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Abstract

Abstract

The age hardening of TiAIN coatings upon post-deposition annealing due to spinodal
decomposition is already well known. This work revolves around the hypothesis the fracture
toughness shows a similar enhancement as observed for the indentation hardness. To proof this,
Tios1AlosoN coatings were deposited on Al2O3 substrates using sputtering deposition.
Subsequently, the samples were annealed at different temperatures between 750°C und 1000°C
for 10 min. The evolution of the hardness and Young’s modulus and, in particular, of the
fracture toughness as a function of the temperature were studied. It was found that the fracture
toughness indeed reaches a maximum at a temperature of 750°C because of spinodal
decomposition of supersaturated metastable face-centered cubic (fcc) TiAIN into fcc-TiN and
fcc-AlIN-rich domains. The TiN coatings do not undergo age hardening. Their fracture
toughness and hardness continuously decrease due to recovery of point defects stemming from

the film growth process



Kurzzusammenfassung

Kurzzusammenfassung

Die Harteentwicklung von TiAIN Schichten als Funktion der Temperatur und die
dahinterliegenden Ph&dnomene wie Ausscheidungshartung und spinodale Entmischung sind
schon seit Jahren bekannt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde bewiesen, dass diese Phdnomene
auch die Bruchzahigkeit beeinflussen kénnen und dass diese das gleiche Verhalten wie die
Hérte aufweist. Tio41AloseN und TiN sind auf Al>O3z Substrate mittels Kathodenzerstaubung
(Sputtern) abgeschieden worden. Nach dem Glihen im Vakuum bei verschiedenen
Temperaturen zwischen 750°C und 1000°C wurde die Entwicklung verschiedener
mechanischer Eigenschaften allen voran der Bruchzahigkeit, aber auch der Hérte und des
Elastizitatsmoduls als Funktion der Temperatur untersucht. Aufgrund der spinodalen
Entmischung von TiAIN in fcc-Tin und fcc-AIN weist auch die Bruchzéhigkeit dieser Schichten
ein Maximum bei einer Temperatur von 750°C auf. Bei TiN gibt es keine spinodale
Entmischung, die die mechanischen Eigenschaften beeinflussen kénnte. Die Bruchzahigkeit
und die Harte nehmen mit der Temperatur immer ab, da die Punktdefekte, die beim

Schichtwachstum eingebracht werden, thermisch aktiviert ausheilen.



Einleitung

Einleitung

Die Optimierung von Hartstoffschichten ist eines der wichtigsten Aufgaben in der Industrie.
Die zahlreichen Anwendungen von beschichteten Komponenten (z.B. Schneidwerkzeuge und
Fraser) spornen die Forschung in diesem Gebiet an. Die Nitride von Ubergangsmetallen sind
bekannt fur ihre Korrosionsbestéandigkeit [1]. Typische Systeme sind TiN oder CrN, die durch
reaktive Kathodenzerstdubung abgeschieden werden und seit Jahrzehnten untersucht werden.
TiN  Schichten weisen insbesondere eine hohe Harte und Korrosions- und
VerschleiBbestandigkeit auf. Allerdings ist ihre thermische Stabilitat fur manche Anwendungen
zu gering[1][2]. Beispielsweise werden bei Schneidewerkzeugen aufgrund der Reibung
zwischen dem Schneidwerkzeug und dem zu bearbeitenden Werkstiick Temperaturen von bis
zu 1300°C erreicht [3]. An Luft oxidiert TiN bereits ab Temperaturen von tber 450°C und
bildet eine Rutile Struktur TiO». Der groBe Volumenunterschied fuhrt zu Druckspannungen in
der Schicht, was zu Delaminationen/Versagen der Schicht fihren kann [4]. Die Zugabe von
Aluminium zu TiN oder CrN ermdglicht dieses Problem zu l6sen [5]. Der sich bildende
Mischkristall ~ Titan-Aluminium-Nitrid (TiAIN) weist sehr interessante mechanische
Eigenschaften auf: eine hohe Hérte und eine gute thermische und chemische Bestandigkeit.
Aulerdem bildet Aluminium eine stabile Oxidschicht, wenn es hohen Temperaturen ausgesetzt
ist [6]. Eine weitere nennenswerte Eigenschaft von TIiAIN ist, dass es eine
Aussscheidungshartung aufgrund von spinodaler Entmischung von Uberséttigtem kubisch
flachenzentriertem (kfz) TiAIN zu kfz TiN und kfz AIN reichen Domanen bei ca. 900 °C zeigt
[7]. Uber dieser Temperatur nehmen die mechanischen Eigenschaften aufgrund der

Phasenumwandlung von kubischem AIN zu hexagonalem AIN jedoch wieder ab [7].

In dieser Arbeit wurden TiAIN Schichten mittels reaktivem Magnetron Sputtern hergestellt und
charakterisiert. Insbesondere wurde die Entwicklung der Bruchzahigkeit als Funktion der
Temperatur mittels Mikromechanik Cantilever Biegeversuchen im Rasterelektronenmikroskop
durch die Belastung mit einem Picoindenter bestimmt. Im ersten Teil dieser Arbeit werden die
thermisch aktivierten Phasenumwandlungen von TiAIN und die verschiedenen
zugrundeliegenden Mechanismen erklart. Im zweiten Teil werden die experimentellen
Methoden néher beschrieben. Zuletzt werden die experimentellen Ergebnisse gezeigt und
diskutiert.
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Das TiAIN System

1 Das TIAIN System

1.1. Struktur und Eigenschaften

1.1.1. TiN

Das TiN System weist eine NaCl Kristallstruktur auf (cf. Abb. 1). Bei der stochiometrischen
Zusammensetzung hat es einen Gitterparameter von a = 4.240 A. Das Material ist bei
Raumtemperatur elektrisch leitfahig [8] und seine Harte betrdgt in etwa 25 GPa [9]. Seine hohe
Schmelztemperatur (2930 °C), seine guten mechanischen Eigenschaften, seine
Korrosionsbestéandigkeit und sein geringer Reibwert erklaren den h&ufigen Einsatz von TiN in
der Industrie. Bereits im Jahre 1992 wurde gezeigt, dass die Lebensdauer von Stahlteilen bis zu

1000 % erhoht werden kann, wenn sie mit TiN beschichtet sind [9].

Abb. 1: Die kubisch flachenzetrierte TiN Struktur [11].

Eines der groRten Probleme bei der Verwendung von TiN ist die Oxidationsbestandigkeit. Page
und Knight [13] haben gezeigt, dass TiN bei 600 °C an Luft nach der folgenden Reaktion
oxidiert: 2TiN + 202 - TiO2 + N2. Andere Studien [9][13] berichten, dass die Oxidation schon
ab 450 °C auftreten kann. Der grof3e molare Volumenunterschied zwischen TiN und TiO flhrt
zu Druckspannungen innerhalb der Schicht. Je dicker die Oxidschicht ist, desto hoher sind diese
Druckspannungen. Ab einem kritischen Wert bilden sich Risse, die immer neue offene
Oberflachen freisetzen, welche sofort oxidieren bis die ganze TiN Schicht oxidiert ist. Da beim
Schneiden die Temperatur an der Oberflache aufgrund der Reibung zwischen Werkzeug und
dem zu bearbeitenden Werkstiick sehr hoch sein kann, fuhrt die Kombination von Oxidation
und Diffusion zum Versagen. Eine Ldsung des Problems wurde 1986 von W.-D. Miinz

gefunden: das Zulegieren von Aluminium zu TiN [12].
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Das TiAIN System

1.1.2. TiAIN

Die Aluminium Atome ersetzen die Titan Atome am Metalluntergitter der Struktur [14]. Die

Harte von TiAIN ist hoher als die von reinem TiN.

Die Zugabe von Aluminium zu TiN fuhrt zur TiixAlxN-Struktur. Die Eigenschaften hangen
vom Ti/Al Verhéltnis x in der Struktur ab. Bei einer Zusammensetzung zwischen 51 und 70
at.% kristallisiert TIAIN in der kubisch flachenzentrierten Kristallstruktur, wobei Aluminium
regellos durch Titan im Atomgitter ersetzt wird, wie in Abb. 2 dargestellt. Bei hohen
Aluminium-Gehalten bildet sich die hexagonale (Wurtzite, D4) AIN Struktur (mittels PACVD
kann bis zu 90% Al legiert werden [15]).

alyminum

Abb. 2: Das TiAIN Gitter [14].

Die Zugabe von Aluminum hat auch den Vorteil einer hoheren Oxidationsbestédndigkeit und
eines groReren Diffusionswiderstandes [16]. Aluminium bildet eine stabile und dichte
Oxidschicht an der Oberflache, die die Diffusion verringert und daher die Lebensdauer der
Werkzeuge erhoht. Barshilia et al. zeigten, dass die TiAIN Struktur bis 700 °C stabil und
oxidationsbestandig bleibt [16]. Da die Struktur aber metastabil ist, werden wir im Abschnitt
1.3 sehen, dass sie dazu tendiert, spinodal zu entmischen, bevor sie in die thermodynamische

stabile hexagonale Struktur umwandelt.
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Das TiAIN System

1.1.3. AIN

AIN weist bei Raumtemperatur eine hexagonale Kristallstruktur (Wurtzite Typ: w-AlN) auf,
siehe Abb. 2. Die Gitterkonstante (a = 3.108 A) ist kleiner als die vom fcc-AlIN. Seine Hérte ist
mit ca. 12 GPa im Vergleich zu TiN wesentlich geringer [17],[13]. Die hexagonale Struktur
kann sich aber bei hohen Driicken (p > 14 GPa) in die NaCl Struktur umwandeln. Diese
Umwandlung geht mit einer starken Volumenanderung einher. Kubisches AIN hat einen
Gitterparameter a von 4.043 A [18], weist eine hohere Harte als w-AIN auf, und ist unter

Atmosphérendruck metastabil [17].

O N atoms
QO Al atoms

Abb. 3: Hexagonales AIN [19].

Da die Mischbarkeit von w-AlIN in fcc-TiN sehr gering ist [20], ist es wichtig, dass der Kristall
in kubisch flachenzentrierter Struktur aufwéchst. Mittels PVD kdnnen wir einen fcc-TiAIN
Mischkristall herstellen. Der Al-Gehalt darf aber einen kritischen Wert von ca. 70 % [21] nicht
Ubersteigen. Die Harte nimmt mit steigendem Al-gehalt zu, bis zu einem Maximum (zwischen
60 und 70 %), das von den Abscheidungsbedingungen (Druck, Temperatur) abhéngt [22].
Oberhalb dieses Wertes kristallisiert TIAIN in der hexagonalen Wurtzite Struktur, was zu einer
Verringerung der Harte fiihrt. Manche Studien berichten sogar, dass das System schon ab 51%

Aluminium in einer Wurtzite Struktur kristallisiert [23].
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Das TiAIN System

1.2. Entmischungsvorgange

Wir haben im Abschnitt 1.1 gesehen, dass in Abhangigkeit von Temperatur und Druck
Phasenuibergénge auftreten, die die Eigenschaften des Systems direkt beeinflussen. Wichtig ist
daher zu verstehen, was die verschiedenen Mechanismen sind, die diese Phaseniibergange

steuern. Man kann zwei verschiedene VVorgange unterscheiden.

1.2.1. Keimbildung und Wachstum

Die ublichen Prozesse der Phasenumwandlung sind die Keimbildung und Wachstum. Das
Frieren von Wasser, die Kondensation von Gasen usw. laufen nach diesem Mechanismus ab
[24]. Es bilden sich Keime im System, die schon die Gleichgewichtszusammensetzung haben.
Zum Wachsen bildet sich eine Grenzflaiche mit dem Rest des Systems aus, was sehr
energieaufwandig ist. Die neu gegriindeten chemischen Bindungen sind viel stabiler und
verringern die freie Enthalpie G. Die beiden Energiekurven werden in der nachsten Abbildung
dargestellt.

AGound AGy sind jeweils die bendtigte Energie zur Bildung einer Grenzflache und der Gewinn

an freien Enthalpie als Funktion des Keimradius.

Abb. 4: Energie der Keimbildung.

Energieverlust

Freie Enthalpie G
n

e - \ Keimradius

AG = AGo - AGy

Energiegewinn

' a6,

Man kann sehen, dass diese Keime nicht stabil sind, solange sie nicht eine kritische Grofe
erreicht haben, da der Energiegewinn (Volumenenergie) den grolRen Bedarf an
Oberflachenenergie nicht kompensieren kann. Ab einem kritischen Radius r* wird aber mehr
freie Energie von den neugegriindeten Bindungen freigesetzt, als es fur die Bildung von
Grenzflache benétigt wird. Energetisch gesehen ist es dann ginstiger, dass sich die Keime

bilden und wachsen.
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Das TiAIN System

1.2.2. Spinodale Entmischung

Es gibt ein weiteres Phanomen zur Entmischung von Phasen, die bei metastabilen Systemen
auftritt: die spinodale Entmischung. Schon ab 1961 wurde das Phdnomen von John W. Cahn
untersucht und beschrieben [26]. Im Gegensatz zur Keimbildung und Wachstum, bei der die
Keime schon die Gleichgewichtzusammensetzung aufweisen und wachsen, wird sich diese bei
der spinodalen Entmischung erst langsam einstellen. Damit sie auftritt, muss das System bei
einer Zusammensetzung liegen fiir die die Entmischung energetisch glinstiger ist. Das ist der
Fall, wenn die Gibb‘sche freie Enthalpie eine konkave Kurve ist, das heift, wenn d2G/dc? <0.
In Abb. 5 wird die G=f(x) Kurve dargestellt. Man sieht, dass eine Entmischung bei einem
Minimum (X1 oder x2) der Kurve instabil ware, da sie zu einer Erhdhung der globalen Energie

fuhren wirde.

A X Xg — X2 B
Abb. 5: Gibb’sche freie Enthalpie als Funktion der Systemenzusammensetzung [25].
Zwischen den beiden Wendepunkten (d2G/dc2 = 0) ist die zweite Ableitung der freien Enthalpie
negativ. In diesem Bereich ist die Energie der beiden getrennten Komponenten A und B
niedriger als die der Legierung AB. Eine Entmischung ist mit einer Verringerung der globalen
freien Enthalpie verbunden: Das System tendiert dazu zu entmischen. Man spricht hier von der
spinodalen Entmischung. Der groRe Unterschied zwischen den beiden Phanomenen ist in

folgender Abbildung dargestellt:
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Das TiAIN System

Classical nucleation and growth

C |
-] | -
o LA o[t
| i _
Early Later Final

Distance —

Spinodal decomposition

C, + —_—
G | o \///\\\./
N ——
C -
1 Early Later Final

Abb. 6: Vergleich der Entmischungsverldufe bei Keimbildung und Wachstum und spinodaler
Entmischung [27].

Wie oben erwahnt besitzen die Keime bei der Keimbildung schon die
Gleichgewichtszusammensetzung, danach wachsen sie bis sie die EndgroRe erreicht haben. Bei
der spinodalen Entmischung wird diese Zusammensetzung erst am Ende erreicht. Aulerdem
tritt die spinodale Entmischung Uberall in der Probe auf, im Gegensatz zu der Keimbildung, die

erst an Keimen beginnt.
1.3. Die Ausscheidungshartung

Die spinodale Entmischung spielt eine groRRe Rolle im TiAIN System. Bei Temperaturen von
540 - 560°C beginnt die TiAIN Struktur in kubische TiN und kubische AIN-reiche Bereiche

nach folgender Reaktion umzuwandeln [28] :
fcc TIAIN => fcc-TiN + fcc- AIN (1.1)

Es bilden sich zunéchst koharente Ausscheidungen. Diese haben die gleiche Kristallstruktur
und Orientierung wie die Matrix. Die entstehenden Phasengrenzen sind daher von den
Versetzungen schneidbar. Sie wirken als Hindernisse fur Versetzungen, die sich im Material
bewegen, und bewirken dadurch eine Festigkeitssteigerung, was zu einem Harteanstieg fiihrt.
Diese Bereiche werden mit der Gluhungszeit immer groRer, bis sie eine maximale Grofe
erreichen. Dabei ist es wiederum schwer flr die Versetzungen, sie zu schneiden. Ab einem
gewissen Radius r* mussen die Versetzungen die Ausscheidungen nach dem Orowan

Mechanismus umgehen. Wie in Abb. 7a) dargestellt, geht das mit einer Verringerung der Harte
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Das TiAIN System

einher. Dieses Phiinomen wird ,,Uberalterung® (Overaging) genannt [29]. Abbildung 7b) fasst
die beiden Mechanismen zusammen.

q)
\ Umgehen

\ Schneiden .

Festigkeit

Radiusr

-

r*
-

Uberalterung

Abb. 7: a) Hartungseffekt als Funktion des Ausscheidungsradius r ;b) Beide Maéglichkeiten fiir
die Uberwindung von Ausscheidungen. I: Schneiden, II: Umgehen (Orowan

Mechanismus) [30].

Die inkoharenten Ausscheidungen weisen eine andere Kristallstruktur als die Matrix auf. Es
bilden sich inkohdrente Phasengrenzen, die die Versetzungen nicht uberwinden konnen. Sie
kdnnen diese nur mit dem Orowan-Mechanismus umgehen. Ein Versetzungsring verbleibt um
den Bereic, was ein Spannungsfeld bewirkt. Der Effekt ist aber im Vergleich zu den koharenten

Ausscheidungen viel kleiner: die Harte nimmt ab.

Beim Gluhen von TiAIN bei Temperaturen tber 900°C [31] wandelt sich fcc-AIN in w-AIN
um:

fcc-TiN + fcc-AIN => fce-TiN + w-AlIN (1.2)

Die vorhandenen Ausscheidungen werden immer grofier. Der Abstand zwischen den Teilchen
nimmt aber zu. Es gibt nicht genug Hindernisse fiir die Versetzungen, die sich frei in der Schicht
bewegen konnen. Dies bedingt einen Hartenabfall. AuBerdem geht die teilkohédrente
Grenzflache zwischen fcc-TiN und fcc-AIN verloren [32], der Abfall wird dadurch noch
verstarkt. Dieser Verlauf und die zugrundeliegenden Phdnomene wurden 2003 von P. H.

Mayrhofer et al. untersucht und beschrieben [33]. Das Ziel dieser Arbeit ist zu untersuchen,
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Das TiAIN System

welchen Einfluss die spinodale Entmischung auf die (Bruch-)zéhigkeit von TiAIN Schichten

hat, und wie sich der Verlauf als Funktion der Temperatur andert.
1.4. Bruchzéhigkeit von Hartstoffschichten

Die Bruchzahigkeit beschreibt den Widerstand eines Werkstoffes, gegen die Ausbreitung
bereits vorhandener Risse und ist eine der wichtigsten mechanischen Eigenschaften. Man kann
3 Modi von Beanspruchungen unterscheiden. Sie werden jeweils mit einem
Spannungsintensitatsfaktor K beschrieben.  Man  unterscheidet die  Offnungs-
/Zugsbeanspruchung (Kj,), die Schub- Gleitbeanspruchung (Kii) und die Scherbeanspruchung
(Kiu). Diese drei Arten werden in der ndchsten Abbildung dargestellt:

Mode I
Abb. 8: Die drei Rissbeanspruchungsarten [34].

K ist folgendermafen definiert:

K = 0.YVma (1.3)

Dabei ist Y ein Geometriekorrekturfaktor, a die Risslange und o die Normalspannung. K
beschreibt die Intensitat des Spannungsfelds an der Rissspitze. Sobald K groRer als der kritische
Wert ist, kann der Riss wachsen und es kommt zum Versagen des Materials. Diese kritischen
Werte Kic, Kiic, Kinc werden auch als Bruchzahigkeit bezeichnet und sind materialabhangig.
Im Rahmen dieser Arbeit wird der Kic Verlauf von TiAIN Schichten als Funktion der

Temperatur untersucht.
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Experimentelle Methoden

2 Experimentelle Methoden

2.1. Die Kathodenzerstaubung (Sputtern)

2.1.1. Grundprinzip

Die Kathodenzerstaubung (oder Sputtern), ist eine weitverbreitete Methode zur Herstellung von
dinnen Schichten. Der Prozess findet in einer Hochvakuumkammer statt, in der sich ein Target
und die zu beschichtenden Substrate befinden. Das Target dient als Kathode (-) und das Substrat
als Anode (+). Ziel ist es ein Plasma zu erzeugen, sodass positiv geladene lonen die
Targetoberflache treffen. Dadurch gehen die Targetatome in die Gasphase Uber und fliegen

durch diese Kammer bis zum Substrat. Das Ganze wird in folgender Abbildung dargestellt.

Substrate

Argon

Glow
> discharge
i i
<—(Ar > A Ar )
atoms » \ <\)
o Ar

Target l
atoms
Electrons€———®

Magnets (—{:H H H _L) Cooling

water

Abb. 9: Eine typische Magnetron Sputter Anlage [36].

Es besteht die Mdoglichkeit das Substrat nicht auf Massepotential zu halten, sondern ein
negatives Potential anzulegen. Dieses ,,Bias“ fuhrt zum lonenbombardement der
Schichtoberflache. Die Schicht wachst dadurch dichter auf [37]. Das Plasma wird durch
Magnetron-Sputtern erzeugt. Das Prinzip besteht darin, die Elektronen mithilfe eines starken
transversalen Magnetfeldes parallel zur Targetoberfliche in einer kleinen Zone zu

konzentrieren. In diesem Bereich wird die Elektronenkonzentration wesentlich erhoht.

Fur die Herstellung von Nitridschichten braucht man reaktives Sputtern. Dazu wird zuséatzlich
Stickstoff (N2) mit dem Inertgas (Ar) gemischt. Diese Gasmischung reagiert mit den
zerstaubten Atomen und scheidet sich auf den Substraten ab.
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Experimentelle Methoden

2.1.2. PVD Bedingungen

Da Silizium mit Titan ab Temperaturen von 500 °C Silizide TiSi. bildet [37], haben wir im
Rahmen dieser Arbeit mit monokristallinen (1120) Aluminiumoxide-Substraten (Al2Os)
gearbeitet. Die Substrate sind 10x10x0.5 mm groR. VVor der Beschichtung wurden sie in einem
Ultraschallbad mit Aceton und Ethanol gereinigt. Nach 10-minltigem Plasmaé&tzen vom Target
und den Substraten bei 750 V wurde TIAIN unter den in Tab.1 angefthrten Bedingungen in
einer Leybold Heraeus Z400 Laborbeschichtungsanlage abgeschieden. Fur TiN wurde eine

AJA Orion 5 Anlage verwendet.

TiAIN TiN

Strom 1A 1.26 A
Spannung 422V 394V
Leistung 422 W 500 W
Bias — Spannung 50V 60 V

N Partialdruck 4 sccm 3sccm
Ar Partialdruck 6 sccm 7 sccm
Temperatur des Substrats 500 °C 500 °C
Totaler Druck 3.5 pbar 4 pbar
Beschichtungszeit 26 min 90 min
Abstand Target - Substrat 45 mm 14 mm

Tabelle 1: PVD Beschichtungsparameter fur TiAIN und TiN.
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Experimentelle Methoden

2.1.3. Gluhen

Die beschichteten Al,O3 Substrate wurden in einem Centorr LF22-2000 Vakuumglihofen bei
verschiedenen Maximaltemperaturen, T, fir 10 min gegliht. Die verwendete

Temperaturfuhrung ist in Abb. 10 dargestelit.

Haltezeit : 10 min

800 +
g
— 600 |
% 20°C/min
o 400 | Haltezeit : 5 min
Q -40°C/min
=
QL 200
20°C/min
O | | 1 | 1 | | 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80
Zeit (min)

Abb. 10: Temperaturverlauf des Glihens.
2.2. Analyseverfahren

Fur die Charakterisierung unserer Schichten wurden verschiedenen Analyseverfahren

verwendet. Diese werden im folgenden Abschnitt beschrieben.
2.2.1. XRD

Rontgendiffraktion -X-Ray Diffraction (XRD)- ist das Hauptanalyseverfahren zur Bestimmung
der Kristalstruktur. Es basiert auf der Beugung von Réntgenstrahlen am Kristallgitter. Die

gebeugten Strahlen interferieren konstruktiv wenn die Bragg’sche Gleichung erfullt ist [35]:
N\ = 2d sin(0) (2.1)

A: Wellenlédnge der Rontgenstrahlung
d: Netzenabstand
®: Inzidenzwinkel

n: natirliche Zahl
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In der folgenden Abbildung wird das Prinzip dargestellt.

fronts of
equal
phase

A D 7] 5
/8|6n
d / \
| BaxY
A .
d sinB d sin®

Abb. 11: Beugung von Roéntgenstrahlung am Kristallgitter [35].

Die Winkel 20, bei denen es zu konstruktiver Interferenz kommt, hangen von der
Kristallstruktur des zu untersuchenden Materials ab und filhren zu charakteristischen

Intensitatspeaks im Beugungsbild.

Ein Diffraktometer besteht aus einer Rontgenrdhre, welche die Réntgenstrahlung erzeugt, die
in einem Winkel ® auf die Probe trifft. Der Detektor schlieft einen Winkel ® mit der Probe
ein, das heil’t, 2@ mit der Rontgenquelle. Um eine komplette XRD Analyse durchzufiihren,
lasst man den Winkel ® Uber einen weiten Bereich variieren. Diese symmetrische Geometrie

wird auch als Bragg-Brentano Anordnung bezeichnet.

Diese Methode ist aber fur die Untersuchung von diinnen Schichten nicht besonders geeignet.
Da der Winkel grof? ist, erlaubt er, das Bulkmaterial zu untersuchen. Wir bekommen zu viel
Signal von dem Substrat, was die interessanten Peaks der Schicht versteckt. Um dieses Problem
zu 16sen haben wir einkristallines Al,Os Substrate verwendet, da seine charakteristischen
Beugungsreflexe (® = 52.65°) nicht im 20 Bereich (® = 30-50°) auftreten, wo die

,interessanten Peaks des TiAIN Materials liegen.
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2.2.2. REM

Das REM (Rasterelektronenmikroskop) ist ein Mikroskop, das Elektronen benutzt, um Bilder
von Objekten mit grolRer VergroRerung zu erzeugen. Eine Schottky Feldemissionskathode
erzeugt einen Elektronenstrahl, der auf der Probe fokussiert wird. Mithilfe von Spulen wird der
Strahl Punkt fur Punkt auf die Probenoberflache bewegt und folgt einem ,,Raster*. Ein Detektor

kann die Streuung der Elektronen mit dem Material messen und damit ein Bild erzeugen.

In unserem Fall wurde das Gerat verwendet, um die Struktur der Schichten zu bestimmen und
die Schichtdicke zu messen. Im REM wurden auch die in-situ Mikromechanik Cantilever
Biegeversuche mit einem im REM eingebauten Pl 85L Picoindenter von Hysitron®

durchgefuhrt.
2.2.3. Nanoindentierung

Die Nanoindentierung ist eine Methode zur Bestimmung der Harte, H, und des
Elastizitdtsmoduls E. Eine Diamantspitze, deren Geometrie bekannt ist, wird mit steigender
Eindringkraft auf die Probenoberflache gedriickt. In unserem Fall war die Spitze eine
dreikantige Pyramide (sogenannte Berkovitch Indenterspitze). Gemessen wird die Eindringtiefe
der Spitze in die Schicht wahrend der Be- und Entlastung. Man erhalt Kraft-Eindringtiefe-
Kurven, aus denen man die Harte nach der Methode von W.C. Oliver und G.M. Pharr [38]
ermittelt. ~ Durchschnittlich wurden 30 Eindrucke pro Probe, jeweils mit einer anderen
Maximalkraft Fmax (von 3 bis 45 mN) gemacht. Abbildung 12 stellt eine typische Kraft-

Eindring-Kurve dar.

Kraft F

Belastung

Entlastung

 dFnay
§=—"
dh

Tiefe h

1 : T
Pend himax

Abb. 12: Kraft-Eindringstiefe-Kurve beim Nanoindentieren [39].
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2.3. Microcantilever Biegeversuche

Zur Bestimmung der Bruchzéhigkeit von dinnen Schichten kdnnen herkémmliche
Analyseverfahren (3-Punkte Biege Versuche oder Charpy) nicht verwenden werden. Deren
AbmaRe in Schichtdickenrichtung sind zu gering. Zu den géngigen Verfahren zur Bestimmung
bzw. Abschéatzung der Bruchzahigkeit von Hartstoffschichtens zahlen der Scratch Test oder
Nano- und Mikroindentation [40]. Neuerdings werden auch mittels fokussiertem lonenstrahl
(Focused lon Beam, FIB) préaparierte  Mikromechanikversuche in  einem
Rasterlektronemikroskop durchgefiihrt. Das Prinzip besteht darin einen mit einem Anriss
versehenen Biegebalken im Mikrometerbereich aus dem zu prifenden Schichtmaterial
herzustellen und mit einem Picoindenter bis zum Bruch zu belasten. Fir die Messung der
Bruchzahigkeit im kleinen Malistab wird heutzutage meistens die obengenannte Methode
herangezogen [41].

2.3.1. Die Herstellung

Zur Herstellung der Cantilever wurde eine FIB (Focused lon Beam) verwendet. Das ist genau
dieselbe Technik wie beim REM (cf. 2.2.2), allerdings mit Galium-lonen. Man kann zwar auch
Bilder mit lonen erzeugen, der groRRe Vorteil besteht darin, dass die lonen deutlich schwerer
sind. Das heil3t, dass sie Materie ,,wegschielRen, wenn sie die Oberflache der Probe treffen

[42]. Im Gegensatz dazu sind Elektronen zu leicht.

Das verwendete Gerat war ein FEI Quanta 200 3D Dual Beam, wobei in der Kammer eine
Elektronensdule (REM) und eine lonenséule (FIB) vorhanden waren. Darin besteht die
Maoglichkeit, wahrend des Fibens den Verlauf des Prozesses mit dem SEM zu uberwachen.
Dafur wurde eine Beschleunigungsspannung von 30 kV und ein Strom von 50 pA eingestellt.
Fir das Schneiden haben wir den Strom zwischen 7 nA und 0.3 nA variiert. Der Anriss war mit

einem Strom von 50 pA geschnitten.

Um eine freistehende Schicht zu erhalten, musste zundchst das Substratmaterial unter der
Schicht geschnitten werden. Dann wurde der Probenhalter um 90° gekippt und von oben
,.geschossen. Abb. 13 zeigt die verschiedenen Schritte zur Herstellung der Cantilever. Pro

Probe wurden insgesamt 3 Cantilever hergestellt.
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et | get| = | mag | WD
80 pA ETO|50C <V 12000 «| 15 0mm

WO [ Hit HFW —_ oy 1 g || WD s TTwW
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Abb. 13: Die Schritte beim Schneiden eines Cantilevers. a) Zunéchst wird von der Seite eine
,»lasche* in das Substrat geschnitten, b) dann von oben ein Rechteck, ¢) am rechten Rand
freigeschnitten, d) die innere Kante mit geringerem Strom nachgeschnitten, e) dann die
aufllere und schliel3lich f) die Spitze des Cantilevers nachgeschnitten. Zum Schlul® wird der

Anriss eingeschnitten.

Die Abmessungen der Cantilever spielen eine grof3e Rolle fiir die Genauigkeit der Messung.
Dieser Einfluss wurde von Brinckmann et al. untersucht [43]. Auf Basis dieser Studie wurden
folgende Werte gewéhlt: die Lange des Cantilever betragt 7t und die Querschnittsoberflache ist
ein Quadrat von t x t, wobei t die Schichtdicke ist. Mit diesen Werten ist die Messgenauigkeit
groler als 98% [43]. Der Anriss darf nicht tiefer als 45 % der gesamten Probendicke sein [44].

Ein Cantilever mit diesen Abmessungen ist in Abbildung 14 dargestellt.
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5ym ——

TiAIN_900

Abb. 14: Ein Cantilever: TiAIN auf Al,O3.

2.3.2. Mikromechanik Versuche

Die Versuche wurden mit einem Picoindenter in einem REM durchgefuhrt. Die Cantilever
wurden bis zum Bruch belastet. Vor dem Bruch wurden alle GréBen der Cantilevers mit dem
REM vermessen. Nach dem Bruch wurde auch die Tiefe des Anrisses genau ausgemessen. In
der Literatur sehen wir, dass die Bruchzéhigkeit nach folgender Formel ermitteln werden kann
[44] :

FraxL ¢ @
Kie=—"51(2). (2.2)

Bw2

Dabei ist Fmax die maximale Belastung bis zum Bruch, L die L&nge (zwischen dem Anriss und
dem Lastangriffspunkt), B die Breite, w die Hohe des Cantilevers, und a die Tiefe des Anrisses.

Fur a/w zwischen 0.05 und 0.45 gilt folgende Formel fur f(a/w):

£(2)=146+24.36 (%) -47.21 (;)2 +75.18 )3. 2.3)

a
W

Mit Hilfe der Formel und der gemessenen GroRe wurde die Bruchzédhigkeit ermittelt.
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3 Ergebnisse und Diskussion

3.1. Struktur und Phasenumwandlung

Mittels EDX wurde zundchst die genaue chemische Zusammensetzung der Schicht im As-
Deposited Zustand ermittelt. Die TiAIN Probe enthalt (abgesehen von Stickstoff) 41 % Titan
und 59 % Aluminium. Die folgenden XRD Pattern wurden in Bragg-Brentano Geometrie
gemessen. Interessant ist, dass der (200) Peak von TiAIN mit steigender Temperatur immer
breiter wird. Das ist ein Zeichnen dafur, dass eine spinodale Entmischung stattgefunden hat.
Der (200) Peak wandert auch zu kleineren 26 Werten, da es immer weniger fcc-AIN im System
gibt. Ab 850°C sind die ersten w-AIN Peaks zu beobachten, welche immer groRer werden.

—
=
=]
15 )
el

® AIN(hex)
O TiN (fcc)
A AN (e

----[»(200)

Intensity (a.u.)

30

28 (°) 28 (°)

Abb. 15: XRD von TiAIN (a) und TiN (b) auf Al,Os (1120) Substraten (JCPDF: fcc-TiN : 38-
1420; fcc-AlIN: 25-1495; w-AlN: 25-1133).
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3.2. Harte/E-modul

Im néchsten Absatz werden alle Nanoindentation-Ergebnisse zusammengefasst. Abbildung
16a) stellt den typischen Harteverlauf von TiAIN dar, wobei das Hartemaximum deutlich
erkennbar bei 900°C ist. Bei TiN nimmt die Harte mit steigender Temperatur stetig ab. Der E-
Modul als Funktion der Temperatur, wie in der Abb. 15b) dargestellt, zeigt fir TiAIN ab 850
°C eine kleine Steigerung und nimmt danach wieder ab. Bei TiN bleibt er ungefahr gleich. Aus
diesen beiden Kurven kénnen wir das H/E Verhdltnis als Funktion der Temperatur ermitteln.
Das Verhéltnis wird als Mal3 fur die Zahigkeit herangezogen [45] und ist ein guter Parameter
fiir die Vorhersage des Verschleisswiderstands [46]. Abbildung 16 (c) zeigt die Ergebnisse. Bis
zu 900 °C steigt das H/E Verhaltnis fiir TIAIN, wihrend es bei TiN stetig abnimmt. Das H3/E?
Verhaltnis weist den gleichen Verlauf auf (Abb. 15d)). Es wird zur Abschédtzung des
Widerstandes gegen plastische Verformung genutzt [47]. Je héher H3/E? ist, desto mehr Energie
kann das Material ohne plastische Verformung absorbieren (es verformt sich rein elastisch).

Seite 19



Ergebnisse und Diskussion
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Abb. 16: Harte a), E-Modul b), H/E ¢) und H%E? d) der Schichten als Funktion der Temperatur.

3.3. Arbeit

Mithilfe der letzten Ergebnisse kbnnen wir auch die Arbeit im elastischen Bereich ermitteln. In

der Literatur kdnnen wir eine einfache Abschatzung der Flie3-Spannung o finden [48]:

w @

(3.1)

Da wir den E-Modul E schon gemessen haben (cf. 3.2), erhalten wir die Dehnung ¢ Uber das
Hooke‘sche Gesetz:

oc=E.e (3.2)
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In Abb. 17 werden die Spannungs-Dehnungs Kurven flr 3 Temperaturen gezeigt: 500 °C (as
deposited), 900 °C (spinodale Entmischung) und 1000 °C (hexagonale Umwandlung).

a) T TiN by Ti, AlgN
' ' ' W 900°C
121 1 12r 500°C(AD} Ml 1
A500°C(AD) W 1
10+ . 1 10t e g
) ! +» M 1000°C
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. 8 | ”///I : i . 8 | ///// 7 : I i
DO_ //;” : : nc_) ””’ d : i
7 l Ve |
%" 6 i ///”/ ! : ] Qb'_ 6 i ///// ‘ ! : : ]
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’ | i ya i |
Vs | | ’ I
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Abb. 17: Die Spannungsdehnung Kurven beim Indentieren von TiN (a) und TiAIN (b).

Die Flache unter der Kurve ist die Arbeit pro VVolumeneinheit, welche in Abb. 18 dargestellt
wird. Wie erwartet, steigt die bendtige Arbeit bei TiAIN bis zu einem Maximum bei 900 °C an

und nimmt dann wieder ab. Bei TiN nimmt die Arbeit mit der Temperatur ab.
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Abb. 18: Arbeit pro Volumeneinheit als Funktion der Temperatur.
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3.4. Fliel3spannung/Bruchspannung

Die Fliespannung beschreibt die Spannung, die benétigt wird, damit das Material beginnt sich

plastisch zu verformen. Wir kdnnen sie aus der Maximalkraft bis zum Bruch ermitteln [49].

Die Definition der FlieRspannung lautet wie folgt:

_ My (3:3)

o A

Mp stellt dabei das Biegemoment und W das Widerstandsmoment dar:

I

Mp = Fhax-L W= (3.4)

amax

Fmax ISt die Maximalkraft bis zum Bruch, L die L&nge des Balkens, | das
Flachentragheitsmoment und amax der maximale Randfaserabstand. Wenn wir annehmen, dass

der Querschnitt des Cantilevers rechteckig ist, erhalten wir die folgende Formel fiir I

_b’b (3.5)

[=—.
12

Dabei ist h die Dicke des Balkens, und b dessen Breite. Wir erhalten fir o:

1.5+ - E
o TR T ALN I
0.5k —A—TiN

500 400 700 800 900 1000 1100
Temperature (°C)

Abb. 19: Flielspannung als Funktion der Temperatur.
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Die experimentell bestimmte FlieBspannung ist viel kleiner als die mit c=H/3 abgeschitzt. Ein

Trend, der auch von Zhang et al. [48] beschrieben wurde.

Die Ergebnisse der Mikromechanik-Versuche bestatigen, dass die (Bruch-)z&higkeit bei TIAIN
mit der Temperatur steigt. Das Maximum ist bei 750 °C erreicht. Bei htheren Temperaturen
nimmt die Bruchzahigkeit wieder ab. Bei TiN bleibt der Wert in etwa gleich. Die folgende
Abbildung zeigt die Ergebnisse.
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Abb. 20: Bruchzéhigkeit als Funktion der Temperatur.

3.5. Diskussion

Wie kdnnen wir die Ergebnisse interpretieren und die Steigerung der Bruchzahigkeit, die wir
bei TiAIN sehen, erklaren?

3.5.1. Koharenzspannungen

Aufgrund der spinodalen Entmischung von TiAIN in fcc-TiN und fcc-AIN entstehen nm-grofRe
Bereiche, deren Gitterparameter sich von dem der Matrix unterscheiden. Der 2.8 % grolie
VVolumenunterschied zwischen fcc-AIN und fcc-TiN (actin= 4.24 A °, acan= 4.12 A °) [50]
bewirkt eine Verzerrung, was zu Kohérenzspannungen fihrt. Wie in Abb. 21 dargestellt, sind
die AIN-reichen Bereiche kleiner als die TiN-reiche Matrix. Wenn sich dann ein Riss durch das
Material ausbreitet, muss er Koharenzspannungsfelder Gberwinden, was Energie verbraucht,
und daher gegen seine Ausbreitung wirkt. AuBerdem entstehen durch die spinodale
Entmischung neue Bereiche, die kleiner als die urspriinglichen Kérner sind. Wir erhalten dann
eine Art nanocomposite, was die mechanischen Eigenschaften im Vergleich zum Bulk Material

verbessert [51].
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3.5.2. Nanostruktur

Andererseits spielt die Form der Nanostruktur eine groRe Rolle. 2012 haben Rogstrom et al.
[52] eine Studie uber die spinodale Entmischung von TiAIN durchgefiihrt. Mihilfe einer Phase-
Field Simulation wurde gezeigt, dass sich die Matrix selbst innerhalb eines Kornes in 2 Arten
von Bereichen entmischt. Abbildung 21e) stellt diese Ergebnisse dar. Die neu gebildeten
Bereiche weisen héufig die gleiche Orientierung wie die Matrix auf. Tasnadi et al. haben
bewiesen, dass die Eigenschaften von TiAIN je nach Al Gehalt stark anisotrop sein kénnen
[53]. In unserem Fall, mit 59 at % Aluminium in der Schicht, ist der E-Modul entlang der [111]
Richtung ungefahr 40 % hoher im Vergleich zur [100] Richtung [53]. Je nach Stelle und
vorhandener Phase liegen unterschiedliche E-Modul Werte vor (cf. Abb. 21.d)). Diese Abfolge
von kleinen und gréRReren E-Modul Werten kann einen grof3en Einfluss auf die Ausbreitung von
Rissen haben [54]. Der Riss wird namlich von den Bereichen mit kleinerem E-Modul an der
Ausbreitung gehindert, und verliert daher seine treibende Kraft. Die Ausbreitung auf die
néchste Schicht wird verhindert, da er mehr Energie braucht, um in den neuen Bereich
weiterzuwachsen. Der E-Modul-Unterschied zwischen den beiden Bereichen und die
Wellenlénge der E-Modul Modulationen sind die zwei Parameter, die jene
Bruchzahigkeitssteigerung bestimmen.

3.5.3. Korngrenzenverstarkung

Aulerdem tendieren Risse dazu, sich an den schwachsten Stellen des Materials auszubreiten,
insbesondere entlang der Korngrenzen (cf Abbildung 20a)). Rachbauer et al. berichten [55],
dass die Entmischung von TiAIN meistens an Korngrenzen auftritt, wahrend die TiN-reichen
Bereiche innerhalb der Korner bleiben. Diese fcc-AIN Phase ist durchschnittlich 10 % steifer
als die Matrix (je nach Orientierung [57]). Die Anhdaufung von steifen AIN-reichen Bereichen
genau an den Stellen an denen das Material normalerweise versagt, fuhrt zu einer Verstarkung.

Neben diesem Phanomen ist die Komplexitét der Korngrenze im Allgemeinen auch héher [56].
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3.5.4. Umwandlung B1->B4

Auch ein anderes Phanomen, das wir bei ZrO, gut beobachten kénnen spielt eine Rolle. Dieses
keramische Material weist sehr interessante mechanische Eigenschaften auf. ZrO, kommt in 3
verschiedenen Kristallstrukturen vor: kubisch, tetragonal und monoklin:

950°C 2370°C
m-ZrO, <« t-Zr0, <& c¢-ZrOy. (3.3)

Beim Abschrecken ist es mdglich, die tetragonale Struktur bei Raumtemperatur in einem
feinkdrnigen (rreiichen < 30 NmM) Geflige zu stabilisieren [58]. Garvie et al. [59] haben gezeigt,
dass eine kleine Menge tetragonales ZrO: in einer kubischen Matrix die Bruchz&higkeit
verbessern kann und die Rissausbreitung vermeidet. Wenn ein Riss auftritt, kann sich t- ZrO;
lokal in die stabile monokline Phase umwandeln. Dies geht mit einem lokalen VVolumensprung
von ungeféahr 4 % [60] einher. Es entsteht ein Druckspannungsfeld in der N&he der Rissspitze,
welches gegen die Ausbreitung wirkt. Die Bruchzéhigkeit ist daher hoher. In unserem Fall
haben wir das System in einer koharenten Matrix von fcc-TiN und fcc-AlIN stabilisiert. Da fcc-
AIN metastabil ist, kann es auch in w-AIN umwandeln. Der lokale Volumensprung von
ungefahr 20% [61] wirkt gegen die Rissausbreitung und schlief3t ihn. Dieses Phdnomen ist als
Umwandlungszahigkeitssteigerung bekannt.
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Abb. 21: Zusammenfassung der Phdnomene: a)Ausbreitung der Risse b) AIN Bildung an den
Korngrenzen, c) w-AlIN Bildung d) Kohédrenzspannungen im Gitter, ) E-Modul

Unterschied (Anisotropie) und f) Umwandlungszahigkeitssteigerung.

Dieses Verhalten ist sehr interessant fir die Anwendung, weil sich das Material den
Beanspruchungen und den Arbeitsbedingungen anpassen kann. Beim Schneiden und Frasen ist
die Temperatur der Werkzeuge sehr hoch, die Bruchzahigkeit steigt, wodurch das Bulkmaterial
geschiitzt und die Lebensdauer verlangert wird.
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Ausblick

Das Ziel dieser Arbeit war, die Bruchzéhigkeit von TiAIN als Funktion der Temperatur zu
bestimmen. Nach sorgfaltiger Analyse der post-mortem Bruchflachen der Mikrocantilever
Biegebalken im REM hat sich herausgestellt, dass die geschnittenen Anrisse nicht tief genug

waren.

Dies fuhrte dazu, dass die Cantilever nur teilweise am eingebrachten Anriss gebrochen sind.
Die Ergebnisse, welche in Abb. 20 gezeigt wurden, mussen daher noch tGberprift werden. Zu
diesem Zweck ist geplant, die Cantileverbiegeversuche zu wiederholen. Konnen die Ergebnisse
von Abb. 20 reproduziert werden, wirde dies die zu Beginn der Arbeit aufgestellte Hypothese
bestétigen, dass im TiAIN System zahigkeitssteigernde Mechanismen ab ungefahr 750 °C

auftreten.

Zudem wadre es interessant, Schichten nicht unter Vakuumbedingungen sondern unter
Sauerstoffatmosphare zu glihen. Dartiber hinaus haben uns die verwendeten Substrate nicht
erlaubt bei hoheren Temperaturen zu glithen, da die Haftung der Schicht auf Al,Os tiber 1000°C
nicht mehr ausreichend ist. Hier misste ein anderer Substrattyp oder eine Haft-Interlayer
angedacht werden. AbschlieRend sei erwéhnt, dass es auch wissenswert ware den Al-Gehalt in
der Schicht zu variieren (wir haben mit Tio.41AloseN gearbeitet) um zu beobachten inwiefern

sich das Verhalten und die Eigenschaften dadurch andert.
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Schlussfolgerungen

In dieser Arbeit haben wir zeigen konnen, dass die (Bruch-)zahigkeit von TiAIN

Hartstoffschichten bis zu einer Temperatur von 750 °C steigt.

Die spinodale Entmischung von TiAIN in fcc-TiN und fcc-AIN reiche Doméne flhrt zu
zahlreichen unterschiedlichen Phanomenen, die diese Steigerung von Kc erklaren kénnen. Die
Kohéarenzspannungen im Gitter, die elastische Anisotropie in den fcc-TiN und fcc-AlN reichen
Bereiche, die Korngrenzenverstarkung und die Umwandlungszéhigkeitsteigerung sind unserer

Meinung nach fir die interessanten Eigenschaften verantwortlich.

Die gleichen Versuche bei TiN Schichten haben gezeigt, dass die Harte im gleichen
Temperaturbereich abnimmt, da die Gitterdeffekte ausheilen, wobei der E-Modul als Funktion
der Temperatur in etwa gleich bleibt. Das erklart, dass Kic bei TiN mit der Temperatur leicht

abnimmt.

Die Ergebnisse dieser Arbeit kdnnen in der Anwendung insofern von Bedeutung sein, da TiAIN
Schichten offensichtlich nicht nur harter, sondern auch in einem fur viele Anwendungen

typischen Temperaturbereich zéher werden.
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