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Zusammenfassung

Mittels Magnetronsputtern wurden neuartige Viellagenschichten, bestehend aus metalli-

schen und kovalenten Hartstoffen, hergestellt. Die Schichten wurden beziiglich Aufbau,

Eigenschaften und Anwendungsverhalten untersucht. Dabei stand zunichst die Charak-

terisierung der verwendeten Lagenmaterialien im Vordergrund. Um Zusammenhinge

zwischen Aufbau, Eigenschaften und Anwendungsverhalten von Viellagenschichten
deuten zu kénnen, wurden unterschiedliche Viellagenschichten realisiert:

- mehrlagige Schichten mit maximal 7 Lagen aus metallischen Hartstoffmaterialien,

- 100-lagige Schichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffimaterialien,

- TiN-TiC-Viellagenschichten mit Variation der Lagenzahl zwischen 10 und 1000,

- 150-lagige Viellagenschichten, basierend auf TiN-TiC-Schichten, mit diinnen
Zwischenlagen (< 10 nm) aus kovalenten Hartstoffen (BN, B4C, AIN, SiC, a:C, SisN,
SiAION).

Rontgenographische und elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen, daf3 die so-

wohl reaktiv als auch nichtreaktiv hergestellten einlagigen metastabilen Ti(B,N)-,

Ti(B,C)- und Ti(B,C,N)-Schichten trotz unstéchiometrischer Zusammensetzungen

kristalline einphasige Geflige aufweisen. Diese Schichten zeigen hervorragende mechani-

sche Eigenschaften (z.B. Harten bis ~ 6000 HV0,05), die sowohl auf Verspannungen im

Gitteraufbau als auch auf atomare Bindungszustidnde zuriickzufiihren sind, die denen in

¢BN und B4C édhnlich sind. Das gute tribologische Verhalten bei Stift-Scheibe-

Versuchen gegen 100Cr6- und Al,O3;-Kugeln ist auf die sehr hohen Hirten dieser

Schichten zuriickzufiihren,

Bei den mehrlagigen Schichten mit geringer Zahl an Lagen aus metallischen Hartstoffen

werden vor allem gute Ergebnisse im Anwendungsverhalten beim Zerspanen von Stahl

Ck4S erreicht. Dies ist auf die gegeniiber einlagigen Hartstoffschichten deutlich verbes-

serten mechanischen Eigenschaften (Harte, Zahigkeit) zuriickzufithren, die aus dem Ein-

bau sehr harter Lagenmaterialien und der damit verbundenen Abstiitzung der weniger
harten Lagen in der Gesamtschicht resultieren.

Bei Viellagenschichten aus kovalenten und metallischen Hartstoffen wird ein Zusammen-

hang zwischen den mechanischen und den tribologischen Eigenschaften festgestelit.

Hohe Schichthirte sowie Schichtzihigkeit, bedingt durch die hohe Anzahl an Grenzfla-

chen, wirken sich in den Stift-Scheibe-Versuchen verschleiBmindernd gegeniiber

einlagigen Schichten aus.




An TiN-TiC-Viellagenschichten werden gegeniiber einlagigen TiN-Schichten hohere
Hirten und deutlich verbessertes Verhalten beim Zerspanen von Stahl Ck45 beobachtet.
Dies ist vor allem auf den hohen Grenzflichenanteil in den Viellagenschichten zurtickzu-
fithren. Bei den Stift-Scheibe-Versuchen werden niedrige Reibungskoeffizienten (= 0,2)
gegen 100Cr6 und Al,O; gemessen, Diese im Vergleich zu entsprechenden Reibungs-
koeffizienten von TiN- und TiC-Schichten giinstigen Werte werden durch einen sauer-
stoffhaltigen Ti(N,C)-Film auf den Reibflichen der Kugeln verursacht, der durch
Materialiibertrag von Schichtpartikeln auf die Kugel zu Beginn der Tests gebildet wird.
Dies bedingt eine VerschleiBminderung gegeniiber einlagigen TiN- und TiC-Schichten.

Durch die Einbindung kovalenter Hartstoffe in das aus den metallischen Hartstoffen TiN
und TiC bestehende Viellagensystem sind gegeniiber TiN-TiC-Schichten Verbesserungen
bei den mechanischen Eigenschafien und dem Anwendungsverhalten beim Zerspanen von
Stahl realisierbar. Dabei sind Zusammenhinge zwischen der mittels TEM und AES un-
tersuchten Konstitution der inneren Grenzflichen in Abhéngigkeit der Lagenmaterialien
und dem VerschleiBverhalten beim Zerspanen von Stahl zu erkennen: Schichten mit ge-
ringer Durchmischung der Phasengrenzen der kovaienten mit den metaliischen Hartstof-
fen zeigen geringere Standzeiten, wihrend bei Schichten mit hoher Durchmischung der

Phasengrenzen des kovalenten Hartstoffes die hochsten Standzeiten beobachtet werden.

Abstract

STRUCTURE, PROPERTIES AND WEAR BEHAVIOUR OF MULTILAYER
COATINGS CONSISTING OF METALLIC AND COVALENT HARD MATERIALS,
PREPARED BY MAGNETRON SPUTTERING

Novel multilayer coatings with metallic and covalent layer materials were prepared by

magnetron sputtering and characterised concerning structure, properties and application

behaviour. At first single layer coatings were deposited for the determination of the

material properties. To evaluate relations between structure and properties of the

multilayer coatings, different multilayer concepts were realised:

- coatings consisting of at most 7 layers of metallic hard materials,

- 100-layer coatings consisting of metallic and covalent hard materials,

- TiN-TiC multilayer coatings with different numbers of layers (between 10 and 1000),

- 150-layer coatings, based on TiN-TiC multilayers, with thin (<10nm) intermediate
layers consisting of covalent hard materials (BN, B4C, AlN, SiC, a:C, Si;Ns, SiAION).

II



X-rays and electron microscopic analysis indicate in spite of nonstoichiometric composi-
tions single phase crystalline structures for nonreactively and reactively sputtered meta-
stable single layer Ti(B,C)-, Ti(B,N)- and Ti(B,C,N)-coatings. These single layer
coatings show excellent mechanical properties (e.g. hardness values up to 6000
HVO0,05), caused by lattice stresses as well as by atomic bonding conditions similar to
those in ¢:BN and B,C. The good tribological properties shown in pin-on-disk-tests can
be attributed to the very high hardness of the coatings.

The coatings consisting of at most 7 layers of metallic hard materiais show good resuiis
mainly for the cutting of steel Ck45, due to the improved mechanical properties (e.g.
hardness, toughness) of the multilayers compared to the single layer coatings. This
improvement is caused by inserting the hard layer materials and the coherent
reinforcement of the coatings.

For the multilayer coatings consisting of metallic and covalent hard materials a relation
between the mechanical and tribological properties can be determined. High hardness and
toughness (caused by the high amount of interfaces) cause better wear behaviour in pin-
on-disk-tests for the muitilayers than for the single layer coatings.

TiN-TiC multilayer coatings show higher hardness values and better cutting behaviour
against steel Ck45 than single layer TiN coatings. The main reason for these im-
provements is the very high amount of interfaces in the multilayer coatings. Pin-on-disk-
tests against 100Cr6- and Al,Os-balls show low sliding friction coefficients (=~ 0,2) and
better wear behaviour compared to single layer TiN- or TiC-coatings. These effects are
due to oxygen-containing Ti(C,N)-films, which are formed by material transfer on the
friction surfaces of the balls at the beginning of the wear tests.

Compared to TiN-TiC multilayer coatings improvements in the mechanical properties
and the application behaviour for cutting of steel Ck45 are possible by embedding
covalent hard materials into the system of TiN-TiC multilayer coatings. For these
multilayer coatings containing covalent hard materials, relations can be determined
between the constitution of the interfaces (investigated by TEM and AES), depending on
the layer materials, and the application behaviour for cutting of steel Ck45: Multilayer
coatings with a minor phase mixing zone at the phase boundaries of the covalent with the
metallic layer materials show smaller cutting tool life times, while coatings with strong
phase mixing zones at the phase boundaries of the covalent hard materials show the

highest tool life times.
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1. Einleitung und Aufgabenstellung

Die stindig steigenden Anforderungen in der Materialbearbeitung erfordern ein kontinuierlich
verbessertes Angebot an leistungsfahigeren Schneidwerkzeugen. Ein groBes Potential fir die
Optimierung von Werkzeugen ist in der Weiterentwicklung der VerschleiBschutz-
beschichtungen dieser Werkzeuge zu sehen.

Schon seit den frithen 70er Jahren werden PVD TiC- und TiN-Beschichtungen auf unter-
schiedlichen Bauteilen industriell genutzt. Um aber den sehr unterschiedlichen Anforderungen
an Schichtsysteme gerecht werden zu kénnen, setzte in den 70er Jahren die Entwicklung und
Erprobung neuartiger Schichtmaterialien und spiter auch neuer Schutzschichtkonzeptionen
ein. Da die erwiinschten Eigenschaften wie beispielsweise gute Haftung, hohe Harte,
Festigkeit, Zahigkeit und chemische Bestandigkeit nicht in einem Material gleichzeitig realisiert
werden konnen, entstand das Bestreben, verschiedene Materialien mit unterschiedlichen
mechanischen, physikalischen oder chemischen Eigenschafien in einer Schicht zu kombinieren
und damit Schichten mit verbesserten Gesamteigenschaften zu produzieren /1/. Die
Ausnutzung positiver Eigenschafien unterschiedlicher Materialien erfordert Schichtkonzepte,
die entweder mehrphasige Schichten, metastabile Materialien, gradierte Uberginge zwischen
den Materialien oder einen Viellagenaufbau in einer Schicht vorsehen /2/ /3/ /4/. Neuere
Untersuchungen und Arbeiten zeigen, daB gerade im Bereich der PVD-Verschlei-
schutzschichten bei Viellagenschichten gegeniiber einlagigen Hartstoffschichten deutlich
leistungsfahigere Schutzschichtsysteme zu erwarten sind /5/ /6/ /7/ /8/. Speziell der
Erforschung von Viellagenschichten wird immer mehr Aufmerksamkeit gewidmet und es ist
daher in Zukunft mit Neu- und Weiterentwicklungen bei Werkzeugbeschichtungen zur
VerschleiBminderung zu rechnen /9//10/.

Viellagenschichten (,,multilayer”) lassen sich nicht nur nach den beteiligten Lagenmaterialien,
sondern auch nach der Anzahl der Lagen in der Schicht einteilen. Schichtsysteme, bestehend
aus mindestens zwei Lagen, gliedern sich in der Literatur in mehrlagige Schichten (Lagenzahl <
10) und viellagige Schichten mit Lagenzahlen bis zu 1000 Einzellagen (Lagenzahl >10). Bei
viellagigen Schichtsystemen mit alternierenden Lagenfolgen steht die hohe Zahl an Grenz-
flichen im Vordergrund /11/, wihrend bei mehrlagigen Schichtsystemen mit geringer
Lagenzahl Funktion und Eigenschaften jeder Lage in der Schicht dominieren /12/ /13/.

In dieser Arbeit werden Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen mittels
Magnetronsputtern hergestellt und beziiglich Aufbau, Eigenschaften und Anwendungsverhalten

untersucht. Schwerpunkte bilden dabei zunichst die Entwicklung und Charakterisierung neuer




metastabiler Hartstoffe, die dann in Viellagenschichten verwendet werden sollen, und
anschlieBend die Entwicklung und Untersuchung neuer Viellagensysteme beziiglich Aufbau,
Zusammensetzung und Lagenkombinationen.

Zunédchst werden die Lagenmaterialien, die fur die Viellagenschichten Verwendung finden
sollen, charakterisiert. Daneben sollen neue metastabile Lagenmaterialien mit verbesserten
mechanischen und VerschleiBeigenschafien entwickelt werden, die spater in Viellagenschichten
eingesetzt werden konnen. Im Anschlul daran werden Viellagenschichten auf der Basis der
der Schichten werden mit XRD, EMPA, DRAES, REM, EDX, TEM und XPS durchgefuhrt.

Zur Beurteilung der mechanischen Eigenschafien werden die Mikrohédrte nach Vickers, die

untersuchten und charakterisierten Lagenmaterialien entwickelt. Untersuchungen zum Aufbau

Zihigkeit nach Palmqvist und Hertzscher Pressung, die Haftung mittels Scratchtest (Ritztest)
sowie die Eigenspannungen gemessen. Die VerschleiBeigenschafien sollen mit Stift-Scheibe-
Modellversuchen sowie mit Drehtests von beschichteten Wendeschneidplatten beim Zerspanen

von Stahl bewertet werden.



2. Literaturiibersicht

2.1 Anwendungsgebiete von Beschichtungen

Die Nachfrage nach Beschichtungen wichst mit der stindig steigenden Zahl an
Anwendungen fiir Schichten mit unterschiedlichen Herstellungsverfahren und
Eigenschaften. Derzeit sind vier Bereiche zu unterscheiden, in denen hauptséchlich mit

T d . am

CVD- und PVD-Verfahren hergesieilie Schichien zuin Einsatz koinmen. In

n der
Mikrosystemtechnik besteht vor allem Interesse an diinnen Schichten mit definierten
elektrischen und magnetischen Eigenschafien /14/ /15/ /16/. PVD-Verfahren sind in der
Lage, bei niedrigen Temperaturen beispielsweise auch Platinen oder Aktuatoren zu
beschichten. Hier sind auch mehrlagige Schichten mit funktionell unterschiedlichen
Lagen im Einsatz.

In der Optik werden sowohl transparente und reflektierende Materialien als auch
VerschleiBschutzschichten vor allem auf Glidsern eingesetzt. Als Beispiel ist hier die
Beschichtung von Glasfassaden gegen Sonneneinstrahlung zu nennen.

In steigendem MaBe werden Schichten auch fir dekorative Zwecke in der
Schmuckindustrie verwendet. Hierbei werden die unterschiedlichen Farben verschiedener
Materialien /17/ ebenso wie deren Verschleil- bzw. Kratzfestigkeit ausgenutzt /18/ /19/.
Bei Uhrengehdusen werden beispielsweise schon seit einiger Zeit ,,goldfarbene TiN-
Beschichtungen eingesetzt.

Im Bereich der Werkzeugbeschichtungen werden die Aufgabenstellungen immer
differenzierter. Um den komplexeren Problemen beim Bearbeiten unterschiedlicher
Werkstoffe mit verschiedenartigen Werkzeugen gerecht zu werden, miissen sowohl die
Werkzeuge, als auch deren VerschleiBschutzbeschichtungen stindig weiterentwickelt
werden. Bei den Beschichtungen geht daher der Trend hin zu mehrphasigen, metastabilen

und mehrlagigen Schutzschichtsystemen.




2.2 Grundbegriffe der Tribologie

Unter Tribologie versteht man nach DIN 50323 /20/ die Wissenschaft und Technik von
aufeinander einwirkenden Oberflichen in Relativbewegung. Sie umfaBt das Gesamtgebiet
von Reibung, VerschleiB und Schmierung und schlieBt entsprechende Grenzfldchen-
wechselwirkungen sowohl zwischen Festkorpern untereinander als auch zwischen
Festkorpern und Fliissigkeiten oder Gasen ein. Ein tribologisches System ist nach DIN
50320 /21/ aus einem Grundkérper, Gegenkorper, Zwischenstoff und einem
Umgebungsmedium aufgebaut (siche Abb. 1). Diese an der tribologischen Bean-
spruchung unmittelbar beteiligten stofflichen Komponenten charakterisieren zusammen

mit ihren Eigenschaften und Wechselwirkungen untereinander die Struktur

( Beanspruchungskol!ektivJ

{7 [ Struktur des Tribosystems ]
|

| BTZe
L (4) (4] Umgebungsmedium

Oberfiachenveranderungen Materialveriust
(VerschleiBerscheinungsform) (Verschieil-Mef3grofe)

1—1 VerschleiRkenngroBRen j—J

(1) Grundkérper
(2) Gegenkorper
(3) Zwischenstoff

Abb. 1 Darstellung eines tribologischen Systems nach DIN 50320 /21/

des Tribosystems. Zu den Hauptaufgaben tribologischer Systeme gehort die Ubertragung
von Bewegung, Arbeit, Masse oder Information /22/ (sieche Abb. 2). Dabei beeinflussen
die StoérgroBen die Umsetzung von Eingangs- in Ausgangsgrofien und es tritt in Folge
dessen Reibung und Verschleil (Verlustgrofen) auf VerschleiBvorginge sind
dynamische und zeitabhidngige Vorginge, daher é&ndert sich die Struktur des
Tribosystems im Lauf der Beanspruchung. Beispiele hierfiir sind Einlaufvorginge, aber
auch das Versagen eines Systems. Reibung und Verschleil sind keine
Werkstoffeigenschaften, sondern systemabhingige GréBen /23/. Unter Reibung versteht
man nach DIN 50281 /24/ einen
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Storgrofen
Struktur des Tribosystems
Bewegung §$=(APR) Bewegung
A rhay i
i:d‘a:s;‘e I A: Stoffliche Elemente ]CIT;;Z:
. Eingangs- B: Eigenschaften Ausgangs- . .
Information groBen C: Wechselwirkungen grofen Information

l Verlustgrofen
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- Energieverluste (Wirme,
Schwingungen, Gerdusche)

- Materialverluste (losgeldste
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- Oberflichenverdnderungen
(Stoff- und Forménderungen)

Abb. 2: Schematische Darstellung der Eingangs-, Ausgangs-, Stor- und VerlustgroBen in

einem tribologischen System

mechanischen Widerstand, der der Relativbewegung zwischen zwei aufeinander
gleitenden, rollenden oder wilzenden Korpern in der gemeinsamén Beriihrungsfliche
entgegen wirkt. Der Vorgang der Reibung ist stets mit Verlust an mechanischer Energie
gekoppelt. Als MaB der Reibung ist die Reibungszahl p als Verhiltnis von
aufzubringender Tangentialkraft zu Normalkraft definiert.

Verschleifl ist nach DIN 50320 als fortwiahrender Materialabtrag von der Oberfliche
eines Korpers als Folge der relativen Bewegung zu einem anderen Korper definiert /25/.
Je nach Beanspruchung und Struktur des tribologischen Systems lassen sich verschiedene
VerschleiBarten unterscheiden /26/. Die verursachenden HauptverschleiBmechanismen
werden in Adhision, Abrasion, tribochemische Reaktionen und Oberflichenzerriittung
unterteilt (siche Abb. 3). In der Praxis tritt in den meisten tribologischen Systemen ein
Zusammenwirken mehrerer VerschleiBmechanismen gleichzeitig auf. Nach DIN 50321

ergeben sich abhingig von den
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Abb. 3: Schematische Darstellung der vier HauptverschleiBmechanismen

nach Zum Gahr /27/

tribologischen Bedingungen und den Zielen einer Untersuchung verschiedene
VerschleilmeBgroBen zur Quantifizierung des Verschleiles /28/. Hierbei wird zwischen
direkten (z.B. volumetrischer Verschleibetrag), bezogenen (z.B. Verhiltnis Verschleil3-
volumen/Zeit) und indirekten VerschleiBmeBgroBen (z.B. zeitl. Dauer der Funktions-
tiichtigkeit eines Tribosystems) unterschieden.

Moglichkeiten zur Verringerung von VerschleiB bestehen vor allem in der
Materialauswahl des gesamten Bauteils oder in der Modifizierung der beanspruchten
Oberfliche, also dem Aufbringen einer Schutzschicht. Hierbei existieren Verfahren, die -
wie z.B. das Ionenimplantieren - die Oberfliche nur im Aufbau, das Bauteil aber nicht
maBhaltig verdndern und Verfahren, die eine Schicht auf die Bauteiloberfliche aufbringen
(z.B. PVD-Verfahren).

Unter dem weiten Begriff der Verschleilschutzschichten sind Bauteilbeschichtungen aus
unterschiedlichen Anwendungsgebieten (z.B. Metall-, Holzbearbeitung, Turbinenbau)
zusammengefafit. Dabei differieren die verschleiBBspezifischen Anforderungen sehr stark.
Waihrend bei Turbinenschaufeln die Wiarmedammung, sowie die Bestandigkeit gegen
Erosion und Heif3gaskorrosion /29/ /30/ im Vordergrund stehen, miissen Beschichtungen
von Wendeschneidplatten in der Metallbearbeitung neben hoher Harte und Zahigkeit u.a.

auch chemische Stabilitit bei hohen Temperaturen aufweisen. Generell kann eine



Schichtauswahl nur dann zum Erfolg fithren, wenn das Einsatzprofil sowie die
Eigenschaften und das Anwendungsverhalten des Schicht-Substrat-Verbundes klar
definiert sind.

2.3 Beschichtungsverfahren

Verschleifischutzschichten konnen mit unterschiedlichen Beschichtungsverfahren
hergestellt werden. PVD- und CVD-Verfahren kommt dabei hinsichtiich der Herstellung
besonders verschleif3fester Hartstoffschichten eine auBerordentlich wichtige Rolle zu. Im
Bereich der Werkzeugbeschichtungen nehmen die CVD-Beschichtungen eine
dominierende Stellung ein, wobei in zunehmendem MaBe die PVD-Beschichtungen an
Bedeutung gewinnen. CVD-Prozesse sind gegeniiber PVD-Prozessen verfahrensbedingt
in der Auswahl der Beschichtungsmaterialien und der Substratauswahl stark
eingeschriankt. Bei den CVD-Verfahren miissen die entstehenden Abgase (z.B. HCI) in
der Regel chemisch neutralisiert und gefiltert werden, PVD-Verfahren sind aufgrund des
Beschichtungsprozesses (Kondensation der Beschichtungsatome aus der Gasphase) fiir

die Herstellung metastabiler Schichten und Viellagenschichten sehr geeignet.

Bei CVD wird das Schichtmaterial aus gasformigen (Metall-)Verbindungen auf der
Oberfliche erhitzter Werkstiicke bei Normaldruck oder vermindertem Druck
abgeschieden und kann durch verschiedene Reaktionen wie Reduktion, Pyrolyse,
Disproportionierung oder Reaktion mit an der Schichtbildung beteiligten Partnern
erfolgen /31/. Diese Vorginge finden meistens bei Temperaturen zwischen 700 °C und
1100 °C statt /32/, was zu einer starken Einschrinkung der Substratauswahl fiihrt.
Deswegen gibt es heute verschiedene Modifikationen des Verfahrens, die niedrigere
Substrattemperaturen zulassen. DC oder RF-Plasma-unterstiitzte CVD-Verfahren
(Plasma Assisted Chemical Vapour Deposition) ermoglichen die Herstellung von
Hartstoffschichten im Temperaturbereich von 400 °C bis 600 °C /33/ /34/. Dabei wird
den Reaktionspartnern durch das Plasma die zusitzliche Energie zugefiihrt, die durch die
niedrigere Reaktionstemperatur allein nicht bereitgestellt wird.

Weitere Modifikationen sind das mittels Glithdraht thermisch unterstiitzte PACVD /35/,
das Arc-unterstiitzte PACVD /36/, das LEIB-CVD (Low Energy Ion Beam Enhanced




CVD) /37/ /38/, Mikrowellenplasma CVD /39/ und das Niederdruck CVD (LPCVD)
/40/, auf die im folgenden nicht weiter eingegangen werden soll.

Bei PVD-Verfahren wird das Schichtmaterial atomar oder in Clustern aus dem Target
herausgelost und aus der Gasphase abgeschieden. Zu den PVD-Verfahren zahlen das
Vakuumaufdampfen, das Ionenplattieren und das Sputtern. Bei Vakuumaufdampf-
schichten wird das Beschichtungsmaterial durch eine Heizung oder Elektronenstrahl-
bzw. Laserbeschuf3 verdampft /41/ und auf den Substraten kondensiert (siche Abb. 4).
Eine Anwendung dieses Prinzips ist die Molecular Beam Epitaxy Technik (MBE) zur

exakten Herstellung ultradiinner Schichten /42/

Heizung

/
\/\/\/\/// Substrate

s Gaszufuhr
\ # Teilchenstrahl
— Verdampferquelle

| _— Elektrode f. Glimm-
entladung

2

Pumpsystem

Abb. 4: Schematische Darstellung des Vakuumaufdampfens

Beim Ionenplattieren (siche Abb. 5) wird das Beschichtungsmaterial thermisch
verdampft. Zwischen den als Kathode gepolten Substraten und dem als Anode gepolten
Verdampfungsmaterial wird ein Plasma erzeugt, in dem das abgedampfte
Beschichtungsmaterial ionisiert und zu den Substraten hin beschleunigt wird. Eine weit
verbreitete und fir die Werkzeugbeschichtung eingesetzte Modifikation des
Tonenplattierens ist das aktivierte, reaktive Ionenplattieren (ARIP) /43/ /44/ /45/.
Zusitzlich zum Grundprozefl wird mit Reaktivgas und einer Arc-Entladung zwischen
Beschichtungsmaterial und Rezipient gearbeitet. Bei den Arc-Prozessen /46/ /47/ /48/
/49/ wird in Random Arc (RA), Steered Arc (SA) /50/ und Fine Spot Random Arc
(FSRA) unterschieden /51/. Die Entwicklungen auf diesem Sektor konzentrieren sich vor

allem auf die Vermeidung der fir Arc-Prozesse typischen Tropfchenbildung bzw.



Emission von Makropartikeln, die sich negativ auf den Aufbau und die Eigenschafien der
Schichten auswirken. Weitere Modifikationen des Ionenplattierens wie aktiviertes,
reaktives Verdampfen (ARE) und andere Verfahren sind in Moll et al. /43/, Dugdale /52/
und anderen néher beschrieben /53/ /54/ /55/.

Abschirmung
i // Substrate (Kathode)
Plasma

L —" Glimmentladung

———____ Anode

T Verdampferquelle

Pumpsystem

Abb. 5: Schematische Darstellung des Ionenplattierens

Beim Sputtern (sieche Abb. 6) wird das Beschichtungsmaterial (Target) als Kathode
gepolt und zwischen Target und Rezipient eine Spannung angelegt. Elektronen, die zur
Anode hin beschleunigt werden, bewirken durch Stofle mit den Gasatomen die
Ionisierung des Sputtergases (z.B. Argon). Die positiv geladenen Gasionen werden zur
Kathode hin beschleunigt und bewirken beim Aufireffen auf die Targetoberfliche das
Ablosen von Beschichtungsatomen oder Atomverbunden. Die teilweise ionisierten
Beschichtungsatome kondensieren im ganzen Rezipienten. Um die Sputterrate zu
erhohen, wird hinter dem Target ein Permanentmagnet angebracht, dessen Feldlinien bis
in das Plasma hineinreichen (Magnetronsputtern). Dadurch werden die im Plasma
befindlichen Elektronen vor dem Target konzentriert und es kommt zu einer erhohten
StoBionisationsrate. Aus dem erhohten Anteil an ionisierten Gasatomen im Plasma
resultiert dann eine hohere Abtragsrate am Target. Bei Verwendung elektrisch leitender
Targetmaterialien kann eine DC-Spannung verwendet werden, wihrend bei nicht
leitenden Materialien eine HF-Spannung an das Target angelegt wird.

Um die Ionendichte beim Magnetronsputtern zu erhohen, konnen mit Hilfe von Spulen

zusitzliche Magnetfelder (UBM, Unbalanced Magnetron) erzeugt werden, deren




Feldlinien weit in den Rezipienten hineinreichen. Der Anteil ionisierter Beschichtungs-

atome an der Substratoberfliche kann so beeinfluflit werden /56/. Um eine zusitzliche

= T F 1T R S SUbStrate

[T ARIR LY NS

Plasma
Glimmentladung

_ Verdampferquelle
Kathode

- Permanentmagnet

Pumpsystem

Abb. 6: Schematische Darstellung des Magnetronsputterns

Aktivierung des substratoberflichennahen Bereiches oder eine Ionenimplantation zu
erreichen, werden auch Laser-, Elektronenstrahl- oder Ionenstrahlkanonen (IBAD, Ion
Beam Assisted Deposition) /57/ /58/ /59/ /60/ /61/ eingesetzt. Neuere Entwicklungen
versuchen auch durch Mikrowellenstrahlung bzw. durch ein Filament in Substratnidhe
zusitzliche Energie in das Plasma einzukoppeln /62/. Mit der gleichzeitigen Anwendung
von Magnetronsputtern und Ionenplattieren sollen die positiven Eigenschaften beider
Verfahren optimal kombiniert werden (z.B. Arc Bond Sputtering, ABS) /63/ /64/.

Monaghan et al. /65/ berichtet von einem Prozef3, der Magnetronsputtern (UBM) mit
einem CVD-Prozel (low pressure PECVD) zur verbesserten Herstellung von

Hartstoffschichten verbindet.

2.4 Schichtmaterialien

Auf dem Gebiet der VerschleiBschutzschichten sind heute sehr unterschiedliche
Lagenmaterialien fiir verschiedene Einsatzbedingungen bekannt (z.B. TiC, TiN,
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(Ti,A)N, ALOs). Die prinzipiellen Kriterien fur eine Materialauswahl und die
Anforderungen an den Schicht-Substrat-Verbund sind in Abb. 7 dargestellt. Um
beispielsweise eine hohe chemische Stabilitit an der Schichtoberfliche zu erreichen, wird
als oberstes Lagenmaterial oft Al,O; verwendet. Zum Erzielen hoher Harte und
Ziahigkeit werden metallische Hartstoffe mit kovalenten Bindungsanteilen oder
metastabile Materialien eingesetzt. Durch das Aufbringen einer TiC-Zwischenlage wird
die Haftung zwischen Hartmetallsubstraten und den nachfolgenden Lagenmaterialien

crhoht. Grundsitzlich lassen sich aber nicht alle gewiinschten Materialeigenschaften wie

Harte, Zahigkeit, Festigkeit und chemische Stabilitit in einem kompakten Stoff
vereinigen. Die Eigenschaften eines Materials sind sehr stark von den vorliegenden
chemischen Bindungsarten abhingig. Eine schematische Unterteilung der Hartstoffe nach
ihren unterschiedlichen, chemischen Bindungsarten ist in Abb. 8 gegeben. Aus Abb. 9
wird ersichtlich, welche Einfliisse auf die schutzschichtspezifischen Eigenschaften von
den verschiedenen Bindungsarten eines Schichtmaterials zu erwarten sind. Hartstoffe mit
vorwiegend metallischen Bindungsanteilen sind in der Regel ziher und weniger hart als
kovalente Hartstoffe, die aber eine schlechtere Haftung auf (metallischen) Substraten

besitzen. Materialien mit hauptsdchlich heteropolaren Bindungsanteilen sind dagegen

chemisch stabiler als kovalente oder metallische Hartstoffe.

geringe
Wechselwirkungstendenz

hohe Hiirte, Zihigkeit

gute Haftung

Abb. 7: Kriterien fiir eine Materialauswahl des Schicht-Substrat-Verbundes, nach
Holleck /66/

11




kovalente

Hartstoffe
TiC
metallische ___ o
VO " TiN®
Hartstoffe L ewN Al,Oge | heteropolare
WG - *Be Haristofie
LTi,AIC 210, «

Abb. 8: Unterteilung der Hartstoffe aufgrund ihrer unterschiedlichen,

chemischen Bindungsarten und Strukturen /66/

+

HT-Eigensch.+

Hirte

metallische
Bindung

Abb. 9: EinfluB der Bindungsarten auf die schutzschichtspezifischen Eigen-
schaften bei Hartstoffen /66/; ,+* bedeutet zunehmende, , - abnehmende
Tendenz fiir die jeweilige Eigenschaft in Pfeilrichtung
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Metallische Hartstoffe

TiC, TiN und TiCN sind die verbreitetsten metallischen Hartstoffschichtmaterialien, die
auf dem Gebiet des Verschleiflschutzes fiir vielfiltige Anwendungen eingesetzt werden.
TiC besitzt einen weiten Homogenititsbereich zwischen TiCoos und TiC,o und ist bis
800°C an Luft stabil /67/. TiN (6-Phase) bildet sich nach Sundgren /68/ ab 33 at%
Stickstoff (TiNx mit x > 0,5) in der Schicht. Als Schichthartstoff wird TiC bei CVD-
Verfahren aus den Gasen TiCi, und CHj, TIN enisprechend mit Stickstoll reaktiv
gebildet. TiC, TiN und TiCN werden mit allen PVD-Verfahren (reaktiv und nichtreaktiv)
hergestellt, wobei die physikalischen und mechanischen Eigenschaften stark differieren
kénnen. TiC, TiCN und TiN kristallisieren in der kubisch flichenzentrierten
Gitterstruktur (siche Abb. 10).

TiAIN ist ein metastabiler Hartstoff, der in den vergangenen Jahren vor allem als
VerschleiBschutzschicht auf Werkzeugen der metallbearbeitenden Industrie an
Bedeutung gewonnen hat. Das mit unterschiedlichen PVD-Verfahren herstellbare
einphasige TiAIN besitzt ein kfz. Mischkristallgitter, in dem Al-Atome Ti-Gitter-
positionen besetzen, und zeichnet sich neben hoher Hirte und Haftung auf metallischen

Substraten auch durch bessere Oxidationsbestindigkeit im Vergleich zu TiN aus /45/

169/

TiC TiB,

&1 O cC @ 1 OB

Abb. 10; Kristallstruktur von TiC und TiB,

TiB, besitzt eine hexagonale Gitterstruktur (siche Abb. 10) und ist wegen seiner Hirte,

seinem hohen Schmelzpunkt, chemischen Stabilitit und hohen Korrosionswiderstand
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auch als Schichtmaterial interessant. Mogliche Anwendungsbereiche sind die Werkzeug-
beschichtung /70/, aber auch die Mikroelektronik (z.B. als Diffusionsbarriere) /71/ /72/.
Die Herstellung von kristallinem TiB, kann mit CVD-Verfahren /73/ und verschiedenen
PVD-Verfahren reaktiv unter Verwendung von Boranen (Gase B,Hy) oder nichtreaktiv
/74//75/ erfolgen.

Zunehmend gewinnen terndre und quaternire metallische Hartstoffmaterialien an
Bedeutung, wie z.B. Schichten der Zusammensetzung ([Ti,M],[C,N]) mit M= Cr, Zr, Hf,
V, Ta, W /64/ /76/ /77/. Weitere Arbeiten befassen sich mit ein- und mehrphasigen PVD-

und CVD-Haristoffschichten aus den Systemen Ti-B-C /78/ /79/ /80/ /81/ und Ti-B-C-N
/82/.
Physikalische und mechanische Kenngrofien der wichtigsten metallischen Hartstoffe sind

in Tab. 1 und Tab. 2 dargestellt.

TiC TiN TiCN TiosAlp sN TiB,
Kristallgitter, kfz. kfz. kfz. kfz. hex.
Gitterkonstante 0,432 0,424 0,424- | 0420 | ¢=0322
in nm

0,432 a=0,303

Bildungsenthalpie -180 -310 - -300 -293
bei 25°C in kJ/Mol
Schmelzpunkt 3357 2950 - - 2790
in °C
elektr. Widerstand | ~300%10° | ~200%10° | ~400%10° | ~1200*107° -
in Qcm
Dichte in g/cm® 4,93 5,30 4,9-5,3 - 4,45

Tab. 1. Physikalische Eigenschaften von metallischen Hartstoffen /45/ /67/ /68/ /69/ 73/
/80/ /83/ /84/ /85/ /86/, a und ¢ stehen fiir Netzebenenabstinde in Richtung der

a- bzw. c-Achse

TiC TiN TiCN Tip,sAlo,sN TiB,
Hirte HV0,05 3200 2700 3300 3300 3400
E-Modul 470 590 - - 560
in GPa

Tab. 2: Mechanische Eigenschaften von metallischen Hartstoffen /67/ /48/ /87/ /69/ /86/
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Kovalente Hartstoffe

Hartstoffe mit hauptsachlich kovalenten Bindungsanteilen zeichnen sich durch hohe
Hirten und gute Hochtemperatureigenschaften (z.B. Warmhirte, Warmfestigkeit) aus.
Die Nachteile dieser Materialien sind vor allem in der schlechten Haftung auf
metallischen Substraten sowie geringer Zéhigkeit zu sehen. Kovalente Hartstoffe sind in
der Regel schlechte elektrische Leiter. Die Abscheidung kristalliner kovalenter Hartstoffe
ist mit Magnetronsputtern ohne Hilfsmittel meistens (zB. Tonenstrahl, Heizung, s.0.)
nicht zu erreichen.

So kann unter Verwendung von CVD-Verfahren bei Temperaturen tiber 1000°C aus den
Gasen BCl3-CH,-H, (kristallines) B4C hergestellt werden /88/ /89/ /90/ /91/. Wegen der
hohen Abscheidetemperatur ist die Substratwahl (z.B. Graphit) aber sehr eingeschrénkt.
B4C besitzt sowohl in kristalliner als auch in amorpher Form eine sehr hohe Harte von
4500 HV - 5000 HV (siehe Tab. 3) /89//92/. Allerdings oxidiert B4C an Luft oberhalb
800 °C.

SiC zeichnet sich durch gute Oxidationsbestandigkeit bei hohen Temperaturen, gute
chemische Bestindigkeit und geringen thermischen Ausdehnungskoeffizient aus /93/.
Neben der Eignung als Halbleitermaterial fiir elektronische Bauteile /94/ werden SiC-
Schichten auch hinsichtlich der Anwendung in den Gebieten Verschleif3- /95/ /96/,
Oxidations- /97/ und Korrosionsschutz /98/ untersucht. SiC-Schichten kénnen vor allem
mit CVD-Verfahren /99/, aber auch mit PVD-Verfahren /100/ /101/ /102/ /103/ oberhalb
700 °C kristallin abgeschieden werden.

AIN kann sowohl mit CVD- als auch mit PVD-Verfahren bei Temperaturen um 700 °C
epitaktisch abgeschieden werden /104/ /105/. Es existieren nur wenige Arbeiten, die von
sowohl mit CVD-Verfahren bei Temperaturen um 450 °C /106/, als auch mit PVD-
Verfahren bei niederen Temperaturen hergestellten kristallinen AIN-Schichten berichten
/107/. Neben der schlechten elektrischen Leitfahigkeit von AIN wird das Material auf
Grund seiner schlechten Warmeleitfahigkeit als Hitzeschutzschicht eingesetzt /108/.
SisNs-Schichten besitzen hohe thermische und chemische Stabilitit und werden daher als
Oxidations- und Korrosionsschutz beispielsweise in der Mikroelektronik eingesetzt /93/
/109/. Als Kompaktwerkstoff wird Si;Ns; ebenso wie auch mit Zusdtzen von Oxiden
(,,SIAION“) wie zB. ALOs, SiO, oder ZrO, als Schneidkeramik eingesetzt. In der
Bearbeitung von Stihlen kann Si;N, aber wegen seiner hohen Affinitit zu Eisen nicht

eingesetzt werden.
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BN existiert in der hexagonalen und der kubischen Phase. Wihrend bislang nur in
wenigen Arbeiten iiber die Herstellung von kubischem Bornitrid mittels PVD-Verfahren
berichtet wird /110/ /111//112/ /113/, kann hexagonales BN bei erhohten Temperaturen
(ca. 400 °C) abgeschieden werden /114/. Bei niederen Temperaturen bildet sich
amorphes BN mit einer Hirte von max. 2500 HV0,05. Kubisches BN (c-BN) ist vor
allem wegen seiner hohen Hirte von ~ 6000 HVO0,05 interessant. c-BN wird zur Zeit vor
allem mit modifizierten CVD-Verfahren bei Temperaturen um 1000 °C (Ion-Beam,
Mikrowelle, Filament) hergestellt /115/, wiahrend hexagonales BN bei ca. 500 °C
abgeschieden werden kann /116/. Problematisch sind allerdings die herstellungsbedingt
hohen Schichteigenspannungen mit daraus resultierender schlechter Substrathaftung, die
eine breite Anwendung von c-BN-Schichten im Bereich des VerschleiBschutzes bisher
verhindert haben /117/.

Kohlenstoff besitzt zwei kristalline Phasen, die hexagonale Graphitstruktur und die
Diamantstruktur. Diamant eignet sich aufgrund seiner extrem hohen Harte als
Verschleischutzschicht, ist aber thermisch nur bis 400 °C stabil. Diamantschichten
koénnen mit modifizierten CVD-Verfahren (Hot Filament, Wasserstoff) bei Temperaturen
um 1000 °C abgeschieden werden. Mit PVD-Verfahren ist bislang nur die Herstellung
von diamantdhnlichen Schichten (DLC, Diamond-Like Carbon) gelungen /118/ /119/
/120/ /121/. Der in der Literatur auftretende Begriff ,,amorpher Diamant“ /122/ soll hier
erwidhnt, aber nicht naher erlautert werden. Graphitschichten besitzen einen niedrigen

Reibungskoeffizient gegen sehr viele Materialien.

B.C SiC |BN [(AIN [{SisNg {Diamant |AlLO3
Kristallgitter rhombo. |kub. |kub. |hex. |hex. |kub. hex.
Schmelzpunkt in °C  [2450 2760 2730 [2250 [1900 {3800 2054
elektr. Widerstand  [0,5%10° [10° [10"® |10 10" [10® 10%°
in Qcm
Dichte in g/cm’ 2,5 32 13,5 (33 [32 |35 4,0
Hirte HV 5000 2700 {6000 [1230 [1720 [>9000 [1300
E-Modul in GPa 4415 480 [660 {350 |210 |1000 400

Tab. 3: Eigenschaften von kovalenten und heteropolaren Hartstoffen /118/ /123/
/124/ 7125/ 1126/
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Heteropolare Hartstoffe

ALO; wird bei PVD-Verfahren unterhalb 800 °C rontgenamorph abgeschieden. Es
besitzt hervorragende Isolatoreigenschaft mit hoher Durchschlagsfestigkeit. Trotz
geringer Hirte (1300 HV0,05) und hoher Sprédigkeit wird das Material zunehmend im
VerschleiB3- bzw. Korrosionsschutz, meist in Verbindung mit metallischen hafiungs- und

hartesteigernden Zwischenlagen, eingesetzt /127/.

2.5 Schichtkonzeptionen

Um Schichtsysteme den unterschiedlichsten Anforderungen entsprechend optimieren zu
kénnen, sind verschiedene Konzeptionen entwickelt worden (sieche Abb. 11). Die
Entwicklung neuer metastabiler Werkstoffe mit verbesserten Eigenschaften hinsichtlich
Hirte, Zahigkeit oder Festigkeit stellt dabei eine Moglichkeit dar /69/ /128/ /129/ /130/.
Durch die Mischkristallverfestigung kann ebenfalls eine Verbesserung der mechanischen,
aber auch der chemischen und physikalischen Eigenschaften herbeigefiihrt werden.
Nanokristalline Werkstoffe stellen wegen des sehr hohen Anteils an inneren Grenzflachen
eine eigene Materialklasse dar. Lahres /78/ untersuchte nanokristalline einlagige
TiC/TiB,-Schichten, die sehr gute VerschleiBeigenschafien zeigten. Nach Sundgren /131/
ist bei metallischen Materialien, wie beispielsweise TiN/VN, auch die Herstellung von
Schichten mit Ubergitterstrukturen (,,Superlattice) mit neuartigen physikalischen
Eigenschaften fir Anwendungen auf dem Gebiet des VerschleiBschutzes von Interesse.
Fella et al. /132/ konnte verschleiBarme Gradientenschichten der Zusammensetzung WC-
TiC-TiN mittels Magnetronsputtern herstellen. Ein erfolgversprechendes Konzept,
optimale verschlei3feste Schichten herzustellen, stellen die Mehrlagenschichten dar /2/.
In Mehrlagenschichten lassen sich metallische, kovalente und heteropolare Hartstoffe mit
unterschiedlichsten Eigenschaften zu einer Gesamtschicht kombinieren. Dabei konnen die
positiven Eigenschaften der metallischen Materialien (Haftung, Zahigkeit) ebenso wie
hohe Hirte und chemische Stabilitdit von keramischen Materialien in eine
Mehrlagenschicht eingehen /4/. Zusitzlich konnen Grenzflichen in die Schicht
eingebracht werden, die starken EinfluB auf die Eigenschaften und das

VerschleiBverhalten der Gesamtschicht haben /133/.
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Abb. 11: Unterschiedliche Schichtkonzeptionen fiir PVD-Hartstoffschichten

Es besteht ein prinzipieller Unterschied zwischen Viellagenschichten (,,Multilayer®) mit
lediglich geringer und hoher Lagenzahl (sieche Abb. 12). Mehrlagenschichten mit nur
wenigen Lagen bestehen in der Regel aus bis zu 10, teilweise unterschiedlichen, Lagen
von Hartstoffen.

Jou et al. /126/ beschreibt eine Mehrlagenschicht bestehend aus SiO,-Si-SiO,-HfB,-
SisN,-SiC, die hohe mechanische und thermische Spannungen an der Oberflache eines
Bauteils abbauen soll. Hultman et al. /134/ berichtet iiber dreilagige Diffusionsschutz-
schichten. Bei diesen Schichten stehen die unterschiedlichen Eigenschaften der einzelnen
Lagen wie z.B. gute Haftung, Hirte, chemische Bestindigkeit im Vordergrund, den
Grenzflichen zwischen den Lagen kommt keine besondere Bedeutung zu. Mehrlagen-
schichten der beschriebenen Art werden auch in der Mikroelektronik /135/ und der
Metallbearbeitung /136/ /137/ /138/ /139/ verwendet. Es gibt in der Regel keine alternie-
renden Lagenfolgen.

Viellagenschichten mit hoher Lagenzahl bestehen oft aus einer haftungsverbessernden
ersten Lage, einer alternierenden Folge aus mehreren Lagen und einer abschlieBenden
Lage, die z.B. dem Oxidationsschutz dienen kann. Im Vordergrund stehen aber nicht nur

die Lagenmaterialien und deren Eigenschaften, sondern auch insbesondere die hohe Zahl
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Abb. 12: Unterteilung von mehrlagigen Schichten nach der Lagenzahl

an Grenzflichen, die starken Einflul auf die Eigenschaften der Schichten haben. So ist
von einem starken Einflul der Grenzflichen auf die Rif3zdhigkeit einer Viellagenschicht
durch mégliche RiBablenkung an den Lagengrenzen auszugehen (siehe Abb. 13) /5/.
Untersuchungen existieren zu Aufbau und Eigenschafien von Viellagenschichten, be-
stehend sowohl aus Lagenkombinationen von metallischen und keramischen /140/ /141/
/142/ /143/, als auch ausschlieBlich metallischen Hartstoffen /2/ /6/ /11/ /144/ /145/ /146/
/147/, hauptsichlich aus den Anwendungsbereichen Mikroelektronik, Mikrosystem-
technik und Metallbearbeitung.

Viellagenschichten lassen sich durch Verwendung unterschiedlicher Targets oder
Materialquellen und/oder durch Verwendung unterschiedlicher Reaktivgase herstellen.
Daher gibt es groe Unterschiede in der Beschaffenheit der Grenzflichen bzw. Lagen-
iiberginge und dementsprechend konnen auch Aufbau, Eigenschafien und Anwendungs-

verhalten von Viellagenschichten stark differieren.
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Abb. 13: Mogliche RiBableitung und Abbau von Spannungen in Viellagenschichten /5/

2.6 EinfluBl der SputterprozeBparameter auf den Schichtaufbau

Zwischen den Herstellungsparametern des Sputterprozesses bestehen bestimmte
Zusammenhinge und Abhingigkeiten. Aus dem Sputterdruck resultiert die mittlere freie
Weglinge der Atome im Plasma. Nach Thornton /148/ /149/ besteht fiir Metallfilme eine
Abhingigkeit der Gefugestruktur vom Inertgasdruck und der Abscheidetemperatur
(siehe Abb. 14). Schulz /70/ und andere Autoren /150/ /151/ bestétigen Zusammenhénge
zwischen Druck und Gefugestruktur, Eigenspannungen und weiteren Sputterparametern
auch fiir metallische Hartstoffschichten wie TiC, TiN und TiB,. Mit dem Sputterdruck
kann auch die chemische Zusammensetzung der Schicht beeinflult werden. Hilz /133/
stellt bei magnetrongesputterten TiC-Schichten mit abnehmendem Argondruck
steigenden C-UberschuB fest. Ebenso ist bei TiC-Schichten mit steigendem Argondruck
eine Abnahme des Argongehalts in der Schicht zu beobachten /133//152/.

Die Sputterleistung ist HaupteinfluBgrofle sowohl fiir die Beschichtungsrate als auch flir
die  Schichteigenspannungen. Mit steigender Leistung wiachst auch die

Substrattemperatur durch steigenden Elektronen-, Ionen- und Neutralteilchenbeschuf3 an
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/153/. Bei reaktiven Beschichtungsprozessen kann mit der Sputterleistung auch die
Stochiometrie der Schichten beeinflult werden.

Die Abscheidetemperatur spielt nach Movchan und Demchishin /154/ eine wichtige Rolle
fiir das Gefuge und die Dichte der Schichten. Bei zunehmender Temperatur nimmt
wegen der zunehmenden Oberflichendiffusion die Dichte der Schicht zu. Die bei
steigender Temperatur erhohte Beweglichkeit der Atome auf der Schichtoberfliche fiihrt

zu KornvergréfSerung bzw. Verringern des

Abb. 14; Mikrostrukturzonendiagramm nach Thornton /149/ fiir magnetronge-
sputterte Metallfilme

Korngrenzenanteils in der Schicht /155//156/. Sundgren /83/ beobachtet bei gesputterten
TiN-Schichten eine Verdoppelung der KiistallitgroBe bei der Erhohung der
Beschichtungstemperatur von 200 °C auf 400 °C. Hohe Substrattemperaturen zu Beginn
einer Beschichtung wirken sich auch wegen des Reinigungseffekts an der Oberfliche
positiv auf die Haftung zwischen Substrat und Schicht aus.

Bei Entladungsprozessen im Plasma liegt aufgrund hoherer Mobilitdt der Elektronen
gegeniiber Ionen an den Substraten ein Potential, das sogenannte , self-bias“~Potential,
an. Wird zusitzlich an die Substrate eine (negative) Spannung gelegt (Biasspannung), so
hat dies starken Einflu auf das Aufwachsen und das Geflige der gesputterten Schichten.

Durch Rucksputtereffekte wird bei zunehmender Biasspannung die Beschichtungsrate
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verringert /130/. Ebenso tritt bei Abscheidung mit angelegter Biasspannung eine
deutliche Abnahme der KristallitgroBen auf /69/ /83/ /157/ /158/ /159/. Ein anderer
wichtiger Effekt ist die Anderung der chemischen Zusammensetzung von Schichten
durch Biassputtern. Sowohl beim Arc-Verfahren /160/ /161/ als auch beim
Magnetronsputtern /155/ /159/ /162/ ist dieser Effekt wohl hauptséchlich auf den sehr
unterschiedlichen Ionisierungsgrad der Beschichtungsatome, woraus unterschiedliche
Beschleunigungen resultieren, zuriickzufiihren. Oft besitzen biasgesputterte Schichten
eine hohere Dichte als Schichten, die ohne zusitzliches Biaspotential hergestellt wurden
/56/. Aufgrund der beschriebenen Effekte hat die Biasspannung auch starke Auswirkung
auf die mechanischen FEigenschafien der Schichten. Hier sind vor allem mit der
Biasspannung steigende Druckeigenspannungen /163/ /164/ und steigende Mikrohirten
/130/ /160/ zu nennen.

Bei reaktiven Sputterprozessen ist die Gaszusammensetzung im Plasma von
entscheidender Bedeutung. Die Reaktivgasmenge ist HaupteinfluBgroBe fir die
Zusammensetzung und damit auch fir Gefiige und mechanische Eigenschaften der

entstehenden Schicht /165/ /166/.
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3. Experimentelles

3.1 Schichtherstellung

3.1.1 Beschichtungsanlage

Fur die Herstellung der ein- und mehrlagigen Schichten stand eine Laboranlage (Z550,
Fa. Leybeld) zur Verfiigung, deren Aufbau in Abb. 15 schematisch dargestellt ist. An der

Anlage steht eine HF-Biasversorgung mit einer maximalen Leistung von 1200 W zur

Verfugung. Damit ist bei Verwendung eines Rundtellers eine

DC DC

L L
Kathode ) ) Kathode
A—_—_l:b(]: Argon
Rezipient X Stick-
Drehteller stoff

Abb. 15: Schematischer Aufbau der PVD-Laboranlage

Biasspannung von 400 V moglich. Die Targets kénnen wahlweise an DC- oder HF-
Stromversorgungen angeschlossen werden. Dabei werden die Targets mit 75 mm & mit
einer Leistung von 500 W und die 150 mm & Targets in der Regel mit 1000 W
betrieben. Mit einer GasfluBsteuerung fiir bis zu 4 Gase 148t sich der Sputterdruck im
Bereich von 0,05 Pa bis 8 Pa einstellen. Als Reaktivgase stehen Stickstoff und Methan
zur Verfiigung. Die Substrattemperatur wihrend eines Beschichtungsvorgangs liegt fiir
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eine Sputterleistung von 500 W bei etwa 200 °C. Mittels Substratheizung kann die
Substrattemperatur bis ca. 1000 °C gewiahlt werden. Der Drehteller der Sputteranlage
wird uber einen Rechner gesteuert. Die Substrate koénnen hierbei mit frei wiahlbaren
Haltezeiten unter den verschiedenen Targets positioniert werden. Dies erméglicht die
gezielte Herstellung von mehrlagigen Schichten mit unterschiedlichen Lagendicken und
flexibler Gesamtlagenzahl in der Schicht. Der Rezipient der Anlage kann auf einen

Restdruck von 2*10°® mbar evakuiert werden.

3.1.2 Targets

An der Laboranlage wurden hei3gepreBte, scheibenformige Targets mit einem
Durchmesser von 75 mm bzw. 150 mm verwendet. Die elektrisch leitenden Materialien
wurden hierfur mit Silberleitkleber auf spezielle Targethalter aufgebondet und konnten
dann im DC-Modus betrieben werden. Keramische Materialien wie B4C wurden fiir den
Betrieb im HF-Modus mit einem nichtleitenden Klebstoff fixiert. Die verwendeten
Targetmaterialien sind in der folgenden Tabelle aufgefiihrt. Die Targets wurden zur
Sauberung vor der Durchfiihrung einer Beschichtung in reinem Argon (0,4 Pa) mit 11,32
W/cm® fir 10 min. vorgesputtert.

Targetzusammensetzung | Betriebsart | Targetzusammensetzung | Betriebsart
TiN DC TiC-TiN 50:50 mol% DC
TiC DC B4,C HF
TiB, DC AIN HF
TiC-TiB; 80:20 mol% DC SiC HF
TiC-TiB, 20:80 mol% DC ALOs HF
TiN-TiB; 60:40 mol% DC SiAION HF
TiB,-C 70:30 mol% DC

Tab. 4: An der Laboranlage verwendete Targets mit zugehoriger Betriebsart
(DC-Modus: Gleichspannung; HF-Modus: Hochfrequenzwechselspannung)
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3.1.3 Substratvorbereitung

Als Substratmaterial fiir die Beschichtung dienten Hartmetallwendeschneidplatten
(WC94Co6) der Geometrie SNUN 120408 (K10, P20, M10). Fur zusitzliche
Untersuchungen wurden die Schichten auch auf Si-Wafer abgeschieden.

Die Hartmetallwendeschneidplatten wurden vor der Beschichtung mit Diamantscheiben
(30um und 15um) vorgeschliffen und anschliefend auf hartem Tuch mit Diamantpaste
(7pm und 1pm) poliert. Die Rauhtiefe Rz der Substrate nach dem Polieren betrug 0,08 +
0,04 pm. Nach dem Sédubern unter Leitungswasser wurden die Proben mit Aceton
vorgereinigt und anschlieBend in reinem Aceton im Ultraschallbad 15 min. gereinigt.
Nach dem Bad wurden die Platten geirocknet und direki in die Beschichtungsanlage
eingebaut. Vor Beginn der Beschichtung wurden die Platten in reinem Argon bei einem
Druck von 0,2 Pa und einer Spannung von 400 V (spez. Leistung: 0,63 W/cm®) fiir 10

min, gedtzt.

3.1.4 Prozefiparameter

Fiir die Herstellung der Schichten wurden die folgenden Parameterbereiche (siehe Kap.

2.6) gewihit:

Targetlei- Druck Substrattem- |Biasspannung | Reaktivgase |Anzahl
stung in W in Pa peratur in °C [in Volt der Lagen
500" 0,05 - 0,8 ~ 200 0 - 1500 N,, CH; | 1-1000

*) 1000 W bei Rundquellen 150 mm&

Tab. 5: Herstellungsparameter fur unterschiedliche Beschichtungen auf der PVD-
Laboranlage

Dabei wurde die Leistung fur jedes Target konstant gehalten. Biaspotentiale wurden

angelegt, um das Kristallisieren eines Materials zu begiinstigen. Bei ausgewihlten
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Materialien wurden Versuche im Druckbereich von 0,05 - 0,1 Pa Argon durchgefiihrt,
um die Beschichtungsteilchen mit einer maximalen Energie auf das Substrat
aufzubringen. Die mittlere freie Weglinge der Teilchen liegt bei diesen Driicken in der
GroBenordnung des Abstands Target - Substrat. Der GroBteil der Beschichtungen fand

im Druckbereich 0,2 - 0,4 Pa nichtreaktiv in reinem Argon statt.

3.2 Untersuchungen zn Schichtaufbau und -zusammensetzung

3.2.1 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Zur Bestimmung der abgeschiedenen Phasen, der Gitterkonstanten und vorhandener
Aufwachstexturen wurden die Schichten réntgenographisch untersucht. Hierfur standen
Diffraktometer (Seiffert PAD II) mit Cu K,-Strahlung zur Verfiigung, die sowohl im 20-
Modus, als auch mit streifendem Einfall betrieben werden konnen. Die Netzebenenab-

stinde wurden nach der Bragg’schen Gleichung

oo
sin @ = ) (1)

berechnet, wobei ® der halbe Beugungswinkel, A die Wellenldnge der Rontgenstrahlung
(0,1540598 nm), n eine ganze Zahl und d der Gitterparameter ist. Aus der

Halbwertsbreite der Reflexe wurde nach der Formel von Jenkins et al. /167/

K sin ® =D (B-0,33) 2)

die mittlere Kristallitgrole in den Schichten abgeschitzt. Dabei ist ®@ der halbe
Beugungswinkel, B die Halbwertsbreite des Peaks, K eine Geratekonstante und D die
mittlere KristallitgroBe /167/ /168/. Die Defektstruktur sowie die Eigenspannungen in
der Schicht sind ebenfalls EinfluBgréBen auf die Halbwertsbreite B, die aber in der

obigen Abschitzung nicht beriicksichtigt werden
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3.2.2 Elektronenmikrosondenanalyse (EMPA)

Die chemische Zusammensetzung der Schichten wurde mittels einer Elektronenstrahl-
Mikrosonde (Cameca Microbeam) gemessen. Die Proben werden dabei mit einem
priméren Elektronenstrahl beschossen und erzeugen Rontgenstrahlung (Bremsstrahlung)
mit einem dem Schichtmaterial entsprechendem charakteristischen Rontgenspektrum.

Die Rontgenstrahlung wird uber Spektrometer detektiert und die einzelnen Elemente

]

aithaind inrer charakteristischen Strahlung identifiziert. Die laterale Auflasung liegt bei 1-
2 pm, wihrend die von Beschleunigungsspannung und Probenmaterial abhingige
Informationstiefe des Elektronenstrahls in der GroBenordnung von wenigen pm liegt
/169/.

Fir quantitative Analysen wird die Rontgenintensitdt des zu analysierenden Elementes
mit der Intensitit der Rontgenstrahlung eines Standards verglichen und anschlie3end
unter Beriicksichtigung von Korrekturfaktoren (Absorption, Fluoreszenz, Ordnungszahl)

computerunterstltzt ausgewertet.

3.2.3 Auger-Elektronenspektroskopie (AES)

Zur Untersuchung der chemischen Zusammensetzung oberflichennaher Bereiche bietet
sich die Augerelektronenspektroskopie an. Aufgrund der geringen Austrittstiefe der
Augerelektronen beschrinken sich Analysen auf ca. 1 nm Tiefe /170/. Durch
gleichmiaBiges Abtragen mit einem Ionenstrahl konnen Tiefenprofile der Schichten
erstellt werden /171/. Damit kann die Elementverteilung in einer Schicht in
Aufwachsrichtung ebenso wie die Breite der Durchmischungszone an der Grenzfliche
zwischen einzelnen Lagen ermittelt werden. Die Eindringtiefe von implantierten Ionen in
ein Substrat kann mit dieser Methode ebenfalls bestimmt werden. Die Messungen
wurden mit einem hochauflosenden Scanning-Augerelektronenspektroskop (Perkin

Elmer 600) durchgefuihrt.

3.2.4 Rasterelektronenmikroskopie (REM) und energiedispersive Rontgenanalyse
(EDX)

An Bruchflichen gesputterter Schichten sollten erste Aussagen uber die
Schichtmorphologie getroffen werden. Dabei sind Kristallisation, Korngroflen und
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eventuelle Aufwachstexturen von Interesse. Das Verfahren wurde auch zur
Untersuchung der Reibbahnen bei Verschleitests und zur Bestimmung der
Versagensmechanismen  herangezogen. Die Aufnahmen wurden an einem
Rasterelektronenmikroskop vom Typ JSM 840 aufgenommen. Das laterale
Auflosungsvermogen von Rasterelektronenmikroskopen liegt bei 10 nm /172/. Die EDX-
Analysen wurden an dem selben Rasterelektronenmikroskop durchgefiihrt. Dabei wird

das Spektrum der durch einen Elektronenstrahl in der Probe hervorgerufenen

 ntgenstrahlung aufgenommen und analysiert. Die Methode liefert

X Nowilallallill

elementspezifischen
mit kurzen MeBzeiten qualitative Ergebnisse beziiglich der chemischen Zusammen-

setzung einer Probenoberfliche.

3.2.5 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionselektronenmikroskopie besitzt gegeniiber der Rasterelektronen-
mikroskopie ein deutlich hoheres Auflosungsvermégen (~ 0,19 nm). Neben
Hellfeldaufnahmen besteht bei TEM die Moglichkeit, Kristallite nur einer bestimmten
Orientierung abzubilden (Dunkelfeldaufnahme). AuBerdem ist mit Elektronenbeugung im
Vergleich zur Rontgenbeugung ein Nachweis wesentlich kleinerer Kristallite moglich.
Mittels TEM konnen Aussagen iiber KristallitgroBen, Kristallitstrukturen, Texturen
sowie auftretende Phasen gewonnen werden /173/. Um ein Maximum an Information zu
erhalten, darf die Probe an der zu untersuchenden Stelle maximal 10 nm dick sein. Fiir
die Untersuchung von Beschichtungen hat sich die sogenannte Querschnittspriparation
als sehr gunstig erwiesen. Dabei werden die Proben in dinne Streifen (~ 0,3 mm)
geschnitten, quer geschnitten, anschlieBend auf eine Dicke von ca. 10 pm geschliffen und
abschlieBend durch Ionendiinnen auf eine durchstrahlbare Dicke gebracht /174/. Das
verwendete Verfahren ist ausfihrlich in Hilz /133/ erldutert und basiert auf ilteren
Arbeiten von Helmersson et al. /175/ und Newcomb et al. /176/. Die TEM-
Untersuchungen wurden an einem Transmissionselektronenmikroskop der Firma Jeol
(JEM-2000FX) bei einer Beschleunigungsspannung von 200kV sowie an einem
hochauflosenden TEM-Gerit der Firma Philips (Philips CM30) durchgefiihrt. Bei
einlagigen Materialien standen die Untersuchungen zu Anzahl der auftretenden Phasen
sowie KristallitgroBen im Vordergrund, wiahrend bei den mehrlagigen Schichten der

Aufbau der Grenzflachen bzw. Lageniibergénge von Interesse waren.
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3.2.6 Photoelektronenspektroskopie (XPS)

Zur Untersuchung der Bindungszustinde der in der Schicht vorhandenen Atome wurden
XPS-Messungen an einlagigen Schichten durchgefiihrt. In den kristallinen metastabilen
Materialien sollten damit zusitzliche Informationen iiber die Positionen der Atome im
Kiristallgitter gewonnen werden. Die Rontgenphotoelektronenspektroskopie beruht auf
der Ausnutzung des Photoeffekts. Hierbei werden Atome durch monochromatische
Rontgenstrahlen ionisiert und die Energien der emittierten Photoelektronen gemessen,
Dabei gilt folgender Zusammenhang zwischen gemessener Energie des Photoelekirons

und Bindungsenergie des Elektrons im Atom /177/:

Eg =hw-E, - B¢ 3) mit Ep = Bindungsenergie des Elektrons im Atom,
hw  =Photonenenergie,
E. = Austrittsarbeit des Elektrons,
Ex = kinetische Energie des Photoelektrons.

Die kinetische Energie der emittierten Elektronen laBt Riickschliisse auf ihre
Bindungsenergie im Atom zu. Da die Bindungsenergie eines Atoms durch seine
Umgebung beeinflult wird, gibt die Photoelektronenergie aus den beobachteten
chemischen Verschiebungen (,,chemical shifis“) direkt Auskunft (ber die
Bindungszustinde der emittierenden Atome /178/. Dabei besitzen die verschiedenen
Atomsorten unterschiedliche Photoelektronen-Wirkungsquerschnitte. Aufgrund der
geringen freien Weglange der emittierten Photoelektronen liegt die Informationstiefe von
XPS bei maximal 5 nm /179/. Fir die XPS-Messungen wurden die zu analysierenden

Schichten auf elektropolierte Si-Einkristalle abgeschieden.

3.2.7 Schichtdicke

Zur Messung der Schichtdicke wurde mit einer rotierenden Stahlkugel (< 30 mm), die
mit Diamantpaste bestrichen war, eine Kugelkalotte in die Schicht bis in das Substrat
eingerieben. Unter dem Lichtmikroskop werden bei 100-facher VergroBerung die Radien
der abgetragenen Kugelkappen ausgemessen und damit bei gegebenem Kugelradius die
Schichtdicke errechnet. Als Quotient aus Schichtdicke und Beschichtungsdauer ergibt

sich die Beschichtungsrate.
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3.3 Untersuchung der Schichteigenschaften

3.3.1 Kritische Last L des Versagens (Scratchtest)

Mit einem Scratchtester vom Typ Revetest der Firma CSEM wurden die kritischen
Lasten L des Versagens gemessen. Ein Rockwelldiamant mit 0,2 mm Spitzenradius wird
mit kontinuierlich steigender Last (100 N/min) bei konstantem Vorschub (4,7 mm/min)
iiber die Schicht bewegt. Rei Versagen der Schicht in Form von Rissen oder
Abplatzungen treten akustische Emissionen auf, die mittels eines piezoelektrischen
Aufnehmers aufgezeichnet werden kénnen, Zusitzlich wird auch die Normalkraft Gber
der aufgebrachten Last aufgetragen. Als kritische Last L, beim Scratchtest wird diejenige
Last bezeichnet, bei der erste Schiadigungen der Schicht aufireten. Wichtig ist die
Angabe der Versagensart (kohisiv: Ausbrechen der Schicht; adhasiv: Abplatzungen
entlang der Grenzfliche Substrat-Schicht). Die kritische Last Lc des Versagens ist
abhingig von unterschiedlichen Parametern (z.B. Schichtdicke, Schichtrauheit, Harte)
und kann daher nur zum Vergleich zwischen &hnlichen Beschichtungssystemen
herangezogen werden. Die Auswertung der Tests erfolgte unter dem Lichtmikroskop bei
100-facher VergroBerung. Es wurden jeweils 2 Scratchtests pro Schicht durchgefiihrt.
Waurde bei den gemessenen kritischen Lasten L aufgrund von UnregelméaBigkeiten in der
Schichtoberflache eine Abweichung grofler als 10 N beobachtet, wurden weitere Tests
durchgefiihrt. Unter Ausschlufl fehlerbehafieter Messungen lag damit die Streuung der
kritischen Lasten fiir alle Schichten unter 10 N.

3.3.2 Hiirte

Mikrohadrte

Die Messung der Mikrohirte wurde mit einem Vickersdiamanten (120° Spitzenwinkel)
durchgefiihrt. Fiinf Eindriicke mit einer Last von 0,49 N wurden nebeneinander in die
Schicht eingebracht und deren Diagonalenlingen anschliefend bei 1250 facher
VergroBerung am Lichtmikroskop ausgemessen. Aufgrund der optischen Auswertung
der Eindriicke liegt die Streuung der MeBwerte bei gemessenen Hirten von 2000
HV0,05 bei ca. 40 HV, wihrend sie bei gemessenen Harten von 4000 HVO0,05 auf 400
HYV ansteigt.
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Die Vickershirte errechnet sich nach der Formel

0,1891e F
HV= =5 (4)

S

wobei F die Priiflast in N und s die Lange der Eindruckdiagonale in mm darstellt.

Warmhdrte

Die Messung der Mikrohirte bei hoheren Temperaturen bis 1000 °C im Vakuum wurde
an einem Hochtemperatur-Mikrohartepriifgerit (Nikon QM) mit einer Priflast von 0,49
N durchgefiihrt. Dazu wurde die Probe in 200 °C-Schritten aufgeheizt und jeweils funf
Eindriicke bei konstanter Temperatur eingebracht. Nach dem Abkiihlen wurden die
Harteeindriicke wie oben bei 1250-facher VergroBerung unter dem Lichtmikroskop

ausgewertet.

3.3.3 Riflbildung und -ausbreitung (Zihigkeit)

Zur Beurteilung der Zihigkeit der Schichten wurden zwei Verfahren angewendet.

Bei der Methode nach Palmgvist wurden mit einem Vickersdiamanten bei den Lasten 40
N, 60 N, 80 N und 100 N jeweils drei Harteeindriicke in den Schicht-Substrat-Verbund
eingebracht. Bei entsprechend hoher Last bilden sich an den Eindruckecken sogenannte
Palmgqvist-Risse. Zwischen der Summe der RiBliangen aller Ecken und der Priiflast
besteht im allgemeinen ein linearer Zusammenhang. Als RiBausbreitungswiderstand wird
der Reziprokwert der Steigung einer Korrelationsgeraden der Rifllingensummen iiber
der Priflast bezeichnet. Der RiBausbreitungswiderstand ist ein MaB fir die
Schichtzdhigkeit. Dieses Verfahren stammt aus dem Bereich der Kompaktwerkstoffe und
ist nicht problemlos auf Schichten zu iubertragen. Bei sehr harten und zdhen Schichten
kommt es oftmals zu keiner Rif3bildung, sondern zu Schichtabplatzungen bei Steigerung
der Priflast. Auf Hartstoffschichten ist das beschriebene Verfahren daher oft nicht
anwendbar.

Als weitere Methode zur Beurteilung der Schichtzahigkeit wurde die Hertzsche Pressung
herangezogen. Mit einem Rockwelldiamanten (Spitzenradius 0,2 mm) wurden Eindriicke

mit definierter Priflast in die Schicht eingebracht. Die Last wurde solange in 5 N-
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Schritten gesteigert, bis sich ein kreisformiger Oberflichenri3 am Eindruckrand bildete.
Als kritische Last Ly wird diejenige Last bezeichnet, bei der sich gerade noch kein
vollstandig geschlossener Rif} gebildet hat. Die Auswertung der Eindriicke erfolgte am
Lichtmikroskop bei 500-facher VergréBerung.

3.3.4 Eigenspannun

(4]
€@
5=

Eigenspannungen in Schichten setzen sich aus einem thermischen und einem
wachstumsbedingten Anteil zusammen. Wihrend die thermischen Eigenspannungen von
der Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat
abhingen, werden die wachstumsbedingten Eigenspannungen durch die Beschichtungs-
parameter (z.B. Beschichtungstemperatur, Argondruck) beeinflulit. Um eine Aussage
uber die Eigenspannungen machen zu konnen, werden Ti-Folienstreifen (25x5x0,1 mm),
die 2 Stunden bei 700°C im Vakuum spannungsarm gegliiht wurden, mit ca. 2 pm
beschichtet. AnschlieBend wird die Durchbiegung des Ti-Streifens ausgemessen und die

Eigenspannungen ES errechnen sich folgendermafBen:

_ 43Ed?
~ 3(1-v) Dy 142

)

mit & Durchbiegung in Folienmitte (in mm)
E Elastizitdatsmodul des Ti-Streifens (110 GPa)
v Querkontraktionszahl des Ti-Streifens (0,33)
ds Dicke des Streifens (in mm)
Is Linge des Streifens (in mm)

Dg Schichtdicke (in pm)
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3.3.5 Verschleifs

Tribologischer Modellversuch Pin-on-Disk

Zur modellhaften Untersuchung des VerschleiBverhaltens der Schichten wurden mit
einem Pin-on-Disk-Tribometer der Fa. CSEM sogenannte Stifi-Scheibe Versuche
durchgefiihrt. Dabei wird die Schicht im Kreis unter einem definierten Gegenkorper (hier
eine Kugel) mit konstanter Auflagelast bewegt (siehe Tab. 6). An jeder Schicht wurden
jeweils 2 Verschleiflversuche durchgefiihrt, Ausgewertet wurden anschlieBend die
VerschleiBvolumina der Kugel und der Schicht unter Zuhilfenahme eines Profilometers
(4 Messungen jeweils um 90° versetzt), sowie die VerschleiBmechanismen mittels REM
und EDX. Zur Ermittlung der Fliachen As der Bahnquerschnitte wurden die Profile der
Reibbahnen mittels Digitalisiertableau auf einen Rechner bertragen und ausgewertet.

Zur Berechnung der Volumina wurden folgende Formeln verwendet:

VerschleiBvolumen Vi der Kugel: Vg = -;—t (R-x)* (2R-x) 6)

mit x=4R’-r’

R = Kugelradius
rx = gemittelter Radius der Kugelkappe

VerschleiBvolumen Vs der Schicht: Vs =2 7t r Ag @)

mit  r = Bahnradius
As = gemittelte Querschnittsfliche der
Reibbahn,

In den Diagrammen sind das arithmetische Mittel sowie die Streuung (Minimal- und
Maximalwert) der jeweiligen Messungen angegeben.

Die Reibungskoeffizienten (siche Abb. 16) zeigten nach einer Einlaufphase von 40-80 m
ein konstantes Niveau. Fir die getesteten Schichten wurden die nach der Einlaufphase

gemessenen Reibungskoeffizienten im folgenden (siehe Kap. 4) wiedergegeben.
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Last 10N

Kugelradius R 3 mm

Kugelmaterial Stahl 100Cr6, geldppt, Oberflichenrauheit R, = 0,17 pm
Keramik AL,O;, geldppt, Oberflichenrauheit R, = 0,16 pm

Schmierung trocken

Weg 1000 m

Bahnradius r 4 mm

Geschwindigkeit 3 cm/s
Umgebungsmedium |Laborluft, rel. Lufifeuchtigkeit 30-50%

Temperatur 25-30 °C

Tab. 6: Testbedingungen und Parameter fir Pin-on-Disk-Versuche

0,7
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g 0,5 H
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¥
~ 0,2 Ein- |
| lauf |
0,1 phasei
PR R VR IS SO S RN RN SRS N S S s PRENT S

01| P P 1 N el
0 100 200 300 400 500 600 70 800 900 1000
Reibweg in m
Abb. 16: Skizzierter Verlauf des Reibungskoeffizienten iiber dem Reibweg bei einem
Pin-on-Disk-Versuch mit einer TiC-TiN-100-Lagenschicht gegen eine 100Cr6-
Kugel; die Einlaufphase erstreckt sich in Abhéingigkeit der Reibpaarung auf 40-
80 m.

Zerspanen von Stahl Ck45

Mit beschichteten Hartmetallwendeschneidplatten (SNUN 120408, Qualitit M10)
wurden Drehversuche ohne Kiithlung an Stahl Ck45N durchgefiihrt (siehe Tab. 7). Es
handelt sich hierbei um einen bei 840-880 °C normalgeglithten Stahl mit der Brinellhérte
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207 HB. Gemessen wurde die Standzeit der jeweiligen Platten. Standzeitkriterium war
das Versagen der Wendeschneidplatte durch den Bruch der Schneidkante aufgrund
hohen Kolkverschleies. Der Bruch der Kante bewirkt eine plotzliche, signifikante
Anderung des Spanablaufes und des Drehbildes.

Schnittgeschwindigkeit 250 m/min

Schnittiefe 2 mm

Vorschub 0,32 mm/U

Tab. 7: Bedingungen beim Zerspanen von Stahl Ck45

3.3.6 Wirmebestandigkeit

Ausgewihlte Proben wurden in einem Vakuumofen zwei Stunden bei Temperaturen bis
1200 °C gegliiht. Bei einem Vakuum von 10" mbar wurden die Proben innerhalb von
zwei Stunden auf die Gluhtemperatur erhitzt. Die Abkiihizeit im Vakuum betrug vier
Stunden. AnschlieBende rontgenographische Untersuchungen gaben Aufschiufl uber die
Stabilitit von in den Schichten enthaltenen Phasen, die Neubildung kristalliner Phasen
aus amorphen Phasen und tber die Diffusion von chemischen Elementen innerhalb der

Schicht oder einzelner Lagen.
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4. Ergebnisse

Die fir die Herstellung von Viellagenschichten verwendeten Materialien wurden
zundchst als einlagige Schichten hergestellt und charakterisiert. Im folgenden werden
zunichst die Untersuchungen der einlagigen Schichten (Kap. 4.1) und anschlieBend die
Ergebnisse der Viellagenschichten (Kap. 4.2) wiedergegeben. Die einlagigen Schichten

sind in bindre sowie terndre und quaternire Hartstoffschichten unterteilt.

4.1 Einlagige Schichten (Einzellagenmaterialien)

4.1.1 Metallische Hartstoffe

Die in dieser Arbeit verwendeten metallischen Hartstoffe gehoren alle dem
Vierstoffsystem Ti-B-C-N an. Dabei wurden sowohl binire, als auch neuartige ternire

und quaternire Materialien hergestellt.

4.1.1.1 Schichtkonstitution

Rontgendiffraktometrie

Binire Hartstoffe

TiC, TiN und TiB, wurden auf der Laboranlage nichtreaktiv bei 0,4 Pa Argon ohne
Biasspannung hergestellt. TiC und TiN kristallisieren im kfz. Gitter und zeigen im
Rontgendiffraktogramm (siehe Abb. 17 a, b) (111)- und (200)-orientierte Kristallite. Die
abgeschétzten KristallitgroBen betragen nach Jenkins (sieche Kap. 3.1) 30 - 50 nm in
guter Ubereinstimmung mit fritheren Arbeiten /133/. TiB, kristallisiert im hexagonalen
Gitter und zeigt Reflexe fiir (101)- und (001)-orientierte Kristallite (siche Abb. 17 c).
Dabei dominieren die (001)-orientierten Kristallite, die in c-Richtung Durchmesser von
50 - 70 nm haben. Die aus den Diffraktogrammen errechneten Gitterabstinde sind in
Tab. 8 aufgefuihrt. Als Ursachen fiir Differenzen zwischen den gemessenen Werten und
Literaturdaten kommen Abweichungen in der Stochiometrie und Gitterspannungs-
zustiande in Frage. Beide Effekte lassen sich aber nicht eindeutig trennen, so daB auf die
Differenzen zwischen theoretischen und gemessenen Gitterparametern nicht niher

eingegangen wird.
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Abb. 17: Rontgendiffraktogramme von a) TiN-, b) TiC- und c¢) TiB, -Schichten
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

TiC TiN TiB,
Gitterstruktur kfz. kfz. hex.
Netzebenenabstand [0,218 0,212 0,322 (c-Achse)
in nm
KristallitgroBe innm (40 +10 [40+10 |60+10

Tab. 8: Gitterparameter, -struktur und Kiristallitdurchmesser von
TiC-, TiN- und TiB,- Schichten
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Ternare und quaternire Hartstoffe

Von dem Target TiN-TiB, 60:40 mol% wurden bei 0,2 Pa Argon bei unterschiedlichen
Biasspannungen im HF- und DC-Modus Ti(B,N)-Schichten gesputtert. Das Ziel war die
Herstellung harter, kristalliner Ti(B,N)-Schichten, wie sie dhnlich auch in anderen
Arbeiten /34/ /82/ beschrieben sind. Die im DC-Modus abgeschiedenen Schichten
wachsen alle rontgenamorph auf. Bei den im HF-Modus hergesteliten Schichten wachst

das Material ohne Bias amorph auf und 148t bei 100 V Biasspannung eine kfz. (200)-
Textur erkennen (siche Abb. 18). Bei Erhdhung der Spanmung auf iiber 150 V Bias
werden die Schichten wieder rontgenamorph. Im folgenden werden nur die im HF-
Modus hergestellten Ti(B,N)-Schichten behandelt. Der Netzebenenabstand betragt fiir
die kristalline Ti(B,N)-Schicht 0,2145 nm, was gegeniiber den Netzebenenabstinden von
0,212 nm bei TiN eine Aufweitung um 1,2% ergibt. Die KristallitgroBen betragen nur um
10 nm. Bei ohne Bias gesputterten Schichten reicht die Energie an der Oberfliche der
wachsenden Schicht nicht aus, um das uUberstéchiometrische Angebot an B- und N-
Atomen in ein Gitter einzubauen. Bei der Biasspannung von 100 V reicht die Energie der
Teilchen aus, iiberstdchiometrische B- und N-Atome auf Zwischengitterpldtze und in das
Gitter hineinzudrangen und dadurch eine Aufweitung des Gitters zu bewirken. Es ist
anzunehmen, daf} bei hoheren Biasspannungen aufgrund des hohen Ionenbeschusses sich
kein Gitter mehr ausbilden kann.

Ti(C,N) wurde von einem geteilten TiC/TiN Target bei 0,4 Pa ohne Reaktivgase und
ohne Bias gesputtert. Die Schichten kristallisieren im kfz. Gitter der bindren Randphasen
TiC und TiN. Die Gitterabstinde liegen mit 0,214-0,215 nm zwischen denen von TiC
und TiN. Die Kristallitdurchmesser betragen 30 - 50 nm (siehe Tab. 9).

Von einem TiB,:C 70:30 mol% Target wurden bei 0,2 Pa ohne Bias Schichten
hergestellt. Die nichtreaktiv gesputterten TiB,-C-Schichten kristallisieren im hexagonalen
TiB,-Gitter (siche Abb. 18) und wachsen in einer (001)-Textur auf. Die KristallitgroBen
werden auf 100 nm (c-Achse) abgeschitzt (sieche Tab. 9). Die Gitterabstinde betragen
0,326 nm in c-Richtung. Dies ergibt eine Aufdehnung um 1% gegeniiber 0,322 nm bei
TiB, und wird vermutlich durch den Einbau tiberstdchiometrischer C-Atome in das
hexagonale Gitter verursacht. Die Variation der Biasspannung ergibt keine Anderungen
der Kiristallitstrukturen.

Bei von dem TiB,-C 70:30 mol% Target bei 100 V Bias gesputterten Schichten klappt
bei Zugabe von Stickstoff (1,5 sccm) zum Sputtergas das hexagonale Gitter in ein kfz.

Gitter um. Bei diesen Ti(B,C,N)-Schichten kommt es aufgrund des N»-Angebotes an der
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Schichtoberfliche bei der angelegten Biasspannung zu einer bevorzugten Bildung des
kfz. TiN-Gitters, das durch das Uberangebot an B-, C- und N-Atomen stark verspannt
aufwichst, Durch das stark behinderte Kornwachstum ergeben sich im Vergleich zu den

nichtreaktiven Schichten mit 10 - 20 nm deutlich kleinere KristallitgroBen.

Schichtmaterial TiN:TiB, 60:40 [ Ti(C,N) |TiB,:C 70:30 [TiB,:C 70:30 + N,
Gitterstruktur kfz. kfz. hex. kfz.
Netzebenenabstand 10,2145 0,214 0,326 ~0214

in nm

KristallitgroBe innm |10 + 5 40+ 10 {100+ 10 15+5

Tab. 9. Gitterparameter, -struktur und Kristallitdurchmesser von Ti(B,N), Ti(C,N),
Ti(B,C)- und Ti(B,C,N)-Schichten

Von einem TiC:TiB, 80:20 Target wurden bei unterschiedlichen Driicken mit und ohne
Bias nichtreaktiv Schichten hergestellt. Die Schichten kristallisieren unabhingig von der
Biasspannung zwischen 0 - 200 V in Ubereinstimmung mit Lahres /78/ im kfz. Gitter und
zeigen eine (200)-Textur. Bei Zugabe von 3 sccm Stickstoff zum Sputtergas steigt die
Intensitdt der Rontgenreflexe an und es kommt zur Ausbildung eines kfz. Ti(B,C,N)

Gitters mit (200)-Textur (siche Abb. 19). Es treten keine weiteren kristallinen Phasen
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Abb. 18: Rontgendiffraktogramme der Ti(B,N)- und der nichtreaktiv gesputterten
Ti(B,C)-Schichten (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Die von einem TiC:TiB, 50:50 gesputterten Schichten werden ohne Bias bei
Argondriicken zwischen 0,08 Pa und 0,8 Pa rontgenamorph abgeschieden. Bei Anlegen
einer Biasspannung von 100 V kristallisieren die Schichten in einem kfz. Gitter mit sehr
kleinen KristallitgroBen um 10 nm. Bei Zugabe von N, zum Sputtergas werden die
Schichten ebenfalls kristallin in der kfz. Struktur, obwohl zu erwarten ist, daBl durch das

zusitzliche Angebot an Reaktivgas das Metall/Nichtmetallverhiltnis noch weiter von der

stochiometrischen Zusammensetzung 1:1 entfernt liegt. Die Kristallitdurchmesser

betragen aber 10 + 5 nm. Die Netzebenenabstinde liegen bei 0,214 nm und damit
zwischen den gemessenen Werten von TiC und TiN (siehe Tab. 10)

Bei von dem TiC:TiB, 20:80 Target gesputterten Schichten tritt unabhéngig von einer
Biasspannung zwischen 0 - 200 V eine (001)-Textur des hexagonalen TiB,-Gitters auf.
Bei Zugabe von 3 sccm Stickstoff zum Sputtergas steigt die Intensitit des (001)-
Rontgenreflexes an und es bildet sich hexagonales Ti(B,C,N) mit (001)-Textur (siehe
Abb. 20). Die Gitterabstinde und KristallitgroBen der von TiC:TiB,-Targets reaktiv

gesputterten Schichten sind in Tab. 10 dargestellt

TiC:TiB2 80:20
300 —
250 g
%
200 @:
=

Zihlrate in Imp./s
@
<

] A | i

36 38 40 42 44
Beugungswinkel 2Theta in Grad

Abb. 19: Rontgendiffraktogramm der von einem TiC:TiB, 80:20
Target (0,2 Pa, 100 V Bias) reaktiv gesputterten Schicht
(Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)

40



TiC:TiB220:80

1600
1400 F
>
= z
Ero0[ |5
=
= g0} |8
= ! =t
= 600 —_
i = =
N oot g =
O @]
200 L = B
0 Il A LA I}
25 30 35 40 45

Beugungswinkel 2Theta in Grad

Abb. 20: Rontgendiffraktogramm der von einem TiC:TiB, 20:80
Target (0,2 Pa, 100 V Bias) reaktiv gesputterten Schicht
(Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)

Targetmaterial TiC:TiB, 80:20 | TiC:TiB, 50:50 | TiC:TiB, 20:80
Gitterstruktur kfz, kfz, hex.
Netzebenen- 0,223 0,214 0,324

abstand in nm

KristallitgroBBe in nm | 10-15 10 40-70

Tab. 10: Gitterparameter, -struktur und Kristallitdurchmesser der von den
Targets TiC.TiB, 80:20, TiC:TiB; 50:50 und TiC:TiB, 20:80 bei 0,2 Pa
reaktiv bei 100 V Bias gesputterten Schichten

Chemische Zusammensetzung

Bindre Hartstoffe

Mittels der Mikrosonde wurden quantitative Untersuchungen zur chemischen

Zusammensetzung an ausgewihlten Schichten durchgefiihrt. Die Ergebnisse fur die

bindren Hartstoffe sind in Tab. 11 dargestellt.
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Ti C N B 0 Rest
TiC 43,62 54,84 - - 1,26 0,21
TiN 49,58 0,12 47,14 - 3,16 -
TiB; 29,22 1,39 - 66,17 3,2 0,02

Tab. 11: Chemische Zusammensetzung in Atom% der auf der Laboranlage hergestellten

bindren, metallischen Hartstoffe, gemessen mit der Mikrosonde

TiC zeigt einen deutlichen KohlenstoffiiberschuB3, wihrend bei TiN ein geringer Titan-
UberschuB festgestellt wird. Die TiB,-Schicht besitzt ein deutlich iiberstochiometrisches
Nichtmetall/Metall-Verhéltnis von 2,26:1. Die TiN-Schicht zeigt den niedrigsten
Sauerstoffanteil, wihrend die TiB,-Schicht den héchsten Verunreinigungsgrad (Elemente
C, O) besitzt. Da die rontgenographischen Untersuchungen keine weitere kristalline
Phase in der TiB,-Schicht ergeben, konnen fiir die tiberstochiometrischen Boratome

keine Gitterpositionen angegeben werden.

Ternare und quaternire Hartstoffe

Die Analyse der TiN:TiB, 60:40-Schicht ergibt ein (B,N):Ti-Verhiltnis von 1,14 (siche
Tab. 12). Auffallend bei den terndren Schichten ist der relativ hohe O,-Anteil. Bei der
reaktiv gesputterten TiB,:C-Schicht wird der Anteil an O, stark reduziert. Es findet im
wesentlichen ein Austausch von O- gegen N-Atome statt, verglichen mit der nichtreaktiv

gesputterten TiB,:C-Schicht.

Ti C N B 0 Rest
TiN:TiB, 60:40 45,0 0,1 22,5 28.6 3,8 -
TiN:TiC 472 | 234 | 263 - 2,8 03
TiB,:C 70:30 26,0 13,5 48 50,8 4.8 0,1
TiB,:C 70:30 + N, 256 | 128 | 98 | 502 1,5 0,1

Tab. 12: Chemische Zusammensetzung in Atom% der ternéren und reaktiv gesputterten

quaterndren metallischen Hartstoffe, gemessen mit der Mikrosonde
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Die chemische Zusammensetzung der von unterschiedlichen TiC:TiB, Targets reaktiv
gesputterten Schichten ist in Tab. 13 dargestellt. Dabei besitzt nur die TiC:TiB, 20:80-
stochiometrische

Schicht, die eine Gitterstruktur  aufweist, eine

Zusammensetzung (Ti:(B,C,N)=1:2,07). Dies lat den Schlul zu, daB sich samtliche

hexagonale

Nichtmetallatome B, C und N auf Borgitterpositionen befinden.

Ti C N B 0 Rest
TiC:TiB, 80:20 + N, | 43,53 | 34,60 | 12,08 | 7,17 2,36 0,26
TiC:TiB, 50:50 + N, | 39,5 20,4 6,1 31,2 2,2 0,6
TiC:TiB, 20:80 + N, | 31,58 6,01 5,41 54,10 2,67 0,23

Tab. 13: Chemische Zusammensetzung in Atom% der bei 0,2 Pa, 100 V Bias reaktiv

gesputterten quaterndren metallischen Hartstoffe, gemessen mit der Mikrosonde

Bei allen anderen aufgefiihrten, reaktiv abgeschiedenen Schichten besteht die Tendenz zu
einem iiberstochiometrischen Anteil der Nichtmetallatome, bezogen auf die jeweils
ausgebildete  Gitterstruktur in den Schichten. Aus den rontgenographischen
Untersuchungen lassen sich zwar Gitterdehnungen bei diesen Schichten nachweisen,
Aussagen uber die Gitterpositionen  der

jedoch konnen keine genauen

uiberstochiometrischen Nichtmetallatome gemacht werden.

Elektronenbeugungsuntersuchungen

Der Aufbau von TiC, TiN und TiB,-Schichten ist in Arbeiten von Schulz /70/, Hilz /133/
und Sundgren et al. /159/ eingehend untersucht worden. TiC-Schichten bestehen danach
aus langlichen Kristalliten vorwiegend in (200)-Orientierung. TiN-Schichten wachsen bei
0,4 Pa stengelformig auf und TiB.-Schichten zeigen ausschlieSlich (001)-orientierte,
stengelformige Kristallite mit Langen zwischen 70 und 100 nm. TiC, TiN und TiB,-
Schichten werden nach diesen TEM-Untersuchungen als einphasig kristallin bezeichnet.

Um Informationen iiber den Aufbau temirer Schichten zu erhalten, wurden TEM-

Untersuchungen an nichtreaktiv gesputterten TiB,-C 70:30-Schichten durchgefiihrt.
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In der Hellfeldaufnahme in Abb. 21a sind deutlich stengelformige Kristallite zu erkennen,
die Lingen von iber 300 nm und Durchmesser von bis zu 20 nm besitzen. Die
Dunkelfeldaufnahme (sieche Abb. 21b) von (001)-orientierten Kiristalliten bestitigt

sowohl die rontgenographisch bestimmte Vorzugsorientierung, als auch die angegebenen

Kristallitdimensionen.

IUnm
a) | b)

Abb. 21: TEM-Aufnahmen einer TiB,:C 70:30-Schicht, a) Hellfeldbild,
b) Dunkelfeldbild der (001)-orientierten Kristallite (Substrat
Hartmetall, Schichtdicke 5 um)

Die Elektronenbeugung (siehe Abb. 22) bestitigt die ausschlieBliche Bildung einer (001)-
Textur. Das Fehlen von zusitzlichen Ringen im Beugungsbild, die nicht TiB, zuzuordnen
sind, 148t den Schluf zu, daB3 die TiB,-C-Schicht einphasig kristallin und metastabil ist. In
Abb. 23 ist mittels hochauflosender TEM (HRTEM) ein Ausschnitt eines (001)-
orientierten Kristallites dargestellt. Dabei sind die Netzebenen des hexagonalen TiB,-
Gitters mit dem Abstand von 0,326 nm klar zu erkennen, was die rontgenographischen
Messungen (siehe oben) bestitigt. Beachtlich ist auch die Tatsache, daf3 groBe Zonen der
Schicht in Abb. 23 weitgehend ungestort aufwachsen. Obwohl nach der chemischen
Zusammensetzung der Schicht zu erwarten war, da das Uberangebot an B- und C-
Atomen das Kristallitwachstum stark behindern wiirde, weist die Ti(B,C)-Schicht
gegeniiber reinen TiB,-Schichten groBere Kiristallite auf, in denen iiberschiissige B- und

C-Atome gelost vorliegen.
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Abb. 22: a) Elektronenbeugungsbild einer TiB;:C 70:30-Schicht mit (001)-Textur
und b) schematisches Beugungsbild

Abb. 23: Hellfeldbild einer TiB,:C 70:30-Schicht mit (001)-Textur
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Bindungszustdnde

Bei stochiometrischen, chemisch stabilen biniren Hartstoffmaterialien wie TiC oder TiN
sind die Bindungsarten sowie die Postitionen der Atome im jeweiligen Gitter weitgehend
bekannt. Bei unstochiometrischen oder metastabilen Materialien existieren oft keine
Untersuchungen zu den Bindungszustinden der in der Schicht vorhandenen Atome. Um
die Bindungszustinde in metastabilen Materialien besser beschreiben zu konnen, wurden
XPS-Messungen sowoch! an TiC und TiB, als auch an metastabilen, terniren und
quaternaren Schichtmaterialien durchgefithrt. Die Ubersichisspekiren der untersuchten
TiB,- und TiB,:C 70:30-Schichten sind in Abb. 24 und Abb. 25 dargestellt.

Die untersuchten TiC-Schichten wurden unstochiometrisch abgeschieden (siehe Tab.
11). Die fiir TiC gemessenen Linien stimmen mit den theoretischen Referenzdaten
iberein und es konnen eindeutig (siehe Abb. 25) Ti-C Bindungen bei 454,8 eV in der Ti
2p-Linie und C-Ti Bindungen bei 281,9 eV in der C 1s-Linie nachgewiesen werden /179/
/180/. In der C 1s-Linie ist zusitzlich ein Peak bei 284,6 eV zu erkennen, der fir die
graphitische Oberflichenverschmutzung der Proben steht /181/ /182/ /183/ /184/. Die
XPS-Messungen bestdtigen die bisherigen Analysenergebnisse, die auf einphasig
kristalline TiC-Schichten schlieBen lassen. Die XPS-Messungen lassen keine
Riickschliisse auf Positionen der iberstdchiometrischen C-Atome zu, die mit der

Mikrosonde gemessen wurden,
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Abb. 24: XPS-Ubersichtsspektrum (widescan) einer TiB,-Schicht
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Abb. 25: XPS-Ubersichtsspektrum (widescan) einer TiB,:C 70:30-Schicht

TiB, wurde iiberstochiometrisch abgeschieden, zeigt aber keine Gitterdehnung bei der
rontgenographischen Untersuchung. Es ist daher moglich, daB3 das tiberschiissige Bor an
den Korngrenzen angelagert ist und nicht in das Kristallgitter eingebaut wird. Da reine
Bor-Bindungen in der Bindungsenergie nur um 0,3 eV von Ti-B Bindungen getrennt
liegen, konnen beide Bindungstypen im XPS-Spektrum nicht eindeutig getrennt werden.
Es ist gegeniiber einem Spektrum von Ti-B Bindungen mit einer Linienverbreiterung zu
rechnen.

Die von dem Target mit der Zusammensetzung TiB,-C 70:30 mol% bei 0,4 Pa Argon
gesputterte Schicht ist als einphasige, metastabile, kristalline Schicht mit hexagonaler
Gitterstruktur (001)-texturiert aufgewachsen. Aufgrund der chemischen Zusammen-
setzung der Schicht und der gemessenen Gitterdehnung muB ein Teil der
tiberstochiometrischen B- und C-Atome im Gitter gelost vorliegen. Um eventuell
auftretende B-C Bindungen identifizieren zu konnen, wurden an einer gesputterten B4C-
Schicht Referenzmessungen vorgenommen. Um Aussagen uber die Bindungszustinde
der TiB,-C 70:30-Schicht machen zu kénnen, wurden die Ti 2p-, die B 1s- und die Cls-
Linie sowohl fur die Ti(B,C)-Schicht als auch fiir TiC, B4C und TiB, gemessen. In Abb.
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26 sind die XPS-Spektren der Ti 2p-, B 1s- und C Is-Linie der unterschiedlichen
Materialien aufgefuhrt.

Bei allen Proben ist in der C Is-Linie der oben beschriebene graphitische, durch
Oberflichenverunreinigungen hervorgerufene, Peak bei 284,6 eV zu sehen. Fiir B4C ist

bei 282,8 eV in der C 1s-Linie und bei 188,5 eV in der B 1s-Linie die B-C Bindung zu

identifizieren /185/.
 CB B-C
Ti-O Ti-B C-O-H | C-Ti B-O B-Ti
Ti-C
a) TiC
b) B4C A
¢) TiB2 : . E
AR
d) TiBC
TR s w me m B m T TR TR TR
Bindungsenergie in eV Bindungsenergie in eV Bindungsenergie in eV
Ti2p Cls B 1s

Abb. 26: XPS-Spektren der Ti2p-, B1s- und Cls-Linien von TiC-, TiB;-, B4C- und
TiB,:C 70:30-Schichten

Fiir TiB, 148t sich bei 454,6 eV in der Ti 2p-Linie die Ti-B Bindung nachweisen. In der B

I1s-Linie ist bei 187,9 eV die zugehorige B-Ti Bindung und bei 192,9,eV eine B-O

Bindung, die B,Os reprasentiert, zu identifizieren. Der in der B 1s-Linie auftretende B-Ti
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Peak besitzt eine Halbwertsbreite von 2 eV. Aus der Literatur sind XPS-Messungen an
kompaktem, stochiometrischem, pulvermetallurgisch hergestelltem TiB, bekannt, wo fiir
den entsprechenden B-Ti-Peak eine Halbwertsbreite von 1,3 eV angegeben wird /180/.
Da aber keine weiteren eigenen Messungen mit einem solchen Vergleichsmaterial
durchgefiihrt wurden, kann die gemessene Peakverbreiterung bei TiB, aufgrund des
amorphen tiberschiissigen Bors an den Korhgrenzen nur als mogliche Erkliarung gewertet
werden.

Fir die Spekiren der TiB,-C-Schicht sind gegeniiber den entsprechenden TiB,-Linien
Unterschiede in der B 1s- und der C 1s-Linie zu erkennen. Der Peak in der B 1s-Linie
hat eine hohere Halbwertsbreite und die zugehorige Bindungsenergie ist mit 188,2 eV
deutlich hoher als die des B-Ti Peaks fur TiB,. Mit der Peakverschiebung hin zu B-C
Bindungen und der Linienverbreiterung ist davon auszugehen, daB in der TiB,-C-Schicht
sowohl Ti-B als auch B-C Bindungen existieren. Entsprechend ist auch in der C 1s-Linie
ein Peak bei 282,5 eV zu beobachten, dessen Bindungsenergie zwischen denen von C-Ti
(281,9 eV) und C-B (282,8 eV) liegt. Aufgrund der XPS-Messungen ist davon
auszugehen, daf} in der TiB,-C-Schicht neben dem Hauptanteil an Ti-B Bindungen auch
Ti-C und B-C Bindungen existieren. Dies deutet darauf hin, daf} die C-Atome nicht nur
an den Grenzfliachen liegen, sondern im Gitter Positionen einnehmen. Damit werden die

rontgenographischen und TEM-Untersuchungen bestétigt.

4.1.1.2 Schichteigenschaften
Eigenspannungen

Die Messung der Schichteigenspannungen ergab ausschlieBlich Druckeigenspannungen
fiir samtliche Schichten. Dies stimmt iiberein mit Messungen von Schulz /70/ und Hilz
/133/, die bei binaren Hartstoffen erst bei Driicken iiber 1 Pa einen Ubergang von Druck-
zu Zugspannungen feststellen. Die Zunahme der Druckeigenspannungen bei niederen
Driicken erklart sich durch den Beschul3 der aufwachsenden Schicht mit energetischen
Teilchen, die den Einbau vc;n Gasatomen in das Gitter sowie eine hohere Keimdichte und
Defektdichte zur Folge haben.

Fir bei 0,4 Pa Argon gesputterte TiB,-Schichten gibt Schulz /70/ Druck-

Eigenspannungen von 800 N/mm’ in guter Ubereinstimmung mit den eigenen
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gemessenen Werten an (siche Tab. 14). Bei TiC-Schichten werden hohe
Eigenspannungen um 1700 N/mm’ gemessen. Dies konnte durch die iiberstochio-
metrischen C-Atome verursacht werden, die in das Gitter eingebaut werden. Das
quasistochiometrische TiN besitzt dagegen nur geringe Druckeigenspannungen von 200
N/mm’.

Die Schichten, die bei 100 V Bias von einem TiN:TiB, 60:40 Target abgeschieden
wurden, besitzen nach der angegebenen Berechnungsmethode Druckspannungen von
iiber 3500 N/mm?®. Zum einen wird das kfz. Gitter durch den Einbau von zusitzlichen B-
Atomen stark verspannt, zum anderen muf} aber der hohe Zahlenwert in Frage gestellt
werden, da die angelegte Biasspannung durch erhdhten TeilchenbeschuB zu einer
deutlichen Erwidrmung und Verformung der Folie und damit auch zu einer sehr
ungleichmiBigen Beschichtung der Titanfolie fuhrt. Daher ist der aus der Krimmung der
Folie zu berechnende Wert der Eigenspannungen hier nicht aussagekriftig. Im folgenden
wird daher auf die Auswertung der Eigenspannungen der mit angelegter Biasspannung
hergestellten Schichten verzichtet.

Sowohl die von dem TiB,:C 70:30 Target in Argon als auch die reaktiv mit Stickstoff
gesputterte Schicht besitzen Eigenspannungen um 800 N/mm’. Damit besitzen diese
Schichten etwa gleich hohe Druckeigenspannungen wie die TiB,-Schicht. Vermutlich
sind die amorphen Grenzflachenanteile in der TiB,-Schicht und in der stickstoffhaltigen
TiB,:C-Schicht maBgeblich fur die Spannungen verantwortlich, wahrend in der TiB,:C-
Schicht der zusitzliche Einbau der C-Atome (siehe oben) auf Bor-Gitterplatzen und die

damit verbundene Gitteraufdehnung fiir die Druckeigenspannungen verantwortlich sind.

TiN |TiC |TiB, |[TiB»:C 70:30 |TiB,:C 70:30 + N,

Druckeigenspannungen | 200 | 1700 | 800 790 800

in N/mm?

Tab. 14: Druckeigenspannungen von Schichten unterschiedlicher Zusammensetzung,

hergestellt bei 0,4 Pa ohne Bias

Mikrohdrte nach Vickers bei Raumtemperatur

Die Ergebnisse der Vickershirtemessungen bei Raumtemperatur sind in Abb. 27, Abb.
28 und Abb. 29 dargestellt.
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Mikroharte HV0,05

Abb. 27: Vickersharte HV0,05 bei Raumtemperatur von TiC, TiN, TiB, sowie
nichtreaktiv und reaktiv gesputterten TiB,:C 70:30-Schichten

(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Die Hirtewerte fiir die bindren Hartstoffe stimmen mit Angaben aus der Literatur
iberein. Danach ist TiB, geringfiigig hirter als TiC und TiN. Erstaunlich ist der hohe
Hirtewert der TiB,:C-Schicht. Eine mogliche Erklarung aufgrund der obigen
Untersuchungen wire (siehe Kap. 4.1.1.1), da3 in dem hexagonalen Gitter B- und C-
Atome starke kovalente Bindungen ausbilden, die denen von B- und C-Atomen in
kristallinem B4C sehr dhnlich sind. Diese Bindungen sind in B4C fiir die hohe Hirte
dieses Materials verantwortlich. Eine Hirtesteigerung nur aufgrund einer
Gitterverspannung erscheint unwahrscheinlich, da dann das Kristallitwachstum entgegen
den TEM-Untersuchungen deutlich mehr gestort sein miifite.

Die unter Zugabe von Stickstoff hergestellte Schicht besitzt eine kfz. Gitterstruktur mit
sehr kleinen KiistallitgroBen. Hier ist die relativ hohe Hirte auf starke
Gitterverspannungen in den Kristalliten, hervorgerufen durch iiberschiissige B- und C-
Atome, zuriickzufiihren. Ob auch bei Schichten mit kfz. Gitterstruktur eine
Hirtesteigerung durch kovalente B-C Bindungen wie bei hexagonalen TiB,:C Schichten
aufiritt, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht geklart werden.

Derselbe Effekt ist auch bei TiN:TiB, 60:40-Schichten, die bei unterschiedlichen
Biasspannungen hergestellt wurden, zu beobachten (siche Abb. 28). Wie in Kap. 4.1.1.1
ausgefiihrt, wachsen die Schichten nur im Bereich von 100 - 150 V Bias kristallin auf.
Wihrend die feinkristallinen Schichten sehr hohe Hirten aufweisen, zeigen die
rontgenamorphen Schichten Harten, die nur wenig {iber der Harte von reinem TiN
liegen. Die kristallinen Schichtmaterialien weisen ebenfalls gegeniiber reinem TiN

Gitterverspannungen auf, die fiir die Hértesteigerungen verantwortlich sind.
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Abb. 28: Hirteverlauf bei im HF-Modus hergestellten TiN:TiB, 60:40-Schichten in
Abhangigkeit der angelegten Biasspannung (Substrate Hartmetall, Schichi-
dicken 5 pm)

Die Hirtewerte der von TiC:TiB,-Targets unterschiedlicher Zusammensetzung unter
Variation von Bias und Gaszusammensetzung hergestellten Schichten sind in Abb. 29
dargestellt. Die TiB,-reichen Schichten, die alle eine hexagonale Gitterstruktur besitzen,
zeigen alle durchweg hohere Hirten als die bei gleichen Bedingungen gesputterten TiC-
reicheren Schichten.

Die ohne Bias amorph aufwachsenden TiC:TiB; 50:50-Schichten zeigen die niedrigsten
Hirtewerte. Selbst bei 100 V Bias wachsen die TiC:TiB; 50:50-Schichten nur schwach
kristallin auf und besitzen einen hohen amorphen Anteil, der wohl fiir die niedrige Hirte
der Schichten verantwortlich ist. Die TiC:TiB, 20:80-Schichten weisen ohne Bias und in
reinem Argon die geringste Hirte auf, was auf die unterstochiometrische
Zusammensetzung der Schichten in der hexagonalen Gitterstruktur zuriickzufithren sein
diirfte. Bei Zugabe von Stickstoff werden N-Atome in das Gitter eingebaut und die Harte
erhoht sich, da die Zusammensetzung sich der Stochiometrie nihert. Bei gleichem N,-
Angebot und niedrigerem Gesamtdruck (0,08 Pa) wird die Schichtoberfliche durch die
grofere freie Wegldnge im Plasma mit hoherenergetischen Ionen beschossen und es
findet eine begiinstigte Kristallisation bei gleichzeitig erhohtem Einbau von N, in die
Schicht statt, was eine Hartesteigerng bewirkt. Derselbe Effekt wird bei 0,2 Pa

Gesamtdruck durch Anlegen einer Biasspannung von 100 V erzielt. Durch den erhchten
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Mikrohirte HV0,05

2 000 ‘&=

80.20 50.50 20.80

Abb. 29: Mikrohirte der von TiC:TiB, Targets unterschiedlicher molarer
Zusammensetzung reaktiv und nichtreaktiv gesputterter Schichten
(chem. Zusammensetzung siehe Tab. 13, Substrate Hartmetall,

Schichtdicken 5 pm)

TeilchenbeschuB3 der Schichtoberfldche findet eine begiinstigte Kristallisation statt und es
wird soviel Stickstoff in die Schicht eingebaut, daB sich mit einem Nichtmetall / Metall-
Verhiltnis von 2,07:1 eine geringe Uberstochiometrie ergibt (chem. Zusammensetzung
sieche Tab. 13). Diese Schicht erreicht die hochste Hérte von ca. 6000 HV0,05. Ob fiir
die sehr hohe Hirte auch - ahnlich wie bei TiB,:C 70:30 - starke B-C bzw. B-N
Bindungen verantwortlich sein konnten, wie sie in B4C und ¢-BN vorkommen, konnte im
Rahmen dieser Arbeit nicht eindeutig geklart werden.

Bei den TiC-reichen Schichten, die alle eine kfz. Gitterstruktur besitzen, sind vermutlich
Gitterverspannungen die Hauptursache fiir die hohen Hirtewerte. Die bei 100 V Bias mit
Stickstoff bei 0,2 Pa Gesamtdruck gesputterte Schicht weist - dhlich wie bei der
TiN:TiB, 60:40-Schicht mit 1,26:1 - ein tberstochiometrisches (B,C,N):Ti -Verhaltnis
von 1,24:1 auf Wahrscheinlich werden durch die angelegte Biasspannung die
Nichtmetallatome in das Gitter hineingezwungen und so die starken Verspannungen
verursacht, die sich auch in den hohen Gitterabstdnden abzeichnen. XPS-Messungen an
diesen quaternaren Materialien lassen aufgrund der vielfiltigen Bindungszusténde, die in
einer in diesem MaBe uberstochiometrischen Schicht aufireten, keine eindeutigen
Zuordnungen und Aussagen zu. Andererseits konnen eine so extrem hohe Hirte

verursachende lokal auftretende Bindungen, wie sie in B4C und c¢-BN vorkommen, in
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diesen Schichten auch nicht ausgeschlossen werden. Auch Gissler et al. /186/ und andere
Autoren machen keine exakten Angaben liber die hérteverursachenden Mechanismen in

superharten Schichten.

Mikrowarmhdrte nach Vickers bis 1000 °C

An ausgewihlten bindren und terniren Hartstoffschichten wurde die Warmhirte
zwischen Raumtemperatur und 1000 °C in 200 °C-Schritten gemessen. Die
Hirteverldufe sind in Abb. 30 dargestelit. Ausgehend von den Mikrohérten bei RT um
3000 HVO0,05 fallen die Warmhirten von TiN, TiC und TiB, ohne starke abrupte
Einschnitte auf Werte knapp iiber 1000 HV0,05 bei 1000 °C. Die metastabile Ti(B,N)-
Schicht zeigt ein signifikant unterschiedliches Verhalten. Nach zunidchst dhnlichen
Warmhidrtewerten wie bei reinem TiN verliert die Ti(B,N)-Schicht bei Temperaturen
oberhalb 700 °C stark an Harte. Aus rontgenographischen Untersuchungen an im
Vakuum bei 400 °C - 1000 °C geglithten Proben ergibt sich, daf} die Ti(B,N)-Schicht mit

kfz. Gitterstruktur bei Temperaturen ab

TiN

TiC

TiB2

x
Ti(B,N)
=

Ti(B,C)
N

Mikrohirte HV0,05

0 : | . 1 . | L L
200 400 600 800 1 000

Temperatur in °C

Abb. 30: Mikrowarmhérte von TiC, TiN, TiB,, TiN:TiB, 60:40 und TiB,:C 70:30
Schichten (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

700 °C in zwei unterschiedliche Phasen zu zerfallen beginnt. Es bildet sich ein sprodes
Material aus TiN und TiB,. In Gegenwart von Sauerstoff oxidiert die TiB,-Phase und die
gesamte Schicht platzt vom Substrat ab.
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Die TiB,:C 70:30-Schicht zeigt eine wesentlich stabilere Mikrowarmhirte.
Rontgenographische Untersuchungen an 2 Stunden im Vakuum geglithten Ti(B,C)-
Schichten ergeben eine Abnahme der Netzebenenabstinde im hexagonalen Gitter ab 500
°C (sieche Abb. 31). Bei hoheren Temperaturen bis 1000 °C nehmen die

Netzebenenabstinde bis auf 0,322 nm ab und die
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Abb. 31: Netzebenenabstinde in Kristalliten von TiB,:C 70:30-Schichten
in Abhéngigkeit der Temperatur, Glithzeit: 2h

Harte des Materials ndhert sich der einer TiB,-Schicht an. Offensichtlich entmischt sich
der Kohlenstoff und TiB, bei Temperaturen oberhalb 500 °C. Der Kohlenstoff, der aus
dem Gitter austritt, wird wahrscheinlich an den TiB,-Korngrenzen angelagert und
beeinflut so die Mikrowarmhirte der Schicht gegeniiber reinen TiB,-Schichten nicht
negativ.

Zusammenfassend 148t sich sagen, daB die metastabilen Schichtmaterialien, wie zu
erwarten, bei einer bestimmten Grenztemperatur ihre Gefligestruktur verlieren und in
mehrere Phasen zerfallen. Abhidngig von den sich bildenden Phasen ist mit einer

negativen Auswirkung auf die Schichteigenschaften zu rechnen.

Kritische Last L¢ des Versagens (Scratchtest)

Die mit dem Scratchtest gemessenen kritischen Lasten liegen fur die binidren

Hartstoffschichten TiC, TiN und TiB, im Bereich zwischen 50 N und 60 N (siehe Abb.
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32). Hilz /133/ findet dhnliche Werte fiir TiC- und TiB,-Schichten, wihrend Lahres /78/
fiir diese Schichtmaterialien kritische Lasten um 70 N bei kohisivemn Versagen angibt.
TiC, das heute oft als hafivermittelnde Zwischenlage verwendet wird, erreicht die

niedrigste kritische Last. Die hohen

(@]
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Kritische Last in N

o

Abb. 32: Kritische Lasten L des Versagens (Scratchtest)
von unterschiedlichen Schichten (Substrate Hartmetall,
Schichtdicken 5 pm)

Druckeigenspannungen in dieser Schicht wirken sich negativ auf die Haftung und damit
auch auf die kritische Last beim Scratchtest aus.Die gegentiber TiB,-Schichten héheren
kritischen Lasten bei reaktiv und nichtreaktiv gesputterten TiB,:C 70:30-Schichten
erklaren sich durch die hoheren Hirten dieser Materialien. Dem Priiftkorper wird ein
hoherer Widerstand gegen das Eindringen in die Schicht entgegengesetzt und es kommt
daher erst bei hoheren Priiflasten zu kritischen Scherspannungen an der Grenzfliche
Schicht-Substrat. Die Eigenspannungen kénnen hier keinen Einflu auf die hoheren
kritischen Lasten gegeniiber TiB,-Schichten haben, da sowohl die TiB, als auch die von
dem TiB,:C Target gesputterten Schichten fast gleich starke Druckeigenspannungen
besitzen.

Da fur die Ti(B,N)-Schicht keine Eigenspannungsmessungen vorliegen, kann hier keine
Aussage uber die Haftungsmechanismen gemacht werden. Der Anstieg der kritischen
Last bei Ti(B,N)- gegeniiber TiN-Schichten hingt aber sicher stark mit der hohen Hirte
der Ti(B,N)-Schichten zusammen,
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Die von den TiC:TiB; 80:20, 50:50 und 20:80 Targets bei 0,2 Pa Gesamtdruck und 100
V Bias reaktiv gesputterien Schichten weisen kritische Lasten im Bereich von 70 - 80 N
auf. Alle beschriebenen Schichten zeigen beim Scratchtest kohisives Versagen. Dabei
bilden sich bei hoher Belastung zunichst Querrisse in der Ritzbahn und es kommt im
direkten AnschluBl zum Einbrechen des Priifkorpers in der Bahn bis auf das Substrat.

Eine Verbesserung der kritischen Lasten beim Scratchtest lie sich dadurch erzielen, daf3
die beschichteten Proben einer nachtraglichen Wirmebehandlung in einem Vakuumofen
unterzogen wurden. Durch zweistiindiges Glithen im Vakuum bei 600 °C (Auftheizdauer:
2h, Abkiihldauer: 4h) konnten die kritischen Lasten beim Scratchtest fiir sidmiliche

Schichten um 15- 20 N gegeniiber ungeglithten Proben erhoht werden,

Um die Haftung der Ti-haltigen Schichten auf den Substraten zu verbessern, wurde
versucht, Ti-Ionen in die unbeschichtete Substratoberfliche zu implantieren. Dazu
wurden Si-Wafer in einer Beschichtungsanlage vor einem Ti-Target (Abstand Target-
Substrat: 15 cm) fixiert. Bei einem Argondruck von 0,08 Pa und einer Biasspannung von
1200 V wurde das Target im Arc-Modus mit 70 A (2,45 kW) betrieben, Zur Feststellung
einer moglichen Eindringtiefe der Ionen in die Si-Wafer wurden AES Tiefenprofile

angefertigt (siche Abb. 33). Aus den Tiefenprofilen 1aBt sich eine maximale Eindringtiefe
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Abb. 33: AES-Tiefenprofil eines mit Ti-Ionen beschossenen
Si-Wafers, Abtrag: ~14 nm/min
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der Ti-Atome in das Substrat von ~ 3 - 5 nm ablesen. Durch das Implantieren von Ti-
Atomen in die Substratoberflichen lassen sich damit die kritischen Lasten L bei

adhisivem Versagen um ca. 10 - 20 N zu erhohen.

RiBbildung und -ausbreitung (Zdhigkeit)

Die Beurteilung der Zahigkeit nach dem Palmquist-Verfahren stammt urspriinglich aus
dem Bereich der Charakterisierung von Kompaktwerkstoffen. Bei der Anwendung des
Verfahrens auf diinne Schichten ergeben sich nicht nur Probleme in der Interpretation der
zu messenden RiBlangensummen des Schicht-Substratverbundes, sondern auch
praktische Probleme bei der Untersuchung sehr harter Schichtmaterialien. Aufgrund der
hohen Mikrohérten und der hohen Druckeigenspannungen bilden sich bei Priiflasten bis
uber 100 N an den Hartstoffschichten oftmals keine Palmqvist-Risse aus, sondern es
kommt statt dessen zum Versagen bzw. Abplatzen der Schicht. Die Beurteilung der
RiBBzdhigkeit nach Palmqvist war daher nur an den binidren Hartstoffschichten TiC, TiN
und TiB, moglich (siehe Tab. 15).

TiC TiN TiB,

RiBwiderstand in N/mm 500 500 400

Tab. 15: RiBwiderstand (nach Palmqvist) von TiC-, TiN- und TiB,-Schichten
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Fur TiC und TiN wurden RiBwiderstinde von 500 N/mm gemessen. Der starke Einfluf3
der Schichteigenspannungen auf den RiBwiderstand ist in Hilz /133/ und Schulz /70/ fur
Hartstoffschichten festgestellt worden. Erstaunlich ist daher, daB TiC bei deutlich
hoheren Eigenspannungen den selben RiBwiderstand nach Palmqvist wie TiN besitzt.

TiB, zeigt mit 400 N/mm einen niedrigeren Riwiderstand als TiC oder TiN.

Die Beurteilung der Schichtzihigkeit mit der Hertzschen Pressung ergab flir TiB, mit
einer kritischen Last von 40 N den niedrigsten Wert (sieche Abb. 34). Fir TiN wurden 70
N und fur TiC 80 N gemessen. Im Vergleich dieser drei Hartstoffe gilt TiB, als das

sprodeste Material, was sich mit den gemessenen Werten deckt. In den Vergleich der
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kritischen Lasten von TiN und TiC miissen wieder die sehr unterschiedlichen
Schichteigenspannungen mit eingerechnet werden. Hohe Druckspannungen sowie hohe
Hirte bewirken bei dhnlichen Schichtmaterialien hohere kritische Lasten. Die Ti(B,N)-
Schicht besitzt eine kritische Last von 110 N. Dies konnte auch mit dem nanokristallinen
Aufbau und der damit hohen Zahl an Grenzfldchen in der Schicht zusammenhingen.

Die von einem TiB,:C 70:30 gesputterte Schicht besitzt eine kritische Last von 50 N,
wihrend die reaktiv mit N, geputterte Schicht mit 80 N einen deutlich hoheren Wert
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Abb. 34: Kritische Last Ly der Rif3bildung (Hertzsche Pressung)
fur unterschiedliche Schichten (Zusammensetzungen siehe Tab.

11, 12, 13; Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

nichtreaktiv hergestellte Schicht besteht aus langen (> 100 nm) stengelférmigen
Kiristalliten mit hexagonaler Gitterstruktur, wihrend die reaktiv gesputterte Schicht
nanokristalline kfz. Gitterstruktur mit groBer Zahl an Grenzflichen besitzt. Auch bei
diesen Schichten scheint eine hohe Zahl an Grenzflichen eine Zihigkeitssteigerung
(hohere kritische Lasten bei Hertzscher Pressung) zu bewirken. Bei den von den
TiC:TiB, Targets gesputterten Schichten zeigt die tberstochiometrische, TiC:TiB,
80:20-Schicht mit kfz. Gitterstruktur eine hohere kritische Last, als die hexagonal
kristalline, borreichere Schicht. Auch hier bewirken die langen stengelformigen Kristallite

eine Verringerung der kritischen Last verglichen mit der kfz. kristallinen Schicht.
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4.1.1.3 Verschleiliverhalten
Pin-on-Disk-Tribometer
Die Schichten wurden auf dem Tribometer mit Al,O3; und 100Cr6 als Gegenkorper auf

ihr VerschleifSverhalten hin untersucht. Die Ergebnisse der Tests fiir die TiC-, TiN- und
TiB,-Schichten sind in Abb. 35 und Tab. 16 dargestelit.

Schichtmaterial | Gegenkorper A,O; | Gegenkorper 100Cr6
TiN 0,75 + 0,04 0,89 + 0,03
TiC 0,35 + 0,02 0,35 + 0,02
TiB, 0,68 + 0,03 0,75 0,03

Tab. 16: Reibungskoeffizienten von unterschiedlichen Schichtmaterialien gegen Al,O3
und 100Cr6 Gegenkorper bei einer Auflagekraft von 10 N (Substrate Hart-
metall, Schichtdicken 5 pm)

Auffallend niedrig ist der Reibungskoeffizient von TiC gegen 100Cr6 und AlLOs.
Vermutlich ist der in der Schicht iiberschiissig vorhandene Kohlenstoff (siche Tab. 11)
fiir das ginstige Reibverhalten mit verantwortlich. Die Reibungskoeffizienien von TiC
und TiN gegen 100Cr6 sind in guter Ubereinstimmung mit in anderen Arbeiten
genannten Werten fiir magnetrongesputterte Schichten gegen Stahl /187/.

TiB, und TiN zeigen gegen 100Cr6 hohere Reibungskoeffizienten als gegen Al,Os. Dies
ist ein Hinweis auf unterschiedliches tribologisches Verhalten dieser Systeme. Die TiB,-
Schichten zeigen gegen beide Gegenkorper deutlich geringeren volumetrischen
VerschleiB als die TiN und TiC-Schichten (siehe Abb. 35).

REM- und EDX-Untersuchungen ergeben fir die Paarung TiB,-100Cr6 die Bildung
einer festhaftenden oxidhaltigen Aufbauschicht auf der TiB,-Schicht. Die Verschleil3-
mechanismen sind danach tribochemische Reaktionen und Adhésion und in der Folge
stark abrasiver Verschleil an der Kugel. Fiir die Paarung TiB,-Al,0; ergibt sich relativ
geringer Materialabtrag durch Zerriittung und Abrasion.

TiC zeigt sowohl gegen 100Cr6 als auch gegen ALO; stark abrasiven Verschleil und
Oberflichenzerriittung. Die Gegenkorper zeigen mit geringem abrasiven Verschlei3

relativ kleine VerschleiBvolumina (siehe Abb. 35).
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Die Paarung TiN-100Cr6 zeigt hohes VerschleiBvolumen bei der Schicht und der Kugel.
Die dominierenden Mechanismen sind tribochemische Reaktionen, die nach Bildung von
Oxidpartikeln zu starker Abrasion fiihren. Bei der Materialpaarung TiN-Al,O; treten
keine tribochemischen Reaktionen auf Es kommt zu Oberflichenzerriittung und

Abrasion und in der Folge zu starkem Materialabtrag in der Schicht.
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Abb. 35: Volumetrische Verschleiflbetrédge von Schichten gegen Al;Os- und 100Cr6-
Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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In Tab. 17 und Abb. 36 sind die Reibungskoeffizienten und VerschleiBvolumina der von
TiN:TiB,, TiC:TiB, und TiB,:C Targets gesputterten metastabilen Schichten gegen
AlLOs- und 100Cr6-Kugeln dargestellt. Wie bei den bindren Hartstoffschichten sind die
Reibungskoeffizienten der Materialpaarungen mit 100Cr6-Kugeln hoher als die mit
AlLOs;-Kugeln. Die Ausnahmen bilden die TiC-Schicht und die Ti(B,C,N)-Schicht mit
kfz. Gitterstruktur, die von einem TiC:TiB, 80.20 Target reaktiv unter Zugabe von N,

20

T Schicht
Kugel

vol. Verschleif in 10 *mm?®
[

100Cr6

vol. Verschleifd in 103 mm?

Abb. 36: Volumetrische Verschleilbetrige von Schichten gegen Al,O;- und 100Cr6-
Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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gesputtert wurde. Diese Schicht besitzt mit 1,24:1 fast dasselbe Nichtmetall/Metall-
Verhiltnis wie die TiC-Schicht (1,26:1). Ob auch bei der Ti(B,C,N)-Schicht
uberstochiometrischen Nichtmetallatome an den Korngrenzen fiir den niedrigeren
Reibungskoeffizienten gegen 100Cr6 verantwortlich sind, konnte hier nicht gekléart
werden.,

Bei allen aufgefuhrten metastabilen Schichten treten tribochemische Reaktionen sowie
Abrasion als VerschleiBmechanismen auf. Sowoh! bei den Paarungen mit 100Cr6, als
auch bei ALO; bilden sich auf dea Schichtoberflichen oxidhaltige, rauhé
Aufbauschichten (sieche Abb. 37, 38). Diese Aufbauschichten hafien gut auf den
Schichtoberflichen und fiilhren durch Abrasion zu teilweise enormem Abtrag des
Kugelmaterials, wahrend die Schichtoberfliche nach Ausbildung der Aufbauschichten
- nicht weiter verschlissen wird. Dies schlagt sich in den niedrigen Verschleilvolumina der

Schichten nieder.

Schichtmaterial Gegenkorper ALO; Gegenkorper 100Cr6
TiN:TiB, 60:40 0,76 £ 0,04 0,95 +£0,06
TiB:C 70:30 0,6 + 0,04 0,76 £ 0,03
TiB,:C 70:30 + N, 0,7 + 0,05 0,8 + 0,02
TiC:TiB, 80:20 + N, 0,35 + 0,02 0,3 +0,02
TiC:TiB, 20:80 + N, 0,8 £0,02 0,9 +£0,01

Tab. 17: Reibungskoeffizienten von unterschiedlichen Schichtmaterialien gegen Al,O3
und 100Cr6 Gegenkorper bei einer Auflagekraft von 10 N (Substrate Hart-
metall, Schichtdicken 5 pm)

Ein wesentlicher Grund fiir das beschriebene VerschleiBverhalten dieser
Materialpaarungen ist in den hohen Harten der metastabilen Schichten von iiber 4500
HV0,05 zu finden. Das vergleichsweise deutlich weichere Gegenkorpermaterial ist so

starken Belastungen ausgesetzt.
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2)
Bruchgefiige der Schicht
im Bereich der Reibbahn

mit Aufbauschicht

——
2 um

b)

Schichtoberfliche im
Bereich der Reibbahn
mit Aufbauschicht

[
10 pm

Abb. 37: a, b) REM-Aufnahmen der Reibbahn einer reaktiv gesputterten TiC.TiB,
20:80-Schicht gegen 100Cr6 (Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)
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Abb. 38: EDX-Spektrum der Reibbahn einer reaktiv gesputterten TiC: TiB, 20:80-
Schicht gegen 100Cr6, die Elemente Fe und Cr stammen von der 100Cr6-
Kugel

Zerspanung von Stahl Ck45

Um Vergleichswerte fiir die Standzeiten beim Zerspanen von Ck45 mit
viellagenbeschichteten Wendeschneidplatten zu erhalten, wurden Drehtests mit
Einzellagenmaterialien beschichteten Wendeschneidplatten durchgefiihrt. Bei TiN
wurden Anderungen in den Standzeiten in Abhingigkeit der fir die Beschichtung
verwendeten TiN-Targets und Substrate, sowie der zum Zerspanen verwendeten
Stahlwellen beobachtet. Um Beschichtungen mit TiN-Schichten vergleichen zu konnen,
wurden die TiN-Schichten auf Substrate derselben Charge moglichst von dem fiir die
Viellagenschicht verwendeten TiN-Target aufgebracht. Die Standzeiten fur TiN-
Beschichtungen bewegten sich zwischen 3 min 30”” und 9 min. Nach Schulz /70/ sind fuir
TiC- und TiB,-beschichtete Wendeschneidplatten beim Drehen von Ck45 geringere
Standzeiten als fur TiN zu erwarten. In Abb. 39 sind die Ergebnisse der Drehtests mit
reaktiv von TiC:TiB; 80:20 und 20:80 Targets gesputterten (0,2 Pa Gesamtdruck, 100 V
Bias) Beschichtungen dargestellt. Die metastabilen Ti(B,C,N)-Schichten zeigen
Standzeiten, die im Bereich derer von TiN-Schichten liegen. Bei der Ti(B,C,N)-Schicht
mit kfz. Gitter wird im Vergleich zu der Schicht mit hexagonaler Gitterstruktur eine
bessere Standzeit gemessen. Damit zeigt die feinkristallinere Schicht mit hoheren

kritischen Lasten beim Scratchtest und bei Hertzscher Pressung das bessere
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Drehverhalten. Aufgrund der metastabilen Beschaffenheit der Ti(B,C N)-Schichten ist
davon auszugehen, dafl die Schichten bei den beim Zerspanen von Stahl ohne Kiihlung
tblichen sehr hohen Temperaturen im Bereich der Schneidkante chemisch nicht stabil

sind und zum Versagen der Platten fiihren.

Standzeit in min.
O =W H i ON-l

unbeschichtet -
TiN

TiC:TiB2 80:20 +N2
TiC:TiB2 20:80 +N2 |

Abb. 39: Standzeiten unterschiedlich beschichteter Wendeschneid-
platten beim Zerspanen von Stahl Ck45 (genaue Zusammen-

setzung der Schichten siehe Tab. 11, 13)

4.1.2 Nichtmetallische Hartstoffe

Als nichtmetallische Hartstoffe fur Viellagenschichten wurden die kovalenten Hartstoffe

B.4C, BN, SiC, SisN4, SiAION (SisNg:ALOs:AIN 20:40:40 mol%) und AIN, sowie der

heteropolare Hartstoff ALOs ausgewdhit.

4.1.2.1 Schichtkonstitution

Die bei Temperaturen um 200 °C abgeschiedenen BN-, SiC-, Si;N4-, und AIN-Schichten

wachsen rontgenamorph auf. Dies deckt sich mit Untersuchungen von Kunisch /105/ an
°C amorphe Schichten

AIN-Schichten, die bei Abscheidetemperaturen unterhalb 600
8 Pa Argon

ergaben. B,C-Schichten wurden bei Driicken zwischen 0,08 Pa Argon und
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und unter Variation der Biasspannung zwischen 0 V und 1500 V hergestellt. Auch diese
Schichten wachsen alle rontgenamorph auf. Auf Versuche, B4C auf beheizten Substraten
bei Temperaturen bis 1000 °C kristallin zu erhalten, wurde aufgrund fritherer
Untersuchungen an B4C von Hilz /133/ verzichtet. TEM-Untersuchungen von Hilz /133/
ergaben abgeschitzte Kristallitgréen von 1,2 nm fiirr B,C.

Glihversuche an mit amorphem B,C beschichteten Hartmetallsubstraten bei
Temperaturen bis 1100 °C und bis zu 4 Stunden Dauer in einem Vakuumofen ergaben
keine meDbbare Kiistallisation der Schichten. Auch die Verwendung unterschiedlicher
keramischer und metallischer Substrate erbrachte kein kristailines Aufwachsen der B4C-
Schichten.

Die Herstellung von (B,C N)-Schichten wurde mit einem B4C-Target und Stickstoff als
Reaktivgas durchgefiihrt. Auch diese Schichten wuchsen, wie zu erwarten, amorph auf.
AlLO; und SiAION wurden in dieser Arbeit ausschlieBlich nichtreaktiv bei 0,4 Pa in
reinem Argon und ohne Bias hergestellt. Die so abgeschiedenen Schichten wuchsen

ebenfalls rontgenamorph auf.

Chemische Zusammensetzung

Die chemischen Zusammensetzungen von SiC-, AIN- und B4C-Schichten sind in Tab. 18
dargestellt. Die reaktiv gesputterte B,C-Schicht wurde bei einem Gesamtdruck von 0,08
Pa abgeschieden. Die nichtreaktiv hergestellten Schichten wurden bei 0,4 Pa Argon
gesputtert. Alle nichtreaktiv hergestellten B4C- und SiC-Schichten besitzen einen zu
hohen Kohlenstoffanteil. Bei der reaktiv gesputterten B4C-Schicht ist durch den Einbau
der N-Atome ein starker Riickgang des Boranteils in der Schicht zu beobachten. Der C-
Anteil sinkt nur geringfligig um weniger als 2 Atom% ab. Wahrend bei der nichtreaktiv

B Si C N Rest
B.C 77,31 - 20,34 - 2,35
B.C + N, 71,2 18,5 8,2 2,1
SiC - 46,55 51,35 - 2,1

Tab. 18: Chemische Zusammensetzung in Atom% von B,4C-, (B,C,N)- und SiC-

Schichten, gemessen mit der Mikrosonde
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gesputterten Schicht das B:C-Verhéltnis noch 3,8:1 betragt, wird das B:(C,N)-Verhiltnis
in der reaktiv gesputterten Schicht mit 2,67 deutlich ungiinstiger fiir die Bildung von
Borkarbid.

Bindungszustande

An B4C-Schichten wurden XPS-Messungen zur Kldrung der Bindungszustinde in den
rontgenamorphen Materialien durchgefithrt. Das Ubersichtsspektrum ist in Abb. 40
dargestelit.

Fur B4C 14Bt sich in der B 1s Linie (siche Abb. 41) bei der Bindungsenergie von 188,5
eV die B-C Bindung identifizieren. Bei einer Bindungsenergie von 190,5 eV ist ein
kleiner Anteil an B-O Bindungen in der Schicht erkennbar. Zehringer et al. /188/
bestitigt die Bindungsenergie fiir die B-C und die B-O Bindung in der B 1s Linie. In der
C 1s Linie ist bei der Bindungsenergie von 284,6 eV die kohlenstoffreiche Oberflachen-
verschmutzung der Probe und bei 282,8 eV die C-B Bindung zu erkennen. Kunzli et al.
/185/ bestitigt diese Bindungsenergie mit Untersuchungen an mittels PACVD
hergestellten polykristallinen B4C Proben. Die XPS-Messungen ergeben, daf in der B4C-
Schicht hauptsidchlich Bindungen vorherrschen, wie sie auch in kristallinen B4C-
Schichten auftreten. Dies erhartet frithere Untersuchungen von Hilz /133/, die eine

Nahordnung in réntgenamorphem B4C vermuten lieBen und erklart die hohe Hirte der

rontgenamorphen B4C-Schichten.

Bls

Cls

Ar2s

- all

I A

1 !
600 500 400 300 200 100 0
Bindungsenergie in eV

relative Intensitét

Abb. 40: XPS-Ubersichtsspektrum einer B4C-Schicht
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Abb. 41: XPS-Spektren der Bls- und Cls-Linie einer B,C-Schicht

4.1.2.2 Schichteigenschaften
Ligenspannungen

Firr die von den B,C, SiC und BN Targets nichtreaktiv gesputterten Schichten wurden
die Eigenspannungen bestimmt (siche Tab. 19). Auffallend sind die hohen
Druckeigenspannungen der B4C-Schichten.

B.C BN SiC

Eigenspannungen 2950 350 1200

in N/mm?

Tab. 19: Druckeigenspannungen von B4C-, BN- und SiC-Schichten,
bei 0,4 Pa in Argon ohne Bias gesputtert

Mikrohdrte nach Vickers bei Raumtemperatur

Die Ergebnisse der Hartemessungen an BN-, SiC-, SizN;-, AIN-, ALOs- und SiAION-

Schichten sind in Tab. 20 dargestellt. Die kovalenten Hartstoffe zeigen Harten zwischen
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2300 HV0,05 und 3000 HVO0,05, wihrend die ionischen Hartstoffe Harten um 2000
HV0,05 aufweisen.
Die Hértewerte der reaktiv von einem B,C Target gesputterten Schichten sind in Tab. 21
dargestellt. Das Hértemaximum mit 5000 HV0,05 nimmt dabei die B4C-Schicht ein, die
ohne N hergestellt wurde. Mit steigendem N,-Anteil im Sputtergas nimmt die Harte der
Schichten stark ab.

%)
@!

SisNyg BN AN ALCs | SiAION

Vickershirte HV0,05 3100 | 2700 2300 2900 1300 1700

Tab. 20: Mikrohdrte von kovalenten und ionischen Hartstoffschichten (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

Nichtreaktiv gesputterte B4C-Schichten zeigten eine hervorragende Mikrowarmhérte von
2500 HVO0,05 bei 800 °C in Vakuum. Das amorphe Material ist allerdings sehr
oxidationsempfindlich und reagiert an Luft schon bei Temperaturen um 500 - 600 °C.
Damit ist das amorphe B4C bei Temperaturen iiber 500 °C als -einlagiges

Schutzschichtmaterial ungeeignet.

Gaszusammensetzung in % (Ar/Ny) 100/0 85/15 50/50

Mikroharte HVO0,05 5000 2400 2000

Tab. 21: Hirteverlauf bei B4C-Schichten in Abhidngigkeit des N,-Gehalts im Sputtergas
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Kritische Last Lc des Versagens (Scratchtest)

Die Beurteilung der Haftung der Schichten auf den Substraten mit dem Scratchtest ergibt
erwartungsgemaf fiir die nichtmetallischen Hartstoffe schlechtere kritische Lasten als bei
den metallischen Hartstoffen (sieche Tab. 22). Dabei erreicht B4C die hochste kritische
Last mit 35 N. Vermutlich besteht hier ein Zusammenhang zwischen der hohen Hirte,
den hohen Druckeigenspannungen und der kritischen Last. Da der Priifkérper wegen der
Hirte und der Spannungen erst bei hoheren Lasten in die Schichtoberfliache eindringt,

wird mit der hoheren kritischen Last eine vermeintliche gute Haftung der B,C-Schicht
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auf dem Substrat gemessen. Magnetrongesputterte, rontgenamorphe B4C-Schichten nei-
gen zum Abplatzen vom Substrat direkt nach Beendigung des Beschichtungsvorgangs.
Die geringe Abnahme der kritischen Last bei der reaktiv gesputterten (B,C,N)-Schicht ist
vermutlich auf die Abnahme der Hirte und das damit verbundene frithere Eindringen des
Priifkorpers in die Schicht zuriickzufiihren.

Die kritischen Lasten der untersuchten BN-, SiC-, SisN4-, AIN-, Al,Os;- und SiAION-
Schichten auf Hartmetallsubstraten sind gering und bewegen sich mit Ausnahme von AIN

(30 N) im DBereich zwischen 10 N und 20 N. Alle Schichten zeigen rein adhisives

Versagen.

B4«C |B4C+N, |[BN |SiC |SisNg |AIN |{ALO; |SiAION
Kirit. Last in N 35 30 20 | 20 15 30 10 15
(Scratchtest)

Tab. 22: Kritische Lasten L¢ des Versagens beim Scratchtest (Substrate Hartmetall,
Schichtdicken 5 pm)

Ripbildung und -ausbreitung (Zihigkeit)

Die kovalenten und ionischen Schichtmaterialien konnten mit dem Palmqvist-Verfahren
nicht untersucht werden, da bei Belastung vor der Ausbildung von Palmgqvist-Rissen die
schlechte Haftung ein Abplatzen der Schichten bewirkte. Daher wurde nur die
Beurteilung der Zahigkeit mittels Hertzscher Pressung durchgefiihrt (siehe Tab. 23).

B4«C |B,C+N; |[BN |SiC [SizN; |AIN [ALO; |SiAION
Krit. Last in N 75 50 70 | 30 | 25 60 10 15
(Hertzsche
Pressung)

Tab. 23: Kritische Last Ly der RiBbildung bei Hertzscher Pressung (Substrate Hart-
metall, Schichtdicken 5 pm)

Die AIN- und BN-Schichten sowie die von dem B,C Target gesputterten Schichten
zeigen die hochsten kritischen Lasten. Bei B4C fiihren die hohen Druckeigenspannungen

und die enorme Hirte zu einem iiberhohten Wert im Vergleich zu den anderen Schichten.
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Die oxidhaltigen Schichten Al,O; und SiAION zeigen die niedrigsten kritischen Lasten.
Die ionischen Hartstoffe sind im Vergleich zu den kovalenten Materialien als sproder zu

bezeichnen.

4.1.2.3 Verschieifiverhalten

Aufgrund der beschriebenen Materialeigenschaften wurden nur mit ausgewihlten
Schichten Tribometer-Untersuchungen durchgefiihrt,

Die amorphen SiC- und BN-Schichten konnten nicht ausgewertet werden, da sie schon
vor Beendigung der zu bewiltigenden Reibsirecke durchgerieben waren. Die Reibungs-
koeffizienten der Materialpaarungen sind in Tab. 24, die Verschleilvolumina der B,C-
Schichten und der Gegenkorper in Tab. 25 dargestellt.

Bei der Materialpaarung B4C-Al,O; wird ein extrem hoher abrasiver Verschleil3 beider

Reibflachen beobachtet, und es kommt zu starkem Materialabtrag in der Schicht. Im

Gegenkorper AlL,O: | Gegenkérper 100Cr6
B.C 0,9+0,08 0,35 +£0,05
SiC 0,6 £ 0,03 0,65 0,03
BN 0,5 + 0,02 0,52 +0,02

Tab. 24: Reibungskoeffizienten unterschiedlicher kovalenter Hartstoffschichten

gegen 100Cr6- und Al;Os-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen

Gegensatz dazu wird gegen eine 100Cr6-Kugel ein relativ geringer volumetrischer
Verschleil gemessen. An der Kugel bildet sich eine Oxidschicht, die offensichtlich
starken abrasiven Verschleil weitgehend verhindert. Diese Oxidschicht ist vermutlich
auch dafiir verantwortlich, daf3 der Reibungskoeffizient der Materialpaarung B,C-100Cr6
deutlich niedriger liegt als bei B4C-Al,0;.

volumetrischer Verschlei in 10”mm°

Gegenkorper Schicht Kugel
Al O3 260 £+ 30 1910 £ 130
100Cr6 13,3 £2,7 2,6 + 0,4

Tab. 25: Volumetrische Verschleibetrage von B4C-Schichten gegen Al,Os- und
100Cr6-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen
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4.2 Viellagenschichten

Die Viellagenschichten lassen sich nach der Lagenzahl in mehrlagige und
Viellagenschichten unterteilen (siehe Kap. 2.5). In Kap. 4.2.1 werden die Ergebnisse der
Untersuchungen an mehrlagigen Schichten mit maximal 7 Lagen und einem geringen
Anteil innerer Grenzflichen beschrieben. Dabei wurden ausschlieBlich metallische
Hartstoffe (sieche Kap. 4.1.1) als Lagenmaterialien verwendet. Die Viellagenschichten
sind aufgrund ihres Aufbaus und der zu erwartenden mechanischen Eigenschaften
untergliedert in 100-lagige Schichten mit Lagenkombinationen metallischer und
kovalenter Hartstoffe (Kap. 4.2.2), TiC-TiN-Viellagenschichten unterschiedlicher
Lagenzahl (Kap. 4.2.3), und 150-lagige Schichten unter Verwendung 1 nm, 2 nm und 9
nm dicker Zwischenlagen kovalenter oder heteropolarer Hartstoffe (Kap. 4.2.4).

In Kap. 4.2.2 steht die Untersuchung des Einflusses unterschiedlicher Kombinationen
verschiedener Lagenmaterialien auf die mechanischen Eigenschaften der Gesamtschicht
im Vordergrund. Die Auswirkung der Variation der Lagenzahl bei Viellagenschichten auf
die Schichteigenschaften und das Verschleiverhalten wird in Kap. 4.2.3 untersucht. In
Kap. 4.2.4 werden die Untersuchungen zum Zusammenhang zwischen Aufbau,
mechanischen FEigenschaften und Anwendungsverhalten von Viellagenschichten in

Abhingigkeit der eingebauten diinnen Zwischenlagen vorgestelit.

4.2.1 Schichten mit geringer Lagenzahl

Es wurden Mehrlagenschichten mit maximal 7 Lagen abgeschieden. Als Lagenmaterialien
wurden TiN und Ti(B,N) verwendet.

Dabei wurden dreilagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten unter Variation der
Gesamtschichtdicke und der Ti(B,N)-Lagendicke abgeschieden. An 7-lagigen TiN-
Ti(B,N)-TiN-Mehrlagenschichten wurden VerschleiBtests durchgefiihrt.

4.2.1.1 Schichtkonstitution
Rontgendiffraktometrie
Sowohl bei den siebenlagigen, als auch bei den dreilagigen TiN-Ti(B,N)-Schichten

kristallisieren die von einem TiN:TiB, 60:40 Target bei 0,2 Pa Argon und 100 V Bias
hergestellten Ti(B,N)-Lagen im kfz. Gitter mit (200)-orientierten Kristalliten (siehe Kap.
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4.1.1). Die TiN-Lagen in den Schichten kristallisieren ebenfalls im kfz. Gitter sowohl in
(111)-, als auch in (200)-orientierten Kristalliten (siche Abb. 42). Die Kristallite der

TiN-Lagen besitzen bei kleinen Lagendicken Durchmesser um 20 + 10 nm,
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Abb. 42: Rontgendiffraktogramm einer siebenlagigen TiN-Ti(B,N)-Schicht

(Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)

4.2.1.2 Schichteigenschaften
Dreilagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten mit unterschiedlicher Gesamtschichtdicke

Es wurden Schichten mit unterschiedlicher Dicke der Ti(B,N)-Lagen hergestellt. Dabei
wurde die Dicke der TiN-Lagen konstant bei 2,5 um gehalten. In Abb. 43 ist der
Verlauf der Mikroharte in Abhéngigkeit der Dicke der Ti(B,N)-Zwischenlage dargestellt.
Zum Vergleich ist die Hérte von einlagigen TiN-Schichten angegeben. Schon bei einer
Zwischenlagendicke von 0,6 um ist ein Hérteanstieg von 100 HV0,05 gegeniiber der
Hirte von TiN zu messen. Bei einer Lagendicke von 2,2 um wird die Héarte von 3300
HV0,05 gemessen. Ein weiterer Anstieg der Lagen-Verbundhiarte ist aufgrund der
abschlieBenden TiN-Lage nicht moglich. Interessant ist aber, daB schon bei einer
Zwischenlagendicke von 1,2 um eine Schichthirte von 3200 HV0,05 erreicht wird. Um
einen effektiven Hirteanstieg in der Schicht zu erhalten, reicht der Einbau einer

Zwischenlage eines sehr harten Materials aus, die nur etwa 20% der Gesamtschichtdicke
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ausmacht. In Mehrlagenschichten ist fiir die Optimierung der Schichteigenschaften die

Lagendicke ein wichtiger Parameter.

3400

N

3200

3000

Mikrohartz HV0,05
[\
[~=]
8

2 600 i

0 0,6 12 22 34
Ti(B,N)-Zwischenlagendicke in pm

Abb. 43: Verlauf der Schichthirte in Abhédngigkeit der Dicke der
Ti(B,N)-Lagen bei konstanter TiN-Lagendicke von 2,5 um
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 - 8,4 pm)

Beim Scratchtest (siche Abb. 44) zeigen sidmtliche Schichten kohésives Versagen. Es
kommt zu einem Anstieg der kritischen Last von 30 N auf 60 N mit steigender
Zwischenlagendicke bis 1,2 um. Bei dickeren Zwischenlagen treten wahrscheinlich durch
die Ti(B,N)-Lage verursachte starke Eigenspannungen in der Schicht auf, die zum
fritheren Versagen der Schicht bei kritischen Lasten von 40 N bzw. 35 N fiihren. Der
Anstieg der Hirte mit steigender Lagendicke fiihrt zu einer Verbesserung der kritischen
Last. Dieser positive Effekt wird allerdings bei Zwischenlagendicken uber 2 pm
vermutlich von den steigenden Schichteigenspannungen iberwogen, die ein fritheres
Versagen der Schichten verursachen, obwohl aufgrund der steigenden
Gesamtschichtdicke von 5 pm auf 8,4 pm ein Anstieg der kritischen Last zu erwarten

gewesen wire /189/.

Der Verlauf der kritischen Last bei der Hertzschen Pressung in Abhingigkeit von der
Zwischenlagendicke ist in Abb. 45 dargestellt. Die hochste kritische Last wird bei einer

Zwischenlagendicke von 1,2 pm erreicht. Dickere Zwischenlagen erbringen keine
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durch die Ti(B,N)-Zwischenlage ein zusitzlicher Grenzflichenanteil in der Schicht
erzeugt und damit eine Zahigkeitssteigerung ermoglicht. Zum anderen beeinfluB3t die
starke Zunahme der Harte der Schicht bis zu einer Zwischenlagendicke von 1,2 pm den
Anstieg der kritischen Last bis auf 110 N erheblich. Bei gegebener Gesamtlagenanzahl ist
demnach die kritische Last bei der Hertzschen Pressung auch stark abhingig von der

Dicke der einzelnen Lagen.

Dreilagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten mit 5 pm Gesamtischichtdicke

Es wurden Schichten mit Ti(B,N)-Zwischenlagen der Dicke 0,1 pm, 0,45 um und 1,0
pum abgeschieden. Der Harteverlauf in Abhédngigkeit von der Lagendicke ist in Abb. 46
wiedergegeben. Gegeniiber reinen TiN-Schichten ist bei einer Ti(B,N)- Lagendicke von
0,45 um eine signifikante Hirtesteigerung festzustellen. Bei zunehmender
Zwischenlagendicke (1,0 pm) steigt die Schichthérte weiter auf 3200 HV0,05 an.

Bei der Beurteilung der Haftung mittels Scratchtest ergibt sich ein differenzierteres Bild
(siehe Abb. 47a). Bei Zwischenlagendicken unter 0,45 pm wird eine kritische Last von
50 N erreicht. Bei einer Lagendicke von 0,45 pm wird mit 75 N die hochste kritische
Last erreicht, wihrend bei zunehmender Lagendicke die kritische Last deutlich kleinere

Werte

Mikrohirte HV0,05

0 0,1 0,45 1,0
Ti(B,N)-Lagendicke in pm

Abb. 46: Hirteverlauf in Abhéngigkeit der Ti(B,N)-Lagendicke bei konstanter
Gesamtschichtdicke von Sum (Substrate Hartmetall)
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annimmt. Es ist anzunehmen, daB die inneren Spannungen mit steigender Ti(B,N)-
Lagendicke stark zunehmen und so das frithere kohisive Versagen der Schichten beim

Scratchtest verursachen.

80

Kritische Last n N
& o
<o [«

DN
<

0 01 045
Ti(B,N)-Lagendicke in pm

Abb. 47a: Verlauf der kritischen Last Lc des Versagens (Sratchtest) in Abhingigkeit
der Ti(B,N)-Lagendicke bei konstanter Gesamtschichtdicke von 5um
(Substrate Hartmetall)

Der Verlauf der kritischen Last bei der Hertzschen Pressung ist in Abb. 47b dargestelit.
Samtliche Schichten zeigen kritische Lasten zwischen 60 N und 70 N. Es sind keine
signifikanten Unterschiede fiir die untersuchten Schichten erkennbar.

Die Ergebnisse dieses Modellversuches zeigen, daf3 die mechanischen Eigenschaften von
Viellagenschichten nicht nur von der Anzahl der Lagen bzw. dem Anteil der
Grenzflachen in der Schicht, sondern auch in starkem Mafe von der Beschaffenheit der

Lagenmaterialien abhédngen.

Unter Ausnutzung der Erkenntnisse aus den Untersuchungen an den obigen dreilagigen
Schichten wurden siebenlagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten hergestellt. Dabei wurden
die Lagendicken fur TiN und Ti(B,N) im Verhéltnis 2,5:1 gewihlt. Als erste Lage wurde
eine 2,5 um dicke TiN-Lage und darauf aufbauend drei Lagenfolgen Ti(B,N)-TiN mit

den Dicken 0,24 pm und 0,6 pm gesputtert. Die mechanischen Eigenschaften dieser
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0 0,1 0,45 1,0
Ti(B,N)-Lagendicke in pm

Abb. 47b: Verlauf der kritischen Last Ly der Ri3bildung (Hertzsche Pressung) in
Abhiéngigkeit der Ti(B,N)-Lagendicke bei konstanter Gesamtschichtdicke

von Spm (Substrate Hartmetall)

Schicht sind in Tab. 26 dargestellt. Trotz relativ diinner Ti(B,N)-Lagen wird gegeniiber
einer TiN-Schicht eine deutliche Hirtesteigerung erreicht. Die Schicht zeigt beim

Scratchtest bei einer kritischen Last von 80 N kohésives Schichtversagen.

Mikrohidrte HV0,05 |Kritische Lastin N |Krit. Last in N
(Scratchtest) (Hertzsche Pressung)

TiN-Ti(B,N)-TiN 3400 80 90
7 Lagen

Tab. 26: Mechanische Eigenschaften einer siebenlagigen TiN-Ti(B,N)-TiN-Schicht

4,2.1.3 Verschleiiverhalten
Pin-on-Disk-Tribometer

Die siebenlagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schicht wurde auf dem Tribometer mit Stahlkugeln
(100Cr6) als Gegenkorper auf ihr VerschleiBverhalten untersucht. Die Ergebnisse sind im
Vergleich mit Ti(B,N) und TiN-VerschleiBdaten in Tab. 27 aufgefiihrt. Die Schicht zeigt
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gegen 100Cr6 einen Reibungskoeffizienten von 0,75 und ein VerschleiBvolumen von 7,1
* 10°mm’. Das VerschleiBvolumen der Kugel betrigt 75,3 * 10°mm®. An der Stahlkugel
treten tribochemische Reaktionen und stark abrasiver Verschleil auf wihrend die
Viellagenschicht lediglich geringen abrasiven Verschleill zeigt. Die Schicht besitzt trotz
niedrigerem Reibwert gegen 100Cr6 ein hoheres VerschleiBvolumen als die einlagige
Ti(B,N)-Schicht.

VerschleiBvolumen | VerschleiBvolumen |Reibungskoeffizient

Schicht in 10°mm*® | Kugel in 10°mm® | Schicht - Kugel

TiN-Ti(B,N)-TiN 7Lagen 7,1+3,1 753 +7.2 0,75 + 0,02
Ti(B,N) 2,5+15 3,5+1,8 0,95 + 0,06
TiN 33.0+3.9 57+2,1 0,89 + 0,03

Tab. 27: Volumetrische Verschlei3betrige und Reibungskoeffizienten gegen 100Cr6 von
TiN-Ti(B,N)-TiN-Viellagen-, Ti(B,N)- und TiN-Schichten bei Pin-on-Disk-
Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Zerspanung von Stahl Ck45

Eine siebenlagige TiN-Ti(B,N)-TiN-Schicht sowie reine TiN und Ti(B,N)-Schichten
wurden im kontinuierlichen Schnitt gegen Ck45 getestet. Die Drehtests wurden nach
jeweils einer Minute unterbrochen, um die VerschleiBmarkenbreite und die Kolkbreite zu
messen. Die Ergebnisse sind in Abb. 48 und Abb. 49 wiedergegeben. Die Standzeiten
betragen 3 min. fir die Ti(B,N)-Schicht, 5 min. 30’ fiir die TiN-Schicht und 7 min. fir
die mehrlagige Schicht, was einer Standzeiterhohung von fast 30 % gegeniiber einer
TiN-beschichteten Schneidplatte entspricht. Die Standzeit fiir eine unbeschichtete
Schneidplatte betriagt ca. 1 min. 30’’. Bei allen Versuchen fiihrte starker Kolkverschieif3
zum Versagen der Platten und zum Abbruch des Drehtests.

Alle getesteten Schichten zeigen einen &hnlichen Verlauf der Verschleimarkenbreite
uber der Zeit. Der Kolkverschleil, abgeschitzt iiber die Kolkbreite, entwickelt sich nur in
den ersten beiden Minuten fiir alle Schichten gleich. Bei der metastabilen Ti(B,N)-
Schicht fiihrt sehr wahrscheinlich die Hitzeentwicklung auf der Spanfliche im Bereich
der Schneidkante zu Phasenumwandlung und Oxidation (sieche Kap. 4.1.1) und damit
zum Versagen der Schicht. Bei der mehrlagigen Schicht sind die Ti(B,N)-Lagen jeweils
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TiN-Ti(B,N)-TiN
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Ti(B,N)
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TiN
-
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Zeit in min,
Entwicklung der VerschleiBmarkenbreite von TiN-Ti(B,N)-TiN-Viellagen-,
Ti(B,N)- und TiN-Schichten in Abhingigkeit der Bearbeitungszeit beim
Zerspanen von Stahl Ck45 (Standzeit fur Viellagenschicht 7 min.,
Ti(B,N)-Schicht 3 min., TiN-Schicht 5,5 min.)

TiN-Ti(B,N)-TiN
+F
Ti(B,N)

-

TiN
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Zeit in min,
Entwicklung der Kolkbreite von TiN-Ti(B,N)-TiN-Viellagen-, Ti(B,N)- und
TiN-Schichten in Abhingigkeit der Bearbeitungszeit beim Zerspanen von
Stahl Ck45 (Standzeit fiir Viellagenschicht 7 min., Ti(B,N)-Schicht 3 min.,
TiN-Schicht 5,5 min.)
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von chemisch stabileren TiN-Lagen umgeben. Daher fiihrt die Wirmeentwicklung an der
Schichtoberfliche nicht zum sofortigen Versagen der ganzen Schicht, sondern lediglich
zum Versagen der obersten TiN- bzw. Ti(B,N)-Lage. Der Einbau von Ti(B,N) in eine
mehrlagige Schicht mit einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften fithrt zur
Erhohung der Standzeit beim Drehtest, trotz einer Verschlechterung der chemischen

Eigenschaften und Stabilitit in der Gesamtschicht.

4.2.2 Schichten mit hoher Lagenzahi

Die in einer Viellagenschicht verwendeten Lagenmaterialien haben entscheidenden
Einflu} auf den Aufbau und die mechanischen Eigenschafien der Gesamtschicht. Daher
wurden 100-lagige Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten ebenso wie aus
ausschlieBlich metallischen Hartstoffen abgeschieden. Kombinationen aus rein kovalenten
Hartstoffen wurden aufgrund der zu erwartenden schlechten mechanischen Eigenschaften
nicht hergestellt. Viellagenschichten aus kovalenten Hartstoffen (z.B. SiC, B,C) wurden
von Hilz /133/ eingehend untersucht.

Die untersuchten Kombinationen aus metallischen und kovalenten sind in Tab. 28, die

aus nur metallischen Hartstoffen in Tab. 29 aufgefiihrt.

Lagenkombination theor. Lagendicke des theor. Lagendicke des
metal. Hartstoffs in nm kov. Hartstoffs in nm

TiC - B4,C 50 50

Ti(B,C) - B4C 50 50

Ti(B,N) - B4,C 50 50

TiN - B4,C 50 50

TiN-B.C 80 20

TiN - B,C 90 10

Tab. 28: Unterschiedliche Lagenkombinationen von metallischen und kovalenten

Hartstoffen in 100-lagigen Viellagenschichten mit Angabe der Dicke
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TiN - Ti(B,N) TiN - Ti(B,C)
TiB; - Ti(B,N) TiC - TiB,
TiN - TiC - Ti(B,C) TiN-Ti(B,C,N)

Tab. 29: Unterschiedliche Lagenkombinationen von metallischen
Hartstoffen in 100-lagigen Viellagenschichten bei konstanter

theoretischer Lagendicke von 50 nm

4.2.2.1 Schichtkonstitution

Rontgendiffraktometrie

Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen

Die rontgenographischen Untersuchungen ergaben in Ubereinstimmung mii den
Untersuchungen an den einlagigen Schichtmaterialien kristallines Wachstum fur die
Lagen aus metallischen Hartstoffen und réntgenamorphes Wachstum fiir die AIN- und
B4C-Lagen. In Abb. 50 sind die Diffraktogramme von TiN-B4C und Ti(B,C)-B4C-
Viellagenschichten dargestellt. Die KristallitgroBen der kfz. TiC-, Ti(B,N)- und TiN-
Kristallite betragen fiir alle untersuchten Schichten 10 - 20 nm und fiir die Ti(B,C)-

Ti(B,C)-B4C TiN-B4C
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Beugungswinkel 2Theta in Grad Beugungswinkel 2Theta in Grad

Abb. 50: Rongendiffraktogramme von TiN-B4C und Ti(B,C)-B4C-Viellagenschichten
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Kristallite in hexagonaler Struktur 30 - 50 nm. Wihrend die Kristallite in den TiC,
Ti(B,N) und TiN-Schichten sowohl in (111)- als auch in (200)-Orientierung aufwachsen,
sind in den Ti(B,C)-Lagen aufgrund ihrer GroBe teilweise durch die ganze Lage
stengelformig aufwachsende Kristallite in einer (001)-Textur festzustellen.

Viellagenschichten aus metallischen Hartstoffen

Die Lagen aus metallischen Hartstoffen wachsen bei Lagendicken von 50 nm durchweg
kristailin auf. Dabei weisen nur die von einem TiB,:C 70:30 Target gesputterten Ti(B,C)-
Lagen und die von einem TiC:TiB, 20:80 reaktiv gesputterten Ti(B,C,N)-Lagen im
hexagonalen Gitter eine (001)-Textur auf wihrend die TiBy-Lagen ohne
Vorzugsorientierung in (001)- und (101)-Richtung aufwachsen. Die TiN- und TiC-Lagen
wachsen in kfz. Gitterstruktur in (111)- und (200)-Orientierung auf. Die KristallitgroBen
liegen - wie bei den Viellagenschichten mit Lagen kovalenter Hartstoffe - im Bereich von
10 - 20 nm und sind damit unabhidngig von der vorhergehenden Lage, auf der die
Kristallite aufwachsen. In Abb. 51 sind die Rontgendiffraktogramme von TiN-Ti(B,C)
und TiC-TiB,-Viellagenschichten dargestelit.

TiN-Ti(B,C) TiC-TiBz
140 350
i ~~ ~~
120F = 300 | Sl
— N —
o e’ : N’ —t
walor S o Qi @ 250 O I~
=" L e B - -9 ! B 9
E L0 8 'z Bl = =
80 g e = 200 oy
8 | m ~ = §= = )
s 1§ © = PR = S -
E e B2 S L S a =
8 Q E 1 E 8 2 <
40 E 100 o ,@
20 50 b = L—J\::
0 L A N [ P { N O | " 1
25 30 35 40 45 25 30 35 40 45
Beugungswinkel 2Theta in Grad Beugungswinkel 2Theta in Grad

Abb. 51: Rongendiffraktogramme von TiN-Ti(B,C) und TiC-TiB,-Viellagenschichten
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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4.2.,2.2 Schichteigenschaften
Mikroharte
Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen

Die Mikroharte der TiN-B4C 100-Lagenschichten mit unterschiedlichen Lagendicken ist
in Abb. 52 dargestellt. Ahnlich wie bei den dreilagigen TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten
(siehe Kap. 4.2.1) ist auch bei den 100-lagigen TiN-B4C-Viellagenschichten ein
nichtlinearer Verlauf der Hérte iiber dem Anteil an TiN in der Schicht zu erkennen. Von
einer reinen B4C-Schicht bis zu einem TiN-Anteil von 80 % (Lagendicke = 80 nm) in der
Schicht ist eine relativ geringe Abnahme der Harte von 5000 HV0,05 auf 3900 HVO0,05
zu beobachten. Bei weiter steigendem TiN-Anteil bzw. TiN-Lagendicken bis zu reinen
TiN-Schichten fillt dann die Harte stark ab. Offensichtlich konnen auch B4C-Lagen, die
nur 20 nm Dicke besitzen, eine effektive Abstiitzung der weniger harten TiN-Lagen
gegen den bei der Hirtemessung in die Schicht eindringenden Priitkdrper bewirken. Der
nichtlineare Hirteverlauf legt die Vermutung nahe, daB die Lageniiberginge bzw. die
Grenzflichen zu zusitzlichen Verspannungen und damit zu Hértesteigerungen in diesen

Viellagenschichten fithren.

5500
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Abb. 52: Mikrohirte von 100-lagigen TiN-B4C-Schichten in Abhingigkeit der
TiN-Lagendicke bzw. des TiN-Anteils in der Schicht bei konst.
Schichtdicke von Sum (Substrate Hartmetall)
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Die Hartewerte der Viellagenschichten aus metastabilen ternéren Ti(B,C) bzw. Ti(B,N)-
Lagen und B4C liegen im Bereich von 5000 HV0,05 (siehe Abb. 53). Die Hirte der TiC-
B4C-Schicht ist mit 3820 HVO0,05 niedriger als bei der entsprechenden TiN-B,C-Schicht.
Eine mogliche Ursache fiir diesen Effekt kénnten die in den 50 nm dicken TiC-Lagen im
Vergleich zu 5 pm-Schichten wesentlich geringeren Druckeigenspannungen sein, die
damit auch eine Verringerung der Gesamtschichthirte bewirken kénnten. Im Gegensatz
dazu besitzen einlagige TiN-Schichten nur sehr geringe Eigenspannungen, die vermutlich

auch in TiN-Lagen innerhalb von Viellagenschichten nicht mehr verringert werden

5000
vy 4000
or\
=)
% 3 000
< .
é 2 000 om
1 000
0 . - ;i -
TiC Ti(B,N) TiC - B4C Ti(B,N) - B4C
Ti(B,C) B4C Ti(B,C) - BAC

Abb. 53: Mikroharte von 100-lagigen Viellagenschichten mit kovalenten und
metallischen Hartstoffen (dunkle Balken) im Vergleich zur Hirte der
Einzellagenmaterialien (helle Balken), (Substrate Hartmetall, Schicht-
dicken 5 pm)

Viellagenschichten aus metallischen Hartstoffen

Bei den Viellagenschichten mit metastabilen terndren Hartstoffen werden aufgrund der
hohen Hirte dieser Lagenmaterialien hohe Schichthédrten erzielt (siche Abb. 54).
Dagegen liegt die Hirte der TiC-TiB,-Schicht mit 3600 HV0,05 tber den Werten fiir
TiC und TiB,. Lahres /78/ mifit an simultan gesputterten einlagigen TiC:TiB, 50:50-
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Schichten ebenfalls eine Hirte von 3600 HVO0,05 und fiihrt dies auf den hohen
Grenzflichenanteil in der Schicht zuriick. Vermutlich ist auch in der Viellagenschicht der

hohe Anteil an Grenzflachen fiir die Hértesteigerung verantwortlich.

4 000
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b
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TiC TiB2-Ti(BN)  TiN-TiB,C)  TiN-TiC-Ti(B,C)
TiC-TiB2 TIN-TIBN)  TiN-Ti(B,C,N)

Abb. 54: Mikrohirte von 100-lagigen Viellagenschichten mit metallischen
Hartstoffen (dunkle Balken) im Vergleich zur Hirte einer TiC-Schicht
(beller Balken), (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

Kritische Last Lc des Versagens (Scratchtest)
Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen

B4C-Schichten zeigen adhisives Versagen bei einer kritischen Last von 35 N beim
Scratchtest. Die TiN-B,C-Schichten mit gleicher Lagendicke zeigen dasselbe
Versagensmuster schon bei 25 N (sieche Abb. 55). Bei steigendem TiN-Anteil in den
Schichten steigt die kritische Last auf Werte um 50 N bei kohasivem Versagen an.
Kritische Lasten Lc, vergleichbar mit denen fiir TiN, werden danach schon bei Schichten
mit B4C-Lagendicken von 20 nm erreicht.

Die kritischen Lasten der anderen Lagenkombinationen sind in Abb. 56 dargestellt. Die
Schichten zeigen durchweg hohere kritische Lasten als B4C-Schichten. Den hochsten
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Wert erreicht die Ti(B,N)-B4C-Viellagenschicht mit 110 N. Samtliche Viellagenschichten

zeigen kohdésives Versagen.
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Abb. 55: Kritische Last L¢ des Versagens (Scratchtest) von 100-lagigen TiN-B4C-
Viellagenschichten in Abhéngigkeit der TiN-Lagendicke bzw. des TiN-Anteils
in der Schicht bei konst. Schichtdicke von Sum (Substrate Hartmetall)
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Abb. 56: Kritische Last Lc des Versagens (Scratchtest) von Einzellagen-
materialien (helle Balken) und 100-lagigen Viellagenschichten mit
kovalenten und metallischen Hartstoffen (dunkle Balken), (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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Viellagenschichten aus metallischen Hartstoffen

TiC-TiB,-Viellagenschichten zeigen kohasives Versagen bei einer kritischen Last von 65
N (siehe Abb. 57). Die TiN-Ti(B,N)- und TiN-Ti(B,C)-Schichten besitzen die niedrigsten
kritischen Lasten mit Werten unter 40 N. Eine Erkldrung hierflir konnten ungiinstige
Spannungszustinde zwischen den Lagen in den Schichten sein, die zu gemischtem,
kohdsivem und adhéisivem Versagen fithren. Die hochste kritische Last erreicht die TiN-

Ti(B,C,N)-Schicht mit kohdsivem Versagen bei 70 N.
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Abb. 57: Kritische Last L¢ des Versagens (Scratchtest) von 100-lagigen

Viellagenschichten mit metallischen Hartstoffen (Substrate Hartmetall,
Schichtdicken 5 pm)

Ripbildung und -ausbreitung (Zdahigkeit)
Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen

Die kritische Last bei Hertzscher Pressung ergibt fur die TiN-B,C-Viellagenschichten ein
Minimum bei gleicher Lagendicke von TiN und B4C (sieche Abb. 58). Sowohl! die reine
B4C-Schicht als auch die TiN-B4C-Schichten mit geringen B4C-Lagendicken zeigen
deutlich hohere kritische Lasten. Bei gleicher Anzahl an Grenzfliachen ist das Verhalten
der Viellagenschichten bei Hertzscher Pressung stark abhéngig von der Dicke der Lagen.
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Abb. 58: Kritische Last Ly der Riflbildung (Hertzsche Pressung) von 100-lagigen
TiN-B4C-Viellagenschichten in Abhingigkeit der TiN-Lagendicke bzw. des
TiN-Anteils in der Schicht bei konst. Schichtdicke von S5pm (Substrate Hart-

metall)

TiC-B4C erreicht mit 90 N die hochste kritische Last sowohl gegeniiber den Ti(B,N)-
und Ti(B,C)-haltigen Schichten (siehe Abb. 59), als auch gegeniiber der TiN-B,C-

120

100

Knfische Lastin N

TiC Ti(B,N) TiC - B4C Ti(B,N) - B4C
Ti(B,C) B4C Ti(B,C) - B4C

Abb. 59: Kritische Last Ly der RiBBbildung (Hertzsche Pressung) von Einzellagen-
materialien (helle Balken) und 100-lagigen Viellagenschichten mit kovalenten
und metallischen Hartstoffen (dunkle Balken), (Substrate Hartmetall,
Schichtdicken 5 pm)
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Schicht. Bei den Viellagenschichten mit metastabilen Lagenmaterialien diirfte die hohe
Hirte der Materialien mit fiir die hohen kritischen Lasten verantwortlich sein. Fir die
karbidischen Hartstoffkombinationen TiC-B4C und Ti(B,C)-B4C ergeben sich gegentiber
den bindren Hartstoffen hohere kritische Lasten, wahrend bei der Ti(B,N)-haltigen
Viellagenschicht ebenso wie bei der TiN-B4C-Schicht mit gleicher Lagendicke ein
Riickgang der kritischen Last zu verzeichnen ist. Dies deutet auf einen starken

urséchlichen Zusammenhang mit dem Aufbau der Grenzflidchen hin.

Viellagenschichten aus metallischen Hartstoffen

Samtliche Schichten mit Ausnahme der TiN-Ti(B,C,N)-Schicht zeigen bei der
Hertzschen Pressung kritische Lasten im Bereich von 40 N bis 50 N (siehe Abb. 60). Nur
die TiN-Ti(B,C,N)-Schicht zeigt eine kritische Last von 85 N und liegt damit im Bereich
der kritischen Lasten fiir Viellagenschichten mit geringer Lagenzahl (sieche Kap. 4.2.1).
Die TiN-Ti(B,N) 100-Lagenschicht zeigt ein schlechteres Verhalten als die 7-lagige TiN-
Ti(B,N)-TiN-Schicht. Offensichtlich fiihrt die hohere Zahl an Grenzflachen hier zu einer
Schwichung des Schichtverbundes.
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Abb. 60: Kritische Last Ly der Ribildung (Hertzsche Pressung) von 100-
lagigen Viellagenschichten mit metallischen Hartstoffen (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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4.2.2.3 Verschleifiverhalten

Pin-on-Disk-Tribometer

Viellagenschichten aus metallischen und kovalenten Hartstoffen

Bei den tribologischen Untersuchungen der TiN-B4C-Schichten gegen 100Cr6-Kugeln ist
ein Anstieg des volumetrischen Schichtverschleies von B4C iiber abnehmende B,C-
Lagendicken zu TiN zu beobachten, wihrend der Kugelverschleil bei gleicher
Lagendicke am hochsten ist und zu abnehmenden B4C-Lagendicken kleiner wird (siehe
Abb. 61). Die Schicht mit 10 nm dicken B4C-Lagen zeigt von allen Viellagenschichten
sowohl die niedrigsien VerschleiBwerte, als auch den geringsten Reibungskoeffizienten.
Bei samtlichen Reibpaarungen tritt Abrasion als HauptverschleiBmechanismus auf.

Gegen Al,Os-Kugeln zeigen die TiN-B4C-Schichten ein anderes Verhalten (siche Abb.
62). Sowohl der volumetrische Schicht- als auch der Kugelverschleil ist bei B4C-

Schichten am hochsten und nimmt mit fallender B4C-Lagendicke in den Schichten ab.
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Abb. 61: Volumetrische Verschleibetrige und Reibungskoeffizienten von 100-lagigen
TiN-B4C-Viellagenschichten in Abhiangigkeit der TiN-Lagendicke bzw. des
TiN-Anteils in der Schicht bei konst. Schichtdicke von 5pm gegen 100Cr6-
Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall)
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Der minimale volumetrische Gesamtverschleif} tritt bei der Viellagenschicht mit 10 nm
dicken B4C-Lagen auf Die Reibungskoeffizienten sind ebenfalls fir B4C am hochsten
und fiir die Schicht mit 10 nm B,C-Lagendicke am niedrigsten. Bei den Tests wurde

ausschlieBBlich abrasiver Verschleif3 festgestellt.
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Abb. 62: Volumetrische VerschleiBbetrage und Reibungskoeffizienten von 100-lagigen
TiN-B4C-Viellagenschichten in Abhéngigkeit der TiN-Lagendicke bzw. des
TiN-Anteils in der Schicht bei konst. Schichtdicke von Spm gegen Al;Os-
Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall)

Die VerschleiBdaten der tribologischen Untersuchungen von TiC-B4C, Ti(B,C)-B4C und
Ti(B,N)-B4C-Viellagenschichten gegen 100Cr6-Kugeln sind in Abb. 63 und gegen
AlLOs;-Kugeln in Abb. 64 dargestellt. Die Viellagenschichten zeigen relativ hohe
Reibungskoeffizienten gegen 100Cr6 im Bereich von 0,7 bis 1,0. Die TiC-B4C-Schicht
zeigt einen geringeren Verschleil im Vergleich zu den Lagenmaterialien TiC und B4C,
wihrend bei der Ti(B,N)-B4C-Schicht gegeniiber einlagigen Ti(B,N)-Schichten kein
verbessertes VerschleiBverhalten festgestellt werden kann (siehe Abb. 63). Den
niedrigsten Gesamtverschleil erreicht die Ti(B,C)-B4C-Schicht gegen 100Cr6. Obwohl
bei den metastabilen Materialien als einlagige Schichten abrasiver und tribochemischer
Verschleil gegen 100Cr6 und ALO; festgestellt wurde, konnte bei den

Viellagenschichten lediglich abrasiver Verschleil nachgewiesen werden. Der
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volumetrische Verschleil der Viellagenschichten gegen AlOs-Kugeln liegt im Bereich
der entsprechenden Werte, die gegen 100Cr6 gemessen wurden (siehe Abb. 64). Den
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Abb. 63: Volumetrische VerschleiBBbetrige und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte
oberhalb der Balken) von 100-lagigen Viellagenschichten mit kovalenten und
metallischen Hartstoffen gegen 100Cr6-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 64: Volumetrische VerschleiB3betridge und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte
oberhalb der Balken) von 100-lagigen Viellagenschichten mit kovalenten und
metallischen Hartstoffen gegen Al,O;-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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niedrigsten Gesamtverschleil erreicht wiederum die Ti(B,C)-B4C-Schicht gegen Al,Os,
die auch den geringsten Reibungskoeffizienten der Viellagenschichten besitzt. Das gute
tribologische Verhalten der Lagenkombination Ti(B,C)-B4C wird gegeniiber TiC-B4C
durch die deutlich hohere Hirte, und gegeniiber Ti(B,N)-B4C durch die hohere
RiBzahigkeit bzw. hohere kritische Last bei Hertzscher Pressung positiv beeinflufit.

Viellagenschichten aus metallischen Hartstoffen

Die Ergebnisse der tribologischen Untersuchungen an den Schichten aus metallischen
Hartstoffen gegen 100Cr6-Kugeln sind in Abb. 65 dargestellt. Die Schichten mit Lagen
ternidrer metastabiler Hartstoffe zeigen sehr hohe Reibungskoeffizienten bis 1,0, wihrend
die TiN-Ti(B,C,N)-Schicht mit 0,35 den niedrigsten Wert zeigt. Die Schichten mit hohen
Reibungskoeffizienten haben einen hoheren volumetrischen Schichtverschleil und
Kugelverschleil aufzuweisen als die Schichten mit niedrigeren Reibungskoeffizienten.
Bei der TiN-Ti(B,C)-Schicht kommt es aufgrund der schlechten Haftung zu

Abplatzungen am Rand der Reibbahn wihrend des Tests und damit zu extrem hohem
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Abb. 65: Volumetrische VerschleiBbetrige und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte
oberhalb der Balken) von 100-lagigen Viellagenschichten mit metallischen
Hartstoffen gegen 100Cr6-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 pum)
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Schichtverschleil. Der geringste Verschlei3 wird bei der TiN-Ti(B,C,N)-Schicht
gemessen. Hier findet kein mefBbarer Schichtabtrag statt, sondern es wird durch
Materialtibertrag von der Kugel eine Aufbauschicht gebildet. Bei allen Schichten finden
neben abrasivem Verschleifl tribochemische Reaktionen statt. Nach EDX-Analysen 148t
sich an den Kontaktflichen der Kugeln Ti nachweisen, wihrend in den Reibbahnen auf
den Schichten Cr aus den Kugeln nachweisbar ist. Quantitative Angaben tiber die Menge
der Materialubertrige konnen aber nicht gemacht werden. Die volumetrischen
Verschleibetrige der TiC-TiB, und TiN-Ti(B,C N)-Schichten liegen in der selben

GroBenordnung wie bei TiN-B4C-Schichten mit diinnen B4C-Lagen gegen 100Cr6.

Bei den Pin-on-Disk-Tests gegen AlOs-Kugeln werden keine signifikanten
Verbesserungen bei den VerschleiBergebnissen gegeniiber 100Cr6-Kugeln erzielt (siehe
Abb. 66). Bei der TiN-Ti(B,C,N)-Schicht kommt es zur Ausbildung eines diinnen Filmes
auf der Schicht, der dann weitere tribochemische Reaktionen und abrasiven Verschleil3
weitgehend unterbindet. Die Schicht zeigt im Vergleich mit den anderen untersuchten
Kombinationen metallischer Lagenmaterialien den geringsten volumetrischen Verschleif3.

Bei den TiN-Ti(B,N), TiB,-Ti(B,N), TiC-TiB, und TiN-TiC-Ti(B,C)-Schichten kommt
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Abb. 66: Volumetrische Verschleibetrage und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte
oberhalb der Balken) von 100-lagigen Viellagenschichten mit metallischen
Hartstoffen gegen Al;O;-Kugeln bei Pin-on-Disk-Versuchen (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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es vor allem zu einer starken Reduzierung des KugelverschleiBes (siehe Abb. 67). Bei
TiN-Ti(B,C) werden wieder Abplatzungen am Rand der Reibbahn beobachtet, die zu
hohen volumetrischen SchichtverschleiBwerten fitlhren. Generell ist bei den
Viellagenschichten mit Lagen metallischer Hartstoffe kein giinstigeres tribologisches

Verhalten gegen Al,Os- im Vergleich zu 100Cr6-Kugeln festzustellen.

100 um

Abb. 67: Lichtmikroskopische Aufhahme einer Al,0s;-Kugel nach einem Pin-on-Disk-
Versuch gegen eine TiN-TiC-Ti(B,C)-Viellagenschicht

4.2.3 TiC-TiN-Viellagenschichten

Neben der Wahl der Lagenmaterialien (siehe Kap. 4.2.2) sind die Schichtparameter
Lagenzahl und Lagendicke bei Viellagenschichten von groBer Wichtigkeit. Um vor allem
den EinfluB des Anteils innerer Grenzflichen auf die Gesamtschicht beurteilen zu
konnen, wurden Viellagenschichten unter Variation der Lagendicke und der Lagenzahl
aus den metallischen Hartstoffen TiC und TiN hergestellt. Alle Schichten wurden in einer
Gesamtschichtdicke von 5 pm hergestellt. TiC-TiN-Schichten wurden mit den
Lagenzahlen 10, 50, 100, 250, 500 und 1000 Lagen hergestellt. Ergénzend wurden 100-
lagige TiC-TiN-Schichten sowohl mit Bias als auch mit einer TiC-Lagendicke von 2 nm

und 100-lagige TiN-Schichten ohne Zwischenlagen anderer Hartstoffe hergestellt.
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4,2.3.1 Schichtkonstitution
Rontgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktogramme der TiC-TiN-Schichten mit Variation der Lagenzahl sind in
Abb. 68 dargestellt. In allen Schichten kristallisieren die TiC und TiN-Lagen in kfz.
Gitterstruktur sowohl in (111)- als auch bevorzugt in der (200)-Orientierung. Zu
erkennen ist, daB ab 500 Lagen eine deutliche Peakverbreiterung bei den (200)-Reflexen
auftritt, was dann bei 1000 Lagen zu der Ausbildung eines zusitzlichen Peaks zwischen
TiC (200) und TiN (200) fithrt. Dieser Reflex liegt exakt zwischen den TiN und TiC-
Peaks und reprasentiert eine Ti(C,N)-Durchmischungsphase. Da die Einzellagen eine
Dicke von 5 nm aufweisen, kann die Durchmischungszone aufgrund der Peakintensitat
grob auf 2 - 3 nm abgeschitzt werden. Dies entspricht etwa den von Schulz /70/ bei
ahnlichen Sputterbedingungen hergestellten TiC-TiN-Viellagenschichten gefundenen
Durchmischungsbreiten von 3 - 4 nm,

Die aus den Halbwertsbreiten der Peaks abgeschétzten KristallitgroBen liegen fur TiC
und TiN in der 10-lagigen Schicht bei 50-60 nm. Mit hoheren Lagenzahlen nehmen die
KiristallitgroBen ab. Eine Abschitzung aus den Halbwertsbreiten ist bei 500- und 1000-
lagigen Schichten aufgrund der Uberlagerung mehrerer Beugungsreflexe nicht mehr
moglich.

Die Rontgendiffraktogramme der 100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit 100 V Bias, mit
geringer TiC-Lagendicke (2 nm) und der TiN-Viellagenschichten sind in Abb. 69
dargestellt. Das Sputtern mit angelegter Biasspannung bewirkt kleinere Kristallitgrof3en
um 20 nm. Die Viellagenschicht mit 2 nm TiC-Lagen zeigt ausschlieBlich Reflexe, die zu
TiN Kiristalliten der (111)- und (200)-Orientierung gehéren. Die Kristallitgroen
betragen 10 - 20 nm. Die TiN-Viellagenschicht zeigt fast ausschlieBlich (11 1)—orientierté
Kristallite mit GroBen um 30 - 40 nm. Die Unterbrechung des Aufwachsprozesses
beglinstigt demnach das Aufwachsen (111)-orientierter Kristallite.
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Abb. 68: Rontgendiffraktogramme von TiC-TiN-Viellagenschichten mit unter-
schiedlicher Lagenzahl (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 69: Rontgendiffraktogramme von 100-lagigen a) TiC-TiN-Schichten mit 100 V
Bias, b) TiC-TiN-Schichten mit diinnen (2 nm) TiC-Lagen und c) 100-lagigen
TiN-Schichten (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Augerelektronenspektroskopie

Um genauere Aussagen tiber die Durchmischung der Lagenmaterialien in einer TiC-TiN-
Viellagenschicht treffen zu konnen, wurden AES-Tiefenprofile an 1000-lagigen TiC-
TiN-Schichten angefertigt (siche Abb. 70). Die obenliegende TiN-Lage geht danach mit
einer max. 3 nm dicken Durchmischungszone in die darunterliegende TiC-Lage iiber. Bei

weiterem Absputtern der Lagen kommt es zu einer Durchmischung der Lagenmaterialien
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aufgrund des Ionenbeschusses. Die Intensititen der Elemente Ti, C und N verlaufen
nahezu konstant und die einzelnen Lagen ,verschwimmen“ scheinbar zu einer
homogenen Ti(C,N)-Schicht. Die relativ grole Durchmischungszone von max. 3 nm fur

TiC-TiN erklirt sich auch durch den sehr dhnlichen Gitteraufbau der beiden Materialien.
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Abb. 70: AES-Tiefenprofil der Elemente Ti, C, N und O einer 1000-lagigen
TiC-TiN-Schicht, Lagendicke 5 nm

Die Durchmischungszonen zwischen den Lagen sind als gradierte Uberginge von einem
bindren zu dem jeweils anderen biniren Hartstoff anzusehen. Zwischen den Ti(C,N)-
Zonen bilden sich dann jeweils 2 - 3 nm TiC bzw. TiN aus.

Die bedeutet fiir die Viellagenschicht mit diinnen TiC-Lagen (2 nm), daf3 die TiC-Lagen
vollstindig in einer Ti(C N)-Durchmischungszone liegen. Daher kann davon
ausgegangen werden, daB die Schicht keine reinen TiC-Lagen enthilt, sondern aus 100

Lagen Ti(C,N) und TiN aufgebaut ist.
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4.2.3.2 Schichteigenschaften
Mikrohdrte bei Raumtemperatur

Die Mikrohérte von TiC-TiN-Viellagenschichten zeigt eine Abhéngigkeit von der Anzahl
der Lagen in der Schicht (siehe Abb. 71). Die Harte erreicht ein Maximum bei 100
Lagen. Eine starke Abnahme der Hirte ist jedoch erst bei 1000 Lagen zu beobachten.
Offensichtlich ist der Grenzflichenanteil an der Gesamtschicht ein wichtiger Faktor fur

die Schichthirte. Wird der Anteil zu groB, wirkt sich dies negativ auf die Hirte aus.
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Abb. 71: Verlauf der Mikrohirte von TiC-TiN-Viellagenschichten in Abhéngigkeit
der Lagenzahl (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Die Hirte der mit Bias gesputterten 100-lagigen TiC-TiN-Schicht liegt gegeniiber der
ohne Bias hergestellten Schicht noch hoher (siehe Abb. 72). Vermutlich sind hier die
durch das Biassputtern bedingten hoheren Druckeigenspannungen ebenso wie die
Abnahme der KristallitgroBen und die damit verbundene Erhohung des
Korngrenzflichenanteils in der Schicht verantwortlich. Bei der TiN-Ti(C,N)-
Viellagenschicht ist ein Harteanstieg gegeniiber einlagigen TiN-Schichten festzustellen,
der allerdings nicht so hoch ist wie bei 100-lagigen TiN-TiC-Schichten. Der
Volumenanteil an reinem TiN in der Schicht ist vermutlich so hoch, dafl die
Grenzflichenanteile hier keine groBBe Rolle spielen. Entsprechend liegt auch die Hérte der
100-lagigen TiN-Schicht nur geringfiigig iiber dem Wert der einlagigen TiN-Schicht.
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Abb. 72: Mikrohirte von 100-lagigen TiC-TiN-Schichten,
100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit 100 V Bias,
100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit diinnen (2 nm) TiC-Lagen und
100-lagigen TiN-Schichten (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Mikrowarmhdirte

An TiC-TiN-Viellagenschichten mit 100 und 1000 Lagen wurde die Mikrohirte bei
Temperaturen bis 1000 °C gemessen (siche Abb. 73). Die bei Raumtemperatur héhere
Hirte der 100-lagigen Schicht wird bei Temperaturen oberhalb 400 °C ausgeglichen und
der Harteverlauf beider Schichten ist nahezu identisch. Offensichtlich besitzen 100-
lagige Schichten hohe Druckeigenspannungen, die aber bei Temperaturen ab 400 °C
abgebaut werden. Der hohere Grenzflachenanteil der 1000-lagigen Schicht ergibt keine
differierenden Hértewerte bei hoheren Temperaturen. Das 148t vermuten, dafl die
Grenzflichen in den Schichten bei hoheren Temperaturen mit einsetzendem
Kristallwachstum abnehmen und somit keinen groflen EinfluB auf die Harte bei hohen
Temperaturen mehr haben. Dementsprechend ist die Mikrowarmhirte der 1000-lagigen
Schicht auch dem der einlagigen TiN- und TiC-Schichten sehr dhnlich. Bei 1000 °C wird
allerdings ein deutlicher Hirteabfall gegeniiber einlagigen TiC- und TiN-Schichten
festgestellt (siehe Abb. 30).
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Abb. 73: Mikrowarmharte von TiC-TiN-Viellagenschichten mit 100 und 1000 Lagen
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Kritische Last Lc des Versagens (Scraichtest)

Die Beurteilung der Haftung mit dem Scratchtest ergab fiir die TiC-TiN-Schichten eine
starke Abhingigkeit der kritischen Last von der Lagenzahl (siche Abb. 74). Die
kritischen Lasten der Viellagenschichten mit Lagenzahlen bis 250 Lagen liegen mit 50 -
60 N im Bereich der Werte von einlagigen TiC- und TiN-Schichten. Bei 500- und 1000-
lagigen Schichten steigen die kritischen Lasten signifikant bis auf Werte von 75 N und 90
N an. Bei allen Schichten kommt es zur Ausbildung von Querrissen in der Ritzbahn,
bevor kohisives Schichtversagen eintritt. An den Grenzflichen konnen von aufBen
eingebrachte Spannungen unter Bildung von Rissen abgebaut werden. Dabei schwichen
sich die Spannungen mit jeder Grenzfliche und damit mit jeder Lage ab, so daB3 die
hohere Lagenzahl zu einem groBeren Spannungsabbau und hoheren kritischen Lasten
beim Scratchtest fithrt.

Bei den Schichten mit Bias, mit dinnen TiC-Zwischenlagen und den TiN-
Viellagenschichten werden kritische Lasten im Bereich von 50 - 60 N gemessen (siehe

Abb. 75). Der unterschiedliche Aufbau dieser Schichten scheint keinen groBen Einfluf3
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RiBbildung und -ausbreitung (Zdhigkeit)

Die Messung der kritischen Last bei Hertzscher Pressung ergab bei den TiC-TiN-
Schichten eine Abhingigkeit von der Lagenzahl (siehe Abb. 76). Bei 100 Lagen wird mit
65 N die hochste kritische Last angenommen. Bei der 1000-lagigen Schicht ist ein
erneuter Anstieg der kritischen Last gegeniiber der 500-lagigen Schicht zu erkennen.
Eine mogliche Erklarung ist das fiir 250- und 500-lagige Schichten ungiinstige Verhaltnis
von Lagendicke zu Grenzflichenanteil Bei der 1000-lagigen Schicht betragt der Anteil
des Grenzilichenvolumens bei einer angenommenen Durchmischungsbreite von 2,5 nm
bereits 50% des gesamten Schichtvolumens, was eine starke BeeinfluBung der
Schichteigenschaften durch die Eigenschaften des Grenzflichenmaterials bedeutet. Bei
den Schichten mit 500 Lagen betrigt dieser Anteil nur 25%.

Bei der biasgesputterten TiC-TiN-Schicht ist gegeniiber der ohne Bias hergestellten
Schicht ein Anstieg der kritischen Last von 65 N auf 80 N festzustellen (sieche Abb. 77).
Dies ist auf die kleineren KiristallitgroBen und vermutlich hoheren Druckeigenspannungen
in dieser Schicht zuriickzufiihren. Der mit 50 N niedrigste Wert wird bei der 100-lagigen
TiN-Schicht erreicht. Die TiN-TiN Grenzflichen in dieser Schicht bewirken eine
Verschlechterung der kritischen Last sowohl gegeniiber einer 100-lagigen TiC-TiN, als
auch gegeniiber einer einlagigen TiN-Schicht.
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Abb. 76: Kritische Last Ly der Rif3bildung (Hertzsche Pressung) bei TiC-TiN-
Viellagenschichten in Abhangigkeit von der Lagenzahl (Lagendicken
zwischen 5 nm und 500 nm), (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 77: Kritische Last Ly der Riflbildung (Hertzsche Pressung) bei 100-lagigen
TiC-TiN-Schichten, 100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit 100 V Bias,
100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit diinnen (2 nm) TiC-Lagen und
100-lagigen TiN-Schichten (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

4.2.3.3 Verschleifiverhalten

Pin-on-Disk-Tribometer

Der volumetrische VerschleiBbetrag der TiC-TiN-Viellagenschichten und der
Gegenkorper (Al,O; und 100Cr6) sowie die Reibungskoeffizienten sind in Abb. 78 und
Abb. 79 dargestellt. Die Verschleilvolumina fiir sémtliche Lagenzahlen liegen deutlich
unter den Werten fiir einlagige TiC- und TiN-Schichten gegen 100Cr6. Auffallend ist der
sehr geringe Verschleil der Kugeln. Das geringste VerschleiBvolumen wird bei der 100-
lagigen TiC-TiN-Schicht beobachtet. Als Verschleilmechanismus ist bei allen Schichten
hauptséchlich Abrasion festzustellen. Dies wird durch EDX-Analysen der Reibbahnen
belegt, die zeigen, daB in den Reibbahnen kein Fe- oder Cr-haltiges Material angelagert
ist. Die Reibungskoeffizienten der TiC-TiN-Schichten gegen 100Cr6-Kugeln sind im
Vergleich zu den entsprechenden Werten fiir einlagige TiC- und TiN-Schichten sehr

niedrig.
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Abb. 78: Volumetrische Verschleilbetrige und Reibungskoeffizienten
(Zahlenwerte tiber den Balken) von TiC-TiN-Viellagenschichten mit
unterschiedlicher Lagenzahi gegen 100Cr6-Kugein bei Pin-on-Disk-

Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Auch bei den Reibtests gegen AL O; ist der geringste Schichtverschleil bei der 100-
lagigen Schicht zu beobachten. Mit Ausnahme der 100-lagigen Schicht zeigen sdmtliche
Kugeln einen sehr geringen Verschlei3, der niedriger liegt als bei den 100Cr6-Kugeln. Da
keine tribochemischen Reaktionen nachweisbar sind, diirfte die hohere Harte der Al,Os;-
Kugeln fir das bessere VerschleiBverhalten dieser Kugeln verantwortlich sein. Die
Reibungskoeffizienten der Paarungen liegen mit Ausnahme der 10-lagigen Schicht unter
0,3. Der HauptverschleiBmechanismus ist bei allen TiC-TiN-Schichten gegen AlLOs-
Kugeln Abrasion. Auch bei den Reibtests gegen ALO; zeigen samtliche
Viellagenschichten kleinere VerschleiBwerte als einlagige TiC- oder TiN-Schichten.

In Abb. 80 ist das VerschleiBBprotokoll einer TiC-TiN 100-Lagenschicht gegen Al,O; mit
dem Verlauf des Reibungskoeffizienten iiber der zuriickgelegten Reibstrecke
wiedergegeben. Dabei ist ein Einlaufweg mit relativ hohem Reibungskoeffizienten und
danach ein steiler Ubergang zu dem niedrigen Reibungskoeffizienten p = 0,23 zu
erkennen. Um den zeitlichen Verlauf des volumetrischen VerschleiBes abschétzen zu

kénnen, wurde an den in Abb. 80 markierten und nummerierten Stellen der
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Verschleifitest unterbrochen und der Verschlei3 der Schicht ebenso wie der Kugel mittels

Profilometer gemessen.
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Abb. 79: Volumetrische VerschleiBbetrige und Reibungskoeffizienten
(Zahlenwerte iiber den Balken) von TiC-TiN-Viellagenschichten mit
unterschiedlicher Lagenzahl gegen Al;03;-Kugeln bei Pin-on-Disk-
Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 80: Verlauf des Reibungskoeffizienten und der Verschlei3betriage einer TiC-TiN
100-Lagenschicht gegen eine Al,Os;-Kugel in Abhéngigkeit der zuriick-
gelegten Reibstrecke (Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)
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Nach einem Reibweg von ca. 12 m beginnt die Kugel durch Abrasion an Volumen zu
verlieren. Nach einer Strecke von ca. 50 m hat die Kugel bereits die Hilfte ihres
gesamten VerschleiBvolumens erreicht. Bei diesem Punkt beginnt auch die Schicht
mefBbar durch Abrasion an Volumen zu verlieren. Bei 55 m fillt dann der
Reibungskoeffizient von 0,6 auf 0,22 ab und behilt diesen Wert bis zum Ende des Tests
nach 1000 m bei. Nach der Anderung des Reibungskoeffizienten nach 55 m der
Gesamtstrecke nimmt der bis dahin erreichte volumetrische Verschlei3 der Kugel und der
Schicht linear bis zum Erreichen der Endwerte bei 1000 m Reibstrecke zu. EDX-
Analysen einer Kugelreibfliche nach einem Reibweg von 125 m ergeben eine stark Titan-
und Sauerstoffhaltige Reibfliche. Es ist daher davon auszugehen, daB sich die
VerschleiBmechanismen nach Beginn des Schichtabriebs, moglicherweise beim
Durchreiben der ersten Lage, signifikant dndern. Zu dem abrasiven Verschleil kommen
vermutlich tribochemische Reaktionen oder Adhision hinzu und es findet ein
Materialiibertrag von der Schicht zu der Kugel statt, an der sich dann ein
verschleiBmindernder Ti- und oxidhaltiger Uberzug bildet.

In Abb. 81 ist ein Ausschnitt der Reibbahn mit dem Bahnrand nach Beendigung des
Reibtests zu sehen. AES-Untersuchungen an der Reibbahn ergeben, daf3 in der Spur nur

20 pm
Abb. 81: REM-Aufnahme eines Ausschnitts der Reibbahn einer TiC-TiN-
Viellagenschicht nach Pin-on-Disk-Versuch gegen eine Al,Os-Kugel

(Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)
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in den abgeriebenen Partikeln (siche Abb. 81) ein wesentlicher Sauerstoffanteil
vorhanden ist. AuBlerdem sind deutlich Riefen in der Reibbahn zu erkennen, die auf
abrasiven Verschleil hindeuten. Elementverteilungsbilder (siehe Abb. 82b-d) eines
Ausschnitts der Reibbahn (siche Abb. 82a) bestitigen den geringen O,-Gehalt der
Bahnoberfliache, wihrend fiir die abgeriebenen Partikel am Rand der Bahn ein hoher
Oxidgehalt nachgewiesen werden kann. Diese Partikel besitzen danach auch einen
geringen Titangehalt (siche Abb. 82c). Da die oberste Lage der Schicht aus TiN besteht,
ist an der unbeschidigten Schichtoberfliche kein Kohlenstoffanteil zu erkennen, wihrend

in der Reibbahn Ti, N und C homogen verteilt vorliegen.

2) e
10 pm
b) s
10 pm
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c) 10 um
d) -
10 pm

Abb. 82: a) REM-Aufnahme und b), c), d) AES-Elementverteilungsbilder der Reibbahn
einer TiC-TiN-Viellagenschicht gegen Al,O;, hell abgebildet sind in b) Ti,N, in
c) C und in d) O (Substrat Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)

In Abb. 83 sind die VerschleiBdaten gegen 100Cr6 der biasgesputterten Schicht, mit
dinnen TiC-Zwischenlagen sowie der TiN 100-Lagenschicht wiedergegeben. Nur die
biasgesputterte Schicht besitzt einen dhnlich niedrigen Reibungskoeffizienten wie eine
TiC-TiN 100-Lagenschicht ohne Bias. Die Reibungskoeffizienten der anderen Schichten
liegen im Bereich der Werte einlagiger TiN-Schichten. Der volumetrische Verschlei3 der
biasgesputterten und der TiN 100-Lagenschicht liegt auf dem Niveau der TiC-TiN 100-
Lagenschicht. Der Kugelverschleil3 liegt bei der TiN 100-Lagenschicht im Vergleich zu
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TiC-TiN 100-Lagen extrem hoch. Die Viellagenschicht mit diinnen TiC-Zwischenlagen
zeigt den hochsten Schichtverschlei. Der HauptverschleiBmechanismus fiir samtliche
Schichten ist Abrasion und zusitzlich bei der biasgesputterten Schicht tribochemische
Reaktionen. Der Reibungskoeffizient der Schichten gegen 100Cr6 scheint mit dem
Gesamtverschlei3 der Systeme korrelierbar zu sein.

Auch gegen ALO; zeigt nur die biasgesputterte Schicht einen é&hnlich niedrigen
Reibungskoeffizienten wie eine TiC-TiN-Schicht ohne Bias (siche Abb. 84). Im
Gegensatz zu Reibtests der TilN 100-Lagenschicht gegen 100Cr6 zeigt die AL,O;-Kugel
einen geringeren volumetrischen Verschieil3, was auf die hohere Hirte und chemische
Bestédndigkeit der Al;0;-Kugel zuriickzufiihren sein durfte. Hohen Verschleif zeigt das
System Viellagenschicht mit diinnen TiC-Zwischenlagen gegen AlL,O;. Die Schicht wird
wihrend des Tests nahezu durchgerieben. Die Ursache fiir das schlechte Verhalten dieses
Systems konnte nicht gefunden werden. Nach lichtmikroskopischen Untersuchungen sind
in den beschriebenen Systemen Abrasion, bei den Systemen mit niedrigen

Reibungskoeffizienten auch tribochemische Reaktionen als VerschleiBmechanismen zu

nennen,
50 07
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Abb. 83: Volumetrische Verschleibetrige und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte auf
den Balken) von 100-lagigen TiC-TiN-Schichten, 100-lagigen TiC-TiN-
Schichten mit 100 V Bias, 100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit diinnen (2 nm)
TiC-Lagen und 100-lagigen TiN-Schichten gegen 100Cr6-Kugeln bei Pin-on-
Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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Abb. 84: Volumetrische VerschleiBbetrige und Reibungskoeffizienten (Zahlenwerte auf
den Balken) von 100-lagigen TiC-TiN-Schichten, 100-lagigen TiC-TiN-
Schichten mit 100 V Bias, 100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit diinnen (2 nm)
TiC-Lagen und 100-lagigen TiN-Schichten gegen Al,03;-Kugeln bei Pin-on-
Disk-Versuchen (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

4.2.4 TiC-TiN-Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen kovalenter oder

heteropolarer Hartstoffe

100-lagige TiC-TiN-Viellagenschichten zeigen sehr gute mechanische Eigenschaften und
VerschleiBeigenschaften (siehe Kap. 4.2.3). Um kovalente Hartstoffe wie BsC mit hoher
Hirte in eine Viellagenschicht aus metallischen Hartstoffen zu integrieren, erscheint nach
Kap. 4.2.2 die Wahl einer geringeren Lagendicke des kovalenten Hartstoffes im
Vergleich zum metallischen Hartstoff als sinnvoll.

Ausgehend von 100-lagigen TiC-TiN-Schichten mit gleicher Lagendicke (DL = 50 nm)
wurden daher Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen aus kovalenten Hartstoffen
(DL ~ 2 nm) hergestellt (siche Abb. 85). Dabei wurden die kovalenten Hartstoffe B4C;
BN, AIN, SiC, C, Si;N, sowie SiAION verwendet. Erginzend wurden auch Schichten
mit diinnen Lagen bestehend aus dem metastabilen metallischen Hartstoff Ti(B,C) sowie

dem heteropolaren Hartstoff Al,O; hergestellt. Um den EinfluB der Zwischenlagendicke
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beurteilen zu kénnen, wurden auch B,4C-haltige Schichten mit Dy = 1 nm und 9 nm
hergestelli. Im folgenden werden die TiC-TiN-Viellagenschichten mit diinnen
Zwischenlagen nur nach dem Zwischenlagenmaterial und dessen Lagendicke 1 nm, 2nm

oder 9 nm benannt.

T T 150 Lagen

50 nm

\ Lagen

50 nm
kovalenter
50 nm Hartstoffe,
2-10 nm

50 nm |

r;

Substrat |
7 2 4% ]

Abb. 85: Prinzipieller Aufbau von TiC-TiN-Viellagenschichten mit diinnen

Zwischenlagen

4.2.4.1 Schichtkonstitution
Rontgendiffraktometrie

Die Diffraktogramme sémtlicher Schichten lassen kristalline TiC- und TiN-Lagen mit
abgeschitzten KiristallitgroBen zwischen 5 nm und 20 nm erkennen. Stellvertretend fur
alle Messungen sind in Abb. 86 die Diffraktogramme der B4C- und der AIN-Schichten
mit Dy, = 2 nm wiedergegeben. Sowohl die Zwischenlagen des heteropolaren Hartstoffs
Al O;- als auch die Zwischenlagen der kovalenten Hartstoffe wachsen rontgenamorph
auf. Auch fur die Ti(B,C)-Zwischenlage mit D, = 2 nm werden keine Rontgenreflexe

gemessen. Das auf kfz. Gitterstrukturen zundchst amorphe und ungeordnete Aufwachsen
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von Lagen metallischer Hartstoffe mit hex. Gitterstruktur (zB. TiB;) in

GroBenordnungen von > 10 nm wird damit bestétigt.
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Abb. 86: Rontgendiffraktogramme von TiC-TiN-Viellagenschichten mit 2 nm
Zwischenlagenmaterialien AIN und B4C (Substrate Hartmetall, Schicht-

dicken 5 pm)
Augerelektronenspektroskopie

An den Viellagenschichten wurden AES-Tiefenprofile aufgenommen, um Aussagen uber
den Aufbau und die Breite der Durchmischungszonen machen zu konnen. Die Profile der
Schichten mit B4C-Zwischenlagen sind in Abb. 87 dargestellt. Dabei ist zu beachten, daf3
die aus den MeBprotokollen abzulesenden Durchmischungsbreiten extrem grof3
erscheinen, da das Abtragen der obersten 50 nm TiC-Lage mittels Edelgasionen eine
hohe Durchmischung der oberflichennahen Atome zu Beginn der Tiefenprofilmessung
ergibt. Trotz dieser ,,Unschérfe” 4Bt sich fiir alle drei B,C-Lagendicken ein Anstieg des
Bor-Gehalts zwischen der TiN- und TiC-Lage nachweisen. Dies deutet auf eine sehr
geringe Durchmischung der B4C-Lagen mit den umgebenden metallischen Lagen hin. Bei
SiC 2 nm deutet das AES-Tiefenprofil ebenfalls auf eine sehr geringe Durchmischung der
Lagenmaterialien hin (siche Abb. 88).
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Abb. 87: AES-Tiefenprofile von TiN-B4C-TiC-Schichten mit unterschiedlicher
B4C-Lagendicke, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

Die AIN 2 nm-haltige Schicht zeigt unter den gegebenen Bedingungen keinen
signifikanten Anstieg des Bor-Gehalts, der auf eine AIN-Lage hindeuten kénnte (siehe
Abb. 89). AIN liegt offensichtlich stark durchmischt zwischen den Lagen TiN und TiC
vor. Entsprechende Tiefenprofile werden auch fiir BN 2 nm und SizN4 2 nm (siehe Abb.
90) gemessen, die auf starke Durchmischungen schliefSen lassen.

Im Gegensatz dazu zeigt die Al;O; 2 nm-Schicht im Bereich der entsprechenden Lage
einen deutlichen Anstieg des Al- und O-Gehaltes in der Schicht (sieche Abb. 91). Die

heteropolaren Al,0s-Lagen werden demnach mit nur sehr geringer Durchmischungs
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Abb. 88: AES-Tiefenprofil einer TiN-SiC-

TiC-Schicht mit 2 nm SiC-Lagen-
dicke, TiN- und TiC-Lagendicke
50 nm

50
/7
. AN
\«(;ﬁf\r\,.\ V \. o
LS o s
X
P A AL
£ x\?’,w \ N
20 1IN ; \
\ )
10
-~ \
0 Dioherne Pl e
0 5 10 15 20 25 30
Abtragszeit in min.

Abb. 89: AES-Tiefenprofil einer TiN-AIN-

TiC-Schicht mit 2 nm AIN-Lagen-
dicke, TiN- und TiC-Lagendicke
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Abb. 90: AES-Tiefenprofile von TiN-TiC-Schichten mit SizN; 2 nm und BN 2 nm
Zwischenlagen, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

breite zwischen den metallischen Lagenmaterialien abgeschieden. Um hier exaktere
Aussagen machen zu konnen, werden exemplarisch TEM-Untersuchungen sowohl an

Schichten durchgefiihrt, deren Zwischenlagenmaterialien mef3bare AES-Intensitdten im
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Tiefenprofil ergeben (z.B. B4C 2 nm), als auch an Schichten, deren Zwischenlagen
mittels AES nicht nachweisbar sind (z.B. AIN 2 nm).
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Abb. 91: AES-Tiefenprofil von TiN-TiC-Schichten mit A,O; 2 nm
Zwischenlagen, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

Bruchgefiige

An den BN 2 nm und B4C 2 nm-haltigen Schichten wurden REM-Aufnahmen der
Bruchflichen aufgenommen (siche Abb. 92). Bei der BN-haltigen Schicht sind
Strukturen senkrecht zur Aufwachsrichtung der Schicht zu sehen, die vermutlich auf
lageniibergreifendes, stengelformiges Kiistallitwachstum in den Schichten zuruck;
zufiihren sind. Bei der B4C-haltigen Schicht mit geringer Durchmischung der Lagen sind
keine Srukturen in Aufwachsrichtung zu erkennen. Dies deutet auf ein an den B4,C-Lagen

unterbrochenes Kristallitwachstum hin.
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a) b)
Abb. 92: REM-Aufnahmen von Bruchgefligen von a) TiN-B4C-TiC und b) TiN-BN-TiC
Schichten, Zwischenlagendicke 2 nm, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

Transmissionselektronenmikroskopie

Aus B4C 2 nm- und AIN 2 nm-Schichten wurden mittels Querschnittspraparation (siehe
Kap. 3.1) TEM-Proben hergestellt, an denen die Grenzflichen im Bereich der
Zwischenlagenmaterialien untersucht werden konnten. Die Hellfeld-Aufnahmen der B4C
2 nm-Schicht (sieche Abb. 93a) zeigen deutlich als helle Streifen die diinnen B4C-Lagen
zwischen den Lagen der metallischen Hartstoffe TiC und TiN. Aus der
Dunkelfeldaufnahme (siche Abb. 93b) ist die durch die B4C-Lagen verursachte
Unterbrechung des Kristallitwachstums in der Schicht zu erkennen. Demgegentiber sind
bei den AIN 2 nm-Schichten in den Hellfeldaufnahmen (siche Abb. 94a) keine AIN-Lagen
zu erkennen. Die Dunkelfeldaufnahmen lassen (111)- und (200)- orientierte Kristallite
erkennen, die iber mehrere TiC- und TiN-Lagen hindurch aufwachsen (sieche Abb.
94b,c). Hochauflosende Hellfeldaufnahmen bestitigen sowohl das ungestorte
Kiristallitwachstum, als auch das Fehlen separat aufwachsender AIN-Lagen in der Schicht
(sieche Abb. 94d). Wiahrend bei den B4C 2 nm-Schichten von Durchmischungsbreiten

deutlich unter 2 nm ausgegangen werden kann, muf} bei den AIN 2 nm-Schichten davon
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ausgegangen werden, dall das AIN-Lagenmaterial in den Gittern der umgebenden TiN-
und TiC-Kristallite vollstindig gelost vorliegt und somit eine Durchmischungszone von
mehr als 2 nm beim Ubergang TiN-AIN-TiC vorliegt. Diese Durchmischungszone stellt
vermutlich einen gradierten Wechsel TiN-(Ti,Al)N-(Ti,Al)(C,N)-TiC dar. Es existieren
somit sehr unterschiedlich aufgebaute Grenzflichen bzw. Lagengrenzen in

Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen.

200 nm
a) [ b)

Abb. 93: a) TEM-Hellfeld und b) -Dunkelfeld der (200)-orientierten Kristallite
einer B4C 2nm-haltigen Schicht, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm
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200 nm 5 nm

Abb. 94: a) TEM-Hellfeld, b) -Dunkelfeld der (111)-orientierten Kristallite,
¢) -Dunkelfeld der (200)-orientierten Kristallite und d) hochauflésendes TEM-
Hellfeld eines Lageniiberganges TiN-AIN-TiC einer AIN 2nm-haltigen Schicht,
TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm
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4.2.4.2 Schichteigenschaften

Mikrohdrte bei Raumtemperatur

Bei den B,C-haltigen Schichten zeigt sich mit steigender Zwischenlagendicke eine
Zunahme der Vickershirte um fast 1000 HVO0,05 (siehe Abb. 95). Ahnlich wie in Kap.
4.2.1 und Kap. 4.2.2 ist zu erkennen, daB schon eine Zwischenlagendicke von 1 nm B4C
cinc cffcktive Hirtesteigerung gegeniiber einer TiN-TiC-Viellagenschicht bewirkt,
wihrend dickere Zwischenlagen nur eine geringfiigige zusitzliche Steigerung der Hirte

ergeben.
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Abb. 95: Mikroharte von TiN-B4C-TiC-Schichten in Abhingigkeit
von der Zwischenlagendicke (Substrate Hartmetall, Schicht-
dicken 5 pm)

Bei den Schichten mit Zwischenlagen bestehend aus kovalenten, metallischen und
heteropolaren Hartstoffen wurden sehr unterschiedliche Hartewerte gemessen (siehe
Abb. 96). Dabei zeigen die C 2 nm und AL O; 2 nm-Schichten, bei denen aufgrund der
AES-Untersuchungen lediglich eine geringe Durchmischung der Lagengrenzen vermutet
wird, die kleinsten Hértewerte. Die Al;Os; 2 nm-Schicht besitzt eine geringere Harte als
eine reine TiC-TiN-Schicht. Die hochsten Hértewerte werden bei den Schichten
gemessen, bei denen aufgrund der durchgefiihrten AES- und TEM-Untersuchungen
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groBBe Durchmischungsbreiten bzw. in den Gittern der TiN- und TiC-Lagen geloste
Zwischenlagenmaterialien erwartet werden. Diese Durchmischungszonen fiihren
vermutlich zu hohen Druckspannungszustinden im Bereich der Lagengrenzen und
bewirken eine Hirtesteigerung gegeniiber reinen TiN-TiC-Viellagenschichten. Bei BN
und SiC 2 nm-Schichten wird ebenfalls trotz geringerer Hirtewerte der einlagigen

kovalenten Materialien eine Hirtesteigerung gemessen.

Mikrohirte HV0,05

“l
BN 2nm SiC 2nm S13N4 2nm TiBC 2nm
AIN 2nm a:C 2nm SIAION 2nm  Al1203 2nm

Abb. 96: Mikrohérte von TiN-TiC-Viellagenschichten mit unterschiedlichen Zwischen-
lagenmaterialien (Bezeichnung der Schichten nach den Zwischenlagen-
materialien und deren Dicke), TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 um)

Mikrowarmhdirte

An ausgewihlten Schichten wurden ergidnzende Hirtemessungen bei Temperaturen bis
900 °C durchgefiihrt. Die Mikrowarmhirte der B4C-haltigen Schichten sowie der AIN-
und BN 2 nm-Schichten ist in Abb. 97 dargestellt. Gegeniiber den einlagigen TiC und
TiN-Schichten zeigt die TiC-TiN-Viellagenschicht eine Verbesserung der Warmhirte. Ini
Vergleich dazu besitzen sowohl die B4C-haltigen als auch die BN 2 nm und AIN 2 nm-
Schichten nochmals verbesserte Mikrowarmhirten mit Werten iiber 2000 HV0,05 bei
800 °C. Allerdings erreicht keine der beschriebenen Viellagenschichten die
ausgezeichnete Mikrowarmhérte einer einlagigen B4C-Schicht von 2500 HV0,05 bei 800
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°C. Es gibt keinen erkennbaren Unterschied im Verhalten der Schichten in Abhédngigkeit
der Beschaffenheit der Lagengrenzen. Rontgenographische Untersuchungen der
Schichten nach dem Warmbhértezyklus lassen nicht erkennen, ob es bei den amorph
abgeschiedenen Zwischenlagen kovalenter Hartstoffe zu einer Entmischung oder
Diffusion zwischen den metallischen und kovalenten Hartstoffen gekommen ist. Daher
kann hier nur die Aussage getroffen werden, dal sich der Einbau der kovalenten

Materialien B4C, AIN und BN positiv auf die Mikrowarmhérte der Schichten auswirkt.
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Abb. 97: Mikrowarmhirte von TiN-TiC-Viellagenschichten mit den
Zwischenlagenmaterialien B4C 2 nm, AIN 2 nm und BN 2 nm,
TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm (Substrate Hartmetall, Schicht-
dicken 5 pm)

Kritische Last Lc des Versagens (Scratchtest)

Bei den B4C-haltigen Schichten zeigt die 1 nm-Schicht mit 65 N die hochste kritische
Last beim Scratchtest (siche Abb. 98). Bei steigender Zwischenlagendicke werden trotz
hoherer Hirten niedrigere kritische Lasten erreicht. Es bestehen offensichtlich zwei
gegenliufige Tendenzen, die die kritischen Lasten maf3geblich beeinflussen: Der Einbau

von Zwischenlagen wirkt hirtesteigernd und erhoht den Grenzflichenanteil in der
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Schicht, was sich positiv auf die kritischen Lasten auswirkt, wihrend der Anstieg des
Anteils an relativ spréden kovalenten Lagenmaterialen in der Schicht ein schnelleres
Schichtversagen und damit geringere kritische Lasten bewirkt. Mit Ausnahme der C 2
nm-Schicht zeigen nur die Schichten, die nach den AES-Untersuchungen hohe
Durchmischungen an den Lagengrenzen besitzen (z.B. BN, AIN, Ti(B,C)), relativ hohe
kritische Lasten mit Werten um 65 N bis 70 N (siehe Abb. 99).
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Abb. 98: Kritische Last L des Versagens (Scratchtest) bei TiN-B4C-TiC-
Viellagenschichten in Abhéngigkeit von der Zwischen-
lagendicke (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 99: Kritische Last L des Versagens (Scratchtest) bei TiN-TiC-Viellagenschichten
mit unterschiedlichen Zwischenlagenmaterialien (Bezeichnung der Schichten
nach den Zwischenlagenmaterialien und deren Dicke), TiN- und TiC-Lagen-

dicke 50 nm (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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Bei diesen Schichten tritt nach Bildung von Querrissen in der Ritzbahn kohisives
Versagen auf (siche Abb. 100). Die Schichten mit stark ausgepriagten Zwischenlagen wie
SiC und Al,O; zeigen die geringsten kritischen Lasten mit gemischt kohisivem und
adhdsivem Versagen. Diese Schichten koénnen die durch den Prifkorper eingebrachte
Energie nicht in gleichem MafBe wie die Schichten mit starker Durchmischung abbauen,
und es kommt daher deutlich frither zu totalem Versagen der Schichten und starkeﬁ

Abplatzungen.

50 um

Abb. 100: Kohisives Versagen beim Scratchtest an einer TiN-BN-TiC-
Viellagenschicht mit 2 nm Zwischenlagendicke, TiN- und TiC-
Lagendicke 50 nm (Substrate Hartmetall, Schichtdicke 5 pm)

Ripbildung und -ausbreitung (Zdhigkeit)

Die Beurteilung der Zahigkeit mittels Hertzscher Pressung ergibt fiir die B4C-Schichten
mit unterschiedlicher Lagendicke einen Anstieg der kritischen Lasten mit steigender
Lagendicke (siche Abb. 101). Wahrscheinlich ist der Hirteanstieg bei dickeren
Zwischenlagen flir diese Tendenz verantwortlich. Eventuell sind auch dickere B,C-Lagen

eher in der Lage, die hohen Lasten ohne Versagen aufzufangen.
Die C 2 nm-Schicht zeigt die geringste kritische Last mit 40 N (siche Abb. 102). Die

Kohlenstofflagen neigen direkt nach der Beschichtung zum Abplatzen, was auf starke

Eigenspannungen in den C-Lagen hindeutet. Fur die mit 80 N relativ hohe kritische Last
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der SiC 2 nm-Schicht kann keine plausible Erklirung gefunden werden. Sowohl
Schichten mit starken, als auch Schichten mit schwach ausgeprigten
Durchmischungszonen zeigen kritische Lasten im Bereich von 60 N bis 75 N. Es konnen
hier keine Zusammenhinge zwischen Lagenmaterialien, angenommenem Aufbau der

Lagengrenzen und den kritischen Lasten bei Hertzscher Pressung gefunden werden.
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Abb. 101: Kritische Last Ly der Rif3bildung (Hertzsche Pressung) bei TiN-
B,C-TiC-Viellagenschichten in Abhéingigkeit von der Zwischenlagen-
dicke (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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Abb. 102: Kritische Last Ly der Ri3bildung (Hertzsche Pressung) bei TiN-
TiC-Viellagenschichten mit unterschiedlichen Zwischenlagenmaterialien
(Bezeichnung der Schichten nach den Zwischenlagenmaterialien und
deren Dicke), TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm (Substrate Hartmetall,
Schichtdicken 5 pm)
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4.2.4.3 Verschleillverhalten
Pin-on-Disk-Tribometer

Die B,C-haltigen Schichten zeigen fast unabhingig von der Zwischenlagendicke einen
volumetrischen Schichtverschleif3, der etwa doppelt so hoch liegt wie bei einer TiC-TiN-
Viellagenschicht (siehe Abb. 103). Der Verschleil der 100Cr6-Kugeln ist am hochsten
bei der B4C 1 nm-Schicht und fillt mit zunehmender Zwischenlagendicke auf das Nivean
der TiC-TiN-Viellagenschicht. Der Gesamtverschiei3 148t sich nicht mit den
Reibungskoeffizienten korrelieren. Die BsC 9 nm-Schicht mit dem hochsten
Reibungskoeffizienten zeigt einen geringeren Kugelverschleil als die Schichten mit
diinneren Zwischenlagen. Bei der 9 nm-Schicht ist offenbar die Grenze erreicht, bei der
der fiir die niederen Reibungskoeffizienten um 0,25 verantwortliche Mechanismus
versagt und die Reibungskoeffizienten ansteigen auf Werte, die auch fiir TiC und B4C
gegen 100Cr6 gemessen werden. Die Reibbahnen der Schichten (sieche Abb. 104) zeigen
laut EDX-Analysen keinen Materialiibertrag von der Stahlkugel, wihrend die Kugeln
Titan-haltige Oberflichen aufweisen. Der teilweise starke Materialabtrag in den

Reibpaarungen ist aber auf abrasiven Verschlei3 zuriickzufiihren.
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Abb. 103: Volumetrische Verschleifibetrage und Reibungskoeffizienten bei TiN-B4C-
TiC-Viellagenschichten gegen 100 Cr6-Kugeln in Abhéngigkeit von der
Zwischenlagendicke (Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)
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10 pm

Abb. 104: REM-Aufnahme der Reibbahn einer TiN-B4C-TiC-Viellagenschicht
(B4C 2 nm) nach Pin-on-Disk-Versuch gegen 100Cr6 (Substrate
Hartmetall, Schichtdicken 5 pm)

Die AIN 2 nm und Ti(B,C) 2 nm-Schichten zeigen einen volumetrischen
Schichtverschleif} in der GréBenordnung einer TiN-TiC-Viellagenschicht, jedoch deutlich
hoheren Kugelverschlei3 (siehe Abb. 105). Die hochsten Schichtverschleifbetrige zeigen
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Abb. 105: Volumetrische VerschleiBbetrige und Reibungskoeffizienten bei TiN-TiC-
Viellagenschichten mit unterschiedlichen Zwischenlagenmaterialien bei Pin-on-
Disk-Versuchen gegen 100Cr6-Kugeln (Bezeichnung der Schichten nach den
Zwischenlagenmaterialien und deren Dicke), TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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die A,O; 2 nm, SiC 2 nm und SiAION 2 nm-Schichten, bei deren Zwischenlagen eine
sehr geringe Durchmischung angenommen wird. Dies deutet auf einen Zusammenhang
zwischen der Konstitution der inneren Grenzflichen und dem VerschleiBverhalten bzw.
dem Schichtverschleil bei Pin-on-Disk-Versuchen hin. Die Kugelverschleilvolumina
sowie die Reibungskoeffizienten lassen sich nicht mit dem Aufbau und den mechanischen
Eigenschaften der Schichten in Zusammenhang bringen. Wie bei den B4C-haltigen
Schichten zeigen EDX-Analysen der Kugeln Ti-haltige Oberflichen, wihrend dié
Reibbalmen in den Schichten keinen Materialiibertrag oder Aufbauschichten zeigen. Es
ist davon auszugehen, daB die Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen gegen
100Cr6 &hnliche VerschleiBmechanismen wie die in Kap. 4.2.3 untersuchten TiC-TiN
100-Lagenschichten aufweisen, Bei den Viellagenschichten mit Zwischenlagen treten
mehrere VerschleiBmechanismen gleichzeitig auf. Um die Ergebnisse der Pin-on-Disk-
Versuche differenzierter betrachten zu kénnen, wire eine Quantifizierung der Anteile
aller VerschleiBmechanismen am volumetrischen VerschleiB notwendig, wie sie im

Rahmen dieser Arbeit nicht moglich war.
Zerspanung von Stahl Ck45

Beim Zerspanen von Stahl (Ck45) ergaben sich fiir die B4C 2 nm-Schicht hohere
Standzeiten im Vergleich zu TiC-TiN-Viellagenschichten und einlagigen TiC- und TiN;
Schichten (sieche Abb. 106). In einer weiteren Versuchsreihe wurden bei Drehtests die
Standzeiten von Viellagenschichten mit Zwischenlagen aus kovalenten, heteropolaren
und metallischen Hartstoffen ermittelt (sieche Abb. 107). Dabei ergaben sich fiir die BN 2
nm und AIN 2 nm Schichten Standzeitverbesserungen von iiber 25% gegeniiber reinen
TiC-TiN-Viellagenschichten. Geringere Verbesserungen wurden fiir SiC 2 nm, SiAION 2
nm und Ti(B,C) 2 nm-Schichten erzielt, die Werte im Bereich von B4,C 2 nm erreichen.
Die besten Ergebnisse wurden danach bei Schichten mit stark durchmischten
Zwischenlagen kovalenter Hartstoffe erreicht. Bei C 2 nm und Al,O; 2 nm sind die
relativ schlechten Standzeiten vermutlich auf die geringen Schichthirten und bei SisNy4 2
nm auf die hohe Affinitit zu Eisen zuriickzuﬁihren. Die Drehtests zeigen jedoch, dal3
durch das Einfigen von 2 nm-dicken Lagen kovalenter Hartstoffe in TiN-TiC-
Viellagenschichten ~ Verbesserungen der ~ Verschleileigenschaften und  damit
Standzeiterhohungen beim Zerspanen von Stahl gegeniiber einlagigen Hartstoffschichten

und TiN-TiC-Viellagenschichten méglich sind.
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Abb. 106: Standzeiten von beschichteten Wendeschneidplatten beim
Zerspanen von Stahl Ck45, Einzellagenschichten (helle Balken) sowie
TiN-TiC 100-Lagenschicht und TiN-B4C-TiC-Viellagenschicht (B4C 2
nm) (dunkle Balken) mit TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm (Substrate

Hartmetall)
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Abb. 107: Relative Standzeiten von TiN-TiC-Viellagenbeschichtungen mit diinnen
Zwischenlagen (Bezeichnung der Schichten nach den Zwischenlagen-
materialien und deren Dicke; dunkle Balken in der Grafik) im Vergleich mit
TiN-TiC 100-Lagenschichten (heller Balken), TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm
(Substrate Hartmetall, Schichtdicken 5 um)
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5. Zusammenfassende Diskussion

Einlagige Schichten (Einzellagenmaterialien)

Als eine wichtige Voraussetzung fiir die Entwicklung optimaler Viellagenschichten
konnten im System Ti-B-C-N gezielt neuartige, metastabile Hartstoffmaterialien mit
gegenuber bindren Hartstoffen verbesserten Eigenschaften hergestellt werden. Sowohl
auf dem Schnitt TiC-TiB,, als auch TiBé-C konnten kristalline Phasen fur die ternidren
und quaterndren Schichtmaterialien nachgewiesen werden. Nach AES-Tiefenprofil-
untersuchungen ist von einem homogenen Schichtaufbau dieser einlagigen Schichten
auszugehen. Die Analyse der chemischen Zusammensetzung der Schichten ergibt
teilweise iiberstochiometrische Anteile an Nichtmetallatomen in den Schichten. Reaktiv
gesputterte TiC:TiB, 20:80-Schichten konnten annihernd stochiometrisch im hexago-
nalen TiB,-Gitter abgeschieden werden, wihrend nichtreaktiv gesputterte TiB,:C 70:30-
Schichten ein Metall/Nichtmetall-Verhiltnis von 1:2,6 aufweisen (siehe Tab. 12, 13).
TEM-Untersuchungen zeigen, da3 nichtreaktiv gesputterte TiB,:C 70:30-Schichten trotz
der uberstochiometrischen Zusammensetzung einphasig kristallin aufiwachsen und keine
mefBbaren, amorphen Grenzflichenphasen besitzen. Mittels XPS-Messungen lassen sich
sowohl die vermuteten Ti-B Bindungen, als auch B-C Bindungen nachweisen, die auf
den Einbau von C-Atomen in das hexagonale TiB,-Gitter der TiB,:C 70:30-Schichten
hindeuten.

Legt man Gitterstrukturberechnungen die annihernd gleich grofBlen kovalenten
Atomradien von Bor und C (= 0,08 nm) /190/, sowie die metallischen Atomradien von Ti
(0,13 nm) zugrunde, so scheint folgendes Modell am wahrscheinlichsten: Die
uberschiissigen B- und C-Atome koénnen in Zweierpaaren in c-Richtung auf Bor-
Gitterpldtzen plaziert werden (siche Abb. 108). Dabei nehmen die paarweise
angeordneten B- und C-Atome Abstinde &dhnlich den B-C-Abstinden in
rhomboedrischem B4C ein und das hexagonale Gitter wird etwa auf die gemessenen
0,326 nm in c-Richtung gedehnt. Diese B-C Bindungen erklaren auch die hohe Harte der
Ti(B,C)-Schichten. Nach diesem Modell konnen theoretisch tiberstochiometrische B und
C-Atome bis zu einem Metall/Nichtmetallverhiltnis von 1:3 in das Gitter eingebaut
werden. Entgegen einem Modell von Knotek /191/ werden hier keine zusitzlichen

Atome in direkter Linie zwischen den Ti-Atomen in c-Richtung eingebaut.

133




TiB=1:2 Ti:(B,C)=1:3  Ti:(B,C)=1:2,67

Abb. 108: Gitterstrukturmodell fiir TiB,:C 70:30-Schichten bei Einbau iberstochio-

metrischer C-Atome in das hexagonale TiB,-Gitter

TEM-Untersuchungen von Hilz /133/ zeigen, daB auch magnetrongesputterte
uberstochiometrische TiB,-Schichten einphasig kristallin abgeschieden werden.
Moglicherweise sind auch bei von TiB,-Targets gesputterten tberstochiometrischen
Schichten (Ti:B ~ 1:2,3, siche Tab. 11) iiberschiissige Boratome auf den beschriebenen
Gitterpositionen plaziert. Da allerdings fiir TiB,-Schichten keine mefBbaren
Gitterdehnungen in c-Richtung rontgenographisch festgestellt wurden, kann diese Frage
im Rahmen dieser Arbeit nicht geklirt werden.

Fur die reaktiv von einem TiC:TiB, 20:80 Target gesputterten Ti(B,C,N)-Schichten ist
davon auszugehen, daf} sich auch die C- und N-Atome auf reguldren Bor-Gitterplédtzen
befinden. XPS-Untersuchungen an diesen Ti(B,C,N)-Schichten bestdtigen diese
Vermutung, da sowohl B-C und B-N als auch C-N Bindungen in den XPS-Spektren
festgestellt werden konnen.

Fiir genauere Untersuchungen an quaterndren Schichtsystemen miiBten allerdings
zunichst tiefergehende XPS-Analysen an bindren und vor allem terndren Schichten im
System Ti-B-C-N durchgefiihrt werden.

Ob auch bei einer kfz. Gitterstruktur der Einbau zusétzlicher B-, C- oder N-Atome auf

definierten Gitterpositionen stattfindet, kann aufgrund der rontgenographischen und
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XPS-Messungen nicht bestimmt werden. Die extrem hohe Hirte der metastabilen
Ti(B,C,N)-Schichten (siehe Kap. 4.1.1) mit kfz. Gitterstruktur deutet aber darauf hin,
daB auch in diesen Schichten kovalente Bindungen zwischen B-, C- und N-Atomen

vorkommen.

Die Eigenspannungen der TiB,:C 70:30-Schichten liegen im Bereich der Werte von
TiB,-Schichten. Dies bestitigt obiges Gittermodell, wonach C-Atome durch den
definierten Einbau in das Gitter zu keinen erhShten Verspannungen in den Schichten
fuhren. Es ist aber zu vermuten, dal die iberstdchiometrisch abgeschiedenen
metastabilen Ti(B,N)- und Ti(B,C N)-Schichten (siche Tab. 12, 13) relativ hohe
Druckeigenspannungen besitzen.

Die einlagigen, metastabilen Ti(B,N)-, Ti(B,C)- und Ti(B,C,N)-Schichten weisen hohe
Hirtewerte auf. Nach den Untersuchungen zum Aufbau von TiB,:C-Schichten kann
davon ausgegangen werden, dal sowohl in den Ti(B,C)-, als auch in den Ti(B,C,N)-
Schichten atomare Bindungszustinde, wie sie in B4C- und c-BN-Schichten vorliegen, mit
fir die hohen Hirten verantwortlich sind. TiB, zeigt trotz iberstochiometrischer
Zusammensetzung nur eine Hérte im Bereich von 3100 HVO0,05, da in diesemn Material
keine hartesteigernden B-C oder B-N Bindungen gebildet werden konnen.

Die bindren Hartstoffe TiN, TiC und TiB; zeigen einen dhnlichen Warmhérteverlauf in
guter Ubereinstimmung mit der Literatur /192/ /193/. Terndre und quaternire,
metastabile, harte Schichten zeigen im Temperaturbereich bis 600 °C bessere
Warmhirtewerte als binire Hartstoffschichten. Bei hoheren Temperaturen wirkt sich
aber die beginnende Entmischung der Materialien negativ auf ihre Mikrowarmhérte aus
und es kommt zu starken Hirteabnahmen. Hierbei zeigen Hartstoffe, deren
iiberstochiometrischen Atome sich nicht auf definierten Gitterpositionen (siehe Abb. 108)

befinden, schlechtere Warmhirtewerte.

Bei Scratchtests werden fiir die sehr harten terniren und quaterniren, metastabilen,
metallischen Hartstoffmaterialien hohere kritische Lasten gemessen als fir die bindren
Hartstoffe TiC und TiN. Dies ist vor allem auf die hohen Hirtewerte dieser Schichten
zurickzufihren /194/ und 1468t nicht auf eine verbesserte Haftung auf den
Hartmetallsubstraten schlieBen. Generell 146t sich feststellen, daB bei kritischen Lasten
uber 40 N kohasives Versagen auftritt, wihrend bei kovalenten Materialien wie SiC und

B4C adhisives Versagen bei kritischen Lasten unter 40 N aufiritt. Die Bewertung der
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Haftung mittels Scratchtest ist bei den beschriebenen Schichten problematisch, da die bei
kohasivem Versagen gemessenen kritischen Lasten kein Mall fiir die Festigkeit der
Grenzfliche Schicht-Substrat, sondern fiir die Konstitution der inneren Grenzflichen

darstellen.

Die Haftung der Schichten auf den Substraten 148t sich durch das Implantieren von Ti;
Jonen in die Substratoberfliche (Eindringtiefe ~ 2 nm) mittels Ti-Arc mit Bias
verbessein. Der Binbau von Ti-Atomen in dic Sustratoberfliche fithrt dabei zu einer
Festigung der Grenzfliache Schicht-Substrat.

Hohere kritische Lasten beim Scratchtest lassen sich durch eine Wirmebehandlung nach
der Beschichtung im Vakuumofen bei Temperaturen um 600 °C erreichen. Der
Mechanismus ist dabei das Ausheilen von Gitterdefekien, was zu hoherer
Schichtfestigkeit fiihrt.

Die Rif3zéhigkeit einlagiger Schichten 148t sich mit der Palmqvistmethode nur bedingt
beurteilen. Das aus dem Bereich der Beurteilung von Kompaktmaterialien stammende
Verfahren versagt bei Schichten entweder aufgrund der mangeinden Bildung von Rissen
oder wegen des Abplatzens der Schichten bei hohen Eindruckkriften. Gerade bei den
extrem harten Ti(B,C,N)-Schichten wird bei den fiir die Messungen iblichen Priifkrifien
keine Rif3bildung beobachtet, wihrend bei Schichten aus kovalenten Hartstoffen das
Verfahren in der Regel wegen der schlechten Haftung der Schichten auf den Substraten

versagt.

Bei der Beurteilung der RiBbildung mittels Hertzscher Pressung ist bei den
Lagenmaterialien aus metallischen Hartstoffen ein Zusammenhang zwischen
Gefugestruktur und der kritischen Last zu beobachten. Die sehr feinkristallinen
metastabilen Materialien mit kfz. Gitterstruktur zeigen die hochsten Lasten, wahrend die
Hartstoffe mit hexagonaler Gitterstruktur und vorwiegend (001)-orientierten Kiristalliten
die schlechtesten Werte erreichen. Gerade die TiB,:C-Schichten mit langen
stengelformigen, (001)-orientierten Kristalliten zeigen fiir metallische, einlagige
Hartstoffe relativ niedrige kritische Lasten um 50 N. Die kfz. Gitterstruktur wirkt sich
ebenso wie ein hoher Grenzflachenanteil durch nanokristallines Gefiige in der: Schicht
zéhigkeitssteigernd aus. Bei amorphen Materialien wie den kovalenten B4C- und SiC-

Schichten ergibt sich bei Hertzscher Pressung ein uneinheitliches Bild. Die hochste
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kritische Last wird von der B4C-Schicht erreicht. Sehr wahrscheinlich wird aufgrund der
hohen Hirte und Druckeigenspannungen hier ein iiberhéhter Wert gemessen, der nicht
auf die wirkliche Schichtzihigkeit schlieBen 14Bt. Andererseits kénnte aber auch die nach
den XPS-Messungen vermutete Nahordnung in den rontgenamorphen B,C-Schichten mit
fur die hohe kritische Last verantwortlich sein. Die kritischen Lasten bei Hertzscher
Pressung lassen sich danach aufgrund der unterschiedlichen Gefiigestrukturen von

amorphen und kristallinen Schichten nicht direkt vergleichen.

Einlagige, metastabile Hartstoffschichten zeigen bei Pin-on-Disk-Versuchen bei
Reibungskoeffizienten tber 0,4 gegen 100Cr6 und ALO; sehr geringen
SchichtverschleiB, verglichen mit bindren Hartstoffschichten wie TiN und TiB,. Dabei
werden aufgrund des hohen Hirteunterschieds die Gegenkorper teilweise durch Abrasion
sehr stark verschlissen und es kann dann dadurch zur Bildung von Aufbauschichten auf
den Hartstoffschichten kommen, die vorwiegend aus abgeriebenem Kugelmaterial
bestehen. Vor allem an den 100Cr6-Kugeln treten hiufig tribochemische Reaktionen auf.
Das bessere Verschleiflverhalten der metastabilen gegeniiber den bindren Hartstoffen
beim Pin-on-Disk-Modellversuch zeigt, dal an der Kontaktfliche zwischen Schicht und
Gegenkorper bei den gewihlten Testbedingungen keine kritischen Temperaturen
auftreten, die zu starker Oxidation der Schichten fiihren.

Es besteht bei den beschriebenen Reibpaarungen kein Zusammenhang zwischen den
gemessenen Reibungskoeffizienten und den VerschleiBanteilen der Schichten und
Kugeln. Dies wird auch fiir andere Verschlei3schutzschichten bei Pin-on-Disk-Versuchen

von Franklin et al. /187/ bestatigt.

Beim Zerspanen von Stahl Ck45 zeigen harte metastabile Ti(B,C)- und Ti(B,N)-
Schichten keine Verbesserung der Standzeiten gegeniiber TiN-Schichten. Fir Ti(B,N)-
Schichten wurden ungiinstige Warmhiartewerte oberhalb 600 °C gemessen, wihrend
Ti(B,C)-Schichten auch bei Temperaturen bis 1000 °C gute Hirtewerte zeigen. Zu
beachten ist aber die geringe chemische Stabilitit dieser metastabilen Materialien bei
Temperaturen oberhalb 600 °C an Luft, bei der eine Entmischung und Oxidation der
Schichten einsetzen kann. Dies erklart die relativ schlechten Standzeiten beim Zerspanen
von Stahl Ck45. Ein Zusammenhang zwischen der Mikrowarmhirte und dem
Zerspanverhalten kann daher nur bedingt, unter Beriicksichtigung der chemischen‘

Stabilitat der Schichten an Luft bei Temperaturen oberhalb 600 °C, gesehen werden.
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Lediglich die Ti(B,C,N)-Schicht mit kfz. Gitterstruktur und extrem hoher Hirte kann
eine Verbesserung der Standzeit gegeniiber TiN beim Zerspanen von Stahl Ck45
aufweisen. Moglicherweise wirken sich hier auch die niedrigen Reibungskoeffizienten um
0,3 (gegen 100Cr6) positiv auf das VerschleiBverhalten aus.

Das VerschleiBverhalten der Schichten bei den Pin-on-Disk-Tests und dem Zerspanen
von Stahl Ck45 4Bt sich nicht korrelieren. Beim Modellversuch werden nicht die
kritischen Temperaturen des Zerspanprozesses erreicht, die das VerschleiBverhalten der

metastabilen Schichten stark beeinflussen.

Mehrlagige Schichten

Bei den mehrlagigen Schichten mit bis zu 7 Lagen (siche Kap. 4.2.1) zeigen
rontgenographische Untersuchungen, daB3 die einzelnen Lagen mit Dicken von 0,1 bis 2,5
um gleiches Kristallitwachstum wie die entsprechenden einlagigen Materialien aufweisen:
Aufgrund der geringen Lagenzah! kommt den Lagengrenzen mit Durchmischungsbreiten
im nm-Bereich eine sehr untergeordnete Rolle in den Schichten zu.

Bei mehrlagigen Schichten werden die mechanischen Eigenschafien entscheidend durch
die Beschaffenheit und Eigenschaften der einzelnen Lagen bestimmt. Bei Lagendicken im
um-Bereich kann beispielsweise eine einzige harte Lage die Gesamtschichthérte deutlich
verbessern. Gegentiber einlagigen TiN- und Ti(B,N)-Schichten werden bei mehrlagigen
Schichten aus metallischen Hartstoffen hohere kritische Lasten sowohl beim Scratchtest,
als auch bei Hertzscher Pressung gemessen. Dies ist auf die Beeinflussung der MeBwerte
durch die Harte zuriickzufiihren. Das gegeniiber einlagigen TiN-Schichten verbesserte
Verschleifiverhalten von 7-lagigen TiN-Ti(B,N)-TiN-Schichten (siehe Tab. 28, 29) 1af3t
sich sowohl auf die hohere Schichthirte, als auch auf den Oxidationsschutz der Ti(B,N)-
Lagen durch die Einbettung zwischen TiN-Lagen zuriickfithren. Wie bei den einlagigen
Schichten fithrt bei gleichen VerschleiBmechanismen die hohere Schichthirte zu
niedrigerem Verschlei3 sowohl beim Pin-on-Disk-Versuch, als auch beim Zerspanen von

Stahl Ck45.
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Viellagenschichten

Bei Viellagenschichten mit Lagendicken von mindestens 50 nm (siehe Kap. 4.2.2)
wachsen die Lagen metallischer Hartstoffe kristallin auf. Abhéngigkeiten vom
vorhergehenden Lagenmaterial in der Aufwachstextur, wie sie von Hilz /133/ bei TiC-
TiB,-Viellagenschichten aufgrund kohirenter Grenzflichen festgestellt wurden, konnten
bei keiner der beschriebenen Materialpaarungen gemessen werden. Die Griinde hierfur
sind in der unterschiedlichen Wahl der Herstellungsparameter und ungleicher
Kiistallitorientierungen in den jeweiligen Schichten zu sehen,

Aus fritheren Messungen an TiN-TiB,- sowie TiC-TiB,-Vieliagenschichten /70/ /133/ ist
bekannt, daB3 die Gesamtdruckeigenspannungen mit steigender Lagenzahl abnehmen. Bei
den Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen ist zu vermuten, daB die
Druckeigenspannungen stark abhingen von der Beschaffenheit der Grenzflichen. Der
Anstieg der Gesamtdruckeigenspannungen in metallischen Hartstoffen mit wachsender
Schichtdicke kann durch das Einbringen von Zwischenlagen amorpher Hartstoffe
unterbunden werden, wobei die Zwischenlagen abhingig von den Durchmischungszonen
und ihrer Beschaffenheit zusitzliche lokale Spannungen in die Schichten einbringen
konnen.

Bei den Viellagenschichten mit Lagen metallischer und kovalenter Hartstoffe, vor allem
aber bei den Schichten mit diinnen Zwischenlagen, sind die Spannungszustinde an den
Grenzflichen der Lagen von Interesse. Fiir die Untersuchung solcher Eigenspannungs-

Tiefenprofile in diinnen Schichten gibt es aber derzeit kein geeignetes Verfahren.

Auch bei 100-lagigen Schichten mit Lagen aus metallischen und kovalenten Hartstoffen
werden die Eigenschafismessungen durch die hohen Schichthirten beeinfluflit. Es zeigt
sich ein Zusammenhang zwischen der Beschaffenheit der Grenzflichen und den
mechanischen Eigenschaften der Schichten. Grenzflichen zwischen Lagenmaterialien mit
unterschiedlichen Bindungsarten wie z.B. TiN-B4C wirken sich negativ auf die Zahigkeit
der Schichten aus. Bei Schichten mit Lagenmaterialien, die teilweise dieselben Elemente
aufweisen (z.B. C-Atome in TiC-B4C), werden groBere kritische Lasten bei Hertzscher
Pressung erreicht. Im Bereich der Grenzflichen sind wahrscheinlich Atome einer Sorte
gegeniiber unterschiedlichen Atomsorten eher in der Lage, starke Bindungen
untereinander auszubilden und damit zu einer Festigung der Grenzflachen beizutragen.

Bei Pin-on-Disk-Versuchen zeigen Viellagenschichten aus gleich dick abgeschiedenen

Lagen metallischer und kovalenter Hartstoffe keine Verbesserungen der Verschleif3-
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eigenschaften gegeniiber den einlagigen Komponenten. Die bei den Reibtests
entstandenen Reibbahnen besitzen in der Regel eine Tiefe von weniger als 50 nm und
durchdringen damit die oberste Lage nicht. Es bestehen aber Zusammenhénge zwischen
den mechanischen Eigenschaften und dem VerschleiBverhalten der Schichten. Schichten
mit hoher Hirte und kritischen Lasten bei Hertzscher Pressung besitzen geringere
Verschleilvolumina sowohl gegen ALO; als auch gegen 100Cr6. Bei sdmtlichen

Schichten wird gegen Al,O; geringerer Verschleil als gegen 100Cr6 beobachtet. Der
Grund hierfiir liegt in der geringeren chemischen Wechselwirkung des oxidischen
Kugelmaterials mit der Schicht und der umgebenden Luft. Es besteht kein
Zusammenhang zwischen den Reibungskoeffizienten und den volumetrischen
VerschleiBbetragen der Reibpaarungen. Wie schon bei den einlagigen metastabilen
Schichten wirkt sich die hohe Hirte der Materialien verschleiBmindernd aus. Dies
bestitigt die Vermutung, daB der hauptsichliche VerschleiBl in diesen Systemen durch
mechanischen Abrieb, also abrasiv erfolgt. Tribochemische Reaktionen (z.B. Bildung von

TiO,) treten an diesen Schichten in einem sehr viel kleineren Rahmen auf.

Bei TiN-TiC-Viellagenschichten mit unterschiedlichen Lagenzahlen (siehe Kap. 4.2.3)
konnte ein deutlicher Zusammenhang zwischen Lagenzahl und Aufbau der Schichten
festgestellt werden. Rontgenographische und AES-Tiefenprofiluntersuchungen zeigen,
dal3 an den Lagengrenzen der Materialien TiC und TiN Durchmischungszonen von 2-3
nm Dicke existieren. Bei 1000-lagigen TiC-TiN-Schichten ergibt sich somit ein Anteil
von bis zu 60% der Ti(C,N)-Durchmischungszonen an der Gesamtschicht. Friihere
Untersuchungen zeigen jedoch, daB der Grad der Durchmischung stark von den
Sputterparametern (z.B. Targetleistung, Sputterdruck) abhingig ist /70/. Fir die TiC-
TiN 100-Lagenschicht mit 2 nm TiC-Lagendicke bedeutet diese Durchmischung, daf3
sich keine reinen TiC-Lagen in der Schicht ausbilden konnen, sondern daf3 zwischen den
TiN-Lagen gradierte Uberginge TiN-Ti(C,,Ny.,)-TiN existieren.

Die Bedeutung des im Rontgendiffraktogramm 1000-lagiger TiC-TiN-Schichten
gegeniiber Viellagenschichten mit geringerer Lagenzahl zusitzlich auftretenden Peaks
bleibt ungeklart.

Fiir die Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen aus kovalenten und heteropolaren
Hartstoffen (siche Kap. 4.2.4) ergaben sich nach den XRD-, TEM- und AES-
Untersuchungen in Abhingigkeit der Lagenmaterialien sehr unterschiedliche Ergebnisse.

Wihrend B4C-Lagen eine sehr geringe Durchmischung zeigen, besitzen AIN-Lagen mit
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einer Dicke von 2 nm eine sehr hohe Durchmischung mit den umgebenden TiN- und
TiC-Lagen (siche Abb. 109) und bilden keine amorphen Zwischenlagen aus. Die
Ausbildung einer Durchmischungszone hingt offensichtlich von den Gitterstrukturen der
metallischen und (amorph abgeschiedenen) kovalenten Hartstoffe ab. So 148t sich AIN
energetisch deutlich giinstiger in das metallische Gitter durch Substitution von Ti durch
Al-Atome integrieren, als das in einer Nahordnung vorliegende B,C. Aufgrund der AES-
Tiefenprofile 148t sich flir BN eine ebenfalls hohe Durchmischung vermuten,

150 Lagen TiN-AIN-TiC 150 Lagen TiN-B4«C-TiC

o

GroBe Durch-
mischungszone,
gradierter Uber-
gang TiN-AIN-
TiC

(Ti,A)(C,N)
(Ti, AN

N

oubsha

50, 0, 0,2
3

/é/;/}//?//;;///’/////

Abb. 109: Skizze des Aufbaus von TiN-TiC-Viellagenschichten mit B,C 2 nm und AIN 2
nm dicken Zwischenlagen, TiN- und TiC-Lagendicke 50 nm

wiahrend SiC oder das heteropolare Al,O; eine minimale Durchmischung mit den
umgebenden TiN- und TiC-Lagen zeigen. Es ist davon auszugehen, daB3 diese
Viellagenschichten sehr unterschiedliche Eigenspannungszustinde in Abhédngigkeit der
Konstitution der inneren Grenzfldchen besitzen.

Aufgrund der Ergebnisse konnen gezielt Zwischenlagen in eine Viellagenschicht
integriert werden, die definierte gradierte Ubergéinge mit oder ohne Unterbrechung des
Kiristallitwachstums herbeifiihren. Dies eroffnet weitgehende Moglichkeiten im Hinblick

auf Eigenschaften und Anwendungsverhalten von Viellagenschichten.

Bei Viellagenschichten besteht eine Abhingigkeit der Hirte von der Lagenzahl. Dabei
erreichen TiN-TiC-Schichten mit 50 bis 500 Lagen hohere Hirtewerte als die

Einzellagenmaterialien. Der Hauptgrund fir den Hirteanstieg ist in dem mit der
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Lagenzahl steigenden Korngrenzenanteil in den Schichten zu sehen. Bei einem
Grenzflachenvolumen von tiber 50% bei den 1000-lagigen Schichten wird der Anteil der
reinen TiN- und TiC-Lagen und damit der Anteil der von den Lagen verursachten
Spannungen immer geringer, und es werden aufgrund fallender Gesamteigenspannungen

geringere Hirtewerte gemessen.

Durch den Einbau diinner harter Zwischenlagenmaterialien in Viellagenschichten kénnen
effektive Hirtesteigerungen schon bei Lagendicken um 2 nm erreicht werden. Dieser
Effekt 1Bt sich nicht allein mit der Dicke der in die Schichten eingebrachten Lagen
erklaren. Eine Tendenz zu vergleichsweise hoheren Hartewerten ist aber bei den
Schichten festzustellen, deren Zwischenlagenmaterialien nach AES-Untersuchungen
relativ starke Durchmischungszonen im Bereich der Lagengrenzen besitzen. In diesen
Schichten ist von nicht unterbrochenem Kiristallitwachstum uber alle Lagengrenzen
auszugehen, wobei die Durchmischungszonen Bereiche starker Verspannungen bilden
und somit die Spannungen in der Gesamtschicht verstirken konnen. Bei Zwischenlagen,
die eine rontgenamorphe Zone ausbilden, fiihrt das unterbrochene Kristallitwachstum zu
einer Spannungsreduzierung in der Gesamtschicht und damit zu niedrigeren gemessenen
Hértewerten.

Die untersuchten TiC-TiN-Viellagenschichten zeigen oberhalb 800 °C schlechtere
Mikrowarmhirtewerte als die vergleichbaren einlagigen Materialien. Wahrscheinlich
wirkt sich der hohe Grenzflichenanteil in den Viellagenschichten hier negativ auf die
Schichthérte bei hohen Temperaturen aus. Bei Einbau diinner Zwischenlagen kovalenter
Hartstoffe hingegen wird die Mikrowarmharte deutlich verbessert. Dies erkldrt sich
dadurch, daB die kovalenten Hartstoffe in der Regel bessere Mikrowarmharten als

metallische Hartstoffe zeigen.

Bei TiC-TiN-Viellagenschichten besteht ein Zusammenhang zwischen der Lagenzahl und
der kritischen Last beim Scratchtest. Bei hoher Lagenzahl bzw. hohem
Grenzflichenanteil in der Schicht werden hohere kritische Lasten erzielt. Ebenso kann
durch den Einbau von diinnen Zwischenlagen die kritische Last gegeniiber Schichten
ohne Zwischenlagen gesteigert werden. Damit wird das Modell der Riflableitung durch
die hohe Zahl an Grenzflichen in Viellagenschichten bestdtigt. Dabei zeigen
Viellagenschichten mit Grenzflichen, die hohe Durchmischungszonen aufweisen, bessere

kritische Lasten als Schichten mit gering durchmischten Grenzflichen. Auch bei den
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Viellagenschichten ist ein starker Einflu der Schichthirte auf die kritische Last beim
Scratchtest zu beobachten.

TiC-TiN-Viellagenschichten zeigen kritische Lasten bei Hertzscher Pressung, die im
Bereich der einlagigen Hartstoffmaterialien liegen. Es konnte kein Zusammenhang
zwischen der Lagenzahl, noch zwischen dem Aufbau der Grenzflichen und der kritischen
Last gefunden werden. Allerdings bewirkt eine hohe Schichthirte auch bei der

Hertzschen Pressung hohere kritische Lasten.

Bei TiN-TiC-Viellagenschichten mit mindestens 50 Lagen werden sehr niedrige
Reibungskoeffizienten gegen Al,Os- und 100Cr6-Kugeln gemessen. Zu Beginn der Tests
werden Reibungskoeffizienten um 0,7 gemessen und erst nach abrasivem Kugelabrieb
und einsetzendem Schichtabrieb werden die im Vergleich zu entsprechenden Werten fiir
TiN (0,89) und TiC (0,35) niedrigen Reibungskoeffizienten um 0,2 erreicht. An den
Kugeln kommt es dabei durch tribochemische Reaktionen zur Ausbildung eines
oxidischen Films, der auch abgeriebenes Schichtmaterial enthilt. Dieser Film vermindert
die Reibung und vor allem auch den verstarkten Abrieb der Reibflichen von Schicht und
Kugel und ist verantwortlich fiir die geringen VerschleiBbetrige der Schichten. Das
Einlaufverhalten der Reibpaarungen ist direkt mit dem Kugelverschlei korrelierbar.
Ahnlich niedere Reibungskoeffizienten wurden auch von Habig /86/ an TiN- und TiC-
Materialpaarungen bei Pin-on-Disk-Versuchen beobachtet. Dieser Effekt wird auch an
den TiN-TiC-Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen gemessen, wird aber von der
Zusammensetzung der Gesamtschicht stark beeinflult. Bei B,C-Zwischenlagendicken
von 9 nm steigt der Reibungskoeffizient gegen 100Cr6 stark an. Dickere Zwischenlagen
fithren zum Abrieb des oxidischen Films an der Kugel und damit zu erhohter Reibung
sowie hoheren VerschleiBbetrdgen. Werden die Lagendicken von TiN und TiC ungleich
variiert, stellt sich ebenfalls kein niederer Reibungskoeffizient ein.

Schichten mit dinnen Zwischenlagen kovalenter Hartstoffe zeigen nur geringfligig
hohere Verschleiflbetrige gegen AlL,O; und 100Cr6 als reine TiN-TiC-Schichten. Die
insgesamt relativ geringen VerschleiBbetrdge bei sehr unterschiedlichen mechanischen
Eigenschaften der Schichten bestitigen die untergeordnete Rolle von abrasivem
Verschleil gegeniiber den tribochemischen Reaktionen, die unabhdngig von der
Beschaffenheit der Zwischenlagenmaterialien zur Ausbildung eines Films auf den Kugeln
und zu den niedrigen Reibungskoeffizienten um 0,25 fithren. Die geringsten

VerschleiBbetrage werden bei den Schichten mit Zwischenlagen hoher Durchmischung
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erzielt. Damit 148t sich auch hier ein Zusammenhang zwischen VerschleiBverhalten und
Autbau (Konstitution der inneren Grenzflachen) der Viellagenschichten feststellen.

Das Verhalten beim Zerspanen von Stahl Ck45 ergibt deutliche Standzeitverbesserungen
von Viellagenschichten gegentiber einlagigen TiN-Schichten. Bei den 7-lagigen Schichten
ist hauptsachlich die hohe Hirte der die TiN-Lagen abstiitzenden Ti(B,N)-Lagen fiir das
gute Zerspanverhalten verantwortlich, wihrend bei den Schichten mit hoher Lagenzahl
neben hoher Hirte der Gesamtschicht die bessere Rifableitung an den vorhandenen
inneren Grenzflichen mafgeblich ist.

Bei Schichten mit diinnen Zwischenlagen lassen sich im direkten Vergleich mit TiN-TiC-
Schichten nochmals Standzeitverbesserungen erzielen. Als Hauptgriinde sind der héhere
Anteil der Grenzflichen, die hoheren Hirten, sowie die guten Hochtemperatur-
eigenschaften der Lagen aus kovalenten Hartstoffen zu nennen. Durch das Einbringen
dieser Materialien in Form von diinnen Lagen (1 nm - 9 nm) werden die bei einlagigen
Schichten stérenden Eigenspannungen dieser Lagen gering gehalten. Bei C- und Al,O;-
haltigen Schichten fiihrt die schlechte Haftung der Lagen auf den TiN-Lagen aufgrund
von Eigenspannungen und ungiinstiger Bindungsverhiltnisse zwischen kovalenten bzw.
heteropolaren und den metallischen Hartstoffen zu entsprechend schlechten Standzeiten,
Bei SisNj-haltigen Schichten ist vermutlich die Affinitit zu Eisen fiir die schlechte
Standzeit verantwortlich.

Wihrend die Ergebnisse bei den Pin-on-Disk-Versuchen bedingt mit dem Aufbau der
Schichten (Konstitution der Grenzflichen) korrelierbar sind, kann bei TiN-TiC-
Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen ein Zusammenhang zwischen Aufbau,
mechanischen Eigenschaften und Anwendungsverhalten beim Zerspanen von Stahl Ck45
hergestellt werden.  Schichten mit starken Durchmischungszonen zeigen
uberdurchschnittlich hohe Hartewerte und bessere Standzeiten (Standzeitkriterium war
Bruch der Schneidkante der Wendeschneidplatte, siehe Kap. 3.3) als Schichten mit

geringen Durchmischungszonen an den Lagengrenzen.
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6. Ausblick

Gegentiber den Schichten mit geringer Lagenzahl bieten Viellagenschichten mit hoher
Lagenzahl ein groBes Potential an Verbesserungen hinsichtlich den mechanischen
Eigenschaften und dem Anwendungsverhalten. Hierbei sind neben dem neuartigen
Konzept der Viellagenschichten mit diinnen Zwischenlagen kovalenter Hartstoffe auch
neue Konzepte mit gradierten Lageniibergangen zu sehen.

Orientierende Untersuchungen von an Produktionsanlagen hergestellten Viellagen-
schichten zeigen, dal3 gerade auch unter Einbeziehung der an diesen Anlagen gegebenen
Moglichkeiten (z.B. Heizung, Arc-Verfahren) noch ein hohes Entwicklungspotential fuir
die beschriebenen Viellagenkonzepte zu erwarten ist.

Aufgrund der Erkenntnisse tiber die Beschaffenheit der Grenzflichen bei diinnen
Zwischenlagen kovalenter Hartstoffe in TiN-TiC-Viellagenschichten existieren mehrere
Zielrichtungen bei der Optimierung dieser Viellagensysteme. Zum einen konnen
Viellagenschichten mit Zwischenlagen kovalenter Haristoffe realisiert werden, deren
Dicken gezielt tiber oder unter den bekannten Durchmischungsbreiten dieser Materialien
liegen. Zum anderen stellt der Einbau einer hoheren Zah! an unterschiedlichen
Zwischenlagenmaterialien kovalenter und heteropolarer Hartstoffe mit Dicken im nm-
Bereich einen vielversprechenden Weg dar.

Durch die Verwendung anderer Materialkombinationen (z.B. TiN-(Ti,Al)N) oder das
Integrieren neuartiger Lagenmaterialien in TiN-TiC-Viellagenschichten wird es auch
moglich sein, Schichten mit unterschiedlichen Zielanwendungen wie beispielsweise der
Holz- oder Kunststoffbearbeitung zu produzieren.

Neben der Konzipierung neuartiger Viellagensysteme muB3 aber vor allem auch die
Charakterisierung der mechanischen sowie der tribologischen Eigenschaften der
Schichten sowie der Schicht-Substrat-Verbunde weiterentwickelt werden. Dabei sind die
Untersuchung der Ri3zahigkeit und der Spannungsverteilung in Viellagenschichten, aber
auch tribologische Untersuchungen bei erhohten Temperaturen von grofBer Wichtigkeit.
Ebenso nimmt die Problematik der technischen Realisierung diinner Zwischenlagen
gerade auch in Hinblick auf die in Produktionsanlagen iblichen Mehrfachrotation der

Substrate einen hohen Stellenwert ein.
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