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1. Einleitung

Schneidwerkzeuge bestimmen seit Urzeiten die Entwicklung der Menschheit. Die frii-
hesten bekannten Werkzeuge, die nach ihrem Fundort benannten ,Oldowanwerkzeuge®,
sind bearbeitete Steine. Diese wurden erstmals vor etwa 2,5 Mio. Jahren vom friihzeit-
lichen Homo rudolfensis hergestellt. Daraus entwickelte sich der bekanntere Nachfolger,
der Faustkeil. Der zweiseitig bearbeitete Faustkeil war ein Universalwerkzeug, welches
zum Schneiden, Hacken und Schaben bis in die Spétzeit der Neandertaler vor 40 000
Jahren verwendet wurde. Im Mittelpaldolithikum (vor etwa 200 000 Jahren) wurden die
ersten Steinklingen durch eine ausgekliigelte Abschlagtechnik hergestellt. Geschliffene
Steinkwerkzeuge, wie z. B. Beilklingen, treten ab der Jungsteinzeit vor ca. 7500 Jahren
auf. Zu dieser Zeit gelang den Menschen auch die erste erfolgreiche metallurgische Ver-
arbeitung. Das Vermdgen, Bronze und daraus entsprechende Werkzeuge herzustellen,
bedeutete das Ende der Ara der Steinwerkzeuge und den Beginn der sogenannten Bron-
zezeit. Bronze, einer Legierung aus 90 % Kupfer und 10 % Zinn, iibertraf alle anderen,
damals zur Verfiigung stehenden Werkstoffe in ihren Anwendungseigenschaften, was ihr
zu ihrer herausragenden Stellung in dieser Zeit verhalf. Die Erfindung des Schwertes
féllt ebenfalls in diese Zeit. Abgelost wurde die Bronzezeit schliefslich mit Entwicklung
der Eisenverhiittung und -verarbeitung durch die danach benannte Eisenzeit. Werkzeuge
und Waffen aus Eisen waren in ihren Eigenschaften denen aus Bronze deutlich iiberlegen
[1, 2|.

Die Entwicklung neuer Werkzeuge war der Indikator fiir die evolutionire Entwicklung
hin zum modernen Menschen. Allein schon der Umstand, dass die frithzeitlichen Etappen
der Menschheit - Steinzeit, Bronzezeit, Eisenzeit - nach dem Material ihrer damaligen
Werkzeuge benannt wurden, zeigt, wie wichtig die Entwicklung von Werkzeugen und
insbesondere der dazugehdrigen Werkstoffe fiir den Menschen war und auch bis heute
ist. Wer damals das bessere Schneidwerkzeug hatte, dessen Uberlebenschancen stiegen.
So kam es zur Verdringung und dem Untergang anderer Kulturen aufgrund der Uber-

legenheit eines neuen Schneidwerkzeugs.
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Natiirlich hat sich heutzutage, im postindustriellen Zeitalter, die Bedeutung des Schneid-
werkzeugs relativiert, es geht nicht mehr um Leben oder Tod; aber die Entwicklung
neuer Schneidwerkstoffe ist weiterhin eine Grundlage des technologischen Fortschritts
der Gesellschaft. Schneidstoffe ermoglichen die Bearbeitung verschiedenster Werkstoffe
und machen damit die Herstellung einer Vielzahl komplizierter, feinstruktierter Bauteile
iiberhaupt erst moglich. Auch spielt der Kostenfaktor eine immense Rolle. Erst wenn ein
Bauteil wirtschaftlich im Serienmafstab gefertigt werden kann, kann es sich gesellschaft-
lich durchsetzen. Der Entwicklung neuer, kostengiinstiger Schneidstoffe kommt also eine

Schliisselrolle zu.

Die Ara der modernen Schneidstoffe wurde mit Erfindung des Hartmetalls eingeliutet.
Wendeschneidplatten aus Hartmetall wurden erstmals 1926 unter dem Namen Widia
("Wie Diamant") von der Firma Krupp auf den Markt gebracht [3]. Seitdem tragen ste-
tige Neu- und Weiterentwicklungen im Sektor der Schneidstoffe dazu bei, Figenschaften
wie Oberflichengiite, Toleranzgenauigkeit, Schnittgeschwindigkeit, Einsatzdauer, usw.
einer Wendeschneidplatte zu erh6hen, und dies bei einer Verringerung der Herstellkosten.
Auch wird durch entsprechende Innovationen die Bearbeitbarkeit schwer zerspanbarer

Stoffe zunehmend moglich.

Diese Arbeit befasst sich mit der Weiterentwicklung einer bereits am Institut fiir kera-
mische Hochleistungswerkstoffe entwickelten Mischkeramik, welche fiir das Hartdrehen
bestimmt ist. Motivation und Ausgangspunkt dieser Arbeit war die Entdeckung, dass
sich diinne TiC-Schichten in-situ auf der Mischkeramik bilden kénnen und diese offenbar

zu einer betréchtlichen Leistungssteigerung der Wendeschneidplatte fiihren.

Die Arbeit lasst sich in drei Teilbereiche untergliedern. Zunéchst wurde ein Prozess zur
in-situ-Beschichtung von Mischkeramik entwickelt. Dieser wird im ersten Teil dargestellt.
Im Anschluss daran folgt im zweiten Abschnitt die Charakterisierung funktionaler Ei-
genschaften, wie Schneidverhalten, Deformationsverhalten und Oxidationseigenschaften.
Der dritte Schwerpunkt liegt in der nanomechanischen Charakterisierung des elastisch-

plastischen Verhaltens der neu entwickelten Keramik.



2. Grundlagen

2.1. Schneidwerkstoffe

Die grofen mechanischen und thermischen Werkzeugbeanspruchungen, die bei der Zer-
spanung gehirteter Stahlwerkstoffe mit geometrisch bestimmter Schneide auftreten, er-
fordern eine hohe Warmhirte und innere Bindefestigkeit sowie hohe Kantenfestigkeit
des Schneidstoffes. Die Verschleiffestigkeit und die Kantenstabilitdt bestimmen primér
die Oberflichengiite und die Mafgenauigkeit eines Werkstiickes. Wegen der im Prozess
auftretenden hohen Zerspantemperaturen muss der Schneidstoff auferdem eine sehr ho-
he chemische Stabilitdt aufweisen. Zusammengefasst ergeben sich daraus wesentliche

Anforderungen an die Materialien der heutigen Schneidwerkzeuge [4]:

e grofte Hirte und Druckfestigkeit

e hohe Zihigkeit und Biegefestigkeit

hohe Verschleififestigkeit

hohe Temperaturbestindigkeit

hohe chemische Bestdndigkeit

hohe Oxidationsbestandigkeit

Wirtschaftlichkeit.

Die Zerspanungstechnik unterscheidet drei Gruppen harter Schneidstoffe: (1) Hartmetal-
le bzw. Cermets, (2) Schneidkeramiken sowie (3) die sogenannten hochharten Schneid-
stoffe kubisches Bornitrid (CBN) und polykristalliner Diamant (PKD) [5]. In Abb. 2.1
sind die verschiedenen Schneidstoffe geméfs ihrer charakteristischen Harte und Zahigkeit

eingeordnet.
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Abbildung 2.1.: Einordnung von Schneidstoffen nach Konig [4].

Hartmetalle und Cermets Die klassischen Hartmetalle bestehen aus WC als Hart-
stoffphase und Co als metallische Binderphase und werden pulvermetallurgisch herge-
stellt. Durch Variation des Binder/Hartstoffanteils sowie der Korngrofe der Hartstoff-
phase kann die Zihigkeit des Werkstoffs in einem weiten Bereich eingestellt werden.
Cermets gehoren ihrem Aufbau nach ebenfalls zu den Hartmetallen. Jedoch sind hier
TiN und TiC die Haupthértebildner, als Binder wird in erster Linie Nickel eingesetzt [4].
Generell werden fiir die Hartstoffphase interstitielle Carbide, Nitride oder auch Boride
der Metalle aus den Gruppen IV (Ti, Zr, Hf), V (V, Nb, Ta) und VI (Cr, Mo, W) des
Periodensystems eingesetzt. Fiir die Binderphase wird eine Legierung der Elemente Fe,
Co, Ni oder Mo |6] verwendet.

Hartmetalle bzw. Cermets decken mit Abstand den groften Bereich der Zerspanungs-
anwendungen ab und haben dadurch den weitaus grofsten Anteil am Schneidstoffmarkt.
Realisierbar ist dies letztendlich durch die grofte Variationsvielfalt des Substratmaterials
sowie der Optimierungsmdglichkeiten der Eigenschaften durch nachtréglich aufgebrachte
CVD (chemical vapour deposition)- oder PVD (physical vapour deposition)-Schichten.
Sie sind daher nahezu universell einsetzbar, wie z. B. zur Bearbeitung von Guss, NE-

Metallen, Stahl oder schwer zerspanbaren Legierungen [5].
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Etwa 70 % der zum Drehen verwendeten Hartmetalle werden beschichtet, um die Ver-
schleififestigkeit zu erhohen [4]. Die Beschichtung erfolgt standardméfbig iiber PVD-
oder CVD-Verfahren. Weitere Details zu diesen Verfahren werden hier nicht gegeben.
Bei Interesse wird auf die einschligige Fachliteratur verwiesen [7, 8, 9]. TiAIN ist am
Markt momentan das Standardbeschichtungsmaterial, welches aufgrund seiner héheren
Oxidations- und Verschleifbesténdigkeit die urspriinglichen TiN- oder TiCN-Schichten
abgel6st hat. Die PVD-Technologie erlaubt eine breite Variation der elementaren Zusam-
mensetzung, wodurch die Schichteigenschaften weiter optimiert wurden. Eine Steigerung
des Al-Anteils (AITiN-Schichten) fithrt beispielsweise zu noch héherer Hirte und erlaubt
hohere Einsatztemperaturen. AICrNi-Schichten zeigen extreme Oxidationsbestandigkeit,
jedoch eine geringere Harte. Ebenso kann durch den Einbau weiterer Elemente, wie z.
B. Si, durch Gitterverzerrungen die Hérte gesteigert werden. Oxidische Schutzschichten,
die eine maximale Verschleiftbestindigkeit bei hohen Temperaturen aufweisen, konnten
in der Vergangenheit nur iiber das CVD-Verfahren bei relativ hohen Prozesstempera-
turen (ca. 1000°C) abgeschieden werden, wodurch die Substratwahl stark eingeschrinkt
war. Seit wenigen Jahren sind nun auch erstmals PVD-abgeschiedene Al,O3-Schichten
erhéltlich. Ein weiterer Trend ist die Optimierung der Mikrostruktur der Schichten. So
weisen sogenannte Nanocomposites oder Schichten mit Superlattice-Strukturen eine ho-
here Harte und Stabilitdt im Vergleich zur herkémmlichen Schichtstruktur auf. Neueste
Schichttypen sind meist Mehrschichtsysteme fiir eine optimale Anpassung der Eigen-
schaften auf den Anwendungsfall |5, 10, 9, 11].

Hochharte Schneidwerkstoffe (Superabrasives) Der Einsatzbereich fiir PKD (Po-
lykristalliner Diamant) beschriankt sich im Wesentlichen auf die Bearbeitung von Nichtei-
senwerkstoffen, insbesondere Aluminium. Schneidplatten aus kubischem Bornitrid (CBN)
sind dhnlich sprode wie Keramik jedoch mit deutlich gesteigerter Verschleiffestigkeit. Sie
werden zum einen fiir das Schlichten von perlitischem Guss bei sehr hohen Schnittge-
schwindigkeiten sowie fiir die Hartbearbeitung (ab 56 HRC) eingesetzt |5]. Kubisches
Bornitrid ist somit ein direkter ,Gegenspieler der Mischkeramik (Al,O3-TiC) im Be-

reich der Hartzerspanung.

Schneidkeramik Aufgrund der positiven Materialeigenschaften wie hohe Warmfestig-
keit, gute chemische Besténdigkeit sowie hohe Verschleifsfestigkeit, dringen keramische

Schneidstoffe immer weiter in die Anwendungsbereiche der konventionellen Schneidstoffe,



Grundlagen

den Hartmetallen, ein. Beim Einsatz von Schneidkeramiken ist kein Kiihl- und Schmier-
mittel erforderlich. Es sind wesentlich hohere Geschwindigkeiten und kiirzere Bearbei-
tungszeiten als bei dem Einsatz konventioneller Schneidstoffe erreichbar und daher eine
hohere Wirtschaftlichkeit erzielbar. Als generelle Nachteile konnen im Wesentlichen das
sprode Materialverhalten sowie die Empfindlichkeit gegeniiber thermischer und mecha-
nischer Wechselbeanspruchung genannt werden |12, 4|. Schneidkeramiken lassen sich in

vier Untergruppen einteilen:

o Oxidkeramik
e Mischkeramik
e Siliziumnitridkeramik

e Whiskerverstarkte Keramik

Reine Aluminiumoxidkeramik, die aufgrund ihrer Farbe hiufig ,weifse Keramik® ge-
nannt wird, zeichnet sich durch eine maximale Warmhirte sowie Inertheit gegeniiber
anderen Materialien aus und wird daher erfolgreich bei sehr hohen Schnittgeschwindig-
keiten eingesetzt. Allerdings hat sie den Nachteil, dass sie sehr sprode ist. Mit Hilfe von
710, ist es moglich, die Zahigkeit der Oxidkeramik deutlich zu steigern und somit den
Bruchwiderstand zu erhéhen. Das Haupteinsatzgebiet der Oxidkeramiken (Al,O3 oder
AlyO3-ZrOy) ist das Schrupp- und Schlichtdrehen von Gusseisen- und Stahlwerkstoffen
sowie das Einstechdrehen |4, 12, 13, 14|.

Durch das Einbringen eines Hartstoffes in die Al,O3-Matrix, wie zum Beispiel TiC oder
TiN, konnen die Harte und Warmeleitfihigkeit verbessert werden. Diese Art der Schneid-
keramik bezeichnet man als Mischkeramik oder schwarze Keramik. Die Mischkera-
mik besitzt im Vergleich zur Oxidkeramik eine bessere Verschleiffestigkeit und Thermo-
schockbesténdigkeit. Da Mischkeramiken auferdem eine hohe Warmharte und Kanten-
festigkeit besitzen, werden sie neben der klassischen Anwendung bei der Gussbhearbeitung
zunehmend zur Hartbearbeitung eingesetzt [4, 12, 14]. Die Mischkeramik ist zwar im Be-
reich der Hartzerspanung technisch dem CBN unterlegen, der geringere Preis macht den
Einsatz jedoch wieder wirtschaftlich. In Kapitel 2.2 wird auf Mischkeramiken genauer

eingegangen, da die vorliegende Arbeit auf diesem Material basiert.

Siliziumnitridkeramiken beinhalten als Basis SizNs und konnen als weitere Bestand-
teile SIAIONe oder Hartstoffzusétze enthalten. Sie wurden fiir die Bearbeitung von Guss-

eisenwerkstoffen entwickelt und weisen eine fiir Keramiken hohe Bruchzéihigkeit und ein
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gutes Thermoschockverhalten auf. Der hohe Bruchwiderstand resultiert aus der stéin-
geligen Form der SizgN,-Kristalle. Daher eignen sie sich fiir die Hochgeschwindigkeits-
bearbeitung oder den Einsatz bei schwierigen Bedingungen wie stark unterbrochenen
Schnitten und schwankenden Aufmafen. Aufgrund ihrer hohen Affinitdt zu Eisen ist

eine Stahlbearbeitung mit SizN4 nicht méglich [12].

Schlieflich gibt es noch whiskerverstirkte Schneidkeramiken, welche aus einer
Al,O3-Matrix mit 20 bis etwa 40 Vol-% SiC-Whiskern bestehen. Die stdbchenformi-
gen, einkristallinen SiC-Whisker verbessern die Festigkeit und in einem hohen Mafs die
Zahigkeit der Keramik. Eingesetzt wird dieser Schneidstoff nur fiir schwer zerspanbare
Werkstoffe, wie zum Beispiel Ni-Basislegierungen. Hier kénnen aufgrund ihrer Eigen-
schaften wirtschaftliche Vorteile durch héhere Schnittgeschwindigkeiten erreicht werden
[4, 12, 14].

Schneidkeramiken werden in aller Regel unbeschichtet eingesetzt. Das PVD-Beschichten
von keramischen Wendeschneidplatten stellt seit Jahren eine Herausforderung dar. Haupt-
griinde sind die schlechte Haftung der abgeschiedenen Schichten sowie die geringe Leitfé-
higkeit des Substratmaterials [15]. Jedoch ist die Industrie bestrebt, die Entwicklung von
PVD-Beschichtungen nichtleitender Schneidstoffe voranzutreiben [16], um deren Stand-
zeit zu erhdhen. Einige Ausnahmen sind bereits am Markt erhétlich. So vertreibt Cer-
amTec neuerdings SiAION-Keramik mit Al;Oz-Beschichtung [10]. Cemecon bietet die
Beschichtung von SizN,-Keramik mit TiAIN an [17]. Ebenso werden auch Mischkerami-
ken vereinzelt mit TiN-Beschichtung vertrieben, wobei die Beschichtung hier vor allem

der Verschleiferkennung dient.

2.2. AlLbO3-TiC-Keramik

2.2.1. Eigenschaften

Al,O3-TiC, die sogenannte Mischkeramik, wird in erster Linie zum Hartfeindrehen von
gehérteten Stdhlen mit Harten bis zu 62 HRC eingesetzt, fiir die Feinbearbeitung von
Graugusswerkstiicken und das Hartdrehen von Walzen. Durch den Zusatz von TiC zum
Aluminiumoxid wird die Bruchzihigkeit, Wéarme- und elektrische Leitfihigkeit gegen-

iiber dem Al,O3-Polykristall gesteigert. Allerdings verringert sich die Oxidationsbestén-
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digkeit und auch die Warmhérte des Materials. Als Optimum hat sich ein Mischungs-
verhéltnis von ca. 70 % Al,O3 zu 30 % TiC durchgesetzt [12, 4].

2.2.2. Herstellung

Industriell werden Mischkeramiken nichtreaktiv aus den Ausgangspulvern Al;Oj,
Ti(C, N) sowie weiterer Sinterhilfsmittel durch Heifpressen oder Sintern, gefolgt von
einem HIP'-Schritt, hergestellt. Fiir die vollstindige Verdichtung werden neben sehr ho-
hen Temperaturen von bis zu 1800°C auch hohe Driicke benétigt. Der erhohte Druck
ist notwendig, um die Bildung gasférmiger Produkte zwischen Al;O3 und TiC zu un-
terdriicken, welche sonst die Sinterfihigkeit der Mischkeramik wesentlich herabsetzen
wiirden [14] (siehe hierzu auch Kap. 4.1.2). Der grundsitzliche Fertigungsablauf dieses
klassischen Prozesses ist in Abbildung 2.2 dem am Institut fiir keramische Hochleis-
tungswerkstoffe entwickelten, alternativen reaktiven Verfahren gegeniibergestellt. Das
dieser Arbeit zugrunde liegende Ausgangsmaterial wurde ebenfalls unter Anwendung

des Reaktivverfahrens hergestellt.

Reaktive Herstellung Unter Ausnutzung der aluminothermischen Reaktion von me-
tallischem Aluminium mit edleren Metalloxiden koénnen Al,O3-TiC-Keramiken durch
Reaktionssynthese hergestellt werden. Der Prozess basiert auf dem s-3A-Verfahren (sin-
tered Alumina-Aluminide Alloys), welches von Claussen et al. [18] entwickelt wurde. Bei
der Herstellung von Al,O3-TiC ist er durch die Reaktion von pulverféormigen TiO5 mit
Aluminiumpulver (siehe Gl. 2.1) bei Temperaturen zwischen 550°C und 700°C, gefolgt

von einer drucklosen Verdichtung bei 1625°C, charakterisiert.

2 Al(s) + 3 TiO4(s) — Al O3(s) + 3 TiO(s) (2.1)

Die Pulveraufbereitung sowie die Prozessparameter wurden von Bruhn [19] und Pi-
schel [20] untersucht und optimiert. Zur Kontrolle der exothermen aluminothermischen
Umsetzung des Al zu Aluminiumoxid wird zusétzlich inertes Al,O3 und TiC zugege-
ben. Dies reduziert die Energiefreisetzung pro Volumeneinheit. In Verbindung mit der
Wabhl einer sehr langsamen Aufheizrate in diesem Bereich wird so gewéhrleistet, dass es

wihrend der reaktiven Umsetzung nicht zu Temperaturinhomogenitéiten innerhalb der
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2.2 Al,O;3-TiC-Keramik

Probe kommt. Dadurch ist die Bildung einer homogenen, feinkérnigen Mikrostruktur
moglich. In der nachfolgenden Sinterphase bei 1625°C wird das Material endverdichtet.
Die liickenlose Mischbarkeit der kubischen TiO- und TiC-Phase |21] fithrt dabei zur
Ti(C, O)-Mischkristallbildung, so dass nach dem Sintern ein zweiphasiges Gefiige aus
Al O3 und kubischem Ti(C, O) erhalten wird. Aufgrund des ZrOj,-Mahlkugelabriebs
withrend der Pulveraufbereitung sind dariiber hinaus ZrO,-/ZrC-Anteile im Gefiige vor-
handen. Das ZrC resultiert aus einer teilweisen Reduktion des ZrO, wihrend der Re-
aktionssinterung. Diese erfolgt wohl durch die im Material enthaltenen Kohlenstoffreste

des zum Attritieren verwendeten Losungsmittels |20].

Pulverversatz Pulverversatz
inert: 35% ALO,, 15% TiC; 70% ALO,; 30% TiC;
reaktiv: 21,5% Al, 28,5% TiO, organische Zusiitze
Pulveraufbereitung Pulveraufbereitung
Altritor: 7 h, 700 U/min, Rithrwerkskugelmiihle
Aceton, Y-TZP-Mahlkugeln 30-80 min, 1900 Uimin, Ethanol
Pulverkonditionierung Pulverkonditionierung
Trocknen, Sicben Granulieren/Spriihtrocknen
G;’ru.l?k(_)rpgrl}erstellung Griinkérperherstellung
R R R LA Pressen: kalt-isostatisch 100-500 MP,
kalt-isostatisch 300-900 MPa SSCT: RAHSOSTANSER TU0 “

Entbindern/Ausgasen
400-500 °C, Stickstoff’
. . i Sintern + HIP
Reaktionssintern (RS) Helﬁpreus_sen (HP) 7 )
1500-1650 °C, Vakuum 1500-1800 °C, 30-60 MPa, druckloses Sintern: 1650-1800°C, IT
Argon Heiflisostatisch Pressen:1500°C,
. 100 MPa, Argon
Hartbearbeltung Hartbearbeitung
e Trennen, Schieifen Hartbcarbcitung
’ Schieifen

Abbildung 2.2.: Gegeniiberstellung des reaktiven, am Institut fiir keramische Hochleis-
tungswerkstoffe entwickelten Verfahrens und des konventionellen Pro-
zesses zur Herstellung von Mischkeramik.



Grundlagen

2.3. Oberflachenmodifikation

Neben den klassischen PVD- und CVD-Beschichtungsverfahren zur Optimierung der
Oberflacheneigenschaften des Schneidmaterials existieren Alternativen zur Modifizierung
der Werkstoffoberfliche. Eine Methode ist z. B. die Tonenimplantation. Durch Implan-
tation von Argon- oder Stickstoffionen konnte die Festigkeit von Al;O3 um bis zu 60 %
gesteigert werden [22]. Mittels einer Variante, dem Pulsed high-energy density plasma
(PHEP), beschichteten Miao et al. [23] Siliziumnitrid und Wolframcarbid-Schneidkera-
miken mit TiN, TiCN und (Ti, AI)N, wodurch der Freiflichenverschleif um das bis zu

Zehnfache verringert werden konnte.

Eine Gruppe um Zum Gahr verdnderte die Oberfliche von Aluminiumoxidkeramiken
durch das Einbringen von TiOs, ZrO,, HfO,, TiC, TiN sowie TiBy mit Hilfe von La-
serstrahlung. Das pulverbeschichtete Substrat wurde mit einem Laser bestrahlt und so
das Pulvermaterial in der Oberfliche umgeschmolzen. So konnten Modifikationstiefen
von bis zu 400 um erreicht werden. Die tribologischen Eigenschaften der modifizierten
Keramiken konnten dadurch hinsichtlich des Reibverschleiftes deutlich verbessert werden
[24, 25].

Industriell haben sich diese beiden Methoden jedoch noch nicht durchgesetzt. Im Gegen-
satz dazu sind die von Lengauer et al. entwickelten, sogenannten Functionally Graded
Hardmetals (FGHM) bereits kommerziell erhéltlich [26, 27, 28, 29]. Diese basieren auf
der Anderung der Diffusionsrichtung von Stickstoff im Material in Abhiingigkeit des
Stickstoffgehaltes in der Ofenatmosphére. So kann durch eine gezielte Einstellung des
Stickstoffgehaltes in der Ofenatmosphére die Oberflichenzusammensetzung der Hart-
metalle modifiziert werden. Bei hohem Stickstoffdruck kommt es zur Eindiffusion von
Stickstoff in das Material. Gleichzeitig diffundiert das stickstoffaffine Titan aufgrund
der erhohten Stickstoffaktivitit zur Oberfliche und es bildet sich dort TiN [29, 30]. Die
TiN-angereicherte Oberflichenzone resultiert in einer erhhten Héarte und verringerten
Zahigkeit des Materials. Durch Sintern bei Stickstoffdriicken unterhalb des Gleichge-
wichtsdruckes kann ein gegenteiliger Effekt bewirkt werden. Es kommt zur Diffusion von
N, aus dem Material und Ti tiefer in das Material hinein. Die entstandene WC-Co-reiche
Oberfliche weist eine erhohte Zidhigkeit auf. So kénnen je nach Anwendungsziel die

Eigenschaften des Materials mafsgeschneidert werden.
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2.4 Randzonenmodifikation reaktionsgesinterter Mischkeramik

2.4. Randzonenmodifikation reaktionsgesinterter
Mischkeramik

Bei der am Institut fiir keramische Hochleistungswerkstoffe entwickelten, reaktionsge-
sinterten Mischkeramik wurde erstmals von Piischel [20] eine Randzonenmodifikation
beobachtet. In der Folge einer HIP-Nachbehandlung bei 1625°C konnte er die Ausbil-
dung einer ca. 1 pm diinnen TiC-reichen Schicht nachweisen. Piischel stellte zudem fest,
dass diese Nachbehandlung zu einer deutlichen Steigerung der Gebrauchseigenschaften
als Schneidkeramik fiihrte [31].

Als Ergebnis ihrer Untersuchungen postulierten Piischel und Dorsch [20, 32] folgendes
Modell zur Ausbildung der Randzonenmodifikation: Wiahrend der Reaktionssinterung
entstehe aufgrund der aluminothermischen Reaktion réntgenamorphes Ti, Oy, das von
ebenfalls entstehendem Al,O3 umschlossen werde und so nicht mehr weiter reagiere.
Wiéhrend der Auslagerung diffundiere dieses Ti Oy an die Oberfliche und reagiere dort
mit C (g) zu TiC. Als Triebkraft der Diffusion gibt Piischel die Ausbildung eines Koh-
lenstoffgradienten zwischen Ofenatmosphére und Probe an. Als Schwachpunkte dieses

Modells miissen zwei Dinge kritisiert werden:

1. Einen eindeutigen Beweis fiir die Existenz des rontgenamorphen Ti,Oy, welches
der Kern des vorgeschlagenen Mechanismus ist, gibt es nicht. Anhand von TEM-
Aufnahmen gefundene titanhaltige Einlagerungen in Al,O3-Koérnern wurden als
das TiyOy postuliert. Allerdings konnte aufgrund der geringen Menge dieser titan-
haltigen Einlagerungen nicht einmal deren kristallographischer Aufbau sowie ihre
Zusammensetzung naher spezifiziert werden. Weiterhin fehlt jeder experimentelle
Hinweis auf eine Diffusion dieser Ti,O, wéhrend der Auslagerung hin zur Oberflé-
che. Im Gegensatz dazu weisen Piischel und Dorsch der Reduktion von Ti(C, O)
nur einen geringen Beitrag zur TiC-Schichtbildung zu, obwohl Ti(C, O) zweifelsfrei

und in grofer Menge vorhanden ist.

2. Piischel und Dorsch gehen davon aus, dass die Reaktion des Ti Oy nur durch
gasformigen Kohlenstoff (und nicht z. B. durch CO) erfolgen kann, denn sie be-
trachten in ihren thermodynamischen Uberlegungen nur die Reaktionsenthalpie
fiir Standardbedingungen. Sie ziehen jedoch nicht die Partialdriicke der Gaspha-
sen mit ein, was unabdingbar ist, sobald Gase an der Reaktion beteiligt sind. Dies

fithrt zu der falschen Annahme, dass eine Reduktion durch CO bei den gegebenen
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Temperaturen nicht moglich ist. Zudem gibt Piischel selbst den Dampfdruck des
Kohlenstoffs bei 1625°C mit 3-107'2 bis 1,3-10~!! bar an, was nach Uberlegungen
von Dorsch [32]| nicht annihernd fiir die Bildung der beobachteten Schichtdicken
ausreicht. Von daher ist davon auszugehen, dass die oberflichliche Reduktion zu-

mindest nicht nur auf C(g) basiert.

Unabhéngig davon waren diese Ergebnisse der Ausgangspunkt fiir die im Rahmen dieser

Dissertation durchgefiihrten Arbeiten zur in-situ-Schichtbildung auf Mischkeramiken.

2.5. Materialien

2.5.1. Al,O3

Von Al,Oj3 exisitieren verschiedenste kristallographische Modifikationen. Das rhombo-
edrisch kristallisierende a-Al;O3 (Korund) ist die fiir technische Anwendungen bei wei-
tem wichtigste Modifikation. Korund kristallisiert in der Raumgruppe Nr. 167. Es ist
durch ein hexagonal dichtest gepacktes Sauerstoffgitter (Schichtenfolge ABAB) charak-
terisiert, in dem 2/3 der Oktaederliicken durch Al** besetzt sind. Der ionische Bin-
dungsanteil der AI-O-Bindung betrigt nach Pauling 46 %. Aufgrund der Kristallstruktur

besitzt monokristalliner Korund (,,Saphir®) entsprechend anisotrope Eigenschaften.

Zu den Eigenschaften des Aluminiumoxids zdhlen unter anderem eine hohe chemische
und thermische Stabilitit (Ts = 2050 °C), eine geringe Dichte (3,98 g/cm?) sowie ein
hoher elektrischer Widerstand (10! Qcm). Al,O3 zeichnet sich aukerdem durch eine
hohe Harte (22 GPa) aus. Der E-Modul betrigt 400 GPa. Die thermische Ausdehnung
liegt bei 8107 /K [33].

2.5.2. ZrO,

Zirkoniumdioxid tritt in drei technologisch relevanten kristallographischen Modifikationen
auf: kubisch (Raumgruppe Nr. 225), tetragonal (Raumgruppe Nr. 137) und monoklin
(Raumgruppe Nr. 14), der bei Raumtemperatur eigentlichen thermodynamisch stabilen
Phase. Die martensitische tetragonal-monokline Phasenumwandlung ist spannungsindu-
ziert und mit einer Volumenzunahme von etwa 3-5 % verbunden, was in reiner ZrO ,-

Keramik zu Rissen und damit zur Zerstérung der Keramik fiihren wiirde. Daher muss
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2.5 Materialien

entweder die kubische oder tetragonale Phase bei Raumtemperatur stabilisiert werden,
um als technische Keramik eingesetzt werden zu konnen. Dies geschieht durch Dotierung
mit Fremdatomen wie Y, Ca oder Mg. ZrOy-Keramiken zeichnen sich durch sehr hohe
Bruchziihigkeiten (bis iiber 15 MPay/m) aus sowie einen eher geringen E-Modul (200
GPa) und eine geringe Hérte (12 GPa). Die Dichte betrigt (je nach stabilisierter Mo-
difikation) ca. 6 g/cm?®. Der spezifische elektrische Widerstand liegt bei 100 Qcm, der
Schmelzpunkt bei 2750°C. Da die thermische Ausdehnung (ca. 10°/K) dhnlich derje-
nigen von Stahl ist, eignet sich ZrOs auch sehr gut fiir die Kombination mit Metallen
|33, 34].

2.5.3. Das Stoffsystem Ti-C-O-N

TiC TiC kristallisiert in der kubischen Struktur (Raumgruppe Nr. 225), wobei die Ti-
tanatome ein flichenzentriertes Gitter bilden, in dessen Oktaederliicken sich die Kohlen-
stoffatome befinden. Aufgrund unvollstéindiger Oktaederliickenbesetzung existiert TiC
tiber einen Homogenitétsbereich von 32 bis 48,8 at.% [35]. Mit steigender Kohlenstoff-
konzentration nimmt die Gitterkonstante zunéchst deutlich zu. In einem Bereich von x=
0,7 bis 1,0 &ndert sie sich nur wenig (siche Abb. 2.3 a). Die Gitterkonstante von nahezu

stochiometrischem TiC wird mit 0,4328 nm angegeben [36].

Eine der herausragenden Eigenschaften des TiC ist seine hohe Hérte (HV — 28-32 GPa).
Die Dichte des Titankarbids betrigt 4,93 g/cm?. Der Schmelzpunkt liegt bei 3100°C und
macht TiC so zu einer sehr stabilen Verbindung [36]. Der E-Modul von stéchiometri-
schem, polykristallinem TiC wird in der Literatur mit ca. 460 GPa angegeben. Weiterhin
nehmen E-Modul wie auch Harte mit sinkendem C/Ti-Verhéltnis linear ab [38|. TiC ist
elektrisch leitfihig (p = 45-107%Qcm) und besitzt einen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten von 7,4-10°¢ K [33]. Auf die Oxidationseigenschaften des TiC wird in Kap.

5.3 eingegangen.

TiO TiO kristallisiert ebenfalls in der Kochsalzstruktur und besitzt einen Homogeni-
tatsbereich von 34,5 bis 55,6 at. % [35]. Der Gitterparameter von stochiometrischem
TiO betragt ca. 0,417 nm. Der verringerte Gitterparameter im Vergleich zum TiC ist
laut Ehrlich [39] auf den stérker ionischen Charakter der Ti-O-Bindung zuriickzufiihren,

welcher zu einer Gitterkontraktion fiithrt.
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Abbildung 2.3.: Abhingigkeit der Gitterkonstanten von der chemischen Zusammenset-
zung fiir a) substéchiometrisches Titankarbid [36] und b) stochiometri-
sches Titanoxikarbid (unterbrochene Linie nach Angern [37], durchge-
zogene Linie nach Neumann [21]).

Ti(C, O) Die Mischkristallphase TiC,Oy existiert iiber einen sehr weiten Homogeni-
tiatsbereich, wobei x + y sowohl sub- (1 > z +y > 0,5) als auch iiberstéchiometrische
Werte annehmen kann. Geméf Zainulin et al. [40] kann x + y dabei maximal den Wert

1.3 annehmen.

Bei einer stochiometrischen Zusammensetzung steigt der Gitterparameter zunéchst deut-
lich mit zunehmendem C/O-Verhéltnis, ab ca. 50 mol.% TiC jedoch kaum mehr (siehe
Abb. 2.3 b). Komplizierter wird die Abhéngigkeit beim Vorliegen sub- bzw. iiberstochio-
metrischer Phasen [40], so dass vom Gitterparameter allein nicht auf die Zusammenset-

zung der TiC,Oy-Phase geschlossen werden kann.

Untersuchungen von Fernandes et al. [41] an TiC,O,-Schichten zeigten, dass sowohl die

Harte als auch der E-Modul mit zunehmendem Sauerstoffanteil abnimmt.

Ti(C, O, N) Aufgrund des identischen kristallographischen Aufbaus ist auch TiN

liickenlos mit TiO und TiC mischbar. Reines TiN ist vor allem wegen seines niedri-
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2.6 Verschleift bei der Zerspanung

gen Reibkoeffizienten technisch interessant. Titankarbonitrid-Schichten erlauben durch
eine Variation des Kohlenstoff/Stickstoff-Verhéltnisses die Reibungs- und Verschleifei-
genschaften auf die jeweilige Anwendung abzustimmen und haben daher in der Zerspa-
nungstechnik eine wichtige Stellung errungen. Die Einstellung der Stéchiometrie erfolgt

dabei meist iiber die Anpassung des Stickstoffdruckes wihrend der Abscheidung [9].

2.6. Verschleill bei der Zerspanung

Wihrend des Zerspanprozesses unterliegen die eingesetzten Schneidstoffe einem aufser-
ordentlich komplexen Belastungszustand, der durch hohe Druck- und Schubspannungen
sowie hohe Temperaturen gekennzeichnet ist |42]. Der Zerspanprozess kann als Black-
Box-System verstanden werden. Durch das Zusammenspiel einer Vielzahl von Eingangs-
operanden (u.a. Werkstiickmaterial, Werkzeugmaterial, Wendeschneidplattengeometrie,
Stellgrofen wie Schnittgeschwindigkeit, Vorschub, Eingriffszeiten) werden Prozessgro-
fen (dies sind z. B. Zerspankrifte, Temperaturen, Schwingungen) vorgegeben, welche

Art und Ausmal der Ausgangsgrofe Verschleift bestimmen [43].

Abbildung 2.4.: Schneidecke einer Wendeschneidplatte, die Kolk- und Freiflichenver-
schleifs aufweist.

Anhand des Ortes des Verschleiftes konnen die Verschleiftformen Kolk- und Freiflichen-

verschleiff unterschieden werden (siche Abb. 2.4).
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Die dabei auftretenden Verschleifmechanismen kénnen unterteilt werden in:
e Abrasion
e Rissbildung/Oberflichenzerriittung
e Tribochemischer Verschleifs

Abrasion, auch mechanischer Abrieb genannt [44], ist ein kontinuierlicher, furchen-
formiger Materialabtrag, hervorgerufen durch harte Partikel, die iiber den Schneidstoff
gleiten und dabei in ihn eindringen. Je nach Duktilitit des Werkstoffs kommt es dabei
zum Mikropfliigen, -spanen oder -brechen (siehe Abb. 2.5). Beim Mikropfliigen wird das
Material im Kontaktbereich plastisch verformt und zu den Furchenrdndern verdrangt.
Mikrobrechen erfolgt bei rein sprodem Verhalten durch Rissbildung und -ausbreitung
in der belasteten Oberfliche. Das Abtragsvolumen iibersteigt dabei deutlich das Volu-
men der Verschleifsfurche. Das Mikrospanen liegt dazwischen. Das Material wird hier
durch plastische Verformung und Scherung abgetragen. Ideales Mikrospanen fiihrt zu
einem Materialabtrag in Form eines Spanes, dessen Volumen gleich dem Volumen der
entstehenden Verschleiffurche ist [42].

Das Ausmals des abrasiven Verschleifes in Abhéngigkeit der Bruchzédhigkeit und Hér-
te ist nach Moore [45] und Zum Gahr [46] in Abb. 2.6 schematisch dargestellt. Bei
Materialien mit geringer Bruchzihigkeit erfolgt der Abtrag aufgrund von Sprodbruch
(= Bereich I). Eine Zunahme an Zihigkeit fithrt zu geringerem Materialabtrag, also ho-
herer Verschleifsbestindigkeit. Bei zdhen Materialien ist jedoch der abrasive Verschleift
durch den Mechanismus der plastischen Verformung kontrolliert (= Bereich II). In die-
sem Bereich wird die Verschleifbestindigkeit durch die Hirte des Materials bestimmt.

Da fiir die meisten Materialien eine Zunahme an Hérte auch eine Abnahme der Zahigkeit

<
— (A A
— .‘-.

| >
[
4

Mikropfligen Mikrospanen Mikrobrechen

Abbildung 2.5.: Arten der Werkstoffschiadigung durch abrasive Teilchen [42].

16



2.6 Verschleift bei der Zerspanung

Hérte

Abrasiver VerschleiBwiderstand

Bruchzéhigkeit

Abbildung 2.6.: Schematische Darstellung des abrasiven Verschleifswiderstands und der
Hérte in Abhéngigkeit der Bruchzéhigkeit nach [45|. Die Harte fallt im
Allgemeinen mit zunehmender Bruchzédhigkeit ab. Der Verschleifswider-
stand nimmt zunéchst mit der Bruchzihigkeit zu, der Materialabtrag
erfolgt in diesem Bereich aufgrund von Sprédbruch (Bereich T). Bei sehr
hohen Bruchzihigkeiten nimmt der Verschleifwiderstand mit der Bruch-
zahigkeit ab, die Abrasion ist hier kontrolliert durch plastische Deforma-
tion (Bereich II). Sein Maximum erfihrt der Verschleifwiderstand am
Ubergang der beiden Verschleiffmechanismen.

bedeutet, fillt hier der Verschleifswiderstand mit steigender Bruchzdhigkeit. Ein Maxi-
mum an Verschleifbestindigkeit wird am Ubergang beider Regime erreicht [45, 47].

Unter Rissbildung bzw. Oberflichenzerriittung ist Mikrorissbildung und Riss-
wachstum aufgrund thermomechanischer Belastungen, insbesondere Wechselbelastun-
gen, zu verstehen. Diese konnen schlieflich zu katastrophalem Bruch fiihren. Die Nei-
gung hierzu wird von Werkstoffkenngrofen wie Ki¢ und Thermoschockwerten bestimmt
[4]. Eine typische Erscheinung dafiir sind z. B. Kammrisse. Sie entstehen auf der Span-
fliche in Richtung des ablaufenden Spans. Thr Verlauf deckt sich mit dem Verlauf der

Isothermen des Temperaturfeldes im Schneidteil [42)].

Tribochemischer Verschleifs nimmt im Allgemeinen mit steigenden Temperaturen

zu und ist dadurch vor allem an der Spanfliche von Bedeutung. Unterarten des tribo-
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chemischen Verschleifes sind Oxidation, Adhésion, Diffusion (z. T. in Kombination mit
chemischer Reaktion). Bei rein oxidativem Verschleifs fiihrt die Oxidation des Schneid-
materials zu dessen mechanischer Schwichung und damit letztlich zu Gewaltbruch. Bei
der Adhésion erfolgt lokales Verschweiften von Werkstiickstoff und Schneidstoff, auf-
grund von Diffusion, mechanischer Verhakung, Elektronentransfer oder Adsorption. An-
schliefende Abscherung fithrt zu Materialabtrag an der Schneide. Ein- oder Ausdiffusion
bestimmter Elemente kann die mechanischen Eigenschaften des Schneidstoffs negativ be-
einflussen. So ist die Eindiffusion von Fe in WC ein typisches Beispiel fiir Versprédung
aufgrund von Diffusion. Wegen der in der Kontaktzone herrschenden hohen Driicke und
Temperaturen bietet der Zerspanvorgang gute Vorraussetzungen fiir Diffusionsvorgénge.
Weiterhin bleibt ein vorhandenes Konzentrationsgefille aufgrund des sténdig neu zuge-
fiihrten Spans dauerhaft erhalten. Infolge von Diffusion kann es auch zur Bildung von
Reaktionsschichten zwischen Schneidstoff und Werkstiick kommen, die dann ebenfalls

beschleunigt abrasiv abgetragen werden [4, 42].

Da sich die beschriebenen Mechanismen iiberlagern und gegenseitig beeinflussen, las-
sen sich die einzelnen Verschleifursachen und deren Wirkungen nur schwer voneinan-
der abgrenzen. Aufgrund der Komplexitit der ablaufenden Vorgéinge wird daher in der
Fertigungspraxis der Einfluss von Prozessparametern auf den Verschleif meist nur an-
hand makroskopischer Grofen, wie z. B. der Verschleifimarkenbreite (siehe dazu Kap.
5.1.1), quantifiziert. Es wird dabei im Allgemeinen nicht auf die jeweiligen verschleifsver-
ursachenden Mechanismen eingegangen. Entsprechend werden die optimalen Schnittbe-

dingungen oft aufgrund empirischer Werte bestimmt.

Es gibt nur wenige Autoren, die sich mit Verschleiferscheinungen auf bruchmechanischer
Ebene auseinandersetzen. Eine Ausnahme ist Hutchings [47|. Er entwickelte auf der Basis
bruchmechanischer Modelle fiir das Einsetzen von Sprédbruch bzw. plastischer Defor-
mation schematische Verschleifskarten fiir abrasiven und erosiven Verschleifs von spréden
Materialien. Im Fall abrasiver Beanspruchung leitete er vier verschiedene Verschleifire-
gime in Abhéngigkeit der Korngrofe und der Last der eindringenden Partikel ab (siehe
Abb. 2.7). Im Bereich I erfolgt rein elastische Deformation, wodurch Verschleif nur durch
tribochemische Prozesse oder Oberflichenermiidung erfolgen kann. Bei geringerem Par-
tikeldurchmesser geschieht bei Lasten unterhalb P, Materialabtrag aufgrund plastischer
Deformation. Das Uberschreiten von Py, fiihrt zu lateralem Bruch (Bereich IV) bzw. bei
Partikeln grofer als dg zu Hertz “schem Bruch (Bereich III). Dem Hertz “schen Bruch,

welcher mit dem Kontakt abgerundeter Partikel assoziiert wird, geht dabei nur rein elas-
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log (Partikelgrofe)
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Abbildung 2.7.: Schematische Verschleifkarte fiir abrasiven Verschleif (nach [47]) in Ab-
hiangigkeit von Grofse und Last der eindringenden Partikel. Im Bereich
I, bei geringen Kriften und ausreichend grofen Partikeln, erfolgt rein
elastische Deformation. Bei kleineren Partikeln kommt es zu plastischer
Deformation (Bereich IT). Bei Uberschreiten einer gewissen Kraft pro
Partikel (Pr) tritt Lateralbruch (Bereich IV) ein, oder, wenn die Parti-
kelgrofe dy tiberschritten ist, Hertz “scher Bruch (Bereich III).

tische Deformation voraus, wiahrend lateraler Bruch durch harte, scharfkantige Partikel
verursacht wird, die vorab zu lokaler Indentation und plastischer Deformation fiihrten.

In den Bereichen III und IV nimmt der Verschleifs schlagartig zu.

Twigg et al. [48] untersuchten die Initiierung von Oberflichenschiddigung unter punk-
tueller Belastung an Aluminiumoxidkeramiken mittels Nanoindentation und verglichen
diese mit Verschleifiraten im Naferosionsversuch. Sie fanden eine Korrelation zwischen
Verschleifsrate und E-Modul des Materials. Allerdings konnten sie dieser kein bruchme-

chanisches Modell zugrunde legen.

Zusammenfassend ist zu sagen, dass das Verschleifverstindnis wihrend der Zerspanung
vor allem auf empirischer Erfahrung beruht. Bisher exisitieren keine ausgearbeiteten
Modelle, welche Werkstoffkenngrofen, Prozessgrofsen und Verschleifmechanismen mit-

einander verkniipfen, um so Verschleifsraten oder Lebensdauern abschétzen zu konnen.
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2.7. Grundlagen der Elastizitat und Plastizitat

Beim Einwirken einer duferen Kraft auf einen Korper kommt es zu einer Deformation
des Korpers. Im Falle einer elastischen Verformung handelt es sich um einen rever-
siblen Prozefs, bei dem der Koérper nach Entlastung wieder seine urspriingliche Form an-
nimmt, wihrend es bei der plastischen Verformung zu einer irreversiblen Forménderung

kommt.

Spannungen und Dehnungen, die aus dem Kontakt zweier Festkorper resultieren, sind
in der technischen Anwendung enorm wichtig, wie z. B. fiir die Auslegung mechanischer

Bauteile oder deren Verschleif- und Versagensverhalten.

Im folgenden werden die theoretischen Grundlagen der Elastizitit und Plastizitit erldu-
tert, welche zum Verstindnis des Deformationsverhaltens sowie insbesondere der Nano-

indentationsexperimente nétig sind.

2.7.1. Elastischer Kontakt

Fiir den typischen Fall des Kontakts zwischen einer steifen Kugel und einer ebenen Flache
(siche Abb. 2.8), konnte Hertz [49] bereits 1882 den Zusammenhang zwischen Kontakt-
radius a, Eindruckkraft P, dem Indenterradius R und den elastischen Eigenschaften der

beteiligten Materialien darstellen:

3PR
M 2.2
a 4 E,r. Y ( )
wobei E, der ,reduzierte Elastizititsmodul® ist mit
1 1 — 2 1 — 1?2
= (1—v7) i ( o) (2.3)

E, E; E,

mit dem Elastizitdtsmodul E und der Querkontraktionszahl v. Der Index i steht hierbei
fiir den Indenter, p fiir die Probe. Der reduzierte E-Modul beriicksichtigt also sowohl die

Verformung der Probe als auch die des Indenters.

Der Zusammenhang zwischen Kontaktradius a und Kontakttiefe h. ist fiir eine sphérische
Geometrie gegeben durch

A=ra®>=m (2Rh. — h?) , (2.4)
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S

1
h he

total

Abbildung 2.8.: Darstellung des elastischen Kontakts zwischen einem steifen sphérischen
Indenter und einer ebenen Fliche; der Kontaktradius a wird an der
Kontaktstelle zwischen der elastisch verformten Probe und dem Indenter
gemessen.

wobei A der projezierten Kontaktfliche entspricht. h. ergibt sich im rein elastischen Fall
nach Sneddon [50] zu

htotal
h, = . 25
: (25

Die Gesamteindringtiefe hyy, ldsst sich nach Hertz in Abhéngigkeit der aufgebrachten
Last P berechnen zu [51]:

g\ 13/ P\ £\ 13
htotal - (1_6> (E) (E) . (26)

Der mittlere Anpressdruck P, ist definiert als die aufgebrachte Last geteilt durch die
projizierte Kontaktfliche A (Gl. 2.7).

Pp="t=_"_ (2.7)

Durch Einsetzen von GIl. 2.7 in Gl. 2.2 und Umformung erhilt man
4 a
P,=|—F | —=. 2.8
(37‘(’ > R (28)
Der mittlere Anpressdruck kann nun als ,Indentationsspannung® und die Groke a/R
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Grundlagen

als ,Indentationsdehnung® verstanden werden. Eine solche Darstellung ausgehend von
einer aufgenommenen Kraft-Eindringkurve wurde erstmals von Tabor [52] verwendet
und spéter von anderen Autoren ebenfalls aufgenommen |53, 54|. Dadurch erhilt man
eine Auftragung, die dem bekannten Spannungs-Dehnungs-Diagramm aus Zug- oder
Druckversuchen dquivalent ist. Da die elastische Dehnung im Material mit der Grofe
a/R skaliert, ergibt sich in beiden Féllen ein linearer Verlauf bei rein elastischer Defor-

mation.

An der Oberfliche der Probe, aufserhalb des Kontaktbereichs des Indenters, ergibt sich

eine radiale Zugspannung o,. Sie ist maximal an der Kontaktgrenze und betrigt dort

o = (1—2v) [55]. (2.9)

2mwa?
Die Verteilung der Scherspannung unter dem Indenter kann fiir den rein elastischen Fall
ebenfalls bestimmt werden. Fiir einen sphérischen Indenter liegt die maximale Scher-
spannung T, bei ca. 0,49 P, (fiir v = 0,22) und tritt in einer Tiefe 0,5 a unterhalb
des Indenters auf [55].

2.7.2. Elastisch-plastischer Kontakt

Beim Uberschreiten einer kritischen Zug- oder Druckspannung, der Fliefgrenze Y, kommt
es bei vielen Materialien, insbesondere Metallen, zum Einsetzen irreversibler plastischer
Deformation. Dabei ist fiir das plastische Fliefen in erster Linie die Hohe der maxi-
mal wirkenden Scherspannung T,,,. entscheidend. Entsprechend wurde von Tresca |56|
folgendes Kriterium fiir den Beginn plastischer Deformation entwickelt:

Tmaa:

1 1
= §Y = 5(01 —03) bzw. Y = |0y — o3]. (2.10)

Parallel dazu existiert das von Mises-Kriterium (Gl 2.11), ausgehend von einer kombi-

nierten Belastung der drei orthogonal stehenden Hauptspannungen o7y, 03, 03 57|

Y = \/% (01 — 02)° + (02 — 03)° + (03 — 01)2}. (2.11)

Je nach Anwendungsfall wird eines der beiden Kriterien eingesetzt, wobei das von Mises-

Kriterium im Ingenieursbereich weiter verbreitet ist.
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Im klassischen Spannungs-Dehnungsdiagramm stellt sich der Ubergang vom elastischen
zum plastischen Verhalten in einer zunehmenden Abweichung vom linearen Zusammen-
hang dar, bis sich idealerweise eine nahezu konstante Spannung bei steigender Dehnung
einstellt (sieche Abb. 2.9).

A
o)

>
& &

el

Abbildung 2.9.: Schematisches Spannungs-Dehnungsdiagramm eines Metalls, wie z. B.
Kupfer, fiir eine Belastung der Probe iiber die Flieigrenze Y hinaus
ohne Beriicksichtigung des Effekts der Kaltverfestigung. €. entspricht
dem Grenzwert fiir rein elastische Dehnung.

2.7.3. Atomistische Betrachtungsweise der Plastizitit

Auf atomarer Ebene betrachtet, stellt sich elastische Dehnung als Auslenkung der Atome
aus ihrer Gleichgewichtslage verbunden mit einer Lingeninderung atomarer Bindungen
dar. Die plastische Verformung kristalliner Materialien hingegen basiert auf dem Abglei-

ten von Kristallbereichen ldngs kristallographisch ausgezeichneter Ebenen.

Die Schubspannung, die notwendig ist, um zwei Kristallteile auf einer kristallographi-
schen Ebene gegeneinander um einen Atomabstand b zu verschieben, ist die theoretische

Schubfestigkeit T,
G b

" ond
wobei G dem Schubmodul, b dem Burgersvektor (bzw. dem Atomabstand) und d dem

Tin (2.12)

Netzebenenabstand entspricht. Der Schubmodul G wiederum ergibt sich zu

E
G = Tt (2.13)
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Da die Bewegung der Atome jedoch nicht gleichzeitig erfolgt, sondern zeitlich nach-
einander - dies entspricht etwa dem Fortbewegungsmuster einer Raupe - ist die notige
Scherspannung tatséchlich geringer. Im Kristall stellt dieser ,Raupen“-Mechanismus die
Bewegung einer Versetzung dar. Die Scherspannung, die nétig ist, um eine Versetzung

entlang einer Gleitebene zu verschieben wird als Peierls-Spannung tp bezeichnet.

=g (o) .

Tp wird mit zunehmendem Gleitebenenabstand und abnehmendem Burgersvektor klei-

ner. Entsprechend sind die Gleitsysteme, bestehend aus Gleitrichtung und -ebene, auf
denen Versetzungsbewegung erfolgt, abhingig von der Kristallstruktur. Um plastisches
Fliefen in alle Richtungen zu ermdoglichen, ist ein Minimum an fiinf aktivierten Gleit-
systemen notwendig [58|. Bei Kristallstrukturen mit geringer Symmetrie, wie das oft bei
Keramiken der Fall ist, sind Kristallebenen und -richtungen nur wenig dicht gepackt.
Die Peierls-Spannung dieser Gleitsysteme iibersteigt daher die Bruchspannung, so dass
keine plastische Deformation aufgrund von Versetzungsbewegung eintreten kann [59].
Stattdessen kommt es zum Versagen durch Sprodbruch. Schliefslich konnen Versetzun-
gen iiber ihr elastisches Spannungsfeld miteinander in Wechselwirkung treten und sich so
gegenseitig in ihrer Versetzungsbewegung behindern, ja sogar gegenseitig immobilisieren
[59].
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3. C15-Mischkeramik

3.1. Herstellung

Das dieser Arbeit zugrunde liegende Material wurde nach dem in Kap. 2.2.2 beschriebe-
nen reaktiven Prozess hergestellt und tragt die Bezeichnung "C15". Die Ausgangspulver-
mischung besitzt eine Zusammensetzung von 21,5 Vol.-% Al, 35 Vol.-% TiO4, 35 Vol.-%
Al;O3 sowie 15 Vol.-% TiC. Die Spezifikation der eingesetzten Rohstoffe kann Tab.
3.1 entnommen werden. Diese Pulvermischung wird in einem Attritor (PE075, Netsch-
Feinmahltechnik GmbH, Selb) gemahlen und homogenisiert. Der Attritortopf bestand
aus Aluminiumoxid und hatte ein Fasssungsvermogen von 500 ml. Die Mahlscheiben des
Riihrers sowie die Mahlkugeln (3 mm Durchmesser) waren aus Y-TZP. Zur Herstellung
einer Charge wurden 50 g Pulvermischung mit ca. 250 ml Aceton und 1500 g Mahlkugeln
bei 700 Umdrehungen /min fiir 7 h gemahlen. Der Schlicker wurde in der Folge in 48 h im
Trockenschrank an Luft getrocknet. Die Konditionierung zu einem pressfihigen Pulver

erfolgte mittels Sieben mit einer Maschenweite von 200 pum.

Rohstoff Partikel- Dichte Reinheit Hersteller Produkt
grofe (um) (g/cm?) (%)

Al 5,4 2,69 99,78 Toyal America  Alcan 105

Al,03 0,45 3,97 99,95 Sasol Ceralox
HPA-0,5

TiO2 0,032 3,9 99,9 Alfa Aesar Nr. 39953

(Anastas)

TiC 5-10 4,93 99,5 Alfa Aesar Nr. 40178

Tabelle 3.1.: Rohstoffspezifikation

Das Pulver wurde kaltisostatisch zu Probenkorpern verpresst. Dazu wurden zunéchst
Griinkorper in einer Uniaxialpresse (WHC, Paul-Otto Weber GmbH, Remshalden) unter
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Verwendung einer Pressform mit fliegender Matrize bei 15 kN hergestellt. Diese wurden
kaltisostatisch 2 min bei 900 MPa (KIP 200 ES, Paul-Otto Weber GmbH, Remshalden)
nachverdichtet. Die Reaktivsinterung fand in einem graphitbeheizten Gasdrucksinter-
ofen (ibv Vakuumtechnik GmbH, Hamburg) in Vakuum (1072 Pa) statt. Der verwendete
Sinterzyklus ist in Tab. 3.2 aufgefiihrt.

Segment Starttemperatur (°C) Endtemperatur (°C) Heizrate (K/min)

1 20 300 6

2 300 550 3

3 550 700 1

4 700 1625 30

5 1625 1625 0

6 1625 575 -10

7 575 20 natiirliche Abkiihlung

Tabelle 3.2.: Eingesetztes Temperaturprogramm zur Reaktionssinterung der C15-
Mischkeramik.

3.2. Eigenschaften

In Abb. 3.1 ist das Gefiige der gesinterten Keramik dargestellt. Die Keramik besitzt ein
feinkorniges Gefiige mit Korngréfen um einen Mikrometer und einer Restporositit von
ca. 0,1 %. Durch XRD-Untersuchungen wurde nachgewiesen, dass es sich bei den drei
vorhandenen Phasen um a—Al,O3, kubisches Ti(C, O) sowie ZrO, handelt. Die ZrO,-
Phase weist im Allgemeinen eine kubische Struktur auf. Weiterhin wurde festgestellt,

dass es in einigen Fillen wihrend der Reaktionssinterung zu einer teilweisen Reduktion
des ZrO, zu ZrC kommt.

Der Gitterparameter des Ti(C, O) betrdgt 0,4295 £+ 0,0005 nm. Unter Annahme (1)
einer stochiometrischen Zusammensetzung, (2) dass keine signifikante Dotierung mit
Fremdatomen (Al, Zr, N) vorliegt sowie (3) Spannungsfreiheit kann damit nach [21] und

|60] eine Zusammensetzung von TiOg5 1 01Co s 4 0,1 abgeschitzt werden.
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3.2 Eigenschaften

Abbildung 3.1.: Mikrostruktur der gesinterten Keramik C15.

Mittels quantitativer Rietveldanalyse (Topas R, Version 3.0, Bruker AXS, Karlsru-
he, Deutschland) wurde die Zusammensetzung der gesinterten Keramik zu 61,9 + 0,6
Gew.-% Aly,03, 32,3 + 1,1 Gew.-% Ti(C, O) und 5,8 + 0,6 Gew.-% ZrO,/ZrC bestimmt.
Die Dichte der Keramik wurde pyknometrisch (Accupyc 1330, Micromeritics, Moenchen-
gladbach, Deutschland) gemessen und betriigt 4,41 4 0,02 g/cm?.
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4. Prozessentwicklung zur

Schichtbildung

Wie bereits in Kap. 2.4 beschrieben, wurde von Piischel festgestellt, dass alumino-
thermisch hergestellte Mischkeramik, die eine diinne TiC-Schicht aufweist, ein deutlich
verbessertes Standverhalten im Drehversuch zeigt [20]|. Dies fiihrte zu dem Bestreben,
den Mechanismus der TiC-Schichtbildung genauer zu verstehen sowie einen optimierten

Prozess zur Erzeugung dieser zu entwickeln.

In Vorversuchen wurde festgestellt, dass die TiC-Schichtbildung wihrend der HIP-Behand-
lung, wie sie von [20| postuliert wurde, nicht konsistent erfolgt. Daher wurde zunéchst
anhand des vorhandenen Literaturwissens eine Einganghypothese zur in-situ-Schicht-
bildung entworfen. Diese basiert auf der Reduktion von Ti(C, O) zu TiC iiber eine CO-
Gasphasenreaktion. In der Folge wurden entsprechende Untersuchungen zum Verstind-
nis und zur Prozessoptimierung durchgefiihrt. Die Ergebnisse flossen in ein verfeinertes
Reaktionsmodell ein. Teile der hier aufgefiihrten Ergebnisse sowie das vorgeschlagene

Reaktionsmodell wurden in [61] verdffentlicht.

4.1. Grundlagen

4.1.1. Reaktionsmechanismus der carbothermischen Reduktion
von TiO; zu TiC

Grofstechnisch wird TiC entweder durch CVD aus TiCl,, der Karburierung von metalli-

schem Titanschwamm oder der carbothermischen Reduktion von TiO, gewonnen.

Bei der carbothermischen Reduktion im industriellen Mafstab wird eine TiO/Kohlen-

stoff-Pulvermischung in inerter Atmosphire bei Temperaturen um 2000°C zu TiC um-

29



Prozessentwicklung zur Schichtbildung

gesetzt [36]. Die Gesamtreaktion ist demnach TiO(s) + 3 C(s) — TiC(s). Aufgrund der
technologischen Relevanz dieser Reaktion war sie in der Vergangenheit der Forschungs-
gegenstand einer Vielzahl von Wissenschaftlern. Ziel war es, den Reaktionsmechanismus
im Detail zu verstehen und aufzukliren. Ein Uberblick iiber frithe Untersuchungen, mit
teils widerspriichlichen Ergebnissen, wird von Berger et al. [62] gegeben. So postulierten
Meerson und Lipkes |63] bereits 1945 einen dreistufigen Reaktionsmechanismus. Zu-
néchst erfolge eine Reduktion des TiO5 zu Tiy O3, weiter zu TiO und schlieflich zu TiC.
Auferdem vermutete Meerson bereits, dass der Transport des Kohlenstoffs iiber die Gas-
phase lduft und wies entsprechend auf den Einfluss des CO-Partialdrucks hin [64]. In
der Folge wurden neben einer Vielzahl von Magnelliphasen (Ti,Og, 1;(n>10)), weitere
Zwischenphasen, wie Ti305, TisO7 oder TizOg von verschiedenen Autoren nachgewiesen
|62]|. Ebenso wurde der Einfluss des CO-Partialdrucks auf die Zusammensetzung der ent-
stehenden (Zwischen-)phasen bestétigt. Schlieflich wurde von Berger et al. [62] folgende
allgemeine Reduktionssequenz etabliert: TiOy — Ti,09,.1,(n>10) — Ti,Og4,(10>n>4)
— Ti305 (— Tiy03) — TiC,O, — TiC. Dabei hat das zuerst gebildete kubische Oxi-
carbid eine ungefihre Zusammensetzung von x — 0,65, y — 0,35. Dies wurde unabhéngig
von Berger et al. bereits 1979 von Ouensanga [65] experimentell festgestellt. Aufgrund
massenspektrometischer Untersuchungen gehen Berger et al. davon aus, dass der erfor-
derliche Massentransport des Kohlenstoffs zum TiO, in allen Reaktionsschritten iiber
das gasformige CO erfolgt, welches somit als Reduktionsmittel dient [66, 67]. Durch
Reaktion des CO5 mit C an dessen Oberfliche zu CO, erfolgt eine sofortige Regenera-
tion des CO (siehe auch Abb. 4.1 rechts). Weiter wird angenommen, dass zu Beginn
der Reaktion CO entweder durch eine Festphasenreaktion zwischen dem TiO5 und dem
Kohlenstoff gebildet wird oder durch Zersetzung organischer Gruppen, die auf der Ober-
fliche des Kohlenstoffs adsorbiert sind [66].

Da fiir diese Arbeit insbesondere der letzte Schritt der carbothermischen Reduktion
von TiCyOy zu TiC von Bedeutung ist, wird dieser im folgenden explizit dargelegt.
Schematisch ist der Vorgang in Abb. 4.1 dargestellt. Die Substitution des Sauerstoffs
durch Kohlenstoff im TiC,Oy erfolgt durch oben genannten CO-Gastransfermechanismus.
An der Oberfliche der Ti(C, O)-Partikel disproportionieren die CO-Gasmolekiile. Zum
einen reduzieren die CO-Gasmolekiile das Oxid unter Bildung von CO 4, wodurch es im
Ti(C, O)-Kristallgitter zur Sauerstoffverarmung kommt. Gleichzeitig wird Kohlenstoff in
das Gitter der TiCyOy-Phase eingebaut, welche reich an Gitterdefekten ist und so den

Einbau erleichtert. Dabei ist die Geschwindigkeit des Sauerstoffausbaus schneller als der
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CO(g) 1.ff();(g) 2 CO(g)
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Abbildung 4.1.: Schematische Darstellung der carbothermischen Reduktion von
Ti(C, O) nach [66]: An der Oberfliche der Ti(C, O)-Partikel dispro-
portionieren die CO-Gasmolekiile. Kohlenstoff wird in das Ti(C, O)-
Kristallgitter eingebaut (gestrichelt dargestellt), Sauerstoff ausgebaut
(gepunktete Pfeile). So entsteht sukzessive TiC. Das dabei entstehende
COs regeneriert an Kohlenstoff sofort wieder zu Kohlenmonoxid.

Kohlenstoffeinbau [66]. In Summe ergibt sich die Reaktion Gleichung 4.1. Das CO 5 wird
gemék der Bouduoard-Reaktion 4.2 wieder zu CO riickgebildet.

TiO (s) + CO(g) — TiC (s) + CO4(g) (4.1)

C(s) + COy(g) — 2 CO(g) (4.2)

CO ist also zum Ablauf der carbothermischen Reduktion notig. Andererseits zeigen
thermodynamische Berechnungen von Berger et al. [62], dass der CO-Gehalt sehr gering
sein muss, um nahezu reines TiC zu erhalten. Je hoher die Temperatur, desto hohere CO-
Partialdriicke sind dabei akzeptabel. Der letzte Schritt der carbothermischen Reduktion
ist somit durch sehr widerspriichliche Anforderungen seitens der Thermodynamik und
der Kinetik des Systems gekennzeichnet. Aus thermodynamischer Sicht sollte CO aus
dem System moglichst entfernt werden, wiahrend hinsichtlich der Kinetik ein hoher CO-

Partialdruck fiir einen schnellen Massetransport wiinschenswert ist.

Die Herstellung von Ti(C, N) kann ebenfalls durch die Reduktion von TiO, erfolgen, mit
dem Unterschied, dass zusétzlich Stickstoff in der Atmosphire vorhanden sein muss. Die

Reaktionssequenz verlduft dabei ebenfalls {iber die bereits beschriebene carbothermische

31



Prozessentwicklung zur Schichtbildung

Reduktion. Die Inkorporation des Stickstoffs geschieht erst in der neu gebildeten kubi-
schen Phase, gleichzeitig mit dem Einbau des Kohlenstoffs [62, 68|. Die Gesamtgleichung

dieser Reaktionsfolge ist zusammengefasst:

TiO4(s) + C(s) + Ny(g) — Ti(C,N)(s) 4+ 2 CO(g) (4.3)

4.1.2. Zersetzungsreaktionen im System ALbQO;3-TiC

Wihrend Al;O3 aufgrund seiner oxidischen Natur in oxidierenden Umgebungen bis zu
seinem Schmelzpunkt (2050°C) stabil ist, kann es unter reduzierenden Bedingungen be-

reits bei niedrigeren Temperaturen zur Zersetzung kommen.

Experimentell wiesen Klug et al. |71] nach, dass im System Al-C-O die Zersetzung von
Al;O3 durch Kohlenstoff ab Temperaturen von 1550°C signifikant wird. Die Bildung vo-
latiler Al-Suboxide sowie CO bzw. CO5 fiihrt dabeil zu starkem Masseverlust. Es wird
angenommen, dass die Reaktion nicht direkt durch eine fest-fest-Reaktion ablauft, son-
dern iiber die Gasphase [71, 69]. Durch spektrometrische Messungen wiesen Lefort et
al. [69] bei der Umsetzung von Al,O3; mit Kohlenstoff unter fliefendem Argon in ei-
nem graphitbeheizten Ofen das Entstehen von Al(g) ab 1400°C nach. Durch Zusatz von
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Abbildung 4.2.: Stabilitdtsdiagramm der Aluminiumphasen im System Al-C-O in Ab-
héngigkeit des CO-Partialdruckes bei 2100 K [69).

32



4.1 Grundlagen

5 -
‘©
D._'. N -
Q
Q
(o}
(@)]
L 4. i
Motzfeldt et al.(1979)
7 % in equilibrium with liquid slag B
o 2Al,0,+3C=Al,0,C+2CO(g)
A Al,0,C+6C=Al,C,+4CO(g)
3

42 43 44 45 46 47 48 49 50 51 52
10000/T [K]

Abbildung 4.3.: Stabilitdtsdiagramm kondensierter Aluminiumphasen im System Al-C-
O in Abhéngigkeit des CO-Partialdruckes und der Temperatur |70].

5 Vol.-% CO zur Ar-Atmosphire wurde die Al-Gasphasenentwicklung verzogert und erst
bei 1600°C detektiert. Bei der Aufheizung von Al,O3 ohne Kohlenstoff wurde ebenfalls
eine, wenn auch verlangsamte, Zersetzung festgestellt. Es kommt dabei ab 1600°C zu
einer CO-Bildung. Der Kohlenstoff muss dabei aus den Graphitheizelementen des Ofens
stammen. Neben Al(g) gibt es weitere aluminiumhaltige Gasphasen (Al,O(g), AlO(g)
und AlO2(g)) in diesem System, die jedoch erst bei hoheren CO-Partialdriicken gebil-
det werden (sieche Abb. 4.2). Qiu und Metselaar |70| befassten sich ebenfalls mit den
thermodynamischen Eigenschaften im System Al,03-Al;Cs;. Unter anderem berechne-
ten sie fiir Temperaturen von 1000 bis 2000°C die Stabilitdtsbereiche der kondensierten
Phasen Al;O3, C, Al,C3, AlLOC, Al;O4C in Abhéngigkeit der Partialdriicke von Al, CO
und CQO,. Daraus geht hervor, dass fiir Temperaturen bis 2000 K und CO-Partialdriicke
grofer 10* Pa AlyO3 stabil bleibt (Abb. 4.3).
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Im erweiterten System Al-Ti-C-O wurden ab ca. 1550°C ebenfalls Zersetzungsreaktionen
zwischen Al;O3 und TiC detektiert, welche die Verdichtung behindern [72]. Anhand
thermodynamischer Berechnungen identifizierten Kim u. Lee [73] bei T=1700°C die

Zersetzungsreaktionen Gl. 4.4 und 4.5 als die entscheidenden.

Al O3(s) + TiC(s) — Al O(g) + TiO(s) + CO(g) (4.4)
ALO4(s) + g TiC(s) — 2 Al(g) + g TiO(s) + ; CO(g) (4.5)

Aufgrund der beobachteten, relativ schnell ablaufenden Zersetzung folgerten Kim und
Lee [73], dass diese nicht direkt gem&f den obigen Gleichungen ablauft, sondern iiber
eine Gas-Festkorper-Reaktion. Es wird eine Reduktion des Al,O3 durch CO, wie es im
System Al-C-O geschieht, angenommen. Urséchlich fiir die anféngliche Entstehung von
CO vermuteten Kim und Lee eine Fest-Fest-Reaktion zwischen Al,O3 und TiC an deren
Kontaktflichen. Da beide Reaktionen GIl. 4.4 und 4.5 abhingig vom CO-Partialdruck
sind, ist der im Ofen herrschende Druck entscheidend dafiir, ob und in welchem Mafe
die Zersetzung der Al,O3-TiC-Keramik eintritt. So konnen nach [73| die oben genann-
ten Zersetzungsreaktionen unterdriickt werden, wenn der CO-Partialdruck wiahrend des
Sinterns mehr als 4,5-10? Pa betrigt. Alternativ kann auch der Gesamtdruck wihrend
des Sinterns erhoht werden, was das Gleichgewicht der beiden Reaktionen GIl. 4.4 und
GIl. 4.5 nach links verschiebt und so der Zersetzung des Al,03-TiCs entgegenwirkt. Dies

wird bei der konventionellen Herstellung von Mischkeramik angewandt.

Zusammenfassend kann also gefolgert werden, dass ab etwa 1550°C mit dem Einset-
zen einer Zersetzung des Al,O3 gerechnet werden muss, wobei das Vorhandensein von
Kohlenmonoxid in der Ofenatmosphére den Beginn der Zersetzung zu groferen Tempe-

raturen hin verschiebt, ebenso wie ein Arbeiten unter erhéhtem Gesamtdruck.

Im Gegensatz zu den obigen Untersuchungen erreichten Borom und Lee [74] durch Sin-
tern von Al,O3/TiC in CO-haltiger Atmosphére jedoch keine grokere Verdichtung. Statt-
dessen fiihrte die Verwendung einer He-10 % CO-Gasmischung bei Temperaturen bis
zu 1950°C zur Ausbildung einer gradierten Randzone, bestehend aus einer ca. 60 pm
breiten, Ti und C angereicherten Schicht, gefolgt von einer ca. 240 um dicken Zone, an-
gereichert mit Al und O, bevor die normale Bulkzusammensetzung vorlag. Hier wurde

also bereits durch das Auslagern in CO-Atmosphire eine Diffusion von Ti und C zur

Oberflache hin beobachtet.
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4.2. Eingangsmodell und dessen Umsetzung

Als Ausgangspunkt der Hypothese dient der Reaktionsmechanismus zur carbothermi-
schen Reduktion von TiO; zu TiC, wie er von Berger et al. postuliert wurde (siehe Ka-
pitel 4.1.1). Es wird also eine Reduktion des Ti(C, O)s zu TiC iiber einen CO-Gastransfer
angenommen, welche iiber die beiden Reaktionen GI. 4.1 und 4.2 ablduft. Das bedeutet,
dass die Auslagerung in einer kohlenmonoxidhaltigen Atmosphére erfolgen muss, um
eine TiC-Schichtbildung zu erhalten. Die beiden parallel ablaufenden Einzelreaktionen

konnen zur Summenreaktion GIl. 4.6
TiO(s) + 2 C(s) — TiC(s) + CO(g) (4.6)

zusammengefasst werden. Die Gleichgewichtskonstante K dieser Reaktion in Abhéngig-
keit der Temperatur lisst sich mit Hilfe der Software HSC Chemistry (HSC Chemistry
Version 5.1, Outokumpo Research Oy, Pori, Finnland) berechnen. Im Gleichgewicht gilt

weiterhin GI. 4.7
Xric _ K(T) pe

X1io Pco

(4.7)

mit X gleich dem Molenbruch der indizierten Substanz, pco dem CO-Partialdruck und
pg dem Standarddruck (1013 mbar)'.

In Abb. 4.4 ist das Ergebnis dieser Berechnungen dargestellt. Es wird deutlich, dass fiir
Temperaturen iiber 1400°C und CO-Partialdriicke < 200 mbar die Gleichgewichtszu-
sammensetzung des TiC, 0, mit x > 0,98 nahezu reinem TiC entspricht. Aufgrund der
mit der Temperatur zunehmenden Zersetzungsreaktionen im System Al,O3-TiC (siehe
Kap. 4.1.2), erscheint ein Temperaturbereich von nicht héher als 1700°C als sinnvoll.
Insgesamt ergeben sich so als angemessenes Prozessfenster ein CO-Partialdruckbereich

von 0 bis 200 mbar sowie Temperaturen von 1400-1700°C.

Kohlenmonoxid wird aufgrund seiner Toxizitdt und Entflammbarkeit als Gefahrstoff der
Kategorien F™ und T (R61, R23, R12, R48/23, S53, S45) eingestuft, wodurch der Um-
gang damit rigiden Sicherheitsbestimmungen unterliegt. Deshalb musste fiir die Versuche
auf die Verwendung von CO als Ausgangsgas verzichtet werden. Als Alternative wur-
de ein COy/Argon-Gasgemisch verwendet (hier als ,Ausgangsgasmischung®* bezeichnet),

mit welchem der Ofen bei Raumtemperatur befiillt wurde.

X kann gleich 1 gesetzt werden, da Kohlenstoff im Uberschuss im System vorhanden ist und ange-
nommen werden kann, dass sich dessen Menge durch die Reaktion nicht dndert.
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Abbildung 4.4.: Zusammensetzung TiC,O; in Abh#ngigkeit des Kohlenmonoxidparti-
aldrucks und der Temperatur. In grau ist das prognostizierte Prozess-
fenster eingezeichnet. Bezogen auf Gl. 4.7 ist x dquivalent mit xTjc.

Der Druck im Ofen, pge, betrug wihrend des Prozesses 1 bar. Es wurde mit stehender
Atmosphire gearbeitet, d.h. wihrend der Warmebehandlung fand kein Gaseinlass statt.
In Gegenwart von Kohlenstoff reagiert CO4 geméf der Boudouard-Reaktion (Gl. 4.2) bei

erhohten Temperaturen zu CO. Die Gleichgewichtskonstante K dieser Reaktion ist

2 2
K = PeolPo (4.8)
Pcog/pe

mit pco,: COy-Partialdruck im Gleichgewicht.

Weiterhin ergibt sich direkt aus der Reaktionsgleichung 4.2

1
PCos = Peo, — 5Pco (4.9)

mit péo2: COg-Partialdruck in der zugefiihrten Ausgangsgasmischung.

2Wieder unter der Annahme, dass X¢ = 1.
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Durch Einsetzen von GIl. 4.9 in Gl. 4.8 erhilt man nach Umformung

1 A
roo _ 2| -k + \/K2 16700 | (4.10)
Do Pe

Die notwendigen Gleichgewichtskonstanten K(T) wurden mit HSC Chemistry berechnet.
Abb. 4.5 zeigt als Ergebnis dieser Berechnungen, dass fiir Temperaturen > 800°C das
Gleichgewicht komplett auf der CO-Seite liegt. Es ist daher davon auszugehen, dass in
einem mit Kohlenstoff verkleideten, graphitbeheizten Ofen in stehender Atmosphére das

anfianglich zugefiihrte CO4 bei Temperaturen > 1400°C als CO vorliegt.

200 -
| :/'
| s P’ co, [mbar]
150 - Pyes = 1 bar :’ +100 =50 425 «10
£l N
E | .
o 100 -
o i
j="

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800
Temperatur [ °C]

Abbildung 4.5.: Nach Gl. 4.10 sich einstellender CO-Partialdruck in Abhangigkeit der
Temperatur und der verwendeten Ausgangsgasmischung.
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4.3. Experimentelles

4.3.1. Probenmaterial

Neben dem Standardmaterial C15 wurden weitere Materialien mit gednderter Zusam-
mensetzung hergestellt. Eine Ubersicht ist in Tab. 4.1 gegeben. Bei dem Material C16
wurde TiN im Austausch fiir TiC zugegeben, wihrend die beiden Materialien K1 und
K2 konventionellen Zusammensetzungen mit zusétzlichem TiO- bzw. TiOy-Anteil ent-
sprechen. Die Herstellung dieser weiteren Materialien erfolgte analog wie fiir das Stan-
dardmaterial C15 (siehe Kap. 3.1). Es wurden tablettenférmige Probenkérper (Einwaage
1,5 g) verwendet, die nach dem Sintern einen Durchmesser von ca. 11 mm und eine Ho-
he von ca. 4 mm aufwiesen. Nach dem Sintern wurde einseitig die Sinterhaut entfernt
und bis zu einer minimalen Lappkorngréfse von 1 um poliert (Poliermaschine Typ Rubin
500, ATM GmbH, Altenkirchen). Details zu den Polierschritten sind in [75] aufgefiihrt.
Als sauerstofffreies Vergleichsmaterial wurde die kommerzielle Mischkeramik HTM 64
(62 Gew.-% AlyO3, 35 Gew.-% Ti(C, N), 3 Gew.-% ZrO,) von Kennametal, Fiirth ein-
gesetzt.

Material Al TiO, TiC TiO TiN Al2O3
C15 21,5 28,5 15 0 0 35
C16 21,5 28,5 7.5 0 7.5 35
K1 0 0 20 20 0 60
K2 0 20 20 0 0 60

Tabelle 4.1.: Ausgangszusammensetzungen der hergestellten Keramiken in Vol.-%.

4.3.2. Auslagerung

Das thermische Auslagern erfolgte in einem graphitbeheizten Ofen (Thermal Technology
GmbH, Bayreuth) bei Normaldruck. Die Proben wurden dazu in mit Graphitfilz ausge-
kleideten Graphittiegeln plaziert. Die Heiz-und Abkiihlraten betrugen in allen Versuchen
20 K/min. Die isotherme Haltezeit bei Maximaltemperatur wurde im Bereich zwischen
30 und 120 min variiert fiir Temperaturen zwischen 1400°C und 1700°C. Vor dem Be-

ginn der thermischen Nachbehandlung wurde die Kammer des Ofens mehrmals evakuiert
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und mit Argon gespiilt, um eventuelle Restgase zu entfernen. Anschliefend wurde die
gewiinschte Gasmischung eingelassen, bis Standarddruck erreicht wurde. Zur Einstel-
lung der Gasatmosphére wurden als Ausgangsgase Ar (99,998 %), N5 (99,999 %) sowie
eine 10 % COy/Ar-Mischung (99,9 %) verwendet. Alle Versuche wurden unter stehen-
der Atmosphére durchgefiihrt. Da die Druckregelung nicht automatisiert ist, wurde mit

steigender Temperatur der Druck manuell auf Normaldruck nachgeregelt.

4.3.3. Charakterisierung

Der Einfluss der Auslagerungsbedingungen auf die Schichtbildung wurde mittels zweier
sich erginzender Methoden, Rontgendiffraktometrie und Rasterelektronenmikroskopie,

untersucht.

4.3.3.1. Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fiir die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen (Leo 1530 Gemini, Carl Zeiss
SMT AG, Oberkochen, Deutschland) wurden Querschliffe priapariert. Hierzu wurden
die zylinderformigen Proben mit einer Prézisionsige (MCP, Exakt-Apparatebau GmbH,
Norderstedt) in zwei Hélften parallel zu ihrer Rotationsachse zersigt. Die Halbzylinder
wurden eingebettet (Scandiquick, Scandia GmbH, Hagen) und auf ein 1 pm poliert
(sieche Abb. 4.6). Aufnahmen der Mikrostruktur wurden im REM im Allgemeinen im
SE-Modus bei einer Beschleunigungsspannung von 5 kV gemacht. Elementanalyse wurde
mit dem integrierten EDX-Detektor (Inca, Oxford Instruments, Abingdon, UK) bei einer
Beschleunigungsspannung von 10 kV betrieben.
Zylinder einseitig

schleifen
und polieren

_ Querflache
hier trennen schleifen und polieren

nach Sinterung nach Auslagerung

Abbildung 4.6.: Schema Praparation Querschliffe
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4.3.3.2. Rontgendiffraktometrie

Die rontgenograpische Phasenanalyse wurde an einem D8 Discover, Bruker AXS, Karls-
ruhe, Deutschland, durchgefiihrt. Die Anlage arbeitet mit CuK a-Strahlung der Wellen-
linge 0,1540562 nm. Die R6hre wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 40 kV
und einem Strom von 40 mA betrieben. Priméirseitig ist das Diffraktometer mit einem
einfachen Gobelspiegel ausgeriistet, welcher die Rontgenstrahlung parallelisiert und mo-
nochromatisiert. Sekundérseitig war das Diffraktometer mit einem 0,23° Sollerkollimator

vor dem Szintillationszahler bestiickt.

I Detektor
Sollerblende
Netzebenen-
normale

Rontgen-
réhre

Probe

Abbildung 4.7.: Schematische Darstellung des verwendeten Messaufbaus zur réntge-
nographischen Phasenanalyse (sogenannter streifender Einfall: Rohre
bleibt fest, nur der Detektor bewegt sich.).

Neben dem Standardverfahren (sogenannter Theta-Theta-Scan, Rohre und Detektor be-
wegen sich kontiniuierlich), wurde der Aufbau des streifenden Einfalls (siche Abb. 4.7)
benutzt, da bei dieser Methode der Einfallswinkel wihrend der Messung konstant bleibt.
Je geringer der Einfallswinkel gewihlt wird, umso weniger tief dringt der Strahl in das
Material ein und desto oberflichensensitivere Information erhilt man. Der Einfallswinkel

wurde bei den Messungen zwischen 2° und 15° variiert.

Die qualitative Auswertung der Rontgendiffraktogramme zur Ermittlung der enthalte-
nen Phasen erfolgte softwaregestiitzt (DiffracPlus Eva, Version 11, Bruker AXS GmbH,
Karlsruhe, Deutschland), basierend auf einer pdf-2-Datenbank (Ausgabe 2005, Inter-

national Centre for Diffraction Data, Newton Square, USA). Zusétzlich erfolgte eine
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quantitative Analyse nach dem Rietveld-Verfahren.

Quantitative Rietveld-Analyse Die von Hugo Rietveld ab den 60er Jahren entwickelte
Methode ist ein Whole Pattern Fitting-Verfahren zur Kristallstrukturverfeinerung und

stellt heute die meistverwandte Methode zur quantitativen Phasenanalyse dar.

Basierend auf der Methode der kleinsten Quadrate wird ein gemessenes Beugungsdia-
gramm mit einem anhand eines Strukturmodells berechneten Diagramm abgeglichen

und iterativ bis zur Erreichung eines Minimums optimiert (siehe GI. 4.11).

Sy = Z Wi |Yio — yic\Q — Minimum (4.11)
mit
Sy Residuum,

Yio gemessene Intensitit am i-ten Punkt,

Yic berechnete Intensitit am i-ten Punkt,

w; Wichtungsfaktor; = yl

0

Die Giite der Rietveld-Verfeinerung, das heift die Giite der Minimierung von Sy, wird
anhand der Residualwerte R, Ry, und Reyx, bewertet (siche Gl 4.12 - 4.14). Bei einer

Verfeinerung hoher Giite liegen diese unter 20.

I@,—»Z;l%%;;gﬁi (4.12)

"_‘21/2
RW:{Z%% %ﬁ (4.13)

Z wiyzzo

N_P 1/2
exp — 4.14
i ! {szy?o} ( )

mit
N Anzahl der Datenpunkte,

P Anzahl der Verfeinerungsparameter.

41



Prozessentwicklung zur Schichtbildung

Der Erwartungswert Ry, entspricht dem theoretischen Minimalwert von R,,. Der Good-
ness of Fit-Indikator (GOF) ist definiert als gg—’z. Entsprechend liegt der GOF bei einer
guten Verfeinerung zwischen 1,0 und 1,7. Je mehr er sich der 1 annéhert, desto besser

ist die Verfeinerung.

Der iterative Prozess der Verfeinerung geschieht durch Variation freigegebener Kristall-
und Profilparameter der enthaltenen kristallinen Phasen, um die Erreichung eines glo-
balen Minimums zu gewéhrleisten. Im Software-Programm Topas R 3.0 (Bruker AXS,
Karlsruhe), das in dieser Arbeit verwendet wurde, konnen zur Berechnung des theoreti-
schen Diffraktogramms neben kristallographischen Daten auch gerétespezifische Anga-
ben gemacht werden. Fiir eine qualitativ hochwertige Rietveld-Analyse ist neben prézisen
Messdaten ein addquates Ausgangsmodell sowie die Wahl und Reihenfolge der freizuge-
benden Parameter entscheidend [76, 77, 78|.

Die in dieser Arbeit verwendeten Kristalldaten sind im Anhang zu finden. Die Gerétepa-
rameter primérer und sekundéirer Radius wurden mit 180 mm vorgegeben. Der Lorentz-
Polarisations-Faktor wurde auf Null gesetzt, der Temperaturfaktor gleich 1. Der Unter-
grund wurde mit einem Chebychev-Polynom 3. Grades verfeinert. Zur Modellierung der
Peakform wurde eine THCZ (Thompson, Cox und Hastings modifizierte)-pseudo-Voigt-
Funktion gewéhlt. Gitterparameter, Peakprofilparameter (U, V, W) und Nullpunkt wur-

den neben der Skalierung der Phasen zur Verfeinerung freigegeben.

4.4. Ergebnisse und Diskussion

4.4.1. Schichtbildung in Abhdngigkeit der Ofenatmosphare

Ausgehend von den urspriinglichen Auslagerungsparametern in der heifiisostatischen
Presse (1625°C; 10 min, 200 MPa Ar) [20] wurde der Einfluss der Atmosphéirenzusam-
mensetzung auf eine Schichtbildung am Standardmaterial C15 untersucht. Hierzu wur-
den Versuche unter Vakuum, reinem Ar sowie CO- und stickstoffhaltiger Atmosphére
durchgefiihrt. Die Schichtbildung wurde in erster Linie anhand rasterelektronenmikro-

skopischer Aufnahmen der priaparierten Querschliffe beurteilt.

Eine Ubersicht der durchgefithrten Versuche, ihrer spezifischen Auslagerungsparameter

und des Ergebnisses ist in Tab. 4.2 gegeben.
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Code Gaszusammensetzung T max Dauer Ergebnis

A0 100 % Ar 1700°C 60 min Zersetzung, Fliissigphasen-
bildung

Al 100 % Ar 1625°C 30 min

A2 100 % Ar 1600°C 30 min } inkonsistente Schichtbildung

A3 100 % Ar 1600°C 60 min

A4 10 % CO2, 90 % Ar 1600°C 60 min 1,5 + 0,2 um dicke, pordse
TiC-Schicht

Ab 1% CO9, 99 % Ar 1600°C 60 min 1,0 & 0,2 um dicke, dichte
TiC-Schicht

A6 5% COq, 95 % Ar 1600°C 60 min Ergebnis liegt zwischen A4
und A5

AT 100 % Ny 1600°C 60 min

A8 1 % CO2,9 % Ar, 90 % No  1600°C 60 min
A1l 1% CO2,49 % Ar, 50 % Ny 1600°C 60 min
Al4  Vakuum 1600°C 60 min keine Schichtbildung

Zersetzung der Oberfliche
unter Bildung von AIN

Tabelle 4.2.: Auslagerungsparameter in versch. Atmosphéren.

In reiner Ar-Atmosphére kam es bei Temperaturen um 1600°C nicht zu konsistenten Er-
gebnissen. Bei gleichen Auslagerungsbedingungen wurde in manchen Fillen eine Schicht-
bildung vorgefunden, in anderen Fillen nicht. Unter der Préamisse, dass zur Ausbildung
einer TiC-Schicht CO nétig ist, wird diese Beobachtung darauf zuriickgefiihrt, dass im
Fall einer nominell reinen Ar-Atmosphére der tatsichliche CO-Gehalt wiahrend der Aus-
lagerung starken Schwankungen unterliegt. Je nachdem wieviel organische Verunreini-
gung, welche sich bei steigenden Temperaturen unter CO-Bildung zersetzt, bei der jewei-
ligen Ofenfahrt miteingebracht wurde, stellt sich ein spezifischer CO-Druck im Ofen ein.
Dass bereits geringe Mengen CO geniigen, um den CO-Transfermechanismus in Gang

zu setzen, wurde auch von Berger et al. |66] berichtet.

Bei 1700°C in Ar kommt es zwar zu einer Schichtbildung, jedoch ist diese von vollig
anderer Art als der erwiinschten. Auf die bei dieser Temperatur erfolgte Oberflichen-

modifikation wird in Kap. 4.4.2 explizit eingegangen.

Unter Vakuum wurde keinerlei Schichtbildung beobachtet.
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a) Gasmischung: 1% CO,, 99% Ar

TiC-Schicht

TiC-Schicht

TiC-Schicht

Abbildung 4.8.: Erhaltene TiC-Schichten bei C15 bei Variation des CO,-Ausgangs-
gehaltes. Die Auslagerung erfolgte fiir 1 h bei 1600°C unter Verwendung
44 der angegebenen Gasmischung.



4.4 Ergebnisse und Diskussion

Eine TiC-Schicht wird durchgéingig bei der Verwendung einer CO-haltigen Atmosphére
gebildet. Hier wurde der COs-Ausgangsgehalt zwischen 1 und 10 % variiert. Fiir glei-
che Auslagerungstemperatur und -dauer wurde festgestellt, dass sich mit zunehmendem
CO4-Gehalt zwar die Schichtdicke von ca. 1 um auf 1,5 um erhoht, dies aber gleichzeitig
mit einer zunehmenden Porositét der TiC-Schicht verbunden ist (siehe Abb. 4.8).

In stickstoffhaltiger Atmosphéire kommt es zu Zersetzungsreaktionen, welche in einer
porosen Oberfliche resultieren. Ein Beispiel hierfiir ist in Abb. 4.9 gegeben. Nach Aus-
lagerung in reinem Stickstoff, wo die stirksten Zersetzungserscheinungen beobachtet
wurden, konnte AIN als neu gebildete Phase an der Oberfliche detektiert werden. Bei
Verwendung von COs in der Ausgangsgasmischung kommt es zwar zu einer gewissen
TiC(N)-Anreicherung an der Oberflidche. Allerdings ist diese immer wieder von pordsen
Bereichen unterbrochen, wo offensichtlich Zersetzung stattgefunden hat. In diesen Féllen

konnte mittels Rontgendiffraktometrie kein AIN nachgewiesen werden.

Zersetzungszone

Abbildung 4.9.: Querschliff der Oberfliche von C15 nach einstiindiger Auslagerung in
100 % Ny bei 1600°C. Es ist eine deutliche Zersetzung der Oberfliche
zu sehen.

Entscheidend fiir die Zersetzung ist also die Reaktion des Al;O3 mit Ny zu AIN. Lefort
et al. |[79] zufolge geschieht die AIN-Bildung durch die Reaktion von N mit Al(g) (Gl
4.15), wobei Al(g) als Gleichgewichtsdampfphase iiber reinem Al,O3 bereits ab 1400°C
auftritt [69].

Al(g) + Ny — 2 AIN (4.15)

Als idealer Temperaturbereich fiir die AIN-Synthese wird von Lefort et al. [79] 1550-
1600°C angegeben, also exakt der verwendete Temperaturbereich. In kohlenstofthaltiger
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Atmosphire unterliegt der Gleichgewichtsdruck von Al(g) G1.4.16.
Al,O3 43 C — 2 Al(g) + 3 CO(g) (4.16)

Ein erhohter CO-Partialdruck unterdriickt somit die Bildung von Aluminiumdampf,
wodurch auch die Weiterreaktion zu AIN verhindert wird. Entsprechend wurde bei den
Versuchen mit CO, im Ausgangsgas eine geringere Zersetzung des Al,O3 festgestellt. Sie
wurde jedoch nicht vollstindig unterdriickt. Bei entsprechend hohem CO-Partialdruck
miisste es jedoch moglich sein, in-situ-Ti(C, N).Schichten herzustellen, ohne dass es zu

einer Zersetzung des Al,O3 unter Porenbildung kommt.

Zusammenfassend kann als Zwischenbilanz resiimiert werden, dass

e nur in CO-haltigen Atmosphiren eine TiC-Schichtbildung erfolgt,

e der Einfluss der COs-Ausgangskonzentration auf die Schichtbildung wenig grof ist,

solange iiberhaupt CO, im Ausgangsgas enthalten ist,

e es in No-haltigen Atmosphéren aufgrund einer Reaktion mit Al,O3 zu einer Zer-

setzung der Oberfliche kommt.

4.4.2. Schichtbildung in Abhangigkeit der Temperatur

Bei einer Auslagerung von C15 bei 1700°C unter Ar wurde die in Abb. 4.10 darge-
stellte Mikrostruktur erhalten. Die Probe weist zwar eine extrem tiefe (bis zu 200 pwm)
modifizierte Oberfliche auf, dies entspricht aber nicht der gewiinschten Oberflichen-
modifikation. In dieser insgesamt heller erscheinenden Randzone sind als Hauptphasen
Al,O3 und ZrO, enthalten sowie nur mehr Reste der Ti-haltigen Phase. Der Bulk hin-
gegen weist eine starke Porositdt auf, zudem ist eine Verarmung an ZrO, erkennbar.
Weiterhin hat eine Kornvergréberung sowohl im Bulk, deutlicher noch in der Randzo-
ne, stattgefunden. Dies legt die Bildung einer Fliissigphase nahe, welche die fiir diese
extremen Verdnderungen notigen Diffusionsgeschwindigkeiten und -wege ermdoglicht. Im
Al,O3-ZrO,-System findet sich ein ebensolches Eutektikum, welches die vorgefunden
Phinomene erkliren kann. Gemif Cevales [80] liegt das Eutektikum im AlyOs3-ZrO,-
System bei 1710 £+ 10°C. D.h. wéhrend der angewandten Auslagerungstemperatur von
1700°C bildet sich eine fliissige Phase. Diese diffundiert entweder selbst in Richtung
Oberfliche und kristallisiert dort beim Abkiihlen wieder als AloO3 und ZrOs,, oder die
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Oberflachenmodifikation, ca. 200 pm dick

Zr0,

AlO,

Ti(C,0)

Abbildung 4.10.: Mikrostruktur von C15 nach Auslagerung bei 1700°C. Es hat sich eine
ca. 200 um dicke Schicht ausgebildet, die vor allem aus Al,O3 und ZrO,
besteht. Der porose Bulk ist verarmt an ZrO,.

Fliissigphase fungiert zumindest als Transportmedium von vor allem ZrO 5 hin zur Ober-
flache. Da die vorgefundenen Mikrostrukturdnderungen fiir unsere Anwendung nicht er-
wiinscht sind, ergibt sich somit als neue Obergrenze fiir die Auslagerungstemperatur
etwa 1650°C.

Entsprechend wurde der Einfluss der Temperatur auf die Schichtbildung systematisch in
einem Temperaturintervall von 1400°C bis 1650°C fiir zwei Atmosphéren mit maximal

und minimal einstellbaren CO4-Gehalt beleuchtet.

In 1% CO2/99 % Ar-Atmosphire wurde bei einer Temperatur von 1400°C noch keinerlei
Modifikation der Oberfliche beobachtet. Erst ab 1500°C wurde eine erste Schichtbildung
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Abbildung 4.11.: Erhaltene Schichtdicken auf C15-Proben in Abhéngigkeit der Ofentem-
peratur bei konstanter Auslagerungsdauer.

registriert. Die Dicke der Schicht nimmt in der Folge kontinuierlich mit der Temperatur
zu, wie aus Abb. 4.11 zu ersehen ist. Bei 1650°C wird eine maximale Schichtdicke von
etwa 1,7 um erreicht, allerdings ist hier die TiC-Schicht verstiarkt von Al,O3-Kornern
durchbrochen. Bei 1600°C hingegen wird zwar nur eine Dicke von 1 um erhalten, diese

ist dafiir deutlich homogener.

Im Vergleich zu einer Auslagerung bei 1 % COs werden bei 10 % CO5 héhere Schicht-
dicken erreicht (siche Abb. 4.11), wobei die hier erzielten Schichten auch eine hohere
Porositiat aufweisen (vgl. Abb. 4.8). Bei 1650°C wird unter 10 % CO, zwar eine ex-
trem hohe Schichtdicke von 2.6 um erhalten, jedoch wiesen diese Proben auch Risse im

oberflachennahen Bereich auf.

In keinem Fall wurde eine Kornvergréberung des Bulkmaterials durch die Auslagerung

festgestellt.
Im Sinne eines robusten Prozesses und in Anbetracht der Ergebnisse wurde daher eine

Auslagerungstemperatur von 1600°C als optimal eingestuft und diese als Referenztem-

peratur fiir weiterfiihrende Versuche gewihlt.
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4.4 Ergebnisse und Diskussion

4.4.3. Schichtbildung in Abhangigkeit der Auslagerungsdauer

Bei einer Auftragung der Schichtdicke in Abhéngigkeit der Auslagerungsdauer (siehe
Abb. 4.12) ergibt sich ein dhnliches Bild wie bei der Temperatur. Die Schichtdicke nimmt
mit der Zeit zu, wobei mit zunehmender Dauer eine gewisse Sittigung zu erkennen ist.
Die Auslagerung bei 10 % CO4 ergibt wiederum hohere Schichtdicken als bei 1 % CO».
Fiir eine endgiiltige Beurteilung muss man sich aber auch hier wieder die Mikrostruktur
der Proben genauer ansehen. So weisen die Proben nach zweistiindiger Auslagerung
zwar dickere Schichten auf, dies ist aber auch immer mit einer Zunahme an Porositit
und eingeschlossener Al;Os-Kérnern verbunden, wie dies auch im Beispiel Abb. 4.13
dargestellt ist. Die homogenste Struktur weist die TiC-Schicht auf, die nach Auslagerung
in 1% COs bei 1600°C fiir eine Stunde erhalten wurde.
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Abbildung 4.12.: Erhaltene Schichtdicken auf C15-Proben in Abhéngigkeit der Auslage-
rungsdauer bei konstanter Auslagerungstemperatur.

4.4.4. Einfluss der Bulk-Zusammensetzung

Es wurden Auslagerungsversuche unter 1, 5 und 10 % CO4 durchgefiihrt an den bei-
den nicht-reaktiv hergestellten Keramiken K1 und K2, einer industriellen Al,O3-TiC-
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Abbildung 4.13.: Oberflichenmodifikation auf C15 nach zweistiindiger Auslagerung bei
1600°C.

Keramik ohne Sauerstoffanteil in der TiC-Phase sowie einer reaktiv hergestellten Misch-
keramik (C16) mit Stickstoffzusatz in der Titanphase.

Das mit dem Additiv TiO, gesinterte Material K2 wies ebenso wie K1, wo stattdessen
TiO zugegeben wurde, nur die Phasen Al,O3, Ti(C, O), ZrO, und ZrC auf. Bei der
industriellen Keramik handelte es sich um den Mischkeramikschneidstoff HTM 64 von
Kennametal, Fiirth mit einer Zusammensetzung von etwa 62 Gew.-% Al,03, 35 Gew.-%
Ti(C, N) und 3 Gew.-% ZrO,. Das Material C16 wurde reaktiv hergestellt unter Vewen-
dung der gleichen Ausgangszusammensetzung wie bei C15 mit dem einzigen Unterschied,
dass ein Teil des TiC durch TiN ersetzt wurde. Daher ist bei diesem Material davon aus-

zugehen, dass es sich bei der gebildeten Titanphase um ein Ti(C, O, N) handelt.

—— e

R T S ey
L W
(a) Material K1 (b) Material K2

Abbildung 4.14.: Querschliff der Oberfliche nach einstiindiger Auslagerung bei 1600°C
in 5 % CO,. Bei beiden konventionell hergestellten Keramiken K1 und
K2 mit Sauerstoff in der TiC-Phase bildet sich bei der Auslagerung
eine TiC-Schicht an der Oberfliche.
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4.4 Ergebnisse und Diskussion

(a) Mischkeramik mit Ti(C, O, N)-Phase (b) Mischkeramik mit sauerstofffreier TiC-
Phase

Abbildung 4.15.: Querschliff der Oberfliche nach einstiindiger Auslagerung bei 1600°C
in 1 % CO,. Auch bei dem reaktiv hergestellten Material C16 mit
zusitzlich Stickstoff in der Ti(C, O)-Phase ist eine Schichtentwicklung
zu beobachten (a), nicht jedoch beim sauerstofffreien Material (HTM
64) (b).

Es zeigte sich, dass es bei allen Keramiken mit einer sauerstofthaltigen Titancarbidphase
zu einer zum Standardmaterial C15 vergleichbaren Schichtbildung kommt, nicht jedoch
beim sauerstofffreien Material (sieche Abb. 4.14 und Abb. 4.15 ). Dabei ist es unerheblich,
ob das Material konventionell oder iiber eine Reaktionssynthese hergestellt wurde. Ent-
sprechend kann gefolgert werden, dass Sauerstoff in der Ti(C, O)-Phase enthalten sein
muss, damit eine Schichtbildung erfolgt. Dies ist auch im Einklang mit dem eingangs

postulierten Reaktionsmechanismus.

Der Zusatz von TiN zur Ausgangszusammensetzung behindert nicht die Schichtbildung
(siehe Abb. 4.15 a). Somit konnen auch auf Ti(C, O, N)-Keramiken entsprechende

Schichten erzeugt werden.

4.4.5. Elementmapping Ubergang Gefiige-Schicht

Die Anderung der elementaren Zusammensetzung vom Bulk hin zur Schicht durch die
Auslagerung wurde beispielhaft an einer Probe C15-A5 mittels EDX Mapping charak-
terisiert (sieche Abb. 4.16). Es ist deutlich erkennbar, dass sich in der Schicht Titan
angereichert hat, wihrend weder Sauerstoff noch Aluminium in der Schicht detektiert
werden. Jedoch kommt es zu einer Anreicherung von Al;Oj3 direkt unterhalb der TiC-
Schicht, wie dies auch in vielen REM-Aufnahmen zu sehen ist (siehe z. B. auch Abb.
4.13 b). Auch Zirkon wird in der Schicht nur minimal detektiert. Beziiglich Kohlenstoff
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Abbildung 4.16.:
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Elementmapping einer C15-Probe im Querschnitt nach einstiindiger
Auslagerung bei 1600°C in 1% CO,. Die Mapping-Bilder der einzelnen
Elemente Ti (pink), O (griin), Al (orange), C (blau) und Zr (schwarz)
zeigen jeweils die Verteilung dieses Elements im Material an. Je hoher
die Farbpunktdichte an einem Ort, umso hoher ist dort die Konzentra-
tion des jeweiligen Elements.



4.4 Ergebnisse und Diskussion

kann eine Anhdufung im Schichtbereich nur erahnt werden, allerdings befindet sich Koh-
lenstoff am Detektionslimit des EDX und kann daher systembedingt nur sehr ungenau

und unzureichend detektiert werden.

Aufgrund des Elementmappings ist jedoch klar, dass in der gebildeten Schicht weder Al

noch Sauerstoff enthalten ist. Die Schicht besteht im wesentlichen aus Ti und C.

4.4.6. Rontgenographische Analyse mittels Rietveld

Wie aus den aufgenommenen Réntgendiffraktogrammen hervorgeht (siehe Abb. 4.17 a
und b) zeigt die Auslagerung keinen Effekt auf den Bulk der Keramik. Die Rontgendif-
fraktogramme der Oberfliche der ausgelagerten Keramik zeigen hinsichtlich des Al;0Os3-
Peaks ebenfalls keine Verdnderung (vergleiche Abb. 4.17 a und ¢). Beziiglich der ZrO -
Phase ist eine minimale Abnahme der Intensitit zu verzeichnen. Die Peaks der Ti(C, O)-
Phase weisen zum Teil eine Aufspaltung und/oder eine Verbreiterung auf (wie auch in
Abb. 4.17 ¢ 7zu sehen). Dies deutet auf eine Verinderung der Zusammensetzung der
Ti(C, O)-Phase im oberflichennahen Bereich hin. Allerdings wurde bei systematischen
Untersuchungen kein einheitliches Verhalten beziiglich Art der Anderung/Verschiebung
der Ti(C, O)-Peaks festgestellt. Auch eine Rietveld-Verfeinerung der Diffraktogramme
brachte keinen direkten Zusammenhang zwischen Auslagerungsparameter und Gitter-
konstante der Schicht-Phase zu Tage. So konnte keine signifikante Anderung des Gitter-
parameters im Rahmen der Messgenauigkeit festgestellt werden (siehe Abb. 4.18).

: 4
m ALO, % Ti(C,0) A 7ZrO,
x
— |
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z AN J\.J\
=]
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Abbildung 4.17.: Rontgendiffraktogramme von a. gesinterter Keramik C15, b. Bulk der
A5 nachbehandelten Keramik und c. Oberfliche der A5 nachbehandel-
ten Keramik.
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Abbildung 4.18.: Gitterparameter der Ti(C, O)-Phase an der Oberfliche in Abhéngig-
keit. der Auslagerungsparameter. Die zugrunde liegenden Rontgendif-
fraktogramme wurden mit einem Einfallswinkel von 2° aufgenommen
und mittels Rietveld-Verfeinerung ausgewertet.

Die Phasenzusammensetzung im oberflichennahen Bereich wurde fiir verschiedene Aus-
lagerungsversuche ebenfalls mittels Rietveld-Auswertung von Réntgendiffraktogrammen
mit 2° Einfallswinkel quantifiziert. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.19 im Vergleich zur
gesinterten Keramik aufgetragen. Der Fehler wurde durch Mittelwertsbildung aus Wie-
derholungsmessungen exemplarisch fiir einen Parametersatz bestimmt. Fiir die weiteren
Parametersitze ist von einem dhnlich grofen Fehler auszugehen. Im Vergleich zum ge-
sinterten Material ist ersichtlich, dass es durch die Auslagerung zu einer Erhohung des
Ti(C, O)-Anteils und zu einer Verringerung des Al,O3-Anteils in der Oberfliche kommt.
Besonders deutlich ist dies im Falle einer Auslagerung bei 10 % CO 4 ausgeprégt. Beziig-
lich des ZrO,-Anteils ist bei der Auslagerung bei 1 % CO4 eine Abnahme festzustellen,
wiahrend er unter 10 % COj leicht zunimmt. Die Variation der Auslagerungsdauer fiihrt
7zu keinem signifikanten Effekt beziigl. der analysierten Zusammensetzung. Leider ist
auch keine Korrelation zwischen ermittelter Schichtdicke (anhand der REM-Aufnahmen)

und Phasenzusammensetzung zu erkennen. Ein dhnliches Bild ergab sich bei der Analyse
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Abbildung 4.19.: Phasenzusammensetzung an der Oberfliche ausgelagerter Keramik
C15 in Abhéngigkeit der Auslagerungsparameter. Die zugrunde lie-
genden Rontgendiffraktogramme wurden mit einem Einfallswinkel

von 2° aufgenommen und mittels Rietveld-Verfeinerung quantitativ
ausgewertet.

der Phasenzusammensetzungen in Abhéngigkeit der Auslagerungstemperatur. Da auch

hier die Zusammensetzung nicht mit der Schichtdicke korreliert werden konnte, wurde
auf eine Darstellung verzichtet.

Insgesamt bleibt festzustellen, dass es nicht gelungen ist, anhand rontgenographischer

Messungen eine Aussage beziiglich Art und Dicke der TiC-Schicht zu machen.

4.5. Zusammenfassung

Auf Grundlage der eingangs formulierten Hypothese ist es gelungen, in-situ-TiC-Schichten
auf Mischkeramiken zu erzeugen. Die durchgefiihrten Versuche haben gezeigt, dass hierzu
das Ausgangsmaterial Sauerstoff in der TiC-Phase aufweisen muss. Es ist jedoch dabei

irrelevant, ob das Material durch eine Reaktivsynthese oder konventionell hergestellt
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wurde. Weiterhin ist CO in der Atmosphire zwingend notwendig. Die Erzeugung von
TiCN-Schichten durch eine stickstoffhaltige Atmosphére ist aufgrund von Zersetzungs-
reaktionen zwischen Al;O3; und Ny nicht moglich. Allerdings kénnen TiCN-Schichten

erzielt werden, wenn Ti(C, O, N)-haltige Mischkeramiken verwendet werden.

Als Prozessfenster konnte ein Temperaturintervall von 1550 bis 1650°C etabliert werden,
bei Auslagerungszeiten von 30 bis 120 min und COo-Ausgangsgehalten zwischen 1 und
10 %. Als ideale Prozessparameter werden eine Zeit von 1 h bei einer Temperatur von
1600°C und 1 % CO5 /99 % Ar als Ausgangsgas angesehen. Hierbei wird eine ca. 1 pum
dicke, dichte TiC-Schicht erzeugt. Mit steigender Temperatur und/oder Auslagerungs-
dauer kann zwar eine grofere Schichtdicke erreicht werden (bis zu 2,5 pm), aber dies war

leider immer mit zunehmenden Inhomogenitéten, Poren- oder Rissbhildung verbunden.

Aus der mikrostrukturellen Charakterisierung der TiC-Schicht folgt, dass sie keinen Sau-
erstoff enthélt. Der Gitterparameter liegt bei 0,4295 + 0,001 nm. Da reines TiC einen
Gitterparameter von etwa 0,433 nm besitzt, ist zu schlieflen, dass es sich bei der Schicht-
phase um ein substochiometrisches TiC, handelt. Dies wird auch durch die relativ geringe
Hérte dieser Phase, auf die im weiteren in Kap. 6 eingangen wird, bestérkt. Unter der
Annahme, dass der Gitterparameter nicht durch Spannungen in der Schicht und/oder
eindiffundierte Fremdelemente (wie z. B. Zr) deutlich beeinflusst wird, ist davon auszu-

gehen, dass die Zusammensetzung der Schicht in etwa TiCg 5 betrégt.

Anhand der vorliegenden Ergebnisse wurde eine Modellvorstellung, wie es zur Ausbil-
dung der beobachteten TiC-Schichten kommt, entwickelt. Diese ist im anschliefsenden

Kapitel erlautert.

4.6. Reaktionsmodell

Der Ablauf der in-situ-Schichtbildung ist schematisch in Abb. 4.20 dargestellt. In CO-
haltiger Atmosphire kommt es an der Oberfliche des Materials zur Reduktion der
Ti(C, O)-Kérner geméf dem von Berger et al. postulierten Mechanismus [66]. Das bedeu-
tet, dass CO an der Oberfliche des Korns disproportioniert und Kohlenstoff in das Ti(C,
O)-Gitter eingebaut wird, wihrend Sauerstoff ausgebaut wird und in Form von CO, in
die Atmosphére gelangt (vgl. Kap. 4.1.1, S. 29). Das frei gewordene CO 4 reagiert umge-
hend mit umgebendem Graphit (wie dem Graphitfilz, -tiegel oder -heizelementen) zuriick

zu CO (siehe Abb. 4.20, I). Diese oberflichliche Reduktion des Ti(C, O)-Korns fiihrt zu
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II

Reduktion von Ti(C,O) an der
2 CO(g) CO.(g) Oberfliche:
Bildung eines kohlenstoffreicheren
Ti(C.O) und damit Verarmung
an Sauerstoff an der Oberfliche

Aufgrund des Sauerstoffgradients
innerhalb des Ti(C,0)-Korns
erfolgt Diffusion von TiO zur
Oberfliche.

v Diffusion entlang der Korngrenze
N fiihrt zur Restrukturierung des

A\ Korns. Die weiflen Linien (1-3)
reprasentieren dabei die sich mit
der Zeit verschiebende Korngrenze.

Bildung ciner durchgingigen TiC-Schicht.

Abbildung 4.20.: Schematisches Modell zur in-situ-Schichtentwicklung.
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einem Sauerstoffgradienten innerhalb des Korns, was die Diffusion von O? zur Oberfli-
che zur Folge hat. Aus Griinden des Ladungsausgleichs muss auch Titan mitwandern
(ambipolare Diffusion). Vereinfacht ausgedriickt diffundiert also TiO zur Oberfliche. Da
der Massetransport in erster Linie {iber die Korngrenzen erfolgt, erreicht das ,neue”
Material die Oberfliche an der Grenze zum Nachbarkorn. Dort erfolgt wiederum die be-
reits beschriebene Reduktion, wodurch der Sauerstoffgradient und die Diffusion aufrecht
erhalten werden. Mit fortschreitender Zeit erstreckt sich so das Ti(C, O)-Korn zuneh-
mend entlang der Oberfliche. Dies ist in Abb. 4.20, IT dargestellt. Die nummerierten
Linien zeigen dabei die Verschiebung der Korngrenze mit der Zeit an. Das urspriingliche
Ti(C, O)-Korn bewegt sich also kontinuierlich hin zur Oberfliche und verdndert dabei
sukzessive seine Form. Die benachbarten Al,O5;-Korner werden dabei von der Oberflache
verdréngt und okkupieren stattdessen den durch die Verlagerung des Ti(C, O)-Korns frei-
werdenden Raum (Abb. 4.20, 11T). Die Bewegung der Al,O3-Koérner unterliegt hierbei
den gleichen Mechanismen wie beim Festphasensintern. Wenn es aufgrund der Bewe-
gung der Ti(C, O)-Kérner zur Bildung einer konkav geformten Pore kommt, bewirkt der
Kriimmungsradius der Pore eine Diffusion des Al;O3 in Richtung der Pore. Da die Ge-
schwindigkeit des Sauerstoffeinbaus hoher ist als der Kohlenstoffeinbau [66], kommt es
zudem mit der Zeit zur Bildung eines substochiometrischen TiCOy (mit x+y < 1) und
schlieflich zu TiC, mit x < 1. Dies fiihrt letztendlich zur Bildung einer durchgéngigen
TiCy-Schicht an der Oberfliche der Keramik mit einer Al,O3z-angereicherten Zone direkt
darunter (Abb. 4.20, IV).
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5. Funktionelle Charakterisierung

In-situ-beschichteter
Mischkeramik

Fiir die Anwendung als Schneidstoff ist zunéchst und unmittelbar das Verhalten im Zer-
spanversuch ausschlaggebend. Anhand von Drehversuchen wurde daher die Standzeit
der in-situ-beschichteten Keramik im Vergleich zu weiteren Materialien getestet. Die
dabei auftretenden Verschleifmechanismen wurden durch REM und EDX analysiert.
Erginzt wird dies durch Modelluntersuchungen zum Deformations- und Schiadigungs-
verhalten mittels Scratchtest, um den Einfluss der TiC-Schicht auf das Verschleiftverhal-
ten zu evaluieren. Weiterhin wurden die Oxidationseigenschaften der neu entwickelten
Keramik untersucht, da aufgrund der oberflachlich erzeugten TiC-Schicht eine erhohte

Oxidationsneigung der Wendeschneidplatte in der Anwendung moglich ist.

5.1. Schneidverhalten

Die Gebrauchs- und Verschleifseigenschaften im Drehversuch von in-situ-beschichteter
Mischkeramik im Vergleich zu unbeschichteter Keramik sind im folgenden Kapitel be-
schrieben. Die geschilderten Untersuchungen wurden im Rahmen des DFG-Projektes
,Werkstofftechnologische Untersuchungen zum Funktionsverhalten neuartiger Mischkera-
mik-Schneidstoffe bei hohen Temperaturen in Zusammenarbeit mit dem Institut fiir
Produktionsmanagement und -technik, TUHH, durchgefiihrt und gemeinsam publiziert

81].
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Funktionelle Charakterisierung in-situ-beschichteter Mischkeramik

5.1.1. Eingriffsverhiltnisse beim Drehen

Der Schneidkeil eines spanenden Werkzeugs wird aus Span-, Haupt- und Nebenfreiflichen
gebildet (siehe Abb. 5.1). Die Spanfliche ist die Fliche, auf der der Span ablauft, die Frei-
flichen sind der am Werkstiick entstehenden Schnittfliche sowie der gefertigten Fliche
zugekehrt. Die Schnittlinien der Span- und Freiflichen bilden die Schneide des Werk-
zeugs, wobei zwischen Haupt- und Nebenschneide unterschieden wird. Hauptschneiden
weisen bei Betrachtung in der Arbeitsebene in Vorschubrichtung, Nebenschneiden nicht.
Als Schneidenecke wird diejenige Ecke des Werkzeugs bezeichnet, an der Haupt- und
Nebenschneiden mit der Spanfliche zusammentreffen. Sie ist vielfach mit einer Ecken-

rundung oder Eckenfase versehen [44].

Schnittrichtung

Werkzeugschaft

Vorschubrichtung

Spanfliche ) e e v

Nebenfreifliche | Hauptschneide

. Hauptfreifliche
Nebenschneide )
Schneidenecke

Abbildung 5.1.: Geometrie des Schneidkeils beim Drehen (nach DIN 6581). Die Wende-
schneidplatte ist dunkel eingezeichnet.

Die beim Drehvorgang herrschenden Eingriffsverhiltnisse sind in Abb. 5.2 a dargestellt.
Die Zerspankraft ist die bei einem Zerspanvorgang von einem Schneidkeil auf das Werk-
stiick wirkende Gesamtkraft. Sie muss aufgebracht werden, um zum einen die Reibwider-
stinde zwischen Werkstiick und Werkzeug und zum anderen den Scherwiderstand des

Werkstiickstoffes zu iiberwinden [44].

Die Zerspankraft F wird im Allgemeinen in die drei Komponenten Schnittkraft F ., Pas-
sivkraft F, und Vorschubkraft Fy zerlegt (siche Abb. 5.2 a) [42]|. Die Komponenten der

Zerspankraft sowie die thermische Belastung beeinflussen das Verschleifverhalten der
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Werkzeug F. schneidplatte
(a) Zerlegung der Zerspankraft in Schnittkraft (b) Verschleifskenngrofen: Spanwinkel v, Frei-
F., Passivkraft F, und Vorschubkraft Fy¢ winkel «, Schneidenversatz SV, in Richtung

der Freifliche, Schneidenversatz SV, in Rich-
tung der Spanfliche, Verschleifimarkenbreite
VB an der Freifliche, Kolkmittenabstand KM,
Kolktiefe KT, Kolklippenbreite KL

Abbildung 5.2.: Eingriffsverhéltnisse und Verschleifgrofen beim Drehen.

Werkzeugschneiden und sind verantwortlich fiir die Mafhaltigkeit des zu bearbeitenden
Werkstiicks. Um den Verschleif zu minimieren, zédhlen hohe Temperaturwechselbestén-

digkeit, Harte und Bruchzédhigkeit zu den wichtigsten Eigenschaftsanforderungen an den
Schneidstoff [82].

Als Standkriterium sind insbesondere der Freiflichenverschleiff (bestimmt die Mafhal-
tigkeit) und der Kolkverschleift (fiihrt zu katastrophalem Versagen der Schneide) von
Bedeutung [44]. Die entsprechenden mefibaren Verschleiffgrofen am Schneidteil eines
Drehmeifsels sind in Abb. 5.2 b dargestellt. In unseren Untersuchungen wurde die Ver-

schleifmarkenbreite an der Freifliche, VB, als Verschleifkriterium herangezogen.

5.1.2. Experimentelles

In Aufenléingsrund-Drehversuchen an einer CNC-Drehmaschine (Gildemeister Max Miil-
ler MD5S, Gildemeister GmbH, Bielefeld) wurde das Zerspanverhalten bei der Hartbe-
arbeitung ohne den Einsatz von Kiihlschmiermitteln bestimmt. Neben dem Standard-
material C15 wurden zwei in-situ-beschichtete Varianten, C15-A4 und C15-A5 (Aus-

lagerungsparameter sieche Tab. 4.2, Seite 43), sowie zwei Schneidkeramiken der Firma
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CeramTec, das kdufliche Material SH2G und die sich in der Entwicklung befindliche
Zusammensetzung W3045, getestet (siehe Tab. 5.1). Bei beiden Materialien handelt es
sich um eine Al,O3-Ti(C, N)-Mischkeramik.

C15 62 Gew.-% AlO3, 32 Gew.-% Ti(C, O), 6 Gew.-% ZrOs/ZrC
C15-A4 C15 ausgelagert 1h bei 1600°C, 10 % COq

C15-A5 C15 ausgelagert 1h bei 1600°C, 1 % COq

CeramTec SH2G 67 Gew.-% AlyO3, 31 Gew.-% Ti(C, N), 2 Gew.-% ZrO,
CeramTec W3045 68 Gew.-% Aly03, 31 Gew.-% Ti(C, N), 1 Gew.-% ZrO-

Tabelle 5.1.: Ubersicht iiber die getesteten Mischkeramiken.

Wendeschneidplattengeometrie SNGN 120708 T01020
Werkstiickstoff 100Cr6 gehértet; Harte HRC 60
Schnitttiefe a, 0,25 mm

Vorschub f 0,14 mm
Schnittgeschwindigkeit 130 m/min

Tabelle 5.2.: Versuchsparameter beim Hartdrehen.

Je Schneidplatte wurden drei Ecken getestet. Die verwendeten Versuchsparameter sind in
Tab. 5.2 angegeben. Die Drehversuche wurden so lange durchgefiihrt bis eine Verschleifs-
markenbreite von 190 pwm erreicht wurde oder es vorzeitig zum Bruch der Schneidkan-
te kam. Die Passivkraft, welche wiahrend des Zerspanens auf die Wendeschneidplatte
wirkt, wurde durch ein Dynamometer (Kistler GmbH, Winterthur, Schweiz), das in den
Werkzeugkopf integriert war, aufgenommen. Die Verschleifmarkenbreite (VB) wurde
in gleichméfigen Intervallen lichtmikroskopisch (Olympus, Hamburg, Deutschland) mit
einer Genauigkeit von 5 wm bestimmt. Die Schnittlinge 1, wurde dabei jeweils nach GI.

5.1 berechnet und aufsummiert.

Jo=——"" (5.1)
mit
d. aktueller Werkstiickdurchmesser,

l¢ zuriickgelegter Vorschubweg,.
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5.1 Schneidverhalten

Die Mikrostruktur verschlissener Werkzeugoberflichen wurde mittels Rasterelektronen-
mikroskopie (Leo 1530 Gemini, Carl Zeiss SMT AG, Oberkochen, Deutschland) und EDX

(Inca, Oxford Instruments, Abingdon, UK) zur Elementaranalyse charakterisiert.

5.1.3. Ergebnisse und Diskussion

In Abb. 5.3 ist die Verschleifimarkenbreite in Abhéingigkeit der Schnittlinge 1. fiir vier

der untersuchten Materialien aufgetragen.
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Abbildung 5.3.: Zerspaneigenschaften der im Drehversuch getesteten Schneidkeramiken.

Das Material CeramTec SH2G versagte bei den verwendeten Testbedingungen jeweils
bereits in der Anfangsphase aufgrund von katastrophalem Schneidenbruch und ist da-
her nicht weiter aufgefiihrt. Aus der Auftragung geht klar hervor, dass die in-situ-
beschichteten Keramiken (C15-A4 und C15-A5) ein verbessertes Schneidverhalten im

Vergleich zum nur gesinterten Material aufweisen. So zeigen die beiden Varianten A4
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und A5 nicht nur einen geringeren Verschleifs, sondern auch eine deutlich geringere Streu-
ung als das Standard-C15. Auch gegeniiber der Keramik CeramTec W3045 schneiden
die beiden beschichteten Varianten besser ab. Insgesamt stellt sich hinsichtlich der Ver-
schleifrate folgende Reihenfolge ein: C15-A5 < C15-A4 < CeramTec W3045 < C15,
wobei das verschleiftfesteste Material, C15-A5, eine 1,4 mal hohere Standzeit aufweist
als das schlechteste, C15.

T R R, W
L 100m R e T s L (SGRCAB.
BT S . AN A D e
X 2 LA e ] ". -

T e = ,Matcriélanh‘ﬁftung@ ST
Spanfliche~-* AT e e

N o SN 1

(a) 100 m Schnittweg (b) 1600 m Schnittweg

Abbildung 5.4.: REM-Aufnahmen der Schneidkante von C15-A5 nach unterschiedlichen
Schnittlingen. Nach 100 m Schnittweg (a) sind eine geglittete TiC-
Schicht zu beobachten sowie Anhaftungen des Werkstiickmaterials auf
der Spanfliche. Nach 1600 m Schnittweg (b) ist an der Freifliche grofsflé-
chig Bulkmaterial freigelegt und die Front der TiC-Schicht entsprechend
zuriickversetzt. Sowohl im Kolk als auch an der Freifliche sind deutliche
Abrasionsfurchen sichtbar.

Um die Verbesserung der Standzeit durch die in-situ-Schicht zu verstehen, ist eine Kennt-
nis der ablaufenden Verschleifimechanismen notwendig. Aus den REM-Aufnahmen ist zu
erkennen, dass bei der beschichteten Keramik an der Freifliche zunichst eine Gliattung
der TiC-Schicht erfolgt (sieche Abb. 5.4 a). Dies deutet auf eine plastische Deformation
der TiC-Schicht, die wihrend des Zerspanens hohen Druck- und Schubspannungen aus-
gesetzt ist, hin. Auf der Spanfliche sind nach 100 m Schnittweg in der Nidhe der Schneid-
kante bereits deutliche Anhaftungen von Werkstiickmaterial zu sehen (siche Abb. 5.4 a
oder 5.5). Weiterhin sind im entstandenen Kolk bereits deutliche Abrasionsfurchen un-
ter Freilegung des Substratmaterials zu beobachten (Abb. 5.5). EDX-Analysen (Abb.
5.5) zeigen, dass Titan im anhaftenden Werkstiickmaterial enthalten ist, es kommt also
offenbar zu einer Diffusion von Titan in den ablaufenden Span bzw. zu einer Reaktion

zwischen Titan und dem Werkstiick.
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5.1 Schneidverhalten

Element [at. %] + C o} Al Ti Zr Fe
Spot Nr. +
1 34,99 42,86 3,26 18,06 0,83 0
2 34,47 42,02 277 11,30 0.46 8.01
3 30,24 50,90 12,20 6,25 0,41 2,69
4 39,35 44.30 2,06 4,39 0,03 9,55

Abbildung 5.5.: REM-Aufnahme der Kolkfliche von C15-A5 nach 100 m Schnittweg und
zugehorige EDX-Analyse. (1) ist unberiihrte Spanfléiche, die hellen Pha-
sen (2) und (4) sind anhaftendes Werkstiickmaterial und (3) ist expo-
niertes Bulkmaterial.

Nach 1600 m Schnittweg (siehe Abb. 5.4 b) ist an der Freifliche das Substrat groffléchig
freigelegt und es sind eindeutig Abrasionsfurchen in Schnittrichtung erkennbar. Das Ver-
schleiffbild im Kolk ist ebenfalls durch abrasive Furchen dominiert. Im Vergleich dazu
erfolgt beim gesinterten Material aufgrund der fehlenden TiC-Schicht an der Freifliche

von Beginn an abrasiver Verschleifs.

Somit ist bei der in-situ-beschichteten Keramik der Verschleifs an der Freifliche zu-
nédchst von der plastischen Deformation der TiC-Schicht bestimmt, wéihrend es bei
dem unbeschichteten C15 sofort zum abrasiven Verschleiff kommt. Dies fiihrt offen-
sichtlich zu der makroskopisch festgestellten verringerten Verschleiffrate beim in-situ-
beschichteten Material. Durch Elementanalysen an der Spanfliche konnte nachgewiesen

werden, dass an der Spanfliche neben Abrasion auch tribochemischer Verschleift auf-
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grund einer Diffusionsreaktion zwischen Titan und dem Werkstiickmaterial erfolgt.

5.1.4. Zusammenfassung

Anhand von Drehtests konnte eine Steigerung der Lebensdauer durch die in-situ-Beschich-
tung um 40 % nachgewiesen werden. Das in-situ-beschichtete Material C15-A5 schnitt
am besten ab und liegt auch vor der Mischkeramik W3045 von CeramTec. Als Verschleifs-
ursache wurde fiir die von uns hergestellten Materialien an der Freifliche in erster Linie
Abrasion ermittelt, wobei die in-situ-TiC-Schicht offenbar aufgrund plastischer Defor-
mation diese verzdgert und so zur Leistungssteigerung fiithrt. An der Spanfliche wurden

zudem tribochemische Reaktionen festgestellt.
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5.2 Deformationsverhalten im Scratchtest

5.2. Deformationsverhalten im Scratchtest

Abrasiver Verschleift wihrend des Zerspanens wird verursacht durch Partikel, die in den
Schneidstoff gedriickt und gleichzeitig an ihm entlang bewegt werden. Dieser Ablauf

kann im Scratchversuch simuliert werden.

Der Scratchtest wurde 1950 von Heavens [83] eingefiihrt und wird heute iiblicherweise be-
nutzt, um die Haftung diinner Schichten (im Allgemeinen PVD- und CVD-Beschichtungen)
qualitativ zu beurteilen. Ein Diamantindenter (meist mit Rockwell-Profil) wird unter zu-
nehmender Last iiber die Oberfliche gefiihrt, bis es zum Versagen der Schicht (aufgrund
von Delamination oder Mikrobruch) kommt. Die dafiir n6tige, sogenannte kritische Last
L. wird mikroskopisch oder anhand der simultan aufgenommenen Schallemission be-
stimmt [84].

Im Gegensatz zur Anwendung des Scratchtests sind die dabei ablaufenden mechani-
schen Zusammenhinge und daraus resultierenden Spannungszustinde duferst komplex.
Laugier [85] beschrieb die auftretenden Belastungszustinde, basierend auf Uberlegun-
gen von Hamilton und Godman [86], durch eine Verkniipfung der Hertz schen Kon-
takttheorie (siehe Kap. 2.7.1) und Reibung. Wenn ein sphérischer Indenter iiber eine
Oberflache gleitet, kommt es dadurch an der Hinterkante des gleitenden Indenters zu
Zugspannung, an der Vorderkante zu Druckspannung. Die Druckspannungen an der
Vorderkante resultieren in Scherspannungen tgr, die als schidigungsauslosend betrach-
tet werden. Diese betragen nach [85] in Abhéngigkeit der Last P und des Reibungs-

koeffizienten f

(2,5f —0,4). (5.2)

TST =~
2ma?

5.2.1. Experimentelles

Scratchtests wurden mit einem REVETEST, CSM instruments, Peseux, Schweiz, wel-
ches Lasten bis 200 N aufbringen kann, durchgefiihrt. Last und akustische Emission (AE)
wurden simultan als Funktion der Zeit aufgenommen. Die Vorschubgeschwindigkeit wih-
rend des Scratchtests war unbekannt, da sie nicht einstellbar war und weiterhin durch

Vorversuche festgestellt wurde, dass sie nicht konstant ist, sondern mit dem Widerstand
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des Materials variiert. Fiir alle Tests wurde ein Rockwell-Indenter mit nominellem Spit-
zenradius R = 0,05 mm verwendet. 3D-Aufnahmen (Infinite Focus, Alicona Imaging
GmbH, Grambach, Osterreich) zeigten, dass der eingesetzte Indenter eine abgeflachte
Spitze mit einem Durchmesser von 150 um und einer Unebenheit von £+ 5 um aufweist.
Es wurde in-situ-beschichtete Keramik, C15-A5, im Vergleich zum Standardmaterial
C15 unter progressiver Lastaufbringung getestet. Die erfolgte Schidigung wurde mittels
3-D-Mikroskop und REM charakterisiert. Aufgrund der Unzulénglichkeiten des Scratch-

systems war nur eine qualitative, vergleichende Beurteilung der Schédigung moglich.

5.2.2. Ergebnisse
5.2.2.1. Scratchtest-Daten

In Abb. 5.6 sind typische Last- und Schallemissionsverlaufe der beiden Materialien wih-
rend des Scratchtests dargestellt. Bei dem Material C15 wird ein erster Schallemissions-
Peak bereits bei ca. 7 N registriert, wihrend dies bei C15-A5 erst bei ca. 27 N geschieht.
Da das Auftreten akustischer Signale mit dem Eintreten von Schédigungsereignissen ver-
bunden wird, tritt Schidigung offensichtlich bei C15-A5 erst bei deutlich hoheren Lasten

€e11.

Last [N]
Last |N]|

Akustische Emission [a.u.]
AKustische Emission [a.u.]

Ul TUTHD U T Y 7| Jay
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(a) C15 (b) C15-A5

Abbildung 5.6.: Typische Last- und AE-Verldufe wihrend des Scratchversuches.
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5.2 Deformationsverhalten im Scratchtest

5.2.2.2. Mikrostrukturelle Charakterisierung

3D-Mikroskop Anhand der mikroskopischen Analyse der aufgenommenen Scratchspu-
ren wird ebenfalls deutlich, dass bei der Variante mit Schicht die Schidigung deutlich
spiter einsetzt und deutlich geringer ausfillt. So sind bei C15 bereits nach dem ersten
Drittel (etwa 3 N Last) erste kleine Ausbriiche am Rand zu erkennen, bevor es im letzten

Drittel zu grofen Ausbriichen entlang des Scratches kommt (sieche Abb. 5.7 a), welche

auch durch das akustische Emissionssignal erfasst wurden.

. erste Ausbriiche i massive Abplatzungen

(b)

Abbildung 5.7.: Scratchspuren bis 10 N Maximallast von (a) C15 und (b) C15-Ab5.

300 uym

Abbildung 5.8.: 3D-Aufnahme eines Scratches auf C15-A5 mit 30 N Maximallast.
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Bei C15-A5 hingegen ist bei gleicher Last noch keine derartige Schidigung zu beobachten
(Abb. 5.7 b). Erst bei hoheren Lasten (Abb. 5.8) kommt es zu Ausbriichen, die ebenfalls
durch das akustische Emissionssignal erfasst wurden. Am Beispiel der 3D-Aufnahme
(Abb. 5.8) ist weiterhin zu entnehmen, dass die Tiefe der Scratches weniger als 10 pm

betragt.

REM Durch die REM-Aufnahmen ist erkennbar, dass es bei C15 bereits bei sehr ge-
ringen Lasten, also zu Beginn des Scratches, am Rande der Kontaktfliche des Indenters
zu Rissen (vorwiegend entlang der Korngrenzen) und dem Ausbrechen einzelner Kérner
(siehe 5.9 a) kommt. Mit zunehmender Last verbreitert sich die Zone seitlich des Inden-
ters, in der Ausbriiche erfolgen. Die Korner direkt unter dem Indenter zeigen zunehmend
plastische Deformation und Abrasionsspuren, bis es schlieflich zum grofsflichigen Aus-
brechen des Materials und massiver plastischer Deformation des Materials direkt unter
dem Indenter kommt (Abb. 5.9 b). Dies geschieht bereits bei Lasten unter 10 N.

Ausbrechen einzelner Koérner

Grofflichige Ausbriiche

Plastische Deformation

(a) Last ca. 3 N (b) Last ca. 10 N

Abbildung 5.9.: REM-Aufnahmen der Schidigung auf C15.

Bei C15-A5 deformiert bei Lasten bis 10 N zunéchst nur die oberflichliche TiC-Schicht
plastisch ohne weitere Schidigung des Materials durch Sprodbruch (Abb. 5.10 a). Erst
bei héheren Lasten kommt es zum Ausbrechen von Kornern sowie der Abrasion der
TiC-Schicht, was anhand von Abb. 5.10 b sehr gut nachzuvollziehen ist. Ein dhnliches
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5.2 Deformationsverhalten im Scratchtest

Ausbruch von Kérnern

Plastische Deformation der TiC-Schicht Abrasion der Schicht

(a) Last ca. 10 N (b) Last ca. 20 N

Abbildung 5.10.: REM-Aufnahmen der Schidigung auf C15-A5.

Bruchbild, wie bei der gesinterten Variante bereits bei 10 N erfolgt, wird beim in-situ-

beschichteten Material erst bei Lasten von knapp 30 N erreicht.

Bei einem Vergleich der Spurbreiten des Indenters auf beiden Materialien fiel auf, dass
beim beschichteten Material die Kontaktfliche grofer ist. Das bedeutet, dass bei nominell
gleicher Last der tatsdchlich wirkende Druck bei der Variante C15-A5 geringer ist als
bei C15.

5.2.3. Zusammenfassende Diskussion

Aus den mikroskopischen Aufnahmen wie der akustischen Emission geht klar hervor,
dass es bei der beschichteten Keramik deutlich spéter zu einer Schidigung kommt. Die
aufgenommene akustische Emission zeigt dabei nur das Auftreten bereits relativ umfang-
reicher Ausbriiche an, wihrend aus den mikroskopischen Aufnahmen erkenntlich ist, dass
bereits deutlich frither Mikrorisse eintreten und einzelne Kérner ausbrechen. Die REM-
Aufnahmen zeigen deutlich, dass bei den beschichteten Proben zunéchst eine plastische
Deformation der Schicht geschieht, gefolgt von Abrasion der Schicht bis es schlieflich
zu Ausbriichen kommt. Weiterhin wird klar, dass wiahrend des Scratchversuches nicht

die gesamte abgeflachte Spitze mit einem Durchmesser von 150 um auf dem Material
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aufliegt, sondern dass sie aufgrund ihrer Unebenheit (und der geringen Eindringtiefe in
das Material) nur punktuellen Kontakt hat. Dass die Kontaktfliche bei der beschich-
teten Probe hoher ist als bei der unbeschichteten, ist sicher durch die héhere Rauheit
(R,(C15-A5) — 1 um; R, (C15) — 0,06 wm) nach der Auslagerung begiinstigt, aber
auch Folge der offensichtlich gréferen Plastizitit der Schicht. So konnen Rauhigkeitss-
pitzen leicht plastisch deformiert und der Oberfliche des Indenters angepasst werden,
was in einer grofseren Kontaktfliche resultiert. Da die Kontaktfliche nicht quantifiziert
werden kann, ist damit leider keine Aussage beziiglich der aufgebrachten Spannungen
moglich. Daher und aufgrund der Einschriankungen des Messsystems ldsst dieses Expe-
riment nur einen qualitativen Vergleich der Schidigung der beiden Materialien anhand
der aufgebrachten Lasten zu. Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass beim nur gesin-
terten Material bei Belastung quasi umgehend Schidigung durch Sprodbruchverhalten
erfolgt, wihrend beim beschichteten Material die plastische Deformation der Schicht die

Schidigung des Materials verzogert.
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5.3. Oxidationsverhalten

Da Schneidwerkzeuge in der Anwendung extrem hohe Temperaturen erfahren, ist es von
entscheidendem Interesse, das Oxidationsverhalten des Materials zu kennen. Wihrend
Al;O3 aufgrund seiner oxidischen Natur nicht weiter oxidieren kann, unterliegt TiC be-
reits ab 400°C [87] zunehmend einer Zersetzung aufgrund von Oxidation. Gerade im
Hinblick auf die in-situ-Beschichtung, wodurch das Material eine diinne TiC-Schicht
an der Oberfliche aufweist, ist die Kenntnis des Ausmafles der Oxidation und ihres
moglichen Einflusses auf den Gesamtverschleifs notwendig. Insofern wird daher in den
beschriebenen Untersuchungen besonderes Augenmerk auf den Effekt der TiC-Schicht
auf eine anzunehmende stirkere Oxidationsanfilligkeit an der Freifliche gelegt, wo mo-
derate Temperaturen unter 600°C auftreten. Weiterhin ist das Verhalten der Keramik
bei den maximal in der Anwendung zu erwartenden Temperaturen von Interesse. Diese

treten an der Spanfliche auf und werden auf max. 1300°C nach oben abgeschétzt [88].

5.3.1. Literaturiibersicht

Die Oxidation von TiC wurde in der Vergangenheit bereits von einer Vielzahl von Auto-
ren untersucht, jedoch ist der ablaufende Oxidationsmechanismus bis heute noch nicht

eindeutig geklirt [89]. Meist wurden die Untersuchungen an Pulvern durchgefiihrt.

Die allgemeine Reaktionsgleichung lautet
TiC + 3/2 O(g) — TiO5 + CO(g). (5.3)

Die Reaktion erfolgt dabei an der inneren TiC/TiO3-Grenzschicht. Der limitierende Fak-
tor ist die Sauerstoffdiffusion durch die gebildete Rutilschicht. Entsprechend wurde fiir
den Temperaturbereich 600-1200°C meist ein parabolisches (Gl. 5.4) Zeitgesetz gefunden

89, 90, 91]:
(22) o

mit Am: Massenénderung bis zum Zeitpunkt t, A: Oberfliche der Probe; k,: parabolische

Zeitkonstante.

Bei Temperaturen ab 1000°C wurde von Shimada et al. jedoch ein lineares (Gl. 5.5)
Zeitverhalten beobachtet [91]. Als Ursache hierfiir wurde die beobachtete, zunehmende
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Rissbildung in der TiOy-Schicht angesehen.

A
Tm =k t; ky : lineare Zeitkonstante (5.5)

Die Struktur der entstandenen Oxidschicht wurde eingehend von Miinster [90] beschrie-
ben. Danach unterschied er nach Oxidation bei 975°C drei Zonen: eine duflere, harte
Schicht gelblicher Farbe, gefolgt von einer weifen, fast pulverigen und schliefslich einer
graublauen, fest am Bulkmaterial haftenden Schicht. Die duflere Gelbfarbung wurde erst
bei Temperaturen ab 950°C beobachtet, bei Oxidation bis 800°C wiesen die Proben nur
die graublaue Schicht auf. Miinster nimmt dabei an, dass ab 950°C Rekristallisation und
Versinterung auftritt, was zur gelblichen, dichten Deckschicht fiihrt. Im Gegensatz dazu
beschreiben Desmaison et al. [89] die entstandene Rutil-Schicht als zweistufig, bestehend
aus einer inneren, pordsen Schicht schwarz-grauer Farbe und einer dufleren, hellgrauen
Schicht. Im entstehenden Rutil konnten geringe Mengen Kohlenstoff nachgewiesen wer-
den. D.h. der Kohlenstoff aus dem TiC diffundiert durch die Rutilschicht zur Oberflache
und reagiert dort zu CO [89, 90]. In feuchter Umgebung wurde eine Zunahme der Oxi-
dationsgeschwindigkeit von TiC um etwa den Faktor 2 festgestellt [91].

Das Oxidationsverhalten von Al,O3-TiC-Keramik untersuchten Tampieri et al. [87] im
Temperaturbereich bis 1100°C. Sie konnten die Bildung von nadelférmigen Rutilkristal-
len bereits ab Temperaturen von 400°C nachweisen. Fiir Temperaturen bis 900°C fanden
sie, dass die Kinetik der einer Phasen-Grenzreaktion (Gl. 5.6) folgt.

1—(1—%):“ (5.6)

Erst ab Temperaturen iiber 900°C folgte die Kinetik einem parabolischem Zeitgesetz.

Sie bestimmten eine Aktivierungsenergie von 190 kJ/mol fiir die Oxidation des TiC.

5.3.2. Experimentelles

Das Oxidationsverhalten der drei Mischkeramik-Varianten C15, C15-A5 sowie CeramTec
SH2G wurde untersucht. Im Gegensatz zum Grundmaterial C15 weist die Variante C15-
A5 durch deren spezielle Nachbehandlung eine ca. 1 um dicke TiC-Schicht auf. Es wur-
den ca. 3 x 3 x 3 mm grofe Quader pripariert, die allseitig poliert wurden (bis zu einer
minimalen Lappkorngréfe von 1 um). Die thermische Nachbehandlung von C15-A5 er-

folgte erst nach der Politur. Die Quader wurden unter kontrollierten Bedingungen in
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einer Thermowaage (STA 409, Netzsch, Selb, Deutschland) unter Luft oxidiert. Die ein-
gesetzte Thermowaage ermdglicht eine simultane TG (Thermogravimetrie)- und DTA
(Differentielle Thermoanalyse)-Messung. In Abhéingigkeit der Zeit wird Temperatur, re-
lative Massendnderung (TG-Signal) sowie Spannungsinderung (DTA-Signal) aufgezeich-
net. Aus den bekannten Abmafen und dem Gewicht der Probe kann die aufgenommene,
relative Massendnderung in eine spezifische Massenénderung pro Fliache (Am/A) umge-

rechnet werden.

Fiir jede Messreihe wurde vorab eine Kalibrationsmessung durchgefiihrt. Zunéchst wur-
den Oxidationsversuche bei einer konstanten Aufheizgeschwindigkeit von 5 K/min fiir
Temperaturen bis 1500°C gemacht. Anschliefend erfolgten isotherme Oxidationsexperi-
mente bei Temperaturen von 600, 1000 und 1300°C. Die Aufheizrate betrug hier maximal
mogliche 15 K/min. Die Verweildauer bei Endtemperatur war jeweils 24 h. Jeder Versuch

wurde mit jeweils drei Proben wiederholt.

Die oxidierten Proben wurden mittels Rontgendiffraktometrie und Rasterelektronen-

mikroskopie charakterisiert.

5.3.3. Ergebnisse und Diskussion
5.3.3.1. Oxidationsscreening - Konstantes Aufheizen bis 1500°C

In Abb. 5.11 sind die gemittelten Gewichtszunahmen pro Fliche Am/A fiir die drei un-
tersuchten Keramiken in Abhéngigkeit der Temperatur bei einer konstanten Heizrate von
5 K/min aufgetragen. Es wird deutlich, dass C15 und CeramTec SH2G bis etwa 1200°C
einen identischen Oxidationsverlauf aufweisen, erst bei hoheren Temperaturen kommt
es zu geringen Abweichungen. Weiterhin wird ersichtlich, dass bis etwa 950°C praktisch
keine Massenénderung erfolgt. Erst bei htheren Temperaturen setzt zunehmend Oxida-
tion ein. Im Fall des C15-A5 ergibt sich ein Abweichen von der Kurve des C15 im Bereich
von ca. 650-750°C und zwar hin zu einer hoheren Oxidationsrate. Anschliefend verlaufen
beide Kurven nahezu parallel. Dieses Abweichen wird auf die einsetzende Oxidation der
oberflichlichen TiC-Schicht des C15-A5 zuriickgefiihrt.

Mittels XRD konnten die beiden Phasen Rutil (TiO5) und Al;TiO5 an der Oberfliche
aller Materialien detektiert werden. Offensichtlich hat bei hohen Temperaturen Al,O;
aus dem Grundmaterial mit TiO,, welches durch die Oxidation von TiC entstanden ist,

unter Bildung von Aluminiumtitanat reagiert. Dies ist insofern nicht verwunderlich, da
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Abbildung 5.11.: Oxidationsverhalten bei konstantem Aufheizen bis 1500°C. Es ist die
Massenédnderung pro Fliche iiber der Temperatur aufgetragen.

Aluminiumtitanat bekanntermafen aus Al,O3 und TiO5 durch Reaktionssintern ab einer

Temperatur von 1300°C gewonnen werden kann |92].

Da die beiden Materialien C15 und CeramTec SH2G nahezu identische Oxidationsverlau-
fe aufwiesen, wurde im folgenden auf weiterfiihrende Experimente an CeramTec SH2G

verzichtet.

Ausgehend von Abb. 5.11 wurden Temperaturen von 600, 1000 und 1300°C ausgewahlt,
um bei diesen anhand von isothermen Experimenten das Oxidationsverhalten ndher zu

studieren.

5.3.3.2. Isotherme Oxidation

In Tab. 5.3 sind das Aussehen der Proben nach den isothermen Oxidationsversuchen

sowie die mittels XRD detektierten Oxidationsprodukte dokumentiert.

Das priméare Reaktionsprodukt aus der Oxidation von TiC ist TiO5. Bei einer Tem-
peratur von 600°C wurden neben Rutil geringe Mengen der metastabilen Phase Anatas
detektiert, danach nur noch die stabile Phase Rutil. Im Fall des Materials C15 wurden

76



5.3 Oxidationsverhalten

C15 C15-A5
Aussehen Oxidations- Aussehen Oxidations-
produkt produkt
600°C graue Farbe TiO, (Rutil, graue Farbe, TiOg (Rutil,
Anatas) Risse Anatas)
1000°C gelbe Farbe TiO2 (Rutil) gelbe Farbe TiO2 (Rutil)
1300°C gelbe Farbe T102. (Rutil), gelbe Farbe TiO2 (Rutil)
A12T105

Tabelle 5.3.: Aussechen der isotherm  oxidierten Proben sowie detektierte
Oxidationsprodukte.

bei 1300°C auch geringe Mengen Al;TiOs nachgewiesen. Es kommt hier also zu einer
Weiterreaktion des TiOy mit AlsO3 zu AlyTiO5.

Nach der Oxidation bei 600°C wiesen die Proben eine griuliche Schicht auf. Bei ho-
heren Temperaturen zeigten die Proben eine deutliche Gelbfirbung. Die beobachtete
Farbgebung stimmt also mit der von Miinster [90] berichteten iiberein. Alle bei 600°C
oxidierten C15-A5-Proben wiesen nach dem Versuch mit dem Auge deutlich sichtbare
Risse auf, die in einem Fall auch zum Bersten der Probe gefiihrt hatten. Bei allen anderen
Versuchskonstellationen trat dies nicht auf. Eine mogliche Ursache fiir die beobachtete
Rissbildung wird in der Umwandlung von Anatas zu Rutil vermutet, welche mit einer

Volumenabnahme verbunden ist.

Der Verlauf der spezifischen Massendnderung der beiden Materialien C15 und C15-A5
in Abhéngigkeit der Zeit ist fiir die drei Temperaturen 600, 1000 und 1300°C in Abb.
5.12 dargestellt.

Bei einer Temperatur von 1300°C (siehe Abb. 5.12 ¢) erfolgt innerhalb der ersten 400
min eine rapide Oxidation bei beiden Materialien. Das Material C15-A5 oxidiert zu
Beginn etwas stirker, wodurch sich nach 400 min ein Offset von ca. 0,016 mg/mm?
gegeniiber C15 einstellt. Dieser Offset bleibt im weiteren nahezu konstant. Entsprechend
zeigen beide Materialien nach 400 min einen parallelen Verlauf, wobei sich die spezifische

Gewichtszunahme kontinuierlich abschwéacht.

Ein dhnliches Verhalten zeigt sich bei der isothermen Oxidation bei 1000°C (vgl. Abb.
5.12 b). Auch hier weist C15-A5 zu Beginn eine stirkere Oxidation als C15 auf, wobei
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Abbildung 5.12.: Isotherme Oxidationsverldufe der beiden Materialien C15 (hellgrau)
und C15-A5 (dunkelgrau) im Vergleich. Es ist die Massenénderung
pro Fliche iiber der Zeit aufgetragen. Die schraffierten Flichen geben
jeweils die Fehlerabweichung an.



5.3 Oxidationsverhalten

dies bereits wihrend des Aufheizens auf 1000°C deutlich sichtbar wird (C15-A5 zeigt
in diesem Bereich eine deutlich grofere Steigung auf als C15). Dies fiihrt ebenfalls zu
einem Offset von 0,016 mg/mm? gegeniiber C15 nach etwa 300 min Oxidationszeit.
Anschliefsend erfolgt ein paralleler Verlauf der beiden Oxidationskurven, die dann nahezu
lineares Verhalten (k; ~ 1,5- 10_5%) aufweisen. Insgesamt fillt der spezifische
Massezuwachs aufgrund von Oxidation bei 1000°C nach 24 h deutlich kleiner aus als bei

1300°C. Er betrigt ca. eine Zehnerpotenz weniger.

Zusammenfassend kann fiir beide Temperaturen resiimiert werden, dass offenbar auf-
grund der weniger oxidationsresistenten TiC-Schicht eine stirkere Oxidationsneigung der
in-situ-beschichteten Variante zu Beginn (<400 min) der Versuche zum Tragen kommt.
Im Anschluss zeigen beide Materialien gleiches Verhalten. Wahrend bei 1000°C der Off-
set durch die TiC-Schicht deutlich ins Gewicht fillt, dieser entspricht ca. der Hélfte der
Massendnderung nach 600 min, ist dies bei 1300°C aufgrund der stirkeren Oxidation des
Grundmaterials nicht mehr ausschlaggebend (Offset durch die TiC-Schicht ist weniger

als ein Zehntel der Gesamtmassendnderung nach 600 min).

oxidiertes
Ti(0,C)

Al,O,-Korn

Abbildung 5.13.: REM-Aufnahme der Oberfliache einer iiber 24 h bei 600°C oxidierten
C15-Probe.

Bei einer Temperatur von 600°C (siche Abb. 5.12 a) zeigt C15 iiber den gesamten Zeit-
raum eine kaum messbare Massenzunahme. Das geringe Ausmaf der Oxidation ist auch
aus den REM-Aufnahmen der Oberflache einer C15-Probe nach 24 h bei 600°C ersicht-
lich (siehe Abb. 5.13). Es hat sich noch keine durchgingige TiO,-Schicht gebildet, die

Mikrostrukur des Ausgangsmaterials ist immer noch erkennbar. Im Bereich bis 400 min
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kann im Rahmen der Messgenauigkeit (A ~ 4 0,0011 mg/mm?)" keine Oxidation fiir
C15 nachgewiesen werden. Auch das Material C15-A5 zeigt in diesem Bereich keine
signifikante Massenénderung an. Hier erfolgt erst nach 400 min eine deutlich messbare
Oxidation. Offenbar kommt es erst nach einer gewissen ,Inkubationszeit” zur Oxidation.
Warum dies so ist, kann anhand dieser Versuche nicht geklidrt werden. Im Fall der iso-
thermen Oxidation liegt der Offset zwischen A5 und C15 fiir lange Oxidationszeiten iiber
0,02 mg/mm?. Dies ist vermutlich darin begriindet, dass die C15-A5-Proben nach dem
Versuch Risse aufwiesen. Durch die entstandenen Risse kann neues, noch unversehrtes

Material oxidiert werden, wodurch die spezische Gewichtszunahme ansteigt.

5.3.4. Zusammenfassung

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass es bei 600°C innerhalb der ersten 400
min zu keiner messbaren Oxidation selbst des in-situ-beschichteten Materials kommt.
Erst danach ist fiir dieses Material eine signifikante Massenzunahme aufgrund von Oxi-
dation festzustellen. Beim Einsatz des Materials als Wendeschneidplatte fiir die trockene
Hartzerspanung diirfen die Temperaturen 500°C an der Freifliche nicht iiberschreiten,
um ein Anlassen des Werkstoffs zu vermeiden. Typische Eingriffszeiten betragen iibli-
cherweise unter 30 s. Insofern kann davon ausgegangen werden, dass Oxidation an der

Freifliche auch fiir das in-situ-beschichtete Material nicht zum Verschleifs beitrégt.

Bei Temperaturen ab 1000°C kommt es zu einer deutlichen Zunahme der Oxidations-
geschwindigkeit (von 1000°C auf 1300°C etwa um den Faktor 10). Bei den isothermen
Versuchen wurden dabei inshbesondere zu Beginn sehr hohe Gewichtszunahmen verzeich-
net. Zwar zeigt das in-situ-beschichtete Material auch hier eine stirkere Oxidation, mit
zunehmender Temperatur féllt jedoch aufgrund der insgesamt steigenden Oxidationsnei-
gung der Unterschied zwischen C15 und C15-A5 immer weniger ins Gewicht. Fiir den
Verschleifs an der Spanfliche bedeutet dies, dass Degradation aufgrund von Oxidation

insbesondere bei Temperaturen iiber 1000°C nicht vernachlissigt werden darf.

!Fehlerabschiitzung siche Anhang.
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6. Nanoindentation

Im vorhergehenden Kapitel wurde die plastische Deformation der TiC-Schicht als Ursa-
che fiir die verbesserte Standzeit der in-situ-beschichteten Variante herausgearbeitet. Da
das mechanische Verhalten des Schneidstoffs bestimmt wird von den mechanischen Ei-
genschaften der einzelnen im Werkstoff enthaltenen Phasen, wurden Nanoindentations-
experimente durchgefiihrt. Ziel war die Bestimmung der nanomechanischen Eigenschaf-
ten der Phasen des Materials mit besonderem Augenmerk auf den Ubergang von elas-
tischem zu plastischem Verhalten. Damit sollte eine Wertebasis erarbeitet werden, die
als Grundlage fiir ein Verstindnis des Verschleifsverhaltens anhand bruchmechanischer

Konzepte dienen kann.

Zur Analyse wurde ein bereits von Scholz [93| entwickelter Ansatz verwendet. Dadurch
ist die komplette Last-Eindringkurve als Aquivalent zu einem Spannungs-Dehnungs-
diagramm darstellbar. Zu Vergleichszwecken wurden neben der in-situ-beschichteten
Mischkeramik auch reines TiC und Saphir als Modellmaterialien fiir die in der Kera-

mik enthaltenen Phasen untersucht.

6.1. Grundlagen

Im Nanoindentationsversuch wird iiber einen Indenter unter definierten Bedingungen
Last auf eine Probe aufgebracht und parallel Kraftaufbringung und Eindringtiefe aufge-
zeichnet. In Abb. 6.1 ist ein typisches Beispiel fiir eine so erhaltene Last-Eindringkurve

gezeigt.

Am einfachsten lidsst sich der erste, elastische Teil der Kurve auswerten. Bei geringen
Eindringtiefen kann von einem sphéarischen Kontakt ausgegangen werden, da es auch
bei abweichenden Indentergeometrien, wie z. B. Cube-Corner-Indentern, herstellungsbe-

dingt zu einer Abrundung der Spitze kommt. Unter Annahme eines stetigen Ubergangs
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Abbildung 6.1.: Schema einer typischen Last-Eindringkurve (P(h)). Die gestrichel-
te Kurve zeigt die Moglichkeit eines Fits im elastischen Teil nach
Hertz. Die Steigung der Tangente beim FEntlasten entspricht der

Kontaktsteifigkeit S.

Abbildung 6.2.: Schema einer sphérischen Spitze an einem konischen Indenter. Bei An-
nahme eines stetigen Ubergangs zwischen beiden Formen kann rein geo-
metrisch eine maximale Eindringtiefe h,,, fiir die sphérische Naherung
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6.1 Grundlagen

zwischen sphérischem und z. B. konischem Teil, ldsst sich die maximal zuldssige Fin-

dringtiefe hp,x, bei der die sphérische Ndherung noch erlaubt ist, berechnen [93]:
himaz = R (1 — sina) (6.1)

mit a: dquivalenter konischer Offnungswinkel zur Mittelachse, R: Radius des Indenters.

Bei bekanntem Indenterradius kann durch Verwendung von GI. 2.6, S. 21 der elastische
Bereich der Kurve gefittet werden (dies ist als gestrichelte Linie in Abb. 6.1 dargestellt)

und so der Elastizitdtsmodul des Materials bestimmt werden.

Aus dem Anfangsteil der Entlastungskurve ldasst sich unter Annahme rein elastischen
Verhaltens die Steifigkeit S |50] bestimmen (GI. 6.2).

_dp

5=

(6.2)

Oliver und Pharr |94] entwickelten zur Beschreibung der Entlastungskurve eine Potenz-
funktion,
P=a(h—hp)™", (6.3)

wobei o geometrische Konstanten, den Elastizitdtsmodul und die Querkontraktionszahl
des Indenters enthélt; hy ist die zuriickbleibende Eindrucktiefe nach dem vollstandigen
Entlasten (siche Abb. 6.1) und m eine Konstante, die von der Indentergeometrie abhéngt.
Die Steifigkeit 1dsst sich dann durch die Ableitung nach h berechnen.

Auf die weitere klassische Auswertung der Entlastungskurve nach Oliver und Pharr [94]
zur Ermittlung der Héarte und des E-Moduls wird nicht weiter eingegangen, da diese

Methode nicht in dieser Arbeit verwendet wird.

Unter Annahme einer sphérischen Indentergeometrie kann die erhaltene Last-Eindring-
kurve in eine Spannungs-Dehnungs-Darstellung P, iiber a/R (siehe Kap. 2.7) umgerech-

net werden. Durch Einsetzen von GIl. 2.4 in Gl. 2.7 erhilt man

P

7 (2Rh. — h2)

(6.4)
h. kann im elastischen Bereich nach GIl. 2.5 berechnet werden. Im elastisch-plastischen
Bereich gilt in guter Naherung Gl. 6.5 [94].

_ P(h)
he=h—0, 75% (6.5)
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S(h) wiederum kann aus einer Steifigkeitsfunktion S(ho) gewonnen werden [93]. Dazu
werden die aus der Auswertung der Entlastungskurven erhaltenen Steifigkeitswerte fiir
verschiedene Maximallasten in Abhéngigkeit der Eindringtiefe aufgetragen und linear

gefittet.

3Y

1,1Y 41—

>

a/R

Abbildung 6.3.: Typische Py, iiber a/R-Verlaufe fiir duktile (schwarz) und sprode (grau)
Materialien. Im Fall duktiler Materialien wird das plastische Plateau bei
P, = 3Y erreicht. Bei sproden Materialien kommt es oft zu einer Span-
nungsiiberhéhung in Verbindung mit einem Pop-in. Bei einem Pop-in
gibt das Material plétzlich nach. Dies resultiert in einem Sprung in der
Spannungs-Dehnungs-Kurve zu hoheren a/R-Werten und niedrigeren
Spannungen P, da die Kontaktfliche plotzlich ansteigt. Im Anschlufs
daran bleibt die Spannung konstant, welche nun die Indentationshérte
des Materials angibt.

In Abb. 6.3 sind typische Py, iiber a/R-Verldufe fiir duktile Materialien (schwarz) und
sprode Materialien (grau) dargestellt. Im elastischen Bereich existiert ein linearer Zu-
sammenhang geméf Gl. 2.8. Ist ein konstanter Anpressdruck P, erreicht, der nicht mehr
mit a/R zunimmt, entspricht dies der Indentationshérte H des Materials [55]. Tabor zeig-
te unter Anwendung des Tresca- als auch des von Mises-Kriteriums, dass bei Metallen
plastische Deformation im Indentationsversuch eintritt, sobald ein Anpressdruck von
Pn ~ 1,1 Y iiberschritten wird. Volle Plastizitit, d. h. die Harte des Materials, ist bei
Pm — 3Y erreicht [52].

Im Falle von sproden Materialien, wie z. B. Keramiken, wurde im Nanoindentationsver-
such héufig eine Spannungsiiberhéhung vor Erreichen des plastischen Plateaus festge-
stellt [95, 96, 97, 54| (siehe graue Kurve, Abb. 6.3). In der Last-Eindringkurve kommt
dies im Allgemeinen durch einen sogenannten Pop-in zum Vorschein. Die Eindringtiefe

springt plotzlich bei konstanter Last zu hoheren Werten.Dies resultiert in einem Sprung
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in der Spannungs-Dehnungs-Kurve zu hoheren a/R-Werten und niedrigeren Spannungen
P, da die Kontaktfliche plotzlich ansteigt.

Bei Nanoindentationsexperimenten ist beziiglich der gemessenen Hérte von Materialien
oft ein sogenannter ,Indentation Size Effect” zu beobachten [98, 99, 100, 54, 101|, d. h.
die Héarte nimmt mit sinkender Eindringtiefe bzw. Grofe des Indenters zu. Nix und Gao
[102] konnten dieses Phdnomen mit dem ,Konzept der geometrisch notwendigen Ver-
setzungen erkldren. Dieses besagt, dass geometrisch notwendige Versetzungen erzeugt
werden, um eine Anpassung der Probe an den Indenter beim Eindringen zu gewihr-
leisten. Die Dichte dieser Versetzungen nimmt mit sinkender Eindringtiefe zu, was eine
Erhohung der Scherfestigkeit des Materials zur Folge hat. Swadener et al. [103| erweiter-
ten dieses Modell und zeigten, dass fiir sphérische Indenter die Versetzungsdichte nicht

von der Eindringtiefe, sondern vielmehr vom Radius des Indenters abhéngt.

6.2. Experimentelles

6.2.1. Untersuchte Werkstoffe

C15-A5 Die Nanoindentationsversuche wurden an einer C15-A5-Probe durchgefiihrt.
Um auch die entstandene TiC-Schicht indentieren zu kénnen, wurde ein Schrigschliff
préapariert und so der Querschnitt der TiC-Schicht erh6ht. Nach der Standardpolitur
wurde zusétzlich jeweils 5 min mit 0,25 pm Diamantsuspension und abschlieffend mit
einer y-Aluminiumoxid-Feinstpoliersuspension reliefpoliert, um die einzelnen Phasen an-
hand des Hohenkontrasts im AFM unterscheiden zu kénnen. Die Oberflichenrauhigkeit

betrug je Korn weniger als 0,5 nm RMS.

In Abb. 6.4 sind reprisentative AFM-Bilder des Schrigschliffs dargestellt. Durch Ver-
gleich mit REM-Aufnahmen ist die hohere, hell erscheinende Phase als Al,O3 sowie
die tiefere, mittelgraue Phase als das Ti(C, O)/TiCy zu identifizieren. ZrO, erscheint
im AFM-Bild anndhernd schwarz. Die Nanoindentationsexperimente beschrinkten sich

jedoch auf die drei Phasen Ti(C, O), TiCy und Al,Os;.

Saphir Da Saphir ein in Nanoindentationsversuchen bereits breit untersuchter Werk-
stoff ist [104, 105, 101, 106, 107, 108|, wurde er zum einen zur Validierung des Mess-

und Auswerteprocederes eingesetzt, zum anderen diente er als Modell-Datenbasis fiir
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TiC,-Schicht

Abbildung 6.4.: AFM-Aufnahmen der Mischkeramik C15-A5 mit in-situ-Schicht:
Topographie- (oben links) und Ableitungsbild (oben rechts) des Bulk-
materials. Das untere Bild zeigt den Ubergang vom Bulk zur Schicht.

die AlyO3-Phase. Es handelte sich um einen kommerziellen (CrysTec GmbH, Berlin,
Deutschland), (0001) orientierten Saphir mit einer Rauhigkeit von weniger als 0,25 nm

RMS.

TiC Als TiC-Modellwerkstoff wurde ein hochreines polykristallines TiC-Sputtertarget
des Fraunhofer-Instituts fiir Fertigungstechnik und Angewandte Materialforschung, Dres-

den, Deutschland verwendet. Das Material wies Korngrofsen zwischen 10 und 20 pwm auf
und folgende Verunreinigungen: O 0,69 %; N 0,03 %; Al, Ca, Co, S, Si je < 15 ppm;
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Cr, Na, Ni je < 4 ppm; Fe 145 ppm'. Die Rauhigkeit des TiC betrug nach Politur
ebenfalls weniger als 0,25 nm RMS.

6.2.2. Versuchsdurchfiihrung und Kalibration

Nanoindentationsversuche wurden an einem Rasterkraftmikroskop (Nanoscope Illa, Di-
gital Instruments, Santa Barbara,USA), ausgestattet mit einem "Triboscope"Modul
(Hysitron Inc., Minneapolis, USA), durchgefiihrt. Aufgrund der Kombination von Na-
noindentationssystem und Rasterkraftmikroskop kann die Topographie der Probe vor
und nach dem Eindruck mit einer lateralen Auflésung von ca. 10 nm und einer verti-
kalen von ca. 0,2 nm dargestellt werden. Die Kraftauflosung des Nanoindentersystems
ist kleiner 100 nN bei moglichen Kriften zwischen 1 uN und maximal 11 mN. Eine

detaillierte Beschreibung des eingesetzten Systems findet sich in [93].

Als Indenter wurde ein scharfer Cube-Corner-Indenter aus Diamant (E = 1140 GPa,
v = 0,07) benutzt. Aufgrund der besonders spitz zulaufenden Geometrie des Cube-
Corner-Indenters eignet sich dieser besonders gut zur Untersuchung von feinkérnigen,

mehrphasigen Werkstoffen, wie dies bei unserem Material C15 der Fall ist.

Die Kalibrierung erfolgte an Quarzglas (E = 72 GPa, v = 0,17). Die Flichenfunktion des
Indenters wurde anhand von iiber 100 Messungen unter Anwendung der von Oliver und
Pharr |94] entwickelten Methode bestimmt. Bei Kenntnis der Materialparameter lasst
sich unter Anwendung der Kontaktsteifigkeitsformel von Sneddon [50] fiir jede Messung
eine Kontaktfliche A(h.) berechnen (Gl 6.6).

Alhe) =7 (5) (6.6)

Uber einen Polynom-Fit der Parameter Cy bis Cs erhilt man die gewiinschte Kali-

brierungsfunktion der Kontaktfliche
A(he) = Coh? + Cyhe + Coh? + CshY* + CyhY/® + Csh /1. (6.7)

Zur Eindringpriifung wurden sowohl der Standardmodus, bei dem die Belastung konti-
nuierlich bis zur Maximallast gesteigert und anschlieffend entlastet wird, als auch der

sogenannte ,Partial Unloading“-Modus verwendet. Hierbei wurde sukzessive die Last bis

'Gemif Angaben des Fraunhofer-Instituts fiir Fertigungstechnik und Angewandte Materialforschung.
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zu einer definierten Zwischenlast erhoht, teilweise entlastet und weiter erhoht, bis nach
10 Teilschritten die Maximallast erreicht wurde. Dies hat den Vorteil, dass pro Indent
10 Messungen gewonnen werden kénnen. Es wurde in allen Fillen eine Maximallast
von 500 uN gewihlt, da bis dahin bereits volle Plastizitéit erreicht wurde. Die ,Partial

Unloading“-Messungen wurden zur Bestimmung der Steifigkeitsfunktion verwendet.
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Abbildung 6.5.: Berechneter Indenterradius R als Funktion der Kontakttiefe h . unter der
Annahme eines sphérischen Kontakts.

6.3. Ergebnisse

6.3.1. Bestimmung des Indenterradius

Aus den Kalibrationsmessungen an Quarzglas wurde auch der Radius des eingesetzten
Indenters ermittelt.Unter Zugrundelage eines spharischen Kontakts fiir kleine Eindring-
tiefen kann aus der erhaltenen Flachenfunktion A(h.) fiir jede Kontakttiefe der zugeho-

rige Indenterradius berechnet werden (Gl. 2.4). Die Auftragung des berechneten Radius
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als Funktion der Kontakttiefe (siehe Abb. 6.5) ergibt einen konstanten Wert fiir Kon-
takttiefen kleiner gleich 40 nm. In diesem Bereich ist also offensichtlich die sphérische
Néaherung der Indenterspitze gerechtfertigt. Der Radius des Indenters kann somit durch
Mittelung der Messwerte in diesem Bereich zu 118,6 4+ 0,7 nm bestimmt werden. An-
wendung von GIl. 6.1 zur geometrischen Bestimmung der fiir die sphérische Ndherung
maximal zulissigen Eindringtiefe ergibt fiir diesen Radius ebenfalls 39 nm (o = 42,28°
[93])-

6.3.2. Saphir

Die fiir Saphir erhaltenen Last-Eindringkurven weisen einen deutlichen Pop-in im Last-
bereich von etwa 440 bis 490 uN auf (sieche Abb. 6.6 a). Bis zum Pop-in ist das Verhalten
rein elastisch und entspricht damit dem aus der Literatur [101, 109, 110| bekannten In-
dentationsverhalten. Aus dem Hertz “schen Fit fiir diesen Bereich kann unter Annahme
von v = 0,23 [111] ein E-Modul von 420 GPa ermittelt werden. Dieser Wert liegt inner-
halb der Extremwerte von 360 GPa (fiir eine Orientierung 60° zur c-Achse) und 450 GPa
(parallel zur c-Achse) [111]. Da im Indentationsexperiment eine Dehnung in drei Dimen-
sionen erfolgt, muss der dazugehorige E-Modul einen Mittelwert iiber die verschiedenen

Richtungen einnehmen. Daher ist der erhaltene E-Modul als glaubwiirdig einzustufen.
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(a) (b)
Abbildung 6.6.: (a) Last-Eindring-Kurven und (b) zugehorige Darstellung P, iiber a/R

von Saphir. Jede Farbe entspricht einer Messkurve. Die schwarze Linie
in (a) stellt den Hertz “schen Fit fiir den elastischen Bereich dar.
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Anhand der Spannungs-Dehnungs-Darstellung (Abb. 6.6 b) ist ersichtlich, dass vor Ein-
treten des Pop-ins sehr hohe Anpressdriicke von bis zu 60 GPa erreicht werden. Nach
dem Pop-in fillt die Spannung auf den Hartewert des Materials ab, der zu 35 GPa

bestimmt werden kann.

Aus der Maximalspannung vor Eintritt des Pop-ins kann die kritische Scherspannung

fiir Saphir geméf |51| bestimmt werden zu
Terit = 07 465 - P,. (68)

Das Ergebnis von T..;; = 27 GPa stimmt mit dem kiirzlich von Lu et al. ermittelten
Wert sowie mit der theoretischen Scherfestigkeit von Saphir iiberein [101]. Lu et al.
bestimmten ihren Wert aus Nanoindentationsmessungen ebenfalls an (0001) orientiertem

Saphir, jedoch unter Verwendung eines Berkovich-Indenters.

Insgesamt zeigen diese Ergebnisse fiir Saphir, dass mit der zugrundeliegenden Kalibration
sowie der angewandten Mess- und Auswertemethodik realistische Werte erzeugt werden
kénnen. Dies ist insbesondere fiir die folgenden Materialien wichtig, da es hierzu keine

(C15-A) oder nur sehr eingeschrénkte (TiC) Vergleichswerte aus der Literatur gibt.

60+

30+
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Abbildung 6.7.: (a) Last-Eindring-Kurven und (b) zugehorige Darstellung P, iiber a/R

von TiC. Jede Farbe entspricht einer Messkurve. Die schwarze Linie in
(a) stellt den Hertz “schen Fit fiir den elastischen Bereich dar.
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6.3.3. TiC

Im Gegensatz zum Saphir zeigt das TiC keine Pop-in-Phinomene beim Belasten (Abb.
6.7 a). Ebenso macht die Spannungs-Dehnungs-Darstellung (Abb. 6.7 b) deutlich, dass
es beim TiC wihrend des elastisch-plastischen Ubergangs (EPU) nicht zu einer Span-

nungsiiberh6hung kommt.

Der EPU ist gekennzeichnet durch einen kontinuierlichen, sanft verlaufenden Ubergang
bis in den vollplastischen Bereich. Die Hérte des Materials betrdgt demnach ca. 45
GPa. Offensichtlich konnen im reinen TiC, das ein kubisch flichenzentriertes (kfz) Gitter
besitzt, bereits bei geringen Spannungen ausreichend Gleitsysteme aktiviert werden,
so dass es zu keiner Spannungsiiberhohung wihrend des EPU kommt. Der aus dem
elastischen Fit bestimmte E-Modul von 480 GPa (fiir v = 0,19 [36]) stimmt mit den in
der Literatur berichteten Werten [36, 112] {iberein.

6.3.4. Mischkeramik mit in-situ-TiC-Schicht (C15-Ab)

Last-Eindringkurven und die zugehorigen Spannungs-Dehnungs-Darstellungen fiir die
drei untersuchten Phasen Al,O3, Bulk-Ti(C, O) sowie Schicht-TiCy der Mischkeramik
sind in den Abb. 6.8 bis 6.10 zusammengestellt. Fiir die Al,O3-Phase wurde aus dem
Hertz “schen Fit ein E-Modul von 360 GPa ermittelt, fiir die beiden TiC-Phasen jeweils
ein E-Modul von 430 GPa.

Das Aluminiumoxid zeigt einen annihernd stetigen Ubergang vom elastischen zum plas-
tischen Verhalten (siehe Abb. 6.8 b) Aus einem Vergleich der Last-Eindringkurve mit
dem Hertz “schen Fit ist ersichtlich, dass das Einsetzen erster plastischer Deformation
nur mit einer kleinen Diskontinuitét in der Belastungskurve korreliert. Erst spéter folgen
kleine Pop-in-Events (siehe Vergroferung in Abb. 6.8 a). Durch Blick auf die entspre-
chende Spannungs-Dehnungskurve wird klar, dass diese jedoch nicht zu signifikanten
Spannungsiiberh6hungen wéhrend des EPU fiihren. Bei a/R ~ 0,5 ist ein konstantes

Spannungsplateau, die Harte des Materials, erreicht.

Die Last-Eindringkurven des Bulk-Ti(C, O) weisen im Allgemeinen einen Pop-in auf
(siche Abb. 6.9 a). Aus der Spannungs-Dehnungsdarstellung (Abb. 6.9 b) ist aufgrund
des konstanten Spannungslevels ersichtlich, dass nach dem Pop-in volle Plastizitéit er-

reicht ist. Vor dem Pop-in werden hohe Spannungen bis iiber 50 GPa erreicht, welche
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Abbildung 6.8.: (a) Last-Eindring-Kurven und (b) zugehorige Darstellung P, iiber a/R
der Al,O3-Phase. Jede Farbe entspricht einer Messkurve. Die schwarze
Linie in (a) stellt den Hertz “schen Fit fiir den elastischen Bereich dar.
Die erste Abweichung vom rein elastischen Verhalten ist nur durch klei-
ne Diskontinuititen in der Last-Eindring-Kurve gekennzeichnet. Diesen
folgen spéter weitere kleine Pop-ins (siehe Vergroferung in (a)).

die Hérte der Phase (37 GPa) bei weitem iiberschreiten. Diese Maximalspannungen ent-
halten bereits einen geringen Anteil plastischer Deformation, allerdings werden auch fiir
rein elastische Deformation Spannungen von 43 bis 50 GPa erreicht (siehe auch Tabelle
6.1).

Die TiCx-Schichtphase zeigt ein sehr dhnliches Verhalten wie das Bulk-Ti(C, O). Die
Last-Eindringkurven zeigen ebenfalls einen prignanten Pop-in. Jedoch variiert hier der
Lastbereich, in dem der Pop-in erfolgt, iiber einen sehr viel weiteren Bereich von et-
wa 180 uN bis 450 uN. Wenn der Pop-in erst bei sehr hohen Lasten geschieht, erfolgt
signifikante plastische Deformation bereits vor dem Pop-in, was klar an der deutlichen

Differenz zwischen Hertz “schem Fit und Last-Eindringkurve (siehe Abb. 6.10 a) erkenn-
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Abbildung 6.9.: (a) Last-Eindring-Kurven und (b) zugehérige Darstellung P, iiber a/R
der Bulk-Ti(C, O)-Phase. Jede Farbe entspricht einer Messkurve. Die
schwarze Linie in (a) stellt den Hertz “schen Fit fiir den elastischen Be-
reich dar.
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Abbildung 6.10.: (a) Last-Eindring-Kurven und (b) zugehorige Darstellung P, iber a/R
der Schicht-TiC-Phase. Jede Farbe entspricht einer Messkurve. Die

schwarze Linie in (a) stellt den Hertz schen Fit fiir den elastischen
Bereich dar.
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bar ist. Diese plastische Deformation kommt in der Spannungs-Dehnungskurve sogar
noch deutlicher zum Vorschein, da hier nicht nur sehr hohe Spannungen (bis 55 GPa)
fiir hohe Pop-in-Lasten erreicht werden, sondern die Kurve im Maximum auch deutlich
flacher wird und dadurch héhere Dehnungen erhalten werden (Abb. 6.10 b). Nach dem
Pop-in fillt die Spannung, wie auch beim Bulk-Ti(C, O), auf die Hérte des Materials.
Die Hérte der Schichtphase konnte zu 35 GPa bestimmt werden.

6.3.5. Vergleich

Die Information, die aus den Nanoindentationsexperimenten gewonnen werden konnte,
ist in Tabelle 6.1 zusammengefasst. Wie erwartet zeigt TiC die hochste Hérte. Die ver-
gleichsweise geringe Hérte der beiden TiC-Phasen der Mischkeramik kénnen durch Ab-
weichungen von der stochiometrischen Zusammensetzung erkliart werden. So ist bekannt,
dass der Sauerstoffeinbau in das TiC-Gitter, wie es der Fall fiir die Bulk-Ti(C, O)-Phase
ist, die Harte des Materials deutlich reduziert [41]. Gleiches gilt fiir den Fall der Substo-
chiometrie [38|, welche fiir die TiCy -Schichtphase angenommen wird. Durch den glei-
chen Effekt kann auch der geringere E-Modul der beiden Phasen erkldrt werden |41, 38].
Beziiglich des EPU zeigen die beiden TiC-Phasen der Mischkeramik keinerlei Uberein-
stimmung mit dem Verhalten, welches fiir das reine TiC gefunden wurde. Das reine TiC
weist einen stetigen Ubergang auf. Die beiden Phasen der Mischkeramik hingegen einen

abrupten Ubergang, der mit einer drastischen Spannungsiiberh6hung verbunden ist.

Mischkeramik C15-A5

Saphir TiC Al>O3 Bulk- Schicht-
Ti(C,0) TiC

E-Modul [GPa] 420 £ 20 480 £ 20 360 + 25 430 £ 20 430 +£ 40
Maximale Spannung 55-60 43-47 43-45 45-53 45-55
am EPU [GPa]
Grenze des elastischen 55-60 43-47 40-44 43-50 42-50
Bereichs [GPa]
Hirte [GPa] 348+16 447+18 390+21 372+15 352+16

Tabelle 6.1.: Ubersicht iiber die aus den Nanoindentationsexperimenten erhaltenen
Kennwerte der einzelnen Phasen/Materialien.
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Auch die AlyO3-Phase der Mischkeramik zeigt beim Vergleich mit dem untersuchten Sa-
phir keine Ubereinstimmung im EPU. Ebenso unterscheiden sich die beiden Materialien
in E-Modul und Harte.

Beziiglich der Mischkeramik kann gesagt werden, dass das nanomechanische Verhalten
des TiCs in der Schicht und des Ti(C, O)s im Bulk sehr dhnlich ist, wihrend das der
Al,O3-Phase davon deutlich abweicht. Die Hérte beider TiC-Phasen ist leicht geringer
als die des Al,Oj3. Inbesondere das TiC der Schichtphase zeigt eine Reduktion der Hérte
im Vergleich zum Al,O3 (von 39 auf 35 GPa). Die Auswirkungen dieser Beobachtung
auf die Verschleifbestindigkeit wird in Kap. 6.4 diskutiert.

Weiterhin kénnen die beiden TiC-Phasen sehr viel héhere Spannungen wéhrend des
EPU aushalten. Zudem ist die Grenze fiir rein elastische Deformation hin zu héheren
Spannungen verschoben. Das bedeutet, dass im Falle einer TiCy-Schicht zunéchst ein
hoheres Spannungslevel iiberschritten werden muss, bevor bedeutende plastische Defor-
mation erfolgen kann. Dies wird als weiterer moglicher Vorteil fiir die Anwendung in der

Zerspanung angesehen.

6.4. Diskussion

Das Auftreten von Pop-ins in der Last-Eindringkurve wird insbesondere fiir keramische
Materialien berichtet. Dabei wird der Pop-in gemeinhin mit dem Beginn der plastischen
Deformation verbunden [95, 96, 110, 97|. Mittels Transmissionsmikroskopie konnte zu-
dem die Nukleation von Versetzungsringen am Pop-in nachgewiesen werden [95, 96].
Durch Untersuchungen an GaN folgerten Bradby und Williams [95], dass die Pop-in-
Last geringer ausfillt bzw. es im Extremfall gar keine Uberlast, d.h. keinen Pop-in,
benétigt, um eine Versetzungsbewegung zu starten, wenn bereits Versetzungen im Ma-
terial vorhanden sind. Da in unserem Fall die Anzahl und Struktur der Defekte in den
untersuchten Materialien nicht bekannt ist, ist eine Interpretation der beobachteten Pop-
ins nur eingeschrinkt moglich. Es bleibt jedoch festzuhalten, dass fiir die Mischkeramik
das Einsetzen plastischer Deformation bereits vor dem Eintreten eines Pop-ins festge-
stellt werden konnte. Im Falle der Al,O3-Phase wurden meist eine Abfolge mehrerer sehr
kurzer Pop-ins registiert, statt eines grofsen Pop-ins, wie das fiir Saphir typisch ist. Even-
tuell ist die Ursache hierfiir in der Korngréfe begriindet. Wahrend beim Einkristall ein

einmal aktiviertes Gleitsystem sich quasi unbegrenzt in eine Richtung bewegen kann, ist
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im polykristallinen Material die Versetzungsbewegung durch die Korngréfse begrenzt. So
konnte durch die Nukleation entsprechender Versetzungen zunéchst ein Gleitsystem ak-
tiviert worden sein, welches plastische Deformation ermdoglicht, bis diese durch Aufstau
an der Korngrenze gestoppt wird. Eine nur geringe Spannungserhohung generiert neue
Versetzungsringe, wodurch weitere Gleitsysteme aktiviert werden, die weitere plastische
Deformation ermdglichen. Warum es im Fall des Ti(C, O) und des TiC zu Pop-ins und
damit zu Spannungsiiberh6hung kommt, wihrend das fiir das reine TiC nicht der Fall
ist, ist unklar. Dass diese beiden Phasen (annihernd) defektfrei sind und fiir eine plasti-
sche Deformation Versetzungen erst erzeugt werden miissen, ist kaum anzunehmen. Eher
wire denkbar, dass in den beiden Mischkeramik-Phasen bereits so viele Versetzungen
vorhanden sind, dass sie sich gegenseitig behindern. Das wiirde bedeuten, dass zusétz-
liche Spannungsfelder iiberwunden werden miissen, bevor ein Gleiten méglich ist. Diese
Erklarung wiirde auch mit der Beobachtung, dass es bereits vor einem Pop-in zur irrever-
siblen Deformation kommen kann, harmonieren. So wire denkbar, dass eine Versetzung
sich zunéchst entlang einer Gleitrichtung fortbewegt, bevor sie auf eine Versetzung in
einem sekundéren Gleitsystem trifft und mit dieser zusammen einen unbeweglichen so-

genannten Lomer-Cottrell-Lock bildet.

Insgesamt legen diese Beobachtungen den Schluss nahe, dass das nanomechanische Ver-
halten eines bestimmten Materials auf einem komplexen Zusammenspiel seiner chemi-
schen Natur, kristallographischen Struktur, der Art und Anzahl der vorhandenen Defekte
sowie wahrscheinlich auch der Korngréfe beruht. Daher ist auch zu folgern, dass die Ab-
leitung von nanomechanischen Eigenschaften eines Materials aus Messungen an einem
Modellmaterial, wie es z. B. ein Einkristall ist, nur sehr eingeschrinkt méglich ist und
mit Vorsicht angewandt werden sollte. Vielmehr miissten systematische Indentations-
studien betrieben werden, um den Einfluss z. B. von Verunreinigungen, Gitterdefekten

oder Korngrofse auf eine Phase quantifizieren zu konnen.

Die Nanoindentationsmessungen erfolgten bei Raumtemperatur. Im Einsatz als Wende-
schneidplatte erfahrt das Material jedoch einen Warmeeintrag, der zur Aufheizung an
der Schneidkante fiihrt. So werden an der Freifliche, wo von einer vorteilhaften Wirkung
der TiC-Schicht auf das Schneidverhalten ausgegangen wird, Temperaturen von bis zu
500°C erreicht.

Nach Munro [113] kann fiir Keramiken die Temperaturabhingigkeit des E-Moduls
niherungsweise als linear angenommen werden (ab Raumtemperatur). Fiir Al,O3 wurde

experimentell der lineare Temperaturkoeffizient zu 1,33-107%/°C bestimmt [113], fiir
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TiC zu 8-107°/°C [114]. Entsprechend kann abgeschitzt werden, dass der E-Modul bei
500°C fiir Al;O3 noch ca. 94 % des Raumtemperaturwertes betragt, fiir TiC sogar 96
%. Es ergibt sich also wihrend des Schneideneingriffs nur eine sehr geringe Erniedrigung

des E-Moduls der einzelnen Phasen an der Freiflache.

30
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25 %,
—e— AI203 polykristallin [116]
20 | - 4- TiC-Einkristall [117]

—— TiC polykristallin [116]
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Abbildung 6.11.: Verlauf der Harte von Al;O3 und TiC in Abhéngigkeit der Temperatur
nach [115, 116, 117].

Beziiglich der Harte wurde in der Literatur experimentell eine logarithmische Abhéngig-
keit von der Temperatur gefunden. Aus Abb. 6.11 geht hervor, dass die Hérte des TiCs
stiarker mit der Temperatur abféllt als die des Al;O3s. Bei 500°C ist die Harte gegeniiber
Raumtemperatur bereits signifikant gefallen, um ca. 50 % fiir das TiC bzw. ca. 30 % fiir
Al,O3. Es wire daher wiinschenswert, die Hirte unserer Phasen bei der herrschenden
Einsatztemperatur zu messen, um so die daraus resultierenden Auswirkungen auf das
Verschleifsverhalten genauer analysieren zu kénnen. Dies ist jedoch messtechnisch bisher
nicht moglich. Da zum einen die makroskopische Hiartemessung bei erhéhten Temperatu-
ren experimentell aufwendig ist und zum anderen die tatsédchlichen Einsatztemperaturen
je nach Schnittbedingungen unterschiedlich und zumeist nicht genau bekannt sind, ist

es in der ingenieurstechnischen Literatur gingige Praxis, vergleichende Untersuchungen
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Abbildung 6.12.: Erklirung der Zunahme des Verschleifwiderstands der TiC-Schicht
gegeniiber dem Bulk auf Grundlage der Erkentnisse Moores [45] (sie-
he hierzu auch Abb. 2.6, S. 17): Ist die Abrasion, wie in unserem Fall,
durch Sprodbruch kontrolliert (Bereich I), fiihrt eine Abnahme der Hér-
te zu einem Anstieg des Verschleifswiderstands. Da fiir das Bulk-Al,O3
eine Hérte von 39 GPa ermittelt wurde und fiir das Schicht-TiC, eine
geringere Hérte von 35 GPa, folgt daraus ein erhohter Verschleiftwi-
derstand fiir die Schichtphase. Dies ist schematisch eingezeichnet. (Im
Bereich IT ist die Abrasion kontrolliert durch plastische Deformation.)

auf die Hérte bei Raumtemperatur zu beziehen. So entwickelte Moore |45] (siche Kap.
2.6) den Zusammenhang zwischen Abrasionsfestigkeit und Hérte bzw. Bruchfestigkeit

ebenfalls anhand von Raumtemperaturwerten.

Mit Hilfe von Moores Erkenntnissen kann die im Nanoindentationsversuch ermittelte
niedrigere Hérte der TiC-Schicht (35 GPa im Gegensatz zu 39 GPa fiir das Al,Os3)
logisch nachvollzogen werden. In den Untersuchungen zur funktionellen Charakterisie-
rung (Kap. 5) wurde eine erhéhte Verschleiftbesténdigkeit der in-situ-beschichteten Wen-
deschneidplatte im Vergleich zur unbeschichteten festgestellt. Als Ursache hierfiir wurde
die plastische Deformation der TiC-Schicht gefunden, die den abrasiven Verschleifs ver-
zogert bzw. vermindert. Die makroskopische Bruchziahigkeit unseres Materials liegt bei

4 MPa+/m. Es ist also davon auszugehen, dass sich unser Material beziiglich des Ver-
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schleifwiderstands im Bereich T (sieche Abb. 6.12) befindet, also dass der abrasive Ver-
schleift durch Sprédbruchverhalten kontrolliert ist.

Der Verschleifswiderstand sollte sich entsprechend mit steigender Bruchzéhigkeit erho-
hen. Da eine Abnahme an Hérte gemeinhin mit einer Zunahme an Zahigkeit korreliert,
kann gefolgert werden, dass die weichere TiC-Schicht im Vergleich zum Bulkmaterial,
welches zu 70 % aus Al,O3 besteht, eine entsprechend erhohte Zahigkeit besitzt und sich
so deren Verschleifsbestdndigkeit erhdht. Dies ist in Abb. 6.12 schematisch dargestellt.
Um diese Argumentation in letzter Instanz bestitigen zu kénnen, wire eine Messung
und Vergleich der Bruchzihigkeiten der einzelnen Phasen nétig. Dies wire zwar, z. B.
iiber den Weg der Nanoindentation (siehe hierzu z. B. [118]), grundsétzlich mdoglich,
aber experimentell duferst aufwendig. Weiterhin wére eine noch detailliertere Analy-
se der Verschleifserscheinungen anhand rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen im
Hinblick auf die Art des abrasiven Verschleifes (Mikrospanen - pfliigen, oder -brechen)
hilfreich.

6.5. Zusammenfassung

Es wurde gezeigt, dass es moglich ist, das elastisch-plastische Verhalten selbst von sehr
feinkornigem Material zu messen und darzustellen. Durch die Anwendung der vorge-
stellten Auswertemethode kann aus der im Nanoindentationsversuch erhaltenen Last-
Eindringkurve weit mehr Information gewonnen werden als nur Harte und E-Modul, wie

dies bei der etablierten Auswerteroutine nach Oliver und Pharr [94] der Fall ist.

Durch Messungen an (0001) orientiertem Saphir konnten die Ergebnisse von Lu et al.
|101] beziiglich der kritischen Scherspannung bestétigt werden. Diese entspricht mit 27
GPa der theoretischen Scherfestigkeit des Materials.

Es konnte keine Ubereinstimmung im nanomechanischen Verhalten zwischen den Modell-
materialien TiC sowie Saphir und den entsprechenden Phasen der untersuchten Misch-
keramik gefunden werden. Dies fiihrt zu der Schlufsfolgerung, dass das nanomechani-
sche Verhalten, insbesondere am elastisch-plastischen Ubergang, nicht nur durch die
chemische Zusammensetzung und Kristallstrukur vorgegeben ist, sondern auch die De-
fektstruktur sowie vermutlich auch die Korngrofe eine Rolle spielen. Daher ist auch
die Ableitung von Eigenschaften polykristalliner Keramiken aus z. B. Einkristalldaten

meiner Meinung nach sehr mit Vorsicht zu betrachten.

99



Nanoindentation

Im Hinblick auf den beschichteten Schneidwerkstoff wurde herausgefunden, dass die
Hérte der beiden enthaltenen TiC-Phasen, Bulk-Ti(C, O) und insbesondere des Schicht-
TiCy, geringer ist als die der Al;O3-Phase. Auf Basis der Erkenntnisse Moores zum Zu-
sammenhang zwischen Verschleifsfestigkeit und Héarte bzw. Bruchzdhigkeit kann somit
die experimentell erh6hte Verschleiftfestigkeit der in-situ-beschichteten Keramik durch
die geringere Hérte der Schichtphase im Vergleich zum Bulkmaterial erklirt werden.
Des Weiteren wurden bei den TiC-Phasen markante Spannungsiiberh6hungen wahrend
des EPU festgestellt. D. h. bevor volle Plastizitit erreicht ist, miissen zunéchst deut-
lich hohere Spannungen iiberwunden werden. Dies wird ebenfalls als vorteilhaft fiir die
Abrasionsfestigkeit des Materials angesehen und triagt eventuell auch zur gesteigerten
Verschleifsfestigkeit der in-situ-beschichteten Wendeschneidplatte bei.
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7. Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde ein neuartiger Ansatz zur in-situ-Bildung von TiC-
Schichten auf Al,O3-Ti(C, O)-Keramiken entwickelt. In der Folge wurde ein Reaktions-
modell entworfen, anhand dessen die Ausbildung der TiC-Schicht nachvollzogen werden
kann. Um den postulierten Reaktionsmechanismus vollends bestétigen zu kénnen, ist
eine detaillierte mikrostrukturelle Charakterisierung der TiC-Schichten, wie sie nur mit-
tels TEM (incl. Verwendung analytischer Techniken, wie EELS, SAD, EDX) méglich

erscheint, notig und fiir die Zukunft wiinschenswert.

Experimentell wurden entscheidende Prozessparameter identifiziert und das Prozessfens-
ter bestimmt, welches im Temperaturbereich von 1550 bis 1650°C liegt. Die Schicht lasst
sich zwar in Abhéngigkeit der Temperatur, der Zeit und des CO-Partialdrucks variieren,

bleibt jedoch leider auf wenige um Dicke beschrankt.

Unbestreitbarer Vorteil gegeniiber PVD- oder CVD-Methoden ist jedoch die innige Ver-
zahnung zwischen der gebildeten Schicht und dem Grundmaterial. Da gerade bei Misch-
keramiken die Delamination bei diesen klassischen Verfahren noch ein ungelostes Pro-
blem darstellt, sollte die Eignung der in-situ-TiC-Schicht als haftvermittelnde Zwischen-
schicht fiir eine weiterfiihrende PVD-/CVD-Beschichtung gepriift werden. Falls sie sich
als geeigneter Kandidat herausstellt, wiirden sich so neue Beschichtungsmoglichkeiten

und damit mafgeschneiderte Anwendungseigenschaften eréffnen.

Experimente zum Oxidationsverhalten ergaben, dass in der Anwendung als Wende-
schneidplatte davon ausgegangen werden kann, dass auch bei der in-situ-beschichteten
Variante Oxidation an der Freifliche fiir den Verschleifs keine Rolle spielt. An der Span-
flache jedoch kann Oxidation aufgrund der dort herrschenden hohen Temperaturen zum
Verschleif beitragen, da bei Temperaturen iiber 1000°C auch das Grundmaterial (AlyO3-
Ti(C, O)) bereits starker Oxidation unterliegt.

Trotz der diinnen Schicht von nur 1-1,5 um zeigten die in-situ-beschichteten Mischkera-

miken in anwendungsnahen Drehversuchen eine um bis zu 40 % gesteigerte Verschleif-
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bestandigkeit gegeniiber dem unbeschichteten Ausgangsmaterial. Auch im Vergleich zu
industriellen Referenzmaterialien schnitt der in-situ-beschichtete Werkstoff besser ab.
Mikroskopische Untersuchungen der verschleifsenden Wendeschneidplatte sowie Modell-
untersuchungen mittels Scratchtest fiihrten zu dem Befund, dass eine plastische Defor-
mation der TiC-Schicht den abrasiven Verschleifs verzogert bzw. verringert. Dies konn-
te durch die Ergebnisse der nanomechanischen Charakterisierung weiter bestétigt wer-

den.

Mittels Nanoindentation konnten die mechanischen Eigenschaften der einzelnen Phasen
der Keramik — Schicht-TiCy, Bulk-Ti(C, O) und Al,O3 — sowie zweier Modellmaterialien,
Saphir und TiC, bestimmt werden. Zur Auswertung wurde auf das Spannungs-Dehnungs-
Konzept nach Tabor zuriickgegriffen. Es wurde damit gezeigt, dass es mdglich ist, das
elastisch-plastische Verhalten selbst von sehr feinkérnigem Material zu messen und dar-
zustellen. So kann durch die angewandte Auswertemethode aus der im Nanoindentations-
versuch erhaltenen Last-Eindringkurve weit mehr Information gewonnen werden als nur
Hérte und E-Modul, wie dies bei der etablierten Auswerteroutine nach Oliver und Pharr
der Fall ist.

Es wurde festgestellt, dass die Héarte der TiCy-Schicht geringer ist als die des Bulk-
materials. Damit konnten die Beobachtungen aus dem Verschleifsverhalten, wo eine ge-
steigerte Plastizitdt der TiC4-Schicht als verschleifhemmende Ursache ausgemacht wur-
de, bestétigt werden. Die Zunahme der Verschleiftbestdndigkeit der in-situ-beschichteten
Keramik kann somit auf die verringerte Hérte des Schichtmaterials gegeniiber dem Bulk
zuriickgefiihrt werden. Des Weiteren miissen im Fall der TiC,-Phase zunéchst deutlich
hohere Spannungen iiberwunden werden, bevor eine signifikante irreversible Deformation

einsetzt. Dies wird ebenfalls fiir die Anwendung als vorteilhaft angesehen.

Schlieflich wurde beobachtet, dass das Verhalten der Modellmaterialien insbesondere
am elastisch-plastischen Ubergang keine Korrelation mit den entsprechenden Phasen der
Mischkeramik aufweist. Folglich ist allgemeingiiltig anzumerken, dass fiir Vorhersagen
aufgrund bruchmechanischer Uberlegungen nie auf Werte von Modellmaterialien zuriick-
gegriffen werden sollte, sondern die Messung des spezifischen Werkstoffs unumgénglich

erscheint.

So bleibt abschlieffend zu hoffen, dass die in dieser Arbeit erzielten Erkenntnisse in der
Zukunft eine Umsetzung in der Praxis erfahren und so einen entscheidenden Beitrag zur

Fortentwicklung mischkeramischer Schneidstoffe leisten.
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A. Anhang

A.1l. Kiristallographische Daten

Raumgruppe R 3 ¢ a — 0,476 nm ¢ — 1,299 nm
Al>O3 X y z Besetzung
Al 0 0 0,352 1
0] 0,306 0 0,25 1
Raumgruppe F m 3 m a = 0,5088 nm
ZrO»
kubisch x y z Besetzung
Zr 0 0 0 1
@) 0,25 0,25 0,25 1
Raumgruppe F m 3 m a — 0,430 nm
Ti(0,C) X y z Besetzung
Ti 0 0 0 1
(0] 0,5 0,5 0,5 0,5
C 0,5 0,5 0,5 0,5
Tabelle A.1.: Fiir die Rietveld-Verfeinerung verwendete kristallographische Daten.
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Anhang

A.2. Fehlerabschatzung Oxidationskurven

Zur Abschétzung der Messgenauigkeit der Thermowaage wurde die Standardabweichung
des Massenverlustes (= A(Am)) im isothermen Bereich aus den Korrekturkurven fiir iso-
therme Haltezeiten herangezogen. Damit wurde der Fehler A(Am/A) unter Zugrundela-
ge einer typischen Oberfliichengrofe A (= 70 — 80 mm?) berechnet. Die sich ergebenden
Fehler sind in Tab. A.2 angegeben.

+ A m/A [mg/mm?]

600°C 0,0011
1000°C 0,0024
1300°C 0,0062

Tabelle A.2.: Abgeschiitzte Messgenauigkeit der TG.
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