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1. Einleitung

In den letzten Jahren fand die Benzindirekteinspritzung zunehmende
Verbreitung in der Automobilbranche. Bei diesem Verfahren wird der
Ottokraftstoff direkt in den Brennraum eingespritzt, was eine Reduzierung von
Kraftstoffverbrauch und Emissionen im Vergleich zur konventionellen
Saugrohreinspritzung ermdglicht. Stand der Technik sind Systeme, die einen
Maximaldruck von 20 MPa erreichen, doch langfristig wire ein Einspritzdruck
von mindestens 50 MPa erwiinscht. Dies begriindet sich dadurch, dass mit
dessen Anstieg die TropfchengroBe sinkt, die Gemischaufbereitung dadurch
beschleunigt und somit die Qualitit der Verbrennung verbessert wird.
Aufgrund der geringen Viskositit des Ottokraftstoffs kann allerdings bei
hoherem Forderdruck, also bei groBeren Flachenpressungen zwischen Kolben
und Zylinder, der Schmierfilm im Umkehrpunkt der Kolbenpumpe abreif3en,
so dass Festkorperreibung entsteht. Dies flihrt bei metallischen Komponenten
zu untolerierbar hohem Verschlei3 und schlieBlich zum Versagen der Pumpe
durch Adhision der Reibpartner (,,Fressen®).

Als  geeignete = Werkstoffe  fiir diesen  Einsatzzweck  kommen
Hochleistungskeramiken in Frage, die im Gegensatz zu Metallen keine
Neigung zu adhdsivem Verschleil zeigen. Insbesondere versprechen
Strukturkeramiken auf der Basis von Siliciumnitrid Erfolg bei der Anwendung
in hochbeanspruchten Gleitsystemen. Diese Werkstoffe zeichnen sich durch
die Kombination hoher mechanischer und tribologischer Belastbarkeit sowie
chemischer und thermischer Bestidndigkeit aus.

Dabei bietet die aluminiumoxidhaltige Variante Sialon (Si-Al-O-N) durch die
Existenz zweier kristalliner Modifikationen (o- und B-Sialon) mit jeweils
unterschiedlichen Eigenschaften mehr Moglichkeiten, das Material an das
Anforderungsprofil ~ anzupassen als reine  Siliciumnitridkeramiken.
Sialonkeramiken = werden nach der Formgebung durch einen
Fliissigphasensinterprozess hergestellt. Durch die Wahl der
Ausgangszusammensetzung sowie der Sinterhilfsstoffe lassen sich das o/f-
Sialon-Verhiltnis, das Geflige und die physikalischen bzw. mechanischen
Eigenschaften beeinflussen. Typische Einsatzgebiete dieses Materials sind
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Anwendungen im Bereich des Motoren- bzw. Maschinenbaus (Ventile,
Turboladerrotoren, Kugellager), n der Metallbearbeitung
(Wendeschneidplatten) sowie in der Hochtemperaturtechnik.

Ziel dieser Arbeit ist die Entwicklung von Sialon-Keramiken fiir
Anwendungen im medien-geschmierten Gleitkontakt, im Speziellen fiir die
Anwendung in Hochdruckpumpen fiir die Benzindirekteinspritzung. Dazu
sollen sowohl das Gefiige und die Eigenschaften der Keramik variiert, als auch
gezielte Veranderungen der Oberflaichen und des Randbereichs untersucht
werden. Aufgrund besserer tribologischer Eigenschaften gegeniiber anderen
Sinteradditiven und eines positiven Effekts auf die Verdichtung mit einem sehr
geringen Anteil verbleibender Korngrenzenphase, werden die untersuchten
Sialonkeramiken ausschlieBlich mit Neodymoxid als Sinterhilfsstoff
hergestellt.

Neben der Moglichkeit, die Keramik im Ganzen zu modifizieren, konnen die
Eigenschaften der Funktionsflichen verbessert werden, da diese unter der
stirksten Belastung stehen. Im Falle eines tribologischen Systems wird die
Lebensdauer der Bauteile vom Versagen der Oberfliche bestimmt. Um die
guten Eigenschaften der Sialon-Keramik unter tribologischer Beanspruchung
weiter zu verbessern, sollen durch geeignete Randschichtmodifikationen die
Harte erhoht sowie Reibung und Verschleil minimiert werden. Ein viel
versprechender Ansatz ist dabei das Versehen eines im Inneren relativ zédhen
Keramikkorpers mit einer nach aullen zunehmend hérteren Randschicht.
Insbesondere im Bereich tribologischer Anwendungen spielen Komposite mit
Hartstoffzusdtzen eine grofle Rolle. Die Einlagerung von Hartstoffen wie SiC
in die Sialon- Matrix stellt eine Moglichkeit zur Erhohung der Hérte und
VerschleiBfestigkeit und somit der Lebensdauer von tribologisch
beanspruchten Bauteilen dar. Die Verdichtung solcher Verbunde mit hohen
Anteilen an SiC-Partikeln ist mit konventioneller Sintertechnik nicht méglich.
Abhilfe konnte die Field Assisted Sintering Technique (FAST) bieten. In
dieser Arbeit wird der Frage nachgegangen, welche Anteile und Partikelgréf3en
an SiC in die Sialon-Matrix erfolgreich eingebracht werden kénnen und
welche Auswirkung dies auf das mechanische und tribologische Verhalten der
Verbunde hat.
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In geschmierten Gleitsystemen begiinstigen aullerdem eine gute
Fluidverteilung und ausreichende Schmierfilmdicke das Entstehen eines
tragenden Schmiermittelfilms und reduzieren Reibung und Verschleil. Dies
wurde in verschiedenen Arbeiten durch Erzeugung von Schmiertaschen
erreicht. Im Rahmen dieses Vorhabens soll ein analoger Effekt durch
Plasmaétzen von Sialon-Oberfldchen erzielt werden.

Die Anwendung als Pumpenwerkstoff beinhaltet ein Kollektiv aus
tribologischer, mechanischer und chemischer Belastung. Parameter wie Harte,
Bruchzihigkeit, R-Kurvenverhalten und Festigkeit sowie Reibungszahl und
Verschlei3 sind wichtige Bestandteile der Untersuchungen. Fiir den Einsatz
iiber langere Zeitrdume in realen Systemen ist weiterhin die Untersuchung des
unterkritischen Risswachstums von groBler Bedeutung. Dieses wurde fiir
Sialon-Keramiken in der Literatur bisher nicht betrachtet. Es 1st zu vermuten,
dass dabei die oxidische Korngrenzenphase eine wichtige Rolle spielt.
Entsprechende Untersuchungen fiir die Schmiermedien Wasser und Isooktan
sollen 1m Rahmen dieser Arbeit in statischen Ermiidungsversuchen

durchgefiihrt und die Risswachstumsparameter ermittelt werden.






2. Kenntnisstand

Aufgrund seiner hervorragenden mechanischen Eigenschaften, wie z.B. hohe
Festigkeit, Bruchzihigkeit und Harte, ist Siliziumnitrid eine umfassend
untersuchte Keramik. Es findet Anwendung als Schneidwerkzeug, in Form von
Motorkomponenten, Raumfahrtteilen oder Strukturteilen fiir metallurgische
GieBprozesse [1,2,3].

Da ein Festphasensintern dieser Keramik nicht moglich ist, werden zum
Sintern Sinteradditive benétigt, um die Verdichtung zu ermdglichen. Jedoch
kann die verbleibende Glasphase bei hohen Temperaturen erweichen, so dass
durch viskoses FlieBen eine Verschlechterung der Hochtemperatur-
eigenschaften einsetzt [4,5]. Eine wirksame Methode zur Erhohung der
Kriech- und Oxidationsbestdndigkeit von Siliziumnitrid ist der Einbau grof3er
Anteile von Sinteradditiven aus der Korngrenzenphase in die
Siliziumnitridstruktur. Es kommt hierdurch zur Bildung von Mischkristallen,
die als Sialone bezeichnet werden.

Diese wurden Anfang der siebziger Jahre unabhingig voneinander durch Jack
und Wilson [6] sowie Oyama und Kamigaito [7] entdeckt. Es wurde dabei
gezeigt, dass Siliciumnitrid bis zu einem gewissen Grad einen Mischkristall
mit Aluminiumoxid bilden kann. Die Symbole der beteiligten Elemente
Silicium (S1), Aluminium (Al), Sauerstoff (O) und Stickstoff (N) gaben dieser
neuen Verbindungsklasse ihren Namen.

Sialonkeramiken zeichnen sich im Vergleich zu Siliciumnitrid durch eine
hohere Hirte bei vergleichbarer Festigkeit und Bruchzéhigkeit aus. Die sehr
gute chemische und Hochtemperatur-Bestdndigkeit sowie ein iiberragendes
VerschleiBverhalten ermoglichen den Einsatz unter kritischen Bedingungen,
wie z.B. als Schneidkeramik fiir die Metallbearbeitung [8].

Im Folgenden werden grundlegende Zusammenhénge des Sialon-Systems und
dessen Sinterverhalten erldutert sowie auf die mechanischen und
tribologischen Eigenschaften eingegangen. Weiterhin wird aufgezeigt, wie
Siliciumcarbid als Verstirkungskomponente in einem Sialon-SiC-Verbund
eingesetzt werden kann.
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2.1 Das System M-Si-Al-O-N

Die Verdichtung von Sialon-Keramiken {iber den Prozess des
Flissigphasensinterns  erfordert  aufgrund  der  ebenso  geringen
Diffusionskoeffizienten wie beim Siliziumnitrid die Zugabe von
Sinterhilfsstoffen. Folglich ist neben den Elementen Silizium, Aluminium,
Sauerstoff und Stickstoff noch mindestens ein weiteres Element erforderlich.

MN M, Oq

\ \Melilith

Granat
MN:3AIN -

Glasgebiet

2H5 27R 21R12H15R E
353 / / AIN:AI, O3 Al,Og

o-Sialon- AIN
Ebene Polytypen

Abb. 2.1: Jinecke-Prisma des Systems M-Si-Al-O-N.

Dabei handelt es sich um ein Metallkation, welches mit M symbolisiert wird.
Damit entsteht ein System mit fiinf Komponenten, das sich auf ein
quasiquaternires System reduzieren ldsst. Die beiden fiir diese Reduktion
erforderlichen Bedingungen (eine unverdnderliche Wertigkeit und somit
konstante &dquivalente Anteile aller Ionen sowie deren Summierung zu
100 Aq.-%) sind gegeben. Das so genannte Jinecke-Prisma (4bb. 2.1), dessen
Stirnflichen durch die reinen Nitride bzw. Oxide definiert sind, beschreibt
dieses quasiquaternidre System [9]. Die oxidreiche Seite wird durch einen
glasbildenden Zusammensetzungsbereich charakterisiert, der fiir die
Korngrenzenphase in Keramiken auf Si;Ns-Basis bedeutsam ist. Die
Eckpunkte Si;N;, MN:3AIN und 4/3AIN:Al,O; spannen die grau
eingezeichnete Sialonebene auf. Sie enthilt mit den Modifkationen o- und -
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Sialon die beiden wichtigsten Phasen der Sialon-Keramiken. Ebenso ist die
von Si3Ny4, AIN, Al,O;und Si0, aufgespannte untere Prismenfléche fiir das Si-
Al-O-N-System von besonderer Bedeutung, da sich hier die haufig
auftretenden Phasen B-Sialon und eine Gruppe von AlIN-reichen Substanzen,
die so genannten Aluminiumnitridpolytypen, befinden.

2.1.1 a- und B-Sialon

In Siliziumnitridkeramiken tritt nur die p-Modifikation aufgrund des
geringeren thermodynamischen Potenzials (freie Enthalpie) im Vergleich zur
a-Modifikation auf [10]. Durch Interstition zusdtzlicher Kationen kann die a-
Sialon-Phase thermodynamisch begiinstigt und folglich stabilisiert werden,
was die Bildung beider Phasen ermoglicht [11]. Beide Sialon-Modifikationen
leiten sich im kristallinen Aufbau von den entsprechenden Si;N,4-Strukturen ab,
was in Abb. 2.2 verdeutlicht wird.

B-Si3N, Kanale B-Sialon
Si-> Al
N->O

o-Si;N, o-Sialon

W

Si> Al

® Sj o Al
N->0 ® N ' We)
+ Mv* @® M (Y, SEE)

Abb. 2.2: Strukturen der beiden Si;N,- und Sialonmodifikationen.

Sie werden aus eckenverkniipften (Si, AI)(N, O),-Tetraedern geformt. Die
Abfolge der Kationen und Anionen lautet in der B-Modifikation ABAB
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(hexagonal) und ABCDABCD in der a-Modifikation (rhomboedrisch) [12].
Bei 3-Si3N; und bei B-Sialon sind parallel zur c-Achse Kanile vorhanden,
wohingegen in der a-Modifikation die CD-Ebenen gegeniiber den AB-Ebenen
jeweils um 180° gedreht sind. Dadurch entstehen aus den Kanilen
abgeschlossene Hohlrdume, in denen =zusitzliche Kationen interstitiell
eingebaut werden konnen. Im Rontgendiffraktogramm zeigen Siliziumnitrid
und Sialon die gleiche Peakanordnung. Folglich besetzen Si und Al die
Kationenplitze sowie O und N die Anionenplitze rein zufallig [13].

Es herrscht eine kovalente Bindung zwischen den Atomen, wobei sich die sp’-
hybridisierten Siliziumorbitale mit je einem sp>-hybridisierten Stickstofforbital
tiberlappen [14]. Lagern sich Aluminium und Sauerstoff ein, so nimmt die
Differenz  der  Elektronennegativititen und damit der ionische
Bindungscharakter zu, jedoch {iiberwiegt der kovalente Bindungsanteil
weiterhin. Dreiwertige Ionen, die im o-Sialon vorhanden sind, verstirken
diesen Bindungsanteil zusitzlich [15].

Der Austausch von Silizium durch Aluminium und Stickstoff durch Sauerstoff
wird in der chemischen Formel fiir B-Sialon Sis.. AL, O.N;., wiedergegeben. Sie
beruht auf zwei Einheiten Si;N,4, dabei kann der Koeffizient z Werte zwischen
0 und 4,2 annehmen [16], vorausgesetzt, (Si-N)" wird gleichzeitig durch (Al-
O) substituiert. Lagert sich nun mehr Aluminium als Sauerstoff ein, entsteht
ein negativer Ladungsiiberschuss, der durch Kationen ausgeglichen werden
muss, um Ladungsneutralitit zu erlangen. Der Einbau zusitzlicher Kationen
wird in der allgemeinen Formel fiir a-Sialon M,Si;;.n.nAly+nNis., die auf vier
Einheiten Si;N4 beruht, erfasst. Dabei geben m und n den Substitutionsgrad im
Mischkristall an, wadhrend x durch x =m/v definiert und somit von der
Wertigkeit v des Kations M"" in der Gitterliicke abhiingig ist. Die zwei
unabhédngigen Variablen m und n beziehen sich auf die Sialon-Ebene und
definieren die genaue Lage einer Zusammensetzung. Von der SizNy-Ecke
startend, weist der Koeffizient m in Richtung MN:3AIN und »n zu
4/3AIN:Al,O5, wie auch anhand der Abb. 2.1 und Abb. 2.3 zu erkennen ist.
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B n—  43AIN-ALO,

m a+AIN-Polytypen

m TAI, M T MN-3AIN

n TALO T
Abb. 2.3: Ausschnitt aus der Sialon-Ebene des Jdinecke-Prismas.

Mit steigendem m-Wert nimmt folglich der Gehalt an Aluminium und an
Element M zu. Hohere n-Werte stehen fiir zunehmende Anteile an Aluminium
und Sauerstoff. Die Koeffizienten m und » sind nicht in der Lage, fiir a-
Sialone beliebige Werte anzunehmen, da diese vom Element M und den
Sinterbedingungen abhédngen. Mit steigenden Temperaturen kann ein hoherer
Substitutionsgrad erreicht werden, was die moglichen Werte fiir m und n
erhoht. Holzer zeigte, dass sich der Stabilitdtsbereich mit abnehmendem
Kationenradius immer weiter zu grofleren m-Werten hin ausdehnt [17]. Mit
einem Kationenradius von 0,995 A gilt Nd** als das groftmogliche Ion,
welches mit herkdmmlichen Sinterverfahren interstitiell in die a-Sialon
Struktur eingebaut werden kann [18]. Durch sehr hohe Sinterraten wie bei der
Field Assisted Sintering Technique konnte der Einbau groferer lonen realisiert
werden [19].

Der Zusammensetzungsbereich fiir a-Sialon beschrankt sich nicht auf die
Sialon-Ebene, sondern weitet sich mit zunehmendem Sauerstoffgehalt
oberhalb der Sialon-Ebene aus [20]. So zeigte auch Holzer [21], dass mit
erhohtem Anteil am Sinteradditiv M,O; und damit auch an Sauerstoff der
Anteil an a-Sialon zunimmt. Dabei lag die Zusammensetzung oberhalb der a-
Sialon-Ebene in Richtung der M,0;-Ecke.
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2.1.2 Weitere Phasen

Neben den zwei bedeutendsten Phasen a- und B-Sialon sind noch die
Aluminiumnitrid-Polytypen sowie die Phase Melilith zu nennen.

Die Aluminiumnitrid-Polytypen bestehen aus Al-N-Grundeinheiten, die sich
entlang der kristallografischen c-Achse zyklisch wiederholen. Typische
Vertreter in Sialon-Keramiken sind der Polytyp 12H mit hexagonaler und 21R
mit rhomboedrischer Struktur. Die Zahl gibt dabei die Periodizitét an, also die
Anzahl der Einheiten, ab welcher sich die Struktur wiederholt [22]. Die
chemische Zusammensetzung von 12H entspricht ungefdhr SiAlsO, N
(Kat:An = 6:7), jene von 21R etwa SiAlsO,N¢ (Kat:An = 7:8) [23].

Eine weitere Zusammensetzung, die im System M-Si-Al-O-N auftritt, lautet
M;0;:S13N,. Aufgrund des dhnlichen Kristallaufbaus ist das Mineral Melilith
hier namensgebend. Sie wird aus Si(O, N),—Tetraeder-Schichten, die
orthogonal zur c-Achse ausgerichtet sind, gebildet. Die Schichten werden
dabei von M""-Ionen zusammengehalten [24].

Nach der Formel M,Si;. AL,O3:.Ny, (x = 0 ...1) kann ein Aluminiumatom
maximal ein Siliziumatom ersetzen. Die Phase heilit dann M’.

2.2 Sintern von Sialon

Sialon und Siliziumnitrid besitzen einen geringen Selbstdiffusions-
koeffizienten, so dass selbst bei hohen Temperaturen der Materialtransport zu
gering ist, um dichte Keramiken zu erreichen. Daher ist es notwendig, diesen
Werkstoff durch den Prozess des Fliissigphasensinterns herzustellen. Dabei
werden verschiedene Losungs- und Kristallisations-vorgidnge durchlaufen, bis
sich ein dichter Werkstoft bildet.

2.2.1 Flussigphasensintern

Die Si-, Al-, O- und N-Atome miissen nicht nur zur Probenverdichtung
transportiert und umgelagert werden, sondern auch, um die beiden
Modifikationen o-und B-Sialon zu bilden. Dies erfordert eine
Strukturneubildung, die nur {ber Diffusion durch eine Fliissigphase
ausreichend schnell gewéhrleistet wird [25]. Ist die eutektische Temperatur der
beteiligten Substanzen erreicht, kommt es zur Schmelzbildung. Bei Sialonen
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werden  Silizium- und Aluminiumnitrid sowie als  Sinteradditive
hochtemperaturbestindige Oxide wie Aluminiumoxid oder Seltenerdoxide
verwendet.

(o))

c

>

Y

Q.

E r Lésung/MWiederausscheidung

&) .

) Teilchenumlagerung + Kornwachstum
Sinteradditive
Festkorper

} & Anfangspackungsdichte

Zeit
Abb. 2.4: Verdichten iiber den Prozess des Fliissigphasensinterns [26].

Der Prozess des Fliissigphasensinterns wird nach dem Modell von Kingery in
drei Schritten vollzogen [27] wie 4bb. 2.4 verdeutlicht. Die Schmelzbildung
ermoglicht als erstes eine rein mechanische Teilchenumlagerung zur Erh6hung
der Packungsdichte. Die benetzende Schmelze wird durch Kapillarkréfte in die
Kontaktzone der Teilchen gesogen und wirkt dabei wie ein Schmiermittel, so
dass die Korner gegeneinander beweglich werden. Triebkraft fiir die
Teilchenumlagerung ist das Bestreben des Systems, die Summe aller
Oberflachen- bzw. Grenzflachenenergien zu minimieren.

Der zweite Schritt besteht aus dem Auflésen von Pulverpartikeln, der
Diffusion der Atome und dem Wiederausscheiden als kristalline Phase.
Antriebskraft dafiir ist die Verringerung der Gibbschen freien Energie G
wéhrend der Reaktion der Edukte zu den Produkten. Das Wachsen grof3er
Teilchen auf Kosten kleiner wird nach dem Gibbs-Thomson-Effekt begiinstigt,
da Oberflichenspannung reduziert und damit auch das chemische Potenzial
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verringert wird. Im Zuge der Losung und Wiederausscheidung kommt es auch
zur Mischkristallbildung, wenn die fliissige Phase in der festen 16slich ist oder
von mehrkomponentigen Pulvermischungen ausgegangen wird.

In der dritten Stufe kommt es zu einer Endverdichtung, die aber dhnlich den
Festkorperdiffusionsvorgidngen nur sehr langsam ablduft. Nach dem Prinzip
der Ostwald-Reifung wachsen grofle Korner auf Kosten kleinerer, wodurch
sich die Anzahl an Kd6rner bei gleichzeitigem Kornwachstum verringert.
Voraussetzung fiir das Fliissigphasensintern ist eine geniigend grofle Menge an
fliissiger Phase, die Benetzung der Pulverpartikel durch die Schmelze und eine
ausreichend hohe Loslichkeit [28]. Die Verdichtung kann durch du3eren Druck
beschleunigt werden, um exzessives Kornwachstum zu vermeiden [29].
GroBere Mengen an Sinteradditiven beschleunigen bei Sialon-Keramiken den
Sintervorgang, da mehr Fliissigphase zur Verfiigung steht [30,31]. Allerdings
verbleiben nicht in der a-Sialon-Struktur geloste liberschiissige Additive als
amorpher Korngrenzenfilm, kénnen aber auch in Tripelpunkten kristallin
erstarren [32].

2.2.2 Reaktionsablauf und intermediare Phasen

Wihrend des Fliissigphasensinterns einer Sialon-Keramik treten temporir
Zwischenphasen auf, die sich im Sinterverhalten bemerkbar machen. Das
Sinterverhalten wird durch die Ausgangspulver entscheidend beeinflusst. Als
Ausgangspulver wird o-SizN, verwendet, da es aufgrund seiner grofleren
Loslichkeit gegeniiber [-SisNg eine schnellere Verdichtung und hohere
Wachstumsraten erzwingt [33]. Rosenflanz und Chen [34] bewiesen, dass dies
kein allein auf die PartikelgroBe zuriickzufithrender Effekt ist. Zudem héngt
die Bildungsgeschwindigkeit der Sialon-Phasen von der Diffusions-
geschwindigkeit des Silizium- und Aluminiumnitrids ab [35]. Bei der
Verwendung von seltenerdhaltigen Sinteradditiven bildet sich im ersten Schritt
eine oxidische Schmelze bei etwa 1400 °C. Diese entsteht durch eine ternire
eutektische Reaktion der Ausgangspulver mit den Oberflichenoxiden der
Nitride. Im Folgenden sind die einzelnen Reaktionen, die unter Verwendung
von leichten Seltenerdelementen wie Neodym bis zur Bildung von a-Sialon
durchlaufen werden, aufgefiihrt [21]:
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e Bildung einer oxidischen Schmelze durch ternire eutektische Reaktion
Si0, + AL,05 + M,0; — (Si, 41,M) O, Gl. 2.1

e Primire Nitridbildung (Melilith M”)
(Si,41,M), 0, + SiN, — M,Si, AIO,N;(M") + (Si, AI,M), (O,N), Gl.2.2

e Sekundire Nitridbildung (o-Sialon)
M, Si, AIONy(M") + (Si, AL, M) .(O,N) , + AIN — o — Sialon Gl.2.3

Die oxidische Schmelze benetzt dabei vor allem die Si;Ns-Partikel und ist
somit reich an Si;N4 und M,0O5. Ab 1420 °C scheidet sie Melilith M’ aus, der
mit x = 1 die maximale Aluminiumléslichkeit aufweist (vgl. Abschnitt 2.1.2)
[24]. Dieser verbraucht einen betrachtlichen Teil der Sinterhilfsstoffe, reduziert
so den Anteil an Schmelze und kann bis zu Temperaturen von 1750 °C
nachgewiesen werden. Erst wenn Melilith in den schmelzfliissigen Zustand
iibergeht, werden seine Bestandteile fiir das Fliissigphasensintern freigesetzt
und o-Sialon kristallisiert in der sekundéren Nitridbildung.

Holzer zeigte mit Hilfe von Sinterabbruchversuchen bei 1455 bis 1660 °C an
neodymbhaltigen Sialonen, dass sich das Neodymsilikat M’ bildet, welches die
Schrumpfung voriibergehend zum Erliegen bringt. Bei Zusammensetzungen
mit niedrigen m-Werten konnte Melilith aufgrund der hier geringen Gehalte an
Additivelement M und Aluminium nicht nachgewiesen werden. Daraus
resultieren um bis zu 150 K geringere Sinterstarttemperaturen im Gegensatz zu
Zusammensetzungen mit m = 1,0 [21].

2.2.3 Reversible a < p - Umwandlung

Die Wirmebehandlung von Sialon-Keramiken ist eine Technik, die es
ermoOglicht, die Glasphase in den Korngrenzen zu verringern, um die
Hochtemperatureigenschaften des Materials zu verbessern. Je nach
Behandlungstemperatur kann die glasartige Korngrenzenphase in eine
hochtemperaturbestdndigere kristalline  Oxynitridphase der Oxidphase
umgewandelt werden [36]. Mandal, Thompson und Ekstrom stellten dabei fest,
dass bei Temperaturen zwischen 1000 und 1500 °C eine Umwandlung von o-
in [(-Sialon erfolgen kann [37]. Eine Wéirmebehandlung bei hdheren
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Temperaturen zeigte dabei die entgegengesetzte Reaktion (- in a-Sialon,
wodurch von einer reversiblen o <> 3 Umwandlung ausgegangen wird.
Dadurch besteht die Moglichkeit, eine gezielte Mikrostruktur und somit die
erwilinschten mechanischen Eigenschaften zu erhalten [38].

Falk et al. fiilhrten an Y-, Yb- und Nd-basierten Sialon-Systemen eine
Wirmebehandlung bei 1450 °C durch und konnten zeigen, dass die Stabilitét
der a-Sialon-Phase stark von der Art des stabilisierenden Kations abhingt. Y
und Yb wiesen dabei eine sehr stabile a-Phase auf, die auch noch nach
mehrstiindiger Wiarmebehandlung bestehen blieb. Die neodymhaltige Variante
besitzt eine weitaus instabilere a-Phase mit einer sich daraus ergebenden
Bildung von B-Sialon, Melilith und AIN Politypen [39].

Die a- in B-Sialon-Umwandlung wurde in Bezug auf Einfluss des
stabilisierenden Kations, Zusammensetzung, Temperatur und Zeit weitgehend
untersucht. Weitaus unerforschter ist dabei die B — o Umwandlung, speziell
im Bezug auf die mechanischen Eigenschaften der so modifizierten Keramik.

2.2.4 FAST

Die ,,Field Assisted Sintering Technique® (FAST) ist eine in jiingster Zeit
entwickelte Methode, die es erlaubt, Keramiken innerhalb kurzer Zeit in relativ
niedrigen Temperaturbereichen vollstindig zu verdichten. Dieser Prozess
erlaubt sehr hohe Autheizraten (bis zu 600 K/min) sowie kurze Haltezeiten
und dadurch neuartige Moglichkeiten den Sinterprozess zu gestalten.
Untersuchungen an Siliciumnitrid Mitte der 90er Jahre zeigten, dass sich diese
Keramik durch FAST innerhalb von 15 min vollstindig verdichten Iésst.
Obwohl diese Technik die Sinterung stark begiinstigt, ist das Vorhandensein
eines fliissigphasenbildenden Additivs zur Verdichtung und o — B-
Umwandlung unumgénglich [40].

Die Ubertragung auf Sialone erfolgte einige Jahre spiter durch Shen und
Nygren mit dhnlich positiven Ergebnissen. Es wurde gezeigt, dass durch hohe
Autheizraten die o-Sialon Bildung bereits bei Temperaturen von 1700 °C
abgeschlossen ist und somit eine Haltezeit bei Erreichen der maximalen
Sintertemperatur nicht notwendig ist. Dadurch wird eine Korngrofe im sub-p-
Bereich erreicht und unerwiinschtes Kornwachstum verhindert [19], was in
speziellen Fillen zu transparenten bzw. transluzenten Proben fiihrt [41]. Bei
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Sintertemperaturen um 1800 °C kann dagegen ein abnormales Kornwachstum
mit nadelformigen o-Sialon Kornern hohen Steckungsgrades beobachtet
werden [42].

Tatami und Chihara zeigten, dass durch diese Sintertechnologie sowohl a- als
auch B-Sialone ausgehend von nanoskaligen Pulvern auch ohne Sinteradditive
vollstindig verdichtet werden konnen. Diese Sialon-Nanokeramiken besitzen
exzellente Korrosionsbestindigkeit, Kriechverhalten und Hochtemperatur-
festigkeit dank der fehlenden glashaltigen Korngrenzenphase [43,44].

Diese Technik eroffnet somit neue Moglichkeiten, um das Gefiige durch
einfache Variation der Sinterparameter beziiglich des a/-Sialon-Verhilnisses,
der Korngréfle und der Kornmorphologie maflzuschneidern. Allerdings kann
es durch die sehr schnelle Verdichtung zur Ausbildung von metastabilen
Phasen kommen, die bei Einsatz des Materials bei hoheren Temperaturen ihre
Mikrostruktureigenschaften verdndern konnten.

Weiterhin ermdoglicht die feldunterstiitzte Sintertechnik die Verdichtung von
Sialon-Hartstoff-Verbunden mit hohen Anteilen an Partikeln, die mit
konventioneller Sintertechnik nicht moglich wéren. Hierzu zéhlen Sialon-TiN-
[45], Sialon-cBN- [46] und Sialon-SiC-Verbunde.

2.3 Sialon-Siliziumkarbid Verbunde

Um die Eigenschaften von Nitridkeramiken fiir spezielle Anwendungen weiter
zu verbessern, ist es moglich Fremdphasen in das Gefiige einzubauen. Dies
geschieht bereits bei der Herstellung des Werkstoffs, indem die harten
Substanzen auf chemischem Weg durch Reaktionssintern erzeugt oder direkt
der Pulvermischung zugegeben werden. Dadurch lassen sich Merkmale wie
Harte, Bruchzdhigkeit, chemische Bestindigkeit sowie Hochtemperatur-
eigenschaften beeinflussen. Malgeblich ist dabei nicht nur die Art des
Zusatzes, sondern auch Menge und Grof3e der Partikel [47].

Die Einlagerung von Hartstoffen wie SiC in die Sialon-Matrix ist eine
Moglichkeit, die Hérte und VerschleiBbestindigkeit und somit die
Lebensdauer von tribologisch beanspruchten Bauteilen zu erhohen [48].
Untersuchungen an anderen Sialon-Hartstoff-Verbunden mit
Partikelverstirkung aus Titanborid, Titankarbonitrid [49], Molybdéandisilizid
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[50] oder Wolframkarbid [51] wurden in den letzten Jahren ebenfalls verstarkt
unternommen.

2.3.1 Struktur und Eigenschaften von SiC

Siliziumkarbid ist durch einen hohen kovalenten Bindungsanteil
charakterisiert, der auf der Elektronenkonfiguration der Elemente Kohlenstoff
und Silizium beruht. SiC besitzt eine tetraedrische Koordination sowohl um
das Silicium (SiC4-Tetraeder) als auch um den Kohlenstoff (CSiy-Tetraeder).
Durch Aneinanderfiigen von solchen Tetraedern, so dass die Lage jedes
Tetraeders den Koordinaten der dichtesten Kugelpackung entspricht, entsteht
die Struktur des SiC. Erfolgt die Ausrichtung der Tetraederschichten nach der
Stapelfolge ABCABC..., so ergibt sich die kubische Struktur (B-Phase),
wihrend bei Stapelfolge ABAB... die hexagonale Struktur entsteht (o-Phase)
[52,53].

(a) (b)

Abb. 2.5: Strukturen von SiC: kubisches [(-SiC 3C (a) und die hexagonale o-
Modifikation 2H (b).

Die a-Polytypen unterscheiden sich nur durch die c-Periodizitdt und kénnen
durch wenige Schichtfolgen wie 2H(AB) oder 4H(ABCA) bis zu sehr langen
Stapelfolgen wie 783 R aufgebaut werden [54].

Aufgrund der Tatsache, dass alle Strukturvarianten aus denselben Baueinheiten
bestehen und diese immer dicht gepackt sind, betrdgt die theoretische Dichte
fir alle Typen p=3,214 g/lcm’. Die Hirte von SiC ist abhingig vom
Sinterverfahren und erreicht fiir heiBgepresstes bzw. heiBisostatisch gepresstes
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SiC eine Héarte von HV 2500 bis HV 2600 [55]. Weiterhin ist die hohe
Oxidationsbestindigkeit von SiC an Luft besonders hervorzuheben. Diese
beruht auf der Bildung einer SiO,-Schutzschicht an der Oberfliache in Kontakt
mit Sauerstoff bei hoheren Temperaturen.

Neben den Nitridkeramiken hat SiC in den letzten Jahrzehnten als gesinterter
hochdichter Sonderwerkstoff starkes Interesse als Konstruktionswerkstoff fiir
Hochtemperaturanwendungen hervorgerufen. Aufgrund der herausragenden
Eigenschaften von SiC wie geringer Dichte, sehr groer Hirte und
Abriebfestigkeit, mechanischer Festigkeit und Wairmeleitfahigkeit, eines
niedrigen Ausdehnungskoeffizienten sowie sehr guter Oxidations- und
Korrosionsbestiandigkeit fand es breite Anwendung unter Anderem als
Schleifmittel, Heizelement, Brennhilfsmittel oder aber in anderen
Feuerfesterzeugnissen wie Auskleidungen in Stahlofen und Miill-
verbrennungsanlagen, Bremsscheiben und Ruf3filtern [56].

2.3.2 SiC als Verstarkungskomponente

Dank des hohen E-Moduls und der sehr guten Hochtemperatureigenschaften
von SiC wurde schon frith dessen Potenzial als Verstirkungsmittel fiir
metallische und keramische Verbundwerkstoffe erkannt. Neben der Anderung
des E-Moduls ist mit steigendem Volumenanteil an SiC in einer Matrix mit
Abweichungen anderer mechanischer Eigenschaften wie Festigkeit, Harte und
Bruchzdhigkeit zu rechnen. Die Verdnderungen der mechanischen
Eigenschaften mit Si;N, als Matrixwerkstoff wurden im Verbund zuerst mit
SiC in Form von Whiskern untersucht [57]. Hoffmann stellte dabei fest, dass
die Liange der Whisker im Vergleich zur Matrixkorngrof3e von mal3geblicher
Bedeutung ist. Er folgerte, dass die Whisker mindestens so gro sein miissen
wie die stdngelformigen SisNy-Matrixkorner, damit die mechanischen
Eigenschaften wie Bruchzidhigkeit und Biegefestigkeit verbessert werden
konnen.

Bei Anwendungen, in denen Hérte und VerschleiBbestindigkeit im
Mittelpunkt stehen, wie der Einsatz in tribologisch belasteten Systemen, sind
allerdings fein disperse SiC-Partikel erwiinscht [58]. Durch Zugabe von
Partikeln und die sich daraus ergebende Anderung des Diffusionskoeffizienten
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und der Morphologie wird allerdings die Sinterfahigkeit beeinflusst, wodurch
meistens eine Anpassung im Herstellungsprozess notwendig wird.

Bei konventionell gasdruckgesinterten Sialon-SiC-Verbunden verschlechtern
SiC Gehalte von iiber 10 Vol.-% das Verdichtungsverhalten und fiihren zu
einer Verringerung der relativen Dichte und damit zu schlechten mechanischen
Eigenschaften [59]. Grund dafiir ist, dass die SiC-Partikel unter diesen
Bedingungen nicht am Fliissigphasensinterprozess teilnehmen und somit die
Verdichtung der Sialon-Matrix behindern. Um dem entgegenzuwirken, muss
der Sinteradditiviiberschuss proportional zum Partikelgehalt gesteigert werden,
wodurch SiC-Gehalte bis 30 Vol.-% erreicht werden konnen [48].

Es wird dabei beobachtet, dass SiC-Partikel sowohl in der Korngrenzenphase
als auch im Inneren der B-Sialon-Phase angeordnet sein konnen. Es scheint,
dass wihrend des Sintervorgangs die kleineren SiC-Partikel bevorzugt in die
wachsenden [-Sialon-Korner eingeschlossen werden, wéihrend die groferen in
die Korngrenzen gelangen. Hohere Anteile an SiC fiihren zu einer feineren
Mikrostruktur mit einer geringeren Anzahl an nadeligen -Sialon-Kornern, da
die Partikel das Kornwachstum behindern [60].

Wie erwartet, kann die Harte von o/B-Sialon durch Einlagerung von SiC-
Partikeln gesteigert werden. Eine maximale Steigerung von 25 % konnte durch
die Zugabe von 25 Vol.-% SiC erreicht werden. Die Hairte steigt allerdings
nicht linear mit zunehmendem SiC Gehalt an. Bei Gehalten tiber 25 Vol.-% ist
eine Hartesteigerung nicht mehr zu realisieren, da mit hoherem Partikelgehalt
gleichzeitig der Sinteradditiviiberschuss gesteigert werden muss. Mehr
Sinteradditiv fiihrt zu einem groferen Anteil an Glasphase nach dem
Sintervorgang, was eine verringerte Hérte zur Konsequenz hat.

Die Einlagerung von SiC verhindert weiterhin das gestreckte Wachstum der o.-
Sialon-Phase. Die Risszdhigkeit nimmt mit zunehmendem SiC-Anteil im
Allgemeinen ab, sofern letzterer als Partikel vorhanden ist [61].
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2.4 Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften von keramischen Werkstoffen werden nicht
nur durch die intrinsischen Eigenschaften bestimmt, sondern auch durch die
Kornmorphologie und die amorph oder teilkristallin erstarrte Zwischenphase
beeinflusst. Somit werden die mechanischen Eigenschaften von Sialonen und
Sialon-SiC-Verbunden insbesondere durch den Herstellungsprozess und die
Menge an Sinteradditiven bestimmt.

Der E-Modul von Sialon entspricht etwa dem von Siliziumnitrid und liegt bei
320 GPa [8]. Deutlich steifer ist SiC, dessen E-Modul bei 420 GPa liegt [55].

2.4.1 Harte

Die Hirte ist ein Widerstandsmal} gegen das Eindringen eines Korpers in einen
Werkstoff und hingt von den Kristallen und der Korngrenzenphase der
fliissigphasengesinterten ~ Keramiken  ab.  Sialon-Keramiken  weisen
unterschiedliche Hérten auf, da sie aus einer oder beiden Modifikationen, einer
Korngrenzenphase und evtl. Sekundirphasen aufgebaut sind. Ahnlich wie
Siliziumnitrid besitzt B-Sialon eine Hérte im Bereich von 1600 HV10.
Deutlich hoher ist die Harte von a-Sialon, das Werte bis iiber 2000 HV10
aufweist [12]. Der Unterschied resultiert aus der Struktur. Die Kanéle des -
Sialons erleichtern das Verschieben von Materie in diese und erleichtern somit
Versetzungsbewegungen. Hingegen erschweren der grof3ere Burgersvektor und
die interstitiell eingelagerten Kationen des a-Sialons die plastische
Verformung [62,63]. Die Korngrenzenphase besitzt Héarten zwischen 900 bis
1000 HV10 und reduziert mit steigendem Anteil die Héarte der Sialon-
Keramik [12].

Wie in Abschnitt 2.3.2 erwidhnt, konnte die Hérte von Sialonen durch
Einlagerung von SiC-Partikeln gesteigert werden. Souza [61] untersuchte
heillgepresste a-Sialon-SiC-Verbunde mit SiC-Konzentrationen von 5 bis
20 Vol.-%. Deren Hirte nach Knoop stieg mit zunehmendem SiC-Gehalt von
20 GPa auf knapp 22 GPa. Arbeiten von Bitterlich an gasdruckgesinterten o/p-
Sialonen zeigten dhnliche Ergebnisse mit einer Hirtesteigerung von 1700 auf
knapp 2100 HV10 durch die Zugabe von 25 Vol.-% SiC [60].
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2.4.2 Bruchzahigkeit und Festigkeit

Die Bruchzihigkeit, also der Widerstand des Werkstoffs gegen instabile
Rissausbreitung, hingt ebenfalls stark vom Geflige ab. Bei Betrachtung der
interatomaren Krifte im Gitter ldge die theoretische Festigkeit von Keramiken
in einer GroBenordnung von 1/10 bis 1/5 des E-Moduls. Die in der Praxis
erreichbaren Werte liegen allerdings etwa zwei Grofenordnungen unterhalb
des theoretisch moglichen Wertes [64]. Die Ursache dieser Diskrepanz liegt
darin, dass der Bruch keramischer Werkstoffe von Inhomogenititen und
Defekten im Gefiige wie beispielsweise Einschliissen, Poren oder Mikrorissen
ausgeht. Im Bereich solcher Fehlstellen kommt es zu einer
Spannungsiiberhohung im Werkstoff, da im keramischen Gefiige durch die
starke kovalente oder ionische Bindung keine ausreichende plastische
Verformung moglich ist. Die lokale Spannung an der Rissspitze liegt dann um
ein Vielfaches hoher als die Nennspannung, was zu ausgeprigtem
Sprodbruchverhalten der Keramik fiihrt [65].

Die Spannungsiiberhohung an der Rissspitze ist abhidngig von der am
rissbehafteten Bauteil angelegten duleren Spannung o, sowie von der Wurzel
aus der Rissldnge a. Diese grundlegende GesetzmaBigkeit fiihrt zur Definition
des Spannungsintensititsfaktors als Mal fiir die Beanspruchung des
Rissspitzenbereichs (Gl. 2.4).

K, =o a¥ Gl. 2.4

Der Geometriefaktor Y ist eine Funktion der Rissgro3e und Form, bezogen auf
die geometrischen Abmessungen des rissbehafteten Bauteils. Der Index des
Spannungsintensititsfaktors kennzeichnet den Belastungsmodus des Risses,
wobei Modus I den kritischsten Belastungszustand, die Zugbeanspruchung,
charakterisiert.

Wird nun ein rissbehaftetes Bauteil belastet, nimmt K; mit zunehmender
Belastung zu, bis bei einem kritischen Wert instabile Rissausbreitung einsetzt.
Dieser kritische Wert ist die Risszdhigkeit Kj., die auch als Bruchzihigkeit
bezeichnet wird.

Die Bruchzihigkeit von Sialonen liegt mit Werten zwischen 4 und 7 MPam'”?
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etwas unterhalb der K;.-Werte von Siliziumnitrid, die bis 9 MPam '“ reichen

[66,67]. Die nadelige Kornmorphologie der B-SizN4-Korner und das relativ
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leichte Ablosen der Kristalle von der Korngrenzenphase lassen
Rissverstarkungsmechanismen wie Rissablenkung, -tiberbriickung und pull-out
in Siliziumnitrid-Keramiken wirksam werden [68]. Elastische Briickenbildung
bzw. pull-out-Effekte wurden fiir diinne nadelférmige Korner (d < 1um)
beobachtet, wihrend Rissablenkung bei groleren Kornern (d > 1um) aktiviert
wird [69].

In Sialon-Keramiken wird dagegen die Grenzflichenablosung durch
zusitzliche Bindungen zwischen Aluminium und Sauerstoff erschwert [70],
was verstirkt zu transkristalliner Rissausbreitung fithren kann. Zudem bringen
nur die nadelformigen [(-Sialon-Kristalle die Voraussetzungen fiir
Verstarkungsmechanismen mit sich. Steigt also der Anteil an p-Sialon-
Kristallen, so nimmt die Bruchzédhigkeit im Allgemeinen zu. Erst in den letzten
Jahren konnten durch geeignete Verfahren nadelformige a-Sialon-Kristalle mit
hohem Streckungsgrad realisiert werden, welche die Risszéhigkeit steigern
[71].

Die Einlagerung von SiC-Partikeln verhindert dagegen das gestreckte
Wachstum der a-Sialon-Phase. Die Risszdhigkeit zeigt im Allgemeinen eine
Abnahme mit zunehmendem SiC-Anteil wenn dieser als feindisperse Partikel
vorhanden ist. Bei SiC-Anteilen von 20-30 Vol.-% wurde eine Verringerung
der K;.-Werte von bis zu 20 % beobachtet [59,60].

2.4.3 R-Kurven-Verhalten

Bei Belastung einer Probe mit scharfem Anriss nimmt der
Spannungsintensititsfaktor K; zu, bis der kritische Werkstoffkennwert K.
erreicht ist und Rissverlingerung einsetzt. Wiahrend der weiteren
Rissausbreitung ist der Werkstoffwiderstand in der Regel konstant, d. h.
unabhéngig von der GroBe der Rissverlangerung Aa.

Fiir Anwendungen unter erhohten mechanischen Belastungen und Forderung
einer besonders hohen Zuverldssigkeit und Schadenstoleranz wurden
keramische Werkstoffe mit besonderen Verstarkungsmechanismen entwickelt.
Diese zeichnen sich dadurch aus, dass der Werkstoffwiderstand mit
zunehmender Rissverlingerung zunimmt. Dieses Phidnomen wird als R-
Kurvenverhalten (R- von rising) bezeichnet, wobei das Rissausbreitungs-
verhalten dann nicht mehr durch einen Wert Kj., sondern durch den
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ansteigenden Risswiderstand K, iiber der Rissverldngerung Aa charakterisiert
wird [65]. Die keramischen Hochleistungswerkstoffe mit den aktuell hchsten
Risszdhigkeiten und Festigkeiten (insbesondere ZrO, und Siz;N4) weisen ein
ausgeprigtes R-Kurvenverhalten auf. Bei ZrO, bzw. ZrO,-verstirkten
Keramiken kann es durch die Phasenumwandlung von metastabilem
tetragonalem ZrO, in die monokline Phase wihrend der Rissausbreitung zu
Druckspannungen und Sekundérrissen kommen, die zur Herabsetzung des
Spannungsintensititsfaktors an der Rissspitze fithren [72].

Typisch fiir Si3N, ist dagegen die Ausbildung eines stingelformigen Gefiiges
mit Kérnern hohen Streckungsgrades [73]. Breitet sich ein Riss entlang der
Korngrenzen aus (intergranulare Rissausbreitung), erschweren die hochfesten,
miteinander verzahnten Korner die weitere Riss6ffnung und iibertragen dabei
hohe Kréfte iiber die Rissflanken hinweg. Dadurch wird die Rissspitze
entlastet und abgeschirmt, so dass die aufbringbare Beanspruchung bzw. die
Risszdhigkeit des Werkstoffs mit fortschreitendem Risswachstum ansteigt
[74,75]. Dieser Mechanismus kann auch bei anderen keramischen Werkstoffen
bei geeigneter Gefiigeausbildung oder durch Einbau entsprechender
Verstarkungskomponenten wie z.B. Whiskern, Fasern, Platelets, etc., erreicht
werden. Diese Art von Verstirkungsmechanismen kann nur wirksam sein,
solange die Rissflanken in Kontakt sind und dadurch Kréfte iibertragen
konnen. Somit zeigen die meisten Materialien einen Anstieg der R- Kurve bis
zu einem Plateauwert, bei welchem die Geschwindigkeit der Bildung von
Verstirkungsmechanismen der Auflosung der Verstarkungsmechanismen
entspricht.

Erste R-Kurven an Sialonen wurden 2001 von Zenotchkine und Chen an
heillgepressten a-Sialon-Varianten mit unterschiedlichen Sinteradditiven
gemessen [76]. Es zeigte sich dabei eine gro3e Variation in Hohe und Gestalt
der R-Kurven. Einerseits Sialone mit Maximalwerten von 3 MPam'? und
flachem Verlauf der R-Kurve, andererseits Materialvarianten mit ansteigenden
Kurven bis hin zu 1000 pm Risslinge mit Maximalwerten von 10 MPam'?.
Wie bei Si3N, korreliert dabei die Mikrostruktur sehr stark mit dem R-Kurven-
Verhalten. Die niedrigsten Werte entsprechen den unteren Grenzwerten fiir
S13N4 Keramiken [62] und wurden fiir Ca-basierte Sialone mit einer sehr feinen
Mikrostruktur und dquiaxialem Gefiige mit ca. 0,5 pum mittlerer Korngréf3e
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gemessen. Im Gegensatz dazu zeigte sich die Tendenz, dass grofe
langgestreckte Korner bei steilem Anstieg der R-Kurve einen hohen
Bruchzdhigkeitswert aufweisen. Die hochsten Zahigkeiten wurden fiir
Materialvarianten mit einem bimodalen Gefiige mit grolen langgestreckten
Kornern von bis zu 30 um Linge und 5 pm Breite erreicht. Diese konnten nur
durch Zugabe von langgestreckten a-Sialon-,,Keimen* erreicht werden.

Die Sialone mit flachen R-Kurven und geringer Zihigkeit zeigen einen
geraden Rissverlauf, dagegen folgen die Risse bei den Varianten mit
ansteigenden R-Kurven und hoheren K. eher ,Zickzack-férmigen®
Risspfaden.

Der Einfluss der Sinterparameter wie Aufheizrate, Haltezeiten und
Maximaltemperatur ~ spielt eine entscheidende Rolle in Bezug auf die
Gefiigeeigenschaften von Sialonen. So kann durch die Anpassung dieser
SystemgroBBen auf die jeweiligen Additivsysteme das R-Kurven-Verhalten
mallgeschneidert werden [77].

Rissspitzenzihigkeit Ky

Ein Riss in einem Bauteil beginnt zu wachsen, wenn der von aulen angelegte
Spannungsintensititsfaktor K,,, die Rissspitzenzihigkeit Kj, tiberschreitet.
Daher ist der Wert von Kjy, von groler Bedeutung fiir die Auslegung von
rissbehafteten keramischen Komponenten gegen die Ausbreitung von stabilem
Risswachstum.

Die Rissspitzenzdhigkeit von Sialonen wurde in der Literatur bisher nicht
behandelt. Theoretisch konnte vom ersten Teil der R-Kurve Kj, bestimmt
werden, doch die wenigen Arbeiten, in denen fiir Sialone R-Kurven fiir stabile
Rissausbreitung  gemessen  wurden, gehen von  Startkerben mit
Kerbgrunddurchmessern von etwa 25 um aus [76]. Wie in [78] gezeigt, fiihrt
die Anwendung des Ansatzes fiir lange Risse im Falle eines von einer endlich
grofen Kerbe ausgehenden kurzen Risses zu iibertrieben hohen
Spannungsintensititsfaktoren und folglich zu {iberméfBig hohen Werten fiir K.
Eine davon unabhingige Methode zur Bestimmung der Rissspitzenzdhigkeit ist
die Auswertung des Rissoffnungsprofils ¢ (crack-opening displacement =
COD) sehr nahe an der Rissspitze, wobei Kjyoc d. Diese Methode wurde
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umfangreich an AlL,O; [79,80] und Si;N4 [81,82] angewandt und wird im
Rahmen dieser Arbeit an Sialon-Keramiken umgesetzt.

2.4.4 Unterkritisches Risswachstum

Bei vielen keramischen Werkstoffen geht dem instabilen Bruch ein stabiles
Risswachstum voraus. Dabei verldngert sich ein Riss der Anfangsgrofle a;
langsam bis zu einer von der Belastung abhingigen kritischen Grofe a., bei der
dann instabile Rissausbreitung einsetzt [83]. Dieses Verhalten kann zusitzlich
durch die Umgebungsbedingungen beeinflusst werden. Obwohl die chemische
und thermische Bestindigkeit im Vergleich zu Metallen oder Kunststoffen
wesentlich hoher ist, muss selbst bei Raumtemperatur mit Effekten gerechnet
werden, die die Lebensdauer beeintrachtigen konnen. Dies ist insbesondere der
Fall bei Spannungsrisskorrosion unter Einfluss der Luftfeuchtigkeit, die
verstiarkt in polykristallinen Keramiken mit glashaltiger Korngrenzenphase
auftritt. Dabei wird das atomare Netzwerk der Glasphase durch die Anlagerung
von Hydroxidionen (OH") geschwicht, so dass vergleichsweise kleine Krifte
ausreichen, um die Bindungen des Netzwerkes zu dehnen und aufzubrechen
[84]. Somit wird das Risswachstum durch die gleichzeitige Einwirkung der
Umgebungsatmosphire und der angelegten Spannung erleichtert. Besonders
anfillig sind oberflichennahe Risse infolge der Zuginglichkeit fiir
Feuchtigkeit und des Vordringens der OH -Ionen bis an die Rissspitze. Diese
Risse wachsen dann, wenn auch zunichst nur langsam, bereits bei einem
Spannungsintensitatsfaktor K; < K. [85].

Zur  Darstellung des  unterkritischen  Risswachstums  kann  die
Risswachstumsgeschwindigkeit als Funktion des Spannungsintensititsfaktors
K; aufgetragen werden. Die meisten keramischen Werkstoffe verhalten sich
entsprechend der typischen v-K-Kurve nach Abb. 2.6. Unterhalb eines
Schwellenwertes Kj, wurde bei einigen Werkstoffen kein Risswachstum
beobachtet. Bei steigender Belastung stellt sich zundchst eine langsame
Risswachstumsgeschwindigkeit ein, die im Bereichl mit steigendem
Spannungsintensitétsfaktor zundchst nach dem Potenzgesetz (Gl. 2.5) zunimmt
[65].
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da . K, "
v=—=A-K"=4"| —L Gl. 2.5
dt ! (K p j
Dabei sind die Parameter 4 bzw. 4* (die Risswachstumsrate bei K = K|.) und n
(der Risswachstumsexponent) abhidngig von Material, Temperatur und

Umgebungsmedium.

i 111

Risswachstumsgeschwindigkeit Ig v

KIO

A\

Spannungsintensitatsfaktor Ig K|

Abb. 2.6: Schematischer Verlauf der Risswachstumsgeschwindigkeit in
Abhdngigkeit vom  Spannungsintensitdtsfaktor — beim  Auftreten  von
unterkritischem Risswachstum (v-K-Kurve).

Bei kleinen Risswachstumsexponenten zeigt sich demnach das untersuchte
Material empfindlich gegeniiber unterkritischem Risswachstum. Dieser
Bereich wird durch die Diffusion der Molekiile des Umgebungsmediums an
die Rissspitze und dessen Reaktionsgeschwindigkeit mit den Bindungen der
Korngrenzenphase bestimmt. Die Risswachstumsgeschwindigkeit ist deshalb
stark von der Konzentration dieser Stoffe sowie von der anliegenden Spannung
abhéngig.

Bei hoheren Risswachstumsgeschwindigkeiten kann ein Plateau (Bereich 1)
auftreten, in dem die Rissgeschwindigkeit nicht mehr weiter ansteigt. Eine
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Steigerung  des Spannungsintensititsfaktors  kann  dabei  keine
Rissbeschleunigung mehr bewirken, da die Diffusion des ,korrosiven®
Mediums an die Rissspitze als geschwindigkeits-bestimmender Prozess
dominiert.

Mit weiter steigenden Risswachstumsgeschwindigkeiten miinden diese in
einem Bereich, der keinen Umgebungseinfluss mehr zeigt (Bereich I11). Dabei
betrdgt der Spannungsintensitdtsfaktor bereits Werte um K. Wird die
Risszdhigkeit Kj. erreicht, erfolgt instabile Rissausbreitung mit
Risswachstumsgeschwindigkeiten in der GroBenordnung der
Schallgeschwindigkeit.

Zur Abschitzung der Lebensdauer ist vor allem Bereich I von Bedeutung, weil
das Risswachstum hier so langsam ist, dass Lebensdauerprognosen von
Bauteilen in der GréBenordnung von Jahren méglich sind [86].

Fiir die Bestimmung der Risswachstumsparameter bietet sich der dynamische
oder der statische Biegeversuch an. Der dynamische Biegeversuch wird in
Analogie zur Festigkeitsbestimmung durchgefiihrt, dabei jedoch die
Belastungsgeschwindigkeit 6 = do/dt iiber mindestens 4 GrofBenordnungen
hinweg variiert, typischerweise von 0,01-100 MPa/s [87]. Die ermittelte
Festigkeit steigt typischerweise mit zunehmender Versuchsgeschwindigkeit
und erreicht bei hohen Geschwindigkeiten einen Plateauwert, der gegen die
Inertfestigkeit strebt. Unter der Annahme, dass das Potenzgesetz gilt, konnen
aus der Geschwindigkeitsabhdngigkeit der Festigkeit die Risswachstums-
parameter ermittelt werden. Bei dieser Vorgehensweise wird die
Bruchspannung allerdings durch das Risswachstum bei relativ hohen
Wachstumsgeschwindigkeiten dominiert, wéhrend fiir die Lebensdauer-
vorhersage niedrige Geschwindigkeiten von groflerem Interesse sind.

Beim statischen Biegeversuch unter konstanter Last konnen die Versuche so
ausgelegt werden, dass auch Lebensdaueranteile mit sehr geringen
Wachstumsgeschwindigkeiten relevant werden [65]. Die Proben werden dabei
mit Hilfe von Totgewichten bei unterschiedlichen Lastniveaus statisch belastet
und die Zeit bis zum Bruch registriert. Bei niedrigen Lasten konnen sich
allerdings die Versuchszeiten sehr stark verlingern. Ublicherweise werden
daher bei Versuchszeiten von mehreren 100 Stunden die Versuche
abgebrochen und die Proben als ,,Durchldufer* deklariert.
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Aus der Definition des Spannungsintensititsfaktors (Gl. 2.4) und des
Potenzgesetzes flr unterkritisches Risswachstum (Gl. 2.5) ergibt sich fiir
beliebige zeitabhingige Spannungen o(¢):

ip
[o®)"di=Bo!?[I-(og /o) "], Gl 2.6
0

wie detailliert in [65] beschrieben. Der Materialparameter B fasst dabei
bruchmechanische Daten zusammen:

2K},

B=—"
A*Y*(n-2)

Gl. 2.7

(mit Y = 1,3 fiir halbkreisformige Oberflichenfehler).

Aufgrund der bei keramischen Werkstoffen auftretenden hohen Werte von
n> 10 kann der zweite Term in eckigen Klammern in Gl. 2.6 vernachldssigt
werden, wenn op etwas geringer ist als o,, wodurch sich die Gleichung
vereinfacht zu:

Ip
[o@®)"di=Bo!™ . GL 2.8
0

Fiir den Fall statischer Belastung (o= const.), wie sie im Rahmen dieser Arbeit
auftritt, ergibt sich aus Gl. 2.8:

—n

t, =Bo!c™". GL. 2.9

Eine einfache Methode, um die Risswachstumsparameter aus dem
Potenzgesetz zu bestimmen, sind statische Versuche bei unterschiedlichen
Lastniveaus mit Messung der bis zum Bruch vergehenden Zeit 5. Dabei ist
eine Bestimmung von n und B bzw. 4* aus Gl. 2.9 bzw. Gl. 2.7 moglich. Wird
dabei oiiber f5 doppelt-logarithmiert aufgetragen, resultiert der Exponent n aus
der Steigung der erhaltenen Geraden und der Wert Bo,”” aus dem
Ordinatenabschnitt. Diese Art der Bestimmung von 4* und n ist bei grof3eren
Streuungen der zum gleichen Lastniveau gehdrenden Lebensdauern relativ
unsicher. Abhilfe bietet eine zweite Variante der Lebensdauerauswertung,
welche auf einer statistischen Auswertung der Lebensdauern basiert. Dabei
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wird die Lebensdauerformel (Gl. 2.9) mit der Weibull-Verteilung der
Festigkeit (Gl. 3.24) verkniipft, wodurch sich die Weibull-Verteilung der

Lebensdauern ergibt:

¢\
F =1—e><p[—(ti] } Gl 2.10
0

Der Weibull-Exponent der Lebensdauerverteilung ist:

. m
= Gl. 2.11
n—2
Der Weibull-Parameter ¢, ergibt sich aus
ty=Bog o Gl 2.12
Aus GI. 2.10 bis Gl. 2.12 folgt:
Inln L _om Int, + lna—n —mlno
_F o MB8T5 B 0 Gl. 2.13

Bei einer Auftragung von In In (1/1-F) gegen In #g ergibt sich somit eine
Gerade mit der Steigung m*.

Nachteilig ist auch bei dieser Methode, dass die Art des
Risswachstumsgesetzes fest vorgegeben ist und nur die zugehorigen Parameter
bestimmt werden. Um dies zu vermeiden, wurde von Fett und Munz eine
alternative Auswertung des Lebensdauerversuchs vorgeschlagen [88]. Die sog.
,,Modifizierte Lebensdauermethode® besitzt die Vorteile der herkdémmlichen
Lebensdauermethoden, gestattet aber zusitzlich die Ermittlung der gesamten v-
Ki-Kurve wunabhidngig vom Potenzgesetz. Dabei muss sowohl die
Inertfestigkeit o, als auch die Lebensdauer tg bekannt sein, um die
Risswachstumsgeschwindigkeit nach Gl. 2.14 bzw. Gl. 2.15 bestimmen zu
konnen. Da dies nicht mit derselben Probe bestimmbar ist, miissen statistische
Methoden angewandt werden. Dabei wird an zwei Serien mit der gleichen
Anzahl an Proben die Inertfestigkeit bestimmt bzw. im statischen
Biegeversuch belastet und die Lebensdauer registriert. AnschlieBend werden
Inertfestigkeit und Lebensdauer nach steigenden Werten geordnet und dem i-

ten Festigkeitswert die i-te Lebensdauer zugeordnet.
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2 2 d[log(Kﬁ /K1c )]
WK V)=——""(K, /Y - :
( 11) tBO'CZ( Ic l) dllog(tBO'ZYZZ)J Gl 2.14
2 , d[log(o/0,)]
K. )=——2"_(K, /Y : c
WK ,) tBGf( e !Y) dlogli,0" | Gl.2.15

Das medienbedingte unterkritische Risswachstum wurde fiir Gléser,
Oxidkeramiken und Siliciumnitrid weitgehend untersucht [89,90,91]. Im
Vergleich zu anderen Keramiken tritt das unterkritische Risswachstum bei
Siliciumnitrid erst bei hohen Belastungen nahe der kritischen Spannung auf. Es
wurden in statischen Versuchen an Luft Risswachstumsexponenten n von 30
bis 300 gemessen [1]. Die Wachstumsraten stiegen dabei unter wéssrigen
Losungen an und wiesen Risswachstumsexponenten zwischen 30 und 50 auf
[91,92]. Dabei zeigte sich allerdings eine weitestgehende Unabhingigkeit von
den pH-Werten. Der Grund dafiir ist, dass die oxinitridische Glasphase der
Nitridkeramiken resistenter gegeniiber unterkritischem Risswachstum im
Vergleich zu einer rein oxidischen ist [93]. Das medienbedingte unterkritische
Risswachstum an Sialon-Keramiken wurde in der Literatur bisher nicht
behandelt. Es ist zu vermuten, dass dabei die oxinitridische Korngrenzenphase
wie bei Siliciumnitrid eine wichtige Rolle spielt.

2.4.5 Tribologische Eigenschaften

Tribologie befasst sich mit den Gebieten von Reibung, Verschleil und
Schmierung von aufeinander einwirkenden Oberflichen in Relativbewegung.
Der Begriff tribologisches System driickt bereits aus, dass Reibung und
Verschleill keine Werkstoffeigenschaften sind, sondern Systemeigenschaften.
Dabei muss die Gesamtheit der bei einem tribologischen Vorgang beteiligten
stofflichen Partner in ithrem Zusammenwirken, dem Belastungskollektiv und
den daraus resultierenden tribologischen Kenngrof8en und Wechselwirkungen
beriicksichtigt werden. Die stofflichen Elemente eines Tribosystems sind der
Grundkorper, der  Gegenkorper, der  Zwischenstoff und  das
Umgebungsmedium. Die beiden wichtigsten Parameter sind die Reibungszahl,
welche die auftretende Reibungskraft zur Normalkraft in Relation setzt, und
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der Verschleif3, der meist als linearer oder volumetrischer Abtrag erfasst wird
[94].

Bei der Gleitreibung findet eine translatorische Relativbewegung sich
beriihrender Materialbereiche im Kontaktgebiet statt. Durch die Anwendung
von Schmierstoffen konnen Reibung und Verschleil stark minimiert werden,
indem der unmittelbare Kontakt von Grund- und Gegenkorper unterbrochen
wird. In Abhéngigkeit von der geometrischen Gestaltung und Anordnung der
Kontaktpartner, ihrer Oberflichenrauheit, der Schmierstoffviskositit, der
Geschwindigkeit ~und  der  Belastung  werden  unterschiedliche
Reibungszustinde durchlaufen, die mit der Stribeck-Kurve beschrieben werden
konnen (A4bb. 2.7). Diese gibt die Reibungszahl u als Funktion einer
Parameterkombination aus Schmiermittelviskositit #, Geschwindigkeit v und
Normalkraft Fy bzw. Pressung p wieder. Mit steigender Schmierfilmdicke 4,
die mit wachsenden Werten der genannten Parameterkombination zunimmt,
werden folgende Reibungsarten durchlaufen: [95]

Festkorperreibung: Es besteht direkter Kontakt zwischen den Oberflachen der
beiden Reibpartner mit hoher Reibung und starkem Verschlei3 durch das
Einebnen von Oberflaichenerhohungen. Bei ungiinstiger Werkstoffpaarung
konnen die Oberflachen stellenweise miteinander kaltverschweil3en, es kommt
zu Adhasion. Bei anschlieBender Relativbewegung werden die
Festkorperoberflichen abgeschert, so dass es zu Lochern und schuppenartigen
Materialteilchen kommt, die oft an der Gleitfliche des hérteren Partners haften
bleiben.

Grenzreibung: Diese ist als Sonderfall der Festkorperreibung anzusehen, bei
dem die tribologisch beanspruchten Oberflichen durch einen molekularen
Schmierfilm getrennt sind. Dadurch ergeben sich etwas geringere Reibung und
niedrigere Verschleif3raten als bei reiner Festkorperreibung.

Mischreibung: Sobald sich mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit ein diinner
Schmierfilm bildet, wird ein Teil der Belastung durch hydrodynamische
Wirkung von diesem aufgenommen, wihrend der verbleibende Anteil
weiterhin durch Festkorperkontakt im Bereich der Profilspitzen {ibertragen
wird. Dabei ist die Reibungskraft geringer als bei Festkorper- sowie
Fliissigkeitsreibung, der VerschleiB jedoch hoher als bei reiner
Flissigkeitsreibung. Dabei kann es wie bei Festkorperreibung zu Adhésion,
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aber vor allem verstirkt zu Ritzung und Mikrozerspanung durch Eindringen
der Rauheitsspitzen eines der Reibungspartner in die Randschicht des anderen,
zum so genannten abrasiven Verschleill, kommen. Dieser Zustand ist daher im
Dauerbetrieb unerwiinscht, aber oft unvermeidlich.

Fliissigkeitsreibung: Durch eine viskose, hydrodynamisch tragfahige
Zwischenschicht kommt es zur vollstindigen Trennung der Reibpartner. Die
entstehende Reibung beruht darauf, dass die Schmierstoffmolekiile aufeinander
gleiten und ist von den rheologischen FEigenschaften des Schmiermittels

abhédngig. Im Idealfall erhidlt man somit einen nahezu verschleif3freien Betrieb.
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Abb. 2.7: Stribeck-Kurve — mit  Angaben  zum  Verhdltnis  zwischen
Reibspaltdicke d und Oberflichenrauheit R [96].

Bei allen Formen von Reibung konnen in Kontakt mit Schmiermedium oder
Umgebungsmedium zusétzlich tribochemische Reaktionen zwischen den
Elementen des Tribosystems auftreten. Diese werden verstiarkt durch
reibbedingte ~ Temperaturerhohung  sowie  entstandene  Gitterfehler
hervorgerufen und fithren zu verdnderten Festigkeitseigenschaften der
betroffenen Oberflichenbereiche. Dabei koénnen sich die gebildeten
Oberflachenschichten sowohl positiv als auch negativ auswirken. In den
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meisten Féllen konnen tribochemisch gebildete Oxidschichten auf Metallen die
Adhidsion einschrinken. Wenn aber relativ harte Oxidschichten auf einem
weichen Metall (z.B. Al,Os; auf Al) abplatzen, kénnen sie stark abrasiv
wirken [97].

Das grofle Anwendungspotential keramischer Werkstoffe fiir tribologisch hoch
beanspruchte Systeme liegt an threm hohen Widerstand gegeniiber adhisiv
bedingtem Versagen (,,Fressen®) durch die kovalente oder ionische Bindung
threr Gitterstruktur. Diese bedingt auch eine hohe Hérte, was einen hohen
Abrasionswiderstand zur Folge hat. Der Einfluss der Risszdhigkeit sollte dabei
nicht unterschitzt werden, denn eine moderat harte Keramik mit hoher
Ziahigkeit wie ZrO, kann unter Umstinden verschleiflbestdndiger sein als sehr
hartes, aber sprodes SiC.

Die hohe Korrosionsbestindigkeit von keramischen Werkstoffen fithrt zu
einem erheblichen Widerstand gegeniiber tribochemischem Verschleil.
Allerdings zeigen Keramiken auf der Basis von Si;Ng; und SiC bei
Anwesenheit von Wasser bzw. unter Luftfeuchte unter tribologischer
Beanspruchung  durchaus tribochemische  Reaktionen. Durch den
Energieeintrag laufen chemische Vorginge mit Reaktionsgeschwindigkeiten
ab, die sonst erst bei Temperaturen iiber 500 °C erreicht werden [98]. Si;N,
reagiert zunidchst mit dem umgebenden Wasser unter Bildung von Ammoniak

und einer Si0,-Schicht auf der beanspruchten Oberfliche:

Si3N4 +6 HzO —3 SIOZ +4 NH; Gl. 2.16

und anschlieBend zu amorphem SiO,, Silanolen (Si-OH) und SiOxN, [99].
Diese gelartige Schicht trennt die beiden Funktionsflichen und wirkt als
Schmiermittel, was die Reibungszahl reduziert, aber auch zu Hoch-Tief-
Ubergingen beim Reibkoeffizienten fiihren kann. Bei SiC-Paarungen wurde
die Bildung von S10,, Si-Ox-C, oder S1,C40O, beobachtet [100].

In mehreren Untersuchungen an Sialon und Si;N, in oszillierendem Kontakt
konnte der Einfluss der Mikrostruktur auf das tribologische Verhalten
aufgezeigt werden [101]. Dabei ilibten Art und Anteil des Sinteradditivs, die
Menge an verbleibender amorpher Korngrenzenphase sowie der
Phasenbestand einen signifikanten Einfluss auf die mechanischen und somit
auf die tribologischen Eigenschaften aus. Im ungeschmierten Kontakt zeigte
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sich, dass gemischte o/pB-Sialone aufgrund ihrer hoheren Risszdhigkeit
geringere Verschleifiraten aufweisen als reine a-Sialone.

Unterschiedliche Kationenradien des Sinteradditivs fiihren zu ungleichen
Bindungskriaften im Kristall sowie in der Korngrenzenphase, was zu
unterschiedlichem VerschleiBBverhalten fiihrt. Dabei zeigten Y-basierte Sialone
hohere VerschleiBbestindigkeit im Vergleich zu Nd-Sialonen.

Ein steigender Anteil an Glasphase verschlechtert durch Ausbriiche die
VerschleiBeigenschaften dramatisch, wie ein direkter Vergleich zwischen
Sialonen mit unterschiedlichen Anteilen an Sinteradditiviiberschuss und SizN4
deutlich macht. Im Trockenlauf kann somit SizN, als reine Gleitpaarung nicht
empfohlen werden, da Kornausbriiche aus Zerriittungsprozessen zwischen den
B-Si3N, Kristallen und der amorphen Bindephase beobachtet wurden [99].
Abo-Naf und Holzer untersuchten das Reibverhalten unterschiedlicher Sialone
im geschmierten Gleitkontakt mit Isooktan als Zwischenstoff, wobei Stahl
(100Cr6) und kommerzielles Si;N4 als Referenzwerkstoffe herangezogen
wurden [102]. Die Sialone unterschieden sich dabei im Sinteradditiv (Nd bzw.
Yb), sowie hinsichtlich des Verhiltnisses der o/B-Modifikationen und der
Menge des verwendeten Additivs.

Sowohl bei der Reibungszahl als auch beim Verschleil bestand der
gravierendste Unterschied zwischen dem untersuchten Stahl und den
Keramikvarianten (4bb. 2.8). Mit 100Cr6 wurden mit dem SizN4-Gegenkorper
Werte von p ~ 0,75 erreicht, wobei der lineare Verschlei3betrag W pjaye liber
15 um betrug. Demgegeniiber lagen die Keramik-Siliciumnitrid-Paarungen mit
Reibkoeffizienten zwischen 0,14 und 0,22 teilweise unterhalb des angestrebten
Wertes von 0,2 fiir Pumpenanwendungen mit Verschleilbetrigen um einen
Mikrometer. Die ytterbiumbasierten Sialon-Varianten, die hauptsdchlich aus
der a-Sialon-Modifikation bestanden, zeigten dabei vergleichsweise hohere
Reibungszahlen, wihrend die Neodym-Sialone mit B-Modifikation-Anteilen
zwischen 5 und 100 % mit ca. 0,14 noch unter dem Wert fir Siliciumnitrid
lagen. Beim Verschleil ergab sich ein dhnliches Bild. Die Neodymoxid-
basierten Sialone zeigten mit weniger als einem Mikrometer den geringsten
Abtrag der Platten.
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Abb. 2.8: Reibzahl (a) und linearer Verschleifs (b) unterschiedlicher Sialon-
Varianten im Vergleich mit Si;N, und Stahl. [102].
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Verschiedene Untersuchungen keramischer Werkstoffe in
mangelgeschmiertem reversierendem Gleitkontakt zeigen, dass vor allem die
Einlaufphase eine hohe Bedeutung fiir das Langzeitverhalten der
Gleitpaarungen besitzt. In diesem Punkt besteht noch ein unverzichtbarer
Optimierungsbedarf im Hinblick auf die zuverldssige Einsatzfahigkeit
keramischer Komponenten in tribologisch hoch beanspruchten Gleitsystemen.
Unterschiedliche Arbeiten [103,104] zeigen, dass ein moglicher Losungsansatz
in der deterministischen oder stochastischen Mikrostrukturierung der
Funktionsflichen liegen kann. Durch ein kiinstlich aufgebrachtes Muster aus
kanalformigen Texturelementen oder Nipfchen konnen Oberflichen mit
giinstigen Gleiteigenschaften erzeugt werden. Die vorteilhaften Mechanismen
werden in der Literatur auf Effekte von Mikrohydrodynamik und Bildung von
Schmierstoffreservoirs, die den Schmierstoff in der Kontaktfliche halten,
zuriickgefiihrt.  Weiterhin  konnen  die  erzeugten  Taschen lose
Verschleil3partikel aufnehmen, die bei Verbleib im engen Schmierspalt zu
temporaren Reibungszahlspitzen und Furchung der Wirkflachen fithren kénnen
[105].

Eine Wirkflachentexturierung durch lasergestiitztes Einbringen von Néapfchen-
oder langlichen Strukturelementen an Al,O;, ZrO, und SSiC (4bb. 2.9) in
Paarung mit vergiitetem Stahl (100Cr6) fithrte abhingig von der
Materialpaarung, dem Schmiermedium und der Belastung zu einer deutlichen
Reduzierung der Reibungszahl [106,107,108]. Bei Versuchen unter
destilliertem Wasser an ZrO, konnte bei gleichzeitig verbessertem
Einlaufverhalten durch die Strukturierung mit ldnglichen Népfchen bzw.
gekreuzten Kanélen die Reibungszahl um ca. 30 % reduziert werden. Bei einer
Erhohung der Normalkraft stieg die Reibungszahl der Paarung mit gekreuzten
Kandélen stark an, die mit Ndpfchen strukturierten Proben zeigten dagegen eine
nur geringe Anderung im Reibungszahlverlauf [107]. Daraus ldsst sich
ableiten, dass eine hinsichtlich des jeweiligen tribologischen Systems speziell
optimierte Mikrotextur notwendig ist.
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Abb. 2.9: Wirkflichentexturierung durch Laser gestiitztes Einbringen von
gekreuzten Kandlen (a) und linglichen Ndpfchen (b) in SiC [108].
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3. Experimentelle Durchfuhrung

Die Untersuchungen an Sialonen bzw. Sialon-SiC-Verbunden im Rahmen
dieser Arbeit umfassen die Materialentwicklung und -herstellung, deren
Modifizierung in Bezug auf einen speziellen Einsatz und die darauf folgende
mechanische sowie tribologische Charakterisierung. Die variablen Parameter
sind dabei die Ausgangszusammensetzung in Bezug auf die Lage in der
Sialon-Ebene, was zu unterschiedlichen o/-Sialon-Verhéltnissen fiihrt, sowie
die Additivmenge, wodurch sich unterschiedliche Anteile an Glasphase
ergeben. Bei den Sialon-SiC-Verbunden wurde auBerdem der Anteil an
Siliciumkarbid variiert sowie dessen Korngrof3e.

3.1 Nomenklatur und Zusammensetzung

Die chemische Ausgangszusammensetzung von Sialon-Keramiken wird durch
ein Kiirzel beschrieben, in dem das Symbol des Additivelements und die Werte
fir die Koeffizienten m und »n der allgemeinen Formel fiir a-Sialon
M.Si;> Al nNis., [18] enthalten sind.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden ausschlieBlich gemischte o/fB-Sialone
untersucht, deren Ausgangszusammensetzungen auf einer Geraden mit n = 1,0
liegen. Dabei wurde der m-Wert von 0,3 bis 1,0 variiert, wodurch man sich in
der Sialon-Ebene vom [B-reichen Gebiet in Richtung eines hoheren a-Sialon
Anteils bewegt. Die Lage dieser Zusammensetzungen in der Sialon-Ebene
zeigt Abb. 3.1. Als Sinterhilfsstoff wurde Neodymoxid ausgewidhlt. Das
entsprechende Kiirzel fiir eine Zusammensetzung mit z.B. m = 0,5 und n = 1,0
lautet folglich Nd0510. Neben der Zusammensetzung wird durch m und n auch
die Position in der Sialon-Ebene definiert. Holzer untersuchte die
Phasenbeziehungen dieses Systems, ermittelte fiir die o-Sialone den
Stabilitdtsbereich dieser Modifikation und erstellte die dazugehdrenden

Zustandsdiagramme [17].
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Abb. 3.1: Schema der Sialon-Ebene mit Lage der verwendeten Ausgangs-
zusammensetzungen Ndxx10.

Die hergestellten Sialon-Keramiken wurden mit einem erhdhten Anteil an
Neodymoxid bezogen auf die stochiometrische Zusammensetzung, also mit
einem so genannten Additiviiberschuss, hergestellt. Mit steigendem Anteil an
Sinteradditiv wird die Sialon-Ebene in Richtung der M,0;-Ecke des Jénecke-
Prismas (vgl. Abb. 2.1) verlassen, was Abb. 3.2 verdeutlicht.

M,0,

’ T
10 20 m
ADbb. 3.2: Schematische Verschiebung der Lage der Zusammensetzung aus der

Sialon-Ebene in Richtung der M,0;5-Ecke des Jinecke-Prismas bei
Additiviiberschuss.

Im Kiirzel wird dieser Additiviiberschuss mit E wie ,,Extra“ sowie einer Zahl,
die mit Faktor 10 multipliziert den Uberschuss in Prozent angibt, definiert.
Diese prozentualen Anteile des Additiviiberschusses beziehen sich auf die

Einwaage an Neodymoxid und nicht auf die Gesamteinwaage. Die
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hauptsichlich hergestellte Sialonvariante NdOSI10E1 besitzt folglich 10 %
Uberschuss an Neodymoxid.

Mit steigendem m-Wert wird ein hoherer Anteil an a-Sialon gebildet, der in
zunehmendem MaB den Sinterhilfsstoff verbraucht. Um den Uberschuss an
Sinteradditiv  aufrechtzuerhalten, muss die Menge an zugesetztem
Seltenerdoxid daher kontinuierlich mit dem m-Wert zunehmen, wie aus
Abb. 3.3 ersichtlich ist. Davon unabhingig muss bei konstantem m-Wert die
zusitzliche M,0s-Einwaage mit dem Wert der Uberschussmenge linear
ansteigen.

Die Sialon-SiC-Verbunde wurden ausschlieBlich ausgehend von der Sialon-
Zusammensetzung Nd0510 hergestellt. Ein weiterer Anhang an das Kiirzel
bezeichnet den Volumenanteil in Prozent an SiC. So steht beispielsweise
Nd0510E10_SiC30 fiir einen Sialon-SiC-Verbund mit 100 % Uberschuss an
Neodymoxid und einem Volumenanteil von 30 % SiC. Dabei kamen zwei
Pulver mit unterschiedlicher KorngroB3e zum Einsatz.

Mit zunehmendem Volumenanteil an SiC nimmt die absolute Einwaage an
Sinteradditiv und dementsprechend auch dessen Uberschuss ab, was zu einer
verringerten Sinterfahigkeit fiihrt (4bb. 3.4). Dies muss ggf. durch eine
Erhohung der FEinwaage an Sinterhilfsstoff bei hoheren SiC-Gehalten

kompensiert werden.
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Abb. 3.3: Nd,Os-Uberschuss in Masse-% in Abhdngigkeit vom m-Wert fiir
Zusammensetzungen mit E1, E6 und E10.
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Abb. 3.4: Nd,Os-Uberschuss in Abhingigkeit des SiC-Gehalts fiir Zusammen-
setzungen mit m = 0,5 und E10.

3.2 Probenherstellung

Das Verfahren zur Herstellung der Sialone sowie der Sialon-SiC-Verbunde
folgt dem iiblichen Schema fiir trockengepresste und fliissigphasengesinterte
Nitridkeramiken. Nach Pulveraufbereitung und Formgebung werden die
Griinkorper unter Stickstoffatmosphére heiBisostatisch verdichtet oder mittels
,Field Assisted Sintering Technique gesintert.

3.2.1 Einwaagenbestimmung

Sialon

Vor der Pulveraufbereitung wurden die Ausgangspulver so abgewogen, dass
die einzelnen Elemente, die in den Ausgangspulvern vorhanden sind, in einem
stochiometrischen Verhiltnis gemill der allgemeinen Formel fiir a-Sialon
M,Si;>mnAlynNis.n stehen. Die genaue Vorgehensweise ist im Anhang (A.1)
ausfiithrlich beschrieben. In Tab. 3.1 sind die Probenzusammensetzungen der
im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Sialone aufgelistet. Die Angaben setzen
oxidfreies Silicium- und Aluminiumnitrid voraus.
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Nd,O; SizNg AIN AlL,O4
Nd0310E1 3,2 86,6 52 5,0
Nd0410E1 4,2 85,0 6,1 4,7
Nd0410E6 6,2 83,3 6,0 4,6
Nd0510E1 53 83,4 7,0 4,3
Nd0510E6 7,7 81,3 6,8 4,2
Nd0510E10 9,6 79,6 6,7 41
Nd0510E15 12,0 77,5 6,5 4,0
Nd0710E1 7,3 80,4 8,7 3,7
Nd1010E1 10,1 76,0 11,1 2,8

Tab. 3.1: Probenzusammensetzungen der untersuchten Sialone in Massen-%.

Sialon-SiC

Bei der Herstellung der Sialon-SiC-Verbunde wurde der Volumenanteil an SiC

vorgegeben und dieser einer beliebigen Sialon-Zusammensetzung beigemischt.
In Tab. 3.2 sind die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Verbunde

aufgelistet.

Nd,O; SizNy AIN Al,O3 SiC
Nd0510E2_SiC5 55 79,0 6,6 4,1 4.8
Nd0510E6_SiC5 7,3 77,4 6,5 4,0 4.8
Nd0510E10_SiC5 9,1 75,9 6,3 3,9 4.8
Nd0510E10_SiC20 7,7 64,4 54 3,3 19,2
Nd0510E10_SiC30 6,8 56,8 6,1 1,3 29,0
Nd0510E10_SiC50 4.9 41,0 4.4 0,9 48,8
Nd0510E15_SiC50 6,2 40,1 3,3 2,1 48,3

Tab. 3.2: Probenzusammensetzungen der untersuchten Sialon-SiC-Verbunde

in Massen-%.

41



Experimentelle Durchfiihrung

3.2.2 Pulveraufbereitung

Zur Herstellung der Sialon-Keramiken wurden vier Ausgangspulver bendtigt:
Siliziumnitrid (SN-E10, UBE Industries Ltd.), Aluminiumnitrid (AIN Grade C,
H.C. Starck GmbH), Aluminiumoxid (CTC 20, Alcoa Inc.) und Neodymoxid
(Neodymium oxide REaction 99,9% Alfa Aesar). Der Massenanteil an
Sauerstoff aufgrund der Oxidation der Pulver betrug 1,27 % bei Siliziumnitrid
und 1 % bei Aluminiumnitrid. Die Startpulver wurden geméR der gewiinschten
Zusammensetzung in einem Polyamidmahlbehélter mit 850 g Siliziumnitrid-
Mahlkugeln mit einem Durchmesser von zwei Millimetern und mit 150 ml
Isopropanol vier Stunden bei 1000 1/min attritiert. Das Ziel dieses Vorgangs
ist eine homogene Durchmischung der Ausgangspulver und eine Zerstorung
der vorhandenen Agglomerate. AnschlieBend wurden die Mahlkérper vom
Schlicker getrennt, das Isopropanol in einem Rotationsverdampfer abgetrennt
und das Pulver in einem Vakuumtrockenschrank bei 60 °C zwolf Stunden
getrocknet. Ein abschlieBendes Sieben verringerte die Anzahl an weichen
Agglomeraten, die durch den Trocknungsprozess entstanden, so dass der
weitere Herstellungsprozess nicht beeintrachtigt wurde.

Die Pulveraufbereitung der Sialon-Siliziumkarbid-Verbunde wurde analog zu
den reinen Sialonen durchgefiihrt, allerdings mit der Zugabe von
unterschiedlichen Volumenanteilen a-Siliziumkarbid (SiC UF 15, H.C. Starck
GmbH bzw. SiC F400, ESK-SIC GmbH). Letztgenanntes grobkorniges a-SiC
wurde einem fertigen Sialonansatz mittels eines Tumblers (Turbula Maschine
TC 2) hinzugemischt und nicht attritiert, um eine Verringerung des
Korndurchmessers zu vermeiden.

3.2.3 Grunkorperherstellung

Fiir die Herstellung von Biegestibchen und Proben fiir die tribologische
Charakterisierung sowie flir  unterschiedliche = Untersuchungen zur
Oberflachenmodifizierung wurden ca. 33 g schwere Platten mit den
Abmessungen 65 x 45x 7 mm’ angefertigt. Dilatometerproben wurden mit
Teilstiicken aus kleineren Platten (55x27 x 8 mm’, ca. 18 g Einwaage)
hergestellt. Bauteile fiir die Hochdruckpumpe in Form von Scheiben und
Ringen wurden mit speziell fiir diese Geometrien ausgelegten
Presswerkzeugen geformt. Dessen Durchmesser betrug 70 mm fiir die
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Scheiben bzw. 56 mm AuBlendurchmesser und 44 mm Innendurchmesser fiir
die Ringe. Sdmtliche Proben wurden mit einem Axialdruck von ca. 14 MPa
axial vorgepresst und anschlieBend mit 400 MPa 30s Kkaltisostatisch
nachverdichtet.

3.2.4 HeiRisostatisches Pressen

Das konventionelle Fliissigphasensintern der Sialonproben erfolgte in einer
ASEA QIH-6 HeiBisostatpresse (HIP) in Bornitrid-Tiegeln und wird
exemplarisch durch Abb. 3.5 bei einer Maximaltemperatur von 1830 °C
verdeutlicht. Die Proben wurden mit 10 K/min bis 300 °C, dann mit 20 K/min
bis 1200 °C und wiederum mit 10 K/min bis zur Maximaltemperatur
aufgeheizt. Dies geschah unter einer Stickstoffatmosphére von 0,2 bis 1 MPa,
so dass eine Zersetzung gemil Gl. 3.1 bzw. GI. 3.2 verhindert wurde.

38i0, (1) +SisN, <> 6S5i0+2N, Gl 3.1
Si,N, <> 3Si+2N, GL 3.2
2000 12
4110
1500+ ;
O 18
E &
S 1000+ 16 =
| x
3 — 1, 3
- (]
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oL — 0

50 100 150 200 250 300
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Abb. 3.5: Exemplarischer Temperatur- und Druckverlauf in der HIP-Anlage.

Nach einer Haltezeit von 15 min bei Maximaltemperatur wurde der Stickstoft-
Partialdruck auf 10 MPa erhoht, um eine vollstindige Verdichtung zu
erreichen. Dieser Zustand wurde anschliefend 45 min gehalten. Danach wurde
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die Heizung abgeschaltet, so dass es zu einem exponenticllen Abfall der
Temperatur kam. Durch den Temperaturabfall fiel auch der Stickstoff-Druck
ab.

Probe :
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Abb. 3.6: Schematischer Aufbau der Dilatometereinrichtung.

Uber eine Dilatometerapparatur (4bb. 3.6) kann die Weginderung von
quaderformigen Dilatometerproben mit den Abmessungen 25 x 8 x 8 mm’
beim Sintern verfolgt werden. Diese befinden sich in einem kleinen Bornitrid-
Tiegel mit beweglichem Deckel. Das Thermoelement fiir die simultane
Temperaturmessung sitzt in unmittelbarer Ndhe zwischen Tiegel und
Heizelementen. Dieses Verfahren bietet die Mdoglichkeit, die Sinterparameter
anzupassen, um eine vollstindige Verdichtung zu erreichen.

3.2.5 Field Assisted Sintering Technique

»Field Assisted Sintering Technique®™ (FAST), auch ,,Spark Plasma Sintering*
(SPS) oder ,,Plasma aktiviertes Sintern‘ genannt, ist eine Methode zum Sintern
von Metallen oder Keramiken, zum Verfestigen von Polymeren, Fiigen von
Metallen und zum Fordern von Keimbildung und Vermeidung chemischer
Reaktionen [109]. Diese Methode ist dem Heillpressen sehr dhnlich, aber
anstatt einer externen Heizquelle wird ein gepulster Gleichstrom durch die
elektrisch leitende Druckform und durch das Pulver bzw. den Griinkérper
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geschickt (4bb. 3.7). Die Druckform wird aus Graphitstempeln und einer
Graphitmatrize gebildet und das Pulver wird zusatzlich durch Graphitpapier
umgeben. Dieser Prozess bietet die Moglichkeit, sehr schnelle Aufheizraten
anzuwenden (mehrere 100 K/min) und vollstindige Verdichtung innerhalb von
Minuten zu erreichen [110].

Wassergekuhlte p |
Elektroden \ | SPS Sinterpresse

N

Pulver oder
Grinkérper )

Stempel -]

SPS Sinter DC
Puls Generator

-1 SPS Steuerung

L ' Pasitionierung

/ Wasserkihlung
WasserkUhlung Temperaturmessung

Vakuumkammer Sinteratmosphare

Abb. 3.7: Schematischer Aufbau der FAST-Anlage.

In Abb. 3.8 ist der Temperatur- und Druckverlauf exemplarisch fiir die
Zusammensetzung NdO5S10E10 SiC20 dargestellt. Die Temperaturmessung
setzt erst bei 400 °C ein, da das hierfiir verwendete Pyrometer erst bei dieser
Temperatur messfahig wird. Die Pulver wurden mit einer Autheizrate von
150 K/min bis auf 1700 °C aufgeheizt, anschlieBend der Axialdruck von 5 auf
32 MPa erhoht und 7 min in diesem Zustand gehalten. Danach wurde die
Anlage abgeschaltet, so dass es zu einem exponentiellen Abfall der
Temperatur kam.

Nach dem Sintern ist die Probe am Umfang noch mit Graphitpapier umgeben
und weist an den Mantelflachen Graphit auf.
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Abb. 3.8: Temperatur- und Druckverlauf wdhrend der Verdichtung von
NdO510E10_SiC20

3.2.6 Probenpraparation

Zur Verringerung der Oberflichenrauheit bzw. fiir die Beobachtung des
Gefiiges im Rasterelektronenmikroskop wurden die Proben auf der
Poliermaschine Pedemax 2 der Firma Struers zuerst mit einer 70 um-Kornung
plangeschliffen und anschlieBend auf Texmet-Tiichern (Buehler GmbH) mit
Diamantsuspensionen (ATM GmbH) der Kérnungen 15, 9, 6 und 1 um poliert.
Diese Chemiefasertiicher weisen eine geringe Stofelastizitéit bei harten Proben
auf und gewdhrleisten somit eine hohe Planheit und Randschirfe. Der
Polierteller dreht sich mit 150 1/min bei einer Kraft von ca. 10 N je Probe.

Von den mittels FAST hergestellten Sialonen bzw. Sialon-SiC-Verbunden
wurden vor dem Planschleifen beidseitig die Graphitschicht und anschlieend
weitere 0,2 mm  Material abgetragen. Dies hatte zum Ziel,
ergebnisverfilschende Einflliisse einer Reaktionsschicht aus dem FAST-
Prozess auszuschlief3en.
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3.3 Randschichtbehandlungen

Unterschiedliche Behandlungen der Oberfliche wurden im Rahmen dieser
Arbeit an den untersuchten Sialon-Keramiken durchgefiihrt, um die
mechanischen bzw. tribologischen Eigenschaften zu verbessern.

3.3.1 Randschichtmodifikation durch Warmebehandlung

Die Randschichtmodifikation durch Warmebehandlung erfolgte an zwei
Sialon-Varianten mit unterschiedlichem Sinteradditiviiberschuss. Die
Behandlung erfolgte in der in Kapitel 3.2.4 bereits beschriebenen
HeiBisostatpresse in Bornitrid-Tiegeln. Die zuvor an der Oberfldche polierten
Proben wurden entsprechend der Parameter fiir den Sintervorgang bis auf 1700
bzw. 1800 °C Maximaltemperatur aufgeheizt, welche dann bei einem
Stickstoffpartialdruck von 10 MPa eine Stunde gehalten wurde. Danach wurde
die Heizung abgeschaltet, so dass die Temperatur exponentiell abfiel.

3.3.2 Randschichtmodifikation in einer Salzschmelze

Bei diesem Verfahren wurde an zwei Sialon-Keramiken mit unterschiedlichem
o/B-Verhiltnis die Randschicht durch eine Behandlung in einer
Kaliumnitratschmelze verdndert. Die Proben wurden bis zu 16 Stunden in der
Salzschmelze behandelt, nach der Haltezeit entnommen und nach dem
Abkiihlen in destilliertem Wasser von anhaftendem Salz befreit. Die
Salzschmelze befand sich in Al,O3-Tiegeln, die in einem Simon-Miiller-Ofen
mit Temperaturregelung auf 400 bis 800 °C gebracht wurden, bevor die Proben
in die Salzschmelze gegeben wurden.

3.3.3 Plasmaatzen von Sialonen

Durch eine Plasmaidtzbehandlung mit Tetrafluorkohlenstoff an polierten
Sialonproben, die beide Sialon-Modifikationen enthalten, konnte in deren
Oberflache ein Hohenrelief erzeugt werden. Die Behandlung wurde in einer
Plasmadtzanlage (Bio-Rad PT 7150) an finf Sialonvarianten mit
unterschiedlichem o/B-Sialon-Verhiltnis durchgefiihrt. Die Atzleistung
(forward power) betrug 100 W, das Verhiltnis zwischen CF,/O, wurde bei 2:1
konstant gehalten. Die Atzdauer wurde mit 2, 5, 10, 20 sowie 40 Minuten
gewabhlt.
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3.4 Charakterisierung von Gefiige und Phasenbestand

Nach dem Sintervorgang wurden die mittels HIP und FAST hergestellten
Proben analysiert. Dabei wurden die Dichte und Masse der Proben bestimmt,
Rontgendiffraktogramme und elektronenmikroskopische Aufnahmen erstellt
sowie zum Teil Elektronenstrahlmikroanalysen und rasterkraftmikroskopische
Analysen durchgefiihrt.

3.4.1 Dichte

Die Dichte bzw. Porositit der Sinterkdrper wurde mit Hilfe der
Auftriebsmethode nach Archimedes nach Gl. 3.3 in Wasser ermittelt. Zuerst
wurde die Masse der trockenen Proben m,. bestimmt, anschlieBend die Masse
der Proben in Wasser (my,s) sowie der feuchten Proben (my,) gemessen.

tr

[ — /Cl’l’l3
pabs mfeu _m/luf pH20 [g ] Gl 33
Dabei entspricht py,0 der temperaturabhéngigen Dichte des Wassers. Die im
Rahmen dieser Arbeit als Mal3 fiir die Qualitdt des Verdichtungsverhaltens
verwendete Angabe der relativen Dichte p,, wird als Verhiltnis zwischen
absoluter p,,, und theoretischer Dichte py,., verstanden (GlI. 3.4).

P abs
p rel —

-100 [%tD] Gl. 3.4

theor

Diese wurde aus den mit den Volumenanteilen gewichteten Dichten der
Ausgangssubstanzen (vgl. Tab. 3.3) berechnet.

Ausgangssubstanzen | SisN, | AIN AlbO3; | Nd,O3 | SiC

Dichte [g/cm?] 3,180 | 3,260 | 3,965 | 7,240 | 3,220

Tab. 3.3: Dichten der Ausgangssubstanzen.

3.4.2 Rontgenografische Messungen

Die Diffraktogramme fiir die Phasenanalyse wurden mit einem Siemens D500
Diffraktometer mit einer Cu-Kathode (A = 0,154 nm) im Winkelbereich von 12
bis 72° der 26-Skala aufgenommen. Die Schrittweite wurde auf 0,025° bei
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einer Messzeit von 5 s pro Messpunkt eingestellt. Kristalline Phasen wurden
unter der Verwendung von Datensidtzen der JCPDS-Kartei identifiziert.
Abweichungen, die aus der Ungenauigkeit der Position der einzelnen Proben
resultierten, konnten relativ zueinander mit einem inneren Standard (Si) tiber
die Diffraktometer-Software korrigiert werden.

Das Verhéltnis von a-Sialon zu [-Sialon ldsst sich anhand von vier
charakteristischen Peaks ermitteln [111]. Die integrierten Intensitéten /, und /5
der Reflexe B(101), o(102) und B(210), o(210) (vgl. Abb. 3.9) werden

paarweise in Gl. 3.5

Ia +I‘/5 |:[ 1 ] :l Gl. 3.5
I+ K[| — |—-1
Wﬁ

eingesetzt, um somit den relativen Gewichtsanteil von [(-Sialon W als

Mittelwert aus beiden Ergebnissen zu berechnen. Der Wert der Konstante K
betrdgt 0,518 fiir f(101), o(102) und 0,544 fiir (210), o(210).

Abb. 3.9 zeigt ein beispielhaftes Rontgendiffraktogramm eines gemischten
o/B-Sialons mit Silizium als innerem Standard.

B (101)
B (210)

a (102) a (210)

a
a

B
o
ﬂ. U U o A

SPETTAL | WANY S R4 VAPV, TN EI P LL PV ALA H
25 30 35

Intensitat [-]

20 [°]
Abb. 3.9: Rongendiffraktogramm eines o/ Sialons mit Silizium als innerem
Standard.
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3.4.3 Elektronenmikroskopie und energiedispersive Rodntgen-
analyse

Die elektrisch nicht leitfahigen Sialone bzw. die Sialon-SiC-Verbunde wurden

vor den elektronenmikroskopischen Untersuchungen 60 Sekunden mit einem

Gold/Palladium Target besputtert und mit einem Probenteller mit Silberpaste

verbunden.

REM

Die Oberflichen der Proben wurden mit einem Rasterelektronenmikroskop des
Typs 440 von Leica betrachtet. Um Topographieeffekte an der Oberfliche zu
visualisieren, wurde der Sekundirelektronen-Modus (SE) genutzt. Dabei lag
die Beschleunigungsspannung bei 20 kV und der Probenstrom bei 120 pA.
Genaue  Gefligeanalysen zur FErkennung von «a-, [-Sialon und
Korngrenzenphase wurden im Riickstreuelektronen-Modus (BSE) bei einer
hoheren Beschleunigungsspannung von 25 kV und einem Probenstrom von
400 pA durchgefiihrt. Dabei wurde der Materialkontrast aufgrund der
unterschiedlichen Gehalte an Neodym fiir die verschiedenen Phasen
ausgenutzt.

Im Rahmen der REM-Untersuchungen wurde die energiedispersive
Rontgenanalyse (EDX) herangezogen, um nicht eindeutig erkennbare Phasen
zu identifizieren. Dafiir wurde ein Rontgenspektrometer EDR 288 der Firma
Rontec GmbH verwendet. Der Probenstrom wurde dabei auf bis zu 400 pA
erhoht. Dies ermdglichte semiquantitative Elementanalysen der beteiligten
Elemente. Da ohne Standard gemessen wurde, lassen sich nur relative
Vergleiche zwischen den unterschiedlichen untersuchten Proben anstellen.

TEM

Zur qualitativen Veranschaulichung der einzelnen Elementverteilungen in der
Sialon-Keramik wurden energiegefilterte Abbildungen mit
elementspezifischen Signalen aufgenommen.

Energiegefilterte Transmissionselektronenmikroskopie wurde mit Hilfe eines
200 kV Leo 922 Mikroskops (Zeiss) durchgefiihrt. Dieses Mikroskop ist mit
einem Omega-Incolumn-Filter ausgestattet, um die primédren Elektronen nach
dem Durchgang durch die Probe energiedispersiv zu selektieren. Mittels eines
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Spaltes konnen so Elektronen, die einen spezifischen Energieverlust erfahren
haben, zur Abbildung ausgewéhlt werden.

Um die einzelnen Elemente darzustellen, wurden Elektronen mit
Energieverlusten von 73 eV (Al-Ly; Ionisationskante), 401 eV (N-K
Ionisationskante), 532eV (O-K Ionisationskante), 978 eV  (Nd-Mys
Ionisationskante) und 1839 eV (Si-K Ionisationskante) zur Abbildung
ausgewdahlt. Die Spaltbreite betrug 20eV (Al, O, N), 50eV (Nd)
beziehungsweise 100 eV (Si).

Die Si-L,; Ionisationskante (99 eV), die normalerweise bedingt durch den
erheblich geringeren Energieverlust und die somit groBere Zihlrate zur
Abbildung der Si-Verteilung zu bevorzugen wire, konnte nicht verwendet
werden, da diese elementspezifische Intensitdt mit dem abfallenden Auslaufer
der Al-L,; Ionisationskante (73 eV) stark iiberlappt. Diese Tatsache wiirde zu
nicht interpretierbaren Intensitdtsverteilungen in der resultierenden
energiegefilterten Abbildung fiihren.

Zur Visualisierung der einzelnen Verteilungen der im Material vorhandenen
Elemente (Si, Al, O, N, Nd) wurde die 3-Fenster-Verhiltnis-Methode gewihlt.
Bei dieser Methode wird der Untergrund im eigentlichen Verteilungsbild aus 2
Untergrundbildern, die bei niedrigeren Energieverlusten aufgenommen
werden, ermittelt (Potenzgesetz) und anschlieBend berticksichtigt.

Energiedispersive Rontgenanalyse an Querschnittsproben kam zum Einsatz,
um den Kationenaustausch in der Randschicht von Sialon-Proben, die in einer
Kaliumnitratschmelze behandelt wurden, lokal zu untersuchen.

Die hochauflésenden sowie die lokalen EDX-Untersuchungen wurden an
einem Philips CM 200 FEG/ST durchgefiihrt. Durch die Feldemissionskathode
und die damit verbundene bessere Kohdrenz kann neben der hochauflésenden
Abbildung auch eine erheblich kleinere Elektronensonde fiir chemische
Analysen erzielt werden. Zu diesem Zweck ist das Gerdt mit einem
energiedispersiven Noran Voyager EDX Detektor ausgestattet.
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3.4.4 Rasterkraftmikroskopie

Das Rasterkraftmikroskop (engl. atomic force microscope, AFM) dient der
mechanischen Abtastung von Oberflichen und der Messung atomarer Kréfte
auf der Nanometerskala [112]. Das Herzstlick des AFM bildet ein biegsamer
Trager (Cantilever) mit sehr feiner Si-Spitze, die zeilenweise {iiber die
Oberflache der Probe gerastert wird. Im Kontaktmodus ist die Spitze wahrend
des gesamten Messvorgangs in mechanischem Kontakt mit der Probe. Die
Verbiegungen des Hebelarms, hervorgerufen durch Krifte zwischen Probe und
Spitze, werden hochaufgelost gemessen, indem ein Laserstrahl auf den
Cantilever gerichtet wird und der reflektierte Strahl mit einem Photodetektor
aufgefangen wird (Lichtzeigerprinzip). Die gemessene vertikale Auslenkung
des Trigers im Hohenmodus ergibt ein MaB fiir die topographische Hohe. Es
ist giinstig, wahrend der gesamten Aufnahme eine moglichst geringe konstante
Kraft auf die Probe auszuiiben, um eine geringe gleichférmige Deformation zu
gewihrleisten. Dies gelingt durch Verwendung einer Riickkopplungs-
vorrichtung, die durch Variation der z-Position der Probe die Verbiegung des
Tragers, d. h. die repulsive Kraft zwischen Spitze und Probe, konstant hélt. Ein
Plot z(x,y) reprasentiert dann ein topographisches Hohenbild bei konstanter
Kraft, aus dem auch eine dreidimensionale Darstellung der Oberfliche
berechnet werden kann. Im Reibungskraftmodus scannt der Cantilever die
Oberflache lateral (senkrecht zu seiner Lange) und wird mehr oder weniger
stark verkippt, je nachdem, ob er Bereiche mit hoher oder niedriger
Reibungskraft iiberquert. Das relative Mal3 der lateralen Krifte, die entlang der
Probenoberfliche angetroffen werden, ergibt ein Verteilungsbild der Gebiete
mit hoher und niedriger Reibungskraft.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Probenoberflichen hinsichtlich ihrer
Topographie und ihrer Reibungseigenschaften mittels Rasterkraftmikroskopie
(AFM) (Firma Digital Instruments Inc., Dimension 3100) im Kontaktmodus
mit einer Si-Spitze (LFM-20 von Nanosensors, Spitzenradius < 10 nm)
untersucht.

Durch die Tragfdhigkeits-Analyse ist es moglich, festzustellen, welcher
Prozentsatz der Oberfliche sich oberhalb oder unterhalb einer willkiirlich
gewihlten Hohe befindet.
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3.5 Mechanische Untersuchungen

Die Bestimmung des Elastizititsmoduls sowie die der Hirte wund
Bruchzihigkeit nach der Indentermethode wurde an allen Sialonen und Sialon-
SiC-Verbunden als standardméflige Charakterisierung durchgefiihrt. An
ausgewahlten Sialon-Varianten wurde die Bruchzidhigkeit anhand weiterer
Verfahren untersucht sowie die Festigkeit und das unterkritische
Risswachstum bestimmt.

An samtlichen Sialonen und Sialon-SiC-Verbunden mit unterschiedlichen
Oberflachentopographien wurden tribologische Untersuchungen durchgefiihrt.

3.5.1 Elastizitatsmodul

Schallwellen treten in Festkorpern in Form von elastischen Schwingungen auf,
die sich dort in Longitudinal- und Transversalschwingungen unterteilen lassen.
Aufgrund dessen lassen sich mittels Ultraschallmessungen der E-Modul und
andere elastische Konstanten wie der Schubmodul G und die Poissonzahl v
bestimmen.

Unter Verwendung des Ultraschallmessgerdts USLT 2000 von Krautkrdmer
wurde die E-Modul-Messung nach dem Laufzeitverfahren durchgefiihrt. Dazu
wurde zuerst die Probendicke bestimmt, so dass aus den gemessenen
Schallgeschwindigkeiten der E-Modul berechnet werden konnte. Die
transversale  Schallgeschwindigkeit ar wurde mit Hilfe eines
Transversalpriifkopfes, und die longitudinale Schallgeschwindigkeit a; wurde
mittels Longitudinalpriifkopf bestimmt. Zwischen Longitudinalpriifkopf und
Probe wurde als Kopplungsmedium ein herkdmmliches Ultraschallgel
verwendet, wihrend zwischen Transversalpriifkopf und Probe Honig
eingesetzt wurde. Die zur Berechnung erforderliche Dichte p wurde nach der
in Abschnitt 3.4.1 vorgestellten Vorgehensweise bestimmt. Die Gleichungen

e = |G |E_1 Gl. 3.6
" \p \p20+v) o

a, = |E 1oV Gl.3.7
o\ p 1+v)1=2v) o

und
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liefern die erforderlichen Bedingungen zur Umformung nach der Poissonzahl

2 2
V—ﬁ ) Gl 3.8
2(a; —ar)

so dass der E-Modul nach
E=2G(1+v) Gl. 3.9

berechnet werden kann.

3.5.2 Harte und Bruchzahigkeit nach der Indentermethode
Zur Hirtebestimmung nach Vickers in Anlehnung an DIN EN 843-4 [113]

wurde ein Akashi AVK-Cl1 Hardness Tester verwendet. Dessen
Diamantpyramide wurde 15s mit einer 10 kg bzw. 1kg entsprechenden
Gewichtskraft F in zuvor polierten Proben gedriickt. Es wurden je Probe zehn
Messungen vorgenommen und daraus der Mittelwert der beiden
Diagonallidngen d = 2b des Hérteeindrucks ermittelt, um nach

185F

HV >
4D

Gl. 3.10

die Hérte zu berechnen.

Aufgrund des sproden Werkstoffverhaltens der Sialon-Keramiken bzw. Sialon-
SiC-Verbunde entstehen bei der Hértemessung Risse. Aus den mit Hilfe des
Lichtmikroskops bestimmten Rissldngen ¢ wurde nach der Indentermethode
die Bruchzdhigkeit K. berechnet. Fiir Palmqvist-Risse gilt nach Niihara et al.
[114,115]

b

E 0,4 a -0,5
K, = 0,0lSHVx/Z(—j (——1)
HYV Gl. 3.11

fiir a/b < 3.5
wobei £ den E-Modul, HV die Hirte und a die Risslédnge bezeichnet.
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Abb. 3.10: Hdrteeindruck mit Auswertung von Diagonalen und Rissldingen.

Diese Methode stellt eine Mdglichkeit dar, um eine erste qualitative Aussage
iiber das Material zu erhalten. Um eine quantitative Aussage iber die
Bruchzéhigkeit zu treffen, sind andere Verfahren notwendig, wie z.B. die
SEVNB-Methode oder die Bruchzihigkeitsbestimmung nach Chantikul.

3.5.3 Bruchzahigkeit nach Chantikul bzw. SEVNB-Methode

Die Berechnung der Bruchzdhigkeit nach Chantikul et al. [116] erfolgte
ebenfalls ausgehend von einem Vickers-Harteeindruck, hier allerdings auf der
Zugseite einer Biegeprobe mit den Abmessungen 3 x 4 x 48 mm’. Dabei wird
K. nicht aus der Risslinge an der Oberfliche berechnet, sondern aus der
Eindruckkraft F und der im anschlieBenden Biegeversuch gemessenen
Festigkeit o, nach GI. 3.12. E bezeichnet wiederum den Elastizitdtsmodul und
H die Harte.

3
£\s s
Kfc=0,59(ﬁj o F? Gl. 3.12

Bei der “Single Edge V-Notch Beam” (SEVNB)-Methode wird nach [117] in
einer Biegeprobe ein scharfer Kerb erzeugt. Eine erste 0,8 mm tiefe Kerbe
wurde mittels einer Diamantscheibe eingebracht, anschlieBend der Kerbgrund
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durch eine Rasierklinge mit Diamantpaste durch eine oszillierende Bewegung
weiter verfeinert. Der Kerbgrundradius sowie die Ausgangsliange a, des Risses
wurden anschlieBend mit Hilfe der Auflichtmikroskopie (Olympus AX70)
bestimmt.

Die so vorbereiteten Proben mit den Abmessungen 4 x 3 x 25 mm’ wurden im
3-Punkt-Biegeversuch bis zum Bruch belastet und mit der Bruchspannung die
Bruchzéhigkeit gemiB Gl. 3.13 berechnet. Dabei ist ' die Bruchlast, B und W
bezeichnen die Probenbreite und -hohe, S den Abstand der &ulleren
Auflagerrollen, « die relative Kerbtiefe aus GIl. 3.14, und Y ist der
Spannungsintensitits-Formfaktor geméf Gl. 3.15.

Die Ausrichtung der oberen Auflagerrolle und der Kerbe erfolgte mittels
Stereolupe, um zu gewihrleisten, dass diese genau in einer Flucht liegen.
Durch Reduzierung der Kérnung der Diamantsuspension bis auf 1 pm konnten
mittlere Kerbgrunddurchmesser von unter 10 um erreicht werden.

F S 3Ja

K, —oay =—— 2.7y, Gl. 3.13
Ic,SEVNB B\/W W 2(1—6{)1’5

mit
a=— Gl 3.14
w

und

Y =1,9472 -5,0247 ¢ +11,8954c* —18,0635a°

A S Gl. 3.15
+14,59860 " —4,68960°.
Die Bruchzihigkeitsbestimmungen fiir beide Methoden erfolgten an einer
Universalpriifmaschine 10T der Firma UTS Testsysteme GmbH. Die
Belastungsgeschwindigkeit betrug dabei 250 MPa/s.

3.5.4 Rissspitzenzahigkeit K

Zur Bestimmung der Rissspitzenzdhigkeit wurde die Auswertung des
Rissoffnungsprofils 6 (crack-opening displacement = COD) nahe der
Rissspitze herangezogen. Dabei gilt fiir halbkreisformige Risse von

Vickerseindriicken, die widhrend der Entlastungsphase entstehen, an der
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Rissspitze die Bedingung K = Kjy. Die Risse zur Messung des Rissoffnungs-
profils wurden in zuvor polierten Proben iiber Vickerseindriicke (sieche Abs.
3.5.2) mit einer Last von 10 kg eingebracht.

Anhand elektronenmikroskopischer ~Aufnahmen wurde das gesamte
Rissoffnungsprofil von der Rissspitze ausgehend von VergroBerungen bis
120 kX aufgenommen und mittels einer Bildauswertesoftware (Analysis)
vermessen. Dabei wurde die Rissoffnung 6 in Abhéngigkeit des Abstandes x
von der Rissspitze bestimmt. Die geometrischen Parameter, wie sie fiir die
Auswertung des Vickerseindrucks verwendet wurden, sind in A4bb. 3.11
dargestellt.

Abb. 3.11: Vickers-Hdrteeindruck mit den relevanten Parametern fiir die
Bestimmung des Rissoffnungsprofils (COD).

Eine Beziehung zwischen Rissoffnungsverschiebung 0 und
Spannungsintensititsfaktor Kj, wurde von Fett vorgeschlagen [118]. Eine
vereinfachte Losung (Gl. 3.16) entstand in Zusammenarbeit mit Schneider
[119] fir die Bedingungen a/b > 1,4 und x/a < 0,5

O b 8 x X 32 X 312
—=—| | —Z=+A4,| = +A4,| =
E‘[ i l(bj z(b) Gl. 3.16
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mit den Parametern 4, und 4, gemif Gl. 3.17 und GI. 3.18

A, =11,7 exp[-2,063(a/b-1)"**]- O/’i%l Gl. 3.17
a p—
1
4, =445 GXP[—39712(61/5—1)0’28]—W Gl. 3.18
und dem effektiven E-Modul £’ definiert als
L E Ebener Spannungszustand GL 3.19
|E / (1 —y? ) Ebener Dehnungszustand o

Da an der Oberfldche der Probe der ebene Spannungszustand liberwiegt, wurde
der Dehnungszustand vernachldssigt und der effektive E-Modul zu E'=F
eingesetzt.

3.5.5 R-Kurven Messung

An gekerbten Proben mit der Geometrie 3 x 4 x 25 mm’ wurde das R-
Kurvenverhalten fiir eindimensionale Risse untersucht. Die Kerben wurden
analog der SEVNB-Methode (vgl. Abs. 3.5.3) eingebracht, allerdings mit einer
grofleren Kerbtiefe von 2 bis 3mm. Die Proben wurden beidseitig
(4 x 25 mm®) bis zu einer Kérnung von 1 um poliert. Die Messungen erfolgten
in einer duflerst steifen 4-Punkt-Biegevorrichtung, die stabiles Risswachstum
selbst bei sehr sproden Materialien ermoglicht. Die Kraft- und
Durchbiegungswerte wurden dabei aufgezeichnet und der
Spannungsintensititsfaktor K mittels optisch gemessener Rissldnge nach Gl.
3.23 berechnet [65]. Dabei ist F' die Bruchlast, B und W bezeichnen die
Probenbreite und -hohe, S| den Abstand der unteren bzw. S, der oberen
Auflagerrollen, « die relative Kerbtiefe aus GIl. 3.21, und Y ist der
Spannungsintensitits-Geometriefaktor gemif3 Gl. 3.22.

3F(S, -8
K =a\/EY=(1—22)-\/ZY , Gl. 3.20
2BW

mit

58



Experimentelle Durchfiihrung

a=20 Gl. 3.21
W
und
1215475 5 1 5 _ 5. 3 }
Yy=""""""|"-"a+-—a” +5a +=exp(—6,1342a / . Gl. 3.22
o Biar B+ exi p)

Verringerte sich die Nachgiebigkeit bei Rissverlingerung um einen vom
Bediener eingestellten Wert, wurde die Belastung automatisch um ca. 10 %
reduziert. Dies ermoglichte die Vermessung des Risses mit einem optischen
Mikroskop bei 400-facher VergroBBerung.

Eine Durchbiegungskorrektur ist notwendig, da die gemessene Verschiebung
sich aus der reinen Durchbiegung der Probe, der Verschiebung durch die
Nachgiebigkeit der Probe an den Kontaktpunkten und der Nachgiebigkeit der
Apparatur zusammensetzt. Durch eine Steifigkeitsmessung mit einem Auflager
konnen die letzten beiden EinflussgroBBen mittels einer Korrekturfunktion aus
den Messwerten heraus gerechnet werden [120].

3.5.6 Biegefestigkeit

Vier-Punkt-Biegeversuche an Biegestibchen mit den Abmessungen

3x 4 x 48 mm’ wurden an einer Universalpriifmaschine 10T der Firma UTS

Testsysteme GmbH in Anlehnung an DIN-EN 843-1 [121] durchgefiihrt. Die

Belastungsgeschwindigkeit betrug dabei 250 MPa/s, um Effekte durch

unterkritisches Risswachstum zu unterbinden. Die Biegefestigkeit einer

einzelnen Probe wurde aus der Versagenslast F,,x nach Gl. 3.23 berechnet.
_3F(S,-5,)

Cup = Gl. 3.23

Dabei bezeichnet F' die Bruchlast, B und W die Probenbreite und -hohe, S; und
S, den Abstand der Auflagerrollen.

Die Festigkeit eines keramischen Werkstoffs ist maf3geblich von Defekten und
deren Verteilung im Werkstiick bestimmt. Demnach ist die Streuung der
Festigkeit bei Keramiken auf eine Streuung der FehlergroBBe im Bauteil
zuriickzufiihren. Fiir die Bestimmung der Biegefestigkeit wird daher auf die
Weibull-Statistik  zuriickgegeriffen. Gemidf Gl. 3.24 wurde eine
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zweiparametrige Weibull-Verteilung mit den charakteristischen Parametern m
und oy erstellt, die anhand der Maximum-Likelihood-Methode bestimmt
werden [83]. Parameter m ist ein MaB fiir die Streuung der Festigkeitswerte,
op wird als charakteristische Festigkeit definiert, bei der 63,2 % der Proben

versagen.

F(0,,)= 1—exp[—£643 J ] Gl. 3.24

Oy

3.5.7 Statische Ermiidungsversuche

Statische Ermiidungsversuche wurden in destilliertem Wasser sowie Isooktan
bei 20 °C durchgefiihrt. Es wurde dabei die gleiche Probengeometrie und
Versuchsanordnung wie bei der Biegefestigkeit gewihlt. Spezielle 4-Punkt-
Biege-Auflager aus nichtrostendem Stahl sowie entsprechende Wannen fiir die
Aufnahme der Versuchsmedien wurden dafiir entwickelt und gefertigt
(4bb. 3.12). Die statische Lastaufbringung erfolgte mechanisch iiber ein
einstellbares Hebelsystem mit Totgewichten. Die Bruchzeiterfassung erfolgte
mittels analoger Zeitzdhler mit mechanischen Endschaltern. Die Berechnung
der Risswachstumsparameter ist ausfiihrlich in Abschnitt 4.2.7 dargestellt.

Krafteinleitungs-

kugel oberes
_ Auflager
: | Auflager-
Probe  — & — Rollen
VAR o
Wanne —_| | unteres
Auflager

Abb. 3.12: CAD-Zeichnung des 4-Punkt-Biege-Auflagers fiir die statischen
Ermiidungs-versuche mit dazugehériger Wanne.
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3.5.8 Tribologische Untersuchungen

Tribologische Untersuchungen wurden, in Kooperation mit dem Institut fiir
Materialforschung I, Campus Nord, an einem Labortribometer (Optimol SRV)
durchgefiihrt. Dazu wurde eine Siz;Nj-Kugel (& 10 mm, Fa. Saphirwerk
Industrieprodukte) iiber eine Zeit von 60 min auf ebenen Sialon- bzw. Sialon-
SiC-Proben mit einer Frequenz von 20 Hz und einer Anpresskraft von 25 N
bewegt. Bei einem Hub As von 2,5 mm ergab dies einen Gesamtgleitweg von
360 m (4bb. 3.13). Die anfangliche Flachenpressung betrug ca. 1800 MPa. Die
Versuche wurden bei Raumtemperatur durchgefithrt mit Isooktan als
Zwischenmedium. Als charakteristische = KenngroBBen wurden der
Reibkoeffizient und der Verschleil bestimmt. Die Oberfliche der Kugel war
bei allen Versuchen poliert, die Platten hingegen wurden in poliertem,
geschliffenem sowie im plasmageétzten Zustand untersucht. Wahrend des
Versuchs wurden die Reibungskraft und der lineare Verschleiflbetrag W,
(Kugel plus Platte) kontinuierlich aufgezeichnet und nach Versuchsende mit
Hilfe eines taktilen Profilometers die Verschleiflbetrdge getrennt an Kugel und
Platte bestimmt.

Kugel

| As
Isooktan k<_>

Platte

Abb. 3.13: Schematische Darstellung des tribologischen Systems Kugel auf
Platte.
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4. Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Sialone
sowie die Sialon-SiC-Verbunde vorgestellt. Dabei wird auf die Herstellung,
die Gefligeausbildung und die sich daraus ableitenden mechanischen
Eigenschaften eingegangen. Es werden weiterhin unterschiedliche Verfahren
zur Hirtesteigerung von Sialon-Keramiken prasentiert

und anschlieBend die tribologischen Eigenschaften ausgesuchter Proben
vorgestellt.

4.1 Gefiigeentwicklung

Dieses Kapitel befasst sich mit den als Grundmaterial hergestellten Sialonen
sowie mit den Sialon-SiC-Verbunden. Dabei wird auf die Beziehungen
zwischen Zusammensetzung, Verdichtungsverhalten, Phasenbestand und
Mikrostruktur eingegangen.

4.1.1 Sinterverhalten

Der Einfluss der Zusammensetzung auf das Sinterverhalten wird anhand
dilatometrischer Versuche ermittelt. Dabei wird wéhrend des Sintervorgangs
zusitzlich zu Temperatur und Druck die Langenidnderung der Probe erfasst.
Neodymhaltige Zusammensetzungen zeigen eine typische Verdichtung in zwei
Stadien, die ausfiihrlich von Holzer untersucht wurde [21]. Bei niedrigen m-
Werten ist der erste Peak nur angedeutet, wihrend bei hoheren m-Werten die
Peaks gleich hohe Schrumpfungsraten aufweisen. Hohere Additivgehalte
bewirken im Allgemeinen eine Verschiebung des Sinterbeginns hin zu héheren
Temperaturen und verkiirzen die Sinterdauer durch Steigerung der Sinterrate.
Alle im Rahmen dieser Arbeit mittels HIP hergestellten Zusammensetzungen
mit konstantem n-Wert n= 1,0 und m-Werten von 0,3 bis 1,0 konnten mit
einem geringem Sinteradditiviiberschuss von 10 % bezogen auf die
Neodymoxideinwaage (E1) vollstindig verdichtet werden (p =99 %tD). Die
nach dem Archimedes-Prinzip ermittelten relativen Dichten der Proben lagen
zwischen 99,0 und 99,6 %tD, was einer Restporositdt zwischen 1,0 und 0,4 %

entsprechen wiirde. Elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigten
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allerdings ein porenfreies Gefiige. Der Grund fiir diese Diskrepanz liegt in der
Methode der Berechnung fiir die theoretische Dichte, die aus den Dichten der
Rohpulver ermittelt wird. Deren kristalline Strukturen sind unterschiedlich von
jenen der gesinterten Keramik. Abb. 4.1 (a) zeigt beispielhaft die relative
Schrumpfung pro Zeiteinheit in Abhingigkeit der Temperatur im relevanten
Temperaturbereich fiir die Zusammensetzung NdO510E1.

Die Verdichtung der Sialon-SiC-Verbunde mittels HIP gestaltete sich
demgegeniiber  als schwierig. In  Abb. 4.1 (b) — (d) ist  das
Verdichtungsverhalten fiir drei Zusammensetzungen mit einem m-Wert von
0,5 und einem SiC-Gehalt von 5 Vol.-% dargestellt.

1
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o

1
—_
o

= <
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£ 06 £ 06
o ©
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£ 02 E 02
3 3
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(a) Nd0510E1 (b) Nd0510E2_SiC5
— -1.0 — -1.0
£ £
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3 08 = 0.8
© O
T 06 © -0.6-
(2] n
S 04 £ 04
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Q Qo
g -0.2 g -0.24
e <
O
® 00 ? 0.0

1200 1400 1600 1800 1200 1400 1600 1800
Temperatur [°C] Temperatur [°C]

(c) Nd0510E6_SiC5 (d) Nd0510E10_SiC5

Abb. 4.1: Verdichtungsverhalten fiir Zusammensetzungen mit m = 0,5, n = 1,0
mit unterschiedlichen SiC- sowie Sinteradditivgehalten.
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Bei der Variante mit 20 % Sinteradditiviiberschuss (E2) ist ersichtlich, dass im
Vergleich zum reinen Sialon der Hauptpeak der Verdichtung durch die SiC-
Partikel um ca. 40 % reduziert wird. Bei Erhohung des Sinteradditivs auf 60 %
(E6) ist die typische Verdichtung in zwei Stadien zu erkennen. Dabei kommt
die Schrumpfung bei ca. 1650 °C kurzzeitig nahezu zum Erliegen, bevor bei
1750 °C das zweite Maximum in der Schrumpfungsrate erreicht wird. Erst bei
100 %-igem Sinteradditiviiberschuss konnen hohe Schrumpfungsraten erreicht
werden, die eine vollstindige Verdichtung gewihrleisten. Auch hier ist die
Verdichtung in zwei Stadien zu erkennen. Die relative Dichte der hier
beschriebenen Sialon-SiC-Dilatometerproben ist in Abb. 4.2 (a) dargestellt.
Die Herstellung mittels E-Feld unterstiitztem Sintern (FAST) ermdglichte fiir
die Zusamensetzung NdO510E10 die Einlagerung von bis zu 50 Vol.-% SiC-
Partikeln. Die Versuche erfolgten bei einer maximalen Sintertemperatur von
1700 °C und einem axialen Pressdruck von 30 MPa. Die relative Dichte dieser
Sialon-SiC-Verbunde fiir unterschiedliche SiC-Gehalte ist in Abb. 4.2 (b)
aufgetragen. Erst bei einem SiC-Anteil von 50 Vol.-% ist keine vollstindige
Verdichtung mehr moglich.

100 100 .—.\.\
95 / 95
Q90 - / 9 90 -
85 85
£ '\ / 2
S 80 Y 5 80
75 T=1700 °C 75 T=1700 °C
=30 MPa =30 MP
70 I I I \p T 70 T T T \p T 2
0O 20 40 60 80 100 120 0O 10 20 30 40 50 60
Sinteradditiviiberschuss [%)] Anteil SiC [Vol-%]
(a) NdO510E10_SiC5 (b) Nd0510E10_SiCx

Abb. 4.2: Relative Dichte der mittels HIP verdichteten Sialon-SiC-Verbunde
mit 5 Vol.-% SiC (a) und der FAST-Proben mit unterschiedlichen SiC-
Gehalten (b).

An dieser Materialvariante wurde eine Versuchsreihe durchgefiihrt, bei
welcher der axiale Pressdruck von 20 bis 40 MPa variiert wurde. Diese
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MalBnahme fiihrte, wie aus Abb. 4.3 (a) ersichtlich ist, zu keiner vollstindigen
Verdichtung. Die Erhohung des Pressdrucks von 20 auf 30 MPa fiihrt zu einer
Steigerung der relativen Dichte um ca. 5 %. Es wird jedoch bei dieser Last eine
Sattigung erreicht, wodurch eine weitere Steigerung des Pressdrucks keinen
positiven Effekt auf die Verdichtung zeigt. Erst durch die Anhebung des
Sinteradditiviiberschusses von 100 auf 150% wund die Erhohung der
Sintertemperatur auf 1800 °C konnte die Variante mit 50 Vol.-% SiC
vollstindig verdichtet werden (4bb. 4.3 (b)).

100 100 /./.
Q90 /L Q90
o 85 © 85
S S
a 80 A 80

75 .

T=1700 °C 75 p =30 MPa
70 T T T 70 T T T
10 20 30 40 50 1650 1700 1750 1800 1850
Pressdruck [MPa] Temperatur [°C]
(a) Nd0510E10_SiC50 (b) Nd0510E15_SiC50

ADbb. 4.3: Relative Dichte der mittels FAST verdichteten Sialon-SiC-Verbunde
mit 50 Vol.-% SiC bei Variation des Pressdrucks (a) und der
Sintertemperaturen (b).
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4.1.2 o/B-Sialon-Verhaltnis

Bei den untersuchten Sialon-Keramiken traten immer beide Sialon-
Modifikationen auf. Zur Identifikation im Rontgendiffraktogramm wurde die
JCPDS-Karte 42-0251 (Y-a-Sialon) fiir a-Sialon herangezogen bzw. 33-1160
eines [B-Siliciumnitrids, um [B-Sialon nachzuweisen, da in beiden Fillen nur
eine geringe Abweichung zum Nd-Sialon auftrat. Weitere kristalline Phasen
wie Melilith M’ oder AIN-Polytypen wurden nicht detektiert.

Bei einem konstanten n-Wert von 1,0 wurde der m-Wert von 0,3 bis 1,0
variiert, wodurch man sich in der Sialon-Ebene vom [-reichen Gebiet in
Richtung eines hoheren «-Sialon-Anteils bewegt (4bb. 3.1). Die
rontgenographischen Untersuchungen zeigen mit zunehmendem m-Wert den
erwarteten Anstieg der a-Sialon-Peaks und eine Abnahme der Intensitit fiir 3-
Sialon (A4bb. 4.4).

B (101) 8 (210)

o (102) o (210)

Intensitat [-]

20 [°]

Abb. 4.4: Auszug aus Rontgendiffraktogrammen fiir die Zusammensetzungen
mit m = 0,3 bis 1,0 und n = 1,0.

Die Bestimmung des ao/B-Sialon-Verhéltnisses flir diese Zusammensetzungen
anhand der vier charakteristischen Peaks der Reflexe $(101), a(102), B(210)
und o(210) nach Gl. 3.5 ist in Abb. 4.5 (a) dargestellt. Hohere Additivgehalte
bei sonst gleichen m- und n-Werten begiinstigen das Entstehen der a-Sialon
Phase, wie fiir den Fall von m = 0,5 in Abb. 4.5 (b) zu erkennen ist. Die mittels
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FAST hergestellte Variante mit 100 %-igem Uberschuss an Sinteradditiv ist im
Diagramm als Dreieck dargestellt. Diese besitzt mit 73 % einen im Vergleich
zur konventionell heiflisostatisch gepressten Probe um etwa 15 % hoheren o-
Phasenanteil. Weiterhin ist bei dieser Materialvariante auffillig, dass die
Intensititsverhéltnisse der charakteristischen Peaks fiir a- und B-Sialon im
Vergleich zu den heiBisostatisch gepressten Proben nicht {ibereinstimmen
(Abb. 4.6). Dies weist auf eine Texturierung hin, die aus der axialen
Verdichtung mittels FAST-Anlage resultieren konnte.

Die mittels FAST verdichteten Sialon-SiC-Verbunde zeigen ebenfalls
ungleiche Intensitdtsverhiltnisse fiir die charakteristischen Peaks der Reflexe
B(101) und B(210) bzw. a(102) und o(210). Bei diesen Verbunden iiberlagern
sich auBerdem Sialon und SiC-Reflexe, wie in Abb. 4.7 beispielhaft fiir eine
Variante mit 30 Vol.-% SiC dargestellt.

100 7 FAST A
X 80 - 70
5 o 5
< 60 = 65
7 7
S 40 360
: : e
< 20 - I 55 Tg——

O I T I I 50 I I I T T
02 04 06 08 1 1,2 0O 20 40 60 80 100 120
m-Wert [-] Sinteradditiviiberschuss [%)]

(a) (b)

Abb. 4.5: o-Sialon-Anteil  in  Abhdngigkeit  des  m-Wertes  fiir
Zusammensetzungen mit 10 % Sinteradditiviiberschuss (a) und des
Sinteradditiviiberschusses bei Zusammensetzungen mit m = 0,5 (b).
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B (101) B (210) ] a (210)

a (102) a (210) B (210)

o (102)

Intensitat [-]
Intensitat [-]

B (101)

_..-Ir\n.l\n . \ fis J)\,,.IA _’\MTJ’\ : . : ‘ : ‘ Al
33 34 35 36 33 34 35 36
20 7] 20 []

(a) (b)

Abb. 4.6: Ausziige aus Rontgendiffraktogrammen fiir die Zusammensetzung
Nd0510E10 mittels HIP (a) und FAST (b) verdichtet.

a-SiC

B-Sialon
a-Sialon

o-SiC +

o-Sialon a-Sialon

Intensitat [-]

B-Sialon

33 34 35 36 37 38 39
20 [7]

Abb. 4.7: Auszug aus dem Rontgendiffraktogramm fiir den Sialon-SiC-
Verbund mit 30 Vol.-% SiC.

69



Ergebnisse

4.1.3 Mikrostruktur

In den elektronenmikroskopischen Aufnahmen konnen die o- und die B-
Sialon-Phasen sowie die Korngrenzenphase leicht voneinander unterschieden
werden. a-Sialon besitzt meistens rundliche Korner und erscheint aufgrund des
Gehalts an Seltenen Erdkationen im Riickstreuelektronenmodus heller als die
B-Sialon Phase. B-Sialon zeigt dagegen nadelformige Kristalle hexagonalen
Querschnitts mit dunkler Erscheinung, da in dessen Kristallgitter kein Element
hoher Ordnung eingelagert wird. Die Korngrenzenphase erscheint dagegen
aufgrund des hohen Anteils an Neodym als weille Flecken zwischen den
Kornern.

Die Gefligeaufnahmen mittels Rasterelektronenmikroskop in 4bb. 4.8 zeigen
die Verdnderung des Gefliges in Abhédngigkeit des m-Wertes. Bei der Variante
mit dem niedrigsten m-Wert und einem a-Sialon Anteil von nur ca. 20 %
tiberwiegt die dunkle, nadelige [(-Sialon-Phase. Mit zunehmendem m-Wert
wird das o/p-Sialon-Verhiltnis ausgeglichener, wihrend bei Werten ab
m=0,5 neben den nadelférmigen [-Sialon-Kérnern und isometrisch
gewachsenen o-Sialon-Kristallen auch einige mit gestrecktem Habitus
erkennbar sind. Proben mit einem hohen m-Wert von 1,0 bestechen neben
einem geringen [3-Sialon-Anteil aus sowohl nadelférmigen als auch globularen
a-Sialon-Kdérnern, die in einer Glasphasen-Matrix eingebettet sind.

An der Variante NdO510E1 wurden zusitzlich TEM-Untersuchungen
durchgefiihrt. Abb. 4.9 zeigt eine energiegefilterte Hellfeld-Abbildung der
genannten Sialon-Variante. Es konnten dabei die einzelnen Korner, die
angrenzenden Tripelpunkte sowie die Korngrenzenphase visualisiert werden.
Letztere scheint nur in geringem Malle vorhanden zu sein, benetzt aber
vollstindig die umgebenden Korner. Da Nd vorrangig in der Glasphase gelost
ist, erscheint diese im Gegensatz zu den o- oder B-Sialon Kristallen in der
Hellfeldauftnahme dunkel.

70



Ergebnisse

-"

(e) Nd1010E1

Abb. 4.8: Gefiige der HIP-Zusammensetzungen mit 10 % Sinteradditiv-
tiberschuss.
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Abb. 4.9: TEM Hellfeld-Aufnahme an Nd0510E1.

Zur Untersuchung der Grenzflache zwischen Glasphase und Sialon-Kristallen
wurden aullerdem hochauflésende TEM-Aufnahmen gemacht. Die HRTEM-
Aufnahme an einem Tripelpunkt (A4bb. 4.10) zeigt deutlich die kristallinen
Bereiche der angrenzenden Korner im Gegensatz zur amorphen Glasphase.
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Abb. 4.10: Hochauflosende TEM-Aufnahme an einer Korngrenze der
Materialvariante Nd0510E].

Mittels energiegefilterem TEM (EFTEM) wurde an dieser Materialvariante
eine Elementanalyse durchgefiihrt, um die Verteilung der einzelnen Elemente
in den jeweiligen Phasen zu visualisieren. Aus Abb. 4.11 ist ersichtlich, dass
die amorphe Glasphase hauptsédchlich aus den Elementen Si, O und Nd besteht
und iiberall zwischen den Kornern vorhanden ist. Letztere hingegen setzen sich
vermehrt aus Si, Al und N zusammen. Aufgrund des hohen Signalrauschens
und des relativ geringen Gehalts an Nd im a-Sialon kénnen die Korner nicht
genau einer der beiden Sialon-Phasen zugeordnet werden.
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HF

Abb. 4.11: EFTEM an NdO510E1; Hellfeldaufnahme und Element-
verteilungen.
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Weitere REM-Untersuchungen an den Sialon-Varianten NdO5S10E6 bzw. E10
mit hoherem Sinteradditivgehalt zeigen eine signifikante Verdnderung des
Gefiiges mit zunehmendem Nd,Os-Uberschuss. Der Anteil an B-Phase nimmt
leicht ab, erreicht dabei etwas hohere Streckungsgrade und eine beachtliche
maximale Liange von 10 um. Dagegen steigen der o-Sialon-Gehalt und der
Anteil an Glasphase leicht an, wie das Gefiige von NdO510E10 in
Abb. 4.12 (a) verdeutlicht. Dabei nimmt die Kornmorphologie der a-Sialon-
Phase mit steigendem Sinteradditiviiberschuss eine zunehmend gestreckte
Form an. Im Vergleich dazu zeigt die mittels FAST verdichtete Probe mit der
gleichen Zusammensetzung ein sehr feinkorniges Gefiige mit um eine
GroBenordnung  kleineren  -Sialon-Nadeln, die einen  geringeren
Streckungsgrad aufweisen (4bb. 4.12 (b)).

Abb. 4.12: REM-Aufnahmen im Riickstreuelektronenmodus des mittels HIP
(a) bzw. FAST hergestellten Nd0510E10 (b).

Das feine Geflige konnte unter Verwendung des Riickstreuelektronenmodus,
wie aus 4bb. 4.12 (b) ersichtlich, nur unzureichend sichtbar gemacht werden,
weshalb die mittels feldunterstiitzter Sintertechnik hergestellten Sialone und
Sialon-SiC-Verbunde fiir die elektronenmikroskopischen Aufnahmen
plasmageitzt wurden (4bb. 4.13). Bei den Verbunden kam noch erschwerend
hinzu, dass die feinkornigen SiC-Teilchen aufgrund des zu geringen
Materialkontrasts zwischen Siliciumcarbid und Sialon nicht zu erkennen
waren. Dennoch ist aus den REM-Aufnahmen zu entnehmen, dass die
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Verbunde ein dhnlich feines Gefiige wie das reine Sialon aufweisen. Dabei
sind vor allem die Liicken herausgetrennnter 3-Sialon-Korner zu erkennen,
deren maximale Léinge ca. 1 pum betrdgt. NdOS10E10 SiC20 zeigt im
plasmageitzten Zustand ein &dhnliches Geflige wie das reine Sialon
NdO0510E10. Die nadeligen Korner des [B-Sialons sind jedoch kleiner und
weniger zahlreich als bei NdO5S10E10. Mit zunehmendem SiC-Gehalt verstérkt
sich diese Tendenz (4bb. 4.13).

-~

Nd0510E10_SiC20

(c) Nd0510E10_SiC30 (d) Nd0510E10_SiC50

Abb. 4.13: Gefiige-Aufnahmen von FAST-verdichteten Sialon bzw. Sialon-SiC-
Verbunden mit unterschiedlichen SiC-Gehalten im plasmageditzten Zustand.

Die Sialon-SiC-Verbunde mit unterschiedlichen SiC-Konzentrationen wurden
generell mit einem feinkdrnigen «-SiC-Pulver hergestellt. Dessen
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Partikelverteilung ist in Abb. 4.14 (a) dargestellt. Eine zusitzliche Variante mit
30 Vol.-% SiC  wurde mit grobkornigen SiC-Partikeln verdichtet
(Abb. 4.14 (b)). Abb. 4.15 zeigt lichtmikroskopische (a) bzw. REM-
Aufnahmen (b) und (c) des grobkornigen Sialon-SiC-Verbundes mit 30 Vol.-%
SiC. Die SiC-Partikel sind im Lichtmikroskop deutlich als weille, im REM als
schwarze Korner zu erkennen. Das Visualisieren der SiC-Korner mit Hilfe des
REMs im Riickstreuelektronenmodus ist bei dieser Materialvariante moglich,
da sich die amorphe Glasphase in bestimmten Bereichen um die Kd&rner
ansammelt, so dass ein ausreichend hoher Kontrast zwischen den Phasen
entsteht. Dabei ist zu erkennen, dass in den Regionen mit hohem Anteil an
Glasphase die B-Sialon Korner ungehindert wachsen konnen und dadurch
duBerst hohe Streckungsgrade erreichen.

in volume / Durchgang

80 N
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- «
£e z
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i g Durchmesser 50% : 0,31 um
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80
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o te | } L

01 10 100 100.0
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Abb. 4.14: Partikelgrofenverteilung der SiC Pulver UF15 (a) und F400 (b).
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Abb. 4.15: Lichtmikroskopische (a) bzw. REM-Aufnahmen (b), (c) des Sialon-
SiC-Verbundes Nd0510E10 SiC30g mit grobkornigen SiC-Partikeln.
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4.2 Mechanische Eigenschaften

In diesem Abschnitt werden die experimentellen Ergebnisse aus der
Charakterisierung der mechanischen FEigenschaften Elastizitdtsmodul,
Schubmodul, Hirte und Bruchzdhigkeit fiir die Sialon-Grundmaterialien
prasentiert. Dabei spielen die Zusammensetzung (m-Wert) und der
Sinteradditiviiberschuss (Ex) eine grofle Rolle. Aus diesem Grund wurden drei
Materialvarianten (NdO5S10E1, NdO510E6 und Nd1010E1), die sich im o/-
Sialon-Verhiltnis sowie im Anteil an Glasphase unterscheiden, néher
untersucht. An diesen Varianten wurden zusitzlich das R-Kurvenverhalten, die
Rissspitzenzédhigkeit, die Festigkeit und das unterkritische Risswachstum unter
Medieneinfluss analysiert. Die Bestimmung der Bruchzihigkeit erfolgte dabei
nach unterschiedlichen Priifverfahren, um einen Vergleich der Methoden zu
ermoOglichen. Zur Bestimmung des unterkritischen Risswachstums fiir diese
Art von Materialien mit hohen Risswachstumsexponenten wurde eine neue
Auswertemethode entwickelt, bei der Durchldufer auf einem hoheren
Lastniveau erneut belastet werden konnen. Dadurch ist eine genauere Aussage
tiber das unterkritische Risswachstum moglich.

Unterschiedliche Verfahren zur Hartesteigerung von Sialon-Keramiken und
die Eigenschaften von Sialon-SiC-Verbunden werden in einem separaten
Kapitel (4.3) beschrieben.

4.2.1 Elastizitatsmodul

Die elastischen Konstanten Elastizititsmodul und Schubmodul wurden fiir die
Sialon-Grundmaterialien mit einem n-Wert 1,0 und m-Werten von 0,3 bis 1,0
mit unterschiedlichen Sinteradditiviiberschiissen nach dem Ultraschall-
Laufzeitverfahren gemessen. Die quaderférmigen Proben wurden zuvor
planparallel geschliffen und einseitig poliert, um eine konstante Probendicke
und eine hohe Oberfldchengiite zu gewihrleisten.

Aus Abb. 4.16 1st zu entnehmen, dass sowohl E-Modul (@) als auch
Schubmodul () mit zunehmendem m-Wert tendenziell ansteigen. Die E-
Moduln liegen dabei zwischen 317 und 321 GPa.
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Abb. 4.16: Elastizitditsmodul (a) und Schubmodul (b) in Abhdngigkeit des m-
Wertes fiir Sialone mit 10 % Sinteradditiviiberschuss.

Abb. 4.17 zeigt, dass sowohl der E-Modul (a) als auch Schubmodul (b) mit
steigendem Sinteradditiviiberschuss abnehmen, bei einem héheren Gehalt von
100 % allerdings wieder etwas zunehmen. Die E-Moduln liegen dabei fiir die
additivreicheren Varianten E6 und E10 bei 310 bzw. 313 GPa.

325 135
T 320 - & 130 -
o O
S S
3 315 - 2125 J\\//I
o] E
z 5
w 310 5120
(0p]
305 I I 115 I I I I I
0 20 40 60 80 100 120 0 20 40 60 80 100 120

Sinteradditiviiberschuss [%] Sinteradditiviiberschuss [%]

(a) (b)

Abb. 4.17: Elastizititsmodul (a) und Schubmodul (b) in Abhdngigkeit des
Sinteradditiv-iiberschusses fiir die Zusammensetzung mit m = 0,5 und n = 1,0.
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4.2.2 Harte und Bruchzahigkeit nach der Indentermethode

Die Harte der untersuchten Sialon-Proben nimmt mit steigendem m-Wert bis
auf ca. 1970 HV10 der a-reichsten Variante mit m=1,0 stetig zu
(Abb. 4.18 (a)). Die Fehlerbalken zeigen dabei die Standardabweichung, die
mit zunehmender Harte, also kleinerem Eindruck, groer wird. Die nach der
Indentermethode ermittelten Bruchzidhigkeits-Werte K. liegen zwischen 6,2
und 6,45 MPam'?. Sie zeigen bei zunchmendem m-Wert zunichst einen
Anstieg mit einem Maximum bei der ausgewogenen o/p-Sialon-Variante
NdO510E1 und sinken dann zu m=1,0 hin auf den Anfangswert
(Abb. 4.18 (b)). Bemerkenswert ist, dass auch bei hohen m-Werten, also
hoheren a-Sialon-Anteilen, die Bruchzédhigkeit auf einem hohen Niveau bleibt.

2100 7,5
2000 - )/+ 7,0
= 1900 ! E65
= i/é/ o
Z 1800 Z6,0
<

«

1700 5,5

1600 T T T T 5,0 I I I I
02 04 06 08 10 1.2 02 04 06 08 10 1,2
m-Wert [-] m-Wert [-]

(a) (b)

Abb. 4.18: Vickers-Hdrte HV10 (a) und Bruchzdihigkeit K;. (b) in Abhdngig-
keit des m-Wertes fiir Sialone mit 10 % Sinteradditiviiberschuss.

Ein Einfluss der unterschiedlichen Additivmengen in der Proben-
zusammensetzung auf die mechanischen Eigenschaften zeigt Abb. 4.19. Hier
ist zu erkennen, dass bei Steigerung des Sinteradditiviiberschusses von 10 auf
60 % die Hérte um ca. 5 % abnimmt. Eine Erhdhung des Sinteradditivs auf
100 % verursacht keine weitere Harteabnahme. Im Gegensatz dazu steigt die
Bruchzihigkeit mit zunehmendem Anteil an Neodymoxid stetig bis auf Werte
von 6,7 MPam'” an.
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Abb. 4.19: Vickers-Hdrte HVI0 (a) und Bruchzdhigkeit K, (b) in
Abhdngigkeit des Sinteradditiviiberschusses fiir Sialone mit m = 0, 5.

4.2.3 Weitere Methoden zur Bestimmung der Bruchzahigkeit

StandardméBig wurde im Rahmen dieser Arbeit die Bruchzihigkeit mit der
Indentermethode nach einem Vickers-Eindruck bestimmt. Diese Methode
bietet allerdings nur eine qualitative Vergleichbarkeit unter den Proben, denn
wie mehrfach in der Literatur diskutiert, konnen die gemessenen Werte nicht
als absolut betrachtet werden [122].

Es wurden daher zwei weitere Methoden zur Bestimmung des K.
herangezogen, das Verfahren nach Chantikul sowie die SEVNB-Methode. Bei
dieser wurden je Materialvariante fiinf gekerbte Proben im 3-Punkt-
Biegeversuch bis zum Bruch belastet. Die SEVNB-Methode ermdoglicht dabei
die Ermittlung des genauesten Wertes fiir K. Der dabei auftretende Fehler ist
umso geringer, je kleiner der Kerbradius ist.

Im Gegensatz dazu erfolgt die Berechnung der Bruchzdhigkeit nach Chantikul
ausgehend von einem Vickers Harteeindruck an einer Biegeprobe. Auch hier
wurden finf Proben bis zum Bruch belastet, um dann mittels Gl. 3.12 Kj. zu
bestimmen.

In Tab. 4.1 sind die K;.- Werte fiir die unterschiedlichen Messmethoden
zusammengefasst. Die Bruchzédhigkeit nach der Indentermethode liegt um etwa
eine Einheit {iber den Werten der Chantikul- bzw. SEVNB-Methode, zeigt aber
qualitativ das gleiche Verhalten wie die Ergebnisse bei den genaueren
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Verfahren. So besitzt die a-reiche Sialon-Variante Nd1010E1 den niedrigsten
K., gefolgt von der gemischten o/p-Variante NdO5S10E1. Die gemischte o/fp-
Variante mit zusitzlichem Sinteradditivgehalt (NdO5S10E6) weist die hochsten
Werte auf.

Material K Niihara Ki. Chantikul K. SEVNB

[MPam'?] [MPam'?] [MPam"?]
Nd0510E1 6,46 + 0,12 5,47 + 0,09 5,54 + 0,12
Nd0510E6 6,65+ 0,12 5,52 + 0,05 5,93 + 0,04
Nd1010E1 6,20 + 0,08 5,00 + 0,03 5,22 + 0,03

Tab. 4.1: Vergleich der Bruchzdihigkeitswerte fiir drei Sialon-Varianten unter
Verwendung unterschiedlicher Messmethoden.

4.2.4 Rissspitzenzahigkeit

Zur Bestimmung der Rissspitzenzihigkeit Kjo nach der COD-Methode wurde
die Rissoffnung in Abhingigkeit des Abstandes zur Rissspitze vermessen.
Diese Prozedur wird exemplarisch anhand der Materialvariante NdO510E1
dargestellt. 4bb. 4.20 zeigt einen durch Vickers-Eindruck erzeugten Riss bei
60.000-facher Vergroferung.

Abb. 4.20: REM-Aufnahme der Rissspitze in NdO5I10E1 bei 60.000-facher
Vergroflerung.
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Die Ergebnisse fiir diese Materialvariante sind in 4bb. 4.21 (a) als Kreise fiir
die Rissoffnung des gesamten Vickers-Eindrucks dargestellt. 4bb. 4.21 (b)
zeigt einen detaillierten Ausschnitt des Bereichs in der Nédhe der Rissspitze.
Die durchgezogene Linie zeigt eine durchschnittliche Kurve fiir die
experimentellen Werte, die zu einer Rissspitzenzidhigkeit Kjp = 1,6 MPam"? fiir
dieses Material filhren. Dabei wurden Werte in einem Bereich von bis zu
x =5 pum von der Rissspitze ausgewertet. Die gestrichelten Kurven stellen die
Néherungen fiir Gl. 3.16 fiir willkiirlich gewéhlte Spannungsintensitatsfaktoren

von K = 1,0 bis K = 4,0 MPam'” dar.
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aele) 4 [
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0,54 y //'
K=3,0 MPam?? p 0 0,08 -
1 52 0 O WO 00
044 K=2,0MPam™ / P ‘ A .
E 9’0 I - ®
3 S 5 006 K=2,0 MPam""? o
28] - e %) ]
Q\ 0’3 e . ’ AN D ’(égfoo
B /7 ///// 0104_ )
0.2 K=1,6 MPam'/2
o ° oo
0,1 . 112 0,027 OJ@ I \
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0,0 T T T T T T T T T 0,00 T T T T T T T T T
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Abb. 4.21: Darstellung der Rissoffnung (a) und der rissspitzennahen
Rissoffnung (b) fiir die Materialvariante Nd0510E1; Symbole: gemessene
COD; durchgezogene Kurve: gemittelte Kurve fiir gemessene Werte,
gestrichelte Kurven: berechnete Kurven fiir willkiirliche K-Werte.

Die Anwendung des gleichen Auswerteverfahrens im Rissspitzenbereich der
weiteren  Sialon-Varianten  flihrte zu  einer  Rissspitzenzihigkeit
Kio=1,5 MPam'? fiir das mit hoherem Sinteradditiviiberschuss hergestellte
NdO510E6 und K;p=1,4 MPam'? fiir das a-reiche Sialon Nd1010E1
(4bb. 4.22).
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Abb. 4.22: Darstellung  der  rissspitzennahen  Rissoffnung  fiir  die
Materialvariante Nd0510E6 (a) und NdIOIOEI (b). Symbole: gemessene
COD; durchgezogene Kurve: gemittelte Kurve fiir gemessene Werte;
gestrichelte Kurven.: berechnete Kurven fiir willkiirliche K-Werte.
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4.2.5 R-Kurvenverhalten

Das R-Kurvenverhalten fiir eindimensionale Risse wurde an gekerbten Proben
untersucht. Die &duBlerst steife 4-Punkt-Biegevorrichtung und das
halbautomatische schnelle Entlasten der Probe ermdglichten stabiles
Risswachstum fiir die dre1 untersuchten Materialvarianten NdOS510EI,
NdO510E6 und Nd1010E1. Der Spannungsintensititsfaktor Kjg wurde dabei
mittels optisch gemessener Rissldnge berechnet. Diese Methode bietet jedoch
eine unzureichend genaue Auflosung bei Rissldngen unter 10 bis 20 um, was
dem wichtigen Bereich des ersten Anstiegs der R-Kurve entspricht. Aus
diesem Grund wurden die Kraft-Durchbiegungswerte des Versuches
ausgewertet, um auch diesen Bereich préazise zu charakterisieren. Diese Werte
mussten jedoch zusitzlich zur Kraft- und Durchbiegungskorrektur, bedingt
durch den Versuchsaufbau, noch weitere Korrekturschritte durchlaufen. Dabei
handelt es sich um Einfliisse des Kerbeffektes am Kerbgrund sowie um die
getrennte Betrachtungsweise von Kerbe und Riss, wohingegen in der
bisherigen Literatur von einem langen Riss ausgegangen wurde. Diese neue
Methode ist ausfiihrlich in [123] erldutert.

Anhand dieses sog. ,,Compliance“-Verfahrens konnte der Anstieg der R-Kurve
von der Rissspitzenzdhigkeit Ky bis hin zu dem Plateauwert ermittelt werden.
Die mit der genannten Methode korrigierten R-Kurven sind in Abb. 4.23
dargestellt. Dabei wurde der Anfangsbereich (~5 um) der R-Kurve aus den
korrigierten Kraft-Durchbiegungswerten bestimmt, wihrend der restliche Teil
aus der konventionellen optischen Methode mittels Lichtmikroskop berechnet
wurde. Als Startwert der R-Kurven fiir die drei Sialon-Varianten wurde die
mittels COD-Methode (Vgl. 4.2.4) bestimmte Rissspitzenzihigkeit Kj
gewihlt. Die Kurven erreichen innerhalb der ersten 10-20 um anndhernd ein
Plateau mit K =4,7MPam'? fiir die Materialvariante NdI1010El,
K = 5,2 MPam'” fiir NdO510E1 und Kz = 5,8 MPam'” fiir NdO510E6. Mit
steigender Risslinge Aa wichst der Spannungsintensititsfaktor annidhernd
linear bei Nd1010E1 bis auf Kig = 5,0 MPam'” leicht an, bei NdO510E1 wird
Kig = 5,5 MPam'” erreicht, wihrend Nd0510E6 den am stirksten ausgeprigten
Verstarkungsmechanismus aufweist. Bei dieser Materialvariante erreicht die
Risswiderstandskurve Kig = 6,7 MPam'”.
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Abb. 4.23: R-Kurven fiir unterschiedliche Sialone bei einer Rissverlingerung
von 0,5 mm (a) bzw. fiir die ersten 50 um Rissverlingerung (b).
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4.2.6 Festigkeit

Um das Versagensverhalten der drei ndher untersuchten Sialon-Varianten zu
charakterisieren, wurde die maximale Bruchlast im 4-Punkt-Biegeversuch
ermittelt und daraus die kritische Spannung o, berechnet. Die
Inertfestigkeitsmessung ergab die in Abb. 4.24 dargestellten Weibull-
Verteilungen.

2 2 2
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E 2k E 2 E 2T O
I I O
3r o 3 3t
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s, [MPa] 5 MPa] o, [MPa]
(a) NdO510E1 (b) Nd0510E6 (c) Nd1010E1

Abb. 4.24: Weibull-Verteilung der Biegefestigkeiten fiir drei untersuchte Sialonvarianten.

Die daraus nach der Maximum-Likelithood-Methode ermittelten Weibull-
Parameter oy, m sowie der korrigierte Weibull-Modul my,,, sind in Tab. 4.2

zusammengefasst.
Material oo [MPa] m[-] Myorr [-]
NdO0510E1 904 6,2 5,9
Nd0510E6 800 9,9 9,3
Nd1010E1 959 12,3 11,5

Tab. 4.2: Weibull-Parameter fiir drei Sialon-Varianten.

Mit einer charakteristischen Festigkeit von 959 MPa und einem korrigierten
Weibull-Modul von 11,5 besitzt die o-reiche Sialon-Variante die besten
Eigenschaften. Die Varianten NdO510E1 bzw. E6 besitzen bis ca. 900 MPa
sehr dhnliche Weibull-Verteilungen. Die E1 Variante weist allerdings flinf

88



Ergebnisse

Proben auf, die erst bei Spannungen von iiber 1000 MPa versagten und somit
fiir eine hohere Inertfestigkeit und letztendlich einen schlechteren Weibull-
Modul verantwortlich sind.

4.2.7 Unterkritisches Risswachstum

Bei dieser Untersuchung sollte der Einfluss der Fordermedien von
Hochdruckpumpen auf Festigkeit und Lebensdauer unter mechanischer
Beanspruchung in statischen Ermiidungsversuchen ermittelt werden. Fiir eine
erste statische Versuchsreihe an 27 Proben NdO510E1 in destilliertem Wasser
wurde ein Lastniveau von 700 MPa ausgewéhlt. Aus der Weibull-Verteilung
ist ersichtlich, dass dies einer Ausfallswahrscheinlichkeit von ca. 20 %
entspricht (4bb. 4.24).

Dieser Versuch zeigt mit 8 Spontanbriichen, 15 Durchldufern und nur 4
Briichen innerhalb der definierten maximalen Laufzeit von 280 h, dass das

untersuchte Material sehr unempfindlich gegen unterkritisches Risswachstum
ist (4bb. 4.25).

Inin(1/(1-F))
2

1 o = 700MPa
Durchlaufer

: e
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Spontanbriiche \ /
\ 2 Regulare

g=+< Briiche
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4 t,=280h

0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000

tz [N]

Nd0510E1, H,O

Abb. 4.25: Lebensdauern von Nd0510E1 in destilliertem Wasser bei einem
Lastniveau von 700 MPa.
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Eine Auswertung dieses Versuchs mit nur so wenigen reguldren Briichen
ergidbe eine unzureichende Aussage iliber die Risswachstumsparameter. Um
zusitzliche Informationen zum unterkritischen Risswachstum zu gewinnen,
wurde daher eine spezielle Auswertemoglichkeit fiir Materialien mit einem
extrem hohen Risswachstumsexponenten n entwickelt, bei der die Durchlaufer
auf hoheren Lastniveaus erneut belastet werden konnen.

Aus der Definition des Spannungsintensitdtsfaktors (Gl. 2.4) und des
Potenzgesetzes filir unterkritisches Risswachstum (Gl. 2.5) ergibt sich fiir
beliebige zeitabhingige Spannungen o(?):

Ip
[o()"dt=Bo![1-(oy/0,)" ], Gl. 4.1
0

wie detailliert in [65] beschrieben. Der Materialparameter B fasst dabei
bruchmechanische Daten zusammen:
2K},

B= .
A*Y?(n—2)

Gl. 4.2

(mit ¥ = 1,3 fiir halbkreisformige Oberflachenrisse).

Unter einer Belastung von o = o7 werden einige Proben schon wéhrend der
Lastaufbringung versagen. Andere werden brechen, bevor die maximale
Laufzeit ¢ =1, erreicht ist, was in einer reguldren Lebensdauer g resultiert.
SchlieBlich werden einige Proben die Laufzeit #, liberleben und konnen als
Durchlaufer deklariert werden. Diese Proben koénnen auf einem weiteren
Lastniveau o0»> o7 erneut belastet werden, wobei die Lebensdauer aus der
vorhergehenden Last o7 beriicksichtigt wird. Wiahrend der Lasterhohung
konnen wiederum einige Proben sofort spontan brechen, andere wiederum
reguldr versagen oder durchlaufen. Diese neuartige, erweiterte Testmethode
kann als ,,Lebensdaueruntersuchung unter stufenartiger Belastung® bezeichnet
werden (Abb. 4.26).

Das erste Lastniveau wird dabei mit oy dargestellt, wihrend die Zeit ¢ = 7, dem
Zeitlimit fiir die Durchldufer, also der maximalen reguliren Laufzeit
entspricht.
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Abb. 4.26.: Schematische Darstellung der stufenartigen Belastung.

Die Belastungshistorie fiir diesen Test (4bb. 4.26) ist demnach:

o, furt<t,
o(t)= . Gl. 4.3
o, fiurt>t,

Einsetzen von GI. 4.3 in Gl. 4.1 ergibt

o'ty =Bo! [1-(o,/0,)" ] fiir tz<t, Gl. 4.4
und

o'ty +0)(ty —t,)=Bo! [1-(c,/0,)" ] fir tz>t, GlL45

Aus Gl. 4.4 und Gl. 4.5 konnen mit Gl. 4.2 die Parameter » und 4* z.B. durch
die Methode der kleinsten Quadrate (least-squares procedure) bestimmt
werden.

Voraussetzung fiir diese Auswertung ist, dass an der gleichen Anzahl Proben
die Inertfestigkeitsmessung durchgefiihrt wird, um die Spannungsverteilung
nach Weibull und somit die individuellen Werte o.; zu erhalten. Hierdurch
konnen die individuell ermittelten Lebensdauern #; den Spannungen o;
zugeordnet werden.

Fiir beliebige Parameter 4* und »n kann mit Hilfe von Gl. 4.6 und Gl. 4.7 fiir
die untersuchten Proben eine Reihe von Lebensdauern errechnet werden:

tg,; =Bolo"[l-(0,/0.;)"?] fir oy=0, Gl 4.6
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o1
c,i

ty,; =Bol’ 0'2_"[1—(62/0'@)"_2]—[ ]to fir o,=0, Gl4.7

o,

Dabei ist t5,; in Gl. 4.7 die ausschlieflich auf dem zweiten Lastniveau
kumulierte Zeit tg, = tg - .

Wenn nach dem Test auf dem zweiten Lastniveau o, eine ausreichend grof3e
Anzahl von Durchldufern zur Verfiigung steht, kann das Verfahren auf einem

weiteren Lastniveau o3 > o, wiederholt werden (Gl. 4.8).

) o, )
Ipsi = G:i_z o;"[1-(o; /Uci)nz](_lj Lo (—2] t Gl. 4.8
- ’ ’ O3 O3
Dabei ist 75 3; in Gl. 4.8 die ausschlieBlich auf dem dritten Lastniveau
kumulierte Zeit.

Wie hier beschrieben, wurden die vielen Durchlaufer NdOS10E1 auf einem
hoheren Niveau mit 800 MPa erneut belastet. Wiederum gab es Spontanbriiche
(5), 4 Proben versagten innerhalb der reguldren Laufzeit und 6 Biegestabchen
galten als Durchlaufer (4bb. 4.27 (a)). Die Auswertung ergab fiir diese
Materialvariante das Risswachstumsgesetz:

122,8
K :
v=0,0305m/h- {—’}
Ic
Die a-reiche Sialon-Variante Nd1010E1 wurde nach der gleichen Technik
aufgrund der hoheren Inertfestigkeit zuerst bei 800 MPa untersucht. Die sich

dabei ergebenden 13 Durchldufer wurden auf einer hoheren Laststufe von
900 MPa erneut belastet (4bb. 4.27 (b)). Diese Versuchsreihe ergab:

119,3
v=0,189m/ h{ﬁ}
Ie
Die v-K-Kurven fiir die beiden Materialvarianten unter destilliertem Wasser
sind in Abb. 4.28 als Potenzgesetz-Fit aufgetragen. Dabei zeigt die Variante
NdO510E1 eine etwas geringere unterkritische Risswachstumsgeschwindigkeit
bei konstantem K/K|.im Vergleich zur a-Sialon-reichen Variante Nd1010E1.
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Inin(1/(1-F))

Inin(1/(1-F))

2
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0 . e *
s+ -
1 ©
6=700MPa
2
8=<
3
4 t,=280h
L T e i B ‘l““”

0,001 0,01 0,1 1 10
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(a) Nd0510E1, H,0
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2
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0
15 7"{ o= 13
-1 oo
(@)
O
2
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4 = 3
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(b) Nd1010E1, H,0

Abb. 4.27: Lebensdauern von NdO510El (a) und NdIOIOEI (b)

10 100 1000

n

destilliertem Wasser mit Wiederbelastung der Durchliufer auf einem hoheren
Lastniveau.

Nd1010E1

Ig v [m/h]

8t
10}k NdO0510E1
0,7 0,75 08 085 09 095 1

K/Kic

Abb. 4.28: Vergleich der v-K-Kurven fiir die zwei in destilliertem Wasser
untersuchten Sialon-Varianten Nd0510E1 und Nd1010E1.
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Um eine Aussage 1iiber das unterkritische Risswachstum in der
Hochdruckpumpe unter Einsatz von Ottokraftstoff zu gewinnen, wurden an
den zwei vorgestellten Sialon-Varianten weitere Versuchsreihen unter dem
Ersatzkraftstoff Isooktan durchgefiihrt. Die Proben wurden nach der gleichen
Methode bei einem ersten Lastniveau von 800 MPa und anschlieBend auf
einem zweiten Lastniveau von 900 MPa belastet.

Beim gemischten o/p-Sialon gab es auf dem ersten Lastniveau 13
Spontanbriiche, 4 reguldre Briiche innerhalb der reguldren Laufzeit von 280 h
und 10 Durchlaufer. Bei der zweiten Belastungsstufe versagten 3 Proben
bereits bei der Lastauftbringung, eine Probe versagte innerhalb der definierten
maximalen Laufzeit, wiahrend die 6 iibrigen Proben als Durchlaufer galten
(4bb. 4.29 (a)).

Bei der a-Sialon-reichen Materialvariante versagten 5 Biegestibchen spontan
bei 800 MPa, 2 wihrend der reguldren Laufzeit und 15 {iberlebten die 280 h.
Auf der zweiten Laststufe bei 900 MPa gab es einen Spontanbruch, 10 regulire
Briiche und 4 Durchlaufer (4bb. 4.29 (b)).

Inin(1/(1-F)) Inin(1/(1-F))

2 2
1 6=900MPa 1 F 6=900MPa
- . *—> 6 7 « * 4
3 { 0 9] o= 10 0 "
e & N w’
1 5=800MPa 1= {49 5 o o= 15
9 5 c=800MPa
13+ <
5 -
3 3
\_ -4 t0=280h 4 t0=280h
B T e B o A l L T e i e l
0,001 0,01 01 1 10 100 1000 0,001 0,01 01 1 10 100 1000
tg [h] tg [N]
(a) Nd0510E1, Isooktan (b) Nd1010E1, Isooktan

Abb. 4.29: Lebensdauern von o/f-Sialon (a) und o-reichem Sialon (b) in
Isooktan mit Wiederbelastung der Durchldufer auf einem héheren Lastniveau.
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Die Auswertung beider Lastniveaus ergab fiir a/B-Sialon das
Risswachstumsgesetz

K
v =0,0008m/h- {—]}

Ic

und fur die a-Sialon -reiche Variante

97
v =0,00045m/h {&}
KIC

Abb. 4.30 zeigt die v-K-Kurven fiir die beiden Materialvarianten unter
Isooktan als Potenzgesetz-Fit aufgetragen. Zum Vergleich sind die Kurven der
Untersuchungen unter destilliertem Wasser, wie oben beschrieben,
eingezeichnet. Aus dieser Darstellung ist ersichtlich, dass diese Materialien
unter Isooktan eine noch geringere Risswachstumsgeschwindigkeit aufweisen
als in destilliertem  Wasser (iiber Faktor 10), obwohl der
Risswachstumsexponent in diesem Fall etwas kleiner ist.

0 0
2 2k
4+ 4
£ T
E E
> 6} > 6h
o . o
/ /
8t / 8t K
2N / AN
/ Isooktan [ /  Isooktan
/ .
10 / -10F /
. . / . .
0,7 0,75 08 085 09 09 1 0,7 0,75 08 085 09 09 1
KK ¢ K/iKic
(a) Nd0510E1 (b) Nd1010E1

Abb. 4.30: Vergleich der v-K-Kurven fiir Wasser bzw. Isooktan von o/[-
Sialon (a) und a-reichem Sialon (b).
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4.3 Hartesteigerung

Um den Verschleif tribologisch beanspruchter Funktionsflichen niedrig zu
halten und gleichzeitig ein belastbares Bauteil zu erhalten, ist es ein
vielversprechender Ansatz, einen im Inneren relativ zdhen Keramikkorper mit
einer nach auBlen zunehmend hérteren Randschicht zu versehen. Dieses Ziel
wurde zum einen durch die Technik des Kationenaustauschs sowie durch eine
Erhohung des a-Sialon-Anteils an der Oberflache verfolgt.

Eine weitere Moglichkeit der Hértesteigerung und Erhohung der
VerschleiBfestigkeit bietet die Einlagerung des Hartstoffes SiC in die Sialon
Matrix.

4.3.1 Randschichthartung durch Kationenaustausch

Bei der Behandlung von Sialon-Keramiken in einer Salzschmelze wurde die
Moglichkeit untersucht, diese an der Oberfliche zu hirten. Das Prinzip des
Kationenaustauschs ist im Bereich der Glashirtung seit Jahren Stand der
Technik [124] und wurde bereits von Holzer an Sialonen -erfolgreich
durchgefiihrt. Im Rahmen dieser Arbeit sollte dieses Prinzip systematisch
untersucht und die Mechanismen, die zur Randschichthirtung fiihren,
bestimmt werden.

Als Salz wurde in dieser Arbeit Kaliumnitrat ausgewéhlt, da es einen niedrigen
Schmelzpunkt von 334 °C hat und das K'-Kation mit 1,33 A einen deutlich
grofleren Ionenradius aufweist als das FElement Neodym, welches der
Sialonkeramik als Sinterhilfsstoff beigefiigt wurde. Als Material kamen die
gemischte o/B-Sialon-Variante NdOSI10E1 und das a-reiche Nd1010E1 zum
Einsatz. Die polierten Proben wurden bis zu 16 Stunden in der Salzschmelze
behandelt, nach der Haltezeit entnommen und nach dem Abkiihlen im
Wasserbad von anhaftendem Salz befreit. AnschlieBende REM-
Untersuchungen im Sekundérelektronenmodus zeigten, dass bei einer
Temperatur der Salzschmelze von 400 °C noch keine Reaktion zu beobachten
war. Bei einer Behandlungstemperatur von 600 °C fand eine sichtbare
Verdnderung der Oberfliche statt und es wurden vor allem die stangelférmigen
B-Sialon-Korner leicht angegriffen (4bb. 4.31). Bei 800 °C war die Oberfliche
der Proben milchig weil}, war stark angegriffen und pords. Aus diesem Grund
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wurde auf detaillierte Versuchsreihen bei 400 bzw. 800 °C verzichtet und die
Behandlungstemperatur von 600 °C ndher untersucht. Bei dieser Temperatur
wurde die Verweilzeit der Proben in der Salzschmelze variiert. Diese betrug 1,
2, 4, 8 und 16 Stunden. Rontgenographische Analysen wurden an den
behandelten Proben durchgefiihrt, um zu kldren, ob Kalium-Ionen in die
Sialon-Struktur eingebaut werden. In Abb. 4.32 sind die Diffraktogramme der
Sialon-Proben Nd1010E1 fiir den unbehandelten Zustand sowie fiir Haltezeiten
von 4, 8 und 16 Stunden aufgetragen. Im Rahmen der Nachweisgrenze ist aus
diesen Messungen nicht zu erkennen, ob sich die Lage der Peaks verdndert,
also eine Verdnderung der Gitterkonstanten aufgrund des lonenaustauschs
stattgefunden hat. Die Intensitit der o-Sialon-Peaks nimmt dabei mit
zunehmender Verweilzeit bei 600 °C in der Salzschmelze etwas ab, wihrend
sich die B-Sialon-Peaks unveréndert zeigen.

Das Phanomen eines temperaturabhéngigen Phasengleichgewichts zwischen

den zwei Phasen ist bei dieser Untersuchung zweitrangig und wird in
Abschnitt 4.3.2 ndher untersucht.

(a) Nd0510E1 (b) Nd1010E1

Abb. 4.31: REM-Aufnahmen von gemischtem o/[-Sialon (a) und o-reichem
Sialon (b) nach 8h Behandlung in der Salzschmelze bei 600 °C.
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—— 8h
4h
ub
s
[
2
£
p (101) B (210)
[ “\ //\
|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|IIII|II-I‘*I|
35 36
20 [°]

Abb. 4.32: Diffraktogramme der unbehandelten (ub) bzw. 4, 8, und 16
Stunden behandelten Sialon Proben der Zusammensetzung Nd1010E1.

Analytische TEM-Untersuchungen wurden an Kornern, Tripelpunkten und
Korngrenzenphase durchgefiihrt, mit dem Ziel aufzuschliisseln, ob und wo
Kalium-Ionen vorrangig eingebaut werden. Es konnte dabei im Rahmen der
Nachweisgrenze weder in den Ko&rnern noch in den untersuchten
Tripelpunkten Kalium detektiert werden.

Kalium konnte allerdings in einer Korngrenze nachgewiesen werden, die
anndhernd parallel zum Elektronenstrahl ausgerichtet war (4bb. 4.33 (a)). Mit
dem Pfeil markiert erkennt man die Korngrenze, in der Kalium nachgewiesen

werden konnte. Das angrenzende a-Sialon-Korn wurde analysiert, wobei sich
kein Kalium nachweisen lie3 (4bb. 4.33 (b)).

Um eine Aussage iiber die Eigenschaften der neuen Oberfliche zu gewinnen,
wurde die Harte nach dem Vickers-Eindruckverfahren bestimmt. Die
Oberflache der behandelten Proben war etwas angegriffen, so dass eine prézise
Bestimmung der Hirte mit der Eindruckmethode nicht moglich war. Aus
diesem Grund wurde die Probe etwas angeschliffen und poliert, ohne die
Reaktionsschicht vollstindig zu entfernen.
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Abb. 4.33: TEM-Aufnahme mit dazugehoriger EDX-Analyse an einem
Korngrenzenfilm (a) und einem a-Sialon-Korn (b) der Probe Nd0510E1 nach
8 h Haltezeit in der Salzschmelze.

Die beim Hirteeindruck aufgebrachte Last wurde mit HV1 recht niedrig
gewihlt, um die Tiefe der erfassten Randschicht gering zu halten. Es zeigte
sich bei beiden Materialvarianten eine Zunahme der Hérte bis zu einer
Verweilzeit von 8 Stunden um ca. 150 HV1, entsprechend 5 bis 8 %
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Steigerung gegenliber dem Ausgangszustand. Die Verldngerung der
Verweilzeit bis 16 Stunden zeigte keine zusitzliche Verbesserung (4bb. 4.34).

2150
Nd1010E1
2050 R 1 {
% 1950 :.:/J_
. N

1850
i%/r Nd0510E 1
1750

T T T T T T T T T

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18

Verweildauer [h]

Abb. 4.34: Vickers-Hdirte HVI von NdO0510E1 bzw. NdIOIOEI in
Abhdngigkeit der Verweildauer in der Salzschmelze.

4.3.2 o & B-Umwandlung

Es war beabsichtigt, gesinterte Proben einer Warmebehandlung zu unterziehen
und dabei an der Oberflache eine Verschiebung der Phasengleichgewichte hin
zu hoheren a-Sialon-Gehalten zu erreichen. Als Ausgangsmaterial wurde das
gemischte a/B-Sialon Nd0410E1 ausgewaihlt, dessen a-Sialon-Anteil bei ca.
40 % liegt. Die zuvor polierten Proben wurden eine Stunde lang bei einer
Temperatur von 1700 bzw. 1, 2 und 4 h bei 1800 °C wiarmebehandelt. Diese
Behandlung erfolgte unter Stickstoffatmosphére bei einem Druck von 10 MPa.

Nach der einstiindigen thermischen Behandlung bei 1700 °C wirkt die zuvor
polierte Oberflache sehr rau (4bb. 4.35 (a)). Insbesondere fallen grof3e helle
globulare bzw. zylindrische Korner auf, die sich auf der Oberfliche gebildet
haben. Zusitzlich sind whiskerartige Fdden zu erkennen. Anhand der
durchgefiihrten EDX-Analyse konnte nachgewiesen werden, dass einige der
bei 1700 °C festgestellten hellen Korner aus Aluminium und Stickstoff
bestehen, andere wiederum hauptsidchlich aus Silicium und Stickstoff. Damit
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scheinen die runden weilen Korner der 21R AIN-Polytyp zu sein, die
langlichen dagegen durch die Behandlung gewachsene 3-Sialon-Korner.

Abb. 4.35 (b) zeigt die Probenoberfliche nach einstiindiger Behandlung bei
1800 °C, die ebenfalls sehr grob und angegriffen erscheint. Die grof3en hellen
Korner und Whisker sind hier allerdings nicht erkennbar. Wird die Haltezeit
bei dieser Temperatur auf zwei Stunden verldngert, sind Hohlrdume in der
Oberflache feststellbar und vereinzelte grof8gewachsene Korner zu sehen
(4bb. 4.35 (c)), die bei vierstiindiger Behandlungsdauer zunehmen
(4bb. 4.35 (d)).

(c) Nd0410E1_1800 °C_2h

Abb. 4.35: Gefiige-Aufnahmen  von  Nd0410E1  fiir  unterschiedliche
Wiéirmebehandlungstemperaturen und Haltezeiten.
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AnschlieBende  rontgenographische = Analysen  wiesen  bei  einer
Behandlungstemperatur von 1700 °C eine vollstindige Ausloschung der o-
Sialon- und ein Wachstum der [-Sialon-Peaks auf, wie in Abb. 4.36
dargestellt. Die einstiindige Warmebehandlung bei 1800 °C zeigte dagegen
eine deutliche Zunahme der a-Sialon-Intensitét bei gleichzeitiger Abnahme der
-Sialon-Peaks.

. B (101) (\ B (210)

E 1700 °C
f*g : o (102) (210) unbehandelt
[ =R
a
E

E J 1800 °C

E P . // A—lj,—._/\_\ _-_#A\_\_@-l_ \I\& POy S

T 1 T T T T T I !
33 34 35 36
20[°]

Abb. 4.36: Auszug aus Rontgendiffraktogrammen fiir die Zusammensetzung
NdO0410E1 bei unterschiedlichen Wirmebehandlungstemperaturen.

In A4bb. 4.37 (a) sind die a-Sialon-Anteile im unbehandelten Zustand (ub)
sowie nach einstiindiger Warmebehandlung bei 1700 und 1800 °C dargestellt.

Ausgehend von einem o-Sialon-Anteil von 40 %  bewirkt die
Wirmebehandlung bei 1700 °C, dass diese Phase an der Oberfliche komplett
verschwindet. Die Wirmebehandlung bei 1800 °C zeigte dagegen eine
deutliche Zunahme des a-Sialon-Anteils auf ca. 70 %. Die behandelten Proben
wurden anschlieBend zersdgt und der Probenkern ebenfalls rontgenographisch
erfasst. Dabei zeigte sich, dass im Inneren der Probe, etwa 1 mm unter der
Oberfliche, das o/B-Sialon-Verhéltnis trotz Wairmebehandlung nahezu
unverdandert bleibt. Die Oberfliche der warmebehandelten Proben war, wie
bereits erwéhnt, etwas angegriffen, so dass eine prizise Bestimmung der Harte
mit der Eindruckmethode nicht moglich war. Aus diesem Grund wurde die
Probe etwas angeschliffen und poliert, ohne die Reaktionsschicht komplett zu
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entfernen. Die anschlieBende Héartemessung ergab eine deutliche Verdnderung
gegeniiber dem nicht wiarmebehandelten Ausgangsmaterial (4bb. 4.37 (b)). An
der Oberfliache zeigte sich, wie zu erwarten, ein Zusammenhang zwischen dem
o/B-Sialon-Verhéltnis und der Hérte. Die bei 1700 °C behandelte Probe zeigte
eine Hérte von ca. 1500 HV10, was der typischen Hirte des [-Sialons
entspricht. Bei 1800 °C zeigte die Probe mit etwa 1900 HV10 eine um {iiber
100 HV10 hohere Hérte im Vergleich zum Ausgangszustand. Im Inneren der
wirmebehandelten Proben lag die Harte, wie aus den rontgenographischen
Untersuchungen zu erwarten, auf dem Niveau des unbehandelten Zustands.

100 - 2000 -
M Oberflache B Oberflache

&0 O Mitte 1900 4 Mitte
X
= 1800 - t —
(_OU 60 o
o S 1700 - —
= >
— 40 T
2 ] 1600 - —
<

20 1 1500 - . —

0 - 1400 - .
ub 1700 °C 1800 °C ub 1700 °C 1800 °C

(a) (b)

Abb. 4.37: Anteil an o-Sialon (a) und Hdrte HV10 (b) der Materialvariante
NdO0410E1 fiir unterschiedliche Behandlungszustinde an der Oberfliche bzw.
Mitte der Probe.

Eine Verlingerung der Haltezeit bei 1800 °C bewirkte nach vierstiindiger
Behandlungszeit eine leichte Zunahme des a-Sialon-Anteils auf ca. 80 %. Eine
zweistiindige Wairmebehandlung filihrte dagegen zu keiner messbaren
Steigerung im Vergleich zum einstiindigen Versuch (4bb. 4.38 (a)). Der Anteil
an o-Sialon im Inneren der Probe nimmt dagegen leicht ab und betrdgt nach
vierstiindiger Behandlung 32 %. Die Harte bleibt im Inneren auf einem
konstanten Niveau um 1800 HV10, wiahrend die Oberfliche eine leichte
Zunahme bis auf 1915 HV10 aufweist (4bb. 4.38 (b)).
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Abb. 4.38: Anteil an o-Sialon (a) bzw. Hdrte HV10 (b) von Materialvariante
NdO0410E1 fiir unterschiedliche Haltezeiten bei 1800 °C an der Oberfliche
bzw. Mitte der Probe.

Eine weitere Versuchsreihe wurde an der mittels FAST hergestellten Variante
NdOS10E10 durchgefiihrt. Auch bei diesem Material betrugen die
Behandlungstemperaturen 1700 bzw. 1800 °C und die Haltezeit eine Stunde.
Im unbehandelten Zustand liegt der Anteil an a-Phase bei 73 % und der Anteil
an -Phase folglich bei 27 %.

(a) Nd0510E10_1700 °C (b) Nd0510E10_1800 °C

Abb. 4.39: Gefiige-Aufnahmen  von  NdO510EI10  fiir  unterschiedliche
Wéirmebehandlungstemperaturen.
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Auch bei dieser Materialvariante wirkt nach der einstiindigen thermischen
Behandlung bei 1700 °C die Oberflache sehr rau (4bb. 4.39 (a)) und ist mit bis
zu 5 um groBen Kornern bedeckt. Diese konnten mittels EDX-Analyse
eindeutig als AIN-Polytypen identifiziert werden. Nach der Behandlung bei
1800 °C erscheint die Oberflache ebenfalls stark angegriffen, die grof3en hellen
Korner sind allerdings nicht erkennbar (4bb. 4.39 (b)). Rontgenographische
Analysen (4bb. 4.40) zeigen, dass eine Behandlung bei 1700 °C sowohl die a-
Sialon- als auch die B-Sialon-Peaks des Reflexes (210) deutlich reduziert. Die
stark ausgeprigten Peaks bei 29° und 31,2° deuten auf die Bildung von
Melilith (M’) hin. Die Wirmebehandlung bei 1800 °C zeigte dagegen eine
deutliche Zunahme der a-Sialon-Intensitét bei gleichzeitiger Abnahme der -
Sialon-Peaks. Die bei 1700 °C sehr deutlich ausgepragte Phase Melilith nimmt
bei 1800 °C stark ab, ist aber in geringerer Konzentration noch vorhanden. Die
Intensititsverhéltnisse der charakteristischen Peaks fiir a- und [3-Sialon
erscheinen nach den Wairmebehandlungen deutlich homogener als im
unbehandelten Zustand.

o (210)

1800 °C
1700 °C

{\ B (210)

unbehandelt

Intenstitat [-]

p (101)

20 [

Abb. 4.40: Auszug aus Rontgendiffraktogrammen fiir die Zusammensetzung
NdO0510E10 bei unterschiedlichen Wéirmebehandlungstemperaturen.
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In Abb. 4.41 (a) ist der a-Sialon-Anteil an der Oberflache fiir unterschiedliche
Behandlungszustidnde dargestellt. Mit 80 %-igem Anteil an a-Phase liegt das
Verhiéltnis bei 1700 °C etwas hoher als im unbehandelten Zustand. Mit 95 %
nach der Behandlung bei 1800 °C ist er, wie erwartet, etwas angestiegen. Die
Harte an  der  Oberfliche nimmt dabeir mit  zunehmender
Wirmebehandlungstemperatur bei 1700 °C zunéchst etwas ab, steigt dann aber

bei 1800 °C bis auf fast 1990 HV10 an (4bb. 4.41 (b)).
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Abb. 4.41: Anteil an o-Sialon (a) bzw. Hdrte HVI0 (b) der Materialvariante
NdO510E10 fiir unterschiedliche Behandlungszustinde an der Oberfldche der
Probe.

4.3.3 SiC-Einlagerung

Eine weitere Mdglichkeit, die Harte bzw. den E-Modul eines Materials zu
steigern, ist die FEinlagerung von Hartstoffpartikeln. Wie Abb. 4.42
verdeutlicht, steigt der E-Modul der Sialon-SiC-Verbunde mit zunehmendem
SiC-Gehalt stetig an. Héartemessungen an den polierten Proben zeigten
ebenfalls einen anndhernd linearen Anstieg der Vickershidrte mit
zunehmendem SiC-Gehalt bis hin zu Werten von knapp 2100 HV10 bei einem
SiC-Anteil von 50 Vol.-% (4bb. 4.43 (a)).

Auch ohne den Zusatz von SiC wird fiir das nach dem FAST-Prozess
hergestellte Sialon NdO5I10E10 eine um ca. 120 HV10 hohere Hérte im
Vergleich zum HIP-Sialon gleicher Zusammensetzung erreicht.
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Abb. 4.42: Elastizitdtsmodul der Sialon-SiC-Verbunde mit unterschiedlichem

SiC-Gehalt.

2200

2100 ~
FAST

= 2000
S

>

T 1900
HIP

Kic [MPam'?]

1800

1700 I T T T T T

0O 10 20 30 40 50 60

SiC-Gehalt [Vol.-%]
(a)

7,5
7,0
6,5
6,0

5,5

5,0 T T T T \ T

HIP

FAST

0O 10 20 30 40 50 60
SiC-Gehalt [Vol.-%]

(b)

Abb. 4.43: Harte HV10 (a) und Bruchzdihigkeit K;. (b) in Abhdngigkeit des
SiC-Gehalts. Zum Vergleich ist jeweils der Wert fiir die mittels HIP

hergestellte Sialon-Probe eingetragen.

Die Griinde sind zum einen das sehr feinkornige Gefiige, zum anderen der
etwas hohere Anteil an harter a-Sialon-Phase.
Die nach der Indentermethode gemessene Bruchzédhigkeit lag dagegen schon
fiir das reine FAST-Sialon deutlich unterhalb der Werte der heillisostatisch
gepressten Variante. Fiir die Sialon-SiC-Verbunde nahm K. mit steigendem
Partikelgehalt bis zu einem SiC-Anteil von 30 Vol.-% ab und stieg dann fiir die
Variante mit 50 Vol.-% wieder leicht an (4bb. 4.43 (b)).
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4.4 Tribologische Eigenschaften

Die Modelluntersuchungen zur Charakterisierung des Reibungs- und
VerschleiBverhaltens der Sialone und Sialon-SiC-Verbunde erfolgten im
reversierenden, Isooktan geschmierten Gleitkontakt gepaart mit Si;N4-Kugeln.
Das tribologische System wurde so ausgelegt, dass eine gute Vergleichbarkeit
mit der Zielanwendung Hochdruckpumpe erreicht wird. Die Zielvorgaben sind
hier niedriger Reibkoeffizient und geringer Verschlei3. Dafiir wurden die
Reibungskraft und der Ilineare VerschleiBbetrag W, kontinuierlich
aufgezeichnet und nach Versuchsende mit Hilfe eines taktilen Profilometers
die Verschleilbetrage bestimmt. Die 1im Folgenden angegebenen
Versuchsergebnisse stellen Mittelwerte aus jeweils mindestens zwei
gleichartigen Versuchsldufen, der Fehlerbalken die Standardabweichung dar.
Die Versuchsbedingungen sind in Abb. 4.44 kurz zusammengefasst.

P Normalkraft Fy 25N
Frequenz f 20 Hz
Hub As 2,5 mm
As _— Kugel  Gleitweg s 360 m
Isooktan \4—» Temperatur T RT (20 - 25 °C)
'X Umgebungsmedium  Isooktan (Tauchschmierung)
Grundkorper Platte: Sialon poliert,
eschliffen, plasmageatzt,
Platte S%ialon-SiC p%liert |

Gegenkorper Kugel, @10 mm: SizN4 poliert

Abb. 4.44: Tribologisches Modellsystem und Versuchsparameter fiir die
Untersuchungen unter reversierender Gleitbeanspruchung.

4.4.1 Grundmaterial

Als Referenzmaterial wurde das mittels HIP hergestellte gemischte o/pB-Sialon
NdO510E1 in poliertem bzw. feingeschliffenem Zustand (D25) untersucht.
Weiterhin wurden Untersuchungen an Materialvariante NdOS10E10, die
mittels heillisostatischem Pressen bei 1830 °C bzw. field assisted sintering
technique bei 1700 °C hergestellt wurde, durchgefiihrt. Abb. 4.45 (a) zeigt die
Reibungszahl fiir NdO5S10E1 im polierten und feingeschliffenen Zustand iiber
den Gleitweg aufgetragen. Im quasistationidren Zustand, der sich hier nach ca.
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200 m Gleitweg einstellt, schwankt die Reibungszahl fiir beide Proben
zwischen 0,15 und 0,18, wobei keine groBen Reibungszahliiberh6hungen
auftreten. In Abb. 4.45 (b) ist die Reibungszahl in Abhéngigkeit vom
zuriickgelegten Gleitweg fiir die mit polierten Oberflichen untersuchten
Gleitpaarungen der Materialvariante NAOSI10E10 dargestellt. Die hochste
Reibungszahl wurde fiir die Paarung der heiflisostatisch gepressten Sialon-
Variante ermittelt. Im quasistationidren Zustand schwankt die Reibungszahl im
Bereich zwischen 0,18 und 0,25, wobei vereinzelt auch kurzzeitige
Reibungsiiberhohungen bis zu fast p = 0,3 auftreten. Die Paarung des FAST-
Sialons weist bis ca. 200 m Gleitweg eine recht niedrige und weniger
schwankende Reibungszahl zwischen 0,16 und 0,18 auf. Bei hoheren
Gleitwegen steigen die Reibungszahl sowie die Fluktuation in der
Reibungszahl etwas an.

0,3
HIP\ h ‘
0,25 H
poliert %h
T 027 | AN |
(] | B
% 0.15 4 o | AN
.-5 geschliffen FAST
[0}
X 0,1 y
0,05 1
0 T T T T T T
0 100 200 300 0 100 200 300
Gleitweg [m] Gleitweg [m]

(a) (b)

Abb. 4.45: Reibungszahl als Funktion des Gleitweges fiir Nd05I10EI mit
unterschiedlichen Oberflichenzustinden (a) und Nd0510E10 mittels HIP bzw.
FAST hergestellt in poliertem Zustand (b).

In 4bb. 4.46 sind die gemittelten quasistationdren Reibungszahlen fiir den
Gleitweg von 200 bis 360m der unterschiedlichen Sialon-Varianten
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dargestellt. Diese liegen fiir NdO510E1 bei 0,17 im polierten bzw. 0,16 im
geschliffenen Oberflichenzustand. Bei der sinteradditivreichen Variante
NdO510E10 liegt dagegen die quasistationidre Reibungszahl bei 0,23 fiir die
konventionell heiBisostatisch gepresste Probe und bei 0,19 fiir die mittels
FAST verdichtete Variante.

Bei allen untersuchten Gleitpaarungen liegt der lineare Verschleilbetrag der
Platten nach einem Gleitweg von 360 m bei Werten von maximal 1 pm
(Abb. 4.47). Den geringsten Verschleil weisen die Platten der Variante
NdO510E1 mit polierter Oberfliche und das feldunterstiitzt gesinterte
NdO510E10 mit etwa 0,25 um auf. Der Verschleil an der als Gegenkdrper
eingesetzten SizNy-Kugel liegt im Allgemeinen auf einem etwas hoheren
Niveau zwischen 1,0 und 2,5 um. Auffallend ist, dass dessen Betrag bei der
heiflisostatisch gepressten Variante NdOS10E10 bei fast 8 um liegt. Damit
ergibt sich fiir diese Variante der hochste Gesamtverschleill von ca. 9 pm.

0,30
0,25 +
g 0,20 -
= 015
©
N
N
(@)}
S 0,0
Q0
E
0,05
0,00 !
Nd0510E1 Nd0510E1 Nd0510E10 NdO510E10 FAST
(poliert) (geschliffen) (poliert) (poliert)

Abb. 4.46: Quasistationdre Reibungszahl fiir Nd0510E1 mit unterschiedlichen
Oberfldchenzustinden bzw. fiir unterschiedlich hergestelltes Nd0510E10 in
poliertem Zustand.
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10,0 -
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9.0 1 O Kugel
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0,0 | ==
Nd0510E1 Nd0510E1 NdO510E10  Nd0510E10 FAST
(poliert) (geschliffen) (poliert) (poliert)

Abb. 4.47: Linearer Verschleifsbetrag w* der Gleitpaarungen
unterschiedlicher  Sialon-Varianten mit polierten bzw. geschliffenen
Oberflichen nach einem Gleitweg von 360 m.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der beanspruchten Platten-
oberflachen nach einem Gleitweg von 360 m sind in Abb. 4.48 dargestellt. Die
Oberfliche der Sialon-Platte NdO510E1 zeigt im polierten Zustand auf der
Gleitflache kompaktierte VerschleiB3partikel in der GroBenordnung von 1-2 pm
(Abb. 4.48 (a)). Im geschliffenen Zustand sind auch nach der tribologischen
Beanspruchung noch deutliche Schleifriefen zu erkennen. Diese verlaufen
etwa in einem 45°-Winkel zur Gleitrichtung. Deren Spitzen wurden dabei stark
durch den Gegenkdrper abgetragen und erscheinen abgeflacht (4bb. 4.48 (b)).
Bei der heiBisostatisch gepressten Materialvariante NdOS10E10 weist die
Platte einen starken Materialiibertrag des Gegenkorpers auf und ist auBerdem
durch eine starke Furchung in Gleitrichtung gekennzeichnet (4bb. 4.48 (c)).
Die Oberfliche der FAST-Sialon-Platte weist dagegen nur eine sehr feine
Furchung auf und ist mit einer Vielzahl von losen, teils auch kompaktierten,
sehr feinen Verschlei3partikeln des Gegenkorpers belegt. (4bb. 4.48 (d)).
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(c) NdO510E10_HIP

Abb. 4.48: REM-Aufnahmen von beanspruchten Plattenoberfliichen nach
einem Gleitweg von 360 m.

4.4.2 Sialon-SiC-Verbunde

Die tribologischen Untersuchungen an den Sialon-SiC-Verbunden wurden an
den Varianten mit 20, 30 und 50 Vol.-% SiC (dso=0,3 um) durchgefiihrt.
Deren Herstellung erfolgte mit Hilfe der feldunterstiitzten Sintertechnik bei
Temperaturen von 1700 (20 und 30 Vol.-% SiC) bzw. 1800 °C (50 Vol.-%
SiC). Eine zusétzliche Sialon-SiC-Variante wurde nach diesem Verfahren mit
30 Vol.-% grobkornigem SiC (dso =22 um) hergestellt. Die Probekorper fiir
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die tribologischen Untersuchungen wurden anschlieBend geschliffen und mit
Diamantsuspensionen der Kérnungen 15, 9, 6 und 1 um poliert.

In A4bb. 4.49 ist die Reibungszahl in Abhédngigkeit vom zuriickgelegten
Gleitweg fiir die untersuchten Gleitpaarungen dargestellt. Als Referenz ist
weiterhin die Kurve fiir das reine Sialon NdO510E10 aufgetragen, welches die
Grundzusammensetzung der Sialon-SiC-Verbunde darstellt. Schon bei einem
SiC-Gehalt von 20 Vol.-% ist eine Reduktion der Reibungszahl zu erkennen.
Mit zunehmendem SiC-Anteil kann dabei eine Abnahme der quasistationdren
Reibungszahl von Werten um 0,17 (20 Vol.-% SiC) auf Werte um 0,14 (30
und 50 Vol.-% SiC) (A4bb. 4.49 (b)) beobachtet werden. Der Sialon-SiC-
Verbund mit grobkornigen SiC-Partikeln zeigt die hochste Reibungszahl mit

einem Peak von 0,23, bevor sich diese auf einen Wert von ca. 0,2 einpendelt.

0,3

Sialon-SiC30 grob
0,25 8
Sialon (FAST) \

— 0,2 7 .

= | l |‘

<’\U‘ d Lk )

2 o5 i AT e At

ke Wiy o -

%’ Sialon-SiC20 \

X 0,1 1
Sialon-SIC50 Sialon-SiC30

0,05
0 I T T T
0 100 200 300 0 100 200 300
Gleitweg [m] Gleitweg [m]

Abb. 4.49: Reibungszahl als Funktion des Gleitweges fiir die mittels FAST
hergestellten Proben mit unterschiedlichen SiC-Gehalten.

Die Sialon-SiC-Verbunde zeichnen sich auBerdem, im Gegensatz zu der
ebenfalls mittels FAST hergestellten reinen Sialon-Variante, durch einen
ruhigeren Verlauf der Reibungszahl aus. Bei allen untersuchten
Gleitpaarungen lag der Verschlei3 der Platten nach einem Gleitweg von 360 m
bei Werten unterhalb von 2 um (4b6b. 4.50).
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10,0 -
m Platte
9.0 O Kugel
8,0 - B Gesamt

Linearer VerschleiRbetrag [um]

Sialon (FAST) Sialon-SiC20 Sialon-SiC30 Sialon-SiC30g Sialon-SiC50

Abb. 4.50: Linearer VerschleifSbetrag W;* der Gleitpaarungen fiir die mittels
FAST hergestellten Proben mit unterschiedlichen SiC-Gehalten nach einem
Gleitweg von 360 m.

Den geringsten Verschleill bei den Verbunden wiesen mit etwa 0,8 um die
Variante mit 30 Vol.-% grobkornigem SiC sowie die Probe mit 50 Vol.-% SiC
auf. Bei dieser Paarung wurde mit ca. 2,5 um auch der niedrigste Verschleil3
an der als Gegenkorper eingesetzten Si;N4-Kugel ermittelt. Dieser ist bei der
Variante mit 20 Vol.-% SiC mit iiber 5 um auffallend hoch. Das reine Sialon
zeigt beim linearen VerschleiBbetrag leichte Vorteile im Gegensatz zu den
Sialon-SiC-Verbunden.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der beanspruchten
Plattenoberflachen nach einem Gleitweg von 360 m (4bb. 4.51) zeigen, dass
die Sialon-SiC Proben mit feinkornigen SiC-Partikeln kaum Furchung
aufweisen. Die Oberflichen der Varianten mit 20 und 30 Vol.-% SiC sind
teilweise von losen, seltener auch kompaktierten Verschleipartikeln des
Gegenkorpers belegt (4bb. 4.51 (a), (b)). Dabei erscheint die Oberflaiche des
Sialon-SiC-Verbundes mit 50 Vol.-% SiC nach Versuchsende nahezu wie
poliert und die Mikrostruktur der Keramik ist zu erkennen (4bb. 4.51 (d)). Im
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Gegensatz dazu zeigt die Oberfliche der Variante mit grobkornigen SiC-
Partikeln eine lokal stark beschidigte Oberflache in der Sialon-Matrix an der
Grenze zu den SiC-Kornern. Dabei handelt es sich vermutlich um die
Regionen mit hohem Anteil an Glasphase wie bereits in Abschnitt 4.1.3
anhand 4bb. 4.15 gezeigt.

(b) Nd0510E10_SiC30

(c) Nd0510E10_SiC30g (d) Nd0510E10_SiC50

Abb. 4.51: REM-Aufnahmen von beanspruchten Plattenoberfliichen nach
einem Gleitweg von 360 m.
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4.4.3 Oberflachenstrukturierung durch Plasmaatzen

Durch eine Plasmaitzbehandlung von Proben, die beide Sialon-Modifikationen
enthalten, konnte in deren Oberfliche ein Hohenrelief erzeugt werden. Dabei
wurde beobachtet, dass die nadelférmige [-Phase bevorzugt angegriffen und
herausgelost wird, wodurch sich Mulden bilden, die als Schmiertaschen
genutzt werden konnen. Die o-Phase besitzt eine hohere Resistenz gegen den
Atzangriff und bildet den verbleibenden Traganteil. Unterschiedliche
Traganteile konnen durch Variation des o/f-Mengenverhéltnisses und der
Atzparameter einfach realisiert werden. Dazu wurden die in Abschnitt 4.1.2
beschriebenen fiinf Sialon-Varianten mit unterschiedlichem o/p-Sialon-
Verhiéltnis herangezogen.

Deren rontgenographisch ermittelten Phasenverhiltnisse sind in A4bb. 4.52
zusammengefasst.

" 43(AIN* ALO,) m n a/p-Sialon

2,0
/ 0,3 1.0 20/80

Af&/ il 04 1,0 40/60

"o 05 1,0 55/45

B L a } 0,7 1,0 70/30

/ // rd // 1,0 1,0 88/12
SiN, 10 20 m  NdN-3AIN

Abb. 4.52: Schematische Darstellung der Sialon-Ebene mit der Lage der
Ausgangs-zusammensetzungen und o/[-Verhdltnis der verwendeten Proben.

Zunichst wurde an polierten Sialon-Proben der Variante NdO5S10E1 mit einem
a/B-Verhiltnis von 55/45 die Atzdauer variiert. Diese wurde mit 2, 5, 10, 20
sowie 40 Minuten gewihlt, alle anderen Atzparameter und auch das Verhiltnis
CF,/O, wurde bei 2:1 konstant gehalten. Die so behandelten Proben wurden
anschlieend im REM und am Rasterkraftmikroskop (AFM) im Kontaktmodus
charakterisiert. Aus den mikroskopischen Aufnahmen (A4bb. 4.53) ist zu
erkennen, dass sich schon nach zweiminiitiger Atzdauer eine erste leichte
Abtragung der Oberflache zeigt, die bei 10 Minuten in echte Locher iibergeht.
Eine Verlingerung der Atzdauer bis zu 40 Minuten zeigt optisch kaum eine
Zunahme der Abtragung.
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(c) 10 min geatzt (d) 40 min geatzt

Abb. 4.53: REM Aufnahmen einer Sialon-Probe mit o/-Verhdltnis 55/45 im
polierten Zustand (a) und nach unterschiedlichen Atzdauern ((b),(c),(d)).

Anhand rasterkraftmikroskopischer Analysen (AFM) konnten Aussagen iiber
die Oberflichentopografie der plasmagedtzten Proben gewonnen werden.
Abb. 4.54 (a) zeigt die Oberfliche einer polierten Probe vor der
Atzbehandlung. Aus diesen 3D-Ansichten vor und nach 2, 10 bzw. 40 min
Atzdauer kann deutlich der Effekt der Plasmaitzbehandlung erkannt werden.
Auch in dieser Darstellung erscheint die Oberfldche bereits nach 2 Minuten
leicht angegriffen, nach 10 Minuten Atzdauer zeigen sich die Liicken deutlich
tiefer und die Oberflache zerkliifteter. Ein dhnliches Bild ist bei 40-miniitiger
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Behandlung sichtbar. Dabei sind sowohl rundliche Locher als auch lidngliche
Liicken zu erkennen (4bb. 4.54 ).

nm

200 |
400

nm
200
400

(c) 10 min geatzt (d) 40 min geatzt

Abb. 4.54: Rasterkraftmikroskopische Aufnahme von plasmageditzten Sialon-
Proben mit a/f-Verhdltnis 55/45 im polierten Zustand (a) und nach
unterschiedlichen Atzdauern ((b),(c),(d)).

Auch anhand dieser Untersuchungen konnte optisch festgestellt werden, dass
die Atztiefe bis zu einer Haltezeit von 10 Minuten zunimmt, wihrend eine
lingere Atzdauer die Abtragung nicht weiter steigert. Durch die Auswertung
der AFM-Daten konnten die Traganteilkurven (Abbott-Kurve) fiir die fiinf
Proben bestimmt und verglichen werden (A4bb. 4.56). Diese erhélt man durch
Auftragung des Traganteils iiber die Atztiefe.
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Der Traganteil fiir eine Oberfldche ist als Anteil der Auflagefliche zu der
betrachteten Gesamtfliche, bei einem Schnitt in einer festgelegten Tiefe
definiert, wie in Abb. 4.55 schematisch dargestellt. Dabei stellen die schwarzen
Abschnitte der Schnittlinien die tragende Oberflache dar.

400

Abb. 4.55: Schematische Darstellung der Auswertung des Traganteils in
unterschiedlichen Atztiefen zum Erhalten der Abbott-Kurve.

100

80
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40

Traganteil [%]

20

0 50 100 150 200 250 300 350

Tiefe [nm]

Abb. 4.56: Abbott-Kurve von plasmagedtzten Sialon-Proben mit o/[-
Verhdltnis 55/45 nach 2, 5, 10, 20 und 40 min Atzdauer.

Die so erhaltenen Kurven bestétigen den optischen Eindruck aus REM- und
AFM-Aufnahmen. Nach 10 Minuten ist eine maximale Atztiefe von
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ca. 300 nm erreicht und kann durch eine lingere Atzdauer nicht weiter erhoht
werden. Eine zweite Versuchsreihe wurde anschlieBend bei konstanter
Atzdauer t = 10 min an den 5 unterschiedlichen Sialon-Varianten durchgefiihrt.
Abb. 4.57 (a) zeigt die REM-Aufnahme der a-Sialon-reichen Probe Nd1010E1
mit entsprechend weniger Liicken. Im Gegensatz dazu ist ihr die B-reiche
Probe NdO310El mit rund 80 % [-Sialon-Anteil gegeniibergestellt. Deren
Oberfldche erscheint stark abgetragen und zerkliiftet (4bb. 4.57 (b)). Noch
deutlicher werden die Ergebnisse, wenn die AFM-Aufnahmen dieser beiden
Materialvarianten betrachtet werden (4bb. 4.57 (c), (d)).

(a) o/p =88/12

nm

200
400

nm

200
400

(c) o/p =88/12 (d) o/B = 20/80

Abb. 4.57: REM-  bzw.  AFM-Aufnahmen  von  Sialon-Proben  mit
unterschiedlichen o/B-Verhiltnissen nach 10-miniitiger Atzdauer.
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Daraus ldsst sich schlieen, dass mit zunehmendem [-Sialon-Anteil wie
erwartet die Anzahl an Lochern steigt. Die aus den AFM-Daten ermittelten
Traganteile fiir die fiinf Proben sind in Abb. 4.58 iiber die Tiefe aufgetragen.
Die Auswertung zeigt, wie erwartet, eine Zunahme der Schmiertaschen und
Abnahme des Traganteils bei konstanter Tiefe mit steigendem [-Anteil. Die
Morphologie der erzeugten Vertiefungen zeigt dabei eine Tiefe zwischen ca.
150 nm bei der a-reichen Variante und fast 500 nm fiir das B-reiche Sialon.
Die laterale Abmessung der Taschen liegt zwischen einigen 100 nm und
maximal 4-5um je nach Orientierung der B-Korner. Wird bei einer
willkiirlichen Atztiefe von z.B. 150 nm der Traganteil ausgewertet, zeigt sich
bei der a-reichsten Variante ein Traganteil von ca. 95 %, gefolgt von dem
Material mit einem o/B-Sialon-Verhiltnis von 70/30 mit einem Traganteil von
70 %. Bei der ausgewogenen Variante NdO510E1 stimmt ebenfalls der
Traganteil mit dessen a-Sialon-Anteil von 55 % tiberein. Die Varianten mit 60
bzw. 80 % [B-Sialon liegen bei einem Traganteil von lediglich knapp 20 %.

100
wp = 88/12 //I"
~/ /. /ﬂ:;oxso
80 7 L — 7
X |/
= 60 / :
Qo o/p = 70130, |
= o, o/B = 55/45
S 40 / T
; / / O V
20 1’ ‘.' V
[ A
D T I I T T
0 100 200 300 400 500
Tiefe [nm]
Abb. 4.58: Abbott-Kurve  von  plasmagedtzten  Sialon-Proben — mit

unterschiedlichen a/-Verhiltnissen nach 10 min Atzdauer.

In diesem Beitrag wurde zuerst aufgezeigt, wie solche Oberflichen behandelt
und charakterisiert werden konnen. Anschliefend wurden tribologische
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Versuche an den plasmagedtzten sowie an polierten bzw. geschliffenen
Sialonproben durchgefiihrt.

Zunichst wurden die Sialon-Proben NdO5S10E1 mit einem o/B-Verhiltnis von
55/45, an denen die Atzdauer variiert wurde, untersucht. Im plasmageitzten
Zustand zeigen diese Proben tendenziell geringere Reibungszahlen von ca.
0,12 auf im Vergleich zu 0,18 fiir die polierten Referenzoberflache (4bb. 4.59).
An den Proben, die 2 bzw. 5 min plasmagedtzt wurden, ist ein Abfall der
Reibungszahl bis unter 0,1 innerhalb der ersten 100 m Gleitweg festzustellen.
Danach steigt diese langsam wieder an und pendelt sich bei 0,12 bzw. 0,14 ein.
Die 10 Minuten geétzte Probe liegt ebenfalls im Bereich von 0,14, wihrend die
Proben, die 20 bzw. 40 min im Plasma behandelt wurden, Reibungszahlen
leicht unter 0,12 aufweisen.

Der lineare VerschleiBBbetrag der Platten nach einem Gleitweg von 360 m
nimmt mit zunehmender Atzdauer zu, bleibt aber bei allen untersuchten

Gleitpaarungen auf einem sehr geringen Niveau, weit unter einem Mikrometer
(4bb. 4.60).

0,3

0,25 i
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ADbb. 4.59: Reibungszahl als Funktion des Gleitweges fiir Nd0510EI nach
unterschiedlichen Atzdauern im Vergleich zur polierten Oberfliiche.
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Den geringsten Verschleil zeigt mit etwa 0,2 um die Platte, die einer
zweiminiitigen Plasmaédtzbehandlung unterzogen wurde. Der Verschleif3 an der
als Gegenkorper eingesetzten SizNy-Kugel liegt auf einem etwas hoheren
Niveau zwischen 1,4 und 2,3 um.

4.0
| Platte
3,5 - O Kugel
B Gesamt
3,0

2,5 -

2,0

1,5

1,0 1

Linearer VerschleiRbetrag [um]

0,5

0,0 -

poliert 2 min 5 min 10 min 20 min 40 min

Abb. 4.60: Linearer Verschleifsbetrag W;* der Gleitpaarungen nach einem
Gleitweg von 360 m fiir das Sialon mit o/f-Verhdltnis 55/45 nach
unterschiedlichen Atzdauern.

REM-Aufnahmen an den Laufflichen der gedtzten Sialon-Proben nach
erfolgter tribologischer Beanspruchung zeigen, dass die Strukturierung zum
Teil noch vorhanden ist (4bb. 4.61). Die Liicken erscheinen umso groBer und
tiefer, je langer die Plasmadtzbehandlung war. Bei den 2 bzw. 5 min im Plasma
behandelten Proben ist die Strukturierung weitestgehend abgetragen worden.
Bei keiner Variante ist eine nennenswerte Furchung der Plattenoberfliche zu
erkennen, wihrend leichter Materialiibertrag des Gegenkorpers auf die Sialon-
Platte an manchen Stellen festzustellen ist. Ebenfalls zeigen sich auf der
Gleitflache Stellen mit losen Verschleiflpartikeln.
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IFa)-" P

(¢) Nd0510E1_40min

Abb. 4.61: REM-Aufnahmen der Lauffliche des Sialons Nd0510E1 nach
einem Gleitweg von 360 m fiir unterschiedliche Atzdauern.
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Eine zweite Versuchsreihe wurde an den fiinf Sialon-Varianten mit
unterschiedlichem o/p-Verhiltnis durchgefiihrt, die einer 10-miniitigen
Atzbehandlung unterzogen wurden.

Die Materialvariante mit dem geringsten a-Sialon-Anteil von 20 % zeigt kaum
Einlaufverhalten und besitzt wihrend der ersten 150 m Gleitweg eine sehr
niedrige Reibungszahl um 0,1. Das o/B-Sialon 40/60 weist dagegen auf den
ersten 150 m einen etwas unruhigen Verlauf auf. Beide Materialvarianten
besitzen ab 200 m Gleitweg ein recht homogenes Gleitverhalten mit
Reibungszahlen, die allerdings von ca. 0,12 auf 0,14 ansteigen (4bb. 4.62). Die
a-Sialon-drmere Variante weist zudem vereinzelte Reibungszahlspitzen bis ca.
u=0,2 auf.

0,3

0,25 8

o
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|
|
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a/p = 20/80 /B = 70/30
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Gleitweg [m] Gleitweg [m]

Abb. 4.62: Reibungszahl als Funktion des Gleitweges fiir Sialone mit
unterschiedlichem o/3-Verhdltnis nach 10 min Atzdauer.

Die Sialon-Keramiken mit einem hohen a-Anteil von 70 bzw. 88 % besitzen
nach einer kurzen Reibungszahliiberhohung wihrend der ersten 20 m Gleitweg
ein sehr gutes Gleitverhalten mit einem Reibungszahlniveau von ca. 0,1,
welches ab ca. 200 m Gleitweg leicht ansteigt. Bei diesen Gleitpaarungen liegt
der lineare Verschleilbetrag der Platten nach einem Gleitweg von 360 m bei
Werten von unter 0,5 um (4bb. 4.63).
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Abb. 4.63: Linearer Verschleifbetrag W,* der Gleitpaarungen nach einem
Gleitweg von 360 m fiir Sialone mit unterschiedlichem o/f-Verhdltnis nach
10 min Atzdauer.

Den geringsten Verschlei3 besitzt mit etwa 0,25 um die Platte der Variante
NdI1010E1 mit dem hochsten a-Sialon-Anteil von 88 %. Der Verschleill des
Gegenkorpers liegt bei allen Varianten unterhalb von 2,5 pm und ist fiir die
Keramik mit 40 % a-Phase am hochsten. Der Gesamtverschlei3 liegt aber
selbst flir diese Materialvariante noch unter 3 um.
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der beanspruchten
Plattenoberflaichen nach einem Gleitweg von 360 m sind in Abb. 4.64
dargestellt. Auch bei diesen Sialon-Varianten ist ersichtlich, dass die
Strukturierung nach der tribologischen Beanspruchung noch deutlich
vorhanden ist. Es ist bei keiner Variante eine Furchung der Plattenoberflache
zu erkennen. Bei den Materialien mit geringen a-Sialon-Anteilen ist jedoch
eine Einebnung der etwas rauen und zerkliifteten Ausgangsoberfliche
festzustellen (4bb. 4.64 (a), (b)). Die Platten der Gleitpaarungen mit einem
hohen a-Anteil von 70 bzw. 88 % weisen dagegen einen etwas stirkeren
Materialiibertrag des Gegenkorpers auf und sind mit losen, teils auch
kompaktierten Verschlei3partikeln belegt (4bb. 4.64 (c), (d)).

126



Ergebnisse

(b) o/p = 40/60

S

| (d) ;s = 88/12

Abb. 4.64: REM-Aufnahmen der Lauffliche der gedtzten Sialone mit
unterschiedlichen o/-Verhdltnissen nach einem Gleitweg von 360 m.
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5. Diskussion

Im Folgenden werden die Zusammenhinge zwischen Geflige und
mechanischen Eigenschaften diskutiert. Dabei werden die unterschiedlichen
Methoden zur Hartesteigerung verglichen und bewertet. Die Ergebnisse der
Untersuchungen zum Risswachstumsverhalten von Sialonen, die durch
Rissspitzenzdhigkeit, R-Kurvenverhalten und unterkritisches Risswachstum
gekennzeichnet sind, werden in einem eigenen Abschnitt behandelt. Dabei
wird die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte neue Auswertemethode zur
Bestimmung des unterkritischen Risswachstums gepriift und die Ergebnisse fiir
Sialone werden mit jenen fiir kommerzielle Hochleistungskeramiken
verglichen. SchlieBlich werden die tribologischen Untersuchungen diskutiert,
wobei aufgezeigt wird, welche Zusammenhinge zwischen Gefiige bzw.
Oberflachentopographie und Gleiteigenschaften bestehen.

5.1 Gefiige, mechanische Eigenschaften und Harte-
steigerung

Anteil, Grée und Morphologie der a- bzw. [-Phase sowie der amorphen
Sekundirphase sind in Sialon-Keramiken entscheidende Faktoren fiir deren
mechanische Eigenschaften. Bei einer Auftragung der Harte HV10 {iber den a-
Sialon-Gehalt der untersuchten Grundzusammensetzungen wird ein anndhernd
linearer Zusammenhang dieser beiden Grofen erkennbar (4bb. 5.1 (a)). Steigt
in einer Versuchsreihe im o/B-Koexistenzbereich der m-Wert an, nimmt die
Harte zu. Die Ursache dafiir ist, dass sich die Zusammensetzung dem
Stabilitatsbereich der o-Sialon-Phase ndhert, welche die hértere der beiden
Sialon-Modifikationen ist (vgl. 2.4.1).

Die nach der Indentermethode gemessene Bruchzidhigkeit zeigt unabhéngig
vom Anteil an o-Sialon Werte iiber 6 MPam"? und dabei mit 6.5 MPam'? den
hochsten Wert fiir die ausgewogene Variante mit ca. 55 % o-Phase
(4bb. 5.1 (b)).
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Abb. 5.1: Vickers-Hdrte HV10 (a) und Bruchzdhigkeit K. (b) in Abhdngigkeit
des  Anteils an  «a-Sialon fiir Zusammensetzungen mit 10 %
Sinteradditiviiberschuss.

Betrachtet man nur den reinen Anteil an nadelférmigen -Sialon-Ko6rnern, die
Rissverstarkungsmechanismen wie Rissablenkung und Rissiiberbriickung
hervorrufen, sollte sich die Bruchzidhigkeit umgekehrt proportional zur Hirte
verhalten. Bei den untersuchten Proben zeigte sich diese Tendenz allerdings
nicht ganz. Bemerkenswert ist, dass auch bei hohen a-Sialon-Anteilen die
Bruchzihigkeit auf einem hohen Niveau bleibt. Verantwortlich fiir die hohe
Bruchzéhigkeit sind hier neben dem Anteil an nadeligen B-Sialon-K&rnern die
zum Teil ebenfalls nadelformig gewachsenen o-Sialon-Kristalle, welche
gleichermallen in der Lage sind, Rissverstirkungsmechanismen zu aktivieren,
wie in Abb. 5.2 ersichtlich. Bei den untersuchten Proben konnte ab
Zusammensetzungen mit m = 0,5 die stingelféormige o-Phase in den REM-
Aufnahmen identifiziert werden (4bb. 4.8).

Durch Erhohung des Sinteradditiviiberschusses konnten fiir die B-Phase hohere
Streckungsgrade und eine beachtliche maximale Lénge von ca. 10 um erreicht
werden. Zuséatzlich nahm die Kornmorphologie der a-Sialon-Phase durch die
Uberversorgung an Nd,O; eine zunehmend gestreckte Form an und erreichte
Langen von ca. 5 um (4bb. 4.12). Die nach der Indentermethode bestimmte
Bruchzihigkeit stieg dabei geringfiigig, allerdings nahm die Hérte aufgrund
des erhohten Anteils an amorpher Korngrenzenphase um ca. 50 HV10 ab
(4bb. 4.19).
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Abb. 5.2: Rissablenkung an einem nadelformigen o-Sialon-Korn (mit Pfeil
markiert) in Nd1010E1.

Die mittels FAST hergestellte Probe gleicher Zusammensetzung zeigte im
Gegensatz dazu ein sehr feinkorniges Geflige mit um eine GroBenordnung
kleineren P-Sialon-Nadeln. Durch die bei diesem Prozess einzigartig hohen
Autheizraten, konnte eine vollstindige Verdichtung innerhalb von Minuten
erreicht werden. Der Vergleich der Mikrostruktur von konventionell
heiflisostatisch gepressten Sialon-Proben und FAST-Proben vom gleichen
Ausgangspulver zeigte grole Unterschiede im Gefilige (4bb. 4.12). Die sehr
hohe Aufheizrate von ca. 150 K/min und eine kurze Haltezeit von 7 min bei
Maximaltemperatur, im Vergleich zu den 10 K/min und 60 min Haltezeit beim
Sinter-HIP-Verfahren, verursachten kaum Kornwachstum, wodurch sich ein
sehr feinkorniges Gefiige ausbildete.

Weiterhin zeigte die feldunterstiitzt gesinterte Probe einen ca. 15 % hdheren o-
Phasen-Anteil als die konventionell hergestellte. Dies konnte auf einen
zusatzlichen Einbau des Sinteradditivs Nd,O; in die a-S13N4 Korner hindeuten.
Jedoch erscheint die Moglichkeit groBer, dass durch die sehr kurzen
Prozesszeiten keine vollstindige Mischkristallbildung stattgefunden hat. Somit
deutet der hohere a-Phasen-Anteil auf nicht vollstindig umgewandeltes o.-
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Si3N4-Ausgangspulver  hin. Einen Beleg dafiir liefert das
Rontgendiffraktogramm in Abb. 4.6 (b). Aus diesem wird ersichtlich, dass
neben dem charakteristischen a-Sialon-Peak (102) bei ca. 34° eine zweite
Intensitétsspitze bei etwas hoherem 20-Winkel zu erkennen ist, die a-Si;N,
entspricht. Auch der charakteristische a-Sialon-Peak (210) erscheint leicht
asymmetrisch mit einer rechten Schulter, was ebenfalls auf unreagiertes o-
Si;N4-Ausgangspulver deuten lésst.

Dieser signifikante Unterschied in der Mikrostruktur zwischen der
heillisostatisch gepressten und der feldunterstiitzt gesinterten Sialon-Variante
spiegelt sich in den mechanischen Eigenschaften wieder. Die Harte der HIP
Sialon-Probe der Zusammensetzung NdO5S10E10 ohne SiC-Partikel lag etwas
unterhalb von 1800 HV10, jene der feldunterstiitzt gesinterten bei etwas tiber
1900 HV10 (A4bb. 4.43). Dies liegt einerseits an einem etwas hoheren o-
Phasen-Anteil der FAST-Probe, zum anderen an dessen deutlich
feinkornigerem Gefiige. Die Bruchzdhigkeit war bei der HIP-Probe hoher, da
sie einen hoheren [-Anteil aufwies und die nadelférmigen p-Kristallite
deutlich grofer und gestreckter ausgebildet waren. Hierdurch werden
Verstarkungsmechanismen wie Rissablenkung, Rissiiberbriickung und pull-out
begiinstigt. Trotzdem lag der nach der Indentermethode gemessene Wert fiir
die FAST-Probe mit ca. 6 MPam'? auf einem noch guten Niveau.

Durch eine Reduzierung des Sinteradditiviiberschusses konnte die Harte der
feldunterstiitzt gesinterten Materialvariante noch weiter gesteigert werden. Da
Holzer zeigte, dass Sialone des Neodym-Systems bei Optimierung der
Sinterparameter mittels heillisostatischem Pressen ohne
Sinteradditiviiberschuss vollstindig verdichtet werden konnen [21], sollte auch
eine vollstindige Verdichtung mittels FAST mdglich sein.
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Sialon-SiC

Die Eigenschaften eines Komposit-Werkstoffs sind in hohem Malle durch die
Eigenschaften des Zusatzstoffes charakterisiert. Ferner kann die Zugabe von
Fremdpartikeln die Morphologie der Matrix beeinflussen. Daher kann schon
die Beifligung kleiner Mengen grofle Auswirkungen haben. Durch die
Anderungen des Diffusionskoeffizienten und der Morphologie wird zudem die
Sinterfahigkeit beeinflusst, was wiederum Anderungen am
Herstellungsprozess notwendig macht [125]. Dies zeigte sich deutlich bei den
Sialon-SiC-Verbunden, die mittels heiflisostatischen Pressens hergestellt
wurden. Selbst bei einem geringen Anteil an SiC-Partikeln von 5 Vol.-%,
musste der Sinteradditiviiberschuss auf 100 % erhoht werden, um vollstandige
Verdichtung zu erreichen (vgl. 4.1.1). Fiir die Einlagerung hoherer Gehalte an
SiC wire eine noch groBBere Menge an Sinteradditiv notwendig. Diese kann
wihrend des Fliissigphasensinterns nur begrenzt in die a-Si;N4-Struktur zur
Bildung von a-Sialon eingelagert werden, wéahrend der Grofteil als amorphe
Glasphase bevorzugt in Tripel- und Quadrupelpunkten zu finden ist. Dies hitte
einen hohen Anteil an Glasphase als Konsequenz, was fiir den geplanten
Einsatz dieser Materialien nicht erwiinscht ist, da dies eine verringerte Hérte
und VerschleiBbestandigkeit zur Folge hitte [126]. Durch Einsatz der FAST-
Technologie war es moglich, den SiC-Gehalt ohne weitere Steigerung der
Menge an Sinteradditiv von 5 auf 30 Vol.-% SiC zu erhohen. Erst bei einem
SiC-Anteil von 50 Vol.-% war eine vollstindige Verdichtung der
Zusammensetzung mit 100 % Sinteradditiviiberschuss nicht mehr moglich
(4bb. 4.2 (b)). Der Grund dafiir liegt in der Art der Berechnung des
Sinteradditiviiberschusses im Rahmen dieser Arbeit. Der Exzess an
Neodymoxid wurde rein auf die stochiometrische Zusammensetzung des
Sialons bezogen. Wird dieser Pulvermischung eine Fremdphase, wie in diesem
Fall SiC-Partikel, zugegeben, sinkt gleichzeitig der absolute Massenanteil des
Sinteradditivs, wie in Abb. 5.3 fiir 100 %-igen Uberschuss dargestellt. Erst
durch eine Erhohung des Sinteradditiviiberschusses auf 150 % (ca. 3,6 m.-%,
in Abb. 5.3 mit einem Dreieck dargestellt), was dem Niveau der Verbunde mit
20 bzw. 30Vol.-% SiC-Gehalt entspricht, konnte eine vollstindige
Verdichtung erreicht werden.
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Abb. 5.3: Nd,O3-Uberschuss in  Abhdngigkeit des SiC-Gehalts fiir
Zusammensetzungen mit 100 % bzw. 150 % Sinteradditiviiberschuss.

Diese Mallnahme musste zusétzlich mit einer Steigerung der Sintertemperatur
um 100 K auf 1800 °C kombiniert werden (4bb. 4.3).

Zur Beschreibung der Anderung des E-Moduls in Komposit-Werkstoffen
werden verschiedene Mischungsregeln herangezogen, mit denen in
Abhéngigkeit des Volumenanteils des Verstirkungsmittels der E-Modul
berechnet werden kann. Die einzelnen Mischungsregeln sind entsprechend der
Anordnung des Verstirkungsmittels im Verbund anzuwenden. Die
Mischungsregel nach Voigt

Eypig = JuEy + IV Ey, Gl 5.1

mit dem Volumenanteil f und den Indizes M fiir Matrix und V fir
Verstarkungsmittel wird angewandt, wenn Matrix und Verbundwerkstoff
parallel nebeneinander angeordnet sind und die gleiche Dehnung aufweisen.
Stehen Matrix und Verstirkungsmittel parallel zueinander und unter der
gleichen Spannung, so muss die Mischungsregel von Reufl

-1
by <[ L B ol 52
E, E,

angewandt werden. Im Fall der homogenen isotropen Verteilung des
Verstiarkungsmittels, wie in diesem Fall angenommen, wird der E-Modul des
Verbunds nach Hill mit
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EReuﬁ +F
2

Ey = Yot Gl. 5.3

berechnet. Der nach Hill berechnete E-Modul stimmt mit Ausnahme des E-
Moduls von NdO510E10 SiC50 gut mit dem gemessenen E-Modul iiberein
(Abb. 5.4).
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Abb. 5.4: Elastizitdtsmodul der Sialon-SiC-Verbunde mit unterschiedlichem
SiC-Gehalt.

Sowohl Elastizititsmodul als auch Hirte der Sialon-SiC-Verbunde nahmen
anndhernd linear mit zunehmendem SiC-Gehalt bis hin zu Werten von knapp
355 GPa bzw. 2100 HV10 zu, was einer Steigerung von iiber 10 % entspricht.
Die nach der Indentermethode gemessene Bruchzédhigkeit nahm bis zu einem
SiC-Anteil von 30 Vol.-% auf 5,5 MPam'”ab (vgl. 4.3.3). Der leichte Anstieg
der Risszdhigkeit fiir den Verbund mit 50 Vol.-% SiC kann mit dem etwas
erhohten Additiviiberschuss im Vergleich zur Variante mit 30 Vol.-% erklirt
werden. Dadurch nahm die Menge an Glasphase im Gefilige und damit die

Risszdhigkeit leicht zu.

Randschichthiirtung

Um die mechanischen FEigenschaften zu verbessern, wurde, neben der
Einbringung von Hartstoffen in die Sialonmatrix, auch die Moglichkeit von
Randschichtmodifikationen untersucht. Um den Verschleil tribologisch
beanspruchter Funktionsflichen niedrig zu halten und gleichzeitig ein
belastbares Bauteil zu erhalten, war es ein vielversprechender Ansatz, einen im
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Inneren relativ zdhen Keramikkorper mit einer nach auBen zunehmend
hirteren Randschicht zu versehen. Dies wurde zum einen durch die Technik
des Kationenaustauschs, zum anderen durch eine Erhohung des a-Sialon-
Anteils an der Oberfliache erreicht.

Die Behandlung von Sialon-Keramiken in einer Kaliumnitratschmelze wurde
erstmals durch Holzer untersucht [21] und als Verfahren zum Patent
angemeldet [127]. Die Mechanismen, die zu der Hértesteigerung fiihrten,
blieben bisher weitestgehend ungeklart und sollten im Rahmen dieser Arbeit
analysiert werden. Daflir wurden systematische Versuchsreihen an zwei
Sialonvarianten mit unterschiedlichen o/p-Sialon-Verhéltnissen durchgefiihrt.
Es bestitigte sich eine Hartesteigerung an der Oberfliche mit zunehmender
Verweilzeit in der Salzschmelze bei 600 °C bis hin zu 8 h. Diese betrug ca.
150 HV1 fiir beide Materialvarianten. Eine ldngere Behandlung von 16 h
zeigte keine weitere Zunahme in der Hérte (4bb. 4.34). Rontgenographische
Untersuchungen offenbarten, dass das o/f-Sialon-Verhéltnis mit zunehmender
Verweilzeit in der Salzschmelze etwas abnimmt. Dieses Phidnomen eines
temperaturabhéngigen Phasengleichgewichts zwischen den zwei Phasen diirfte
auf einen reinen thermischen Effekt zurlickzufiihren sein, der nicht von der
Salzschmelze beeinflusst wird. Dennoch fiihrt ein geringerer Anteil an o-
Sialon, das die héartere der beiden Modifikationen darstellt, zu einer
verringerten Harte. Somit gibt es zwei gegenldufige Effekte bei dieser Art von
Behandlung, wodurch die Héarte ab einer Verweildauer von 8 h nicht weiter
ansteigt.

Weiterhin  konnte im Rahmen der Nachweisgrenze anhand der
Rontgendiffraktogramme keine Verdnderung der Lage der Sialon-Peaks
erkannt werden (4bb. 4.32). Dies deutet darauf hin, dass kein Einbau grof3er
K'-ITonen mit einem Ionenradius von 1,33 A in die Kristallstruktur
stattgefunden hat. Dies wurde schon im Vorfeld als unwahrschenlich erachtet,
da typischerweise nur Kationen bis zu einem Ionenradius bis zu 1A
erfolgreich in die Kristallstruktur eingebaut werden konnen (vgl. 2.1.1).
Weiterhin ist bei einer Behandlungstemperatur von 600 °C die
Diffusionsgeschwindigkeit in Si;Ny so gering, dass selbst wenn ein
interstitieller Einbau stattgefunden haben sollte, dieser Effekt im zeitlichen
Rahmen der Versuche nur wenige Nanometer tief gewesen sein kann.
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Dadurch, dass der Rontgenstrahl in diesem Material eine Eindringtiefe von ca.
4 bis 40 um erreicht (sieche A.2), ist es sehr unwahrscheinlich, einen solch
oberflichennahen Effekt durch diese Methode nachweisen zu konnen.
TEM-Untersuchungen mit einer Elementanalyse in Kornern, Tripelpunkten
und Korngrenzenphase konnten dagegen belegen, dass Kaliumionen in die
feinen Korngrenzenfilme diffundieren (4bb. 4.33). Auch wenn der Anteil an
amorphen Korngrenzenfilmen und Tripelpunkten sehr gering ist, erscheinen
sie als die einzige Phase, bei der es zu einem Kationenaustausch gekommen
sein kann. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass die Diffusion in einer
amorphen glasartigen Korngrenzenphase deutlich einfacher ist als bei einer
Festkorperdiffusion, wie es ein Einbau in die Sialon-Struktur wére. Ob
tatsichlich ein Austausch von Ionen oder eine reine Diffusion von K aus der
Salzschmelze in die Korngrenzen stattgefunden hat, konnte nicht belegt
werden.

Um zu kldren, ob diese Art von Randschichtmodifikation neben der
Hartesteigerung auch einen Einfluss auf die Festigkeit der Sialonkeramik
besitzt, wie es bei Glas der Fall ist [84], wurden mit der gleichen Technik
Biegestibchen behandelt. Diese bestanden aus der o/B-Sialon-Variante
NdO510E1, welche fiir 8 h der Kaliumnitratschmelze bei 600 bzw. 800 °C
ausgesetzt und anschlieBend im 4-Punkt-Biegeversuch bis zum Bruch belastet
wurden. Die eingebrachten Druckeigenspannungen an der Oberfldche sollten
der Zugbeanspruchung entgegenwirken. Diese Vorspannung muss bei
Biegebeanspruchung erst iiberschritten werden, bevor die fiir das
Grundmaterial charakteristische Biegefestigkeit in Anspruch genommen wird.
Die unbehandelten Proben zeigten eine Inertfestigkeit op = 931 MPa und einen
Weibull-Modul von my,. = 8,3. Nach 8-stiindiger Behandlung bei 600 °C stieg
die Inertfestigkeit auf op = 958 MPa bei praktisch unverdndertem Weibull-
Modul my., = 8,6. Die Proben, die einer Behandlungstemperatur von 800 °C
ausgesetzt wurden, zeigten einen Festigkeitsabfall auf oy = 830 MPa und einen
hoheren Weibull-Modul my, = 18,3 (4bb. 5.5). Die bei 800 °C behandelten
Proben besaBlen eine deutlich angegriffene Oberfliche, die zu groB3en
bruchauslosenden Fehlern fiihrt. Das scheint der Grund fiir die geringere
Inertfestigkeit und den hohen Weibull-Modul zu sein.
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Abb. 5.5: Einfluss einer 8-stiindigen Behandlung mit Salzschmelze bei 600
und 800 °C auf die Festigkeit von NdO0510EI. Der unbehandelte
Referenzzustand ist mit ub bezeichnet.

Da sich die 90 % Konfidenzintervalle der Weibull-Verteilungen fiir die bei
600 °C behandelten Proben mit denen im unbehandelten Zustand tiberlappen,
musste geklart werden, wie hoch die Wahrscheinlichkeit fiir einen
Festigkeitszuwachs ist. Es wurden dafiir statistische Verfahren angewandt
(Bayes-Theorem), um die Aussagekraft dieser Ergebnisse zu untersuchen.
Dabei konnte ermittelt werden, dass die durchgefiihrte Behandlung mit einer
80 %-igen Wabhrscheinlichkeit einen positiven Effekt auf die gemessene
Inertfestigkeit hat und mit 60 %-iger Wahrscheinlichkeit eine Steigerung von
20 MPa moglich ist [128].

Eine vergleichbare Hértesteigerung wie bei der Randschichthiartung durch
Kationenaustausch konnte an dichten Sialonkeramiken durch eine einstiindige
Wirmebehandlung bei 1800 °C erreicht werden (vgl. 4.3.2). Dies wurde durch
eine Verschiebung im o/B-Gleichgewicht zugunsten der hérteren a-Sialon-
Modifikation ermoglicht. Die Hérte an der Oberfliche konnte dabei durch o-
Sialon-Umwandlung im Vergleich zum Ausgangszustand um iiber 100 HV10
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gesteigert werden, wobei im Probenkern das zdhere -Sialon erhalten blieb.
Durch eine lingere Haltezeit von 4 Stunden konnte der a-Sialon-Anteil nur
noch geringfiigig gesteigert werden (4bb. 4.38 (a)). Der Grund dafiir konnte
sein, dass die Nd®" Kationen, welche in die a-Sialon-Struktur interstitiell
eingelagert werden und diese stabilisieren, schon aufgebraucht sind. Es ist zu
vermuten, dass durch einen erhohten Anteil an Sinteradditiv der o-Sialon-
Gehalt weiter gesteigert werden konnte.

REM-Untersuchungen an einem Querschliff der bei 1800 °C behandelten
Probe (4bb. 5.6) zeigen eine oberflichennahe Reaktionsschicht von ca. 15 pm.

Abb. 5.6: REM-Untersuchungen an einem Querschliff der bei 1800 °C
behandelten Probe Nd0410E].
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In den ersten 5 um ist dabei reines a-Sialon zu erkennen, darunter nimmt der
Anteil an [-Phase kontinuierlich bis auf das urspriingliche o/p-Sialon-
Verhiltnis von ca. 40/60 zu. Dies deutet darauf hin, dass sich bei 1800 °C die
a-Sialon-Phase im thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Durch die
relativ schnelle Abkiihlung am Ende der einstiindigen Wéarmebehandlung
bildet sich eine Randschichtzone, in der dieser Zustand ,,eingefroren* wird.
Dagegen kann im Inneren der Probe aufgrund der langsameren Abkiihlung
eine partielle -Sialon-Umwandlung stattfinden.

Abb. 5.7: REM-Untersuchungen an einem Querschliff der bei 1700 °C
behandelten Probe Nd0410E].
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Auf der anderen Seite zeigte eine Warmebehandlung bei 1700 °C, dass die a-
Sialon-Phase an der Oberfliche komplett aufgelost wird. Es ist dabei zu
vermuten, dass die interstitiell eingelagerten Nd’" Kationen bei dieser
Temperatur in die Korngrenzenphase diffundieren und somit die Stabilisierung
von o-Sialon verhindern. REM-Untersuchungen an einem Querschliff der bei
1700 °C behandelten Probe bestdtigten diese Vermutung. Aus Abb. 5.7 ist zu
entnehmen, dass die oberflichennahe Reaktionsschicht von ca. 50 um aus B-
Sialon und neodymbhaltiger Korngrenzenphase besteht. Unterhalb dieser
Schicht ist das urspriingliche Grundmaterial zu erkennen.

Die Tatsache, dass die Phasenumwandlung nur an der Oberfldche und nicht im
Inneren der Probe stattfindet, deutet auf ein thermodynamisches
Ungleichgewicht in den Reaktionen hin. Eine Bildung von a-Sialon im
Inneren der Probe wihrend der Abkiihlung erscheint jedoch sehr
unwahrscheinlich, da diese die bei hoher Temperatur stabile Phase darstellt.
Einen entscheidenden Einfluss auf die Umwandlungsmechanismen kénnte die
N,-Atmosphédre haben, was im Rahmen dieser Arbeit aber nicht eindeutig
geklart werden konnte.

Durch diese Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass durch eine einfache
einstiindige Warmebehandlung die Oberflachenhérte in einem Bereich von ca.
400 HV gezielt eingestellt werden kann, ohne dabei die Eigenschaften des
Probenkerns zu verdandern.

Rontgenographische  Untersuchungen  konnten die  oberflichennahe
Reaktionsschicht bei der bei 1800 °C behandelten Probe, die aus reinem o-
Sialon besteht, nicht prazise auflésen. Grund dafiir ist, dass die Eindringtiefe
des Rontgenstrahls bei diesem Material in dem relevanten Winkelbereich von
20=30-40° ca. 15-20 um betragt (vgl. Abb. A.3). Dagegen konnte die
50 um Reaktionsschicht der bei 1700 °C behandelten Probe vollstindig erfasst
werden.

Carman et al. untersuchten ebenfalls das System Nd-(o+f) Sialon beziiglich
dieser Umwandlung [129]. Sie stellten fest, dass die oo — B Transformation
schon ab einer Temperatur von 1450 °C erfolgt. Dabei bemerkten sie, dass die
regelméfig verteilte Korngrenzenphase grofle Agglomerate Melilith bildet.
Falk [39] untersuchte die Mikrostruktur von neodymstabilisierten Sialon-
Keramiken nach einer Wiarmebehandlung bei 1450 °C mit konsequenter
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Phasenédnderung. Dabei stellte sie fest, dass sich die Sekundirphasen Melilith
(M’) und der AIN-Polytyp 21R aus dem vorhandenen o-Sialon und der
Fliissigphase L nach der in Gl. 5.4 beschriebenen Umwandlungsreaktion
bilden:

a+L—> p+M'+21IR Gl. 54

Dagegen wurden im Rahmen dieser Arbeit bei den
Wirmebehandlungsuntersuchungen an Nd0410E1 bei keiner
Behandlungstemperatur oder -dauer rontgenographisch fremde Phasen
detektiert. Allein bei 1700 °C konnten mittels REM-EDX vereinzelte AIN-
Korner an der Oberfliche nachgewiesen werden. Dies scheint an dem sehr
geringen Anteil an Glasphase zu liegen, der diese Zusammensetzung
kennzeichnet.

Die glasphasenreiche Variante NdO5S10E10, die mittels FAST hergestellt
wurde, zeigte allerdings nach der gleichen Warmebehandlung ein andersartiges
Verhalten. Auch bei dieser Materialvariante konnten nach der einstiindigen
thermischen Behandlung bei 1700 °C an der Oberfldche bis zu 5 um grof3e
21R AIN-Polytyp-Korner identifiziert werden. Rontgenographische Analysen
zeigten bei dieser Temperatur allerdings eine starke Bildung von Melilith (M”),
gekennzeichnet durch ausgepréagte Peaks bei 29° und 31,2° der 2-Theta Skala.
Dies fiihrte zu einer starken Abschwéchung der o- und B-Sialon-Intensititen.
Insgesamt lag der a-Phasen-Anteil bei 1700 °C mit 80 % etwas hoher als im
unbehandelten Zustand mit 73 %. Um die Zusammenhénge aus GI. 5.4 besser
zu verstehen, wurde an NdO510E10 eine weitere Wiarmebehandlung bei
1600 °C durchgefiihrt (4bb. 5.8).
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Abb. 5.8: Auszug aus Rontgendiffraktogrammen fiir die Zusammensetzung
NdO0510E10 bei unterschiedlichen Wirmebehandlungstemperaturen.

So nahm bei der thermischen Behandlung der Probe NdO510E10 bei 1600 °C
der Anteil an a-Phase unter Bildung der Sekundérphasen und -Sialon ab, wie
in Gl. 5.4 beschrieben. Nach einer Stunde bei 1700 °C waren die Peaks der
Sekunddrphasen, wie aus dem Diffraktogramm ersichtlich, noch in gleicher
Intensitdt vorhanden, aber im Verhiltnis zu o- und B-Sialon deutlich hoher.
Dabei verschiebt sich das o/B-Sialon-Verhéltnis bei dieser Temperatur leicht
in Richtung a-Sialon. Daraus kann gefolgert werden, dass zuerst wieder B-
Sialon in a-Sialon umgewandelt und dafiir die restliche Glasphase verwendet
wird, da gleichzeitig der Anteil an Melilith bis 1700 °C zunimmt. Bei weiterer
Erhohung der Temperatur auf 1800 °C stieg der Anteil an a-Sialon auf knapp
95 % und die Peaks der sekundiaren Phasen nahmen deutlich ab. Dies bedeutet,
dass in Folge der Behandlung bei 1800 °C die Riickreaktion, also die
Umwandlung der Sekundirphasen in o-Sialon und einem geringen Anteil
Korngrenzenphase stattfindet, was in einer Erh6hung des Anteils an a-Sialon
resultiert.

Bei Materialvarianten mit einem hohen Anteil an Sinteradditiv ist somit die

oberflichennahe Umwandlung in a-Sialon zwar moglich, allerdings ist bei
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dieser Methode verstdrkt mit einer Bildung von Melilith und AIN zu rechnen.
Dies sollte beriicksichtigt werden, da diese Sekundirphasen die Eigenschaften
des Materials stark beeinflussen und z.B. die Oxidationsbestindigkeit bzw. die
Harte herabsetzen konnen [130,131].

Wie bereits in Abschnitt 4.1.2 erwidhnt, wurde festgestellt, dass die
charakteristischen Peaks von o- und [-Sialon nach dem Prozess des
Fliissigphasensinterns mittels FAST-Anlage unterschiedliche Peakintensititen
aufweisen. Daraus wurde eine Texturierung gefolgert, die aus der axialen
Verdichtung mittels FAST-Anlage resultiert. Zu dhnlichem Ergebnis kam auch
Kessler bei Untersuchungen an hei3gepresstem Si;N, [132]. Es wurde dabei
festgestellt, dass nadelformige [-SizN4-Kristalle, die wihrend des
HeiBpressens iiber einen Losungs-Wiederausscheidungsprozess entstehen (vgl.
2.2.1), eine bevorzugte Orientierung ihrer Léangsachse senkrecht zur
HeiBBpressrichtung  besitzen. Dabei  konnte als Mechanismus  zur
Texturentstehung das mechanische Umklappen der bereits entstandenen
nadelformigen  Kristalle iiber  makroskopische  FlieBprozesse  als
Ausweichreaktion auf die Druckbeaufschlagung angesehen werden. Dieses
Phanomen sollte auch fiir feldunterstiitzt gesinterte Nitridkeramiken gelten.
Denn mit Ausnahme der Warmezufuhr kann der Sinterprozess in der FAST-
Anlage dem  HeiBpressen  gleichgesetzt  werden. Dass die
Verdichtungsmechanismen durch den gepulsten Gleichstrom nicht beeinflusst
bzw. verdndert werden, konnte Langer anhand eines Vergleichstests an
feinkornigem Al,O; feststellen [133]. Ein Einfluss des gepulsten Gleichstroms
auf die Ausrichtung der Korner kann somit nahezu ausgeschlossen werden.

Mit steigender Temperatur der thermochemischen Behandlung ist zu erkennen,
dass die charakteristischen Peaks sowohl von a- als auch von B-Sialon sich
immer mehr in Richtung gleich hoher Peakintensititen ndhern. Dies ist
dadurch zu erkldren, dass im Verlauf der Wirmebehandlung in der
HeiBisostatpresse kein mechanischer Druck auf die Probe beaufschlagt wird
und somit beim Kornwachstum wéhrend des Warmebhandlungsprozesses
keine Vorzugsrichtung besteht. Eine homogene Keimbildung mit isotrop
verteilten Kornern erscheint dagegen als unwahrscheinlich.
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5.2 Risswachstumsverhalten

Das Risswachstumsverhalten von drei Sialon-Materialvarianten, die sich 1im
o/B-Sialon-Verhéltnis sowie im Anteil an Glasphase unterscheiden, wurde im
Rahmen dieser Arbeit nidher untersucht. Die Bestimmung der Bruchzihigkeit
erfolgte dabei nach unterschiedlichen Priifverfahren, um einen Vergleich der
Methoden zu ermdglichen. Dabei zeigten diese Verfahren qualitativ die
gleichen Ergebnisse, wobei die SEVNB-Methode die bruchmechanisch
exaktere Losung darstellt, da sie mit einer senkrecht zur Rissebene anliegenden
Zugbeanspruchung den BelastungsmodusI sehr gut abbildet. Bei der
Erzeugung der Kerben in den SEVNB-Proben konnten durch Reduzierung der
Ko6rnung der Diamantsuspension bis auf 1 um mittlere Kerbgrunddurchmesser
von unter 10 um erreicht werden. Die Realisierung von moglichst geringen
Kerbradien ist sehr wichtig, da ab einem kritischen Wert die Annahme, dass
die Kerbe einem scharfen Riss entspricht, nicht mehr zutrifft [134]. Dadurch
steigt die berechnete Bruchzéhigkeit an und das Ergebnis wird somit verfalscht
[65].

Verschiedene Untersuchungen zeigten, dass die Bruchzidhigkeit bei
Nitridkeramiken mit steigender Korngréf3e zunimmt und etwa proportional zur
Wurzel aus der Dicke der gestreckten Korner ist [135]. So besitzt die a-reiche
Sialon-Variante Nd1010E1 den niedrigsten Kj., gefolgt von der gemischten
o/B-Variante NdO510E1, wihrend die gemischte o/p-Variante mit
zusitzlichem Sinteradditivgehalt NdO5S10E6 die hochsten Werte aufweist (vgl.
4.2.3). B-Phasen-reiche Sialone sowie a-Sialon-Keramiken mit ausgepragten
anisotropen Kornern konnen somit als in-situ whiskerverstirkte Werkstoffe,
mit den daraus resultierenden Verstirkungsmechanismen wie Rissablenkung
und Rissiiberbriickung betrachtet werden. Diese Mechanismen setzen neben
Koérnern mit hohem Streckungsgrad einen Bruch entlang der Korngrenzen
voraus. Die Festigkeit der Korngrenzen sollte also geringer sein als die der
Sialon-Korner. Der Rissiiberbriickungsmechanismus beruht darauf, dass es zu
Verzahnungen der Rissflanken hinter der Rissspitze kommt, welche die
Rissspitze teilweise abschirmen. Mit fortschreitender Rissoffnung werden
diese Briicken unter Energieverbrauch (Reibung, Ausbruch der Korner)
aufgelost. Die Ausbildung dieser Briicken ist umso stirker, je hoher die
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Anisotropie und Dimensionen der Korner sowie der interkristalline Bruchanteil
sind [68,136]. Die beschriebenen Phanomene konnen im Wesentlichen fiir das
R-Kurvenverhalten von Sialonen verantwortlich gemacht werden. Dieses
wurde an einer dufBlerst steifen 4-Punkt-Biegevorrichtung untersucht, die
stabiles Risswachstum fiir die drei untersuchten Materialvarianten ermdglichte
(vgl. 3.5.5).

Die R-Kurven zeigten einen steilen Anfangsanstieg und erreichten innerhalb
der ersten 10-20 um Rissverldngerung anndhernd Plateauwerte (A4bb. 4.23).
Ein steiler Anstieg ist erwiinscht, weil Materialien, die bereits bei kleinen
Fehlern eine hohe Zdhigkeit aufweisen, eine hdohere Festigkeit erreichen
konnen und relativ unempfindlich in Bezug auf die FehlergroBBe sind. Dabei
sollte der Maximalwert der R-Kurve so hoch wie moglich sein [137].

Die a-Sialon-reiche Variante zeigte von den drei untersuchten Materialien die
geringste Steigung der Risswiderstandskurve bis auf den Plateauwert von
Kir = 4,7 MPam'?. Dies konnte mit einer geringeren Grenzfliachenfestigkeit
zwischen Komern und Glasphasen-Matrix  zusammenhédngen, wie
Untersuchungen an SisN; gezeigt haben [138]. Mit zunehmender
Rissverlangerung zeigte die Kurve einen nur sehr flachen weiteren Anstieg.
Dies deutet darauf hin, dass ab einer Rissverlingerung Aa =20 um die
Briickenbildung und deren Auflosung im Gleichgewicht stehen. Dies hingt
direkt mit dem geringen Anteil von ca. 12 % an nadelformigen [(-Sialon-
Kornern zusammen (A4bb. 4.5). Die maximale KorngroBBe fiir die zum Teil
nadelig gewachsenen o-Sialon-Kristalle bei dieser Materialvariante lag bei
unter 3 um (4bb. 4.8 (e)). Mit einem derart ausgebildeten Geflige kann ein nur
geringer Anteil an Reibbriicken bei groferen Rissverldngerungen aktiviert
werden. Der Einfluss der 3-Sialon-Korner auf das R-Kurven-Verhalten war bei
Variante NdO5S10E1 mit 45 %-igem Anteil an dieser Phase mit gestrecktem
Habitus und KorngréBen bis ca. 8 um deutlich erkennbar. Daraus resultiert ein

hoherer Plateauwert von Kig = 5,2 MPam'"?

nach 500 um Rissverlangerung.

Mit dem auf 60 9% gesteigerten Sinteradditiviiberschuss von Variante
NdO510E6 wurde der hochste Plateauwert von Kig = 5,8 MPam'”? erreicht. Mit
zunehmender Rissverldngerung ist ein weiterer signifikanter Anstieg messbar,

was darauf zuriickgefiihrt wird, dass ein groBler Anteil an a-Sialon-Kornern
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durch den hoheren Sinteradditiviiberschuss zunehmend gestreckter wird, so
dass der Anteil an Reibbriicken und pull-out-Effekten steigt.

Die Ergebnisse aus den R-Kurven-Messungen korrelierten dabei sehr gut mit
den Ergebnissen der Bruchzihigkeitsbestimmung nach der SEVNB-Methode,
die den Plateau-Wert der R-Kurve liefert (vgl. Tab. 4.1).

Als Startwert flir die R-Kurven wurden die mittels COD-Methode bestimmten
Rissspitzenzdhigkeiten Kjy gewdhlt. Deren Werte lagen zwischen
Kio=14 MPam'? fiir die o-reiche Sialon-Variante und Ko = 1,6 MPam'? fiir
das Material mit einem o/B-Sialon Verhiltnis von 55/45 (4bb. 4.21 und
Abb. 4.22). Dies zeigt, dass die Gefiigeausbildung keinen betrdchtlichen
Einfluss auf die gemessene Rissspitzenzdhigkeit besitzt. Bei dieser
Auswertemethode wurde nur der rissspitzennahe Bereich bis ca. 5 um
betrachtet, wodurch R-Kurven-Effekte das Ergebnis nicht so stark
beeinflussen. Mit groler werdendem Rissfortschritt weichen die gemessenen
Rissoffnungswerte von der Fit-Parabel immer mehr nach oben ab, was auf ein
verstarktes R-Kurven-Verhalten hindeutet. Verglichen mit
Rissspitzenzihigkeiten von ca. 2 MPam'?, die mit der gleichen Methode in
Si3N,4 ermittelt wurden [82], konnten die fiir Sialone erhaltenen Ergebnisse mit
einer anderen Zusammensetzung der amorphen Korngrenzenphase begriindet
werden. Wie sich diese von der in Si3sN4 im Wesentlichen unterscheidet, ist im
folgenden Abschnitt ,,Unterkritisches Risswachstum* diskutiert. Dabei ist zu
beriicksichtigen, dass bei der Messung der Rissspitzenzihigkeit sowohl die
Grenzflachenfestigkeit von Korn und Korngrenzenphase als auch die

Festigkeit des Korns selbst eine entscheidende Rolle spielen.

Bei den Festigkeitsmessungen der drei ndher charakterisierten Sialon-
Varianten war auffillig, dass die o-reiche Sialon-Variante mit der geringsten
Bruchzdhigkeit die besten Eigenschaften zeigte (A4bb. 4.24). Dies wiirde
bedeuten, dass diese Materialvariante aufgrund deutlich kleinerer Fehler
versagt. Den Zusammenhang zwischen Festigkeit, Fehlergrole und R-Kurve
zeigen die Diagramme in Abb. 5.9 fiir die drei untersuchten Sialon-Varianten.
Der Verlauf des Spannungsintensitatsfaktors wurde unter Verwendung von Gl.
2.4 fur die jeweils charakteristische Festigkeit oy (vgl. Tab. 4.2) berechnet.
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Abb. 5.9: R-Kurven bzw. berechneter Spannungsintensitdtsfaktor-Verlauf.
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Dabei wurde zur einfacheren Vergleichbarkeit einheitlich  von
halbkreisformigen  Oberflichenfehlern mit  Geometriefaktor Y =1,3
ausgegangen. Aus dieser graphischen Auswertung konnen die Anfangs-
fehlergroBe sowie die stabile Rissverlingerung bis zum Bruch entnommen
werden. Dieser tritt auf, wenn die Dberechnete Kurve des
Spannungsintensititsfaktors die R-Kurve tangiert.

Aus dieser Darstellung wird ersichtlich, dass die a-reiche Sialon-Variante
NdI1010E1 mit ca. 8 um die geringsten kritischen Fehlergrof3en besitzt, gefolgt
von der Variante NdOS10E1 mit ca. 12 um, wiahrend Nd0O510E6 aufgrund von
groberen Defekten von ca. 19 um Ausgangsgroflie versagt. Die stabile
Rissverlangerung bis zum Bruch betridgt dabei fiir NdO5S10E1 und Nd1010E1
ca. 4 um, wihrend es bei NdO510E6 ca. 8 um sind.

Da die Biegestibchen aus den drei Sialon-Varianten nach dem gleichen
Herstellungsverfahren hergestellt wurden, kann ein starker FEinfluss des
,processing®“ auf die Festigkeit nahezu ausgeschlossen  werden.
Stichprobenartige fraktographische Untersuchungen an den Bruchflichen
zeigten eine ausgewogene Versagensursache von Oberflichenfehlern bzw.
Volumenfehlern. Zu dhnlichem Ergebnis kam auch Holzer bei Untersuchungen
an den gleichen Materialvarianten [21]. FEine FErkldrung fir die
unterschiedlichen AnfangsfehlergroBen konnte das jeweilige Verhalten der
Materialien bei der Hartbearbeitung darstellen. Im Gegensatz zur
Materialvariante NdO5S10E6 mit den grobsten B-Sialon-Nadeln kdnnten bei der
feinkornigen o-reichen Sialon-Variante Nd1010E1 kleinere Risse an der
Oberfliche vorliegen. Eine Abhidngigkeit von Festigkeit, Korngroe und
Oberflichenbearbeitung technischer Keramiken wurden von Iwasa und Kim
formuliert [139,140]. Hierin wurde festgestellt, dass bei grobkornigen SizNy-
Keramiken mit bis zu 10 um Kornlidnge, die durch eine Schleifbearbeitung
eingebrachte kritische Prozesszone an der Oberfliche ausgeprégter ist als in
feinkornigerem Material. Dies war verantwortlich fiir eine Festigkeitsabnahme
im grobkornigen Material und konnte auch eine Erklarung fiir die Ergebnisse
dieser Arbeit liefern.
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Unterkritisches Risswachstum

Der hohe Risswachstumsexponent n von ca. 120, der bei den Untersuchungen
an NdO510E1 und NdIO10E1 unter destilliertem Wasser festgestellt wurde,
deutet auf ein sehr schwaches medienbedingtes unterkritisches Risswachstum
hin (vgl. 4.2.7). Speziell fiir diese Art von Materialien mit extrem hohen
Risswachstumsexponenten wurde eine neue Auswertemethode entwickelt, bei
der Durchldufer auf einem hoheren Lastniveau erneut belastet werden konnen
[141,142]. Diese Lebensdaueruntersuchung unter stufenartiger Belastung
ermoglicht  eine  genauere  Aussage  lber das  unterkritische
Risswachstumsverhalten. Untersuchungen unter Isooktan an den gleichen
Materialvarianten zeigten eine noch geringere Risswachstumsgeschwindigkeit
als in Wasser (iiber Faktor 10). Das Verhéltnis zwischen a-und 3-Sialon
schien dabei keinen bedeutenden Einfluss auf das unterkritische Risswachstum
zu haben.

Wichtig fiir die Interpretation des unterkritischen Risswachstums ist nicht nur
der alleinige Wert des Risswachstumsexponenten n, sondern auch A* und
somit die allgemeine Lage der v-K-Kurve. Die in Abschnitt 4.2.7 gemessenen
Lebensdauern wurden ausgewertet, um die v-K-Abhédngigkeit des
unterkritischen Risswachstums zu erhalten. Bei diesem Verfahren wurde das
Potenzgesetz vorausgesetzt. In den meisten Féllen ist dies flir keramische
Werkstoffe eine hinreichend genaue Annahme. Es zeigten sich allerdings
Félle, bei denen das untersuchte Material eine kompliziert verlaufende
Risswachstumskurve aufwies, die im Bereich hoher Risswachstumsraten nicht
genau genug durch das Potenzgesetz beschrieben werden konnte [90].

Die von Fett und Munz vorgeschlagene Alternative der modifizierten
Lebensdauermethode [88] (sieche Abschnitt 2.4.4), bei der keinerlei Annahme
tiber die Art des v-K-Zusammenhangs notwendig ist, wurde hier angewendet,
um die Korrektheit der in Abschnitt 4.2.7 erhaltenen Ergebnisse zu eruieren.
Dabei wird gezeigt, dass die modifizierte Lebensdauermethode auf den
Spezialfall der statischen Versuche mit Wiederbelastung der Durchldufer auf
hoheren Lastniveaus ausgeweitet werden kann.

Aus GI. 2.14 ergibt sich die unterkritische Risswachstumsrate als Funktion von
Kj; fiir das erste Lastniveau (GI. 5.5).

150



Diskussion

WK )=~ LY d[log (K, /K Gl 5.5
! tB,lo-lz Y d|_10g(t310'1 )J

Bei Wiederbelastung der Proben von Lastniveau oy auf o, steigt dabei der
Spannungsintensititsfaktor auf den Wert K. (re = reloaded = wiederbelastet)
gemal

Isur * Gl 56

Dabei ist K, (sur = survival = Durchldufer) der Spannungsintensitétsfaktor
zum Zeitpunkt #,, welcher die reguldre Laufzeit auf dem ersten Lastniveau
definiert.

Damit resultiert fiir die Risswachstumsrate als Funktion von K, fiir das zweite
Lastniveau:

V(K ): _ 2 Klre d[lOg Ire /KI )] Gl 5.7
fre tBEZO'Q2 Y d llog(tmd2 )J

Die Anwendung von GI. 5.7 setzt die Kenntnis von Ky, voraus, welche iiber
einen iterativen Prozess iiber Gl. 5.8 bestimmt werden kann. Dieses Verfahren
ist ausfiihrlich in [143] beschrieben.

B 2 Ksur K]
ly = 2v2 I V( K )
1 K; I

dK; Gl. 5.8

Die mittels modifizierter Lebensdauermethode errechneten v-K-Werte sind in
Abb. 5.10 fir die Materialvariante Nd1010E1 dargestellt. Dabei sind die
einzelnen Werte der reguldren Briiche auf dem ersten Lastniveau von 800 MPa
als Punke eingezeichnet. Die bei 900 MPa wiederbelasteten Durchldufer, die
auf dem 2. Lastniveau reguldr versagten, sind als Kreise dargestellt. Zum
Vergleich ist die nach dem Potenzgesetz ausgewertete v-K-Kurve aus Abs.
4.2.7 eingezeichnet. Dabei ist zu erkennen, dass diese mit den berechneten
Werten aus der modifizierten Lebensdauermethode gut libereinstimmt. Somit
kann das reale unterkritische Risswachstumsverhalten der untersuchten Sialon-
Keramiken mit dem Potenzgesetz abgebildet werden.
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Abb. 5.10: Vergleich der nach Gl. 5.5 (Punkte) und Gl 5.7 (Kreise)
berechneten v-K-Werte mit der aus dem Potenzgesetz erhaltenen v-K-Kurve

fiir die in destilliertem Wasser untersuchte Sialon-Variante Nd1010E1.

In Abb. 5.11 sind die v-K-Kurven fiir die in destilliertem Wasser untersuchten
Materialvarianten NdOS10E1 und Nd1010E1 als Potenzgesetz-Fit aufgetragen.
Zum Vergleich sind die Kurven zweier anderer Keramiken, Si;N4 [91] und
Al O3 [90] eingezeichnet. Diese weisen eine geringere Steigung und damit eine
deutlich hohere Risswachstumgeschwindigkeit bei niedrigen K/K;.-Werten auf.
Die Werte fiir Al,O; stammen aus Untersuchungen an Luft, wobei unter
Wasser ein viel stiarkeres unterkritisches Risswachstum zu erwarten ware.
Wird  die  Risswachstumsgeschwindigkeit  {iber  den  absoluten
Spannungsintensititsfaktor K; aufgetragen, so werden die positiven
Eigenschaften der Sialon-Keramiken noch deutlicher (4bb. 5. I 1 (b)). Beti einer
hypothetischen Belastung von K;= 4,75 MPam"? ist die
Risswachstumsgeschwindigkeit beim gemischten o/p-Sialon im Bereich von
nm/h, beim a-reichen Sialon im Bereich von pm/h, bei Si;N4 im Bereich von
mm/h, wihrend Al,O; bei einer solchen Belastung bereits katastrophal versagt
hitte.
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Abb. 5.11: Vergleich der v-K-Kurven fiir zwei in destilliertem Wasser
untersuchte  Sialon-Varianten mit kommerziellem Siliciumnitrid bzw.
Aluminiumoxid tiber den normierten (a) und absoluten
Spannungsintensitdtsfaktor (b).

Eine mogliche Ursache fiir das sehr geringe medienbedingte unterkritische
Risswachstum in den untersuchten Sialon-Keramiken konnte der niedrige
Anteil an amorpher Korngrenzenphase darstellen. Um den Zusammenhang
zwischen Anteil an Glasphase und Risswachstumsgeschwindigkeit zu
analysieren, wurde basierend auf der NdO510E1-Variante die Sialonvariante
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NdO510E6 hergestellt und diese ebenfalls in destilliertem Wasser untersucht.
Diese Variante besitzt einen hoheren Sinteradditivgehalt, was zu einem
Glasphasenanteil von ca. 3 Masse-% gegeniiber den 0,5 Masse-% des
herkdmmlichen gemischten o/B-Sialons fiihrt, was allerdings im Vergleich zu
Si3N4 immer noch sehr gering ist. Die Proben wurden nach der in Abschnitt
4.2.7 bereits beschriebenen Methode bei einem ersten Lastniveau von 650 MPa

und anschlieBend auf einem zweiten Lastniveau von 750 MPa beansprucht
(4bb. 5.12).

Inin(1/(1-F))

2 0
1 o=750MPa
‘0-> 3 2l
.’
0 = hd 12
- O =
1 { . e o .
1 o © =
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Abb. 5.12: Lebensdauern in destilliertem Wasser fiir Nd0510E6 (a). Vergleich
der v-K-Kurven fiir Nd0510E6 mit Nd0510E1 (b).

Die Auswertung beider Lastniveaus ergab fiir diese Materialvariante das
Risswachstumsgesetz

98
V= 0,0130m/h-{£} .

Ic
Aufgetragen als v-K-Kurven zeigt die Sialon-Variante mit zusitzlichem
Glasphasenanteil NdO510E6 bei niedrigeren Kj-Werten ein etwas hoheres
unterkritisches Risswachstum als das NdOS10E1 (4bb. 5.12 (b)). Dies scheint
die Vermutung zu bekréftigen, dass die amorphe Korngrenzenphase einen
Einfluss auf das medienbedingte unterkritische Risswachstum hat. Der n-Wert
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wird zwar mit einem hoheren Anteil an Korngrenzenphase etwas kleiner, ist
aber im Vergleich zu Si3N, immer noch sehr hoch. Daher scheint nicht nur die
Menge, sondern auch die Zusammensetzung eine entscheidende Rolle zu
spielen. So werden bei Sialon durch die zusitzliche Einlagerung von
Aluminium und Sauerstoff im Vergleich zu Si3N4 nicht nur Anzahl und Art der
Si-O-Verbindungen erhoht, sondern auch Al-O-Verbindungen generiert. Diese
besitzen im Vergleich zu Si-N eine hohere Bindungsenergie, wie Becher et al.
feststellten [144]. Wie in Abb. 5.13 dargestellt, steigt die Bindungsenergie von
SiNOy- und AIN,Oy-Tetraedern mit zunehmendem Substitutionsgrad von
Stickstoff durch Sauerstoff, wobei Si0O,4 die energetisch stabilste Einheit bildet
[145].

22
20 |
182
16 |
"

12 |

Bindungsenergie [eV]

10

Abb. 5.13: Berechnete Bindungsenergie fiir 5-atomige Si und Al-Tetraeder-
Cluster unterschiedlicher O/N Zusammensetzung [145].

Daraus resultiert somit auch, dass die Grenzflichenfestigkeit zwischen
oxynitridischer Glasphase und Sialon-Ko6rnern hoher ist als die zwischen Si3Ny4
und Glasphase. Aus diesen Untersuchungen kann geschlussfolgert werden,
dass die stirkeren Bindungen in Sialon-Keramiken fiir die hohe Resistenz
gegeniiber unterkritischem Risswachstum verantwortlich sein konnten.
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5.3 Tribologisches Verhalten

Die Sialon-Grundzusammensetzungen Nd0510E1 und Nd1010E1 wurden
bereits von Holzer sowohl in Wasser als auch Isooktan in einer Zylinder-
Platte-Anordnung in Selbstpaarung charakterisiert [146]. Diese Keramiken
zeigten dabei unter Isooktanschmierung und geschliffener Plattenoberfliche im
Vergleich zu kommerziellem Al,O; und SizN; nach einer Einlaufphase
Reibungszahlen auf dem niedrigsten Niveau (un=0,2-0,3). Die geringste
VerschleiBbandbreite erreichte die o-Sialon-reiche Variante, die von allen
untersuchten Materialien die hochste Hérte besitzt.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Schwerpunkt der tribologischen
Untersuchungen auf Sialon-SiC-Verbunde und auf oberflaichenmodifizierte
Sialone gelegt.

Einfluss der Oberfliichenbearbeitung und des Herstellungsverfahrens

Als Referenzwerkstoffe wurden die konventionell hergestellte Sialonvariante
NdO510E1 in poliertem bzw. feingeschliffenem Zustand sowie das
additivreichere NdO510E10, das als Grundwerkstoff fiir die Sialon-SiC-
Verbunde diente, untersucht. Letztere wurde sowohl mittels heillisostatischen
Pressens, als auch mit der FAST-Technik hergestellt. Die Ergebnisse der
Untersuchungen zeigten, dass der Einfluss der Oberflache bei NdOS10E1 eine
untergeordnete Rolle spielt (vgl. 4.4.1). Im Allgemeinen ergeben polierte
Oberfldachen niedrigere Reibungszahlen mit zunehmender
Beanspruchungsdauer, jedoch tempordre Reibungszahlspitzen durch lose
Verschleifteilchen oder Bildung von unerwiinschten Deckschichten [147]. In
diesem Falle unterschieden sich die Reibungszahlverldufe im Wesentlichen
nicht stark voneinander und der lineare VerschleiBBbetrag lag mit unter 0,5 um
selbst flir die geschliffene Variante in einem unbedenklichen Bereich. Dies
deutet auf keinen Abtrag der Schleifriefen, sondern auf eine Einebnung des
Oberflachenprofils hin, was die REM-Bilder auch bestétigen (4bb. 4.48). Die
Probe mit polierter Oberfliche zeigte eine regelmifige Deckschicht aus
kompaktierten Verschleipartikeln in der GroéBenordnung von 1-2 pm.
Dagegen zeigte die heiBisostatisch gepresste Sialonvariante NdOS10E10 mit
einem hoheren Sinteradditiviiberschuss deutlich schlechtere
Gleiteigenschaften. Sie besal die hochste Reibungszahl und es traten zudem
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kurzzeitige Reibungszahliiberh6hungen bis zu p=0,3 auf (4bb. 4.46). Die
Oberflache war durch starken Materialiibertrag des Gegenkorpers und durch
eine starke Furchung in Gleitrichtung gekennzeichnet. Dadurch ergab sich fiir
diese Variante der hochste Gesamtverschleil von ca. 9 um (4bb. 4.47).
Verantwortlich fiir die schlechteren Gleiteigenschaften konnte hauptsidchlich
die KorngroBBe und deren Morphologie bei dieser Materialvariante sein. Die
nadelformige [(-Phase erreichte mit zunehmendem Sinteradditiviiberschuss
hohere Streckungsgrade und eine maximale Linge von 10 um. Zusitzlich
nahm die Kornmorphologie der oa-Sialon-Phase mit steigendem
Sinteradditiviiberschuss einen zunehmend gestreckten Zustand an. Diese Art
von Gefiige beglinstigt zwar eine hohe Schadenstoleranz in Form einer hohen
Bruchzéhigkeit, scheint aber unter den Rahmenbedingungen in dieser Arbeit
fiir die tribologischen Eigenschaften eher kontraproduktiv zu sein. Xie und
Hoffmann stellten in diesem Zusammenhang fest, dass je nach
Beanspruchungsart und Oberflichenpressung die Kornform bzw. der
Streckungsgrad eine entscheidende Rolle spielen [148]. Weiterhin besitzt das
Material durch den hoheren Sinteradditivgehalt einen erhohten Anteil an
Glasphase, der sich wie auch Campbell et al. feststellten [126], negativ auf die
tribologischen Eigenschaften auswirkt.

Die mittels FAST hergestellte Probe gleicher Zusammensetzung zeigte im
Gegensatz dazu ein sehr feinkdrniges Geflige mit einem etwas hoheren Anteil
an harter a-Phase. Im Vergleich zur Paarung mit der hei3isostatisch gepressten
Sialon-Variante lag der Gesamtverschleil um mehr als den Faktor 3 niedriger
(Abb. 4.47). Dies ldsst sich mit der fiir verschiedene keramische Materialien
beobachteten positiven Wirkung eines feinkornigen Gefliges erkliren, solange
der VerschleiB nicht durch Rissbildung und anschlieBende grofere
Materialausbriiche dominiert wird. Trotz eines hohen Anteils an Glasphase
liegt hier die Reibungszahl auf einem deutlich niedrigeren Niveau, kann den
Wert fiir die additivarme HIP-Variante jedoch nicht ganz erreichen.

Eine Moglichkeit der weiteren Verbesserung der tribologischen Eigenschaften
wire die Verdichtung einer sinteradditivarmen Sialonvariante mittels FAST.
Dabei konnten die Vorziige einer glasphasenarmen Sialonkeramik mit dem
feinkornigen Gefiige, das sich durch die genannte Herstellungsmethode
einstellt, miteinander gekoppelt werden.
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Sialon-SiC-Verbunde

Ein nicht zu unterschitzender Vorteil von Sialon-SiC-Verbunden ist, neben der
hoheren Harte, deren thermische Leitfahigkeit. Diese spielt bei tribologischen
Systemen mit Mangelschmierung eine gro3e Rolle und ist bei SiC hoher als in
Siliciumnitridkeramiken. Die Einlagerung von SiC in die Sialon-Matrix kann
dessen Wirmeleitfahigkeit somit stark steigern [149]. Durch eine bessere
Wirmeabfuhr kann die Temperatur im Reibkontakt deutlich reduziert werden,
was verhindert, dass das Schmiermedium Isooktan verdampft. Wenn dies
geschieht, kommt es kurzzeitig zu unerwiinschtem Festkorperkontakt, was sich
in den tribologischen Versuchen als Reibungszahlspitze bemerkbar machte.
Diese waren bei den Untersuchungen an reinen Sialonen haufig anzutreffen.
Die Sialon-SiC-Verbunde mit feinkornigem SiC (dso = 0,3 um) zeichneten
sich, im Gegensatz zu dem ebenfalls mittels FAST hergestellten reinen Sialon,
durch einen wesentlich ruhigeren Verlauf der Reibungszahl und ein insgesamt
etwas niedrigeres Reibungszahlniveau aus. Schon bei einem SiC-Gehalt von
20 Vol.-% war eine Reduktion der Reibungszahl und deren Fluktuation zu
erkennen. Mit zunehmendem SiC-Anteil konnte dabei eine Abnahme der
quasistationdren Reibungszahl bis auf Werte um 0,14 fiir die Variante mit
30 Vol.-% SiC beobachtet werden (4bb. 4.49). Eine weitere Zunahme des SiC-
Gehalts zeigte keine zusdtzliche Verbesserung im Gleitverhalten. Dies deutet
darauf hin, dass ab einem SiC-Anteil von ca. 30 Vol-% die
Perkolationsschwelle fiir diese Partikel in der Sialon-Matrix iiberschritten ist.
Somit steigert eine Erhohung der SiC-Konzentration die Wiarmeleitfahigkeit
nicht weiter.

Eine weitere Ursache fiir das verbesserte tribologische Verhalten von Sialon-
SiC-Verbunden konnte durch tribochemische Reaktionen zu begriinden sein.
In der Literatur wurde das tribochemische Verhalten von SiC weitgehend fiir
das Medium Wasser untersucht, doch fiir Isooktan oder &dhnliche
Kohlenwasserstoffverbindungen konnte keine Information gefunden werden.
Theoretisch wird keine Reaktion von Isooktan mit SiC erwartet, doch konnte
in Isooktan gelostes Wasser typischerweise zu einer gelartigen Schmierschicht
fiihren [99,100]. Dabei ist anzumerken, dass es sich bei dem verwendeten
Versuchstribometer um ein offenes System handelt, bei dem das Medium in
stindigem Kontakt und Austausch mit der Umgebungsluft ist und somit ein
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Einfluss der Atmosphére nicht ausgeschlossen werden kann. So zeigte SiC
durch tribologische Beanspruchung in sauerstoffhaltiger Atmosphire sog.
»ubricious oxides* (S1—Ox—C,). Dies sind diinne, schmierwirksame
Schichten mit geringer Scherfestigkeit [150]. Die Oberfldche des Sialon-SiC-
Verbundes mit 50 Vol.-% SiC erschien nach Versuchsende annidhernd poliert
und die Mikrostruktur der Keramik war zu erkennen (A4bb. 4.51), was auf
solche tribochemisch dominierte VerschleiBvorgénge hindeuten konnte.

Einen eindeutigen Finfluss auf die Reibungszahl hatte die GroBe der
eingelagerten SiC-Partikel. Bei dem Verbund mit 30 Vol.-% grobkornigen
SiC-Teilchen lag die quasistationdre Reibungszahl mit p = 0,2 ca. 40 % hdher
als fiir das feinkornige SiC (4bb. 4.49). Dieses stark vom Korndurchmesser
abhédngige Gleitverhalten wurde bereits an unterschiedlichen Oxidkeramiken
festgestellt [151]. Bei grobkoérnigem Material wurde eine verstidrkte Tendenz
zu interkristallinem Rissverlauf beobachtet, was zum Ausbruch ganzer Koérner
fiihrt, die fiir eine erhohte Reibungszahl und erhohten Verschleil3
verantwortlich  sind. Dagegen neigen feinkornige Keramiken zu
transkristallinem Bruchverhalten mit feinem Abrieb, der sich wihrend der
tribologischen Beanspruchung als feine Schicht an der Oberfliche des
Materials anhaftet und diese somit schiitzt.

Oberflichenstrukturierung durch Plasmaditzen

In geschmierten Gleitsystemen begiinstigen eine gute Fluidverteilung und
ausreichende =~ Schmierfilmdicke  das  Entstehen  eines  tragenden
Schmiermittelfilms, wodurch Reibung und Verschleil3 reduziert werden. Dies
konnte in unterschiedlichen Arbeiten durch Erzeugung von Schmiertaschen
bewerkstelligt werden, wie bereits in Abschnitt 2.4.5 erwidhnt. Im Rahmen
dieses Vorhabens sollte ein analoger Effekt durch Plasmadtzen von Sialon-
Oberflachen erreicht werden. Das Plasmaidtzen mit Tetrafluormethan (CF4 +
O,) ist ein aus der Halbleitertechnologie bekanntes Verfahren. Ziel ist es
dabei, an Si-Wafern eine gezielte Oberflachentopographie mittels Masken
einzustellen. Durch Ziinden eines Plasmas werden aus Tetrafluorkohlenstoff
Fluor-Radikale abgeschieden (Gl. 5.9), welche eine Bindung mit Silizium
eingehen und dieses nach und nach auflosen (GI. 5.10).
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CF, » CF, +F" Gl. 5.9

Si+4F" — SiF, Gl. 5.10

Diese Atztechnik wurde hier auf Sialone iibertragen, mit dem Ziel, ein
Hohenrelief an der Oberfliche zu erzeugen [152]. Beim Plasmadtzen von
Sialon-Keramiken wird die B-Phase bevorzugt angegriffen und herausgeldst,
wodurch sich Mulden bilden, die als Schmiertaschen genutzt werden konnen.
Die a-Phase besitzt eine hohere Resistenz gegen den Atzangriff und bildet den
verbleibenden Traganteil der Oberfldche [153].

Unterschiedliche Traganteile konnten somit durch Variation des o/f-
Mengenverhiltnisses und unterschiedliche Tiefen der Schmiertaschen durch
Anpassung der Atzparameter wie die Atzdauer realisiert werden [154].
Abb. 5.14 zeigt schematisch, was mit zunehmender Atzdauer an einem
gemischten o/B-Sialon geschieht. Die dunklen nadelférmigen Kristalle sollen
dabei die B-Korner darstellen, die graue Matrix a-Sialon und Glasphase. Da
die B-Sialon-Nadeln im Material stochastisch verteilt sind, werden einige
parallel, weitere senkrecht, andere wiederum in beliebigen Winkeln zur
Oberfliche ausgerichtet sein. Bei einer Atzdauer von 5-10 Minuten werden
alle Mulden etwa die gleiche Tiefe aufweisen. Nach ca. 10-miniitiger
Atzbehandlung sind allerdings die parallel zur Oberfliche ausgerichteten f-
Korner vollstindig abgetragen, wihrend die anderen weiterhin gelost werden
konnen. Die Atztiefe sollte somit ansteigen, bis zuletzt die senkrecht
angeordneten Korner vollstdndig abgetragen sind.

Anhand der rasterkraftmikroskopischen Untersuchungen lie sich im
Gegensatz dazu jedoch erkennen, dass nach 10-miniitiger Atzdauer kein
weiterer Abtrag der Oberflache stattfindet (vgl. 4bb. 4.54). Da die Silicium-
Taster-Spitze des AFMs eine dreieckige Spitze besitzt (4bb. 5.15), kann sie
grofere, parallel zur Oberfliche ausgerichtete Korner sehr gut darstellen, tiefe
senkrechte Locher allerdings nur bis zu einer gewissen Tiefe. Je kleiner das
Loch, desto schwieriger wird die Erfassung.
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Abb. 5.14: Schematische Darstellung des Abtrags der [-Sialon-Korner
wdhrend des Plasmadtzvorgangs.

Abb. 5.15: REM-Aufnahme der AFM Taster-Spitze.

Dies konnte der Grund sein, weshalb die Traganteilkurven lediglich eine
maximale Atztiefe von 300-500 nm anzeigen (vgl. Abb. 4.56), obwohl
durchaus Korner mit einer Lidnge von 5 um vorhanden sind, die bei
senkrechter Anordnung ebenso tiefe Locher bewirken wiirden. Was zusitzlich
diese Interpretation untermauert, sind die REM-Aufnahmen an den
Laufflaichen der gedtzten Sialon-Proben nach erfolgter tribologischer

Beanspruchung. Diese zeigen fiir die 20 bzw. 40 Minuten gedtzten Proben,
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dass die Strukturierung trotz Verschlei3betrdgen von iiber 0,5 um nach 360 m
Gleitweg noch deutlich vorhanden ist (vgl. 4bb. 4.61). Dabei erscheinen die
Liicken umso groBer und tiefer, je langer die Plasmaitzbehandlung war.

An Materialvariante NdO5S10E1 mit einem o/p-Verhiltnis von 55/45 wurde die
Atzdauer systematisch variiert, wobei tendenziell eine Abnahme der
quasistationdren Reibungszahl mit zunehmender Verweilzeit in der reaktiven
Plasmaétzatmosphire zu erkennen ist. Diese erreicht nach ca. 20 min eine
Sittigung bei 0,12 und bleibt bei lingerer Atzdauer weiterhin auf diesem
Niveau (4bb. 5.16 (a)).

An den Proben, die 2 bzw. 5 min plasmagedtzt wurden, war ein Abfall der
Reibungszahl bis unter 0,1 innerhalb der ersten 100 m Gleitweg festzustellen.
Danach stieg diese langsam wieder auf Werte von 0,12 bzw. 0,14 an (vgl.
Abb. 4.59). Dieses Verhalten ist darauf zuriickzufiihren, dass bei den Proben
mit Atzmulden von maximal 150-200 nm Tiefe, diese bereits nach einem
kurzen Gleitweg eingeebnet bzw. abgetragen wurden (vgl. Abb. 4.61). Somit
konnen diese ihre Funktion nicht mehr vollstindig erfiillen. Dagegen kénnen
die Proben, die 20 bzw. 40 min gedtzt wurden, {lber die gesamte
Versuchsdauer Reibpartikel aufnehmen, wodurch sich die Reibungszahl bei
0,12 einstellt. Weiterhin ist aus 4bb. 5.16 (b) ein deutlicher Zusammenhang
zwischen dem linearen VerschleiBBbetrag der Platten nach einem Gleitweg von
360 m und der Atzdauer zu erkennen. Dieser liegt bei den 2 bzw. 5 min
plasmagedtzten Proben auf dem Niveau der polierten Probe, da deren
Oberfliche nach dem fast vollstindigen Abtrag der Schmiertaschen sich wie
eine optimal eingelaufene polierte Oberfliche verhilt. Mit steigender Atzdauer
nimmt dagegen der lineare Verschleill der Platten leicht zu und néhert sich
asymptotisch dem Wert von ca. 0,6, obwohl gleichzeitig die Reibungszahl
sinkt. Dies 1st darauf zuriickzufiihren, dass tiefere Kavitidten weiterhin
Reibpartikel aufnehmen konnen, die aus einem Abtrag der Oberfliche
stammen, was die Gleiteigenschaften verbessert. Der Abtrag von
Rauhigkeitsspitzen ist bei den Proben mit tieferen Mulden hoher, da hier tiber
die ganze Versuchsdauer eine héhere Pressung im Kontakt herrscht als bei den
2 bzw. 5 min plasmageitzten Proben, bei denen die Schmiertaschen bereits

wihrend eines kurzen Einlaufs abgetragen wurden.

162



Diskussion

0,20 i

0,15 ~
L
?'\' —&

0,10 ~

Reibungszahl (200-360) [-]

0,00 T T T T
0 10 20 30 40 50

Atzdauer [min]

(a)

1,00

0,80

0,60 — {'

Linearer VerschleiRbetrag [um]

0 10 20 30 40 50
Atzdauer [min]

(b)

Abb. 5.16: Quasistationdre Reibungszahl (a) und linearer Verschleiffbetrag
(b) von plasmageditzten Sialon-Proben mit einem o/[-Verhdltnis 55/45 in
Abhiingigkeit der Atzdauer.

Die Untersuchungen bei konstanter Atzdauer von 10 Minuten an den fiinf
Sialon-Varianten mit unterschiedlichen o/f-Mengenverhéltnissen zeigten eine
Zunahme der Schmiertaschen und Abnahme des Traganteils bei konstanter
Tiefe mit steigendem B-Anteil (vgl. 4bb. 4.58). Die Morphologie der erzeugten
Vertiefungen wies dabei eine Tiefe zwischen ca. 150 nm bei der a-reichen
Variante und 500 nm fiir das B-reiche Sialon auf. Die laterale Abmessung der
Taschen liegt zwischen einigen 100 nm und maximal 4-5pum, je nach
Orientierung der B-Korner. Auch bei dieser Messreihe zeigte sich im Vergleich
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zum polierten oder geschliffenen Oberflichenzustand eine deutliche
Verbesserung der Gleiteigenschaften. Dass bei keiner Variante eine Furchung
der Plattenoberfliche zu erkennen war, spricht fiir eine verbesserte
Schmierfilmverteilung und geringe Festkorperreibung. 4bb. 5.17 (a) zeigt den
Zusammenhang zwischen der quasistationdren Reibungszahl und dem Anteil

an a-Sialon-Phase.
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Abb. 5.17: Quasistationdre Reibungszahl (a) und linearer VerschleifSbetrag
der Platten (b) von plasmagedtzten Sialon-Proben in Abhdngigkeit des o-

Sialon-Verhdltnisses nach 10 min Atzdauer. Zum Vergleich sind polierte und
geschliffene Oberflichenzustinde eingetragen.
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Dabei nimmt die Reibungszahl mit zunehmendem o-Sialon-Anteil von ca.
0,13 auf 0,11 ab. Dieser leichte Vorteil fiir die Varianten mit einem hohen a-
Anteil von 70 bis 90 % konnte damit zusammenhingen, dass neben den als
Schmiertaschen wirkenden Vertiefungen ein groferer Traganteil besteht (vgl.
Abb. 4.58), der die mechanischen Belastungen aufnehmen kann. Dies ist wohl
auch der Grund, weshalb der lineare VerschleiBbetrag der Platten nach einem
Gleitweg von 360m mit zunchmendem o-Sialon-Anteil abnimmt
(Abb. 5.17 (b)). Weiterhin ist zu beachten, dass mit abnehmendem Traganteil
die Hertz’sche Pressung im Kontakt zunimmt, da die aufgebrachte Last
konstant gehalten wurde. Dass ein recht hoher Traganteil von 70 bis 90 % die
giinstigsten Gleiteigenschaften besitzt, konnte bei Untersuchungen zur
Laserstrukturierung von  SiC  gezeigt werden. In  tribologischen
Untersuchungen unter Isooktan in einem Pellet-auf-Platte-Versuch wurde
dabei festgestellt, dass die geringsten Reibungszahlen von Oberflichen mit
einem Napfchen-Anteil von 10 bis 30 % erreicht werden [155].

Die Oberflachenstrukturierung durch Plasmaitzbehandlung hat sich somit als
eine kostengiinstige und einfache Methode herausgestellt, die es erlaubt, durch
Verinderung der Atzparameter und des o/B-Anteils eine gezielte
Oberflachentopographie einzustellen. Diese Technik ermoglicht es,
schiadigungsfrei und ohne die Verursachung von Eigenspannungen oder
Mikrorissen, eine sehr feine Mikrostrukturierung einzubringen, was sich auch
fiir Materialpaarungen mit engem Toleranzmal} anbieten wiirde. Tribologische
Versuche bestdtigen flir die plasmagedtzten Proben eine Verringerung der
Reibungszahlen im Vergleich zu polierten bzw. geschliffenen Oberflichen von
bis zu 30 %. Dies ist auf eine Steigerung des trennenden Fliissigkeitsfilms
zwischen den Reibpartnern zuriickzufithren, der durch eine verbesserte
Hydrodynamik die Belastbarkeit erhohen und die Reibungszahl verringern
kann
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6. Zusammenfassung

Tribologisch hoch beanspruchte Gleitsysteme wie Hochdruckpumpen fiir die
Benzindirekteinspritzung besitzen ein Belastungskollektiv, das Werkstoffe mit
niedrigen Reibungszahlen und geringem Verschlei3 bei gleichzeitig hoher
mechanischer Festigkeit erfordert. Die auf Siliziumnitrid basierenden Sialon-
Keramiken empfehlen sich aufgrund ihrer guten mechanischen und
tribologischen FEigenschaften sowie der thermischen und chemischen
Bestindigkeit fiir diesen Einsatz. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Sialon-
Keramiken bzw. Sialon-SiC-Verbunde fiir derartige Anwendungen im
mediengeschmierten Gleitkontakt entwickelt. Dazu wurden sowohl das Gefiige
und die Eigenschaften der Keramik systematisch variiert, als auch gezielte
Verdnderungen der Oberflachen und des Randbereichs erzeugt und untersucht.
Durch die Wahl der Ausgangszusammensetzung sowie des Anteils an
Sinteradditiv konnten das a/B-Sialon-Verhiltnis, die Morphologie der Korner
und die Menge an verbleibender Glasphase im Geflige eingestellt werden, was
die mechanischen Eigenschaften signifikant beeinflusste. So konnte mit
steigendem o-Sialon-Gehalt in gemischten o/p-Sialon-Keramiken 1im
Allgemeinen eine Zunahme der Hirte beobachtet werden. Untersuchungen
zum Risswachstumsverhalten von Sialon-Keramiken zeigten fiir gemischte
o/B-Sialone etwas hohere Bruchzédhigkeitswerte und ein ausgepriagteres R-
Kurvenverhalten als fiir «-Phasen-reiche Varianten. Dies héingt im
Wesentlichen mit dem hoéheren Anteil an groBgewachsenen nadelformigen -
Sialon-Ko6rnern zusammen, die Verstarkungsmechanismen wie Rissablenkung
und Rissiiberbriickung hervorrufen. Es konnte weiterhin gezeigt werden, dass
mit hoherem Sinteradditivgehalt und einem daraus resultierenden hdheren
Glasphasenanteil ~ hohere  Plateau- sowie  Maximalwerte in  der
Risswiderstandskurve erreicht werden konnen. Dies hingt mit einer
verstarkten Tendenz zu intergranularem Bruch und Rissverzweigung
zusammen, wodurch Reibbriicken und pull-out-Effekte verstarkt aktiviert
werden. Bemerkenswert ist bei den untersuchten Materialien, dass auch bei
hohen a-Sialon-Anteilen die Bruchzihigkeit auf einem relativ hohen Niveau

bleibt. Verantwortlich fiir dieses Phinomen sind die zum Grofteil gestreckt
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gewachsenen o-Sialon-Kristalle. Diese besitzen geringere Abmessungen im
Vergleich zu den nadelformigen (-Sialon-Kornern, sind aber ebenfalls in der
Lage, in geringerem Mal3e Rissverstarkungsmechanismen zu aktivieren.
Statische Ermiidungsversuche in Wasser und Isooktan offenbarten, dass die im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten Sialon-Keramiken mit Risswachstums-
exponenten von mehr als 100 sehr unempfindlich gegeniliber medienbedingtem
unterkritischem Risswachstum sind. Speziell fiir diese Art von Materialien mit
extrem hohen Risswachstumsexponenten wurde eine neue Auswertemethode
entwickelt, bei der Durchliaufer auf einem hoheren Lastniveau erneut
beansprucht werden konnen. Dadurch wird eine genauere Aussage iiber das
unterkritische Risswachstum moglich. Verglichen mit Siliciumnitrid, das in
Wasser einen charakteristischen Risswachstums-exponenten von ca. 45
aufweist, kann das Verhalten der untersuchten Sialon-Keramik mit einem
deutlich geringeren Anteil an oxidischer Korngrenzenphase und deren
unterschiedlicher Zusammensetzung in Verbindung gebracht werden. Das
Verhiltnis zwischen o- und B-Sialon scheint dagegen keinen bedeutenden
Einfluss auf das unterkritische Risswachstum zu haben.

Um den Verschleif tribologisch beanspruchter Funktionsflichen gering zu
halten und gleichzeitig ein belastbares Bauteil zu realisieren, war es ein viel
versprechender Ansatz, einen im Inneren relativ zdhen Keramikkdrper mit
einer nach aulen zunehmend hérteren Randschicht zu versehen. Dies wurde
zum einen durch die Technik des Kationenaustausches sowie zum anderen
durch eine Erhohung des a-Sialon-Anteils an der Oberflache erreicht. Bei der
Randschichthiartung durch Kationenaustausch wurde ein bisher nur in der
Glastechnologie iibliches Verfahren auf fliissigphasengesinterte Keramiken
libertragen. Nach einer Verweilzeit von 8 Stunden in einer Salzschmelze stellte
sich bei zwei Sialon-Varianten mit unterschiedlichen a/B-Verhiltnissen eine
Zunahme der Hérte um ca. 8 % ein. Anhand von TEM-Untersuchungen mit
Elementanalyse konnte nachgewiesen werden, dass sich Kaliumionen in den
Korngrenzen einlagern, nicht aber in die Sialon-Struktur eingebaut werden.
Eine vergleichbare Hirtesteigerung konnte durch eine Warmebehandlung bei
1800 °C an dichten Sialon-Keramiken durch Erh6hung des a-Sialon-Anteils an
der Oberfldache erreicht werden, wobei im Probenkern das zdhere (-Sialon
erhalten blieb. Bei niedrigeren Behandlungstemperaturen bis 1700 °C erfolgte
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die entgegengesetzte Reaktion, wodurch an der Oberfliche reine [-Sialon-
Phase erzeugt wurde. Damit konnte aufgezeigt werden, dass durch eine
einfache einstiindige Wirmebehandlung die Oberflichenhdrte in einem
Bereich von ca. 400 HV10 gezielt eingestellt werden kann, ohne dabei die
Eigenschaften des Probenkerns zu verdndern.

Durch den Einbau feinkorniger SiC-Partikel in die Sialon-Matrix konnten
Sialon-SiC-Verbunde hergestellt werden, welche die positiven Eigenschaften
beider = Materialien  vereinen.  Mittels  Sinter-HIP-Verfahren, dem
konventionellen Herstellungsverfahren fiir Sialone im Rahmen dieser Arbeit,
konnten Verbunde mit maximal 5 Vol.-% SiC vollstindig verdichtet werden.
Mit dem Einsatz der Field Assisted Sintering Technique (FAST) konnten
dagegen Materialien mit bis zu 50 Vol.-% SiC hergestellt werden, ohne den
absoluten Anteil an Sinteradditiv zu erhohen. Die Menge an eingelagerten SiC-
Partikeln zeigt einen groflen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften, mit
einem anndhernd linearen Anstieg des E-Moduls und der Hérte bis auf Werte
um 2100 HV10, was einer Steigerung von iiber 10 % entspricht. Dabei zeigte
bereits die mittels FAST hergestellte Sialon-Referenzprobe eine
Hartesteigerung von ca. 5% gegeniiber einer HIP-Probe gleicher
Zusammensetzung. Die Griinde dafiir sind das sehr feinkornige Geflige und
der etwas hohere Anteil an harter a-Phase. Die Bruchzéihigkeit nahm zwar mit
steigendem SiC-Anteil ab, blieb aber dennoch auf einem akzeptablen Niveau.
In tribologischen Tests in Kugel-auf-Platte-Anordnung mit Isooktan als
Zwischenstoff zeichneten sich die Sialon-SiC-Verbunde im Gegensatz zu den
reinen Sialonen durch einen wesentlich ruhigeren Verlauf der Reibungszahl
auf einem niedrigeren Niveau aus. Dies wurde auf die hohe thermische
Leitfahigkeit des SiC zuriickgefiihrt, wodurch niedrigere Temperaturen im
tribologischen Kontakt entstehen. Die reinen Sialon-Varianten zeigten
allerdings ein hohes Verbesserungspotential durch Mallnahmen zur
Reduzierung der Glasphase und zur Verringerung der Korngrof3e.

Eine weitere Moglichkeit zur Verbesserung der tribologischen Eigenschaften
von gemischten o/B-Sialon-Keramiken war deren Oberflachenstrukturierung
durch eine Plasmaitzbehandlung. Im Rahmen dieser Arbeit wurde aufgezeigt,
wie solche Oberflachenstrukturen generiert und mittels Rasterkraftmikroskopie
in Form von Traganteilkurven charakterisiert werden konnen. AnschlieBende
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tribologische Versuche zeigten flir die plasmagedtzten Proben dank
verbesserter Hydrodynamik deutlich geringere Reibungszahlen im Vergleich
zu polierten bzw. geschliffenen Oberflachen. Die Sialon-Varianten mit einem
a-Anteil zwischen 70 und 90 %, also einem hohen Traganteil der Oberfliche,
wiesen dabei die niedrigsten Reibungszahlen und den geringsten Verschleifl
auf.

Das in dieser Arbeit entwickelte und charakterisierte Material hat ein sehr
hohes Potential fiir Anwendungen unter Feuchtigkeit und Wasser sowie unter
Isooktan gezeigt und eignet sich daher hervorragend fiir Pumpenbauteile. Es ist
weiterhin ein Einsatz in verschiedensten hochbeanspruchten Gleitsystemen,
wie im Bereich der Schneidkeramik oder der Endoprothetik, denkbar.
Allerdings ist die erfolgreiche Optimierung eines Werkstoffs fiir tribologische
Anwendungen nur erreichbar bei Betrachtung des gesamten tribologischen
Systems, in dem dieser eingesetzt werden soll.
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Anhang

A.1 Einwaagenbestimmung

Sialon

Vor der Pulveraufbereitung wurden die Ausgangspulver so abgewogen, dass
die einzelnen Elemente, die in den Ausgangspulvern vorhanden sind, in einem
stochiometrischen Verhiltnis geméfl der allgemeinen Formel fiir o-Sialon
M, Si;rmnAlLynNis.n stehen. Dabei geben m und n den Substitutionsgrad im
Mischkristall an und x ist durch x = m/v definiert und damit von der Wertigkeit
v des Kations M"" in der Gitterliicke abhingig. In Tab. A.1 sind die relativen
Atommassen A, der einzelnen Elemente aufgelistet, die in einer mit

Neodymoxid als Sinteradditiv hergestellten Sialon-Keramik vorhanden sind.

Element Nd Si Al 0] N

g
Atommasse A»{mol} 144,240 | 28,086 | 26,982 | 15,999 | 14,007

Tab. A.1: Atommassen der Elemente von hergestellten Sialon-Keramiken.
Die relative Atommasse einer Verbindung 4, B, wird gemal
4,(4,B,)=x4,(4)+ y4,(B) Gl A.1

berechnet, so dass sich fiir die an der Sialonbildung beteiligten Verbindungen,

die in Tab. A.2 gezeigten Atommassen ergeben.

Verbindung Si;N, | Si0, | AIN | ALO; | Nd,O,

g
Atommasse 4, {%} 140,283 | 60,084 | 40,988 | 101,960 | 336,477

Tab. A.2: Relative Atommassen der zur Herstellung von Sialon beteiligten

Verbindungen.

Die Stoffmenge 7 eines Elementes 4 wird aus der Masse m einer Verbindung
A,B, nach
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nlas,)
m GL A2

n(A)

berechnet. Zudem reagieren die nitridischen Ausgangspulver mit dem
Sauerstoff der Luft, so dass diese einen gewissen Oxidanteil aufweisen, der
vom jeweiligen Hersteller angegeben wird (vgl. Tab. A.3).

Ausgangspulver Si;N, AIN

Oxidgehalt [Masse-%] | 2,385 SiO, | 2,124 AL, 0,
Nitridgehalt [Masse-%] | 97-615 Si;N, | 97,876 AIN

Tab. A.3: Oxid- und Nitridgehalte der nitridischen Ausgangspulver.

Dadurch sind die genauen Massenanteile der Verbindungen bekannt, so dass
nach 7Tab. A.4 die Stoffmengen der einzelnen Elemente bei gegebener Masse
der Ausgangspulver berechnet werden konnen. Tab. A.4 zeigt die Stoffmengen

der Elemente, die in jeweils 100 g Ausgangspulver enthalten sind.

Stoffmenge n [mol]
Ausgangspulver | Masse [g]
Nd Si Al 0] N
Si;N, 100 0 21272 | 0 0,0794 | 2,7833
AIN 100 0 0 24296 | 0,0625 | 2,3879
Al 0, 100 0 0 1,9616 | 2,9423 | 0
Nd,0, 100 0,5944 | 0 0 0,8916 | 0

Tab. A.4: Stoffmengengehalte der Elemente der jeweiligen Sialon-
Ausgangspulver.

Anhand der bekannten Stoffmengenanteile, wurden die Massen der jeweiligen
Ausgangspulver berechnet, um eine stochiometrische Zusammensetzung nach
der allgemeinen Formel fiir a-Sialon M, Si;;.nAL,+2Nis., Zu erreichen. Zuerst
wurde die Masse des Si;N,- Ausgangspulvers nach

B (12 = m — n)mol

Si,N, )=
m( I3 4) nr(Si(Si3N4)) Gl. A3

berechnet, um /2-m-n mol Si zu erhalten. Dabei ist n,.(Si(Si;N,)) die relative
Stoffmenge, also die Stoffmenge Si, die pro Gramm Si;N,-Ausgangspulver
enthalten ist. Um /6-n mol Stickstoff zu erhalten, wurde berticksichtigt, dass
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durch das Si;N,-Ausgangspulver schon Stickstoff vorhanden ist. Der Restanteil
an Stickstoff wird aus dem A/N-Ausgangspulver gestellt, dessen Masse nach

(16 — n)mol — m(Si;N, ). (N(Si;N, )

mlAiN) = 2 (VCAIN)

Gl A4

berechnet wird. Analog ergibt sich die Masse an 4/,0,-Ausgangspulver nach

(m + n)mol — m(AIN n.(N(AIN))
AL O, )= c :
m( 2 3) I’l,(N(AZZO3)) Gl A5
Die Masse an Nd,O;-Ausgangspulver berechnet sich aus
xmol
Nd, O, ) = :
m( 2 3) nr(Nd(Nd203)) Gl. A6

Werden die einzelnen Massen der Ausgangspulver addiert, ergibt sich die
Gesamtmassem,, , so dass die Massenanteile der Verbindungen nach

) _ m(AxBy)

m ges

ges

q(4.B GL A7

Xy

berechnet werden. Wird die Sialon-Keramik mit einem Additiviiberschuss £ an
Nd,O; versehen, so verdandert sich der Massenanteil an Nd,0; gemal3

QE(Nd203) =q (Nd203)(1 + E) Gl. A8

Dabei ist ¢, der Massenanteil bei vorhandenem Additiviiberschuss. Die

Massenanteile der anderen Ausgangspulver werden allgemein nach

100% — g, (Nd,0;)
A B = A B \ £ 23
CIE( x y) q( 2y 100%—q(Nd203)

Gl A9

berechnet.
Uber die Berechnung der Volumenanteile der einzelnen Verbindungen f(4,8,)
nach

Al Gl. A.10
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mit den Dichten der Verbindungen p(4,B,) kann die theoretische Dichte des
Pulvers gemal

Prheoretisch — Z fV (AxBy )p(AxBy) Gl A.11

bestimmt werden. Somit ergibt sich bei beliebigem Pulvervolumen V' die
Gesamteinwaage aus

m Einwaage =p theoretischV . Gl. A.12

Sialon-SiC

Bei der Herstellung der Sialon-SiC-Verbunde wurde der Volumenanteil an SiC
Iy (SiC ) vorgegeben und dieser einer beliebigen Sialon-Zusammensetzung

beigemischt. Die Einwaage an SiC wurde folglich nach GI. A.13 berechnet.

m(SiC) = p(SiC)f, (SiCW Gl. A.13

Zusammensetzungen

Aufgelistet sind die Probenzusammensetzungen der im Rahmen dieser Arbeit
hergestellten Sialone (7ab. A.5, Tab. A.6) und Sialon-SiC-Verbunde
(Tab. A.7). Die Angaben setzen oxidfreies Silicium- und Aluminiumnitrid

voraus.
Nd.O3 SizN4 AIN AlO3
Nd0310E1 3,2 86,6 52 5,0
Nd0410E1 4,2 85,0 6,1 4,7
Nd0410E6 6,2 83,3 6,0 4,6
Nd0510E1 53 83,4 7,0 4,3
Nd0510E6 7,7 81,3 6,8 4,2
Nd0510E10 9,6 79,6 6,7 41
Nd0510E15 12,0 77,5 6,5 4,0
Nd0710E1 7,3 80,4 8,7 3,7
Nd1010E1 10,1 76,0 11,1 2,8

Tab. A.5: Probenzusammensetzungen der untersuchten Sialone in Massen-%.
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Nd Si Al O N
Nd0310E1 0,7 91,0 8,3 4,3 95,7
Nd0410E1 0,9 90,1 9,0 4,3 95,7
Nd0410E6 1.4 89,7 8,9 4.8 95,2
Nd0510E1 1,2 89,3 9,6 4.4 95,6
Nd0510E6 1,7 88,8 9,5 4.9 95,1
Nd0510E10 2,2 88,3 9,5 54 94,6
NdO0510E15 2,8 87,8 9,4 6,0 94,0
Nd0710E1 1,7 87,5 10,8 4.4 95,6
Nd1010E1 2,4 84,9 12,7 4,5 95,5
Tab. A.6: Probenzusammensetzungen  der  untersuchten  Sialone  in
Aquivalent-%.
Nd,O; SizN4 AIN Al,O5 SiC
Nd0510E2_SiC5 55 79,0 6,6 4,1 4.8
Nd0510E6_SiC5 7,3 77,4 6,5 4,0 4.8
Nd0510E10_SiC5 9,1 75,9 6,3 3,9 4,8
Nd0510E10_SiC20 7,7 64,4 54 3,3 19,2
Nd0510E10_SiC30 6,8 56,8 6,1 1,3 29,0
Nd0510E10_SiC50 4,9 41,0 4.4 0,9 48,8
Nd0510E15_SiC50 6,2 40,1 3,3 2,1 48,3

Tab. A.7: Probenzusammensetzungen der untersuchten Sialon-SiC-Verbunde

in Massen-%.
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A.2 Eindringtiefe @ des Rontgenstrahls bei XRD-
Untersuchungen

Die Intensitit eines Rontgenstrahls, der ein Material mit der Dicke x
durchdringt, kann anhand GI. A.14 beschrieben werden [156]:

I, =1, "Pe Gl A.14

Dabei ist I, die Intensitit des einfallenden Rontgenstrahls, u der lineare
Absorptionskoeffizient und p die Dichte des Materials. Werte fiir die
Massenabsorptionskoeffizienten (u/p) aller Elemente fiir unterschiedliche
charakteristische Wellenldngen sind in [157] angegeben.

Im Falle einer Sialon-Keramik, die aus mehreren Elementen besteht, miissen
die Massenabsorptionskoeffizienten dieser einzelnen Elemente (7ab. 4.8) nach
Gl. A.15 addiert werden, wobei ist w der jeweilige Gewichtsanteil ist.

Nd Si Al O N

wp [em’/g] 417,90 65,32 50,23 11,03 7,14

Tab. A.8: Massenabsorptionskoeffizienten der in Sialon vorhandenen
Elemente fiir Cu-K a-Strahlung.

P P Nd P Si P Al P 0 P N

Da die Koeffizienten fiir Si und N denen von Al und O recht dhnlich sind,
wirkt sich deren Substitutionsgrad nur wenig auf den gemittelten
Absorptionskoeffizienten fiir Sialon aus. Aufféllig ist allerdings der sehr hohe
Wert fiir das Element Neodym. In A4bb. A.1. sind die Intensititen der
Rontgenstrahlung tiber die Eindringtiefe von zwei Sialonvarianten gleicher
Grundzusammensetzung m = 0,5 und n= 1,0 mit 10 bzw. 150 % Uberschuss
an Neodymoxid aufgetragen. Es ist dabei zu erkennen, dass bei Variante
NdO510E1 90 % der Intensitéit nach ca. x = 120 um absorbiert wurde, wahrend
bei Variante NdO510E15 dafiir nur ca. x = 80 pm notwendig sind.
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Wie erwartet, ist ber der Sialonkeramik mit dem hoheren Anteil an
Sinteradditiv die Abschwichung des Rontgenstrahls grofler und somit die
Eindringtiefe geringer.

100

80 -
°\E 60
T Nd0510E1
C
()
£ 40

\S.( Nd0510E15
20
0 T T T T _—
0 50 100 150 200 250

Endringtiefe [um]

Abb. A.1: Verlauf der Intensitdit von Cu-Ka-Strahlung tiber die Eindringtiefe x
in Sialon-Keramiken mit unterschiedlichem Sinteradditiviiberschuss.

Um die Eindringtiefe bei rontgendiffraktometrischen Untersuchungen zu
bestimmen, muss beriicksichtigt werden, dass der Einfallswinkel des
Rontgenstrahls nicht senkrecht auf die Probenoberfliche trifft, sondern in
einem weiten Winkelbereich 26 von ca. 12 bis 76 °, was einem 0-Winkel von 6
bis 38° entspricht. Anhand trigonometrischer Zusammenhénge (A4bb. A.2) ldsst
sich die tatsdchliche Eindringtiefe x’ des Rontgenstrahls in die Probe in
Abhingigkeit des Einfallswinkels nach Gl. A.16 berechnen.

X .
X ZESmH Gl. A.16

Dabei muss beriicksichtigt werden, dass der einfallende Rontgenstrahl an den
Gitternetzebenen gebeugt wird und den gleichen Wegbetrag zuriicklegt, um
aus dem Material auszutreten, bevor er detektiert wird.
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Anhang

gebeugter Rontgenstrahl einfallender Rontgenstrahl

_________________________ o

Abb. A.2: Eindringtiefe x’ in Abhdngigkeit des Einfallswinkels 6.

In Abb. A.3 ist dieser Zusammenhang fiir die zwei Sialonkeramiken dargestellt.
Dabei wird von den Eindringtiefen fiir 90 %-igen Intensitétsabfall aus Abb. 4.1
ausgegangen.

Daraus kann gefolgert werden, dass die Information bei rontgenographischen
Untersuchungen an Sialon, je nach Zusammensetzung des Materials, aus einer
maximalen Tiefe von ca. 4 bis 40 um stammt.

60
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Abb. A.3: Verlauf der Eindringtiefe x’ von Cu-Ko-Strahlung (90 %
Intensitdtsabfall) in Sialon-Keramiken mit unterschiedlichem
Sinteradditiviiberschuss in Abhdngigkeit des Einfallswinkels 0.
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