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Zusammenfassung

Die herausragende Eigenschaft des Borcarbids (BAC—Bloc) ist seine hohe Hirte.

Nur Diamant und kubisches Bornitrid sind hdrter als Borcarbid. Fiir Borcarbid
spricht der niedrige Preis, der nur einen Bruchteil des Preises der beiden hir-
teren Stoffe betrigt.
Ein Nachteil des Borcarbids ist seine Sprddigkeit, die bisher einer umfangrei-
chen Verwendung in der Verschleifftechnik entgegenstand.
Die vorliegende Arbeit beschidftigt sich mit den Aussichten und Moglichkeiten,
Borcarbid in der Verschleiftechnik zu verwenden. Bei den Experimenten steht die
ErhShung der Festigkeit und Verminderung der Sprddigkeit im Vordergrund. Unter
den Moglichkeiten, die Sprédigkeit eines Hartstoffes zu reduzieren
- Einbettung der Hartstoffphase in eine z3he metallische Bindephase
- Umwandlungsverstdrkung
- Bildung zahlreicher Korn- und Phasengrenzen
kann bei Borcarbid nur von der letztgenannten Gebrauch gemacht werden. Die
durchgefiihrten Konstitutionsuntersuchungen zeigen, daB Borcarbid mit allen poten-
tiellen Bindemetallen (Fe, Co, Ni) zu Boriden reagiert. Zweiphasige Gefiige mit
Borcarbid und Metallen sind metastabile Zusténde.
Silizium steht mit einem Borcarbidmischkristall im Gleichgewicht, den es sehr
gut benetzt. Das erstmals in der vorliegenden Arbeit dargestellte Gleichgewicht
hat groBe technische Bedeutung, da es die Herstellung grofer dichter Teile aus
Borcarbid durch Infiltration mit Silizium erlaubt.
Wegen der chemischen Reaktion zwischen Borcarbid und ZrO2 bzw. HfO2 ist eine
Umwandlungsverstidrkung nach dem Vorbild der Alumiumoxidkeramik nicht méglich.
Borcarbid ist mit den Hartstoffen SiC, A1203, LaB6 und den Ubergangsmetallbo-
riden (z.B. TiBZ’ ZrBz, HfBZ) koexistent. Werkstoffe aus diesen Kombinationen
kénnen bei geeigneter Herstellungsmethode einen hohen Anteil von eigenschafts-
verbessernden Phasengrenzflidchen aufweisen. Die Eigenschaften der Werkstoffe
hédngen dabei nur unwesentlich vom Charakter der Zusatzphase (metallisch, nicht-
metallisch oder keramisch) ab. Zur Verdichtung der Pulver wurde ein speziell
auf Borcarbidbasiswerkstoffe abgestimmtes HeiBpreBverfahren entwickelt, das
die Herstellung einfacher Formteile (z.B. Schneidplatten) gestattet,
Diese Werkstoffe erreichen eine Hirte von ca. 3500 HV und eine Biegebruchfestig-
keit von 700-900MPa. Werkzeuge auf Borcarbidbasis eignen sich nicht fiir die
spangebende Bearbeitung von Stahl. Die Bildung von Boriden in der Kontaktfldche
zwischen Span und Werkzeug hat einen hohenKolkverschleiR zur Folge. Wie ein Ver-
.~ gleich mit konventionellen Schneidwerkstoffen zeigt, schridnkt nicht die niedri-
ge Oxidationsbestdndigkeit der Borcarbidbasiswerkstoffe ihre Verwendung als

Schneidstoff ein, sondern ihre Reaktionsfihigkeit.




Fiir die Bearbeitung von schleifenden Aluminiumlegierungen (z.B. AlSi 12) sind
die borcarbidhaltigen Schneidwerkzeuge sehr geeignet. Bei hohen Schnittge-
schwindigkeiten (v = 1500 m/min) werden Standzeiten von 45 Minuten und lénger
erreicht.

Die Festigkeit und RiBzZhigkeit der entwickelten Werkstoffe geniigen

vollauf den Anforderungen in der Zerspantechnik. Der hohe Abrasions-
widerstand macht sie auch fiir andere Anwendungen in der VerschleiB-

technik geeignet.

Wear—-Resistant Materials Based on Boron Carbide

Abstract

The extraordinary property of boron carbide (BQC—B1OC) is its high hard-
ness, even at high temperatures. Only diamond and cubic boron nitride
are harder than boron carbide, but boron carbide is considerably less
expensive than the harder materials.,
The disadvantage of boron carbide is its brittleness, which has inhibi-
ted a major application for wear resistant purposes up to now. This in-
vestigation looks for possibilities of using boron carbide in wear re-
sistant materials. Therefore it is necessary to increase the strength
and to reduce the brittleness. There are three possibilities to increase
the toughness of a hard material:

- the hard phase is embedded into a tough metallic binder

phase

- transformation strenghtening

- formation of numerous phase- and grain boundaries.
Because of the reactivity of boron carbide, only the last possibility
is successfull. Investigations of the phase relations show that there
is no coexistence between boron carbide and binder metals such as Fe,
Co or Ni. Two phase materials containing boron carbide and any metal
are metastable.
Silicon wets boron carbide very well, There is a phase equlibria between
silicon and a boron carbide~silicon solid solution. This is one of the
important results of the investigation, because now it is possible to
produce a thermodynamic stable material by infiltration of a boron car-

bide body with liquid silicon.




Tranformation strenghtening of boron carbide seems to be impossible, be-
cause there is no phase equilibrium between boron carbide and ZrO, and

HfO,, respectively. Boron carbide is coexistent with several refractories
such as SiC, Al,O LaB6 and some borides of the transition metals (TiBz,

273’
ZrBz, HfB, etc). Materials containing these phases have a great amount

of phase—zand grain boundaries. The microstructure and properties of

the materials ﬂepend\‘ on the way of production., The influence of the
character of the;additionalvphase (metallic, non-metallic or ceramic) on
the properties ié‘modest.‘Fbr densification of these materials a special
method of hot pressing was developed. Therewith it is possible to pro-
duce simple parts in an easy way.

The hardness of the materials is approximately 3500 HV2, the bending
strength is about 700 - 900 MPa. Tools containing boron carbide are un-
suitable for cutting steel because of a strong crater wear. In machining
aluminum alloys (e.g.AlSi 12) the boron carbide tools are successful.
High cutting speeds (v = 1500 m/min) and extended life times of the
tools (> 45 min) are possible.

The toughness and strength of the tools containing boron carbide is suf-
ficient for cutting applications. Materials based on boron carbide ex-
hibit an outstanding resistance against abrasive wear. For that reason

they are suited for many other wear applications,
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I. EINLEITUNG UND PROBLEMSTELLUNG

Die Suche nach neuen Werkstoffen hat im allgemeinen zwei Ur-

sachen:

- entweder erfiillen bekannte Werkstoffe die sich &ndernden
und stdndig steigenden Anforderungen nicht mehr

- und/oder die bekannten Werkstoffe sind, bedingt durch
hthere Rohstoff-, Herstellungs- und Verarbeitungskosten

nicht mehr wirtschaftlich.

Die rege Forschung auf dem Gebiet der keramischen und nicht-
metallischen Werkstoffe ist auf beide Ursachen zurilickzufiih-
ren. Flir die Anwendung bei hohen Temperaturen sind die metal-
lischen Werkstoffe wegen des niedrigen Schmelzpunktes oder

der ungeniigenden Oxidationsbestdndigkeit an ihre Grenzen ge-
stoBen. Weil viele Metallagerstdtten in den Gebieten, wo die
meisten Metalle gebraucht und verarbeitet werden, zwischen-
zeitlich erschopft sind oder ihr Abbau nicht mehr lohnt, ist
man auf Importe der Rohstoffe oder Halbprodukte angewiesen.
Die Abhdngigkeit wirkt sich in stark wechselnden, i.a. stei-
genden Preisen aus, die sich nicht nur mit der allgemeinen
Verknappung der Rohstoffe erklidren 1&Bt. Viele der fir die
VerschleiBtechnik wichtigen Metalle (= Ubergangsmetalle)
liegen in politisch unsicheren Gebieten, so daB eine gleich-
mdRige Versorgung nicht gewdhrleistet werden kann /1/.

Die Substitution von metallischen durch keramische und nicht-
metallische Werkstoffe zeigt den Weg aus dieser Abhdngigkeit.
Die Rohstoffsituation und -verteilung sieht flir die keramischen
und nichtmetallischen Werkstoffe glinstiger aus.

Fir die Anwendung bei hohen Temperaturen oder schleiBender
Beanspruchung haben keramische und nichtmetallische Werk-
stoffe sehr gute Voraussetzungen.Die gute Oxidationsbest&ndig-
keit und Warmfestigkeit von Aluminiumoxid oder Siliziumcarbid
verschieben die maximale Einsatztemperatur iber die von Metallen
gesetzte Grenze hinaus. Die Verwendung zur Herstellung ver-
schleiBfester Werkstoffe bietet sich wegen der hohen Hirte
keramischer und nichtmetallischer Komponenten an, die gleich-

zeitig extrem widerstandsfihig gegen chemischen Angriff sind.
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So wird beispielsweise Siliziumcarbid fir Wdlz- und Gleit-
lagerteile, Dichtelemente und Gleitringe in Chemikalien-
pumpen verwendet. Uberblickt man die in den letzten Jahren
entstandene Literatur iber technische Keramik (= Werkstoffe
aus keramischen und nichtmetallischen Komponenten) so f&dllt
auf, daB sich die Forschung im wesentlichen auf die Stoffe
sic, SiBN4 und A1203 beschrdnkt hat. Bei diesen Stoffen wur-
den durch Zusdtze und verbesserte Herstellungstechnologien
beachtliche Fortschritte erzielt, so daB diese Werkstoffe
heute bereits industrielle Verwendung finden.

Dem nach Diamant und kubischem Bornitridvdritthartesten Stoff,
Borcarbid, wurde nur am Rande Aufmerksamkeit geschenkt. Grund
daflir sind die Oxidationsanf&lligkeit bei niedriger Tempera-
tur (> 700 OC) und die relativ schlechte Temperaturwechsel-
bestdndigkeit. In beiden Eigenschaften wird Borcarbid von
Siliziumcarbid Ubertroffen. Der Verwendung von Borcarbid bei
niedrigen Temperaturen steht die Spr&dbruchanf&dlligkeit ent-
gegen. Bisher fehlte eine syétematische Untersuchung Uber

die Verwendungsmdglichkeiten des Borcarbids in der VerschleiB-
technik. Diese Untersuchung ist das Ziel der vorliegenden
Arbeit. Dazu werden zundchst die grundlegenden Eigenschaften
des Borcarbids behandelt. Nachdem die Anforderungen an einen
verschleiBfesten Werkstoff gestellt sind, soll gezeigt wer-
den, inwieweit sich diese Anforderungen von einem Werkstoff
auf Borcarbidbasis erflillen lassen. Die M&glichkeiten zur
Verbesserung des RiBausbreitungswiderstandes sollen unter-
sucht werden. Dazu ist es notwendig, die heterogenen Phasen-
agléichgewichte, auf deren Bedeutung Holleck /1/ hingewiesen hat,
genauer  zu betrachten. Die bei den Untersuchungen gewonnenen
Erkenntnisse sollen schlieBlich auf die Herstellung von Wende-
schneidplatten angewandt.und deren Eignung im.praktischen Ein-

satz untersucht werden.

Da die Experimente recht unterschiedliche Sachgebiete be-
treffen, ist es nicht mdglich, die Literatur in einem abge-
schlossenen Abschnitt abzuhandeln. Damit der Bezug zwischen den
Aussagen der Literatur und den eigenen Experimenten nicht ver-
lorengeht, wird die betreffende Literatur in jedem Kapitel
behandelt. ‘
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II. GRUNDLAGEN

II.1 Eigenschaften und Charakteristika der Hartstoffe

Die gemeinsame Eigenschaft der Hartstoffe ist ihre hohe Hirte.
Diese gemeinsame Eigenschaft hat dieser Stoffklasse den Namen
gegeben. Die hohe Hdrte kann auf starke Bindungskrédfte" zwischen
den Gitterbausteinen zurilickgefilihrt werden. Die unterschied-
liche Art der Bindungen stellt eine Mdglichkeit zur Unter-

teilung dieser Stoffklasse dar.

1. Metallische Hartstoffe

Zu den metallischen Hartstoffen gehdren die Carbide, Nitride,
Boride und Silizide der Ubergangsmetalle der Gruppen IVa, Va
und VIa. Die entsprechenden Verbindungen der Actiniden und
Lanthaniden werden gelegentlich auch dazu gez&dhlt. Die metal-
lische Bindung hat gute elektrische und thermische Leitf&hig-
keit zur Folge und verleiht den (kompakten und polierten)

Stoffen metallischen Glanz.

2. Nichtmetallische Hartstoffe

Die nichtmetallischen Hartstoffe haben eine vorwiegend ko-
valente Bindung, was zu extremen Hdrten und einer damit ver-
bundenen Sprddigkeit fithrt. In reiner Form sind die Stoffe
elektrisch nicht leitend. In dieser Gruppe sind die hdrtes-
ten Stoffe Uberhaupt zu finden. Zu dieser Gruppe geh&ren z.B.
Diamant, kubisches Bornitrid (CBN), Borcarbid (B12C3),
Siliziumcarbid (SiC) und Siliziumnitrid (Si3N4).

Es fdllt auf, daB die ganze Gruppe nur aus den fiinf Elementen
Bor, Kohlenstoff, Stickstoff, Silizium und Aluminium aufge-

baut wird.

3. Keramische oder oxidische Hartstoffe

‘Der an der Bindung beteiligte elektronegative Sauerstoff
fihrt zu einer Ionenbindung. Durch die allseitig wirkenden
Anziehungskridfte sind die Gitterbausteine (Ionen) fest ge-

bunden. Die elektrische Leitf&dhigkeit ist minimal. Die Tat-




sache, daB die Oxide mit der Umgebungsatmosphédre im thermo-
dynamischen Gleichgewicht stehen, macht sie fiir den Einsatz
in oxidierender Umgebung auch bei h&herer Temperatur ge-

eignet. Zu den technisch wichtigen keramischen Hartstoffen
gehdren Aluminiumoxid (A1203), Zirkonoxid (ZrOZ), Chromoxid

(Cr203) und Berylliumoxid (BeO).

In der folgenden Tabelle II/1 sind die Raumtemperaturhdrten

einiger Hartstoffe aufgefiihrt.

Tab. II/1 Vickerhdrte verschiedener Hartstoffe (HS)

metallische HS nichtmetallische HS keramische HS
WC 2300 Diamant (nat.) 10000 A1203 2050
TiC 2800 Diamant (synth.) 7000 ZrO2 1200
TacC 1550 CBN 7000 C]’.‘ZO3 1200
NbC 1800 SicC 3600 BeO 1300
TiB2 3000 Si3N4 1800
ZrB2 2300 Borcarbid 4000
LaB6 2500 AlIN 1900

Die Erfahrung zeigt, daB eine hohe Hdrte immer mit nied-
riger Z&higkeit gekoppelt ist. In der Technik wird jedoch
eine der Beanspruchung angemessene Kombination aus Hérte
und Z&higkeit gefordert, die der einphasige Hartstoff oft
nicht erbringen kann. Als verschleiBfeste Werkstoffe werden
deswegen in der Regel mehrphasige Werkstoffe eingesetzt.
Eine Ausnahme macht der Diamant, der sowohl als Einkristall
als auch als gebundener polykristalliner Werkstoff zur span-
gebenden und spanlosen Bearbeitung eingesetzt wird.

Die Frage, ob ein Hartstoff flir die Anwendung in der Ver-
schleiBtechnik geeignet ist, 1&8t sich natlirlich nicht nur
mit Kenntnis der Raumtemperatureigenschaften entscheiden.
VerschleiBvorgdnge sind immer mit Reibung verbunden, die in
Warme umgesetzt wird. Diese filhrt zu einer Erwdrmung der an

dem Verschleifvorgang beteiligten Stoffe, deren Eigenschaf-




ten sich dadurch verdndern. DaB diese Erwdrmung bei der span-
gebenden Bearbeitung betrdchtlich sein kann geht aus der
Tatsache hervor, daB 99 % der beim Schneidvorgang aufge-
nommenen Energie bei der Deformation des Spanes und durch
Reibung zwischen Span und Werkzeug in Wdrme umgesetzt
wird.Hierbei sind Temperaturen zwischen 900 und 1100 °c zu
erwarten /2/. Dawihl et al. /3/ geben als maximale Tempera-
tur zwischen ablaufendem Span und Werkzeug sogar 1200 °c

an. Nachteilig wirkt sich dabei das Abfallen der H&drte des

Werkzeugs mit zunehmender Temperatur aus.

8000 l_ C (diamant)
BN {diamantstr.)
6000
/ ,/ B,C
4000 | /rf /
3000 # Sic
2000 | / /_——_——_ Al,O
/ > Abb. II/1
1500 .
z / — " /
a 1000 | // Warmhdrte nicht-
e 800
B e00 metallischer Hart-
£
400 4 stoffe. im Vergleich
200 zu WC /1/
5 10 15 20 10477 (K]
1 1 i ] 1 ] 1
1800 1000 800 600 400 200 [°c]
1400

Wie aus der Abb. II/1 zu ersehen ist, unterscheidet sich
Borcarbid in der Warmhdrte deutlich von allen anderen Hart-
stoffen. Ab ungefdhr 1000 ©Cc ist Borcarbid der hirteste Stoff,

den man heute kennt.

Die bei Relativbewegungen entstehende Wdrmemenge hdngt von
der GrdBe des Reibkoeffizienten ab. Im Gegensatz zu vielen
Carbiden und Boriden, bei denen der Reikoeffizient mit stei-
gender Gleitgeschwindigkeit zunimmt, ist bei Borcarbid der
Reibkoeffizient weitgehend geschwindigkeits- und temperatur-
unabhédngig /4/. Flir Anwendungen in der VerschleiBtechnik ist

dieses Verhalten glinstig.



IT.2 Borcarbid

IT.2.1 Herstellung von Borcarbid

GroBe Mengen Borcarbid werden heute im Elektroofen aus
Borsdure und Kohlenstoff hergestellt. Das Verfahren ist
analog dem Acheson-ProzeB, mit dem Siliziumcarbid grofBtech-
nisch hergestellt wird /5/. Zwar ist Bor eines der seltenen
Elemente der Erde (man schidtzt, daB im zugdnglichen Teil der
Erdkruste nur ca. 10 ppm vorhanden sind), jedoch sind grofie
Mengen Bor durch geochemische Prozesse auf wenige grofe
Lagerstdtten konzentriert. Man kennt heute knapp 120 bor-
haltige Mineralien /6/. Somit ist die Rohstoffsituation beim
Borcarbid &duBerst glinstig. Sein Preis héngt im wesentlichen
von den Energiekosten ab. Verglichen mit den noch hidrteren
Stoffen Diamant und kubischem Bornitrid kann Borcarbid als
extrem billiges Ausgangsmatefial bezeichnet werden. In Tab.

II/1a sind die Preise dieser Hartstoffe aufgefiihrt.

Tab. II/1a Preise verschiedener Hartstoffe

Stoff Preis DM/g Bemerkungen

Diamant 7 &/ct 105 Naturdiamant,
Industriequalitédt

Diamant 2-3 g/ct 40 synthetisch; 0,1- 1 mm

kub. BN 2-3 8/ct 40 .

. bei Abnahme grdBerer

Borcarbid 205 DM/kg 0,2 Mengen

Siliziumcarbid 20 DM/kg 0,02

Stand: Mirz 1985 Quelle: Ernst Winter/Hamburg

Elektroschmelzwerk Kempten

Normalerweise ist Borcarbid in Pulverform verschiedener Korn-—

grdBen im Handel.




IT.2.2 Verdichtung von Borcarbid

Bei der Herstellung aus Borsdure und Kohlenstoff f&llt Bor-
carbid in Form poriger und brdseliger Stilicke an; siehe Abb.
II/2. Die Poren werden durch den bei den Herstelltemperaturen
betrdchtlichen Dampfdruck des Borcarbids verursacht. Die
Broseligkeit wird durch die bei rascher Abkiihlung entstandenen
thermischen Spannungen bewirkt. Es schlieft sich eine Mahlung
und Reinigung an. Zur Herstellung von FormkOrpern mul also

von pulverfOrmigem Borcarbid ausgegangen werden, welches ver-
dichtet werden muB.

Zur Verdichtung von Borcarbid sind prinzipiell zwei Ver-

fahren m&glich:

1. Schmelzen des Borcarbids

2. Sintern eines Pulverpresskoérpers.

Abb. II/2
Im Elektroofen her-

gestelltes Borcarbid
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Borcarbid schmilzt bei 2450 °C kongruent, im Gegen-
satz zu SiC, das sich bei 2830 °C /59/ zersetzt. Vor
dem 2. Weltkrieg wurden offensichtlich Versuche ge-
macht, Formkdrper zu VerschleiBzwecken durch Schmelzen
und GieBen herzustellen /60, 61/, doch hat sich das
Schmelzverfahren nicht durchsetzen kdnnen. Das erkldart
sich aus den groBen technischen Schwierigkeiten bei
der Handhabung derart hoher Temperaturen und dem da-
bei erzeugten schlechten Geflige. Nach /62/ gelingt

es nicht, durch Schmelzen und GieBen dichte Form-
kOrper herzustellen. Graphit ist das einzige bei die-
ser Temperatur noch einsetzbare Tiegelmaterial.
Zwischen Graphit und Borcarbid bildet sich ein
Eutektikum, was zu freiem Kohlenstoff in der er-
starrten Schmelze fiihrt. Freier Kohlenstoff ver-
schlechtert aber die mechanischen Eigenschaften des
Kérpers erheblich. Ein weiterer Nachteil ist auch

die extreme Grobkornigkeit geschmolzenen Borcarbids.

Die oben aufgefiihrten Schwierigkeiten werden ver-
mieden, wenn die Verdichtung durch Pressen und Sintern
oder HeiBpressen geschieht. Eine neuere Definition

des Sinterns ist von Thimmler angegeben worden:
"Sintern ist ein vorzugsweise thermisch aktivierter
Massentransport (MateriefluB) in einem vorwiegend
festen Korper, der die Partikel- oder Material-Kon-

takte verstdrkt und/oder die Porengeometrie &ndert."

Der Sintervorgang filihrt also zu einer Verfestigung
des Korpers und im hier anzustrebenden Idealfall soll
nicht nur die Porengeometrie gedndert werden, sondern
Poren sollen durch die Schwindung des Kdrpers voll-

stidndig aufgefiillt und somit eliminiert werden.

Die Definition des Sinterns gibt keine Auskunft dariber,

welche Ursachen und Mechanismen zum Sintern fiihren.
Grundlegende Ausfiihrungen dazu finden sich z.B. in

/63, 64/. Die Ursache oder Triebkraft des Sintervor-
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gangs ist das Bestreben eines Korpers nach einem Zu-
stand minimaler freier Energie, der bei einem
kristallinen Stoff in Form des weitgehend fehler-

freien Einkristall erreicht ist. Weitgehend fehler-

frei heift hier, daB nur noch nulldimensionale Kristall-
fehler (Leerstellen) vorhanden sind, deren Zahl im

Gleichgewichtszustand von der Temperatur abhédngt.

Von diesem Zustand der minimalen Energie ist der
Pulverkdrper mit seiner groBen Oberfldche weit ent-
fernt. Hinzu kommt, daB die Gitter der Partikel durch
die Zerkleinerung (bei der Pulverherstellung) gestirt
sein kénnen, woraus sich eine hohe Gitterenergie er-
gibt.

Das Sintern flihrt zum teilweisen Abbau dieser iber-
schiissigen Energie. Ziel des technischen Sinterpro-
zesses ist in der Regel nicht der Einkristall, sondern
der feink&rnige, porenfreie Kbrper.

Den gesamten Sintervorgang kann man in verschiedene
Stadien (frithes, mittleres, spdtes Stadium) unter-
teilen, in denen das Gefiige charakteristische Zustédnde

durchl&uft.

Die kinetischen Mechanismen des Sinterns von Borcarbid sind

bei /19,65/ untersucht und beschrieben. Folgende sechs Mechanis-
men werden aufgefiihrt

= Volumendiffusion

- Oberfldchendiffusion

- Korngrenzendiffusion

- Verdampfung und Wiederkondensation

- Viskoses FlieBen (Nabarro-Herring-DiffusionflieBen)

~ Plastisches FlieBen.

Flir Borcarbid konnten folgende Stadien und Mechanismen des

Sintervorgangs bestimmt werden:

Friihes Stadium:
erster Abschnitt: Plastisches FlieBen

zweliter Abschnitt: Viskoses FliefBen




10

Mittleres Stadium:
Korngrenzendiffusion
Spdteres Stadium:

Volumendiffusion

Bei der Beurteilung dieser Ergebnisse muB beriicksichtigt wer-
den, daB bei den zugrundeliegenden Sinterversuchen ledig-

lich eine Schwindung von max. 1,2 % erreicht wurde. Dies liegt
an der fiir Borcarbid viel zu niedrigen Sintertemperatur von
max. 1600 °c. Ob bei dieser geringen Schwindung iiberhaupt von
verschiedenen Sinterstadien gesprochen werden kann, sei dahin-
gestellt.

Bei diesen Prozessen bewirken die Oberflidchendiffusion sowie
die Verdampfung + Wiederkondensation keine Schrumpfung, son-
dern nur eine Verstdrkung der Partikelkontakte.

Je nach Art des Materials sind die Sintermechanismen in unter-

schiedlicher Weise am Gesamtvorgang beteiligt, was zur Folge

hat, daB Materialien unterschiedlicher Stoffklassen (metallische,

nichtmetallische,keramische Stoffe) in unterschiedlichem MaSBe
sintern und schwinden.

Besonders schlecht sintern kovalent gebundene Stoffe, zu denen
auch Borcarbid z&dhlt. Bis vor ca. 15 Jahren galten die vor-

wiegend kovalent gebundenen Stoffe (z.B. SiC, Si Si) als

N,
nicht sinterfdhig. Inzwischen ist es jedoch geluigin, alle
diese Stoffe zu nahezu theoretischer Dichte zu sintern. Die
Mechanismen und Vorgdnge, die zur Verdichtung der kovalent
gebundenen Stoffe fithren, sind noch weitgehend unerforscht,
obwohl festgestellt wird, daB der SinterprozeB dieser Materia-
lien sich nicht prinzipiell von dem metallischer oder ionisch
gebundener Stoffe unterscheidet /66/. Vor allem der Einflufl so-
genannter Sinterhilfen, die zur Zeit noch zur Verdichtung der
kovalenten Stoffe (aufer Silizium!) bendtigt werden, ist weit-
gehend unklar. Zwischen dem zu sinternden Stoff und den Sinter-
hilfen 1&B8t sich auBer bei Si3N4 kein Zusammenhang erkennen,
der eindeutig auf die Wirkung der Sinterhilfe schlieBen 1laBt.

Die gidngigen Sinterhilfsmittel sind in Tab. II/2 aufgefilihrt.
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Tab.IIl/2 Sinterhilfen fiir kovalent gebundene Stoffe

Material Sinterhilfe (gew%) /Quelle/
. SiC B (0,2-1) + C (0,1-1) /59/
SiBg (1) +C (1) /59/
B,C (1) +«Cc (1) /59/

Al (0,5-1)+ C ( 3)
A1N(o0,5=1)+ C ( 3)
41,05 (045-1,2) + C ( 3)

H,BO, oder B205 in wassriger

5773
oder alkoholischer Losung,
auch mit C- Zusatz /171/
B1,05 Be,C ( 1) /92/

c (1-3) /92/
AL ( 10) /172, 73/
Si ( 10) /172, 73/
3B, ( 7,5) /172/
Cng ( 7,5) /172/
Mg ( 7y5) /172/
AlF5 ( 10) /71, 118/
Ni  ( 1o) /71, 118/
Fe ( 1o) /71, 118/
Cu ( 1o) /71, 118/
Algo3 /46/

| Si§N4 MgO ( 5) ' /173/
MgO ( 1) + Y205 ( 8) /173/
Y205 ( 8) /173/
[Zum HeiBpressen auch: CeO29
2r0,, BeO, A1205, SCEOB’]MgBNE,
La205’ BeSiN2 und SiO2 ] /173/

| 51 C (042) + B (1,2) /52/

Bei genligend kleiner Parti-
kelgrdBe C«Tpm) sintert Si
auch ohne Sinterhilfen!
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Eine besondere Schwierigkeit bei der Untersuchung der Wirkung
von Sinterhilfen ist die Tatsache, daB die eingewogenen
Mengen dieser Stoffe in der Regel nicht mit denen Uberein-
stimmen, die im fertigen Korper gefunden werden. Der EinfluB
der Sinterhilfe hdngt davon ab, ob sie mit der Matrix im
thermodynamischen Gleichgewicht steht oder nicht, ob sie in
der Matrix geldst wird und ob sie bei den angewendeten Sinter-
temperaturen verdampfen kann.

Ohne die chemischen Wechselwirkungen. zu beachten, wurde allein
aus kinetischen Beobachtungen auf gewisse Sintermechanismen
geschlossen. Es liegt auf der Hand, daB dies zu groben Wider-
sprichen fiihrt.

Russische Forscher haben sich mit dem Sintern von Borcarbid
beschdftigt und gelangen zu den folgenden Aussagen /23, 32,
67, 68, 69/ Trotz der starken kovalenten Bindung ist ein
gerichteter Materialtransport m&glich. Borcarbid, dessen Zu-
sammensetzung von der stabilen Stdchiometrie (= B12C3) ab=
weicht, sintert besser. Diese Sinteraktivierung wird auf die
grdBere Zahl der Leerstellen in unstdchiometrischem Borcarbid
zurlickgefiihrt, was eine hthere Beweglichkeit der B~ und C-
Atome zur Folge hat, d.h. der Volumendiffusionskoeffizient
von B und C wird erhoht. Die durch mehr Leerstellen erzielte
Sinteraktivierung kénne auch durch Zugabe von Aluminium er-
reicht werden. Bei der Sintertemperatur reagiere Al mit

B4C zu A14C3, das im Vakuum schnell verdampfe. (In /70/ wird
Aluminiumcarbid als schwerfliichtig bezeichnet). Diese Reaktion
bilde Kohlenstoffleerstellen. Bei Temperaturen iiber 1500 °c
werde dann der Materialtransport stark von den Hauptverunreini-
gungen (Fe, Al, Si) des Borcarbids beeinfluBt. Diese Metalle
bilden flissige Phasen an den Korngrenzen, die die Verdichtung
durch Korngrenzengleiten fdrdern. Den verschiedenen Sinter-

stadien werden folgende Mechanismen zugeordnet /69/:
Frihes Stadium, niedrige Temperatur:
Oberfldchendiffusion ohne Verdichtung

Zwischenstadium:

aktiviertes Gleiten an den Korngrenzen
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O

ab 2000 “C: Stoffibertragung llber die Gasphase

Endstadium: Volumendiffusion, vor allem bei unstdchio=-

metrischem Borcarbid.

Die zu diesen Untersuchungen benutzten Pulver hatten aller-
dings zu viele metallische Verunreinigungen (Fe, Si, Al, Mg >
1,5 gew?), als daB hieraus Rilickschliisse auf das Sintern von
reinem Borcarbid mdglich wdren. Nach Hausner /59/ muB bei
einem sinteraktiven (SiC-)Pulver der Gehalt an metallischen
Verunreinigungen unter 1000 ppm liegen. Auch in /71/ wird

auf den sinterhemmenden EinfluB von Verunreinigungen hinge-
wiesen. Besonders hervorzuheben ist die Feststellung der
russischen Forscher, daB freier Kohlenstoff die Verdichtung
von Borcarbid behindert /32/. Freier Kohlenstoff wird in

/53, 70, 72/ als wirksamste MaBnahme zur ErhShung der Sinter-
féhigkeit betrachtet. Dem Kohlenstoff werden folgende

Funktionen zugeschrieben /70/:

- Reduktion sinterhemmender Oxidhdute
- 'Aktivierung der Korngrenzen und/oder Gitterdiffusion;
- Verminderung der Oberfldchendiffusion und von Verdampfungs-

und Kondensationsprozessen.

Diese Erkldrungen sollen fir SiC und Borcarbid gleichermaBen
gelten, obwohl hier zwischen SiC und Borcarbid grundsdtzliche
Unterschiede bestehen. Im Gegensatz zu dem auf SiC-Partikeln
befindlichen SiO2 ist das Boroxid (B203) auf den Borcarbid-
partikeln eine sehr niedrig schmelzende Verbindung. Nach /6/
schmilzt B203 bei 450 °C unter Bildung einer viskosen Flissig-
keit, die ab 900 °cC verdampft. Bei den iUblichen Sintertempe-
raturen miiBte das Boroxid verdampfen, so daB keine sinter-—
hemmende Wirkung von ihm ausgehen kann.

Borcarbid hat einen ausgedehnten Loslichkeitsbereich, wenn-
gleich die Kohlenstoffldslichkeit im betrachteten Temperatur-
bereich nahezu temperaturunabhidngig ist (siehe Phasendiagramm
B-C; siehe Abb. II/7). Siliziumcarbid gilt als Strichphase,

in der keinerlei Abweichungen von der St&chiometrie beobachtet
wurden. Inwieweit diese Gegebenheiten die Diffusion an den

Korngrenzen oder im Gitter beeinflussen, ist schwer zu ent=-
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scheiden. Auch die Tatsache, daB zum Sintern von SiC grund-
sdtzlich zwei Additive notwendig sind, w&hrend bei Bor-
carbid offensichtlich Kohlenstoff allein geniigt, macht die
Vorgdnge beim Sintern nicht klarer.

Einen groBen EinfluB auf das Sinterverhalten von Pulvern
hat die Partikelgr6Be. Generell kann gesagt werden, daB nur
die Verwendung submikronfeiner Pulver kovalenter Stoffe zu
bedeutender Verdichtung fiihrt. Nach /52/ kann hochreines Si
ohne Sinterhilfen verdichtet werden, wenn nur die Partikel-
groBe des Ausgangspulvers fein genug ist. Mit einem Pulver

A

(O, = 44 m?/gr £ 0,06 uym Partikeldurchmesser) wurde bei
s H

1350 °c (
Schwindung betrug 23 %.

o

0,95 TS) eine Dichte von 92 % th.D. erreicht, die

Ekbom /73/ will Borcarbid mit einer PartikelgrdéBe von 8 ym
und Bor, Silizium oder Aluminium als Sinterhilfsmittel bei
einer Temperatur von nur 1900 - 2070 ©C zu einer Dichte

> 97 % th.D. gesintert haben.

Flir bestimmte Anwendungsfdlle reicht die durch drucklose
Sinterung erzielte Dichte aus. Die Festigkeit und das Ver-
schleiBverhalten verschlechtern sich mit zunehmender Porosi-
tdt. Nach /74/ hat ein Borcarbid mit ca. 2 % Porosit#dt nur
noch 75 % der Biegebruchfestigkeit eines heifigepreBten

Borcarbids.

Wegen dieser Nachteile wurden die im Rahmen dieser Arbeit
untersuchten Proben ausschlieflich durch HeiBpressen her-
gestellt.

Die Vorgdnge beim HeiBpressen von Borcarbid sind ebenfalls
Gegenstand von Untersuchungen gewesen.

In /75/ werden folgende Vorgdnge beim HeifBipressen gefunden:
- Neuarordnung (= rearrangement) der Partikel

= Plastisches Flieflen

-  Volumendiffusion

Der Mechanismus der Neuanordnung sei dabei unabh&dngig von der
PartikelgrdBe und Temperatur und finde w&hrend der ersten
10 Minuten des PreBvorganges statt. Plastisches FlieBen fiihre

zu intergranularen Poren, die nur durch Volumendiffusion ge-
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schlossen werden k&nnen. Diese Volumendiffusion herrsche
gegen Ende des HeiBpressvorgangs vor; die MassenstrOme

h&ngen direkt von der KorngrdBe und Temperatur ab.

Nach /76/ hat die Abkilihlungsgeschwindigkeit einen EinfluB

auf die Porositdt des heifBigeprefiten Kbrpers. Je langsamer

die Abkiihlgeschwindigkeit, desto hbher die Porositdt, d.h.
wdhrend der Abkiihlungsphase bl&dht sich der Kdrper auf. Eine
Erkl&rung flir dieses Phdnomen wird nicht gegeben. In lang-
sam abgekiihlten Proben wird auBerdem ein hdherer Gehalt an
freiem Kohlenstoff gefunden. Dies wilirde bedeuten, daB durch
schnelle AbkiUhlung ein kohlenstoffiibersdttigtes Borcarbid
entstiinde. Der iberschilissige Kohlenstoff kann nur interstitiell
geldst sein.

Zum AbschluB dieses Abschnitts sollen noch eigene Beobach-
tungen beim Heifipressen von Borcarbid mitgeteilt werden.

Mit Abnahme der Partikelgr&Be wird die Verdichtung einfacher.
Unter den gewdhlten Versuchsbedingungen (T = 2050 OC,

p = 30 MPa) 148t sich Pulver mit einer maximalen Partikel-
grdBe von 10 pym in 10 Minuten vollstd@ndig verdichten. Steigt
die PartikelgroBe lber 25 um, f&llt die Dichte des gepreBten
berpers auf ca. 90 % th.D.

Hervorzuheben ist das unterschiedliche Verhalten von reinem

Sic- und B, .C.-Pulver. Bei 2200 °C, 30 MPa und t = 15 Min.

1273
kann bei SiC nur eine Dichte von ca. 80 % th.D. erreicht
werden. Unter den gleichen Bedingungen erhdlt man bei Bor-
carbid vollstidndige Dichte. Die Eigenschaften des zu diesem

Versuch verwendeten SiC-Pulvers zeigt Tab. II/3.
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Tab. II/3 Eigenschaften des Siliziumcarbids

Struktur: 0~8iC (Acheson Typ)

Analyse: freier Kohlenstoff 0,8 %
freies Silizium 0,15 %
Sauerstoff 1,0 %
Aluminium 0,17 %
Eisen 0,05 %

KorngrdBe: 90 % unter 1,7 um

Spez. Oberfldche

(BET) : 15 £ 1 gr/m?

Farbe: hellbraun

Durch das HeiBpressen hat sich die Farbe des SiC von hell-

braun nach mittelgriin verédndert.

Die Untersuchung des HeiBpressverhaltens von Borcarbid in
verschiedenen Atmosphdren hat ergeben, daB8 die Enddichte
nicht von der umgebenden Atmosphdre abhidngt. Die erhaltenen
Geflige sind identisch, wenn die Graphitmatrize von Edelgas

(Argon, Helium), Luft oder Vakuum umgeben ist.
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IT.2.3 Eigenschaften von Borcarbid

Borcarbid ist die hdrteste Verbindung, die im bindren System
Bor-Kohlenstoff auftritt. Wegen der hohen Temperaturen und
der Reaktionsfdhigkeit des Bors und seiner Verbindungen bei die-
sen Temperaturen bereitet die experimentelle Bestimmung des
Aufbaus dieses Systems Schwierigkeiten. Bis heute ist keines
der vorgelegten Phasendiagramme, die sich z.T. stark unter-
scheiden, allgemein anerkannt. In den Abb. II/3 bis II/7 sind
die Phasendiagramme von Schurawlow; Samsonov, Dolloff,
Elliott und Ekbom dargestellt, wobei dem Diagramm von

Elliott das gréBte Vertrauen entgegengebracht wird. Das
Phasendiagramm von Elliott wird auch durch neuere thermody-
namische Berechnungen gut bestdtigt /7/. Elliott /8/ beur-
teilt das Phasendiagramm von Dolloff kritisch, da die
experimentellen Daten dazu fehlen, wdhrend zum Diagramm von
Samsonov bemerkt wird, daB es zum groBen Teil auf Spekulation

beruht.

Ekbom /9, 10/ hat das Diagramm von Elliott modifiziert, da
13C2 flir die thermodynamisch stabilste Zusammensetzung
hdlt. Ubereinstimmend findet sich in allen Phasendiagrammen

ein Eutektikum zwischen Borcarbid und Kohlenstoff, wobei die

er B

genaue Lage des eutektischen Punktes nicht bekannt ist.

Im Gegensatz zu Siliziumcarbid (SiC) hat Borcarbid einen
relativ breiten Homogenitdtsbereich, d.h. das B/C-Verhdltnis
ist nicht konstant. Als untere Grenze des B/C-Verhdltnisses
wird heute allgemein 4,0 genannt /5, 8, 14, 15, 16/, jedoch
werden auch niedrigere Werte angegeben. Bei einem B/C-Ver-
hdltnis kleiner 4,0 wird im Geflige freier Kohlenstoff gefun-
den. Uber die borreiche Grenze des Homogenitdtsbereichs gibt
es unterschiedliche Angaben. In Tab. II/4 wird der experi-

mentell ermittelte Homogenitdtsbereich angegeben.
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Die Frage, wie dieser grofe Homogenit&dtsbereich zustande
kommt, ist noch nicht vollst&ndig geklért.

Eine zusammenfassende Darstellung der Borcarbidelementar-
zelle findet man z.B. in /19/. Demnach ist die Elementar-
zelle rhomboedrisch und geh&rt zur Raumgruppe R3m. Da eine
Elementarzelle 3 Formeleinheiten B4C enthdlt, wird h&ufig
auch die gleichbedeutende Bruttoformel B12C3 angegeben. In
der vorliegenden Untersuchung werden daher beide Formeln
verwendet. Flr alle Mengenangaben wird grundsédtzlich mit

einem Molekulargewicht von 55,24 gr fiir Borcarbid gerechnet.

Die rhomboedrische Elementarzelle des Borcarbids hat eine
Raumdiagonale, die mit drei Kohlenstoffatomen besetzt werden
kann. An den acht Ecken des Rhomboeders befinden sich fast
reguldre Ikosaeder aus Boratomen. In Abb. II/8 ist die

Elementarzelle des Borcarbids dargestellt, Abb. II/9 zeigt

einen Einkristall.

Abb. I1/8
Elementarzelle des

Borcarbids B, .C

1273
1b
C—-Atome
O 2
O 6h2
B-Atome
@ 6h
1
Abb. TI/9

Borcarbideinkristall
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Der Homogenitdtsbereich kommt dadurch zustande, daB C-Atome
gegen B-Atome ausgetauscht werden, deren Grofe &hnlich ist
(Tabelle der Kovalenten Atomradien siehe S. 110). Welche
Positionen die zusdtzlichen B-Atome im Gitter einnehmen
kdnnen, ist noch nicht abschlieBend geklirt /9, 20, 21/. Fest
steht nur, daB das mittlere C-Atom der Raumdiagonalen gegen
ein B-Atom ausgetauscht werden kann. Umstritten ist, ob auch
eine interstitielle LOsung von B-Atomen mdglich ist. Diese
Moglichkeit vermuten Clark und Hoard /22/. Auch in /54/ wird
die MOglichkeit einer interstitiellen LOsung von Bor und
Kohlenstoff im Borcarbidgitter erwdhnt. Thevenot /20/ z&hlt
die prinzipiellen MOglichkeiten auf, durch die das B/C—Ver-

hdltnis gedndert werden kann:

- Substitution auf der zentralen C-Kette
- Einlagerung in das kristalline Geriist

~  Substitution in den Borikosaedern

Nach Aussagen von Ploog /21, 24, 25, 26/ stellt B13Cy

(= B12CBC) die thermodynamisch stabile Zusammensetzung dar.
Bei der Herstellung der Borcarbide iiber das CVD-Verfahren
erhielt er als C—reichste Zusammensetzung B13C3, die durch
interstitielle Losung von C in B,4C, entsteht /21/. In Bor-
carbiden mit mehr als 18,75 at% (= 20,4 gew%) C findet er
grundsdtzlich freien Kohlenstoff.

Da rhomboedrische Gitter stets auch als hexagonale Gitter
beschrieben werden koénnen, findet man in der Literatur vor-
wiegend hexagonale Indizierungen und die Gr&Be der Elementar-
zelle wird mit den Gitterparametern a und c beschrieben.
Bisher wurden bei Borcarbid keine Phasenumwandlungen beob-
achtet /9, 27/. Im Rahmen dieser Arbeit interessiert nur die
Frage, welche Auswirkung die Verdnderung der Stdchiometrie
auf die Eigenschaften des Borcarbids hat.

Uber die Abhingigkeit der Gitterparameter vom B/C-Verh&lt-
nis gehen die Aussagen auseinander. In /16/ wird festgestellt,
daB sich die Gitferparameter des Borcarbids bei der Substi- |
tution von C oder B kaum &ndern. Gleichwohl findet man entgegen-
gesetzte Angaben, die sich jedoch zum Teil widersprechen.

In drei neueren Arbeiten /10, 17, 28/ wird eine Zunahme der
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Gitterparameter mit steigendem Borgehalt beobachtet. Die
Gitterparameter flir die C-reiche Grenzzusammensetzung B,C
wird lbereinstimmend mit a = 560,6 pm /10/ bzw. 559,5 pm /28/
und ¢ = 1209,5 pm /10/ bzw. ¢ = 1209,5 pm /28/ angegeben. In
Abb. IT/10 sind diese Ergebnisse graphisch dargestellt.
Amberger et al. /21/ stellen allerdings fest, daB die Gitter-
parameter bei B4C (also einer definierten Zusammensetzung!)
nicht konstant sind. Exr fihrt dies auf starke Schwankungen

in der Besetzung von Gitter— und Zwischengitterpl&tzen mit

Bor und Kohlenstoff zurtck.

Mit Kenntnis dieser Zusammenhédnge 1d8t sich verstehen,
warum in der Literatur widerspriichliche Angaben iber die
Gitterparameter gemacht werden.

In den eigenen Untersuchungen konnte keine systematische
Anderung der Gitterkonstante innerhalb des Homogenit&ts-
bereichs festgestellt werden (siehe Abschnitt III.2.1)
Die Verdnderung des B/C-Verhidltnisses hat eine Anderung

der Dichte zur Folge /5, 14, 29/.

1 12201 -
[Che,\:7 L -
P 110} S N\, .-
J200f~ 1 Abb. II/10
s == [eimer Abhdngigkeit der
5651 -
i ——=Bouchacourt | Gitterparameter des
a), 963 -4 Borcarbids vom C-Gehalt
[pm] [ 1 (Nach /10, 28/)
561 =
5591 ‘ =
) i 1 ] 1 W74
Jo 95 % 185 & 75 7 4o
(BB C2 ) (87203) —atom %o Bor——
Die hochste Dichte (= 2,25 g/cm®) hat das kohlenstoffreichste
Borcarbid B12C3. Die Abnahme des Kohlenstoffgehaltes auf
8,8 atg (= B10 4C) hat eine Abnahme der Dichte auf 2,465 g/cm?
r

zur Folge, wobei ein linearer Zusammenhang beobachtet wird /14/.
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Eine herausragende Eigenschaft des Borcarbids ist seine groBe
Hidrte. Nach dem Diamant und dem kubischen Bornitrid folgt an
dritter Stelle das Borcarbid, dem sich als vierthdrtester
Stoff das Siliziumcarbid SiC anschlieSBt.

Die H&irte ist ein MaB filir den Widerstand eines Stoffes gegen-
liber dem Eindringen eines anderen K&rpers. Dabei ist aller-
dings zu beachten, daBl die Harte kein Werkstoffkennwert ist,
dessen Gr6Be unabhdngig vom Hidrtepriifverfahren ist /30/.

Bei der Angabe der Hdrte muB also unbedingt das Priifverfahren
angegeben werden, mit dem der Hartewert ermittelt worden ist.
Flir die Bestimmung von H&4rten dieser Gr8Benordnung kommen

nur das Verfahren von Knoop und Vickers in Frage. Obwohl bei
sehr harten Hartstoffen das Knoop'sche Verfahren Vorteile
bietet, wurde bei der vorliegenden Untersuchung ausschlief-
lich das Verfahren nach vickers angewandt. Bei diesem Ver-
fahren kann sowohl die H&rte als auch der RiBausbreitungs-
widerstand bestimmt werden, der ein Mafl filir die Zdhigkeit

des Materials darstellt.

Leider lassen sich die nach Knoop und Vickers bestimmten
Hdrten nicht ineinander umrechnen. (In /30/ wird eine Be-
ziehung zwischen den beiden Hdrtewerten angegeben, die je-
doch nur bis ca. 1000 HV Gliltigkeit hat).

Die in der Literatur fir Borcarbid angegebenen Werte fir

die Raumtemperaturhdrte streuen ganz erheblich. Das kann
einerseits am Borcarbid, andererseits am MefBverfahren liegen.

M&gliche Einfllisse des Borcarbids sind:

- Anderung der Stdchiometrie

- Herstellungsbedingungen (Abkiihlungsgeschwindigkeit)
~ Gefligeparamter (KorngroBe)

- evtl. Porositdt

- Art der Probenvorbereitung

~ Anisotropie des Materials

Variationsm&glichkeiten des MeBverfahrens:

= Lastabhdngigkeit der H&rte
- Fehler beim Ausmessen der (hidrtebedingt) kleinen

Eindruckdiagonalen.
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Bei den meisten Angaben finden sich keine genauen Angaben
Uber die aufgeflihrten Parameter, was zur Folge hat, daB die:
angegebenen Werte extrem voneinander abweichen und Vergleiche
kaum moglich sind.

Nach /31/ besteht noch keine Klarheit dariiber inwieweit sich
der Kohlenstoffgehalt auf die Hdrte des Borcarbids auswirkt.
Demgegentiiber wird festgestellt, daB die H&rte mit dem Kohlen-
stoffgehalt ansteigt und bei der kohlenstoffreichsten Zu-
sammensetzung (B12C3) ihren Maximalwert erreicht /15/. Aller-
dings werde keine Angaben iber die Grofe der Hirtednderung
gemacht. Keine Abh&dngigkeit der H&drte vom B/C-Verhdltnis wird
in /10/ festgestellt.

Eine starke Abh&dngigkeit der H&rte von den Abkiihlungsbe-
dingungen wird in /32/ gefunden. Dort wird die Hdrte einer
schnell abgekiihlten Probe mit 6760 2 800 HV0,15 und die einer
langsam abgekiihlten Probe mit 5230 I 650 HVO,15 angegeben.
Shaffer /33/ findet jedoch auch bei sehr schneller Abkiihlung
(2300 ©C in 10...15 Sekunden) keinen Hirteanstieg.
Zusammenhdnge zwischen der Hdrte und der KorngrdBe sind ver-
schiedentlich festgestellt worden /10, 34/. Nach diesen Un-
tersuchungen haben grobkdrnigere Gefilige geringere Hdrte als
feinkdrnige., Dieser Zusammenhang wird bei metallischen Werk-
stoffen als Hall-Petch Beziehung bezeichnet. Rein formal kann
der Zusammenhang auch flir die hier untersuchten Stoffe be-
stdtigt werden. Vor diesem Hintergrund lassen sich die Streu-
ungen der Hdrteangaben verstehen. Es finden sich Angaben,

die zwischen 3500 HV und 8000 HV liegen. )

Uber die Hirte bei hohen Temperaturen sind sehr wenige
Angaben vorhanden, was in den groBen experimentellen Schwierig-
keiten bei der Bestimmung der Warmhidrte begriindet ist.

Aus Abb. II/1 (Abschnitt II.1) ist ersichtlich, daB Bor-
carbid ab ca. 1000 °C die anderen Hartstoffe an Hirte {iber-
trifft, sogar den Diamant. Allerdings sind die Warmhdrteunter-
schiede zwischen Diamant und Borcarbid nicht so grof, denn
beide Materialien werden zur Herstellung von HirtepriifkOrpern
verwendet, die bis 2000 ©c einsetzbar sind. Nach /34/ f&dllt
die Hirte von Borcarbid erst ab 2150 °C bedeutend ab; siehe

Abb. II/11.
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Abb. IT/11 Warmhirte von Borcarbid nach /34/

Eine vor allem fir die Herstellung wichtige Eigenschaft

ist der Dampfdruck.

Borcarbid verdampft nicht kongruent; d.h. das B/C-Verh&ltnis
des Dampfes unterscheidet sich von dem des festen Borcarbids.

Nach /24/ verlduft die Verdampfung iliber die Dissoziation

3 e =)

+ C
fost Gas fest

12

Dieser ProzeB komme ab ungef&dhr 1600 ©c in Gang. Bei den

hier betrachteten Temperaturen zwischen 1600 °Cc und 2100
_ o "

hat Bor (TSchmelz = 2027 “C) den h&heren Dampfdruck als

Kohlenstoff.

Als Dampfphasen werden auch B, BC, und B,C angegeben /35/.

Bei Samsonov /36/ werden quantitative Angaben zum Dampfdruck

°c

gemacht, jedoch erscheinen diese Werte zu hoch.

In /5, 37/ wird festgestellt, daB Borcarbid bis zum Schmelz-
punkt einen niedrigen Dampfdruck hat.

Weitere Eigenschaften des Borcarbids sind in Tab. II/5

aufgefiihrt.
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Tab. II/4 Homogenitdtsbereich von Borcarbid,
(Literaturwerte)
atgs C Formel Quelle
8,8-20 B10,4C~B4C /14/
8-20 B11,5-B4C /17/
8,7-20 B10’5—C—B4C /18/
10-20 B9,OC—B4C /10/
13,3-20 B6’5C—B4C /19/
Tab. II/5 Eigenschaften von Borcarbid
Schmelzpunkt: 2450 °c (kongruent)
Kristallstruktur: rhomboedrisch, Phasenumwandlungen
oder andere Modifikation sind bis~-
her nicht beobachtet worden
Warmeausdehnung: 4.5 - 4.6:10"% &1 (20 - 1000 ©°c)
Warmeleitfihigkeit: 200 °c 28 W/mK
(vom B/C-Verhdltnis 400 °c 23 W/mK
abhingiqg) /38/ 600 °Cc 19 W/mK
800 °c 16 W/mK
zum Vergleich: V2A-Stahl 20 °C 15 W/mK
Titan 20 °Cc 22 W/mK
Silber 20 °C 407 W/mK
Dichte (vom B/C-Verhdltnis
abhdngig) 2,45 - 2,52 gr/cm?
(B3gC3) (By,C3)
E-Modul: 460 000 N/mm?
Biegebruchfestigkeit: 300 - 500 MPa / 5/
320 -~ 350 MPa /34/
Hirte HV, : 4500 (bis ca. 2000 °C)

1

Beginn der Oxidation:

Reibkoeffizient:

(By,C3 = By,C3)

O

T > 750 °C

O

0,25 (20 -~ 1500 ~cC) /4/
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IT.2.4 vVerwendung von Borcarbid

Die Kerntechnik verbraucht sehr groBe Mengen an Borcarbid,
wo es als Neutronenabsorbermaterial eingesetzt wird. Zur
Absorption von Neutronen ist allerdings nur das 10B-—Isotop
geeignet, das einen groflen Neutroneneinfangquerschnitt hat
und zu 20 at? im natirlichen Bor vorhanden ist. Da das B/C-

10B—Isotop im Boxr

Verh&ltnis im Borcarbid gedndert und das
angereichert werden kann, hat sich Borcarbid zum "klassischen"
Neutronenabsorber entwickelt /38/. Zahlreiche Verdffentlichungen
beschdftigen sich mit der Verwendung und Eignung von Borcarbid
fiir kerntechnische Zwecke /6, 35, 38, 39, 40, 41, 42, 43/.

Weil bei der kerntechnischen Anwendung die mechanischen
Eigenschaften sekund&r sind, und vor allem von der grofBlen

Hirte kein Gebrauch gemacht wird, sollen diese Anwendungen
nicht weiter betrachtet werden. Einen Uberblick iber die der-
zeitigen Anwendungen enth&dlt man aus /5, 20, 44/.

Eine gewisse Unterteilung der Anwendungsgebiete des Borcarbids
ist m&glich, indem man zwischen pulvrigem (kOrnigem) und kom-
pakten Borcarbid unterscheidet.

In Pulverfbrm verschiedener Kbrnungen wird Borcarbid zum
Schleifen und Polieren von Hartmetall und Steinen verwendet,
wobei es den teuereren Diamant gut ersetzen kann. Die Eig-

nung von Borcarbid als Schleifmittel wurde O6fters untersucht
/45, 46, 47/. Zum Schleifen wird entweder loses Pulver mit
Wasser und 01 oder zu Paste eingedicktes Borcarbid verwendet.
Pulverfdrmiges Borcarbid wird auch als Borquelle beil chemischen
Reaktionen benutzt, da es bel gleicher Reinheit wesentlich
billiger ist als elementares Bor.

Wegen seiner hohen Verbrennungswdrme von 2863 kJ/mol /48/
eignet sich Borcarbid als Komponente von festem Raketen-
treibstoff /49/.

Die Wirkung und Eigenschaften hdngen sehr stark von der
PartikelgrtBe ab. Wdhrend grdBere Borcarbidpartikel als
reibungssteigernde Zusdtze in Bremsbeldgen flir Flugzeuge ver-

wendet werden /50/, wirken feinste Borcarbidpartikel (< 1Tum)
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sogar reibungsmindernd und werden deswegen Schmierstoffen zu-
gegeben /51/.

Kompakte Borcarbidformk&rper mit niedriger Porositdt werden
zur Zeit nur in begrenztem Umfang verwendet, woflir es zwei
Grinde gibt:

1. Schwierigkeiten bei der Herstellung;

2. die guten Hochtemperatureigenschaften des Borcarbids

kénnen nicht in oxidierender Umgebung genutzt werden.

Zu 1.: Die drucklose Sinterung von Borcarbid ist wegen
seiner vorwiegend kovalenten Bindung erschwert /52/.
Erst in neuerer Zeit ist es gelungen, durch ge-
eignete Zusdtze Borcarbid auch drucklos zu sintern,
wobeil Dichten bis ca. 92 % th.D. erreicht werden
/53, 54/. Bisher konnen hochdichte BorcarbidkOrper
aber nur durch das teure HeiBpressen hergestellt

werden.

Zu 2.: Keramische Hartstoffe zeigen ihre {iberlegenen Eigen-
schaften bei hohen Temperaturen am deutlichsten. Da
beim Borcarbid ab ca. 700 °C die Oxidation beginnt,
sind hier die Grenzen der Einsetzbarkeit in oxidieren-

der Umgebung erreicht.
Diese beiden Nachteile erklidren, warum bisher Silizium~-

carbid dem Borcarbid vorgezogen worden ist, auch wenn die
hohere Hdrte des Borcarbids dem Verwendungszweck besser

entsprechen wiirde.
Der extreme Abrasionswiderstand von Borcarbid wird bei Sand-

strahldiisen ausgenutzt, die denen aus Hartmetall ilberlegen
sind /5/.

Die groBe Abrasionsfestigkeit wird auch bei Reibschalen ge-
nutzt, in denen auch Hartstoffe weitgehend abriebsfrei zer-
kleinert werden k&nnen. '

Die Kombination von geringem spezifischem Gewicht und hoher
Schallgeschwindigkeit (14 km/sec) machen Borcarbid zur Her-
stellung von Panzerplatten geeignet. Diese werden bei Flug-
zeugen, Hubschraubern und kugelsicheren Westen verwendet
/55, 56, 57, 58/.
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AuBerdem miissen noch Abrichter und Handldpper aus Borcarbid
erwdihnt werden, mit denen Schleifscheiben (aus A1203, SiC)
abgerichtet und Hartmetallwerkzeuge bearbeitet werden.

Bei allen erwdhnten Anwendungsbeispielen ist die spezifische
Materialbelastung und die damit verbundene Wirmeentwicklung
gering, so daB das Borcarbid keine wesentliche Temperatur-
erhthung erfdhrt.

Flir eine hbhere Temperaturbelastung, wie sie bei Schleif-
oder Trennscheiben und bei Schneidplatten zur spangebenden
Bearbeitung auftritt, konnte Borcarbid bisher nicht verwen-
det werden.

Zum SchluB dieses Abschnittes muB noch auf gewisse Zhnlich-
keiten zwischen Borcarbid und Siliziumcarbid hingewiesen
werden.

Die Elemente Bor und Silizium sind ein Beispiel fiir die so-
genannte Schridgbeziehung im Periodensystem. Beide Elemente
zdhlen zu den Metalloiden, haben geringe Dichte und eine hohe
Hirte. Silizium schmilzt bei 1414 °C, Bor bei 2027 °C. Die
von diesen Elementen gebildeten Carbide zeigen ebenfalls sehr
dhnliche Eigenschaften. Bei beiden iberwiegt der kovalente
Bindungsanteil, die H&drten liegen relativ dicht beisammen

(HVSiC = 3600, HVB4c = 4000).

Allerdings gibt es auch zwei wesentliche Unterschiede. Wéhrénd
Borcarbid einen groBen Homogenitdtsbereich (9...20 at% C) hat,
zdhlt Siliziumcarbid zu den Strichphasen. Bisher ist bei
Siliziumcarbid keine Variation in der St&chiometrie beobach-
tet worden.

Der zweite Unterschied betrifft die Kristallstruktur.
Borcarbid kristallisiert ausschlieBlich rhomboedrisch;
Phasenumwandlungen sind noch nie beobachtet worden. Silizium-
carbid dagegen kristallisiert in mehreren Modifikationen.

Die kubisch-fldchenzentrierte Tieftemperaturmodifikation (B)
ist bis ca. 1950°C thermodynamisch stabil. Oberhalb dieser
Temperatur ist die o-Modifikation stabil. Die Umwandlung von
der Tief- in die Hochtemperaturmodifikation lduft schnell

und vollstdndig ab, aber die umgekehrte Umwandlung zur Tief-
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temperaturmodifikation ist durch bisher unbekannte Einfliisse
gehemmt und wird daher nur unter bestimmten Umstinden beobach-
tet. Das hat zur Folge, daB das im Acheson-Prozess erzeugte

SiC auch bei Raumtemperatur vorwiegend als a-SiC vorliegt.

a-SiC ist allerdings kein kristallographisch einheitlicher
Stoff, vielmehr ist "o-SiC" ein Sammelbegriff fir die hexa-
gonalen und rhomboedrischen Modifikationen. Durch unter-
schiedliche Stapelfolge komm eine betrdchtliche Zahl von
Polytypen zustande.

Die in beiden Stoffen vorwiegend kovalente Bindung hat zur
Folge, daf Borcarbid und SiC trotz dieser grundlegenden Un-

terschiede dhnliche Eigenschaften haben.
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IT.3 M&glichkeiten zur Erhdhung des RiBausbreitungswiderstandes

Zu Beginn dieses Abschnittes ist eine allgemeine Bemerkung
zur Terminologie notwendig. Es gilt, die Begriffsinhalte

von "Zghigkeit", "Sprddigkeit" und "Festigkeit" zu kl&ren.

Unter Zdhigkeit wird i.a. die Fdhigkeit eines Stoffes ver-
standen, eingebrachte Energie (Spannung) durch plastische
Verformung abzubauen, wobei jedoch der Werkstoffzusammen-
halt nicht aufgehoben wird. Die plastische Verformung hat

in der Regel bei kristallinen Materialien eine Erhdhung der
Versetzungsdichte und damit eine Verfestigung zur Folge.

Ein Werkstoff, der diese Fdhigkeit nicht besitzt, wird als
spr&de bezeichnet. Spannungen kdnnen bei sprdden Stoffen

nur innerhalb eines sehr kleinen elastischen Bereichs abge-
baut werden; nach Uberschreiﬁen einer bestimmten Spannung
tritt Uberkritisches RiBwachstum auf, was zum Trennungsbruch
flihrt. Die "Festigkeit" ist bei sprdden Stoffen ein MaB flir
diejenige Spannung, ab der der Werkstoffzusammenhang schlag-
artig aufhSrt. Viele Hartstoffe und vor allem die superhar-
ten Stoffe Siliziumcarbid, Borcarbid, kubisches Bornitrid
und Diamant werden zu den sprdden Stoffen gerechnet, obwohl
sich diese Stoffe plastisch verformen konnen, wenn auch nur
in sehr geringem MaBe. Beili diesen Stoffen hidngt es offen-
sichtlich vom Spannungszustand ab, ob mikroplastische Ver-

formungsvorgdnge ablaufen kOnnen.
Ein solcher Spannungszustand bildet sich beispielsweise beim

Eindringen eines Hé&rtepriifkbrpers (Vickers-, Kooppyramide)
in ein Material aus. Tabor /77/ stellt fest, daB sich bei
dieser Beanspruchung auch Diamant beli Raumtemperatur pla-
stisch verformt. Hinweise auf plastische Deformation von
Siliziumcarbid finden sich bei Cohrt /78/. Ob die Verformung
Uber Prozesse im Kristallinneren (Versetzungen) oder an den
Korngrenzen (Korngrenzengleiten) abl&duft, ist bisher nicht

geklart.
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Andere Forscher /79/ vertreten jedoch die Ansicht, daB in
spr&den Stoffen der Spannungsabbau nur Uber MikroriBbildung

ablduft, was eine plastische Verformung vortduscht.

Ohne die Frage zu entscheiden, ob eine Energiedissipation

in Hartstoffen durch mikroplastische Verformung oder durch
Mikrorifbildung bewirkt wird, 148t sich feststellen, daB die
Hartstoffe flir praktische Verwendungszwecke oft zu sprdde
sind. Das sprdde Verhalten ist vor allem dann besonders nach-
teilig, wenn das Niveau derjenigen Spannung, die zum Trennungs-
bruch fiihrt, niedrig ist. Diese nachteilige Materialeigen-
schaft kann durch Zusatzphasen und/oder Verdnderung des Ge-
fliges beeinfluBt werden. MaBnahmen dieser Art kdnnen sich
positiv auf die Z&higkeit oder Festigkeit auswirken, wobei
man sich vor Augen halten sollte, daB sich die Bedeutungen
von "Zdhigkeitssteigerung" und "Festigkeitssteigerung" nicht
eindeutig voneinander trennen lassen, solange die energie-

zehrenden Mechanismen nicht vollstdndig bekannt sind.

In der vorliegenden Arbeit sollen die mechanischen Eigenschaf-
ten der untersuchten Werkstoffe durch den RiBausbreitungs-
widerstand (kurz RiBwiderstand), die Vickershdrte und die
Biegebruchfestigkeit charakterisiert werden.

Die Versuchsbedingungen und Verfahren werden in Abschnitt

IIT/1 beschrieben.

Zur Verbesserung des RiBwiderstandes hartstoffhaltiger Werk-

stoffe gibt es verschiedene M&glichkeiten:

- Die Hartstoffphase wird in eine z&he metallische Binde-
metallphase eingebettet. Dieses Konzept wird bei den Hart-

metallen (WC~Co, TiC=Ni-Mo) angewendet.

- Die Dispersion einer speziellen zweiten Phase fiihrt zur
sogenannten Umwandlungsverstdrkung. Dabei nilitzt man die
Volumen&dnderung bei Phasenumwandlung der Zusatzphase aus

Beispiel: A1203/Zro2
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~ Im Geflige wird ein hoher Anteil an Grenzfldchen erzeugt.
Das kann bei einphasigen Stoffen durch eine kleine Korn-
grbBe erreicht werden. Eine stdrkere Wirkung haben aber
die Phasengrenzflidchen zwischen zwel verschiedenen Phasen,

die auch das Kornwachstum verhindern.
Bei geeigneter Wahl der beteiligten Phasen erhdlt man

energetisch glinstige und damit sehr feste Phasengrenzen.
Optimale Wirkung haben die Phasengrenzen, wenn die be-
nachbarten Phasen kohdrent oder teilkohdrent sind. Derart
glinstige Phasengrenzen bilden sich beispielsweise zwischen

Titancarbid (TiC) und Titanborid (TiBZ) aus.

Bei den drei genannten MOglichkeiten basieren die Eigenschaften
der Werkstoffe auf der (mechanischen) Wechselwirkung zwischen
den Phasen. Die Phasen sollten i.A. im thermodynamischen
Gleichgewicht stehen, also nicht miteinander reagieren. Die
Untersuchung der heterogenen Phasengleichgewichte soll diese

Voraussetzung sicherstellen.

In bestimmten F&llen kdnnen jedoch auch einzelne Phasen ge-

zielt verdndert werden:

- Durch Mischkristallbildung kann die Festigkeit einer

Phase erhdht werden.

In dieser Arbeit soll untersucht werden, welche dieser Moglich-
keiten dazu geeignet sind, das sehr harte und wenig feste

Borcarbid in einem verschleiBfesten Werkstoff zu verwenden.
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ITI.4 VerschleiBvorgdnge

IT.4.1 Verschleifl als Systemeigenschaft

In der Norm DIN 50320 (1979) wird der VerschleiBl folgender-
maBen definiert:

"VerschleiB ist der fortschreitende Materialverlust aus der
Oberfldche eines festen KOrpers, hervorgerufen durch mecha-
nische Ursachen, d.h. Kontakt und Relativbewegung eines

festen, fllissigen oder gasfdrmigen Gegenkdrpers".

DaB Verschleiflivorgdnge wirtschaftlichen Schaden zufligen und
daher unerwiinscht sind, braucht eigentlich nicht erwé&hnt zu
werden. Man ist daher bestrebt, Werkstoffe zu verwenden und
zu entwickeln, die md8glichst geringem Verschleifl unterliegen.
Derartige Werkstoffe werden als verschleifBifest bezeichnet.
Es ist aber zu bedenken, daB "VerschleiBfestigkeit" keine
Materialeigenschaft wie z.B. die Dichte oder Zugfestigkeit
ist, sondern eine Systemeigenschaft. VerschleiB ist also nur
als Folge der Wechselwirkung mehrerer (mindestens zweier)
Komponenten zu sehen. Um VerschleiBvorgdnge beurteilen zu
kénnen, missen immer alle beteiligten Systemkomponenten
bekannt sein.

Systematische Untersuchungen iiber den VerschleiB und seine
Mechanismen findet man in /30, 80/, die auch den folgenden
Ausflihrungen zugrunde liegen.

Hier soll vor allem die Wechselwirkung zwischen Werkzeug

und Werkstilick bei der spangebenden Bearbeitung untersucht
werden. Bel den Vorgdngen, die zum Verschleifl bzw. Material-
verlust filihren, lassen sich verschiedene Mechanismen fest-
stellen, deren EinfluB je nach vorliegendem Tribosystem

unterschiedlich stark sein kann.




34

I7.4.2. VerschleiBmechanismen

IT.4.2.1 AdhisionsverschleiBf

Bei innigem Materialkontakt zwischen zwei KO&rpern kann es
zur Bildung von atomaren Bindungen kommen, bei bestimmten
Materialpaarungen auch zu MikroverschweiBungen. Die Trennung
der beiden Korper erfolgt wegen der groBen Grenzfldchen-
festigkeit oft nicht an der urspriinglichen Kontaktfl&che,
sondern daneben, wodurch einem KOrper Materialverlust zuge-
figt wird. Die hier vor allem interessierenden Hartstoffe
haben untereinander nur eine geringe Tendenz zur Adhdsion,
gegen andere (vor allem weichere) Materialien nimmt diese
Tendenz zu. Eine Folge der Adh&dsion ist die bei spangeben-

den Werkzeugen auftretende Aufbauschneide.

II.4.2.2 Tribochemische Reaktion

Zwischen dem Grund- oder GegenkOrper einerseits und dem um-
gebenden Medium (Luft, Kiihlflissigkeit) andererseits kann es
zu chemischen Reaktionen kommen. Wegen der reibbedingten
TemperaturerhShung und der mechanisch aktivierten Oberfl&che
kdnnen tribochemische Reaktionen sehr schnell ablaufen.
AuBerdem konnen bei tribologisch beanspruchten Werkstoffen
Reaktionen ablaufen, die nach den bekannten thermodynamischen
Daten nicht zu erwarten sind. Da keramische und nichtmetal-
lische Hartstoffe thermodynamisch stabile Verbindungen dar-
stellen, neigen diese Stoffe weniger zu tribochemischen
Reaktionen. Nach den gliltigen Definitionen f&llt die Reaktion
zwischen Grund- und Gegenkdrper nicht hierherunter.

Der EinfluB des Umgebungsmediums (in der Regel Luft) auf die
Oxidation oder Verzunderung des Werkzeugs bei spangebender
Bearbeitung wird unterschiedlich beurteilt. W&hrend Dawihl
et al. /4/ feststellen, daB die Anwesenheit von Sauerstoff
bzw. Luft den VerschleiB bei Hartmetall- und Aluminiumoxid-
schneidplatten erh8ht, geben Bruns et al. /81/ an, daB die
Schneiden nur auferhalb der Verschleiffifldchen verzundern,

da im Bereich der Verschleiffl&dchen die Luft keinen Zutritt
hat.
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IT.4.2.3 AbrasionsverschleiB

Bei der Abrasion wird der Materialverlust dadurch bewirkt,
daB Rauhheitshligel des GegenkSrpers oder lose Partikel in
den GrundkOrper eindringen und gleichzeitig eine Bewegung
parallel zur Oberflidche ausfiihren. Dadurch kommt es zu
Riefen oder Mikrospanbildung.
Diese Verhdltnisse kOnnen auf unterschiedliche Weise
realisiert werden und man unterscheidet daher folgende
VerschleiBarten, an denen die Abrasion maBgeblich be-
teiligt ist:

- SpilverschleiB

- Mahlverschleis

~ Kerbverschleif

- Strahlverschlein

- PFurchungsverschleiB

Im Hinblick auf die zur Bestimmung des Abrasionswider-
standes verwendete Versuchsapparatur (siehe III.1.13) soll
vor allem der FurchungsverschleiB n&her betrachtet werden,
bei dem wiederum zwischen

- Gegenk&rperfurchung und

~ Teilchenfurchung unterschieden wird.
Der Vorgang der Gegenkdrperfurchung unterscheidet sich
von dem der Teilchenfurchung nur durch die Bewegungsmog-
lichkeiten der Partikel. Gegenkdrperfurchung wird durch
auf dem Gegenkdrper fixierte Teilchen hervorgerufen, wdh-
rend an der Teilchenfurchung lose, ungebundene Partikel
beteiligt sind. GroBen EinfluB auf die VerschleiBrate
hat hier die H&4rte des GegenkOrpers bzw. der Partikel.
Sind sie weicher als der Grundkdrper, ist ihre Ein-
dringtiefe gering und die Abrasion h&dlt sich in Gren-
zen (sog. "Tieflage"). Ist aber ihre Hdrte von derselben
GrdBenordnung wie der Grundkdrper oder sogar noch hdher,
kann der daraus resultierende Materialverlust extrem anwach-
sen (sog. "Hochlage"). Bei der Betrachtung des Abrasionsmecha-
nismus bei spr&den Werkstoffen spielt die Gr&Be der Normal-

kraft zwischen Grundkdrper und Gegenkdrper bzw. Partikel
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eine groBe Rolle. Nach /82/ findet bei geringer Normalkraft
vorwiegend Mikrozerspannung statt. Wird eine bestimmte
Schwellenlast Uberschritten, bilden sich im Geflige Lateral-
risse, die schlieBlich zum Abl&sen gr&Berer Partikel fihrt.
Diesen Vorgang bezeichnet man als Ausbrdckeln.

Bel Werkzeugen zur spangebenden Bearbeitung filihrt dieser
Mechanismus zum Freifl3chenverschleiB. Aus der Tatsache, daB
der FreifldchenverschleiB (gemessen als VerschleiBmarken-
breite VB) ein Standzeitkriterium sein kann, ersieht man die
grofle Bedeutung dieses Mechanismus bei spangebenden Werk-
zeugen. Die Verwendbarkeit von binderfreien Schneidstoffen
hdngt also vorwiegend von ihrer RiBzdhigkeit ab, da ihre
Hdrte so hoch ist, daB der Vorgang des Ausbrodckelns den der
Mikrozerspanung Ubertrifft. Die Verbesserung und Optimierung
binderfreier Schneidstoffe muB daher auf die RiBzdhigkeits-

steigerung zielen.
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IT.4.2.4 Oberfldchenzerriittung

Auch von diesem VerschleiBmechanismus sind insbesondere harte
und sprdde Stoffe betroffen. Tribologische Beanspruchungen
sind in der Regel weder zeitlich noch r&umlich konstant, der
Grundk8rper ist daher einer Wechselbeanspruchung ausgesetzt.
Dieses trifft insbesondere fiir den unterbrochenen Schnitt zu,
bei dem das Werkzeug nicht st8ndig im Eingriff ist. Vor allem
bei harten und spréden Stoffen fithrt diese Beanspruchung zu
unterkritischem RiBwachstum, was im Laufe der Zeit ebenfalls
die Abl8sung von Oberfl&chenteilchen nach sich zieht. Dadurch
bilden sich an der Oberfliche L&cher und Griibchen. Auch eine
Temperaturwechselbelastung bedingt Spannungen, die zur Bildung
und Verl&dngerung von Rissen fililhrt. Wie bei der Abrasion wirkt
auch hier die ErhShung des RiBwiderstandes der Oberfldchen-

zerrittung entgegen.

IT.4.2.5 DiffusionsverschleiB

Die Diffusion ist ein thermisch aktivierter ProzeB, dessen
Ablauf sich mit steigender Temperatur beschleunigt. Neben
einer ausreichenden Temperatur muB auch ein Konzentrations-
gradient vorhanden sein (Selbstdiffusionsprozesse haben in
diesem Zusammenhang keine nachteiligen Folgen). Da bei der
spanenden Bearbeitung Werkzeug und Werkstilick aus unterschied-
lichem Material bestehen, sind hierbei beide Voraussetzungen
zur Diffusion erflillt. Je nach Aktivitidt der beteiligten
Stoffe kann die Bedeutung der Diffusion variieren; Diffusions-
verschleiB kann so stark sein, daB bestimmte Materialpaarungen
unmdglich sind. Die Diffusion von Kohlenstoff in Stahl bei der
Bearbeitung mit Diamant ist so stark, daB sich diese Anwendung
verbietet. DaB dieser Mechanismus auch bei borcarbidhaltigen
Schneidstoffen eine Rolle spielt, wird sp&dter (Abschnitt III.5.2)
gezeigt.,

Die aufgefiihrten VerschleiBmachanismen wirken natiirlich nicht
separat und lassen sich daher nicht trennen. Abb. II/12 zeigt
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den EinfluB der verschiedenen VerschleiBmechanismen auf den

GesamtverschleiB bei der Zerspanung.

Abb. II/12

WerkzeugverschleiB

in Abhédngigkeit

von der Temperatur

Diffusions-
vorgdnge

mechanischer Abrieb
{plastische Verformung)

Abscheren von Presschweisstellen
4// Verzunderung

—Gesamtverschieiss —u—

Schnittemperatur = f{ Schnittgeschwindigkeit, Material Vorschub | /

IT.4.3 Anforderungen an verschleiffeste Werkstoffe

Ein idealer Schneidstoff sollte allen Verschleifmechanismen
Widerstand leisten und daher viele Eigenschaften haben, die
sich aber teilweise gegenseitig ausschlieBen. Deshalb ist
ein KompromiB zwischen den im Folgenden aufgezdhlten er-

forderlichen Eigenschaften notwendig:

- Harte, auch bei hdheren Temperaturen

~ Druckfestigkeit, auch bei htheren Temperaturen
- Biegefestigkeit, auch bei h&heren Temperaturen
- hoher RifBwiderstand

- Oxidations- bzw. Zunderbestédndigkeit

- geringe Diffusions- und Adhdsionsneigung

- niedrige Reibkoeffizienten

Dariiber, ob ein Schneidstoff hohe oder niedrige Wdrmeleit-
fdhigkeit haben sollte, besteht keine allgemeine Ansicht.
Reines Borcarbid erfﬁllt\nur die ersten beiden Forderungen,
diese dafiir in hohem MaBe. Durch geeignete MaBnahmen soll
versucht werden, die Eigenschaften eines borcarbidhaltigen

Schneidstoffes den Anforderungen anzupassen.
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ITTI. EIGENE UNTERSUCHUNGEN UND ERGEBNISSE

ITT.1 Experimentelles

ITI.1.1 Ausgangsmaterial

Alle Proben wurden aus handelsiiblichen Pulvern zusammenge-
setzt. Da der Hauptbestandteil aller Proben das Borcarbid
ist, wird lediglich das Ergebnis der chemischen Analyse der
Borcarbidpulver angegeben; siehe Tabelle III/1.

Alle Pulver sind rdntgengraphisch phasenrein.

.~ Abb. III/1
fnypische Partikel-
form des Borcarbid-
pulvers

(H.C. Starck)

10 pm

1

Abb. III/1 zeigt die typische Partikelform des Borcarbids
im Anlieferungszustand. Die splittrige, scharfkantige und
unregelmdBige Form entsteht bei der Zerkleinerung der sprdden

und harten Schmelze.

Elementares Bor wurde in zwei Reinheiten verwendet. Wegen
_des hohen Preises fiir reines Bor (kristallin) wurde dieses
nur fir die Untersuchung des LOslichkeitsbereiches von
Borcarbid verwendet. In allen anderen Versuchen wurde das
preisglinstigere amorphe Bor (Reinheit > 95 %) verwendet.

Wie Tab. III/2 zeigt, sind beide Borpulver von hoher Rein-
heit. Einfllisse (z.B. zweite Phase), die auf Verunreinigungen

zurlickzufiihren wdren, wurden nicht beobachtet. Offensichtlich




Tab. III/1 Chemische Analyse der Borcarbidpulver
Analysen-Hr. C 0 N Si Ti Mo Fe Cr Ni Mn In K Ca Mg Cu
Bezeichnung
86/85 22,5 10,24 0,37 |1,4 |0,29 |<0,05[0,05 {<0,02|<0,01]|<0,01{0,03 |0,00 |0,02 |0,06 |<0,005
B4C-ESK +0,2]| 0,01 +0,01 +0,1 +0,01 +0,01 +0,01 £0,02| 0,01¢ 20,02
F1000/5
10 ... 1 um
87/85 21,0 1,46 0,10 0,3 0,37 <0,05f 0,04 < 0,02| < 0,01| <0,01] 0,03 0,07 0,04 0,07 < 0,005
B4C-Ventron +0,4| =:0,04] =£0,02] =20,1| 10,02 +0,0t 20,01 0,01} 20,01 20,01

1 um

88/85 22,7 0,40 0,30 < 0,2{ 0,27 < 0,05% 0,04 < 0,02 <0,01] < 0,01} 0,03 0,06 ¢,05 0,07 < 0,005
B4C-H.C. Starck +0,1 0,03 0,01 +0,01 +0,01 +0,01} =0,01| 0,01} =+0,01
7 ... 1 um
89/85 21,9 0,06 0,43 < 0,2} <0,15{ < 0,05]| 0,07 < 0,02] < 0,01} < 0,01 0,02 0,04 0,04 0,04 < 0,005
B,C-Merck +0,4] $0,01{ 10,02 +0,04 0,011 20,011 =0,01{ 20,01
50 .... 20 ym

Tab. III/2 Chemische Analyse der Borpulver
Analysen-Hir. c 0 N Si Ti Mo Fe Cr Ni Mn in K Ca Mg Cu
Bezeichnung
90/85 1,1 0.04 < 0,2) <0,15} 0,58 1,01 0,08 0,09 0,10 0,02 0,03 0,05 0,06 0,017
B-H.C. Starck 0,01} 20,02 $0,03] +0,01] 20,01] =+0,01| 20,01] =20,01{ £0,01| 20,01} =0,01| =0,001
kristallin
91/€5 1,39 0,06 < 0,2] <0,15] < 0,05[ 0,07 < 0,02{ <0,01] 0,13 0,02 0,29 0,09 0,60 0,011
B-Ventron +0,15] 10,02 +0,01 0,01 +0,01| =+0,0t| 0,0t} 20,01 20,13} =0,001
amorph ‘ !

0%
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sind die Verunreinigungen beim HeiBpressen oder Schmelzen
abgedampft.

Die anderen Pulverkomponenten (Boride, Carbide, Nitride und
Metalle) sind hochreine Laborqualititen, die auf rdntgeno-
graphische Phasenreinheit gepriift wurden. Die chemische Ana-
lyse ist in Tab. III/2a wiedergegeben.

Die hinter Zusammensetzungen in Klammer angegebenen Mengen-
verh&dltnisse beziehen sich in der Regel auf mol%. Fiir die
Berechnung der Einwaagen wurde filir Borcarbid ausschlieBlich
das Molekulargewicht von 55,24 angenommen, das der Brutto~-
formel B4C entspricht. (4 x 10,81 + 1 x 12 = 55,24)

Tab. III/2a Chemische Analyse der verwendeten Zusitze

(Herstellerangaben; in Gew.$%)

Metall B [ C Fe 0 N H andere Hersteller
(gesamt) (frei)
T132 68.8 30,9 0.06 0,05 0,05 0.09 0.003 N
Zr32 8o.4 19.15 0. 04 0.05 0.15 o0.05
Hf32 89.0 10.75 0.05 . 0.05 0.15 0.05 0,01
davon Zr: 3.0
LaB6 68.7 31.1 0.05 0,05 0.08 o0.02 H.C.Starck
r (Berlin)
TiC 79.7 19,35 0,08 0.05 o.40 o0.08 Si,Na,Ca,S: (0.0
2rC 88.2 1.5 0.8 0.01 0,12 o0.10 o0.005 Si: o.02
davon Hf: o0.005 )
HfC 93.5 6.3 0.2 o.01 0,05 o0.10 0.005
davon Zr: 3.0
. : A.D.Mackey
Al1,.0 A1,0,: 99.5 S10,4: o.04 Fe 0,: 0,02 Na, 0 : 0.3 CaQO : 0,05
23 275 2 2’3 2 Chemicals
s : : s .01 0: 1-1,
A1N Al+N: 98,0 Al: 65.5 C: 0.05 Fe 0.0 5 | u.c.starck
SicC o~-8iC: >97.5 O: (0.6 N: 0.03 F: 0.13 Fe: <{0.05 Al: (0.1 (Berlin)
Ca: (o0.02 W: (o.02
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ITT.1.2 Mischen, Mahlen und Trocknen

Die Eigenschaften eines keramischen Produkts h&ngen ent-
scheidend von seinem Gefiige ab. Generell ist ein feines und
gleichmdBiges Geflige anzustreben, was sich durch ausgedehnte
Misch- und Mahlprozesse erzielen 1&Bt. Durch Einsatz sehr
feiner Ausgangspulver kann die Misch- und Mahlzeit begrenzt
werden, doch bendtigt die Beseitigung feiner Konglomerate
eine Mindestmahlzeit, die auch vom fliissigen Medium abhingt,

in dem gemahlen wird.

Je nach Verwendungszweck der Pulverzusammensetzungen wurden

verschiedene Misch~ und Mahlmethoden verwendet:

- flir Konstitutionsuntersuchungen, bei denen das Geflige
eine untergeordnete Rolle spielt und Verunreinigungen
storen, wurden die Pulver in einer Borcarbidreibschale
unter Heptan oder Aceton zu einem homogenen Brei ver-

riithrt, getrocknet und gesiebt.

- Pulver filir Proben zur Bestiﬁmung mechanischer Eigen-
schaften wurden in einer Laborkugelniihle (di = 80 mm,
ca. 90 U/min. Chrom-Nickelstahl, Mahlkdrper: WC-Co-
Hartmetall #§ = 3,5 mm, m = 2,7 gr) unter Heptan oder
Aceton gemahlen. Aceton ist dem Heptan vorzuziehen, da
es bei gleicher Mahlzeit zu kleineren Partikelgr&Ben
fthrt.

Der hohe Abrasionswiderstand des Borcarbids hat zur Folge,
daB die Abriebmengen mit wachsender Mahldauer zunehmen. Zur
Vermeidung dieses Effekts wurde ein mit Borcarbid ausge-
kleideter Miihlenbehdlter konstruiert und gebaut; siehe Abb.
TII/2.
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Abb. III/2

Mit Borcarbid
ausgekleideter
‘Miihlenbehdlter

Die Mahlk&rper bestehen aus heiBigepreftem Borcarbid;

siehe Abb. ITI/3.

Abb. III/3
MahlkOrper aus
Borcarbkid (links)
und Hartmetall
(rechts)

Diese Konstruktion hatte nicht den gewlinschten Erfolg. Das
dichtebedingt ungilinstige Verh&ltnis von Masse/Volumen der
Borcarbidmahlkérper bewirkt keine ausreichende Zerkleine-

rung und Homogenisierung des Mahlgutes. Daf aber gerade die
Mahlkugeln Hauptverursacher des Abriebs sind, belegt Abb. III/4.
Deswegen ist es nicht sinnvoll, nur das Mahlbehdltnis zu

modifizieren.




Borcarbid, Kornung 5-25 p
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Der Eisenabrieb rihrt vom Mahlbehdltnis

Mahldauer (Stunden)

her, das Wolfram aus dem Hartmetall.

Abb. III/4
Abhdngigkeit von
Abrieb und Mahldauer
(Ergebnis einer

chemischen Analyse)

(Chrom-Nickel-Stahl)

Bericksichtigt man, daB ja nicht nur die Elemente W und Fe

(auf die das Pulver analysiert wurde), sondern auch Kohlen-

stoff, Kobalt, Chrom und Nickel in das Mahlgut gelangen,

erkennt man, daB ldngere Mahlzeiten zu erheblichen Abrieb-

mengen fithren.

Enth&lt das Mahlgut auBer Borcarbid noch andere hoch ab-

rasionsbestdndige Zusdtze (z.B. TiBZ), kann der Abrieb nach

72 Stunden fast 30 gew® betragen. Angaben tliber den Abrieb

finden sich auch in /23, 83/.

Mahlversuche im Attritor (Netzsch - moli NE x PE 075) er~-

gaben, daB die Zerkleinerungs- und Homogenisierungswirkung

zwar schneller erreicht wird, die intensivere Bewegung von

Mahlgut, Mahlkugeln und Rihrer aber zu hSherem Abrieb fiihrt.

Bei vergleichbarer PartikelgrdBe nach dem Mahlen sind die

Abriebmengen &dhnlich. Wegen der aufwendigeren Trennung und

Reinigung von Mahlgut und Kugeln wurde die Attritormahlung

nur in Ausnahmefillen angewendet.

Zur Minimierung des Abriebs wurden deswegen feine Ausgangs-

pulver (in der Regel < 5 um) verwendet und die Mahlzeiten

begrenzt (in der Regel 24 Stunden).

Die Pulver wurden an Luft getrocknet, was vor allem bei Ver-

wendung von Aceton sehr schnell geht, anschlieBend gesiebt

(Maschenweite £ 100 pm) und im Heizschrank unter "Vakuum"

restlos getrocknet.
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IIT.1.3 Partikelgréfenbestimmung

Zur Partikelgr&Benbestimmung der Pulver stand ein "Granulo-
meter 715" der Fa. CILAS zur Verfligung. Dieses Mefgerdt nutzt
das’ Prinzip der Lichtbeugung. Ein kohdrenter Lichtstrahl

eines He - Ne - Lasers wird an den Partikeln in der MeBkilivette
gebeugt. Das auf einem Detektor empfangene Beugungsbild wird
elektronisch ausgewertet. Der MeBbereich erstreckt sich von

1 bis 192 ym. Die Menge der Partikel < 1 um kann rechnerisch
ermittelt werden. Flir die untersuchten Pulver hat sich

Wasser als geeignetes Dispersionsmittel bewdhrt.

ITI.1.4 Grilinlinge

Die Griinlinge wurden in Matrizen aus gehdrtetem Stahl oder
Hartmetall hergestellt. Der PrefBdruck von ca. 600 MPa ist
ausreichend, um aus den Pulvern, die alle kein Parafin oder
sonstiges PreBhilfsmittel enthalten, handhabbare Griinlinge
zu pressen. Bei Verwendung geeigneter Matrizenschmierstoffe
bereitet das AusstoBen der Proben keine Schwierigkeiten. Der

VerschleiB an der Matrize ist gering.

ITI.1.5. HeiBpressen, Schmelzen und Gliihen

Die zu Konstitutionsuntersuchungen verwendeten Proben wur-
den in einem Rohrofen (W.C. Heraeus, Hanau) mit Quarzglas-
rohr gegliiht. Gegenliber Ofen mit Wolfram- oder Graphit-
heizelementen hat man dadurch den Vorteil, daB evtl. ab-
dampfende Bestandteile nicht mit dem Heizelement reagieren
und keine Kohlenstoffanreicherung der Probe vorkommen kann.
Wdahrend der Langzeitgliihungen war das Quarzrohr von Argon
durchstrémt (Reinheit 99.999). Die Temperatur wurde mit
einem Thermoelement (E1 18) gemessen und iliber ein Regelge-

rdt (Euratherm) konstant gehalten.
Zur Herstellung kleiner Proben (# 1 em, h = 1 cm) stand eine

mechanische HeiBpresse zur Verfiligung. Bei Temperaturen bis
2600 °C sind PreBdriicke bis 40 MPa méglich. Zur Schonung der
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Matrizen wurde der PreBdruck auf 30 MPa begrenzt.

Die Temperatur wurde mit einem Infrarotpyrometer (Fa. Ultrakust,
Thermophil 5681) gemessen. Vergleichsmessungen mit einem
Thermoelement ergaben, daB die Pyrometerbohrung in der Graphit-
matrize die Bedingung des schwarzen Strahlers erfiillt. Bei
Annahme des Emmissionswertes € = 1 betrdgt die maximale Ab-
weichung zwischen Thermoelement und Pyrometer bis 1800 °cC

nur 4 oC.
GroBe Proben (maximaler Durchmesser: 100 mm) wurden an einer

hydraulischen HeifBpresse (Fa. Heraeus) hergestellt, deren
PreBdruck nur durch die Festigkeit des Graphits begrenzt ist.
Die Temperatur wurde mit einem Infrarotpyrometer (Fa. Dr.
Georg Maurer) gemessen.

Zum Schmelzen der Proben im Lichtbogen stand eine Apparatur
der Firma Heraeus zur Verfiigung.

Der Schmelzvorgang findet unter Schutzgas statt, widhrend

sich die Probe in einer wassergekiihlten Kupferkokille be-
findet. Die dabei auftretenden Temperaturen lassen sich nicht

angeben.

ITIT.1.6 Gefiigeuntersuchung

Zur Untersuchung des Gefliges wurden die Proben leitf8hig ein-

gebettet. (Mount Resin 3 von Fa. Struers)

Die ersten Schleif- und Polierversuche wurden mit dem bei
Hartmetall und metallischen Hartstoffen {iblichen Verfahren
durchgefiihrt:

- Vorschleifen mit kunststoffgebundener Diamantscheibe 45 um
- Schleifen mit kunststoffgebundener Diamantscheibe 30 um

- Schleifen mit kunststoffgebundener Diamantscheibe 15 um

- Polieren mit Diamantpasten 15um, 7 pm, 1 pm

auf harten oder weichen Tlichern.

Mit diesem Verfahren 148t sicht eine randscharfe Politur ohne
Ausbriiche nicht erzielen. Bei mehrphasigen Gefiigen mit unter-—
schiedlich harten Phasen bildet sich zudem ein starkes Relief

aus, das die Konturenschdrfe der Phasengrenzen herabsetzt.
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Bei der Suche nach einem geeigneten Polierverfahren wurde

die

Beobachtung gemacht, daB sich Borcarbid sehr gut auf

SiC-Schleifpapier polieren 1&48t. Diese Tatsache wird in

der Literatur /84/ bestidtigt.

Wegen der langen Polierzeiten wurde auf einem Polierautomat

gearbeitet, der die gleichzeitige Bearbeitung von sechs

Schliffen ermdglicht. Folgende Verfahrensschritte flihren zu

guter Politur:

= Vorschleifen der gemeinsam eingespannten Proben auf der

Diamantfacettenscheibe (20 pm)

Die
150
t&t
flir

ist

Schleifen der Proben auf "Petrodisk"=-Scheiben mit 15 um,
7 ym und 1 Ym Diamantpaste, wobei der Schritt mit 1 um

KorngrdBe auch entfallen kann.

Polieren der Proben auf SiC-Papier mit Wasser. Die besten
Ergebnisse werden mit der Kornung "500" erzielt, dessen

SiC-PartikelgréBe < 30 um betréagt.

Rotationsgeschwindigkeit betr&gt fir die Schleifscheibe
U/min., flir den Probenhalter 160 U/min. Die Exzentrizi-
des Probenhalters wurde der ScheibengrdBe angepaBt. Wichtig
eine gute Politur, die sich vor allem nach dem Atzen zeigt,

ein relativ niedriger AnprefBdruck. Zu hoher AnpreBdruck

macht sich durch Mikrorisse bemerkbar, die quer zur Spur des

verursachenden Partikels verlaufen; siehe Abb. III/S5.

Mit

eine einwandfreie Politur erreichen.

dem beschriebenen Verfahren 188t sich in ca. 8-16 Stunden

* - .0 Abb. III/5

. Risse als Folge zu
hohen AnpreBdrucks
beim Polieren von
Borcarbid mit

SiC-Schleifpapier
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Eine Erkl&rung fiir die Tatsache, daB mit relativ groBem Korn
geringerer H&rte eine Oberfldche so gut poliert wird, kann
nicht gegeben werden. M&glicherweise tritt beim punktfdrmigen
Kontakt zwischen SiC-Korn und Probenoberfl&dche lokale Uber-
hitzung auf, die zur Oxidation des Borcarbids fiihrt. Das
entstehende Boroxid wird im umgebenden Wasser gel&st.
Chemische Reaktionen zwischen Borcarbid und Siliziumcarbid
kénnen am Poliereffekt nicht beteiligt sein, da beide Phasen
miteinander im Gleichgewicht stehen und auch die Politur von

heiBgeprefitem SiC mit diesem Verfahren gelingt.

DaB die gute Politur des Borcarbids durch grobes SiC~Schleif-
papier kein "zufdlliger Effekt" ist, zeigt Abb. III/6.

Abb. III/6
Borcarbidplatte:
links: mit SiC-Schei-
ke geschliffen

mitte: unbearbeitete
Obexrfl&che

rechts: mit Diamant-

scheibe geschliffen

v

e} 1]

Auf einer Flichenschleifmaschine wurde diese heiBgeprefBte
Borcarbidplatte mit einer Diamant- und SiC-Scheibe bearbeitet.
Auf der linken Seite sieht man die von der Diamantscheibe hinter-
lassenen Bearbeitungsspuren. Es entsteht die filir dieses Bear-
beitungsverfahren typische Oberfldche und auch der groBe

Materialabtrag deutet auf ein Schneiden der Diamantk&rner hin.

Auf der rechten Seite der Platte wurde unter gleichen Arbeits-

bedingungen mit einer SiC-Schleifscheibe gearbeitet. Deutlich
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erkennbar ist der geringere Materialabtrag und der Spiegel-
glanz der Oberfldche, auf der keinerlei Bearbeitungsspuren zu

sehen sind. (Die mittlere Flidche der Platte ist unbearbeitet).

In der Literatur /5, 16, 47, 53, 85, 86, 87, 88, 89, 90, 91,
92, 93/ finden sich zahlreiche Rezepte zum Atzen von Borcarbid.
Die polierten Proben wurden alle elektrolytisch gedtzt. In
einer 10 %igen Kalilauge (KOH) konnten die Proben (= Anode,
V2A-Behdltnis als Kathode) bei 5 Volt in ca. 10 bis 60 Sekunden
ausreichend gedtzt werden. Der Angriff findet vor allem an

den Korngrenzen statt und 1l&8t evtl. vorhandene Zwillingslinien
deutlich hervortreten. Die Verwendung von Natronlauge (NaOH)

oder Oxalsdure C2H204 bringt &hnliche Ergebnisse.

IIT.1.7 Lichtmikroskopische Verfahren

Die Gefligebilder wurden mit einem Mikroskop (ZEISS-Axiomat)
auf Kleinbildfilm photographiert.

Die meifRten Gefligebilder wurden im sogenannten Differential-
interferenzkontrast nach Nomarski (im Folgenden mit DIK ab-
geklirzt) aufgenommen. Den schematischen Strahlengang zeigt

Abb. III/6a.

Abb. TIII/6a
Prinzip des Strahlengangs einer
Zweistrahlinterferenzkontrastan-

Anlysater ordnung fiir Auflicht(Zeiss-Infor-
Polarnsator .

mationen)
..@ o Teisldurchlassige

Platte

Wollaston-
Prisma

Objektiv

Reflektierendes
Objekt

EO&@@_
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Mit einem Wollastonprisma wird das Strahlenblindel aufge-
spalten. Die aufgespaltenen Strahlen werden an der Probe
reflektiert (im Auflichtmikroskop). Beim erneuten passieren
des Wollastonprismas werden die Strahlen wieder vereinigt.
Die Polarisationsfilter richten die Schwingungsebenen der
verschiedenen Strahlenbilindel derart aus, daB sie kohdrenz-
fdhig sind. Die Wirkung des DIK beruht auf der Umsetzung
von Gangunterschieden (=HOhenunterschiede auf der Proben-
oberfldche) in Helligkeitsunterschiede. Durch die Schatten-

wirkung ergibt sich ein plastisches Bild der Oberflé&che.

Die Ldngenmessungen (Diagonale der Vickerseindriicke, Korn-
grtBen) wurden an einem Mikroskop (Leitz Metalloplan) mit
Zeichenansatz und Digitalisiertableau durchgefiihrt. Der
Strahlengang des Aufbaus ist in Abb. III/6b schematisch

dargestellt.

M
i
Okular C&D

Strahlenteiler= ,l e —OQ Spicgel
wiirfel dot
K I

Opak=-Iltuminator ® o '

I ( |

Objektiv m : Rechner
[ | Cursor mit

Leuchtdiode

Prob !
obe [ ] . ; (verschieblich)

Digitalisiertableau

-1

Abb. III/6b Strahlengang des Mikroskops in Verbindung mit

einem Digitalisiertableau zur Lingenmessung.

Der Aufbau erlaubt die gleichzeitige Beobachtung von Proben-
oberfliche und Leuchtdiode. Zur Kalibrierung wird ein Objekt-
mikrometer verwendet. Mit dieser Methode wird eine Genauig-

keit von * 0.4 ym bei 1250facher VergrdBerung erreicht.
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ITI.17.8 ROntenographische Phasenbestimmung

Die Phasen der Ausgangspulver und von zerkleinerten Proben

konnten in einer Guinierkammer (A = 154.051 pm) be-

CuKa 1
stimmt werden.
Kompakte Proben mit polierten Oberfl&dchen und auch Pulver

wurden mit einem Diffraktometer (Seiffert PAD II) untersucht.

Nachteilig wirkt sich beim Guinierverfahren die wegen der
niedrigen Ordnungzahl der beteiligten Elemente notwendige
lange Belichtungszeit aus. Bis auf wenige Ausnahmen betrug

die Belichtungszeit 13 Stunden.

Bei der Indizierung der Linien wurden die Angaben von
Gazzara /94/ zugrundegelegt. Die im Bereich des Guinier-
filmes (2 = 15... 80 o) liegenden Linien sind in Tab. III/3
aufgefihrt. Aus diesen Linien errechnen sich die Gitter-
parameter zu a = 559,0 pm,c = 1207.3 pm, die gut mit eigenen
Werten {libereinstimmen. Die Angabenaus der ASTM-Kartei

(B4C : 6 - 555) mit a = 561,2 und c 1207,0 pm (Allen, 1953)

sollten kritisch liberpriift werden.

hkl 2 0 d [pm] /1 h k1l 2 0 d [pm] /1
101 19,71 450,1 16 o018 64,63 144,1 17
003 22,08 402,3 30 027 66,48 140,5 3
o012 23,52 377,9 64 220 66,77 140,0 17
110 31,94 280,0 14 131 70,36 133,7 12
104 34,98 256,3 79 223 71,27 132,2 12
021 37,81 237,8 100 132 71,68 131,3 11
113 39,17 229,8 6 208 73,92 128,1 4
121 50,31 181,2 5 036 75,37 126,0 2
205 53,53 171,1 13 217 75,66 125,6 10
116 56,25 163,4 1 1109 79,12 121,0 2
107 56,59 162,5 041 79,37 120,6 2
030 56,91 161,7 1 042 80,78 118,9 5
214 58,91 156,6 15 315 81,92 117,5 2
033/303 61,79 150,0 55 128 82,79 116,5 5
125 63,70 146,0 20

Tab. III/3 ROntgenlinien hdherer Intensitdt von B1,Cs
(26 fir » = 154,051 pm) /94/
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IIT.1.9 Analysen mit der Mikrosonde

Einige Proben des Systems Si - B - C wurden mit einer Mikro-
sonde untersucht.
Diese Untersuchung wurde an einer "Camebax Microbeam" der

Firma CAMECA durchgefiihrt.

III.1.%¥0 Dichtebestimmung

Mit der sogenannten Auftriebsmethode kann die Dichte eines
Kbrpers einfach bestimmt werden. Bei Kenntnis der theoretischen
Dichte (2th.D.) kann die gemessene Dichte des Korpers darauf
bezogen werden, wodurch sich Werte ¢ 100 % th.D. ergeben.

Die Angabe in "% th.D." ist insofern sinnvoll, als bei
mechanisch beanspruchten Teilen die absolute Dichte weniger
Uber die Eigenschaften aussagt als die relative Dichte.

Bei mehrphasigen Stoffen wird die theoretische Dichte gemiS$

der Beziehung:
100

th.D. =
Gew% Phase i

i
berechnet.
Bei den selbst zusammengestellten und gemahlenen Pulvern er-
gibt sich die Schwierigkeit, daB die theoretische Dichte
durch den Abrieb stark beeinfluBt wird. Die keramischen und
nichtmetallischen Hartstoffe sind relativ leicht, wdhrend

der Abrieb (bestehend aus Fe, Co, Ni, WC ...) hohe Dichten hat.

Ein KOrper aus 50gew% B12C3, 50 gew®% SiC hat eine theoretische
Dichte von 2,82 gr/cm®. Wiirde das Pulver beim Mahlen bei-
spielsweise nur 2 gew3% WC aufnehmen, wirde die Dichte schon
2,86 gr/cm® betragen.

Eine Messung der Pulverdichte ist auch nur begrenzt sinnvoll,

da beim HeiBpressen chemische Reaktionen (z.B. Kohlenstoff-
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aufnahme aus der Matrize) und Abdampfprozesse (vor allem
der niedrigschmelzenden Boride von Fe, Co und Ni) auftreten,

wodurch wiederum die Dichte verdndert wird.

Wird also der Abrieb nicht berilicksichtigt und die Dichte der
Einwaage als theoretische Dichte angenommen, so fihrt die
Auftriebsmethode bei den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten

Proben grundsdtzlich zu Werten > 100 % th.D.

Eine verl&dBliche Aussage iliber die Porositdt 1ldBt sich nur

am Mikroskop bzw. anhand eines Gefligebildes machen. Bei An-
nahme kugelfdrmiger Poren und isotroper Verteilung im Probe-
kOrper kann aus der im Schliff sichtbaren Porenfldche auf
das Porenvolumen geschlossen werden. 1 Vol.% Porositédt

(= 99 % th.D.) macht sich im Schliff durch 1 Fl&8chen %

Poren bemerkbar (Prinzip von M. Delesse /181/).

¢ ° . . Abb. III/7

° ° Abschédtzung der
* . Porositidt aus

° e ¢ . ° einem Gefligebild
) * (1 ¢ Porositdt)

In Abb. III/7 sind zur Vereinfachung nur gleichgroBe Bild-
punkte eingezeichnet. Die von den "Poren" eingenommene Fl&che
entspricht genau 1 % des Gesamtbildes. Anhand dieses Bildes
148t sich abschidtzen, daB bei den heiBgepreBten Probekdrpern,
an denen mechanische Eigenschaften gemessen wurden, die Dichte

immer = 99 % th.D. betrigt.
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IIT.1.11 Messung der Hirte und des RiBausbreitungswider-
standes

Obwohl bei sehr harten Stoffen die H&rtemessung nach Knoop
Vorteile bringt /5, 31/, wurde ausschlieflich die Vickers-
hdrte der Proben bestimmt. Bei spréden Stoffen bilden sich
an den Ecken des Eindrucks sogenannte Palmquistrisse, deren
Ldnge eine Aussage Uber den RiBausbreitungswiderstand zu-
13B8t. Von Vorteil ist beim Verfahren nach Vickers, daB die
GrdBe des Eindrucks zur Bestimmung der Hdrte und die RiB-

lé&nge gleichzeitig gemessen werden kodnnen.

Je nach Priiflast wurden die Eindriicke mit folgenden Ger&ten

eingebracht:
Priiflast 0,49 - 4.91 N Leitz Durimet
bis 0,157 N Zeiss Mikrohdrtepriifer

Hauptsdchlich wurden die Priflasten 9.81, 19.62 und 29.43 N

verwendet:
9.81 - 49.05 N Zwick Hartepriifer Z.3.2.A

Bei diesem Ger&t kann die Sinkgeschwindigkeit des Priifdiamanten
mit einer Olbremse variiert werden. AuBerdem hdngt die Ge-

schwindigkeit von der Priiflast ab; siehe Tab. III/3 a.

Tab. III/3 a Auftreffgeschwindigkeit [225] des Prifdiamanten
in Abh&dngigkeit der Last und Stellung der 0Ol-

bremse (Zwick—-Hirtepriifer)

Last Stellung der UOlbremse
[N] 1 3 " " 2 ] "

9.81 0,355 0,055
19.62 0,544 0,079
29.43 0,627 0,103

Die Olbremse wurde so geregelt, daB die Sinkgeschwindigkeit
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. mm .
bei 9.81 N 0,355 gmé“—c, bei 19.62 und 29.43 N 0,5 o betrug.

Bei diesen Geschwindigkeiten wurde die bestmdgliche Qualité&t
der Eindriicke erreicht.

Die Haltezeit war einheitlich 20 Sekunden. Die hdrtebedingt
kleinen Eindriicke wurden an ungedtzten Schliffen bei 1000-
facher VergrdBerung an einem Mikroskop (Leitz Metalloplan)
mit Digitalisiertableau ausgemessen, wobei die Ausmessbarkeit
durch Differentialinterferenzkontrast (DIK) verbessert wird.

Die MeBungenauigkeit bei diesem Verfahren betrdgt ca. 1 um.

Auch die Lé&ngen der Palmquistrisse wurden so gemessen, aber
nicht im DIK, sondern im unbeeinfluBten Auflicht.

Die Hirte wurde nach der Formel errechnet:

HV 0.18983' P
d
P = Priiflast [N]
a = mittlere Diagonalenldnge [mm]

Zwischen Priflast und Rifldnge wird allgemein ein linearer
Zusammenhang angenommen. Diese Abhdngigkeit gilt allerdings
nicht streng und scheint auch vom betrachteten Werkstoff ab-
zuhdngen /95/.

Nichtlineare Zusammenhinge werden z.B. in /96/ bei Hartme-
tallen festgestellt.

Theoretisch sollte die Gerade (oder Kurve) durch den Koordi-

natenursprung verlaufen. Im Falle einer Geraden gilt:

1 = a +« P

1 = l1 + 12 + 13 + l4

1 = Summe der RiBl&ngen
a = Steigung

P = Priiflast [N]
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Als RiBausbreitungswiderstand W wird dann definiert:
N
(7]

Aus dem RifBausbreitungswiderstand (oder kurz: RiBwiderstand)

W =

{
S Ll

kann auch ein Spannungsintensitdtsfaktor KIZ ermittelt werden,

der mit dem mittels gekerbten Biegebruchproben gefundenen

Spannungsintensitidtsfaktor K in vielen F&llen gut ilberein-

Ic
stimmt.

Von den zahlreichen empirischen Formeln hat sich bei spr&den
Materialien folgende Abhé&ngigkeit zwischen RiBwiderstand,
Hdrte und Spannungsintensitdtsfaktor KIé als brauchbar er--
wiesen /97/:

. MN
Kl'é = 0,0087 e \/HV . W [m]

Vickershérte

3

=
Il

RiBwiderstand [ N ]
mim

III1.1.72 Bestimmung der Biegebruchfestigkeit

Die Biegebruchfestigkeit wurde im 3-Punktbiegeversuch mit

Proben der Gr6Be b x h xf = 4.50 x 3.50 x 30 mm® bestimmt.
Priifmaschine: Russenberger Mikrotron 654
Belastungsart: 3-Punkt

Belastungsgeschw.: 10 N/sec
Stiitzweite: 20 mm

Die Zugseite der Proben war poliert, die anderen Seiten ge-
schliffen.
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ITTI.1.13 Abschdtzung des Oxidationsverhaltens

Die thermogravimetrischen Untersuchungen wurden an einer

Thermowaage (Fa. Netsch Typ 409 E) durchgefiihrt.

Der Ofenraum wurde mit konstanter Luftmenge (10 f/h) durch-
strdmt. In Vorversuchen wurde festgestellt, daB eine Trock-
nung der Luft vor dem Einleiten in den Ofenraum ohne Ein-

fluB auf das MeBergebnis bleibt. Es wurde deswegen die nor-

male Laborumgebungsluft verwendet.

Zur Kontrolle wurden die Proben vor und nach dem Versuch auf
einer Analysenwaage gewogen. Die Differenzwerte zeigen sehr

gute Ubereinstimmung mit den Werten der Thermowaage.
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III.1.14 Bestimmung des Abrasionswiderstandes

Der Abrasionswiderstand der Proben wurde an einer Reibrad-
maschine (The Riley Company, Skokie/Illinois) gemessen.

In Abb. III/8 ist der prinzipielle Aufbau der Maschine dar-

° o] Abb. III/8
F .
, ++— Probenhalter e/gzen‘ Prinzip der Reib-
Reibrad Fgew/chl‘
radmaschine
(Fa. Riley)

— Probe

Schieifkorn / Wasser - Gemisch

Ablafioffnung

gestellt. Diese Priifeinrichtung wird eigentlich zur Messung
des abrasiven VerschleiBwiderstandes bei Hartmetallen ver-
wendet /98/.

Der eingespannte ProbekOrper wird durch ein Gewicht gegen eine
angetriebene Stahlscheibe gedriickt, die sich in einem mit
Wasser und Schleifstoff geflillten Behdltnis befindet.

Durch die Fliigelr&dder findet eine intensive Durchmischung und
stédndige Fdrderung des Abrasionsmediums in den Spalt zwischen
Probe und Rad statt. Die Wirkung der Abrasion wird durch Ge-
wichtsmessung bestimmt. Der Massenverlust der Probe wird in

den Verschleifiwiderstand umgerechnet:

Massenverlust in gr

v, = 0Tt D-nep {Km] AG
- o 3
AG cm D Scheibendurchmesser (cm)

= Anzahl der Umdrehungen

P = Dichte des ProbekOrpers
in g/cm’®
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Als Zwischenmedium (Abrasionsmedium) wurde Siliziumcarbid

und Korund verwendet.

Abrasionsmedium KorngrdBe Hirte HV
Siliziumcarbid 120 D = 68 um 2600
DSO = 105 um
D95 = 147 pm
Korund A1203 250 ... 600 pum 1850

Die anderen Versuchsparameter sind im Folgenden tabellarisch

aufgefihrt:

Probengr&Be:
Schleifradbreite:
Schleifradmaterial:
Schleifraddurchmesser:
Drehzahl:
Relativgeschwindigkeit:
Fldchenpressung:

Schleifweg (mindestens):

5 x 5 x 20 mm?®
12.7 mm
V2A-Stahl

~ 165 mm
100 U/min.

n~ 26 m/min.
0.462 N/mm?

~

686 m

1300 U




60

III.1.15 Spangebende Bearbeitung

Die Wendeschneidplatten~-Rohlinge wurden auf eine bei kera-
mischen Werkzeugen ibliche Geometrie geschliffen:

SNGN 120408 T

d.h. = quadratische Platte 12.7 x 12.7 mm?

Dicke 4.7 mm

I

Eckenradius 0,8 mn

- mit Schutzphase

Die praktischen Drehversuche wurden an einer Drehmaschine

"Senior" der Fa. Weisser, Heilbronn durchgefiihrt.

Die Werkstiicke waren 1500 mm lang und hatten 250 mm Durch-=

messer.
1. Werkstiick: Stahl CK 45 (Buderus)
2. Werkstiick: eutektische Al-Si-Legierung

G -Al Ssi 12 Cu Ni

(Vereinigte Aluminium-Werke AG, Berlin/Bonn)
Analyse: Si Fe Cu Mn Mg Zn Ti Ni

11,65 0,47 1,07 0,05 1,08 0,06 0,07 0,84
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ITI.2 Ergebnisse der Konstitutionsuntersuchungen
IIT.2.1 Untersuchungen zum Homogenit&tsbereich von Borcarbid

Zur Bestimmung des Homogenit&dtsbereiches wurden Proben auf
unterschiedliche Weise hergestellt. Zum einen wurden die Zu-
sammensetzungen aus den Elementen Bor (Fluka, Reinheit % 99.5 %)
und Kohlenstoff (Ringsdorf Spektralkohle) und zum anderen aus
Borcarbid (Ventron) und Bor zusammengesetzt. Die entsprechenden
Zusammensetzungen wurden nur kurz unter Aceton gemischt, um den
Abrieb gering zu halten, getrocknet und zu Griinlingen (f 8 mm,
h = 9 mm) verpreBt. Die Griinlinge wurden im Lichtbogen ge-
schmolzen oder heiBigepreBt. Die geschmolzenen Proben wurden

anschlieBend gegliiht.

Aus Tabelle III/4 geht hervor, daB die Bruttoformeln der Aus-
gangsmischungen zwischen B3C und B13C liegen. Die Herstellung
der Proben durch Lichtbogenschmelzen und anschlieBendes
Glihen eignet sich nicht dazu, die Grenzen des Homogenitdts-
bereichs zu bestimmen.

Ab 85.4 gew$% B (= B6.5) liegt ein zweiphasiges Geflige vor,
das sich auch durch eine Gliihung (1000 ©c, 40 h) nicht homo-
genisieren 1dB8t. Abb. III/9 zeigt die r&ntgenographisch ein-
phasige Probe B,C, Abb. III/10 dagegen ein zweiphasiges Ge-
flige. Borcarbid befindet sich hier in einer Matrix aus B-Bor.
Das Gefligebild gibt keinen Hinweis auf das mdglicherweise
existierende Bor-Borcarbideutektikum. Eindeutig hingegen zeigt
sich das Graphit-Borcarbid-Futektikum, das in Abb. III/11 ab-
gebildet ist. Diese Probe wurde aus den Elementen Bor (71 at%)
und C (29 %) hergestellt.

Die weiteren Proben wurden durch HeiBpressen bei ca. 2000 ©

C
hergestellt. Um eine Kohlenstoffaufnahme der PreBlinge von der
Graphitmatrize zu vermeiden, sind sie durch eine Schicht aus

hexagonalem Bornitrid (HBN) von der Matrize getrennt worden.
Wie Tab. III/4 zeigt, weicht die Zusammensetzung der fertigen

Proben nur geringfiligig von der Einwaage ab. Im Bereich von
80 atg B (9'B4C) bis 89 at% B (QBSC) sind die Proben ré&ntgeno-

graphisch und metallographisch einphasig. Die H&rte der ein-
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phasigen Proben ist in Tabelle III/5 angegeben. Ein eindeutiger

Zusammenhang zwischen Zusammensetzung und Hdrte 1&8t sich

nicht feststellen.

sammensetzung B5C.

Auffallend ist nur die hohe Hirte der Zu-

Tab. III/4 Kohlenstoffanalyse der heiBgepreBten Proben
Formel| Gew % C Gew % C AC Formel |Rontgen-
(soll)| (soll) (ist) (soll-ist) (ist) |[film

=Einwaage = Apnalyse
B50 27,0 26,8+ 0,7 0,2 B3,050 ggﬁigggég,
B4C 21,7 21,4+ 0,8 0,3 B4,080 einphasig
B4,50 19,7 18,5+ 0,5 1,2 B4,89C einphasig
B5’OC 18,3 17,6+ 0,6 0,8 35,200 einphasig
B5,50 16,8 1743+ 0,2 0,5 B5,300 einphasig
B6,oC 15,7 15,3+ 0,2 0.4 B6,1oc einphasig
B6,SC 14,6 14,4+ 0,7 0,2 B6,6oc einphasig
BB,OC 12,2 12,0+ 0,5 0,2 B8,14C einphasig
B, .C 10,0 9,7+ 0,3 0,3 B10,50 Bor?frbld
B15C 7,9 7,6+ 0,3 0,3 B"3,5C f - Bor
Tab. III/5 Hirte verschiedener Borcarbide

Zusammensetzung H&rte HV 0,5

B4C 4,200

B4.5C 3.750

B5.0C 5.050

By 5C 3.750

B6.OC 3.870

B6.5C 4,000
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Die beim HeiBpressen entstandenen Geflige weisen auch bei den
einphasigen Proben charakteristische Merkmale auf.
In Abb. III/12 und III/13 sind die Geflige zweier Proben gleicher

Zusammensetzung dargestellt.

20 pm
i |
Abb. III/12 Abb. III/13
B4C heiBgepreBt 2000 O/10'; B4C heiBgepreBt 2100 o/20';
gedtzt, Grinling: B + C, gedtzt, Grinling: B4C,
HV2 = 4200 HV2 = 3950

Bei der Probe, die aus den Elementen zusammengesetzt ist und
die wdhrend des HeiBpressens zu Borcarbid reagiert, ist jedes
einzelne Korn von unz&dhligen Zwillingslinien durchzogen. Wird
dagegen Borcarbid verpreBt, zeigen nur sehr wenige Korner
Zwillinge.

In /9/ wird ein Zusammenhang zwischen Borgehalt und Zahl der
Zwillinge festgestellt. Diese Beobachtung kann nicht bestédtigt
werden, denn es werden bei allen Zusammensetzungen, auch den
zweiphasigen, Zwillinge gefunden.

Die Zahl der Zwillinge dlirfte eher mit dem Kornwachstum des

Borcarbids zusammenh&dngen.
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Abb. ITI/14 zeigt das Riesenkornwachstum bei Borcarbid der
Zusammensetzunng4‘3C. Die Partikelgr&Be des Pulvers lag bei
1...3 um. Nach dem HeiBpressen (2150 ©C, 10') finden sich
KOrner bis 300 um GroBe. Wdhrend im feink®&rnigen Bereich, der
keinem Kornwachstum unterworfen war, keine Zwillingslinien
zu erkennen sind, treten diese in allen gewachsenen KOrnern
auf. Dieses Ergebnis zeigt, daB die Zwillinge nicht als Folge
der plastischen Verformung wihrend des HeiBpreBvorganges an-
zusehen sind. In /67/ wird die Entstehung von Zwillingen auf
die plastische Deformation beim HeiBpressen zuriickgefiihrt und
daraus gefolgert, daB Borcarbid die Tendenz hat, sich durch
Zwillingsbildung zu verformen. Diese Aussage kann nach den

eigenen Untersuchungen nicht bestitigt werden.

Abb. III/14
Riesenkornwachs-

tum bei Borcarbid

Der oben erwdhnte Zusammenhang zwischen Borgehalt und Zahl

der Zwillinge /9/ k&énnte aber mit der Erfahrung erkl&drt werden,
daB sich die borreicheren Zusammensetzungen besser verdichten
lassen als boridrmere. Diese einfachere Verdichtung deutet auf
eine borreiche flilissige Phase hin, die bei hoher Temperatur
mit Borcarbid koexistent ist. Mit sinkender Temperatur steigt
die LOslichkeit von Bor in Borcarbid, so daB nach der Ab-
kiihlung einphasiges Geflige vorliegt.

Diese Vermutung wird auch durch die Beobachtung gestitzt,

daB es in borreicheren Zusammensetzungen bevorzugt zu Riesen-




66

kornwachstum kommt. Die beiden Abbildungen III/15 und III/16

zeigen dieses Verhalten.

Abb. III/15 Abb. III/16
"B13C" = Bor + Borcarbid "B3C" = Borcarbid + Kohlenstoff
2000 OC/20'/30 MPa, gedtzt 2000 OC/20'/3O MPa, gedtzt

In Abb., III/15 besteht die feink&rnige Matrix aus B-Bor.
Der freie Kohlenstoff in Abb. III/16 erscheint wegen der Be-
trachtung im Differentialinterferenzkontrast hell.

Wie bereits erw&hnt, &ndern sich die Gitterparameter von
Borcarbid in Abhédngigkeit des B/C-Verh&dltnisses. Prinzipiell
kann diese Aussage bestdtigt werden, wenngleich nur eine
deutliche Anderung des Gitterparameters c¢ gefunden wurde.
Allerdings kann aus dem Gitterparameter nicht auf das
B/C-Verh&dltnis geschlossen werden, da sich der Gitterpara-
meter {iber den gesamten Homogenit&tsbereich nur um ca. 1,6 %
dndert.
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Es wurden folgende Gitterparameter (+ 0.1 pm) gemessen:

St6chiometrisches B12C3 Apex = '559,5 pm c¢/a = 2.15
Chex = 1204,0 pm

B3C (mit freiem Kohlenstoff) ey = 559,0 pm c/a = 2.15
chex‘= 1204 ,0 pm

B13C (mit freiem B -Bor) ey = 560,0 pm c/a = 2.18
“hex = 1222,0 pm

B/C-Verhdltnisse iliber 4/1 bewirken keine Verinderung der Gitter-

konstante, weswegen B als kohlenstoffreichste Grenzzu-

123
sammensetzung angesehen werden kann.

Der Gitterparameter Ahex bleibt ungef&dhr konstant. Dieses er-
kldrt sich daraus, daB nur die hoch in 1 indizierten Linien
(003, 104, 113, 205, 107, 125, 018, 027, 208 und 217) eine
meBbare Verschiebung zeigen. Dadurch &ndert sich nur c¢ und

damit das Verhdltnis c/a.

ITT.2.2 Untersuchung von Borcarbid mit geringen Zusdtzen

AnlaB zu diesen Untersuchungen war ein Hinweis in der Literatur
/46/, demzufolge die Hirte von Borcarbid durch geringe

(1T = 10 gew%) Zusitze von IVA,VA, oder VIA-Ubergangsmetallen
stark erhdht werde. Wdhrend beim reinen B4C eine Mikrohd&drte
HV = 4950 angegeben wird, haben Proben aus B4C + 5 % Ti eine
Hdrte von HV=7000. Dabei wird vermutet, daB sich Titan zu
einem gewissen Grad in Borcarbid 18st, wobei sich das Gitter
des Borcarbids aufweitet. Diese "Legierung" verleihe dem
Borcarbid sogar eine gewisse Duktilit&t, ohne die anderen
Eigenschaften zu &ndern.

Auch in /27, 99/ wird zur Reduzierung der Sprédigkeit die
Zugabe von Ubergangmetallen der Gruppe IV - VI empfohlen.
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Der starren kovalenten Bildung im Borcarbidgitter soll durch
das Legierungselement Valenzelektronen entzogen werden und
dadurch die Bindung nachgiebiger werden ./99/.

Zahlreiche Versuche wurden durchgefiihrt, ohne daB eine der

erwdhnten Angaben bestdtigt werden konnte. Ein Teil der in

/46/ erwdhnten Zusammensetzungen wurde gemischt, zu dichten

Proben heifBigeprefit und réntgenographisch sowie metallo-

graphisch untersucht und deren Hirte gemessen (siehe Tabelle

III/5a). Die Ergebnisse dieser Versuche lassen sich wie folgt

zusammenfassen:

- B4C + Ubergangsmetall reagiert grunds&dtzlich zum ent-
sprechenden Borid unter Zurlicklassung von freiem
Kohlenstoff. Wegen der geringen Menge konnten die zu-
sdtzlichen Phasen (Borid + Kohlenstoff) nicht immer
réntgenographisch erkannt werden. Im Schliff sind sie
jedoch zweifelsfrei zu erkennen. Die Entstehung von
freiem Kohlenstoff 148t sich durch Zugabe von Bor ver-
hindern. Es entsteht dann ein zweiphasiges Geflige aus
Borcarbid + Borid (siehe auch Abschnitt III.2.3.4).

~ Eine Aufweitung des Borcarbidgitters konnte nicht ge-
funden werden. Der relativ groBe Atomradius der Uber-
gangsmetalle miiBte jedoch eine deutlich wahrnehmbare
Gitterverzerrung bewirken. Daraus wurde geschlossen, daB
eine Losung der Ubergangsmetalle im Borcarbid nicht statt-
findet. Die geringen Metallbestandteile bewirken jedoch
eine Umkristallisation oder zumindest eine bessere
Kristallisation des Borcarbids. Wdhrend die Linien des
Ausgangspulvers im Guninierfilm breit und etwas diffus
sind, liegen nach der Wdrmebehandlung absolut scharfe
und dilinne Linien vor. Diese Beobachtung wurde auch bei

der Zugabe anderer Metalle wie Fe, Co und Ni gemacht.

- Eine H&rtesteigerung konnte nicht gemessen werden.
Alle zweiphasigen Geflige besitzen eine H&rte, die unter-
halb der des reinen Borcarbids liegt. Der mit der Palm-

quistmethode bestimmte RiBausbreitungswiderstand blieb
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durch die Zugabe von "Legierungselementen" unbeeinflufBt.
Der mengenmdBig geringe Anteill der Zusatzphase vergréBert
auch die Phasengrenzfldchenanteile nur geringfligig, so daB
auch von daher kein Beitrag zur Erhdhung des RiBwider-

standes zu erwarten ist.

Tab. III/5a Zusammensetzung, Herstellungsbedingungen und
Eigenschaften von Proben aus Borcarbid mit ge-

ringen Zusdtzen.

Zusammensetzung Hegstellungsbed. Phasen HV?2
(Gew. %) C/MPa/Zeit (RGntgenographisch)
B,C + 1,28 Ti 2100/30/10" B,C 4150
B4C + 3 % Ti 2100/30/10" B4C, TiB2 (?) 4000
B4C + 6 % Ti 2050/30/10" B4C, TiB2, C 3700
B,C+B+5 % Ti 2050/30/15" B,C, TiB, 3700
B,C + 1,5% 7r 2100/30/10" B,C 4100
B,C + 7,4% 7r 2050/30/10" B,C, ZrB,, C 3600
B,C+B+5 & Zr 2100/30/15" B,C, ZrB, 3600
B4C+B+3% HE 2050/30/10" B4C, HfB2 3900
B4C+B+1O% HE 2100/30/15" B,C, HfB2 3550

ITT.2.3 Konstitution der Systeme mit Borcarbid

Die in Kap. II.3 aufgefiihrten Mdglichkeiten zur Erh&hung der
RiBz&higkeit basieren darauf, daB im Gefiige neben Borcarbid
auch andere Elemente oder Verbindungen vorhanden sind. Im
Hinblick auf die hohen Temperaturen bei der Herstellung und
evtl. auch im spédteren Einsatz ist es glinstig, wenn das Ge-
flige nur aus koexistenten Phasen aufgebaut ist. Als koexistent
bezeichnet man Phasen, die nicht miteinander reagieren. Dabei
ist es nicht zwingend notwendiqg, daB sich die Phasen selbst

im thermodynamischen Gleichgewicht befinden; auch metastabile

Phasen konnen koexistent sein. Sind nur koexistente Phasen
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am Aufbau des Gefliges beteiligt, muB mit keiner nachteiligen
Verdnderung durch chemische Reaktion gerechnet werden.

Unter Umstdnden kdnnen auch Ungleichgewichtszustédnde toleriert
werden, falls die Kinetik der chemischen Reaktion so langsam
ist, daB sie wdhrend der Betriebs- oder Einsatzzeit vernach-
ldssigt werden kann. Dies gilt besonders dann, wenn die Ein-
satztemperatur niedrig ist. Natilirlich miissen auch die Tempera-
turen bei der Herstellung berilicksichtigt werden. Da diese in
der Regel iiber der Einsatztemperatur liegen, begrenzen sie die

M&glichkeit zur Aufrechterhaltung des metastabilen Zustandes.

Ziel der Konstitutionsuntersuchungen ist es, mit Borcarbid
koexistente Phasen zu finden und andererseits auch die Reaktion
zwischen Borcarbid und einem anderen Stoff zu bestimmen.
Dazu konnen sowohl praktische Konstitutionsuntersuchungen
als auch thermodynamische Berechnungen durchgefithrt werden.
Grundlage flir die Berechnungen des chemischen Gleichgewichts
ist der Zusammenhang zwischen der Enthalpie H und Entropie S
einer Reaktion. W. Gibbs hat eine Zustandsfunktion G abge-
leitet, die als "freie Enthalpie" bezeichnet wird. Flr die
Reaktionen bel konstanter Temperatur und konstantem Druck
gilte

AH = Reaktionsenthalpie
AG = AH - T AS
AS = Reaktionsentropie
und AGr.= GProdukte'_ GAusgangsstoffe

AH und A S sind temperaturabhiingig

Fiir die meisten Stoffe sind die Werte von AH und AS nur
fiir Raumtemperatur bekannt und tabelliert /100, 101, 102/.
Bei hdheren Temperaturen kann die Anderung der Entropie und
Enthalpie mit den Wdrmekapazitdten CP berechnet werden und
man erh&lt flir die Temperatur T
T

AGT = AH298 + S ACP dT - T A S298 - Ty T dT.

298 298
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Fir eine grobe N&dherungsrechnung kann die Temperaturabhidngig-

keit von AH und AS vernachldssigt werden und man erhdlt:

AG =. A H - T A S

T 298 298

Bei Kenntnis der freien Enthalpie kann entschieden werden,
ob eine Reaktion (bei konstantem Druck und konstanter Tempe-

ratur) m&glich ist.

Ist A Gr < 0, liuft die Reaktion freiwillig unter den

gegebenen Bedingungen ab.

Ist AGr > 0, l3uft die Reaktion nur unter zusédtzlichem

Energieaufwand ab.

Ist AG. = O, so existieren die Ausgangs— und Endstoffe

nebeneinander; zwischen ihnen besteht Gleich-

gewicht.

Die Berechnung der Phasengleichgewichte bei hohen Temperaturen
ist ungenau, wenn evtl. auftretende flissige oder gasfdrmige
Phasen nicht berlicksichtigt werden. Bei Beriicksichtigung aller
evtl. auftretenden Phasen wird der Rechenaufwand groB, wes-
wegen heute Computer zur Berechnung der Phasengleichgewichte
eingesetzt werden.

Im folgenden soll deshalb nur an einigen Stellen eine Nihe-
rungsrechnung angegeben werden, um die experimentell gefun-

denen Verhdltnisse zu bestdtigen.

Mit Hilfe der Rechnung 1l&Bt sich auBerdem nur das Phasen-
gleichgewicht berechnen, wobei iber die Zeit, die zur Ein-
stellung des Gleichgewichts notig ist, keine Aussage mdglich
ist. Die Reaktionskinetik 148t zuverldssig sich nur durch das
Experiment ermitteln, weswegen die Experimente auch bei be-

kannten Phasenbeziehungen gerechtfertigt sind.
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III.2.3.1 Phasenbeziehungen in den Systemen B-C-Metall

Die konventionellen metallischen verschleiflifesten Werkstoffe
sind Verbundwerkstoffe, die aus mindestens einer Hartstoff-
phase und einer (koexistenten) zdhen Bindemetallphase be-
stehen. Bekanntes Beispiel flir einen solchen Werkstoff ist
das Wolframcarbid - Kobalt Hartmetall, das seit ca. 50 Jahren

u.a. zur spangebenden Bearbeitung eingesetzt wird.

Seit ca. 1930 sind auch andere Ubergangsmetallcarbide

(vor allem TiC) zur Substitution des Wolframcarbids unter-
sucht und eingesetzt worden. Auch Borcarbid wurde mit den
iblichen Bindemetallen kombiniert, wobei jedoch den Produkten
kein Erfolg beschieden war. Trotzdem wurden Zusammensetzungen,
in den das Borcarbid analog zu Wolframcarbid behandelt wird,
patentiert /103, 84/. Noch in neueren Arbeiten werden An-
gaben iiber die Benetzung von Borcarbid durch fliissige Metalle
gemacht /5, 104, 105, 36, 106, 107/, ohne auf die Phasen-

gleichgewichte zwischen Borcarbid und Metall zu achten.

Da andererseits oft die Reaktion zwischen Borcarbid und
Metallen erwdhnt wird /z.B. 108/, erscheint es angebracht,

die Phasenbeziehungen systematisch zu untersuchen.

Die im folgenden aufgefiihrten Ergebnisse wurden an gesinterten
und heiBgepreften Proben gewonnen. Die Sinterzeit betrug bei
allen Proben 100 Stunden; auch die heifgepressten Proben wurden
100 h gegliiht. Die hohe Schédrfe der RSntgenreflexe 148t ver-

muten, daB der Gleichgewichtszustand erreicht wurde.
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I1r.2.3.1.1 Das System Fe-B-C

Bei der Suche nach Hochtemperaturwerkstoffen kombinierten
Hamjan et al. /83, 109, 110/ Anfang der 50er Jahre Bor-
carbid mit den Metallen der Eisengruppe. Benetzungsversuche
zeigten, daB zwischen Borcarbid und den Metallen eine sog.
"bondingzone" existiert, die anderé Eigenschaften als das
reine Metall aufweist. Im Falle des Eisens war nach der
Warmebehandlung nur noch "bondingzone" vorhanden, woraus die
Autoren auf eine Reaktion zwischen Borcarbid und Eisen bei
ca.1700 °Cc schlossen. Die Biegebruchfestigkeit dieser
"Ceramals" lag bei ca. 250 MPa, widhrend die Oxidationsbe-
stédndigkeit der B12C3—Fe—Zusammensetzungen der des reinen
Borcarbids {iberlegen war. Aufgrund der geringen Festigkeits-

eigenschaften wurden die Untersuchungen nicht fortgefiihrt.

Auch Nelson et al. /108/ untersuchen Hochtemperaturwerk-
stoffe auf Titancarbid (TiC)- und Borcarbidbasis. Borcarbid
wurde wegen seines geringen spezifischen Gewichts auf die
Eignung als Werkstoff filir Flugzeugturbinen gepriift. Um dichte
Probekdrper zu erhalten, wurden beide Carbide mit Eisen,
Kobalt, Nickel, Chrom und Titan gesintert. Es wurde festge-
stellt, daB Borcarbid mit Eisen zu Boriden reagiert.
Mechanische Eigenschaften dieser Verbundstoffe werden nicht

mitgeteilt.

Bei der Systemuntersuchung wurde das bindre Fe-B Phasendia-
gramm von Portnoi (zitiert bei/36/)zugrundegelegt. Neuere
Arbeiten /111, 112/ bestidtigen dieses Phasendiagramm, das
als einzige Verbindungen FeB und Fe,B auffihrt.

FeB hat einen Loslichkeitsbereich von ca. 49,5 at% bis

50,5 at% Bor.

Abb. III/17 zeigt die in den eigenen Experimenten gefundene
Phasenfeldaufteilung. Demnach steht Borcarbid mit Eisenborid

FeB im Gleichgewicht.
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Abb. III/17 Isothermer Schnitt des Systems Fe-B-C

Eisen-Bor-Kohlenstoff
I = looo®°C t=Jlooh

] bar ,Argon /
«

FeB +B,C +C

figi | FeB
+B4C +B
F@B FeB (FC—‘B%)

(hc_'?'chs twahrscheinl /'ch)
nicht existent

Dieses Gleichgewicht wird durch Schwetz /5/ bestédtigt, der
das Auftreten von FeB bei der Reaktion von Borcarbid mit
Eisen beobachtet.

Bei der Bestimmung des Benetzungswinkels zwischen Eisen und
Borcarbid finden auch Panasyuk et al. /104/ Reaktionen und

stellen dabei das Dreiphasengleichgewicht FeB - C - B, .C

1273

fest. Voroshnin /113/ findet bei der Untersuchung des

Systems Fe-=B unbekannte Linien, von denen er annimmt, daB sie
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zur Phase FeB2 gehdren. In den eigenen Versuchen konnten je-
doch weder die unbekannten Linien noch ein anderer Hinweis

auf FeB, gefunden werden.

Die relativ niedrigen Schmelztemperaturen von Fe,B (peritek-

tische Zersetzung bei 1407 °C) und FeB (T, = 1593 ©C) haben
zur Folge, daB die Proben aus dem Phasenfeld C-FeB - Fe2B
unter den Versuchsbedingungen vollstdndig dicht sintern.
Proben aus Phasenfeldern, die Borcarbid enthalten, ver-
dichten dagegen schlechter oder gar nicht.

Bei 1000 °c reagieren B und C nur sehr langsam zu Borcarbid.
Die Gleichgewichtseinstellung wird beschleunigt, wenn den
Zusammensetzungen Borcarbid statt Bor und Kohlenstoff zuge-

geben wird.

ITI.2.3.1.2 Das System Co-B-C

Die meisten Hartmetalle verdanken ihre Z&higkeit einer z&hen
Bindemetéllmatrix aus Kobalt. Versuche, das spr&de Borcarbid
in eine zdhe Kobaltphase einzubetten, flihrten zu weichen und
brichigen Proben, in denen Borcarbid mit Kobalt zu Kobalt-
borid CoB und freiem Kohlenstoff reagiert hatte /114/. Auch
Hamjan et al. /83/ finden eine Reaktionszone zwischen Bor-
carbid und Kobalt.

Wegen schlechter mechanischer Eigenschaften (Sprdédigkeit,
niedrigere Biegebruchfestigkeit) sind keine weiteren Unter-
suchungen angestellt worden.

Uber das terndre System Co-B-C finden sich keine Angaben in
der Literatur. “ .

Das bin#dre System Co-B haben Schébel et al. /115/ untersucht.
Flir die drei existierenden Kobaltboride CoB, COZB und Co3B
wird kein Homogenitédtsbereich ausgewiesen.

In einer neueren Untersuchung des Systems Co-B-N wird ein
Homogenitdtsbereich von ca. 49,5 - 50,5 at% B flir die Phase CoB

angegeben.
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Abb. III/8 zeigt die in den eigenen Experimenten gefundene
Phasenfeldaufteilung. Ein Vergleich mit dem isothermen Schnitt
des Systems Fe-B-C (Abb. III/17) zeigt, daB im untersuchten
Bereich analoge Verhédltnisse vorliegen. Hinweise auf terndre
Verbindungen oder Kobaltcarbide konnten weder réntgenographisch

noch metallographisch gefunden werden.

C
Kobalt-Bor - Kohlens toff /
I = Jlooo®°C d
! bar , Argon 0\9
>

CoB +B4C +C

B,C

CoB +B4C +B

Co / :
Co-,B (Z?B CoB
at% B 3

Abb. III/18 Isothermer Schnitt des Systems Co-B-C
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II1.2.3.1.3 Das System Ni-B-C

Den ersten Versuch, Borcarbid in eine zdhe Nickelmatrix ein-
zulagern, machten Nelson et al. 1951 /114/. Borcarbid wurde
mit Nickel bei 1925 °c gesintert, also etwa 500 °C tiber dem
Schmelzpunkt von Nickel (T = 1453 °C). Der PreBling blsht
sich beim Sintern auf und seine Festigkeit wird als vernach-
l&ssigbar gering bezeichnet. ROntgenographisch finden die
Autoren Nickelboride, Borcarbid und freien Kohlenstoff.

Bei Benetzungsversuchen finden Hamjan et al. /83/, da8
Nickel unterhalb 1621 OC, Borcarbid iilberhaupt nicht be-
netzt und bei 1800 °C Reaktion eintritt.

Williamson et al. /116/ finden allerdings schon ab ca.
600 °C eine Reaktion zwischen Borcarbid und Nickel, wenn
auch erst nach einer Glihdauer von 25 h.

Janes et al. /117/ finden einen Benetzungswinkel von

41 £ 1 ° pei 1470 ©C fiir Nickel und fiir eine Nickel-Chrom-

O

legierung (1:1) sogar den Benetzungswinkel 0 Etwaige

Reaktionen werden nicht in Betracht gezogen, doch deuten

die beim HeiBpressen erzeugten niedrigen Dichten (~ 90 % th.D)

darauf hin, daB eine Reaktion stattgefunden hat.

Panasyuk et al. haben ebenfalls die Benetzung von reinem
Borcarbid und zweiphasigen Borcarbid-Borid-Werkstoffen unter-
sucht /99, 104, 105/ und kommen nach anfidnglich glinstigen
Aussichten zu dem Ergebnis, daB Nickel als Bindemetall fiir
Borcarbid ungeeignet ist. Auch sie finden in der Reaktions-
zone Nickelboride, vor allem Ni4B3.

Trotzdem werden Benetzungswinkel angegeben, die ungefdhr bei
43... 76 ° liegen.

In keiner der zitierten Arbeiten werden die Phasenbeziehungen
untersucht oder die mechanischen Eigenschaften der Proben
angegeben. ,

Die Wirkung von Nickel als Sinterhilfe wird in /71, 118/
untersucht. Nickel wirkt jedoch verdichtungshemmend und

nach dem Sintern bei 2100 °C kann Nickel auch mit der Mikro-

sonde nicht mehr nachgewiesen werden. Chemische Reaktionen
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werden nicht erwdhnt doch ist anzunehmen, daB Nickel bzw.
seine Boride verdampft sind.

Schon frither hatte Dawihl /62/ festgestellt, daB Zusitze
niedrig schmelzender Metalle wie Metalle der Eisen~ oder

Kupfergruppe zu keiner Schwindungsbegilinstigung fiihren.

Bei der Untersuchung des terndren Systems Ni-B-C wurde das
bindre Ni-B Phasendiagramm von Schoébel et al. /119/ zu-
grundegelegt. Demnach existieren vier Nickelboride:

NisB, Ni,B, Ni,B; und NiB.

Das Ni4B3 hat eine bordrmere (41,4 at% B) orthorhombische
und eine borreichere (43,6 at%$ B) monokline Modifikation.

Diese Phasen werden durch /112/ bestdtigt.

Abb. ITII/19 zeigt die in den eigenen Untersuchungen gefun-
dene Phasenfeldaufteilung. Die genaue Zusammensetzung der
orthorhombischen und monoklinen Ni4B3—Phase wurde nicht be-
stimmt, doch kann die relative Lage der Verbindungen be-
stdtigt werden. Borcarbid steht mit dem (monoklinen) Nickel-
porid Ni,B, und NiB im Gleichgewicht. |

Die niedrigen Schmelzpunkte der Nickelboride (Ni4B3 : TS = 1031
und NiB : TS = 1035 OC, peritektische Zersetzung) lassen ein
Sintern mit flissiger Phase zu. In Abb. III/20 ist das Er-
gebnis dieses Versuchs dargestellt. Die Probenzusammensetzung
liegt im Dreiphasenfeld B,C - NiB - Ni4B3 (m). Die Sinter-
temperatur lag mit 1200 ©C Uber der eutektischen Temperatur.
Jedoch hat zwischen der fliissigen und festen Phase keine Be-
netzung stattgefunden. Die fast ideale Kugelgestalt der
Schmelzperlen 1&Bt auf eine hohe Oberfldchenenergie schlieBen.

Der Griinling ist bei der Entnahme aus dem Ofen zerfallen.

Diese Erfahrung wird von Dawihl /62/ bestdtigt. Er beschreibt,
daB die zugesetzten Metalle in Form von Kugeln aus der
Mischung austreten, wenn ihr Schmelzpunkt liberschritten ist.
(Vermutlich waren es zwar nicht die Metalle, sondern deren

Boride) .
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Abb. III/19 Isothermer Schnitt des Systems Ni-B-C

C

Nickel-Bor - Kohlens toff

T= 900°C t= looh
I bar , Argon

N
%@

Ni; By+B,C +C \

Ni ol _— NiB +8,C +B 5
/ , , : )
5 /\//38 N/QB /\//453 NiB
. Abb. III/20
Fehlgeschlagener

Versuch des Sin-
terns mit fliissiger
Phase
Schmelzperlen:
NiB/m—Ni4B3

Pulver: B4C
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Die mit Borcarbid koexistenten niedrigschmelzenden Boride
eignen gich also nicht als Sinterhilfe. Deswegen wurde die
Mdglichkeit untersucht, ein metastabiles Gleichgewicht
zwischen Borcarbid und einem Metall aufrechtzuerhalten.

Durch die Konstitutionsuntersuchungen war bekannt, daB die
Zeit zur Gleichgewichtseinstellung zwischen Borcarbid und
fllissigem Nickel nur wenige Minuten betrdgt. Die erforder-
liche kurze Kontaktzeit zwischen Borcarbid und Metall wurde
durch Druckinfiltration erreicht, deren Prinzip in Abb. III/21

dargestellt ist.

Abb. III/21 Prinzip der Druckinfiltration
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Wassergekihlte Stromzufiihrung
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Metallpulver

Borcarbid (pulvrig oder vorgesintert)
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Druckinfiltriertes Borcarbid
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In der Graphitmatrize werden Borcarbidpulver und Metall
libereinandergeschichtet und ohne Stempeldruck schnell bis
ca. 100 °c tber den Schmelzpunkt des Metalls aufgeheizt.
Durch geringe PreBkrdfte (~ 0,1 MPa) 1l4Bt sich das Metall in
die Zwischenrdume des Borcarbids pressen. AnschlieBend wird
sehr schnell abgekiihlt. Das Gefilige einer so hergestellten
Probe zeigt Abb. III/22.

Abb. III/22
Borcarbid (dunkel)
in metallischer
Bindephase (hell)
(80 gew® Ni /

20 gews Al)
HV 0,5 = 1650
i
&

200C-16000c) 2 Min
16000C-200¢) =2 Min

RGntgenographische Untersuchungen zeigen, daf sich noch keine
Boride gebildet haben. Die Tatsache, daB an den Vickersh&rte-
eindriicken keine Palmquistrisse erkennbar sind, 1&Bt auf be-

achtliche RiBz&higkeit schlieBen.

Die Experimente zeigen, daB durch ein metastabiles Geflige
eine interessante Kombination von Zdhigkeit und H&rte rea-
lisiert wird. Der Abrasionswiderstand des Werkstoffs kann
durch weitere ErhShung des Borcarbidanteils verbessert wer-
den. Die Vorsinterung des Borcarbidkdrpers vor der Infil-
tration bewirkt wegen der Ausbildung eines starren Skelletes
einen hdheren Abrasionswiderstand. Beim Vorsintern mufB je-
doch eine durchgehende (offene) Porositdt erhalten bleiben,
weil andernfalls die Infiltration nicht mehr vollstédndig ge-
lingt.

Die M&glichkeiten dieses aussichtsreichen Verfahrens sollten

ndher untersucht werden.
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ITr.2.3.1.4 Das System Cr-B-C

Im Vergleich zu den Metallen der Eisengruppe ist Chrom
wesentlich hdrter und spréder und deshalb als Bindemetall
zur Erhdhung der RiBzdhigkeit ungeeignet. In der Literatur
finden sich jedoch sehr widerspriichliche Aussagen ilber das
Verhalten zwischen Chrom und Borcarbid. Eigene Unter-

suchungen konnten die Widerspriiche klé&ren.

Hamjan et al. /83, 109/ berichten als erste liber Be-
netzungsversuche zwischen Chrom und Borcarbid. Sie be-
schrieben das Phé&nomen, daB geschmolzenes Chrom Borcarbid
vollstdndig benetzt, also einen Benetzungswinkel von 0 ©
hat. Nach der Abkiihlung jedoch 148t sich die Metallschicht
miihelos vom Borcarbidsubstrat abheben. Die Temperatur, bei
der die vollstdndige Benetzung eintritt, wird mit 1782 °c
angegeben. Diese Temperatur liegt deutlich unterhalb des
Schmelzpunktes von reinem Chrom (TS = 1857 °C). Hinweise

auf eine Boridbildung werden nicht gegeben.

Die Reaktion zwischen Borcarbid und Chrom beobachten Nelson
et al, /108, 114/. Ihre Sinterversuche fithren zu sehr
weichen und brilichigen Proben. Réntgenographische Unter-
suchungen zeigen die Existenz von Chromboriden, Borcarbid

und Kohlenstoff an.

Janes et al. /117/ finden wiederum einen Benetzungswinkel
von 0 © zwischen Chrom und Borcarbid. M&gliche Reaktionen
zwischen Metall und Substrat werden nicht erwidhnt, auch
keine mechanischen Eigenschaften der aus Chrom und Borcarbid
heiBgepreBten Proben. Durch HeifBipressen wurden auch nur
Dichten < 90 % th.D. erreicht. Bemerkenswert ist, daB auch
in dieser Arbeit der Benetzungswinkel fiir eine Temperatur

unterhalb des Schmelzpunktes von Chrom angegeben wird.

Glasson et al. /120/ bestdtigen die vorangehenden Angaben
/83, 108, 109, 114/ vollstdndig und betonen, daB durch
rontgenographische Untersuchungen weder Chromcarbide oder

-boride gefunden wurden. Allerdings finden sie ab 1800 °c
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Kohlenstoff. Die Zugabe von 10 gew% Chrom habe auch eine
sinterfdrdernde Wirkung. Angaben iiber die erreichte Dichte

werden nicht gemacht.

Russische Forscher /27/ "legieren" Borcarbid mit Chrom und
beobachten die Bildung von Chromborid CrB2 und Kohlenstoff.
Sie vermuten zwar eine geringe L&slichkeit von Chrom in
Borcarbid, jedoch deuten die gefundenen Gitterkonstanten
nicht darauf hin. Eine Anderung der Hirte von Borcarbid kann

gleichfalls nicht gemessen werden.

Eine Untersuchung des terndren Systems Cr—-B-C hat Papesch

/121/ durchgefiihrt. Phasengleichgewichte mit Borcarbid finden

keine Erwdhnung.

Den eigenen Untersuchungen wurde das bindre B-C-Phasendia-
gramm von Portnoi /122/ zugrundegelegt, das in Abb. III/23
dargestellt ist. Demnach haben alle Boride auBer Cr5B3 ge-
ringe L&slichkeitsbereiche. CrB4 zersetzt sich oberhalb ca.
1400 °C peritektoid.

un
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Abb. III/24 zeigt die in den eigenen Untersuchungen gefundene
Phasenfeldaufteilung. Borcarbid steht mit CrB4 und CrB2 im
Gleichgewicht.

Sowohl Bor als auch Borcarbid bildet mit CrB2 ein Eutektikum,
wie Abb. III/25 beweist.

Chrom-Bor -Kohlens fO};f/

I'= Tloo°C d

] bar , Argon O\SJ \
>

olo\e

CHB2-+ \\\
B4C +C

B,C

CrBCrB3 CrB C

A B Cr B4 CrB CrB

2 4

Abb. IITI/24 TIsothermer Schnitt des Systems Cr—B-C




Abb. III/25

Borcarbid - CrB

2
Eutektikum
hell: CrB2
dunkel: B12C3

- C wird also von mindestens

Das Dreiphasenfeld B

1263 ~ CTBy
zwel eutektischen Systemen begrenzt. Mit dem innerhalb dieses
Phasenfeldes liegenden terndren Eutektikums finden auch die
niedrigen Schmelztemperaturen der vorgenannten Autoren ihre Er-
kldrung. Borcarbid/Chrom-Zusammensetzungen oder Benetzungs-
paare liegen im terndren System auf der Verbindungslinie
Borcarbid - Chrom.

Nach der Reaktion befindet sich die ZusammensetzZung im Drei-
phasenfeld B12C3 - CrB2 - C (wenn Borcarbid Hauptbestandteil
ist).

Die Angabe eines Benetzungswinkels von Chrom ist daher nicht
sinnvoll.Die von den genannten Autoren beobachtete fliissige
Phase bestand nicht wie angenommen aus metallischem Chrom,
sondern aus einer borreichen B-Cr-C Schmelze.
Rdntgenographische Untersuchungen haben gezeigt, daB keine
Loslichkeit flir Chrom in Borcarbid besteht. Die Gitterkon-
stante des Borcarbids kann sich nur durch Verdnderung des

B/C-Verhdltnisses &ndern.

Ein weiteres Dreiphasenfeld wird von den Randphasen CrB,
Cr3B4 und Kohlenstoff begrenzt. In allen Proben konnte aus-
schlieflich das orthorhombische CrB gefunden werden; ein bei
Papesch /121/ angegebenes tetragonales CrB (mit 52 at$% B)
konnte nicht beobachtet werden. Uber die zweite Randphase

Cr3B4 liegt in der ASTM-Kartei keine Angabe vor. Unter der
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Annahme, daB Cr3B4 isostrukturell mit Ta3B4 ist, wurde die
Indizierung der Netzebenen ilibernommen und die Gitterkonstanten

berechnet. Die Angaben sind in Tab. III/6 aufgefiihrt.

Tab. III/6 Auswertung einer Pulveraufnahme von orthorhombischem

CraB, (A = 1 54,051 pm)
(hK1) 2 O(ber.) 2 0(beo.) d (ber.) [pm]
(040) 27.45 27.45 324.7
(110) 30.78 30.78 290.2
(130) 36. 60 36.61 245.3
(031) 36.83 36.90 243.8
(060) 41.70 41,69 216.4
(101) 43,14 43,28 209.5
(121) 45,45 45,49 199.4
(150) 46,36 46.36 195.7
(141) 51.88 51.90 176.1
(071) 58.76 58.80 157.0
(200) 62.30 62.33 148.9
(112) 71.72 71.78 131.5
(091) 72.93 72.83 129.6
(231) 74.67 74,65 127.0
(260) 77.84 77.79 122.6
(062) 78.38 78.30 121.9
(152) 81.67 81.67 117.8

Daraus ergeben sich folgende Gitterparameter (+ 0.1 pm):
a = 297.70 pm b = 1298.5 pm c = 295.0 pm

Die Elementzelle des Cr3B4 ist kleiner als die des Ta3B4,
da auch der Atomradius des Chroms (= 124.8 pm) unter dem
des Tantals (= 142.9 pm) liegt /63/. Die Gitterparameter
des Ta3B4 werden mit

a = 329.,0 pm b = 1400.0 pm c = 313.0 pm
angegeben. (ASTM-Nummer: 5 -~ 0744).

Die Gitterparameter des Cr3B4 waren bei allen Proben aus
den Dreiphasenfeldern C—CrB-Cr3B4 und C—CrBz—Cr3B4 fast
identisch, was auf einen sehr geringen L&slichkeitsbereich

der Phase hindeutet.
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I11.2.3.1.5 Das System Si-B-C

Aus den Randkomponenten Silizium, Bor und Kohlenstoff wird
ein System aufgebaut, in dem einige flir die VerschleiBtechnik
interessante Verbindungen vorkommen. Wie Abb. III/26 zeigt,
weisen sowohl die Eckkomponenten als auch die Verbindungen

hohe H&rten auf.

Kohlenstoff
(Diamant HV lo ooo)

Borcarbid

(HVY 4000 )
Silizium - Lot Bor
(HV 1150) SiBsx - Sifs (HV 2000)

(HV 267%) (HV 2500)

Abb. III/26 Harte Verbindungen im System Si-~B-C

Wdhrend alle siliziumhaltigen Verbindungen auch bei hohen
Temperaturen oxidationsbestdndig sind, begrenzt die Oxidations-~
anfdlligkeit von Borcarbid und Diamant die Einsatztemperatur
in oxidierender Umgebung auf ca. 750 °c. pie siliziumhaltigen
Verbindungen sind weicher als Borcarbid und Diamant. Es wurde
daher immer wieder untersucht, in wieweit sich die Eigen-
schaften der Stoffe aus diesem System variieren oder kombi-

nieren lassen.
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AuBer dem siliziuminfiltrierten Siliziumcarbid (SiSiC) hat
jedoch noch kein Verbundwerkstoff aus diesem System technische

Bedeutung erlangt.

Bei der Untersuchung dieses Systems ergibt sich die Schwierig-
keit, daB keines der drei bin&ren Randsysteme B-C, Si~C und
B-Si endgliltig gekldrt ist. Das System B-C ist bereits in
Abschnitt II.2.2 besprochen worden.

Das System Si-C ist von Dolloff und Scace (zitiert bei 123)
untersucht worden. (Neuere experimentelle Arbeiten konnten in
der Literatur nicht gefunden werden). SiC ist die einzige
Verbindung und hat offensichtlich keinen Homogenité&tsbereich.
Auch in Silizium, mit dem SiC bei ca. 1402 ©C ein Eutektikum
bildet, kann sich unterhalb der Erstarrungstemperatur nur
extrem wenig Kohlenstoff (< 0.05 at%) l6sen. Berechnungen des
Systems aufgrund thermodynamischer Daten /7/ bestdtigen

prinzipiell die bekannten experimentell ermittelten Beziehungen.

Eine Untersuchung des bindren Systems B-SiC hat Lugscheider
/124/ durchgefiihrt. Er findet zwei bindre Verbindungen:

SlB6 und SiHB31 (= SiB2.81).
spricht der schon frither /125/ beschriebenen Verbindung SiB4.

Die bor&rmere Verbindung ent-

Die Schwierigkeiten bei der Einstellung des thermodynamischen
Gleichgewichts sind durch die langsame Reaktionskinetik be-
dingt und fihren dazu, daB flir diese Verbindung sehr unter-
schiedliche Zusammensetzungen angegeben werden. Flir SiB6
wird in /124/ ein Homogenitdtsbereich von 80.3 bis 85.71 at% B

(1500 OC) angegeben.

In vorangegangenen Untersuchungen /16/ wird eine borreiche

Phase der Zusammensetzung SiB gefunden, deren L&slichkeits-

12+x%

bereich sich bisg liber die Zusammensetzung SiB hinaus er-

strecken soll. Diese Phase, bei der es sich méglicherweise um
einen Bormischkristall handelt, kann von Lugscheider /124/
nicht best&dtigt werden. Thermodynamische Berechnungen des
Systems /7/ enthalten die Phasen B128i, B6Si und B3Si. Die
Loslichkeit von Silizium in Bor wird bei 1700 °C mit ca. 2 at$

angegeben, widhrend Silizium ca. 46 at% Bor 16st. Den Berech-
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nungen zufolge bilden B,Si und Si bei 1340 ©C ein Eutektikum;

3
bei 1377 °C zersetzt sich B3Si peritektisch zu BGSi und einer
siliziumreichen Schmelze. In Abb. III/27 sind die Varianten

der Systeme von DOrner /7/ und Lugscheider /124/ dargestellt.

Die Absicht, die Eigenschaften von Borcarbid und Silizium-
carbid glinstig zu kombinieren, fiihrten zu Untersuchungen

des quasibindren Schnittes B - 8iC.

1263
Secrist /90, 91/ hat die Phasenbeziehungen in diesem Schnitt
untersucht und findet ein Eutektikum bei 2300 °C und einer
Zusammensetzung von 70 gew$ B, ,C, (£ 63 mol%) und 30 gews

SiC (£ 37 mol%). Wegen Verwendung von Graphittiegeln tritt

in allen Proben freier Kohlenstoff auf. Die gegenseitige LOs-
lichkeit der Randkomponenten wird mit < 2 gew$ angegeben.

Die hier durchgefiihrte Bestimmung der o= bzw. B-SiC-Anteile
aus den Intensitdten der ROntgeninterferenzen ist umstritten
/126/ und soll daher nicht ndher betrachtet werden.

L %
o] jl « [ Abb. III/27
Dirner 1982 N .
_ l (Dommer 1%62)) Bindres System B - Si nach
1800 - D&rner /7/ und
) Lugscheider /124/
16001 s
14007 B77 _— 7
A 1340
—~— 1200 T T T T | L T T
()
3 7 =
o o G
R
S l { Lugscherder }
2000 1979 r
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Shaffer /33/ findet das B12C3 - SiC Eutektikum bei 70 mol%
B,,Cy (£ 76.3 gew%) und 30 mol% SiC (£ 23.7 gew%) und eine
Schmelztemperatur von 2245 + 5 ©c. Die Ldslichkeit von Bor
in SiC betrdgt 0.1...0.15 gew’. Die Zusammensetzung der
anderen Randkomponente wird mit B12 (C3_XSiX) angegeben.

Terndre Verbindungen werden nicht gefunden.

Die Koexistenz der Phasen wurde bei der Herstellung von
Werkstoffen ausgenutzt. Billington /86/ sintert SiC mit

30 gew?® Borcarbid bei 2200 ©°c und erh&lt nur 88.7 % th.D.,
obwohl die Schwindung fast 30 % betragen haben soll.
Prochazka hdlt ein Patent /85, 127/ {iber das Sintern von
SiC mit B12C3. Als optimale Zusatzmenge findet er 12 gew$
Borcarbid und erreicht nach 20 Minuten Sinterzeit bei

2080 °C einen Korper mit 97 % th.D., der eine Biegebruch-
festigkeit von 520 MPa hat.

Die Eigenschaften von gerichtet erstarrten B12C3 - SicC
Eutektika untersuchen Jen Der-Hong et al. /128/. Sie finden
einen leichten Anstieg der Hdrte mit zunehmender Abkiithlge-
schwindigkeit und erkl&ren dies mit den abnehmenden Lamellen-
abstdnden. H&rtere Zusammensetzungen als reines Borcarbid
werden nicht gefunden.

Der Reibverschleifl zeigt ein deutliches Minimum bei einer

Erstarrungsgeschwindigkeit von 9 cm/Stunde.

Weaver /129/ sintert Zusammensetzungen von 60 - 98 gew%
Borcarbid, 2 - 40 gew?® Siliziumcarbid und 0 - 10 gew$
Aluminium drucklos zu mindestens 94 % dichten Kdrpern.

Uber die Phasenbeziehungen, Eigenschaften und Vorgdnge beim

Sintern werden keine Angaben gemacht.

Auch Schwetz et al. /70/ sintern Borcarbid - Siliziumcarbid-
Zusammensetzungen mit Kohlenstoffzusatz 2zu 95 % dichten
Korpern und erreichen fast vollstédndige Dichte durch heiB-
isostatisches Nachverdichten. Die héchste Biegebruchfestig-
keit haben Proben der Zusammensetzung 58.8 gew% SiC, 37.0 gew?
B12C3 und 4.2 gew? freier Kohlenstoff mit ca. 550 MPa. Die
Oxidationsbestdndigkeit des Borcarbids wird durch SiC-Zusatz
verbessert, bleibt aber immer schlechter als die des reinen

Siliziumcarbids.
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Eine ausfiihrliche Untersuchung des gesamten terndren Systems

Si - B - C hat Leimer /16/ ausgefiihrt.

Als Ergebnis seiner Untersuchungen findet er die in Abb. III/28
dargestellte Phasenfeldaufteilung.

(Leimer 1970 )

S/ s ‘ .
—atom% B—— SE% &BQM

Abb. III/28 Phasenfeldaufteilung bei 1700 °Cc im
System Si -~ B - C (nach Leimer /16/)

Borcarbid steht nur mit sicC, SiB6 und SiB12+x im Gleichge-
wicht. Im Zweiphasenfeld SiC-Borcarbid kann die Zusammen-
setzung von Borcarbid variieren. In der Tat findet Leimer

in diesem Feld unterschiedliche Gitterparameter fiir Borcarbid.

Ein auf thermodynamischen Rechnungen basierender isothermer
Schnitt ist in Abb. III/29 dargestellt.

Dieser unterscheidet sich ganz wesentlich von dem in

Abb. III/28 dargestellten dadurch, daBl Borcarbid mit einer

siliziumreichen Schmelze im Gleichgewicht steht. Die Phasen-
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beziehungen in der N&he des Schmelzpunktes von Silizium
konnen einem T-XK-Schnitt wvon B12C3 bis Si entnommen werden,

der in Abb. III/30 wiedergegeben ist.

(Dérner 1982)

Si ' : : b 3
—atom% B—= SiBs SiBrp

Abb. III/29 Berechnete Phasenfeldaufteilung bei 1727°C

im System 5i - B - C (nach D&rner /7/)

?‘2230‘ -
O 1 ( Dorner 1982) I
2300- Bt |
é m L
8 oo L,SiC L,SiC.B,C -
Q. - A

5
R 15004/ (L.SiC.B,C - - i

| 1500 .5 iAi L, SiC.BgSi B,C,

. Si,SiC,B5Si SiC,BgSi -

I ! I ] I T

20 40 éo 8'0 B4C
——mol% B,C —=

)

Abb. III/30 Berechneter TvK~Schnitt im Sysfem Bv— ¢ ~ 8i

von Si bis B12C3 (nach D®&rner /7/)
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Aus diesen Angaben kann ein Teil des terndren Systems kon-

struiert werden, der in Abb. III/31 gezeigt ist.

T=1227°C & ' (nach Dorner 1962)

Si

—atom% B— SiB;  SiBg

Abb. ITI/31 Ein nach Abb. III/30 konstruierter isothermer
Schnitt

Der Schnitt best&dtigt im wesentlichen die Phasenbeziehungen
von Leimer (Abb. ITII/28).
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Eigene Untersuchungen im System Si - B - C

Der erste Hinweis darauf, daB das System Si-B-C in der
Literatur nicht vollsté&ndig richtig angegeben ist, ergab
sich durch Infiltrationsversuche. Analog zu dem bei SiC
Ublichen Verfahren wurden BorcarbidpulverpreBlinge

(= Grlinlinge) mit fllissigem Silizium infiltriert. Den exi-
stierenden Phasendiagrammen zufolge miiften je nach Mengen-
anteil des Siliziums folgende Phasen bei der Infiltration
oder SiC, SiB, und

3
und SiC. Bei den eigenen

entstehen: B12 (C3_X81x), SiC und SlB6

SiB6 oder Siliziummischkristall, SiB3
Experimenten wurde aber gefunden, daB die Infiltration grund-
gsdtzlich zu einem Dreiphasengleichgewicht zwischen SiC,
B12(C3—xSix) und Si-Mischkristall fithrt. Daraufhin wurde

das gesamte System neu untersucht.

Die Proben wurden durch Sintern, Lichtbogenschmelzen und
Infiltrieren hergestellt. Isotherme Gliihungen wurden nur bei
1200 °c durchgefiihrt, wo kein Verlust an Silizium gemessen
werden konnte. Die Phasen wurden ausschlieBlich rd&ntgeno-
graphisch indentifiziert; eine chemische Analyse wurde nicht
vorgenommen, da die Proben meistens mehrphasig vorlagen. Im
Lichtmikroskop gelang die Zuordnung der Phasen mit Ausnahme
des Bors und SiB14 zwelfelsfrei.

Auf dem bindren Randsystem wurden folgende Verbindungen ge-
funden: SiB14, SiB6 und SiB4. Die Phasen konnten anhand der
ASTM-Kartei als SiB4 (13-210), SiB6 (11--222), SiB14 (13-253)
und B2Bor (11-618) identifiziert werden. Die rdntgenocravhische
Unterscheidung zwischen B-Bor und SiB14 ist wegen der weit-
gehenden Ubereinstimmung des Linienmusters schwierig. Beim
Vorhandensein von RB-Bor kann SiB14 nicht mehr getrennt wahr-
genommer: werden. Dieser Bereich des Phasendiagramms kann
deshalb nur unter Vorbehalt angegeben werden.

In den Abb. IIT/32 und III/33 sind die Phasenfeldaufteilungen
bei 1200 °C und 1700 ©C dargestellt.
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Abb. III/32 Phasenfeldaufteilung im System Si - B - C
bei 1200 °c

Si
—atom% B— S/‘B4 S/’BG S/‘BX B

Abb. III/33 Phasenfeldaufteilung im System Si - B - C

bei 1700 °c

N = L'- B
S tom % B — SiBg SiB,




96

Die isothermen Schnitte zeigen, daB ein Borcarbidmisch-
kristall nicht nur  mit den Boriden und SiC, sondern auch

mit einem Siliziummischkristall im Gleichgewicht steht. In
den Abb. III/34 bis III/39 sind die Geflige der verschiedenen
Phasenfelder abgebildet. Tabelle III/7 zeigt die Zusammen-
setzung der Proben, von denen die Schliffbilder angefertigt

wurden.

Die Abbildungen der Eutektika lassen das Problem erkennen,
Borcarbid (bzw. dessen Mischkristall) und SiC lichtoptisch
zu unterscheiden. Gelegentlich kann Borcarbid an seinen
Zwillingen erkannt werden. Auch durch Mikroh&drtemessungen

kénnen die Gefligebestandteile identifiziert werden.

Tab. III/7 Zusammensetzung der abgebildeten Geflige

atom %
Abb. B C Si Herstellungsmethode
IIT/34 30 45 25 Lichtbogengeschmolzen
I1II/35 64,7 25,7 9,6 "
ITI/36 55 25 20 "
I1I/37 45 20 35 "
I11/38 50 12,5 37,5 infiltriert bei T = 1700 °c
III/39 80 13 7 infiltriert und gegliiht (1200 ©C)

Welche Gleichgewichtsphasen die Borcarbid-Siliziumcarbid-Zu-
sammensetzungen enthalten, hdngt von der Stdchiometrie des
eingesetzten Borcarbids ab. Borcarbid an der kohlenstoffreichen
Grenze des Homogenit&tsbereichs (B12C3) fithrt zu zweiphasigen
B12C3 - SiC-Gefiigen (siehe Abb. III/35); freier Kohlenstoff
eines unterstdchiometrischen Borcarbids kann nicht geldst werden
und bildet eine dritte Phase. (siehe Abb. III/34). Borreiches
Borcarbid (B13C2) und SiC filihren in das Dreiphasengebiet,
welches Si-Mischkristall enth&lt. Abb. III/36 zeigt, daB das
Silizium nicht homogen verteilt ist, sondern sich zu Agglo-

meraten sammelt. Das Sintern von Borcarbid (B12C bis B

3 13C2)

mit Silizium flihrt ebenfalls in dieses Dreiphasenfeld.




Abb. III/34
B12C3 sic
Eutektikum mit
primdren SiC-
Dentriten und
Graphitnadeln
(Schmelzprobe,
gedtzt)

Abb. III/35
B12C3 SicC
Eutektikum
(70/30 gew%)
(Schmelzprobe,
gedtzt)
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Abb. III/36
B,y (C3_X Six) - SicC
Eutektikum

mit freiem

Silizium
(Schmelzprobe,
gedtzt)




Abb. III/37

B12C3 Si
Schmelzprobe:

SiC (Dendriten) ,
B12C3-x51x
(verzwillingt) und
Si - MK (hell)

Abb. III/38

B12C3 Si
Sinterprobe:
B12(C3_X81X) und
SiC (¢rofer hexa-
gonaler Kristall)
in 8i - MK - Ma-

trix

Abb. III/39
B12C3—x Six
(dunkelgrau)

B4Si (hellgrau)
und Si - MK (hell)

|
]
i
|
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Abb. III/38 zeigt Borcarbidmischkristall in einer (Si)-matrix.
UnregelmdBig verteilt finden sich groBle, gut ausgebildete
Kristalle aus pR-SiC, die beim Sintern entstanden sind.

Abb. III/39 zeigt im Geflige aus dem Dreiphasenfeld Borcarbid-
MK/SiB4 / Si-MK, welches nur unterhalb 1340 °C existiert.
Oberhalb dieser Temperatur zersetzt sich SiB4 peritektisch.

in SiB6 und Silizium. Das Gefligebild zeigt den Borcarbid-MK
(dunkelgrau), SiB4 (hellgrau) und Si-MK (hell).

Die Vorgdnge bei der Reaktion zwischen Borcarbid und Silizium
verdeutlichen die Abb. III/40 bis III/43. Aufgrund guter Be-
netzung vollzieht sich die Infiltration, deren Prinzip in

Abb. III/40 dargestellt ist, sehr schnell.

Graphittiegel
<:“ Siliziumpulver [

4 Borcarbidgriinlin

Oatery / T,
0 . 54 o
SR '-'
0 ’ "'

[Ausschnitt]

SiC-MK B4C~-MK Si-MK

Abb. III/40 Prinzip der Infiltration und dabei entstehendes
Geflige
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Um vollstdndig dichte K&rper zu erhalten, ist eine Tempera-
tur > 1520 °cC notwendig. Bel dieser Temperatur wird das
Silizium innerhalb kurzer Zeit (20...90,sec.) in den Griinling
gesogen. Abb. III/42 zeigt das Gefilige einer Probe, bei der

die Reaktion zwischen Silizium und Borcarbid wegen der Kilirze
der Zeit (10 Min.) nicht vollst&dndig ablaufen konnte. Man
sieht deutlich, daB der dunkle Kern eines Partikels mit

einer helleren Schicht umgeben ist. Die auff&dllig gerade
Begrenzung der Ummantelung deutet auf LOsungs- und Wieder-
ausscheidungsvorgdnge hin. Die hellere Farbe 148t vermuten,
daB der Kern und die Schicht unterschiedliche Zusammensetzung
haben. Ein An&tzen derartiger Geflige zeigt, daB sich ZWillings—
linien aus dem Kern in der Ummantelung fortsetzen, was auf

ein epitaktisches Aufwachen der Schicht auf den verbliebenen
Kern schlieBen 13Bt. (Siehe dazu Abb. III/43). Bei ausreichend
langer Reaktionszeit l&duft die Reaktion vollstédndig ab.

In groBem SiliziumilberschuB k&énnen die wieder ausgeschiedenen
Borcarbidmischkristalle frei wachsen, was zu geradlinig be-
grenzten KOrnern fiihrt. Diese unterscheiden sich stark von

den splittrigen Ausgangspartikeln. Das Gefiigebild in Abb. III/40
veranschaulicht diesen Vorgang. W&hrend links im Bilde der
Rand des ehemaligen (feink®&rnigen) Borcarbidgriinlings zu sehen
ist, zeigen sich in der Siliziumschicht groBe und kleine aus-
geschiedene Kristalle. Die groBen Partikel (= Borcarbid-MK)
sind vorwiegend gut gewachsen. Die kleinen Ausscheidungen
bestehen aus SiC und Borcarbid-MK, wie mit der Mikrosonde

nachgewiesen werden konnte.

Die réntgenographische Untersuchung hat ergeben, daB das
mit Silizium koexistente Borcarbid ein im Vergleich zum
reinen B12C3 deutlich aufgeweitetes Gitter hat. Proben, die
beide Phasen des Borcarbids (Kern und Ummantelung) ent-
halten, lassen eine genaue Bestimmung der Gitterparameter
zu, da die Interferenzmuster der Phasen getrennt sind und

die Zuordnung und Korrektur der Linien einfach ist.
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Abb. III/41

Mit Silizium
infiltrierter
Borcarbidkdrper

(T = 17000, Argon)

Abb. III/42

Geflige eines in-
filtrierten
BorcarbidkOrpers

(T = 1700°, 10', Ar)

Abb. III/43
Epitaktisches
Aufwachsen des
ausgeschiedenen
Borcarbidmisch-
kristalls




102

Folgende Werte wurden bestimmt (+ 0.1 pm):

B, ,C., - Kern:

1273

Borcarbid-MK

(Ummantelung)

a
hex

c
hex

a
hex

c
hex

560,0 pm
1204,0 pm

565,1 pm
1243,2 pm

Mit der Mikrosonde wurden Linienanalysen iilber zweiphasige

Borcarbidktrner durchgefiihrt.

Die (unkorrigierte) Verteilung der drei Elemente B,‘C und Si

innerhalb des zweiphasigen Borcarbidkorns zeigt Abb. III/44.

b

Kohlens toff

Bor

Abb. III/44
Qualitative
Verteilung der
Elemente in
zweiphasigen

Borcarbid
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In der Kernzone liegt reines Borcarbid (B1ZC3) vor, widhrend
in den Randzonen Silizium geldst ist.

Durch Punktanalysen wurden die Anteile der Elemente quanti-
tativ bestimmt, wobei folgende Referenzsubstanzen zur

Kalibrierung bzw. Korrektion der MeBwerte verwendet wurden:

- 8sic (Einkristall)
B12C3 (heiBgepreBt)
- Silizium (Einkristall)

Die Ergebnisse der Punktanalyse sind in Tab. III/8 aufgefiihrt,

die auch die MeBwerte der anderen Gefiigebestandteile enth&lt.

Tab.II1/8 Anteile der Elemente B,C und 5i in den ein-
zelnen Gefligebestandteilen des Dreiphasenfel-
des Borcarbid-MK/SiC/Si-NK.

Probenherstellung: Infiltration bel 170000,10'.

Phase B C 51
qucB- Kern 80,00+0,44 [ 19,92 0,54 0,047+0,027
(78,25) (21,63) (0,12)
Borcarbid- Um- 82,62+0,93| 15,41+0,70| 1,96 +0,34
mantelung (78,82) (16,32) (4,86)"
Si-Mischkristall 4,52+0,47 1,72+0,59| 93,75 40,15
(1,81) (0,76) (97,43)
Siliziumcarbid- 2,9941,50| 47,2840,88( 50,0% +1,04
MK (1,61) (28,29) (70470)

Alle Angaben in at% (gew®) .
Toleranzen geben die Standartabweichung

von Jjeweils 1o Messungen an.
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Der geringe Anteil des Siliziums im Kern wird vermutlich
durch Oberfldcheneffekte vorgetduscht, indem beim Polieren
der Probe Silizium aus der Umgebung iber die Partikel ge-

schmiert wird.

Die Zusammensetzung des ausgeschiedenen Borcarbids unterschei-
det sich also deutlich vom urspriinglichen Material. Die Um-
hiillung ist borreicher und der geringere Kohlenstoffgehalt
deutet darauf hin, daB Kohlenstoff durch Silizium substituiert
wird. Der dadurch freiwerdende Kohlenstoff reagiert mit

Silizium zu SiC, wobei auch dieses geringe Mengen Bor 1Ost.

Aufgrund der Messungen mufl die filir den Borcarbidmischkristall
vorgeschlagene Bruttoformel B12 (C3—x Six) modifiziert werden.
Die angegebenen MefBwerte filhren zu folgender Formel:

Si

B14.26 C2.66 °10.34"

Die Analyse von Proben unterschiedlicher Herstellungstempera—
tur hat ergeben, dafB die Temperaturabhidngigkeit der L&s-
lichkeiten in allen Phasen sehr gering ist und die Unter-
schiede teilweise innerhalb der Fehlergrenzen des MeBver-

fahrens liegen.

Der Vergleich eigener MeBwerte mit Literaturangaben zeigt
teilweise gute Ubereinstimmung. Lipp /130/ berichtet {iber
siliziumhaltiges Borcarbid, das ein aufgeweitetes Gitter

mit Apex = 565 pm, Chex = 1235 pm hat.

Die Zusammensetzung von
85,91 at% ( 81,6 gew%) B
11,66 atgs ( 12,3 gews) C und
2,43 at% ( = 6,0 gews) &Si

1

1)

wurde durch naBchemische Analyse bestimmt.

Leimer /16/ gibt die L&slichkeit von SiC in Borcarbid bei
1700 °C mit 2.16 ats (= 4.2 gew%) an. Nieminsky /131/ hat
liber CVD-Verfahren ein Borcarbid erhalten das folgende

Analyse hat:
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78,8 at% (= 74.5 gew%) B
18,9 at% ( = 19.9 gewt) C und
2,3 atg ( = 5.7 gews) Si.

Verglichen mit den eigenen MeBwerten hat dieses Borcarbid
ein anderes B/C~Verhdltnis, was auf eine Substitution von

B- und C-Atomen durch Si schlieBen 13B8t.

Bei der Untersuchung der sinterfdrdernden Wirkung von Silizium
auf Borcarbid stellt Ekbom /73/ eine L&slichkeit von mindestens

2 gew% Si fest.

Hase et al. /132/ haben die L&slichkeit von Si in Borcarbid
durch Diffusionspaare aus SiC- und B12C3—Einkristallen be-
stimmt und geben flir 2100 ©C eine L&slichkeit von nur 0,36 gews
SiC an, die bei 1800 °c auf 0,28 gew% zurilickgehen soll.

Diese Werte miissen als zu niedrig betrachtet werden.

Die gemessene LOslichkeit von Bor in SiC liegt mit 1,61 gew®

B deutlich iUber den aus der Literatur bekannten Werten.

Shaffer /33/ schlieBt eine L8slichkeit von Bor in ¢-SiC

bei 2450 - 2500 °c {iber 0,2 gew% aus. Prochazka /133/ findet
bei 2100 °C eine L&slichkeit von ca. 0,2 gew$B.

Sehr’hohe Werte fir die L&slichkeit von B in SiC erhalten
Meerson et al. /87/, die sie bei 1600 °c mit 13,2 gew? B
angeben (Herstellung der Proben {iber einen CVD-ProzeB).

Eine Verdnderung der Gitterparameter von SiC stellen sie
trotzdem nicht fest. Aus einer in derselben Arbeit aufgefihr-
ten Tabelle geht hervor, daB andere russische Forscher L&s-

lichkeiten zwischen 2 und 7,8 gew% gemessen haben.

Murata /134/ gibt die L&slichkeit von Borcarbid in SiC
mit 0,5 gew$ (= 0,36 mols) bei 2200 °c an.

Die Frage, ob die L&sungen durch Substitution oder Einlage-
rung entstehen, kann noch nicht beantwortet werden, doch
kann man aufgrund der Bindungsverhdltnisse und der relativ
geringen Atomabstédnde die Substitution als wahrscheinlicheren

Vorgang annehmen.
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In der Literatur finden sich Angaben, die die in der vorlie-
genden Arbeit gefundenen Phasenbeziehungen best&tigen. Vorab
muBl aber gekldrt werden, warum Leimer /16/ das Gleichgewicht
zwischen Borcarbid-MK und Si-MK nicht erkannt hat. Der

Grund dafiir ist in den langen Glihzeiten der proben zu
suchen, die nicht zu einem thermodynamischen Gleichgewicht,
sondern zum Abdampfen des Siliziums gefilihrt haben. Aus den
angegebenen Tabellen geht hervor, daB Leimer durch HeifB-
pressen von Borcarbid und Silizium dreiphasige Proben mit
B12C3, SiC und Si erhalten hat. Bei dem hohen Dampfdruck

des Siliziums verwundert es nicht, daB nach 8-stiindiger
Gliihung bei 1800 °C bzw. 6-stiindiger Glithung bei 2000 °c
kein Silizium mehr in den Proben gefunden wird und dieses
daher als Gleichgewichtsphase nicht mehr erkannt wird.

Das Abdampfen des Siliziums bei hohen Temperaturen wird be-
reits bei Finlay /135/ beschrieben, dessen Patent das HeiB-
pressen von Borcarbid mit Silizium umfaBt. Bei Mischungen
aus Borcarbid und 25 gew$% Silizium findet er nach dem HeiB-

pressen bei 2150 °C kein Silizium mehr.

Auch Bryjak et al. /136/ finden nach dem Heiflpressen von
Borcarbid und 10 gew?® Silizium die drei koexistenten Phasen
Borcarbid, Siliziumcarbid und Silizium. Nach zweistlindiger
Glihung bei 1480 ©°C kann Silizium nicht mehr nachgewiesen
werden. '

Die tats&dchlich vorliegenden Phasenbeziehuhﬁen erwdhnt
Taylor /58/, der sich die Infiltration von Borcarbid mit
Silizium patentieren lieB. Beil der Infiltration beobachtet
er die Reaktion von einem Teil des Siliziums mit Borcarbid
zu Siliziumcarbid, so daB die fertigen Korper aus diesen

drei koexistenten Phasen bestehen.

Die vorgeschlagenen Phasenbeziehungen erkldren auch die in
der Literatur /66/ erwidhnte Bildung von freiem Silizium beil
der Sinterung von Siliziumcarbid mit Bor als Sinterhilfs-
mittel. Bei Uberschreiten der L&slichkeitsgrenze liegt die
Zusammensetzung innerhalb des Dreiphasenfeldes SiC-MK /

B12C3—MK / Si-MK.
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ITT.2.3.2 Borcarbid und Hartstoffe mit Phasenumwandlungen

Durch Dispersion einer speziellen zweiten Phase in eine
keramische Matrix kann die RiBz&higkeit und Festigkeit erhoht
werden. Die Ursache dafiir sind Spannungen, die bei der Volumen-
dnderung infolge einer Phasenumwandlung der zweiten Phase
induziert werden. Werkstoffe, deren Eigenschaften durch eine
umwandlungsfédhige zweite Phase verbessert sind, bezeichnet

man als umwandlungsverstdrkt. Die Mechanismen dieser Ver-
stdrkung sind noch nicht vollstdndig gekldrt /79/.

Das bekannteste Beispiel dieser Werkstoffklasse ist die

3) / Zirkonoxid (ZrOz).

Phasenumwandlungen, die mit einer Volumen&dnderung verbunden

Kombination Aluminiumoxid (Alzo

sind, treten aufler bei ZrO2 auch bei Hafniumoxid (HfOZ)
und Bornitrid (BN) auf.

In /137/ werden folgende Voraussetzungen genannt, unter

denen eine Umwandlungsverstdrkung erwartet werden kann:

1. Matrix und Dispergat miissen koexistente Phasen sein.
Bei der Herstellung, bei der die hdchste Temperatur
zu erwarten ist, der die Phasen ausgesetzt sind, darf

keine Reaktion ablaufen.

2. Das Dispergat muB hinreichend fein sein, damit die
Spannung infolge der Phasenumwandlung keine weitreichen-
de Wirkung hat. Das Dispergat darf keinem oder nur ge-

ringem Kornwachstum unterliegen.

3. Die Phasenumwandlung der zweiten Phase sollte wdhrend
der Abkiihlung von der Herstellungstemperatur bei so
niedriger Temperatur erfolgen, daB die Matrix bereits
hart und sprdde ist. Volumendnderungen in einer nach-

giebigen Matrix haben keine Spannungen zur Folge.
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Die Wechselwirkung zwischen Borcarbid und HfO2 bzw. ZrO2

wurde an folgenden Proben untersucht:

1. 90 Vol%s (2 70 gewg) By,Cq + 10 Vol% (£ 30 gew%) HfO,,

2. 90 Vol% (% 80 gew?) B,,C, + 10 Volg (£ 20 gews) zx0,

Die Proben wurden in einer Graphitmatrize heiBgepreft

(30 MPa). Bei Temperaturen um 1800 ©C setzte Reaktion ein.
Die Verdichtung kam nicht zum Abschlufi. Nach dem Abkiihlen
und AusstoBen der Probe wurde starker Massenverlust (v 40 %)
gemessen. Die mechanische Festigkeit der Proben war vernach-
lédssigbar gering. ROntgenographisch konnte ZrB2 bzw. HfB2
nachgewiesen werden.

Der Gewichtsverlust der Proben und die Zersetzung des Bor-

carbids lassen sich mit der folgenden Reaktion erkléren:

(o]
B,C + 2HfO,+ 30 1927 K 2HEB, + 4CO

kJ
AGr = 50.4+ 1462.0~ 562.8- 1144.4 ='214°8Formelumsatz

und o
B,C + 2204+ 3C 1927 K 27rB, + 4CO

kJ
AG, = 30.4+ 1430.2= 625.3= 1444 ==309. 5o Jomr"

Der zur Reaktion bendtigte Kohlenstoff entstammt der Graphit=-
matrize. Die Versuche zeigen, daB eine Umwandlungsverstdrkung
von Borcarbid durch ZrO2 und Hf02 nicht méglich ist.

Eine mit Borcarbid koexistente Phase ist das Bornitrid (BN),
das in drei allotropen Modifikationen existiert. Thermody-
namisch stabil ist nur die hexagonale Modifikation, die ein
Gitter &hnlich dem des Graphits hat. Das kubische (Zink-
blendegitter) und hexagonale (Wurtzitgitter) Bornitrid sind
metastabil und k&nnen nur iiber eine Hochdrucksynthese her-

gestellt werden.
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Die Dichte der stabilen Modifikation betr&gt 2,29 gr/cm?®,
die der beiden metastabilen Modifikationen 3,49 gr/cm’.
Pilyankevich et al. /138/ geben folgende Beziehung zwischen
den Phasen an, siehe Abb. III/45.

p=lbar T>[200°C

BN, p

.
SRR

p=lookbar T>1500°C

Abb. I1I/45 Bedingungen filir die Phasenumwandlungen
von Bornitrid /138/

Die Phasenumwandlung der metastabilen in die stabile Modi-
fikation ist mit einer sehr grofen Volumenzunahme von

ca. 52.4 % verbunden. (Zum Vergleich: Bei der Umwandlung von
tetragonalem in monoklines Zirkonoxid &dndert sich das Volumen
um ca. 3 - 5 %). Wegen der groBen Volumenzunahme miiBten die
BN-Partikel extrem klein sein, da sonst das Geflige bei der
Unwandlung gesprengt wird.

Unglinstig flir die Verwendung bei Borcarbid sind die relativ
niedrigen Umwandlungstemperaturen bei Normaldruck. Bei den
zur Verdichtung notwendigen Temperaturen von » 1900 °c ist
mit weitgehender Umwandlung bereits wdhrend der Herstellung
zu rechnen. Durch Anwendung sehr hoher Driicke konnte die Um-
wandlung verhindert werden, was aber mit grofem apparativem
Aufwand verbunden wdre. Aus diesem Grunde wurden keine
experimentellen Arbeiten mit den Hochdruckmodifikationen des

Bornitrids durchgefiihrt,
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IIT.2.3.3 Mischkristallbildung bei Borcarbid

Bei den metallischen Werkstoffen hat die Mischkristallbildung
groBen EinfluB auf die mechanischen Eigenschaften. In der
Regel werden die Zugfestigkeit und H&drte durch Mischkristall-
bildung erhoht. Bei keramischen Werkstoffen beeinflufit die
Losung fremder Atome nicht nur die Eigenschaften, sondern
auch das Sinterverhalten. Dies trifft insbesondere flir die
"Sialone" zu, die im Idealfall einen (einphasigen) Silizium-
nitridmischkristall darstellen. Die folgenden Versuche sollen
Zzeigen, welche Elemente sich in Borcarbid ldsen und inwieweit
die Eigenschaften dadurch verdndert werden.

Der grofBle Homogenitdtsbereich des Borcarbids zeigt, daB die
Bindungskrdfte im Gitter einen gewissen Atomaustausch zu-
lassen. Daraus ergibt sich die Frage, ob sich auch Fremd-
elementatome auBler Bor und Kohlenstoff einbauen lassen.
Theoretische Vorbetrachtungen werden dadurch erschwert, daB
bis heute nicht gekldrt ist, auf welche Weise der groBe

Homogenit&tsbereich zustande kommt. (Siehe Kap. II.2.2).

Bei der Untersuchung der Struktur von Borcarbid stellen
Barney et al. /139/ fest, daB verschiedene Liickenpositionen
im Gitter die Aufnahme von grdBeren Fremdatomen erm&glichen.
Im Inneren jedes Bori cosaeders befindet sich ein Hohlraum
von ca. 160 pm Durchmesser. Den gr&B8ten Raum finden die
Autoren zwischen drei Bor- und einem C-Atom mit 180 pm Durch-
messer.

Ein wichtiges Kriterium ist die Gr&Be der einzubauenden Atomne.
In Tab. III/9 sind die kovalenten Atomradien verschiedener

Elemente aufgefiihrt.
Tab. III/9 "Kovalente" Atomradien [in pm]

ElementlBe[BlclN]MISilp Is

Radius l 90 I 82 l 77 ‘ 75 i 118 l 111 l 106 | 102
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Fir Aluminium wird der (metallische) Atomradius auch mit
143 pm angegeben /144/. In /19/ wird festgestellt, daB der
effektive Radius des Al-Atoms bei FestkOrperreaktionen auf
135 - 140 pm absinken kann.

Einige dieser Elemente bilden mit Bor Verbindungen, die mit
Borcarbid isotyp sind. Bei ungefdhrer Ubereinstimmung der
Gitterparameter besteht die M&glichkeit einer vollstdndigen
Mischkristallreihe.

Bei La Flaca et al. /140/ findet sich eine Aufstellung von

Borverbindungen, die mit Borcarbid isotyp sind. In Tab. III/10

sind die hexagonalen Gitterparameter der Verbindungen ange-

geben.

Tab. III/10 Hexagonale Gitterparameter von mit
Borcarbid isotypen Verbindungen /140/
a [pm] c.[pm] c/a

B-Bor 490.8 1256.7 2.561

B7O 537.0 1231.0 2.292

B,C 560.0 1212.0 2.164

B13P2 598.4 1185.0 1.980

B13As2 614.2 1189.2 1.936

B,Si 633.0 1273.6 2.012

eigene Messungen der Gitterparameter von Borcarbid ergeben:

B4C 559.5 1204 2.15

B8C 560.0 1222 2.18
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Im Hinblick auf eine Verbesserung des Verbesserung des Oxi-
dationswiderstandes wdre vor allem ein Mischkristall aus

B12C3 und einem Siliziumborid (SiB3 oder SiB4) interessant.
Meerson et al. /141/ wollen eine vollsté&ndige Mischkristall-
bildung zwischen B12C3 und B4Si gefunden haben.

Die Angaben zu diesen Experimenten lassen jedoch Zweifel an
der Richtigkeit der Aussagen aufkommen. Die Glihtemperaturen
bestimmter Zusammensetzungen B4C~B4Si werden zum Teil mit

iber 1500°C angegeben. Bei Ca. 1350°C zersetzt sich B4Si aber
peritektisch (siehe III.2.3.1.5). Auch werden viel zu hohe
Hirten filir die "Legierung" genannt (HVmax = 7000) . Leimer /16/,
der die Experimente nachvollzog, konnte die Aussagen von Meerson
nicht bestdtigen.

Flir die eigenen Untersuchungen wurden die Pulver aus den
Elementen oder aus vorlegierten Pulvern zusammengesetzt.

Folgendes vorlegiertes Borsilizid wurde verwendet:

Borsilizid B4Si Hersteller: CERAC
Art.Nr.: B - 1123
PartikelgroBe: ca. 2 um
Reinheit: 98 %
R&ntgenanalyse: B4Si und geringe
Mengen B6Si, Si.

Borcarbid wurde mit B4Si in verschiedenen Mengenverhdltnissen
gemischt und unterschiedlich widrmebehandelt (heiBgeprefBt,

geschmolzen), was im einzelnen Tab. III/11 zu entnehmen ist.

Versuche, Proben unterhalb der Zersetzungstemperatur von

B4Si (= 1350 oC) zu verdichten, waren nicht erfolgreich.

Auch bei 1450 OC, wo die peritektische Zersetzung relativ
schnell abl&uft, konnten keine polierfidhigen Proben erhalten
werden.

Ein dichtes Geflige wurde durch Lichtbogenschmelzen und an-
schlieBendes Glithen erhalten, wobei jedoch eine Verschiebung

der Zusammensetzung aufgetreten ist. Das Gefligebild (Abb. III/39)
zeigt freies Silizium, was auf Borverlust beim Schmelzen zu-~

rlickzufihren ist.




Zusammenstzung Herstellungs- Phasen Geflige
(mol %) bedingungen (réntgenographisch)
B4C BQSi
50 5o o 1450°C/15" /30MPa 5 B,C, B,Si, (B.Si?) nicht préparierbar, pords
+Glihung 4oh 1100°C
50 50 © 2010°C/ 5'/30MPa B,C-MK, B.Si, Si dreiphasig
50 50 % geschmolzen + o B4C-MK, B4Si, Si dreiphasig
Glihung 4oh 1100°C
60 4o o 14500C/45'/50MPa B4C, B4Si nicht pré@parierbar, pords
60 4o % 1940°C /15" /30MPa B,C-MK, B Si, Si dreiphasig
85 15 o 193%0°C/10" /30MPa B,C-MK, B.Si, Si dreiphasig
95 5 o 1980°C /10" /30MPa B, C-MK einphasig
k = BASi in Form von Bor und Silizium eingewogen

(o]
]

B/ Si als vorlegiertes Pulver eingewogen

(!

Tab.III/11 Probenzusammensetzung, Herstellungsbedingungen und Ergebnisse des

pseudobinaren Systems B4

C- 84

o
D1 e




Sowohl die rodntgenographische Phasenanalyse als auch die
Geflige sagen eindeutig aus, daB Borcarbid und B4Si keine
Mischkristallreihe bilden.

Das Gitter des Borcarbids ist durch die Lésung von Silizium
aufgeweitet, worauf bereits in Abschnitt IIT.2.1.1.5 hinge-

wlesen worden ist.

‘Phosphor

Der Unterschied zwischen den Gitterparametern von Borphosphid
(B13 P2) und Borcarbid ist geringer (Aa = 38 pm, A c = 27 pm)
als der von Siliziumborid (SiB,) und Borcarbid (Aa = 33 pm,

A c = 61 pm). In seinen Untersuchungen stellt La Placa /140/
fest, daB B13 P2 méglicherweise noch hdrter als Borcarbid ist.
Harteangaben werden keine gemacht. Aus Borphosphid B13 P2,
dessen Herstellung in /142/ beschrieben ist, stellt Peret /143/
in einem patentierten Verfahren Schleifscheiben und -steine
her. Produkte mit technischer Bedeutung, die die Erkenntnisse
des inzwischen 22 Jahre alten Patents realisieren, sind bis-

her nicht bekannt geworden.

Zur Untersuchung moglicher Mischkristallbildung wurden ver-
schiedene Zusammensetzungen heiBgeprefBit. Dazu wurde auch ein

vorlegiertes Pulver verwendet:

Borphosphid B13 P2 Hersteller: CERAC
Art.Nr. B - 1087
PartikelgroBe: - 325 mesh
Reinheit: 99.5 %

Versuche, Phosphor in elementarer Form einzubringen waren er-
folglos, da dieser bereits bei geringen Temperaturen
(200 ... 600 °C) abdampft.




Zusammensetzung Herstellungs- Phasen Geflige
(mol %) bedingungen (rontgenographisch)
B,]2C3 B15P2
80 20 2050°C/15" /30MPa B,15C5y BqzFs o
86 26 215000/15'/30MPa B1203’ 315P2 schlecht praparierbar,
poros
4o 60 2150°C/15" /30MPa B12C051 BqzP,
80 20 geschmolzen B4205’ Ban, zweiphasig, siehe Abb.III/46
Biols  "Biphls
50 50 1500°C /20" /30MPa quca, nicht pr&parierbar, pords
75 25 2100°C /15" /30MPa B12C5—MK fast einphasig, geringe
) o ‘ j
50 50 2100°C/15"' /20MPa quca MK Mengen einer 2. Phase

Tab.I1I/12 Probenzusammensetzung, Herstellungsbedingungen und Ergebnisse in den

pseudobinaren Systemen 31205-

B13P2 und B12CB—”812A15’

GIT




Tabelle III/12 gibt {iber die verschiedenen Zusammensetzungen
und die Herstellung Auskunft.

Durch HeiBpressen kann auch bei h&chsten Temperaturen keine
dichte Probe (v 85 % th.D.) hergestellt werden. Die Poro-
sitdt ist so groB, daB Spiritus kapillar aufgesogen wird.
Trotz der hohen Temperaturen ist der Massenverlust wdhrend
des Pressens minimal, was auf einen geringen Dampfdruck

des Borphosphids schliefilen 1&Bt.

Durch Lichtbogenschmelzen wurde ein zweiphasiges Geflige er-
halten, das in Abb. III/46 dargestellt ist.

Abb. III/46
Borcarbid (dunkel,
HV 0,1 = 4100) in
Borphosphidmatrix
(hell, &v 0,1 =
3080) Schmelzprobe,
gedtzt)

Wie die rdntgenographische. Untersuchung zeigt, sind alle
Proben zweiphasig. Eine Anderung der Gitterparameter, die
auf eine gewisse gegenseitige LOslichkeit schlieBen lieBe,

wurde weder bel Borcarbid noch bei Borphosphid gemessen.
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Schwefel

Entsprechende Versuche, Schwefel in das Borcarbidgitter
einzubauen, waren ebenfalls erfolglos. Der in elementarer

Form eingesetzte Schwefel dampfte bel niedrigen Temperaturen
ohne Reaktion ab. In /5/ findet sich der Hinweis, daB Schwefel

mit Borcarbid bis 1200 °C keine Reaktion zeigt.

Aluminium

Lipp et al. /144/ finden beim Kontakt zwischen Borcarbid und
fliissigem Aluminium eine Vergr®Berung der Gitterparameter und
fiihren das auf die L&sung von Aluminium in Borcarbid zuriick.

" Durch einstiindiges HeiBpressen bei 1800 °c oder vierstindige
Glihung bei 1500 Oc erhalten sie ein Borcarbid mit den Gitter-

hex 565 pm, chex

Formel B12C2Al zuschreiben.

Neidhard et al. /145/ bestdtigen diese Resultate, finden

aber bei der Reaktion zwischen Borcarbid und Aluminium noch

parametern a = 1239 pm, dem sie die

AlBZ, das mit dem Carbid koexistent ist. Die Gitterparameter
hex = 564.2 pm, Chex,= 1236.7 pm angegeben.
Die Analyse dieses Borcarbids lautet: 85.3 at% B, 9.5 at% C

und 5.2 at% Al.

werden mit a

Auch Kerler /19/ 1l&Bt Borcarbid mit fliissigem Aluminium
reagieren. Bei 1290 ©c ist die Reaktion nach 8 Stunden ab-
geschlossen. Das Borcarbid, fiir das er die Formel B12C2Al
angibt, hat folgende Gitterparameter:

Aoy = 564 pm, ¢ = 1240 pm.

Theoretisch besteht B C2Al aus:

12

>

80.0 at% Bor
13.3 at% Kohlenstoff

6.7 at% Aluminium

71.76 gews
13.24 gew?

H>

>

15.0 gew?




Ekbom /73/ stellt fest, daB sich 1 gew® Al in Borcarbid
18sen 1&8Bt,
Mechanische Eigenschaften dieses Al-haltigen Borcarbids

werden nirgends erwdhnt.

In den eigenen Versuchen gelang es nicht, Borcarbid mit
metallischem Aluminium reagieren zu lassen. Beim Schmelzen

im Tiegel entmischt sich die Zusammensetzung;

Aluminium (p = 2.7 gr/cm®) sgetzt sich ab, wdhrend

Borcarbid (p = 2.51 gr/cm3) obenauf schwimmt.

Die Benetzung von Borcarbid durch Aluminium ist schlecht,

was in /104, 107/ bestdtigt wird. Dadurch konnten Borcarbid-
griinlinge nicht infiltriert werden. Bei h8heren Temperaturen
(> 900 OC) verunreinigt zudem abdampfendes Aluminium das
Innere des Ofens, so daB langere Gliihungen nicht méglich sind.
Durch HeiBpressen (T = 1000 °¢c / 5 MPa) und anschlieBendes
Gliihen (T = 850 °c / 4 h) konnte keine Wechselwirkung zwischen
Borcarbid und Al beobachtet werden, auch nicht die Bildung

der Gleichgewichtsphase AlB Eine charakteristische Ande-

rung der Partikelform, die ;ie im Falle des Siliziums auf
eine L&sung und Wiederausscheidung hingewiesen hdtte, fand
nicht statt.

Die LOsung von Aluminium wurde durch LOsung der fiktiven
12 A13" realisiert.

Abb. III/47 veranschaulicht den Vorgang.

Verbindung "B

Abb. III/47 Mdgliche Ldsungsvorgdnge im System Al-B-C
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Wird nur eine Atomsorte ausgetauscht, kann sich die Zu-
sammensetzung eines echten Substitutionsmischkristalls nur

c, - "Al C," oder

auf der Verbindungsgeraden B 3 12 C3

12

I ] "
B12 C3 B12 Al3 bewegen.
Die Probenzusammensetzungen der erwdhnten Untersuchungen
/144, 19, 145, 73/ liegen auf der Verbindungslinie
B,]2 C3 - Al.
Bei Zusammensetzungen, die auf der Verbindungslinie
B12C3 - "Al12C3" liegen, wilirden B- durch Al-Atome ausgetauscht.
Da jedoch der Austausch des mittleren C~Atoms in Borcarbid
bevorzugt stattfindet, liegt die Zusammensetzung eines Al-

—n "

1263 = "BypBAl3".
Die Tatsache, daB die Bedingungen der zitierten Untersuchungen

haltigen Borcarbids eher auf der Linie B

dennoch zu einem Austausch von Kohlenstoff- gegen Aluminium-

atomen gefiihrt haben, 1&d8t folgende Schliisse zu:

- es handelt sich nicht um eine echte Substitution,

sondern eine Einlagerung von Al ins Gitter.
6 der

- das verwendete Borcarbid hatte einen Borgehalt >80 at%.
oder

- die Probenzusammensetzung ist an Kohlenstoff verarmt,

etwa durch Bildung von CO.

Die Zusammensetzung der Proben ist in Tab. III/12 aufge-
fihrt.

Die Lage der ROntgeninterferenzen ist beili beiden Zusammen-
setzungen absolut identisch. Gegeniber dem reinen B12C3 ist
das Gitter des Al-haltigen Borcarbids aufgeweitet. Die

Chex = 1226 pm be-

stimmt. Ein leichter Massenverlust wdhrend des HeiBpressens

Gitterparameter wurden zu qex - 562 pm,

(~5 gew$) wird durch das Abdampfen von Aluminium wdhrend
der Aufheizphase verursacht. Die Tatsache, daB das Gefige
praktisch einphasig ist, deutet auf eine Verschiebung der
Zusammensetzung an die Ldslichkeitsgrenze eines borreichen
Carbids hin (Punkt 3 in Abb. III/47).
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Eine Hirtemessung war an diesem dichten, einphasigen Material
nicht mdglich. Durch die L8sung von Aluminium ist die Matrix
derart versprddet, daB mit Lasten von 5... 50 N keine aus-
wertbaren Vickerseindrlicke erzeugt werden konnten. Damit

war auch ein Ausmessen der PalmguistriBl&nge nicht méglich.

Aufgrund der offensichtlichen Eigenschaftsverschlechterung

wurden keine weiteren Untersuchungen hierzu angestellt.

IIT.2.3.4 Borcarbid mit anderen Hartstoffen

Aus den vorangegangenen Kapiteln geht hervor, daB Borcarbid
ein sehr reaktionsfreudiger Stoff ist. Um die M&glichkeiten
der RiBz&dhigkeitssteigerung durch Bildung von Phasengrenz-
fl&chen zu erkunden, ist es notwendig, mit Borcarbid koexi-
stente Phasen zu kennen. Die mit Borcarbid koexistenten Phasen

zu ermitteln ist Ziel dieses Abschnittes.

In Abschnitt IIT.2.3.2 ist die Reaktion von Borcarbid mit

ZrO2 und Hfo2 beschrieben worden.

Aluminiumoxid A12 O3

Lipp /5/ stellt fest, daB bis 1500 ©°C keine Reaktion zwischen
Borcarbid und Al.,O auftritt. Vasilos /146/ verwendet

273
A12 O3 als Sinterhilfsmittel fiir Borcarbid. Radford /147/

sintert A12 O, mit Zusdtzen von Borcarbid und findet, daB

3
Borcarbid die Sinterung stark hemmt. In dieser Untersuchung
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werden folgende Reaktionen zwischen Borcarbid und A1203 in

Betracht gezogen:

A12 ) + B4C —_ 2 A1B2

3 + CO + o2 (1)
2 A1203 + 3 B,C — Al4C3 + 6 B,0 (2)
Al,0 + B,C —> 2 AlB, + CcoO (3)
A1202 + B,C —> 2 AlB, + co,, (4)

In Ermangelung thermodynamischer Daten werden die mdglichen
Reaktionsabldufe abgeschdtzt. Reaktion (1) und (2) sind nicht
zu erwarten, Reaktion (3) und (4) werden filir mbglich ge-
halten. Bei den Experimenten findet Radford jedoch keine
Reaktion.

Eine Untersuchung des pseudobindren Schnittes B12C3 -

A1203 existiert offensichtlich nicht.

Fiir die eigenen Experimente wurden verschiedene Zusammen-

setzungen verwendet; siehe Tab. III/13.

Tabelle ITI/13 Zusammensetzungen des Systems B12C3 - A1203
(Angaben in gewg)
Bis Csy A12 O3 Bezeichnung
38.7 61.3 [("Balo 1")
56 44 ("Balo 2")
68 32 ("Balo 3")

Der Literatur ist zu entnehmen, daB Borcarbid und A12 O3
koexistent sind. Demnach ist ein eutektisches System zu
erwarten.

In den erstarrten Schmelzen waren Borcarbid und A12 O3 immer
vollstdndig getrennt, was auf Unmischbarkeit der Schmelzen

schlieBen 1l&Bt.
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heiBgepreft
c/ 6

"Balo 2"

/ 30 MPa

o]

1980

hell

dunkel

i

heiBgeprefit
°c / 10"
ungedtzt

"Balo 2"
1900

A Ba

/ 30 MPa

hell

dunkel

ITII/50

Abb.
"Balo 1"

heiBgepreft

c / 10"

/ 30 MPa

o]

1920

dunkeél
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Eutektische Geflige konnten nie beobachtet werden.

Das Geflige der heifgepreBten Proben zeigen die Abb. III/48

bis III/50. Ab 1950°C tritt erheblicher Massenverlust wihrend
der Herstellung auf. Das Gefﬁge der bei 1980 °c gepreBten
Probe 14Bt den Verlust an A12 O3 erkennen.

In Abb. III/50 f&llt die abgerundete Partikelform des

A12 0,
energie zwischen dem nichtmetallischen Borcarbid und dem

auf. Die Morphologie deutet auf hohe Grenzfldchen-

5 03 hin.

R&ntgenographisch konnte keine Wechselwirkung zwischen den

keramischen Al

beiden Stoffen festgestellt werden. Zur Herstellung dichter
Proben mufB die Prefitemperatur zwischen 1940 und 1960 °c

liegen.

" Titanoxid TiO2

TiO2 (Rutilstruktur) und Borcarbid sind nicht koexistent.
HeiBpressen der Zusammensetzung 50 gew? TiOZ, 50 gew3 B12C3
fiihrt bei ca. 1700 °C zu TiB,

Starker Massenverlust deutet auf das Entstehen von gasfor-

und freiem Kohlenstoff.

migem CO oder CO2 hin.

Die Berechnung der freien Reaktionsenthalpie bestdtigt das

Versuchsergebnis.
1650 °c
B4C + 2 TiO2 + 3C i 2 TiB2 + 4 CO
aus der Graphitmatrize
kJ
= =330
AGreaktion

Formelumsatz
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Siliziumnitrid Si3 N4

Borcarbid und Si3N4 sind nicht koexistent. Bei der rdntgeno-
graphischen Untersuchung einer Probe, die 10 Min. bei 1800 °c
gepreft (30 MPa) wurde, konnte kein Si3N4 mehr gefunden
werden. Gefunden wurde SiC, Si und Reste des Borcarbids.

Der Massenverlust wdhrend des Heiflpressens ist auf die Ent-

stehung gasftrmiger Reaktionsprodukte zuriickzufiihren.

Titannitrid TiN

Borcarbid und TiN sind nicht koexistent. Bei der Reaktion,
die bei ca. 1600 °c eintritt, entsteht u.a. TiBz. Es ge-
lingt nicht, feste Formk&rper aus diesen Zusammensetzungen

herzustellen.

Aluniniumnitrid Al1N

Beim Pressen der Proben der Zusammensetzung 56 gew® AIN +
44 gews By,Cs konnte bis 2000 °C keine Reaktion gefunden
werden. Identische ROntgeninterferenzen des Ausgangspulvers
und der heiBgeprefiten Proben zeigen, daB beide Phasen ko-
existent sind. Abb. III/51 zeigt ein Geflige. Vollsti#ndige
Dichte konnte durch HeifBpressen, bei dem kein Massenver-

lust auftritt, nicht erhalten werden.




Abb. III/51

Borcarbid (hell)

und

Aluminiumnitrid (dun-
kel), heiBgepresst
(2000°C/20"' /30MPa)

Carbide der IVa, Va, VIa Ubergangsmetalle

Die meisten Carbide der Ubergangsmetalle sind untereinander
voll mischbar. Diese Mischbarkeit wurde auch zwischen Bor-

carbid und den Ubergangsmetallcarbiden angenommen.

Tennant /61/ lieB sich besonders abrasionsfeste Werkstoffe
aus Borcarbid und IVA, VA-Carbiden sowie SiC patentieren,
die er angeblich Uber Schmelzprozesse hergestellt hat.
Dabei geht er davon aus, dafBl Borcarbid die anderen Carbide

16st und teilweise wieder ausscheidet.

Greenhouse /148/ stellt aber l{iberrascht fest, daB zwel

Carbide, B12C3 und TiC, miteinander reagieren konnen. Als
Reaktionsprodukte findet er TiBz, C und ein unbekanntes
TiB_.

X

Sp&dtere Untersuchungen /149, 150, 152, 151/ stellen iber-
einstimmend fest, daB Borcarbid mit keinem Carbid der

Ubergangsmetalle koexistent ist.
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Boride der Iva, Va und VIa Ubergangsmetalle

Uber die Systeme zwischen Bor, Kohlenstoff und einem Uber-
gangsmetall liegt umfangreiche Literatur vor. Eine besonders
eingehende Untersuchung der terndren Systeme Ti-B-C, Zr-B-C
und Hf-B-C hat Rudy /153/ ausgeflihrt. Die Phasenfeldauftei-
lungen in diesen Systemen sind durch die Zweiphasengleichge-
wichte Borcarbid-Metallborid (meistens Diborid) und Metall-
borid-Metallcarbid gekennzeichnet. Beide Zweiphasengleich~-
gewichte sind eutektische Systeme mit geringen Randl&slich-
keiten /154-158/. Nach Unrod /159/ sind die Carbide in den
Boriden unldslich widhrend sich die Boride TiBZ, ZrB2 und HfB2
zu max. 3 % in den entsprechenden Carbiden TiC, ZrC und HEfC
l6sen. Die analogen L&slichkeiten in der 5. Nebengruppe

liegen bei max. 7 %.

iber die Randl®slichkeit im pseudobindren System B12C3—
Metallborid werden keine quantitativen Angaben gemacht. Sie

sind, falls lberhaupt vorhanden, minimal.

Die eigenen Verusche wurden durchgefiihrt, um die angegebenen
Gleichgewichte zu Uberpriifen und um einen Uberblick liber die
Reaktionsgeschwindigkeit zu erhalten. Tab. III/1T4 gibt die
Zusammensetzung, Herstellungsbedingungen und die Ergebnisse

der Versuche wieder.

Eine Probe (1) wurde auf die Verbindungslinie B12C3~Metall—
carbid gelegt. Probe (2) und (3) liegen auf dem pseudobindren
Schnitt B12C3—Borid. Probe (2) wurde aus den Elementen
Metall, Bor und Kohlenstoff eingewogen, fiir Probe (3) wurden

vorlegierte Pulver verwendet (vgl. Abb. III/52).

Die sich aus diesen Versuchen ergebenden Phasengleichge-
wichte sind in Abb. III/52 zusammengefaft, die die bekannten
Angaben bestdtigen. Die Reaktionen laufen bei den Tempera-
turen, die zur Verdichtung notwendig sind, schnell und voll-
stdndig ab, wie die kurzen HeiBprefzeiten zeigen.

Die rdntenographische Untersuchung der Proben zeigt, daB
keine L&slichkeit zwischen den Randkomponenten besteht. Die

Lésung groBer ibergangsmetallatome miifte eine deutlich mefBbare




Zusammensetzung at% Herstellungsbedingungen Phasen Gefuge

Me B c % /min/MPa [réntgenographisch)

7 53 30 (N 2100/14/30 TiB,.B1,C5.C dreiphasig

23 705 65 (2) 2100/12/30 TiB,.B,,C; zweiphasig _

2z 75 13 (3) 2100/12/30 TiB2-By,C, zweiphasig  [1tan

7 53 30 (1 2050/11/30 2rB,.8,C;.C dreiphasig _

23 705 65 (2) 2100/13/30 ZrB,,B1,C4 zweiphasig  Jirkon
12 75 13 (3) 2070/15/30 2rB,.B,,C, zweiphasig

7 53 30 (1) 2020/15/30 HfB,,8,,C5.C dreiphasig

23 705 65  (2) 2100/15/30 HfB,.B8,,Cs, zweiphasig

2 75 13 (3) 2050/10/30 HfB,,B,,C; Zweiphasig ~ Hafnium
7 53 30 (1) 2020/15/30 VB,.B,,C5.C dreiphasig

23 705 65  (2) 2100/15/30 VB,.B1,Cy zweiphasig
2 75 13 (3) 2050/10/30 VB,.B,C5 zweiphasig anaain
17 52 30 (1) 2100/10/30 NbB,.B,,C5,C dreiphasig

232 705 65  (y) 2100/10/30 NbB,,B,C, zweiphasig .o

2 75 13 3) 2080/12/30 NbB,,B,,C, zweiphasig 10

7 53 30 (1) 1980/14/30 TaB,.B,,C;C dreiphasig

23 705 65 (2) 2000/12/30 TaB,.B.,C, zweiphasig o4
2 75 13 (3) 2000/13/30 TaB,.B,,C; zweiphasig anta
5 65 20 (1) 1850,10/30 CrB,.8,,C5.C dreiphasig

2 75 13 (3) 1840./11/30 Cr8,.8,C, zweiphasig rom
5 62 23 (1) 2070/ 9/30 Mo,85.8,,C .C dreiphasig

215 735 5 (2) 1990/10/30 Mo,Bs,B,,C; zweiphasig .
0 77 13 (3) 2010/12/30 Mo,85.8,C; zweiphasig  Molybdan
7 53 30 (1) 2100/10/30 W,B5.B,,C5,C dreiphasig

215 735 5 (2) 2100/10/30 W,B5.8,,C; zweiphasig Wolf

0 77 13 (3) 2000/14/30 WB5.8,,C; zweiphasig odram

Tab. III/14
Zusammensetzung,
Herstellungsbedingungen
und Ergebnisse

in den Systemen

B - C - Ubergangsmetall

Lol




nicht nicht nicht
untersucht untersucht Cry3Cs untersucht
B3G5 BrCy BCy
3 3
Ti < \ B v v B Cr ~= B
i r
2 c 2 C 2
nicht nicht Mo,C nicht
untersucht untersuchft untersucht
B;C5 BiCy B1:Cs
Z B Nb B Mo
r . 7B . Mo c MoBs

HfC

nicht
untersucht

nicht nicht
untersucht untersucht \
BCs B12Cs B3G5

HF =y B Ta TaB, B w .5, B

Abb. IITI/52 Die borreichen Phasengleichgewichte im System Me-B-C (Me = IVA, VA, VIA
Ubergangsmetalle bei 2050 ©C)

8¢l
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Gitterverzerrung im Borcarbid bewirken. Dies konnte nicht
beobachtet werden.
Schwankungen in den Gitterparametern der Boride lassen sich

auf deren (bindren) Homogenit&dtsbereich zuriickfiihren.

In den gquasibin8ren Systemen TiB2 - B12C3, Nsz - B12C3
und CrB2 - B12C3 wurden Schmelzproben hergestellt.

Thr Geflige (Abb. III/53 bis III/55) zeigt, daB es sich
tatsédchlich um eutektische Systeme handelt.

Andere Boride

Von den Versuchen, dichte K&rper aus Borcarbid und den

Boriden von ¥Yttrium, Cer und Lanthan herzustellen, war

nur die letztgenannte Kombination erfolgreich.

Borcarbid und Lanthanhexaborid (LaB6) sind koexistent und
k&nnen gemeinsam verdichtet werden. Gegenseitige L&slich-
keit wird nicht gefunden. Abb. III/52a zeigt das Gefiige

einer B4C/LaB6 (90/10 mol%)~Zusammensetzung.

Abb. III/52a: B,C (hell)/LaB6 (dunkel); 90/10 mol% heiBge-
presst (2100°C/30 MPa/10"')
links: gedtzt
rechts: ungedtzt; die weifle Phase besteht aus

W

2B das aus Mahlabrieb entstanden ist.



Abb. III/53
B12C3 - TiB2 -
Eutektikum
B12C3: dunkel
'I‘iB2
ungedtzt

hell

Abb. ITI/54
B12C3 - NbB2 -
Eutektikum
B12C3 ¢ dunkel
NbB2 : hell
ungedtzt

Abb. IITI/55 TiBszrimérkristalle in terndrem B4C—«SiC—TiB2
Butektikum (Schmelzprobe, gedtzt)
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II1.2.4 SchluBfolgerungen aus den Konstitutionsuntersuchun-
gen fir die weitere Entwicklung verschleiBfester

Werkstoffe

Die Konstitutionsuntersuchungen haben gezeigt, daB die Zahl
der Moglichkeiten zur ErhShung der RiBzZhigkeit von Borcar-

bid beschriénkt ist.

Als erfolgversprechend kann nur die Bildung zahlreicher
Phasengrenzfldchen im Geflige angesehen werden. Z&hlt man
optimistischerweise Silizium zu den "z&hen Bindemetallen",
so kann sich auch hier die MSglichkeit zur Erh8hung der Rif-
zdhigkeit bieten.

Die Bildung zahlreicher Phasengrenzfldchen gelingt nur mit
koexistenten Phasen, die bei den notwendigen hohen Herstel-
lungstemperaturen nicht miteinander reagieren. Nach den vor-
ausgegangenen Untersuchungen k&nnen aus Kombinationen der
folgenden koexistenten Hartstoffe und Borcarbid dichte

Korper hergestellt werden:

Boride der Ubergangsmetalle IVa, Va, VIa

Lanthanborid LaB6
= Siliciumcarbid SiC

= Aluminiumoxid A1203

In den folgenden Abschnitten werden die Herstellung und Ei-

genschaften derartiger mehrphasiger Werkstoffe beschrieben.
IIT.3 Herstellungstechnologie
ITIT.3.1 EinfluB der Ausgangsstoffe auf das Geflige

Sowohl bei den Hartmetallen als auch bei den binderfreien
mehrphasigen Werkstoffen wird ein homogenes und feinkdrniges
Geflige angestrebt, das gleichmdBige Eigenschaften iliber den
gesamten beanspruchten Querschnitt hat. FeinkSrnigkeit ist
gleichbedeutend mit groBer Zahl der Phasengrenzfldchen, die
sich glnstig auf die Risszdhigkeit auswirken kann. In den
betrachteten heterogenen Systemen, die Borcarbid und einen

Hartstoff enthalten, 188t sich FeinkOrnigkeit unter zwei
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Voraussetzungen ereichen:

1. Pulvermischungen mit kleiner PartikelgrdBe
2. kein oder nur geringes Kornwachstum bei der

Herstellung

Pulvermischungen mit kleiner Partikelgr&fe erhdlt man liber
zwel verschiedene Wege. Entweder man geht von sehr feinen
Ausgangspulvern aus, die nur intensiv gemischt werden miissen
oder man unterzieht die Einwaagen grdberer Pulver einer ge-
meinsamen Mahlbehandlung, bei der gleichzeitig gemischt wird.
Beide Wege kommen nicht ohne l&ngere Mahl- bzw. Mischbehand-
lung aus. Feine Pulver (< 2 ym) neigen ndmlich stark zur
Konglomeration, die nur langsam zerstdrt wird. Bei beiden
Verfahren geraten erhebliche Mengen Abrieb vom Mahlbehdlter
und den Mahlk&rpern in die Pulvermischung. Die Entfernung

von Verunreinigungen im Labormafstab ist sehr aufwendig, wes-
wegen darauf verzichtet wurde.

In den Systemen Borcarbid-iUbergangsmetallborid besteht wegen
der schnellen und vollstédndigen Gleichgewichtseinstellung ein
weiterer Weg zur Herstellung feiner Geflige. Dieser Weg soll
anhand der Zusammensetzung B12C3-—ZrB2 beschrieben werden.
Dichte Proben mit den koexistenten Phasen B12C3 und ZrB2 er-

hdlt man durch HeiBpressen folgender Pulvermischungen:

1. B12C3 + ZrB2 ("Zr/RA )
2. B+ C + Zr ("Zr/Rg")

"
3. B12C3 + ZrC + B ("Zr/Rc )
4. B + C + 2rB, ("zr/Ry")

Ein spezielles Mengenverhdltnis der Phasen erhdlt man, wenn

nur

5. B + ZrC ("Zr/RE")

miteinander gemdf der Gleichung

ZrC + 6B - B4C + ZrB reagieren.

2
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Diese Versuchsreihe sollte zeigen, ob sich der Abrieb durch
Verzicht auf besonders abrasionsfeste Ausgangspulver (vor
allem B12C3, ZrB2) reduzieren l&BRt und welchen EinfluB der
Herstellungsweg auf das Geflige hat.

Die Einwaagen der Pulver Ry = RD waren derart, daB sich eine
Zusammensetzung von 80 mol.$% B12C3 und 20 mol.®% Diborid er-
geben muBte. Die Zusammensetzung "R_." flhrt zu 50 mol.% B,,Cs

B
und 50 mol.% ZrB, (siehe Tab. III/15). Die Pulvermengen

(jeweils 10 Gram;) sind allerdings zu gering, um durch Wi-
gung den Unterschied in den Abriebmengen zu erkennen. Deut-
liche Unterschiede hingegen zeigen die Gefilige, die in den
Abb. III/56 bis III/60 wiedergegeben sind. Die Partikel-
grdBenverteilung der Pulvermischungen sind durch die Angabe
der Durchgangswerte charakterisiert ("D50 = 0,93 um" bedeu-
tet, daB 50 Vol.% der Pulverpartikel kleiner als 0,93 um
sind) . Die Geflige zeigen charakteristische Unterschiede in
Kornform und KorngriBe. Zr/RA und Zr/RC zeigen ein normales
heterogenes Geflige, das durch scharfkantige Partikel aufge-
baut wird. Bedenkt man, daB bei diesen Pulvern die Maximal-
partikelgr&Be ca. 3,5 um (Zr/RA) bzw. 2,4 um (Zr(RC) ist,
kann praktisch kein Kornwachstum festgestellt werden.
Zr/RB, Zr/RD und Zr/RE enthalten rundliche Boridkdrner und
zelgen ausgeprédgte Zwillingsbildung im Borcarbid. Alle drei
Geflige zeigen groBes Korn, obwohl auch diese Pulver geringe
PartikelgrdBen aufweisen. Besonders stark macht sich das
Kornwachstum bei der Zusammensetzung Zr/RE bemerkbar, bei
der fast eine Verzehnfachung der PartikelgrdBe stattgefun-
den hat. Die Zwillingsbildung in den BorcarbidkSrnern ist auf
die Reaktion von B und C wdhrend des HeiBpressens zuriickzu-
flihren. Diese Beobachtung wurde bereits in Abschnitt III.2.1
beschrieben.

Bei Zr/RB, Zr/RD und Zr/RE ist die Phasenzusammensetzung
der Ausgangspulver weiter vom Gleichgewichtszustand ent-
fernt als bei Zr/RA und Zr/RC. Die bei der Einstellung des
Gleichgewichtszustandes ablaufende Bildung neuer Phasen

wird nur durch gr&Rere Diffusionswege der Atome ermdglicht.
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10 pim
| |

Abb. III/56

Zr/RA 2 B,,C, +ZrB

1273 2
Dg 0,23 um
DSO: 0,74 ym
D95: 3,2 ym

2000°C/10' /30 MPa
gedtzt

Abb. III/57
Zr/RB £ B+ C + Zr

: 0,25 um

D.~: 0,93 um

50
D95: 5,6 um

2010°c/10' /30 MPa
gedtzt

Abb. III/58

Zr/R, & B ,C5+2rC+B
D5 : 0,25 um
Deot 0,76 um
D95: 2,40 ym

2000°C/10' /30 MPa
gedtzt




Abb. III/59
Zr/RD =(B-kC-+ZrB2)

D. : 0,25 um

5
DSO: 0,94 um
D95: 8,0 um

2050°c/10' /30 MPa
gedtzt

Abb. III/60
Zr/RE 2(B + 7ZrC)

D. : 0,21 um

5
DSO: 0,59 um
D95: 1,3 um

2050°c/10' /30 MPa
gedtzt

In den Abb. III/56 - III/60 ist Borcarbid dunkel, Zirkon-
borid hell.

Tab. III/15 Mengenverhdltnisse in den Proben RA—RE

Borcarbid Diborid

Ti/Ra—d 8o 20 mnol%
76,41 23,9 gewlk

85 15 vol%

Ti/R So 50 mol%
€ au 3 55,7 gewlh

€8 ,7 41,3 vol%

2r/R 8o 20 mol%
a-d 66,2 33,8 gew
82,6 17,4 vol%

2r/R 50 50 mol%
€ 52,9 67,1 gewh
S4,3 45,7 vol%

Hf/R_ _ 80 20 mol%
a-e 52,5 47,5 gewh
2.8 17,2 vol%




136

Die Atome haben 'dadurch die M8glichkeit, zu einer Geflige-
ausbildung beizutragen, deren Ziel eine Minimierung der
Grenz- und Oberfldchen ist. Die vorwiegend rundliche Ge-
stalt der Boridkdrner deuten auf eine hohe Grenzfl&chenener-
gie hin.

Bei der Zusammensetzung Zr/RA sind die Phasen im Gleichge-
wicht und bei Zr/RC bildet sich bei der Reaktion nur noch
die Boridphase. Damit reduziert sich in diesen Zusammen-
setzungen die Triebkraft fiir die Diffusion. Eine merkliche
Grenzfldchenreduktion findet daher bei diesen Zusammen-
setzungen nicht statt. Nach vollstdndiger Verdichtung dieser
Pulver findet auch bei lé&ngerer isothermen Haltezeiten

(t v 35') weder eine Anderung der Kornform noch die Korn-
groBe statt. Die Reduzierung der Oberfl&chenenergie bringt
bei Zr/RB, Zr/RD und Zr/RE zusdtzlich noch ilibermdBiges
Kornwachstum mit sich. Eine kleine Partikelgrofe in diesen

Pulvermischungen ist daher wertlos.

In den Abb. III/61 bis ITI/63 sind die Geflige der analog her-
gestellten Proben im System Hf - B - C gezeigt. Auch hier
treffen die im System Zr - B- C gemachten Aussagen zu.

Die Geflige der Versuchsserie aus dem System Ti - B - C zeigen
die Abb. III/64 bis III/68. Im Vergleich zu den Gefligen aus
dem System Zr - B~ C sind diese Geflige ungleichmdBiger, was
auf eine zu kurze Misch- bzw. Mahldauer zurlickzuflihren ist.
Wahrend die Pulver des Systems Zr - B- C 36 Stunden gemahlen
wurden, reicht die Zeit von nur 21 Stunden im System Ti-B=C

nicht aus.

Die grdBten Pulverpartikel finden sich jeweils in den Pulvern
"RB", die metallische Komponenten enthalten. Diese metalli-
schen Partikel werden aufgrund ihrer Z&higkeit in der Kugel-
miihle nur geringfligig zerkleinert.

Zusammenfassend 1488t sich feststellen,daB die Geflige der
Zusammensetzung R, und R, homogen sind und daher auch die

A C
besseren Eigenschaften erwarten lassen.




Abb. III/61

Hf/RA (HfB2 + B12C3)
D5 : 0,23 um
DSO: 0,67 um

D95: 1,4 ym

2060°C/15' /30 MPa
gedtzt

Abb. TIII/62
Hf/RB (Hf + B + C)

D, : 0,27 um

5
D5O: 1,5 um
D95: 10 pym

2050°C/12' /30 MPa
gedtzt

Abb. TII/63
HE/R, (B;,C4 +HEC +B)

D5 : 0,23 um
Deyt 0,68 um
D95: 1,3 um

2080°C/12' /30 MPa
gedtzt




S
%

Borcarbid:

dunkel

Titandiborid: hell

| Abb.

Tl/RC (B12C3-+T1C=+B) |

I D
| Dgg: 2,7 ym

Abb. III/64

TJ./RA (B12C3 + TiB
Dg : 0,24 pym
D 1,00 um

50°
Dyg 3,4 um
1900°c/10' /30 MPa

gedtzt

Abb. III/65
Ii/RB (B+C + Ti)

D
D

5 0,27 um

50°
D95:
2050°c/10' /30 MPa
gedtzt

2,5 um
20.0 pm

I111/66

D. : 0,24 um

5
50° 0,74 um

2080°c/10' /30 MPa
gedtzt
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Abb. III/67

Ti/RD (B%—C%—TiBz)
D5 : 0,24 um

DSO: 1,4 um

D95: 12,7 um
2080°C/10' /30 MPa
- gedtzt

Abb. III/68
Ti/RE (TiC + B)

D5 : 0,20 um
DSO: 0,56 um

D95: 1,2 um
2050°C/11'/30 MPa
gedtzt

Borcarbid: dunkel Titandiborid: hell
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ITI.3.2 Auswahl der Werkstoffzusammensetzung

Aus der Vielzahl der bisher untersuchten Proben wurden Zu-
sammensetzungen ausgesucht, deren Herstellungsverhalten und
Geflige gute VerschleiBeigenschaften erwarten lassen. Es wur-
den Zusammensetzungen gewdhlt, die sich zu porenfreien Form-
kbrpern verdichten lassen und gleichzeitig homogenes Gefige
behalten. In Tab. IIT/16 sind diese Zusammensetzungen ange-

geben.

Tab. III/16 Zusammensetzung der Werkstoffe,aus denen Wende-

schneidplatten und Biegebruchproben hergestellt

wurden
Bezeichnung Phasen Komponenten theoretische
{atom%) Dichte (gr/cm3)
TiEu B4C TiB, Ti 8 I 289
mol% 75 25 55 778 167
gew% 70,5 29,5
Ti/Re B4C TiB, Ti B c 2,81
mol% 80 20 43 783 174
gew% 76 24
Tisi B4C TB, sic | i B C S 2,93
mol% 60 20 20 4,95 69,46 20,65 4,95
gew% 60,2 252 14,5
SiEu B,C SiC Si B c 268
mol% 63 37 9,5 64,7 258
gew% 70 30
Alob B4;C Aly05 Al B c 0 2,85
mol% 80 20 22 68 B9 81
gew% 68 32
La 1 B,C LaBy La B c 2,91
mol% 90 10 19 808 173
gew% 71 29
Zr/Re B,C ZrB, zZz7 B C 313
mol% 80 20 43 783 174
gew% 66,2 33,8

Die Zusammensetzungen TiEu, TiSi, SiEU, Alob und Lal sind mit
Pulvern angesetzt, die den Gleichgewichtsphasen entsprechen.
Ti/RC und Zr/RC sind nach dem in Abschnitt III.3.1 beschrie-

benen Verfahren hergestellt.
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Die Zusatzphasen haben unterschiedlichen Charakter.TiBz, ZrB2
und LaB6 zdhlen zu den metallischen Hartstoffen, SiC gehdrt
zu den nichtmetallischen und Aluminiumoxid zu den keramischen
Hartstoffen.

Vom Charakter der Zweitphase wird die Qualitdt der Phasen-
grenzen abhdngen. Die Untersuchung der Eigenschaften soll
zeigen, inwieweit sich die Unterschiede zwischen den Phasen-
grenzfldchen verschiedener Hartstoffpaarungen auf die me-

chanischen Eigenschaften auswirken.
ITI.3.3 HeiBpressen der ProbenkOrper

Die Probleme bei der Verdichtung des Borcarbids sind bereits
in Abschnitt II. 2.4. beschrieben worden. Vollsté&ndig dichte
Korper, die auch keinen freien Kohlenstoff enthalten, erhdlt
man nur durch HeiBpressen. Als Matrizenwerkstoff wird aus-
schlieBlich Graphit verwendet, der sich wegen seiner Hoch-
temperaturbestédndigkeit, thermischer und elektrischer Leit-
fdhigkeit und guter Bearbeitbarkeit eignet. Nachteilig sind
aber die Reaktionen, die zwischen Borcarbid und Graphit bei
hohen Temperaturen ablaufen. Zum einen hat Borcarbid einen
groBen Homogenitdtsbereich und andererseits bilden Borcarbid
und Kohlenstoff ein Eutektikum. Je borreicher der Pressling
(B/C-Verhidltnis > 4), desto mehr Kohlenstoff nimmt er auf.
In /160/ wird berichtet, daB beim HeiBpressen von Bor in
Graphitmatrizen die Reaktion zu Borcarbid vollstdndig abl&auft.
Wegen des bei hohen Temperaturen vorhandenen Dampfdrucks von
Borcarbid dringen auch Borddmpfe in den (por&sen) Graphit,
WO sie zu Borcarbid reagieren. Die Folge der wechselseitigen
Diffusion ist, daB die Borcarbidteile nach dem Pressen kaum
ohne Zerstdrung der Matrix entformt werden konnen; bei un-
glinstigen Querschnittsverhdltnissen (z.B dlinne Platten) kann
gleichzeitig der Pressling zerstdrt werden.

Das Entformen der Teile wdre auch ohne die erwdhnten Reak-
tionen schwierig, da der durchschnittliche thermische Aus-

denungskoeffizient desMatrizengraphits (QZO—SOOOC = 3,5-5,5"
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107°

(o

K_1) in der GrdRenordnung von dem des Borcarbids

6 -1)

4,5-10 ° K liegt.

20-800°C ~
Die Reaktionen kSnnen durch eine Diffusionsbarriere verhin-
dert werden. Als Diffusionsbarriere ist hexagonales Bornitrid
(HBN) geeignet, da es sowohl mit Graphit als auch mit Borcar-
bid koexistent ist. Es verfestigt sich auch bei hohen Tempe-
raturen (Vv 225000) nicht sehr, nach der Abklihlung ist die
Konsistenz kreideartig. Die niedrige Festigkeit des HBN hat
zur Folge, daB der Druck von Ober~- und Unterstempel gut Uber-
tragen wird. Lange /161/ presst keramische Werkstoffe in Pul-
verbetten aus HBN oder Siliciumnitrid und stellt fest, daB
die Druckverteilung im Innern des Pulverbettes fast isosta-
tisch ist. Er bezeichnet das Pressverfahren daher auch als
quasiisostatisches Pressen. Sein Verfahren eignet sich nur
zur Verdichtung von vorgepressten Formkorpern (Griinlingen).
Wegen der inhomogenen Dichte der Pulverschiittung wird das

Pressteil ungleichmdBig deformiert.

Die Auskleidung von Graphitmatrizen mit HBN wird an zahl~
reichen Stellen beschrieben /160,73,10,18,38/. Thevenot /162/
hat sich ein auf diesem Prinzip beruhendes Verfahren patentieren
lassen.

Zur Auskleidung kann entweder pulverfdrmiges oder kompaktes
HBN verwendet werden, das spangebend in die benttigte Form
gebracht wird. Die‘ebenen Stirnseiten der Ober- und Unter-
stempel lassen sich auf diese Weise leicht mit einer HBN~
Schicht versehen; problematisch bleibt die Beschichtung der
konvexen Matrizeninnenseite. Schwierig oder sogar unmdg-
lich ist die Beschichtung von Matrizen mit rechteckigen

Innenquerschnitten nach den bisher bekannten Verfahren.

In zahlreichen eigenen Versuchen wurde ein Verfahren zum Aus-
kleiden von Matrizen entwickelt, bei dem folgende Forderungen

berlicksichtigt werden:

- Matrize und Stempel sollen mehrfach verwendbar sein.
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- das Pressverfahren soll die Herstellung einfacher recht-
eckiger Formteile zulassen, um die sehr aufwendige Nach-
arbeit von borcarbidhaltigen Teilen zu reduzieren.

~ das Verfahren soll zur Verdichtung von vorgepresstem
Pulver (Grilinlingen) und losen Pulver gleichermaBen ge-

eignet sein.

Dazu wird in der Graphitmatrize in kaltem Zustand eine
Negativform des zu pressenden Teiles aus HBN-Pulver gepresst.
Um spdter eine vollstdndige Verdichtung des Presslings zu
erreichen, ist die Dichte der Bornitridauskleidung auf die
Dichte des Pulvers (Schiittdichte) oder des Grinlings (Grilin-
dichﬁe) abzustimmen. Die Dichte der Bornitridauskleidung
wird Uber die Presskraft gesteuert.

Die dazu notwendigen Werkzeuge zeigt Abb. III/69

Abb. IITI/69
Werkzeuge zur Her-
stellung von vorge-
formten Bornitrid-

auskleidungen

Der dickere zylindrische Teil des Werkzeugs dient der Fiih-
rung in der Graphitmatrize. Die abgesetzten, gegebenenfalls
leicht konischen Teile formen die Bornitridauskleidung. Nach
dem Entfernen des Werkzeugs konnen die Vertiefungen mit Pul-
ver oder Griinlingen gefiillt werden. Abb III/70 zeigt eine
Matrize wdhrend der Vorbereitung zum HeiBpressen von Wende-
schneidplatten.

Nach dem Fiillen wird der gesamte Matrizenquerschnitt mit
einer Schicht (ca. 3-4 mm) HBN abgedeckt und der Oberstempel

eingefiihrt.
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Abb. III/70 Matrize (@§ 100 mm) wdhrend der Vorbereitung zum

Heifpressen von 12 Wendeschneidplattenrohlingen

Wdhrend des HeiBpressens tritt eine leichte Deformation der
Presslinge ein, in dem die ebenen Fl&chen teilweise konvexe

Krimmungen annehmen; siehe Abb. III/71

Abb. III/71

Deformation des

Presslings infolge
(7 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ iZ:::ziizzr Druck-
/e R
Griinling ffffff

Der maximale HOhenunterschied zwischen Probenrand und -mitte
betrdgt bei Wendeschneidplattenrohlingen (16 x 16 mmz) 0,28 mm.
Der Aufwand flir die Nachbearbeitung dieser Rohlinge ist we-
sentlich geringer als das Heraussdgen und Nachschleifen von

Schneidplatten "aus dem Vollen".

Zum HeiBpressen wurde das in Abb. III/72 angegebene Druck/

Temperaturprogramm verwendet. Die Angaben gelten flir einen
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Matrizendurchmesser von 50 mm; bei grbBeren Querschnitten

wurde die Aufheizgeschwindigkeit reduziert. Die maximale

Presstemperatur wurde dem zu pressenden Werkstoff angepasst

und variierte zwischen 1960°C (B12C3/A1203) und 2155°C
(B12C3/SiC). Bis 800°C war der Pressenraum evakuiert, dann

wurde ein Druck von 6,65-104 Pa Helium oder Argon gehalten.

Temperatur (°C) Druck (MPa)
A

Temperatur

2200
—————————————————————— - 30

18001 f
|
|
1400 l,
] 1’ - 20
!

10001

i

]

!

600] ,' - 10
’l
i

00/ |
fo Zo0 Jo lo 50 60
Zeit {minuten) —=
Abb. III/72 Druck/Temperaturverlauf beim Heifpressen

(di = 50 mm)

Der Pressdruck wurde bis zu einer Temperatur von 1400°C bei
der Abkiihlung konstant gehalten, danach wurde innerhalb von
10 Minuten entlastet.
Charakteristische Unterschiede im Verdichtungsverhalten der
Pulver kOnnen nicht festgestellt werden. Das Verdichtungsver-
halten wird vom Verhalten des Hauptbestandteils Borcarbid be-
stimmt. Die Aufheizgeschwindigkeit ist so gering, daB auch bei
den Pulvern, deren Bestandteile noch nicht im Gleichgewicht
sind, die Reaktion zum Gleichgewichtszustand vor Beginn der
Verdichtung vollstdndig abgelaufen ist. Daher sind keine Ein-
fliisse infolge chemischer Wechselwirkung zu erwarten. Zur Un-

tersuchung des Verdichtungsverhaltens eignet sich die HeifB-

presse nicht,da zum einen hohe Reibungskrédfte (Matrize/Stempel)

und andererseits Husserer Druck den Abl&ufen im Inneren des

Presslings iuberlagert sind.
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III.4. Eigenschaften

ITT.4.1. H&8rte

Unter der Hdrte wird der Widerstand einer Oberfldche gegen
das Eindringen eines anderen KOrpers verstanden. Diese De-
finition macht die Bedeutung der Hdrte in der Verschleif-~
technik deutlich. Von den mdglichen Verschleipmechanismen
hdngt vor allem der Vorgang der Abrasion (=Ritzung und Mikro-
zerspannung) von Hdrteverhdltnis der Materialpaarung ab.
Allerdings dirfen aus den Hirtewerten allein keine Rilick-
schllisse auf das VerschleiBverhalten gezogen werden /3,30/. Aus
bereits erwdhnten Grund (siehe Abschnitt IIT.1.10) wurde aus-
schlieBlich die Priifmethode nach Vickers angewandt.

Die Messung der Hdrte an sehr harten Stoffen beinhaltet Be-
sonderheiten, die bei metallischen Stoffen nicht auftreten
und deshalb kurz erwdhnt werden sollen.

Bei vielen Proben (vor allem bei sehr harten, einphasigen
Borcarbidgefligen) dringt der Prliifdiamant mit deutlich hor-
barem Knirschen in die Probe ein. Das Auftreten des Ge-
rdusches ist unabhingig von der Auftreffgeschwindigkeit des
PriifkSrpers und 1ldB8t keine Rlickschliisse auf die Qualit&dt des
Eindruckes zu.

Die verfligharen Hartemessgerdte gestatten es nicht, den Ein-
druck zum Zeitpunkt des Eindringens 2zu beobachten. Zum Aus-
schwenken des Priifdiamanten und Einschwenken des Mikroskops
werden ca. 5 Sekunden bendtigt. Hdufig treten in den ersten
Sekunden der Beobachtung noch Verdnderungen am Eindruck auf,
sel es, daB sich die Palmquistrisse verldngern oder Ab-
platzungen am Eindruck auftreten. Auch innerhalb von Wochen
kdnnen sich die Eindriicke durch die hohen inneren Spannungen
verdndern.

Anders als bei den Metallen oder Hartmetallen, wo Palmquist-
rissen erst ab einer bestimmten Last auftreten, zeigen sich
bei den ausgemessenen Proben schon bei kleinsten Priiflasten
(0.1 N) Risse. DaB diese die Hirtemessung verfdlschen, ist

selbstverstdndlich.
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Die Beanspruchung des Priifdiamanten ist sehr hoch. Vor allem
bei hbheren Lasten (49.05N) betrdgt die Standzeit nur wenige
Eindriicke. Aus diesem Grund wurde die Priiflast auf maximal
29.43 N begrenzt.

Die relativ niedrigen Lasten hinterlassen bei den harten
Stoffen Eindrlicke geringer GrOBe. Beispielsweise betrigt die
Ldnge der Einducksdiagonalen eines 19.62 N-~Eindrucks bei einer
Hirte von 4500 HV2 nur 28.7 pm. Wird der Eindruck 1 pm klei-
ner ausgemessen (d = 27.7 um), ergibt sich eine H&rte von
4830 HV2. Durch kleine Messfehler kdnnen groBe Streuungen

in den Hirteangaben entstehen. Besondere Bedeutung bei der
Ausmessung kleiner Eindrilicke hat die Beleuchtungsart des
Lichtmikroskops. Wie Abb. III/73 zeigt, 1l&4Bt nur die Betrach-
tung im Differentialinterferenzkontrast (DIK) eine exakte Be-

urteilung der EindruckgrtBe zu.

Abb. III/73
Zweimal derselbe
Eindruck (29.43 N).

Links: normales
Auflicht Scheinbare
Diagonalenlénge:
34 ym (= HV = 4812)

Rechts: DIK
tatsdchliche Dia-
gonalenldnge: 40 um
(2 HV = 3477)

Die Ausmessung im normalen Auflicht fiihrt zu hSheren Hirte-
werten, da die Diagonalenlédnge zu kurz gemessen wird.
Innerhalb des gerdtebedingten mSglichen Auftreffgeschwindig-
keitsbereichs konnte kein EinfluBf auf die Hdrte festgestellt
werden, wohl aber auf die Glite der Eindrilicke. Eigenartiger-
weise ist die Qualit&dt der Eindrilicke (beurteilt nach der Aus-
messbarkeit, Randschidrfe) bei hOheren Auftreffgeschwindig-
keiten (0.35 - 0.5 mm/sec) besser.

Tabelle III/17 zeigt zundchst einige an einphasigen, dichten

Borcarbidproben gemessenen Hdrtewerte.
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Tab. III/17 Vickershdrte HV 0.5 verschiedener Borcarbid-
proben bei einer Priiflast von 4.905 N (lMittel-

wert aus je 5 Messungen)

Zusammensetzung Herstellung . HV 0.5
B,,Cq 2100°c/5' /30 MPa 3780 N
2150°c/9' /30 MPa 4200
2225°c/15'/30 Mpa 3980 g =
b 3946
2140°c/15' /30 MPa 3900 +162
2100°¢/30' /30 MPa - 3780
2150°C/10' /30 MPa 4040

Die Proben hatten unterschiedliche Korngr&Ben, bedingt durch
die PartikelgrdBe der Ausgangspulver und die Herstellungs-
bedingungen. ‘

Fiir einphasige metallische Werkstoffe stellt die Hall-Petch-
Beziehung einen Zusammenhang zwischen Korngr&fBe und Héarte
(bzw. Streckgrenze) her.

Um die formale Giiltigkeit der Hall-Petch-Beziehung auf Bor-
carbid zu prilifen, miissen Bedingungen gewdhlt werden, die
mégliche Einfllisse der Herstellungsbedingungen (Stbchiome-
trie, Abklihlgeschwindigkeit, Oberfldchenprédparation) auf

die H&rte ausschaltet. Das wird in einer Probe realisiert,
die feink®rnige (durchschnittliche KorngrdBe: 1-4 um) und
sehr grobkdrnige (< 100 um) Bereiche enthdlt; siehe Abb.III/74.
Tabelle III/18 zeigt die Hdrtewerte in verschiedenen Gefilige-
bereichen.

Die feinkdrnigen Bereiche haben eine hbhere Hdrte, dafiir auch
grdflere Streuungen.

Wird die Priliflast reduziert, sind die Unterschiede weniger
deutlich. In Tab. III/19 sind die Messergebnisse aufgetragen,
die an derselben Probe erhalten wurden. Bei der Interpreta-
tion der Ergebnisse ist zu beachten, daB hier die MeBgenauig-
keit des Lichtmikroskops an seine Grenzen stdBt.

Die Harteunterschiede zwischen fein- und grobkdrnigen Geflige
sind jetzt fast zu vernachl&dssigen. Der Hidrtemesswert wird
also stark von der Zahl der Korngrenzen beeinfluBt, die in

den Hidrteeindruck einbezogen werden. Mit steigender Zahl der




Abb. III/74
B12C3, heifgepresst
21500C/10' /30 MPa

Ausgangspulver:
D10 : 0,39 um
D5O ¢ 1,9 um
D90 : 4,3 um

Tab. II1/18 Diagonallédnge [um] und Vickersh3rte HV 1 in ver-
schiedenen Gefligebereichen.

Auftreffgeschwindigkeit: 0,355 mm/sec

Diagonale 1 Diagonale 2 Harte HVA

25439 21,92 5613
22,29 22407 32768 im fein-
20,68 21,50 4169 kornigen
21,10 21,12 4160 Bereich
20,67 22,52 5975

g 3937 + 244
22,91 22,27 5633
224,12 22,51 3723 in den
22,51 22,75 3620 Riesenkornern
23,95 21,95 3520
22,43 22,51 3671
22,27 22,99 363

F 3631 + 67
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Tab. III/19 Mikrohdrte in verschiedenen Gefligebereichen von
B12C3 (ZEISS-Mikrohdrtepriifer)

Prifkraft Diagonale Harte HV

[N] (pm]
1 ’65 9’2 im
1,63 8,7 fein-
1,63 9,1 kornigen
1,63 9,1 Bereich

3684 ¥ 185
1,22 8,2 3309 im

fein-

2,04 10,5 33564 kornigen
2,04 9,8 3862 Bereich
1,63 9,3 3431 ) in
1,63 9,2 3505 verschie-
1,63 8,8 3831 denen
1,03 8,9 3746 Riegen-
1,63 9,2 3505 kOrnern
1,63 8,7 3920 )

3681 + 196

betroffenen Korngrenzen nimmt der Hdrtewert zu, daher ist die
Hirte des feinkdrnigen Gebiets im Kleinlastbereich (9.81 N)
hoher .

Bei der Mikrohdrte, wo die Flache des Eindrucks nur ungefahr
9~12 KOrner bedeckt, ist der Unterschied zwischen Ein=- und
Vielkristallhdrte gering. Die H&rte hdngt also nicht primdr
von der Priiflast ab, sondern vom Verhdltnis des Eindrucks
zum Geflige.

Rein formal hat die Hall-Petch=-Beziehung auch flir Borcarbid
Gliltigkeit, sofern die H&rte mit ausreichend grofen Prif-
lasten gemesseh wird. Diese Beobachtung wird durch die Lite-
ratur /10,34,73,163/ bestdtigt, wenngleich dort die Lastab-

hdngigkeit nicht erwdhnt wird.
AbschlieBend bleibt noch festzustellen, daB eine eindeutige

Abhdngigkeit der H&rte von der Orientierung der Kristallite

nicht beobachtet wurde.




151

Die risszdhigkeitssteigernden Zusatzphasen sind ausnahmslos

weicher als Borcarbid, siehe Tab. III/20

Phase Hdrte HV2 therm.Ausd.x Struktur Tab. III/20
10—6 K_1 Eigenschaften
(20...800°C) einiger mit

’I‘iB2 3000 8.3 hex. Borcarbid Ko-

ZrB2 2300 6.0 hex. existenter

HfB2 2830 6.3 hex. Hartstoffe

SicC 2800 4.6 kub. /hex.

A1203 2050 8.3 hex.

LaB, 2500 6.4 kub.

Mehrphasige Geflige aus Borcarbid und dieser Zusatzphase
sollten eine niedrigere Hidrte als das reine Borcarbid auf-

weisen. Die Werte in Tab. III/21 bestdtigen diese Annahme.

Tab. III/21 Hirtewerte HV1, HV2 und HV3 der nach verschie-
denen Verfahren hergestellten Proben (Erkl&drung
der Bezeichnungen und Zusammensetzungen siehe
Abschnitt ITII.3.1; S. 131)

Rp Rp Re Ry
Ti/ 3240 3300 3450 3270 R
7r/ 3440 2750 2800 2720 L HV1
HE / 2950 2850 3400 - )
Ti/ 3100 3209 3300 3080 h
7r/ 3200 2800 2850 2434 , HV2
HE/ 2890 2900 3463 - )
Ti/ 3266 3150 3555 2980 D
7r/ 3050 2760 2840 2970 y HV3
HE/ 2784 3100 3280 - )

Die Hirte der Zusatzphase steht in keinem Zusammenhang mit
der Gesamthirte der Zusammensetzung. Da der Volumenanteil

der Zweitphase ungefdhr konstant ist (15-17 %, s. Tab. II1I/15),
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miiBten die zirkonboridhaltigen Proben die geringste Hérte
haben, sofern man die Angaben aus Tab. III/20 zugrunde legt.
Dieser Zusammenhang wird durch die Messwerte nicht bestdtigt.
Die Hdrte der Proben wird in erster Linie durch die Borcar-
bidmatrix bestimmt. Eine eindeutige Abhdngigkeit der Hérte

von der Herstellungsmethode ist nicht festzustellen. Eventuell
lassen die nach RA und RC hergestellten Proben h&here Hérte
erkennen. Die Unterschiede in den H&drten k&nnen auch auf die
unterschiedliche Gefiligeausbildung zurlickgefihrt werden. Je

homogener das Geflige, desto hbhere Hirten werden gemessen.

In Tabelle III/22 sind die Hdrtewerte der Proben aufgelistet,
an denen der Abrasionswiderstand, die Risszdhigkeit und die

Biegebruchfestigkeit gemessen wurde.

Bezeichnung Hirte HV 2 Tab. IIT/22
TiEu 3600 Hdrtewerte HV2 ver-
Ti/R 3200 schiedener Werkstoffe.
TiSiC 3200 (Die Zusammensetzung
wird in Tab. III/16
SiEu 3550
angegeben)
Alob 3165
Lai 3050
Z2r/Rq 3330

Auffallend hohe Hirte haben die Werkstoffe "TiEu" und "SiEu",
die jeweils der eutektischen Zusammensetzung zwischen TiB2

bzw. SiC und Borcarbid entsprechen.

IIT.4.2. Der RiBwiderstand

Wegen der hohen Hdrte und der niedrigen Risszdhigkeit ist die
Messung der beiden Werte an diesen Werkstoffen nicht einfach.
Hdufig bekommt es zu Ausbriichen und RiBbildung abseits des
vorgesehenen Verlaufs, die eine Auswertung des Eindrucks un-
m&glich machen. Diese Gefahr besteht vor allem bei grobk&r-
nigem Geflige, bei dem.der Eindruck nur wenige KOrner erfasst.

Homogene, feink&rnige Geflige hingegen lassen eine exakte Aus-
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L
Abb. III/75 Borcarbid + ZrB2 Abb. III/76 Borcarbid + TaB,
19.62 N - Vickers-— 18.62 N -~ Vickers-
eindruck eindruck

wertung der Eindriicke zu.

Die Abb. III/75 + III/76 zeigen Eindriicke, bei denen eine
Ausmessung nicht méglich ist. In den Abb. III/77 + III/78
sind gut ausgebildete Eindrlicke dargestellt.

Die durch die Prifspitze eingebrachte Energie wird bei der
Verdrédngung des Materials und der Verld@ngerung der Risse um-
gesetzt. Man kann annehmen, daf zur Verdr&ngung dhnlicher
Werkstoffvolumina (d.h. bei gleichen Lagten) etwa gleiche
Energiebetrige aufgewendet werden miissen. Fir alle hier un-
tersuchten Werkstoffe, deren Hd8rte um 3000 HV liegt und die
gleichartigen Aufbau haben, wird diese Annahme zutreffen. Die
zusdtzlich beim Eindringen des PriifkOrpers eingebrachte Ener-
gie wird durch Risswachstum abgebaut. Die Ldnge der Risse

148t einen Vergleich der Werkstoffe untereinander zu. Vor-
aussetzung daflr ist, daB ein hoher Anteil der Risse als (aus-
meBbare) Palmquistrisse vorliegen. Die Auswertung eines extrem
stark zersplitterten Eindrucks, der nur kurze Palmquistrisse

hat, fihrt zu einer Fehlbeurteilung der Risszdhigkeit.




Abb. III/77 Borcarbid + ZrB Abb. III/78 Borcarbid + SicC

2
20.43 N - Vickers- 29.43 N - Vickers=
eindruck eindruck

Abb. III/79 zeigt einen Eindruck, bei dem erhebliche Energie-
mengen bei der Zertriimmerung der Umgebung des Eindrucks um-
gesetzt wurden, wodurch sich kurze Rissldngen ergeben und
eine hohe RiBzdhigkeit vorgetduscht wird.

Das Palmquistverfahren schlieft aus den oberfldchlich sicht-
baren Rissen auf das ganze Werkstoffvolumen. Nach Abtrag der

Oberfldche (z.B. durch polieren) erkennt man unter dem Ein-

Abb. III/79
Borcarbid + HfB2
29.43 N - Eindruck
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druck eine stark zertrimmerte Zone, die anzeigt, daB sich
die Spannungen und Wirkungen im Inneren des Werkstoffs von
denen an der Oberfl&dche unterscheiden.

DaB auch eine plastische Verformung in der Umgebung der Ein-
driicke auftreten kann, beweist Abb. III/80. Wihrend im nor-
malen Auflicht (links) keine HOhenunterschiede zu erkennen
sind, zeigt sich bei der Betrachtung im Differentialinter-
ferenzkontrast (DIK) die Topographie der Oberfldche. Die
Bilder lassen aber keine Entscheidung zu, ob es sich bei der
Deformation um eine Aufwdlbung oder Absenkung der Oberflédche
handelt.

. 100 Jum

L - A .

Abb. III/80 Deformation der Oberflidche durch Vickersein-
dricke (9.81, 19.62 und 29.43 N Priiflast)

Die Ergebnisse des Palmquistverfahrens mlissen also bei sehr
sproden und harten Stoffen vorsichtig interpretiert werden.
Bei den Hartmetallen, filir welche das Verfahren Urspriinglich
entwickelt wurde, ist die Qualitdt der Eindicke immer sehr
gut; die Uber die Verdridngungsenergie hinausgehende Energie
wird vorwiegend durch Palmquistrisse abgebaut und weniger bei
der Zertriimmerung der Umgebung umgesetzt. Mit dem Palmquist-
verfahren k&nnen daher auch nur Werkstoffe &hnlichen Aufbaus
untereinander verglichen werden.

Die Ergebnisse der Risslingenmessung sind in Tabelle III/23
angegeben. Neben den Messwerten findet sich auch eine Beur-
teilung der Qualitdt der Eindricke. Es bedeuteh : (+)+ =
(sehr) gut, o = mittelmdBig, (-)- = (sehr) schlecht.
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Unter f (L,P) wird die Abhdngigkeit der Risslédnge von der
Last verstanden. Es zeigt sich,daB eine Abweichung von der
geforderten Linearitdt auftreten kann. Abb III/81 zeigt die

GrbBenordnung der Abweichung am Beispiel zweier Zusammen-

setzungen.
1 Abb. III/81

Nichtlineare Abh&dn-

f\‘

ka2ocr gigkeit zwischen

g Risslédnge und Prif-

® last

v)

X4

X

Joo

/ s = B;C/Al503 (Alob)
*=B,C/TiBy (Ti/Ry)

| 2 S |

T T L]

lo . 20 o
——Prdflast  [N]——>
Wie leicht zu erkennen ist, ergibt sich ein niedrigerer

Rissausbreitungswiderstandswert W, wenn die Tangentenstei-

gung der Kurve im Schnittpunkt mit der Abrisse zugrunde ge-
legt wird. Zur Berechnung der Tabellenwerte wurde eine Aus-
gleichsgerade durch die Messpunkte gelegt und deren Steigung

berechnet.

Die Kurven bzw. Geraden treffen in der Regel nicht den Koor-
dinatensprung, wie'es theoretische Uberlegungen nahelegen. Es
werden sowohl negative als auch positive Ordinatenabschnitte
gefunden. Ein Zusammenhang zwischen Probenprédparation und dem
Schnittpunkt der Kurve bzw. Geraden mit der Ordinate wird
nicht beobachtet. Eine Gliihung (8500C/2 h/Argon; in Quarzam-
pulle) der Probe, die die durch Polieren erzeugten Spannunden

abbauen soll, hat keinen EinfluB auf diesen Schnittpunkt.

Der Risswiderstand W aus Tab. III/23 liegt bei allen mehr-
phasigen Proben zwischen ca. 110 und 184 N/mm. Gegeniiber

dem Wert von einphasigem Borcarbid (74 N/mm) zeigt sich eine
deutliche Steigerung. Hohe Werte flir die Rissz&higkeit findet

man bei Zusammensetzungen aus Borcarbid und metallischen
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Tab.II1/2% Risswiderstand verschiedener Zusammensetzungen
f(L,P)= Zusammenhang zwischen RiBldange und Last

Probe RiBwider- £(L,P) K{q Jualitit
~
stand[ mm ] NN

mol?

e W b

Ti/Ra) 160 linear 6,25 .t
T3 /Rb | ByC/TiBy 460 parabolisch 6,22 0
71 /Re [(80 20) 174 parabolisch 5,75 .+
Ti/Rd ] 120 linear 5439 o
71 /Ra) 119 linear 5,28 .
Zzr/Rb B4C/ZrB2 137 parabolisch 5,35 -
77 /e [(80 20) 174 parabolisch 6,11 ot
Zr/Rd/ 120 linear 4,59 0
B4C/SiC/TlB2 164 parabolisch 6,50 o)
(6o .2? 20) 184 parabolisch 6,70 o+
(=Ti51) 170 linear 6,50 +
B, C/TiB, 116 linear 5,62 ++

(75 25)(=Tiku)

ch/Nng 132 linear 5,63 ++
(8o 20)

B, C/8iC

(8o 20) 120 linear 5,60

(70 3o0) 126 linear 5441 +
(63 37)(=8SiEu) 112 linear 5,50 -t
(50 50) 120 parabolisch 5,61 +
B4C/A1205
(70  30) 160 linear 5,23 +
(80 20)(=Alob) 121 parabolisch 5,38 et
ch/LaB6(:La1) 126 parabolisch 5,23 *
(%90 10)

B,C 74 parabolisch 4,67 —
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Hartstoffen, aber auch der Zusatz von Aluminiumoxid erhdht
die Risszdhigkeit, wenngleich hier gr8Bere Volumenanteile
notwendig sind.

Der Risswiderstand hdngt auch von der Herstellungsmethode
ab. Die hochsten Risswiderstdnde erhdlt man nach dem Ver-
fahren RC (siehe Abschnitt III.3.1), mit dem man sehr fein-

kdrniges und gleichmiRige Geflige erzielt.

Nur noch eine geringe Steigerung bringt der Zusatz einer

dritten Phase (Zusammensetzung "TiSi").

Der Risswiderstand flir die B4C/SiC—Zusammensetzungen ist auf-
fallend niedrig. Da die Phasen groBe Zhnlichkeit haben und
beide zu den nichtmetallischen Hartstoffen gezdhlt werden,
kann eine hohe Festigkeit der Phasengrenzflichen erwartet
werden. Wdhrend sich diese Vermutung durch den relativ ge-
ringen Risswiderstand nicht bestdtigen 1l&dB8t, hat die eutek-
tische Zusammensetzung B4C/SiC das hbchste Niveau in der
Biegebruchfestigkeit (siehe Abschnitt III.4.3).
Zusammenfassend kann festgestellt werden, daB die mehrphasigen
Zusammensetzungen einen h&heren Risswiderstand haben. Die Art
der zweiten Phase spielt offenbar keine so groBe Rolle.

Auch im Verlauf der Risse lassen sich zwischen verschiedenen

Zusammensetzungen keine prinzipiellen Unterschiede feststellen.

In den Abschnitten nahe dem Eindruck bis ungefdhr zur H&dlfte
der Risslédnge wird der Rissverlauf weder durch Korn— noch
durch Phasengrenzen beeinfluBt; der Bruchmodus ist fast aus-
schlieflich transkristallin.

Im Rissauslauf folgt der RiR bevorzugt den Phasen- und Korn-
grenzen. Vor allem Kdrner der Zweiltphase, die weicher als

Borcarbid sind, kOnnen dabei umlaufen werden.

ITT.4.3. Biegebruchfestigkeit

Angaben Ulber die Biegebruchfestigkeit von Werkstoffen auf
Borcarbidbasis finden sich in der Literatur nicht. Ein Ver-
gleich der Messwerte mit den Ergebnissen anderer Untersu-

chungen ist daher nicht mdglich.




159

Tab. III/24: Biegebruchfestigkeit ausgewihlter Zusammensetzungen

(3 Punkt; 20 mm)

Zusammensetzung op [MPa] é op [MPa]
(mol?)
BAC / LaB, - La | 599
6 592
(90 / 10) 666 é 614%35
597
BAC / LaB6 223
(60 / 40) 438 é 431+37
463
B,C/ TiB., - Ti / Rc 639
4 2 836
+
(80 / 20) 764 é 71093
705
606
B,C / TiB, - TiEuk 781
4 2 900
(75 / 25) 77 ¢ 757+107
671
B,C / ZrB. - Zr |/ Rc 579
4 2 645
(80 / 20) 661 ¢ 632+36
643
BQC / A1203 - Alob Z;g ) )
71425
(80 / 20) 709
743
733
B,C / SiC - SiEu 760
4 894
(63 / 37) 886 ¢ 825%66
826

758
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Auch fiir einphasiges Borcarbid werden nur wenige Angaben ge-
macht. Die Biegebruchfestigkeit nimmt mit zunehmender Poro-
sitdt ab, flr hochdichtes Material wird ein Wert von 500 MPa
angegeben. Die Messmethode wird dabei nicht erwdhnt.

Nach neueren Arbeiten /53,160/ betrdgt die Biegebruchfestig-
keit von reinem, heiBgepreBten Borcarbid 240 - 500 MPa

(4 Punkt, 25,4 mm). In Tabelle III/24 sind die Ergebnisse
der eigenen Messungen aufgefilihrt. Da die geringe Probenzahl
eine statistische Auswertung nicht zuldsst, ist nicht nur ein
Durchschnittswert (mit Standardabweichung) angegeben, son-
dern auch die Ergebnisse der Einzelmessungen.

Die h&chsten Biegefestigkeiten haben die Zusammensetzungen
Borcarbid/Titanborid und Borcarbid/Siliziumcarbid. Wie be-
reits in der Diskussion des Risswiderstandes dargestellt
wurde, hat auch hier die Art der Zusatzphase keinen erkenn-
baren EinfluB. Aluminiumoxid, das zu den keramischen Hart-
stoffen gezdhlt wird, scheint nicht ganz so wirkungsvoll zu
sein. Der Maximalwert dieses Werkstoffs (743 MPa) liegt trotz-
dem auf dem Niveau der anderen Werkstoffe.

Die Zusammensetzung B4C/LaB6 (60/40 mol.%) hat die niedrig-
sten Festigkeiten. Ihr Hauptbestandteil (= 50 vol.%) ist
LaB6, weswegen die Eigenschaften des LaB6 einen grofen Ein-
fluB haben (Angaben liber die Biegebruchfestigkeit von reinem

LaBg sind in der Literatur nicht verfligbhar).

IIT.4.4. Oxidation

Als Nichtoxid ist Borcarbid in oxidierender Umgebung ein
thermodynamisch nicht stabiler Stoff. Seine Verwendbarkeit

in oxidierender Umgebung hdngt daher von der Kinetik der
Reaktion zwischen ihm und dem Sauerstoff ab. Andere nicht-
oxidische Stoffe (z.B. SiC, Si3N4) kbnnen wegen des aus-
reichend langsamen Reaktionsablaufs in oxidierender Umge-
bung eingesetzt werden, wenn auch zeitlich begrenzt.

Auf gewisse Ahnlichkeiten im Verhalten und in den Eigenschaf-
ten zwischen Siliziumcarbid (SiC) und Borcarbid wurde bereits
hingewiesen. Im Oxidationsverhalten unterscheiden sich beide

Stoffe aber grundlegend. Bei der Oxidation von SiC, die erst
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oberhalb 1000°C meBbar wird, entsteht eine dichte Schicht aus
Sioz, die den Diffusionsstrom des Sauerstoffs zum SiC behin-
dert. Die Oxidation des SiC verl&uft nach einem parabolischen
Geschwindigkeitsgesetz /78/.

Das vergleichsweise sehr schlechte Oxidationsverhalten von
Borcarbid wurde schon frih erkannt. Lidman /110/ stellt fest,
daB Borcarbid ohne eine Schutzschicht fiir einen ld&ngeren Ein-
satz bei Temperaturen oberhalb 870°C nicht geeignet ist.
Adlassnig /164/ glaubte diese Schutzschicht gefunden zu haben.
Durch eine nicht n&her bezeichnete "thermische Oberfl&dchenbe-
handlung” soll die Oxidation bei 800°C stark reduziert werden.
Dabei &dndert sich das urspriinglich lineare Geschwindigkeits-
gesetz in ein parabolisches. In spédteren Verdffentlichungen
wird auf derartige Schutzschichten nicht mehr eingegangen.
Nach /5/ beginnt die Oxidation des Borcarbids bereits ab 600°cC.
Dabei iiberzieht sich Borcarbid mit einer glasigen Schicht aus
B203, die den weiteren Angriff von Sauerstoff verhindern soll.
Gugel /165/ stellt jedoch fest, daB die Boroxidschicht einen
raschen Sauerstoffdurchtritt erlaubt und daher nicht schiitzend
wirkt.

Nach /48/ verl&duft die Oxidation des Borcarbids iliber folgende

Reaktionen:

B4C+4O—-——> 2B03+CO

2 2 2

Die in /6/ zusammengefassten Eigenséhaften des sich bildenden
Boroxids lassen keine schiitzende Wirkung erwarten: "Glasar-
tiges B203 erweicht zwischen 325°C und 450°C (Schmelzpunkt)
unter Bildung einer extrem viskosen Flilissigkeit, und sogar

bei Temperaturen Uber 1OOOOC ist die Viskositdt zweimal so
hoch als die des Glycerin bei 20°C". Zu dem niedrigen Schmelz~-
punkt des Boroxids kommt hinzu, daB es sehr hygroskopisch ist
und Wasser aufnimmt, wobei es sich triibt. Die Kombination
dieser Umstdnde filhren dazu, daB Boroxid bei Temperaturen
zwischen 860°C und 1400°C mit Wasserdampf sehr viel flich-

tiger ist als in trockener Atmosphére.
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Die Mtglichkeiten zu Verbesserungen des Oxidationsverhaltens
von Borcarbid sind sehr beschrédnkt. Zusdtzliche koexistente
Phasen kénnen das Problem nur teilweise l10sen, denn sie ver-
mindern nur die Oberfldchenanteile des Borcarbids, ohne des-
sen Oxidationsvorgdnge zu beeinflussen.

Die Boride, die als koexistente Phasen in Frage kommen, sind
selber nur begrenzt oxidationsbestidndig. Verschiedenen Un-
tersuchungen /166,167/ ist zu entnehmen, daB unter den Bori-
den das HfB2 das bestdndigste ist. Samsonov /168/ hdlt CrB,
fir das oxidationsbestédndigste. ZrB, und TiB2 werden als
oxidationsempfindlich beschrieben /149,158,169/. Nach /63/ ist
ZrB2 dem TiB2 diesbezliglich Uberlegen.

Aluminiumoxid (Al 03) ist zwar thermodynamisch stabil, hat

aber keinen Einfliﬁ auf das Verhalten des Borcarbids.

Durch SiC wird die Oxidation von Borcarbid zwar vermindert,
aber nicht in ausreichendem MaBe. Die auf den beiden Carbiden
entstehenden Schichten (B203 und Sioz) bilden zusammen ein
Borosilikatglas, das nach Samsonov /168/ iliber bessere Schutz-
eigenschaften als reine B203 und SiOZ-Schichten verfligen soll.
Messergebnisse von Schwetz /70/ bestdtigen diese Aussage
nicht. Eine Untersuchung des Systems B,O -8102 findet man bei

273
/170,180/. 8102 und B.O., bilden ein bei ca. 430°C schmelzen-

des Eutektikum. Diesei gchmelzpunkt liegt ca. 20°C unter dem
des reinen B203 /180/. Von dieser bei Versuchstemperatur
ebenfalls fllissigen Schicht kann keine oxidationshemmende
Wirkung erwartet werden. Diese Erwartung wird aber durch die
eigenen Messungen nicht best&dtigt.

In Abb. ITII/82 sind die eigenen Messergebnisse dargestellt.
In orientierenden Versuchen wurde festgestellt, daB ab 1050°¢C
eine merkliche Verdampfung des Boroxids eintritt. Die Ver-
suche wurden daher bei 950°C durchgeflihrt. (Prinzipiell wlirde
sich flir derartige Untersuchungen ein Verfahren besser eig-
nen, bei dem der Sauerstoffverbrauch das MaB flir die Oxida-
tion darstellt. Die Thermowaage hat den groBen Nachteil,
Massenzu- und Abnahme nicht getrennt wahrnehmen zu k&nnen.
Bei einer Temperatur, bei der die Abdampfrate der Massenzu-
nahme durch Oxidation entspricht, kann ein Stillstand der

Oxidation vorgetduscht werden).
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Abb. III/82 Oxidationsverhalten borcarbidhaltiger Werkstoffe

im Vergleich zu andern Materialien

Die Ergebnisse zeigen, daB bei Borcarbid die Masse nach ca.

5 Stunden linear mit der Zeit zunimmt. Eine diffusionshemmen-
de Wirkung kann dem Boroxid daher nicht zugesprochen werden.
Man erkennt, daB die Zugabe von ZrB2 die Oxidation des Bor-
carbids verlangsamt, aber weiterhin ein lineares Schicht-
wachstum stattfindet.

Das mit Silizium infiltrierte Borcarbid hat eine noch gerin-
gere Oxidationsrate; die Oxidationsbesténdigkéit von SiC wird
aber bei weitem nicht erreicht. '

Im Vergleich zu anderen Schneidstoffen schneidet das Borcar-
bid gut ab, auch wenn man eine durch Abdampfprozesse zu nie-
drig vorgetduschte Oxidationsrate der borcarbidhaltigen Zu-
sammensetzungen annimmt. Die zwei zur spangebenden Bearbei-
tung hervorragend geeigneten Schneidstoffe WC-Co und TiC/TiB2
welsen hOhere Oxidationsraten auf. Diese Tatsache unterstilitzt die
in /81/ geduBerte Vermutung, daB Sauerstoff keinen Zutritt zu
den heiBesten Stellen der spangebenden Werkzeuge hat. Es ist
daher zu erwarten, daB die Oxidation die Verwendbarkeit bor-
carbidhaltiger Werkstoffe bei der spangebenden Bearbeitung

nicht einschréankt.
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Abb. III/83 zeigt eine oxidierte Probe. Wdhrend des Versuchs

hat sich die viskose Schicht der Schwerkraft folgend am FuBe

der Probe angesammelt,

Abb. III/83

B4C—ZrB2 (80/20 mol.$%)
T = 950°C

t = 12 h, Luft

ProbenmaBe 15 x 5 x 5 mm3

Beim reinen Borcarbid (siehe Abb. III/84) verstidrkt sich die-
ser Effekt; das durchsichtige Boroxid ist auf den Probenhal-
ter (A1203) geflossen. Dieser Umstand verhindert, daB die
Boroxidschicht sté&ndig dicker wird und damit die Sauerstoff-

diffusion hemmen kann.

Abb. III/84
Abgeflossenes Bor-
oxid an reinem Bor-
carbid

T = 950°C

t 30 h, Luft

ProbengrtpBe:

5x 6 x 14 mmo
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In Abb. III/85 sind zum Vergleich die Oxidationserscheinungen
an kommerziellen Hartmetallschneidplatten (WC, TiC, TaC +
9 % Co) dargestellt. Auch bei diesem Material bildet sich

keine schiitzende Schicht aus.

Abb. ITI/85
Oxidationserscheinung an
WC-TiC-TaC-Co Schneidplatten.

links: 960°C/5 h
mitte: 905°C/20 h

rechts: 8200C/16 h
(R —

an
Luft
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ITIT.5 VerschleiBverhalten

Die Messung einer aussagekridftigen Kenngrope liber das Ver-
schleiBverhalten eines Werkstoffs ist unter Laborbedingungen
schwierig. Wie in Abschnitt II.4 dargestellt, beeinflussen
sehr viele Faktoren die Wechselwirkung verschiedener Stoffe
in einem Tribosystem. Untersuchungen beschidftigen sich da-
her mit dem Zusammenhang zwischen Materialkenngr&fen und
dem Anwendungsverhalten verschleiffester Werkstoffe /163/.
Wirklich aussagekrédftige Messwerte liber das Verschleifver-
halten werden nur unter praxisnahen Versuchsbedingungen er-
halten. '

Laborversuche kdnnen bisher nur Anhaltspunkte fiir die Ver-
schleiBeigenschaften eines Werkstoffs geben, die aber nicht
als Materialkennwerte zu betrachten sind. Aus diesem Grund
werden in der vorliegenden Arbeit diesbezligliche Ergebnisse

von den anderen Eigenschaftswerten getrennt dargestellt.
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ITT.5.1 Abrasionswiderstand

Wie aus Abschnitt II.4.2.3. und III.1.13. hervorgeht, flihrt
die gewdhlte Versuchsapparatur zu einer Teilchénfurchung der
beanspruchten Oberfl&dche. Abb. III/86 zeigt die filir diese
Beanspruchungsart typische Oberfldche. Sehr gut erkennbar
sind die Furchen, deren Breite deutlich {iber der der verur-
sachenden Teilchen liegt. Besonders ausgeprédgt sind diese
Furchen bei Verwendung von Siliziumcarbid (SiC) als Abra-
sionsmedium. Das weichere Aluminiumoxid (A1203) ruft keine
SO ausgeprdgte Furchung hervor, wenngleich seine Partikel-

gr6Be Uber der des SiC liegt.

Abb. III/87 zeigt die gleichen Oberflichen bei stdrkerer Ver-
grdBerung. Die durch SiC bzw. A1203 beanspruchten Oberfl&dchen
zeigen keine charakteristischen Unterschiede. Die Tatsache,
daB das grobere A1203 keine gr6Bere Rauhtiefe hervorruft
deutet daraufhin, daB die A1203—Partikel im Spalt zwischen
Schleifrad und Probe zerkleinert werden. Tatsdchlich findet
sich nach gleicher Versuchsdauer ein hdherer Feinkornanteil
in der A12
Die Oberfl&dchen der Probe B4C/A1203 (= Alob) sind etwas
glatter als die der Probe B4C/SiC (= SiEu) . Die H&8rte der
ersten Probe (siehe Tab. III/22) liegt ca. 400 HV unter der
SiC-haltigen Proben. Letztere hat den niedrigeren Risswider-
stand W (SiEu: W = 112 N/mm, Alob: W = 121 N/mm). Die hShere
Hidrte und die damit verbundene Sprddigkeit hat einen stdrkeren
VerschleiB durch Ausbrdckeln zur Folge, was zu der grbBeren
Rauhtiefe der hdrteren Probe flihrt. Die glatte Oberflé&che
wird durch Mikrozerspannung erzeugt. Aus dem Umstand, daf der
VerschleiBwiderstand der Probe Alob sehr viel niedriger ist
als der von Probe SiEu (siehe Abb. III/88) kann auf die hOhere

Wirksamkeit der Mikrozerspannung im Vergleich zur Ausbrodcke-

03—Suspension als beim SiC.

lung geschlossen werden.

Ein bevorzugtes Ausbrechen einer Phase kann nicht beobachtet

werden.
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Abrasionsmedium: SiC Abrasionsmedium: A1203

00pm | = = @ . 100pm
Cc. B4C/SiC (= SiEu) d.
Abrasionsmedium: SiC Abrasionsmedium: A1203

Abb III/86 Durch SiC bzw. A1203 hervorgerufene VerschleiBspuren

(Riley-Tester)
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a. B4L/A1203 (=Alob) b.

Abrasionsmedium: SiC Abrasionsmedium: A1203
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Q 2 10pm V L , 16 um
c. B,C/SiC (= SiEu) d.

Abrasionsmedium: SiC Abrasionsmedium: A1203

Abb. III/87 Durch SiC bzw. A1203 hervorgerufene Verschleifispuren
(Riley-Tester)
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Abb.II1/88 VerschleiBwiderstand und Harte verschiedener
Zusammensetzungen (RILEY- Tester)
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In Abb. III/88 ist der Verschleifwiderstand dargestellt.
Zwischen Hirte und Verschleifwiderstand besteht kein Zu-~ .
sammenhang. HeiBgepresstes Borcarbid hat als hdrteste Probe
einen wesentlich niedrigeren VerschleiBwiderstand als die
meisten mehrphasigen Zusammensetzungen.

Der Risswiderstand W (siehe Tab. III/23) kann nur bedingt
mit dem VerschleiBwiderstand korrelliert werden. Die Probe
mit dem geringsten Verschleifwiderstand (= Alob) hat einen
dhnlich (niedrigen) Risswiderstand wie die hochverschleifB-
feste Zusammensetzung SiEu.

Bei den flinf mehrphasigen Zusammensetzungen auf der rechten
Seite in Abb. III/88 liegen die VerschleiBwiderstédnde gegen
SiC und Al_0, auf Jjeweils dhnlichem Niveau. Wahrend fiir das
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weichere A1203 ein Wert wvon ca. 55 km/cm3 erreicht wird, be-
trdgt er flir das hdrtere SiC ungefdhr 15 km/cm3. Diese Werte

entsprechen der VerschleiBtief- bzw. VerschleiBhochlage.

~Zusammenfassend kann festgestellt werden, daB die meisten
mehrphasigen borcarbidhaltigen Zusammensetzungen einen Uber-

ragenden Abrasionswiderstand haben.
IIT.5.2. Verhalten als spangebendes Werkzeug

Angaben iber die Eignung von Borcarbid und borcarbidhaltiger
Zusammensetzung zum Zerspanen sind in der Literatur sehr
selten.

Dawihl /62/ kommt bei seinen Betrachtungen des Borcarbids zu
dem Ergebnis, daB Borcarbid nicht zur spangebenden Bearbei-
tung von Metallen und anderen Werkstoffen in Betracht kommt.
Zur Begrilindung schidtzt er die notwendigen Festigkeiten im
Werkzeug ab, die erheblich lber den Festigkeitswerten des
seinerzeit verfligbharen Borcarbids liegen.

Whitney /174/ stellt Werkzeuge aus einer Reihe von borcar-
bidhaltigen Zusammensetzungen her (vorwiegend B4C + Boride),
die fiir die Zerspannung von Titanlegierungen vorgesehen sind.
In den praktischen Drehtests betrdgt die Standzeit dieser
Werkzeuge weniger als eine Minute, was auf die zu geringe

Festigkeit der Werkzeuge zurilickgefiihrt wird. Trotzdem stellt
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Whitney spéter /175/ borcarbidhaltige Zusammensetzungen als
Schneidstoffe der ndchsten Generation in Aussicht. Er bezieht
sich dabei auf Furukawa /37/, der mit einer heiBgepressten
B4C + 15 Gew.% Si-Schneidplatte eine Al-Mg-Legierung bearbei-
tet hat und dabei guten VerschleiBwiderstand und geringe Ver-
schweiBneigung findet. Die Schnittbedingungen (V = 500 m/min,
Vorschub = 0.2 mm/U, Schnittiefe = 0.5 mm) sind allerdings

als leicht zu betrachten.
Parallel zu dieser Arbeit wurde auch an anderer Stelle ver-

sucht, die hohe Hirte von Borcarbid und einer B4C/TiB2-Zu—
sammensetzung in einem Werkzeug auszunutzen, mit dem man Al+
40 Gew.% B8iC-Legierung bearbeitet werden kann /176/. Es wird
ein Freifldchenverschleil beobachtet, der niedriger als der
vieler konventioneller Schneidstoffe ist, aber um ein viel-

faches iliber dem des polykristallinen Diamanten liegt.

IIT.5.2.1 Bearbeitung von Stahl CK45

In Abschnitt III.1.714 sind einige allgemeine Versuchsbedin-
gungen aufgefiihrt, flir die Bearbeitung von Stahl wurden fol-

gende weitere Parameter gewdhlt:

Schnittiefe: 2 mm

Vorschub: 0.25 mm/U
Schnittgeschwindigkeit: 100 - 300 m/min
Klemmhalter: CSBNR 3232 P 12-C

Trockener Schnitt

Bei Schnittgeschwindigkeiten zwischen 100 und 300 m/min be-
tradgt die Standzeit von Wendeschneidplatten der Zusammen-
setzungen Ti/RC, Zr/RC, Lal, SiEu und Alob (siehe Tab. III/16)
nur ca. 15 Sek. Bis auf eine Ausnahme trat kein Plattenbruch

beim Anschnitt auf.

Vielmehr stumpfte die Schneidkante binnen kiirzester Zeit ab,
was zu einer erhShten Leistungsaufnahme der Drehmaschine fiihrt.
Unter dem hohen Schnittdurck versagen die Platten durch Bruch,

sofern die Maschine nicht abgestellt wird.
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Die Platten weisen extremen Kohlenverschleif und daraus re-

sultierende Schneidkantenausbriiche auf.

Schnitt mit Klhlschmierung

Unter gleichen Schnittbedingungen wie oben erh®ht eine Kihl-
schmierung die Lebensdauer der Platte auf ca. 1 Minute. Es
treten dieselben VerschleiBerscheinungen auf wie beim trocke-
nen Schnitt, wobei die unterschiedlichen Zusammensetzungen
etwa gleiche Standzeiten haben. Hervorzuheben ist, daB die

Schneidplatte der Zusammensetzung B4C/LaB (= Lal), die im

Vergleich zu den anderen Zusammensetzungeg schlechte Eigen-
schaften (niedrige Biegebruchfestigkeit, niedrigen Abrasions-
widerstand und niedrige Hérte) aufweist, im Drehtest mit den
anderen Zusammensetzungen vergleichbar war.

Die Abb. III/89 und III/90 zeigen das typische Aussehen der
Schneidplatte nach einer Minute. Deutlich zu sehen ist der
starke KolkverschleiB. Die durch die Abstumpfung entstehen-
den Ausbriiche hinterlassen an der Freifldche z.T. tiefe
Furchen, siehe Abb. III/89. Die unter diesen Schnittbedin-
gungen entstanden, in der Metallbearbeitung sehr ungern ge-
sehenen FlieBspdne sind in Abb. II/91 dargestellt.
RolkverschleifBl ist auf chemische Reaktionen oder Diffusions-
vorgange zwischen Werkstiick bzw. dessen Spane und dem Werk-
zeug zurlckzufiihren. In Abschnitt 2.3.1 wurde ausgefihrt,
daB Borcarbid mit den meisten Metallen zu Boriden reagiert.
Bei der Bearbeitung von Stahl bilden sich an der Grenzfldche
Span/Werkzeug Eisenboride. Fe und Fe2B bilden ein Eu-
tektikum, dessen Schmelzpunkt bei ca, 11700C liegt /112/. Die
entstehende Schicht wird durch den ablaufenden Span abge-
fiihrt, sodaB stdndig reaktionsfdhige Grenzfldchen vorhanden
sind, was zu dem ausserordentlich hohen Verschleif flihrt.

Die Konstitution der lbrigen Systeme Metall-Bor-Kohlenstoff
148t vermuten, daB sich Eisenwerkstoffe bzw. Eisenlegierungen
generell nicht mit borcarbidhaltigen Schneidstoffen drehen
lassen. Welche Verhdltnisse beim Frdsen vorliegen, wo keine
so hohe Temperaturbelastung der Schneidkante entsteht, muB

noch geprift werden.
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Abb. III/89
B,C/%ZrB, (=Zr/RC)
V = 200 m/min

Schnittiefe: 2 mm

mit Klihlschmierung

| Abb. III/90
,;B4C/LaB6 (=La1)

V = 200 m/min
Schnittiefe: 2 mm

mit Kihlschmierung

Abb. III/91

Beim Drehen ent-
standene Fliefspéne
(CK 45) Vv = 200 m/min
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IIT.5.2.2. Bearbeitung der Aluminiumlegierung AlSi 12

Nach /177/ entstehen beim Zerspanen von Aluminiumwerkstoffen
niedrigere Schneidkantentemperaturen als bei Stahl. Auch
KolkverschleiB wird bis auf Ausnahmen nicht beobachtet. Trotz-
dem eignen sich nicht alle Schneidwerkstoffe fiir die Bearbei-
tung von Aluminiumlegierungen.

Beispielsweise zeigen Werkzeuge aus kubischem Bornitrid (CBN)
bei der Bearbeitung libereutektischer Al-Si-Legierungen er-
heblichen Freifl&dchen- und KolkverschleiB, dem die Werkzeuge
bei nur 600 m/min Schnittgeschwindigkeit innerhalb kilirzester
Zeit unterliegen. Auch oxidkeramische Schneidstoffe sind

starkem DiffusionsverschleiB unterworfen.

Die flir die eigenen Versuche verwendete Aluminiumlegierung
und die Schneidplattengeometrie sind in Abschnitt III.1.14
beschrieben. Es wurde der Klemmstahlhalter Typ: CSBNR 3232

P 12-C verwendet. Diese Kombination von Plattenhalter und
Schneidplattengeometrie ist zwar flir die Bearbeitung von
Al-Legierungen nur bedingt geeignet, 148t aber orientieren-
de Aussagen 2zu.

Die Schnittgeschwindigkeit kann unter diesen Bedingungen bis
auf V = 1500 m/min gesteigert werden, wobei ausgezeichnete
Standzeiten erhalten werden.

Abb. IIT/92 zeigt die Schneidkante der Platte Zr/RC nach 45 Mi-
nuten (Vorschub: 0,25 mm/U Schnittiefe: 1,5 mm). Es ist fast kein
KolkverschleiB festzustellen. Auch der Freifl&@chenverschleif
ist, von den Ausbrilichen abgesehen, minimal. Die Ausbriliche
sind auf Maschinenschwingungen zurilickzufiihren. Der geringe
Schneidkantenversatz zeigt, daB die Standzeit noch nicht er-
reicht ist. Auf der Freifldche sind die Spuren von Abrasions-
verschleif zu erkennen (siehe Abb. III/94), der von harten
Gefligebestandteilen (Si,SiOz) verursacht wird.

Flir die Bearbeitung von Aluminiumlegierungen sind borcarbid-
haltige Werkzeuge geeignet, obwohl Borcarbid und Aluminium
nicht koexistent sind. Die Reaktionskinetik ist bei den auf-
tretenden Temperaturen an der Schneidkante offensichtlich so
gehemmt, daB sie innerhalb der Standzeit keine Bedeutung hat.
Eine Untersuchung, inwieweit sich die Standzeit durch opti-

mierte Schneidgeometrie steigern 1l&B8t, steht noch aus.




175

Wendeschneidplatte
B4C/ZIB2 (80/20 mol.$%)
(& Zr/Rc)

Werkstilick = AlSi 12

AY = 1500 m/min
t = 45 min

(mit Kihlschmierung)

Abb. IITI/92

VergrtBerung 20 x

Abb. III/93

VergrdBerung 100 x

Abb. ITII/94

VergrdBerung 500 x
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IV, DiskussioN DER ERGEBNISSE

Die vorgelegten Versuchsergebnisse erlauben eine neue Be-
wertung der Aussichten, Borcarbid sinnvoll in der VerschleiB-
technik einzusetzen. Die Ergebnisse zeigen die M&glichkeiten
der gezielten Eigenschaftsdnderung von Borcarbidbasiswerk-
stoffen auf und gleichzeitig werden anwendungsorientierte
Herstellungsverfahren angegeben. Bei der Herstellung und Be-
urteilung des Anwendungsverhaltens borcarbidhaltiger Werk-
stoffe muB die groBe Reaktionsfdhigkeit des Borcarbids be-
ricksichtigt werden.

Die Konstitutionsuntersuchungen zeigen, dafB Borcarbid ein
vdllig anderes Reaktionsverhalten zeigt als die ebenfalls
harten Ubergangsmetallcarbide. Aus den Ubergangsmetallcar-
biden kann mit Bindemetallphasen ein Werkstoff mit bisher
unerreicht guter Eigenschaftskombination von H&rte und
Zdhigkeit hergestellt werden, den man als Hartmetall be-
zeichnet. Bindemetallphase und Hartstoff sind koexistent,
wobei beide Phasen mehrkomponentig sein k&nnen.

Die aus einem Metall, Bor und Kohlenstoff aufgebauten ter-
ndren Systeme sind aber von den Gleichgewichten zwischen
Borcarbid und einem Borid gekennzeichnet, die die Anwendung
des "Bindemetall~Konzeptes" zur Verminderung der Sprodigkeit
bei Borcarbid erschweren. Unter bestimmten Bedingungen k&nnen
jedoch metastabile Gefligezustdnde aufrecht erhalten werden.
Metastabile Werkstoffe kommen fiir den Einsatz bei niedrigen
Temperaturen in Betracht, bei denen die Zeiten zur Gleich-
gewichtseinstellung hinreichend lang sind. Esg ist also
durchaus m8glich, Borcarbid in eine zdhe Bindemetallphase
einzulagern.

Ein thermodynamisch stabiles zweiphasiges Geflige aus Borcar-
bid und einem Metall ergibt sich im System Si-B-C (Silizium
wird hier als Metall bezeichnet, wenngleich ihm die filir Me-
talle typische Duktilitdt weitgehend fehlt). Das neu unter-
suchte System zeigt die Koexistenz von Silizium mit einem
Borcarbidmischkristall. Gegeniliber Kupfer, das ebenfalls mit
Borcarbid koexistent ist, hat Silizium den Vorteil, daB es
Borcarbid gut benetzt. Das ermdglicht die Herstellung von
dichten Formkorpern durch Infiltration eines Borcarbidske-

lettkOrpers mit Silizium.
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Die LOsungs- und Wiederausscheidungsvorgdnge lassen ein druck-
loses Sintern mit fliissiger Phase zu. Damit 188t sich der

hohe Abrasionswiderstand des Borcarbids auch in einfach zu
verarbeitenden Werkstoffen ausniitzen. Es muB geprift werden,
ob diese eine Alternative zu den bisher liblichen SiC-Werk-
stoffen darstellen, sofern die Einsatztemperaturen unter

ca. SOOOC bleiben (Anwendungs: Gleitringe und =-schienen,

| Dichtringe und =-scheiben, Lager usw.).

Die Konstitutionsuntersuchungen zeigen weiter, daB Borcarbid
mit Zirkon- (ZrOZ) und Hafniumoxid (HfOz) reagiert. Das bei
Aluminiumoxidkeramik so erfolgreich angewandte Konzept der
Umwandlungsverstdrkung kann daher auf Borcarbid nicht Uber-
tragen werden. Eine meBbare ErhShung der Rifzdhigkeit 1&dRt
sich nur durch eine hohe Zahl von Korngrenzen und Phasen-
grenzen erreichen.

Zahlreiche Phasen- und Korngrenzen konnen die F&dhigkeit eines
sprdden Werkstoffes verbessern, Verformungsenergie vor dem
Bruch abzubauen /178/. Dabei spielt nicht nur die Anzahl,
sondern auch die Konstitution der Grenzen eine bedeutende
Rolle. Bei Borcarbid sind die Phasengrenzen auch insofern
wichtig, als nur durch ein heterogenes Geflige das Riesen-

kornwachstum bei der Verdichtung unterdriickt werden kann.

Welche Vorgdnge an den Phasengrenzen unter Belastung bei
niedrigen Temperaturen (bei denen noch keine Kriechvorgidnge
stattfinden) ablaufen, ist bislang ungekldrt. Uber den Auf-
bau einer in mechanischer Hinsicht "optimalen" Phasengrenze
lassen sich nur Vefmutungen anstellen. Da bel Raumtemperatur
in Borcarbidkornern ebensowenig wie im Siliziumcarbid die Ver-
setzungsbewegung bei der Verformung eine Rolle spielt (es gibt
bei diesen Spannungszustdnden keine plastische Deformation),
muB von der Korn- oder Phasengrenze eine riffortschrittshemmen-
de Wirkung gefordert werden. Dieses kann durch Aufspaltung der
Risse geschehen, wobei die Energiedichte in den entstehenden
Teilrissen unter der zum Weiterlaufen des Risses notwendigen
Energie bleibt. Der RiB kd&me dadurch zum Stillstand.

Auf die Frage, welche Grenzflidchen diesen Zweck am besten
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erflillen, wird weiter unten noch einmal eingegangen. In Tab.
IV/1 sind die Eigenschaften der Zusammensetzungen qualita-

tiv beurteilt. Man erkennt, daf keiner der untersuchten Werk-
stoffe alle geforderten Eigenschaften gleichzeitig in sich

vereinigt. Zwischen der Biegebruchfestigkeit und dem Riss-
widerstand kann eine gegenldufige Tendenz beobachtet werden,

so daB hier ein den Anforderungen angepasster Kompromif ge-
funden werden muB. Die zunichst nicht einzusehende Gegenldufig-
keit von Biegebruchfestigkeit und RiBwiderstand kann aber

mit den Vorstellungen von der Konstitution der Phasengrenzen

erkldrt werden.

Tab. IV/1 Qualitative Beurteilung der Eigenschaften

Zusammen- Harte RifBwider~ | Biegebruch-| Abrasions-
setzung stand festigkeit widerstand
TiEu +-+ - +
Ti/RC + ++ +
TisSi + + n.g.
SiEu ++ - ++
Alob o} + +
Lal e} + - -
Zr/R, + ++ - ++
B4C ++ - n.g. -
(+)+ = (sehr) gut o = mittelmdBig
(=)= = (sehr) schlecht n.g. = nicht gemessen
Bezeichnungen der Zusammensetzungen sind in
Tab. III/16 erklirt.

Beziliglich des RiBwiderstandes sind die Zusammensetzungen Bor-
carbid/metallischer Hartstoff den anderen Zusammensetzungen
liberlegen. Bei der Biegebruchfestigkeit kehren sich die Ver-
hdltnisse um. Die Phasengrenzen zwischen Borcarbid und me-
tallischem Hartstoff haben offensichtlich in hdherem MaRe
eineriRaufspaltende Wirkung als die Phasengrenzen der anderen
Stoffpaarungen.

Nach /179/ ist die Energie der Phasengrenze sehr hoch, wenn
die aneinandergrenzenden Phasen verschiedene Bindungstypen

haben. Die sich in der Grenzfldche berllhrenden Atome weisen
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dann sehr unginstige Nachbarschaftsverhidltnisse auf. Die
hohen Grenzfl&dchenenergien haben eine geringe gegenseitige
Benetzung zur Folge. Von einer derartigen Phasengrenze kann
keine hohe Festigkeit erwartet werden. DaB diese Grenzfli-
chenverhdltnisse filir die Paarung Borcarbid/metallischer Hart-
stoff tatsdchlich so sind, zeigt sich an den Gefiigen, bei
denen sich die Phasengrenzen dem thermodynamischen Gleich-
gewicht ndhern kodnnen. In den Gefligen der Proben RB und RD
(siehe Abschnitt IIT.3.1) belegt die Morphologie der Kd&rner

eine hohe Grenzfl&chenenergie.

Flir den RiRausbreitungswiderstand ist aber nicht nur die
Festigkeit der Grenzfldchen entscheidend, sondern auch defen
Anzahl. Die bei geeignetem Herstellungsverfahren entstehenden
und R,) haben einen hdheren RiB-

A C
widerstand. Die Festigkeit der Grenzfl&chen hdngt nicht von

Feinkorngeflige (Proben R

Herstellungsverfahren, sondern nur von der Wechselwirkung
der benachbarten Phasen ab.

Bei der Stoffpaarung Borcarbid/Siliziumcarbid grenzen zwei
vorwiegend kovalent gebundene Phasen aneinander. Ahnliche
Gitterdimensionen lassen teilkohdrente Phasengrenzen hoher
Festigkeit zu. Im System Borcarbid/Siliziumcarbid ist mit
Sicherheit eine geringfligige gegenseitige LOslichkeit vor-
handen, die bei der Verdichtung des Materials eine erh&hte
Diffusionsbewegung der Atome ausldst. Das ermdglicht die
Ausbildung einer energetisch glinstigen Phasengrenze. Die
hohe Biegebruchfestigkeit dieses Werkstoffes 188t auf eine
hohe Festigkeit derartiger Grenzfldchen schlieBen. Die rif-
ausbreitungshemmende Wirkung solcher Phasengrenzen ist ge-
ringer als im ersterwdhnten Fall (B4C/metallischer Hart-

stoff), da die Aufspaltung der Risse behindert wird.

Die Eigenschaften der Phasengrenze zwischen Borcarbid und
dem keramischen Hartstoff A1203/scheinén zwischen den beiden
erstgenannten F&dllen zu liegen. Zwischen den kovalenten und
ionisch gebundenen Phasen sind nur mé&Bige Wechselwirkungen

zu erwarten. Der RiBwiderstand iUbertrifft den bei B4C/SiC
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gemessenen, widhrend die Biegebruchfestigkeit unter dem des
B4C/SiCmWerkstof€es liegt.

Somit kann die Frage nach den Eigenschaften einer "glinstigen"
Phasengrenze beantwortet werden.

Unter der Voraussetzung, daf die Energiedissipation vorwie-
gend durch Rifbildung abl&duft, bewirken kohdrente oder teil-
kohdrente Phasengrenzen eine hohe Biegebruchfestigkeit bei
vermindertem RiBwiderstand. Phasengrenzen geringer Festig-

keit beglinstigten die Auspaltung von Rissen und wirken so-
mit stdrker rifausbreitungshemmend. Gleichzeitig nimmt die

Biegebruchfestigkeit ab. Ein glinstiges Verhdltnis der Festig-
keiten von Kbrnern und Phasengrenzen, das sich auf den Riss-
verlauf auswirkt, ist bei den binderfreien Verbundwerkstoffen
anzustreben.

Unabhdngig von Charakter der Zusatzphase erhdlt man die op-
timale Kombiﬁation aus RiBwiderstand und Biegebruchfestig-
keit durch ein feinkdrniges und homogenes Geflige.

Aus diesem Zusammenhang geht die Bedeutung der Phasenbe-
ziehungen flr die Werkstoffentwicklung hervor. Nur bei Kennt-
nis der Phasenbeziehungen lassen sich die MOglichkeiten un-
terschiedlicher Herstellungsmethoden realisieren und deren
EinfluB zur Optimierung von Werkstoffen verwenden.

Auf die Eigenschaften von Korn- und Phasengrenzen hat man

bei vorgegebener Zusammensetzung eines Werkstoffs keinen
EinfluB, wohl aber auf deren Ausbildung. Die Morphologie

der Gefligebestandteile wirkt sich auf die mechanischen Eigen-
schaften aus.

Die oft zur Deutung von Eigenschaften mehrphasiger Werkstoffe
herangezogene thermische Fehlpassung ist in den vorliegenden
Zusammensetzungen von untergeordneter Bedeutung. Wie aus

Tab. III/20 (Seite 151) hervorgeht, haben TiBz, ZrBZ, LaB6

und A1203 einen hdheren thermischen Ausdehnungskoeffizienten
als Borcarbid. SiC und B4

mische Ausdehnung. Da die Zusatzphasen wegen des geringen

C haben nahezu die gleiche ther-

Anteils als isolierte Inseln vorliegen, k&nnen sie keine
groBen Krdfte auf die Matrix ausiiben. Die teilweise niedrige
Grenzflidchenfestigkeit und die stdrkere Schrumpfung der me-
tallischen Zusatzphasen fihren dazu, daB hdufig Ausbrliche

an den Schliffen beobachtet werden.
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Zusammenfassend kann aber festgestellt werden, daB die Fe~
stigkeit der untersuchten Werkstoffe trotz des unterschied-
lichen Charakters der Zusatzphasen auf dhnlichem Niveau
liegt. Das ist auf den dominierenden EinfluB des Hauptbe-
standteils Borcarbid zuriickzufiihren.

Auch das Oxidationsverhalten der Werkstoffe wird von dem

des Borcarbids bestimmt. Bei den mehrphasigen Werkstoffen
gibt es auBer im System Si=B-C zwischen den Gefligebestand-
teilen keine LOslichkeiten. Die Folge davon ist, daB immer
"reine" Borcarbidfldchen Kontakt mit der oxidierenden Um-
gebungsatmosphdre haben. Da das sich bildende Boroxid schon
bei 450°C schmilzt, kann der Sauerstoff leicht durch die
flissige Schicht zum Borcarbid diffundieren. Die hohere
Oxidationsbestédndigkeit der mehrphasigen Werkstoffe ist

vor allem auf den verminderten Fl&dchenanteil des Borcarbids
zurlickzufihren.

Die Oxidationsbestdndigkeit der Werkstoffe im System Si-B-C
ist hther als die der anderen Zusammensetzungen. Die h&chste
Oxidationsbestédndigkeit in diesem System haben die Verbin-
dungen SicC, SiB4 und SiB6. Die L&sung von Silizium im Bor-
carbidgitter bewirkt eine Erh&hung der Oxidationsbestdndig-
keit, wenngleich bei weitem nicht die Werte der oben genann-
ten Verbindungen erreicht werden.

Flir einen Schneidstoff hat die Oxidationsbestidndigkeit nur
eine untergeordnete Bedeutung. Luftsauerstoff hat offensicht-
lich zu den heiBesten Stellen des Werkzeugs (=Hauptschneide,
Spanleitfldche) keinen Zutritt. Aus einem Vergleich mit
kommerziellen Schneidwerkstoffen geht die Uberlegenheit der
Borcarbidbasiswerkstoffe hervor. Hier zeigt sich ganz klar,
daB nicht das Oxidationsverhalten, sondern die Reaktions-
fdhigkeit des Borcarbids der limitierende Faktor beim Ein-
satz der Werkstoffe ist.

Die Drehversuche an Stahl haben gezeigt, daf unter den hohen
Temperaturen Reaktionen ablaufen, die zu starkem Kolkver-
schleif fihren. Bei Kenntnis der Phasenbeziehungen ist dieses
Verhalten zu erwarten (siehe System Fe-B-C S. 73). Wie die

anderen Konstitutionsuntersuchungen zeigen, ist mit diesem
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Kolkverschleifl bei der Bearbeitung aller (boridbildenden)
Metalle zu rechnen. Lediglich Kupfer bildet keine Boride.
Flir die Bearbeitung von Kupfer sind sehr scharfe Werkzeug-
geometrien (=spitzer Keilwinkel) erforderlich, die mit
binderfreien Schneidstoffen nicht zu erreichen sind. Ab-
gesehen davon hat die spangebende Bearbeitung von Kupfer
mengenmdfig keine Bedeutung und stellt auch kein nennens-
wertes Verschleifproblem dar.

Fiir die Bearbeitung von harten und schleifienden Aluminium-
legierungen sind die Borcarbidbasiswerkstoffe geeignet.
Die Werkzeuggeometrie mufl nicht ganz so scharf sein (d.h.
es ist ein stumpferer Keilwinkel zuldssig) wie bei den
weichen Werkstoffen. Andererseits verlangen die harten Ein-

lagerungen (z.B. S8i) sehr abrasionsbestdndige Schneidstoffe.

Da die beim Zerspanen von Aluminiumlegierungen auftretenden
Temperaturen deutlich niedriger sind als bei Stahl, tritt
der diffusionsbedingte KolkverschleiB nicht auf. Die hohe
Abrasionsbestdndigkeit der Werkstoffe 148t hohe Schnittge-
schwindigkeiten zu.

Flir die Aluminiumlegierungen stellen Schneidstoffe auf Bor-
carbidbasis eine echte Alternative dar.

Wie die praktischen Drehversuche gezeigt haben, geniigt die
Festigkeit der neuen Werkstoffe den Anforderungen der span-
gebenden Bearbeitung. Die Sprodigkeit ist so weit reduziert,

daB Plattenbriliche beim glatten Schnitt nicht auftreten.

Die Herstellung von einfachen Formteilen (z.B. Schneidplatten)
aus den neuen Werkstoffen wird durch das daflir entwickelte
HeiBpressverfahren stark vereinfacht. Das Vorpressen der
Bornitridschiittung (siehe 5. 141) kann automatisiert werden
und die Matrizen sind wiederholt verwendbar; dadurch ergeben
sich wirtschaftliche Vorteile. ’

Formteile aus Borcarbidbasiswerkstoffen k&nnen dadurch allge-
mein dort in der VerschleiBtechnik Anwendung finden, wo bei
geringer Temperaturbelastung‘héchste VerschleiBfestigkeit

gefordert wird.
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V. AUSBLICK

Im Verlauf der Untersuchungen ercgaben sich Fragestellungen,
die im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht beantwortet wer-
den konnten. Die weitere Beschdftigung mit diesen Fragen
dient der Verbesserung und dem besseren Verstdndnis der hier

untersuchten Werkstoffe.

Insbesondere sollte die Bedeutung der Phasengleichgewichte
im System Si-B-C filir die Herstellung und Eigenschaften der
Werkstoffe aus diesem System untersucht werden. Das Gleich-
gewicht, die gute Benetzung und die LOsungs- und Wieceraus-

scheidungsvorginge zwischen Silizium und einem Borcarbidmisch-

kristall sollten ein druckloses Dichtsintern mit flilissiger
Phase erm&glichen. Da die VerschleiBeigenschaften eines Bor-
carbidwerkstoffs durch freies Silizium verschlechtert werden,
ist ein mdglichst geringer Siliziumzusatz anzustreben. Unter
Umstédnden ist es auch mdglich, die Siliziumphase nur voriiber-
gehend bei der Sinterung existieren zu lassen, indem sie an-
schlieBend in Borcarbid in L&sung geht. Das Sintern "mit ver-
schwindender fliissiger Phase" kann zu einem einphasigen Bor-
carbidmischkristall fiilhren, der bessere VerschleiBeigenschaf-
ten als der zweiphasige Werkstoff hat. Die Untersuchung des
Oxidationsverhaltens wird zeigen, ob dieser Mischkristall

bessere Eigenschaften aufweist als das reine Borcarbid.

Der hohe Diffusionsverschleifl bei der spangebenden Bearbei-
tung von Stahl wird durch die hohen Temperaturen an der Span-
abgléitflache. verursacht. Der DiffusionsverschleiB 13Bt sich
verhindern, wenn entweder die Temperaturen gesenkt oder nur
Kontakt zu Stoffen zugelassen wird, die nicht mit Borcarbid

reagieren.

Beim Frésen ist die Temperaturbelastung der Schneiden stark
reduziert, da die Eingriffzeit klrzer als beim Drehen mit
glattem Schnitt ist. Versuche miissen zeigen, ob die Werk-
stoffe bei geeigneter Schneidgeometrie der mechanischen und

thermischen Wechselbelastung gewachsen sind.
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Bisher wurde nur die Bearbeitung metallischer Werkstoffe in
Betracht gezogen. Eine Eignungspriifung flir andere Werkstoff-
klassen wie Holz, Kunststoffe und Glas steht noch aus. Trotz
ihrer "Weichheit" treten bei Holz und Kunststoff sowie bei
Verbundwerkstoffen aus Glas und Kunststoff ernste Ver-
schleiBprobleme auf, die z.T. die Verwendung von Diamant-
werkzeugen oder solchen aus kubischem Bornitrid (CBN) not-
wendig machen. Hier k&nnten Werkzeuge auf Borcarbidbasis
eine wirtschaftliche Alternative sein. Im Vergleich zu den
beiden hdrteren Stoffen hat Borcarbid mit Abstand das glin-

stigste Verhdltnis von Preis/Harte.

Neben der Untersuchung technologischer Aspekte miissen aber
auch die Grundlagen des Verstdndnisses der Eigenschaften
binderfreier Werkstoffe geschaffen werden. Dazu gehbren vor
allem Untersuchungen zum Aufbau und der Wirkung von Phasen-
grenzfldchen. Die hier nur phénomenologisch dargestellten
Eigenschaften k&nnten bei bekannter Wechselwirkung der Pha-

sen besser erkldrt werden.

Durch unmittelbare Betrachtung der Phasengrenzen im TEM und
deren oberfldchenanalytische  Untersuchung muf ihr Aussehen
und Aufbau untersucht werden. Hier interessiert vor allem
die Frage, ob trotz des hohen Dampfdrucks von Boroxid eine
Grenzflichenphase existiert. Die Kenntnis der Konstitution
von Phasengrenzen ist eine Voraussetzung zur weiteren Opti-

mierung der binderfreien Werkstoffe.
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