ist mit allen fir
kompakte Stoffe genannten Verfahren moglich. Um den Besonderheiten des
Werkstoffverbunds Schicht-Substrat gerecht zu werden, sind Anderungen der
MeBmethodik und der Deutung der Ergebnisse notwendig. Versuche von
Stjernberg [31] zeigen, daf} die Dicke einer TiC-Schicht bei der Bruchzihig-
keitsbestimmung von Hartmetallen mit der Lange eines fiktiven Anrisses
gleichgesetzt werden kann. Andere Autoren [136] finden bei Meésung der
Bruchfestigkeit beschichteter Hartmetalle keine stofflichen Unterschiede zwi-
schen TiC- und TiN-Schichten, sondern nur Abhangigkeiten von Schichtdicke
und Gefige. Bei Biegeversuchen beschichteter Stahle konnen Bruchvorgange
in der Schicht durch Aufnahme der akustischen Emission bestimmt werden.,
Peyre et al. [76] stellten mit dieser Methode fest, dafl TIN und TiC-Schichten
Dehnungen bis 1,4 % ohne Bruch ertragen koénnen. TiC-Schichten mit 111-
Orientierung parallel zum Substrat verhalten sich giinstiger als bei 100-Orien
tierung, Dies kénnte auf das Vorhandensein von Spaltflachen [30] senkrecht

zZur Substratbberﬂéche zuriickzufithren sein,

Die Zahigkeitsbestimmung nach der Palmqvistmethode und Hertz'scher Press-
ung sind in Abb. 6a und b dargestellt. Bei der Palmgvistmethode [12], die eine
einfache Zihigkeitshestimmung unbeschichteter Hartmetalle und Hartstoffe
erméglicht, werden die an den Ecken eines Vickerseindrucks entstehenden so-
genannten Palmgqvistrisse aufsummiert und gegenutber den Prifkraften aufge-
tragen. Im allgemeinen ergibt sich ein linearer Zusammenhang, dessen Ablei-
tung umgekehrt proportional dem Rilwiderstand W ist. Mit empirisch ermit-
telten Konstanten kann bei kompaktem Material aus Rifiwiderstand und Hér-
te der K|c-Wert berechnet werden. Gl. 2 ist fur Hartmetalle, Gl. 3 fur Hartstof-
fe anwendbar [138]. Spies [73] berichtet iiber die erfolgreiche Beschreibung des
Zahigkeitsverhaltens von Nitrierschichten auf Stahl mit der Palmqvistmetho-
de. Da jedoch die Nitriertiefe grof ist im Vergleich zur Eindringtiefe des Dia-
manten, kann aus dieser Untersuchung kein Ruckschlufl auf die Anwendbar
keit bei dinnen Schichten gezogen werden. Knotek et al. [74] erhielten keine
quantitativen Aussagen zur Zihigkeit von CrN- und CrgN-Schichten, da bei
CrN keine Risse und bei CroN eine Vielzahl von Rissen senkrecht zu den Ein-
druckkanten auftraten. Lawn et al. [131] bestimmten mit der Palmgvistme-
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thode Druckeigenspannungen an der Oberfliche protonenbestrahlter Gléser,
wobei die Dicke der eigenspannungsbehafteten Zone verhaltnisméaflig klein ge-
geniiber der entstehenden Rifitiefe ist. Nach Chiang et al [137] ist die Bestim-
mung einer Grenzflichenzahigkeit méglich, wenn sich ein laterales RiBsystem
in der Grenzflache Schicht-Substrat bildet.

Bei Hertz'scher Pressung (sieche Abb. 6b) kann der Kjc-Wert aus der kritischen
Prifkraft P, also der Belastung bei der sich gerade noch kein vollstdndiger
kreisformiger Oberflachenrif} gebildet hat, bestimmt werden [75]. Mit den
kritischen Belastungen von Prifkorpern unterschiedlicher Durchmesser, einer
"Riflverlangerungsfunktion” und einer empirischen Konstanten, kann die
Oberflachenenergie und der Kjc-Wert berechnet werden. Neueste Untersu-
chungen mit Hertz'scher Pressung an physikalisch und chemisch abgeschie-
denen TiN-Schichten auf Hartmetall weisen auf ein giinstigeres Zahigkeits-
verhalten der CVD-Schichten hin [164].

Im weiteren sollen sowohl die Palmgvistmethode, als auch die Hertz'sche
Pressung zur Beurteilung der Zahigkeit gesputterter Schichten dienen. Dabei
wird zu prifen sein, ob eine separate Beurteilung der Schicht moglich und ob
bei Zusammenwirken von Schicht und Substrat die Bestimmung eines Kjc-
Wertes sinnvoll ist, oder ob nur eine relative Beurteilung der Schichten gege-

ben werden kann.
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11.2.c Haftfestigkeit

Die Haftfestigkeit stellt eine grundlegende Eigenschaft fiir die Funktions-
fahigkeit eines beschichteten Werkzeugs dar. Die Haftung muf} ausreichen,
um die Reibkrafte zwischen Werkstick -und Werkzeug zu iibertragen. Die
héchsten Belastungen treten dabei auf der Freifliche auf, da auch nur dort
Schichtabplatzungen aufgrund ungeniigender Haftung becbachtet werden
[17]. Auch kénnen thermisch- oder wachstumsbedingte Eigenspannungen in
der Schicht die Haftfestigkeit beeinflussen [139]. Fir eine funktionsfahige
Werkzeugbeschichtung sollte die Haftfestigkeit in der Gréflenordnung der
Schichtfestigkeit liegen.

Eine Beurteilung der Haftung ist durch direkte und indirekte MeBmethoden
moglich, Nach Perry et al. [77] eignen sich direkte Methoden fiir gut haftende
Schichten nicht, da mit heute verfiigharen Klebstoffen eine maximale Zug-
oder Scherbelastung von 70 Nmm-2 iibertragen werden kann, Die gewiinschte
geringe Affinitdt der Schichtwerkstoffe zu Eisenbasiswerkstoffen lielen auch
Versuche fehlschlagen, Stahlstempel zur Krafteinleitung an TiC-Schichten
anzusintern [78,79].

Bei den indirekten Methoden der Haftfestigkeitsbestimmung wird durch Ver-
formung der beschichteten Oberfliche die zur Schichtablésung nétige Scher-
kraft in der Grenzflache erzeugt. Die in der Literatur am haufigsten beschrie-
bene Methode ist der sogenannte Scratch-Test [77]. Bei dem von Heavens [81]
zur Prifung von Metallfilmen auf Glas entwickelten Test wird diejenige Last
bestimmt, bei der die Schicht durch einen iiber die Probenoberflache gezogenen
sphéarischen Prifkorper abgelost wird. Das von Bejamin und Weaver [82] zur
Berechnung der Haftfestigkeit F aus der Last P und der Substrathérte H vor-
geschlagene analytische Modell (siehe Abb. 7, Gl. (5)) ist nicht allgemein
gultig. '
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Prafkorper
P. (Bewegung senkrecht
zur Zeichenebene)

Schicht

Substrat
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Abb.7: Bestimmung der Haftfestigkeit F mit dem Scratch-Test nach [140].
(P. = kritische Prifkraft; H = Substrathirte; r = Radius des
Prifkérpers; k = Korrekturfaktor).

Untersuchungen von Hintermann et al. [83] zeigen einen linearen Anstieg der
kritischen Last P, also der zur Schichtablésung nétigen Belastung, mit steigen-
der Substrathéirte, wahrend nach Gl. (5) unter Voraussetzung konstanter Haft-
festigkeit die kritische Last hyperbolisch mit der Substratharte abnehmen
sollte. Auch nimmt die kritische Last fiir TiC- und TiN-Schichten mit steigen-
der Schichtdicke zu, wobei die Abhingigkeit fir weichere Substrate stirker
ist. Nach Lvaugier [85] iibt auch der Reibkoeffizient zwischen Schicht und Dia-
mant einen EinfluB auf das MeBlergebnis aus, Der Einflufl von Schichteigen-
schaften und Schichtgefiige ergibt sich aus der allgemeinen Beobachtung, dafl
TiN-Schichten héhere kritische Lasten aufweisen als TiC-Schichten [69,84],
obwohl der hohere metallische Bindungsanteil des TiC einen gunstigen Ein-
flufl auf die Haftfestigkeit ausiben sollte [65]. Unterschiedliche Versagensar-
ten bei Erreichen der kritischen Last, schuppiges Ausbrechen der Schicht
(cohisives Versagen), Schichtabplatzungen entlang der Grenzflache (adhisi-
ves Versagen) und Uberschreiten der Belastungskapazitat einer Schicht ver-
langen eine differenzierte Deutung des MeBlergebnisses [141]. Nach Mukherjee
et al. [142] ist die kritische Last nur ein Vergleichsmafistab zwischen &hn-
lichen Schichten auf identischen Substraten. Insofern scheint die Darstellung

und der Vergleich von MeBergebnissen aus der Literatur wenig sinnvoll.
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Als weitere indirekte Methode der Haftfestigkeitsbestimmung wird in der Li-
teratur der Eindrucktest genannt [80]. Bei diesem Test dient die VergrofBerung
des bei zunehmender Last um einen Vickerseindruck abgelosten Schichtbe-
reichs als MaB fiir die Haftfestigkeit. Wie beim Scratch-Test ergibt sich auch
beim Eindrucktest nur ein Vergleichswert, der wiederum von den mechani-
schen Eigenschaften des Substrats und der Schicht abhéngig ist. Aus der Lite-
ratur ist nicht ableitbar, ob mit dieser Methode die Festigkeit [80] oder die
Zahigkeit [137] einer Grenzflache bestimmt wird. Nach eigenen Untersuchun-
gen reichen die von Sumomogi [80] angegebenen Priifkrafte von 20 - 100 N fir
gesputterte AloO3-Schichten auf Hartmetall bei gut haftenden metallischen
Hartstoffschichten auf Hartmetall nicht fiir eine Schichtablosung aus.

11.2.d Kigenspannungen

Eigenspannungen in Schichten setzen sich aus einem thermischen und einem
wachstumsbedingten Anteil zusammen. Die durch das Schichtwachstum ent-
stehenden Spannungen sind von Herstellparametern und von stofflichen Para-
metern abhéngig. In chemisch abgeschiedenen Schichten ergeben sich nur
thermische Eigenspannungen, da die Schicht spannungsfrei aufwéchst [87].
Die thermischen Eigenspannungen oy berechnen sich nach [88] zu:

E
¢ o , (6)
th™ —v (Gc——as)us— ’IM)
¢

E. : E-Modul Schicht
Ve : Querkontraktion Schicht
d¢, ag : linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient Schicht, Substrat

Ts, Twm : Beschichtungs-, Metemperatur

In physikalisch abgeschiedenen Schichten setzt sich der Eigenspannungszu-
stand aus einem thermischen und einem wachstumsbedingten Anteil zusam-
men. Beim Schichtwachstum kénnen sowohl Druck- wie Zugeigenspannungen
entstehen, die wertmiflig zwischen - 7000 Nmm-2 [89] und der Zugfestigkeit
des Schichtmaterials [87], also einigen 100 Nmm-2 liegen. Hohere Zugeigen-
spannungen werden durch Rilbildung in der Schicht abgebaut. Eine allgemein
giltige Erklarung zur Ausbildung wachstumsbedingter Eigenspannungen fin-
det sich in der Literatur nicht. Aus der Vielzahl moglicher Hypothesen [95]
scheint fiir gesputterte Schichten die Entstehung von Druckeigenspannugen
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durch den Beschuf3 der wachsenden Schicht mit energiereichen Partikeln, die
wahrscheinlichste Erklarung [90,123]. Andere Autoren [115] sehen eher den
Einbau von Argonatomen in das Gitter des Schichtmaterials als Ursache fiir
Druckeigenspannungen. Zugeigenspannungen, die fiir aufgedampfte Schich-
ten typisch sind, ergeben sich bei niedrigen Teilchenenergien [88]. Nach
Hoffman [128] ist bei gesputterten Schichten weniger die Teilchenenergie als
vielmehr der Winkel des Teilcheneinfalls fiir die Ausbildung von Zugeigen-
spannungen verantwortlich. Ein streifender Teilcheneinflall kann sich durch
Teilchenstreuung im Plasma und auf Substratflachen, die nicht parallel zur
Targetoberflache liegen, ergeben. Nach Wu [127] besteht in zugspannungsbe-
hafteten Schichten eine Proportionalitdt zwischen Eigenspannung und Anzahl
der Korngrenzen, woraus der Schlufl abgeleitet wird, dafl das Korngrenzenvo-
lumen mafigeblichen Einflufi auf die Ausbildung der Zugeigenspannungen
hat.

Der Eigenspannungszustand einer Schicht kann das Verschleiflverhalten
sowie die mechanischen Eigenschaften beeinflussen. Nach Schulze [64] kénnen
hohe Druckeigenspannungen zu Schichtabplatzungen bei Zerspanungsopera-
tionen fihren. Hingegen sind Druckeigenspannungen wahrscheinlich fur die
in [25] dargestellte Erhshung der Biegebruchfestigkeit von PVD-TiC-beschich-
teten Hartmetallen verantwortlich. Auch ist der positive Effekt von Druck-
eigenspannungen aufdie Zahigkeit von Al9O3/ZrO9-Schneidkeramik bekannt
[21]. Es ist jedoch zu bedenken, daf} bei iiblichen Zerspanungstemperaturen
eine Relaxation der Druckspannungen in gesputterten Schichten stattfinden
kann, In der Literatur finden sich Hinweise auf einen Zusammenhang zwi-
schen Héarte und Spannungszustand [126] sowie zwischen Spannungszustand
und Haftfestigkeit (98], ohne daf} direkte Korrelationen angegeben wurden.
Fir alle der beschriebenen Moglichkeiten der Zahigkeitsbeurteilung von
Schichten muf} der Eigenspannungszustand méglichst genau bekannt sein, um
die stoffspezifischen Zahigkeitseigenschaften zu ermitteln. Aussagen, wie der
Eigenspannungszustand bei der Riflzahigkeitsmessung zu beriicksichtigen ist,
finden sich in der Literatur nicht.

Die Bestimmung der Eigenspannungen kann durch mechanische oder rontge-
nographische Methode erfolgen [95]. Bei der rontgenographischen Spannungs-
ermittlung mit dem sin2y-Verfahren wird ein ebener Spannungszustand mit
konstanten Hauptspannungen parallel zur Schicht angenommen [87]. Die Pro-
blematik der rontgenographischen Spannungsmessung liegt in der Bestim-
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mung der rontgenographischen Elastizitdtskonstanten der zur Spannungsmes-
. sung ausgewéihlten Gitterebenen [91] sowie moglicher Spannungsgradienten
in der Schicht [89]. Die mechanische Spannungsermittlung erfolgt i.a. durch
Beschichten von Metallfolien oder diinnen Glasscheiben, deren Durchbiegung
mechanisch, interferometrisch oder kapazitiv gemessen werden kann. Eine Zu-
sammenstellung aller fir die mechanische Spannungsermittlung gebrauchli-
chen Formeln sowie Angaben zur Gultigkeit beziiglich Dimension der Substra-
te, unterschiedlicher E-Moduli von Schicht und Substrat sowie Dickenverhalt-
nis von Schicht und Substrat finden sich bei Brenner et al. [143]. In der vorlie-
genden Arbeit wurden die Eigenspannungen gesputterter Schichten mecha-
nisch aus der Durchbiegung von Titanfolien bestimmt (siehe Kap. I11.1.d).

11.3 Beschichtungsverfahren
i1.3.a Chemische Gasphasenabscheidung (CVD)

Zu den chemischen Beschichtungsverfahren gehoren alle Methoden der
Schichtaufbringung, bei denen Gase im Rezipienten oder auf den Substraten
zum Schichtwerkstoff reagieren. Anders als in der CVD-Ubersicht von Yee [92]
sollen Verfahren, bei denen Elemente des Schichtwerkstoffs atomar in die
Gasphase uberfiithrt werden und dann spontan reagieren (z.B. reaktives
Sputtern) nicht als CVD-Verfahren angesehen werden. Bei dem wichtigsten
zur Herstellung von Hartstoffverbindungen aus der Gasphase angewandten
Reaktionsmechanismus, der Chemosynthese, werden i.a. Halogenide mit
Wasserstoff reduziert und mit der Nichtmetallkomponente zur Reaktion
gebracht [144]. Tab. 6 zeigt die Reaktionsgleichungen einiger Hartstoff-
verbindungen. Phasenbildung und Abscheiderate sind neben der Temperatur
auch vom Gasflufl und Konzentration abhangig. Typische Abscheideraten von
0,5 - 4 pmh-1 werden fiir TiC und TiN genannt [17]. Abb. 8 zeigt schematisch
den Aufbau einer CVD-Anlage.

Eine Zwischenstellung bei physikalischer und chemischer Gasphasenabschei-
dung nimmt das Plasma-CVD ein. Durch die katalytische Wirkung des Plas-
mas einer Glimmentladung kann die Substrattemperatur im Vergleich zum
konventionellen CVD gesenkt werden, bzw. bei gleichen Temperaturen héhere
Ausbeuten erzielt werden. Rie et al. [107] berichten iber die Abscheidung
stochiometrischer TiN-Schichten bei 600 °C und Raten von 1 -3 pmh-1.
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Tab. 6: CVD-Reaktionen.,

Hartstoff Reaktion Temperatur | Literatur
TiN TiCly + tN2 + 2Hy — 550-950°C 93
TiN + 4HCI
TiC TiCly + CH4— TiC + 4HC1 | 800 - 1000 °C 93
AloOj3 2A1Cl3 + 3CO9 + 3Hy — > 800 °C 19
AloO3 + 3CO + 6HCI
TiBy TiCly + 2BCl3 + 5Hy — 800 - 1050 °C 41
TiBy + 10HCI
of Abb. 8:
en Konventionelle
CVD-Anlage.
M —— )
bl Abzug
nonn f
HH iy
1 1 I_l\rj i
Ticl -
»142 N, CH, / 2
NV )
7
Gase Verdampfer Reaktor Pumpe

Neutralisation




.28 -

I1.3.b Physikalische Abscheidung aus der Gasphase (’VD)

Eine Unterscheidung der PVD-Prozesse, wie Ionplating, aktivierte reaktive
Verdampfung (ARE), Sputtern, Bias-Sputtern usw. ist durch eine Gliederung
des Beschichtungsprozesses in drei Verfahrensschritte moglich [94]:

- Uberfithrung der Elemente in die Gasphase
- Transport zum Substrat (Aktivierung)
- Aufwachsen der Schicht

Verdampfen und Sputtern sind die alternativen Moglichkeiten einen Feststoff
in den gasformigen Zustand zu iberfihren. Beim Sputtern werden Ionen gegen
eine Kathode (Target) beschleunigt, wobei durch Energietibertrag und Riick-
stof} der Targetatome Stoflkaskaden ausgelost werden, bei denen die Bindun-
gen von Oberflachenatomen gelést werden kénnen [96]." Die Erzeugung der
Ionen erfolgt i.a. in einer Glimmentladung. Die Unterschiede zwischen Sput-
tern und Verdampfen liegen in der Energie, mit der sich die Teilchen von der
Quelle wegbewegen und in der Rate des in die Gasphase uberfiihrten Mate-
rials. Die Teilchenenergie beim Sputtern (einige eV) ist etwa um ein bis zwei
Groflenordnungen hoher als bei Verdampfung [95]. Die Verdampfungsraten
sind stark material- und temperaturabhéingig, i.a. aber deutlich héher als
Sputterraten. Die Sputterausbeute, also die Zahl'der pro einfallendem Ion ab-
gesputterten Targetatome, unterscheidet sich bei verschiedenen Elementen

nur um ein Gréflenordnung (0,2 - 2) [97].

Struktur und chemische Zusammensetzung kann beim Aufwachsen einer
Schicht durch einen IonenbeschuB beeinflult werden. Hierbei werden ungenii-
gend gebundene Schichtatome und adsorbierte Verunreinigungen nach der
Kondensation wieder abgestaubt. Abb. 9 zeigt die vier elementaren PVD-Pro-
zesse, die sich aus den alternativen Moglichkeiten der Uberfiihrung von Ele-
menten in die Gasphase und dem Aufwachsen der Schicht kombinieren lassen.

Alle PVD-Prozesse konnen in inerter oder reaktiver Atmosphére ablaufen.
Reaktionen laufen bevorzugt auf der Substratoberfliche und nicht in der Rezi-
pientenatmosphére ab, da die zur Ableitung der Reaktionswidrme nétigen
Dreierstofle unwahrscheinlich sind [95]. Ohne katalytische Wirkung, z.B.
eines Plasmas, ist die Darstellung stochiometrischer Verbindungen bei reak-
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Abb. 9:
Schematische Darstel-
Kathode lung der PVD-Prozesse.
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tiver Abscheidung problematisch, da eine thermische Aktivierung bei physika-
lischer Abscheidung im allgemeinen nicht vorhanden ist. Konig et al. [20]
stellten fest, dafl bei Verdampfung von Titan in einer Stickstoff- oder
Ammoniakatmosphére nur etwa 20 At.% Stickstoff in die Schicht eingebaut
werden. Beim Sputtern ist prozeBbedingt ein Plasma vorhanden und die
Stochiometrie der abzuscheidenden Verbindung ist nur vom Reaktivgas-
angebot abhiangig [122]. Bei aktivierter reaktiver Verdampfung (ARE) wird
zwischen Verdampfer und einer Hilfsanode ein Plasma geziindet [99], beim

Ionplating zwischen Verdampfer und den Substraten.

Die direkte Abscheidung von Verbindungen, also in inerter Rezipientenat-
mosphire, ist durch Verdampfen nur mit Verbindungen moglich, die unzer-
setzt verdampfen. Diese Begrenzung gilt fiir direktes Sputtern nicht. Verschie-
bungen in der chemischen Zusammensetzung zwischen Target und Schicht
sind unter nicht stationidren Bedingungen durch "preferential sputtering”, also

dem bevorzugten Absputtern einer Komponente moglich [95].

Im weiteren soll zur Herstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen das
direkte Sputtern mit Magnetronkathoden angewandt werden. Im Gegensatz
zum Diodensputtern, wo die Substrate als Anode geschaltet sind, findet beim
Magnetronsputtern eine elektrische und thermische Trennung zwischen
Sputterprozell und Kondensation statt. Abb. 10 zeigt den Aufbau einer Magne-
tronkathode. Durch Wechselwirkung mit dem aufeinander senkrecht stehen-
den elektrischen und magnetischen Feld werden die Elektronen auf eine kreis-
formige Bahn auf der Targetoberfliche gezwungen. Im Bereich des Erosions-
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Abb. 10:
Target
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Elektronenbahn kathode.
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grabens (nur dort wird das Target abgetragen) herrscht eine hohe Plasmadich-

te, eine hohe Ionisation des Sputtergases und somiteine hohe Sputterrate. Mit
0,1 -1 pmmin-! sind die fur Magnetronsputtern typischen Beschichtungsraten
deutlich hoher als beim Diodensputtern. Auch ist die thermische Belastung der
Substrate geringer, da Elektronen nicht wie beim Diodensputtern gegen die
Substrate beschleunigt werden, sondern uber das um die Kathode liegende
Anodenblech abflieflen. Energetisch betrachtet ist Sputtern jedoch ein ineffi-
zienter Prozel}, da 95 % der Ionenenergie in Warme umgewandelt wird [101].

Gesputterte Teilchen sind bei typischen Beschleunigungsspannungen der
Ionen von 300 bis 600 V nach Maissel et al. [101] zu 95 % - 99 % atomar und
ungeladen. Geladene Teilchen konnen nur als Anion die Targetoberflache ver-
lassen. Cluster, also Gitterfragmente aus mehreren Atomen werden beim

Sputtern nur mit Ionenenergien von einigen keV beobachtet.

[[.4 EinfluB der Herstellparameter auf die Kigenschaften
gesputterter Schichten

Gesputterte Hartstoffschichten werden allgemein reaktiv, also durch Ab-
sputtern eines Metalltargets in einem Gemisch aus inertem und reaktivem
Gas, abgeschieden. Die Darstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen
soll durch direktes Sputtern erfolgen (siehe Kap. III). Die beim direkten Ab
scheiden von Hartstoffschichten benotigten Hartstofftargets sind gegenuaber
Metalltargets in der Herstellung aufwendiger und weisen fir gewisse Anforde-
rungen (Elektronik) oft nicht die gewinschte Reinheit auf. Auch begrenzt die
Temperaturwechselbestandigkeit sproder Targetmaterialien die maximal an
das Target angelegte Leistung (10 20 Wem 2) und somit die Sputterrate.
Ginstiger verhalten sich Hartstofftargets hinsichtlich Anderungen der
Stochiometrie iber die Ausdehnung der Kathode, die bei groBlen Targets im

reaktiven Betrieb nur mit spezieller Gaszufilhrung auszuschlieflen sind.
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Wegen der geringen Verbreitung der direkten Abscheidung von Hartstoffen
finden sich in der Literatur nur einige Hinweise zum Diodensputtern von TiC
[105]. Aussagen zu giinstigen Prozelparametern beim direkten Sputtern von
TiC, TiN und TiBy bei Anwendung von Magnetronkathoden finden sich nicht.
Der Einflufl der Prozeflparameter Reaktivgasanteil und Biaspotential auf
Eigenschaften und Gefige von reaktiv gesputterten TiC- und TiN-Schichten
1st in [48] und [122] beschrieben. Im weiteren sollen unabhingig von den Be-
schichtungsverfahren die Wirkung der Prozeparameter Substrattemperatur,
Sputterleistung und Argondruck auf Schichteigenschaften und Gefiige

beschrieben werden.

Die Struktur und somit die Eigenschaften von Sputterschichten sind durch
Rezipientendruck und Substrattemperatur beschreibbar. Die beim Magnetron-
sputtern von Metallen von Thornton [102] gefundenen Zusammenhéange sind
in Abb. 11 wiedergegeben. Die kontrollierenden Phanomene der Zonenbildung

Abb. 11:
"Thorntondiagramm”
(nach [102]).

sind Abschattungseffekte bei Zone 1, Oberflichendiffusion bei Zone 2 und
Volumendiffusion bei Zone 3. Schichtgefiige der Zone 1, bestehend aus Stengel-
kristallen mit zum Teil offenen Korngrenzen, ergeben sich bei hohem Argon-
druck, schrigem Teilcheneinfall und rauher Substratoberflache. Wird die Sub-
strattemperatur so weit erhoht, daf3 die Abschattungseffekte durch Oberfla-
chendiffusion der adsorbierten Atome kompensiert werden, entsteht ein
Schichtgefiige der Zone 2. Homologe Substrattemperaturen (bzgl. Schicht
material) gréBer 0,8 bewirken bei zunehmender Volumendiffusion eine Rekri
stallisation der Schicht (Zone 3). Zwischen Zone 1 und Zone 2 entsteht bei nied-
rigem Argondruck bzw. einer humologen Substrattemperatur von 0,3 bis 0,5
ein dichtes Schichtgefiige mit geringer Kristallitgrofie (Zone T). Gunstige me
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‘chanische Eigenschaften sind von Schichten mit einem Gefiige der Zone T zu
erwarten [102]. Nach Jehn et al. [103] sind beim reaktiven Sputtern von TiN
schon bei einer homologen Temperatur von 0,2 dichte Schichten méglich und
es ist zu fragen, ob fur die Bestimmung der homologen Temperatur der
Schmelzpunkt des TiN (3223 K) oder des Titans (1941 K) herangezogen werden
muf.

Zwischen Substrattemperatur und Schichthérte finden Miinz et al. [104] bei
TiN einen Zusammenhang der Form HV = - 880 + 665 In Ts (Ts in °C). Bosch
[48] kann hingegen im Temperaturbereich 450 - 630 °C keinen signifikanten
Einflufl der Substrattemperatur auf die Schichtharte feststellen. Jehn [62] be-
obachtet einen Héarteanstieg bei reaktivem Sputtern von TiN und HfN bei Ver-
ringerung des Totaldrucks und fithrt dies auf Anderungen der Schichtstruktur

zurick. ]

Niedriger Argondruck und hohe Substrattemperaturen haben auch auf die
Haftfestigkeit einen positiven Einfluf}. Pan et al. [105] stellen beim direkten
Diodensputtern von Titancarbid eine Verdopplung der kritischen Last bei
Reduzierung des Argondrucks von 4 auf 2 Pa fest. Nach Jehn et al. [103] be-
wirkt eine Anderung der Substrattemperatur 25 auf 500 °C beim reaktiven
Magnetronsputtern von TiN eine deutliche Verbesserung der Haftfestigkeit.
Bei niedrigen Totaldricken (0,68 Pa) ist der Effekt der Substrattemperatur
grofler als bei hohen Driicken (1,7 Pa).

Die Eigenspannungen in physikalisch abgeschiedenen Schichten werden nach
Bosch [48] besonders stark von der Leistung bzw. Sputterrate beeinflufit.
Druckspannungen von - 365 N/mm?2 beim reaktiven Bias-Sputtern von TiN
werden durch Erhohung der Leistung zu Null reduziert, da die Zahl der auf die
Schichtoberflache auftreffenden Argonionen im Verhéltnis zu den Schichtato-
men abnimmt. Demarne et al. [106] finden eine starke Abh4angigkeit zwischen
Druckeigenspannungen und Bias-Potential. Untersuchungen von Hoffman et
al. [90] iber magnetrongesputterte Metallschichten (Al, V, Zr, Nb, W) zeigen,
daB bei niedrigem Argondruck (0,1 Pa) Druckspannungen, bei hohem Argon-
druck (1 Pa) Zugspannungen in den Schichten vorliegen.

Aussagen zur Abhéangigkeit zwischen dem Zihigkeitsverhalten von Schichten
und den Herstellparametern finden sich in der Literatur nicht.
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III. Herstellung und Untersuchung von neu-
artigen speziellen Sputterschichten

II1.1 Experimentelles

I11.1.a Schichtherstellung

® Schichten mit vielen Phasengrenzen

Die Darstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen kann durch simulta-
nes und sequentielles Sputtern erfolgen. In Abb. 12 sind die beiden Methoden
am Beispiel der Phasen TiC und TiBg dargestellt. Schichten mit vielen Pha-

sengrenzen, die eine Phasenverteilung im Nanometerbereich aufweisen, sollen
als nanodisperse Schichten bezeichnet werden. Beim sequentiellen Sputtern

Simultan Sequentiell
| TiC/TiB,-Target [ TiC-Target ] [ T8, Target |
[ [} [} Substrate Ml
1 i —]

Drehteller d_’)

TiC 4 Tic
Tic

Ti.C.B
amorph

AU
Beeinflussung der Phasenver-
teilung durch Gliihbehandlung

Abb. 12: Herstellung nanodisperser Schichten.

wird mit mindestens zwei Targets gesputtert, unter denen die Substrate auf
einem Drehteller bewegt werden. Uber die Haltezeiten der Substrate unter den
Kathoden kann die Dicke der homogenen Schichtbereiche und die Anzahl der
Phaseniiberginge eingestellt werden. Neben der dargestellten Kombination
TiC-TiBy wurden sequentielle TiBs-TiN- und TiC-TiN-Schichten mit 10, 100,
250, 500 und 1000 Einzellagen hergestellt. Beim simultanen Sputtern, bei dem
ein mehrphasiges Target abgesputtert wird, entsteht eine amorphe Hartstoff-
schicht. Bei der Kristallisation einer simultan gesputterten Schicht bildet sich
ein mehrphasiges Schichtgefiige mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen. Der
EinfluB3 von Glihbehandlungen auf den Aufbau, die Eigenschaften und das
Verschleiflverhalten von simultanen Schichten wurde in der vorliegenden
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Arbeit nicht untersucht. Untersucht wurden bislang nur simultane TiC/TiBg-
Schichten im amorphen Zustand.

@ Targets

In Tab. 7 sind die sputtertechnisch relevanten Eigenschaften der fir die Her-
stellung einlagiger und nanodisperser Schichten angewandeten Targets aufge-
fuhrt. Far einlagige und sequentielle Schichten standen Targets mit 150 mm
& zur Verfiigung, wihrend das fiir die simultanen Schichten benétigte, selbst
hergestellte zweiphasige TiC/TiBg-Target nur mit einem Durchmesser von 75
mm gefertigt werden konnte.

Tab. 7: Eigenschaften der Hartstofftargets

TiC TiN TiBo TiC/TiBo
Herstellung | heiBgeprefit | heiBigeprefit | heifigepreBt | heifigeprefit
Dichte 79 % 70-73 % > 95 % >995%
Durchmesser 150 mm 150 mm 150 mm 75 mm
Reinheit > 99,51 > 99,51 > 99,72) > 98 %
molare Zu- 51,7 % Ti 50,6 % Ti 33,9% Ti 50 % TiC
sammenset- 48,3 % C 494 %N - 66,1%B 50 % TiBo
zung (ohne
Verunreini-
gungen)

D) Herstellerangabe Leybold-Heraus
2) Herstellerangabe Elektroschmelzwerk Kempten

e Abscheideparameter

Die Prozeflparameter Argondruck und die an das Target angelegte elektrische
Leistung wurden bei einlagigen und simultanen Schichten variiert (siehe Tab.
8). Die untere Grenze fiir den Argondruck ergibt sich aus Plasmainstabilita-
ten, die bei dem 75 mm groflen Target aufgrund des schwéacheren Magnet-
systems schon bei 0,2 Pa auftraten, Nach oben sind Argondruck und Leistung
durch einsetzende Spannungsiiberschlage begrenzt. Auch sind 10 Wem-2 spezi-
fische Leistung fiir sprode Targetmaterialien als Obergrenze anzusehen, die




bei TiN schon mit 8,5 Wem-2 iberschritten ist. Das Target wies nach Ver-
suchen mit einer Sputterleistung von 1500 W Risse auf, Tab. 9 zeigt die im

Tab. 8: Variation der ProzeBparameter bei einlagi-
gen und simultanen Schichten,

Einlagenschichten TiC, TiN, TiBg

Argondruck 0,08;0,2;0,4;0,8; 2,0 Pa
Leistung 500; 1000; 1500 W DC
spez. Leistung 2,8;5,6; 8,5 Wem-2

simultane TiC/TiB2-Schichten

Argondruck 0,2;0,4;0,8;2,0 Pa
Leistung 270; 500; 750 W DC
spez. Leistung 6,1;11;16,9 Wem-2

Tab. 9: Sputterraten einphasiger Materialien.

Sputterrate bei spez.

Targetmaterial | | oistung von 5,6 Wem-2 DC
TiN 7,2 pmh-l
TiC 6,6 pmh-1
TiBy 5,8 pmh-!

Zentrum der Kathoden gemessenen Abscheideraten einphasiger Materialien
bei einer Leistung von 1000 W. Die angegebenen Daten gelten fiir neue
Targets und fallen tiber die Lebensdauer des Targets um bis zu 30 % ab. Die
Raten sind proportional der angelegten Leistung und nur geringfigig
abhingig vom Argondruck. Zur Erzielung vergleichbarer Sputterraten bei
simultanen Schichten mufite die spezifische Leistung fir das 75 mm grofle
Target etwa verdoppelt werden. Aus der hohen Flachenleistung ergaben sich
aufgrund der giinstigen mechanischen Eigenschaften dieses Targetmaterials
[4] keine Schwierigkeiten. Durch Versuche mit einem 75 mm groflen
TiC-Target konnte gezeigt werden, daf} die geringe Sputterrate im Vergleich
zu einphasigen, groferen Targets keine spezielle Eigenschaft des zweiphasigen
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Materials ist, sondern nur von der Geometrie des Targets und des Magneten
abhédngt.

Sequentielle Schichten wurden in den Kombinationen TiC-TiBg, TiBo-TiN und
TiC-TiN abgeschieden. Die erstgenannte Phase bildet jeweils die erste Lage
auf dem Substrat. In Tab. 10 sind fiir sequentielle Schichten mit einer Gesamt-
schichtdicke von 5 pm die rechnerische Dicke der Einzellagen in nm und in der
Anzahlder aufgewachsenen Elementarzellen (ag ~ 500 pm) angegeben. Als Pro-
zeflparameter fiir die Abscheidung sequentieller Schichten wurden nach den
Erfahrungen mit Einlagenschichten und um die Vergleichbarkeit zu simulta-
nen Schichten zu gewédhrleisten 0,2 Pa Argondruck und eine Leistung von
1000 W DC gewahlt. Alle Schichten wurden mit einer Dicke von 5 pm * 0,5
pm hergestellt,

Tab. 10: Sequentielle Schichten aus dem System TiC-TiBo-TiN.

. . Dicke einer Lage
Systeme Anzahl Lagen Dwkeiﬁlgﬁ: Lage | “in Klementar-
zellen
TiC-TiB, 10 500 1000
100 50 100
TiBg-TiN 250 20 40
1000 5 10
® Sputteranlage

Zur Schichtherstellung stand ein modifiziertes Laborsystem (7 650, Leybold-
Heraeus) zur Verfiigung. Abb. 13 zeigt den schematischen Aufbau. Das Pump-
system aus Drehschieber- und Turbomolekularpumpe (Saugvermogen 450 1s-1)
ermoglichte ein Endvakuum besser 0,2:10-4 Pa. Bei Erreichen dieses Druckes
wurde mit den Versuchen begonnen, Wahrend der Beschichtung war das
Pumpsystem auf ca. 10 % seiner maximalen Leistung gedrosselt. Das Sputter-
atzen vor der eigentlichen Beschichtung wurde mit Hochfrequenz ausgefiihrt,
das Absputtern der Hartstofftargets erfolgte mit Gleichspannung, Die Substra-
te waren wihrend der Beschichtung geerdet. Die apparative Moglichkeit des
Hochfrequenzzerstdaubens (siehe Abb. 13) ist fiir metallische Hartstoffe nicht
notwendig und bringt nach eigenen Erfahrungen hinsichtlich Sputterrate und
Schichtqualitat bei den eingesetzten Targets eher Nachteile. Der Abstand
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Abb. 13:
M Schematischer Auf-
HF 1 — DC1 HF 2 — DC2
bau der Sputteran-
I I I = lage.
by | Kulhodaglr‘___.“,____“| Kathode 2=
Blende Argon
mm— |
Drehteller Substrate — — — .
HL,

il T
- Vakuummessung
Floaten {lonisationsmefrohre)
Atzen/Bias | HF 2 F— p— l

Pumpsystem
Teller- M
steuerung

Target-Substrat betrug 55 mm. Eine spezielle Tellersteuerung ermoglichte
Haltezeiten des Drehtellers von 1 bis 600 Sekunden unter den Kathoden.

I11.1.b Substrate und Substratvorbereitung

Als Substratmaterial wurde Hartmetall ausgewéhlt, um Vergleiche zu kom-
merziellen, nach dem CVD-Verfahren beschichteten Hartmetallen, zu ermogli-
chen. Entsprechend dem Untersuchungsziel wurden vier unterschiedliche
Hartmetallqualitiaten beschichtet. Die chemische Zusammensetzung der Sub-
strate ist in Tab. 11 wiedergegeben. Das reine WC/Co-Hartmetall H1 diente als
Substrat fiir réntgenographische Untersuchungen um Koinzidenzen zwischen
Linien des TiC der Schicht mit denen des (Ti,Ta)C-Mischkarbids auszuschlie-
Ben. Zur Messung der Eigenschaften Harte, Haftfestigkeit und RiBwiderstand
wurden Schichten auf H2-Substrate abgeschieden. Wichtig fiir die Anwendung
des Palmqvistverfahrens ist, dafl auch das unbeschichtete Substrat bei ent-
sprechender Belastung Risse aufweist. Fir die Drehversuche wurde ein Hart-
metall (H3) der Zerspanungsgruppe M15, fiir den Leistendrehtest der Zerspa-
nungsgruppe P20 - P30 (H4) ausgewihlt. Alle Schneidplattchen hatten die
Geometrie SNUN 120408.

Die Substrate H1 und H2 wurden vor dem Beschichten folgendermalfien
metallographisch poliert:

- Vorschleifen auf 20 pm Diamantscheibe
- Léppen auf "Petrodisc”-Scheiben mit 7 pm und 1 pm Diamantpaste
- Polieren auf hartem Tuch mit 1 pm Diamantpaste
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Tab. 11: Chemische Zusammensetzung und Eigenschaften der

Substrate.

a) Chemische Zusammensetzung nach Brooks [32].

Substrat Gew.% WC Gew.% Co (Ti?re:f\;/ﬁ)c
S U W RLULA
H1 94 6 0
H2 85,5 6 8,5
H3 81 7 12
H4 70 10 20

b) Eigenschaften nach Preikschat [135].
. . Kic
susirae | e | Ve | orbunie

Nmm-2

MNm2/3

H1 1650 714 13,9+ 1,2
H2 1800 432 10,0 £ 0,4
H3 1650 806 13,1 +£ 0,7
H4 1450 1123 14,56 £ 0,4

Dieses Verfahren wurde auch bei allen metallographischen Schliffen von
Schichten angewandt, da nur dieses Verfahren eine randscharfe Politur er-
moglicht. Fir die Zerspanungsversuche wurden die Substrate H3 und H4 kurz
auf ein Poliertuch (1 pm Diamantpaste) gehalten, um oberflachliche nicht-
metallische Kontamination zu entfernen, Desweiteren wurden die Substrate in
Wasser abgewaschen und einer 15-minitigen Ultraschallbehandlung in

Aceton unterworfen,

Direkt vor dem Beschichten schlofl sich als letzter Reinigungsschritt in der
Sputteranlage ein 20-miniitiges Ionenéitzen bei einer Leistungsdichte von 0,5
Wem-2 an, Nach Erfahrungen von Bosch [48] ist unter diesen Bedingungen ein
partielles Uberitzen von Gefiigebestandteilen im Hartmetall ausgeschlossen.
Der Argondruck beim Atzen wurde mit 0,4 Pa so eingestellt, dal der Abstand
Probe-Rezipientenwand in der Grofienordnung der mittleren freien Wellen-
lange der abgestaubten Teilchen und der Argonionen liegt. Andernfalls kann
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nach Moesta [108] ein erheblicher Teil der abgetragenen Materie auf die zu
reinigende Oberflache zurickdiffundieren. Zwischen dem Ionenéatzen und dem
Beschichtungsprozefl wurde ca. eine Minute auf eine Blende gesputtert, um die
Targetoberflache von Kontamination zu reinigen.

IIl.1.c Untersuchungen zum Schichtaufbau

e Rontgenographische Untersuchungen

Die Bestimmung der abgeschiedenen Phasen, der Aufwachstexturen und der
Gitterkonstanten erfolgte in einem Diffraktometer (Seiffert PAD II) mit Cu-

Strahlung und nachgeschaltetem Monochromator. Die Eichung des Diffrakto-
meter wurde mit Si-Pulver vorgenommen, -

Die Quantifizierung der Wachstumstexturen in TiC- und TiN-Schichten er-
folgte nach der von Skelton et al. [111] vorgeschlagenen Formel:

. Rm—Rc s
1+ Rm
f = Texturparameter
Rm = Intensitdtsverhiltnis zwischen (111)- und (200)-Peak in der Schicht
Rc = entsprechendes Verhiltnis bei statistischer Orientierung der
Kristallite

Bei statistischer Verteilung der (111)- und (200)-Ebenen nimmt der Textur-
parameter den Wert 0 an, bei (111)-Orientierung + 1 und bei (200)-Orientie-
rung - 1. Der R.-Wert wurde fiir TiC zu 0,53 und fiir TiN zu 0,57 an einer Pul-
verprobe bestimmt. Auf eine Korrektur der Peakintensitdten wurde wegen des

geringen Winkelabstandes der Reflexe verzichtet.
@ Oberflachenanalytische Untersuchungen

Die Bestimmung der Stéchiometrie und des Sauerstoffgehalts einlagiger
Schichten erfolgte mit Augerelektronenspektroskopie (PHI 5545). Durch Ver-
gleich der Schichtspektren mit Spektren heifligeprefter Standards ist eine
halbquantitative chemische Analyse von Schichten moglich. Zur Kontrolle




- 40 -

dieser Ergebnisse wurden Schichten ausgewihlter Parameterkombinationen
auf Kupferfolien (Dicke 0,1 mm) abgeschieden und naflchemisch analysiert,

Die Untersuchungen zur chemischen Zusammensetzung der Phasengrenzen
sequentieller Schichten erfolgte in einem hochortsauflésenden Auger-System
(PHI 600) durch Aufnahme von Tiefenprofilen. Abgesputtert wurde mit einem
1 keV Argonionenstrahl unter einem Winkel von 45° zur Oberfliache.

@ Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Die Schichtgefiige wurden an rastermikroskopischen Aufnahmen (JSM-840)
von Bruchflachen analysiert, Beschichtete Hartmetalle (H1) wurden von der
Unterseite angesigt und von der Schichtseite gebrochen. Aufgrund des grofien
Unterschiedes der Atommassen von Wolfram und Titan wurden die Bruch-
flachen zur Kontrastabschwichung mit Gold besputtert.

PVD-Schichten, auf 20 nm dicke Kohlenstoff-Filme (Polaron) abgeschieden,
konnten direkt durchstrahlungsmikroskopisch untersucht werden (Hitachi
700H). Aus CVD-beschichteten Hartmetallen wurden Scheiben von 3 mm
Durchmesser und ca. 200 ym Dicke herausgearbeitet. Diese wurden mecha-
nisch auf ca. 60 pm geschliffen und durch Ionenétzen (6 kV, 11° Strahlwinkel
zur Oberflache) auf eine durchstrahlbare Dicke gebracht.

I1.1.d Bestimmung der Schichteigenschaften
® Harte

Die angegebenen Hirtewerte stellen Mittelwerte aus fiinf FEindricken bei
einer Belastung von 0,49 N (HV 0,05) dar. Das Ausmessen der Eindricke er-
folgte unter 1200x VergroBerung, wobei die Auswertbarkeit durch Differen-
tialinterferenzkontrast verbessert wurde (Zeiss Mikrohértepriifer MHP). Die
im Okular eingeblendeten MeBstriche wurden an zwei Eindruckkanten innen
angelegt und mit den beiden anderen Kanten zur Deckung gebracht. Diese
Einstellung wurde an einem Eichstandard iberpriift.
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. @ RiBwiderstand; Hertz'sche Pressung

Zur Bestimmung des Riflwiderstandes nach dem Palmqvistkonzept wurden in
beschichtete H2-Substrate Vickerseindricke mit 30, 50 und 100 N Belastung
eingebracht (Zwick Hartepriifer). Die Palmqvistrisse wurden lichtmikrosko-
pisch unter 500facher VergroBerung ausgemessen (Leitz Metalloplan). Eine
detaillierte Beschreibung der MeBmethodik findet sich in [58]. Bei allen Pro-
ben mit auswertbaren Rissen ergab sich ein linearer Zusammenhang zwischen
Prifkraft und RiBlingensumme, Der Riflwiderstand W in Nmm-! errechnet
sich als Kehrwert der Steigung der Prifkraft-RiBldngen-Geraden.

Zur Bestimmung des Zahigkeitsverhaltens bei Hertz'scher Pressung wurden
beschichtete H2-Hartmetalle mit einem Rockwelldiamanten belastet. Die For-
derung eines sphirischen Priifkérpers ist erfiillt, wenn die Eindriicke kleiner
als der Radius des Diamanten sind (200 pm). Die Belastung wurde von Ein-
druck zu Eindruck um 5 N erhoht, wobei diejenige Last mikroskopisch be-
stimmt wurde, bei der sich gerade noch kein vollstandiger kreisformiger Ober-
flachenriB gebildet hat. ‘

@ Haftfestigkeitsbeurteilung

Zur Haftfestigkeitsbeurteilung stand ein automatischer Scratch-Tester (Reve-
test des LSRH) zur Verfiigung. Eine Normung der MeBparameter zu diesem
Test existiert nicht. Als Prifkérper diente ein Rockwelldiamant (0,2 mm
Spitzenradius, 120° Kegelwinkel) der mit 10 mmmin-! iiber die Probe gezogen
wurde. Die Last wurde dabei kontinuierlich mit 150 Nmin-! bis zum Schicht-
versagen erhéht. Das Schichtversagen wurde durch Aufnahme der akustischen
Emission bestimmt. Die Scratch-Spuren wurden sowohl von der Oberfliche als
auch an Schliffen senkrecht zur Scratch-Richtung untersucht.

® Eigenspannungen

Die Eigenspannungen gesputterter Séhichten wurden aus der Durchbiegung
beschichteter Titanfolien bestimmt. Es gilt der Zusammenhang [88]:

- |
3(1 —v ) W2y d
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8 = Auslenkung in der Folienmitte

E; = E-Modul Substrat (E1; = 110000 Nmm-2)
D = Dicke der Folie

vs = Querkontraktion Substrat (v = 0,33) 4
1 = Léange der Folie

d = Schichtdicke

Das Vorzeichen der Spannung ergibt sich bei konkaver Biegung zu -, bei kon-
verxer zu +.Nach Wilcock et al. [109] ist Gl. 8 anwendbar wenn gilt:

-6>D

-D>»d

- Eg = E-Modul Schicht
- Substratbreite < 1/2

Weist die Schicht einen hoheren E-Modul auf als das Substrat, muf} die nach
Gl. (8) errechnete Spannung folgendermafen korrigiert werden [ 110];

(9)

O—

I

"
=&
Tla

E. = E-Modul Schicht

Die Dimension der Titansubstrate betrug 50 mm x 10 mm x 0,1 mm (Linge x
Breite x Dicke). Bei Schichtdicken von 0,5 - 0,7 pm ergaben sich mit einer
Tiefenmeflschraube mefBbare Durchbiegungen. Die in [109] gestellten Forde-
rungen hinsichtlich Probendicke, Schichtdicke und Auslenkung der beschich-
teten Probe sind somit erfiillt. Auf eine Korrektur der berechneten Spannun-
gen nach Gl. (9) wurde aus Unkenntnis des genauen E-Moduls der Schichten
verzichtet. Auch betrdgt der Fehler bei einem d/D-Verhéltnis von 0,007 und
eine E¢/Eg-Verhiltnis von 3 nur 6 %. Vor dem Beschichten wurden die Titan-
substrate 2 Stunden bei 700 °C im Vakuum spannungsfrei gegliiht.

Zur Kontrolle der mechanisch ermittelten Eigenspannungswerte werden an
ausgewéahlten Schichten (H1-Substrat) eine rontgenographische Spannungser-
mittlung nach der sin2y-Methode durchgefiithrt [145]. Die Bestimmung der
rontgenographischen Elastizitdtskonstanten der vermessenen Gitterebenen




- 43 -

erfolgte durch Lastspannﬁngsmessungen an beschichteten Aluminium-
Proben. Fir Details sei auf [145] verwiesen.

IIl.1.e VerschleiBverhalten

Schneidhaltigkeitsuntersuchungen wurden an einem weichgegliihten Stahl
Ck45N im glatten und unterbrochenen Schnitt durchgefiithrt. Tab. 12 zeigt die .
chemische Zusammensetzung des zerspanten Stahls. Die Schnittbedingungen

Tab. 12: Chemische Zusammensetzung des zerspanten Stahles (in
Gew.%), Herstellerangaben Klockner Werke AG.

C Si Mn P S Al cr | Mo | Ni

0,44 | 0,24 | 0,58 | 0,014 | 0,028 § 0,033 | 0,13 | 0,03 | 0,05

sind in Tab. 13 aufgefithrt. Fir die Versuche mit unterbrochenem Schnitt
wurde der von Fabry [46] vorgeschlagene Leistendrehtest angewandt. Abb. 14
zeigt einen Querschnitt des Werkstiicks. Das Leistenmaterial stammte aus der
gleichen Charge wie das Rundmaterial fiir die Drehversuche.

Tab. 13: Zerspanbedingungen

o terbroch r
glatter Schnitt un egc{;(:;ttene
Schnittgeschwindigkeit 250 mmin-1 125 mmin-1
Ve
Vorschub f 2 mm U-1 2 mm U-1
Schnittiefe a 2 mm 2 mm
Plattengeometrie SNUN120408 SNUN120408
Plattenhalter CSBNR 3232P 12-C CSBNR 3232P 12-C

Die Kolktiefe wurde mit einem Oberflichenmefigerat bestimmt (Perthometer
SP6). Der angegebene Wert bezieht sich auf die tiefste Stelle im Kolk. Die Ver-
schleiBmarkenbreite wurde lichtmikroskopisch ausgéwertet. Bei stark scharti-
- ger VerschleiBmarke wird ein minimaler und ein maximaler Wert angegeben,

ansonsten ein gemittelter Wert.
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Abb. 14:
Leistendrehtest nach
Fabry [46].

Spannleiste

ITI.2 Aufbau gesputterter Schichten
I11.2.a Chemische Zusammensetzung und Phasenanalyse
e Einlagige Schichten

Eine quantitative chemische Analyse von Titanhartstoffschichten ist mit AES
nach Schneider et al. [146] und Sundgren [122] durch Vergleich der Peak-
héhenverhaltnisse moglich., Tab. 14 zeigt die Ergebnisse der Auger-Unter-
suchungen an einlagigen TiC, TiN und TiBg-Schichten. Zur Beurteilung des
Nichtmetall/Titanverhaltnisses sind die Peakhéhenverhialtnisse der C-, N- und
B-Peaks zum negativen Teil der Ti-Peaks bei 418 eV aufgefihrt. Nach
Schneider et al. [146] ist im System Ti-N-O nur die negative Flanke dieses
Peaks unabhéngig von der Konzentration der Nichtmetallkomponenten. Zur
Abschatzung des Sauerstoffgehalts der Schichten ist die relative Hohe des
Sauerstoffpeaks bei 510 eV in mm angegeben.

Die gesputterten Schichten weisen mit Ausnahme der bei 0,08 Pa abgeschiede-
nen TiC-Schicht, im Vergleich zu den heifigeprefiten TiC- und TiN-Standards
bei niedrigem Argondruck ein geringfiigig hoheres Nichtmetall/Titanverhilt-
nis und bei hohem Argondruck ein etwas geringeres Nichtmetall/Titanverhalt-
nis auf (vgl. Tab. 14). Der Sauerstoffgehalt der TiC- und TiN-Schichten nimmt
mit steigendem Abscheidedruck zu. Aufgrund der vollstidndigen Mischbarkeit
im System TiC-TiN-TiO ist der Einbau des Sauerstoffs in das TiC- bzw. TiN-
Gitter wahrscheinlich. Dies kann eine Veridnderung der Auger-Peaks bewir-
ken, wodurch ein direkter Vergleich mit den heifigepreiten Standards
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Tab. 14: Ergebnisse der Auger-Untersuchungen zur Beurteilung des Nicht-
metall/Titantverhdltnisses und des Sauerstoffgehaltes einlagiger
Schichten (Sputterleistung 500 W).

TiC TiN TiBg
Argon-
druck [999.v ¢ 510eV O [381eV N 510eV O [179eV B 510eV O
418e¢V Tineg| inmm }418eV Tineg| inmm |418eV Tineg| in mm
0,08 Pa 1,29 4 2,37 3 1,13 2
0,2 Pa 1,87 5 2,37 3 1,07 3
0,4 Pa 1,84 8 2,23 6 1,05 4
0,8 Pa 1,75 12 9,17 11 1,03 5
2,0 Pa 1,66 24 2,20 12 0,90 19
Standard 1,83 12 2,29 7 0,90 3
Standard Ti 50,0 Ti 50,5 Ti 33,3
naB- C 492 N 47,4 B 66,2
chemisch 0) 0,7 0 1,8 0] 0,5
Atom%

erschwert wird. Es kann jedoch gesagt werden, daB die Zusammensetzung der
direkt gesputterten TiC- und TiN-Schichten der Targetzusammensetzung ent-
spricht, somit also stochiometrische TiC- und TiN-Schichten vorliegen.

Dieses Ergebnis wird in der Literatur bestatigt, wonach beim Sputtern von TiC
von Sundgren [122] und von Wehner [98] keine Veridnderungen zwischen
Target- und Schichtzusammensetzung festgestellt werden kann, obwohl das
Verhiltnis der Sputterausbeuten C/Ti 0,24 betragt. Nach Wehner [98] wird
schon nach wenigen abgesputterten Atomlagen ein Gleichgewichtszustand er-
reicht, der der tatsdchlichen chemischen Zusammensetzung des Targets ent-
spricht. Fiar TiN wird eine minimale Erhéhung des Stickstoffgehalts der
Schicht im Vergleich zum Target beobachtet [122].

Zur Untermauerung der Auger-Ergebnisse wurden auf Cu-Folie aufgesput-
terte TiC-, TiN- und TiBy-Schichten nafchemisch analysiert. Die Ergebnisse
sind in Tab. 15 zusammengestellt. Die stéchiometrisch Zusammensetzung der
TiN-Schichten wird durch die nafichemische Analyse bestatigt. Die Analyse
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der TiC-Schichten, die mit einer gewissen Unsicherheit behaftet ist, deutet auf
eine Kohlenstoff-Uberstochiometrie hin. Untersuchungen mit der Mikrosonde
an TiC-Schichten stiitzen jedoch die Auger-Ergebnisse.

Tab. 15: Atomares Nichtmetall/Titanverhéaltnis einlagiger Schichten
(Sputterleistung 500 W) nach nafichemischer Analyse.

Argondruck TiC TiN TiBg
0,08 Pa 1,14 *+ 0,03 0,98 + 0,03 2,93 1 0,01
0,2 Pa 1,27 £ 0,02 0,98 + 0,03 2,95 + 0,02
0,4 Pa 1,17 1,01 £ 0,04 2,74 £ 0,01
0,8 Pa - 0,98 * 0,05 -

Entsprechend der chemischen Zusammensetzung werden direkt gesputterte
TiC- und TiN-Schichten einphasig abgeschieden. Eine Beurteilung der
Stochiometrie und des Sauerstoffgehalts anhand der Gitterparameter [49] ist
bei eigenspannungsbehafteten Schichten problematisch. Die Darstellung der
Gitterparameter einlagiger Schichten erfolgt deshalb in Kap. ITI.3.a.

Beim Absputtern eines TiBg-Targets bei niedrigem Argondruck ergeben sich
nach Auger-Untersuchungen und der nafichemischen Analyse Schichten mit
erhohter Borkonzentration (vgl. Tab. 14, 15). Ein bevorzugtes Sputtern von Ti
und B scheint unwahrscheinlich, da tber die gesamte Targetlebensdauer ein
erhohter Borpegel in den Schichten festgestellt wird. Transportphdnomene
sollten nach den Erfahrungen mit TiN und TiC ausgeschlossen sein, so dafl
sich die Uberstochiometrie nur wihrend des Aufwachsprozesses ausbilden
kann, Die Menge des auf einer Oberfliache kondensierten Materials ergibt sich
als Gleichgewicht aus einem Adsorptions- und Desorptionsprozef. Bei hoher
Teilchenenergie kann der Haftkoeffizient [167], also das Verhaltnis der adsor-
bierten Teilchen zur Menge aller einfallenden Teilchen, < 1 sein [95]. Eine Er-
héhung der Borkonzentration der Schicht im Vergleich zum Target ergibt sich,
wenn der Kondensationskoeffizient von Bor grofler ist als der von Titan. Bei
hohem Argondruck und entsprechend geringerer Teilchenenergie streben die
Haftkoeffizienten gegen 1 und die Riickdiffusion der desorbierten Atome auf
das Substrat wird zuséitzlich durch Stofle im Plasma verstarkt. Dies erklért die
abnehmende Boriiberstochiometrie mit zunehmendem Argondruck.
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Trotz des erhohten Borgehaltes, der bis zu einem atomaren Bor/Titan-Verhilt-
nis von 3 ansteigt, werden Titanboridschichten réntgenographisch als TiBg
abgeschieden. Eine Bor-reichere Phase wird wie freies Bor nicht gefunden.
Nach Schwetz et al. [45] existieren neben TiBg nur Phasen mit geringerem
Borgehalt.

e Simultane Schichten

An simultan abgeschiedenen TiC/TiBg-Schichten sollte mit Augerspektro-
skopie die GroBe homogener Bereiche mit erhohter Bor- bzw. Kohlenstoffkon-
zentration bestimmt werden. Trotz einer Auflosung besser 0,1 pm sind auf
Elementverteilungsbildern von Bor und Kohlenstoff keine lateralen Inhomo-
genitiaten zu erkennen,

Rontgenographisch sind simultane TiC/TiBy-Schichten unabhéangig von den
Abscheidebedingungen amorph. Durchstrahlungsmikroskopische Untersu-
chungen zeigen auch innerhalb sehr kleiner Probenbereiche (durchstrahlter
Bereich 2 300 nm) keine ferngeordnete Struktur. Abb. 15 a-c zeigt einen Ver-
gleich der Beugungsbilder von TiC-, TiBg- und simultanen TiC/TiB2-Schich-
ten. Bei einer Glilhung simultaner Schichten (1000 °C, 1 h) findet eine Entmi-
schung zu einer zweiphasigen TiC-TiB2-Schicht statt (vgl. Abb. 16).

Die bisherigen Untersuchungen an ungeglithten, simultanen TiC/TiBg-Schich-
ten lassen keine Aussage iber die Mikrostruktur zu, die z.B. aus einer
amorphen Ti, C, B-Phase oder aus clusterartigen Ansammlungen weniger TiC-
und TiBg-Molekiile bestehen konnte.

® Sequentielle Schichten

In sequentiellen Schichten interessierte vor allem die Konstitution der gesput-
terten Phaseniiberginge. Zur Aufnahme aussagefihiger Tiefenprofile eignen
sich nur die 1000-lagigen Schichten, da in diesen Schichten noch keine voll-
stdndige Durchmischung der Phasen vorliegt, die Sputterzeit bis zum ersten
Phaseniibergang jedoch kurz ist. Beim Schichtwachstum werden Substrat-
rauhigkeiten fast atomar nachgebildet [95]. Beim Absputltern durch den
Ionenstrahl bei Aufnahme der Tiefenprofile werden erhabene Stellen bevor-
zugt abgetragen, was zu einer scheinbaren VergréBerung der Durchmi-
schungsbereich an den Phaseniibergiangen fuhrt (vgl. Abb. 17).
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(1|
(200)
(220)

a)
TiC-Schicht

001)
(100)
(101) |

b)
TiBg-Schicht

c)
simultane TiC/TiBo-
Schicht

Abb. 15: Beugungsbilder einlagiger und simultaner Schichten,
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Abb. 16:
100+ Diffraktogramm simultaner
TiC/TiBy-Schicht nach Glua-
hung (1 h, 1000 °C, Vakuum).
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In Tab. 16 sind die aus den Tiefenprofilen bestimmte Breite der Durch-
mischung der Nichtmetallkomponenten an den Phaseniibergidngen sequentiel-
ler Schichten angegeben. Die Bestimmung erfolgte an dem Phasentibergang
zwischen der 1000. und der 999. Einzelschicht. Die Breite der Durchmischung
wurde auf das Intensitdtsintervall von 16 % bis 84 % des Anstiegs bzw. Abfalls
der Signale der Nichtmetallkomponenten festgelegt [147]. Trotz einer ge-
wissen Unsicherheit bei den angegebenen Durchmischungsbreiten, aufgrund
der beginnenden Aufrauhung beim Absputtern sowie einer Austrittstiefe der
Augerelektronen von ca, 3 Atomlagen, kann fir die Nichtmetallkomponente
der zuletzt aufgebrachten Phase eine stiarkere Durchmischung als fir die
Nichtmetallkomponente der beschichteten Phase festgestellt werden. Die
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Tab. 16: Breite der Durchmischungsphasen sequentieller Schichten.

Tatsachliche Breite

Breite der Durch- der Durch-
Schicht Signal mischung mischungsphase
(unkorrigiert) (korrigiert um

Tiefenaufldsung)

TiBo-TiN ~2nm

B 1
~1nm
N ~ 2,6 nm
TiC-TiBy C ~3nm ~2nm
B ~4-5nm
TiC-TiN C ~3,8nm ~3-4nm
N nur geringe Intensi-

tatsverdnderung

Augerintensitit ist abhangig von der absoluten Zahl der Atome einer Kompo-
nente im angeregten Werkstoffvolumen. Die groflere Durchmischung fir die
Nichtmetallkomponente der zuletzt aufgebrachten Phase ist durch ein Hinein-
schieBen von Atomen in die andere Phase, ohne vollstdndigen Austausch der
Nichtmetallkomponenten der beteiligten Phasen, erklarbar. Die Titankonzen-
tration an gesputterten Phaseniibergangen wurde nicht untersucht. Zur Ab-
schitzung der tatsédchlichen Breite der Durchmischungsphase an gesputterten
Phasenitibergidngen mufl beriicksichtigt werden, dal auch bei einer atomar
scharfen Grenzfliche die Tiefenauflosung im gunstigsten Fall 2 nm betrigt
[147]. Innerhalb der Absputterzeit fir die Aufnahme der Tiefenprofile (~ 10
Minuten) verdndert sich die angegebene Tiefenauflésung nur geringfigig
[147]. Die tatsichliche Breite der Durchmischungsphase wurde aus der um die
Tiefenauflosung von 2 nm korrigierten Breite der Durchmischung der
Nichtmetallkomponente der zuletzt aufgebrachten Phase abgeschéatzt (siehe
Tab. 16 letzte Spalte).

Die unterschiedlichen Breiten der Durchmischungsphasen sind ein Hinweis,
dafBl der Aufbau gesputterter Phaseniiberginge nicht nur durch das sputter-
technisch bedingte Hineinschieflen von Atomen in ein Kristallgitter sondern
auch von stofflichen Parametern abhingt. In fehlgeordneten Kristallgittern
aufwachsender Schichten kann auch bei tieferen Temperaturen eine Diffusion
lber wenige Atomlagen ablaufen, die mafigeblich durch Unterschiede im Bin-




_51-

dungscharakter und in der Kristallstruktur der beteiligten Phasen bestimmt
wird. An gesputterten Phasentubergéngen mischbarer Phasen sollte die Atom-
beweglichkeit am grofiten. Bei koexistenten Phasen wirkt sich der Unterschied
im Bindungscharakter auf die Ausbildung der Durchmischungsphase aus. TiC
und TiBg sind sich im Bindungscharakter dhnlicher als TiBg und TiN, was sich
in den unterschiedlichen Breiten der Durchmischungsphasen widerspiegelt.
Literaturangaben, nach denen eine Durchmischung an einem gesputterten
Phaseniibergang TiN-Stahl von bis zu 50 nm vorliegt [61], scheinen nach den
dargestellten Ergebnissen an gesputterten Hartstoff-Hartstoff-Phaseniiber-

.gangen unwahrscheinlich,

Zur Erkldarung der Kristallstrukturen der Durchmischungsphasen in sequen-
tiellen Schichten sind Kenntnisse der Phasenbeziehungen der kompakten
Stoffe hilfreich. Abb. 18a zeigt das quasibindre TiC-TiBy-Phasendiagramm
nach Rudy [14]. TiN und TiBg bilden ebenfalls ein eutektisches System. Die
Liquiduslinien des in Abb. 18b dargestellten quasibinaren TiBo-TiN-Phasen-
diagrammes wurden nach Gl. (10a und b) berechnet:

T - Al
S, S, i
. . riB, ris, (10a)
L, _R- .
Fiby AHS’I‘L’BQ K PSTiBz lnx'jwz
r All
S, i S,
7'1 _ TiN : TiN A (10b)
‘PN MIS’“N - R PST[N‘ lnx,“N .
Tipin, Tlyin = Liquidustemperatur TiB2 (TiN), TiN (TiBg2)
TS'l‘iBz’ Tspin = Schmelztemperatur TiB2 (3498 K), TiN (3220 K)
kdmol-1)
XTiBy, XTiN = Konzentration TiBg, TiN

Die kubisch kristallisierenden Verbindungen TiC und TiN bilden eine voll-
standige Mischkristallreihe [157]. Abb. 18¢ zeigt ein schematisches Phasen-

diagramm.

Die Kristallstruktur der Durchmischungsphase in sequentiellen TiC-TiN-
Schichten kann aus dem Diffraktogramm der 1000-lagigen Schicht bestimmt
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Abb. 18: Quasibinire Phasendiagramme aus dem System TiC-TiBy-TiN
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werden (vgl. Abb. 19a). Bei einer Einzelschichtdicke von 5 nm betragt der
Volumenanteil der ca. 3 - 4 nm breiten Durchmischungsphase in einer 1000-
lagigen Schicht ca. 60 - 75 %. Entsprechend der vollstandigen Mischbarkeit im
festen Zustand (vgl. Abb. 18¢), zeigt das Diffraktogramm der 1000-lagigen
Schicht starke Reflexe des Titancarbonitrid-Mischkristalls und nur schwache
Reflexe von TiC und TiN. Die schwachen TiC- und TiN-Reflexe im Diffrakto-
gramm 1000-lagiger Schichten sind im Vergleich zu den anderen sequentiellen
TiC-TiN-Schichten zu kleineren und grifleren Winkeln verschoben. TiC und
TiN wachsen epitaktisch auf der Ti(C,N)-Durchmischungsphase auf, wobei die
Fehlpassung zu einer Verspannung des Gitters fithrt. TiC (ag,gpy ~ 432 pm)
unterliegt dabei einer Druckspannung, TiN (ag, g ~ 424 pm) einer Zugspan-
nung. Dies fihrt wegen der Querkontraktion fir TiC zu einer negativen, fir
TiN zu einer positiven Winkelverschiebung der senkrecht zum Substrat ge-

messenen Netzebenabstiande,

Eine eindeutige Bestimmung der Kristallstruktur der Durchmischungsphase
in sequentiellen Schichten mit koexistenten Phasen, also TiC-TiBg- und TiBg-
TiN-Schichten, ist aus den in Abb. 19b und ¢ dargestellten Diffraktogrammen
nicht moglich. Auch mufl bei der Erklarung der Kristallstruktur der
Durchmischungsphasen zwischen den Phaseniibergdngen von TiBg auf TiC
bzw. TiN und von TiC bzw. TiN auf TiBs unterschieden werden.,

Die beim Hineinschieflen von Stickstoff- oder Kohlenstoffatomen in hexa-
gonales TiB3 entstehende Ti-B-C bzw. Ti-B-N-Durchmischungsphase weist die
gleichen Atompositionen fir Titan wie auf der (001)-Ebene von TiB3y auf. Dies
kann aus dem epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN auf der Durch-
mischungsphase in der zur (001)-Ebene von TiBg koharenten (111)-Ebene ge-
schlossen werden. Nach Abb. 27 und 28 weisen bei den Abscheidebedingungen
sequentieller Schichten (P = 1000 W, p = 0,2 Pa), einlagige TiC-Schichten
eine starke, einlagige TiN-Schichten eine leichte (200)-Textur auf. Die
Diffraktogramme 10-, 100- und 250-lagiger TiC-TiBg-Schichten zeigen fiir TiC
eine Abnahme der Intensitat des (200)-Reflexes bei gleichzeitiger Zunahme der
Intensitat des (111)-Reflexes (siehe Abb. 19b). In 250-lagigen Schichten und
bei einer Einzelschichtdicke von 20 nm wéchst TiC vollstandig epitaktisch auf
der Ti, B, C-Durchmischungsphase auf. Nach den in Abb. 19¢ dargestellten
Diffraktogrammen weist TiN in sequentiellen TiBo-TiN-Schichten im Gegen-
satz zu einlagigen TiN-Schichten eine leichte (111)-Textur auf. Unabhéingig
von der Zahl der Phaseniibergdnge bleibt das Intensititsverhiltnis zwischen
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dem (111)- und dem (200)-Reflex von TiN konstant. Somit wird nur die Orien-
tierung einiger Keime der Stengelkristallite von TiN durch die Ti, C, B-
Durchmischungsphase beeinfluB3t. Detaillierte Aussagen zu den Wachstums-
texturen und zum epitaktischen Aufwachsen in sequentiellen Schichten finden
sich in Kapitel ITL.2.c.

Im Gegensatz zum epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN aufder Ti, B, C-
bzw. Ti, B, N-Durchmischungsphase wichst TiBg auf der Ti, C, B- bzw. Ti, N,
B-Durchmischungsphase amorph auf. Dies kann als Hinweis auf eine stark
gestorte Kristallstruktur der beim Phasentibergan, .oun TiC bzw. TiN auf TiBg
entstehende Durchmischungsphase verstanden werden. Das Diffraktogramm
der 1000-lagigen TiC-TiBg-Schichten zeigt keine Reflexe fiir TiBg (vgl. Abb.
19b). In 500- und 1000-lagigen TiBo-TiN-Schichten 146t sich anhand der in
Abb. 19c¢ dargestellten Diffraktogramme ebenfalls kein kristallines TiBg
nachweisen. Entsprechend der Einzelschichtdicke von 5 bzw. 10 nm bei 1000-
bzw. 500-lagigen Schichten, kann die Breite der amorphen TiBg-Phase an den
Phaseniibergingen in sequentiellen TiC-TiBg- bzw. TiBo-TiN-Schichten auf 5
bzw. 10 nm abgeschitzt werden, Der EinfluB3 der Linienverbreiterung und
Intensitdatsabschwachung mit abnehmender KristallitgroBe ist auch in
sequentiellen Schichten zu beobachten. Nach Jenkins et al. [40] ist jedoch bei
einer Kristallitgrole von 5 nm und einer Lineinbreite von etwa 3° ein
kristallines Material rontgenographisch noch zu identifizieren.

Ein weiterer Hinweis fiir das amorphe Aufwachsen von TiBg auf der Ti, C, B-
Durchmischungsphase kann aus dem Abb. 20b dargestellten Diffraktogramm
entnommen werden. Abb. 20a zeigt das Diffraktogramm einer 250-lagigen
TiC-TiBg-Schicht mit 20 nm breiten TiC- und TiBg-Lagen. TiBs waichst
parallel zur (001)-Ebene und TiC in der dazu kohéirenten (111)-Ebene auf, Die
Intensitdt des (200)-Reflexes von TiC ist gering. Das Diffraktogramm einer
400-lagigen Schicht mit 5 nm dicken TiBg- und 20 nm dicken TiC-Lagen weist
keine Reflexe von TiBg auf, Die TiC-Lagen wachsen wie in einlagigen Schich-
ten parallel zur (100)-Ebene auf. Erklaren 14t sich dies mit den 5 nm breiten,
amorphen TiBg-Lagen, die die Aufwachsrichtung von TiC nicht beeinflussen.

Zusammenfassend ist in Abb. 21a-c schematisch der Aufbau der gesputterten
Phasentibergédnge der untersuchten sequentiellen Schichten dargestellt. Der
Phaseniibergang von TiC nach TiN bzw. von TiN nach TiC besteht aus einer 3
- 4 nm breiten kubischen Ti(C,N)-Durchmischungsphase.
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Abb. 20: Diffraktogramme sequentieller TiC-TiBy-Schichten.,

Die Ti, B, C- bzw. Ti, B, N-Durchmischungsphase, die beim Phasenﬁbergang
von TiBg auf TiC bzw. TiN entsteht, weist die gleichen Atompositionen fir Ti |
wie bei hexagonalem TiBy auf. Auf der hexagonalen Durchmischungsphase -
wachsen TiC und TiN epitaktisch auf. Bei TiN wird durch die Durch-
mischungsphase die Orientierung einiger Kristallisationskeime beeinflufit.
TiC wéachst etwa 20 nm epitaktisch parallel zur (111)-Ebene auf der Durch-
mischungsphase auf und klappt dann in die sputtertechnisch bedingte (100)-
Aufwachsebene um. Die Breite der Ti, B, C-Durchmischungsphase wurde zu
ca. 2 nm, die der Ti, B, N-Durchmischungsphase zu ca. 1 nm bestimmt. Ent-
sprechend der Unloslichkeit zwischen TiBy und TiC bzw. TiN im festen Zu-
stand (vgl. Phasendiagramme Abb. 18a und b) sind diese Durchmischungs-
phasen Unglewhgewxchtsphasen Y

Die beim Phaseniibergang von TiC bzw. TiN auf TiB, entstehende Ti, C, B-
bzw. Ti, N, B-Durchmischungsphase weist vermutlich eine stark gestorte
Struktur auf, TiBg wachst auf der Ti, C, B-Durchmischungsphase ca. 5 nm und
aufderTi, N, B-Dvurchmischungsphase ca. 10 nm amorph auf.
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Abb. 21: Aufbau gesputterter Phusengrenzen im System TiC-TiBy-TiN
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I1.2.b Schichtgefiige
® Einlagige Schichten

Die in Abb. 22 - 24 dargestellten Schichtgefiige einlagiger TiC-, TiN- und TiBg-
Schichten zeigen werkstoffspezifische und prozeBspezifische Abhangigkeiten.
Die Variation des ProzeBparameters Argondruck bewirkt durch Veranderung
der mittleren freien Wegldnge eine Anderung der Energieverteilung und des
Einfallswinkels der auf die Substratoberflache auftreffenden Teilchen. Die
Sputter- bzw. Beschichtungsrate ist proportional der dem Target zugefihrten
elektrischen Leistung. Bei Erhohung der Beschichtungsrate wird die Zeit zum
Aufsputtern einer Atomlage verkiirzt (untersuchter Bereich 0,23 - 0,7

sec/Atomlage) und die Substrattemperatur erhoht,

Die Substrattemperatur ergibt sich ohne Probenheizung als Gleichgewicht aus
der Wiarmemenge, die durch den TeilchenbeschuB und der Reaktionswérme zu-
gefihrt wird, sowie der durch den Substratteller und die Rezipientenatmo-
sphéare abgefihrten Warme. In Tab. 17 sind die nach 30-miniitigem Beschich-
ten erhaltenen Gleichgewichtstemperaturen aufgefithrt. Bei Verwendung
kleiner Targets (zweiphasiges TiC/TiBg & 75 mm) ist die entstehende Tempe-
ratur bei vergleichbarer Beschichtungsrate etwa um den Faktor 2 geringer, da
die Gesamtzahl der gesputterten Teilchen geringer ist. Die geringe Abhangig-
keit der Schichtgefiige von der Sputterleistung im Vergleich zur Druckabhén-
gigkeit ergibt sich aus der nur geringfiigigen Anderung der homologen Tempe-
ratur bei Verdreifachung der Sputterleistung. Nach Thornton [102] ist eine
Beeinflussung des Schichtgefiiges durch die Substrattemperatur erst ab einer
homologen Temperatur'von 0,3 bis 0,5 zu erwarten.

Alle einlagigen Schichten zeigen mit steigendem Argondruck eine Zunahme
der Kristallitgrofle. In TiN-Schichten, die im gesamten untersuchten Druckbe-
reich stengelartig aufwachsen, dndern sich die Durchmesser und die Linge der
Kristallite. Die Bruchgefiuge der TiC-Schichten zeigen einen Wechsel von einer
feinkérnigen zu einer stengelartigen Struktur. Bei niedrigem Druck wachsen
TiBo-Schichten mit einem faserartigen Geflige auf. Ein hoher Argondruck (2
Pa) fihrt in allen einlagigen Schichten zu einem stengelartigen Aufbau. Ein
derartiges Geflige kann nach Thornton [102] auf schriagen Einfall gestreuter
Teilchen, auf geringe Atombeweglichkeit auf der wachsenden Schicht und auf
Adsorption von Restgas zuriickgefiihrt werden. Diese Faktoren bewirken, dafl
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Abb. 22: Bruchgefiige einlagiger TiN-Schichten in Abhangigkeit von
Sputterleistung und Argondruck.
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Abb. 23: Bruchgefiige einlagiger TiC-Schichten in Abhéingigkeit von
Sputterleistung und Argondruck.
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Abb. 24: Bruchgefiige einlagiger TiBg-Schichten in Abhingigkeit von
Sputterleistung und Argondruck.
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Tab. 17: Substrattemperaturen nach 30-miniitiger Beschichtung bei 0,2 Pa
Argondruck (T/Ts = homologe Temperatur).

Sputtor. TiN TiC TiBg
leistung | vivoc | r, | Tinec | Tm, | Tinec | Ty
500w | 193 0,15 185 0,14 198 0,13
1000W | 294 0,18 300 0,17 306 0,17
1500W | 375 0,2 375 0,19 388 0,19

die Substratoberfldche ungleichméBig beschichtet wird und offene Korngren-
zen entstehen, die ungunstige mechanische Eigenschaften der Schichten be-
wirken. Die Adsorption von Restgas scheint jedoch eher Wirkung als Ursache
eines stengelartigen Aufbaus zu sein. In TiBs-Schichten wird beim Ubergang
von 0,8 Pa auf 2 Pa eine deutliche Sauerstoffzunahme und ein Wechsel von
einem faserartigen, fast strukturlosen Aufbau zu einem stengelartigen Wachs-
tum beobachtet. Bei TiC- und TiN-Schichten erfolgen Gefligednderungen und
Sauerstoffeinbau kontinuierlich mit steigendem Argondruck.

Die Abhingigkeit des Schichtgefiiges vom Argondruck kann fiir TiC und TiN
durch eine periodische Neubildung von Kristallisationskeimen wihrend des
Schichtwachstums beschrieben werden. Die Keimbildung findet somit nicht
nur im ersten Wachstumsstadium auf dem Substrat statt, sondern als fortlau-
fender Prozef}, wobei die Ldnge der wachsenden Kristallite durch den Beschufl
energetischer Teilchen kontrolliert wird. Fiir TiC-Schichten ist bei Driicken
kleiner 0,2 Pa diese kritische Linge unterhalb der Auflésungsgrenze, bei 2 Pa
Argondruck erreicht sie die GroBlenordnung der Schichtdicke. In TiN-Schich-
ten ist die Periodizitdt der Keimneubildung zu tieferen Driicken hin verscho-
ben, so dafl schon bei 0,08 Pa definierte Kristallite sichtbar sind und bei 0,8 Pa
die Kristallitlinge fast der Schichtdicke entspricht. Bei Titanboridschichten
findet bis 0,4 Pa (500 W) bzw. 0,8 Pa (1500 W) keine fortlaufende Keimbildung
statt, vielmehr wachsen die Schichten aus einer Vielzahl von Keimen faser-
artig auf. Oberhalb der genannten Argondricke erfolgt eine Keimbildung und
erzeugt einen grobkornigen und stengelartigen Aufbau.

® Simultane Schichten

In simultan abgeschiedenen TiC/TiBg-Schichten 148t sich iiber den gesamten
untersuchten Parameterbereich kein Schichtgefiige auflosen (sieche Abb. 25),
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Die Bruchstrukturen sind mit denen amorpher AlpO3-Sputterschichten [47]
vergleichbar. Bei gleichzeitiger Kondensation von Bor, Kohlenstoff und Titan
findet, wie auch die Phasenanalyse zeigt, keine Kristallisation tber grofiere
Schichtbereiche statt. Auch bei Durchstrahlung unter 100.000-facher Ver-
groflerung im TEM ist in simultan abgeschiedenen TiC/TiBg-Schichten keine
Gefugestruktur zu erkennen.

@ Sequentielle Schichten

In Schichten mit bis zu 100 Lagen sind die Einzellagen auflosbar. In den
Einzellagen kann mit den angewandten Methoden kein Geflige mehr aufgelost
werden. Die in Abb. 26 dargestellten Bruchgefiige 1000-lagiger Schichten sind
strukturlos bei koexistenten Phasen und strukturbehaftet bei mischbaren
Phasen. Entsprechend der Phasenanalyse sind die Bruchgefiige der 1000-
lagigen TiBo-TiN- und TiC-TiBo-Schicht der simultanen TiC/TiBg-Schicht
dhnlich. Die stengelartige Struktur der 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht ent-
spricht einer unter gleichen ProzeBparametern abgeschiedenen einlagigen
TiN-Schicht. Eine vergleichbare Gefiigeausbildung von reaktiv gesputterten
TiN- und Ti(C,N)-Schichten wird auch von Bosch [48] festgestellt.

HI.2.c Aufwachstexturen
® Einlagige Schichten

Phasen mit kfz-, krz- und hexagonal dicht gepackter Kristallstruktur wachsen
bei niedriger homologer Temperatur i.a. parallel zu den dichtest belegten Git-
terebenen auf [102], Nach Chopra [95] muf fir eine Aufwachsen in der dicht
belegtesten Ebene eine hohe Beweglichkeit der adsorbierten Atome auf der
Schichtoberfliche gegeben sein. Ansonsten bildet sich eine moglichst dichte
Packung mit statistischer Orientierung der Kristallite aus. Nach van der Drift
[113] ergibt sich nach dem Prinzip der "evolutiondren Selektion” eine Textur
in der Ebene, die die héchste Wachstumsgeschwindigkeit aufweist.

Nach Abb. 27 wird bei TiC-Schichten nur bei hohem Argondruck eine starke
Textur in der dichtest belegten (111)-Ebene beobachtet, also ein wechselweises
Aufwachsen von Lagen aus Titan- und Kohlenstoffatomen. Im Bereich niedri-
ger Argondricke (p < 0,4 Pa) bildet sich eine (200)-Textur aus, also ein gleich-
zeitiger Einbau von Kohlenstoff und Titan in die wachsende Gitterebene. Die
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Abb. 25: Bruchgefiige simultaner TiC/TiBg-Schichten in Abhéngigkeit von
Sputterleistung und Argondruck.

bei hohem Argondruck auftretenden Stengelkristalle in TiC-Schichten weisen
demnach eine (111)-Textur auf, bei der periodischen Neubildung von Kristalli-
sationskeimen ist die Mehrzahl der Kristallite parallel zur (200)-Ebene aus-
gerichtet (vgl. Abb. 23).
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a)
TiBo-TiN

b)
TiC-TiBg

c)
TiC-TiN

Abb. 26: Bruchgefiige sequentieller Schichten mit 1000 Lagen.
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Abb. 27:
n 8 (111)-Textur Wachstumstexturen
® A in TiC-Schichten

(Definition Textur-

05 parameter s. S. 39).

Texturparameter f
o
1

-0,5

a8
/.
-1 Ao =T b o rchee” {200)-Textur

T 1 L

i T i T T L]
6 8 10x102 2 4 6 8 foxtot! 2
Argondruck in Pa

Analog der Ausbildung eines Stengelgefiiges in TiN-Schichten schon bei nied-
rigem Argondruck (vgl. Abb. 22) ist auch das Aufwachsen parallel zur (111)-
Ebene im Vergleich zu TiC zu niedrigem Druck hin verschoben (vgl. Abb. 28)
Eine vollstandige (200)-Textur wird in Gegensatz zu TiC-Schichten in TiN-
Schichten nicht beobachtet. Vielmehr liegt bei 0,08 Pa Argondruck eine sta-
tistische Verteilung der (111)- und (200)-Ebenen vor, Die Reflexe der weniger
dichtbelegten (220)- und (311)-Ebenen sind nur schwach ausgeprigt.
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Das Aufwachsen von TiC und TiN parallel zur dichtbelegtesten (111)-Ebene
bei hohem Argondruck weist auf eine hohe Beweglichkeit der adsorbierten
Atome hin [95]. Mit abnehmendem Argondruck und abnehmender Zahl von
TeilchenstéBen erhoht sich die Teilchenergie. Bei 0,1 Pa Argondruck ent-
spricht die mittlere freie Wegldnge mit 64 nm [114] etwa dem Abstand Target-
Substrat. Eine hohe Teilchenenergie sollte die Beweglichkeit adsorbierter
Atome auf der Schichtoberflache erhohen, weshalb eine (111)-Textur auch bei
geringem Argondruck méglich wire. Mit zunehmender Teilchenenergie wird
jedoch das regelméaBige Aufwachsen von Lagen aus Ti-Atomen und C- bzw. N-
Atom gestort. Durch das Hineinschieflen von energetischen Teilchen in die
wachsende Schicht ist ein Aufwachsen in der (111)-Ebene, die bei Materialien
mit kfz-Kristallstruktur die geringsten Oberflachenenergie aufweist [112],
nicht mehr moglich. DaBl mit zunehmender Teilchenenergie TiC- und TiN-
Schichten in einem energetisch ungiinstigen Zustand aufwachsen, ergibt sich
aus der Abhéingigkeit des Texturparameters von der Sputterleistung (vgl. Abb.
27 und 28). Mit steigender Sputterleistung wird die Ausbildung einer vollstan-
digen (111)-Textur zu héherem Argondruck verschoben, da mit zunehmender
Beschichtungsrate die Wahrscheinlichkeit ansteigt, einen energetisch ungiin-
stigen Zustand zu "begraben”.

Ergebnisse aus der Literatur bestitigen fir TiC- und TiN-Schichten die Aus-
bildung einer (111)-Textur bei hohem Argondruck (p > 0,5 Pa)[115,118]. Auch
die statistische Verteilung der (100)- und (111)-Ebenen in TiN-Schichten bei
0,5 Pa und einer Leistungsdichte von 5.6 Wem-2 wird bestatigt [117)]. Untersu-
chungen an gesputterten Schichten, die bei niedrigem Argondruck abgeschie-
den wurden, liegen in der Literatur nicht vor, da beim Diodensputtern nur bei
hohem Druck eine Glimmentladung moglich ist [100] und beim reaktiven
Magnetronsputtern schon die Partialdricke der Reaktivgase 0,05 - 0,2 Pa
betragen [117].

Titanboridschichten wachsen unabhidngig von Argondruck und Sputterlei-
stung immer parallel zur (001)-Ebene auf, was nach Thornton [102] bei hexa-
gonal dichtester Packung auch zu erwarten ist. Untersuchungen iber die phy-
sikalische Abscheidung von Titanboridschichten finden sich in der Literatur
nicht. Bei der chemischen Abscheidung wird auch ein Aufwachsen parallel zur
(001)-Ebene gefunden [41,43]. In Niob- und Tantalboridschichten, hergestellt
durch Diodensputtern von Ta- bzw. Nb-Metall und Borpulver, wird von Oda et
al. [119,120] bei einer Borkonzentration von 66 Atom% eine starke (001)-
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Textur parallel zum Substrat festgestellt. Hohere Borkonzentrationen (77
Atom%) fuhren jedoch zu teils amorphen, teils statistisch orientierten Tantal-
borid- bzw. Niobborid-Schichten. Das Aufwachsen von Titanboridschichten in
der (001)-Ebene trotz eines Borgehalts grofler 66 Atom% (vgl. Tab. 14 und 15)
kann materialspezifisch oder durch Unterschiede zwischen Diodensputtern
und Magnetronsputtern begrindet sein.

@ Sequentielle Schichten

In sequentiellen TiC-TiBg-Schichten wachsen die TiBy-Lagen wie in einlagi-
gen Schichten parallel zur (001)-Ebene auf. Die TiC-Phase zeigt in Abhéingig-
keit von der Zahl der Phaseniibergédnge eine abnehmende Intensitat des (200)-
Reflexes bei gleichzeitigem Intensitatsanstieg des (111)-Reflexes. Zwar koinzi-
dieren auf den Diffraktogrammen in Abb. 19b der (111)-Reflex von TiC mit
dem (101)-Reflex von WC, jedoch kann aus der Intensitidt und der Halbwerts-
breite im Vergleich zu den anderen Reflexen von WC auf die Intensitit des
(111)-Reflexes von TiC geschlossen werden. Die Verschiebung der Reflexe des
Schichtmaterials zu kleineren Winkeln, verglichen mit den Reflexen des Hart-
metalls, ergibt sich aus den Druckeigenspannungen der Schichten. Die Ande-
rung der Intensitdtsverhaltnisse der TiC-Linien beruht auf dem kohéarenten
Aufwachsen der TiC-Lagen auf den TiBo-Lagen. In der 250-lagigen Schicht
wachsen die TiC-Lagen vollstiandig epitaktisch in [111]-Richtung auf. In
Einzellagen von mehr als 20 nm Dicke haufen sich in TiC die Stapelfehler,
wobei das wechselweise Aufwachsen von Atomlagen aus Titan und Kohlenstoff
in ein Aufwachsen parallel zu den Wirfelebenen umklappt. In 10- und 100-
lagigem TiC-TiBg miissen somit nicht nur die Phasentbergéidnge sondern auch
der Ubergang von der (111)- zur (200)-Textur in den TiC-Lagen zur Deutung
der Schichteigenschaften herangezogen werden.

Nach Leiste [148] sind zu der (001)-Ebene von TiBg aufler der (111)-Ebene von
TiC noch die (211)- und die (311)-Ebene von TiC kohérent. Von den genannten
Kohiarenzmoglichkeiten findet sich in Sputterschichten nur die erste. Wie in
Abb. 29 dargestellt, wachsen TiC und TiB2 nur in diesen Richtungen wechsel-
weise mit Lagen aus Titan und Kohlenstoff bzw. Titan und Bor auf. Auch ist
die 001/111-Kohérenz energetisch giinstig, da beide Phasen parallel zu den
dichtest belegten Ebenen aufwachsen. Ebenso ist die Fehlpassung etwas gerin-
ger als bei der 001/211- und 001/311-Kohérenz.
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Zur Wiirfelebene von TiC sind die (101)- und (102)-Ebenen von TiBg kohéarent.
Das Diffraktogramm der 100-lagigen TiC-TiBy-Schicht zeigt einen schwachen
(101)-Reflex von TiBg. Die Beeinflussung der Kristallorientierung von TiBy
durch TiC ist deutlich geringer als die Beeinflussung von TiBg auf TiC. Die
Stabilitat der (001)-Keimbildung von TiBg ist somit grofier als die (100)-Keim-
bildung von TiC.

TiC, TiN

ag=t32,7pm TiC
ag=424,0pm TN

{001)-Ebene (111)-Ebene
Abb. 29: Kohirenzmoglichkeiten zwischen TiBg und TiC bzw. TiN.

Nach Abb. 29 ist auch die (111)-Ebene von TiN zur (001)-Ebene von TiBo koha-
rent. Die Fehlpassung der Metallatomabstiande betragt bei Annahme der Git-
terkonstanten aus der ASTM-Kartei wie bei TiC etwa 1 %. Die TiN-Lagen in
einer 10-lagigen TiB2-TiN-Schicht weisen im Gegensatz zu einer unter glei-
chen Bedingungen abgeschiedenen einlagigen TiN-Schicht eine leichte
(111)-Textur auf (vgl. Abb. 28). Mit zunehmender Zahl der Phaseniiberginge
andert sich das Intensitatsverhaltnis zwischen dem (111)- und dem (200)-
Reflex von TiN nicht. Das TiN wichst stengelartig aus verschieden orientier-
ten Keimen auf. Im Vergleich zum TiC, das bei niedrigem Argondruck fein-
kornig ist und vollstandig epitaktisch auf TiBy aufwéchst, sind beim Auf-
wachsen von TiN auf TiBy einige Keime anders orientiert als bei einlagigem
TiN. Dies weist auf die geringe Stabilitdt der (100)-Keime bei TiN hin. Eine
vollstdndige Umorientierung aller Keime wird nicht beobachtet. Auch ist der
Unterschied im Bindungscharakter zwischen TiBg und TiN grofler als far TiBo
und TiC [55], weshalb die Beeinflussung der Kristallisation geringer sein

sollte. -
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Sequentielle Schichten der mischbaren Phasen TiC und TiN unterscheiden
sich von Schichten mit koexistenten Phasen durch eine kristalline Durchmi-
schungsphase. Durch den hohen Volumenanteil der Durchmischungsphase
liegen in 1000-lagigen TiC-TiN-Schichten starke Ti(C,N)-Reflexe und nur
schwache TiC- und TiN-Reflexe vor (siehe Abb. 19a). In Schichten mit bis zu
500 Lagen weisen die Phasen eine deutliche (200)-Textur auf, die auch in Ein-
lagenschichten bei gleichen Herstellparametern gefunden wird. Die Durch-
mischungsphase zeigt in der 1000-lagigen Schicht eine leichte (111)-Textur.
Das Vorhanden sein von Kristalliten mit (111)- und (200)-Orientierung ist bei
hohem Volumenanteil der Durchmischungsphase mit dem durch eine kontinu-
ierliche Keimbildung unterbrochenen Stengelgefiige erklarbar (vgl. Abb. 26c¢).

III.3 Eigenschaften gesputterter Schichten
1I1.3.a Eigenspannungen
® Einlagige Schichten

Die Eigenspannung einlagiger Schichten sind von den Prozellparametern
Argondruck und Sputterleistung sowie von stofflichen Parametern abhangig.
In Abb. 29 ist der wachstumsbedingte Anteil der Eigenspannungen einlagiger
Schichten dargestellt. Bei der mechanischen Bestimmung von Eigenspannun-
gen mit Titansubstraten entspricht die gemessene Spannung dem wachstums-
bedingten Anteil, da die Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat
nur geringfiigig differieren (apj = 8,7 K-1; apjc = 8 - 8,6 K-1; apig, = 7,8 K-1;
ariN = 9,4 K-1 nach [55]). Hohe Druckeigenspannungen ergeben sich in allen
Schichten bei Abscheidung unter niedrigem Argondruck. Bei 2 Pa Argondruck
abgeschiedene TiC-Schichten sind anndhernd spannungsfrei. Bei gleichem
Druck sind TiN- und TiBg-Schichten zugspannungsbehaftet. Eine Erhéhung
der Sputterleistung bewirkt eine Verschiebung des Kigenspannungsverlaufs
in Richtung Druckspannungen.

Vergleichbare Untersuchungen zum Einflu der Abscheideparameter Argon-
druck und Sputterleistung auf den Eigenspannungszustand gesputterter
Schichten liegen in der Literatur nur iber metallische Schichten vor [90,1283,
125,127]. Im Unterschied zur linearen Abhéingigkeit der Eigenspannung vom
Argondruck bei Hartstoffschichten wird bei Metallen mit Erreichen der FlieB-
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spannung keine Erhohung der Druckeigenspannung festgestellt. Nach
Thornton et al. [90] werden Druckeigenspannungen durch den Beschuf} der
wachsenden Schicht mit energiereichen Partikeln hervorgerufen (“atomic
peening mechanism”). Solche Teilchen sind Argonionen, die am Target rekom-
binieren und reflektieren, sowie Atome des Beschichtungsmaterials. Die Ener-
gie reflektierter Argonatome kann nach Wu [127] bei einer typischen Target-
spannung von 400 V mit ~ 65 eV abgeschitzt werden. Die vom Target abge-
sputterten Atome weisen eine Maxwell-Energieverteilung mit einem Maxi-
mum bei 1 - 2 eV auf [96]. Ein nicht unbetrachtlicher Teil der abgesputterten
Atome besitzt demnach einige 10 eV Energie. Hohe Druckeigenspannungen
entstehen jedoch nur bei nahezu senkrechtem BeschuBl der wachsenden
Schicht. Nach Hoffman [128] sind Mo-Schichten, die bei senkrechtem Teilchen-
einfall und einem Sputterdruck von 0,13 Pa Argon Druckeigenspannungen
von etwa 2000 Nmm-2 aufweisen, bei Einfallswinkeln grofler 45° bezogen auf
die Oberflachennormale anndhernd spannungsfrei. Der Einfallswinkel wird
neben den geometrischen Verhaltnissen bei der Beschichtung auch durch die
Teilchenstreuung, also durch den Argondruck, beeinflufit. Bei 0,1 Pa Argon-
druck und einer mittleren freien Wegliange von 64 mm kann eine Streuung der
Teilchen im Plasma vernachlissigt werden (Abstand Target-Substrat bei der

verwendeten Sputteranlage 55 mm).

Eine detaillierte atomistische Deutung der Wechselwirkung zwischen wach-
sender Schicht und energetischen Teilchen wird in der Literatur nicht ge-
geben. Einige Autoren [115,127] beobachten eine Proportionalitat zwischen
Argongehalt und Druckeigenspannungen in der Schicht. Die beobachtete Er-
héhung der Druckeigenspannungen bei Zunahme der Sputterleistung kann
jedoch nicht mit einem ansteigenden Argoneinbau in die Schicht erklirt wer-
den, da sich das Verhaltnis aus reflektierten Argonionen und Atomen des Be-
schichtungsmaterials bei einer Leistungserhohung nicht dndert. Vielmehr
verringert sich durch eine erhohte Abscheiderate die zur Bildung einer Atom-
lage notwendige Zeit (untersuchter Bereich 0,23 - 0,7 Sekunden), wodurch die
zum Abbau von Gitterdefekten notwendige Atombeweglichkeit im Bereich der
wachsenden Schicht eingeschrankt wird. Gitterbaufehler konnen Nichtmetall-
atome sein, die durch ihre Energie einige Elementarzellen tief in die Schicht
hineingeschossen werden und zu einer Verspannung des Gitters fithren. Titan-
und Argonatome sollten weniger zur Ausbildung von Druckeigenspannungen
beitragen, da durch die grofere Masse eher ein Sputtereffekt zu vermuten ist,
als ein Eindringen in die wachsende Schicht. Nach [125] besteht fiir verschie-
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dene gesputterte Metallschichten keine eindeutige Beziehung zwischen Argon-
gehalt und Spannungszustand. Die geringe Aktivierungsenergie zum Abbau
von Druckeigenspannungen (Glilhtemperatur = 500 °C) stellt einen weiteren
Hinweise dar, daB vor allem Nichtmetallatome auf Zwischengitterplatzen die
Druckeigenspannungen in einlagigen Hartstoffschichten bewirken.

Die unterschiedlichen Druckeigenspannungsniveaus in TiN-, TiC- und TiBy-
Schichten kénnen mit der Atommasse der Nichtmetallkomponente sowie der
Korngréfle der Schichten erkliart werden. Entsprechend der Zunahme der
Atommasse von Bor tiber Kohlenstoff zum Stickstoff nehmen auch die Druck-
eigenspannungen bei niedrigem Abscheidedruck zu. Auch in gesputterten
Metallschichten wird mit zunehmender Atommasse eine Erhéhung der Druck-
eigenspannungen sowie ein zu hoheren Abscheidedriicken verschobener Uber-
gang von Druck- zu Zugeigenspannungen beobachtet [90]. Fir eine genauere
Analyse muB die Verteilung der Teilchenenergie fir die einzelnen Komponen-
ten beim Absputtern der Titanhartstoffe bekannt sein. Bei der Ausbildung von
Eigenspannungen in einem Vielkristall ist die mechanische Kopplung der Kri-
stallite zu beachten. Ein hoher Volumenanteil an Korngrenzen schwicht die
Ubertragung der in einem Kristallit vorliegenden Druckeigenspannungen auf
die angrenzenden Werkstoffbereiche ab. Bei einem Abscheidedruck von 0,08
Pa Argon liegen die hochsten Druckeigenspannungen in TiN-Schichten, die
geringsten in TiBo-Schichten vor. Entsprechend nimmt die Kristallitgrofie von
TiN-Schichten iber TiC- zu TiBg-Schichten ab (vgl. Abb. 22 - 24) und das

Korngrenzenvolumen zu.

Abnehmende Druckeigenspannungen ergeben sich in einlagigen Schichten bei
zunehmendem Argondruck aus der erhohten Anzahl der Teilchenstofe im
Plasma. Hierbei wird weniger die Energie, als die Richtungsverteilung der
Teilchen verindert [125]. Energiereiche Teilchen, die bei senkrechtem Einfall
einige Elementarzellen tief in das Gitter der wachsenden Schicht eindringen
koénnen, bewirken nach Thornton et al. {125] bei streifendem Einfall Zugeigen-
spannungen, Zugeigenspannungen entstehen in einlagigen TiN- und TiBg-
Schichten bei einem Argondruck von 2 Pa. Nach Klokholm et al. [129] bewirkt
die Kontraktion von fehlgeordnetem Material hinter der wachsenden Schicht
Zugspannungen, wenn die Kristallordnungsrate kleiner ist als die Beschich-
tungsrate. Hohe Sputterraten sollten demnach bei hohem Argondruck die Zug-
spannungen verstirken. Dies kann hier experimentell nicht bestatigt werden.
Nach Hashimoto [130] besteht in aufgedampften Ni-Schichten eine Propor-
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tionalitat zwischen der Zahl der Korngrenzen und den Zugeigenspannungen,
Fir TiBs- und TiN-Schicht wird hingegen beim Ubergang von spannungs-
freien zu zugspannungsbehafteten Schichten eine Zunahme der Kristallit-
grofle, also eine abnehmende Zahl von Korngrenzen beobachtet.

Die Gitterparameter gesputterter Schichten werden nicht nur durch Anderun-
gen der Stéchiometrie und der Fehlstellenkonzentration sondern durch die
Eigenspannungen beeinflufit. Abb. 30 zeigt die Abhangigkeit der Gitter-
parameter einlagiger Schichten von Argondruck und Sputterleistung. Fur alle
Schichten wird eine Abnahme der Netzebenenabstinde mit zunehmendem
Argondruck und abnehmender Leistung festgestellt. Druckeigenspannungen
in TiC- und TiN-Schichten sind mit einem gréfleren, Zugeigenspannungen mit
einem kleineren Netzebenenabstand, verglichen mit kompaktem Material,
erklarbar, Der Spannungszustand in diinnen Schichten wird als zweidimen-
sional angenommen, wobei die Normalspannungen in der Schichtebene liegen
[89]. Die Normalspannung senkrecht zur Schichtebene wird vernachlassigt.
Druckeigenspannungen in der Schichtebene bewirken senkrecht zur Schicht-
ebene aufgrund der Querkontraktion eine Erhohung der Netzebenenabsténde.

In Abb. 30c ist fiir das hexagonale TiBg der Gitterparameter cg angegeben, der
aus den Reflexen der (001)- und (002)-Ebene berechnet wurde. Die Bestim-
mung des Gitterparameters ag ist wegen der starken (001)-Textur in TiBg-
Schichten nicht moglich. Die Netzebenenabstidnde der TiBg-Schichten liegen
alle unter dem ASTM-Wert fiir kompaktes TiBg. Auch beim Vergleich mit dem
ASTM-Wert fiir den Netzebenenabstand der (001)-Ebene ergibt sich fiir einen
Teil der druckspannungsbehafteten Schichten ein geringerer Netzebenen-
abstand.

® Simultane Schichten

Die Abhéangigkeit der wachstumsbedingten Eigenspannungen simultan abge-
schiedener TiC/TiBg-Schichten von den Sputterparametern Argondruck und
Leistuﬁg ist starker als bei einlagigen Schichten (siehe Abb. 31). Das im Ver-
gleich zu kristallinen TiBg- und TiC-Schichten fast doppelt so hohe Druck-
eigenspannungsniveau der bei 0,2 Pa abgeschiedenen Schichten kénnte sich
aus dem amorphen Zustand der Schichten ergeben. Bei gleichzeitiger Konden-
sation von Titan, Bor und Kohlenstoff findet keine Kristallisation in der
‘Schicht statt. Eine Atombeweglichkeit in der wachsenden Schicht kann zu
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einem Abbau von Druckeigenspannungen fiihren, wenn z.B. ein in das Gitter
der Schicht hineingeschossenes Nichtmetallatom von einem Zwischengitter-
platz auf einen freien Gitterplatz oder an die Schichtoberflache diffundiert. Im
amorphen Zustand ist jedoch die Atombeweglichkeit grofler als im kristalinen,
was gegen die genannte Erklarung der hohen Druckeigenspannungen simulta-
ner TiC/TiBg-Schichten spricht. Auch kénnte die unterschiedliche Targetgeo-
metrie (Durchmesser TiC/TiBg-Target 756 mm, TiC- und TiBys-Target 150 mm)
einen Einflufl aufdie Ausbildung der Druckeigenspannungen haben.

Mit streifendem Teilcheneinfall bei zunehmenden Argondruck nimmt die Kon-
zentration von Zwischenplatzatomen in simultanen Schichten und somit auch
die Druckeigenspannungen ab. Die Teilchenstreuung bei 2 Pa Argondruck
fihrt in simultanen Schichten bei niedriger und mittlerer Sputterleistung zu
zugspannungsbehafteten Schichten. Die Ausbildung von Zugeigenspannungen
ist in Hartstoffschichten somit unabhingig von einer Kristall- und Gefiige:
struktur. Die Ausbildung von Zugeigenspannungen kann durch Umlagerungs-
vorgénge in fehlgeordneten Schichten erklart werden. In aufgedampften Me-
tallschichten steigen die Zugeigenspannungen mit zunehmender Beschich-
tungsrate an, da bei hoherer Beschichtungsrate die zur Bildung eines Kristall-
gitters notwendigen Umlagerungsvorginge vermehrt im Bereich hinter der
wachsenden Schicht ablaufen [129]. Bei Hartstoffschichten wird eine Zunahme
der Zugeigenspannungen mit abnehmender Beschichtungsrate beobachtet
(vgl. Abb. 30, 31). Diffusionsvorgange auflerhalb des Bereichs der wachsenden
Schicht sind wegen der geringen homologen Abscheidetemperatur (< 0,2) in
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Hartstoffschichten unwahrscheinlich. Da nur eine Oberflachendiffusion moég-
lich ist, nimmt mit zunehmender Beschichtungsrate die Zahl der Umlage-
rungsvorginge der fehlgeordneten Schicht ab, weshalb sich bei zunehmender
Beschichtungsrate geringere Zugspannungen ausbilden kénnen.

Zusammenfassend 148t sich die prinzipielle Abhangigkeit der wachstumsbe-
dingten Eigenspannungen gesputterter Harstoffschichten von Beschichtungs-
rate und Teilchenstreuung darstellen (vgl. Abb. 32). Druckeigenspannungen
entstehen mit geringer Teilchenstreuung und hoher Teilchenenergie bei Ver-
spannung der wachsenden Schicht durch Zwischenplatzatome. Zugspannun-
gen ergeben sich bei Umlagerungsvorgingen im Bereich der aufwachsenden,
fehlgeordneten Schicht., Eine Erhohung der Beschichtungsrate bewirkt eine
Verschiebung der Eigenspannungen in Richtung Druckspannungen.

Abb. 32:
Prinzipielle Abhangigkeit der
wachstumsbedingten Eigen-
spannungen gesputterter
Ordnungsvorgdnge bei - Schichten von Schichtrate,
¢ | ehiorenting gering Teilchenstreuung und Teil-
g o chenenergie.
=] 3
€ N
5
X
g3 \
s a
i 1 Beschichtungsrate
Verspannung durch
Fehlordnung hoher Dichte
zunehmende Teilchenstreuung ~———=
—a—— zunehmende Teilchenenergie
e Sequentielle Schichten

In sequentiellen Schichten besteht eine Abhéangigkeit der Eigenspannungen
von der Zahl der Phaseniiberginge (vgl. Abb. 33). Schichten mit koexistenten
Phasen zeigen im Bereich von 100 bis 1000 Phasentbergéngen eine lineare
Abnahme der Druckeigenspannungen. Sequentielle Schichten der mischbaren
Phasen TiC und TiN weisen mit 500 Phasentbergingen ein Maximum der
Druckeigenspannungen auf. Die Eigenspannungen 10-lagiger Schichten wur-
den als Mittelwerte aus den Eigenspannungen einlagiger Schichten abge-
schatzt. Die in Die mechanische Bestimmung der Eigenspannungen ist bei 10-
lagigen Schichten mit der beschriebenen Meftechnik nicht sinnvoll, da die
Dicke einer Lage schon der Gesamtschichtdicke bei der Spannungsmessung
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Abb. 33: Abhingigkeit der Eigenspannungen sequentieller Schichten von der
Zahl der Phasenitbergénge.

entspricht (vgl. Kap. II1.2.e). Abb. 33 dargestellten Krgebnisse wurden an
Schichten gleicher Beschichtungsrate (5 pymh-1) und Argondruck (0,2 Pa)

gemessen.

Mit zunehmender Zahl der Phasentberginge nehmen die Druckeigenspan-
nungen in sequentiellen TiC-TiBy- und TiB2-TiN-Schichten gleichformig um
500 Nmm-2 ab. Bei der Bewegung der Substrate zwischen den Kathoden kon-
nen in den jeweils zuletzt aufgewachsenen Monolagen Umlagerungsvorgange
ablaufen, die bei dauerndem TeilchenbeschuB} erschwert sind. Mit zunehmen-
der Zahl von Einzellagen erhéht sich der ungestort aufwachsende Anteil an
Schichtvolumen. In diesen Schichtbereichen kénnen die Druckeigenspannun-
gen geringer sein als in Bereichen, in denen durch das kontinuierliche Schicht-
wachstum energetisch ungiinstige Zustidnde eingefroren werden. Abnehmende
Druckeigenspannungen in sequentiellen Schichten mit hoher Zahl von Pha-
seniibergdngen konnen auch durch die geringe Dicke der Einzelschichten her-
vorgerufen werden. Nach Klokholm et al. [129] weisen aufgedampfte Schich-
ten einiger Metalle (Fe, Cr, Co, Mo, Zr) bei geringer Schichtdicke (< 300 nm)
hohere Zugspannungen auf als in dickeren Schichten. Zugspannungskompo-
nenten in dinnen Schichten (Schichtdicke ~ 10 nm) kénnen durch Oberfliachen-
spannung und beim Zusammenwachsen von Kristalliten entstehen [95].

Das Maximum der Druckeigenspannungen in sequentiellen TiC-TiN-Schich-
ten bei 500 Lagen kann mit der kristallinen Durchmischungsphase und dem
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epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN auf der kristallinen Durch-
mischungsphase erklidrt werden. Die Entstehung von Eigenspannungen beim
epitaktischen Aufwachsen ist u.a. bei Hoffman [88] und Chopra [96] beschrie-
ben. Beim epitaktischen Aufwachsen von TiC auf der Ti(C,N)-Durchmi-
schungsphase ergibt sich wegen des groBleren Gitterparameters von TiC eine
Druckspannungskomponente. Umgekehrt bewirkt die Aufweitung des TiN-
Gitters beim Aufwachsen auf der Durchmischungsphase eine Zugspannungs-
komponente. Eine zuséatzliche Druckspannungskomponente zu den wachs-
tumsbedingten Druckeigenspannungen kann sich in TiC-TiN-Schichten durch
das epitaktische Aufwachsen ergeben, wenn der Absolutbetrag der Druck-
spannungskomponenten grofler ist als der der Zugspannungskomponenten.
Durch epitaktisches Aufwachsen hervorgerufene Eigenspannungen nehmen
mit Abstand von der Phasengrenze ab [95], weshalb mit steigender Zahl der
Phasenitberginge die durch epitaktisches Aufwachsen bedingten Druckeigen-
spannungen zunehmen kénnen. Einer Erhéhung der Druckeigenspannungen
wirken die fir sequentielle TiC-TiBg- und TiBg-TiN-Schichten geschilderten
Effekte entgegen, weshalb fir 1000-lagige TiC-TiN-Schichten abnehmende

Druckeigenspannungen beobachtet werden.
I1.3.b Harte
® Einlagige Schichten

Einlagige TiC-, TiN- und TiBy-Schichten weisen mit steigendem Argondruck
eine Abnahme der Harte und bei zunehmender Beschichtungsrate eine Erho-
hung der Harte auf (sieche Abb. 34). Erkliren lassen sich diese Abhéingigkeiten
mit dem Gefuge der Schichten und der Fehlstellenkonzentration. Auch sind
Anderung der chemischen Zusammensetzung und der Wachstumstexturen fiir
die Deutung der Abhangigkeit der Schichthirte von den Herstellparametern

zu beachten.

Hohe Schichtharten sind beim direkten Sputtern ohne Anlegen einer Bias-
Spannung an die Substrate bei niedrigem Argondruck erzielbar. Absolut gese-
hen liegen die maximalen Schichthirten geringfigig tber den Literaturwer-
ten fir die kompakten Stoffe. Nach Schulze [64] weisen tiberhéhte Schichthér-
ten auf Verspannungen und Stérungen im Gitteraufbau hin. Nach einer Vaku-
umglihung (1 h, 1000 °C) fallen die Hérten der TiN- und TiB2-Schichten auf
die Harten der kompakten Stoffe ab (vgl. Tab. 18). Die Hirte der TiC-Schicht
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und Sputterleistung.
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liegt nach der Glihung unter der Hirte des kompakten TiC. Auch Milié [126]
beobachtet an TiN-Schichten nach einer Vakuumglithung bei 500 °C (2 h) ei-
nen leichten Harteabfall und bei 850 °C (2 h) eine maximale Hirteabnahme
von 12 %, was auf den Abbau von Kristallfehlern zuriickgefihrt wird. Eigene
Versuche zeigen fiir TiN bei einer 1000 °C Glihung einen Harteabfall von
16 %.

Tab. 18: Vergleich der Hiarte ungeglithter und geglithter Schichten mit der

Harte kompakter Stoffe.
Schichten (Argondruck 0,2 I’a; kompaktes
Leistung 1000 W) Material
HV 0,05 vor Glithung HY 0,((;5hr:z]a830G°8hung HV 1
TiN 2150 * 100 1810 + 100 1850 [149]
TiC 3100 * 200 2400 £ 100 2800 [55]
TiBg 3490 £ 150 3005 + 150 | 3000 [55]

Die Abnahme der Schichtharten mit steigendem Argondruck kann durch die
Bildung offener Korngrenzen erklart werden [112]. Abschattungseffekte bei
streifendem Einfall der im Plasma gestreuten Teilchen, bewirken durch un
gleichmaBiges Beschichten erhabener und tiefliegender Stellen offene Korn-
grenzen mit geringer mechanischer Festigkeit [102]. Die lineare Abhéangigkeit
der Harte der TiN-Schichten vom Argondruck ist mit dem dber den gesamten
untersuchten Druckbereich vorherrschenden Stengelgefiige erklarbar. Die
Korngrenzenfestigkeit von TiN-Schichten verschlechtert sich proportional
dem Abscheidedruck. Die parabelformige Abhangigkeit der Harte vom Argon-
druck ist fiir TiC-Schichten mit dem Ubergang von einem feinkérnigen zu
einem stengelartigen Gefiige und fir TiBy-Schichten mit dem Wechsel von
einem faserartigen zu einem stengeligen Aufwachsen erklarbar.

TeilchenstoBe im Plasma verdndern die Richtungsverteilung der Atome des
Beschichtungsmaterials, wodurch nach Hoffman et al. [125] die fir das
Schichtwachstum wirksame Teilchenenergie einem cos20-Gesetz folgt (0 =
Winkel zwischen Targetnormale und Substratoberflaichennormale). Mit zu-
nehmend streifendem Teilcheneinfall veridndert sich bei gesputterten Metall-
schichten der Spannungszustand, das Reflexionsvermoégen und der elektrische
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Widerstand [125]. Die Winkelabhingigkeit der Harte direkt gesputterter
Hartstoffschichten ist in Tab. 19 dargestellt. Die Harte der unter einem

Tab. 19: Einflufl des Winkel zwischen Targetnormale und Substratober-
flachennormale (0) und des Argondruckes (p) auf die Schichthérte;

Sputterleistung 1000 W.
6 = 45° 0 = 0° 0 =0°
p = 0,08 Pa p=081a p=2Pa
TiN 1630 £ 150 1425 + 100 982 £ 50
TiC 2340 £ 100 2723+ 200 2140 * 150
TiBy 2475 * 100 2900 £ 200 2360 = 200

Winkel von 45° zur Targetnormalen bei einem Argondruck von 0,08 Pa abge-
schiedenen TiC- und TiBs-Schichten liegt zwischen der Hirte von Schichten,
die bei 0,8 Pa und 2 Pa unter einem Winkel von 0° zwischen Target- und
Substratoberflichennormalen abgeschieden wurden. Fiir TiN-Schichten liegt
das Druckintervall vergleichbarer Hirten zwischen 0,4 und 0,8 Pa. Der Ein-
fluB der Streuprozesse im Plasma auf die tatsidchliche und die wirksame Teil-
chenenergie kann nicht separat beurteill werden, Nach Hoffman et al. [125]
verdndern Teilchenstofle im Plasma vor allem die wirksame Teilchenenergie.

Die hochsten an TiN-Schichten gemessenen Harten von 2200 - 2300 HV0,05
sind mit den von Johansson et al. [124] an gesputterten TiN-Einkristall-
schichten bestimmten Héarten von 2300 = 200 HV0,005 vergleichbar. Dies
weist auf eine hohe Korngrenzenfestigkeit von Hartstoffschichten hin, die bei
niedrigem Argondruck direkt abgeschiedenen werden. Nach oben genannten
Autoren sind geringe Hérten polykristalliner Schichten vor allem durch Feh-
ler an den Korngrenzen erklarbar, da in metallischen Hartstoffen bei geringer

Temperatur keine Versetzungsbewegung moglich ist.

Eine gute Korrelation zwischen den gefiigebedingten Harteverlaufen, der
Farbe und dem Reflexionsvermégen ist fir TiN-Schichten gegeben. Wie Abb.
35 zeigt, verandert sich die Farbe der Schichten mit steigendem Druck von
goldgelb zu dunkelbraun. Der Farbumschlag findet in Abhingigkeit der
Sputterleistung zwischen 0,8 Pa (1500 W), 0,4 Pa (1000 W) und 0,2 Pa (500 W)
statt. Nach Abb. 34a sind dies auch Parameterkombinationen konstanter
Harte. Dem Hinweis aus der Literatur, daB die Braunférbung‘ von TiN-
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Abb. 35:
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leistung.

Schichten einen Rickschluf auf die Stéchiometrie zulaBt [118], muB beim
Vergleich von Abb. 35 und Tab. 14 bzw. 15 widersprochen werden,

Der EinfluB der Aufwachstexturen auf die Schichthirte wird speziell bei TiC
deutlich. Ein Wechsel der Aufwachsrichtung von der (100)-Ebene zur (111)-
Ebene im Druckbereich von 0,4 - 0,8 Pa (vgl. Abb. 27) bedingt einen iiberpro-
portionale Verringerung der Hirte in diesem Druckbereich. Nach Tab. 4 be-
trigt der Héarteunterschied in einem TiC-Kristall zwischen der (100)- und der
(111)-Ebene etwa 250 HV (vgl. [65]). TiB2-Schichten, die im untersuchten
Druckbereich keinen Wechsel der Aufwachstextur aufweisen, zeigen diesen

uberproportionalen Hirteabfall nicht,.

Die Abhingigkeit der Héirten einlagiger Schichten von der Sputterleistung
bzw. der Beschichtungsrate ergibt sich teilweise aus der Erhshung der Sub-
strattemperatur mit zunehmender Leistung (vgl. Tab. 17). Abb. 36 zeigt den
EinfluBl der Substrattemperatur auf die Schichthérte bei konstanter Sputter-
leistung. Der Harteverlauf der bei 500 W und einer Substrattemperatur von
400 °C abgeschiedenen TiC-Schicht ist von 0,08 - 0,8 Pa identisch mit Schich-
ten, die bei einer Leistung von 1000 W ohne Substratheizung abgeschieden
~ wurden, Bei einer Sputterleistung von 1000 W stellt sich aufgrund des
Teilchenbeschusses ohne Heizung eine Substrattemperatur von etwa 300 °C
ein (vgl. Tab. 17). Die Hérten, der mit einer Sputterleistung von 1500 W
abgeschiedenen Schichten (Tg ~ 375 °C), werden in Schichten, die mit einer
Substrattemperatur von 400 °C und einer Sputterleistung von 500 W abge-
schieden wurden, nicht erreicht (vgl. Abb. 34b, 36). Die Wirkung einer hohen
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Beschichtungsrate auf die Schichthérte beruht auf dem Einfrieren von Kri-
stallbaufehlern, wihrend eine hohe Substrattemperatur eine Verbesserung
der Korngrenzeneigenschaften bewirkt. Bei starker Teilchenstreuung im
Plasma und streifendem Teilcheneinfall ist jedoch eine Substrattemperatur
von 400 °C zu gering, um uber die Oberflachendiffusion eine ungleichméaBige
Beschichtung vollstindig auszugleichen, wie der schroffe Harteabfall der ge-
heizten Probe zwischen 0,8 und 2 Pa zeigt.

Abb. 36:
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\ + \+ 72400°C
8 +\ P=500W
o
3z 2500 +
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8 2000 T=185°C
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1500 { 4
1000 A 4
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Argondruck in Pa

Zusammenfassend l4ft sich feststellen, dafl die Hirten einlagiger, kristalliner
Schichten mit abnehmendem Argondruck und zunehmender Beschichtungs-
rate ansteigen. Der Einflul des Argondrucks auf die Schichtharte ist starker
als der der Beschichtungsrate. Aufgrund von Gilterverspannungen kénnen
Schichten hohere Harten aufweisen als die kompakten Werkstoffe. Nach einer
Glihbehandlung weisen Schichten mit tberhséhten Hértewerten dhnliche
Harten wie kompakte Materialien auf., Mit zunehmendem Winkel zwischen
Teilchenstrom und Substratoberflachennormale nimmt die Schichtharte ab.

@ Simultane Schichten

Simultane TiC/TiBg-Schichten zeigen eine geringere Abhingigkeit der
Schichthirte vom Abscheidedruck als einlagige Schichten. Nach Abb. 37 ist
die Harte simultaner Schichten bei niedriger und mittlerer Sputterleistung
zwischen 0,2 Pa und 0,8 Pa Argondruck fast unabhingig vom Argondruck.
Dies ist mit den strukturlosen Bruchgefiigen und dem Fehlen von Korngren-
zen in den amorph abgeschiedenen simultanen TiC/TiBy-Schichten korrelier-
bar (vgl. Abb. 25). Die im Vergleich zu einlagigen Schichten nur geringfiigig
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Abb. 37:
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niedrigeren Hirten (vgl. Abb. 38) deuten auf starke, gerichtete Bindungen
innerhalb kleinster Stoffbereiche in simultanen TiC/TiBg-Schichten hin.
Starke, gerichtete Bindungen sind die Voraussetzung fiir eine hohe Hérte [1].
Wegen der fehlenden Fernordnung in simultanen Schichten werden die
maximalen Héarten kristalliner TiC- und TiBg-Schichten jedoch nicht erreicht.

Abb. 38:
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e
]
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Argondruck in Pa

Wie die lineare Abhingigkeit der Eigenspannungen vom Argondruck (vgl.
Abb. 31) andeuteten, besteht in simultanen TiC/TiBo-Schichten wie bei ein-
lagigen Schichten, eine mit dem Abscheidedruck proportionale Verspannung
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der Schicht durch Zwischenplatzatome. Die im Gegensatz zu einlagigen
Schichten fast konstante Hérte simultaner Schichten bei einem Abscheide-
druck < 0,8 Pa weist auf eine gewisse Atombeweglichkeit unter Belastung
(z.B. bei einem Hérteeindruck) hin, die dem durch Zwischenplatzatome hervor-
gerufenen Hirteanstieg entgegenwirkt. Nach Kaloyros et al. [30] ist eine
Atombeweglichkeit innerhalb atomarer Abstidnde bei amorph hergestellten
Monocarbiden der Ubergangsmetalle wegen der geringeren mittleren Bin-
dungsenergie moglich. Der Hirteabfall in simultanen TiC/TiBg-Schichten zwi-
schen 0,8 und 2 Pa Argondruck deutet darauf hin, dafi auch bei amorphen
Hartstoffschichten bei streifendem Teilcheneinfall Fehlstellen entstehen

konnen.

Der geringe Einflufl der Verspannungen in amorphen TiC/TiBy-Schichten auf
die Harte spiegelt sich auch in einem geringeren Abfall der Harte nach einer
Glihung sowie einer geringeren Winkelabhéngigkeit der Harte wider. Durch
eine einstiindige Vakuumglithung bei 1000 °C verringert sich nach Tab. 20 die
Harte der simultanen TiC/TiB2-Schichten nur um 300 HV, wahrend far TiC-
und TiBg-Schichten ein Harteabfall von 700 HV und 500 HV festgestellt wird.
Nach der Glihung liegt die Harte der simultanen Schicht zwischen der Hérte
der TiC- und TiBg-Schicht. Wegen der Kristallisation in der simultanen
Schicht durch die Glihbehandlung (vgl. Abb. 17), kann die geriv:.  re Harteab-
nahme im Vergleich zu den kristallinen Schichten jedoch auch durch die Aus-

bildung einer Fernordnung bedingt sein.

Tab. 20: EinfluB} einer Glithbehandlung auf die Hérte einlagiger und simul-

taner Schichten (Argondruck = 0,2 Pa, Beschichtungsrate ~5 pmh-1),

HV 0,05 vor Glithung ﬂ‘ﬁf’i?}%«')’?é’,h\glﬁgﬁ'ﬁﬁ

EEEEE—

TiC 3100 £ 200 2400 £ 100
TiBg 3490 + 150 3005 £ 150
TiC/TiBy 2960 *+ 100 2650 = 100

In kristallinen TiC- und TiB2-Schichten nimmt mit zunehmend streifendem
Teilcheneinfall und entsprechend abnehmender Konzentration von Zwischen-
platzatomen die auf einer Verspannung des Gitters beruhende Uberhshung
der Harte ab. In simultanen TiC/TiBy-Schichten kompensiert die geringfiigige
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Beweglichkeit der Atome bei Belastung eine Uberhshung der Harte. Ent-

sprechend geringer ist auch die Winkelabhingigkeit der Hérte simultaner
TiC- und TiBy-Schichten (vgl. Tab. 21).

Tab. 21: Abhingigkeit der Harte einlagiger und simultaner Schichten vom

Winkel zwischen Target- und Substratoberflachennormale (0);
Beschichtungsrate ~ 5 pmh-1,

HV 0,05 bei 6 = 0° HV 0,05 beib = 45°
TiC (p = 0,08 Pa) 3370 £ 700 2340 £ 70
TiBy (p = 0,08 Pa) 3700 £ 100 2850 + 100
TiC/TiBy 2960 £ 100 2430 £ 100
(p = 0,2Pa)
® Sequentielle Schichten

Die Harte sequentieller Schichten weist eine leichte Abhangigkeit von der
Zahl der Einzellagen und somit von der Zahl der Phasenibergange auf (vgl.
Abb. 39). In Schichten mit 100 bis 250 Phaseniibergangen werden die héchsten

3600 -
TiB,

e

+ TiC/TiB, - +_ - _+ +
TiC-TiN +::f:,,./-"”’+ ) +\\
TiB,-TiN \4

3000 -

Hdrte in HV0,05

2400

+ TiN
1800 -

10 100 250 500 1000
Anzahl Lagen

Abb. 39: Abhingigkeit der Hirte sequentieller Schichten von der Zahl der

Phasentiibergdange (Argondruck 0,2 Pa, Beschichtungsrate ~ 5 pmh-1),
Hiarten beobachtet. Fiir die Kombination TiC-TiBg ergibt sich die geringste
Abhangigkeit der Harte von der Zahl der Phaseniibergange, was auf den gerin-
gen Harteunterschied einlagiger TiC- und TiBg-Schichten verglichen mit TiN-
Schichten zuriickzufithren ist. Entsprechend ist die Zunahme der Harte von
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10- auf 100-lagige TiB2-TiN- und TiC-TiN-Schichten deutlicher. Mit abneh-
mender Einzelschichtdicke verringert sich der Einflu} der obersten TiN-Lage
auf die gemessene Hirte, Die Hirten aller sequentiellen TiC-TiBg-Schichten
sind um 100 bis 200 HV niedriger als der Mittelwert aus der Harte der
einlagigen TiC- und TiBg-Schichten. Dies kénnte zum Teil durch den Wechsel
der Aufwachsrichtung in den TiC-Lagen von der (100)-Ebene zur (111)-Ebene
bedingt sein (vgl. Tab. 4).

Die geringfiigige Abnahme der Hirte in sequentiellen TiC-TiBg- und TiBg-
TiN-Schichten bei hoher Zahl an Phasengrenzen kann mit dem zunehmenden
Anteil nicht kristalliner Schichtbereiche erkliart werden. Die héhere Hérte der
1000-lagigen TiC-TiBg-Schicht verglichen mit der simultanen TiC/TiBg-
Schicht deutet auf die Ausbildung einer Fernordnung in den nur 5 nm breiten
Einzellagen hin,

Der starkste Harteabfall sequentieller Schichten mit hoher Zahl an Phasen-
tbergingen wird fir TiC-TiN-Schichten beobachtet. Die Ti(C,N)-Grenzfla-
chenphase, die in einer 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht einen hohen Volumen-
anteil aufweist, kann eine geringere Hérte besitzen als die Verbundharte aus
diskreten TiC- und TiN-Lagen. Auch kann das Gefiige der 1000-lagigen TiC-
TiN-Schicht (vgl. Abb. 26¢) ein Hinweis auf die abnehmende Hérte sein, wenn
die Korngrenzen eine geringe mechanische Festigkeit aufweisen.

II1.3.c RiBzihigkeit

Nach Warren et al. [138] ist eine Beurteilung der Rifzihigkeit von Hartme-
tallen und Hartstoffen aus der Riflbildung an Vickerseindriicken (Palmqvist-
methode) und Hertz'scher Pressung moglich (vgl. Kap. I1.2.b). Fiir Hartmetall
[138] und Schnellstahl [72] kann aus der Léinge der an den Ecken eines
Vickerseindrucks entstehenden "Palmqvistrisse” der Riwiderstand sowie mit
einer empirischen Konstanten der kritische Spannungsintensititsfaktor Kic
bestimmt werden (vgl. Abb. 5). Die Hertz'sche Pressung wird als komplemen-
tare MeBmethode zur Zihigkeitsbeurteilung von sproden Werkstoffen gesehen
[138]. Im weiteren soll iber Ergebnisse bei Anwendung der Palmqvistmethode
und Hertz'scher Pressung an beschichteten Hartmetallen berichtet werden.
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e Einlagige Schichten

Bei den hier untersuchten beschichteten Hartmetallen wird bei einer Bela-
stung von 30 bis 100 N wie bei unbeschichteten Hartmetallen im allgemeinen
je ein, von den Ecken des Vickerseindrucks ausgehender Rifl beobachtet (siehe
Abb. 41a, b). Parallel zu den Eindruckkanten entstehen innerhalb des Ein-
drucks beim Hineindricken der sproden Schicht in das verformbare Hart-
metallsubstrat zuséitzliche Risse (siche Abb. 40 b-d). Diese Risse, die mogli-
cherweise auch eine Beurteilung der Schichtzidhigkeit erlauben, wurden im
weiteren nicht untersucht. Die Abhéangigkeit des Riflwiderstands des Ver-
bundes Schicht-Hartmetallsubstrats H2 von den Abscheidebedingungen ist in
Abb. 41 fur einlagige Schichten dargestellt. Fiir alle Proben mit einer auswert-
baren Riflbildung ergab sich ein linearer Zusammenhang zwischen Rilangen-
summe und Prifkraft. Keine Palmgvistrisse wurden in TiN-beschichtetem
Hartmetall H2 bei einem Abscheidedruck von 0,08 Pa bei Belastungen kleiner
50 N festgestellt (siehe Abb. 40c). Far diese Proben kann somit kein
Riflwiderstand angegeben werden, Bei 2 Pa Argondruck abgeschiedene TiBgy-
Schichten wurden nicht mit in die Untersuchung einbezogen. Diese Schichten
sind wegen starker Zugeigenspannungen riflbehaftet, weshalb ein Ausmessen
der Palmgvistrisse nicht durchgefihrt werden konnte. Auflerdem sind in
diesen Schichten an den Ecken und an den Kanten der Vickerseindruicke eine
Vielzahl von Rissen vorhanden (siehe Abb. 40d). SchlieBlich waren wegen der
geringen Reflexion die bei 2 Pa Argondruck abgeschiedenen TiN-Schichten
(vgl. Abb. 35) ebenfalls nicht auswertbar.

Die Erhéhung des Rilwiderstandes beschichteter Hartmetalle durch die spré-
den Hartstoffschichten beruhrt auf den Druckeigenspannungen der Schichten,
Nach Zum Gahr [72] besteht im Werkstoffvolumen um einen Vickerseindruck
der in Abb. 42 schematisch dargestellte Spannungszustand. In den Zugspan-
nungsfeldern wird die durch den Eindruck eingebrachte Energie durch Rif3bil-
dung ahgebaut, wenn die Spannungsintensitit grofler als die Bruchzéahigkeit
des Gefiiges ist. Druckeigenspannungen in der Schicht verringern die Span-

nungsintensitit, Zugeigenspannungen erhéhensie.

Die Tiefe der Palmquvistrisse ist nach Preikschat [135] bei unbeschichten WC-
Basis-Hartmetallen um den Faktor 2 - 3 grofler als die Eindringtiefe des
Vickersdiamanten. Abb. 43 zeigt die Relation zwischen der Schichtdicke und
der Eindringtiefe des Vickersdiamanten bei Priiflasten von 30, 50 und 100 N.
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20 pm

a) Hartmetall H2, Belastung 100 N b) TiC-Schicht, p = 0,08 Pa, P = 1000 W,
Belastung 100 N

I

20 pm
¢} TiN-Schicht, p = 0,08 Pa; d) TiBy-Schicht, p = 2,0 Pa;
P = 1000 W, Belastung 50 N P = 1000 W, Belastung 100 N

Abb. 40: RiBlbildung an Vickerseindriicken in gesputterten Schichten auf
Hartmetall H2.
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Die Eindringtiefe wurde aus der Verbundharte berechnet, die sich durch die
Schicht bei 30 N Belastung um maximal 200 HV gegeniiber der Substrathirte
erhoht. Fur alle Prifkrifte ist die Eindringtiefe des Diamanten grofler als die
Schichtdicke. Die von den Ecken des Vickerseindruckes ausgehenden Risse
bilden sich in der Schicht und im Hartmetallsubstrat. An der Grenzfliche
Schicht-Substrat wird keine Unstetigkeit in der RiBllinge beobachtet, wie
durch Abpolieren der Schicht festgestellt wurde. Fir druckeigenspannungs-
behaftete Schichten ist eine Zunahme der Rifilange im Substrat nur bei gleich-
zeitiger Schichtabplatzung oder Schichtaufwolbung moglich, da dies eine Rela-
tivbewegung in der Grenzflache Schicht-Substrat bewirkt. Dieses Phanomen
wurde an den untersuchten Schichten nicht beobachtet. In zugspannungsbe-
hafteten Schichten kénnen beim Einbringen von Verformungsenergie in das
Hartmetallsubstrat durch den Vickersdiamanten Eigenspannungen in der
Schicht durch Rifibildung abgebaut werden. Diese Risse bilden sich unabhén-
gig von den Rissen im Substrat. Insofern kann mit der Palmqgvistmethode bei
druckspannungsbehafteten Schichten unter den angegebenen Prifbedingun-
gen nicht die Riflzahigkeit der Schicht separat beurteilt werden, sondern die
Rif3zahigkeit eines oberflachennahen Probenbereiches. Eine bruchmechani-
sche Beschreibung des Zusammenwirkens von sprioder, eigenspannungsbehaf-
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teter Schicht mit dem in Grenzen verformbaren Hartmetallsubstrat bei An-
wendung des Palmqvistverfahrens findet sich in der Literatur nicht. Ein Ver-
gleich der Rifzdhigkeit unterschiedlicher Schichten ist bei gleichem Substrat,
gleicher Schichtdicke und bei Kenntnis der Eigenspannung méglich.

Nach Abb. 44 besteht kein allgemein gilltiger Zusammenhang zwischen Eigen-
spannung und Riflwiderstand. In Abb. 44 ist der RiBwiderstand gegeniiber den
wachstumsbedingten Spannungen aufgetragen. Eine Korrektur der wachs-
tumsbedingten Spannungen um den thermischen Spannungsanteil nach Gl.
(6) wurde nicht durchgefiihrt. Die Berechnung des thermischen Eigenspan-
nungsanteils mit dem E-Modul und dem thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten vom kompakten, polykristallinen Material ist fir feinkornige, texturierte
Schichten problematisch. Auch sind die in Tab. 17 angegebenen Substrattem-
peraturen Gleichgewichtstemperaturen, die sich erst wahrend der Beschich-
‘tung einstellen, Fiir TiC- und TiN-Schichten besteht ein parabolischer Zusam-
menhang zwischen Riflwiderstand und Eigenspannungen. Der hyperbolische
Verlauf der Abhangigkeit RiBwiderstand-Eigenspannungen fir TiBs-Schich-
ten kann mit einer Relaxation der Druckeigenspannungen an der Riflspitze
gedeutet werden.

Zum Vergleich der schichtspezifischen Zahigkeit sind in Abb. 45 die Riflwider-
stands-Eigenspannungskurven von TiC-, TiN- und TiBy-Schichten dargestellt.
Die Zahigkeit nimmt unabhangig von den Eigenspannungen von TiN tber TiC
zu TiBg ab, da die Riflwiderstands-Eigenspannungs-Kurven der Schichten
keine Schnittpunkte aufweisen (vgl. Abb. 45). Dieser Befund ist insofern tber-
raschend, da fiir kompakte, metallische Hartstoffe als Rangfolge abnehmender
Ziahigkeit Boride, Carbide und Nitride genannt wird [55]. Dieses vom stoffspe-
zifischen abweichende Schichtverhalten kann durch die unterschiedlichen Ge-
figeausbildungen hervorgerufen werden. Die Stengelgefiige der TiN-Schich-
ten sind mit einem hohen RiBwiderstand zu korrelieren. Die TiC-Schichten
zeigen einen Ubergang von einem feinkornigen zu einem stengelartigen Ge-
fige und weisen einen geringeren RiBwiderstand auf. TiBg-Schichten mit dem
geringsten Rilwiderstand werden im Druckbereich 0,08 - 0,4 Pa fast struktur-
los, mit einem schwach ausgepréigten, faserartigen Gefige abgeschieden.

Einen wichtigen Einflul auf das Zahigkeitsverhalten von Schichten bt auch
die Orientierung der Kristallite aus. TiC wichst bei niedrigem und mittlerem
Argondruck parallel zu den Warfelflichen auf (vgl. Abb. 27). Palmqvistrisse
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Abb. 45: Abhangigkeit des RiBwiderstands von den wachstumsbedingten
Eigenspannungen fiir TiN-, TiC- und TiBg-Schichten.

und Spaltfldchen [30] liegen somit in einer Ebene. TiN weist bis zum mittleren
Abscheidedruck in Abhangigkeit der Sputterleistung nur eine schwache (100)-
Textur bzw. eine statistische Orientierung der Kristallite auf (vgl. Abb. 28). In
TiN-Schichten ist demnach der Anteil leicht spaltbarer Kristallflichen senk-
recht zur Schichtoberflache geringer als in TiC-Schichten. Angaben zu den
Spaltfachen in TiBg-Kristallen finden sich in der Literatur nicht. Das niedrige
Zahigkeitsniveau der TiBg-Schichten, die unabhingig von den Abscheide-
bedingungen immer parallel zur (001)-Ebene aufwachsen, ist verstdndlich,
wenn die zur (001)-Ebene senkrechten Ebenen Spaltflachen sind.

Weitere Versuche zur Charakterisierung der Schichtzahigkeit wurden mit
Hertz'scher Pressung durchgefiihrt, Der prinzipielle Unterschiede zwischen
Palmqvistverfahren und Hertz'scher Pressung fiir die Zdahigkeitsbeurteilung
von Hartstoffschichten auf Hartmetallen besteht im Einflul des Substrates auf
die RiBbildung. Unter den genannten Randbedingungen (Substrateigenschaf-
ten, Prifbedingungen) entstehen an einem Vickerseindruck Risse in der
Schicht und im Substrat, Die Ribildung wird dabei von den Zahigkeitseigen-
schaften und dem Eigenspannungszustand der Schicht beeinflufSt. Bei Hertz'
scher Pressung hingegen wird das Substrat nur plastisch verformt und die Rif}-
bildung bleibt auf die Schicht begrenzt (siche Abb. 46). Die Werkstoffan-
strengung bei Hertz'scher Pressung ist in Abb, 56 dargestellt. Sie entspricht
der Werkstoffanstrengung beim Scratch-Test, wenn der Reibkoeffizient zwi-
schen Schicht und Prifkérper null ist. Zugspannungen auflerhalb des Ein-
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Abb. 46: Schematische Darstellung der Riflbildung bei Hertz' scher Pressung
an beschichtetem Hartmetall.

druckes bewirken die Riflbildung in der Schicht. Der charakteristische MeB
wert ist die kritische Belastung F, die der Belastung entspricht, bei der sich
um den Eindruck gerade noch kein vollstandiger, kreisformiger Oberfldchen-
rif} gebildet hat. Die kritische Belastung ist neben der Riflzihigkeit der Schicht
stark von der Hérte des Substrats abhidngig. Da im weiteren keine unter-
schiedlichen Substrate benutzt wurden, ist eine Beurteilung der Riflzahigkeit
unterschiedlicher Schichten durch Vergleich der kritischen Belastung
moglich.

Die mit der Palmqvistmethode ermittelte Rangfolge des Zahigkeitsverhaltens
einlagiger Schichten, TiIN-TiC-TiBy, kann durch die Ergebnisse der
Hertz'schen Pressung bestitigt werden. Abb. 47 zeigt die Morphologie eines
Eindrucks bei einer Last von 80 N in einem unbeschichteten Hartmetall und in
einer TiN-Schicht. Fir TiC- und TiBg-Schichten sind Eindriicke bei der kriti-
schen Belastung abgebildet. Im unbeschichteten Hartmetall bilden sich bei
einer Belastung von 80 N keine Risse. Die Verformung bewirkt eine starke
Gefigezerrittung im Eindruck. In der TiIN-Schicht wird bei gleicher Belastung
nur eine abschnittsweise Rifbildung beobachtet. Die Schichtoberflache ist
dhnlich zerrittet wie bei dem unbeschichten Hartmetall. Um die Riflibildung
und die Oberfldchenzerrittung darstellen zu konnen, ist die obere Halfte des
Eindrucks im Interferenzkonstrast dargestellt. Kreisformige Risse bilden sich
in TiC- und TiBy-Schichten, wobei die kritische Belastung fir TiBy geringer ist
als fur TiC. Das Verhalten der TiN-Schicht kann mit einem Abgleiten einzel-
ner Stengelkristalle gedeutet werden, was sowoh!l die abschnittsweise Rif}-
bildung als auch die im Vergleich zu TiC- und TiBy-Schichten starke Auf-
rauhungder Eindruckoberflache erklart.
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Abb. 47: Hertz'sche Pressung an einem unbeschichteten und beschichteten
Hartmetallen (p = 0,4 Pa, P = 1000 W),
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Der Eigenspannungszustand beeinflut wie bei der Palmqvistmethode auch
bei Hertz'scher Pressung das MeBergebnis. Die Darstellung der Abhéngigkeit
der kritischen Belastung von den Eigenspannungen fir TiC- und TiB2-Schich-
ten erfolgt zusammen mit der Ziahigkeitsbeurteilung simultaner TiC/TiBg-
Schichten.

Zusammenfassend 1aBt sich feststellen, da3 mit dem Palmqvistverfahren und
der Hertz'schen Pressung eine Beurteilung der Ziahigkeit von Hartstoffschich-
ten moglich ist. Ein absoluter Zahigkeitskennwert fur die Schichten kann
nicht angegeben werden, da beim Palmqvistverfahren Riflbildung und RiB-
ausbreitung in der Schicht von der Zahigkeit des Substrats abhidngen. Bei
Hertz'scher Pressung beeinfluBlt die Harte des Substrats die kritische Be-
lastung. Bei Normierung des mit dem Palmqvistverfahren bestimmten Rif}-
widerstandes und der bei Hertz'scher Pressung ermittelten kritischen Be-
lastung auf die Eigenspannungen in der Schicht, ist eine Beurteilung der
Zahigkeit unterschiedlicher Schichten moglich. Bei den untersuchten ein-
lagigen Schichten nimmt die Zahigkeit von TiN tber TiC zu TiBy ab.

e Simultane TiC/TiBo-Schichten

Die Ergebnisse der Zahigkeitsprifung simultaner TiC/TiBy-Schichten sind in
Abb. 48a-¢ zusammengefaflt. Abb. 48a zeigt die Abhingigkeit des Rilwider-
standes von Sputterleistung und Argondruck. Aufgetragen gegentber den
Eigenspannungen ergibt sich ein linearer Zusammenhang zwischen Riflwider-
stand und Eigenspannung (s. Abb. 48b). Im Gegensatz zu den parabolischen
und hyperbolischen Abhéngigkeiten des Rilwiderstands kristalliner Schich-
ten von den Eigenspannungen beruht die lineare Abhangigkeit simultaner
Schichten auf der amorphen Struktur. Keine Anderung in der Mikrostruktur
und des Gefiiges wird in simultanen Schichten bei Variation der Abscheide-
parameter beobachtet, was die lineare Abhangigkeit des RiBwiderstandes von

den Eigenspannungen erklirt.

Eine einfache Aussage zum Zihigkeitsverhalten der simultanen TiC/TiBy-
Schichten verglichen mit kristallinen Einlagenschichten ist nach Abb. 48¢
nicht méglich. TiBg-Schichten weisen unabhingig vom Gefiige und dem Eigen-
spannungszustand immer einen geringeren Riflwiderstand als die amorphen
TiC/TiBg2-Schichten auf. TiC- und TiN-Schichten mit geringen Druckeigen-
spannungen, also Schichten, die bei hohem Argondruck und entsprechend
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geringerer Korngrenzenfestigkeit abgeschieden werden (vgl. Kap. lI1.3.a), zei-
gen ein unginstigeres Zihigkeitsverhalten als die korngrenzenfreien, simul-
tanen TiC/TiBg-Schichten. In Abb. 48¢ sind die Rilwiderstdnde aus oben ge-
nannten Grinden gegenuber den wachstumsbedingten Eigenspannungen auf-
getragen. Unter Beriicksichtigung des nur ungenau zu bestimmenden, ther-
misch bedingten Zugspannungsanteiles verschieben sich die Kurven, wobei
das schichtspezifische Zahigkeitsverhalten der simultanen Schichten aufgrund
der geringeren Substrattemperatur (vgl. Kap. II1.2.b) etwas ungiinstiger beur-

teilt werden muf3,

Kristalline TiC- und TiN-Schichten mit hoher Korngrenzenfestigkeit, also
Schichten, die bei niedrigem Argondruck abgeschieden werden und entspre-
chend hohe Druckeigenspannungen aufweisen, zeigen hohere Rilwiderstinde
als die amorphen TiC/TiBg-Schichten. Das von Kaloyeros et al. [30] vermutete
gunstige Zahigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe kann fir simultane
TiC/TiBo-Schichten nicht bestatigt werden. Fehlende Spaltflachen und eine
geringere mittlere Bindungsenergie amorpher Hartstoffe sollen das Zahig-
keitsverhalten verbessern, Trotz der fiir das Zahigkeitsverhalten ungiinstigen
Lage der Spaltflachen in der Ebene der Palmqvistrisse verhalten sich die kri-
stallinen TiC-Schichten giinstiger als die amorphen TiC/TiBg-Schichten. Die
unterschiedlichen Einflisse der Kristallstruktur und des Gefliges auf das
Zahigkeitsverhalten von Schichten lassen sich mit den untersuchten Schichten
nicht separieren. Untersuchungen zu den inter- und transkristallinen Bruch-
anteilen in Schichten kénnen zur Klarung dieser Fragestellung beitragen.

Die in Abb. 49 dargestellte Abhéangigkeit der mit Hertz'scher Pressung ermit-
telten kritischen Belastung von den wachstumsbedingten Eigenspannungen
bestidtigen die bisherigen Aussagen zum Zahigkeitsverhalten der Schichten.
Bei Hertz'scher Pressung kompensieren wie beim Palmqvist-Verfahren Druck-
eigenspannungen in der Schicht die durch den Eindruck aufgebrachten Zug-
lastspannungen. Nicht dargestellt sind TiN-Schichten, aufgrund der nur ab-
schnittsweisen Rifibildung bei Hertz'scher Pressung (vgl. Abb. 47b). Der An-
stieg der kritischen Belastung in TiC-Schichten bei niedrigen Druckeigen-
spannungen ist gefiigebedingt. Nach Abb. 23 entspricht in dieser Schicht, die
bei einem Abscheidedruck von 2 Pa hergestellt wurde, die Lidnge der Stengel-
kristalle etwa der Schichtdicke. Die gegenseitige Verschiebung der Kristalle,
die wegen der geringen Korngrenzenfestigkeit dieser Schicht moglich ist, er-
héht die fiir eine kreisformige RiBbildung notwendige Belastung.
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- Sequentielle Schichten weisen eine deutliche Abhéangigkeit des Rifiwiderstan-
des von der Zahl der Phasenitiberginge auf (siche Abb. 50). Die RiBwiderstdnde
10-lagiger Schichten entsprechen den Mittelwerten einlagiger Schichten, wel-
che unter gleichen Abscheidebedingungen hergestellt wurden. Sequentielle
TiC-TiBo- und TiB9-TiN-Schichten, also Schichten aus koexistenten Phasen,
zeichnen sich durch ein deutliches Maximum des Riflwiderstandes bei 100
Einzellagen in einer 5 pm dicken Schicht aus. Ein nur leichter Anstieg des Rif3-
widerstandes in sequentiellen Schichten der mischbaren Phasen TiC und TiN
wird zwischen 10 und 250 Einzellagen beobachtet. Allen sequentiellen Schich-
ten gemeinsam ist der deutliche Abfall des Rifiwiderstandes fir 500- und 1000-
lagige Schichten.
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Abb. 50: Abhingigkeit des Rilwiderstandes sequentieller Schichten von der
Anzahl der Phasentberginge.
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Das giinstige Ziahigkeitsverhalten 100-lagiger Schichten mit koexistenten
Phasen im Vergleich zu Schichten mit geringerer oder hoherer Zahl von
Phasengrenzen kann mit zwei gegenlaufigen Effekten erklart werden. Mehr-
phasige, bindemetallfreie Hartstoffe weisen allgemein eine hohere Ri3zdhig-
keit, als einphasige Hartstoffe auf [4,58]. Der positive Effekt vieler Phasen-
grenzen auf das Zihigkeitsverhalten kompakter Hartstoffe ist bei inter- und
transkristallinem Riflverlauf gegeben. Die Rififlanken der um einen Vickers-
eindruck entstehenden Radialrisse breiten sich in sequentiellen Schichten
senkrecht zu den Phaseniibergingen, also transkristallin, aus. Lauft ein Rif3
tiber eine Phasengrenze, muf} ein zusiatzlicher Betrag an Bruchenergie aufge-
bracht werden. In sequentiellen TiC-TiBg-Schichten mit 10 und 100 Lagen
kann auch die senkrecht zu den Palmgqvistrissen liegende Korngrenze zwi-
schen dem in der (111)-Ebene aufwachsenden, von TiBy beeinfluBten, und dem
unbeeinfluflt parallel zur (100)-Ebene aufwachsenden TiC, eine rienergiever-
zehrende Wirkung aufweisen. Andererseits sollte die energieverzehrende Wir-
kung der gesputterten TiC-TiBy-Phaseniibergiange wegen des epitaktischen
Aufwachsens geringer sein als die der TiBo-TiN-Phasenibergange. Gegen-
laufig zum positiven Einflufl der Phaseniibergange auf das Zahigkeitsverhal-
ten sequentieller Schichten wirkt der mit zanehmender Zahl von Phasentiiber-
géngen ansteigende Volumenanteil amorpher Phasen. Wie die Untersuchun-
gen an simultan abgeschiedenen, amorphen TiC/TiBy-Schichten gezeigt
haben, ist das Zahigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe eher ungiinstig.

Die Bildung einer TiC-TiN-Phasengrenze, bzw. einer Phasengrenze zwischen
einem Ti(C,N)-Mischkristall und TiN bzw. TiC, ist in kompakten Werkstoffen
wegen der vollstdndigen Mischbarkeit von TiC und TiN nicht méglich. Die nur
geringfigige Zunahme des RiBwiderstandes mit Erhohung der Zahl der
Phaseniibergiange von 10 auf 250 deutet auf eine geringe Energiedissipation
an den TiC-TiN-Phasenubergingen hin. Ungiinstig wirkt sich hierbei das
epitaktische Aufwachsen (vgl. Abb. 19a) mit Spaltflichen senkrecht zu den
Phasentbergidngen aus. Der starke Abfall des Riflwiderstandes der 500- und
1000-lagigen, vollstdndig kristallinen Schichten kann durch das Stengel-
gefiige dieser Schichten bedingt sein (vgl. Abb. 26¢). Wie schon der Hérteabfall
der 500- und 1000-lagigen Schicht andeutete (vgl. Abb. 39), ist die Festigkeit
der Korngrenzen geringer als bei einlagigen Schichten, die unter gleichen
Abscheidebedingungen hergestellt wurden. Bei geringer Korngrenzen-
festigkeit nimmt auch der Widerstand gegeniiber der Riflausbreitung ab.
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Ein Vergleich der Zahigkeitseigenschaften sequentieller und einlagiger
Schichten ist bei Auftragung der Riflwiderstinde gegenuber den Eigenspan-
nungen méglich (vgl. Abb. 51). Allgemein liegen die Riwiderstinde sequen-
tieller Schichten zwischen den RiBwiderstinden der einphasigen Schichten.
Mit keiner der untersuchten sequentiellen Schichten wird eine Uberhohung
des Rilwiderstandes gegeniiber den RiBwiderstidnden der einlagigen Schichten
aus beiden beteiligten Phasen erreichi. Bei vollstandig transkristallinem
Bruchverlaufkann fiir sequentielle Schichten, ohne Berticksichtigung des Ein-
flusses der Phaseniiberginge, der RiBwiderstand beim Palmgqvistverfahren
entsprechend den Volumenanteilen der Phasen abgeschétzt werden. Eine tber
diesen Wert hinausgehende Erhohung des Rillwiderstandes sequentieller
Schichten ergibt sich durch die Bruchenergie verzehrende Wirkung der Pha-
sengrenzen, Eine Verringerung kann durch den hohen Volumenanteil amor-

pher Phasen und Anderungen im Schichtgefiige bedingt sein.

Der Riflwiderstand 10-lagiger TiBo-TiN-Schichten entspricht dem Mittelwert
der Riflwiderstdnde der einlagigen Schichten bei gleichen Eigenspannungen
(siehe Abb. 51a). Die 100-lagige TiBo-TiN-Schicht weist bei hoherer Héarte
(vgl. Abb. 39) einen nur geringfiigig niedrigeren Rilwiderstand als die ein-
lagige TiN-Schicht auf. Durch die Energiedissipation an den Phasenuber-
gangen wird das unginstige Zihigkeitsverhlaten der TiBg-Lagen fast voll-
stdndig kompensiert. Der zunehmende Anteil der amorphen Phasen bewirkt
bei weiterer Erhohung der Zahl der Phasenibergidnge eine Abnahme des
RiBwiderstandes auf das Niveau der einphasigen TiBy-Schicht.

Der Unterschied des schichtspezifischen Zahigkeitsverhaltens, beurteilt aus
der Abhangigkeit von Rilwiderstand und Eigenspannung, ist fur einlagige
TiC- und TiBe-Schichten geringer als fiir TiBy- und TiN-Schichten. Entspre-
chend starker beeinflussen MeBfehler die Zahigkeitsbeurteilung sequentieller
TiC-TiBy-Schichten. Der giinstige RiBwiderstand der 10-lagigen TiC-TiBg-
Schicht sollte daher nicht dberbewertet werden (siehe Abb. 51b). Der Rif}-
widerstand der 100-lagigen Schicht liegt deutlich iber dem RiBwiderstands-
niveau der TiBg-Schicht, erreicht aber das Rilwiderstandesniveau der einlagi-
gen TiC-Schicht nicht. Trotzt des hohen Volumenanteils in den TiC-Lagen (~ 40
%), der epitaktisch auf TiBo in [111]-Richtung aufwichst, also keine
Spaltflachen senkrecht zu den Phasentibergingen aufweist, wird das Rif3-
widerstandsniveau der einphasigen TiC-Schicht nicht erreicht. Die einphasi-
gen TiC-Schichten, die mit gleichen Abschei"debedi‘ngung‘en wie die sequentiel-
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len Schichten hergestellt wurden, wachsen parallel zu den Wiirfelfldchen, also
mit Spaltflache in der Ebene der Palmqvistrisse; auf.

Der Einflul der Orientierung der Spaltflichen auf den Rifiwiderstand
sequentieller TiC-TiBy-Schichten wird jedoch bei Vergleich der 100- und 250-
lagigen Schicht deutlich. Der RiBwiderstand nimmt von der 100- zur 250-
lagigen Schicht, trotzt Erhohung des Volumenanteiles der amorphen Phasen,
nur geringfigig ab. Dies kann mit dem ansteigenden Volumenanteil von in
[111]-Richtung aufwachsenden TiC in den TiC-Lagen erklirt werden. In 250-
lagigen TiC-TiB2-Schichten sind die TiC-Lagen vollstandig in [111]-Richtung
orientiert (vgl. Abb. 19b). Somit liegen die (100)-Spaltflichen von TiC unter
45° zur Spaltebene der Palmqvistrisse. Bei weiterer Erhohung der Zahl der
Phasenibergange ergibt sich wie bei TiBy-TiN-Schichten eine Abnahme des
RiBwiderstandes auf das Niveau der einlagigen TiBa-Schicht. Der Riflwider-
stand der 1000-lagigen TiC-TiBg-Schicht liegt etwas unter dem RifBwider-
standsniveau der simultanen TiC/TiBy-Schicht (siehe Abb. 51b). In Abb. 51
sind nur die wachstumsbedingten Eigenspannungen beriicksichtigt. Der durch
die Erwarmung der Substrate bei der Beschichtung bedingte thermische Zug-
spannungsanteil ist fir einlagige und sequenticlle Schichten aufgrund der
starkeren Temperaturbelastung grofler als fiir simultane Schichten (vgl. S.
59). Bei Beriicksichtigung des thermischen Eigenspannungsanteils verschiebt
sich das RiBwiderstandesniveau der simultanen TiC/TiBy-Schicht weniger
stark in Richtung Zugspannungen, wodurch der Riflwiderstand der 1000-lagi-
gen TiC-TiBg-Schicht dem Niveau der simultanen Schicht ndher kommt.

Die 100- und 250-lagigen TiC-TiBg-Schichten weisen im Vergleich zu den an-
deren TiC-TiBgo-Schichten nicht nur die héchsten Rifilwiderstinde sondern
auch die hochsten Druckeigenspannungen auf. Dal} der ginstigste Rilwider-
stand nicht spannungsbedingt ist, ergibt sich daraus, daf} die Rilwiderstinde
der 100- und 250-lagigen Schichten ndher am Riflwiderstandsniveau von ein-
lagigen TiC-Schichten als am Riflwiderstandsniveau einlagiger TiBg-Schich-
ten liegen.

Im Gegensatz zu den sequentiellen Schichten mit koexistenten Phasen, bei
denen die Riflwiderstinde aller Kombinationen zwischen den Riflwiderstands-
niveaus der einlagigen Schichten liegen, werden fir 500- und 1000-lagigen
TiC-TiN-Schichten deutlich geringere Riflwiderstinde als fur die einlagigen
TiC- und TiN-Schichten gemessen. Unter Bericksichtigung der Eigenspan-
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nungen nimmt der RiBwiderstand von der 10- zu 100-lagigen Schicht gering-
fugig zu und bleibt bis 250 Lagen nahezu konstant. Mit zunehmendem Volu-
menanteil der Ti(C,N)-Durchmischungsphase entsteht ein Stengelgefige mit
geringer Korngrenzenfestigkeit, wodurch der Riflwiderstand deutlich unter
das Niveau der einlagigen TiC-Schicht abfallt.

Eine weitere Optimierung des Zihigkeitsverhaltens sequentieller Schichten
ist durch Variation der Volumenanteile der Phasen moglich. Bei konstanter
Zahl der Phaseniiberginge kann der RiBwiderstand zunehmen, wenn der Volu-
menanteil der Phase mit dem geringeren Riflwiderstand zugunsten der Phase
mit dem héheren Riflwiderstand reduziert wird. Abb. 52 zeigt fir 250-lagige
TiC-TiBo-Schichten die Abhingigkeit des Rilwiderstandes vom Volumen-
anteil der Phasen,

Abb. 52:
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Den hochsten Riflwiderstand weist die Schicht mit 25 Vol.% TiBg auf, also eine
Schicht mit 30 nm dicken TiC- und 10 nm dicken TiBy-Lagen. Fir einen Ver-
gleich mit den Rilwiderstinden einphasiger Schichten, miissen die Eigen-
spannungen bericksichtigt werden (vgl. Abb. 51); jedoch zeigt dieser orientie-
rende Versuch das grofie Potential sequentieller Schichten,

Die fur einlagige und simultane Schichten festgestellte Gleichwertigkeit zwi-
schen Palmqvist-Verfahren und Hertz'scher Pressung fiir die Zahigkeitsbeur-
teilung von Hartstoffschichten gilt auch bei sequentiellen Schichten (vgl. Abb.
950 und 53). Im Unterschied zum Palmgqvist-Verfahren wird bei TiC-TiN-
Schichten mit 100 Lagen ein ausgepragtes Maximum der kritischen Belastung
beobachtet. In der 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht werden ab 30 N Belastung
abschnittsweise Risse sichtbar. Ein kreisformiger RiB, der fiir die Bestimmung
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der kritischen Belastung notwendig ist, wird jedoch auch bei hoherer Be-
lastung aufgrund des Stengelgefiges nicht festgestellt.
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Das ginstige Verhalten 100-lagiger Schichten kann analog zum Palmgvist-
verfahren durch die Bruchenergie verzehrende Wirkung der Phasenibergéange
interpretiert werden. Die Ausbildung eines katastrophalen Risses, also durch
die gesamte Schicht hindurch, wird in Schichten mit vielen Phasentibergéngen
zu hoheren Belastungen hin verschoben. Risse in den ersten Schichtlagen
bewirken eine Verringerung der Spannungsintensitit in der Schicht, fithren
aber nicht zu einer sichtbaren Schidigung in der Schicht. Die Abnahme der
kritischen Belastung fiir Schichten mit mehr als 100 Lagen wird durch den
zunehmenden Volumenanteil der amorphen Phasen hervorgerufen.

Zusammenfassend 146t sich feststellen, dall eine starke Abhidngigkeit des
Zahigkeitsverhaltens sequentieller Schichten von der Zahl der Phaseniiber-
génge besteht. Schichten mit 100 bis 250 Phasentbergingen weisen die hoch-
sten Rillwiderstande bzw. die hochsten kritischen Belastungen auf. Durch die
Energiedissipation an den Phasentibergingen wird die geringe Ziahigkeit der
sproderen Schichtkomponente fast vollstandig kompensiert und annidhernd
der Rilwiderstand der zaheren Schichtkomponente erreicht.
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I11.3.d Haftfestigkeitsbeurteilung
e Einlagige Schichten

Der charakteristische Mewert fiir die Haftfestigkeitsbeurteilung von Schich-
ten mit dem Scratch-Test ist die kritische Last (L;). Zur Bestimmung der
kritischen Last findet sich in der Literatur keine einheitliche Mefivorschrift
[132,150,151,152]. Im weiteren soll diejenige Last als kritische Last angesehen
werden, bei der Ausbriiche der Schicht entlang der Spur des Prifdiamanten
auftreten. In allen untersuchten Schichten wurde bei Uberschreiten der kri-
tischen Last eine plotzliche Zunahme der akustischen Emission festgestellt
(vgl. Abb. 57). Die Messung der akustischen Emission erfolgte durch einen
piezoelektrischen Aufnehmer an der Einspannung des Prifdiamanten. Ein
akustisches Signal beim Scratch-Test ergibt sich nach Laeng et al. [132] durch
Energiefreisetzung bei Riflbildung in der Grenzflache Schicht-Substrat. Nach
eigenen Erfahrungen entsteht ein akustisches Signal bei Ausbrichen in der
Schicht selbst und entlang der Grenzflache Schicht-Substrat. Eine Riflbildung
senkrecht zur Grenzflache Schicht-Substrat, die bei einigen Schichten beob-
achtet wird (vgl. Abb. 58), fiihrt nur zu einer geringen akustischen Emission
und soll im weiteren auch nicht als Versagenskriterium angesehen werden.

Abb. 54 zeigt fir TiC- und TiBg-Schichten die Abhédngigkeit der kritischen
Last von den Beschichtungsparametern Argondruck und Sputterleistung. Bei
2 Pa Argondruck abgeschiedene TiBg-Schichten weisen bei 100 N Belastung
(maximale Belastung der verwendeten Scratch-Apparatur) keine akustische
Emission und keine Ausbriiche in der Schicht auf, Fur allen einlagigen TiN-
Schichten wird bis 100 N Belastung kein Versagen der Schicht festgestellt.

Die Berechnung der Haftfestigkeit aus der kritischen Last ist nach der in Kap.
I1.2.c dargestellten Literaturiibersicht nicht moglich. Auch kann aus der Zu-
nahme der kritischen Last bei steigendem Argondruck nicht auf ein verbesser-
tes Haftvermogen von TiC- und TiB2-Schichten geschlossen werden. Der Ein-
fluBl der Beschichtungsparameter auf das Haftvermégen kann aus der Morpho-
logie der Schichtabplatzungen bei Uberschreiten der kritischen Last beurteilt
werden. TiC- und TiBo-Schichten, die bei Argondriicken < 0,4 Pa abgeschieden
werden, versagen durch muschelartige Abplatzungen (siehe Abb. 55a). Der Rif}
verlduft dabei ausgehend von der Grenzfliche Schicht-Substrat nur durch die
Schicht. Die mechanischen Eigenschaften der Grenzfliche Schicht-Substrat
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Abb. 54: Abhéangigkeit der kritischen Last vom Argondruck und der Sputter-
leistung (Argondruck = 0,4 Pa Schichtversagen, Abscheidedruck
> 0,4 Pa Grenzf’lachenversagen)
sind bei diesem Versagensmechanismus giinstiger als die der Schicht. Fir
diese Versagensart sind die Begriffe cohisives Versagen [83] und Schicht-
versagen [154] gepragt worden.

Ein grofBflichiges Abplatzen von Schichtbereichen entlang der Diamantspur
wird bei Schichten beobachtet, die bei einem Argondruck = 0,8 Pa abgeschie-
den wurden (siehe Abb. 55b). Dieses Versagensmuster wird als adhisives Ver-
sagen [83] oder Grenzflaichenversagen [154] bezeichnet. Die durch die Sub-
stratverformung beim Scratch-Test in der Grenzflache Schicht-Substrat her-
vorgerufenen Scherkrifte (vgl. Abb. 7), sind bei Grenzflachenversagen grofler
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o n

a) Schichtversagen b) Grenzflachenversagen

Abb. 55: Zur Haftfestigkeitsbeurteilung an TiBg-Schichten.

a)p=10,08Pa,P =500W,L. = 62N

b)p=0,8Pa,P =500W,L, = 74N
als die Haftfestigkeit. Grenzflichenversagen ist fiir schlecht haftende Schich-
ten charakteristisch.

Die Haftfestigkeit von direkt gesputterten Hartstoffschichten wird durch
niedrige Abscheidedriicke (p = 0,4 Pa) positiv beeinflufit. Die Beschichtungs-
rate hat im untersuchten Parameterbereich keinen Einflufl auf die Abhéangig-
keit zwischen Versagensmechanismus und Abscheidedruck. Eine hohe Keim-
dichte und eine hohe wirksame Teilchenenergie bei niedrigem Abscheidedruck
beginstigen das Haftvermégen. Mit abnehmendem Argondruck nimmt die
mittlere freie Weglidnge zu und die Teilchenstreuung durch Stoéfle im Plasma
ab. Der zur Substratoberfliche senkrechte Energiebetrag der Atome des Be-
schichtungsmaterials, also die wirksame Teilchenenergie [125], nimmt mit ab-
nehmender Teilchenstreuung zu. Bor-, Kohlenstoff- und Stickstoffatome kon-
nen bei ausreichender Energie wegen des geringen Atomdurchmessers einige
Elementarzellen tief in den Substratwerkstoff eindringen [61]. Energiereiche
Titanatome bewirken wegen der grofleren Atommasse eher durch Sputteref-
fekte eine Durchmischung von Schicht- und Substratwerkstoff. Nach Etzkorn
et al. [61] wird die Haftung einer Schicht stark von der Durchmischung an der
Grenzflache Schicht-Substrat beeinflufit. Nach Hintermann [93] ist die Haf-
tung der Schicht umso besser, je dichter die Bekeimung und je geringer die
GroBe der einzelnen Korner ist. Bosch [48] findet eine Zunahme der Haftfestig-
keit mit abnehmender Korngréfie in reaktiv gesputterten TiN-Schichten und
erkléart dies mit einer verbesserten Schichtfestigkeit sowie einer besseren An-
passung der Schicht an das Substrat, wodurch eine Wechselwirkung zwischen
Schicht und Substrat erleichtert wird. Auch in direkt gesputterten TiC-, TiN-
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und TiBo-Schichten ist eine Zunahme des Haftvermogens mit abnehmender
Korngréfle bei abnehmendem Argondruck erklarbar (vgl. Abb. 22 - 24).

Eine uber die phdnomenologische Beurteilung des Haftvermogens entspre-
chend den Versagensmechanismen hinausgehende Interpretation der Haft-
festigkeil setzt eine genaue Kenntinis der Werkstoffanstrengung beim Scratch-
Test voraus. Die Zunahme der kritischen Last von TiC- {iber TiBg- zu TiN-
Schichten unabhéingig vom Versagensmechanismus kann nicht mit einer in
gleicher Reihenfolge ansteigenden Haftfestigkeit gedeutet werden. Hohere
kritische Lasten fiir TIN-Schichten, verglichen mit TiC-Schichten, werden fir
Hartmetall- und Stahlsubstrate bestatigt [69,84]. Die Haftung metallischer
Hartstoffe auf Substraten mit hohem metallischen Bindungsanteil nimmt in
der Reihenfolge Boride, Carbide und Nitride ab [55]. Nach Hammer et al, [69]
koénnen die hohen kritischen Lasten von TiN-Schichten mit dem geringeren E-
Modul von TiN (256-103 Nmm-2) gegentiber TiC (460-103 Nmm-2) erklart
werden. Bei gleicher Dehnung der Schichten bei der Verformung des Substra-
tes beim Scratch-Test ist die Spannung in der Grenzfldche Schicht-Substrat fir
TiN geringer. Da in der Literatur unterschiedliche E-Moduli fir kompaktes
TiN angegeben werden (z.B. 590-103 Nmm-2 [55]) und dariiber hinaus der E-
Modul von Hartstoffschichten vom E-Modul des kompakten Materials abwei-
chen kann [155], scheint eine Argumentation mit dem E-Modul problematisch.

Nach Laugier [85] kann die durch die Substratverformung in der Grenzfliache
Schicht-Substrat herrschende Scherspannung v aus der von dem Priifkérper
aufgebrachten Druckspannung o (Bestimmung siehe Gl. 12) zu:

v=o0- al/R (1)
berechnet werden (a = Kontaktradius Prifkorper-Schicht, R = Radius
Prifkorper). Die aus der kritischen Last mit Gl. (11) und Gl. (12) bestimmten
Scherspannungen sind jedoch um ein bis zwei Gréenordnungen geringer als
die aus den Bindungskraften zu erwartende Haftfestigkeit, so daf eine Berech-
nung der Haftfestigkeit aus der mit dem Scratch-Test ermittelten kritischen
Last problematisch scheint [85].

Beim Schichtversagen ubersteigen die durch den Prifkorper aufgebrachten
Druckspannungen die Druckfestigkeit der Schicht. Die Zunahme der kriti-
schen Last mit steigendem Argondruck (siehe Abb. 54) beruht auf der Abnah-
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me der Druckeigenspannungen in den Schichten. Chollet et al. [87] stellen an
TiC-beschichteten Stidhlen (CVD) auch eine Zunahme der kritischen Last mit
abnehmenden Druckeigenspannungen fest. Nach Demarne et al. [106] zeigen
bei hohen Biaspotentialen abgeschiedene TiN-Schichten auf Stahlsubstraten
Schichtversagen, was durch Druckeigenspannungen (~ - 1500 Nmm-2) in der
Schicht verursacht wird.

Die Spannungsverteilung um einen kugelfésrmigen Prifkorper kann nach
Hamilton et al. [133], wie in Abb. 56 dargestellt, angegeben werden. Die Span-
nung an der Kontaktstelle Priifkorper-Schichtoberflache (x = a, sieche Abb. 56)
kann in Abhéingigkeit des Reibkoeffizienten f zwischen dem Priifkorper und
der Schicht bestimmt werden [85]:

I

I

2na

FN - Normalkraft
v - Querkontraktion Schicht

3
Q —2v)-—(4+v)—8n—f (12)

g =

. Abb. 56:
" Spannungsverteilung um einen kugel-
formigen Prifkorper in Abhéngigkeit
Y des Reibkoeffizienten f nach Hamilton et
al, [133].

N7

=0 /

-1.0

aix

Daten iiber den Reibkoeffizienten zwischen Diamant und TiC, TiN oder TiBg
finden sich in der Literatur nicht. Auch beeinflut der Zustand des Diamanten,
der sich speziell bei der Priifung von TiBg-Schichten rasch verschlechtern kann
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(siehe Abb. 57), den Reibkoeffizienten. Der Versagensmechanismus und damit

Abb. 57:
@ Diamant neu, L =72N Abhéngigkeit der kri-
@ nach 15 Kratzern, L=47N tischen Last (L;) vom
@ nach 16 Kratzern, L=44N Zustand des Priifdia-

manten (durchschnitt-
liche Kratzerlange
8 mm).

TiB,-Schicht auf Hartmetall
p=0,2Pa, P=500W, d=45um

akustische Emission

Last in N

die prinzipielle Aussage zum Haftvermogen dndert sich durch den Zustand des
Diamanten nicht; die normal zur Bewegungsrichtung gemessene kritische
Last fallt jedoch stark ab. Aussagen zur tatsidchlichen Belastung der Schicht,
unabhéngig vom Reibkoeffizienten und dem Zustand des Diamanten, sind bei
Messung der Vorschubkraft moglich.

Fir einen Vergleich der kritischen Lasten unterschiedlicher Schichten (auf
identischen Substraten), mull neben dem Reibkoeffizient auch das unterschied-
liche mechanische Verhalten der Schichten beachtet werden. Abb. 58 zeigt das
Ende der Diamantspur bei 100 N in einer TiN-Schicht und fiir TiC- und TiBy-
Schichten die Diamantspur bei Erreichen der kritischen Last. Bruchvorgéinge
in der Schicht kénnen an metallographischen Schliffen (Schragschliff 10°)
senkrecht zur Spur des Diamanten beurteilt werden (siehe Abb. 58).

Die starkste Riflbildung vor Erreichen der kritischen Last wird in der TiBo-
Schicht festgestellt, welche entlang der Diamantspur eine "griatenartige” Rif3-
bildung in der Schichtoberfliche aufweist. Diese Riflbildung wird auch von
Zum Gehr et al. [42] bei der Ritzprifung an Hartchromschichten beobachtet.
Bei Uberschreiten der kritischen Last bilden diese Risse eine einseitige Beran-
dung der muschelartigen Ausbruche. Die TiC-Schicht versagt ohne vorherige
Riflbildung bei geringerer kritischer Last. Der Einfluf} der periodischen Rifbil-
dung in TiBy-Schichten auf die tatsiachliche Belastung der Schicht und auf die
kritische Last kann durch Messung der Vorschubkraft beim Scratch-Test be-
stimmt werden. Die glatten Bruchflachen der TiBy-Schicht beim Schichtversa-
gen, verglichen mit der TiC-Schicht (vgl. Abb. 58), sind mit dem geringen Rif3-
widerstand der TiBo-Schichten erklarbar.
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Abb. 58: Verhalten einlagiger Schichten beim Scratch-Test (Schichtoberflache und 10° Schragschliff 1 zum Scratch, p = 0,2
Pa,P = 500 W).
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Die Schliffe senkrecht zur Spur des Diamanten bei Lasten unterhalb der kriti-
schen Last zeigen eine Verformung im Hartmetallsubstrat, die von der Schicht
bei konstanter Dicke nachgebildet wird (vgl. Abb. 58). In der TiBg-Schicht
bilden sich dabei senkrecht und parallel zur Schichtoberflache Risse. Die TiC-
Schicht weist eine punktformige Rifbildung auf, die auf eine teilweise Zerrit-
tung des Schichtgefiiges hindeutet. Keine Riflbildung ist im Schliff oder an der
Oberflache der TiN-Schicht zu beobachten. Moglich ist dieses "quasiplastische”
Verhalten bei sproden Schichten durch mikrostrukturelle Vorgédnge, z.B.
durch Abgleiten von Stengelkristallen ohne den Werkstoffzusammenhalt iber
groflere Bereich aufzugeben.,

Zusammenfassend 148t sich feststellen, daB mit den Scratch-Test die Haft-
festigkeit von Schichten nur beurteilt, nicht aber eindeutig gemessen werden
kann. Gut haftende Schichten zeigen bei Erreichen der kritischen Last
Schichtversagen, schlecht haftende Grenzflachenversagen. Das Haftvermogen
einlagiger, direkt gesputterter Hartstoffschichten wird durch niedrige Ab-
scheidedriicke und hohe wirksame Teilchenenergien ginstig beeinfluflt. Eine
vergleichende Untersuchung der kritischen Lasten unterschiedlicher Schich-
ten ist unter Berucksichtigung des Gefiiges und des mechanischen Verhaltens
der Schichten moglich. Voraussetzung ist die Kenntnis der tatsdchlichen
Schichtbelastung, die bei Messung der Vorschubkraft bestimmt werden kann.

@ Simultane Schichten

Die geringsten mit dem Scratch-Test an simultanen TiC/TiBg-Schichten er-
mittelten kritischen Lasten betragen 94 N. Bis zur geratebedingten maxi-
malen Last von 100 N wurde nicht in allen Schichten ein Versagen beobachtet
(siehe Tab. 22). Tritt ein Versagen auf, wird wie bei einlagigen Schichten bis

Tab. 22: Abhangigkeit der kritischen Last simultaner TiC/TiBg-Schichten
vom Argondruck und der Sputterleistung.

0,2 Pa 0,4 Pa 0,8 Pa 2,0 Pa
270 W > 100N > 100N 98 N 94 N
500 W 94 N 98 N > 100N 98 N
750 W > 100N 98 N 98 N >100 N

0,4 Pa Argondruck Schichtversagen und oberhalb 0,8 Pa Argondruck Grenz-
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flachenversagen festgestellt, Der mit abnehmenden Druckeigenspannungen
gedeutete Anstieg der kritischen Last in TiC- und TiBo-Schichten wird in
simultanen TiC/TiBo-Schichten nicht beobachtet. Dies kann mit der vom Ab-
scheidedruck unabhéngigeh Gefugeausbildung in simultanen Schichten er-
klart werden, wiahrend in TiC- und TiBg-Schichten die bei hohem Abscheide-
druck auftretenden Stengelgefiige (vgl. Abb, 23, 24) bei einer Interpretation
der kritischen Lasten beriicksichtigt werden miissen.

Der Vergleich zwischen den kritischen Lasten simultaner und einlagiger
Schichten setzt die Kenntnis der tatsichlichen Schichtbelastung voraus, die
z.B. vom Reibkoeffizient Schicht-Diamant und vom mechanischen Verhalten
der Schicht abhéingig ist. Das mechanische Verhalten der simultanen
TiC/TiBg2-Schicht beim Scratch-Test ist mit der TiBg-Schicht vergleichbar (vgl.
Abb. 58, 59). Die simultane Schicht kann jedoch mehr Risse je Langeneinheit
ertragen, ohne dafl Abplatzungen in der Schicht oder in der Grenzflache auf-
treten. Die Risse entstehen durch Zugspannung, hervorgerufen durch Reib-
krafte zwischen Diamant und Schicht (vgl. Abb. 56). Die Rifibildung wird
durch das Zahigkeitsverhalten und den Eigenspannungszustand der Schicht
beeinflufit. Eine Korrelation zwischen Eigenspannungszustand, Ribildung
und kritischer Last kann nicht angegeben werden,

Abb. 59:

Scratchende bei 100 N Be-
lastung in einer simulta-
nen TiC/TiBo-Schicht (p =
0,2Pa,P = 270 W),

Einen ginstigen Einfluf} auf das Haftvermogen simultaner Schichten iibt die
extrem feine Phasenverteilung und das daraus resultierende Gefiige aus. Die
hohe Zahl von Kristallisationskeimen bewirkt eine fast vollstindige Be-
deckung des im atomaren MaBstab rauhen Substrates durch die Schicht. Dies
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erhoht die an der Grenzfliche Schicht-Substrat tbertragbaren Krifte, was
eine Erhohung der kritischen Lasten beim Grenzflichenversagen bewirkt.
Auch die im Vergleich zu einlagigen TiC- und TiBa-Schichten hohen kritischen
Lasten bei Schichtversagen kénnen mit der hohen Keimdichte simultaner
Schicht erklirt werden. Die Schicht versagt bei hoher Haftfestigkeit, wenn die
Spannungsintensitit an der Grenzflache die Bruchzihigkeit der Schicht iber-
steigt. Poren an der Grenzfliche bewirken eine Erhéhung der lokalen Span-
nung und fithren zu einem vorzeitigen Schichtversagen. Bei geringerer
RiBzahigkeit der simultanen TiC/TiBs-Schichten, verglichen mit TiC-
Schichten, weisen simultane Schichten wegen der hohen Keimdichte héhere
kritische Lasten auf. Tritt in simultanen TiC/TiBg-Schichten Schichtversagen
auf, sind die Bruchflachen dhnlich glatt wie in TiB2-Schichten (vgl. Abb. 58,
60).

Abb. 60:

Schichtversagen in einer si-
multanen TiC/TiBg-Schicht
(p=0,2Pa,P = 500 W).

& Sequentielle Schichten

Die Abhingigkeit der kritischen Lasten sequentieller Schichten von der Zahl
der Phaseniiberginge ist in Abb. 61 dargestellt. Schichten mit amorphen
Bestandteilen, also TiC-TiBg- und TiBg-TiN-Schichten, weisen eine leichte
Abnahme der kritischen Last mit steigender Zahl der Phasentbergiange auf.
TiC-TiN-Schichten, also Schichten mit kristalliner Durchmischungsphase,
zeigen bis 500 Lagen annihernd konstante kritische Lasten. Die 1000-lagige
Schicht versagt bei 100 N noch nicht, was auf das Stengelgefige dieser Schicht
zurickzufiihren ist (vgl. Abb. 26). Die kritischen Lasten TiN-haltiger Schich-
ten liegen allgemein tiber den kritischen Lasten der TiC-TiBg-Schichten.
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Als Versagensmechanismen werden in sequentiellen TiC-TiBy- und TiC-TiN-
Schichten Schichtversagen und in TiBy-TiN-Schichten Grenzflichen- und
Schichtversagen beobachtet. Sequentielle TiC-TiBg- und TiC-TiN-Schichten
zeigen somit ein dhnlich gutes Haftvermogen wie die bei niedrigem Argon-
druck gesputterten einlagigen Schichten. Fur das in sequentiellen TiBy-TiN-
Schichten beobachtete Grenzflichenversagen (siehe Abb. 62) sollte nicht die
Grenzflache Substrat-TiBg verantwortlich sein, da einlagige TiBy-Schichten
bei Abscheidedriicke = 0,4 Pa bei Erreichen der kritischen Last Schichtver-
sagen zeigen,

Aus Abb. 62 ergeben sich Hinweise, daf3 der das Grenzflachenversagen aus-
losende Rif nicht an Grenzflache Schicht-Substrat sondern an einem TiBg-
TiN-Phasentbergang beginnt, Die Borverteilung entspricht an einigen Stellen
der Bruchfliache des Grenzflachenversagens der Borverteilung in den Schicht-
lagen (siehe Abb, 62b). Auch finden sich am Ubergang vom Grenzflichenver-
sagen zum Schichtversagen grofle TiBo-Bereiche. Hintermann [83] beobachtet
an einer mit Hochfrequenz gesputterten 5-lagigen TiN-Schicht, die durch Be-
wegung der Substrate auflerhalb der Kathode hergestellt wurde, ebenfalls ein
Grenzflachenversagen in der Schicht. Als wahrscheinliche Ursache fur das un-
gunstige Verhalten der TiN-TiN-Grenzflachen wird eine partielle Oxidation
der Schichtoberfldche bei der Bewegung aullerhalb der Kathode angegeben.
Eigene Versuche an 10-, 100- und 500-lagigen TiN-Schichten, die alle wie ein-
lagige TiN-Schichten bis 100 N Belastung noch nicht versagen, kénnen dies
nicht bestatigen. Auch wird an den Phaseniibergiangen sequentieller Schichten
bei Auger-Tiefenprofilen keine Erhéhung des Sauerstoffpegels festgestellt
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(vgl. Abb. 17), die das Grenzflichenversagen in TiBg-TiN-Schichten erklidren
konnten.

a) SED-Bild

b) Bor-Verteilung

Abb. 62: Schicht- und Grenzflachenversagen in einer 10-lagigen TiB2-TiN-
Schicht.

Die etwas hoheren kritischen Lasten sequentieller TiC-TiBg-Schichten im Ver-
gleich zu unter gleichen Herstellbedingungen (p = 0,2 Pa, P = 1000 W) abge-
schiedenen einlagigen TiC- und TiBg-Schichten, beruhen nicht auf einer hohe-
ren Haftfestigkeit. Die Unterschiede beruhen vielmehr auf dem mechanischen
Verhalten der Schichten. Bei einem Vergleich der kritischen Lasten sind nicht
nur die Unterschiede zwischen einlagigen und sequentiellen Schichten zu be-
achten, sondern auch die zwischen Schichten mit geringer und hoher Lagen-
zahl (siehe Abb. 63). Die 10-lagige Schicht weist eine starke Schichtzerrittung
in der Spur des Diamanten auf, Die 1000-lagige Schicht zeigt hingegen einen
glatten Ritzgrund. Die 1000-lagige Schicht weist somit das Verhalten einer
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homogenen Schicht auf, wihrend sich in der 10-lagigen Schicht die einzelnen
Lagen unter Belastung unterschiedlich verhalten, Dies kann eine Rif3bildung
an den Phaseniibergingen bewirken, was sich in dem stark zerriitteten Ritz-
grund der 10-lagigen Schicht dokumentiert.

a) 10 Lagen b) 1000 Lagen

Abb. 63: Verhalten sequentieller TiC-TiBg-Schichten beim Scratch-Test.
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II1.4 Verschleiflverhalten gesputterter Schichten
I11.4.a Kontinuierlicher Schnitt
® Einlagige Schichten

Die Kolkfestigkeit einlagiger TiN-, TiC- und TiBg-Schichten wird nur gering-
fugig durch die Sputterparameter beeinflufit. Ein giinstiges Verschleilverhal-
ten auf der Freifliche zeigen nur bei niedrigem Argondruck abgeschiedene
Schichten. Exemplarisch sind die Abhingigkeiten des Kolk- und Freiflachen-
verschleifles vom Sputterdruck in Abb. 64 fir TiN-Schichten (Sputterleistung
1000 W) dargestellt. Die Kolkfestigkeit von TiN-Schichten wird bei abnehmen-
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Abb. 64: Abhingigkeit des Verschleiflverhaltens einlagiger TiN-Schichten
vom Abscheidedruck (Sputterleistung = 1000 W),




-124 -

dem Argondruck geringfiigig verbessert und entspricht bei einem Abscheide-
druck von 0,2 Pa der Kolkfestigkeit einer CVD-TiN-Schicht (Probe N2, siche
Kap. IV). Der VerschleiBwiderstand auf der Freiflache wird deutlich erhéht,
wenn der Abscheidedruck von 2,0 auf 0,4 Pa reduziert wird. Eine weitere Ver-
ringerung des Argondrucks bewirkt keine zusitzliche Verringerung des Frei-
flachenverschleifles. Das giinstige Verschleifiverhalten im Vergleich zu CVD-
TiN-Schichten ergibt sich aus einem deutlich geringeren Einlaufverschleifl
innerhalb der ersten Schnittminuten.,

Die in Kap. 1.2 und 1.3 dargestellten Abhdngigkeiten des Schichtaufbaus
und der Schichteigenschaften vom Argondruck haben nur einen unbedeuten-
den Einfluf} auf die Kolkfestigkeit. Die mechanische Belastung der Schicht auf
der Spanfldche ist somit gering und das Verschleifliverhalten nur von der
chemischen Wechselwirkung zwischen Span und Schicht abhéngig (vgl. Abb.
65). Auf der Freifliache ist die Schicht einer starken mechanischen Belastung
ausgesetzt und eine hohe Haftfestigkeit ist Voraussetzung fir ein ginstiges
VerschleiBverhalten. Die bei 2,0 Pa und 0,8 Pa abgeschiedenen TiN-Schichten
platzen vor der VerschleiBmarke in der Grenzfliche Schicht-Substrat ab,
wihrend die bei niedrigem Argondruck (< 0,4 Pa) abgeschiedenen Schichten
einen gleichméBigen VerschleiBfortschritt auf der Freiflache zeigen. Dies ist
mit dem fiir TiC- und TiB2-Schichten bei der Haftfestigkeitsprifung mit dem
Scratch-Test festgestellten Ubergang von Schicht- zu Grenzflichenversagen
zwischen 0,4 und 0,8 Pa Abscheidedruck erkliarbar. Keinen Einflufl auf den
FreiflachenverschleiBl bt die Raumtemperaturhéarte der Schichten aus, da bei
ausreichender Haftfestigkeit keine Verbesserung des Verschleiflverhaltens
mit ansteigender Schichtharte festgestellt wird. Der Eigenspannungszustand
der Schichten sollte sich nicht auf das Verschleifiverhalten auswirken. Bei
typischen Werkzeugtemperaturen werden wachstumsbedingte Gitterbau-
fehler in der Schicht in kurzer Zeit abgebaut [156] und die wachstumsbeding-
ten Druckeigenspannungen eliminiert.

Verglichen mit einlagigen TiC- und TiBg-Schichten weisen TiN-Schichten den
geringsten Kolk- und Freiflichenverschleil auf (sieche Abb. 65). Die Zunahme
der Kolkfestigkeit von TiBg iiber TiC zu TiN ist mit den in Tab. 3 angegebenen
Loslichkeiten in Eisen erklirbar. Die TiBg-Schicht wird bei einer Schnittge-
schwindigkeit von 250 mmin-1 innerhalb der ersten Schnittminute durchge-
rieben und bietet keinen Schutz gegen Diffusionsverschleifl. Die Unterschiede
im VerschleiBverhalten auf der Spanflache werden fiir TiN- und TiC-Schichten
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Abb. 65:
Verschleiflverhalten be-
schichteter (p = 0,2Pa, P
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in der Literatur bestitigt [20,39], wahrend fiir TiBo-Schichten in der Literatur
keine Angaben zur Kolkfestigkeit vorliegen. Nach Kénig [20] ist jedoch bei
héherer Beanspruchungstemperatur die Neigung des Bors in Eisenwerkstoffe
zu diffundieren sowie die Ausbildung niedrigschmelzender Eisen- und Cobalt-
eutektika bei Schneidwerkzeugen mit Boridschichten zu beachten.

Der Freiflachenverschleifl einlagiger Schichten wird durch das schichtspezifi-
sche Zahigkeitsverhalten bestimmt. Bei ausreichender Haftfestigkeit weisen
speziell TiBo-Schichten auf der Freifliche Ausbriche in der Schicht vor der
eigentlichen Verschleifizone auf (vgl. Abb. 67). Diese Ausbriiche, die in ihrer
Morphologie dem Schichtversagen beim Scratch-Test gleichen, deuten auf ein
nicht ausreichendes Zahigkeitsverhalten der TiBgo-Schicht fiir Zerspanopera-
tionen hin. In der Literatur [43] wird hingegen von einer Verringerung des
Freiflachenverschleifles durch chemisch abgeschiedene zweilagige TiBo-TiC-
Schichten im Vergleich zu TiC-Schichten beim Bearbeiten von Grauguf}
berichtet (Schnittgeschwindigkeit 120 mmin-1),

Charakteristisch fir das VerschleiBverhalten einlagiger TiC-Schichten ist
eine Schartenbildung auf der Freifliche (siehe Abb. 66). Die Unterteilung bei
der Angabe der Verschleifmarkenbreite in Abb, 65 bezieht sich auf den
"normalen” VerschleiB, die Gesamtangabe auf die tiefste Scharte. Einfluf} auf
die Schartenbildung hat neben der Schichtzahigkeit auch das Beschichtungs-
verfahren. Die Span- und Freiflichen wurden jeweils separat mit einem Win-
kel von 90° zwischen Targetoberfliche und Substratoberflichennormalen be-
schichtet, um die Vergleichbarkeit zu den Schichten fiir die Eigenschafts-
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messung zu gewéhrleisten, Die Schneidkante wird somit nicht von einer konti-
nuierlich aufwachsenden Schicht iiberzogen, was als Schwachstelle der hier
untersuchten Schichten angesehen werden mufl. Auch bei Zugrundelegung des
minimalen Werts der VerschleiBmarkenbreite, der bei entsprechender Produk-

tionstechnologie auf der gesamten VerschleiBmarke erzielbar sein sollte,

weisen direkt gesputterte TiC-Schichten einen hoheren Freiflichenverschleifl
auf als direkt gesputterte TiN-Schichten. Andere Untersuchungen [47] zeigen

auch, dafl mit reaktiv gesputterten TiC-Schichten nicht das glinstige Ver-
chleiflverhalten erreicht wird, welches mit CVD-TiC-Schicht auf der Frei-
lache moglich ist [34] (vgl. Kap.II.1.b).

Abb. 66:

Schartenbildung in TiC-
Schichten auf der Frei-
flache (Stahl CK45,
Schnittgeschwindigkeit

1 250 m/min, Schnitttiefe 2
| mm, Vorschub 0,2 mmU-1,
. Schnittzeit 10 min).

.50 pm

@ Simultane Schichten

Simultane TiC/TiBg-Schichten weisen bei kontinuierlichem Schnitt unter den
angegebenen Priifbedingungen weder auf der Spanfliche noch auf der Frei-
flache eine verschleiBmindernde Wirkung auf. Ungiinstigen Einfluf} auf den
Kolkverschleil hat der amorphe Zustand der simultanen Schicht, da bei ver-
ringerter mittlerer Bindungsenergie verglichen mit dem kristallinen Zustand
[80] die Diffusion von Schichtatomen in den Span erleichtert ist. Der Frei-
flaichenverschlei wird bei ausreichender Haftung wie bei TiBo-Schichten
durch Abplatzungen in der Schicht bestimmt (siehe Abb. 67). Moglichkeiten
das eher ungiinstige Verschleiflverhalten amorpher TiC/TiBg-Schichten zu
verbessern, konnen Glithbehandlungen sein.

Durch Kristallisation simultaner TiC/TiBg-Schichten entsteht ein feinkoérni-
ges, zweiphasiges Schichtgefiige mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen
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Abb. 67:

Schichtversagen an der Ver-
schleiffmarke in simultaner
TiC/TiBg-Schicht (p = 0,2 Pa,
| P =500W, Schnittzeit 1min).

R

50 pm

(siehe Diffraktogramm Abb. 16). Im Gegensatz zu sequentiellen Schichten
weist eine gegliihte simultane Schicht Kristallite in allen Orientierungen und
Phasengrenzen in allen Richtungen auf. Aufwendig ist die Bestimmung der
KristallitgroBe in Abhingigkeit der Gliihbedingungen, die fiir die Deutung des
Verschleifverhaltens wichtig ist. Aus diesem Grund wurde innerhalb der vor-
liegenden Untersuchung dieser Punkt nicht weiter untersucht.

e Sequentielle Schichten

Die Abhingigkeit des FreiflachenverschleiBes sequentieller Schichten von der
Zahl der Phaseniiberginge ist in Abb. 68a-c dargestellt. Eine hohe Kolkfestig-
keit weisen nur TiC-TiN-Schichten auf. Mit Kolktiefen von 6 bis 9 pm nach
10minitigem Schnitt ist die Kolkfestigkeit dhnlich wie bei einlagigen TiN-
Schichten (6 bis 8 pm in Abhéngigkeit des Abscheidrucks). In sequentiellen
TiB2-TiN- und TiC-TiB2-Schichten nimmt die Kolkfestigkeit mit steigender
Zahl der Einzellagen ab, was mit dem zunehmenden Volumenanteil amorpher
Schichtbereiche erklarbar ist.

Der Freiflichenverschleil sequentieller TiC-TiN-Schichten ist bei leichtem
Vorteil fir die 100-lagige Schicht nur geringfiigig von der Zahl der Phasen-
Uberginge abhangig (sieche Abb. 68a). Innerhalb der ersten Schnittminute bil-
den sich in TiC-TiN-Schichten etwa 50 ym tiefe Scharten auf der Freifliache.
Das weitere Verschleiverhalten ist durch ein fast gleichmiBiges Anwachsen
der Verschleifmarkenbreite innerhalb und auflerhalb der Scharten gegeben,
wodurch eine ungleichmiBige Verschleifmarke entsteht (siehe Abb. 69).
Speziell in sequentiellen Schichten wirkt sich die separate Beschichtung von
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Span- und Freifldche ungiinstig aus, da die Krafteinleitung in Richtung der
Phaseniibergéinge erfolgt. Bei einem kontinuierlichen Schichtwachstum der
einzelnen Lagen tber die Schneidkante hinweg wird die Belastung der Schicht
beim Anfahren des Werkzeugs verringert und die Schartenbildung moglicher-

weise vermieden,

Abb. 69:

UngleichmaBige Verschleif}-
markenbreite an einer 10-
lagigen TiC-TiN-Schicht
(Schnittzeit 10 min).

.

50 pm

Fir sequentielle TiC-TiBo-Schichten ist eine deutliche Abhéngigkeit des Frei-
flachenverschleifles von der Zahl der Phaseniibergidnge festzustellen. Schich-
ten mit 100 Einzellagen weisen den hochsten VerschleiBwiderstand auf und
sind einlagigen TiC- und TiBg-Schichten deutlich uberlegen (siehe Abb. 68b).

Eine Schartenbildung wird trotz ungiinstigem Beschichtungsprozel wegen der
ginstigen Konstitution der Phaseniiberginge in TiC-TiBg-Schichten nicht
beobachtet. Der dhnliche, metallische Bindungscharakter und das kohéarente
Aufwachsen von TiC auf TiBg bewirken eine hohe Grenzflachenfestigkeit. Das
gunstige Verschleiflverhalten 100-lagiger Schichten ist mit dem hohen Rif}-
widerstand 100-lagiger Schichten erkldrbar. Der HauptverschleiBmechanis-
mus auf der Freifliche ist Abrasion [17,24,57], die bei Hartstoffen auf einem
Herausreiflen von Gefiigebestandteilen beruht [59]. Der Verschleifl in Hart-
stoffschichten auf der Freiflache kann somit durch die Bildung und Ausbrei-
tung von Mikrorissen erkliarten werden, weshalb Schichten mit einem opti-
mierten Zahigkeitsverhalten einen hohen Verschleilwiderstand aufweisen.

Zur Deutung des Verschleifiverhaltens sequentieller TiBg-TiN-Schichten muf}
die ungiinstige Grenzflichenfestigkeit zwischen TiBg und TiN berucksichtigt
werden, Wie der zunehmende Unterschied im Bindungscharakter von der
Kombination TiC-TiBg tiber TiC-TiN zu TiBo-TiN erwarten 14t und die
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Untersuchungen mit dem Scratch-Test gezeigt haben, wird der Freiflachen-
verschleifl durch Abplatzungen entlang der Phaseniiberginge in der TiBo-TiN-
Schicht bestimmt (siehe Abb. 70). 10-lagige Schichten weisen die geringste
Schartenbildung und das giinstigste VerschleiBverhalten auf der Freiflache
auf. Das in Abb. 70 dargestellte treppenartige Grenzflichenversagen wird
wéhrend der gesamten Versuchsdauer beobachtet und scheint nicht nur durch
den ungiinstigen Beschichtungsprozef hervorgerufen zu sein.

 Abb.70: ‘

. Abplatzungen in sequentiel-
' ler TiBy-TiN-Schicht auf der
g Freiflache.

II1.4.b Unterbrochener Schnitt

® Einlagige und simultane Schichten

Das Verschleiflverhalten im unterbrochenem Schnitt wurde mit dem Leisten-
drehtest [46] simuliert. Tab. 23 zeigt die fiir das unbeschichtete Hartmetall-
substrat H4 ermittelten Ergebnisse, sowie die Verdnderung durch einlagigen
TiN-, TiC-, TiBg- und simultane TiC/TiBg-Schichten. Bei unterbrochenem
Schnitt wird der kontinuierlichen Belastung wiahrend des Schnittweges eine
thermische und mechanische Wechselbeanspruchung beim Ein- und Austritt
des Werkzeugs uberlagert. Ein Werkzeug fir den unterbrochenen Schnitt mufl
demnach ausreichende Ziahigkeit mit hoher VerschleiBfestigkeit vereinen. Bei
starkem Verschleif wird die Schneide geschwécht und kann trotz ausreichen-
der Zahigkeit brechen. Die unbeschichteten Hartmetalle konnten wegen
Bruch der Schneidecke nie tber die gesamte Versuchsdauer von 5 min gefah-
ren werden. Der Verschleif} bis zur durchschnittlichen Lebensdauer von 2500
Schliagen kann mit etwa 3 um Kolktiefe und 150 pm VerschleiBmarkenbreite
angegeben werden. Stark versprodend wirken TiBg- und simultane TiC/TiBg-
Schichten auf das Zihigkeitsverhalten des Verbundes Hartmetall-Schicht.
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Tab. 23: VerschleiBverhalten beim Leistendrehtest.

Kolkver- Freiflichen- Anzahl Schlige
schleil} verschleif§

Hart,met;ill‘lisubstrat Sehneidenbruch - 2500
TiN-Schicht 1 pm 30-60 pm - 3500
TiC-Schicht 4 pm 38-115 pm -3500
TiB-Schicht Schneidenbruch -200

'l‘iCb-"il{li]l:;gZﬁichL Schneidenbruch -1700

(Abscheidedruck 0,2 Pa Argon, Beschichtungsrate 5 pmh-1, v, = 125 mmin-!,
a=2mm,f=0,2mmU-1,t = 5min = 3500 Schlage)

Gunstig hingegen verhalten sich TiN- und TiC-Schichten. Wie bei glattem
Schnitt hat die TiN-Schicht Vorteile gegeniiber der TiC-Schicht beim Kolk-
und beim Freiflachenverschleif. Ahnlich verhalten sich reaktiv gesputterte
TiC- und TiN-Schichten beim Leistendrehtest an vergiitetem Nitrierstahl
42CrMo4V [48].

Die Zahigkeit einer Hartstoffschicht mufl im eigenspannungsfreien Zustand
geringer eingeschitzt werden als die Zdahigkeit des bindemetallhaltigen Hart-
metalls. Insofern ist die versprodende Wirkung der TiBg- und simultanen
TiC/TiBo-Schicht verstindlich, wobei sich die hohere Schlagzahl des simultan
beschichteten Hartmetalls bis zum Bruch der Schneidecke mit einem hoheren
Riflwiderstand erklaren 148¢t. Die tber TiC zu TiN ansteigende schichtspezifi-
sche Zahigkeit gibt einen Hinweis auf das giinstige Verhalten dieser Schichten
beim Leistendrehtest. Eine direkte Korrelation zwischen RiBwiderstand und
Verschleiiverhalten beim Leistendrehtest scheint fiir den Vergleich beschich-
teter und unbeschichteter Hartmetalle schwierig. Die riflverkiirzende Wir-
kung der Druckeigenspannungen sollte wie im glatten Schnitt auch bei unter-
brochenem Schnitt keinen signifikanten EinfluB auf das Verschleiflverhalten
ausiben, Ansonsten wire von simultanen Schichten mit den héchsten Druck-
eigenspannungen ein besseres Verhalten zu erwarten. Dafy die TiN- und TiC-
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beschichteten Hartmetalle trotzdem ein giinstigeres Zahigkeitsverhalten als
das unbeschichtete Hartmetall aufweisen, kann mit geringeren Schnittkraften
[3,53] und mit einem geringeren Verschleil gedeutet werden. Geringe Schnitt-
krafte bedeuten eine geringere mechanische Belastung der Schneide. Ein star-
ker Verschleifl bewirkt neben einer Schwichung der Schneide einen Anstieg
der Schnittkrafte [34] und somit ein Ansteigen der mechanischen Belastung,

e Sequentielle Schichten

Die Abhangigkeit des Freiflachenverschleiles sequentieller TiC-TiBg- und
TiC-TiN-Schichten von der Zahl der Phaseniiberginge bei unterbrochenem
Schnitt ist in Abb, 71 dargestellt. Alle Proben mit sequentiellen TiBo-TiN-
Schichten brachen vor Versuchsende, meist schon nach einigen Sekunden. Der
Kolkverschleifl betragt nach 5 min Versuchsdauer (Schnittzeit =~ 1,5 min) bei
TiC-TiN-Schichten etwa 1 pm, bei TiC-TiBg-Schichten etwa 6 pm,

Eine deutliche Abhiangigkeit des Freilfachenverschleifles von der Zahl der
Phasentibergénge besteht fiir sequentielle TiC-TiBg-Schichten und im Gegen-
satz zum kontinuierlichen Schnitt auch fir TiC-TiN-Schichten. Schichten mit
100 Einzellagen weisen den geringsten Verschleiff auf und sind auch den ein-
lagigen Schichten klar iiberlegen. Ungeeignet fiir unterbrochenen Schnitt sind
1000-lagige TiC-TiN- sowie 10- und 1000-lagige TiC-TiBga-Schichten, also
Schichten mit einem geringen Riflwiderstand. In 10-lagigen TiC-TiB2-Schich-
ten wirken die 0,5 pm dicken TiBg-Lagen versprodend, in 1000-lagigen Schich-
ten ist dies der hohe Volumenanteil amorpher Schichtbereiche. Das ungiin-
stige Verhalten 1000-lagiger TiC-TiN-Schichten kann mit der geringen Korn-
grenzenfestigkeit-der Stengelkristalle erklart werden.

Der Freiflachenverschleif} sequentieller Schichten bei unterbrochenem Schnitt
ist mit der Abhédngigkeit des Riflwiderstands von der Zahl der Phasengrenzen
erkldrbar. Nur die 250-lagige TiC-TiN-Schicht weicht von diesem Zusammen-
hang ab. Bei der Uberlagerung einer abrasiven und einer schlagenden Bean-
spruchung sind besondere Zihigkeitseigenschaft der Schicht und des Werk-
stoffverbunds Schicht-Substrat gefordert. Die Zahigkeit des Verbunds Schicht-
Substrat, die fir diskontinuierliche Verschleilvorginge wie Bruch der
Schneidecke bestimmend sind, ist bei physikalsich beschichteten Hartmetal-
len giinstiger als bei chemisch beschichteten [153]. Sequentielle Schichten mit
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Abb. 71: Freiflichenverschleiff sequentieller Schichten beim Leistendreh-
test, Unterteilung der Balken = geringste Breite der Verschleif3-
marke (Werkstick Ck45, ve = 125 mmin1,a = 2mm, f = 0,2
mmU-1,t = 5 min = 3500 Schligen).
denbriichen sondern verringern auch den kontinuierlichen Verschleil auf der
Freiflache. Die unginstige, separate Beschichtung von Span- und Freifliache
und die schlagende Beanspruchung fordern die Ausbildung einer ungleich-
miBigen VerschleiBmarke (sieche Unterteilung der Balken in Abb. 71). Bei
einer Beschichtung, die die Problematik der Schneidkante z.B. durch Rotation
der Substrate bericksichtigt, sollten die UngleichmaBigkeiten in der Ver-
schleiBmarke abnehmen.
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IV. Vergleichende Untersuchungen an
chemisch abgeschiedenen Schichten

IV.1 Charakterisierung der Versuchsmaterialien
@ Schichten

Fir diese Untersuchung wurde aus der Vielzahl kommerziell angebotener,
chemisch beschichteter Hartmetalle ein reprisentativer Querschnitt ausge-
wéhlt, Tab. 24 zeigt die aus rontgenographischen und metallographischen
Untersuchungen bestimmte Zusammensetzung und Dicke der Schichten sowie
die im weiteren benutzte Probenbezeichnung (C = TiC, N = TiN, CN = TiC-
TiN mit/ohne Ti(C,N)-Zwischenschicht, CA = TiC-Al203, CAN = TiC-AlgOs-
TiN, V = Viellagenschicht).

Der Schichtaufbau mehrlagiger Schichten beginnt allgemein mit einer TiC-
Schicht. TiC zeichnet sich von den genannten Schichtmaterialien durch den
héchsten metallischen Bindungsanteil und durch den geringsten Unterschied
im Ausdehnungskoeffizient zu Hartmetall aus, was einen giinstigen Einfluf}
auf die Haftfestigkeit ausiibt [17]. Verstarkt wird die Haftung durch die
Kohlenstoffdiffusion aus dem Substrat in die aufwachsende TiC-Schicht [24].
Dabei entsteht an der Grenzflache Schicht-Substrat eine Zone mit geringerem
Kohlenstoffpotential (n-Phase) und Kirkendalporen im Hartmetallsubstrat
(siehe Abb. 72). Rontgenographisch konnte die n-Phase zu WgCogC bestimmt
werden. Nach dem bei Holleck (139] wiedergegebenen Phasendiagramm
stehen bei 1150 °C (typische CVD-Temperatur 1000 °C) WC, Co und WgCogC
im Gleichgewicht.

Die Alp03-Schicht der Proben CANS3 besteht aus einphasigem a-Al20Og3. Alle
anderen AloOg3-Schichten weisen neben der a-Modifikation noch weitere Modi-
fikationen auf. Eine genaue Bestimmung der Modifkationen und der Volumen-
anteile war wegen der geringen Intensitit der Reflexe nicht méglich. Nach An-
gaben aus der Literatur [3,20] besteht die keramische Schichtkomponente der
Viellagenschichten V1, V2 und V3 aus einer terniren Al-O-N-Verbindung.
Aussagen zur Konstitution dieses Schichtwerkstoffes werden nicht gemacht.
Rontgenographisch entspricht die Al-O-N-Schicht von Probe V3 dem a-Alg0s3.
Die Diffraktogramme der Proben V1 und V2 zeigen neben den Reflexen des
TiC und TiN nur schwache Reflexe, die keine eindeutige Aussage zur Konsti-
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Tab. 24: Schichtaufbau der CVD-Vergleichsproben (Schichtdicke in

Klammern).
C1 TiC {4,0}
C2 TiC {4,5}
C3 TiC {5,0}
C4 TiC {5,5}
N1 TiN {10}
N2 TiN {6}
CN1 TiC {4} - TiN {6}
CN2 TiC {3} - TiN {1,5}
CN3 TiC {3} - Ti(C,N) {2} - TiN {4}
CN4 TiC {3} - Ti(C,N) {2,5} - TiN {6}
CA1l TiC {6} - Als03 {1,5}
CA2 TiC {2,5} - Alx03 {2}
CA3 TiC {4} - Al,O3 {2,5}
CA4 TiC {2} - Al03 {0,5}
CA5 TiC {6} - Ti (C,0) {0,7} - Al2O3 {1,5}
CAN1 TiC {5,5} - AlpO3 {2} - TiN {0,5}
CAN2 TiC {5,5} - AlpO3 {2} - TiN {0,5}
CANS3 TiC {5} - a-Al203 {3} - TiN {0,5}
Vi1 TiC {1,5} - Ti(C,N) {1,5} - 4x (TiN-Al,OyN,) {2} - TiN {1}
V2 TiC {1,5} - Ti(C,N) {1,5} - 4x (TiN-Al,O,N,) {2} - TiN {1}
V3 TiC {2} - Ti(C,N) {2,5} - 4x (TiN-a-Alv03) {3}
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Abb. 72:
Kirkendalporen in Probe
CN4, Schragschliff 10°.

L 201m

tution der Al-O-N-Phase zulassen. Nach einer Literaturibersicht von
Leyendecker [49] zum System AIN- AlpO3 sind chemisch abgeschiedene
AlyOyN,-Schichten zwischen 13 und 35 At.% Stickstoff amorph. Eine mikro-
analytische Untersuchung zum Stickstoffgehalt der Viellagenschichten wurde
nicht durchgefihrt.

Mikroanalytische Untersuchungen der TiN-Schichten von Probe N1 und N2
“mit Augerspektroskopie ergaben Stickstoffgehalte, die einem heilgepretem
TiNg g5-Standard entsprechen. Sauerstoff und Kohlenstoff konnten in der
Schicht nicht nachgewiesen werden, Eine entkohlte Zone an der Grenzfliche
Schicht-Substrat liegt in beiden Proben nicht vor. In den TiC-Schichten der
Proben CA1 und CANS3 betriagt der Sauerstoff- und Stickstoffanteil jeweils ca.
1 Atom%. Das C/Ti-Verhiltnis entspricht einem heiBgepreiten TiCg gs-
Standard. Mikrosondenuntersuchungen der Proben C1, C2 und C4 ergaben
ebenfalls stochiometrische TiC-Schichten. Eine quantitative Analyse von
Al203-Schichten nicht durchgefiihrt.

Im Unterschied zu den gesputterten Schichten, die zur Messung der Schicht-
eigenschaften auf polierte Substrate ébgeschieden wurden, werden Hartme-
tallwendeschneidplatten bei chemischer Abscheidung allgemein nur geschlif-
fen oder geldappt. Die mittlere Rauhtiefe der untersuchten CVD-Proben liegt
bei 2 - 6 pm, wihrend die Rauhtiefe der polierten Substrate etwa 0,7 pm be-
tragt und durch die aufgesputterten Schichten nur unwesentlich erhéht wird.
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Die Rauhigkeit der CVD-Schichten ld6it das Auswerten von Mirkohérteein-
dricken und der Riflbildung an Hirteeindriicken nicht zu. Zur Verbesserung
des Reflexionsvermogens wurden die fiir die Eigenschaftsmessungen benotig-
ten CVD-Schichten mit Diamantpaste (1 pm) kurz poliert, ohne dabei die
Schichtdicke meBbar zu verringern.

® Substrate

Die chemische Zusammensetzung der Substrate ist in Tab. 25 angegeben. Die
Substrate der Proben CN1, CA5 und V2 sind reine WC, Co-Hartmetalle, alle
anderen Substrate sind WC, (Ti,Ta,Nb)C,Co-Hartmetalle. Tab. 26 zeigt die
Harte (HV10) der Substrate, den nach der Palmqvistmethode [12] bestimmten
Riflwiderstand und den nach GIl. (2) bestimmten Kjc-Wert. Bei Lasten von 30,
50 und 100 N bildeten sich nicht in allen Substraten Risse, so daf} die Bestim-
mung des Riflwiderstands und des kritischen Spannungsintensitatsfaktors
nicht fir alle Proben moglich war. Die in Tab. 26 angegebenen Zerspanungs-
gruppen gestatten eine Beurteilung der Anwendungsgebiete der beschichteten
Hartmetalle. Nach Fabry [46] ist jedoch die Klassifizierung besonders bei be-
schichteten Hartmetallen nach DIN 4990 fiir das anwendungsspezifische
Zahigkeitsverhalten nur bedingt aussagefahig. Typische Anwendungsgebiete
der untersuchten beschichteten Hartemtalle sind nach Herstellerangaben
Operation mit kontinuierlichem Schnitt. Speziell {tir Frasoperationen ent-
wickelte beschichtete Hartmetalle [24,26,27] wurden nicht untersucht. Ent-
sprechend den Substraten der Sputterschichten wurde als Plattengeometrie
aller CVD-Proben SNUN 120408 gewéhlt,

IV.2 Schichtaufbau
1V.2.a Schichigefige

In Abb. 73 und 74 sind die Bruchgefiige der Schichten der Proben C2, N1, CN3,
CAN3 und V1 dargestellt, die typische Gefiige chemisch abgeschiedener
Schichten zeigen. TiC-Schichten wachsen kornig auf, wobei die Korngrofe mit
Abstand vom Substrat zunimmt. Nach Vourinen et al. [158] kann das Auf-
wachsen von TiC auf Hartmetall in zwei Stufen unterteilt werden. Direkt auf
dem Substrat wachst TiC mit hoher Beschichtungsrate und einem feinkérni-
gen Geflige auf. Der Kohlenstoff zur TiC-Bildung wird dabei mafgeblich aus
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Tab. 25: Chemische Zusammensetzung der Substrate der
CVD-Proben (in Gew.%, 1) nach [135], 2) Herstel-
lerangaben nach [32], ansonsten eigene Messungen.

wC Co (Ta,Ti,Nb)C
C1 74,6 12,6 11,3
C2 92,4 5,6 14 |
C3 84,2 6,1 9,7
C4 86,6 5,0 8,2
N1 78,4 10,8 9,9
N2 86,3 5,3 8,4
CN1 92,9 6,2 0,9
CN2 85,2 6,0 7,7
CN3 87,1 4,6 8,3
CN4 78,5 8,0 11,3
CA1l 85,2 6,1 8,7
CA2 85,5 5,8 8,7
CA3 87,4 4,6 7,4
CA4 80,3 7,0 11,0
CA5Y 94,3 5,7 0
CAN1 83,2 6,5 10,3
CAN2 86,7 4,9 6,5
CAN3 84,8 9,4 5,1
V12) 81 7 12
V22) 94 6 0
V3 87,5 5,3 6,3
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Tab. 26: Eigenschaften der Substrate der CVD-Proben, *Herstellerangaben
nach [32], ansonsten eigene Messungen,

" RiBwider- Zerspanungs-
LI N T
C1 1320 - - P35
C2 1480 1008 10,6 M15-20, K5-25
C3 1450 - - P10-35
C4 1560 678 8,9 P15-30/K10-20
N1 1330 - - - P30-40
N2 1500 640 8,5 P10-30/K10-30
CN1 1580 606 8,5 P10-20/K20
CN2 1450 645 8,4 P10-30/K20
CN3 1550 556 8,1 P20-40
CN4 1410 1182 11,2 P25/K20
CA1l 1560 543 8,0 P01-15
CA2 1430 : 571 7,9 P01-30/K01-20
CA3 1510 574 8,1 P01-20/K01-20
CA4 1520 635 8,5 P10/K10
CA5 1560 603 8,4 P01-30/K10-20
CAN1 1440 702 8,7 P01-30/K01-20
CAN2 1480 633 8,4 P15/K15
CAN3 1350 - - P35
V1 1490 779 9,4 P10-20/K10-20
V2 1610 576 8,4 K5-20/M10-20

V3 1500 738 9,2 P15/K15
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dem Substrat und nicht aus der Gasphase entnommen. Mit zunehmender
Schichtdicke und abnehmender Kohlenstoffdiffusion aus dem Hartmetall sinkt
die Beschichtungsrate und die Grofie der TiC-Korner steigt an. In Uberein-
stimmung mit den oben genannten Autoren kann die Breite des Bereichs von
feinkérnig aufwachsendem TiC zu 1 - 1,56 pm bestimmt werden (vgl. Abb, 73a
und 74 a,b). Auflerhalb dieses Bereichs betrigt der durchschnittliche

a) C2

b) N1

Abb. 73: Bruchgefiige chemisch abgeschiedener Einlagenschichten.
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a) CN2

b) CAN3

¢) V1

Abb. 74: Bruchgefiige chemisch abgeschiedener Mehrlagen- und Viellagen-
schichten.




-142 -

Korndruchmesser 0,5 - 1 pm. Bei niedrigem Argondruck gesputterte TiC-
Schichten weisen eine um mindestens eine Groflenordnung geringere Kristal-
litgréBe auf. Auch besteht in gesputterten Schichten keine Abhangigkeit der
Kristallitgrofle von der Schichtdicke (vgl. Abb. 23).

Chemisch abgeschiedene TiN-Schichten wachsen wie gesputterte Schichten in
Stengelkristallen auf (vgl. Abb. 78b, 74a und Abb. 22). Der Kristallitdurch-
messer ist bei gesputterten Schichten um etwa eine Gréflenordnung geringer
und die Anordnung der Kristallite regelméBiger, Wie in chemisch abgeschie-
denen TiC-Schichten wachsen auch TiN-Schichten auf Hartmetall zuerst fein-
koérnig auf, obwohl fir die Proben N1 und N2 mit AES keine Diffusionsvor-
ginge zwischen Schicht und Substrat festgestellt werden konnte. Auf TiC
wichst chemisch abgeschiedenes TiN direkt stengelartig auf (vgl. Abb. 74a).
Eine Beurteilung des Aufwachsverhaltens von TiN auf AlpO3 ist wegen der ge-
ringen Dicke der TiN-Schichten der Proben CAN1, CAN2 und CANS3 nicht
moglich (vgl. Abb. 74b). Die chemisch abgeschiedenen AlgOg3-Schichten der
untersuchten Proben sind kristallin und haben eine Korngrofle im Mikro-
meter-Bereich (vgl. Abb. 74b). Nach Konig [47] sind direkt gesputterte AloO3-
Schichten amorph und zeigen glatte Bruchfldchen. Eine Diffusionszone zwi-
schen chemisch abgeschiedenen TiC- und AlpO3-Schichten wird von
Lhermitte-Sebire et al, [159] beobachtet, wihrend Abb. 74b eher den Eindruck
einer scharfen Grenzflache zwischen dem heteropolar gebundenen Al2O3 und
dem kovalent-metallisch gebundenen TiC vermittelt.

Die feinkornigsten Gefuge aller untersuchten CVD-Schichten weisen die Viel-
lagenschichten V1, V2 und V3 auf (vgl. Abb. 74¢). Nach Reiter et al. [21] ent-
steht wegen der kufzen Beschichtungszeit fiir eine TiN- bzw. AleyNZ-Lamelle
in einer Viellagenschicht ein feinkorniges Gefuge. Die Korngrofle ist dabei
parabolisch, die Beschichtungsrate hyperbolisch von der Beschichtungszeit
abhangig(21].

IV.2.b Aufwachstexturen

In chemisch abgeschiedenen TiC-Schichten wird im Gegensatz zu gesputterten
Schichten kein texturiertes Wachstum festgestellt. Diese, fiir ein- und mehr-
lagige Schichten geltende Beobachtung wird in der Literatur bestatigt [160].
Nach Lee et al. [160] wichst TiC unabhéngig vom Druck (25 - 100 kPa) und
dem CH4/TiCls-Verhaltnis (< 1,25) mit statistisch orientierten Kristalliten
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auf. Das nicht texturierte Aufwachsen von chemisch abgeschiedenem TiC ist
mit dem kérnigen Schichtgefige erklarbar,

Entsprechend dem stengelartigen Aufwachsen werden wie in gesputterten
auch in chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten Texturen beobachtet. Probe
CN3 weist die bei hohem Argondruck in gesputterten Schichten vorhandene
(111)-Textur auf. Die (200)-Textur der TiN-Schicht von Probe CN2 wird bei
niedrigem Argondruck auch in gesputterten Schichten gefunden. Die TiN-
Schichten der Proben N1, N2, CN1 und CN4 wachsen bevorzugt parallel zur
(110)-Ebene auf. Kristallite mit dieser Orientierung finden sich in direkt
gesputterten TiN-Schichten nicht. Nach Sjostrand [161] haben bei hoher
Temperatur (1000 - 1050 °C) und mit Ng als Stickstoffdonator abgeschiedene
Schichten eine (111)-Textur, Keine Textur ergibt sich bei niedriger Tempe-
ratur (600 - 700 °C) und NHj3 als Reaktionsgas. In der Literatur findet sich
keine detaillierte Darstellung der Abhingigkeiten der Aufwachstexturen von
TiN-Schichten von den ProzeBparametern Temperatur, Druck, Gaszusammen-
setzung und Gasfluf}, so daB eine Deutung der unterschiedlichen Aufwachs-
texturen hier nicht gegeben werden kann.

IV.3 Schichteigenschaften
IV.3.a Eigenspannungen

Chemisch abgeschiedene Schichten wachsen im Gegensatz zu PVD-Schichten
spannungsfrei auf [87]. Eigenspannungen ergeben sich bei unterschiedlichem
Ausdehungskoeffizient von Schicht und Substrat beim Abkiihlen von der Be-
schichtungstemperatur, Die thermischen Eigenspannungen kénnen nach Gl.
(6) berechnet werden. Tab. 27 zeigt die zu erwartenden Eigenspannungen in
TiC- und TiN-Schichten auf Hartmetallsubstraten (a ~ 5,5:10-6 K-1) bei einer
Temperaturdifferenz von 1000 K. Die Ausdehnungskoeffizienten sowie der E-
Modul von TiN sind vom kompakten Material iibernommen. Der angegebene
E-Modul fiir TiC wurde von Krause et al, (91] durch Lastspannungsmessungen
an CVD-TiC-beschichteten Stahlproben bestimmt. AloO3-Schichten, die
allgemein in mehrlagigen Schichten mit TiC kombiniert werden (siehe Tab.
24), liefern wegen eines dhnlichen Ausdehungskoeffizienten wie TiC keinen
zusétzlichen Eigenspannungsbeitrag.
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Tab. 27: Thermische Eigenspannungen in CVD-TiC- und CVD-TiN-
Schichten auf Hartmetall, berechnet nach Gl. (6), S. 24, AT =
1000 °C, v = 0,2).

a (106 K-1) K (kNmm-2) o (Nmm-2)

TiC 8,0 [55] 400 [91] 1250

TiN 9,4 [55] 590 [55] 2880

Die in Tab. 27 angegebenen thermischen Zugeigenspannungen liegen uber
dem Festigkeitsniveau kompakter Hartstoffe. Von Chollet et al. [87] werden
mit rontgenographischen Messungen bestimmte Zugeigenspannungen von
maximal 587 Nmm-2 fiir chemisch abgeschiedene TiC-Schichten auf Hart-
metall angegeben. Hohere Spannungen werden durch RiBbildung in der
Schicht abgebaut. Risse, die auf den rauhen Oberflichen chemisch abgeschie-
dener Schichten mikroskopisch schwer zu erkennen sind, werden nach kurzem
Polieren der Schichtoberflache sichtbar (vgl. Abb. 75). Tvarusko et al. [162]
schlagen ein elektrochemisches Verfahren zur Riflerkennung in CVD-Schich-
ten vor. Von den untersuchten einlagigen CVD-Schichten sind alle TiC-Schich-
ten sowie die TiN-Schicht von Probe N2 riflbehaftet. Keine Risse werden licht-
mikroskopisch bei 1250facher Vergroflerung in der TiN-Schicht von Probe N1
beobachtet. Die unterschiedliche Riflbildung in chemisch abgeschiedenen TiC-
und TiN-Schichten wird von Tvarusko et al. [ 162] bestatigt und auf das gerin-
gere Festigkeitsniveau und den hoheren Ausdehnungskoeffizienten von TiN
zurickgefihrt. Dies fihrt bei TiN-Schichten zu vielen, kleinen Rissen, die
schwieriger zu erkennen sind als Risse in TiC-Schichten, Deuten 148t sich
dieses Verhalten auch mit den unterschiedlichen Gefiigen von TiC- und TiN-

Abb. 75:
Spannungsrisse in TiC-
Schicht, Probe C2.
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Schichten (vgl. Abb. 73). Nur durch RiBbildung kénnen bei den kérnigen Gefii-
gen von TiC-Schichten Zugeigenspannungen, die das Festigkeitsniveau tber-
steigen, abgebaut werden, wihrend bei TiN-Schichten Mikrorisse entlang den
Korngrenzen der Stengelkristalle einen Spannungsabbau bewirken konnen,

IV.3.b Harte

Chemisch abgeschiedene TiC- und TiN-Schichten weisen geringere Hirte als
gesputterte Schichten (Argondruck 0,2 Pa; Sputterleistung 1000 W) und
kompaktes Material auf (siehe Abb. 76). Die vergleichsweise geringen Hirten
chemisch abgeschiedener Hartstoffschichten werden in der Literatur bestatigt
[163]. Bei einer Glihbehandlung (1 h, 1000 °C, Vakuum) nimmt die Hérte
gesputterter Schichten durch den Abbau von Gitterbaufehlern ab, liegt jedoch
immernoch tiber den Werten chemisch abgeschiedener Schichten.

Q
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Abb. 76: Vergleich der Harte von kompaktem Material, chemisch
abgeschiedener und gesputterter Schichten (Argondruck 0,2 Pa;
Sputterleistung 1000 W; Gliihbehandlung: 1 h, 1000 °C, Vakuum).

Die unterschiedlichen Harten chemisch abgeschiedener Schichten, des kom-
pakten Materials und gesputterter Schichten konnen sich aus dem unter-
schiedlichen Aufbau der Korngrenzen ergeben. Keine nennenswerten Auswir-
kungen auf die Schichthirte sollten die geringfiigigen Abweichungen von der
Stochiometrie sowie der MeBfehler bei Beeinflussing der gemessenen Schicht-
hirte durch das weichere Substrat ausiiben.

Die Bildung offener Korngrenzen ist wie bei gesputterten Schichten [112] auch
bei chemisch abgeschiedenen Schichten moglich. Bei CVD-Prozessen, die all-
gemein unter Atmosphéarendruck ablaufen, haben Abschattungseffekte keinen




- 146 -

Einfluf} auf die Gefligeausbildung. Die Proben sind vollstdndig von Reaktions-
gas umschlossen und die Bildung des Hartstoffs verlauft auf der Substratober-
flache [92]. Bei ungleicher Wachstumsgeschwindigkeit der Kristallite kénnen
feine Poren entstehen, die das mechanische Verhalten der Schicht ungiinstig
beeinflussen. Die geringe Hirte der Probe C4 ist durch mikroskopisch sicht-
bare Poren in der Schicht erklarbar. Dieser Fehler wurde bei allen anderen
untersuchten Schichten nicht beobachtet,

Bei der Harteprifung mehrlagiger Schichten wird bei einer Belastung von
0,49 N (HVO0,05) nicht die Hiarte der obersten Schicht sondern eine Verbund-
hérte der Einzelschichten gemessen. Die Héirten mehrlagiger TiC-TiN-Schich-
ten (Probe CN1-CN4) liegen im Bereich einlagiger TiN-Schichten (siehe Abb.
77). Wegen der geringen Dicke der AlpO3-Schichten (vgl. Tab. 24) nimmt die

Abb. 77:
Hiértevergleich che-
misch abgeschiede-
ner Schichten

(Probenbezeichnung
i siehe Tab. 24).
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Verbundhérte der TiC-AloO3-Schichten gegeniiber einlagigen TiC-Schichten
nur geringfiigig ab. Die niedrige Harte der Probe CA4 ist durch die geringe
Schichtdicke (2,5 pm) bedingt. Eine Aussage zu der Héarte chemisch abgeschie-
dener Alp03-Schichten ist aus diesen Messungen nicht méglich., Keinen Ein-
fluBl auf die Verbundhirte der Proben CAN1 - CANS tibt die oberste TiN-Lage
mit einer Dicke von 0,5 pm aus. Die Hirten der Viellagenschichten V1 - V3
liegen zwischen den Hirten der TiC-AlsO3- und der TiC-TiN-Schichten.

IV.3.c RiBzahigkeit

Ein einfacher Vergleich der Riflzdhigkeit von chemisch abgeschiedenen und
gesputterten Schichten anhand der Rifibildung an Vickerseindriicken oder bei
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Hertz'scher Pressung ist nicht méglich. Hohe Zugeigenspannungen, die daraus
resultierende Rifibildung in den Schichten und die fiir eine mikroskopische Be-
trachtung ungeniigende Reflexion der zur Verfiigung stehenden Proben sind
zu bertcksichtigen. Durch vorsichtiges Polieren mit Diamantpaste (Kérnung
1 pm) kann das Reflexionsvermogen deutlich gesteigert werden. Aufgrund der
groflien Oberflichenrauhigkeit der CVD-Proben ist jedoch nur eine bereichs-
weise Politur moglich, wodurch die Riflerkennung erschwert ist. Eine vollstédn-
dige Politur wiirde eine zu starke Abnahme der Schichtdicke bewirken.

Abb. 78 zeigt die Riflbildung an einem 100 N-Vickerseindruck in Probe C3. Die
zur Zahigkeitsprifung gesputterter Schichten benutzten Lasten von 100, 50
und 30 N fithren bei chemisch abgeschiedenen Schichten vornehmlich zu Ris-
sen senkrecht zu den Eindruckkanten. Die Riflbildung in den zugeigenspan-

Abb. 78:

Riflbildung an 100 N-
Vickerseindruck in
Probe C3.

nungsbehafteten, chemisch abgeschiedenen Schichten ist unabhéngig von der
RiBbildung im Hartmetallsubstrat, bei denen sich nur an den Ecken des
Vickerseindrucks Risse bilden. Auch bei geringerer Belastung (< 10 N) erge-
ben sich in den meisten Proben quantitativ nicht erfaflbare Riflverlaufe (siehe
Abb. 79 b,¢). Die durch den Vickerseindruck eingebrachten Zugspannungen
(vgl. Abb. 42) werden durch die thermischen Zugeigenspannungen der Schicht
verstarkt, wodurch vorhandene Spannungsrisse deutlich sichtbar werden und
nicht geradlinige Rifiverldufe entstehen kénnen.

Qualitativ kann bei Vergleich von Abb. 79a und 79b das Zahigkeitsverhalten
der TiN-Schicht giinstiger beurteilt werden als das der TiC-Schicht, was in
Einklang mit den an gesputterten Schichten gemessenen Rifwiderstinden
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Abb. 79: RiBlbildung an 10 N-Vickerseindricken in chemisch abgeschiedenen
TiC-, TiN- und TiC-TiN-Schichten. |




-149 -

steht. Beim Vergleich chemisch und physikalisch abgeschiedener Schichten
muf} die n-Phase berticksichtigt werden. Wie die rontgenographischen Messun-
gen und die metallographischen Schliffe gezeigt haben, liegt bei allen einlagi-
gen TiC-Schichten zwischen Schicht und Substrat n-Phase vor. Allgemein wird
die n-Phase sprioder eingeschétzt als die TiC-Schicht [165,166]. Chemisch abge-
schiedene TiC-TiN-Schichten liegen im Zahigkeitsverhalten zwischen einlagi-
gen TiC- und TiN-Schichten (siehe Abb. 79¢). Ahnlich den einlagigen TiC-
Schichten kénnen TiC-AlgO3-Schichten beurteilt werden (siehe Abb. 80a). Das
in der Literatur beschriebene ginstige Zahigkeitsverhalten chemisch abge-
schiedener Viellagenschichten (9,211 kann nach Abb. 80b bestiatigt werden.

Nach einer Glihbehandlung (1 h, 1000 °C, Vakuum) weisen gesputterte
Schichten einen mit chemisch abgeschiedenen Schichten vergleichbaren
Eigenspannungszustand auf, was eine Voraussetzung fiir den Vergleich des
schichtspezifischen Zahigkeitsverhaltens ist. Wie in Abb. 80c dargestellt, erge-
ben sich in der geglithten Sputterschicht einfach auszumessende Palmqvistris-
se. Eine Verfilschung des MeBergebnisses ist jedoch gegeben, da Palmqvist-
risse in Spannungrisse miinden und dadurch verlingert werden bzw.
Palmqvistrisse senkrecht auf Spannungsrisse stoen und dadurch verkirzt
werden (siehe Abb. 80c¢).

Orientierende Untersuchungen wurden auch zum Verhalten chemisch abge-
schiedener Schichten bei Hertz'scher Pressung durchgefiihrt. Die Erkennung
feiner Risse zur Bestimmung der kritischen Belastung setzt eine besonders gut
polierte Oberfliche voraus, was bei den vorliegenden CVD-Proben ohne starke
Verringerung der Schichtdicke nicht moglich ist. Wie bei gesputterten
Schichten werden bei chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten keine vollstén-
dig kreisformigen Risse, sondern nur eine abschnittsweise Riflbildung beob-
achtet (siehe Abb. 82). Charakteristisch fiir chemisch abgeschiedene Schichten
sind bei hoherer Belastung senkrecht vom Eindruck ausgehende Risse, bedingt
durch die thermischen Zugeigenspannungen.

Das Verhalten gesputterter und chemisch abgeschiedener TiN-Schichten bei
Hertz'scher Pressung ist gekennzeichnet durch eine starke Zerrittung der
belasteten Oberfliche (vgl. Abb. 47b, 81b). Bei einem Vergleich der Rifbil-
dung ist jedoch der unterschiedliche Spannungszustand sowie die unterschied-
lichen Substrathérte zu beriicksichtigen. Eine direkte Aussage, ob das Zahig-
keitsverhalten einlagiger Schichten nur von stofflichen Eigenschaften und
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a) CA3

c)

Gesputterte TiC-
Schicht (Argondruck
0,2 Pa, Sputterlei-
stung 1000 W, Glih-
behandlung: 1 h,
1000 °C, Vakuum).

Abb. 80: Rifibildung an 10 N-Vickerseindriicken in einer chemisch abge-
schiedenen TiC-Al9O3- und einer Viellagenschicht sowie einer
geglihten TiC-Sputterschicht.
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dem Geflige oder auch vom Beschichtungsverfahren abhéngt, ist anhand der
untersuchten Proben nicht méglich. Laugier [164] vergleicht das Verhalten
einer gesputterten (Schichtdicke 3 pm) mit einer chemisch abgeschiedenen
TiN-Schicht (Schichtdicke 15 pm) bei Hertz'scher Pressung. Die fir die CVD-
Schicht bestimmte Bruchflichenenergie liegt um den Faktor 25 tber der
Bruchfliachenenergie der gesputterten Schicht. Der daraus abgeleitete Zahig-
keitsunterschied kann mit den in der vorliegenden Untersuchung gepruften
Proben nicht bestitigt werden. Vielmehr ist ein vergleichbares Zahigkeits-
verhalten zu vermuten. Die in Abb. 47b und 81b gezeigten Schichten weisen
mit 5 und 6 pm vergleichbare Schichtdicken auf.

Die chemisch abgeschiedene TiC-Schicht der Probe C3 zeigt bei Hertz'scher
Pressung schon bei einer Belastung von 20 N eine anniahernd kreisformige
Ribildung (siehe Abb, 81a). Dies bestéitigt die anhand der Riflbildung um
Vickerseindriicke vorgenommene Beurteilung abnehmende Zahigkeit von
TiN- zu TiC-Schichten. Analog den gesputterten Schichten beruht dieses vom
stoffspezifischen abweichende Verhalten auf dem Schichtgefige. Ein Vergleich
des Zahigkeitsverhaltens gesputterter und chemisch abgeschiedener TiC-
Schichten ist aus den fir TiN-Schichten genannten Grinden problematisch.

Die chemisch abgeschiedenen Viellagenschichten zeichnen sich bei Hertz'scher
Pressung im Vergleich zu ein- und mehrlagigen CVD-Schichten durch eine ge-
ringe Rifibildung senkrecht zum Eindruckrand aus (siehe Abb. 81¢). Dies kann
aufden in [20] genannten Spannungsausgleich zwischen Substrat und Schicht-
system, bedingt durch die geringe Dicke der Einzellagen, zurickgefihrt
werden,

IV.3.d Haftfestigkeit

Mit den bei Untersuchungen mit dem Scratch-Test an gesputterten Schichten
festgestellten Versagensarten, Schicht- und Grenzflachenversagen, kann das
Verhalten chemisch abgeschiedener Schichten bei Erreichen der kritischen
Last nicht beschrieben werden. CVD-Schichten versagen vielmehr bei Uber-
schreiten der Belastungskapazitit [86] des Systems Schicht-Substrat. Perry
[86] stellt dieses Versagensmuster auch bei chemisch abgeschiedenen Schich-
ten auf Stahlsubstraten fest. Mit zunehmender Belastung erfahrt die Schicht
eine Schadigung, wobei die Druckfestigkeit der Schicht abnimmt. Besonders
deutlich 146t sich dies an Schliffen senkrecht zur Spur des Scratch-Diamanten
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bei TiC-Schichten zeigen (siehe Abb. 82a). An der Oberfliache bzw. in mehrlagi-
gen Schichten an der Grenzfliache beginnt die Schidigung der TiC-Schicht, die
sich mit zunehmender Belastung in der Schicht fortsetzt. Die Belastungskapa-
zitat ist Gberschritten bzw. die kritische Last erreicht, wenn die TiC-Schicht
vollstandig geschadigt ist. Geschadigt wird die Schicht durch Riflbildung und
Gefigezerrittung. Bei Herstellung des metallographischen Schliffes werden
Teile des geschadigien Gefiige herausgerissen, wodruch eine Kontrastierung
zu den ungeschadigten Schichtbereichen entsteht. Auch in TiN-Schichten ist
eine Schidigung der Schicht vor Erreichen der kritischen Last festzustellen
(siehe Abb. 82b).

Die kritischen lasten aller untersuchten Schichten, bestimmt an metallo-
graphischen Schliffen senkrecht zu den Diamantspuren, sind in Abb. 83 zu-
sammengestellt. Analog den Messungen an gesputterten Schichten weisen
TiN-Schichten hohere kritische Lasten als TiC-Schichten auf. Trotz der unter-
schiedlichen Versagensarten wirkt sich wie bei gesputterten Schichten das
geflugebedingte, mechanische Verhalten auch bei CVD-Schichten auf die kriti-
sche Last aus. Mehrlagige TiC-TiN- und TiC-Al,03-Schichten weisen bis auf
einige Ausnahmen kritische Lasten von 70 - 80 N auf. Bestimmend fir die
kritischen Lasten mehrlagiger Schichten ist die Belastungskapaziidt der TiC-
Schicht, wobei im Vergleich zu einlagigen TiC-Schichten die TiN- bzw. AloO3-
Lage eine Erhohung der kritischen Last bewirkt. Die kritische Last ist somit
bei den hier untersuchten chemisch abgeschiedenen Schichten kein Maf fur
die Haftfestigkeit. Das giinstige Verhalten der Viellagenschichten V1 und V2
ergibt sich aus den diinnen Einzellagen, speziell der an das Substrat grenzen-
den TiC-Lage. Nach Abb. 82¢ ist bei einer Belastung von 100 N in der TiC-Lage
nur eine geringe Schadigung sichtbar und entsprechend die kritische Last

noch nicht erreicht.

Sowohl bei gesputterten Schichten wie auch bei chemisch abgeschiedenen
Schichten kann aus der kritischen Last nicht auf die Haftfestigkeit geschlos-
sen werden. Insofern ist es auch nicht moglich, anhand dieser Untersuchung
das Haftvermogen von physikalisch und chemisch abgeschiedenen Schichten
zu vergleichen. Aufgrund der bei der chemischen Abscheidung zwischen
Schicht und Substrat ablaufenden Diffusionsvorgange sollte die Haftfestigkeit
chemischer Schichten prinzipiell héher sein als bei gesputterten Schichten.
Wie die bisherigen Untersuchungen jedoch gezeigt haben, sind bei optimierter
Probenvorbereitung und giinstigen Sputterparametern auch mit gesputterten
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a) CAN2
Belastung 50 N
L.=65N

b) N2
Belastung 80 N
L. =85N

c) V2
Belastung 100 N
L. > 100N

Abb. 82: Verhalten chemisch abgeschiedener Schichten beim Scratch-Test
(Schragschliffe 10°). '
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Schichten Haftfestigkeiten erreichbar, die den hohen Anforderungen bei der

Zerspanung geniigen.
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Abb. 83: Kritische Lasten chemisch abgeschiedener Schichten, Probenbe-
zeichnung siehe Tab. 24 (T = kritische Last > 100 N).

Zusammenfassend 148t sich zum Eigenschaftsvergleich gesputterter und che-
misch abgeschiedener Schichten feststellen, daf} die Zahigkeit und das Haft-
vermogen nicht durch direkten Vergleich der MeBwerte beurteilt werden
kénnen. Der unterschiedliche Spannungszustand gesputterter (Druckeigen-
spannungen) und chemisch abgeschiedener Schichten (Zugeigenspannungen)
auf Hartmetallsubstraten 148t einen einfachen Zihigkeitsvergleich anhand
der Rifibildung an Vickerseindricken oder bei Hertz'scher Pressung nicht zu.
Das Haftvermégen gesputterter Schichten kann aus der Morphologie der Ab-
platzungen bei Erreichen der kritischen Last beurteilt werden. Bei den unter-
suchten CVD-Schichten traten keine Abplatzungen auf, vielmehr versagt die
Schicht bei Uberschreiten der Belastungskapazitiat. Gesputterte Schichten
weisen hohere Harten als chemisch abgeschiedene Schichten auf. Dies kann
mit einer Verspannung des Gitters und einem ginstigeren Korngrenzenzu.

stand erklart werden.

IV.4 VerschleiBBverhalten
IV.4.a Kontinuierlicher Schnitt

Die Ergebnisse der VerschleiBuntersuchungen an chemisch abgeschiedenen
Schichten sind in Abb. 84a und b zusammengefalit. Beim Kolkverschleil3
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werden die aus der Literatur bekannten (vgl. Kap. I1.1.b) stoffspezifischen
Unterschiede der Schichten deutlich, wiahrend fir den Freiflachenverschleif3
keine Einteilung hinsichtlich stoffspezifischer Aspekte moglich ist. Mit Aus-
nahme der Proben CA2, CA3 und CA4 (Schichtdicke CA4 2,5 pm) weisen ein-
lagige TiC-Schichten die geringste Kolkfestigkeit auf. Fiir alle anderen
Schichten werden nur geringfiigige Unterschiede beim Kolkverschleif} festge-
stellt. Chemisch abgeschiedene und gesputterte TiN-Schichten zeigen ein dhn-
liches Verschleifiverhalten auf der Spanflache (vgl. Abb. 64a, 84a). Der Vorteil
von Probe N1 ergibt sich aus der gréfleren Schichtdicke, da bei den 5§ pm dicken
gesputterten sowie der 6 pm dicken Schicht von Probe N2 nach 10minitigem
Schnitt die Schicht im Kolkgrund durchgerieben ist und der Verschleif3
ansteigt. Gesputterte TiC-Schichten konnen hinsichtlich des KolkverschleiBes
mit chemisch abgeschiedenen Schichten verglichen werden.

Das Verschleifliverhalten chemisch abgeschiedener Schichten auf der Freifla-
che ist eher von herstellungsbedingten als von stoffspezifischen Unterschieden
abhangig (vgl. Abb. 84b). Das in der Literatur [36,37] genannte gunstige
Verschleiflverhalten von TiC-Schichten kann nur fir die Proben C1 und C2
bestatigt werden, Unterschiedliche Versuchsbedingungen erschweren jedoch
bei der Systemeigenschaft Verschleill den Vergleich mit Ergebnisse aus der Li-
teratur, Gl‘instige TiC-TiN-Schichten weisen nur einen geringfligig geringeren
Freifldachenverschleifl auf als einlagige TiN-Schichten. TiC-AlpO3-Schichten
mit hoher Kolkfestigkeit (Proben CA1l, CA5) zeigen auch einen hohen Ver-
schleiflwiderstand auf der Freiflache. Das Verschleilverhalten der giinstigen
TiC-Schichten wird jedoch nicht erreicht. Die Unterschiede im Zahigkeitsver-
halten, die bei gesputterten Schichten einen guten Hinweis fiir das Verschleif}-
verhalten auf der Freiflache darstellen, konnen bei chemisch abgeschiedenen
Schichten nicht das Verschleifiverhalten bei kontinuierlichem Schnitt erkla-
ren, Viellagenschichten mit einem qualitativ bestimmten, guten Zahigkeits-
verhalten weisen nach 10miniitigem Schnitt eine gegeniiber giinstigen TiC-
Schichten um den Faktor 3 erhohte VerschleiBmarkenbreite auf. Zu beachten
sind jedoch bei der Zahigkeitsbeurteilung die Zugeigenspannungen in che-
misch abgeschiedenen Schichten, wahrend bei der Zerspanung die Schicht an-
ndhernd spannungsfrei ist, da Abscheidetemperatur und Temperatur der
Schneidkante dhnlich sind.

In Abb. 84c ist das Verschleiflverhalten gesputterter Schichten auf der Freifla-
che mit der jeweils giinstigsten Probe der verschiedenen CVD-Schichtsysteme
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verglichen. Wegen der geringen Kolkfestigkeit der TiBg- und TiC-TiB2-Schich-
ten ist auch der Verschlei3betrag nach Sminitigem Schnitt dargestellt. Die
Ausbildung einer schartigen VerschleiBmarke bei gesputterten Schichten, auf-
grund der separaten Beschichtung von Span- und Freiflache ist durch die An-
gabe einer mittleren Verschleiimarkenbreite berticksichtigt. Unter den ange-
gebenen Priifbedingungen weist die Probe C1 den geringsten Verschleifl auf
der Freifldche auf. Keine Vorteile bringen gesputterte TiC-Schichten gegen-
iber chemisch abgeschiedenen, was in der Literatur [47] bestatigt wird. Ge-
sputterte, sequentielle Schichten mit optimaler Zahl an Phasengrenzen sind
allen untersuchten chemisch abgeschiedenen Mehr- und Viellagenschichten
uberlegen. Zur umfassenden Beurteilung miafiten jedoch Standzeitunter-
suchungen sowie Versuche mit unterschiedlichen Werkstiickstoffen durchge-
fihrt werden, Mit zunehmender Belastung des Werkzeuges sollten die giinsti-
gen Zahigkeitseigenschaften sequentieller Schichten zu noch deutlicheren
Unterschieden im VerschleiBverhalten fuhren.

1V.4.b Unterbrochener Schnitt

Speziell far Frasoperationen optimierte, chemisch abgeschiedenen Schichten
[24,26,27] wurden in diese Untersuchung nicht mit einbezogen. Aufgrund der
Substratzusammensetzung (vgl. Tab. 25) sowie der angegebenen Zerspanungs-
anwendungsgruppen (vgl. Tab. 26) sollten einige der CVD-Proben auch fur
unterbrochene Schnitle geeignet sein. Von den mit dem Leistendrehtest [46]
untersuchten Proben - C1, N1, N2, CN3,CN4, CAN3, V1, V2 - konnten nur die
mit einlagigen TiN-Schichten versehenen Hartmetalle bis zum Versuchsende
gefahren werden. Alle anderen Proben fielen meist schon nach wenigen
Schnittsekunden durch Bruch der Schneidecke aus. Dieses ungunstige Verhal-
ten der TiC-haltigen Schichten muf} auf die n-Phasenbildung zuriickgefihrt
werden. Bei vergleichbarem Zihigkeitsverhalten der Substrate von Probe C1,
CAN3 sowie dem Hartmetall H4, welches als Substrat fiir die gesputterten
Schichten bei unterbrochenem Schnitt diente, hdlt nur die Probe mit der
gesputterten TiC-Schicht der Beanspruchung beim Leistendrehtest ohne
Bruch der Schneide stand.

Die chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten zeichnen sich beim Leistendreh-
test durch eine gleichmifBige Verschleifimarke aus. Die Schartigkeit der Ver-
schleiBmarken gesputterter Schichten ist durch die Unterteilung der Balken
in Abb. 85 dargestellt. Sequentielle TiC-TiBg- und TiC-TiN-Schichten mit 100
Einzellagen bei 5 pm Schichtdicke weisen trotz ungleichmafiger Verschleil3-
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marke einen geringeren Verschleifl als chemisch abgeschiedene TiN-Schichten
auf. Bei Verringerung der Schartenbildung, z.B. durch Rotation der Substrate

Abb. 85:

Vergleich des Ver-
schleillverhaltens ge-
sputterter und che-
misch abgeschiede-
ner Schichten beim
Leistendrehtest
(Unterteilung der
Balken = geringste
Breite der Ver-
schleifimarke).

| Tic

100 {

| i
TiC-TiB, 100 Lagen

751

TiC-TiN 100 Lagen
N1
N2

50 1

Werkstick: Ck45
Schnittgesch: 125m/min
Schnitttiefe: 2mm
_Vorschub: 0,2mm/U
Schnittzeit: Smin
23500 Schlage

Verschleifimarkenbreite in pm

25

C1.CN3,CN4.CAN3,ViV2 Bruch der Schneidecke

PYD CcvD

wobei auch die Schneidkante von den Einzellagen tberzogen wird, kann mit
sequentiellen Schichten, bei geringerem Risiko eines Schneidenbruches, der
Freiflachenverschleil um den Faktor 2 - 3 gegeniber einlagigen, chemisch
abgeschiedenen TiN-Schichten verringert werden.
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V. Diskussion

Die Sputtertechnologie bietet besondere Moglichkeiten der Werkstoffher-
stellung. Mehrphasige Hartstoffschichten mit extrem feiner Phasenverteilung
(nanodisperse Schichten) konnen mit direktem Magnetronsputtern problemlos
hergestellt werden. Bei Bewegung der Substrate zwischen verschiedenen
Kathoden entstehen sequentielle Schichten, wobei die Phasenverteilung defi-
niert eingestellt werden kann. Sequentielle Schichten aus den Hartstoffen TiC,
TiN und TiBg mit 10 bis 1000 Phasengrenzen bei 5 pm Schichtdicke wurden
untersucht. Beim Absputtern eines zweiphasigen TiC/TiBgo-Targets wird eine
amorphe Ti, C, B-Mischphase abgeschieden.

Zum Verstiandnis der Schichteigenschaften - Hirte, Riflizdhigkeit, Haftfestig-
keit und Eigenspannungen - sind Kenntnisse tiber den Aufbau nanodisperser
Schichten notig. Harte und RiBBzahigkeit sind die bestimmenden Eigenschaften
fur die Verringerung des Verschleifles bei abrasiver Beanspruchung. Die Haf-
tung stellt bei unter Laborbedingungen direkt abgeschiedenen Hartstoff-
schichten mit optimierter Substratvorbereitung und gunstigen Sputterpara-
metern kein Problem dar. Bei der Verschleiflprafung beschichteter Hart-
metalle traten weder bei glattem noch bei unterbrochenem Schnitt Ausbriche
entlang der Grenzflache Schicht-Substrat auf. Die Kenntnis der Druckeigen-
spannungen gesputterter Schichten, hervorgerufen durch die Verspannung
des Gitters der aufwachsenden Schicht bei Beschull mit energiereichen Parti-
keln, ist notwendig zur Interpretation des Zahigkeitsverhaltens der Schichten.
Keinen Einflul} scheinen die Eigenspannungen auf das Verschleiflverhalten

von Schichten bei Zerspanoperationen auszutben,

An gesputterten Phasentbergidngen entsteht durch das Hineinschieflen von
Nichtmetallatomen der aufzubringenden Phase in das Gitter der zu beschich-
tenden Phase eine Durchmischungsphase. Die Breite der Durchmischungs-
phase ist abhéngig von der Konstitution des Systems aus den beteiligten
Phasen und kann nach AES-Untersuchungen fir TiB2-TiN zu ca. 1 nm, fir
TiC-TiBy zu ca. 2 nm und fir TiC-TiN zu ca. 3 - 4 nm abgeschitzt werden.

Bei isomorphen Verbindungen (TiC, TiN) dndert sich die Kristallstruktur der
Durchmischungsphase gegentber den Phasen nicht, Am Phasentbergang zwi-
schen hexagonalem TiBy und kubischem TiC bzw. TiN, also in einer Ti, B, N
bzw. Ti, B, C-Durchmischungsphase, veridndern sich die Positionen der
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Titanatome im Vergleich zu TiBy nur geringfigig, da TiC und TiN auf dieser
Durchmischungsphase kohédrent aufwachsen. TiC wéchst etwa 20 nm in der
zur (001)-Ebene von TiBy kohédrenten (111)-Ebene auf und klappt dann in die
sputtertechnisch bedingte (100)-Ebene um. Beim Aufwachsen von TiN auf der
Ti, B, N-Durchmischungsphase wird die Orientierung einiger Kristallisations-
keime der Stengelkristallite beeinflufit. Im Gegensatz zur leichten (200)-Tex-
tur einlagiger TiN-Schichten weisen die TiN-Lagen in sequentiellen TiBy-TiN-
Schichten eine leichte (111)-Textur auf. TiBy wachst auf der Ti, C, B- bzw. Ti,
N, B-Durchmischungsphase bis zu etwa 5 bzw. 10 nm amorph auf (vgl. Diffrak-
togramme Abb. 19b und ¢). Die Ti, C, B- bzw. Ti, N, B-Durchmischungsphase

kann als stark gestort angenommen werden.

Aussagen zur Konstitution der extrem feinkornigen, rontgenamorph abge-
schiedenen TiC/TiBy-Schichten (vgl. Bruchgefige Abb. 25) waren mit TEM-
und HRAES-Untersuchungen nicht moglich. Die Harte simultaner TiC/TiBg-
Schichten (vgl. Abb. 38) weist auf starke, gerichtete Metall-Nichtmetall-
Bindungen hin, wobei die hichsten Hérten einlagiger TiC- und TiBg-Schichten
aufgrund der fehlenden Fernordnung nicht erreicht werden. Auch in sequen-
tiellen Schichten wird mit zunehmendem Volumenanteil amorpher TiBy-
Phase ein Harteabfall beobachtet (vgl. Abb. 39). Der Harteabfall in sequen-
tiellen TiC-TiN-Schichten, also in vollstandig kristallinen Schichten, kann mit
unginstigen mechanischen Eigenschaften der Korngrenzen erklart werden.
1000-lagige TiC-TiN-Schichten wachsen im Gegensatz zu sequentiellen
Schichten aus koexistenten Phasen, stengelig auf (vgl. Bruchgefiige Abb. 26).

Das Zahigkeitsverhalten von Hartstoffschichten wird wie die Hérte von Kon-
stitution und Gefige sowie der Orientierung der Spaltflachen beeinfluflt. Zur
Beurteilung der Schichtzdhigkeit diente die Ribildung an Vickerseindrucken
und bei Hertz'scher Pressung. In druckspannungsbehafteten Schichten auf
Hartmetallsubstraten kann aus der Lange der Palmqvistrisse an den Ecken
des Vickerseindruckes der Riflwiderstand bestimmt werden, Die Belastung
muf} dabei so gewahlt werden, dafl auch im Substrat Risse entstehen. Andern-
falls entstehen in der Schicht keine Risse. Gemessen wird hierbei keine sepa-
rate Schichteigenschaft, sondern die Beeinflussung der Rifbildung im Sub-
strat durch die druckspannungsbehaftete Schicht. Aus diesem Grund sind die
Rifllangen in beschichteten Hartmetallen meist kirzer als bei dem bedingt
plastisch verformbaren Hartmetallsubstrat. Bei Normierung der RiBwider-
stinde auf die Eigenspannungen ist eine Beurteilung der schichtspezifischen
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Zahigkeit moglich. Als komplementare MeBmethode zur Bestimmung der
Zahigkeit von harten Schichten kann die Hertz'sche Pressung angesehen wer-
den. Die Hertz'sche Pressung ist das universellere Verfuhren, da in der Schicht
immer Risse auftreten wenn das Substrat starker verformt wird als die Zahig-
keit der Schicht dies zulafit.

Das gunstige Zahigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe, die aufgrund geringe-
rer mittlerer Bindungsenergie sowie fehlender Spaltflachen eine im Vergleich
zu kristallinen Hartstoffen geringere Sprodigkeit aufweisen sollen [30], kann
far simultane TiC/TiBy-Schichten nicht bestatigt werden. Nach Abb. 48c
nimmt die Zahigkeit der untersuchten Schichten in der Reihenfolge TiN-TiC-
TiC/TiBg-TiBy ab. Trotz der ungunstigen Lage der (100)-Spaltflachen in der
Ebene der Palmgquistrisse ist die kristalline, korngrenzenbehaftete TiC-
Schicht weniger sprode als die simultane Schicht, Das ungtnstige Zahigkeits-
verhalten der simultanen TiC/TiBo-Schicht fihrt bei VerschleilBuntersuchun
gen mit kontinuierlichem Schnitt zu Abplatzungen in der Schicht im Bereich
der VerschleiBmarke und entsprechend zu einem hohen Verschleill. TiC-
Schichten weisen aufgrund der unginstigen, separaten Beschichtung von
Span- und Freifldache eine ungleichméfBige VerschleiBmarkenbreite auf. Die
VerschleiBmarke selbst ist jedoch im Gegensatz zur simultanen TiC/TiBg-
Schicht gleichmaBig angeschliffen (vgl. Abb. 66 und 67). Bei unterbrochenem
Schnitt bewirkt die geringe Rillzahigkeit der TiBg- bzw. TiC/TiBy-Schichten
eine starke Versprodung des Verbundes Hartmetallsubstrat/Schicht.

In 5 pm dicken sequentiellen TiC-TiBy- und TiBs-TiN-Schichten wird bei 100
Phasenubergingen, in TiC-TiN-Schichten bei 250 Phasenabergidngen der
hochste RiBwiderstand festgestellt. Die senkrecht zu den Palmqvistrissen lie-
genden Phaseniiberginge bewirken eine Erhohung des Riflwiderstands. Der
Einflul der Anzahl der Phasenubergange auf die Erhohung des Riflwiderstan-
des ist bei sequentiellen Schichten mit mischbaren Phasen geringer als mit ko-
existenten Phasen (siehe Abb. 50). Bei weiterer Erhohung der Zahl der Pha-
seniibergange in TiC-TiBy- und TiBy-TiN-Schichten verschlechtert sich mit
zunehmendem Volumenanteil amorpher Schichtbereiche das Zahigkeitsver-
halten. Mit den bisherigen Versuchen ist es nicht moglich den Einfluf} der Ti,
B, N- bzw. Ti, B, C-Durchmischungsphasen und der amorphen TiBy-Phase auf
das Zahigkeitsverhalten zu separieren, Hierzu wiren weitere Versuche mit
dem Ziel notwendig, TiBy ohne amorphe Zwischenschicht kristallin auf TiC
bzw. TiN aufwachsen zu lassen. Bei vollstandig kristallinen TiC-TiN-Schich-
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ten bewirkt eine geringe Korngrenzenfestigkeit der Stengelkristallite eine
Verringerung des Riflwiderstandes der 500- und 1000-lagigen TiC-TiN-
Schichten.

Nach Abb. 51a - ¢ liegen die Rilwiderstinde sequentieller Schichten unab-
hangig von der Zahl der Phasenaberginge immer unter dem RiBwiderstand
der zaheren Schichtkomponente. Somit wird keine Uberhéhung gegeniiber
dem Zahigkeitsverhalten einlagiger Schichten gemessen. Die riflenergiever-
zehrende Wirkung der Phasentberginge kompensiert jedoch fast vollstandig
die geringere Zihigkeit der sproderen Schichiphase. Eine zusitzliche Moglich-
keit zur Verbesserung der Zihigkeit sequentieller Schichten besteht demnach
in der Verringerung des Volumenanteils der sproderen Schichtphase bei kon-
stanter Zahl der Phaseniibergénge (vgl. Abb. 52). Weiterhin kann durch epi-
taktisches Aufwachsen die Lage der Spaltflachen hinsichtlich einer Rieinlei-
tung optimiert werden, was die nur geringefiigige Abnahme des Riflwider-
stands von einer 100- zu einer 250-lagigen TiC-TiB2-Schichten erklart (vgl.
Abb. 51b).

Entsprechend der starken Abhangigkeit des Zahigkeitsverhaltens ist auch das
Verschleifiverhalten sequentieller Schichten von der Zahl der Phaseniiber-
giange abhangig. Kine direkte Korrelation zwischen Riflwiderstand und dem
Freiflachenverschleil ist jedoch nicht méglich. Trotz geringerem RiBwider-
stand im Vergleich zu einlagigen Schichten zeigen sequentielle Schichten mit
gunstiger Zahl an Phasentbergédngen bei kontinuierlichem und besonders bei
unterbrochenem Schnitt einen geringeren Freiflachenverschleifl (vgl. Abb. 68
und 71). Chemisch abgeschiedene Schichten weisen gegeniiber sequentiellen
Schichten mit optimierter Zahigkeit einen geringeren Verschleiiwiderstand
auf(vgl. Abb. 84 und 85).

Bei der Erkliarung des Freiflachenverschleifies durch das Zahigkeitsverhalten
ist die Grenzflachenkonstitution zu beriicksichtigen. Der makroskopische,
durch Riflbildung in der Schicht und im Substrat ermittelte Riflwiderstand
kann die mikroskopischen Vorginge des abrasiven Verschleillprozesses nur
ungenau beschreiben. Die Abrasion bei Hartstoffen kann durch die Bildung
von Mikrorissen und dem Herausreiflen von Gefugebestandteilen erklart
werden [58]. Somit ist neben dem Widerstand gegen Riflausbreitung z.B. auch
die von der Konstitution der Grenzflachen bestimmte Haftung der Phasen in

sequentiellen Schichten fiir die Interpretation des Verschleif3verhaltens zu be-
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rucksichtigen. Sequentielle TiBy-TiN-Schichten weisen gegentber den ande-
ren untersuchten sequentiellen Schichten die geringste Breite der Durch-
mischungsphase, den im Vergleich zu TiC-TiBy-Schichten hoheren Volumen-
anteil amorpher TiBy-Phase und den groBten Unterschied im Bindungs-
charakter der beteiligten Phasen auf. Dies kann das Versagen der mit TiBg-
TiN-Schichten versehenen Hartmetallen bei unterbrochenem Schnitt erkla-
ren. Bei kontinuierlichem Schnitt wird das Verschleiflverhalten durch Abplat-
zungen entlang der Phaseniibergange bestimmt (vgl. Abb. 70). Die trotz un-
gunstiger Beschichtungstechnik gleichméBige Verschleillmarke sequentieller
TiC-TiBy-Schichten bei kontinuierlichem Schnitt sowie das ausgezeichnete
Verhalten bei unterbrochenem Schnitt beruhen auf dem giinstigen mecha-
nischen Eigenschaften gesputterter TiC-TiBo-Phasenibergange. Gesputterte
TiC-TiN-Phasentubergiange, die in kompakten Werkstoffen aufgrund der voll-
standigen Mischbarkeit von TiC und TiN nicht darstellbar sind, weisen eben-
falls gunstige Eigenschaften auf, da sequentielle TiC-TiN-Schichten bei hohe-
rer Kolkfestigkeit ein mit sequentiellen TiC-TiBo-Schichten vergleichbares
VerschleiBBverhalten aufder Freiflache zeigen.

Insofern sind die bislang an gesinterten, mehrphasigen Hartstoffen gewonne-
nen Erkenntnisse zum Zusammenhang zwischen Eigenschaften, Verschleil}-
verhalten und Konstitution der Phasengrenzfldchen [4] auch auf mehrphasige
Verschlei3schutzschichten abertragbar. Ein direkter Vergleich zwischen ein-
phasigen und mehrphasigen Hartstoffen auf der einen Seite und einlagigen
und sequentiellen Schichten aufder anderen Seite ist jedoch nicht moglich. Bei
kompakten TiC/TiBy-Werkstoffen werden nicht nur die Eigenschaften sondern
auch das Sinterverhalten durch das Einbringen von Phasengrenzen entschei-
dend beeinflufit [4]. Das giinstige Sinterverhalten von TiC/TiBo-Werkstoffen
der eutektischen Zusammensetzung, hervorgerufen durch die Moglichkeit
gunstigen Phasengrenzflachen einzustellen [4], bewirkt die Ausbildung eines
hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften und des Verschleilverhaltens
deutlich verbesserten Gefuges als bei einphasigen TiC- oder TiBo-Werkstoffen,
Nur das ungiinstige materialspezifische Zahigkeitsverhalten gesputterter, ein-
lagiger TiC- oder TiBy-Schichten bewirkt das im Vergleich zu sequentiellen
Schichten schlechtere Verschleiflverhalten.
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