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Abstract

MAX phase materials are nanolaminated ternary nitrides and carbides possessing an
unique set of properties, which combine both metallic and ceramic features. On the
one hand the metallic properties are represented by electrical and thermal conduc-
tivity as well as a plasticity at high temperatures, which allows for a machineability
and damage tolerance. On the other hand the ceramic properties are indicated by
a pronounced thermal-shock and oxidation resistance. The latter is achieved for Al
containing MAX phases particularly, due to the formation of a dense a-AlyO3 oxide
scale at the surface, which prevents further oxidation of the material. However, thin
film properties vary strongly with the microstructure and therefore with the applied
method of synthesis.

In this work Ti;AIN as a prominent MAX phase was chosen to investigate the po-
tential as a protective coating on ferritic stainless steel. Therefore an appropriate
deposition method in terms of a multi-layered physical vapor deposition of Ti and
AIN was developed to form the MAX phase structure with a desired microstructure.
It could be shown that the synthesis leads to a polycrystalline Ti; AIN thin film with
a preferential {000/} orientation. By applying double layers with increasing thickness
of Ti/AIN during the deposition an, increase in the degree of the {000/} texture was
detected. These coatings were deposited on technologically relevant substrates like
ferritic steels thereafter, to investigate the reliability as protective coatings against
corrosion and as a diffusion barrier.

To determine the protective effect on the underlying substrate oxidation test were
performed at 700 °C in a muffle furnace. It was found, that oxidation of the surface
is limited to a depth of max. 200 nm in the first 100 h. The comparison to theoretical
oxidation models suggests a growth mode of the oxide layer, which is limited by the
diffusion of oxygen through a dense oxide layer and follows the kinetic of oc ¢/,
Subsequent characterizations of the mechanical properties, using nanoindentation
and scratch tests, exhibited no detrimental effects like spallation of the oxide layer.
However, the formation of Kirkendall pores were observed at the steel-Tis AIN inter-
face during the oxidation process.

In order to investigate the Ti;AIN coatings suitability as diffusion barrier the dif-
fusion of hydrogen and chromium was investigated. To characterize the diffusion of
hydrogen a permeation testing setup was constructed, which is capable of determi-
ning the effect of a coating material and the diffusion coefficients of the membranes
material. The investigations on the permeation reduction of Ti; AIN coatings sho-
wed, that the deposition of ~ 2 pm thick coating reduce the permeation of a factor
of ~ 50. The relatively small reduction was assigned to the formation of cracks in



the coating. After a subsequent oxidation of the membrane a healing of the cracks
yielded a permeation reduction of a factor of ~ 3500.

The findings demonstrate the suitability of Ti;AIN as protective coatings on fer-
ritic stainless steel in oxidizing atmospheres up to 700 °C. The positive impact of
the a-Al,O3 oxide scale on the hydrogen permeation reduction are promising for an
application in the field of hydrogen electrolysis and fuel cell technology.

i
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1 Einfiihrung

1.1 Motivation

Die aktuelle Notwendigkeit grofler Einsparungen bei der Erzeugung von CO, kann
langfristig bei einer regenerativen Energieversorgung nur iiber eine intelligente Sek-
torkopplung erfolgen. Dabei muss die Erzeugung von Strom aus Wind-, Solar- und
Biogasanlagen intelligent genutzt, verteilt und gespeichert werden. Aktuell werden
etwa 5,5 TWh jahrlich aufgrund lokaler Netzengpésse abgeregelt [1]. Dies entspricht
bereits ca. 1% des jahrlichen Stromverbrauchs in Deutschland und die Menge des
abgeregelten Stromes wird mit dem Ausbau der regenerativen Energiesysteme wei-
ter ansteigen [2]. Daher ist eine effiziente Speicherung elektrischer Energie durch
eine Konversion in synthetische Brennstoffe erforderlich. Diese Technologie wird
allgemein durch den Begriff Power-to-X* bezeichnet. Speziell die Erzeugung von
Wasserstoff bietet ein grofies Potential um tiberschiissige Energie aus regenerativen
Quellen zu speichern, damit diese in ,,Dunkelflauten” wieder genutzt werden kann.
Ein grofler Vorteil der Technologie besteht in der moglichen Nutzung der vorhan-
denen Infrastruktur durch Gasnetze und Gaskraftwerke, welche auch eine direkte
Verbrennung von Wasserstoff erlauben. Eine weitere Moglichkeit bietet die ReSOC-
Technologie (ReSOC, engl. reversible solid ozide electrochemical cell), welche ei-
nerseits tiber Elektrolyse Wasserstoff bzw. Methan erzeugen und andererseit diesen
wieder emissionsfrei in der Brennstoffzelle verbrennen kann [3]. Die hohen Tempera-
turen bei der Verbrennung von Wasserstoff in Gaskraftwerken und Brennstoffzellen
fiihren zusammen mit einem Wasserstoffeintrag zu einem Entwicklungsbedarf der
aktuell verwendeten Materialien. Die Steigerung der Lebensdauer auch durch die
Anwendung neuer Materialien und geeigneter Schutzschichten ist daher fiir den Er-
folg einer ,,Power-to-Gas“-basierten Energiewende unumgénglich.

In materialwissenschaftlichen Publikationen werden MAX-Phasen-Materialien oft
als vielversprechend in Bezug auf Hochtemperaturanwendungen aufgefiihrt. Diese
terndren Nitride und Karbide mit der Stochiometrie M, 1AX, wurden im Jah-
re 2000 als neue Materialklasse von M.W. Barsoum et al. wiederentdeckt und als
revolutiondre Materialien mit einzigartigen Eigenschaften beschrieben. Prominente
Beispiele dieser Materialien sind TisAIN, Tis AIC, CryAlC und TigSiCs. Aufgrund
der Struktur und der Zusammensetzung konnten gleichzeitig metallische und kera-
mische Eigenschaften nachgewiesen werden, welche sich in dem geringen Gewicht,
einer hohen Steifigkeit, einer hohen Bestandigkeit gegeniiber thermischer Schocks,
einer guten elektrischen und thermischen Leitfdhigkeit sowie einer hohen Schadens-



1 Einfithrung

toleranz niederschlagen. Zudem konnte sowohl eine hohe Oxidationsbestandigkeit
von >1300°C als auch eine gute Zerspanbarkeit festgestellt werden. Daher wur-
den von M.W. Barsoum et al. zahlreiche potentielle Anwendungsfelder aufgefiihrt.
Hinzu kommt, dass aufgrund der guten Verfiigharkeit der elementaren Bestandteile
der MAX-Phasen, diese prinzipiell kostengiinstiger sind als andere leitfahige Kera-
miken, welche meist seltene Erden wie Lanthan enthalten (z.B. La;_,Sr,MnOj fir
herkémmliche SOFC-Interkonnektoren [4]). Dadurch steigt die Anzahl an Publika-
tionen zu MAX-Phasen jihrlich stetig an, wobei oft neue MAX-Phasen-Systeme,
neue Synthesemethoden oder Materialeigenschaften in Form von Schadenstoleranz
und Oxidationsstablitit prasentiert werden. Heute konnen MAX-Phasen entweder
als Vollmaterialien oder als diinne Schichten iiber eine Vielzahl an Methoden her-
gestellt werden. Dennoch sind diese Materialien kaum in der Anwendung zu finden.
Eine Ursache besteht vermutlich in der komplexen Struktur der Materialien, da die-
se nur unter groBem Aufwand bei der Herstellung zuverlassig reproduziert werden
kann. Denn die Materialeigenschaften variieren stets mit der Herstellungsmethode
sowie der Mikrostruktur und der Phasenreinheit.

Mikrostrukturen kénnen bei der Abscheidung diinner Schichten mittels physika-
lischer Gasphasenabscheidung (PVD) gezielt eingestellt werden und damit deren
Einfluss auf die Schichteigenschaften untersucht werden. In der Literatur konnte ge-
zeigt werden, dass speziell bei der Synthese von MAX-Phasen tiber die Abscheidung
eines Multilagensystems und einem nachtréaglichen Tempern auch auf polykristalli-
nen Substraten eine Textur in der Schicht erzielt werden kann. Ein weiterer Vorteil
dieser Methode ist die Abscheidung von relativ dicken Schichten mit > 2 pm, welche
fiir eine spatere Anwendung als Schutzschicht notwendig ist.

Zur Erzeugung einer Vorzugsorientierung in einer relativ dicken Tiy AIN-Schicht wur-
de daher in dieser Arbeit die Multilagenabscheidung untersucht und angewandt. Um
die Schutzwirkung dieser Schicht zu untersuchen, wurde der Anwendungsfall einer
Schutzschicht fir metallische Interkonnektoren von Festkorperoxid Brennstoffzelle
(SOFC, engl. solid oxide fuel cell) herangezogen. Um dabei die Auswirkungen der
Beschichtungsparameter mit den spateren Schichteigenschaften zu korrelieren, war
sowohl die Synthese mit einer Charakterisierung der Mikrostruktur als auch die
Durchfithrung anwendungsnaher Tests Schwerpunkt dieser Arbeit.

1.2 Gliederung

Um die Grundlagen der untersuchten Materialklasse der MAX-Phasen, sowie die
physikalischen Vorgéinge bei der verwendeten Abscheidemethode, der Oxidations-
und Diffusionsmechanismen zu erlautern werden diese in Kapitel 2 in Hinblick auf
die Forschungsfrage dargelegt.

In Kap. 2.1 werden zunéchst die allgemeinen Kenntnisse zur Chemie und kristalli-
nen Struktur der MAX-Phasen sowie deren Materialeigenschaften erlautert. Zudem
wird die Anisotropie der MAX-Phasen und deren Auswirkung auf makroskopische



1.2 Gliederung

Materialeigenschaften ndher erlautert, um spétere Ergebnisse besser einordnen zu
koénnen.

Da sich der Grofiteil der Arbeit mit dem Materialsystem Ti-Al-N auseinandersetzt,
wird dieses in Kap. 2.2 betrachtet und konkurrierende Phasen zu Ti, AIN vorgestellt.
Die in dieser Arbeit erzeugten Tis AIN-Schichten wurden mittels der physikalischen
Gasphasenabscheidung erzeugt. Da bei der Abscheidung von diinnen Schichten die
Methode und das Schichtwachstum stets einen grofien Einfluss auf die Schichteigen-
schaften haben, werden diese in Kap. 2.3 nédher betrachtet. Darin werden auflerdem
vorhergehende Untersuchungen aus der Literatur zur Multilagensynthese von MAX-
Phasen beschrieben und die Auswirkungen auf die Mikrostruktur erlautert.

Um die TisAIN-Schichten auf ihre Oxidationsbestandigkeit hin tiberpriifen zu kon-
nen, wurden Modelle an die erzielten Ergebnisse angepasst, welche in Kap. 2.4 vor-
gestellt werden.

Zuletzt wird in den Grundlagen, Kap. 2.5, die Permeation von Wasserstoff betrach-
tet. Da die erzeugten Schichten ebenso in Hinblick auf ihre Barriere gegeniiber Was-
serstoffpermeation untersucht werden sollen, werden darin die zugrunde liegenden
physikalischen Mechanismen erlautert. Um die spéteren Ergebnisse einordnen zu
konnen, werden darin abschlieend Ergebnisse aus der Literatur zur Wasserstoffdif-
fusion in MAX-Phasen-Materialien beschrieben.

In Kapitel 3 werden zum Einen die technologischen Details der verwendete Beschich-
tungsanlage vorgestellt und zum Anderen die Charakterisierungsmethoden fiir diin-
ne Schichten vorgestellt, welche in den Untersuchungen Anwendung gefunden haben.
In Kapitel 4 wird dann die Zielsetzung der experimentellen Arbeit nochmals kon-
kretisiert und anschliefend der weitere Aufbau der Arbeit erldutert, welcher die
erzielten Resultate enthalt.
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2 Grundlagen und Stand der
Forschung

In den folgenden Kapiteln wird das Materialsystem der MAX-Phasen eingefiihrt
indem deren Entwicklungsschritte und speziellen Eigenschaften dargelegt werden.
Weiterhin werden die physikalischen Prozesse von der PVD-Abscheidung bis hin
zu spezifischen Oxidations- und Diffusionsmechanismen vorgestellt, welche in dieser
Arbeit verwendet und untersucht wurden.

2.1 M,,;1AX,-Phasen

Bei der Untersuchung einiger Komplexcarbide in den 1960’er Jahren durch H. No-
votny et al. konnten anhand der Zusammensetzung in dieser Verbindungsklasse tiber
30 Materialien mit einer ToMC-Stochiometrie identifiziert werden. Hierbei steht T
fiir ein Ubergangselement, M fiir ein anderes Ubergangs- bzw. B-Gruppenelement
und C fiir Kohlenstoff [5]. Diese wurden daraufhin als H-Phasen bezeichnet. Wenig
spater wurden analog zu den Carbiden Nitride mit gleicher Kristallstruktur gefun-
den [6], wodurch die Formel zu ToMX mit X=C, N erweitert wurde. Mit Ti3SiCs
wurde 1967 [7] ein weiterer Komplexcarbidtyp gefunden, welcher wie in der Kristall-
struktur der H-Phasen [TX]-Oktaeder ausbildet, die tiber die Kanten verkniipft
sind. Das ToM Wirtsgitter kann dabei als geordnete hexagonale dichte Packung be-
schrieben werden.

Die mechanischen Figenschaften von Ti3SiCy wurden jedoch erst von J. Nickl et
al. 1972 [9] genauer untersucht, wobei festgestellt wurde, dass die Harte zum Einen
anisotrop und zum Anderen fiir Carbide ungewohnlich niedrig ist. Trotz alledem
wurden bis auf wenige Ausnahmen diese Materialien vorerst nicht weiter beachtet.
Erst in den 90er Jahren kam es zu einer Wiederentdeckung dieser Phasen mit einer
detaillierten Untersuchung von Ti3SiCy durch M.W. Barsoum und T. El-Raghy [10]
sowie Y. Zhou und Z. Sun [11]. Nachdem darauf mit Ti4AIN; eine weitere kris-
tallographisch verwandte Phase entdeckt wurde, fithrten M.W. Barsoum et al. mit
M, 1AX,,, mit n = 1,2,3, eine neue Nomenklatur ein, welche alle diese Materialien
beschreibt. In ,, The M, . ;AX, phases: A new class of solids* [12] werden diese un-
ter der Bezeichnung als thermodynamisch stabile Nanolaminate erstmals als neue
Materialklasse zusammengefasst.

Allgemein konnen diese Phasen durch M, ;AX,, (kurz MAX) bezeichnet werden,
wobei M ein frithes Ubergangsmetall, A ein Element meist der Gruppe 13 und
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Abbildung 2.1: Periodensystem mit farblicher Hervorhebung aller M-, A- und
X-Elemente, welche heute in bekannten MAX-Phasen beteiligt sind (Stand April
2019) [8].

14 und X Kohlenstoff oder/und Stickstoff ist. Alle Elemente, welche in bekann-
ten MAX-Phasen beteiligt sind, sind in Abb. 2.1 im Periodensystem der Elemente
farblich hervorgehoben. Bezeichnet werden die Phasen gleicher Stochiometrie, mit
n = 1, 2 oder 3, oft auch als 211, 312 oder 413 MAX-Phasen. Da das Gitter mit
hoherem Stochiometriefaktor n komplexer wird, sinkt die thermodynamische Sta-
bilitdt der MAX-Phasen im Vergleich zu konkurrierenden Phasen. Dies macht sich
in der Anzahl an experimentell synthetisierten MAX-Phasen bemerkbar. Bis heute
sind knapp sechzig 211- jedoch nur vierzehn 312- und acht 413-Phasen bekannt. Fir
wenige Ausnahmefélle ist es gelungen fiir Stochiometrien mit n > 3 wie z.B. 514 [13],
615 [14] und 716 [15] MAX-Phasen experimentell nachzuweisen. Eine weitere Modi-
fizierung der MAX-Phasen Systeme kann durch eine Dotierung oder Mischung der
M oder A Elemente erfolgen. Die Herstellung und resultierende Struktur wird bei-
spielsweise fr (CI‘2/3T11/3)3A102 in [16] und fir (ZI'4/5Nb1/5)2(All/QSIll/Q)C in [17]
dargestellt. Alle zur Zeit (Stand: April 2019) bekannten MAX-Phasen-Systeme sind
von M. Sokol et al. in [8] aufgelistet.

Durch die Herstellung einer nahezu phasenreinen TizSiCs-Probe als Vollmaterial
durch M.W. Barsoum und T. El-Raghy [10] mittels heif} isostatischem Pressen konn-
ten die bemerkenswerten chemischen, physikalischen, elektrischen und mechanischen
Eigenschaften erstmals detailliert untersucht werden. Die Ergebnisse zeigten, dass
durch die nanolaminare Struktur der abwechselnden kovalenten und metallischen
M-X und M-A-Bindungen diese Materialien eine hohe Steifigkeit, gute Zerspan-
barkeit sowie sehr gute thermische und elektrische Leitfahigkeiten aufweisen und
weiterhin resistent gegen thermische Schocks und Oxidation sind. Diese einzigartige
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Kombination aus keramischen und metallischen Eigenschaften macht die Klasse der
MAX-Phasen sehr interessant fiir viele Anwendungen, weshalb seit 2000 die Anzahl
an Publikationen drastisch gestiegen ist. Bis heute sind ca. 155 stabile MAX-Phasen-
Systeme bekannt. Neben der Methode des Hei3-Isostatischen Pressens werden heut-
zutage auch viele MAX-Phasen als diinne Schichten abgeschieden [18]. Dabei werden
meist PVD-Methoden (physical vapor depostition) gewahlt, aber auch CVD (che-
mical vapor deposition) und Lichtbogenverdampfen (cathodic arc deposition) sowie
Laserstrahlverdampfen (pulsed laser depostion) haben sich als geeignete Beschich-
tungsmethoden bewahrt.

Das Abscheiden von MAX-Phasen mittels PVD kann unterschiedlich realisiert wer-
den. Fiir kohlenstoffhaltige MAX-Phasen ist das Sputtern von drei Elementtargets
weit verbreitet [13], wohingegen fiir stickstoffthaltige MAX-Phasen meist Stickstoff
als Reaktivgas zum Prozessgas Argon hinzugefiigt wird [19]. Der Vorteil beim Ver-
wenden mehrerer Targets besteht in der Flexibiliat, welche durch die individuelle
Kontrolle der Teilchenstrome erreicht werden kann. MAX-Phasen im Ti-Si-C Sys-
tem wurden beispielsweise von Palmquist et al. mithilfe dreier Elementtargets bei
900 °C auf MgO-Substraten der Orientierungen (111) sowie (100) und Al,O3(0001)-
Substraten abgeschieden [13]. Dabei konnten MAX-Phasen sowohl mit n = 2 und
3, als auch durch die Kombination zweier Strukturen wie z.B. 211 und 312 bzw. 312
und 413 synthetisiert werden.

Es konnen aber auch Legierungstargets verwendet werden, welche die Zusammenset-
zung der gewiinschten MAX-Phase haben (siehe [20]). Dabei muss jedoch beachtet
werden, dass die Elemente meist unterschiedliche Sputterraten aufweisen und die
Stochiometrie des Targets somit nicht mit der der Schicht tibereinstimmt.

Alle Abscheidemethoden vereint, dass eine Synthesetemperatur erreicht werden muss,
um die Phasenbildung zu erméglichen. Wahrend der Beschichtung liegt diese Tem-
peratur beispielsweise fiir CroAlC bei 450 °C [21] und fiir Tip AIN bei 800 °C [22]. Fur
einige MAX-Phasen kann diese Temperatur gesenkt werden, wenn zunéachst die Be-
schichtung ohne Anlegen einer Temperatur erfolgt und erst in einem nachfolgenden
Schritt die Synthese tiber einen Temperschritt eingeleitet wird. So kann beispielswei-
se die Synthesetemperatur fir Ti;AIN auf 600 °C gesenkt werden [22]. Eine weitere
Moéglichkeit zur Synthese dieser Materialien bietet die Multilagenabscheidung, wel-
che in Kap. 2.3.3 erldutert werden soll. Sind die Abscheideparameter in Hinsicht auf
die Stochiometrie, Substrat und Temperatur passend gewahlt kann beispielsweise
Tis AIN auch in einkristalliner Form abgeschieden werden. Dies konnte zunéchst von
T. Joelsson et al. [19] und wenig spéter von M. Beckers et al. [23,24] nachgewiesen
werden.

2.1.1 Chemie und Struktur der MAX-Phasen

Die Kristallstruktur der MAX-Phasen hat ein hexagonales Gitter (Raumgruppe
P63/mme, 194) mit einer laminaren Ordnung, wobei sich die MgX-Oktaeder mit
monoatomaren Lagen der A-Elemente abwechseln. Die Anzahl der Oktaeder zwi-



2 Grundlagen und Stand der Forschung

schen den Lagen der A-Atome entspricht dabei dem Stochiometriefaktor n. Daher
nimmt die Gitterkonstante ¢ mit steigendem n stark zu. Diese Gitterstruktur ist in
Abb. 2.2 fiir die 211, 312 und 413 Phasen dargestellt und veranschaulicht die star-
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Abbildung 2.2: Die Kristallstrukturen der 211, 312 und 413 MAX-Phasen zeigen
den nanolaminaren Aufbau des Gitters [25].

ke Anisotropie der Gitterparameter, welche fiir 211-Phasen typischerweise a ~ 3 A
und ¢ ~ 13 A betragen. Ahnlich zu biniren MX-Carbiden sind die MgX-Oktaeder
der MAX-Phasen an den Kanten miteinander verkniipft. Fiir die carbidischen oder
nitridischen MX-Lagen der MAX-Phasen wirken die A-Lagen als Spiegelebenen, wo-
durch eine typische ,,Zick-zack“ Stapelfolge ausbildet wird. Dies kann tiblicherweise
in Aufnahmen des Transmissionselektronenmikroskops (TEM) beobachtet werden,
siche Abb.2.3(a). Die Abwechslung der MX-Lagen, welche starke kovalente M-X
Bindungen aufweisen, mit den A-Lagen, welche nur mit relativ schwachen metalli-
schen M-A Bindungen verkniipft sind, erzeugt die typische nanolaminare Struktur
dieser Materialien.

Die Strukturparameter von 211-Phasen, wie Ti;AIN, kénnen durch die Wyckoff No-
tation Ti (4f), Al (2d) und N (2a) angegeben werden. Fir die 312 und 413 MAX-
Phasen sind jedoch mit o- und B-Ti3SiC, sowie a- und B-TayAlCs zwei Polymorphe
in der Literatur beschrieben [26,27]. Beide Strukturen sind thermodynamisch stabil,
allerdings ist in diesen Systemen das a-Polymorph aufgrund einer niedrigeren Ener-
gie im Grundzustand dominant [28]. Die Polymorphe unterscheiden sich aufgrund
ihrer Stapelfolge und sind in Abb. 2.3(b) dargestellt.

Eine neue Materialentwicklung aus dem System der MAX-Phasen ist die Gruppe
der MXene. Diese 2D Materialien erhélt man, wenn aus dem MAX-Phasen-Kristall
die A-Lagen selektiv herausgeatzt werden. Die verbleibende Stochiometrie kann be-
schrieben werden als M,, 1M, T,. Dabei ist T eine Oberflachenfunktionalisierung
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Abbildung 2.3: (a) TEM-Abbildung von TizSiCy entlang der [1120]-Achse [18].
(b) Mogliche polymorphe Strukturen von Ti3SiCy [26].

durch -OH-, -F- und/oder -O-Gruppen. Diese Materialien sind aufgrund der groBen
Oberflache vielversprechend beziiglich Anwendungen, welche die Energiespeicherung
betreffen [29].

Die i-MAX-Phasen sind die neueste Weiterentwicklung aus diesem Materialsystem
und werden von M. Dahlqvist et al. in [30] erstmals beschrieben. Die komplexen
Strukturen konnten zunachst durch ab-initio Berechnungen vorhergesagt und nach
erfolgreicher Synthese experimentell bestatigt werden. Ein Beispiel dieser Phasen ist
(Mog/3S¢1/3)2AlC, wobei das Scandium aus der MX-Lage in Richtung der A-Lage
verschoben wird und dadurch eine Kagomé-artige Ordnung erzeugt.

2.1.2 Materialeigenschaften der MAX-Phasen

Das grofle Interesse an den Eigenschaften der MAX-Phasen-Materialien rithrt da-
her, dass die Kombination von keramischen und metallischen Eigenschaften grofies
Potential fiir neue Anwendungsmoglichkeiten bietet. Denn viele bis dahin bekann-
te feuerfeste binidre Ubergangsmetallcarbide und -nitride zeichnen sich zwar durch
eine grofle Harte, hohe Festigkeit, hohen Schmelzpunkt, chemische Bestindigkeit,
sowie eine gute thermische Schock- und Verschleilbestandigkeit aus [31], sind aber
fiir viele Anwendungen zu sprode und nicht ausreichend oxidationsstabil. Durch die
nanolaminare Anordnung dieser Materialien mit metallischen atomaren Zwischen-
schichten erhélt man die M,,,;AX,-Phasen als ternire Ubergangsmetallnitride und
-carbide, die diese Nachteile grofitenteils tiberwinden konnen [32]. Dieser Einfluss
macht sich besonders durch die relativ geringe Harte, Zerspanbarkeit und hohe Scha-
denstoleranz bemerkbar. Zudem sind einige resistent gegen Oxidation, Ermiidung
und Kriechen [18].
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Die Deformation von MAX-Phasen erfolgt, wie es bei geschichteten Festkorpermate-
rialien tblich ist, durch eine Kombination von Delamination in den Koérnern, sowie
Scherdeformation und sogenannte kink bands' [34]. Bei einem Gefiige mit makrosko-
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Abbildung 2.4: REM-Aufnahme von Ti3SiCy nach Kompression mit einer
Deformation durch Delaminationen und kink bands [35].

pischen Korner kénnen diese Deformationsmechanismen in Aufnahmen des Raster-
elektronenmikroskops (REM) beobachtet werden Abb.2.4. Die Ursachen fur diese
Verformung wurde anhand der TizSiCo-Phase erldautert, welche selbst bei Raum-
temperatur aulergewohnlich Schadenstolerant ist. Die geringe Bindungsenergie der
Ti3Cq-Schicht mit der Si-Schicht im Vergleich zu den starren (Ti—C),,—Ti Bindungs-
ketten fithrt mit der hohen Anisotropie in der Kristallstruktur zu Versetzungen in
der Basalebene die selbst bei Raumtemperatur mobil sind [18]. Die Ausbildung von
kink bands durch Deformation ist fiir hexagonale Kristalle mit einem hohen c/a-
Verhéltnis durchaus iiblich. Die Vickershérte von Vollmaterialien betragt 1,4 bis
8 GPa.

Die elektrischen spezifischen Widerstinde werden durch die M-Atome der MAX-
Phasen dominiert und betragen typischerweise 0,07 bis 2 p2m. In manchen Féllen
kann die Leitfahigkeit sogar hoher als die des reinen M-Elements sein. Auch die
thermischen Leitfihigkeiten mit 12 bis 60 WK~ m~! beschreiben den metallischen
Charakter der Materialien.

Durch die nanolaminare Gitterstruktur der MAX-Phasen sind viele Materialeigen-
schaften, wie die elektrische und thermische Leitfahigkeit, die thermische Ausdeh-
nung, die Harte, der E-Modul und die Diffusivitdt auch von der Orientierung des
MAX-Phasen-Gitters abhangig. Eine detailliertere Betrachtung dieser anisotropen
Phénomene soll in Kap. 2.1.3 stattfinden.

!Diese Art der Deformation kann nach A. Kushima auch als ripplocation bezeichnet werden [33],
welche sich im Gegensatz zu Versetzungen durch die Abwesenheit eines Burgers-Vektors und
einer Polaritit auszeichnet.
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Von ausgewdhlten MAX-Phasen und verwandten Materialien sind zum Vergleich
in Tab. 2.1 einige materialspezifischen Gitterparameter und Kenngroflen der elektri-
schen, thermischen und mechanischen Eigenschaften aufgelistet.

2.1.3 Anisotropie der MAX-Phasen

Ein weiterer interessanter Aspekt der MAX-Phasen ist die Anisotropie im Kristall-
gitter, welche sich auch auf makroskopische Eigenschaften auswirkt. Der Einfluss
der Kristallorientierung bzw. der Textur auf die Oxidationsbestandigkeit wurde von
J. Frodelius [44] und L. Xu [45] betrachtet. In beiden Untersuchungen wurde festge-
stellt, dass die Ausbildung einer stabilen und dichten Al;O3-Schicht bei Al-haltigen
MAX-Phasen tiber die Migration von Al entlang der Basalebenen an die Oberflache
gesteuert wird. Kann der Bedarf an Al zur Bildung von Al;O3 an der Oberfliche
nicht gedeckt werden bildet sich TiO, mit einer hoheren Durchlassigkeit gegentiber
Sauerstoff. Laut J. Frodelius et al. muss eine Temperatur von > 700 °C vorliegen,
damit der Transport von Al an die Oberfliche durch die Diffusion gewéhrleistet
bleibt. Durch die Herstellung texturierter Bulkmaterialien aus TizAlC, und einer
anschliefenden thermogravimetrischen Messung in O-haltiger Atmosphére konnte
von L. Xu gezeigt werden, dass ab einer Temperatur von ca. 1200 °C ein deutlicher
Unterschied in der Gewichtszunahme vorliegt. Die Oberfliche, welche senkrecht zur
c-Achse liegt, hatte eine 45-fach groflere Gewichtszunahme als die der parallelen
Ausrichtung.

Die Korrosion von TizAlCy in tberkritischem Wasser in Abhéngigkeit der Textur
ist von Y. Du et al. in [46] beschrieben. Darin ist dokumentiert, dass bei 500 °C die
Oberflache, welche senkrecht zur c-Achse steht eine bessere Oxidationsbestandigkeit
aufweist als die der parallelen Ausrichtung.

Bei der Betrachtung der mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit der Kristall-
orientierung konnte unter anderem von H.B. Zhang et al. in [47] festgestellt werden,
dass in TizSiCy Bulkmaterial die Harte und der E-Modul von der Texturierung
abhéangig ist. Beim Vergleich von Bruchflichen, welche parallel und senkrecht zur
c-Kristallachse orientiert sind, konnte mittels Indentation ab einer Last von 3N ein
signifikanter Unterschied festgestellt werden. Bei einer Last von 100 N war die Harte
der texturierten Oberfliche senkrecht zur c-Achse um 28% hoher als die parallel zur
c-Achse. Irreversible plastische Deformationen entstanden bei der Belastung parallel
zur c-Achse in Form von Rissen, wohingegen die Eindriicke senkrecht zur c-Achse
Delaminationen, kink bands und ein grain pushing out zur Folge hatten. Weitere
mechanische Untersuchungen zur Anisotropie sind in [48,49] zu finden.

2.2 Das System Ti-Al-N

Das System Ti-Al-N ist die Grundlage vieler technologisch relevanten Materiali-
en, welche entweder als diinne Schichten oder als Vollmaterial erzeugt werden kon-

11
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nen [50]. TiN findet beispielsweise als diinne Schicht bereits Einsatz sowohl als Dif-
fusionsbarriere als auch als Hartstoffschicht auf Stahl fiir Schneidewerkzeuge und
Bohrer [51]. AIN wird aufgrund der grofien Bandliicke von 6,3 eV und der guten Wir-
meleitfahigkeit von 180 W/(mK) in elektronischen Halbleiterbauteilen verwendet.
(Ti,Al)N-Beschichtungen dienen einerseits dem Verschleifischutz und andererseits
konnen darauf Mikrostrukturen mit variabler Strukturgrofie erzeugt werden [52].
Mit Tis AIN und Al3Ti sind weitere Hochtemperaturverbindungen bekannt, welche
technologisch interessante Eigenschaften aufweisen.

Da speziell bei der Abscheidung diinner Schichten, bestehend aus Ti-Al-N, Legie-
rungen erzeugt werden konnen, welche nicht dem thermodynamischen Gleichgewicht
entsprechen, miissen zuséatzlich alle metastabilen Phasen im System Ti-Al-N beach-
tet werden. Der Grofiteil der bindren Verbindungen in diesem System sind Mischun-
gen von Ti und Al, wohingegen nur drei terndre Verbindungen mit Stickstoff be-
kannt sind. Die intermetallischen bindren Phasen sind: Al3Ti, AlTi, AlTis, Al,Ti
und Al;Tiy. Hierbei konnen AlTiz und TiAl tiber einen groflen Bereich der Zu-
sammensetzung gebildet werden kénnen. Die binaren nitridischen Phasen in diesem

T1=Ti3A| N
T2=Ti2A| N

. 'f L
S Thly S TA, O TA(Y &ile(uz)/\Q &

Atomic Percent Titanium

Abbildung 2.5: Isothermes Ti-Al-N Phasendiagramm bei einer Temperatur von
1000 °C [53].

System sind AIN, TiN sowie TisN. AIN hat eine hexagonale Kristallstruktur und
einen sehr schmalen stabilen Bereich in der Zusammensetzung, weshalb AIN im
thermodynamischen Gleichgewicht kein iiberschiissigen Stickstoff oder Aluminium
aufnehmen kann.

Das Ubergangsmetallnitrid TiN hat eine kubische NaCl-Struktur (Fm3m), welche
durch zwei tiberlagerte fce-Strukturen beschrieben werden kann. Die Positionen des
einen fce-Gitters wird von den Ti-Atomen besetzt, wohingegen das um a/2 verscho-
bene fce-Gitter von N-Atomen besetzt wird. TiN bzw. TiN;_, ist iiber einen groflen
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Bereich thermisch stabil, da es einerseits eine N-Verarmung zulasst und andererseits
N an Ti-Fehlstellen aufnehmen kann. Die Niedertemperaturphase TisN hat eine te-
tragonale Struktur und ist nur bis ca. 1000 °C stabil.

Die drei terndren Verbindungen im System Ti-Al-N sind: Tis AIN, TizAIN und
TisAINs. In Abb. 2.5 ist dieses System in einem isothermen terndren Phasendia-
gramm bei einer Temperatur von 1000 °C dargestellt. TioAIN (72) hat die Struktur
einer 211 MAX-Phase, siehe Kap.2.1.1, und ist die stabilste ternire Verbindung in
diesem System. Es konnte gezeigt werden, dass Ti;AIN tiber einen Temperaturbe-
reich von 700 bis 1600 °C existiert [54]. Die 413 MAX-Phase Ti;AINj; existiert nur in
einem schmalen Temperaturbereich bei ca. 1300 °C und ist daher in Abb. 2.5 nicht
aufgefithrt. In [55] konnte durch B. Schramm et al. gezeigt werden, dass Ti;AIN
iiber einen thermisch aktivierten Diffusionsprozess in Ti4AIN3 transformiert werden
kann.

TizAIN (71) hat eine Perovskitstruktur und entsteht wegen einer tragen Phasenaus-
bildung nur bei anhaltendem Tempern bei 1000 °C [54].

2.3 Abscheidung diinner Schichten

Zur Abscheidung von diinnen Schichten auf Substraten existieren heutzutage eine
Vielzahl an unterschiedlichen Methoden. Neben der chemischen Gasphasenabschei-
dung (engl. chemical vapor deposition) ist die physikalische Gasphasenabscheidung
(engl. physical vapor deposition) die am weitesten verbreitete Methode um Schichten
mit Schichtdicken von einigen Mikrometern herzustellen. Letztere soll im Folgenden
zunachst detailliert beschrieben werden. Im Anschluss erfolgt die Beschreibung des
Wachstums der Schichten. Abschlielend werden aktuelle Untersuchungen zu Multi-
lagenabscheidungen zur Synthese von MAX-Phasen vorgestellt.

2.3.1 Physikalische Gasphasenabscheidung

Die physikalische Gasphasenabscheidung (PVD) bezeichnet ein vakuumbasiertes
Beschichtungsverfahren, wobei durch Verdampfen oder Sputtern von Materialien
kontrolliert diinne Schichten auf Substraten abgeschieden werden. Alle Verfahren
vereint, dass das Ausgangsmaterial zundchst mittels physikalischer Prozesse in die
Gasphase iiberfiihrt und anschlieBend zum Substrat geleitet wird, wo es konden-
siert und eine Schicht ausbildet. Bei den Verdampfungsverfahren kann unterschie-
den werden in thermisches Verdampfen, Elektronenstrahlverdampfen, Laserstrahl-
verdampfen, Lichtbogenverdampfen sowie Molekularstrahlepitaxie. Beim Sputtern
(engl. zerstduben), auch Kathodenzerstauben, wird das Ausgangsmaterial durch Be-
schuss mit energiereichen Ionen aus dem Target herausgeschlagen. Zur Erzeugung
dieser Ionen wird meist ein Edelgas verwendet, welches im Plasma zur Ionisation ge-
bracht wird. Generell kann zwischen vier Grundarten des Sputterns unterschieden
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werden [56]: Gleichspannungssputtern (DC), Hochfrequenzsputtern (HF), Magne-
tronsputtern und reaktives Sputtern.

Es existieren aber auch einige Varianten, wie z.B. DC Bias Sputtern, und Hybri-
de, wie z.B. reaktives HF Sputtern. Die erhaltlichen Targetmaterialien reichen von
reinen metallischen iiber Legierungs- bis hin zu Verbindungstargets wie z.B. carbi-
dischen, nidtridischen, oxidischen und boridischen Targets.

DC Sputtern

Wird zwischen dem Target und dem Substrat eine Gleichspannung von typischer-
weise einigen 100V angelegt, wobei das Target als Kathode fungiert, spricht man
vom DC Sputtern, welches auf dem physikalischen Prinzip einer Glimmentladung
basiert. Das zu beschichtende Substrat ist der Kathode zugewandt und kann entwe-
der geerdet, potentialfrei oder mit einer Biasspannung belegt sein. Zur Erzeugung
der Tonen wird nach dem Evakuieren der Vakuumkammer ein Prozessgas eingelas-
sen, meist Argon, welches dann zum Ziinden eines Plasmas verwendet wird. Durch
Kollisionen im Plasma entstehen Argonionen, welche aufgrund ihrer Ladung auf das
Target beschleunigt werden. Die Energie der Ionen betragt tiblicherweise mehrere
100eV. Beim Auftreffen der Ionen penetrieren diese das Target und losen iiber Kol-
lisionskaskaden Oberflachenteilchen vom Target, siche Abb. 2.6. Diese fliegen durch
die Entladungszone in Richtung des Substrats, wo sich die Partikel niederschlagen
und zur Ausbildung eines diinnes Filmes beitragen, siche Abb. 2.7 links. Zusétzlich
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung des Sputterprozesses: Energetische
Ionen 16sen iiber Kollisionskaskaden Oberflachenteilchen vom Target und fithren

zur Emission von Sekundérelektronen oder werden ins Targetmaterial eingebaut
(nach [57]).

werden sowohl andere Partikel, wie Sekundéarelektronen, desorbierendes Gas und ne-
gative Ionen als auch Strahlung in Form von Rontgenstrahlung und Photonen von
der Kathode emittiert. Wahrend die negativen Ionen zu einem Bombardement des
aufwachsenden Filmes fiihren, ionisieren die Sekundérelektronen weitere Gasatome
und erhalten so die Entladung im Plasma. Fiir eine akzeptable Abscheiderate muss
der Druck und der Strom sorgféltig gewahlt werden. Ist der Druck zu niedrig ist der
Raum vor der Kathode relativ grofl und die Ionen werden weit entfernt vom Target
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

produziert, wodurch sie leicht in der Kammer verloren gehen. Zudem ist die mitt-
lere freie Weglidnge zu grof§ um das Plasma zu erhalten. Steigt der Druck an, sinkt
die mittlere freie Wegldange und die Ionen nehmen vermehrt an Stoflprozessen teil,
wodurch sie Energie verlieren und gestreut werden und somit das Substrat nicht
mehr erreichen kénnen. Eine reine DC Kathodenzerstdubung hat jedoch folgende
Nachteile: die Beschichtungsrate ist aufgrund der Streuung der Beschichtungsteil-
chen im Sputtergas relativ gering; durch das Bombardement der Elektronen kommt
es zu einer starken Wéarmeentwicklung auf dem Substrat. Weiterhin erreicht man
im DC Prozess nur akzeptable Sputterraten, wenn das Targetmaterial eine aus-
reichende elektrische Leitfahigkeit aufweist. Bei elektrisch isolierenden Materialien
konnen die Ladungstrager nicht abgefiihrt werden und es werden elektrische Fel-
der aufgebaut, welche dem Gleichspannungsfeld entgegen gerichtet sind. Dadurch
werden nachfolgende Tonen vom Target abgestolen und der Sputterprozess kommt
zum erliegen. Um diese Aufladung zu umgehen kann die DC-Entladung mit einem
Puls, meist 40 kHz, versehen werden. Unipolare oder bipolare Pulse konnen durch
energiereicheres Plasma vergiftete Bereiche auf dem Target wieder entfernen. Dieses
Abscheideverfahren wird als Mittelfrequenz-Sputtern (MF) bezeichnet.

HF-Sputtern

Beim Hochfrequenzsputtern (engl. radio frequency sputtering) wird an die Elektro-
den ein Wechselstrom mit einer Frequenz von 5 — 30 MHz angelegt. Bei Frequenzen
unterhalb 50 kHz sind die Ionen ausreichend mobil um an beiden Elektroden in jeder
Halbwelle zu einer vollen Entladung zu kommen. Dies entspricht dem DC Sputtern,
wobei Anode und Kathode kontinuierlich wechseln. Bei Frequenzen ab 5 MHz werden
die Tonen und Elektronen abwechselnd in beide Richtungen beschleunigt?. Aufgrund
ihrer groflen Masse konnen die Ionen jedoch der zeitlichen Variation der Spannung
nicht mehr folgen. Durch die Oszillation der Elektronen kommt es zu energiereichen
StoBen im Plasma, welche zu einer Ionisation des Prozessgases fiihren. Dadurch wer-
den die Sekundéarelektronen, welche im DC-Prozess das Plasma aufrecht erhalten,
iiberfliissig. Wie in Abb. 2.7 rechts zu erkennen ist wird beim HF-Sputtern das Tar-
get kapazitativ an den HF-Generator gekoppelt. Dies bewirkt, dass die Elektronen,
welche in der positiven Halbwelle das Target erreichen nicht abflieen kénnen und
dann wiahrend der negativen Halbwelle mehr positive Ionen einsammeln. Durch das
sich einstellende negative Potential auf dem Target kann der HF-Prozess letztend-
lich wie ein DC-Sputterprozess behandelt werden, wobei die positiven Ionen des
Prozessgases das Targetmaterial zerstduben, welches sich dann auf dem Substrat
ablagert. Das negative Potential auf dem Target wird auch als Selfbiaspotential be-
zeichnet und stellt sich so ein, dass im Mittel iiber einer HF-Periode der Strom der
Ionen und der Elektronen gleich grof§ ist. Da durch die angelegte Wechselspannung
jedoch auch das Substrat mit lonen beschossen wird, kann man durch die Kopplung
des Substrates mit der Kammerwand erreichen, dass aufgrund der grofien Fliche
die Spannung hauptséchlich am flichenméaflig relativ kleinen Target abfillt. Denn

2Typischerweise wird bei Beschichtungsprozesse eine Frequenz von 13,56 MHz verwendet.
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Matchbox 13,56 MHz

DC -0 HF f—ouf—Th
|j:| Isolation 1]
| _ | —Target — [
<+ Glimmentladung +—
;l
JE Substrat — B
| -~ Anode — |
T | %Y | =
Prozessgas  Vakuum Prozessgas  Vakuum

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung zur Anordnung eines DC- (links) und
HF-Sputtersystems (rechts) nach [56].

durch die Beschreibung mittels zweier Kondensatoren an Target sowie Substrat und
Kammerwand ist der kapazitative Widerstand invers proportional zur Flache der
Kondensatoren. Wie bereits erwahnt, konnen mit dieser Methode einerseits eine
Vielzahl an nicht leitfadhigen Materialien abgeschieden werden, sowie andererseits
reaktive Beschichtungsprozesse gefahren werden.

Magnetronsputtern

Um die Ionisierungsrate und die damit einhergehende Sputterrate weiter zu erhohen,
ist es moglich das elektrische Feld zwischen Target und Substrat mit einem zusétz-
lichen transversalen Magnetfeld am Target zu tiberlagern. Die Elektronen bewegen
sich dann nicht mehr parallel zu den elektrischen Feldlinien, sondern werden durch
die Lorentzkraft auf Spiralbahnen gelenkt. Durch das Kreisen der Elektronen iiber
der Targetoberflache wird ihre Lebensdauer deutlich erhoht und sie tragen so ver-
mehrt zur lonisierung des Prozessgases bei. Die Ionen werden aufgrund der grofien
Masse jedoch kaum vom Magnetfeld abgelenkt. Da die Elektronendichte in einer
planaren Konfiguration stets dort am hochsten ist, wo die magnetischen Feldlinien
parallel zu Oberfliche und senkrecht zu dem elektrischen Feld sind, bilden sich auf
dem Target Erosionsgraben aus. Das Magnetfeld wird tiblicherweise durch Perma-
nentmagneten erzeugt, welche sich hinter dem Target befinden und deren Feldlinien
das Target am Rand verlassen und im Zentrum wieder in das Target eindringen
(balanced). Sind die Feldstarken der Pole unterschiedlich stark, spricht man auch
von unbalanced Magnetronsputtern und die Feldlinien erstrecken sich in Richtung
des Substrates. Dies ermoglicht den Sekundéarelektronen das Verlassen der Target-
region, wodurch sich das Plasma auf ein grofleres Volumen verteilt. Der Einfluss
dieser Konfiguration wird von P.J. Kelly in [58] erldutert. Durch die hohe Abschei-
derate (z.B. 1 pm/min fiir Al) ist das Magnetronsputtern die am weitest verbreitete
Methode. Ein weiterer Vorteil ist das verringerte Bombardement des Substrates
durch die Elektronen und ein groferer Druckbereich in dem das Vakuum betrieben
werden kann.
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

Reaktives Sputtern

Um die Palette der abscheidbaren Schichtmaterialien zu vergréflern, besteht die
Moéglichkeit zum Prozessgas (meist Ar) zusétzlich ein oder mehrere Reaktivgase
(z.B. Ny, Oy, CHy oder HyS) wiahrend dem Sputtern von metallischen Targets mit
in die Kammer einzulassen. Dadurch kénnen nitridische Schichten wie z.B. TiN oder
AIN, oxidische Schichten wie z.B. Al,O3, SiO,, sowie carbidische und sulfidische Ma-
terialien und Mischungen dieser erzeugt werden. Je nach Wahl der Sputterparameter
kann die resultierende Schicht im reaktiven Sputterprozess entweder als Legierung
des Targetmaterials mit Dotierung des reaktiven Elementes oder als Verbindung
bzw. als Mischung dieser beiden Formen vorliegen. Die Voraussetzungen, um eine
Schicht mit gewtlinschter Zusammensetzung zu erzielen, kann anhand der Parame-
ter Kammerdruck (p), Reaktivgasfluss (@) und Kathodenspannung (U ) dargestellt
werden (sieche Abb.2.8). In Abb.2.8(a) ist die Abhéngigkeit des Systemdrucks bei
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Abbildung 2.8: Hysteresekurven beim reaktiven Sputtern; (a) Abhéngigkeit des
Prozessdrucks bei veranderlichem Gasfluss. Die gepunktete Linie reprasentiert das
Verhalten bei der Verwendung von Inertgas. (b) Abhangigkeit der
Kathodenspannung bei verdanderlichem Reaktivgasfluss (nach [56]).

Variation des Reaktivgasflusses bei konstanter Pumpleistung dargestellt. Befindet
sich zunachst kein Reaktivgas in der Kammer hangt der Prozessdruck linear vom In-
ertgasfluss @; ab (gestrichelte Linie). Wird zusétzlich ein Reaktivgas, wie z.B. Stick-
stoff mit einem anfénglichen Fluss von @, (0) eingelassen und anschlieend erhoht,
so bleibt der Prozessdruck p zunéchst konstant. Denn das Plasma liefert ausreichend
Energie, damit die Stickstoffmolekiile in atomaren Stickstoff (AH°= 943,8kJ/mol)
aufgespalten werden kann. Dieser reagiert mit der Targetoberfliche, dem heraus-
gelosten Targetmaterial, der Substratoberfliche und den Kammerwénden, wodurch
das Reaktivgas der Gasphase entzogen wird. Erst ab einem kritischen Fluss @,
springt der Prozessdruck auf einen héheren Wert p;, worauf sich dieser dann wie-
derum linear zum Gasfluss verhélt. Bei gleichem Inertgasfluss kénnte ein hoherer
Prozessdruck von ps erreicht werden. Dieses Verhalten zeigt, dass im reaktiven Sput-
terprozess zwei Gleichgewichtszustinde existieren. Diese Zustdnde kénnen auch in
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2.3 Abscheidung diinner Schichten

der Kathodenspannung bei Variation des Reaktivgasflusses erkannt werden, siehe
Abb. 2.8(b). Im metallischen Bereich stehen wenige Reaktivgasatome zur Verfliigung
und das herausgeloste Targetmaterial erreicht die Substratoberfliche ohne dass eine
Reaktion stattfindet. Nur vereinzelt werden Reaktivgasatome in die Schicht mitein-
gebaut. Im Ubergangsbereich hat die Targetoberfliache teilweise mit dem Reaktivgas
reagiert und die Sputterrate sinkt. Da sich in diesem Bereich ohne aktive Steuerung
des Gasflusses oder der Sputterleistung kein Gleichgewicht einstellen kann, sind die
Prozesse im Ubergangsbereich schwer zu kontrollieren. Erst ab dem sogenannten re-
aktiven Bereich ist die gesamte Oberfliche mit dem Reaktivgas geséttigt, wodurch
die Spannung an der Kathode wieder einen konstanten Wert annimmt. Wird der Re-
aktivgasfluss ausgehend vom reaktiven Bereich wieder verringert tritt eine Hysterese
auf, da die reagierte Oberflachenschicht erst wieder abgetragen werden muss.

2.3.2 Diinnschichtwachstum

Kondensieren beim Sputtern die herausgelosten Atome und Molekiile des Targets
auf der Substratoberfliche sind unterschiedliche atomare Prozesse moglich. Diese
sind in Abb.2.9(a) schematisch dargestellt. Nach der Kondensation eines Partikels
aus der Gasphase kann es einerseits zu einem sofortigen Verdampfen kommen oder
es diffundiert entlang der Oberfliche. Dieser Diffusionsprozess endet mit der Ad-
sorption an Gitterplatzen wie z.B. Stufen oder Fehlstellen oder wiederum mit dem
Verdampfen des Partikels. Weiterhin konnen die Partikel mit Anderen nukleieren
und im weiteren Verlauf zwei- oder dreidimensionale Inseln ausbilden. In diesen In-
seln konnen dessen Atome mit denen des Substrats interdiffundieren, wodurch die
Grenzflache geglattet wird. Fiir glatte Schichten ist eine hohe Mobilitat der Atome
notwendig, welche durch eine erhdhte Substrattemperatur erreicht werden kann.

Mit weiterer Abscheidedauer wachsen die Inseln bis diese sich zu einem geschlos-
senen Film zusammenschlieffen. Dabei kénnen beim Verschmelzen Fehlstellen in die
Schicht eingebaut werden. Ublicherweise ist dieses Wachstum nach den ersten we-
nigen 100 A abgeschlossen [56]. Prinzipiell kénnen in der Anfangsphase drei Wachs-

Schichtwachstum

Kondensation ~ Abdampfen —_— = = — o
100 O 4, —
Adsorption Oberflachen-  Nukleation h Schicht- Stranski- Insel-

diffusion InterdiffusionO wachstum Krastanov- wachstum
Wachstum

(a) (b)

Abbildung 2.9: (a) Darstellung von Oberflacheneffekten bei Bombardement mit
energetischen Teilchen auf Oberflichen und wachsenden diinnen Schichten. (b)
Schematische Darstellung der unterschiedlichen Wachstumsmodi (nach [59]).
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

tumsmodi erkannt werden: (1) Inselwachstum (Volmer-Weber), (2) Schichtwachs-
tum (Frank-van der Merve) und (3) Stranski-Krastanov-Wachstum. Diese sind in
Abb.2.9(b) dargestellt. Das Inselwachstum tritt tiblicherweise dann auf, wenn ab-
geschiedenen Atome oder Molekiile untereinander stiarker gebunden sind als zum
Substrat. Dies ist beispielsweise meist bei Metallen auf Halbleitern gegeben. Im
Schichtwachstum ist die Bindung zum Substrat starker als die der Partikel unterein-
ander, nahert sich aber mit zunehmendem Wachstum der Bindung des Bulkmaterials
an. Dieses Wachstum tritt bei epitaktischem Wachstum von einkristallinen Schich-
ten auf. Das Stranski-Krastanov-Wachstum ist eine Kombination der ersten bei-
den Wachstumsmodi. Hierbei wird durch Schichtspannungen oder Fehlstellen das
Schichtwachstum gestort und das Inselwachstum kann somit partiell energetisch
glinstiger sein. Metalle auf einem Metall- oder Halbleitersubstrat weisen meist diese
Art des Wachstums auf.

2.3.3 Multilagenabscheidung zur Synthese von MAX-Phasen

Die erfolgreiche Synthese von MAX-Phasen iiber eine Multilagenabscheidung mit
nachtriaglichem Annealing wurde bereits in mehreren Veroffentlichungen beschrie-
ben [22,60-67]. C. Hoglund et al. konnten zunéchst zeigen, dass durch die sequenti-
elle Abscheidung von Wurzit - AIN und o-Ti mittels reaktivem Magnetronsputtern
von Ti- und Al-Targets auf AlyO3(0001)-Substraten bei 200°C ein heteroepitak-
tisches Gefiige entstand. Nach der Abscheidung der Schichten wurden diese bei
400 °C geheizt. Dabei wurde zunédchst das Perovskite TizAIN ausgebildet. Bei ei-
ner weiteren Temeraturerhohung auf 500 °C konnte dann bereits nach 5 Minuten
die TioAIN-Phase beobachtet werden, siehe Abb.2.10. Nach einer Haltezeit von ei-
ner Stunde bei 500 °C konnte neben verbleibendem AIN hauptsichlich epitaktisches
Tip AIN(000¢) nachgewiesen werden. Die Synthesetemperatur ist damit fiir dieses
Multilagensystem deutlich geringer als fiir Ti;AIN-Bulkmaterialien, welche durch
HeiB-Isostatisches Pressen gewonnen wurden (1400 °C fir 48h [37]). Der Ursprung
der beobachteten (000¢)-Vorzugsorientierung wurde von Beckers et al. detaillierter
untersucht [22]. Dabei wurden bei 275 °C sequentiell AIN(0001)- und Ti(0001)-Lagen
abgeschieden, wobei hierbei ein amorphes SiO,-Substrat verwendet wurde. Ein An-

Annealing
bei 400°C &

hex-Ti [0001] hex-AIN [0001] kub-Ti;AIN [111] hex-Ti,AIN [0001]

Abbildung 2.10: Modell fiir eine Festkorperreaktion von
AIN(0001)/Ti(0001)-Multilagen tber TisAIN zur Ti;AIN MAX-Phase anhand
einzelner Diffusionsschritte (nach [68]).
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nealing bei 600°C fithrte ebenso wie zuvor tiber die Ausbildung von TizAIN(111)
zu Tip AIN(0001). Die Analyse der Polfigur von Tis AIN auf dem 0006-Peak ergab,
dass auch auf amorphem Substrat eine (000¢)-Fasertextur erzeugt werden kann. Die
Halbwertsbreite der Verteilung in ¥ = 0° betrug dabei ~ 5°. Diese Festkorper-
synthese von Tis AIN(0001), welches eine definierte Beziehung zur Orientierung der
Schichten im Ausgangszustand aufweisen kann als topotakisches Wachstum?® ver-
standen werden.

Multilagenabscheidungen wurden unter anderem auch von M. Hopfeld und R. Grie-
Beler et al. verwendet, um Tis AIN, CryAlC und TizSiCao-Schichten zu erzeugen [71].
Dafiir wurden Si(111)-Substrate verwendet, welche fiir die Systeme Ti-Si-C und
Cr-Al-C mit einer 50 nm dicken SiO,-Schicht beschichtet wurden. Fiir das System
Ti-Al-N wurde amorphes SizN, als Zwischenschicht verwendet. Das nachtriglich
Annealing wurde in einem RTP-Ofen (engl. rapid thermal processing) durchgefiihrt,
welcher die Schichtsysteme Ti-Si-C fiir 30s auf 1000 °C, Cr-Al-C fiur 30s auf 650 °C
und Ti-Al-N fiir 300 s auf 900 °C heizte.

2.4 Oxidationsbestandigkeit diinner
MAX-Phasen-Schichten

Aufgrund der Vielzahl an durchgefithrten Experimenten zur Oxidationsbesténdig-
keit von MAX-Phasen beschrankt sich dieses Kapitel vorwiegend auf diinne MAX-
Phasen-Beschichtungen mit A=Al Erste detaillierte Untersuchungen zur Oxidations-
bestédndigkeit diinner Ti;AlC- und Tis AIN-Schichten wurden von Q. Wang et al.
im Jahre 2011 durchgefiihrt [72,73]. Dazu wurden polykristalline Tis AIC-Schichten
beidseitig auf polykristalline Al,O3-Substrate abgeschieden. In anschlieBenden Aus-
lagerungen an Luft wurde die Massenzunahme bei Temperaturen von 600-900 °C
bestimmt. Fiir die Temperatur von 600°C konnte eine Massenzunahme mit ei-
ner logarithmischen Zeitabhangigkeit festgestellt werden, wohingegen bei der Aus-
lagerung bei 700°C ein parabolisches Ratengesetz beobachtet wurde. Die XRD-
und REM/EDX-Analysen ergaben, dass nach 300h bei 600°C eine sauerstoffrei-
che Oberflachenschicht bestehend aus Ti- und Al-Oxiden ausgebildet wurde. Eine
Temperaturerhohung auf 700 °C fiithrte zu einer Trennung der oberflichennahen Oxi-
de in der Reihenfolge Al,O3, TiO5 darunter sauerstoffreiches Tis AIC und letztendlich
die intakte Tis AIC-Schicht. Fiir Temperaturen ab 800 °C wurde die gesamte Tis AIC-
Schicht nach maximal 80 h durchgehend in thermische Oxide umgewandelt, obwohl
vergleichbare Analysen an polykristallinem Vollmaterialien eine Oxidationsstabili-
tat bis 1200 °C prognostizierten [74,75]. Die Untersuchungen zu der 12pum dicken
Tis AIN-Schicht auf einer TiAl-Legierung als Substrat ergab eine gute Schutzwirkung

3Der Begriff der Topotaxie wurde zuniichst von F.K. Lotgering und E.W. Gorter [69] eingefiihrt
und definiert topotaktische Reaktionen, welche eine kristalline Phase in eine andere transfor-
miert, wobei eine definierte und reproduzierbare Beziehung zwischen beiden Phasen besteht [70].
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gegeniiber Oxidation bis einschliefSlich 900 °C fiir 100 h. Mittels XRD-Analysen konn-
te an der Oberfliche eine - und 0-Al,Os-reiche Oxidschicht gefunden werden. Mit
einer Dicke von ca. 21m bildete diese eine Diffusionsbarriere gegentiber Sauerstoff
und schiitzte so vor weiterer Oxidation von Ti, AIN [73,76].

Von D.J. Tallman, B. Anasori und M.W. Barsoum wurden 2013 die bisherigen Er-
gebnisse zur Oxidationsbestandigkeit von MAX-Phasen in [77] zusammengefasst
und kritisch hinterfragt. Darin wird aufgezeigt, dass eine kubische Oxidationsrate
fir alle bisherigen présentierten Daten die beste Anpassung liefert. Es wird darauf
hingewiesen, dass nur bei einer kubischen Oxidationsrate eine ausreichende Bestan-
digkeit gegeniiber der Oxidation gegeben ist.

Ein diffusionsbasiertes Modell der Oxidation, wonach der Sauerstoff entlang der
Korngrenzen der gewachsenen Oxide an die Grenzfliche zum Ti,AlC diffundieren
muss um mit diesem zu reagieren ist in [78] dargestellt. Bei einer Temperatur von
1200 °C konnten die Ergebnisse gut mit der oc t'/4-Abhéngigkeit des Modells ange-
passt werden. Dieses Modell ist in Kap. 2.4.2 beschrieben.

Anhand von einkristallinen Tis AIN-Schichten auf MgO(111)-Substraten untersuch-
ten Z. Zhang et al. die Oxidation an der Oberfléche [79]. Mittel XRD, XPS und AFM
konnte gezeigt werden, dass Tis AIN bis zu einer Temperatur von 700 °C strukturell
stabil ist. Dartiber hat die Oberfldche ihre charakteristische hexagonale Terrassen-
struktur verloren und es bildeten sich runde Inseln als Zeichen von Hochtemperatur-
korrosion. Dies wurde durch die horizontale Al-Diffusion hin zu den Terrassenkanten
ab 500 °C erklart. Dort bildeten sich Aly,Os3-Cluster. Die verbleibenden Ti- und N-
Atome werden daraufhin zu TiOs und NoO oxidiert.

2.4.1 Oxidationsmechanismen von Ti;AIN

Der beste Schutz vor Hochtemperaturoxidation fiir metallische Materialien besteht
in der Ausbildung von schiitzenden Oxiden auf der Oberfliche. Denn diese fungie-
ren als effektive Diffusionsbarriere gegeniiber Sauerstoff und verhindern somit eine
weitere Oxidation der Oberfliche [80]. Im Zusammenhang mit aluminiumhaltigen
Werkstoffen bildet sich meist o-Al,O3 als stabiles Oxid auf der Oberfliche aus. Da
die A-Atome der MAX-Phasen durch die metallischen Bindungen weniger stark ge-
bunden sind als die MX-Anteile kommt es bei Al-haltigen MAX-Phasen zu einer
verminderten Ausbildung von Oxiden der M-Atome im Vergleich zu Al,Os. Fir
Ti; AIN kann die Ausbildung von Al,O3 folgendermafien dargestellt werden:

4 T12A1N + 3 X02 — 4 TigAll_xN + 2 XA1203 (21)

Dies fiihrt zu einer Ausbildung von unstéchiometrischem TiyAl; N, welches nach
Z. Zhang et al. mit 0 < z < 0,25 jedoch weiterhin stabil bleibt [81]. Erst bei einer
Al-Verarmung mit x > 0,25 ist eine Oxidation von Ti zu erwarten. Die Reaktions-
gleichung fiir TiO, lautet [78]:

TigAh,xN + 2 YOQ — 4 Tiz(lfy)Ah,mN + 2 YTIOQ (23)
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2.5 Permeation von Wasserstoff

Anhand dieser Reaktionsgleichungen aus GI. 2.3 wird deutlich, dass prinzipiell die
Bildung beider Oxide zu einer erneuten Angleichung an die urspriingliche 211-
Stochiometrie fiihrt.

2.4.2 Kinetik der diffusionsgesteuerten Oxidation

Das Wachstum der Al,Os-Schicht wird kontrolliert durch die Diffusion von Sauerstoff
durch die bestehende Oxidschicht der Dicke X an die Grenzflache zur Schicht und
kann beschrieben werden als [77,78, 82]:
dX k,
at _ My 2.4
at X (2.4)

mit &, als Wachstumsrate, welche wiederum folgendermaflen bestimmt werden kann:

k, = QD.gAC. (2.5)

Hierbei ist ) eine Konstante, AC' der Konzentrationsgradient in der Oxidschicht
und Deg der effektive Diffusionskoeffizient, welcher die Gitter- (G) und Korngrenzen-
diffusion (KG) mit den Diffusionskoeffizienten D und Dk beinhaltet:

30

Do = Dg + EDKG (26)

Die Breite der Korngrenze wird darin mit § und die laterale Korngrofie mit d ange-
geben. Eine Verdnderung der Wachstumstumsgeschwindigkeit der Oxidschichtdicke
kann mit einer Verdnderung der Diffusionspfade zusammenhéngen. Experimentelle
Untersuchungen haben Ergeben, dass die Korngrole von Al;O3 mit zunehmender
Auslagerungszeit mit einer parabolischen Abhéangigkeit wachst. Dieses Kornwachs-
tum kann beschrieben werden als d; = dyv/t. Wird nun angenommen, dass die
Oxidschichtdicke ausschlieBllich durch die Diffusion von Sauerstoff entlang der Korn-
grenzen der Oxide limitiert wird, ergibt sich durch einsetzen von GI. 2.6 und GI. 2.5

in Gl.2.4:
X 1k 36AC
2 _ 2 it k= QD .
a  ix %,

Nach einer Integration von Gl.2.7 kann das Wachstum der Oxidschichtdicke be-
schrieben werden durch:

X(t) = 2/, - 14, (2.8)

(2.7)

2.5 Permeation von Wasserstoff

Fir viele Anwendungen ist die Kenntnis der Wasserstoff-Diffusion in einem Mate-
rial von groflem Interesse. Um jedoch durch Analysen der Wasserstoff-Permeation
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

Kenngrofen der Diffusion zu erhalten miissen neben der reinen Diffusion von Wasser-
stoff im Gitter auch andere Prozesse fiir die vollstandige Erklarung berticksichtigt
werden [83]. Im Folgenden sind alle notwendigen Prozessschritte eines Wasserstoff-
molekiils aufgelistet, welche beim Durchdringen einer Membran auftreten:

1. Transport von Wasserstoff an die Membranoberfliche und Adsorption des
Wasserstoffs durch van-der-Waals-Kréfte

2. Dissoziation des molekularen Wasserstoffs in atomaren Wasserstoff mit an-
schlieBender Chemisorption

3. Diffusion des atomaren Wasserstoffs durch die Membran

4. Bewegung durch die Oberflachenschicht mit anschlieSender Rekombination zu
molekularem Wasserstoff

5. Desorption des molekularen Wasserstoffs von der Oberflache

Prinzipiell kann jeder dieser einzelnen Schritte ratenlimitierend im gesamten Per-
meationsprozess sein. Meist sind die Oberflaichenprozesse im Vergleich zur Diffusion
jedoch bedeutend schneller, sodass in diesem Fall von einem diffusionsgesteuerten
Prozess gesprochen werden kann. Dies kann im Experiment sowohl anhand spezieller
Abhéangigkeiten als auch im Verlauf des Permeationsstroms erkannt werden, siehe
Kap.2.5.1 und Kap. 2.5.3.

Aufgrund der geringen Grofle des atomaren Wasserstoffs diffundiert dieser in Me-
tallen vorwiegend iiber die interstitiellen Gitterpléatze. Da dieser Diffusionsmechanis-
mus keine Defekte voraussetzt um einen Platzwechsel durchzufithren und dement-
sprechend die Aktivierungsenergie nicht durch Defektformationsenthalpien beein-
flusst wird, ist die Diffusivitdt sehr hoch. Hinzu kommt, dass durch die Spriinge
des Wasserstoffs das Atomgitter nicht deformiert werden muss. So konnen selbst bei
Raumtemperatur Diffusionskoeffizienten gemessen werden, die in Metallen um bis
zu 15 GroBlenordnungen grofer sind als die von schwereren interstitiellen Atomen
wie Kohlenstoff, Stickstoff oder Sauerstoff [84]. Die temperaturabhéngigen Diffusi-
onskoeffizienten D von Wasserstoff in Eisen, Palladium und Nickel sind in Abb. 2.11
dargestellt. Diese kénnen durch die empirische Arrhenius-Gleichung fiir die Diffusion
beschrieben werden durch:

E
D = Dyexp <_k‘];) mit Dy = %GQV. (2.9)
B

Dabei ist Dy ein praexponentieller Faktor, Fp die Aktivierungsenergie bzw. die
Energiebarriere der Diffusion, kg die Boltzmannkonstante und 7' die absolute Tem-
peratur. Der praexponentielle Faktor Dy wird wiederum bestimmt tiber die Anzahl
aquivalenter Spriinge n und die Sprungweite a sowie die Sprungfrequenz v.

Die hohe Diffusivitit von Wasserstoff selbst bei Raumtemperatur macht eine Analyse
der Wasserstoff-Konzentrationsgradienten fehleranféllig. Daher werden bei der Un-
tersuchung zur Wasserstoffdiffusion meist Permeationsexperimente mithilfe elektro-
chemischer oder massenspektroskopischer Detektion durchgefiithrt. Weiterfithrende
Literatur zur Wasserstoffpermeation durch Metalle kann in [85-87] gefunden werden.
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Abbildung 2.11: Temperaturabhangigkeit der Diffusionskoeffizienten von
Wasserstoff in Eisen, Palladium und Nickel [84].

2.5.1 Diffusionslimitierende Permeation

Um anhand der Konzentrationsverlédufe die Eigenschaften der Diffusion von Wasser-
stoff im Festkorper zu untersuchen muss sichergestellt werden, dass die Adsorption,
Dissoziation, Rekombination und Desorption keinen limitierenden Faktor darstel-
len [88]. Dies ist der Fall, wenn die Wasserstoffkonzentration auf der Eintrittsseite
Ciy in folgender Beziehung mit dem Wasserstoffpartialdruck py steht:

Cin = Sv/Pri. (2.10)

Dabei ist S, nach A. Sieverts [89], der Wasserstoffioslichkeitskoeffizient des Mem-
branmaterials. Befindet sich die Austrittsseite der Membran im Ultrahochvakuum
kann dort die Konzentration mit Cy =~ 0 gendhert werden. Das 1. Fick’sche Gesetz
beschreibt die Abhéngigkeit des Permeationsstroms im Gleichgewichtszustand jg,
welcher durch diesen Konzentrationsgradienten zwischen beiden Oberflachen getrie-
ben wird. Es gilt:

jw = D|VC| :DSVCYZ’_HZP\/CY;_H, (2.11)

mit P dem Permeationskoeffizienten und d der Dicke der Membran. Die Diffusions-
konstante D und die Loslichkeit S sind tiblicherweise unabhéngig von der Konzen-
tration und kénnen daher als intrinsische Materialeigenschaften angesehen werden.
Der rechte Ausdruck in Gl.2.11 gilt auch bei der Betrachtung von Schichtstapeln,
sofern D den effektiven Diffusionskoeffizienten D.g repriasentiert. Der experimentelle
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

Nachweis einer diffusionslimiterenden Permeation kann nun mit Hilfe von GI.2.11
durch js o< /pu gezeigt werden.

2.5.2 Permeation im thermischen Gleichgewicht

Bei der Permeation im Gleichgewicht gilt, dass keine Anderung der Oberflichenkon-
zentration iiber der Zeit vorliegen darf. Ist diese Bedingung erfiillt, kann die Reduk-
tion der Wasserstoffpermeation untersucht werden, wenn eine zuséatzliche Schicht
auf die Membran aufgebracht wird. Auch hier gilt, nur wenn die Diffusion der raten-
limiterende Prozess ist muss die Beschichtung zu einer Reduktion der Permeation
fithren. Die relative Reduktion der Permeation, welche bei identischen Bedingung
(p, T) bestimmt werden, ist ein Maf} fiir die Barriereeigenschaft der Schicht. Der
Permeationsreduktionsfaktor (PRF) ist definiert als:

PRF — ,]u'nbeschichtet . (2 12)
Jbeschichtet

Effiziente Permeationsreduktionsfaktoren befinden sich in der Gréflenordnung von
102 bis 10%. Bei der Betrachtung zweier homogener Schichten setzt sich die effektive
Permeation P.g analog zur Serienschaltung von Widerstanden tiber die reziproke
Summe der Einzelpermeationen zusammen:

d dy  ds
= — 4+ —,
P P P
Dabei sind d; und ds die Schichtdicken der zwei Komponenten der Membran der
Dicke d mit dy + dy = d. Durch die materialabhangigen Loslichkeiten des Was-
serstoffs ist die Konzentration auf den gegeniiberliegenden Seiten der Grenzfliche
unterschiedlich. Die Abhéangigkeit kann durch die Quotienten wiedergegeben wer-
den [90]:
Cii 51
Coi S

dabei ist der Index 7 eine Position an der Grenzflache beider Materialien. Durch die
Kombination der Gl.2.11 bis Gl.2.13 kann der Permeationsreduktionsfaktor auch
geschrieben werden als:

do Py
d1P2 ‘

Wird Material 1 als das Substrat bezeichnet und Material 2 als eine diinne Barriere-
schicht ist anhand dieser Gleichung zu erkennen, dass fiir einen groflen Permeati-
onsreduktionsfaktor die Schicht geniigend kleine Werte fiir Dy und S5 im Vergleich
zu den Werten des Substrates aufweisen muss, da P = D.S. Zur Maximierung des
PRF folgt aus Gl.2.15 d; /P, < dy/ P, wodurch sich Gl.2.13 vereinfachen lésst zu
P.g = Pyd/ds. In diesem Fall ist die Schicht die groite Barriere fiir den Wasserstoff
in der Membran.

(2.13)

(2.14)

PRF =1+

(2.15)
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2.5 Permeation von Wasserstoff

2.5.3 Transiente Permeation

Betragt die anfangliche Wasserstoffkonzentration in der Membran gleich Null und
wird die treibende Kraft in Form einer Konzentrationséinderung oder des Drucks an
der Eintrittseite zur Zeit ¢ = 0 eingeschaltet, kann die Permeationsrate prinzipiell
in der folgenden Form dargestellt werden [88,91]:

exp(—A77)

J(7) —
142y = 2.16
Jss ; Ny, (2.16)

Fiir einlagige Membranen betragen die Koeffizienten A,, = mn, N,, = (—1)". Durch
die Definition einer dimensionslosen Zeit:
d2
=— mit tp=—
e T D
kann die Transiente einheitlich dargestellt werden. tg ist eine fouriercharakteristi-
sche Zeit, welche durch die Dicke der Membran d und den Diffusionskoeffizienten D
bestimmt wird.
Fiir eine zweilagige Membran ist die Losung deutlich komplexer, wobei der Koeffi-
zient A,, gegeben ist durch:

5*v/D* tan (\/D*A”> +tan A, = 0 (2.18)

(2.17)

d*
-A, S*VD* +D*/d* . , ~Ap
N,, = cos(A4,) cos (\/D d*) T TIrDSE sin(A,,) sin (\/D d*> :
(2.19)

Hierbei sind die dimensionslosen Parameter definiert als:

d D
df’ D* = H; und S = (2.20)
Die dimensionslose Zeit ist wie zuvor mit 7 = t/tp; itber die Schicht 1 definiert,
wobei 71 = d3/D;. Der zeitliche Verlauf des Diffusionsstroms j(¢) ist im Gegen-
satz zur einlagigen Membran abhéngig von allen drei Materialparametern d*, D*
und S*. Dennoch wird in der Literatur dieser komplexe Zusammenhang meist mit-
hilfe einer Groe quantifiziert. H.A. Daynes fiihrte in [91] die Zeitverzogerung L,
(engl. time-lag) ein, welche die Zeitdifferenz beschreibt, bis der Permeationsstrom
einen Wert j(L1)/jss = 0,63 erreicht. Fiir eine einlagige Membran kann sodann die
Zeitverzogerung:

d2
" 6D

itber die Diffusionskonstante und die Schichtdicke genéhert werden. Fiir die zweila-
gige Membran gilt wiederum [92]:

&2 (d,  S*dy @2 (d S*dy dy  S*dy\ !
| % 2 (41 s 2.92
2 [Dl <6D1 + 2D2> * D, \2D, T 6D, D, "D, (2.22)
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2 Grundlagen und Stand der Forschung

Auch hier kann die anhand des Permeationsstroms bestimmte Zeitverzogerung Lo
verwendet werden, um einen effektiven Diffusionskoeffizienten zu bestimmen:

(dl + d2)2

Dot =
ff 6L,

(2.23)

2.5.4 H,-Diffusion in MAX-Phasen-Materialien

Bisher wurden nur wenige Untersuchungen zur Ho-Diffusion in MAX-Phasen-Mate-
rialien durchgefiihrt und prasentiert. Im Folgenden werden die Ergebnisse relevanter
Publikationen [93-95] zusammengefasst und eingeordnet.

F. Colonna und C. Elsésser haben in [93] mithilfe von ab-initio Berechnungen auf
Basis der Dichtefunktionaltheorie (DFT) Migrationspfade von atomarem Wasser-
stoff und Sauerstoff in Ti; AIN untersucht. Dazu wurden zunéchst die Losungsener-
gien fiir H- und O-Atome auf Zwischengitterplatzen berechnet. Dabei konnte fest-
gestellt werden, dass im H-reichen Regime H-Atome auf allen Zwischengitterpléatzen
des Ti AIN-Gitters eine positive (endotherme) Losungsenergie iiberwinden miissen.
Die geringste Losungsenergie befindet sich im interstitiellen Gitterplatz des TizAl-
Tetraeders mit 0,06 eV. Daher ist davon auszugehen, dass sich der Wasserstoff nicht
spontan im Tiy AIN-Gitter 16sen wird. In einem néachsten Schritt wurden dann die Mi-
grationsbarrieren von atomarem Wasserstoff in Abhéangigkeit von Pfaden berechnet,
welche parallel und senkrecht zu den Basalebenen der Tis AIN MAX-Phase stehen.
Die Ergebnisse zeigen, dass eine Migration parallel zu den Basalebenen stets iiber
die Zwischengitterplatze der TisAl-Tetraeder und der TisAl3-Oktaeder verlauft, wo-
bei Barrieren von max. 0,32€V iiberwunden werden miissen. Migriert ein H-Atom
dagegen senkrecht zu den Basalebenen, muss dieses die Barriere der TisN-Schicht
iiberwinden, welche mit max. 3,2eV eine GroBenordnung grofler ist. Die positive
Losungsenergie und eine hohe Migrationsbarriere fir H in Ti; AIN senkrecht zu den
Basalebenen sprechen fiir die Eignung als effektive Diffusionsbarriere, vorausgesetzt
die Basalebenen liegen senkrecht zur Diffusionsrichtung des Wasserstoffs. F. Colonna
und C. Elsésser spekulieren schlussendlich, dass eine polykristalline und c-Achsen-
orientierte Tip AIN-Schicht die Diffusion von Wasserstoff (und Sauerstoff) beispiels-
weise auf Interkonnektor-Materialien in SOFC-Brennstoffzellen hemmen kann.
Eine experimentelle Untersuchung zur Eignung von CryAlC- und Tiy AIC-Beschich-
tungen als Wasserstoff-Diffusionsbarriere auf Zirkoniumlegierungen fiir die Verwen-
dung als Verschalungsmaterial von Atomreaktoren wurde von C. Tang et al. durch-
gefiithrt [94]. Die TisAlC- und CraAlC-Schichten wurden mittels PVD von Element-
targets als Multilagensystem abgeschieden und nachtréglich bei 800 °C bzw. 550 °C
getempert. Die XRD-Diffraktogramme der Schichten zeigen fiir beide Schichtsyste-
me eine (000¢)-Textur. Um die Barrierewirkung dieser Schichten zu testen wurden
beschichtete Zylinder nach einer Auslagerung in einer Wasserstoffatmosphére mit-
tels Neutronenradiographie untersucht. Dabei konnte festgestellt werden, dass eine
~ 5pm dicke MAX-Phasen-Schicht dhnlich wie eine 30 pm dicke thermisch gewach-
sene ZrQOs-Schicht die Wasserstoffaufnahme effektiv unterdriickt. Auch eine Oxida-
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tion der MAX-Phasen-Schichten bei 500 °C und 700 °C fihrte zu keiner erhohten
Wasserstoffaufnahme iiber die Schicht oberhalb der Nachweisgrenze.
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Im Folgenden wird zunéchst die verwendete PVD-Anlage sowie die anlagenspezifi-
schen Abscheidebedingungen prasentiert. Die Charakterisierungsmethoden, welche
im Zuge der Schichtentwicklung und Optimierung der Abscheideprozesse verwendet
wurden, werden im darauf folgenden Abschnitt vorgestellt. Dabei sind zum Einen
die Moglichkeiten und Limitierungen der Methoden aufgefiihrt und zum Anderen
werden die gerédtespezifischen Bezeichnungen genannt.

3.1 PVD-Anlage

Die in dieser Arbeit beschriebenen Beschichtungen wurden in einer Miniline S 400-S3
Sputteranlage von FHR hergestellt. Eine schematische Abbildung dieser Beschich-
tungsanlage ist in Abb. 3.1 dargestellt. Diese Anlage besteht aus einer Schleusen-
kammer und einer Sputterkammer, welche getrennt voneinander iiber Drehschieber-
und Turbomolekularpumpen evakuiert werden kénnen. Der Basisdruck der Beschich-
tungskammer liegt bei ~ 1 -107%mbar.

Uber eine Eingabestation, welche sich im Reinraum befindet, konnen planare Sub-
strate mit einer maximalen Grofle von 200 x300 x 100 mm durch die Schleuse in die
Beschichtungskammer beférdert werden. Dort sind vorderseitig drei Linearmagne-
trons fiir DC- und HF- bzw. MF-Betrieb nebeneinander eingebaut. Diese kénnen
mit Targets der Grofle 457 x89 mm bestiickt werden. Fin Antriebssystem kann den
Abstand zwischen Target und Substrat zwischen 105 und 165 mm einstellen. Uber
ein Transportsystem kann der Substrathalter automatisiert die Positionen vor den
Targets anfahren. Zusétzlich befindet sich zwischen dem Substrathalter und den Tar-
gets eine Blende, welche die jeweilig aktive Sputterquelle freigibt. Riickseitig sind
auf allen drei Positionen Heizstrahler angebracht, die die Substrate wahrend der
Abscheidung auf Temperaturen von 400 °C (auf Position 2 bis auf 1000 °C) heizen
konnen. Die Prozessgasversorgung am Rezipienten umfasst vier Massendurchfluss-
regler (MFC) fiir die Gase Argon (Ar), Stickstoff (Ny), Sauerstoff (Oy) und Methan
(CH,). Diese Gase konnen entweder in die Kammer oder direkt am Target mittels
Gasduschen eingelassen werden. Es ist zudem méglich, den Einlass des Prozessgases
(meist Ar) von den Reaktivgasen (z.B. Ny) zu trennen. Eine speicherprogrammierba-
re Steuerung (SPS) ermoglicht die automatische Durchfithrung von zuvor erstellten
Programmablaufen.
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Aufbaus der verwendeten
Beschichtungskammer zur physikalischen Gasphasenabscheidung von
Ti/AIN-Multilagen.

3.2 Charakterisierungsmethoden diinner Schichten

Rasterlektronenmikroskopie (REM)

Um eine hochaufgeloste Darstellung einer Oberfliche zu erhalten, wird mit einem
stark fokussierten Elektronenstrahl die Oberfliche abgerastert und mithilfe eines De-
tektors ein Bild erzeugt. Damit die Streuung an Gasteilchen vermieden wird, wird
diese Methode stets im Vakuum ausgefiihrt. Die Elektronen werden typischerweise
mit einer Glithkathode erzeugt und anschliefend mit einer Spannung zwischen 1 und
30kV beschleunigt. Nach der Fokussierung und Ablenkung des Elektronenstrahls
auf die Oberfliche konnen entweder die Sekundérelektronen oder die riickgestreu-
ten Elektronen verwendet werden um ein Bild zu erzeugen. Die Sekundérelektronen
sind niederenergetisch mit < 50eV und entstehen durch die inelastische Streuung
der Priméarelektronen am Atomkern oder an den Elektronen der Elektronenhiille
des Probenmaterials. Aufgrund der geringen Energie werden nur die Elektronen aus
einer diinnen Randschicht erfasst. Daher ist diese Methode geeignet um hochauf-
losende Bilder der Topographie mit einer Auflésung von wenigen Nanometern zu
erzeugen.

Die riickgestreuten Primérelektronen haben hingegen eine Energie von einigen keV
und resultieren aus der elastischen Streuung im Volumen des Probenmaterials. Die
Intensitét ist dabei stark von der Ordnungszahl des Materials abhéangig, wobei schwe-
re Elemente mit einer starkeren Riickstreuung fiir einen helleren Kontrast sorgen.
Es ist jedoch darauf zu achten, dass durch Aufladungseffekte nichtleitender Mate-
rialien ein falscher Eindruck des Kontrastes entstehen kann. Aufgrund der grofieren
Informationstiefe der riickgestreuten Elektronen ist die Auflosung dieser Abbildungs-
methode mit ~ 1pm deutlich schlechter, sieche Abb. 3.2. Im Rahmen dieser Arbeit
wurde ein SmartSEM™ Supra 40VP von Zeiss verwendet. Dieses ist mit einem N,
gekiihlten EDX- und EBSD-Detektor ausgestattet.
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung einer Anregungsbirne durch einen
Elektronenstrahl mit eingezeichneten Bereichen der spezifischen Wechselwirkungen
(nach [59]).

Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)

Mit der energiedispersiven Rontgenspektroskopie kann die chemische Zusammenset-
zung einer Probe analysiert werden. Dazu miissen zunachst mit Hilfe des Primaér-
elektronenstrahls die Elektronen in der Probe aus dem Inneren der Hiille in hohere
unbesetzte Zustiande angeregt werden. Bei der anschlieBenden Relaxation werden
Rontgenquanten emittiert, welche charakteristisch fiir das zugrundeliegende Ele-
ment sind. In einem Atom sind verschiedene Uberginge der Elektronen erlaubt. Je
nachdem aus welchem Orbital die Elektronen stammen, werden die Rontgenquanten
mit Ko, K3, Ly, usw. bezeichnet. Werden die Zéhlraten iiber der Energie aufgetragen
und die charakteristischen Querschnitte berticksichtigt, kann eine qualitative Ana-
lyse der Zusammensetzung durchgefithrt werden. Fiir eine quantitative Auswertung
miissen Matrixeffekte wie Absorption (A), Fluoreszenz (F) in Abhéngigkeit der Ord-
nungszahl (Z) iiber einen Algorithmus korrigiert werden (ZAF-Modell). Prinzipiell
sind alle Elemente mit einer Ordnungszahl >4 nachzuweisen, allerdings ist aufgrund
des geringen Streuquerschnittes der leichten Elemente mit einer Ordnungszahl <11
der Fehler deutlich grofler. Die Nachweisgrenze betrigt fiir die schwereren Elemen-
te ~0,1 bis 1at% [56]. Ein Vorteil der energiedispersiven Rontgenspektroskopie ist
die gute laterale Auflosung von ~ 1 pm, welche von der Informationstiefe der Anre-
gungsbirne abhéingig ist, siche Abb. 3.2.

Elektronenriickstreubeugung (EBSD)

Auch die Elektronenriickstreubeugung (engl. electron back scatter diffraction, EBSD)
wird meist in Rasterelektronenmikroskope implementiert, da beschleunigte Elek-
tronen ebenfalls verwendet werden konnen, um die kristallographische Struktur zu
analysieren. Dabei werden die eingestrahlten Primarelektronen zunéchst inelastisch
an den Atomen der Probe divergent gestreut. Auf dem Weg zum Detektor interfe-
rieren diese durch die Beugung an den Netzebenen geméfl den Bragg-Bedingungen
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(GL. 3.1). Die Probe wird um einen Winkel von 70° zum normalen Einfall des Elektro-
nenstrahl verkippt, so dass der seitlich angebrachte Phosphorschirm das Beugungs-
bild der gebeugten Elektronen aufnehmen kann. Diese sogenannten Kikuchi-Patterns
beinhalten alle Winkelbeziehungen im Kristall. Durch den geringen Durchmesser des
Primaérelektronenstrahls konnen die Kristallorientierungen mit einer Ortsauflosung
von 50— 100 nm untersucht werden!. Die Informationstiefe der Beugungsinformation
liegt im Bereich der lateralen Auflésung und die Orientierungsgenauigkeit betragt
< 0,5° [96].

Rontgendiffraktometrie (XRD)

Rontgenstrahlung hat eine Wellenldnge in derselben Groéflenordnung, wie die der
Gitterkonstanten in Kristallstrukturen und eignet sich daher zur Untersuchung der-
selben. Mit der zerstorungsfreien Charakterisierung der Materialien kénnen Phasen-
zusammensetzungen, Gitterorientierungen und Spannungen analysiert werden. Da-
her ist die Rontgendiffraktometrie (engl. X-ray diffraction, XRD) eine verbreitete
Methode in den Materialwissenschaften. Werden Rontgenstrahlen an einem periodi-
schen Gitter gebeugt, kommt es zur konstruktiven Interferenz, wenn ein Vielfaches
der Wellenlénge dem Gangunterschied zweier parallelen gebeugten Rontgenstrahlen
entspricht. Diese Voraussetzung wird durch die Bragg-Gleichung gegeben,

nA = 2asin(6). (3.1)

Hierbei ist n eine natiirliche Zahl, A die Wellenlange der verwendeten Rontgenstrah-
lung (A(Cuky) = 1,54 A), a der Netzebenenabstand des Gitters und 6 der Winkel,
unter welchem der Reflex beobachtet wird, siche Abb.3.3. Die Intensitit der ge-

Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der Beugung von Rontgenstahlung an
einer Netzebene nach der Bragg-Gleichung.

beugten Rontgenstrahlungen ist unter anderem abhangig vom Strukturfaktor, der
Flachenhaufigkeit und der Absorption. Der Strukturfaktor enthélt die Atompunkt-
lagen in der Elementarzelle und beschreibt dadurch die Kristallstrukur. Die Fla-
chenhaufigkeit gibt die Zahl der symmetriedquivalenten Netzebenen an, welche ein

!Die grofere Auflssung im Vergleich zum REM resultiert aus der Verkippung der Probe und dem
grofleren Streuvolumen der Elektronen.
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gemeinsames Signal im Detektor erzeugen [96]. Nicht zu detektieren sind Proben,
deren Kristallorientierung senkrecht zur Oberfliche eine kleinere Ausdehnung als
3-15nm haben. Hierbei gilt der kleinere Wert fiir schwere und der grofle Wert fiir
leichte Elemente. Diese Proben werden auch als rontgenamorph bezeichnet. Viele
Schichten, welche mittels PVD ohne zuséatzlichen Temperatureintrag abgeschieden
werden, fallen unter diese Kategorie. Sollen die einzelnen Volumenkonzentrationen
v; in einem Mehrphasengemisch bestimmt werden, so miissen die gemessenen In-
tegralintensitaten der Probe [;(hkl) mit denen der reinen Phase Iy(hkl) verglichen
werden, wobei diese bei gleichen experimentellen Bedingungen zu erfassen sind:
I;(hkl) i

L(hkl) ~ " (3:2)

Fir die Berechnung miissen zuséatzlich die Absorptionskoeffizienten des Kristallge-
misches p und der der reinen Probe p; bekannt sein.

Treten in polykristallinen Proben mehrheitlich Kristallite mit einer einheitlichen
Orientierung der Kristallrichtung {hkl}; auf wird diese Morphologie als {hkl};-
Fasertextur bezeichnet. Dies ist im Diffraktogramm an den Intensititen der Peaks zu
erkennen wenn diese von der PDF (engl. powder diffraction file) abweichen. Fir eine
qualitative Bewertung der Textur kann ein Texturkoeffizient T'C}; fiir die Netzebene
{hkl}; definiert werden:

Teny, /10
TC, = (hk), | (hkD: (3.3)

% El [(hkl)i/l(ohkl)i

Darin ist I(n), die Intensitét des (hkl);-Beugungspeaks, welche im Diffraktogramm
detektiert wird und n die Anzahl der Beugungspeaks, welche bei der Analyse be-
trachtet werden. Die Intensitét [, ?hkl) entspricht dem Wert einer zuféllig orientierten
Probe und kann aus dem PDF entnommen werden. Liegt ein hoher Texturkoeffi-
zient mit TC; < z fiir die Netzebene {hkl} vor tritt ebendiese bevorzugt auf und
eine {hkl};-Textur kann angenommen werden. Bei T'C; = x liegt eine vollstandige
{hkl};-Textur vor. Ist fiir alle betrachteten Netzebenen T'C; ~ 1 ist keine Textur
vorhanden und bei T'C; ~ 0 konnen keine Netzebenen dieser Orientierung gefunden
werden. Aufgrund einer moglichen Verkippung der Fasertextur sollte diese Auswer-
tung nur bei Kenntnis der Polfigur durchgefiihrt werden, siehe S. 36.

Bei ideal polykristallinen Materialien sind alle Orientierungen der Korner statis-
tisch verteilt. Dies bedingt, dass nur wenige Kérner mit den Netzebenen parallel zur
Oberflache ausgerichtet sind. Wird ein divergenter Rontgenstrahl mit dem Mittel-
punktsstrahl unter einem Winkel 6 auf die Oberfliche einer Probe gelenkt, so kon-
nen nur die Netzebenen den Mittelpunktsstrahl reflektieren, fiir die die Bragg’sche
Gleichung GI. 3.1 erfiillt ist. Wird nun der Winkel 6 variiert, konnen auch andere
Kristallite mit passendem Netzebenenabstand detektiert werden. Da aber auch die
Summe der Ein- und Ausfallswinkel der Kérner im Randbereich des Rontgenstrahls
2 -0 betragt, tragen auch diese zum Signal bei. Die Eindringtiefe der Rontgenstrah-
lung wird durch die Extinktion und die Absorption bestimmt.
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In der Bragg-Brentano-Anordnung, welche zunéachst als Pulverdiffraktometrieanord-
nung entwickelt wurde [97], befinden sich Réntgenfokus und Detektorfokus in einer
konstanten gleichen Entfernung zur Probe. Diese bewegen sich auf dem sogenann-
ten Goniometerkreis, in dessen Mittelpunkt sich die Probe befindet, siche Abb. 3.4.
Zur Variation des Einfallswinkels 6 wird der Radius des Fokussierkreises verandert.
Der Kreiswinkelsatz stellt dabei sicher, dass der Scheitelwinkel stets gleich grof§ ist.
Werden fiir groflere Winkel 0 die Positionen von Réhre und Detektor bewegt, muss
der Radius des Fokussierkreises reduziert werden. Dies verursacht jedoch, dass fiir
groffere Winkel 6 kleinere Flachen bestahlt werden. Mit Blenden auf der Seite der
Rohre und des Detektors konnen diese Einfliisse kontrolliert werden.

Detektor

Fokussierungs-
kreise

Q—bL
— L,

Abbildung 3.4: Anordnung der Réhre, Detektor und Probe auf Goniometerkreis
in Abhéngigkeit des Fokussierungskreises (nach [96]).

Polfiguren

Um polykristalline Kristallstrukturen hinsichtlich einer Textur, welche die Gesamt-
heit der Orientierungen der Kristallite beschreibt zu untersuchen, konnen Polfiguren
herangezogen werden. Die Polfiguren geben Aufschluss iiber die rdumliche Vertei-
lung der Netzebenennormalen {hkl} der Probe in einer winkeltreuen stereographi-
schen Projektion. Die Lage der Netzebenennormalen im Raum wird dabei durch
zwei Polarwinkel beschrieben. Hierbei wird y von 0 — 90° und ¢ von 0 — 360° va-
riiert, wobei ein definierter Reflex unter einem festen Winkel 26 gewahlt werden
muss. Fiir eine vollstindige Beschreibung der Textur miissen mehrere Polfiguren
fiir unabhangige Kristallorientierungen aufgenommen werden, woraus letztendlich
eine Orientierungsdichteverteilung berechnet werden kann. Diese Darstellung durch
Polfiguren hilft bei der Aufklarung der Kristallstruktur polykristalliner Materialien
hinsichtlich von Vorzugsorientierungen und Symmetrieeigenschaften einzelner Netz-
ebenen.

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit in Form von Diffraktogrammen und Polfigu-
ren wurden mit Hilfe eines D8 Advance Diffraktometers von Bruker erzielt, welches
eine Bragg-Brentano-Anordnung aufweist.
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Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)

Die Rontgenphotoelektronenspektroskopie (engl. X-ray photoelectron spectroscopy,
XPS) ist eine analytische Methode, welche iiber die Bindungsenergie der Rumpfelek-
tronen die chemische Zusammensetzung und die chemischen Bindungseigenschaften
der Atome in einer Probe bestimmt. Dazu werden die Hiillenelektronen mit Ront-
genstrahlung angeregt, damit diese mit einer gewissen kinetischen Energie die Ober-
flache verlassen konnen. Die Bindungsenergie Eg steht mit der kinetischen Energie
Ex, der Photonenenergie Ep;, und der Austrittsarbeit @y in folgender Beziehung:

Epy = Ep + Ex + y. (3.4)

Hierbei ist @y die Austrittsarbeit des Materials der Probe. Bei einer festen Energie
der Rontgenstrahlung und konstanter Austrittsarbeit kann dann in Abhéngigkeit der
kinetischen Energie die Bindungsenergie bestimmt werden. Diese ist charakteristisch
fiir das Orbital des Atoms, aus welchem das Elektron stammt, wodurch qualitativ
die chemische Zusammensetzung bestimmt werden kann. Durch die Bindung an
andere Gruppen oder Atome kommt es zu einer Verschiebung der charakteristischen
Bindungsenergie. Diese liasst bei einer Kalibrierung detaillierte Aussagen tiber die
Bindungsverhaltnisse zu. Nach einer Kalibrierung konnen unter Verwendung von
elementspezifischen relative sensitivity factors (RSF) auch quantitative Aussagen
iiber die Schichtzusammensetzung gemacht werden.

Im Rahmen dieser Untersuchungen wurde ein PHI 5000 VersaProbe II von Ulvac-
PHI, Inc. USA verwendet, welches fiir die Anregung AlKa-Strahlung verwendet.
Die mittlere Informationstiefe der Photoelektronen betragt im Energiebereich von
50 - 500 eV zwischen 0,5 bis 2nm [98].

Ramanspektroskopie

In diesem Abschnitt sollen die fiir diese Arbeit relevanten Details der Ramanspek-
troskopie erldutert werden. Fiir weitere Grundlagen sei auf [99] verwiesen.

Bei der Wechselwirkung von Licht mit Atomen oder Molekiilen koénnen Gitterschwin-
gungen in einen hoheren virtuellen Zustand angeregt werden, welche dem inelastisch
gestreuten Licht Energie entziehen (Stokes) oder es kénnen Gitterschwingungen in
den Grundzustand relaxieren, wobei dem inelastisch gestreuten Licht Energie zuge-
fihrt wird (Anti-Stokes). Wird das Licht elastisch gestreut, spricht man auch von
Rayleigh-Steuung. Diese Moglichkeiten der Wechselwirkung sind in Abb. 3.5 in der
quantenmechanischen Interpretation dargestellt. Durch diese Wechselwirkung wird
ein Teil des Lichts mit der Frequenz vy zu den Frequenzen 1y =+ vy, verschoben.
Das Verhaltnis der Intensitaten von Stokes- zu Anti-Stokes-Streuung ist abhéngig
von der Temperatur. Denn eine hohere Temperatur fithrt zu einer stiarkeren Be-
setzung von angeregten Schwingungszustanden, welches sich in einer intensiveren
Anti-Stokes-Streuung bemerkbar macht. Da die Stokes-Linien bei Raumtemperatur
jedoch hohere Intensitdten aufweisen, werden diese zur Analyse der Schwingungs-
moden verwendet.
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Abbildung 3.5: Energetische Darstellung der Rayleigh-, Stokes- und
Anti-Stokes-Wechselwirkung der Phononen mit Licht.

Neben der Anregung von Gitterschwingungen durch intensives Laserlicht kann bei
einer entsprechenden Wellenlénge durch die Absorption des Lichtes auch Photolumi-
neszenz auftreten [100]. Bei der Fluoreszenz, als Teil der Photolumineszenz, wird das
Atom oder Molekiil in einen diskreten elektronischen Zustand angeregt, welches nach
einer Lebensdauer von ca. 107 bis 107°s wieder relaxiert und unter Aussendung
eines Photons in den Grundzustand zuriickfallt. Die Intensitat dieser Strahlung ist
um ein vielfaches intensiver als die Ramanstreuung und sollte bei der Untersuchung
der Gitterschwingungen vermieden werden. Andererseits kann die Fluoreszenz auch
genutzt werden, um Kristalldefekte, Leerstellen und Substitutionen des Kristalls zu
identifizieren.

Die klassische Beschreibung des Ramaneffektes fiihrt iiber die Betrachtung des in-
duzierten Dipolmomentes (t) durch das elektrische Feld des Lichtes E(t):

. Qgg Oy Oz
pit)=a-E(t) mit oa=|a, o o (3.5)
Qrr Qyy Cyy

mit der Polarisierbarkeit a als symmetrischer Tensor zweiter Ordnung. Durch die
Berechnung der einzelnen Komponenten wird ersichtlich, dass die Polarisierbarkeit
in einer Richtung vom elektrischen Feld in allen Raumrichtungen abhangig ist. Mit
dem zeitabhédngigen elektrischen Feld E(t) = Ej - cos(wyt) des anregenden Lichts
erhdlt man ein zeitlich verédnderliches Dipolmoment p(¢):

p(t) = a - Egcos(wot) (3.6)

mit der Amplitude £y und der Frequenz wy, welches hier in isotroper Form dargestellt
ist. Ein Molekiil mit diesem Dipolmoment strahlt als Hertzscher Dipol eine elektro-
magnetische Welle ab, welche die Frequenz des anregenden Lichtes hat (Reyleigh).
Da die Intensitat des abgestrahlten Lichtes in der vierten Potenz mit der Frequenz
des anregenden Lichtes zusammenhéngt siehe Gl.3.11 wird fiir die Ramanspektro-
skopie meist kurzwelliges Laserlicht verwendet (z.B. 532nm). Werden nun durch
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das eingestrahlte Licht zusétzlich Gitterschwingungen angeregt, so kann sich auch
die Polarisierbarkeit in Abhédngigkeit des Schwingungszustandes verdndern. Mit der
Einfiihrung einer Schwingungsnormalkoordinate ¢, einer Taylorentwicklung der Po-
larisierbarkeit a nach dieser und der Beschreibung von ¢ mit einem harmonischen
Oszillator ¢(t) = go cos(wos,t) erhalt man:

p(t) =apFEq cos(wot) (3.7)
+ ; (g(;)o qoEo cos((wo — wos)t) (3:8)
+ ; (gj) o qoEo cos((wo + wos: )t). (3.9)

Diese drei Terme des induzierten Dipolmomentes repriasentieren die Reyleigh-, Stokes-
und Anti-Stokes-Streuung. Es ist zu beachten, dass die letzten beiden Terme nur
dann von Null verschieden sind, wenn die Gitterschwingungen zu einer Anderung
der Polarisierbarkeit fithren. D.h. das Kriterium

(gz) 20 (3.10)

muss erfiillt sein, damit die Schwingungsmoden durch den Ramaneffekt nachgewie-
sen werden konnen. Neben der Moglichkeit, Materialien anhand ihrer charakteris-
tischen Schwingungsmoden zu identifizieren, bietet die Ramanspektroskopie weite-
re Anhaltspunkte, welche Materialeigenschaften beschreiben kénnen. Spannung im
Material oder Substitutionen der Elemente konnen beispielsweise die Peaks in ihrer
Frequenz verschieben. Die Signalintensitéat kann Riickschliisse auf die Quantitat der
Phase geben. Dabei ist zu beachten, dass die Intensitat von der Polarisationsrichtung
und der Kristallorientierung abhéangt. Daher kann bei geeigneter Konfiguration auch
die Kristallorientierung untersucht werden. Das Verhéaltnis der Intensitaten zwischen
Stokes- und Anti-Stokes-Linien erlaubt Riickschliisse auf die Probentemperatur und
die Linienbreite der Peaks wird durch Spannungen und die Kristallinitédt der Probe
beeinflusst [101].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein InVia Reflex Spektrometer von Renishaw ver-
wendet, welches mit Lasern der Wellenlange 785 nm, 633 nm und 532 nm ausgestat-
tet ist. Zur Untersuchung der Tis AIN-Phase wurde der Laser mit einer Wellenlénge
von 532nm und einer Leistung von ~ 10 mW verwendet. Fluoreszenzspektren von
a-AlsO3 wurden mit dem Laser der Wellenldnge 633 nm aufgenommen.

Polarisationsabhangigkeit der Ramanspektroskopie
Ein Hertzscher Dipol der ein elektromagnetisches Feld der Frequenz w erzeugt strahlt
unter dem Winkel © zur Dipolachse mit einer Intensidt von [99]

w4

= ——P?sin?0. 3.11
327m2eqc3 i ( )
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Abbildung 3.6: Konfiguration der Polarisationsebenen und Anordnung des
Lasers im Koordinatensystem.

Hierbei ist ¢y die elektrische Feldkonstante, ¢ die Lichtgeschwindigkeit und P die
Polarisation des Dipols. Bei der Analyse einkristalliner Materialien muss beachtet
werden, dass auch die Kristallorientierung in Kombination mit der Polarisation des
Laserstahls die Intensitat der Stokes- und Anti-Stokes-Peaks beeinflusst. Diese Ab-
hangigkeit kann anhand Gl. 3.12 dargestellt werden:

IRaman 0.8 |6_'1§Ré;|2 (312)

Dabei ist €; die Polarisationsrichtung des einfallenden Laserstrahls, €5 die Polarisa-
tionsrichtung des Detektors und R der Ramantensor, welcher die Kristallsymmetrie
beinhaltet. Die Ramantensoren von Tis AIN sind in den GI. 3.14-Gl. 3.16 dargestellt.
Durch die Abhéangigkeit der Intensitdt der Schwingungsmoden muss bei einkristal-
linen Proben die Konfiguration des verwendeten Messaufbaus auf die Koordinaten
der Kristallorientierung angepasst werden. Um diese Konfigurationen eindeutig zu
beschreiben, wurde von Porto et al. [102] eine Nomenklatur eingefithrt, welche die
relevanten Polarisationsrichtungen und Anordnungen festlegt. Allgemein kann diese
Notation durch A(B,C)D dargestellt werden, wobei:

A die Propagationsrichtung des einfallenden Lichtes (k:_;)
B die Polarisationsrichtung des einfallenden Lichtes (Ej;)

—

C die Polarisationsrichtung des gestreuten Lichtes (Es)

—

D die Propagationsrichtung des gestreuten Lichtes (k)

In Abb. 3.6 sind ist eine Konfiguration dargestellt, in welcher der Detektor parallel
zum einfallenden Laserstrahl steht. In diesem Fall kann diese Konfiguration durch
Z(y,x)z bzw. Z(y,y)z beschrieben werden. Analysiert man bei linear polarisiertem
Laserlicht die parallel und senkrechten Anteile der Polarisation durch die Verwen-
dung eines Analysators, so kann ein Depolarisationsgrad p definiert werden als:

p= T” (3.13)

Eine Analyse des Depolarisationsgrads einer Schwingungsbande gibt Aufschluss iiber
dessen Symmetrie. Vollsymmetrische Moden (A) in kubischen Kristallen haben bei
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linearer Polarisation des Lasers ein Depolarisationsgrad von 0, wohingegen dieser
in Kristallen niedrigerer Symmetrie zwischen 0 und 3/4 liegt. Alle anderen Moden
haben unabhéngig von der Kristallsymmetrie ein Depolarisationsgrad von 3/4.

Ramanspektroskopie an 211 MAX-Phasen

Durch das Auftreten ramanaktiver Schwingungsmoden in MAX-Phasen trotz des
teilweise metallischen Charakters hat sich die Ramanspektroskopie als geeignete
Methode etabliert, um MAX-Phasen nachzuweisen [28,67,103-106]. In 211-MAX-
Phasen kénnen von den 24 moglichen Schwingungsmoden vier ramanaktive Moden
identifiziert werden. Diese vier optischen Moden beinhalten drei ramanaktive Mo-
den der Symmetrien A;, und 2E,,, welche in der Basalebene schwingen und eine
raman- und infrarotaktive Mode der Symmetrie E,,, welche senkrecht zur Basalebe-
ne schwingt. Diese sind schematisch in Abb. 3.7 dargestellt.

oo 2o ? %9 019’
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Abbildung 3.7: Schematische Darstellung der vier ramanaktiven
Schwingungsmoden in einem 211 MAX-Phasen-Gitter [107].

Es ist zu erkennen, dass nur die M- und A-Atome zu Gitterschwingungen beitra-
gen. Die X-Atome bleiben auf ihrer Position. Spektren einiger MAX-Phasen, so-
wie die Wellenzahlen und Linienbreiten dieser Schwingungsmoden, werden in [105]

Tabelle 3.1: Experimentelle und theoretische Literaturwerte der Ramanmoden w
von TisAIN und TiyAlC sowie deren Linienbreiten I' von [105].

Ese /cm? Ep /em?  Ejp /ecm? Ay / em’

w1 Fl W2 F2 W3 Fg Wy F4
Ti,AIN Exp. 149,7 52 2342 93 - 365,3 15,4
Theo. 147,0 228,0 224,0 360,0
Ti,AIC Exp. 153,33 4,6 2609 17,6 2750 21,1 360,4 250
Theo. 146,0 265 266,0 365
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priasentiert. Die Werte fiir TioAIN und TiyAlC sind in Tab. 3.1 dargestellt. Die Ra-
mantensoren dieser Aj,-Mode und der zweifach entarteten 2Eq,- und Ei,-Moden
lauten [108]:

a 0 0

%(Alg): 0 a O (3.14)
0 0 b
d 00 0 —d 0

%(Ezg): 0 —d 0], —d 00 (3.15)
0 0 0 0 00
0 0O 0 0 —c

%(Elg): 0 0 ¢, 00 O (3.16)
0 ¢c O —c 0 0

Die Eintrége a, b, c und d dieser Tensoren sind von Null verschieden und aus symme-
trischen Griinden gleich. Die Werte dieser Eintréige sind abhéngig vom Phonon, dem
Material und den experimentellen Bedingungen jedoch nicht von der Konfiguration
der Polarisationen.

Nanoindentation

Zur Untersuchung der Hérte und dem elastischen Eindringmodul von diinnen Schich-
ten wird ein Indenter mit einer konstanten Zunahme der Last in die Oberflache ein-
gedriickt und anschliefend wieder entlastet. Durch die Aufzeichnung der angelegten
Last tiber der Eindringtiefe konnen elastische und plastische Anteile der Verformung
von einander getrennt werden. Fiir die Berechnung der mechanischen Groflen ist die
Geometrie des Indenters entscheidend. Meist werden hierfiir Vickers-, Berkovich-
oder Rockwell-Indenter aus Diamant verwendet. Die Bestimmung der Harte erfolgt
iiber den Quotienten der maximalen Last zur resultierenden Kontaktfliche, welche
bei geringen Lasten iiber die Eindringtiefe und die Geometrie des Indenters be-
rechnet werden kann. Der elastische Eindringmodul wird nach der Methode von
W.C. Oliver und G.M. Pharr iiber die initiale Steigung der Entlastungskurve be-
stimmt [109]. Um den Einfluss des Substrats bei der Messung zu minimieren darf
die Schicht nur bis zu einer Tiefe von ca. 10% der Schichtdicke eingedriickt wer-
den [110]. Weiterhin muss die Eindringtiefe des Indenters deutlich grofier sein als
die Oberflachenrauheit der Schicht.

Beim Vergleich von Messwerten muss beachtet werden, dass die ermittelte Harte von
der Eindringtiefe abhingig ist. Speziell bei kleinen Eindringtiefen < 1pm ist eine
hohere Hérte zu beobachten. Dies wird durch den indentation size effect beschrie-
ben [111].

In der vorliegenden Arbeit wurde ein Nanoindenter Fischerscope H100C von der
Helmut Fischer GmbH & Co. KG verwendet, welcher mit einem Vickersindenter
ausgestattet ist.
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Ritztest

Beim Ritztest (engl. scratch test) wird eine Diamantnadel mit einer abgerundeten
Spitze (meist Rockwell-C Diamant) mit einer konstanten Geschwindigkeit und ei-
ner definierten Last tiber die Oberflache gezogen. Wéahrend des Ritzes wird die Ein-
dringtiefe und die Querkraft aufgenommen und anschliefend ein Lichtmikroskopbild
aufgezeichnet. Wird die Last iber den Weg mit einer konstanten Rate erhoht kann
das Auftreten von typischen Schadensmustern nach Beendigung des Ritzes als Kri-
terium fir die Definition von kritischen Lasten verwendet werden. Diese qualitative
Methode eignet sich, um die Haftfestigkeit und die auftretenden Schadensmechanis-
men diinner Schichten zu untersuchen. Beispielsweise konnen anhand des Rissmus-
ters Riickschliisse auf Spannungsverhéltnisse in der Schicht gezogen werden [112].
Zusétzlich konnen mit Hilfe der Querkraft Reibwerte zum Vergleich der Schichtei-
genschaften dienen.

Die in dieser Arbeit verwendete Apparatur war ein Nano Scratch Tester von csm In-
struments SA /Anton Paar GmbH. Der Spitzenradius des Rockwellindenters betragt
20 pm.

Fy

Bewegungsrichtung
der Probe

P
. —

Abbildung 3.8: Schematische Darstellung eines Ritztests mit der Auftragung der
Normalkraft (Fy) und der Transversalkraft (Fr).

Ritzspur

Ritznadel
Schicht
Substrat
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4 Zielsetzung und Vorgehensweise

Um den Aufbau dieser Arbeit zu erlautern und eine Abgrenzung zur aufgefiithrten
Literatur aus Kapitel 2 herzustellen, soll an dieser Stelle einerseits die Zielsetzung
der Arbeit dargestellt und andererseits die Vorgehensweise bei der experimentellen
Versuchsplanung erlautert werden.

Anwendungstaugliche Schutzschichten miissen bestimmte Eigenschaften aufweisen,
um korrosiven Atmosphéren standzuhalten. Beispiele hierfiir sind eine gute Oxi-
dationsstabilitdt bei ausreichend groflier Schichtdicke, eine ausreichende Tempera-
turstabilitat der Phase, eine gute Haftung der Schicht auf dem Substrat sowie des
thermisch gewachsenen Oxids auf der Schicht und eine hohe Schadenstoleranz. Je
nach Art der Anwendung miissen bestimmte Kriterien starker ausgepréigt sein als
andere und wechselseitige Beziehungen dieser Schichteigenschaften miissen bertick-
sichtigt werden. Da bei der Schichterzeugung mittels PVD die Eigenschaften der
Schicht iiber die Abscheideparameter eingestellt werden ist das Ziel dieser Arbeit
die Zusammenhénge bei der Entwicklung einer anwendungstauglichen MAX-Phasen-
Schicht zu untersuchen. Dies soll beispielhaft an TisAIN durchgefithrt werden, da
ein Schichtsystem bereits einen grofien Parameterraum offnet.

Um TisAIN als Schutzschicht mit den zuvor genannten Eigenschaften auf dem Sub-
strat zu erzeugen, muss das gesamte System bestehend aus Substrat, Haftschicht und
Schutzschicht betrachtet werden. Einen grofien Einfluss auf die Mikrostruktur hat,
insbesondere bei der Diinnschichtsynthese von MAX-Phasen, die gewédhlte Methode
der Abscheidung. Obwohl durch eine in-situ-Synthese einkristalline MAX-Phasen-
Schichten hergestellt werden kénnen, ist diese Methode aufgrund der geringen Ab-
scheiderate fiir eine Anwendung nicht erstrebenswert. Groflere Schichtdicken dieser
Materialien konnen bei einer Abscheidung der stéchiometrischen Komponenten mit
einem nachfolgenden Temperschritt erzeugt werden. Da aber nur die Abscheidung
von Multilagensystemen, hier Ti/AIN-Multilagen, zu einer Ausbildung der geeig-
neten {000¢}-Textur fihrt, wurde diese im Rahmen dieser Arbeit ausgewéhlt und
untersucht.

Die Vorzugsorientierung ist bei der Auspriagung der spezifischen Eigenschaften von
MAX-Phasen von grofler Bedeutung. Darum wurde der Einfluss der Abscheidepa-
rameter, im Speziellen die Grofle der Doppellagendicke, auf die Textur untersucht.
Ein weiterer Vorteil der Multilagenabscheidung mit nachfolgendem Tempern ist die
geringere Synthesetemperatur, welche im Vergleich zur in-situ-Synthese notwendig
ist. Fiir eine moglichst umfassende Bewertung der Schutzschicht wurden grundle-
gende Eigenschaften, wie die Oxidationsbesténdigkeit und das Diffusionsverhalten
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4 Zielsetzung und Vorgehensweise

in den erzeugten MAX-Phasen untersucht. Speziell die Wasserstoffpermeation durch
MAX-Phasen-Materialien erscheint aufgrund der Gitterstruktur fiir einige Anwen-
dungen interessant, weshalb diese detailliert untersucht wurde.

Zur Erlauterung der Vorgehensweise soll an dieser Stelle der Aufbau der Methoden-
entwicklung und die Gliederung der Ergebnisse dargestellt werden. Um die Permea-
tion von Wasserstoff durch beschichtete Membranen untersuchen und quantifizieren
zu konnen, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Prifstand aufgebaut, der die Per-
meation aus der Gasphase mittels Massenspektometrie detektiert. In Kapitel 5 ist
der Aufbau des Priifstandes (Kap.5.1), die angewandte Messmethodik (Kap.5.2)
und die Verifikation des Priifstandes (Kap. 5.3) aufgefiihrt.

Um eine umfassende Bewertung der erzeugten Tis AIN-Schichten zu gewéhrleisten,
wurden die Untersuchungen in drei Kapitel gegliedert, welche die Synthese, die Oxi-
dationsbestindigkeit und das Diffusionsverhalten beinhalten.

Die Vorgehensweise, mit welcher eine TisAIN-Schutzschicht erzeugt wurde, ist in
Kapitel 6 dargestellt. In Kap. 6.1 wird zunéchst der PVD-Prozess zur Abscheidung
von Ti/AIN-Multilagen dargestellt und zwei unterschiedliche Regelmodi beim reak-
tiven Sputtern von AIN miteinander verglichen. Fiir eine Ausbildung der Tis AIN-
Phase muss der Ti/AIN-Multilagenstapel nachtraglich im Vakuum getempert wer-
den. Ergebnisse zur Interdiffusion der Ti- und AIN-Lagen, sowie Abhéngigkeiten der
Phasenausbildung und Mikrostruktur von bestimmten Abscheideparametern sind in
Kap. 6.2 aufgefithrt. Im Speziellen werden darin zum Einen unterschiedliche Haft-
schichten untersucht, mit dem Ziel eine defektarme Morphologie zu erzeugen. Zum
Anderen wurde die Synthesetemperatur und die Ti/AIN-Doppellagendicke variiert
um den Einfluss auf die resultierende Phasenausbildung und Mikrostruktur zu er-
forschen. In Kap. 6.3 erfolgt eine Diskussion zu den erzielten Ergebnissen aus den
Untersuchungen zur Tis AIN-Diinnschichtsynthese mit einer abschliefenden Zusam-
menfassung.

Um die Anwendungstauglichkeit dieser Tis AIN-Schichten zu testen wurden Un-
tersuchungen zur Oxidationsbestdndigkeit durchgefithrt, wobei die Ergebnisse in
Kapitel 7 aufgefiihrt sind. Da Tis AIN, aufgrund dhnlicher thermischer Ausdehnungs-
koeffizienten zu ferritische Stahlen eine potentielle Oxidationsschutzschicht darstellt,
wurde diese in Kap. 7.1 entsprechend untersucht. Darin werden die Messergebnis-
se zur Phasenbestimmung der thermischen Oxide und ermittelte Wachstumsraten
prasentiert. Da in der Anwendung die Schichten teilweise auch mechanisch belastet
werden ist eine ausreichende Schadenstoleranz der thermischen Oxide unabdingbar.
Hierfiir sind in Kap. 7.2 Ergebnisse zu Nanoindentation, Rockwellindentation und
Ritztests dargestellt. In Kap. 7.3 erfolgt eine Diskussion zu den erzielten Ergebnis-
sen aus den Untersuchungen zur Oxidationsbestédndigkeit und Schadenstoleranz der
Ti, AIN-Schichten auf ferritischen Stdhlen mit einer abschlieBenden Zusammenfas-
sung.

Die Ergebnisse zu den Untersuchungen der Diffusivitdt von Deuterium und Chrom
sind in Kapitel 8 dargestellt. Zur Analyse der Permeation von Deuterium durch
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diinne TisAIN-Schichten wurde der Permeationspriifstand aus Kapitel 5 verwen-
det. In Kap. 8.1 wurden Schichten untersucht, welche mit unterschiedlichen Ti/AIN-
Doppellagendicken abgeschieden wurden. Der Einfluss thermischer Oxide auf die
Permeation ist in Kap. 8.2 dargestellt. Da mit der Permeation von Deuterium in
Tis AIN nur interstitielle Diffusionsmechanismen betrachtet werden und fir weitere
Anwendungen moglicherweise auch substitutionelle Diffusionsmechanismen relevant
sind, wurden auch Untersuchung zur Cr-Diffusion durchgefiihrt, welche in Kap. 8.3
dargestellt sind. Abschliefend erfolgt in Kap.8.4 eine Diskussion und Zusammen-
fassung der Ergebnisse.

Eine umfassende Betrachtung und Einordnung der Ergebnisse aus Kapitel 6 - 8, und
ein Ausblick auf weiterfithrende Experimente erfolgt schlussendlich in Kapitel 9.
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5 Entwicklung und Aufbau eines
Ho-Permeationspriifstands

Die hohe Diffusivitat von Wasserstoff durch metallische Materialien, selbst bei Raum-
temperatur, macht eine nachtrégliche direkte Analyse der Konzentrationsgradienten
im Material fehleranfillig und kann nur mittels spezieller Analysemethoden durch-
gefiihrt werden, welche fiir leichte Elemente wie Hy geeignet sind. Fiir anwendungs-
nahe Untersuchungen wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Priifstand aufgebaut,
der die Permeation von Wasserstoft aus der Gasphase durch eine Membran ermog-
licht. Fiir die Detektion wurde eine massenspektroskopische Analyse (Quadrupol-
Massenspektrometer) verwendet, welche eine zeitaufgeloste Aufzeichnung der Gas-
zusammensetzung auf der Riickseite der Membran erméglicht. Das Ziel dieses Priif-
standes war die Analyse der Hs-Riickhalteeigenschaften von diinnen Schichten auf
metallischen Membranen, im Speziellen von Ti; AIN auf ferritischem Stahl.

5.1 Aufbau eines H,-Permeationspriifstands

Um das Riickhaltevermogen von diinnen Schichten gegentiber Wasserstoff zu ana-
lysieren, wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Permeationspriifstand aufgebaut. Als
Grundlage wurden dhnliche Messapparaturen, welche bereits in der Literatur be-
schrieben wurden, herangezogen [113-115]. Es wurden zwei Vakuumkammern so
angeordnet, dass diese tiber eine Membran (Probe) voneinander getrennt werden,
siehe Abb. 5.1. Der in Abb. 5.1 abgebildete linke Teil der Kammer wird unter Atmo-
spharendruck betrieben und verfiigt iiber Gasanschliisse fiir Argon und Wasserstoff
sowie ein Nadelventil, iiber welches die Kammer Gasdicht verschlossen werden kann.
Die Komponenten dieser Kammer wurden aufgrund der relativ geringen Anforde-
rungen an die Dichtigkeit mittels KF-Flanschen angeschlossen. Im rechten Teil der
Kammer, aus Abb. 5.1, kann mit Hilfe einer Turbomolekularpumpe (TMP) sowie ei-
ne Ionengetterpumpe (IGP) ein Ultrahochvakuum (UHV) erzeugt werden. Aufgrund
des geringen Saugvermogens der Turbomolekularpumpe von leichten Elementen wie
Wasserstoff wurde die Ionengetterpumpe zusétzlich an den Rezipient angeschlossen.
Alle Komponenten auf dieser Seite, inklusive des Quadrupol-Massenspektrometers
und eines Penning-Vakuummeters wurden mittels CF-Flansche befestigt. In dieser
Kammer kann im ausgeheizten Zustand ein Basisdruck von ~ 1072 mbar erzeugt
werden. Zwischen beiden Kammern wird die Probe mittels zweier Cu-O-Ringe ein-
gespannt, wobei die beschichtete Oberfldche der Atmosphéarendruckseite dem Was-
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5 Entwicklung und Aufbau eines Ho-Permeationspriifstands

Ar, H,/D,
I_ | Probe | I —I
E 1
3 Ar+H,/D, K]
3 Atmosphare 5
= LE
\f UHV
Cu-
= o-Ringe 7
IGP
Nadelventil Druckmessdose

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung des Aufbaus des entwickelten
Wasserstoft-Permeationspriifstands.

serstoff ausgesetzt werden kann. Um beim Einbau der Probe eine ausreichende Dich-
tigkeit zu gewahrleisten, wurde der UHV-seitige O-Ring konisch zugedreht, damit
eine hohere Flédchenpressung erreicht werden kann.

Die zeitabhidngige Zusammensetzung des Restgases auf der UHV-Seite wird mit
einem Quadrupol-Massenspektrometer (Pfeiffer PrismaPlus™ QMG 220) aufge-
zeichnet, welches tiber ein Wolfram-Filament verfiigt. Ein Faraday-Detektor und
ein Sekundérelektronenvervielfacher (SEV) kénnen durch das Verhéltnis von Masse
zu Ladung die Elemente und deren Isotope identifizieren und bei geeigneter Ka-
librierung quantifizieren. Beide Kammern sind so angeordnet, dass iiber geeignete
Fenster beide Oberflichen der Probe optisch zuginglich sind. Uber ein Quarzglas-
fenster kann die unbeschichtete Seite der Probe durch einen Halogenstrahler mit
elliptischem Reflektor geheizt werden. Fiir einen maximalen Temperatureintrag in
der Probe, werden die Positionen von Strahler und Probenoberflache moglichst auf
die Brennpunkte der Ellipse des Reflektors eingestellt. Der Abstand der Brennpunkte
betrigt bei dieser Konfiguration 10 cm. Um weiterhin einen moglichst grofien Tem-

[1=30 mm

[,=25 mm

aufgeraute Oberflache
Substrat
Ti,AIN-Schicht

Abbildung 5.2: Schematische Darstellung und Mafle der beschichteten und
riickseitig gestrahlten Diffusionsproben.
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5.1 Aufbau eines Hy-Permeationspriifstands

peraturbereich zugénglich zu machen, wurde die Rauheit der Probenriickseite durch
Strahlen mit Korund erhoht. Dies steigert die Absorption der Strahlungsleistung der
Halogenlampe. Der Randbereich der Probe wurde dabei abgedeckt um die Dichtfla-
che des O-Rings nicht zu beeintrachtigen, siehe Abb. 5.2. Mit einer Infrarotkamera,
welche tiber ein ZnSe-Fenster auf die Vorderseite bzw. die beschichtete Seite der Pro-
be fokussiert wird, kann die Probentemperatur bestimmt werden. Je nach Art der
verwendeten Probe muss fiir eine exakte Messung der Probentemperatur zuvor der
Emissionskoeffizient bestimmt werden. Die Verwendung dieser Strahlungsheizung
ermoglicht eine Untersuchung der Wasserstoff-Permeation durch diinne Bleche bei
Temperaturen von Raumtemperatur bis ca. 300 °C. Durch die punktuelle Bestrah-
lung der Probe und der grofien Kiihlleistung durch die metallische Kontaktierung
am Rand der Probe ist stets ein Temperaturgradient auf der Probe zu beobach-
ten, sieche Abb.5.5. Dieser kann bis zu AT = 110 °C bei maximalen Temperaturen
von ~ 300 °C betragen. Fiir die folgenden Auswertungen wurde stets die maximale
Temperatur verwendet, da diese aufgrund der exponentiellen Abhéngigkeit den we-
sentlichen Beitrag zur Permeation liefert. Die Messsignale des Massenspektrometers
und der Infrarotkamera kénnen mithilfe eine Software aufgezeichnet werden. Foto-
grafien dieses Aufbaus sind in Abb. 5.4 dargestellt. Obwohl der Versuchsaufbau nach
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<
~
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I
o
=
(%3]
o
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o
1E-13
Permeation von H,
< 1E-7
~
§
S 1E9
(%3]
c
g
S 1E-11
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Abbildung 5.3: Analoge Massenspektren des QMS bei der Verwendung von
Deuterium (oben) und Wasserstoff (unten) als Permeat.

jedem Wechsel der Probe ausgeheizt wird, ist ein hohes Untergrundsignal der Masse
m(Hz) = 2 des naturlichen Wasserstoffs nicht zu vermeiden. Um die Nachweisgrenze
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5 Entwicklung und Aufbau eines Ho-Permeationspriifstands

herabzusenken wurde daher fiir die Untersuchung der Wasserstoff-Permeation das
Isotop Deuterium mit m(Dy) = 4 verwendet. Massenspektren des QMS sind in
Abb.5.3(a) fiir Ho-Einlass und (b) Do-Einlass dargestellt. Der Einfluss des Isoto-
peneffekts auf die Permeation kann, wie in Kap. 5.2.3 erlautert wird, nachtrédglich
korrigiert werden.

Halogenstrahler

lonengetterpumpe

Quadrupol-

UHV-Kammer massenspektrometer

Probe
AP-Kammer
IR-Kamera

Deuterium

Turbomolekularpumpe

Abbildung 5.4: Abbildungen des Permeationspriifstandes unter einem Gasabzug.
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Abbildung 5.5: Temperaturprofil der Probe bei unterschiedlichen
Lichtintensitaten des Halogenstrahlers.

02



5.2 Messmethodik

5.2 Messmethodik

Nach Kap.2.5.2 und Kap. 2.5.3 konnen zwei Methoden zur Untersuchung der Was-
serstoffpermeation angewandt werden. Beide sollen im Folgenden mit Bezug auf den
Wasserstoffpermeationsprifstand erlautert werden.

5.2.1 Dj,-Permeation im thermischen Gleichgewicht

Ist die Diffusion der ratenlimitierende Prozess, kann die Barrierewirkung einer Schicht
nach Gl. 2.12 tiber den Permeationsreduktionsfaktor (PRF') bestimmt werden. Dabei
ist zu beachten, dass einerseits das System im thermischen Gleichgewicht ist und
andererseits die zu vergleichenden Proben bei identischen Bedingungen des Drucks
und der Temperatur untersucht werden. Dazu werden die Proben nacheinander va-
kuumdicht als Membran zwischen beiden Kammern eingespannt und die UHV-Seite
evakuiert. Nach dem Abpumpen und Ausheizen der Kammer bei ca. 100 °C fiir min-
destens 12h kann die Messung bei p < 5 - 10~8 mbar gestartet werden.

Der Messablauf wurde folgendermaflen durchgefiihrt: Zunéchst wurde die atmosphé-
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Abbildung 5.6: Zeitlicher Verlauf des Ds-Permeationstroms und anderer Gase
durch eine Membran bei der Variation der Dy-Konzentration und der Temperatur.

rendruckseitige Kammer mit Ar gespiilt und das Nadelventil geschlossen um eine
Oxidation der Probenoberfliche zu verhindern. AnschlieBend wurde die Spannung
des Halogenstrahlers auf den Maximalen Wert (U = 24 V) gestellt und Deuterium
eingelassen. Erst mit dem Einstellen eines thermischen Gleichgewichtes (konstante
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5 Entwicklung und Aufbau eines Ho-Permeationspriifstands

Probentemperatur und konstanter Do-Ionenstrom) werden beide Werte ausgelesen.
Anschlieend kann die Probentemperatur sukzessive reduziert werden um mehrere
Messwerte aufzunehmen.

Dieser Messablauf ist beispielhaft in Abb. 5.6 dargestellt. Anhand der Auftragung
der Ionenstrome von anderen Gasen wie Hy, Ny, Oy und Ar kann erkannt werden,
dass keine (bzw. eine vernachlassigbare) temperaturabhéngige Leckage vorliegt. Nur
der Tonenstrom von Dy zeigt eine signifikante Anderung in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur. Mit der logarithmischen Auftragung der Ionenstrome tiber die inverse Tempe-
ratur ist eine lineare Abhéngigkeit erkennbar. Bei der Berechnung eines PRF werden
stets die lonenstrome Jpeschichtet UNA Junbeschichtet P€1 €iner Temperatur von 200 °C an
der linearen Anpassung ausgelesen.

5.2.2 Bestimmung von Diffusionskoeffizienten

Bei der Bestimmung von effektiven Diffusionskoeffizienten D.g wird die Auswertung
nach Kap. 2.5.3 durchgefiihrt. Der Einbau der Probe, das Spiilen und das Evakuieren
der UHV-Kammer erfolgt wie zuvor beschrieben fiir die Bestimmung der Permea-
tionsreduktionsfaktoren. Fiir die Erfassung von Messwerten der Zeit L (time-lag)
muss nun zunachst sichergestellt werden, dass das bereits geloste Dy in der Membran
durch thermisches Glithen aus der Membran austreten kann. Hierfiir wird mit dem
Halogenstrahler bei maximaler Spannung (U = 24 V) die Probe solange bestrahlt,
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Abbildung 5.7: Zeitlicher Verlauf des Ds-Permeationstroms im thermischen
Gleichgewicht durch eine Membran mit dem Verlauf der Temperatur.
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5.3 Verifikation des Prufstands

bis der Ionenstrom j(¢) auf ein Minimum abgesunken ist. Erst wenn dies der Fall ist
wird zur Zeit ¢ = 0 das D5 in die atmospharendruckseitige Kammer eingelassen. Der
Verlauf des lonenstroms wird aufgezeichnet bis dieser im Gleichgewicht den Wert
jes erreicht, d.h. keine zeitliche Anderung mehr auftritt. AnschlieBend kann iiber
die Auswertung der Zeit L bei j(L)/jss = 0,63 [116] der Diffusionskoeffizient unter
Berticksichtigung der Probendicke mit GI.2.23 berechnet werden. Eine Transiente
ist in Abb. 5.7 bei einer konstanten Temperatur dargestellt. Es ist zu beachten, dass
auf Grund der groBen Warmeleitfahigkeit des Deuteriums (A(Hy = 0,186 W/(mK),
A(Ar = 0,0179 W/(mK) [117]) die Probentemperatur mit dem Einlass des Gases ab-
nimmt. In Abb. 5.7 wird zur Zeit ¢ ~ 1,125h die atmosphéarendruckseitige Kammer
wieder mit Ar gespiilt und die Permeation fallt wieder auf das Untergrundsignal
ab und die Temperatur steigt auf den urspriinglichen Wert an. Da bei der erst-
maligen Verwendung von Probenmaterialien eventuelle Defekte zunachst passiviert
werden (trapping), beeintréchtigt dies den Verlauf der Transiente. Daher sollten die
tatsdchlichen Messungen erst nach einer Passivierung durchgefiihrt werden. Eine Be-
urteilung ob Oberflicheneffekte oder trapping die Transiente beeinflusst kann beim
Vergleich mit Gl.2.16 gemacht werden. Ist eine geringere Steigung der Transien-
te zu beobachten als der theoretische Verlauf vorgibt, sind Oberflicheneffekte und
trapping anzunehmen [118].

5.2.3 Isotopeneffekt der Diffusion

Betrachtet man den Einfluss von Isotopen auf die Diffusion, muss die verdnder-
te Sprungfrequenz betrachtet werden, mit welcher das Atom den Platz wechselt.
Werden Vielteilcheneffekte vernachlassigt schlégt sich dies in der Diffusivitéat folgen-
dermaflen nieder [119]:

D, Mo

D, e (5.1)
Dabei sind m; und msy die Massen der betrachteten Isotope. Klassischerweise ist
die Aktivierungsenthalpie von den Massen unabhéngig. In Untersuchungen mit den
Wasserstoffisotopen wurde jedoch beobachtet, dass fiir bce-Metalle die Aktivierungs-
enthalpie von Deuterium in Gruppe V Ubergangsmetallen grofer ist als die von
Wasserstoff, wohingegen in fcc-Metallen Wasserstoff die hohere Aktivierungsenthal-
pie aufweist. Von R.C. Frank et al. wurde das Verhéaltnis der Diffusionskoeffizienten
von Dy/Dp in Stahl zwischen 26 und 86 °C auf 1,37 + 0,02 bestimmt [120]. Dies
entspricht mit einer geringen Abweichung dem Verhéltnis aus GI. 5.1.

5.3 Verifikation des Prufstands

Die Verifikation des Permeationspriifstandes wurde mit Hilfe eines Bleches aus Rein-
nickel (Reinheit 99,9%) mit der Dicke von d(Ni) = 0,2 mm durchgefiihrt. Die Ergeb-
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5 Entwicklung und Aufbau eines Ho-Permeationspriifstands

nisse der berechneten Diffusionskoeffizienten sind in Abb. 5.8(a) zusammen mit den
Literaturwerten aus Abb. 2.11 fiir H in Ni dargestellt. Die Do-Diffusionskoeffizienten
wurden mit Hilfe des Faktors 1,37 korrigiert (siehe Kap.5.2.3), damit diese den
Werten fiir die Diffusion von Hy entsprechen. Wird die zugrundeliegende Transiente
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Abbildung 5.8: (a) Vergleich der Ergebnisse der Diffusionskoeffizienten von
Wasserstoff (berechnet aus Deuterium) in Nickel mit Literaturwerten aus [121].
(b)Vergleich des normierten D-Ionenstroms in Abhéngigkeit der normierten Zeit
zum theoretisch erwarteten Verlauf nach Gl.2.16.

mit dem normierten lonenstrom j(7)/js tiber die normierte Zeit 7, welche durch
den Diffusionskoeffizienten und die Probendicke nach Gl.2.17 definiert, aufgetragen
kann die Darstellung aus Abb.5.8(b) erzeugt werden. Die gute Ubereinstimmung
der expermimentellen mit der theoretischen Transiente spricht fiir einen diffusions-
gesteuerten Verlauf, wodurch Oberflicheneffekte und trapping vernachlassigt werden
konnen.

Anhand der guten Reproduktion der Diffusionskoeffizienten von H in Ni und dem
diffusionsgesteuerten Anstieg des Ionenstroms kann davon ausgegangen werden, dass
die Messmethodik im Rahmen der Messgenauigkeit belastbare Ergebnisse liefert.
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6 Einfluss einer Multilagensynthese
von Ti2AIN auf die Mikrostruktur

Die Synthese der Tis AIN-Schichten auf den ausgewahlten Substraten fiihrte in dieser
Arbeit stets tiber die Abscheidung von Ti/AIN-Mulitlagensystemen und ein nach-
tragliches Tempern im Vakuum. Die zweigeteilte Schichtsynthese ermoglicht die Ver-
wendung von Elementtargets, deren Leistung und Abscheiderate individuell gesteu-
ert werden kann. Das Prinzip dieser Methode ist in Abb. 6.1 fiir die zwei Teilschritte
schematisch dargestellt. Wahrend der Abscheidung der Multilagen muss zunéchst die
Elementzusammensetzung bei geeigneten Dicken der Einzellagen eingestellt werden.
Im nachfolgenden Temperschritt fithrt die erhohte Temperatur zur Interdiffusion
der Einzelschichten und somit zur Ausbildung der MAX-Phase. Die Details beider
Teilschritte sind fiir eine erfolgreiche Synthese von grofier Bedeutung und sollen im
Folgenden erlédutert werden. Dabei wird zunéchst der entwickelte Abscheideprozess
dargestellt. In den weiteren Kapiteln wird dann der Einfluss der Abscheideparameter
auf die sich ausbildende Mikrostruktur dargestellt. Die in diesem Kapitel dargestellte
Methodik zur Synthese von Tis AIN-Schichten ist die Grundlage fiir die weiterfiih-
renden Untersuchungen aus Kapitel 7 und Kapitel 8.

Als Substrate dienten bei den Untersuchungen folgende Probenmaterialien mit den
MafBlen 20 x 20mm (Probenstiarke in Klammern): nichtrostender ferritischer Stahl
der WNr. 1.4016 (2mm), polykristallines Al,O3 (0,5mm) und c-Achsen-orientierter
Saphir Al,O3(0001) (1 mm).

Vor dem Beschichtungsprozess wurden die Substrate im Ultraschallbad mit Aceton
und Isopropanol jeweils fiir 10 Minuten gereinigt. AnschlieBend wurden die Sub-
strate in Reinraumatmosphére auf dem Substrathalter befestigt und in die Schleuse

Tempern (700°C, 1h)
im Vakuum

Ti,AIN
Zwischenschicht Zwischenschicht
Substrat Substrat

Abbildung 6.1: Schematische Darstellung des zweigeteilten Prozesses zur
Synthese von TipAIN-Phasen iiber die Ti/AIN-Multilagenabscheidung mit
nachtraglichem Tempern im Vakuum bei 700 °C fiir 1h.
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

eingefahren. Erst nach dem Erreichen eines Druckes von < 9 - 10~ mbar wurden die
Substrate in die Beschichtungskammer eingeschleust.

6.1 Abscheidung eines Ti/AIN-Multilagensystems

Fiir die Beschichtung der Substrate mit Ti/AIN-Multilagen und dem nachtraglichen
Tempern wurde die PVD-Anlage aus Abb. 3.1 verwendet. Das Ti- und Al-Target
waren bei allen hier verwendeten Beschichtungen auf den Positionen 1 und 3 mon-
tiert, wobei der Heizer auf Position 2 installiert ist. Der Abstand beider Targets zum
Substrat betrug wihrend des gesamten Beschichtungsprozesses 145 mm.

Die Entwicklung der Schichtsynthese von Tis AIN erfolgte schrittweise. Da der Ein-
fluss der Einzelschritte aber erst nach der Synthese beurteilt werden kann, muss stets
der gesamte Beschichtungsprozess betrachtet werden. In Tab. 6.1 ist das Grundrezept
des Beschichtungsprozesses dargestellt. Darauf aufbauend wurden Untersuchungen
an Einzelschritten durchgefiihrt.

Tabelle 6.1: Auflistung der Prozessschritte fir die Ti/AIN-Multilagenabscheidung
mit nachtraglichem Tempern im Vakuum.

Prozessschritt Druck / mbar  Gasfluss / sccm  Quelle Leistung / W Zeit / min
Ar N2 O Quelle Bias
1 Atzen der Substrate im Ar- 2.1072 50 Al (HF) 1000 200 10
Plasma, Freisputtern der Targets
2 Abscheidung einer AlOx- 2-1072 50 20 Al (HF) 1000 200 5
Haftschicht mit Bias
3 Abscheidung einer AlO,- 8-1073 50 20 Al (HF) 1000 25
Zwischenschicht ohne Bias
4 Heizen der Substrate auf 500°C ~ ~1-107° 10
5  Ti/AIN-ML Abscheidung
Abscheidung von Ti 8-1073 50 Ti (DC) 1000 t
Al (HF) 100
Abscheidung von AIN 8.1073 7 Al (HF) 1000 t2
Ti (DC) 100
Gettern von Na ~2-1073 50 Ti (DC) 100 1
6  Auslagerung der Proben im Vaku- ~1-1070 60
um bei 700 °C

In Schritt 1 werden die Substrate und Targets fiir die nachfolgende Beschichtung
vorbereitet. Durch das Ziinden eines Ar-Plasmas vor der Probenoberfliche bei an-
gelegter Biasspannung werden organische Riickstdnde auf der Oberfliche entfernt.
Parallel wird die Targetoberflache durch einen Sputterschritt, bei geschlossener Blen-
de, von eventuellen Verunreinigungen befreit.

Zur Abscheidung einer AlO,-Haftschicht wird im néchsten Schritt zusatzlich O, als
Reaktivgas am Target eingelassen und die Blende geoffnet. Mit der Abscheidung bei
angelegter Biasspannung am Substrathalter konnen lose gebundene Schichtpartikel
wieder riickgesputtert werden. Die Folge ist eine dichte und gut haftende Zwischen-
schicht. Da die Depositionsrate durch den Riicksputtereffekt sehr gering ist, wird in
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6.1 Abscheidung eines Ti/AIN-Multilagensystems

Schritt 3 die Biasspannung ausgeschaltet. Ergebnisse zu Untersuchungen zur Varia-
tion der Haftschicht sind in Kap. 6.2.1 dargestellt.

Anschliefend werden die Substrate fiir die eigentliche Multilagenabscheidung vorbe-
reitet, indem diese fiir 10 min auf 500 °C geheizt werden. Nach einer kurzen Abkiihl-
phase wird die Ti/AIN-Mulitlagenabscheidung (Schritt 5) gestartet. Diese beginnt
mit einer Ti-Lage, welche mittels DC-Sputtern fiir eine Zeit ¢; abgeschieden wird.
Anschlieflend wechselt der Substrathalter auf die Position vor dem Al-Target. Dort
wird nach dem zusatzlichen Einlass von 7sccm von Ny am Target und einer kurzen
Wartezeit die Blende geoffnet um zuvor eventuelle Verunreinigungen zu entfernen
und stabile Abscheidebedingungen zu gewéahrleisten. Fur die Zeit to wird nun AIN
mittels HF-Sputtern abgeschieden. In vorhergehenden Untersuchungen wurde der
No-Gasfluss so gewéhlt, dass stochiometrisches AIN erzeugt werden kann. Ebenso
wurden die Zeiten t; und ¢y so gewahlt, dass die Gesamtstochiometrie fiir Ti:Al:N
nach der Beschichtung die der 211-MAX-Phase erfiillt. Die Werte fiir die Zeiten t;
und ¢, wurden bei der Untersuchung des Einflusses der unterschiedlichen Doppella-
gendicken auf die Mikrostruktur variiert und sind in Kap. 6.2.4 aufgefiihrt.

Nach der Abscheidung von AIN folgt ein Getterschritt, um das verbleibende No-Gas
aus der Kammer zu entfernen. Dazu wird kurzzeitig der Prozessdruck abgesenkt und
anschliefen durch Sputtern von Ti gegen die geschlossene Blende das Ny gebunden.
Damit soll verhindert werden, dass bei der wiederholten Abscheidung von Ti kein
stabiles TiN gebildet wird (siehe Kap. 2.2). Das Sputtern von den Ti- und Al-Targets
mit einer Leistung von 1000 W resultiert in einer Leistungsdichte von 2,46 W /cm?.
Schritt 5 kann je nach gewiinschter Gesamtschichtdicke so oft wiederholt werden bis
diese erreicht ist. Die Schichtdicken, welche im Rahmen dieser Arbeit abgeschieden
wurden betrugen meist 2 — 3 pm.

Zuletzt werden die Proben, ohne Entnahme aus dem Vakuum, in der Beschichtungs-
kammer auf Position 2 fiir 1h bei 700 °C getempert. Dies fithrt durch die Interdiffu-
sion der Multilagen zur Formation der TisAIN-Phase. Die Untersuchungen, welche
im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt wurden, basieren meist auf Beschichtungs-
prozessen nach Tab.6.1. Es soll im Folgenden nur dann darauf hingewiesen werden,
wenn von diesem Prozess abgewichen wurde.

6.1.1 Reaktives Sputtern mit Leistungsregelung

Durch das Einstellen einer festen Sputterleistung (hier fiir beide Targets 1000 W) ist
insbesondere beim reaktiven Sputtern von AIN am HF-Target ein Spannungsabfall
iiber die Zeit zu beobachten. Dieser Abfall ist in Abb. 6.3 anhand der aufgezeichneten
Parameter des Beschichtungsprozesses zu erkennen. Denn durch die verdnderliche
Plasmazusammensetzung und die Bedeckung bzw. Reaktion des Targets mit Ny vari-
iert die Gesamtimpedanz, welche durch das Plasma und das Target gegeben ist. Das
typische Verhalten der Spannung beim reaktiven Sputtern kann am Al-Target durch
die Variation des Gasflusses von Ny bei fester Leistung von 1000 W in Abb. 6.2 beob-
achtet werden. Die Messwerte aus dieser Abbildung wurden in Pfeilrichtung jeweils

29



6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur
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Abbildung 6.2: Spannung am Al-Target im HF-Sputtermodus in Abhéngigkeit
des N»-Gasflusses bei einer Leistung von 1000 W.

60s nach dem Einstellen des neuen Gasflusses aufgezeichnet. Es ist zu beobachten,
dass die Spannung bei Zunahme des Gasflusses von einem anfanglichen Wert von
188V auf schlussendlich 130 V abfillt. Der Ubergangsbereich zwischen metallischem
und nitridischem Sputtern erstreckt sich dabei iiber einen Bereich von 1 - 10sccem.
Damit befindet man sich bei einem Ny-Gasfluss von 7sccm mehrheitlich im reakti-
ven Sputtermodus. Reduziert man anschlieSend den No-Gasfluss schrittweise bis auf
0scem kann der typische Hystereseverlauf beobachtet werden.

Der Auszug der Messwerterfassung wiahrend der Multilagenabscheidung in Abb. 6.3
zeigt vier Zyklen von abwechselnder Beschichtung von Ti- und AIN-Lagen. Der grau
hinterlegte Bereich stellt die Zeitspanne dar, in welcher 7sccm Ny eingelassen wird,
sprich AIN abgeschieden wird. Die Leistungen am Ti- und Al-Target werden zwi-
schen den jeweiligen Abscheideschritten stets auf 100 W reduziert. Es ist zu erken-
nen, dass die Spannung wéihrend einer Abscheidung von AIN von anfanglich ~ 190 V
auf ~ 150 V abféllt. Dies ist durch die zunehmende Bedeckung des Al-Targets mit Ny
zu erkldren und hat Auswirkungen auf die Abscheiderate, sowie die Stochiometrie der
Schicht. Dieser Effekt muss speziell bei einer Verdnderung der Doppellagendicke be-
achtet werden, da sich die Stochiometrie des abgeschiedenen AIN mit abnehmender
Spannung zunehmend zugunsten des N-Anteils verschiebt. Somit ist keine Extra-
polation der Abscheidezeiten bei gleichbleibender Stéchiometrie moglich. Wahrend
dem DC-Sputtern von Ti kann dagegen keine signifikante Anderung der Spannung
beobachtet werden. Die Variationen der DC-Spannung nach dem Sputtern von AIN
sind die Auswirkungen von Druckschwankungen beim Gettern von Ns. Aufgrund
einer geschlossenen Blende haben diese jedoch keinen Einfluss auf die Stochiometrie
der Schicht.
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN
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Abbildung 6.3: Auszug aus der Messwerterfassung wahrend der
Ti/AIN-Multilagenabscheidung unter Verwendung einer Leistungsregelung.

6.1.2 Reaktives Sputtern mit Spannungsregelung

Um den Abfall der Spannung wéihrend dem reaktiven Sputtern von AIN zu kom-
pensieren, kann auch eine Regelung der Spannung erfolgen. Hierzu wurde in Vor-
untersuchungen die Stochiometrie von AIN-Schichten, welche mit unterschiedlichen
Spannungen bzw. No-Fliissen abgeschieden wurden analysiert. Die EDX-Messungen
ergaben, dass mit einer Spannung von 175V und einem Ny-Gasfluss von 4,5 sccm
nahezu stochiometrisches AIN abgeschieden werden konnte. Angewandt auf die Mul-
tilagenabscheidung ist in Abb. 6.4 zu erkennen, dass bei Vorgabe dieser Spannung
die Leistung von anfanglich ~ 900 W auf ~ 1100 W erhoht werden muss. Die Ver-
wendung der Spannungsregelung ermoglicht dadurch die Extrapolation der Abschei-
dezeiten t; und ¢, um eine Variation der Doppellagendicke vorzunehmen.

6.2 Interdiffusion und Synthese von Ti,AIN

Die Interdiffusion der Ti- und AIN-Lagen spielt bei der Synthese eine entschei-
dende Rolle, um moglichst phasenreine MAX-Phasen-Schichten zu erhalten. Fir
eine moglichst exakte Beschreibung des Diffusionsprozesses muss zunéchst der Aus-
gangszustand ausreichend analysiert werden. Zur Charakterisierung des Ti/AIN-
Schichtstapels wurde die tiefenaufgeloste Zusammensetzungen der auftretenden Bin-
dungstypen durch XPS-Tiefenprofile untersucht. Dafiir wurde die Schicht auf einer
Fliche mit einem Durchmesser von 200 pm mit einem Ar'-Ionenstrahl mit 1keV
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Abbildung 6.4: Auszug aus der Messwerterfassung wéhrend der
Ti/AIN-Multilagenabscheidung unter Verwendung einer Spannungsregelung.

und 500 nA unter Annahme einer konstanten Sputterrate abgetragen. Die Quanti-
fizierung der Elementzusammensetzung erfolgte empirisch mittels AIN-; TiN und
SiOg-Standards. In Abb. 6.5(a) ist das Tiefenprofil einer Ti/AIN-Multilagenschicht
dargestellt, welche nach der Beschichtung nicht getempert wurde. Darin ist zu er-
kennen, dass sich der Anteil an Ti2p3-Bindungen zyklisch mit den N1s- und Al2p-
Bindungen abwechseln, wobei letztere in Phase alternieren. Weiterhin ist das Signal
der O1s-Orbitale nur an der duflersten Randschicht zu erkennen. Ab einer Tiefe von
ca. 20nm fallt dieses Signal unter das Detektionslimit ab. Mit zunehmender Ab-
tragstiefe ist eine Abnahme der Amplitude festzustellen. Mogliche Griinde hierfiir
werden in Kap. 6.3 diskutiert.

Eine REM-Aufnahme der Bruchkante einer Ti/AIN-Multilagenschicht auf einem
AlyO3(0001)-Substrat ist in Abb.6.5(b) dargestellt. Die Schicht weist eine dichte
Morphologie ohne kolumnares Wachstum auf. Der Wechsel der Ti- und AIN-Lagen
kann dabei iiber die gesamte Schichtdicke durch die Anderung im Kontrast erkannt
werden.

Die hochaufgelosten Peaks der detektierten Bindungsenergien von Al bzw. AIN und
Ti bzw. TiN der nicht getemperten Probe sind in Abb.6.5(c) und (d) dargestellt.
Diese wurden im Krater nach der Aufzeichnung der XPS-Tiefenprofile in einer Tiefe
von ~ 400 nm aufgenommen. Die Dekonvolution des Al2p-Peaks aus (c) ergibt, dass
72,9% der Flache unter dem Peak von AIN-Bindungen erzeugt wird und nur knapp
ein Drittel aller Al-Atome eine metallische Bindung in der Schicht eingehen. In (d)
ist der Ti2p3-Peak um 454,0 eV detailliert dargestellt. Dieser setzt sich zum Grofteil
mit 74, 8% aus metallischen Ti-Bindungen zusammen. 25,2% der Ti-Bindungen deu-
ten mit einer Bindungsenergie von 454,7eV auf das stickstoffverarmte Mononitrid
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN

TiN;_, in der Multilagenschicht hin. Wird dieser Multilagenstapel fiir 1 h bei 700 °C
im Vakuum getempert, kann das Tiefenprofil aus Abb. 6.6(a) aufgezeichnet werden.
Darin, sowie in der REM-Aufnahme der Bruchkante, dargestellt in Abb. 6.6(b), ist
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Abbildung 6.5: Charakterisierung der Ti/AIN-Multilagenschicht auf
Al,03(0001)-Substrat durch ein (a) XPS-Tiefenprofil, (b) eine REM-Abbildung der
Bruchkante, sowie die hochaufgelosten Spektren der Bindungsenergien von (c) Al
und (d) Ti.

zu erkennen, dass sich die Multilagenstruktur auflést und nun ein dichtes mikrokris-
tallines Gefiige vorliegt. Auch hier kann in der Randschicht ein erhéhter Anteil von
oxidischen Bindungen mit Aluminium nachgewiesen werden. Dessen Intensitét ist
aber nach 50 nm auf eine Konzentration von < 5at% abgesunken. Ab dieser Tiefe
sind die Konzentrationen der anderen Bindungen auf einem konstanten Niveau, wel-
ches mit 55,3(T1):19,3(Al):25,4(N) im Rahmen des Fehlers gut mit der 2:1:1 Stochio-
metrie der Tip AIN Phase iibereinstimmt (siehe Tab. 6.2). Der Anteil der nitridischen
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von TisAIN auf die Mikrostruktur

Al2p-Bindungen sind mit ~ 19,3 at% im Vergleich zur Schichtzusammensetzung vor
dem Tempern etwas zu gering. Dies kann mit dem nicht verschwindenden Anteil der
oxidischen Al2p-Bindungen selbst in grofler Tiefe zusammenhédngen. Auflerdem ist
ein Abdampfen von Al-Atomen aus der Schicht wiahrend des Temperns bei 700 °C
denkbar.
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Abbildung 6.6: Charakterisierung der TiyAIN-Schicht auf Al;O3(0001)-Substrat
durch ein (a) XPS-Tiefenprofil, (b) eine REM-Abbildung der Bruchkante, sowie
die hochaufgelosten Spektren der Elektronen-Bindungsenergien der (¢) Al2p- und
(d) Ti2p3-Orbitale.

Betrachtet man bei der getemperten Probe die hochaufgeloste Verteilung der Bin-
dungsenergien ist festzustellen, dass nun das Maximum des Al2p-Peaks von ur-
spriinglich 74,1eV zu 72,5eV verschoben ist. Dies lasst sich durch die Aufspaltung
von AIN erklaren, welches nach der Synthese vorwiegend als metallisches Al vorliegt.
Dennoch ist mit 42,1% der Anteil des AIN-Peaks relativ hoch. Die Verschiebung des
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN

Ti-Peaks ist im Vergleich zur ungetemperten Probe relativ gering, stimmt jedoch
mit den Bindungsenergien der Rumpfelektronen von Ti in TisAIN iiberein.

Tabelle 6.2: Zusammensetzung der Schichten nach Auswertung der
XPS-Spektren vor und nach dem Tempern fiir 1h bei 700 °C

Ti2p / at% Al2p / at% Nis / at%

Ti/AIN-ML (nicht getempert) 52 23 25
TioAIN (Lh, 700°C) 55 19 25

Die erfolgreiche Synthese der Tis AIN-Phase kann mithilfe von Ramanspektrosko-
pie iiberpriift werden, sieche Abb.6.7. Fir die Ti/AIN-Multilagenschicht ist nur ein
breiter Peak fiir < 400 cm™! zu erkennen, wohingegen nach dem Tempern von 1h
bei 700 °C drei charakteristische Peaks zu erkennen sind. Diese sind mit den Posi-
tionen wy (Ea) = 149,1cm™ | wa(Fay) = 233 4cm™! und wy (A1) = 364,5cm™" nah
an den Literaturwerten aus [105], welche in Tab. 3.1 dargestellt sind. Die Schwin-
gungsmode w;(E1,) kann aufgrund der verwendeten z(x,x+y)z-Konfiguration nicht
beobachtet werden, sieche Kap.3.2. Die Peakbreiten dieser Ramanpeaks sind mit
[(w) =5,5em™!, T(wp) =9,8cm ™! und T'(wy) = 16,8 cm™! auffallend klein.

W, —— Ti/AIN-Multilage (nicht getempert)
v ——Ti,AIN (1h, 700°C)

Vv Literaturwerte Presser et al.

Intensitat / a.u.

| 1 | 1 | 1
200 400 600 800 1000 1200

Wellenzahl / cm™

Abbildung 6.7: Ramanspektren vor und nach dem Tempern der
Ti/AIN-ML-Schicht mit den Literaturwerten von Presser et al. aus [105].

6.2.1 Variation der Haftschicht
Sowohl bei der Synthese auf ferritischem Stahl (WNr. 1.4016) als auch auf Al,O3

konnten nach der Synthese von dicken Tiy AIN-Schichten (ca. 2 — 3 pum) Risse bzw.
partielle Schichtabplatzer beobachtet werden. Um die Schichthaftung zu optimieren
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Tis AIN auf die Mikrostruktur

und die Rissausbildung zu unterdriicken wurde die Haftschicht aus Schritt 2 und 3
in Tab. 6.1 fiir variiert. Die Schritte 5 und 6 wurden im Rahmen dieser Untersuchung
nicht verandert.

Al-HS Al-HS+Temp. Ti- HS+Temp Ti/AI-HS+Temp. AlO,-HS+Temp.
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Abbildung 6.8: Lichtmikroskopbilder in zwei Vergroferungsstufen der
Tip AIN-Schichten auf ferritischen Stahlsubstraten bei Verwendung Al-, Ti-, Ti/Al-
und AlO, -Haftschichten.

Untersucht wurden Ti-, Al-, Ti/Al- und AlO,-Haftschichten. Diese wurden teilweise
mit einem nachfolgenden Temperaturschritt bei 500 °C fiir 10 min getempert (siche
Schritt 4 aus Tab.6.1). Lichtmikroskopbilder der resultierenden Tis AIN-Schichten
sind in Abb.6.8 in zwei Vergroflerungen dargestellt. Schichten, bei welchen es zu
grofiflachigen Abplatzungen kam sind darin nicht gezeigt. Auch bei der Verwendung
einer Al-Haftschicht ist eine verminderte Adhéasion im Lichtmikroskopbild zu erken-
nen. Dennoch zeigen alle Proben ausgepragte Rissmuster, welche vermutlich durch
Zugspannungen bei der Temperaturerhohung zur Synthese von TisAIN entstehen
und unterschiedliche Formen annehmen koénnen. Die geringste Rissdichte konnte bei
einer Verwendung von einer AlO,-Haftschicht beobachtet werden, welche anschlie-
Bend bei 500 °C fiir 10 min getempert wurde. Weiterhin fithrte diese Haftschicht zu
einer Verringerung der Eindiffusion von Fe in Ti;AIN im Gegensatz zu den anderen
Haftschichten (hier nicht gezeigt).

6.2.2 Einfluss der Synthesetemperatur auf
TipAIN-Phasenbildung

Bei der Synthese von Ti; AIN wurde beim nachtriaglichen Tempern der Schicht die
Temperatur variiert, um den Einfluss auf die Phasenbildung zu analysieren. Da-
fir wurden Ti/AIN-Multilagenschichten auf Al,O3(0001) abgeschieden, welche im
Anschluss im Vakuum fiir 1h bei 600°C, 700°C und 800°C getempert wurden.
Diese Proben wurden zunéchst mittels Rontgendiffraktometrie unter streifendem
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Abbildung 6.9: GIXRD-Diffraktogramme der Ti/AIN-ML-Schichten auf
Al,03(0001)-Subtraten vor und nach dem Tempern fur 1h bei 600, 700 und 800 °C
(Messung in Zusammenarbeit mit Evatec).

Einfall (GIXRD) untersucht, um die Phasenzusammensetzung zu bestimmen (sie-
he Abb.6.9). Darin sind die Diffraktogramme der Proben im Winkelbereich von
10° < 260 < 80° dargestellt. Der Bereich zwischen 36° < 20 < 42° ist zusétzlich
vergroBert dargestellt. Das Diffraktogramm der Ti/AIN-Multilagenschicht zeigt aus-
schliellich bei ~ 38° einen breiten Peak, welcher mit den 111-Netzebenen der Phasen
von Ti und AIN in Verbindung gebracht werden kann. Mit der Auslagerung dieser
Probe fiir 1h bei 600 °C tritt bei 12,9° ein neuer Peak auf, welcher mit der 0002-
Netzebene des Tip AIN-Gitters tibereinstimmt (PDF 04-019-0884). Der urspriingliche
breite Peak um ~ 38° ist in diesem Diffraktogramm weiter zu groferen Winkeln ver-
schoben. Ein Nebenmaximum dieses breiten Peaks kann mit der 0002-Netzebene
von TizAl beschrieben werden. Nach einer Auslagerung bei 700 °C ist der Peak bei
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Abbildung 6.10: DSC an einer Ti/AIN-Multilagenschicht auf Saphirsubstrat.
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

12,9° deutlich stérker in der Intensitdt. Auflerdem bilden sich bei den Winkeln 39,6°
und 40,1° ab dieser Temperatur zwei definierte Peaks heraus die auf die 0006- und
1013-Netzebenen von Ti,AIN passen. Zu dieser Phase kénnen ebenso die Reflexe der
1016- und 1019-Netzebenen identifiziert werden. Eine weitere Erhohung der Tem-
peratur auf 800 °C bringt keine Veranderung der Phasenzusammensetzung mit sich.
Auch die Intensitéten bleiben im Vergleich zu dem Diffraktogramm der Probe wel-
che bei 700 °C getempert wurde konstant.

Um die notwendige Temperatur zur Synthese von Tis AIN stérker eingrenzen zu kon-
nen, wurde weiterhin eine Analyse mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (engl.
differential scanning calorimetry, DSC) durchgefiihrt. Dadurch kann in Abhéngig-
keit der Temperatur die aufgenommene oder abgegebene Wérmemenge bestimmt
werden. Dazu wurde ein Saphirsubstrat zunéchst mit einer Ti/AIN-Multilage be-
schichtet. Bei der Analyse mittels DSC wird die Probe in einem Tigel dynamisch
von 40 °C mit 10 K/min auf 1000 °C geheizt, wobei die Heizrate konstant gehalten
wird. Die Atmosphére im Tigel wurde wiahrend der Messung mit Ar gespiilt um eine
Oxidation der Probe zu verhindern. Durch die Aufzeichnung der bendtigten Span-
nung zum Heizen des Tigels konnen Phasenumwandlungen in dem Probenmaterial
durch die Aufnahme oder Abgabe von Wérme detektiert werden. In Abb. 6.10 sind
die Verlaufe fiir das Aufheizen (rot) sowie das Abktihlen (blau) iiber der Temperatur
aufgetragen. Im Spannungsverlauf sind zwei exotherme Peaks bei 77 = 592 °C und
T, = 695 °C wihrend dem Aufheizen zu erkennen. Diese Ausbildung eines Doppel-
peaks ist typisch fiir einen zweistufigen Reaktionsprozess.
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN

6.2.3 Analyse der Mikrostruktur nach Synthese der
Ti;AIN-Phase

Um die Morphologie der Mikrostruktur und das damit verkniipfte Kornwachstum auf
polykristallinen Substraten zu untersuchen, wurden weitere Tis AIN-Schichten auf
ferritischem Stahl und polykristallinem Al,O3 synthetisiert. Auf REM-Aufnahmen
der Oberflache von Tiy AIN konnte bei Verwendung beider Substrate eine Kornstruk-
tur beobachtet werden, siche Abb.6.11(a) und Abb.6.12(a). Speziell in Abb. 6.11(a)
kann der fiir hexagonale Kristalle typische Winkel von 120° an den Kanten der Kor-
ner identifiziert werden. Zur Untersuchung der Orientierung dieser Korner wurde
eine EBSD-Messung an der Oberflache der Probe durchgefiihrt, siehe Abb.6.11(b).
Darin sind einzelne Korner zu erkennen, welche eine laterale Gréfie von 100 —200 nm

Abbildung 6.11: (a) REM-Abbildung der Oberflichenstruktur von Ti; AIN auf
ferritischem Stahl; (b) EBSD-Messung der polierten Oberflache aus (a).

aufweisen. Die Orientierungen der grofien Koérner mit einem Durchmesser > 100 nm
liegen dabei meist nahe der [0001]-Ausrichtung. REM-Aufnahmen einer TiAIN-
Schicht auf polykristallinem Al,Os-Substrats unter Verwendung einer Al-Haftschicht
sind in Abb.6.12 dargestellt. Bei dieser Schicht wurden 150 Doppellagen abgeschie-
den, was in einer Gesamtschichtdicke von 2,5 pm resultierte.

Der Mittelwert der lateralen Kornausdehnung betrigt 210 nm. Dieser Wert wurde
durch die graphische Auswertung der Korngrofie tiber 20 sichtbare Korner gemit-
telt. Weiterhin konnen auf der Oberflache kleine Partikel beobachtet werden, welche
meist in Clustern auftreten. Die Grofie dieser Partikel betrigt ca. 10nm. Da die-
se Partikel im Ultraschallbad mit Hilfe von Aceton sowie durch Plasmaétzen nicht
entfernt werden konnten, ist davon auszugehen, dass diese Partikel Ausscheidungen
darstellen. Ahnliche Partikel werden in [122] als Al,O3 beschrieben, welche sich bei
hoheren Temperaturen unter Os-Atmosphére zu einer dichten Oxidschicht ausbil-
den. In Abb.6.12(b) ist die Bruchkante derselben Schicht dargestellt. Darin sind
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von TisAIN auf die Mikrostruktur

Abbildung 6.12: REM-Abbildung der (a) Oberflichenstruktur von Ti, AIN auf
polykristallinem Al,O3 und der (b) Bruchkante dieser Schicht.

nun plattchenartige Korner in einem dichten Gefiige zu erkennen. Diese verdeutli-
chen ,,optisch® die zuvor betrachtete Vorzugsorientierung mittels EBSD und XRD.
Die laterale Grofie dieser Korner stimmt mit der Auswertung an der Oberfléche tiber-
ein. Die Dicke der einzelnen Kérner konnte durch eine Analyse der REM-Abbildung
auf ca. 55 nm bestimmt werden.

Die beobachtete Ausbildung der Vorzugsorientierung der Korner auf polykristal-
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Abbildung 6.13: XRD-Diffraktogramm einer Ti/AIN-Multilage vor dem
Tempern und einer Tis AIN-Schicht nach der Tempern fiir 1h bei 700 °C.

linem Al,O3 kann zudem in dem XRD-Diffraktogramm in Abb.6.13 beobachtet
werden. Darin sind die Diffraktogramme einer Schicht vor und nach dem Tempern
dargestellt. Das Diffraktogramm der Tis AIN-Schicht zeigt hauptséichlich die 0002-,
0004- und 0006-Netzebenen. Die Netzebenen 1013, 1016 und 1019 sind im Vergleich
relativ schwach.
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN

Zur detaillierten Untersuchung der Textur wurde anhand des 0006-Peaks eine Pol-
figur aufgenommen, siehe Abb. 6.14. Die Verteilung der Intensitat zeigt ein globales
Maximum der {0002}-Netzebenen im Zentrum mit einer Halbwertsbreite von 23,3°.
Weiterhin deutet die ringférmige Verteilung eines lokalen Maximums der {1013}-
Netzebenen bei y = 58° auf eine Fasertextur hin. D.h. es existiert keine Abhéngigkeit
der Kornorientierungen in der Ebene parallel zur Oberflache.

¢ =90°

Intensitat
[log. counts]

Abbildung 6.14: Polfigur der 0006-Netzebene von Ti;AIN, d.h. 260 = 39,6°, auf
polykristallinem Al,O3 mit 0° < y < 80°.

6.2.4 Einfluss der Doppellagendicke auf die Mikrostruktur

Um den Einfluss der Ti/AIN-Doppellagendicke bei der Synthese von Ti,AIN auf
die Mikrostruktur zu untersuchen, wurden Schichten mit Doppellagendicken von
11, 20 und 34nm abgeschieden. Dazu wurden die Abscheidezeiten ¢; und ¢y (aus
Tab.6.1) variiert. Die Abscheidezeiten wurden in Voruntersuchungen so gewéhlt,
dass die Zusammensetzungen aller Proben moglichst konstant ist. Um weiterhin
eine vergleichbare Gesamtschichtdicke von ~ 2pm zu erhalten wurde die Anzahl
der Doppellagen entsprechend angepasst. Die Zeiten ¢; und ¢y sowie die Zusam-
mensetzung der Schichten und die resultierende Doppellagendicke sind in Tab. 6.3
dargestellt. Fir alle Proben wurde ein Temperschritt von 1h bei 700 °C gewahlt.
Durch die Variation der Zeit ts fiir das Sputtern von AIN kommt es wegen des Span-
nungsabfalls bei langeren Zeiten ¢, zu geringeren Abscheideraten. Dies schlagt sich
in einer geringeren Gesamtschichtdicke nieder. Weiterhin ist zu erkennen, dass das
Verhéltnis von AL:N mit mit groBeren Abscheidezeiten ¢ von 1,14 auf 0,82 abféllt.
Auch dieser Effekt ldsst sich mit der zunehmenden Vergiftung des Al-Targets erklé-
ren.

Um die Phasenzusammensetzung dieser Proben nach dem Temperschritt zu analysie-
ren wurden erneut Rontgen-Diffraktogramme aufgezeichnet, welche in Abb. 6.15(a)
dargestellt sind. Die Positionen der auftretenden Peaks werden darin mit den Li-
teraturwerten der PDF 04-019-0884 fiir Tio AIN verglichen. Bei allen drei Proben
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

Tabelle 6.3: Parameter der untersuchten Proben zum Einfluss der
Doppellagendicke auf die Mikrostruktur.

Probe Anzahl DL  Schichtdicke / pm DL-Dicke / nm  Sputterzeiten /s EDX / at%
t (Ti) t2 (AIN) Ti Al N

A 50 17 34 68 76 51 22 27
B 100 2,0 20 34 38 48 26 26
C 200 2,2 11 17 19 47 28 25

sind die Peaks der {000¢}-Netzebenen von TiAIN stark ausgeprégt. Speziell die
Netzebenen 0002, 0004, 0006 und 00010 treten unter den Winkeln 12,9°, 26,0°, 39,5°
und 68,8° stark hervor. Da die Differenz des 0006-Peaks zu dem 1013-Peak nur
~ 0,3° betriagt konnen die Anteile in diesem Diffraktogramm nicht komplett ge-
trennt werden. Weitere schwéichere Peaks passen auf die Netzebenen 1013, 1016 und
1019. Ausschlieflich die Probe mit der grofiten Doppellagendicke von 34 nm zeigt
unter dem Winkel von ~ 37° einen breiten Peak. Der Vergleich mit den Literatur-
werten lasst auf restliche Phasenbestandteile der urspriinglichen Ti/AIN-Multilage
bzw. dem metastabilen TizAl schliefen (vgl. Abb.6.9).
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Abbildung 6.15: (a) XRD-Diffraktogramme der Proben mit unterschiedlichen
Doppellagendicken und (b) die daraus berechneten Texturkoeffizienten in
Abhéngigkeit der Netzebene.

Die intensiven Peaks der {000¢}-Netzebenen von Ti;AIN lassen auf eine Vorzugs-
orientierung schliefen, bei der die Basalebenen parallel zur Oberfliche liegen (vgl.
Kap. 6.2.3). Diese Vermutung kann durch die Berechnung der Texturgrade einzelner
Netzebenen nach Gl. 3.3 bestétigt werden. Diese sind in Abb.6.15(b) dargestellt.
Darin kann fiir die 0002-Netzebene mit zunehmender Doppellagendicke ein wach-
sender Texturgrad festgestellt werden. Eine Erhohung der Doppellagendicke von 11
auf 20nm fithrt zu einem Anstieg des Texturgrads von 1,95 auf 3,08 wohingegen
eine weitere Erhohung der Doppellagedicke auf 34 nm diesen Wert mit 3,09 nur mi-
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Abbildung 6.16: Polfiguren der 0006-Netzebenen unter dem Winkel 26 = 39,62°
an den Proben A,B,C mit den Doppellagendicke von (a) 11 nm, (b) 20 nm und (c)
34 nm.

nimal verandert. Bei den anderen betrachteten Netzebenen wird mit zunehmender
Doppellagendicke eine Abnahme des Texturgrads beobachtet. Fiir die Bestimmung
des Texturgrads der 1013-Netzebene musste zunichst eine Dekonvolution des Peaks
bei ~ 39° mittels Voigt-Fits durchgefithrt werden. Die Anpassung ergab, dass keine
1013-Netzebenen vorliegen.

Fiir eine quantitative Analyse der Winkelverteilung der Kérner mit einer (000¢)-
Ausrichtung wurden zusétzlich Polfiguren der 0006-Netzebene unter dem Winkel
20 = 39,62° aufgezeichnet. Diese sind in Abb.6.16 dargestellt. Die Polfiguren zei-
gen unter y = (0 £ 5)° ein globales Maximum und unter x = (58 £+ 5)° einen
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Abbildung 6.17: (a) Gemitteltes Profil der Polfiguren und (b) deren
Halbwertsbreite in Abhangigkeit der Doppellagendicke in y = 0°.
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Abbildung 6.18: Profil der Polfiguren entlang des Pfades x = 57° & 2° und
0° < ¢ < 360°.

Sattelpunkt bzw. ein lokales Maximum. Die Verteilung der Intensitaten bestatigen
damit die {000¢}-Textur. Im Zentrum variieren die absoluten Intensitdten mit der
Veranderung Doppellagendicke. Zur besseren Veranschaulichung der Intensitatsver-
teilungen wurden von diesen Polfiguren zweidimensionale Profile aufgetragen, welche
tiber zwei Querschnitte gemittelt wurden. Diese Profile sind in Abb.6.15(a) darge-
stellt. Darin kann mit der Zunahme der Doppellagendicke ein Anstieg der Intensitét
in y = 0° festgestellt werden.

Durch die Berechnung der Halbwertsbreite I" dieser Peaks in xy = 0° kann in
Abb. 6.15(b) eine Halbierung von I'(11 nm/DL) = 30,8° auf I'(34 nm/DL) = 15,7°
bei zunehmender Dicke der Doppellage festgestellt werden.

Da unter dem Winkel y = 57° in Abb.6.16 fir 0° < ¢ < 360° veranderliche In-

(a) A: 11nm/DL (b) B: 20nm/DL ‘ (c) C: 34nm/DL

Abbildung 6.19: REM-Aufnahmen der Bruchkanten der getemperten Proben
A,B,C mit unterschiedlichen Doppellagendicken auf Al;O3(0001)-Substrat.
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6.2 Interdiffusion und Synthese von Tis AIN

tensitaten vorliegen wurden zur Untersuchung der Symmetrie entlang dieses Pfades
ebenfalls Profile aufgetragen. Dieser Verlauf der Intensitéten zeigt fiir alle drei Pro-
ben eine schwach ausgeprégte vierfache Symmetrie, siche Abb.6.18. Aufgrund der
Symmetrie der MAX-Phasen ist bei einer einkristallinen Ti, AIN-Schicht in der ste-
reographischen Projektion eine sechsfache Symmetrie der {1013}-Netzebenen unter
dem Winkel y = 60° zu erwarten [123]. Bei polykristallinem Gefiige mit einer {000¢}-
Vorzugsorientierung ware dagegen eine Fasertextur zu erwarten, welche unter dem
Winkel x = 60° eine einheitliche ringformige Intensitatsverteilung aufweist [22]. Die
Kornstruktur dieser drei Proben ist in Abb. 6.19 anhand von REM-Abbildungen der
Bruchkante dargestellt. Dort ist bei allen Proben ein dichtes Gefiige ohne Risse und
Delaminationen zu erkennen. Allerdings kann mit zunehmender Doppellagendicke
ein Ubergang vom nanokristallinem Gefiige hin zu einem mikrokristallinen Gefiige
erkannt werden. Bei der Probe mit der groten Doppellagendicke mit 34 nm /DL ist
zudem eine laterale Ausrichtung einiger Koérner zu beobachten. Mittels einer graphi-
schen Auswertung der REM-Abbildungen konnte eine mittlere laterale Korngrofie
bestimmt werden. Diese betragen fiir die Probe A ~ 60 nm, fiir B 90 nm und fiir C
180 nm.

6.2.5 Einfluss der Doppellagendicke auf mechanische
Eigenschaften

Zur Untersuchung des Einflusses des Texturgrads und der Kornstruktur auf die
mechanischen Eigenschaften wurden an den Proben aus Tab.6.3 Nanoindetatio-
nen durchgefiihrt. Diese Messungen wurden auf Saphirsubstraten durchgefiihrt. Die
Last des Indenters wurde iiber 60 s erhoht bis eine Eindringtiefe von 150 nm erreicht
wurde. Die Ergebnisse wurden tiber 16 Eindriicke gemittelt. In Abb. 6.20 sind die
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Abbildung 6.20: Einfluss der Textur auf die Harte (HIT) und den reduzierten
elastischen Eindringmodul (EIT).
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

Ergebnisse der Eindringhérte (HIT) und des reduzierten elastischen Eindringmoduls
(EIT) graphisch dargestellt. Es ist zu erkennen, dass im Rahmen der Fehlertoleranz,
bei den Proben mit 11 und 20 nm/DL keine Veranderung der Hérte von ~ 19,7 GPa
zu beobachten ist. Erst bei der Probe mit 34 nm/DL konnte ein Anstieg der Ein-
dringhérte auf 20,9 GPa festgestellt werden. Der elastische Eindringmodul zeigt mit
Werten um ~ 280 GPa keine Abhéangigkeit gegeniiber der Doppellagendicke und
damit dem resultierenden Texturgrad.
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6.3 Diskussion und Zusammenfassung

Im vorliegenden Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen zum Abscheide-
prozess und zur Synthese von Ti; AIN aus Kapitel 6 diskutiert. Diese sind thematisch
in Absétzen gegliedert. Abschliefend ist eine Zusammenfassung der Ergebnisse dar-
gestellt.

Entwicklung eines anwendungsnahen Abscheideprozesses

Durch die Entwicklung eines Abscheideprozesses von Ti/AIN-Multilagen auf tech-
nologisch relevanten Substraten, wie z.B. ferritischen Stédhlen, mit einem nachfolgen-
den Temperschritt konnte gezeigt werden, dass die Synthese der Tio AIN MAX-Phase
moglich ist. Die Darstellung des entwickelten Abscheideprozesses und die Prisen-
tation der Abscheideparameter in Tab. 6.1 dient der méglichst umfassenden Doku-
mentation der Schichtentwicklung. Da kleine Verdnderungen im Prozess, wie z.B. der
Spannungsregelung oder Variationen der Synthesetemperatur, der Haftschicht etc.,
starke Auswirkungen auf die Ausbildung der Mikrostruktur haben kénnen, muss bei
einer Suche nach der Ursache der gesamte Prozess nachvollziehbar sein.

Die Abgrenzung zu Arbeiten anderer Autoren, welche die Multilagensynthese von
Ti; AIN und anderen MAX-Phasen bereits erfolgreich darstellen konnten, liegt in
der relativ groflen Doppellagendicke bei gleichzeitig grofler Schichtdicke sowie der
Substratwahl, siehe Kap.2.3.3. In dieser Arbeit fithrten Doppellagendicken von 11
bis 34 nm/DL und Schichtdicken mit bis zu 3pm zu einer erfolgreichen Synthe-
se von TisAIN. Die in der Literatur présentierten Doppellagendicken zur Synthese
von Tis AIN betragen 7,5 nm/DL bei einer Schichtdicke von ca. 400 nm [64] sowie ca.
70 nm /DL bei einer gesamten Schichtdicke von knapp 200 nm [22] und ca. 15 nm/DL
bei 140 nm Schichtdicke [66]. AusschlieBlich Z. Wang et al. erzeugten wéahrend der
Bearbeitung der vorliegenden Arbeit eine Tis AIN-Schicht mit einer Schichtdicke von
ca. 5pm durch die Abscheidung von TiN/TiAl,-Doppellagen mit einer Dicke von
15nm/DL [124]. Z. Wang et al. verwendeten dabei die Methode des combined catho-
dic arc/sputtering, wodurch zwar einerseits grofere Abscheideraten erzielt werden,
andererseits werden jedoch ebenso Makropartikel in der Schicht erzeugt, welche die
Homogenitét der Schicht beeinflussen.

Bei der Analyse der Abscheideparameter konnte festgestellt werden, dass die Verwen-
dung einer Leistungsregelung, wie in Abb. 6.3 dargestellt, beim reaktiven Sputtern
mit No zu einem Abfall der HF-Spannung am Al-Target fithrt. Dies ist mit einer
Reaktion von Ny mit dem Targetmaterial zu erkléren, welche eine neue Oberfla-
chenschicht ausbildet. Dabei d&ndern sich die Oberflichenbindungsenergien und die
Sekundarelektronenausbeute. Dieser Effekt kann durch die Aufnahme einer Hyste-
resekurve dargestellt werden, sieche Abb.6.2. Darin ist zu erkennen, dass bei der
Verwendung eines konstanten Ny-Flusses von 7 scem der instabile Ubergangsbereich
des reaktiven Sputterns vorliegt. Um die Oberflécheneigenschaften des Targets kon-
stant zu halten, muss eine Stabilisierung verwendet werden. Mdoglichkeiten fiir eine
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6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

Stabilisierung bestehen in der Variation der Pumpgeschwindigkeit sowie dem Ab-
stand zwischen Target und Substrat, die raumliche Trennung des Reaktivgases und
des Targets oder durch die Kontrolle der Prozessparameter, wie Reaktivgasfluss,
Targetspannung und Targetstrom [125]. Der Unterschied dieser Prozesse wurde fiir
das reaktive DC Sputtern von AIN, von R. McMahon, J. Affinito, und R.R. Parsons
in [126] untersucht. Dabei wurde festgestellt, dass bei einer Spannungsregelung der
Kathode die Stochiometrie mit 0 < x < 1 am besten kontrolliert werden konnte.
Dies ist mit einer monotonen Abhéngigkeit der Targetbedeckung gegeniiber der Ka-
thodenspannung erklért, wobei keine Hystereseeffekte zu beobachten sind.

Die Aufzeichnung der Abscheideparameter bei Verwendung einer Spannungsrege-
lung zeigt in Abb. 6.4 die Auswirkung auf die Targetspannung wahrend dem reakti-
ven Sputtern von AIN. Durch den Anstieg der Leistung von ~875W auf ~1100 W
kann die Spannung konstant gehalten werden. Diese Konstanz der Spannung ermog-
licht eine lineare Extrapolation der Abscheidezeiten t; und ¢ bei gleichbleibender
Stochiometrie (hier nicht gezeigt). Mit einem nachfolgenden Temperschritt konnte
jedoch kein positiver Einfluss auf die Phasenreinheit der Tiy AIN-Schichten festge-
stellt werden, weshalb fiir die folgenden Untersuchungen stets eine Leistungsregelung
verwendet wurde. Es ist davon auszugehen, dass eine definierte 2:1:1 Gesamtstochio-
metrie von Ti:ALl:N wichtiger ist als die Phasenreinheit der AIN-Einzelschichten. Ein
Vergleich zu den Details der Abscheideprozesse anderer Untersuchungen aus der Li-
teratur kann aufgrund fehlender Angaben nicht gemacht werden.

Durch die Untersuchung der Morphologie der Ti/AIN-Multilagen anhand der REM-
Bilder von Bruchkanten kann vermutet werden, dass das Wachstum der Ti- und
AIN-Einzellagen nach dem Schichtwachstumsmodell von Frank-van der Merve ver-
lauft, siehe Abb.2.9. Inselwachstum nach Volmer-Weber bzw. Stranski-Krastanov-
Wachstum ist nicht anzunehmen, da in diesen Fallen eine Zunahme der Rauheit und
damit eine zunehmende Durchmischung der Ti- und AIN-Einzellagen zu erwarten
ware. Das XPS-Tiefenprofil der Ti/AIN-Multilage aus Abb. 6.6(a) zeigt jedoch spe-
ziell in den oberen Einzelschichten scharf abgegrenzte Ti- und AIN-Lagen.

Zudem kann in den REM-Abbildung der Bruchkante in Abb. 6.6(b) eine homogene
Multilagenstruktur abgebildet werden, wobei eine Trennung der Einzellagen bis hin
zur Grenzflache Schicht-Substrat moglich ist.

Bei der Entwicklung einer Haftschicht auf dem Stahlsubstrat konnten nach dem
Temperschritt meist Risse in der Tis AIN-Schicht beobachtet werden. Es ist anzuneh-
men, dass diese durch Zugspannungen beim Abkiihlen der Probe nach dem Tempern
(700°C, 1h) entstehen. Denn der thermische Ausdehnungskoeffizient ist sowohl von
Ti, mit CTE(Ti) =9- 107K als auch von AIN, mit CTE(AIN) ~ 5,2- 1076 K!
(Vgl. Tab.2.1) kleiner als der des ferritischen Substratwerkstoffes CT E(1.4016) ~
11- 107K~ [127]. Die Anderung der Dichte durch die Synthese ist vermutlich nach
Tab. 2.1 zu vernachlassigen. Trotz Ausbildung der Risse konnte bei der Verwendung
einer AlO,-HS eine gute Adhésion festgestellt werden. Um die Rissbildung beim
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Tempern zu minimieren kann die Gesamtschichtdicke verringert werden. Miissen
dennoch Schichten mit einer Dicke von > 2 pm abgeschieden werden, kann ein zwei-
geteilter Beschichtungsprozess nach Abb. 7.1 verwendet werden.

Interdiffusion und Phasenausbildung

Die Untersuchungen der Schichtzusammensetzung mittels XPS-Tiefenprofilen zeigt
die Interdiffusion der Ti- und AIN-Einzellagen beim Tempern fiir 1h bei 700 °C.
Durch die Auflésung der Lagenstruktur ist davon auszugehen, dass die Zeit und
die Temperatur fiir eine vollstdndige Interdiffusion der Doppellagen ausreicht. Die
Abnahme der Amplitude mit zunehmender Abtragstiefe in Abb.6.5(a) hangt ver-
mutlich nicht mit einer Zunahme der Rauheit durch das Abtragen der Schicht zu-
sammen. Wahrscheinlicher ist eine ioneninduzierte Schédigung der Oberflache wie
z.B. atomic mizing, selektives Sputtern oder die Anderung chemischer Bindungen,
wie in [128] erlautert ist. Eine Durchmischung der Einzellagen wéhrend der Ab-
scheidung ist nicht anzunehmen, da diese mittels REM-Aufnahmen iiber die gesamt
Schichtdicke durch den Kontrastunterschied voneinander getrennt werden konnen,
siche Abb.6.5(b).

Die hochaufgeloste Darstellung der Bindungsenergien bestatigt die Umwandlung
von AIN aus Abb.6.5(c) zu metallischem Al in Abb.6.6(c). Die Bindungsenergie
der Elektronen des Ti2p-Orbitals ist nach der Phasenumwandlung unverédndert bei
~ 454¢eV. In der Literatur wurde die Bindungsenergie der Elektronen im Ti2p-
Orbital in einer Ti-Al-N-Matrix gleichermafien bei 454 eV verortet [122,129]. Eine
Verschiebung zu hoheren Bindungsenergien wéare ausschliefllich fiir oxidische Bin-
dungen zu erwarten. In den REM-Aufnahmen aus Abb.6.5(b) und Abb.6.6(b) ist
zu erkennen, dass sowohl die Multilagenschicht, als auch die synthetisierte Tis AIN-
Schicht eine homogene und dichte Morphologie aufweisen. Makroskopische Defekte
wie Delamination oder Rissbildung, z.B. aufgrund von Schichtspannungen, konnten
darin nicht erkannt werden. Lediglich bei der Untersuchung mit dem Lichtmikroskop
konnten Risse festgestellt werden, siehe Abb. 6.8.

Die Analyse der Temperaturabhéngigkeit der Phasenumwandlung mittels DSC deu-
tet nach [130] auf einen zweistufigen Reaktionsprozess hin. Dieser ist in Abb. 6.21
schematisch anhand einer Grenzfliche dargestellt. Dabei kommt es in einem ersten
Schritt zur Keimbildung der Reaktionsphase mit anschlieendem lateralen Wachs-
tum, bis sich eine geschlossene Keimlage an der Grenzfliche ausgebildet hat. In
einem zweiten Schritt erfolgt das Dickenwachstum, wobei dieses durch die Diffusion
beider Spezies durch die Reaktionsphase limitiert wird. Da speziell der erste exo-
therme Peak in Abb. 6.10 relativ breit ist, kann davon ausgegangen werden, dass ab
einer Temperatur von ~ 200 °C mehrere Reaktionsphasen auftreten.

79



6 Einfluss einer Multilagensynthese von Ti, AIN auf die Mikrostruktur

(a) (b)

Abbildung 6.21: Schematische Darstellung eines zweistufigen Reaktionsprozesses
an einer Grenzflache. Ausbreitung der neuen Phase durch (a) Keimbildung und
laterales Wachstum mit (b) anschlieBendem volumendiffusionskontrolliertem
Wachstum [131].

Bei der Untersuchung zum Einfluss der Temperatur auf die Interdiffusion der Multi-
lagen wurde beobachtet, dass fiir diese Doppellagendicke von 26 nm eine Temperatur
von 700°C und eine Haltezeit von 1h ausreichend ist. Dieses Ergebnis deckt sich
mit vergleichbaren Schichtsystemen aus der Literatur. Bugnet et al. synthetisierten
(Ti,Al)N/Tiy AIN,-Multilagen durch das Tempern von TiN/TiAl(N)-Multilagen bei
720 °C fir 150 min [62]. Detailliertere Untersuchungen zur Interdiffusion wurden von
T. Cabioc’h et al. in [66] présentiert. Darin wurden (Ti+Al)/AIN-Multilagen mit
einer Doppellagendicke von ca. 15nm bei Raumtemperatur abgeschieden und nach-
triglich getempert. In-situ XRD-Analysen ergaben, dass ab ~ 400 °C die Interdiffu-
sion zur Durchmischung der Einzellagen fiihrt. Die Ti; AIN-Phasenausbildung wurde
bei 550-600 °C beobachtet, wobei stark orientierte Schichten erst bei 750 °C beob-
achtet wurden. Werden direkt kristalline AIN(0001)/Ti(0001)-Schichten mit einer
Doppellagendicke von ca. 105 nm unter erhohter Temperatur abgeschieden reichen
nach M. Beckers et al. 600 °C [22]. Ein &hnliches Schichtsystem mit einer Doppel-
lagendicke von 10-26 nm konnte nach C. Hoglund et al. auch bereits ab 500°C zu
Tis AIN umgewandelt werden [60].

Bei der Untersuchung zum Einfluss der Doppellagendicke auf die Mikrostruktur
in Kap.6.2.4 konnte bei der grofiten Doppellagendicke ein zusatzlicher Peak im
XRD-Diffraktogramm beobachtet werden. Der Peak bei ~ 37° passt auf keine der
Netzebenen von Ti; AIN und muss das Ergebnis einer nicht vollstindig syntheti-
sierten Schicht oder durch ein Missverhéltnis in der Zusammensetzung der Multila-
genschicht entstanden sein. Der Vergleich mit Ergebnissen aus der Literatur zeigt,
dass wahrend der Synthese folgende konkurrierende metastabile Phasen auftreten
kénnen: TizAIN [20, 60, 132, 133], TizAl [20, 132], TiAl [20, 132], Ti;N [134] und
TiN [124,135]. Da alle diese Phasen auf den Winkelbereich von 37-40° passende
Netzebenen aufweisen ist eine eindeutige Zuordnung, auch aufgrund der groflen
Peakbreite und fehlender weiterer Peaks, nicht moglich. Ahnliche Diffraktogram-
me werden von Y. Yang et al. in [136] bei Untersuchungen zur Synthese von Ti, AIN
mittels XRD présentiert. Es liegt nahe, dass durch die grofie Doppellagendicke der
Temperschritt zu kurz war, um bei dieser Temperatur zu einer vollstandigen Inter-
diffusion zu fiithren. Diese Annahme kann durch die Untersuchungen von Y. Imanaka
und M.R. Notis zur Interdiffusion von Ti und AIN gestiitzt werden [137]. Die pré-

80



6.3 Diskussion und Zusammenfassung

sentierten Ergebnisse beschreiben die diffusionsgesteuerte Reaktion von Tis AIN an
der Grenzfliche Ti/AIN. Durch den bestimmten effektiven Diffusionskoeffizienten
fir die Ausbildung von TipAIN mit D = 2,82 - 10 %exp(—224 - 103/RT) kann so-
mit {iber 2 = Dt die Diffusionslinge = berechnet werden. Diese betrigt bei einem
Temperschritt von 700 °C fiir 1h z(¢ = 1h) = 9,8 nm. Da in unserem Fall ein Multi-
lagensystem vorliegt, wodurch die Phasenausbildung an beiden Grenzflichen einer
Ti-Lage stattfinden kann ist davon auszugehen, dass bei diesem Temperschritt le-
diglich eine Lange von max. 20nm durchdrungen werden kann. Mit Hilfe dieser
Abschétzung ist davon auszugehen, dass eine Doppellagendicke von maximal 20 nm
bei einem Temperschritt von 1h bei 700 °C riickstandsfrei in Tis AIN umgewandelt
werden kann. Dies kann den verbleibenden Peak des XRD-Diffraktogramms der
Probe mit einer Doppellagendicke von 34 nm aus Abb.6.15 erklaren.

Einfluss der Multilagenabscheidung auf Ti, AIN-Mikrostruktur

Ist die 2:1:1 Stochiometrie der Ti/AIN-Multilagenschicht und der nachfolgende Tem-
perschritt hinreichend genau eingestellt, konnen an der Oberflache hexagonale Korn-
strukturen durch auftretende Winkel von 120° beobachtet werden, siche Abb. 6.12(a).
Bei der Betrachtung der Bruchkante aus (b) fallt zudem auf, dass diese Korner als
plattchenartiges dichtes Gefiige vorliegen, wobei die Ausrichtung stets parallel zur
Oberflache ist. Die EBSD-Analyse der Oberfliche aus Abb.6.11(b) konnte eine di-
rekte Korrelation der Plattchen mit der {000¢}-Kristallorientierung herstellen. Da
mithilfe von XRD-Analysen keine Aufkldrung der Korngréfien moglich war - wel-
che zudem nur Aufschluss tiber die transversale Korngrofle geben kann - wurden
die REM-Aufnahmen fiir eine Abschatzung der Dimensionen verwendet. Die durch-
schnittliche laterale Ausdehnung der Korner betragt ca. 210nm, wohingegen die
transversale Ausdehnung der Plattchen mit 55nm deutlich kleiner ausféllt. Ver-
gleicht man die transversale Ausdehnung von 55nm mit der verwendeten Ti/AIN-
Doppellagendicke, hier 16,7 nm/DL, kann zunéchst keine direkte Korrelation dieser
Groflen festgestellt werden.

Die Ursache fiir das stark anisotrope Wachstum entlang der a- und c-Kristallachse
kann vermutlich mit den unterschiedlichen Oberflichenenergien in Verbindung ge-
bracht werden. Aufgrund der geringsten Oberflichenenergie der {000¢}-Ebenen im
MAX-Gitter, ist das Kornwachstum entlang der [0001]-Richtung relativ gering [67].

Der Einfluss der Multilagenabscheidung auf die Synthese von Tis AIN wird deutlich,
wenn die erzielte Mikrostruktur mit der von Schichten verglichen wird, welche tiber
Co-Sputtern bzw. Sputtern aus Verbindungstargets hergestellt wurden [134-136].
Beispielhaft soll dies an [135] von T. Wang et al. erldutert werden. Darin ist die
Mikrostruktur von Tis AIN-Schichten beschrieben, welche durch reaktives Sputtern
von einem TipsAl-Target und einem nachtréglichen Tempern bei 600, 700 und 800 °C
fiir jeweils 30 min erzeugt wurden. Bei einer erzielten 2:1:1-Stochiometrie fiir Ti:AL:N
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konnte bei 600 °C amorphes TisAIN und ab 700 °C polykristallines Tis AIN mit einer
durchschnittlichen Korngréfe von 20 nm synthetisiert werden. Die Temperaturerho-
hung auf 800 °C fithrte nicht zu einer Ausbildung groferer Korner. Bei der Betrach-
tung der Kornorientierung ist festzustellen, dass keine {000¢}-Vorzugsorientierung
ausgebildet werden konnte. Das XRD-Diffraktogramm zeigt in etwa die Intensi-
tatsverteilung eines Pulverdiffraktogramms von Tis AIN. Eine Auswertung des Tex-
turkoeffizienten fir die 0002-Netzebene (nach Gl. 3.3) zeigt einen leichten Anstieg
von 1,16 auf 1,40 nach der Temperaturerhohung auf 800°C. In der vorliegenden
Arbeit wurde mit einer Multilagenabscheidung ein 0002-Texturkoeffizient von maxi-
mal T'Cypo2 = 3,09 erreicht. Diese Werte werden im néchsten Abschnitt diskutiert.
Dennoch bleibt die Frage nach dem Ursprung der Vorzugsorientierung von Tis AIN
nach dem Tempern von Ti/AIN-Multilagen. Von C. Héglund et al. wurde in [60] die
hohe Kristallinitat der TisAIN-Schichten, welche iiber eine Multilagenabscheidung
synthetisiert wurden, als Ergebnis einer topotaktischen Reaktion beschrieben, siehe
hierzu auch Kap.2.3.3. Allerdings wurden darin kontrolliert, bei Temperaturen von
275 °C, epitaktische Schichtfolgen von AIN(0001)/Ti(0001)-Lagen abgeschieden. Die
Abscheidung von AIN auf Ti(0001) wurde detailliert von G.F. Iriarte in [138] be-
schrieben. Die Ergebnisse zeigen auf, dass sogar bei Raumtemperatur epitaktisches
AIN(0001) auf Ti(0001) erzeugt werden kann. Bei diesen Untersuchungen wurde
Si(111) als Substratmaterial verwendet, auf welches dann 200 nm Ti, ebenfalls bei
Raumtemperatur, abgeschieden wurde. Dass auch auf polykristallinen Substraten
wie Glas bei Raumtemperatur o-Ti in der hexagonal dichtesten Kugelpackung auf-
gewachsen werden kann, wobei die Basalebenen parallel zur Oberflache liegen, wurde
von J.A. Thornton in [139] beschrieben. Eine Messung der Substrattemperatur war
in der vorliegenden Arbeit wihrend der Multilagenabscheidung jedoch nicht reali-
sierbar, da wegen der grofle Anzahl an Positionswechsel des Palettenwagens keine
Kontaktierung der Oberfliche mit Thermoelementen durchgefithrt werden konnte.
Es wird jedoch davon ausgegangen, dass sich eine Substrattemperatur (7%s) von
50°C < Ts < 150°C eingestellt hat. Daher ist eine {0001}-Texturierung der Ti-
Lagen im Multilagenstapel moglich. Eine ausgepragte Texturierung von Ti sowie
AIN konnte mittels XRD jedoch nicht nachgewiesen werden.

Eine weitere Ursache zur Entstehung der Vorzugsorientierung kann durch das unter-
schiedlich schnelle Kornwachstum entlang der a- und c-Achse gegeben sein, welche
iiber die Oberflachenenergien der Netzebenen limitiert wird. Da durch die Inter-
diffusion der Einzellagen zudem ein Konzentrationsgradient der Elemente vorliegt,
werden beim Wachstum der Tis AIN-Ko6rner diejenigen am schnellsten wachsen, de-
ren c-Netzebenen parallel zu den Linien gleicher Konzentration stehen.

Einfluss der Doppellagendicke auf {000¢}-Fasertextur

Da in der Literatur der Einfluss der Ti/AIN-Doppellagendicke auf die entstehende
Mikrostruktur von MAX-Phasen bisher nicht beschrieben wurde, wurden im Rah-
men dieser Arbeit Multilagensysteme mit variierenden Doppellagendicken abgeschie-
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den. Durch die Verwendung der Leistungsregelung beim Sputtern von AIN mussten
die Zeiten t; und t, jeweils separat angepasst werden um eine 2:1:1 Stochiometrie
zu erzielen. Die Ergebnisse der EDX- und XRD-Analyse lassen darauf schlieflen,
dass diese Proben hinsichtlich der Stochiometrie, Phasenzusammensetzung und der
Schichtdicke im Rahmen der Messgenauigkeit miteinander vergleichbar sind. Ledig-
lich die Probe mit einer Doppellagendicke von 34 nm wies zusétzliche Phasenbe-
standteile auf, welche ihren Ursprung vermutlich in der unvollstandigen Synthese
hat (siehe hierzu Diskussion ,Interdiffusion und Phasenausbildung®).

Durch die Berechnung des Texturkoeffizienten T'C' fiir die drei Proben in Abhéngig-
keit der Kornorientierung kann bereits erkannt werden, dass die {0002}-Ausrichtung
der Korner mit zunehmender Doppellagendicke ansteigt. Dennoch scheint der Ein-
fluss einer Erhéhung von 11nm/DL auf 20nm/DL deutlich stirker als der von
20nm auf 34 nm. Die Texturkoeffizienten der Kérner mit anderen Vorzugsorientie-
rungen hingegen nimmt mit zunehmender Doppellagendicke ab. Diese Abhéangigkeit
zeigt, dass eine zunehmende Doppellagendicke zu einer stérker ausgepréagten {000¢}-
Textur fiihrt.

Um diesen Einfluss im Detail zu untersuchen und eine quantitative Analyse zu er-
moglichen, wurden von diesen Proben Polfiguren der 0006-Netzebenen angefertigt.
Die Halbwertsbreiten von den Hauptmaxima der Texturprofile zeigen ebenfalls einen
steigenden Texturgrad mit groflerer Doppellagendicke.

In der Literatur sind nur wenige Ergebnisse zu Polfiguren an MAX-Phasen-Schichten
veroffentlicht. Polfiguren einkristalliner Tis AIN-Schichten sind in [19,123] und die
einer fasertexturierten Tip AIN-Schicht in [22] prasentiert. Aufgrund der Schichtsyn-
these iber eine Multilagenabscheidung eignet sich [22] von M. Becker et al. fiir
einen Vergleich der Ergebnisse. Zur Erstellung des Schichtsystems wurde zunéchst
ein Si(001)-Substrat mit amorphem SiOy beschichtet, auf welches wiederum bei
275°C 36nm Ti, 33nm AIN, 72nm Ti und 36 nm AIN abgeschieden wurde. Da-
bei konnte eine AIN(0001)/Ti(0001)-Beziehung der Schichten erreicht werden. Die
Interdiffusion erfolge durch das Tempern bei 600 °C fir 90 min. Mit der Aufnahme
einer 0006-Polfigur konnte gezeigt werden, dass die Intensititsverteilung in y = 0°
eine Halbwertsbreite von ~ 5° aufweist. Dieser deutlich geringere Wert als die mi-
nimale Halbwertsbreite von I'(34 nm/DL) = 15,7°, welche im Rahmen dieser Arbeit
erzielt wurde, ist vermutlich auf das epitaktische Wachstum der Ti/AIN-Lagen zu-
rickzufiihren. Weiterhin ist in der 0006-Polfigur in [22] eine einheitlich kreisférmige
Intensititsverteilung bei y = 60° dargestellt, welche mit der 1013-Netzebene kor-
reliert werden kann. M. Beckers et al. vermuten, dass diese Fasertextur aus dem
pseudo-epitaktischen Wachstum des Ti auf dem SiO, resultiert, welches ebenso kei-
ne definierte in-plane Orientierung aufweist. Die Ergebnisse aus Abb.6.16 zeigen
unter x = 57 4+ 5° ebenso eine Intensitatsverteilung, welche im Gegensatz zu [22]
jedoch nicht durchgehend ringférmig ist. Durch die Auftragung dieser Intensitéts-
verteilung entlang des Pfades 0° < ¢ < 360° in Abb. 6.18 konnen jeweils vier lokale
Maxima identifiziert werden. Nach M. Beckers et al. [123] konnte bei 0006-Polfiguren
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eine 6-fache Symmetrie der (1013) Netzebenen bei x = 60,3° beobachtet werden, da
diese einen ahnlich groflen Netzebenenabstand aufweisen.

Eine weitere Ursache der Korrelation zwischen Ti/AIN-Doppellagendicke und dem
Texturgrad kann auch durch thermische Einfliisse wahrend der Abscheidung gegeben
sein. Denn durch groflere Abscheidezeiten t; und t5 kann mehr Warme im Substrat
aufgenommen werden, da im Mittel weniger Zeit zum Gettern und Wechseln der
Positionen benétigt wird. Diese Wéarme kann zu einer grofleren kristallinen Ord-
nung der Ti- und AIN-Lagen fithren. Zudem koénnen durch das Aufwachsen dickerer
Einzellagen Defekte in der Schicht ausgewachsen werden. Dieser ist beispielsweise
fir aufgedampfte Ni-Filme von G. Wedler und P. Wissmann in [140] gezeigt.
Schlussendlich muss fiir die Erstellung eines Modells zur Ti; AIN-Phasenbildung eine
detaillierte Kenntnis der urspriinglichen Ti/AIN-Multilagenschicht vorliegen. Hier-
bei kann auch die Analyse der Ti/AIN-Grenzflache im frithen Stadium der Phasen-
bildung mittels hochauflésender Verfahren hilfreich sein.
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Zusammenfassung: Kapitel 6

Zur Erzeugung von TiyAIN-Schichten wurde zunéchst ein PVD-
Beschichtungsprozess fir Ti/AIN-Multilagenschichten entwickelt, die dann
durch nachtrigliches Tempern im Vakuum in die MAX-Phase umgewandelt
werden konnten. Der Beschichtungsprozess des Multilagenstapels beinhaltete
das zyklische Sputtern von Titan (DC) und das reaktive Sputtern von Alu-
minium (HF) unter Verwendung von Stickstoff als Reaktivgas. Zudem wurde
ein Getterschritt implementiert um den Stickstoff vor dem wiederholten
Sputtern von Titan aus der Kammer zu entfernen. Durch das Abscheiden von
50 bis 200 Ti/AIN-Doppellagen mit Doppellagendicken von 11 nm bis 34 nm
wurden Schichtdicken zwischen 1 pm und 3 pm erzeugt.

Zur Schichtdeposition wurde sowohl polykristallines als auch c-Achsen-
orientiertes Al;Os und ein ferritischer Stahl (WNr. 1.4016) als Substrat
verwendet. Speziell auf dem Stahlsubstrat konnte eine zugspannungsindu-
zierte Rissausbildung in der TiyAIN-Schicht festgestellt werden. Um diese
Rissausbildung zu minimieren konnte AlO, als geeignete Zwischenschicht
identifiziert werden, welche zudem als Diffusionsbarriere fungiert und die
Interdiffusion zwischen Substrat und Schicht unterbindet.

Bei der Untersuchung zur Regelung der Abscheideparameter konnte
festgestellt werden, dass eine Spannungsregelung die Extrapolation der
Abscheidezeiten der Ti- und AIN-Lagen ermoglicht, ohne die Stéchiometrie
zu beeinflussen. Dennoch wurden im Rahmen dieser Arbeit eine hohere
Phasenreinheit mit einer Leistungsregelung erzielt. Eine 2:1:1 Stéchiometrie
fiir Ti:ALN konnte dabei als grundlegende Voraussetzung identifiziert werden
um moglichst kristalline und einphasige Tis AIN-Schichten zu erzielen.
Untersuchungen zur temperaturabhangigen Phasenausbildung haben gezeigt,
dass das Tempern von Multilagensystemen mit Ti/AIN-Doppellagendicken
von bis zu 20nm fiir 1h bei 700°C ausreicht, um zu einer vollstandigen
Interdiffusion der Ti- und AIN-Lagen zu fihren. Erst ab Doppellagendicken
von ca. 34 nm muss die Temperdauer bei 700 °C verldngert werden.

Durch die Analyse der Mikrostruktur der TisAIN-Schichten konnte mit-
hilfe von XRD-Diffraktogrammen und EBSD-Maps eine starke {000¢}-
Texturierung der Schicht festgestellt werden. Diese kann auch im REM
anhand der hexagonalen Oberflichenstruktur und der Anordnung der Kérner
an einer Bruchkante identifiziert werden. Die plattchenférmigen Korner
zeigen eine Ausdehnung parallel zur Oberfliche von ca. 210 nm, wohingegen
die Dicke der Korner ca. 55 nm betragt. Bei Variation der Doppellagendicke
zwischen 11 und 34 nm wurde festgestellt, dass der {000¢}-Texturgrad mit
der Doppellagendicke zunimmt. Durch die Aufnahme von Polfiguren der
0006-Netzebene und die Berechnung der Halbwertsbreite in y = 0° konnte
eine Halbierung von 30,8° bei 11 nm/DL auf 15,7° bei 34 nm/DL festgestellt
werden.
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7 Untersuchungen zur

Oxidationsbestandigkeit diinner
Tio AIN-Schichten

Damit die erzeugten Schichten als oxidationsstabile Schutzschichten eingesetzt wer-
den konnen, miissen mehrere Kriterien erfiillt werden. Zunéchst muss das Schicht-
material bei den verwendeten Temperaturen thermodynamisch stabil sein. Wachsen
bei hohen Temperaturen jedoch thermische Oxide (TGO) auf der Schichtoberfla-
che, miissen diese selbst wiederum ausreichend stabil sein. Dies ist vorwiegend mit
a-Al; O3 gewéhrleistet. Weiterhin muss die Wachstumsrate der thermischen Oxid-
schichtdicke einer Kinetik geniigen, welche einen logarithmischen bzw. parabolischen
zeitlichen Verlauf aufweist. Werden diese Kriterien erfiillt ist schlussendlich die Haf-
tung der thermischen Oxide auf dem Schichtmaterial fiir eine lange Lebensdauer
der Schicht verantwortlich. Die Ergebnisse der Untersuchungen zu diesen Aspekten
werden im Folgenden in dieser Reihenfolge prisentiert.

Tempern (700°C, 30min) Tempern (700°C, 1h)
im Vakuum im Vakuum

Substrat

R S
. e s

3
Abscheidung von Synthese Abscheidung weiter  Synthese Auslagerung
75 Ti/AIN-DL Ti,AIN 75 Ti/AIN-DL Ti,AIN an Luft

Abbildung 7.1: Schematische Darstellung der Probenherstellung tiber einen
zweigeteilten Abscheideprozesses zur Erzielung grofierer Schichtdicken und
gleichzeitiger Reduktion intrinsischer Spannungen.

Zur Untersuchung der Oxidationsbestédndigkeit von TiyAIN-Schichten wurden po-
lierte ferritische Stahlsubstrate (WNr. 1.4016) verwendet. Um eine moglichst grofie
Lebensdauer der Schichten zu erreichen, wurden mit 2,9 pm relative dicke Tis AIN-
Schichten abgeschieden. Da Schichten mit grofle Schichtdicken verstéarkt zu einer
Rissbildung neigen, wurde fiir diese Proben der Beschichtungsprozess in zwei Teil-
schritte aufgeteilt, sieche Abb. 7.1. Nach einer Ti/Al-Haftschicht wurden zunéichst 75
Ti/AIN-Doppellagen abgeschieden, die anschlieflend fiir 30 min bei 700 °C getempert
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wurden. In einem zweiten Schritt wurden erneut 75 Ti/AIN-Doppellagen abgeschie-
den und ein weiterer Temperschritt mit 60 min bei 700 °C durchgefithrt. Die Dicke
der Ti/AIN-Doppellagen der zugrunde liegenden Multilagenschicht betrdgt somit
~ 19nm.

7.1 Auslagerung beschichteter Stahlproben

Die zuvor beschriebenen Proben wurden bei 700 °C unter Luftatmosphére fiir 5, 10,
20 und 100h in einem Muffelofen ausgelagert. Zusétzlich wurde eine Langzeitaus-
lagerung fiir 1000 h bei 700 °C und weitere Experimente bei 850 °C unter Luftat-
mosphére durchgefithrt. Die Ergebnisse der letztgenannten Spezialfille werden am
Ende des Kapitels préisentiert.

Um die Verdnderung der Phasenzusammensetzung der Tis AIN-Schichten nach der
Auslagerung bei 700°C zu analysieren, wurden vergleichende Rontgen-Diffrakto-
gramme aufgezeichnet. Diese sind in Abb. 7.2 auf einer logarithmischen Skala dar-
gestellt. Die 6/260-Scans zeigen sowohl fiir die nicht ausgelagerte Tiy AIN-Schicht als
auch fiir die bei 700°C ausgelagerten Tis AIN-Schichten die typischen 0002, 0004
und 0006 Beugungsmaxima der {000¢}-texturierten Tis AIN-Schicht (PDF 04-019-
0884; vgl. Abb.6.9). Aufgrund einer Eindringtiefe der Rontgenstrahlung von ca. 4 pm
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Abbildung 7.2: Links: Diffraktogramme der Proben vor und nach Auslagerung
fir 5, 10, 20 und 100 h bei 700 °C an Luft. Rechts: Detaillierte Darstellung des
Winkelbereichs 35° < 20 < 45°.

konnen auBlerdem zwei Fe-Peaks (PDF 04-013-5208) aus dem Stahlsubstrat bei 44,6°
und 65,0° identifiziert werden. Eine Verdnderung der Phasenzusammensetzung mit
der Auslagerungszeit kann bei diesen Diffraktogrammen jedoch ausschliefilich im
Winkelbereich 41° < 20 < 44° festgestellt werden. In der detaillierten Darstel-
lung rechts in Abb. 7.2 ist die Verschiebung des Peaks bei ~ 43° zu beobachten.
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7.1 Auslagerung beschichteter Stahlproben

Die Position stimmt vor der Auslagerung mit einem Beugungsmaximum von TiN
itberein und verschiebt sich mit zunehmender Auslagerungszeit in Richtung eines
Beugungsmaxiums von a-Al,O3 (PDF 01-070-5679). Eine Ausnahme in dieser Reihe
besteht jedoch in der Probe, welche fiir 10 h ausgelagert wurde. Im Winkelbereich
von 35° < 20 < 38° sind durch die Schulter weitere Beugungsmaxima zu vermu-
ten, welche wegen der geringen Intensitit keine eindeutige Identifikation der TiN-
und o-Al;O3-Phasen zulassen. Zur Steigerung der Intensitiaten der oberflichennahen
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Abbildung 7.3: Untersuchungen der TisAIN-Schicht nach Auslagerung fiir 100 h
bei 700 °C an Luft mittels (a) 6/26-Scans unter streifendem Einfall und (b) einer
REM-Abbildung der Oberflache.

Phasen wurde die Probe, welche fiir 100 h bei 700 °C ausgelagert wurde, zusatzlich
unter streifendem Einfall (w = 0,5°) mittels GIXRD analysiert. Der Vergleich der
unterschiedlichen Messmodi ist in Abb. 7.3 dargestellt. Die geringe Eindringtiefe
fithrt zu einer Reduktion der Intensititen der Tis AIN-Beugungslinien. Unter dem
Winkelbereich 41° < 20 < 44° zeigt das Diffraktogramm jedoch keine Reflexe. Nur
unter dem Winkel 20 = 46,2° kann ein neuer Peak beobachtet werden, welcher mit
einer Beugungslinie von o-Al;O3 tiberein stimmt. Es ist daher davon auszugehen,
dass das Auftreten des Peaks in 41° < 20 < 44° im XRD-Diffraktogramm ihren
Ursprung in der Tis AIN-Schicht oder dem Substrat hat. Aufgrund der fehlenden
bzw. schwachen Reflexe im XRD- und GIXRD-Diffraktogramm aus Abb. 7.3 kann
das thermisch gewachsene Oxid mittels Rontgenbeugung nicht vollstandig charakte-
risiert werden. Die geringe Schichtdicke und eine rontgenamorphe Morphologie des
Oxids konnen hierfiir die Ursache sein. Denn auch in der REM-Abbildung der Ober-
fliche in Abb. 7.3(b) sind keine typischen Kristallite einer Oxidschicht zu erkennen.
Zur Aufklarung der tatsichlichen Phasenzusammensetzung der Oxidschicht wur-
den deshalb Fluoreszenzspektren mittels Ramanspektroskopie aufgenommen, siehe
Abb. 7.4. Unter Verwendung eines HeNe-Lasers mit Agene = 633 nm kann mit dem
Ramanspektrometer die Fluoreszenz der Probenoberfliche ausgewertet werden. Es
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Abbildung 7.4: Fluoreszenz der ausgelagerten Proben bei Anregung mit einer
Wellenléange von 633 nm.

ist zu erkennen, dass mit zunehmender Auslagerungszeit der Fluoreszenzuntergrund
zunimmt. Bei dem Spektrum der Probe, welche fiir 100h bei 700 °C ausgelagert
wurde, ist bei ~1300 cm™! eine Schulter und bei ~1400 cm ™! zwei sich iiberlagernde
Peaks zu erkennen.

Nach A. Aminzadeh [141] sowie X. Wang und Y. Zhou [142] kann dadurch zwischen
v- und a-Al;O3 unterschieden werden. Die breite Schulter ldsst darauf schliefien,
dass y-Al;O3 vorhanden ist, wobei die scharferen Peaks mit ihren Peakzentren bei
1372 cm ™t und 1409 cm ! ihren Ursprung im o-Al,O3 haben. Dabei ist zu beachten,
dass reines Al,O3 selbst keine Fluoreszenz aufweist. Die Peaks werden durch Defekte
und Fe*T-Fehlstellen in der a-Al,O3-Matrix verursacht.

Die Ramanspektren der Probenoberfliche (Ang.yag = 532nm) aus Abb.7.5 be-
legen die bisherige Arbeitshypothese, wonach die sich ausbildende Oxidschicht die
Tip AIN-Schicht vor weiterer Korrosion schiitzt. Der zunehmende Untergrund in (a)
bei kleinen Wellenzahlen und das Ansteigen der Peaks bei 550-600 cm™! mit der
Auslagerungszeit zeigt das Aufwachsen eines amorphen Oxids. Die typischen Peaks
der TisAIN-Phase gehen zunehmend im Untergrundsignal verloren. Werden jedoch
~ 200nm der oxidierten Oberfliche durch Sputtern mit Ar*-Ionen! entfernt, glei-
chen die Ramanspektren dem der Schicht, welche nicht ausgelagert wurde.

Um im Folgenden die Schutzwirkung und Lebensdauer der Tis AIN-Schicht ab-
schatzten zu konnen, muss das Wachstum der Oxidschicht quantifiziert werden.
Hierzu wurden an den ausgelagerten Proben tiefenaufgeloste Profile der Bindungs-
energien mittels XPS aufgenommen. In Abb. 7.6(a-d) sind die XPS-Tiefenprofile der
ausgelagerten TisAIN-Schichten dargestellt. Zum Abtragen der Oxidhaut wurden
Ar*-Tonen mit einer Spannung von 1kV (mit I, = 500nA) auf die Probe beschleu-

ldie Ramanspektren wurden in den Kratern der XPS-Tiefenprofile aus Abb. 7.6 aufgenommen.
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Abbildung 7.5: (a) Ramanspektren der ausgelagerten Proben im Vergleich zu
nicht ausgelagerten Probe. (b) Ramanspektren der ausgelagerten Proben nach
Abtrag der Oxidschicht von ~ 200 nm.

nigt. Bei der Untersuchung der Bindungsenergien kann in den Profilen bis zu einer
Abtragstiefe? von max. 200 nm mit zunehmender Auslagerungszeit eine wachsende
Oxidschichtdicke festgestellt werden. Das thermisch gewachsene Oxid weist fiir alle
Auslagerungszeiten einen groflen Anteil an oxidischen Al2p-Bindungen auf, welche
mit den Ols-Bindungen nahezu ein 2:3-Verhéltnis bilden. Mit knapp 10 at% haben
die oxidischen Ti2p-Bindungen nur einen geringen Anteil an der Oxidschicht. Die
Verteilung der oxidischen Ti2p-Bindungen legt nahe, dass vermehrt Titanoxide an
der Grenzfliche von TGO/TiAIN gebildet werden. Nach einer Auslagerungszeit von
20 h konnen zwei Maxima in der Verteilung der Titanoxide festgestellt werden.

An der Grenzfliche TGO/TiAIN kann ab einer Auslagerungszeit von 10h in den
Signalen der Ols- und der oxidischen Al2p-Orbitalen beobachtet werden, dass diese
zunehmend in die Ti; AIN-Schicht hineinreichen, wohingegen das Signal der oxidi-
schen Ti2p-Orbitale zuvor auf ~0 abfallt.

Bei maximaler Abtragstiefe dieser Profile kann die verbleibende Stéchiometrie der
Tis AIN-Schicht ausgewertet werden. Der nitridische Anteil der Ti2p-Orbitale ist mit
~ 48 at% sehr nahe am erwarteten Wert von 50 at%, wobei ab einer Auslagerungs-
zeit von 10 h bis zu einer Tiefe von 200 nm ein kontinuierlicher Anstieg dieses Signals
erkennbar ist. Der Verlauf des N1s-Signals ist in allen Tiefenprofilen ahnlich zu dem
des nitridischen Ti2p-Signals, wobei mit mit einem Anteil von > 30 at% mehr Stick-
stoff in der Schicht vorliegt als fiir TioAIN erwartet wird. Der metallische Anteil des
Al2p-Orbitals dagegen ist mit ~ 15at% relativ gering bei einem erwarteten Anteil

2die Abtragsrate mit ~ 1nm/min fiir Tig AIN wurde durch einen TiO,-Standard berechnet
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Abbildung 7.6: XPS-Tiefenprofile der Proben, welche fiir 5, 10, 20 und 100 h
ausgelagert wurden.

von 25at%. Es ist jedoch in allen Profilen ein kontinuierlicher Anstieg der des Si-
gnals bis zu den maximalen Tiefe von 200 nm zu erkennen.

Zur Auswertung des Oxidschichtwachstums wurde anhand dieser Tiefenprofile zu-
néchst die Dicke der Oxidschicht bestimmt. Dafiir wurde die Abtragstiefe bei einer
Intensitat des Ols-Signals von 50% der Ausgangsintensitat herangezogen. Diese Wer-
te sind in Abb. 7.7 iiber der Auslagerungszeit aufgetragen. Zur Abschiatzung des Feh-
lers in der Oxidschichtdicke wurde mittels Weiilichtinterferometrie die Rauheit im
Krater und auf der Oberflache analysiert. Es konnte jedoch mit S,(Krater) = 26 nm
und S,(Oberfliche) = 27nm keine Verdanderung der Rauheit nach dem Abtrag be-
obachtet werden. Daher wird im Folgenden der Fehler in der Oxidschichtdicke mit
10 nm abgeschétzt. Diese Werte wurden mit dem Modell des Oxidschichtwachstums
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Abbildung 7.7: Auftragung der erfassten Oxidschichtdicken aus Abb. 7.6 iiber
der Auslagerungszeit mit Anpassung der Gl. 2.8.

aus Kap.2.4.2 mit der Gl. 2.8 angepasst. Die Wachstumsrate £, kann mit einem
Fehler von R? = 0,9794 bestimmt werden zu:

k, = (402,7 £ 17,2)nm%s ™2, (7.1)

Diese Wachstumsrate setzt sich nach Gl. 2.4 aus dem temperaturabhéangigen effekti-
ven Diffusionskoeffizienten der Korngrenzen, der Gréfle der Korngrenzen, dem Kon-
zentrationsgradienten und der Korngrofie des Al,O3 zusammen.

Auslagerung fiir 1000 h bei 700 °C
Zur Uberpriifung der Oxidationskinetik fiir Zeiten >100h wurde eine Probe aus

Abbildung 7.8: REM-Abbildungen der Oberfliche in zwei VergroBerungsstufen.
(a) zeigt einen tiberwachsenen Rissverlauf und (b) das nadelférmige Wachstum von
Rutil.
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7 Untersuchungen zur Oxidationsbestédndigkeit diinner Tis AIN-Schichten

Abbildung 7.9: REM-Abbildung des Schliffs und Elementverteilung nach einer
Auslagerung fiir 1000 h bei 700 °C.

einer vergleichbaren Charge jedoch mit einer geringeren Schichtdicke von 1,9 pm fiir
1000 h bei 700 °C unter Luftatmosphére ausgelagert. In Abb. 7.8 ist die Oberflache
anhand zweier REM-Abbildungen dargestellt. In (a) kann das verstérkte Wachstum
der TGO entlang eines ehemaligen Rissverlaufs betrachtet werden und in (b) ist
anhand der Ausbildung des schnellwachsenden Rutils in Form langer Nadeln die
starke Oxidation der Oberfldche zu beobachten. Durch die Anfertigung eines metal-
lographischen Schliffs kann die tiefenaufgeloste Verteilung der Schichten bzw. Oxide

untersucht werden.
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Abbildung 7.10: Direkter Vergleich der Proben, welche fiir 1000 und 100 h bei
700 °C ausgelagert wurden anhand von (a) Fluoreszenzspektren und (b)
Ramanspektren.
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7.1 Auslagerung beschichteter Stahlproben

Dieser ist in Abb. 7.9 oben links anhand einer REM-Abbildung dargestellt. Fiir die-
sen Ausschnitt ist durch eine qualitative EDX-Elementanalyse die zweidimensionale
Verteilung der Elemente aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass die gesamte Schicht
vom Sauerstoff durchdrungen wurde und der grofite Anteil des Al in der &uflersten
Oxidschicht mit einer Dicke von 1 pm akkumuliert. Die darunter liegende Schicht ist
leicht porés und besteht grofitenteils aus Ti und O. Nur geringe Anteile von N kon-
nen in der urspriinglichen Tis AIN-Schicht noch nachgewiesen werden. Fe, der grofite
Bestandteil des ferritischen Stahlsubstrates, ist hauptsachlich unter der Ti-O-reichen
Schicht zu finden. Die gesamte Schichtdicke betragt ca. 2,7 pm. Durch eine Unter-
suchung der Oberfliche mittels Ramanspektroskopie kann im Fluoreszenzspektrum,
sieche Abb.7.10(a) der markante Doppelpeak fiir a-AlyOj3 identifiziert werden. Dieser
ist im Vergleich zur Probe, welche fiir 100 h bei 700 °C ausgelagert wurde, deutlich
ausgepragter. In Abb. 7.10(b) ist der Vergleich dieser beiden Proben durch Raman-
spektren dargestellt. Nach 100 h bei 700 °C sind die charakteristischen Tis AIN-Peaks
noch zu erkennen, wohingegen nach 1000 h bei derselben Temperatur ausschliefllich
TiO5 in Form von Rutil identifiziert werden kann.

Auslagerung fiir 5 h bei 850 °C

Bei einer Auslagerung der Proben bei 850 °C, konnte festgestellt werden, dass be-
reits nach 5h im Ramanspektrum keine charakteristischen Peaks der Tis AIN-Phase
mehr zu beobachten sind, siche Abb.7.11(a). Stattdessen konnen die charakteristi-
schen Peaks von Rutil (TiO3) identifiziert werden. In Abb. 7.11(b) ist die Oberflache
der ausgelagerten Probe durch eine REM-Abbildung dargestellt. Darin kénnen die
Kristallite des Rutil mit einem Durchmesser von ca. 100 bis 500 nm beobachtet wer-
den. Die Ausbildung der Kristallite fiihrt zu einer starken Zunahme der Rauheit.

M ® TiO, (Rutil

Ti,AIN (5h, 850°C)

Intensitat / a.u.

Ti,AIN vor Auslagerung

200 400 600 800 1000 1200
Wellenzahl / cm™

(a) (b)

Abbildung 7.11: (a) Ramanspektrum der Tis AIN-Schicht vor und nach einer
Auslagerung von 5h bei 850 °C mit Literaturwerten fir TiO, aus [143]. (b)
REM-Abbildung der Probenoberfliche nach der Auslagerung von 5h bei 850 °C.
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7.2 Einfluss der TGOs auf mechanische
Schichteigenschaften

Um in potentiellen Anwendungen die Auswirkung thermisch gewachsener Oxide auf
Tis AIN-Schichten beurteilen zu kénnen, wurden die mechanischen Eigenschaften der
ausgelagerten Schichten betrachtet. Mittels Nanoindentation wurde die Harte sowie
der elastische Eindringmodul bestimmt, Rockwell-Eindriicke erméglichten eine Ab-
schiatzung der Haftung des Oxids auf der Ti; AIN-Schicht sowie der Tis AIN-Schicht
auf dem Substrat und durch Ritztests konnte die Schadenstoleranz qualitativ ana-
lysiert werden.

Fir die folgenden Ergebnisse wurden stets die ausgelagerten Proben aus vorigem Ka-
pitel herangezogen und mit den vorhergehenden Zustédnden der Ti/AIN-Multilagen
und der unbehandelten TiyAIN-Schicht verglichen. Bei den folgenden Vergleichen
der Schichten ist zu beachten, dass bei der Abscheidung der nicht getemperten und
nicht ausgelagerten Ti/AIN-Multilagenschicht (Referenz) nur einmalig 75 Doppella-
gen abgeschieden wurden. Die Schichtdicke der Ti/AIN-Multilagenschicht ist daher
mit 1,3 pm nur halb so groff, wie die der ausgelagerten Schichten.

7.2.1 Harte und E-Modul nach Auslagerung

Zur Bestimmung der Eindringharte (HIT) und des reduzierten elastischen Eindring-
moduls® (EIT) wurde ein Nanoindenter Fischerscope H100C von Helmut Fischer
GmbH & Co. KG verwendet, welcher mit einer Vickers-Diamantpyramide ausge-
stattet ist. Um Einfliisse durch Rauheit und Substrat zu minimieren, wurden die
Schichten jeweils 100 nm eingedriickt. Damit gilt S, < z < d mit der Rauheit S,
der Eindringtiefe z und der Schichtdicke d. Die Last F' wurde dabei iiber 60s kon-
tinuierlich erhoht (mit dF/dt = const.). Die Auswertung der Eindringkurven wurde
mit der Methode von W.C. Oliver und G.M. Pharr [109] durchgefiihrt.

Die resultierenden Werte wurden iiber 16 Eindriicke auf der Probe gemittelt. Die
Standardabweichungen sind jeweils als Fehler dargestellt. In der graphischen Dar-
stellung der Ergebnisse der Schichten in Abb.7.12 ist zu erkennen, dass mit der
Synthese der Tis AIN-Phase aus der Ti/AIN-Multilage sowohl die Héarte als auch
der elastischer Eindringmodul signifikant zunehmen. Eine weitere Zunahme beider
Werte ist mit dem ersten Auslagerungsschritt fiir 5h bei 700 °C zu erkennen. Dabei
nimmt jedoch auch die Abweichung fir die Werte von HIT und EIT deutlich zu.
Auslagerungszeiten mit ¢ > 10h fithren zu einer Reduktion der Harte und des elas-
tischen Eindringmoduls. Um den Einfluss der Warmebehandlung auf die mechani-
schen Figenschaften des Substrates zu untersuchen, wurde an denselben Proben auf
der unbeschichteten Riickseite ebenfalls Harteeindriicke durchgefiihrt. Aufgrund der
grofferen Rauheit wurde der Indenter mit 1000 mN eingedriickt, wobei die Last tiber
60 s erhoht wurde. Die Ergebnisse wurden wie zuvor iiber 16 Eindriicke gemittelt und

3Der reduzierte Elastizititsmodul beriicksichtigt die elastische Verformung des Priifkérpers.
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Abbildung 7.12: Eindringharte (HIT) und reduzierter elastischer Eindringmodul
(EIT) der Proben vor der Synthese sowie vor und nach einer Auslagerung bei
700 °C.

sind in Abb. 7.12 durch die schwarzen Balken dargestellt. Die Standardabweichungen
dieser Werte ist jeweils <0,1 GPa. Es ist zu erkennen, dass der Temperatureinfluss
bis zu einer Auslagerungszeit von 10h bei 700 °C keinen Einfluss auf die Hérte hat.
Nach einer Auslagerungszeit von 20 h kann eine Reduktion der Hérte von 0,2 GPA
im Vergleich zum Ausgangszustand festgestellt werden.

7.2.2 Schichthaftung nach Auslagerung

Zur Abschatzung der Schichthaftung von Ti;AIN auf dem Stahlsubstrat sowie der
Haftung des thermisch gewachsenen Oxids auf der Tis AIN-Schicht wurden Eindriicke
mit einem CK10 One tonne testing machine von Engineering Sys. (Nottm) durchge-
fithrt, welcher mit einem Rockwell C Indenter ausgestattet ist. Der in dieser Unter-
suchung verwendete Indenter hat einen Kriimmungsradius von 250 pm und wurde
mit 0,5 mm/min und einer maximalen Last von 100N in die Schicht eingedriickt.

In Abb. 7.13 ist jeweils ein repréisentatives Lichtmikroskopbild eines Eindruckes dar-
gestellt. Insgesamt wurden pro Probe drei Eindriicke durchgefiihrt. Da das Substrat
mit einer Harte von < 20 HRC nicht der VDI-Richtlinie 3198 [144] (> 54 HRC =~
5,6 GPa) entspricht kann anhand dieser Ergebnisse keine Einordnung in die entspre-
chende Haftfestigkeitsklassen 1 bis 6 durchgefiithrt werden. Dennoch kénnen anhand
der Lichtmikroskopbilder des Rissnetzwerkes und der Delaminationen Schwachstel-
len sowie intrinsische Spannungen der Schicht qualitativ bewertet werden, da Materi-
alaufwiirfe in der Peripherie des Eindrucks zu Scherspannungen an der Grenzfliche
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Abbildung 7.13: Mikroskopbilder von Rockwell-Eindriicken an einer
Ti/AIN-Multilagenschicht, einer Tis AIN-Schicht und an Proben mit
unterschiedlichen Auslagerungszeiten bei 700 °C.

fithren. Die mittlere Eindringtiefe aller Eindriicke betrug (44 £ 2)pm. Es konnte
keine Abhéangigkeit der Eindringtiefe gegeniiber der Auslagerungszeit festgestellt
werden. Mit der Synthese der TisAIN-Schicht ist eine Verdnderung des Rissnetz-
werkes in der Schicht erkennbar. Die Dichte der Risse nimmt etwa um die Hélfe
ab, jedoch sind diese um einen Faktor 3-4 lénger. Delaminationen der gesamten
Tis AIN-Schicht wurden nur vereinzelt an den Proben mit Auslagerungszeiten von
5-20h festgestellt. Nach 100 h Auslagerungszeit ist eine grofiflichige Delamination
in der Peripherie des Eindruckes zu beobachten. Dabei handelt es sich um eine De-
lamination der gesamten Schicht. Ein einzelnes Abplatzen der Oxidschicht konnte
bei keiner Probe festgestellt werden. Zur Klarung der Ursache der Delamination
nach 100 h Auslagerungszeit, wurden zunéchst FIB-Schnitte der Proben angefertigt.
REM-Abbildungen der Ti/AIN-Multilage, der Tis AIN-Schicht und der fiir 100 h aus-
gelagerten Tis AIN-Schicht sind in Abb. 7.14 dargestellt. Fiir die Aufnahme der Bil-
der wurde ein Sekundérelektronen-Detektor verwendet. Die Abbildung der Ti/AIN-
Multilage in (a) zeigt eine dichte homogene Schicht, bei der die Haftschicht und
die Ti/AIN-Einzellagen nicht aufgelést werden konnen. Nach der Tip AIN-Synthese
sind in (b) Verdnderungen im Substrat und in der Schicht deutlich erkennbar. Das
Substrat zeigt anhand des Kontrastunterschiedes langliche Kérner, in welchen es
vermutlich zu einer Anreicherung eines Elementes, vermutlich C, kam. Nahe der
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(a)

Abbildung 7.14: REM-Aufnahmen der FIB-Schnitte an (a) einer
Ti/AIN-Multilage, (b) einer Tip AIN-Schicht und (c) einer Tiy AIN-Schicht, welche
fiir 100 h bei 700 °C ausgelagert wurde.

Grenzflache Substrat-Ti, AIN konnen im Substrat eine Vielzahl kleiner Korner mit
dunklerem Kontrast festgestellt werden. Die Grenzflache selbst erscheint scharf und
deutlich. Dariiber sind vereinzelt Poren in der Schicht zu beobachten. Diese sind in
einer ca. 250 nm dicken Zwischenschicht eingebettet und erstrecken sich tiber 34%
der 15 pm langen Schnittlange. Die Hohe dieser Poren betragt ca. 90 nm. Oberhalb
der Poren ist das Ti; AIN zu sehen, welches in der Mitte aufgrund dem zweigeteilten
Beschichtungsverfahren einen schwachen Kontrastwechsel zeigt.

Nach einer Auslagerung dieser Schicht fiir 100 h bei 700°C sind weiterhin die dunklen
Korner im Substrat zu beobachten, siche Abb. 7.14(c). Deren Grofie ist an der Grenz-
flache deutlich gewachsen. Die Poren erscheinen nun iiber 66% der beobachtbaren
Lénge des FIB-Schnittes, wobei die Héhe der Poren nun mit ca. 60 nm etwas abge-
nommen hat. Zwischen den Poren konnen teilweise Bereiche mit hellerem Kontrast
beobachtet werden.

Die Tis AIN-Schicht dariiber ist im Vergleich zum vorigen Zustand unverdndert. Am
oberen Ende der Tis AIN-Schicht kann bei starker Erh6hung des Kontrastes das ther-
misch gewachsene Oxid identifiziert werden. Die Dicke des Oxids kann anhand der
REM-Abbildung graphisch bestimmt werden und betragt (139 4 16) nm.

Zur Analyse der chemischen Zusammensetzung der Zwischenschicht, welche bei der
Auslagerung gebildet wurde, konnte mit Hilfe des Rasterelektronenmikroskops am
delaminierten Bereich des Rockwell-Eindruckes ein EDX-mapping durchgefiihrt wer-
den, siehe Abb. 7.15. In der REM-Abbildung sind Teile dieser Schicht auf dem Sub-
stratmaterial zu erkennen. Je nach lokaler Adhésion ist diese Zwischenschicht auf
dem Substrat oder der Riickseite der abgelosten Schicht wiederzufinden. Mit einer
EDX-mapping-Analyse konnte festgestellt werden, dass diese Zwischenschicht mehr-
heitlich aus Ti und C besteht, da deren Intensitdten im Bereich der Schicht erhoht
sind. Al, N, und O werden iiber den ganze Bildbereich homogen verteilt nachgewiesen
wohingegen Fe und Cr wiederum hauptséchlich im Bereich des freigelegten Substra-
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7 Untersuchungen zur Oxidationsbestédndigkeit diinner Tis AIN-Schichten

Abbildung 7.15: EDX-mapping am Ort der Delamination mit verbleibendem
Anteil der Zwischenschicht (100h, 700 °C).

tes zu finden sind. Es liegt nahe, dass mit dem Ti aus der Schicht und dem C aus
dem Substrat Titancarbide gebildet werden. Hierbei muss beachtet werden, dass die
grofie Tiefe der charakteristischen Rontgenstrahlung das Messergebnis beeinflusst
und das Signal von der tatséchlichen Oberflache relativ gering ausfallt. Diese Er-
gebnisse konnten mit oberflaichensensitiven XPS-Analysen bestétigt werden. Dazu
wurde nach einem Abtrag von 2nm die Zusammensetzung der Oberflache in einem
Messpunkt des Durchmessers von 50 pm im delaminierten Bereich bestimmt. Die
Position des Messflecks ist im Lichtmikroskopbild der fiir 100 h ausgelagerten Pro-
be in Tab. 7.1 gekennzeichnet. An selbiger Stelle wurde zudem ein XPS-Tiefenprofil

Tabelle 7.1: Oberflichennahe XPS-Elementanalyse der Probe, welche fiir 100 h
bei 700 °C ausgelagert wurde. Des Messort befindet sich im delaminierten Bereich.

Zusammensetzung in at.%
Ols Cls Ti2p AI2p N1s Cr2p3 Fe2p3 Si2p Mn2p3

28,1 185 180 16,4 145 2,3 1,9 0,2 <0,1

aufgenommen, siche Abb. 7.16(a). Darin ist zu erkennen, dass an der Oberflache eine
C bzw. CH,- und O-reiche diinne Schicht vorliegt. Nach wenigen Nanometern Ab-
tragstiefe ist diese jedoch vollstindig entfernt und es wird die Zusammensetzung des
oberflaichennahen Substrats gemessen. Neben Ti, Al, Fe, Cr sowie O und N kénnen
dort auch mit ca. 12at% Carbide festgestellt werden. In Abb. 7.16(b) ist der hoch-
aufgeloste Cls-Peak vor und nach dem Abtrag durch das Tiefenprofil dargestellt.
Anhand der Peakverschiebung von 285 eV auf 282 eV wird ersichtlich, dass der Grof3-
teil des Kohlenstoffs in der Substratmatrix als Carbid vorliegt. Das Maximum des
Cls- und des Ti2p-Peaks wird in (a) bei einer Abtragstiefe von 50 nm festgestellt.
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Abbildung 7.16: (a) XPS-Profil im Bereich der delaminierten Schicht zur
Untersuchung der modifizierten Grenzflache. (b) Hochaufgelostes Cls-Spektrum
der Oberfliche und nach 2nm Abtrag.

Dieser Verlauf stimmt in etwa mit der Dicke der Schicht unterhalb der Poren aus

Abb. 7.14(c) tuberein.

7.2.3 Ritztests nach Auslagerung

Zur weiteren Untersuchung der Haftfestigkeit des thermisch gewachsenen Oxids auf
dem Tis AIN und der Entwicklung der Schadenstoleranz in Folge der Synthese und
Auslagerung wurden neben den Rockwell-Eindriicken Ritztests durchgefiihrt. Bei der
Untersuchung wurde eine Diamant-Nadel (Rockwell-90°) mit einem Spitzendurch-
messer von 5 pm verwendet und die Last kontinuierlich iiber einen Ritzweg von 1 mm
von 10mN auf 500 mN mit einer Rate von 150 mN/min erhoht. Die Geschwindig-
keit der Nadel betrug 0,3 mm/min. Es wurden 3 Ritze pro Probe durchgefiihrt. Die
Ergebnisse eines Ritzes sind anhand der Eindringtiefe (Pd) und der Querkraft (Fr)
in Abb. 7.17 iiber den Weg dargestellt und mit einem Lichtmikroskopbild des Ritzes
hinterlegt. Die dargestellte Eindringtiefe Pd unterscheidet sich von der verbleiben-
den Verformung durch den elastischen Anteil der Verformung. Durch die Analyse
der Lichtmikroskopbilder kénnen die Schadigungen nach S.J. Bull eingeordnet wer-
den [112]. Das Rissmuster der Ritze aller Proben deuten vor dem Einbruch in das
Substrat auf die Ausbildung von duktilen Zugspannungsrissen hin. Dies ist an der
in Ritzrichtung geoffneter Risse zu erkennen. Durch die starke Verformung und die
induzierten Zugspannungen hinter dem Indenter erfolgt erst dort die Rissinitiierung.
Teilweise laufen diese radialen Risse in Bewegungsrichtung nach aufien aus. Abplat-
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zer entlang der Rissspur sind hauptséchlich bei den Proben zu erkennen, welche fiir
20 und 100 h ausgelagert wurden.
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Abbildung 7.17: Ergebnisse des Ritztests mit einem Ritz pro Probe bei einer
maximalen Last von 500 mN iiber eine Lénge von 1 mm. Aufgetragen sind die
Eindringtiefe (Pd) und die Querkraft (Ft) tiber der angelegten Last. Die
Graphiken sind mit dem Lichtmikroskopbild des Ritzes hinterlegt.

Neben der optischen Auswertung der Lichtmikroskopbilder kénnen kritische Lasten
anhand charakteristischer Merkmale definiert werden. In diesem Falle wurde anhand
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des Verlaufes der Eindringtiefe eine kritische Last definiert. Diese beschreibt die Last,
bei der die Nadel durch die gesamte Schicht bricht, d.h. Pd > 2 pm und dauerhaft
in Kontakt mit dem Substrat kommt. Diese Last konnte fiir alle 3 Ritze der Proben
bestimmt werden. Die Mittelwerte mit den Standardabweichungen sind in Abb. 7.18
dargestellt. Die Darstellung der kritischen Lasten in Abhéngigkeit der Proben zeigt
zunachst einen signifikanten Anstieg dieser Werte mit der Synthese der Ti; AIN-
Phase. Bei einer Auslagerung der Schichten kénnen dann jedoch sinkende kritische
Lasten festgestellt werden. Dies geht einher mit einer zunehmenden Delamination
der gesamten Schicht, wie in den Lichtmikroskopbildern zu erkennen ist. Ein Ablosen
der thermisch gewachsenen Al;Os-Schicht ist auch hier nicht zu erkennen. Werden
die kritischen Lasten der oxidierten Proben iiber der entstandenen Oxidschichtdicke
aufgetragen kann mit Hilfe eines linearen Fits die lineare Abhéngigkeit entsprechend
verdeutlicht werden.
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Abbildung 7.18: Auswertung der kritischen Lasten der Ritztests aus Abb.7.17

aufgetragen tiber (a) der Probenbezeichnung und (b) der Oxidschichtdicke.
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7.3 Diskussion und Zusammenfassung

Im vorliegenden Kapitel werden die Ergebnisse der Untersuchungen zur Oxidations-
besténdigkeit diskutiert. Im Detail wird dabei die Stabilitat der Tio AIN-Phase deren
Oxidationskinetik und der Einfluss der Oxidschicht auf mechanische Schichteigen-
schaften betrachtet.

Stabilitat der Ti,AIN—Phase

Im Rahmen dieser Untersuchung konnte festgestellt werden, dass die Stabilitéat der
Tis AIN-Phase ausreichend ist, um Auslagerungen unter Luftatmosphére bei 700 °C
fiir Zeiten mit t < 100h zu widerstehen. Dies konnte insbesondere mit der XRD-
Analyse aus Abb. 7.2 und den Ramanspektren aus Abb. 7.5(b) belegt werden. Darin
ist zu sehen, dass unter der thermisch gewachsenen Oxidschicht die Tis AIN-Phase
erhalten werden kann.

Allerdings kann in den XPS-Tiefenprofilen aus Abb. 7.6 festgestellt werden, dass
durch die Bildung einer Al;O3-Oxidschicht eine Al-Verarmung in der Ti; AIN-Phase
auftritt. Mit 15-17at% der metallischen Al2p-Bindungen ist bei einer Tiefe von
200nm nur noch ca. 70% des urspriinglichen Al-Anteils vorhanden. Z. Zhang et
al. haben in [81] berechnet, dass die Ti;AIN-Phase bis zu einer Stochiometrie von
Tis Al 75N stabil ist. Dies betragt einem Anteil von knapp 19at%. Unter Hinzu-
nahme der oxidischen Al2p-Bindungen betragt der gesamte Anteil des Al an der
Phasengrenze Ti,AIN/Al,O3 ebenso knapp 20at%. In allen Tiefenprofilen ist je-
doch eine positive Steigung im metallischen Al2p-Anteil zu erkennen. Es ist davon
auszugehen, dass der Al-Anteil im nicht Al-verarmten Bereich der Schicht > 20 at%
betrigt. Nach einer Auslagerung fiir 1000 h bei einer Temperatur von 700 °C konnte
durch die Anfertigung eines Schliffs und die anschlieende Analyse der Elementzu-
sammensetzung Al nur noch in der duflersten Randschicht nachgewiesen werden.
Diese konnte mittels Ramanspektroskopie als a-Al,O3 identifiziert werden. Die dar-
unter liegende Schicht wurde zum grofiten Teil in pordses TiO, (Rutil) umgewandelt.
Die Ausbildung von Poren in TiO, wurde auch von C. Tang et al. nach einer Aus-
lagerung von Tis AIC beobachtet [145]. Die mit der Oxidation einhergehende starke
Al-Verarmung scheint somit die Stabilitdt der TioAIN-Phase stark zu beeinflussen.

In den Phasenzusammensetzungen der bei 700 °C ausgelagerten Proben konnten
im Rahmen dieser Untersuchung nur kleine Verdnderungen gefunden werden. Diese
ist bei genauerer Betrachtung des Winkelbereiches 41,5° < 20 < 44,0° im XRD-
Diffraktogramm aus Abb. 7.2 zu erkennen. In Kombination mit der Phasenanalyse
der gewachsenen Oxidschicht unter streifendem Einfall aus Abb.7.3 kann daraus
geschlossen werden, dass es sich hierbei um eine Ausbildung von oberflichennahem
a-Al,O3 und Ti AIN zulasten von TiN handelt. Aufgrund der geringen Intensitéiten
und der kleinen Anzahl an detektierten Netzebenen ist eine eindeutige Zuordnung
nicht moglich. Erst eine Messung der Fluoreszenz gibt nach A. Aminzadeh sowie
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X. Wang und Y. Zhou [141, 142] eindeutige Hinweise auf eine schiitzende o-AlyO3-
Phase mit geringen Anteilen von vy-Al;O3. Die XPS-Tiefenprofile bestétigen anhand
der atomaren Zusammensetzung des thermisch gewachsenen Oxids das Wachstum
von AlyO3. Zusétzlich konnte 5-10 at% TiO, nachgewiesen werden. In [146] wird von
T. Yang et al. in diesem Winkelbereich ebenso TiN und eine unbestimmte Phase
in der TiAIN-Matrix identifiziert. W. Garkas et al. prisentieren in [147] XRD-
Diffraktogramme von isotherm oxidierter untexturierter Tiy AIN-Schichten. Darin
konnte bei Auslagerungen von 100 h bei 700 °C 0-Al;O3 deutlich identifiziert werden.
Die Beugungsmaxima von a-Al; O3 treten darin nur mit relativ geringen Intensitéiten
auf.

Die Auslagerungstemperatur von 850°C wurde gewéhlt, um die Eignung dieser
Schicht in einer SOFC der ,Jilicher Bauart® zu untersuchen [148]. Um den Stack
gegeniiber Gasaustritt abzudichten muss ein Glaslot bei 850 °C fiir 100 h ausgelagert
werden. Bei einer Auslagerung der Tis AIN-Schicht bei einer Temperatur von 850 °C
konnte allerdings bereits nach wenigen Stunden keine Tis AIN-Phase mehr detektiert
werden. Das Ramanspektrum aus Abb. 7.11 zeigt nach 5h bereits grole Anteile von
TiO4 in der Rutilphase, welche iiblicherweise im System Ti-O ab einer Temperatur
von 700 °C zu erwarten ist [149]. In der REM-Abbildung der oxidierten Oberfliche
sind grofle Kristallite zu erkennen, welche das schnelle Wachstum dieser oxidischen
Phase bestéatigt. Die aktuellen Ergebnisse lassen darum darauf schlieflen, dass die
Tis AIN-Phase als Schutzschicht fiir einen Stack der , Jiillicher Bauart® nicht geeignet
ist.

Die Ergebnisse von Z. Zhang et al. aus [150] und [81] deuten darauf hin, dass die
Stabilitdt der TisAIN-Phase durch die erhohte Mobilitat der Al-Atome ab einer
Temperatur von 700 °C begrenzt wird. Im Vergleich zu Ti- und N-Fehlstellen ha-
ben Al-Fehlstellen die geringste Bildungsenthalpie. Dadurch kénnen Al-Atome mit
einer geringen Diffusionsbarriere entlang der (0001)-Ebenen diffundieren und beim
Erreichen der Oberfliche desorbieren bzw. oxidieren.

Oxidationskinetik von Ti,AIN

Durch die Aufnahme der XPS-Tiefenprofile konnte die atomare Zusammensetzung
der Schicht in Abhéngigkeit der Abtragstiefe dargestellt werden. Bei allen ausgela-
gerten TisAIN-Schichten wurde eine thermisch gewachsene Oxidschicht an der Ober-
flache nachgewiesen. Die Zusammensetzung dieser Oxidschicht lasst darauf schlie-
Ben, dass vorwiegend Al,O3 und geringe Anteile von TiO, gebildet wurden. Da das
detektierte o-Al,O3 ein langsames Oxidwachstum gewéhrleisten sollte, wurde die
Wachstumskinetik der Oxidschicht ndher betrachtet. Fiir die Quantifizierung der
Wachstumsrate ist anhand der XPS-Tiefenprofile eine Oxidschichtdicke bestimmt
worden, welche im Rahmen der Messgenauigkeit mit der beobachteten Oxidschicht-
dicke aus dem FIB-Schnitt der Probe in Abb.7.14(c) tibereinstimmt. Das Modell
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der Oxidationskinetik aus Kap.2.4.2 kann gut an die Messwerte angepasst werden,
daher ist davon auszugehen, dass die Oxidation durch die Diffusion von O durch
das a-Al; O3 limitiert wird. Die grofle Steigung der Oxidschichtdicke zu Beginn der
Oxidation beschreibt die anféngliche Oxidation der Grenzfliche. Mit der Ausbil-
dung einer Oxidschicht kann eine schnelle Oxidation der TisAIN-Phase verhindert
werden. Dieser Effekt kann ebenso bei den Ergebnissen aus [151] gezeigt werden. Ob-
wohl darin ein untexturiertes polykristallines Ti, AlIC-Vollmaterial verwendet wurde,
welches bei einer Temperatur von 1200 °C unter Os-Atmosphére ausgelagert wurde
ist dort eine Oxidationskinetik nach Kap. 2.4.2 zu beobachten.

Eine kritische Betrachtung der Oxidationskinetik wurde von D.J. Tallman, B. Ana-
sori und M.W. Barsoum in [77] veroffentlicht. Darin sind eigene und bereits veroffent-
lichte Untersuchungen zur Oxidation von TisAlC, TizAlC, und CroAlC aufgefiihrt.
Ziel war die Bestimmung der Oxidationskinetik, da zuvor diese oft entweder als ku-
bisch oder als parabolisch beschrieben wurde (siehe Kap. 2.4). In [151] werden jedoch
beide Modelle speziell in der frithen Phasen der Oxidation als fehlerhaft beschrieben.
Die unterschiedlichen Modelle sind in Abb. 7.19 zum Vergleich graphisch dargestellt.
Darin ist zu sehen, dass eine Anpassung nach Kap. 2.4.2 mit einer Abhangigkeit von
o t'/* zum Einen den kleinsten Fehler aufweist und zum Anderen auch die geringste
Wachstumsrate der Oxidschicht beschreibt.
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Abbildung 7.19: Vergleich unterschiedlicher Wachstumskinetiken der
Oxidschicht anhand der Messergebnisse.

Nach der Anpassung aus Abb.7.19 wére fir die Auslagerungszeit von 1000 h eine
Oxidschichtdicke von ~ 225nm zu erwarten. Das Experiment hat jedoch gezeigt,
dass nach dieser Zeit die TisAIN-Phase vollstindig in Al,O3 und TiOy umgewandelt
wurde. Es ist davon auszugehen, dass die Al-Verarmung ein kritisches Minimum
erreicht hat, wodurch die MAX-Phase nicht mehr stabil ist und auch Ti vermehrt
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oxidiert wird. Ein ahnliches Ergebnis wurde auch von W. Garkas in [147] erzielt. Dar-
in wurde die Oxidationsbestindigkeit von Tis AIN-Beschichtungen auf Ni-basierten
Superlegierungen (IN718) unter zyklischem Tempern unter Luftatmosphére unter-
sucht. Dabei wurde ab einer Auslagerungszeit von 200h eine nahezu lineare Oxi-
dationsrate festgestellt. Nach einer Auslagerungszeit von 500 h konnte mittels XRD
keine Tis AIN-Phase mehr nachgewiesen werden.

Um den Einfluss der Kornorientierung auf die Oxidationsbestandigkeit zu untersu-
chen wurde von Xu et al. texturiertes TizSiCy-Vollmaterial ausgelagert und zwei
transversale Oberflachen betrachtet [45]. Dabei konnte festgestellt werden, dass ab
ca. 1100 °C die Oberfliche parallel zur c-Kristallachse eine deutlich geringere Mas-
senzunahme aufweist als die bei einer transversalen Ausrichtung. Dies wird mit der
schnellen Diffusion der A-Elemente entlang der Basalebenen erklart, welche bei Kon-
takt mit Sauerstoff eine schiitzende Oxidschicht ausbilden. Wird der Nachschub der
A-Elemente durch eine behinderte Diffusion gehemmt, bildet sich in diesem Fall
mehrheitlich schnellwachsendes TiO,. Unterhalb von 1000 °C konnte kein Einfluss
der Textur festgestellt werden.

Mechanische Eigenschaften diinner Ti; AIN-Schichten nach Auslagerung

Durch Nanoindentation an den ausgelagerten Tis AIN-Schichten konnte der Einfluss
der thermisch gewachsenen Oxidschicht auf die mechanischen Eigenschaften der
urspriinglichen Schicht untersucht werden. Zunéchst konnte im Zuge der Tis AIN-
Synthese ein signifikanter Anstieg der Eindringhérte und des reduzierten elastischen
Eindringmoduls beobachtet werden. Dieser Anstieg ldsst sich durch den Ubergang
von der amorphen bzw. nanokristallinen Ti/AIN-Multilagenstruktur hin zu einer
dichten polykristallinen Tis AIN-Struktur erkléren, wie dies bei der Synthese in
Kap. 6.2 gezeigt werden konnte. Der Vergleich mit Literaturwerten fiir die Héarte
und dem Elastizitdtsmodul von Tis AIN-Schichten, siehe Tab. 7.2 zeigt, dass fiir ein-
kristalline Ti; AIN(0002)-Schichten von T. Joelsson et al. dhnliche Ergebnisse fiir die
Hérte und dem Elastizitdtsmodul erzielt wurden. Dies spricht fiir die ausgepragte
kristalline Struktur der Schichten, welche in dieser Untersuchung verwendet wurden.
Tiy AIN-Vollmaterial hat eine Hérte von 4,3 GPa, siehe hierzu auch Tab. 2.1. Dieser
groffe Unterschied kann zum Einen durch den Hall-Petch-Effekt erklart werden,
welcher auf dem Prinzip der Kornfeinung basiert. Zum Anderen hat die verwendete
Eindringtiefe iber den nanoindetation size effect, sieche Kap.3.2 S.42, einen nicht
zu vernachlassigende Auswirkung auf die Messwerte. Diese konnen jedoch aufgrund
fehlender Informationen nicht verglichen werden. Da die Werte aus Tab. 2.1 sich alle
auf Vollmaterialproben beziehen sind in Tab. 7.2 Literaturwerte diinner Schichten
zum Vergleich angegeben. Das Maximum der Hérte konnte nach einer Auslage-
rung von 5h bei 700 °C erreicht werden. Vermutlich wurden in diesem Temperatur-
schritt Gitterbaufehler und Versetzungen reduziert. Mit einer weiter zunehmenden
Auslagerungszeit kann beobachtet werden, dass die Harte und der Elastizitatsmo-
dul tendenziell abnehmen. Aufgrund des nicht zu vernachlassigenden Fehlers ist
diese Beobachtung nicht eindeutig. Da die Eindringtiefe des Indenters mit 100 nm
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Tabelle 7.2: Vergleich der Hérte (HIT) und des Elastizitdtsmoduls mit
Literaturwerten, welche an diinnen Schichten erzeugt wurden.

HIT / GPa  EIT/(1-v:2) / GPa Ref.

TiAIN 16,6 +£2,1 223 £17 Kap.7.2.1
einkristallines Ti;AIN(0002) 16,1 +1,0 270 +£20 [19]
Ti-Al-N mit TioAIN-Anteilen 18-24 [136]
kristallines Ti;AIN(0002) 26,5 +1,7 363 +£23 [150]
kristallines TioAIN nach Tempern 11,8 +7,4 182 +£105 [150]

in der GroBenordnung der Oxidschichtdicke (max. 125nm) liegt, ist anzunehmen,
dass die Oxidschicht nur einen geringen Einfluss auf die Ergebnisse der Harte und
dem Elastizitatsmodul der Tig AIN-Schicht hat. Durch die Ausbildung einer Al;Os-
Schicht kommt es, wie zuvor gezeigt, zu einer Al-Verarmung der oxidnahen Tis AIN-
Randschicht. Dieser Einfluss auf die Harte und dem Elastizitatsmodul wurde von
Z. Zhang et al. in [150] untersucht. Dazu wurden kristalline Ti; AIN(0002)-Schichten
unter UHV-Bedingungen bei 900 °C getempert. Durch die Desorption von Al und
spater Ti wurde eine drastische Reduktion der Harte und des Elastizitatsmoduls
registriert. In einem TizAlCs-Vollmaterial konnte dieses Verhalten von X. Li et al.
in [152] jedoch nicht bestatigt werden. Nach einer Auslagerung bei 1200 °C fir 360 h
konnte zunéichst eine Zunahme der Harte von (3,1 + 0,2)GPa auf (6,9 £ 0,5)GPa
festgestellt werden. Nach der Entfernung der ~ 11 pm dicken Al,O3-Schicht konnte
der urspringliche Wert mit (2,7 4+ 0,3)GPa im Rahmen der Fehlertoleranz wieder
hergestellt werden.

Schichthaftung diinner Ti;AIN-Schichten nach Auslagerung

Die Ergebnisse der Rockwell-Eindriicke zur Untersuchung der Schichthaftung ha-
ben ergeben, dass kein Abplatzen der thermisch gewachsenen Oxidschicht von der
Tis AIN-Schicht stattgefunden hat. Dies ist flir eine langfristige Schutzwirkung der
Tis AIN-Schichten eine der grundlegenden Voraussetzungen. Grund fir die gute Haf-
tung des Oxids ist die geringe Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten von o-Al,O3 mit CTFE(a-Al,03) = 85-107°K ! im Vergleich zu Ti;AIN mit
CTE(Ti;AIN) = 88-10°K™? (vgl. Tab.2.1). Dadurch werden nur sehr kleine
Druckspannungen in die Oxidschicht eingebracht. Eine d&hnlich geringe Differenz der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen der MAX-Phase und dem Oxid des
A-Elements kann auch bei anderen Al-haltigen MAX-Phasen, wie Ti; AlIC, TizAlC,,
V,AIC, Tay AIC und NbyAIC gefunden werden [153].

Dennoch konnten bereits ab einer Auslagerungszeit von 5h kleinflichige Delamina-
tionen der Tiy AIN-Schicht vom Substrat beobachtet werden. Diese werden bis zu
einer Auslagerungszeit von 20h von den radialen Rissen begrenzt. Erst ab einer
Auslagerungszeit von 100 h treten die Delaminationen grofiflichig um den Eindruck
herum auf. Mit Hilfe der FIB-Schnitte konnte festgestellt werden, dass bereits bei der
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7.3 Diskussion und Zusammenfassung

Synthese der Ti;AIN-Phase Hohlrdume zwischen dem Substrat und der Schicht ent-
stehen. Deren flachenméfBige Ausdehnung nimmt mit zunehmender Auslagerungszeit
zunachst zu. Der Grund fiir die Entstehung der Poren liegt vermutlich im Kirkendall-
Effekt. Dieser Effekt beschreibt die Verschiebung einer Grenzfliche aufgrund unter-
schiedlich starker Diffusionsraten der zwei angrenzenden Materialien und fiihrt zur
Ausbildung der sogenannten Kirkendall-Poren. Dieser Effekt wird von Y. He et al.
in [154] verwendet um in einer Ti-Al-Legierung Poren zu erzeugen. Dazu wurden
Ti- und Al-Pulver zunéchst gemischt und in einem zweiteiligen Temperprozess bei
600 °C fiir 60 min und bei 1300 °C fiir 30 min gesintert. Durch das Tempern nahe des
Al-Schmelzpunktes bilden sich Poren mit einer Gréfle von 2 - 50 pm aus. Da bei den
ausgelagerten Schichtproben eine kombinierte Ti/Al-Haftschicht verwendet wurde
und der Temperschritt in einem dhnlichen Temperaturbereich durchfithrt wurde ist
eine Ausbildung von Kirkendall-Poren moglich. Bei der detaillierten Betrachtung
der Poren, insbesondere der Porengrofie, anhand der FIB-Schnitte ist festzustellen,
dass die Hohe der Poren mit zunehmender Auslagerungszeit wieder abnimmt. Dies
kann durch die Verdnderung im Kontrast an der Grenzfliche durch die Entstehung
einer neuen Zwischenschicht erkléart werden, welche den Raum der Poren teilweise
ausfiillt. Doch durch die grofiachige laterale Ausbreitung der Poren ist nach ei-
ner Auslagerungszeit von 100 h die Adhésion der Tis AIN-Schicht derart geschwécht,
dass ein groflflichiges Schichtversagen durch den Rockwelltest zu beobachten ist. Die
Analyse der Grenzfliche im delaminierten Bereich mit EDX und XPS legen nahe,
dass die Ausbildung von Titancarbiden Hauptbestandteil dieser neuen Zwischen-
schicht sind. Der Ursprung des Kohlenstoffs lasst sich durch C-Ausscheidungen des
ferritischen Stahls erklaren, welcher nur eine sehr geringe Loslichkeit fiir C aufweist.

Der negative Einfluss der Kirkendall-Poren auf die Schichthaftung ist auch bei der
Analyse Ritze festzustellen. Die laterale Ausbreitung der Poren iiber 66% der Flache
fithrt bei der Probe, welche fiir 100 h ausgelagert wurde zu groflen Abplatzern der
Schicht. Ein negativer Einfluss der wachsenden Oxidschicht konnte auch an dieser
Stelle nicht festgestellt werden.
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7 Untersuchungen zur Oxidationsbestédndigkeit diinner Tis AIN-Schichten

Zusammenfassung: Kapitel 7

Zur Untersuchung der Oxidationsbesténdigkeit der Tiy AIN-Schichten auf fer-
ritischen Stahlsubstraten wurden die Proben in in einem Muffelofen unter
Luftatmosphére bei 700°C ausgelagert. Bis zu einer Auslagerungszeit von
100 h konnten tiber Rontgen-Diffraktometrie nur marginale Veranderungen in
der Phasenzusammensetzung festgestellt werden. Oberflachensensitive Analy-
sen mittels Ramanspektroskopie deuten mit zunehmender Auslagerungsdauer
auf ein Wachstum von o-Al,O3z an der Oberflache hin. TiO, konnte weder
in Form von Rutil noch als Anatas nachgewiesen werden. Die maximale Di-
cke des thermisch gewachsenen Oxids konnte durch die Aufnahme von XPS-
Tiefenprofilen bestimmt werden und betrigt ca. 125 nm. Darunter wurde das
Tis AIN mittels Ramanspektroskopie nachgewiesen.

Das beobachtete Wachstum der thermischen Oxidschicht konnte am besten
durch ein Modell beschrieben werden, bei dem der Sauerstoff zunachst durch
das dichte a-Al;O3 diffundieren muss, um an der Grenzfliche zum Ti, AIN
das Aluminium zu oxidieren. Die Oxidschichtdicke wéachst dadurch mit einer
Zeitabhangigkeit von oc t'/4. Dies bestétigt die Voraussetzung fiir eine gute
Oxidationsbestandigkeit bei einer Temperatur von 700 °C bis zu einer Aus-
lagerungszeit von 100h. Eine Auslagerung bei 700°C bis zu 1000h deutet
allerdings darauf hin, dass die starke Al-Verarmung im Ti;AIN die Stabilitét
der Phase schwécht und poréses TiO, als Rutil gebildet wird. Der Vergleich zu
Ergebnissen aus der Literatur, insbesondere von Ti; AIN-Vollmaterialien zeigt,
dass die starke Al-Verarmung in diinnen Schichten der limitierende Faktor der
Oxidationsbestandigkeit ist.

Die Untersuchungen mittels Ritztests und Indentation der Proben, welche
bis zu 100h ausgelagerten wurden ergaben, dass das thermische Oxid gut
auf der Oberfliche haftet und die Harte sowie der elastische Eindringmodul
nur geringfiigig beeinflusst wird. Durch Rockwelleindriicke konnte jedoch ei-
ne zunehmend schlechtere Haftung des TisAIN auf dem Substrat festgestellt
werden. Speziell nach einer Auslagerung von 100 h wurden groflflachige Ab-
platzer der gesamten Schicht in der Peripherie des Eindruckes festgestellt. Als
Grund hierfiir konnte die Entstehung von Kirkendall-Poren an der Grenzflache
zum Substrat identifiziert werden. Diese werden gebildet, wenn Bestandteile
benachbarter Phasen unterschiedlich grofle Diffusionskoeffizienten im benach-
barten Material aufweisen.

Eine Erhohung der Auslagerungstemperatur auf 850°C fithrte bereits nach
5h zu einer Oxidation der gesamten Tis AIN-Schicht unter Ausbildung von
schnellwachsendem Rutil.
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8 Diffusionsverhalten in
Ti2 AIN-Schichten

Da in einer Anwendung von Tis AIN als Schutzschicht auch eine Barrierewirkung
gegeniiber Wasserstoff bzw. anderer angrenzender Materialien von Bedeutung sein
kann wurden Experimente zur Diffusion von Deuterium und Chrom durchgefiihrt.
Deuterium repréasentiert ein Gas, welches tiber intersitielle Gitterplatze diffundiert,
wohingegen Chrom vorwiegend substitutionellen Diffusionsmechanismen unterliegt.
Fir eine Untersuchung, welche die spezifische anisotrope MAX-Phasen-Struktur be-
riicksichtigt wurden Schichtsysteme und Messprozesse entwickelt und aufgebaut. Die
Details sind in den folgenden Kapiteln dargestellt.

8.1 Einfluss der DL-Dicke auf D,-Permeation

Zur Untersuchung der Do-Permeation aus der Gasphase durch eine mit Ti; AIN be-
schichtete Probe, wurde im Rahmen dieser Arbeit eine Messapparatur aufgebaut,
siehe Kapitel 5. Mithilfe dieses Priifstands kann bei Analyse der Ionenstréome im
thermischen Gleichgewicht die Barrierewirkung der Schicht durch die Berechnung
des Permeationsreduktionsfaktors (PRF') bestimmt werden.

Fir die folgenden Ergebnisse wurden Tis AIN-Schichten auf diinnen ferritischen Stahl-
blechen (WNr. 1.4016) mit den Dimensionen aus Abb. 5.2 erzeugt. Die Schichten
wurden tber eine Ti/AIN-Mulitlagenabscheidung mit nachtriaglichem Tempern nach
dem Prozess aus Tab.6.1 synthetisiert. Um eine Rissbildung der Schichten mog-
lichst zu verhindern wurde jedoch jeweils nur die Héalfte der in Tab.6.3 angege-
benen Doppellagen abgeschieden. Die Tis AIN-Phasenumwandlung wurde mit Hilfe
der Ramanspektroskopie nachgewiesen. Um einen moglichen Einfluss der Textur auf
die Do-Permeabilitdt zu untersuchen, wurden Permeationsproben nach den bereits
verwendeten Beschichtungsprozessen aus Kap.6.2.4 beschichtet. Die darin erzeug-
ten Proben zeigten eine Korrelation der Doppellagendicke gegentiber der Textur.
Die Doppellagendicken mit 11, 20 und 34 nm/DL konnten im Rahmen der Messge-
nauigkeit reproduziert werden. Die resultierenden Schichtdicken betrugen bei allen
Proben (1000 + 100)nm.

Weiterhin soll der Einfluss der thermischen Oxide auf die Permeation von D4 unter-
sucht werden. Alle préasentierten Ergebnisse wurden stets mit einer Spannung von
1200V am Sekundarelektronenvervielfacher des QMS generiert.

Bei der Analyse der Schichtoberfliche mittels REM konnte festgestellt werden, dass
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8 Diffusionsverhalten in Tiy AIN-Schichten

| 20pm _I- e

(a) A: 11nm/DL (b) B: 20 nm/ | (¢) C: 34nm/DL

Abbildung 8.1: Die REM-Abbildungen der Oberflichen der Proben A, B, und C
mit (a) 11nm/DL, (b) 20nm/DL und (c¢) 34 nm/DL zeigen trotz verringerter
Schichtdicke feine Rissnetzwerke in der Tis AIN-Schicht. Der prozentuale Anteil der
Risse an der Oberflache ist in den Abbildungen aufgefiihrt.

trotz reduzierter Schichtdicke bei allen Proben Risse in der Schicht erzeugt wur-
den, siehe Abb.8.1. Durch eine graphische Bildauswertung der REM-Abbildungen
konnte der Flichenanteil der Risse an der Oberfliche im Zentrum der Permeati-
onsprobe ermittelt werden. Ausgewertet wurde jeweils ein Bildausschnitt der Grofie
115 pm x 78 um. Die prozentualen Werte sind in Abb. 8.1 aufgefiihrt. Eine Korrela-
tion mit der Doppellagendicke ist dabei nicht festzustellen.

Die Untersuchung der Dy-ITonenstrome in Abhéngigkeit der Temperatur wurden nach
der Messmethode aus Kap. 5.2.1 durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Abb. 8.2 gra-
phisch dargestellt. Zum Vergleich wurde zusatzlich ein unbeschichtetes Substratblech
untersucht. Die Symbole bezeichnen die Datenpunkte unterschiedlicher Messreihen,
wobei die Anpassung stets iiber alle Messreihen einer Probe gemacht wurde. Es ist
zu erkennen, dass die Ergebnisse der Proben mit unterschiedlicher Doppellagendicke
nur eine geringe Differenz in den lonenstromen aufweisen. Die Ergebnisse der be-
rechneten Permeationsreduktionsfaktoren bei einer Temperatur von 200 °C sind in
Tab. 8.1 dargestellt. Die grofite Fehlerquelle bei dieser Analyse besteht in der Mes-

Tabelle 8.1: Dy-Ionenstrome (IC(Dy)) und daraus berechnete
Permeationsreduktionsfaktoren (PRF) der Ergebnisse aus Abb. 8.2 bei einer
Temperatur von 200 °C.

Probe DL-Dicke / nm/DL  Rissanteil / % IC(D;) /A PRF

Substrat 1,87-10710

A 11 0,61 377-100% 50
B 20 1,07 535-1071 35
C 34 0,74 291-1071 6,4
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8.1 Einfluss der DL-Dicke auf Dy-Permeation
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Abbildung 8.2: Darstellung der Ds-Ionenstréome des unbeschichteten
Substratwerkstoffes, Tiy AIN-Schicht und einer Tis AIN/TGO-Schicht auf dem
gleichen Substrat.

sung der Temperatur durch die Infrarotkamera, da fiir jede Probe der Emissionsko-
effizient zundchst ermittelt werden muss. Der Fehler kann mit +£10 K abgeschétzt
werden, ist jedoch zugunsten der Ubersichtlichkeit nicht dargestellt.
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8 Diffusionsverhalten in Tis AIN-Schichten

8.2 Einfluss der TGOs auf D,-Permeation

Zur Untersuchung des Einflusses eines thermisch gewachsenen Oxids auf die Per-
meation von Dy wurden zwei Proben analysiert, welche in einem Beschichtungs-
prozess erzeugt wurden. Dabei wurden die Zeiten t; und ¢, so gewahlt, dass die
Ti/AIN-Doppellagendicke 20 nm /DL betrug. Die gesamte Schichtdicke betrug nach
der Synthese 1,9 nm. Eine dieser Ti, AIN-Diffusionsproben wurde anschlieflend in ei-
nem Muffelofen fiir 20 h bei 700 °C ausgelagert um eine thermische Oxidschicht zu
erzeugen.

Die Oberfliche wurde vor den Permeationsmessungen mittels REM-Abbildungen
analysiert. In Abb.8.3(a) ist zu erkennen, dass bereits nach der Synthese, wie zu-
vor in Kap.8.1 Risse in der Schicht vorlagen. In (b) ist die Oberfliche nach der
Auslagerung dargestellt. Darin ist zu erkennen, dass durch die Auslagerung auf der

(a) TisAIN (b) Ti,AIN+ TGO

Abbildung 8.3: Die REM-Abbildungen der Oberflachen zeigen (a) Risse in der
Tip AIN-Schicht und (b) ein thermische gewachsenes Oxid nach der Auslagerung
der Tip AIN-Probe bei 700 °C fur 20 h.

Oberflache thermische Oxide aufwuchsen, welche die Breite der Risse in der Tis AIN-
Schicht stark verringern und eventuell verschlieflen.

Die Proben aus den Abb.8.3 wurden anschliefend im Permeationspriifstand hin-
sichtlich ihrer Do-Permeabilitiat untersucht. Die Ergebnisse sind in Abb. 8.4 darge-
stellt. Die Datenpunkte einer Farbe wurden jeweils an einer Probe ermittelt, wohin-
gegen die unterschiedlichen Symbole unterschiedlichen Messreihen zuzuordnen sind.
Durch die graphische Darstellung im Arrhenius-Plot kann festgestellt werden, dass
eine Tis AIN-Beschichtung den Ionenstrom im Vergleich zum unbeschichteten Sub-
strat verringert. Nach dem Aufwachsen einer Oxidschicht kann zudem eine weitere
Verringerung des Permeationsstroms beobachtet werden. Anhand der Ionenstréme
fir Dy konnen die Permeationsreduktionsfaktoren ermittelt werden. Dafiir wurden
die Werte des Fits bei einer Temperatur von 300 °C verwendet. Die Ergebnisse sind
in Tab. 8.2 dargestellt. Es kann festgestellt werden, dass eine Tis AIN-Beschichtung
die Permeation um einen Faktor von PRF = 45 verringert. Nach der Auslagerung
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8.2 Einfluss der TGOs auf Dy-Permeation
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Abbildung 8.4: Darstellung der Ds-Ionenstréome des unbeschichteten
Substratwerkstoffes, Tiy AIN-Schicht und einer Tis AIN/TGO-Schicht auf dem
gleichen Substrat.

und der Ausbildung von TGOs ist eine weitere Reduktion der Dy-Permeation um
PRF = 3714 gegeniiber dem unbeschichteten Stahlsubstrat festzustellen.

Tabelle 8.2: Dy-Ionenstrome (IC(Dy)) und Permeationsreduktionsfaktoren
(PRF) der Proben aus Abb. 8.4 bei einer Temperatur von 300 °C.

Probe IC(D,) /A PRF
Substrat 1,45-107°
Substrat+Ti>AIN 322.10711 45

Substrat+Ti,AIN/TGO 3,90-107% 3714
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8 Diffusionsverhalten in Ti, AIN-Schichten

8.3 Substitutionelle Diffusion von Cr in
Ti,AIN-Schichten

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse zu den Untersuchungen der substitutio-
nellen Diffusion von Chrom in Tis AIN-Schichten prasentiert. Damit die Diffusion in
den texturierten Schichten sowohl in der in-plane- (parallel zur Oberflache) als auch
in der out-of-plane - Diffusionsrichtung getrennt analysiert werden kénnen, wurden
zwei unterschiedliche Schichtsysteme entwickelt. Diese werden im folgenden Kapitel
erlautert.

8.3.1 Probendesign

Damit die Anisotropie der Diffusion von Cr in texturierten Tis AIN-Schichten un-
tersucht werden kann, wurden zwei TisAIN/Cr-Schichtsysteme entwickelt, siehe
Abb.8.5. In beiden Schichtsysteme wurde der gleiche Prozess, nach Tab.6.1, fiir

® Ti,AIN
® Cr
Substrat

® TiL,AN

® Cr
Substrat

(a) out-of-plane-Diffusion (b) in-plane-Diffusion

Abbildung 8.5: Schichtsysteme fiir die Untersuchungen zur Diffusion von Cr in
Tis AIN in Abhangigkeit der Diffusionsrichtung.

die TipAIN-Schicht verwendet. Die Ti/AIN-Multilage wurde auf einer AlO, Haft-
schicht mit einer Doppellagendicke von ca. 20 nm abgeschieden. Die resultierende
Schichtdicke betrug jeweils 1,8 pm. Der Unterschied beider Proben liegt lediglich im
Substrat. Um fiir die Untersuchung aus (a) eine moglichst glatte Oberflache zu er-
halten, wurde ein Al;O3(0001)-Substrat verwendet, wohingegen auf Grund weiterer
Bearbeitungsschritte in (b) ein polykristallines Al,O3-Substrat verwendet wurde.
Fiir das System aus (a) wurde die synthetisierte Tip AIN-Schicht mit einer ca. 1,7 pm
dicken Cr-Schicht in einem separaten Abscheideprozess tiberbeschichtet, nachdem
die Oberfliche im Ar-Plasma unter Einsatz einer Bias-Spannung von Verunreini-
gungen befreit wurde. Zuletzt wurden diese Proben bei 700°C im Vakuum bei
p ~ 10~* mbar ausgelagert um eine Interdiffusion der Schichten zu erméglichen.
Damit eine definierte Stirnseite, wie in (b) dargestellt, mit Cr beschichtet werden
kann, muss zuvor ein metallographischer Schliff einer senkrecht eingebetteten Probe
angefertigt werden. Nach einer Reinigung wurde die eingebettete Probe mit der pra-
parierten Stirnseite flichig mit Cr beschichtet und anschliefend mittels Aceton im
Ultraschallbad aus der Einbettmasse herausgelost. Wie zuvor bei der Probe aus (a)
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8.3 Substitutionelle Diffusion von Cr in Ti; AIN-Schichten

wurde diese Probe im Vakuum ausgelagert. Fiir die Praparation eines Querschnitts
wurde diese Probe erneut senkrecht zur vorigen praparierten Stirnseite eingebettet.
Nach der Anfertigung eines Schliffs kann die Diffusion von Cr entlang der Schicht
im REM mittels EDX analysiert werden.

Die Schichten dieser Untersuchung entstammen derselben Beschichtungscharge, wie
die der Untersuchung zum Einfluss der Doppellagendicke aus Kap. 6.2.4.

8.3.2 Ergebnisse zur Cr-Diffusion

Die Proben wurden zunéchst fiir 10h bei 700 °C im Vakuum ausgelagert. Die Aus-
wertung der Proben erfolgte mit dem REM und EDX anhand der Betrachtung von
Bruchkanten oder metallographischen Schliffen senkrecht zur Diffusionsrichtung. In
Abb. 8.6 sind die Bruchkanten der Proben dargestellt, welche die out-of-plane - Diffu-
sionsrichtung betrachten. In (a) ist die Bruchkante einer Referenzprobe dargestellt,
an welcher keine Auslagerung durchgefithrt wurde. Die Lage der Tis AIN-Schicht
und die dariiberliegende Cr-Schicht sind deutlich voneinander zu trennen. Die Mi-
krostruktur der Tis AIN-Schicht zeigt das dichte polykristalline Gefiige, wie es bereits
in Kapitel 6 beschrieben wurde. Die dartiber liegende Cr-Schicht zeigt im Gegensatz

Abbildung 8.6: REM-Abbildungen der out-of-plane - Schichtsysteme zur
Untersuchung der Cr-Diffusion. (a) Cr auf TipAIN Referenz ohne Auslagerung, (b)
Cr auf Ti;AIN nach 10h, 700°C

zur Tig AIN-Schicht die typische kolumnare Struktur, wie sie iiblicherweise bei PVD-
Schichten auftritt.

In (b) ist eine REM-Abbildung dieses Schichtsystems nach der Auslagerung darge-
stellt. Beobachtet wird das Wachstum einer neuen Oberflachenschicht, welche durch
die Ausbildung von Kristalliten die Entstehung von Chromoxiden nahelegt. Dar-
unter kann die Cr-Schicht erkannt werden, welche durch den Temperatureinfluss
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8 Diffusionsverhalten in Ti, AIN-Schichten

eine pordse Morphologie aufweist. An der Grenzfliche von Cr/Ti;AIN kann kei-
ne Veranderung erkannt werden. Weder eine Interdiffusion beider Schichten, noch
die Ausbildung einer neuen Phase kdnnen anhand der REM-Abbildung festgestellt
werden. Um die Zusammensetzung entlang der Bruchkante zu untersuchen wur-
den EDX-linescans beider Proben aus Abb. 8.6 durchgefiihrt. Diese sind in Abb. 8.7
dargestellt. Zunéchst ist in (a) zu erkennen, dass bereits mit der Abscheidung von
Cr ~ 30at% O, in die Schicht miteingebracht wird. Der hohe Al-Anteil an der
Oberflache kann durch den angrenzenden Probenhalter aus Aluminium erklart wer-
den. Die Tis AIN-Schicht zeigt im Rahmen der Messgenauigkeit die tibliche 2:1:1
Zusammensetzung von Ti:Al:N. Darunter kann das Al;O3 beobachtet werden. Die
laterale Ausdehnung der Anregungsbirne limitiert die Schéirfe der Grenzfliche bei
einer Beschleunigungsspannung von 10kV auf ~ 200nm. Diese Breite ist in den
EDX-linescans jeweils als grauer Bereich dargestellt.

In Abb.8.7(b) ist das Ergebnis der fiir 10h bei 700 °C ausgelagerten Probe darge-
stellt. Wie zuvor kann an der Oberfliche das Al des Probenhalters detektiert werde.
Darunter ist die starke Oxidation der oberflichennahen Cr-Schicht zu beobachten,
welches vermutlich in zwei unterschiedlichen Stochiometrien vorliegt. Ab einer Tiefe
von etwa 1,2pm weist die Cr-Schicht wieder die urspriingliche Zusammensetzung
auf. An der Grenzfliche Cr/TisAIN ist ein lokales Maximum des O-Signals darge-
stellt. Dies geht einher mit dem Absinken des Al-Gehaltes der Ti; AIN-Schicht. Eine
Ausbildung von Al,O3 an der Grenzfliche scheint daher naheliegend. Im Vergleich
beider Tiefenprofile ldsst sich zunédchst keine Vergrofferung der Grenzflache beobach-
ten und der Anteil von Cr fillt auch nach der Auslagerung hinter dem schraffierten
Bereich unter 5at% ab. Es kann somit bei vorliegender Auflosung der Grenzfliache
keine Interdiffusion beider Schichten festgestellt werden.
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Abbildung 8.7: EDX-linescan durch den Schichtstapel zur Untersuchung der
Cr-Diffusion. (a) Cr auf TipAIN as-depostited, (b) Cr auf TisAIN nach 10h, 700 °C
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8.3 Substitutionelle Diffusion von Cr in Ti; AIN-Schichten

Bei der Untersuchung zur Cr-Diffusion parallel zu den Basalebenen wurde das Schicht-
system aus Abb.8.5(b) verwendet. Der eingebettete metallographische Schliff der
ausgelagerten Probe ist in der REM-Abbildung in Abb. 8.8 oben links zu sehen. In
dieser Abbildung ist zu erkennen, dass durch den ersten Schliff die Stirnseite der
Tis AIN-Schicht abgerundet wurde. Dieser Kantenrundungseffekt ist typischerweise
zu beobachten, wenn die Hérte des Substrats grofer ist als die der Schicht und der
Einbettmasse. Weiterhin kann wiederum eine Oxidation der Cr-Schicht vermutet
werden. Fir eine detaillierte Aussage tiber die Elementverteilung machen zu kénnen
wurde von dieser Probe ein EDX-mapping durchgefiithrt. Dies ist in den weiteren
Abbildungen aus Abb. 8.8 dargestellt. Anhand der Intensitatsverteilung der einzel-

Abbildung 8.8: EDX-mapping am metallographischen Schliff zur Untersuchung
der Cr-Diffusion parallel zu den Ti; AIN-Basalebenen.

nen Elemente kann beobachtet werden, dass das Cr bei der Uberbeschichtung in
den Spalt zwischen Ti; AIN und der Einbettmasse eingedrungen sein muss. Denn Cr
und Oy kann ebenso am Rand der Oberflaiche der Ti, AIN-Schicht detektiert wer-
den. Dennoch kann an der Grenzfliche senkrecht zur Oberfliache keine Interdiffusion
festgestellt werden. Gerade im Vergleich zur Os-Verteilung erscheint die Verteilung
von Cr an der Grenzflache deutlich definierter.
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8 Diffusionsverhalten in Ti, AIN-Schichten

8.4 Diskussion und Zusammenfassung

In diesem Kapitel erfolgt zunachst eine Diskussion der Ergebnisse aus den Experi-
menten zur Permeation von Deuterium durch beschichtete Membranen mit Tiy AIN.
Anschlieflend werden die Ergebnisse der Chrom-Diffusion in Tis AIN betrachtet. Ab-
schlieend werden die Ergebnisse zusammengefasst.

D,-Permeation durch Ti,AIN-Schichten

Ziel dieser Untersuchung war die experimentelle Uberpriifung der stark gehemmten
H,-Diffusion senkrecht zu den Basalebenen, wie dies zuvor von F. Colonna et al.
in [93] beschrieben wurde. Eine Schichtabscheidung mit denselben Abscheidepara-
metern wie in Kap. 6.2.4 sollte zunéchst zu einer unterschiedlich starken Ausbildung
der {000¢}-Textur der Tio AIN-Schicht fithren. Lediglich das Substratmaterial wurde
hinsichtlich der Permeationsexperimente verandert.

Bei der Untersuchung zum Einfluss der Ti/AIN-Doppellagendicke auf den D,-Per-
meationsstrom konnte bei allen hergestellten Proben eine Verringerung desselben
festgestellt werden. Die ermittelten PRFE sind jedoch mit 3,5 — 6,4 bei einer Tem-
peratur von 200 °C relativ gering und liegen dicht beieinander.

Eine direkte Abhéngigkeit der Do-Ionenstrome zur Ti/AIN-Doppellagendicke, konn-
te an dieser Stelle jedoch nicht festgestellt werden. Da jedoch alle erzeugten Schichten
trotz einer relativ geringen Schichtdicke von ~ 1pm Rissnetzwerke aufwiesen kon-
nen diese als Defekte die Ursache fiir unterschiedlich starke Permeation sein. Eine
graphische Auswertung des Rissanteils der Oberflache ergab, dass diese 0,61 —1,07%
der Oberflache bedecken.

Die Schicht der Probe B hat mit 1,07% den flichenméafig grofiten Anteil an Rissen.
Dies kann vermutlich in dem geringen PRF' von 3,5 in Verbindung gebracht werden.
Dennoch muss erwiahnt werden, dass bei einer Betrachtung der Fehler die Messung
der Temperatur mit AT = £10 K die Trennung der Ergebnisse nicht mehr eindeutig
zulasst.

Es ist anzunehmen, dass bei den untersuchten Proben die Permeation von Dy zu-
néchst iiber die Risse und die Korngrenzen erfolgt. Somit ist der Einfluss einer Textur
auf die Permeation nur als gering anzusehen. Bei der Untersuchung zum Einfluss der
TGO auf Ti;AIN in Kap. 8.2 wurde eine Ti, AIN-Schicht mit einer Schichtdicke von
1,9 pm analysiert. Auch hier konnten Risse in der Schicht beobachtet werden. Den-
noch betrug der PRF' = 44 bei einer Temperatur von 200 °C.

Experimentelle Untersuchungen der PRF an MAX-Phasen-Schichten sind bisher
nicht dokumentiert, wodurch kein direkter Vergleich moglich ist. Lediglich C. Tang
et al. beschrieben in [94] CryAlC und Ti,AlC als effektive Diffusionsbarriere gegen-
iiber Hy nach der Bestimmung der Hy-Aufnahme mittels Neutronenradiographie. Die
Dicke dieser Schichten betrug ~ 5pm. Zudem konnte eine weitere Verringerung der
H-Aufnahme nach einem vorherigen Oxidationsschritt (350 °C fiir 4 h) festgestellt
werden.
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8.4 Diskussion und Zusammenfassung

Einfluss der TGO auf D,-Permeation durch Ti,AIN-Schichten

Wie in Kapitel 7 gezeigt werden konnte, bildet Tio AIN bei einer Auslagerung an Luft
a-Al,O3 mit einer Korund-Struktur an der Oberfliche. Dieses ist bekannt fiir eine
gute Barrierewirkung gegeniiber Hy. In [115] konnte beispielsweise durch D. Levchuk
et al. gezeigt werden, dass durch die Beschichtung von Pd/Ag-Substraten mit 1 pm
a-Aly O3 mittels gefiltertem Arc-PVD die Permeation von Dy um drei Groflenord-
nungen verringert werden kann.

Nach der Auslagerung der Tis AIN-Schicht bei 700 °C fiir 20 h konnte in den REM-
Abbildungen zunéchst das Aufwachsen eines thermischen Oxids beobachtet wer-
den. Dabei kann eine Heilung der Risse angenommen werden, welche in der REM-
Abbildung zu beobachten ist. Diese Selbstheilung wurde zuvor unter anderem von
H.J. Yang et al. in [155] am Beispiel von CroAlC beschrieben. Dabei konnten Sché-
digungen mit einem Durchmesser von ~ 3 pm an zuvor oxidierten Proben durch eine
erneute Auslagerung geschlossen werden.

Dieser weitere Auslagerungsschritt fiihrte bei der Untersuchung der Permeation von
Dy zu einer weiteren Verringerung des Permeationsstrom von knapp zwei Grofien-
ordnungen im Vergleich zur einfachen Tis AIN Beschichtung. Insgesamt konnte im
Vergleich zum unbeschichteten Substrat ein PRF von 3714 erreicht werden.

Die in der Literatur beschriebenen Barriereschichten, bestehend aus Al-Cr-O, er-
reichten bei einem vergleichbaren Priifstand einen PRF von 2000 bis 3500 bei einer
Temperatur von 700 °C [156]. Héhere Reduktionen in der Permeation von rund vier
GroBenordnungen sind hauptséchlich von relativ dicken Aluminiumoxidschichten
bekannt, welche durch eine Aluminisierung auf der Stahloberfliche erzeugt wur-
den [157].

Substitutionelle Cr-Diffusion in Ti, AIN-Schichten

Fiir eine Untersuchung der Anisotropie der substitutionellen Diffusion mussten spe-
zielle Schichtsysteme entwickelt werden, um eine Trennung der Diffusionsrichtungen
zu ermoglichen. Wohingegen die Untersuchung einer out-of-plane-Diffusion lediglich
einen weiteren Abscheideschritt der Diffusionsschicht bendtigt, ist die Praparati-
on eines Schichtstapels zur Untersuchung der in-plane-Diffusion aufwendiger und
fehleranfalliger. Speziell bei der Préiparation des ersten Schliffes muss darauf geach-
tet werden, dass kein Randspalt zwischen der Schicht und der Einbettmasse erzeugt
wird. Ein Eindringen der diffundierenden Spezies in diesen Randspalt stort die Tren-
nung der Diffusionsrichtungen.

Bei der Charakterisierung der nachtraglich aufgebrachten Cr-Schichten wurde fest-
gestellt, dass diese eine starke kolumnare Struktur aufweisen und mit ~ 30at%
relativ viel Sauerstoff beinhalten. Dies kann die Diffusivitdt von Cr durch die Bil-
dung stabiler Oxide beeintrachtigen. FEine weitere Oxidation der Cr-Schicht mit dem
Tempern ist in den REM-Aufnahmen und EDX-Tiefenprofilen deutlich zu erkennen.
Dennoch konnten bei einem Temperschritt der Schichtsysteme bei 700°C fiir 10h
weder bei der out-of-plane noch bei der in-plane-Diffusion eine Interdiffusion festge-
stellt werden. Da die Diffusion von Cr in Tis AIN gleichbedeutend mit der Diffusion
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8 Diffusionsverhalten in Ti, AIN-Schichten

von Leerstellen im Ti, AIN-Gitter ist kann diese mit der Selbstdiffusion in Ti; AIN
nach [137] beschrieben werden. Der darin bestimmte effektive Diffusionskoeffizient
von D = 2,82-10 %exp(—224 - 103/RT) ist zudem in der gleichen GroBenordnung
wie der der Selbstdiffusion von Cr [158]. Diese Diffusionskoeffizienten ermoglichen
die Berechnung erwartbarer Diffusionsléngen von Cr in Tis AIN bei einem Temper-
schritt von 10h bei 700°C von z ~ 31 nm. Diese Langenskala kann mittels EDX-
Tiefenprofilen nicht aufgelést werden. Da eine Untersuchung bei hoheren Tempera-
turen aufgrund von Phasenumwandlungen nicht moglich ist, muss das Tempern fiir
Zeiten t > 500 h erfolgen um eine Diffusionsldnge von 200 — 300 nm zu erreichen.
Zeiten > 10h konnen jedoch mit dem verwendeten Heizer nicht realisiert werden.
Zudem muss fiir lingere Temperschritt die Oxidationsstabilitdt der Cr-Schicht ge-
wahrleistet sein.
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8.4 Diskussion und Zusammenfassung

Zusammenfassung: Kapitel 8

Im Rahmen der Arbeit wurde ein Wasserstoff-Permeationspriifstand aufge-
baut, welcher die Untersuchung der Wasserstoffdiffusion im Membranmate-
rial ermoglicht. Dariiber hinaus kann der Einfluss einer Beschichtung durch
die Bestimmung von Permeationsreduktionsfaktoren analysiert werden. Der
Prifstand, welcher in Kapitel 5 detailliert beschrieben ist, besteht aus zwei
Vakuumkammern, die iiber eine Membran getrennt werden. Tritt der Wasser-
stoff auf der Membranriickseite wieder aus kann dieser im Massenspektrome-
ter detektiert werden. Da leichter Wasserstoff ('H) im Massenspektrum einen
relativ hohen Untergrund aufwies, wurde in den Untersuchungen Deuterium
(*H bzw. D) als Permeat verwendet.

Mithilfe dieses Priifstandes konnten die Ti; AIN-Schichten hinsichtlich ih-
rer Wasserstoffbarrierewirkung untersucht werden. Dazu wurden die Do-
Permeationsstrome von beschichteten mit unbeschichteten Stahlsubstra-
ten verglichen. Alle analysierten TisAIN-Schichten mit Doppellagedicken
zwischen 11nm und 34nm zeigten eine signifikante Reduktion des Ds-
Permeationsstroms mit Permeationsreduktionsfaktoren von 5 bis 45. Eine di-
rekte Korrelation zwischen der Doppellagendicke und der Permeationsredukti-
on konnte aufgrund ausgedehnter Rissnetzwerke in den Schichten nicht nach-
gewiesen werden. Es ist davon auszugehen, dass die Korngrenzen und Riss-
netzwerke einen groferen Einfluss auf die Permeation haben als die {000¢}-
Texturierungen der Schichten.

In einer weiteren Untersuchung konnte gezeigt werden, dass der Einfluss von
thermisch gewachsenem o-Al,O3 auf der Oberfliache der Schicht zu einer drasti-
schen Verringerung der Permeation von Wasserstoff fiihrt. Das dichte o-Al; O3
fithrte zu einer Steigerung der Permeationsreduktion von 45 auf ca. 3700. Die
Ursache fur diese starke Reduzierung der Permeation liegt im Ausheilen der
Rissnetzwerke durch die Bildung von Al;O3 und der schlechten Permeabilitat
von Wasserstoff in a-Al,Os.

Fiir Untersuchungen zur Diffusion von Cr in Tis AIN wurde ein Schichtsystem
entwickelt, welches die Analyse der Diffusion in der Schicht parallel zur Ober-
fliche ermoglicht. Bei {0004 }-texturierten Tip AIN-Schichten kann dadurch die
Diffusion parallel zu den Basalebenen untersucht werden. Im Rahmen der an-
gewandten Auslagerungstemperaturen und -zeiten konnte jedoch weder paral-
lel noch senkrecht zu den Basalebenen eine Interdiffusion beobachtet werden.
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O Fazit und Ausblick

Die Anwendung von MAX-Phasen als Schutzschichten wird in der Literatur seit ca.
20 Jahren diskutiert, dennoch haben diese Materialien bisher keinen breiten indus-
triellen Einsatz erfahren. Im Folgenden sollen, auf Grundlage der in dieser Arbeit er-
zielten Ergebnisse, die Moglichkeiten und Limitierungen einer Tis AIN-Schutzschicht
fiir konkrete Anwendungsbereiche, wie z.B. als Schutzschicht fiir Interkonnektoren
von SOFC-Brennstoffzellen, erortert und ein Ausblick auf weitere notwendige Ent-
wicklungsschritte der Schutzschicht gegeben werden.

Fir die Verwendung von MAX-Phasen als Schutzschicht fiir tribologisch und andere
mechanisch beanspruchte Oberfldchen, wie z.B. elektrische Schleifkontakte, ist eine
gute Adhésion auf dem zu schiitzenden Substrat grundlegende Voraussetzung. Denn
nur wenn die chemische Anbindung der Schicht an das Substrat starker ist als die
thermisch induzierten Schichtspannungen oder die aufgebrachten Scherkréfte, kann
ein vorzeitiges Versagen durch Abplatzen oder Rissbildung der Schicht verhindert
werden.

Bei der Synthese von Ti;AIN wurden im Rahmen dieser Arbeit meist Rissnetzwer-
ke detektiert, welche auf Zugspannungen hinweisen, die durch den Temperschritt
eingebracht werden. Durch die Variation der Haftschicht konnte die Dichte der Riss-
netzwerke zwar verringert, jedoch nicht génzlich unterbunden werden. Mit AlO,
wurde schlussendlich eine Zwischenschicht verwendet, welche die geringste Rissdich-
te aufwies. Fir relativ diinne TisAIN-Schichten mit ca. 1pm Schichtdicke konnte
so die Ausbildung eines Rissnetzwerkes meist verhindert werden. Bei Schichten mit
Schichtdicken > 2pum hingegen musste die Multilagenabscheidung mit nachfolgen-
dem Tempern in zwei Prozessschritten durchgefiihrt werden, um eine Rissbildung
zu verhindern.

Im Vorfeld der Untersuchungen wurde von Cr als Haftschicht abgesehen, um in
einer potentiellen Anwendung, der SOFC, keine Chromvergiftung der Kathode her-
vorzurufen. Diese Befiirchtung mag jedoch auf Grundlage der erzielten Ergebnisse
zur Diffusion von Cr in Ti; AIN unbegriindet erscheinen. Vielmehr erscheint Cr auf-
grund der sowohl guten Oxidationsbestédndigkeit als auch der schlechten Loslichkeit
in TiAIN bei gleichzeitig guter Haftung auf Stahl als vielversprechende Haftver-
mittlerschicht und sollte daher in weiteren Experimenten untersucht werden.

Eine weitere Moglichkeit zur Reduktion der Rissausbildung in der Schicht besteht
durch eine angepasste Heizrate beim Tempern auf 700 °C. Denn durch die Verwen-
dung einer Heizrate von 10 K/min konnte bei der Analyse mittel DSC zwischen
200 und 550 °C eine exotherme Reaktion beobachtet werden. Entstehen in diesem

125



9 Fazit und Ausblick

Temperaturbereich Reaktionsprodukte mit einer grofleren Differenz im thermischen
Ausdehnungskoeffizienten kann dies zur Ausbildung von Rissnetzwerken beim Tem-
pern fiithren.

Spatere Untersuchungen ergaben zudem, dass eine Ausbildung von Kirkendall-Poren
bereits wihrend der Synthese an der Grenzfliche zwischen der Haftschicht und dem
Stahlsubstrat stattfindet. Die laterale Ausdehnung dieser Poren nahm an der Grenz-
fliche mit einer zuséatzlichen Auslagerung bei 700°C weiter zu. Die verminderte
Adhésion konnte speziell durch Analysen mit dem Rockwellindenter und Ritztests
festgestellt werden. Die Ursache zur Ausbildung von Kirkendall-Poren sollte in wei-
terfithrenden Experimenten untersucht werden. Unter Umstanden kann jedoch auch
hierbei durch eine Anpassung der Haftschicht, z.B. durch Cr, die Ausbildung unter-
bunden werden.

Um in weiteren moglichen Anwendungen die anisotropen mechanischen, elektrischen
und diffusiven Eigenschaften der MAX-Phasen auszunutzen, muss bei einer Synthe-
se mittels PVD mit der Abscheidung die Mikrostruktur eingestellt werden. Diese
wird mafigeblich bestimmt durch die Korngréfie und die Textur der Schicht.

In dieser Arbeit konnte bei der Multilagensynthese von Tis AIN festgestellt werden,
dass durch die Variation der Ti/AIN-Doppellagendicke der {000¢}-Texturgrad ein-
gestellt werden kann. Da bei diesem Prozess die kristalline Struktur des Substrates
keinen Einfluss auf die Orientierung hat, kann dieser Prozess auch auf polykristal-
linen Substraten, wie z.B. ferritischem Stahl, Anwendung finden. Um den Zusam-
menhang des Texturgrades zur Doppellagendicke vollsténdig zu verstehen, sollten
in zukiinftigen Experimenten weitere Prozess- und Schichteigenschaften betrachtet
werden. Dabei sollten insbesondere die Substrattemperatur, die Mikrostrukturen
und Gitterorientierungen der Ti- und AIN-Einzellagen swoie die Stochiometrien in
die Analyse miteinbezogen werden. Untersuchungen zur Diinnschichtsynthese von
MAX-Phasen in Hinblick auf die Limitierungen der Kristallinitit auf polykristalli-
nen Substraten, erscheinen durch die erzielten Ergebnisse duflerst vielversprechend.
Die Synthese moglichst kristalliner Schichten auf polykristallinen Substraten erfor-
dert jedoch eine moglichst geringe Differenz im thermischen Ausdehnungskoeffizi-
enten, eine zuverlassige Haftschicht, welche zugleich als Diffusionsbarriere fungiert,
sowie eine heteroepitaktische Abscheidung der Ti/AIN-Multilagen. Die Vermutung
liegt nahe, dass die frithe Phase der Tis AIN-Keimbildung an der Grenzflache eine
entscheidende Rolle bei der Ausbildung der Textur spielt. Diese kann jedoch nur
mit hochauflésenden Charakterisierungsmethoden, wie Transmissionselektronenmi-
kroskopie (TEM) oder tomographischer Atomsonde (TAP), analysiert werden.

Da auch andere MAX-Phasen-Schichten, wie TioAlC oder CryAlC bereits erfolgreich
iiber eine PVD-Multilagenabscheidung mit nachfolgendem Tempern synthetisiert
werden konnten, sollte auch fiir diese eine Untersuchung zur Korrelation des Tex-
turgrads mit der Doppellagendicke durchgefithrt werden. Dadurch wird es moglich
sein verallgemeinerte Modelle zur Phasenbildung zu erstellen. Eine weitere Steige-
rung der Kristallinitat in den MAX-Phasen-Schichten wiirde die Moglichkeit bieten
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die makroskopischen Auswirkungen der typischen Verformungsprozesse, wie kink-
bands und Delaminationen, in diinnen Schichten zu erzeugen und zu untersuchen.

Ein grofles Potential der MAX-Phasen liegt vermutlich in der Anwendung als scha-
denstolerante Oxidations- und Korrosionsschutzschicht. Speziell die Beschichtung
von ferritischen Interkonnektoren von SOFCs oder korrosionsanfillige Turbinen-
schaufeln aus Titanaluminiden erscheinen vielversprechend als Anwendungen fir
MAX-Phasen. Bei diesen Anwendungen miissen die Materialien Temperaturen von
ca. 850 °C bin 900 °C unter oxidativer Atmosphére standhalten.

Die erzielten Resultate dieser Arbeit zeigen, dass die entwickelten Tis AIN-Schichten
auf ferritischen Stahlsubstraten bei einer Temperatur von 700 °C unter Luftatmo-
sphére zunéachst eine gute Oxidationsstabilitdt aufweisen. Denn ein dichtes a-Al,Os3,
welches auf der Schichtoberfliche gebildet wird, schiitzt das Tis AIN vor weiterer
Korrosion. Dies ist auch bei weiteren Al-haltigen MAX-Phasen bekannt. Durch die
Bestimmung der Oxidschichtdicke in Abhangigkeit der Auslagerungszeit bis zu 100 h
konnte die Wachstumsrate mit einer Proportionalitit von o t'/4 bestimmt werden.
Bei einer Langzeitauslagerung von 1000 h fithrte die Ausbildung von Al,Oj3 aller-
dings zu einer starken Al-Verarmung in der Tis AIN-Schicht und dadurch zum Ver-
sagen der Schicht. Vergleiche zu Ergebnissen aus der Literatur lassen vermuten,
dass die bestimmte Wachstumsrate nur bis zu einer Auslagerungszeit von ca. 200 h
bis 500h bei 700 °C eingehalten werden kann. Die zunehmende Al-Verarmung der
Schicht schwéicht die thermische Stabilitdt der MAX-Phase. Um in weiteren Experi-
menten eine groflere Lebensdauer der Schicht zu erzielen, sollte der Zusammenhang
zur Schichtdicke untersucht werden, da eine Al-Verarmung in dickeren Schichten
besser gepuffert werden kann. Weiterhin erscheint die Implementierung eines Al-
haltigen Reservoirs im Schichtstapel erstrebenswert, damit die Al-Fehlstellen im
MAX-Phasen-Gitter wieder besetzt werden kénnen. Unter Umstanden kann auch
eine Substitution des Al im MAX-Phasen-Gitter wahrend der Auslagerung erfolgen.
Eine Substitution von Si oder Al durch Au oder Ir in Ti3SiCy oder Ti,AIC wurde
beispielsweise in [159, 160] gezeigt. Bisher sind aus der Literatur jedoch nur 211-
MAX-Phasen, mit M=Ti und X=N, bekannt, welche niederschmelzende A-Elemente
wie Ga, Zn oder In, beinhalten [8].

Die Ergebnisse zu Auslagerungsexperimenten von Tis AIN bei Temperaturen von
800 °C bzw. 850 °C fithrten an Luft bereits nach wenigen Stunden zu einer Oxidation
unter Ausbildung von Rutil (TiO3). Darum wird auf Grundlage dieser Untersuchun-
gen eine langfristige Oxidationsstabilitdt vermutlich nur bis zu einer Temperatur
von 600 °C erwartet. Beschréankt man sich mit den Tis AIN-Schichten auf geringere
Temperaturen in der Anwendung kann es jedoch notwendig sein, dass zur Ausbil-
dung des stabilen o-Al;O3 eine Auslagerung mit 7' > 600 °C vorangestellt werden
muss.

Letztendlich soll die Eignung von Tis AIN-Schichten fiir die Anwendung als Wasser-
stoff-Diffusionbarriere dargestellt werden. Wie eingangs erlautert wurde, ist Was-
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serstoff oftmals die Ursache von Materialversagen. Das Eindringen von Wasserstoff
kann sich in einer Wasserstoffversprodung des Materials, einer Ausbildung von white
etching cracks (WEC) oder durch eine Delamination von Schichtsystemen auswir-
ken, weshalb oftmals Barriereschichten notwendig sind.

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde zur Untersuchung der Wasserstoffper-
meation ein Priifstand aufgebaut, welcher die Bestimmung von Diffusionskoeffizi-
enten von Wasserstoff im Membranmaterial sowie von Permeationsreduktionsfak-
toren diinner Schichten zulasst. Grundlage dieses Priifstandes ist ein UHV-System
mit zwei Kammern, welche durch eine Membran (Probe) voneinander getrennt wer-
den. Die Detektion des Wasserstoffs, der durch die Probe diffundiert, erfolgt iiber
ein Quadrupol-Massenspektrometer. Die Verwendung des Isotops Deuterium erwies
sich als geeignete Methode die Nachweisgrenze drastisch zu verringern. Vorteil dieses
Priifstandes hinsichtlich konventioneller elektrochemischer Methoden ist die anwen-
dungsnahe Untersuchung der Permeation aus der Gasphase. Andere elektrochemi-
sche Methoden erfordern oftmals die Anpassung des Elektrolyts, um eine Korrosion
der Probe zu verhindern. Weiterhin ermoéglicht der Gaspermeationspriifstand die
Analysen bei erhohten Temperaturen, aktuell bis ca. 300 °C. Dadurch kénnen Tem-
peraturabhéngige Effekte untersucht werden.

Aktuelle Limitierungen des Priifstandes bestehen im Druckgradienten zwischen den
beiden Kammern von Ap = 1 bar, der erforderlichen Probendicke von d,., ~ 500 pm
und der maximalen Temperatur von Ty, =~ 300 °C. In weiteren Entwicklungsschrit-
ten konnte durch den Einbau einer Druckregelung der Hochdruckseite die Ober-
flachenkonzentration des Permeats eingestellt werden, wodurch gezielt der Einfluss
der Probenoberflaiche untersucht werden kann. Zudem muss aktuell fiir ein Pro-
benwechsel die UHV-Kammer geflutet werden, wodurch diese kontaminiert werden
kann. Der Einbau eines UHV-Ventils wiirde somit einen gréfleren Probendurchsatz
ermoglichen.

Bei der Untersuchung der Tis AIN-Schichten in Hinblick auf die Permeationsreduk-
tion von Wasserstoff gegeniiber dem unbeschichteten Substrat konnten zunéchst
Permeationsreduktionsfaktoren zwischen 5 und 45 festgestellt werden. Die Abwei-
chung der Permeationsreduktionsfaktoren ist vermutlich auf die unterschiedliche
Ausprégung der Rissnetzwerke zuriickzufithren. Erst mit einer anschliefenden Aus-
lagerung der beschichteten Membran an Luft konnte eine drastische Reduktion des
Permeationsstroms festgestellt werden. Mit einem Permeationsreduktionsfaktor von
rund 3700 kann durchaus von einer effizienten Diffusionsbarriere gesprochen werden.
Grund hierfiir ist das dichte a-Al; O3, welches auf der Oberfliche der Schicht gebildet
wurde und das Rissnetzwerk verschlief3t.

Aufgrund dieser hohen Barriere fiir Wasserstoff bei gleichzeitig guter Haftung des
Al;O3 auf dem Ti AIN sowie einer Selbstheilung der Risse ist auch in diesem An-
wendungsbereich ein grofies Potential der Tis AIN-Schichten zu sehen.
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A.1 Multilagen-Synthese anderer MAX-Systeme am
Beispiel von Ti,AIC

Um die Ubertragbarkeit der Multilagenabscheidung mit nachfolgendem Tempern
aus Kapitel 6 auf andere MAX-Phasen zu zeigen, wird im Folgenden die erfolgreiche
Synthese der karbidischen Tis AlC-Phase beschrieben.

A.1.1 Abscheidung von TiCy s-Al-Multilagen

Fiir eine Synthese von Tis AIC muss der Abscheideprozess fiir TioAIN nach Tab. 6.1
entsprechend angepasst werden, damit zunéchst ein Multilagenstapel mit passender
Ti/Al/C-Stochiometrie abgeschieden werden kann. Der Abscheideprozess ist tabel-
larisch in Tab. A.1 dargestellt. In Schritt 1 werden die Substrate im Ar-Plasma gerei-
nigt und die Targets von eventuellen Verunreinigungen befreit. Anschliefend wurde
eine Ti-Haftschicht im HF-Sputtermodus unter Verwendung einer 200 W Biasspan-
nung abgeschieden. Um auch bei karbidischen Schichten den Prozess des reaktiven
Sputterns zu nutzen wurde Methan (CH,) als Reaktivgas wéhrend der Abscheidung
von Ti in die Kammer eingelassen (Schritt 3). Durch das Aufspalten von CH, im
Plasma kann sich der Kohlestoff mit dem Titan verbinden. Der CHy-Fluss wurde da-
bei so eingestellt, dass die resultierende Stochiometrie mit TiCy 5 iibereinstimmt. Der
Wasserstoff wird tiber die Pumpen wieder aus dem Vakuumsystem entfernt. Um das
CH, wieder aus der Kammer zu entfernen bevor Al abgeschieden wird ist ein Get-
terschritt nach dem Sputtern vom Ti-Target implementiert. Schlussendlich werden
die Proben fiir eine Stunde bei 800 °C im Vakuum getempert, um die Ti;AIC-Phase
auszubilden (Schritt 4).

A.1.2 Interdiffusion und Synthese von Ti;AlIC

Zur Synthese von Tiy AlIC wurden, wie in Kap. A.1.1 erlautert, TiCy 5-Al-Multilagen
abgeschieden. Ein XPS-Tiefenprofil eines TiCy 5/Al-Schichtstapels ist in Abb. A.1(a)
dargestellt. Darin ist zu erkennen, dass das Signal des Ti2p- und C1s-Orbitals in Pha-
se alternieren, wihrend das Signal des Al2p-Orbitals dazu verschoben ist. Analog zu
Synthese von Tis AIN ist auch hier eine ca. 20 nm dicke Oxidschicht an der Oberfliche
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Tabelle A.1: Auflistung der Prozessschritte fiur die TiCy5/Al-ML Abscheidung
mit nachtraglichem Tempern im Vakuum.

Prozessschritt Druck / mbar  Gasfluss / sccm  Quelle Leistung / W Zeit / min
Ar  CHy4 Quelle  Bias

Atzen der Substrate im Ar- 2.1072 50 Ti (HF) 1000 200 10

Plasma, Freisputtern der Targets

Abscheidung einer Ti-Haftschicht 2-1072 50 Ti (HF) 1000 200 2

mit Bias

Start der TiCos/Al-ML Abschei-

dung

Abscheidung von TiCos 81073 50 2 Ti (HF) 1300 t
Al (DC) 100

Gettern von CHy ~2-1073 50 Ti (HF) 200 1

Abscheidung von Al 8-1073 Al (DC) 1000 to
Ti (HF) 200

Auslagerung der Proben im Vaku- ~1-107° 60

um bei 800°C

zu erkennen. Das Abklingen der Amplitude durch eine Zunahme der Rauheit bzw.
durch die Durchmischung beim Sputtern mit Ar-Ionen ist in diesem Schichtstapel
weniger stark ausgeprégt als beim Sputtern von Ti/AIN-Multilagen. Die hochaufge-

100 T T T T T T

80

Zusammensetzung / at%

100

80

Zusammensetzung / at%

0 100
Abtragstiefe / nm

200 300 400 500 0 100

200
Abtragstiefe / nm

(a) (b)

Abbildung A.1: XPS-Tiefenprofile der TiCy 5-Al-Multilage und der
Tis A1C-Schicht nach dem auslagern.

16sten XPS-Spektren der Bindungsenergien sind fiir den TiCy5/Al-Mulitlagenstapel
in Abb. A.2(a-c) dargestellt. Diese wurden in einer Tiefe von ~ 500 nm mit einer
Auflosung von 0,1 eV aufgenommen. Fiir die Bindungen der Ti-Atome wurde in (a)
die Bindungsenergie von 454,35¢eV der Ti2p3-Orbitale bestimmt. Dieser Wert liegt
zwischen den Werten fiir die karbidische Ti-C-Bindung mit einem Literaturwert von
454.9 eV und der metallischen Ti-Ti-Bindung mit 454,0eV. Aufgrund der geringen
Auflosung konnen diese Anteile nicht voneinander getrennt werden. In Abb. A.2(b)
ist die Bindungsenergie des Al2p-Orbitals dargestellt und liegt mit 72,87 eV sehr na-
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he am Literaturwert fiir metallische Al-Al-Bindungen (72,9€V). Der Fit des Spek-
trums am Cls-Orbital ergibt ein Maximum bei 281,86 ¢eV. Diese Bindungsenergie
stimmt gut mit dem Literaturwert von 281,9¢eV fiir die metallische Ti-C-Bindung
iiberein. C-C-Bindungen konnen aufgrund des fehlenden Peaks bei 284,2 eV ausge-
schlossen werden. Nach einem Tempern der TiCy 5/Al-Multilagenschicht im Vakuum

T T T T T 1 L L [T T T T T T
- TiC, -Al-ML . L TiC, -Al-ML _ [ TiC, -Al-ML ]
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+— ' +— o v L T _
c c 5 =

-} > 1 s O ]
o o o LC 7
o o 1 OofF q ]
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Abbildung A.2: Hochaufgeloste XPS-Spektren von (a) Ti2p, (b) Al2p und (c)
Cls der TiCy5-Al-Multilage sowie die (d) Ti2p, (b) Al2p und (c) Cls der
Ti; Al1C-Schicht nach dem auslagern.

fir 1h bei 700 °C kann keine alternierende Schichtfolge im XPS-Tiefenprofil mehr
nachgewiesen werden. In Abb. A.1(b) ist zu erkennen, dass in einer 200 nm breiten
Oberflachenschicht Aluminiumoxide vorliegen. Ab einer Abtragstiefe von 200 nm
wechselt die atomare Zusammensetzung und stimmt nun recht gut mit der 2:1:1-
Stochiometrie von TisAlC {iberein. Ahnlich wie bei TisAIN kann hier mit 19at %
eine Al-Verarmung festgestellt werden. Die hochaufgeldsten Spektren der Bindungs-
energien der Ti2ps/-, Al2p- und Cls-Orbitale in Abb. A.2(d-f) unterscheiden sich
im Rahmen der Messgenauigkeit nicht von den Spektren vor dem Tempern. Dies
kann kann dadurch erklart werden, dass der Bindungstyp sich durch das Tempern
bei 800 °C nicht andert. Es kommt bei der Synthese lediglich zu einer Umstruktu-
rierung der Gitterstruktur. AuBlerdem ist die Bindungsenergie fiir metallische Ti-
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Ti-Bindungen mit 454,1eV sehr nah an der fiir Ti-C-Bindungen. Ebenso wie zuvor
konnen auch hier aufgrund des fehlenden Peaks bei 284,2¢eV fiir das Cls-Orbital
C-C-Bindungen ausgeschlossen werden. Der Phaseniibergang kann jedoch sehr gut
mittels Ramanspektroskopie nachgewiesen werden. Die Spektren der Proben vor und
nach dem Tempern sind in Abb. A.3 dargestellt. Fiir die TiCy 5 /Al-Multilagenschicht
konnen keine Peaks im aufgenommenen Bereich der Wellenzahlen festgestellt wer-
den. Nach dem Tempern dieser Schicht fiir 1h bei 800 °C im Vakuum koénnen zwei
sehr scharfe Peaks bei 266 cm™! und 358 cm™! festgestellt werden. Auflerdem ist bei
146 cm ™! ein schwacher Peak zu erkennen. Diese drei stimmen mit den Literaturwer-
ten fiir Ti,AIC aus [105] iiberein. Der breite Peak zwischen 520 cm™! und 720 cm™!
wird durch die Oberflachenoxide gebildet welche bereits in Abb. A.1(b) beschrieben
wurden.

—TiC, /Al-Mulitlage
M ——Ti,AIC (1h, 800°C)
: v Literaturwerte TiZAIC [Presser et al.]

Intensitat / a.u.

200 400 600 800 1000 1200
Wellenzahl / cm™

Abbildung A.3: Ramanspektren vor und nach dem Tempern der
TiCp5/Al-Multilagen-Schicht.

A.2 Ergebnisse aus Kooperationen

Im Rahmen dieser Arbeit sind Kooperationen entstanden, welche mit die hier vor-
gestellten Schichten weiterhin auf ihre Anwendbarkeit untersuchen sollen. Im Fol-
genden sind die Ergebnisse aus zwei Kooperationen kurz dargestellt.

A.2.1 Beschichtung von ferritischen SOFC
Interkonnektorbauteilen (IEK-1 FZ lJiilich)

Um die erzeugten TisAIN-Schichten auf ihre Eignung als Oxidations- und Chrom-
verdampfungsschutzschicht hin zu iiberprifen, wurden in Kooperation mit dem For-
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schungszentrum Jilich GmbH (IEK-1) Untersuchungen zur Leitfahigkeit und Pha-
senstabilitdt durchgefiihrt. Als Substratmaterial dienten in diesen Untersuchungen
Crofer22APU Bleche [161], welches speziell fir die Anwendung in SOFCs entwickelt
wurde.

Zur Untersuchungen der Leitfdhigkeit durch die Schichten bei einer Temperatur
von 700 bis 850 °C wurden die beschichtete Proben zunachst mit Platinnetzen von
beiden Seiten kontaktiert. Der flichenspezifische Widerstand (ASR) dieser Proben
wurde mit einer unbeschichteten Referenz verglichen. Der ASR, der mit Ti;AIN be-
schichteten Probe ist mit ca. 5,5 mQcm? bei Raumtemperatur hoher als der ASR. der
Referenzprobe, der bei ca. 2mQcm? liegt. Bei der Kontaktierung mittels LSCF-Pads
! konnte bei Raumtemperatur dagegen ein wesentlich geringerer ASR-Wert fiir die
beschichtete Probe erzielt werden. Es wird angenommen, dass die Reaktionsschicht
der Grenzfliche Tip AIN/LSCF einen geringeren Ubergangswiderstand aufweist als
die entstehende Chromoxidschicht des Crofer22APU-Materials.

Da fiir die aktuellen SOFC Stacks in Jiilich eine Wéarmebehandlung von 100 h bei
850 °C notwendig ist, wurde diese Warmebehandlung auch fiir die Untersuchung des
ASR verwendet. Dabei wurde festgestellt, dass hohe Temperaturen den den ASR der
beschichteten Probe nur geringfiigig erh6hen. Wohingegen der ASR der Referenz bei
der Warmebehandlung von urspriinglich ~ 7 Qcm? auf unter 0,5 Qcm? absank und
damit um einen Faktor 4 geringer ausfiel als bei der beschichteten Probe. Dies kann
durch den stark sinkenden elektrische Widerstand von Chromoxid mit zunehmender
Temperatur erklart werden.

Die Untersuchungen der Phasenzusammensetzung mittels XRD bei hohen Tempe-
raturen ergab, dass die Tis AIN-Phase bis 800 °C stabil ist. Ab einer Temperatur von
850 °C wurden groie Anteile von TiO und Al,O3 gefunden.

Aus den Ergebnissen kann gefolgert werden, dass die entwickelte Tis AIN-Schicht
nicht den Anforderungen des Jilicher SOFC-Stacks gentigt, da die geforderte Oxi-
dationsstabilitdt bei 850 °C nicht gegeben ist. Eventuell kénnte durch die Verwen-
dung einer deutlich gréfleren Tis AIN-Schichtdicke oder einer anderen MAX-Phase
die Oxidationsbestandigkeit erreicht werden.

A.2.2 Beschichtung von TiAl als Oxidationsschutzschicht
(DECHEMA)

Titanaluminide weisen im Einsatz als Turbinenmaterial ab einer Temperatur von
ca. 700 °C nicht die notwendige Oxidationsresistenz und Verschleiflbestandigkeit auf.
Darum wurden im Rahmen dieser Kooperation TiAl-Substrate mit Ti;AIN beschich-
tet, um das Potential der Beschichtung zu Untersuchen. In den Abbildungen aus
Abb. A 4 sind Ramanspektren der Oberfldche nach einer Auslagerung fiir 100 h bei

'LSCF bestehend aus La, Sr, Co und Fe wird im Jiilicher SOFC Stack [162] als Elektrodenmaterial
verwendet.
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700, 800 und 900 °C dargestellt. Bei einer Auslagerungstemperatur von 700 °C kann
in (a) TiO in Form von Anatas detektiert werden. Ab einer Temperatur von 800 °C
bildet sich bei der Auslagerung TiO, als Rutil. Durch die Fluoreszenzspektren in (b)
kann zudem jeweils eine ausgeprigte Ausbildung von o-Al,O3 detektiert werden.

n a-ALO. ¥
| ® TiO, (Anatas) ) 25T
: A > | 100h, 900°C
| | | 100h, 900°C
I
I H
; : : : 100h, 800°C
I I I
I I I
I I I
M 100h, 700°C 100h, 700°C
I |

¢ 6 e'e [Mm TO Rut
I I
I I
I I
I |

|
I I
I I
|

I
I I
I I
I I
I |

|

Intensitat / a.u.
S
\OO
I
A
Intensitat / a.u

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 400 600 800 1000 1200 1400 1600
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(a) (b)

Abbildung A.4: (a) Ramanspektren und (b) Fluoreszenzspektren der Oberflache
der am DECHEMA ausgelagerten Tis AIN-Schichten auf TiAl-Substraten.
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MAX-Phasen weisen durch den nanolaminaren Aufbau des Gitters mit unter-
schiedlichen Bindungstypen eine einzigartige Kombination von metallischen
und keramischen Eigenschaften auf. Die hohe elektrische und thermische
Leitfahigkeit sowie ihre Verformbarkeit bei gleichzeitig hoher Oxidationsbe-
standigkeit machen diese Materialien unter anderem zu vielversprechenden
Schutzschichten fir thermisch stark beanspruchte Bauteile, wie metallische
Interkonnektoren in Festkorperoxid-Brennstoffzellen. In dieser Arbeit wurde mit
Ti,AIN ein Materialsystem der MAX-Phasen von der Schichtsynthese bis hin zu
anwendungsnahen Tests eingehend untersucht. Dabei konnte festgestellt wer-
den, dass bei der Abscheidung von Ti/AIN-Multilagen mit einem nachtraglichen
Tempern die Doppellagendicke von Ti und AIN einen entscheidenden Einfluss
auf den Texturgrad der resultierenden Schicht hat. Weitere Untersuchungen
zur Oxidationsbestandigkeit haben gezeigt, dass die Ausbildung von thermisch
stabilem a-Al,O5 die Schicht vor weiterer Oxidation schitzt. AuBerdem konnte
durch die gezielte Oxidation die Wasserstoffpermeation um drei GroBenord-
nungen reduziert werden
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