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1. Einleitung 

Keramische Materialien gewinnen zunehmende Bedeutung als Konstrulaionswerkstoff. Ge- 

genüber Metallen bzw. metallischen Legierungen haben sie Vorteile, die z. B. in der geringen 

Dichte, der hohen Festigkeit auch bei hohen Temperaturen und der generell höheren t h e d -  

schen Beständigkeit liegen. So wurden besonders in den siebziger und achtziger Jahren große 

Anstrengungen unternommen, Gasturbinen aus Keramik zu bauen, um den Wirkungsgradvor- 

teil durch die mögliche höhere Temperatur im Brennraum nutzen zu können. Auch wenn es bis 

heute nicht möglich ist, eine Turbine vollständig aus keramischen Materialien zu konstruieren, 

gibt es bereits viele Einsatzgebiete, in denen keramische Materialien Metalle zunehmend erset- 

zen. Ein Beispiel ist der Motorenbau wo z. B. Ventile und Turbolader aus Keramik zum Ein- 

satz kommen [1,2]. 

Zu den wichtigsten keramischen Werkstoffen gehören Keramiken auf Sjliziumnit37.dbasis, die 

die höchste Festigkeit d e r  bis heute bekannten keramischen Materialien bei hoher Temperatur 

aufweisen [3]. Probleme beim Einsatz dieser Materialien bestehen zum einen im aufwendigen 

Herstellungsprozeß, der Sprödigkeit des Materials und der Sensitivität der Materialeigenschaf- 

ten bezüglich der Oberfiächenbeschaffenheit. Gerade der letzte Punkt ist der Grund dafUrJ daß 

in den letzten Jahren Versuche gemacht wurden, mit einer Oberflächenmodifiziemg die Ma- 

terialeigenschafken der Keramik gezielt zu verbessern. Überblicke über verschiedene Möglich- 

keiten der Oberflächenbehandlung sind 2.B. in [4], [5] und [6] zu finden, Eine interessante 

Möglichkeit der Oberflächenmodifikation bietet die Ionenimplantation, bei der Ionen mit eher 

definierten Energie in die Oberfläche eingebracht werden. Seit Arifang der achtziger J&e giit 

es entsprechende Untersuchungen fur keramische Materialien. Neben der Unte~suchmg 

grundlegender Effekte durch die Ionenbestrählung steht dabei bei Werkstoffen fulr t%nikeulreae 

Anwendungen naturgemäß die Verbesserung der mechanischen und tribologkcht3n BigenscIiaE 

ten im Vordergrund. 

Diesen Problemen ist auch die vorliegende Arbeit gewidmet, die wie folgt aufgebwt is4[: h 

Kapitel 2 (Grundlagen) werden zunächst die Herste~mgsprozesse, die für moderne k e r d -  

sche Materialen zur Anwendung kommen, erläutert und Stnrlmu und Eigenschaften VOB Ke- 

ramik auf Siliziumnitridbasis beschrieben. h weiteren werden die pdliegt4u!dt:n Aspekte d a  

Tnbologie, also des Reibungs- und VerschleiDverhdtens von keramischen Mattsaen &h- 

tiert. Die Gsundiagen der Ionenimplmtation werden. in Kapitel 2.3 be;liandeB, wobei besonders 

auf die schon beis~ehenden Erkenntnisse über den Eiuß von i[une~pilantation auf &f: me- 



chanischen und tibologischen Eigenschaften von keramischen Materialien eingegangen wird. 

Darauf aufbauend wird in Kapitel 2.4 die Z&&ellung der vorliegenden Arbeit umrissen. Die 

verwendeten experimentellen Techniken sind in Kapitel 3 beschrieben. Die Darstellung der 

Ergebnisse gliedert sich in zwei Teile. Im ersten Teil werden die strukturellen Änderungen 

durch Implantation bei Raumtemperatur dargestellt und der Einfluß der Implantation auf die 

tribologischen Eigenschaften diskutiert. Breiten Raum nehmen dabei die Untersuchungen zur 

A&äning möglicher verschleißreduzierender Mechanismen ein. Im zweiten Teil wird die 

Phasenbildung und Rekristallisation der amorphen obedächennahen Bereiche bei nachträgii- 

cher Temperung des implantierten Zustandes behandelt. Abschließend wird untersucht, inwie- 

weit eine zusätzliche Temperung das Verschleißverhalten des Materials verändert. Die 

Untersuchungen über das Temperaturverhalten des implantierten Zustands stehen dabei unter 

zwei Aspekten: Zum einen ist im ]Hinblick auf die oben erwähnten Hochtemperaturanwendun- 

gen von Silizumnitridkeramik von Interesse, wie sich die Rekristallisation und Phasenbildung 

während der Temperung auf die mechanischen Eigenschaften des Materials auswirkt und in- 

wieweit die bei Raumtemperaturimplantation erzielbaren Verbesserungen auch noch bei hohen 

Temperaturen wirksam sind. Zum anderen wird untersucht, inwieweit sich das Korrosionsver- 

halten der Keramik durch die Implantation positiv beeinflussen läßt. 



2. Grundlagen 

2.1 Herstellung von Siliziumnitrid-Keramik 

Kristallines Siliziumnitrid existiert in zwei ModSkationen, a-Si3N4 und P-Si3N+ die beide eine 

hexagonale Kristallstruktur besitzen. Stniktunintersuchungen zu diesen Modifikationen finden 

sich z.B. in [7], [SI, E91 und [10]. Die entsprechenden Strukturdaten sind in Tabelle 2.1.1 auf- 

geführt. Das Si in Si3N4 liegt in einer sp3 hybridisierten Konfiguration vor, die zur Ausbildung 

von überwiegend kovalenten Bindungen zu je vier Stickstoffatomen führt, wobei die N-Atome 

eine tetraederförmige Anordnung ausbilden. Der vorwiegend kovalente Charakter der Si-N 

Bindungen ist wesentlich fur die hohe Härte des Materials. Beide Modifikationen sind aus die- 

sen SiN4-Tetraedern aufgebaut. Die Tetraeder sind als dreidimensionales Netzwerk msam- 

mengefügt, so daß sie sich an den Ecken berühren, d.h. jedes Stickstoffatom gehört zu je drei 

Tetraedern. Die Kristallstrukturen der a- und ß-Phase sind in Abbildung 2.1.1. dargestellt (ß- 

Si3N4 oben, a-Si3N4 unten). 

Tabelle 2.1. I: Strukturdafen von Siliziumnitrid 

Beide Kristallstrukturen sind aus Silizim-StickstoEebenen adgebaut, wobei die P-4Lhase Ebe- 

nen in der Reihenfolge AB ABAB... besitzt (in Ec tung  der C-Achse), wiibeend die d h a s e  die 

Ebenenreihenfolge ABCDÄBCD.. . zeigt, Die AB Ebenen des beiden Phasen sind identisch. 

Aus der Ebenenabfolge ergiit sich, daß beim P-Si3N4 Kanäle ia c-%chtung vorhanden sk& die 

beim a-SkN4 nicht auftreten, 

Die a-Si~N4 Phase kann als Niedertemperatunnodaation angesehen W&. iObexba1b 

ca. 1500°C findet der Phaseniibergang zut P-Phase gart. Des mgeketarte awgrng wrde 

nicht beobachtet, Es Jnußjebch beachtet wesden, daß je nach jcle3tisteIIrngsprozeB auch bei Sh- 



Ab6iIdurzg 2.1-1: Die &-Ebenen der Struktur (oben) und die AB und CD Ebenen der 

a-Si&$ Sft.&zcrt aw Referenz [I21 



tertemperaturen von mehr als 1500 'C ein Gemisch aus a- und P-Phase vorliegen kann. Dies 

liegt in der Kinetik des Phasenübergangs begründet: die Umwandlung in die P-Phase kann län- 

ger dauern, als der Sinterprozeß zur Verdichtung des Materials [I 11. 

Um einen hochwertigen keramischen Werkstoff herstellen zu können, muß der gesamte Her- 

stellungsprozess genau beherrscht werden, da Fehler, wie z. B. Verunreinigungen oder Inho- 

mogenitäten, die in einem fi.ühen Herstellungsstadium entstehen, beim Endprodukt zu 

bruchauslösenden Gefügefehlem Ehren können. Solche Fehler sind bei keramischen Werkstof- 

fen meist gravierender als bei Metallen, weil wegen der geringen Plastizität und Bruchzähigkeit 

des Materials bestehende Gefügefehler leicht zu Rissen führen können, und bestehende Risse 

sich leicht ausbreiten können. So kann keine allgemein güitige Festigkeitsgrenze angegeben 

werden, es sind nur statistische Aussagen möglich. Auch kommt es nicht, wie bei Metallen, zu 

Ermüdungserscheinungen mit einer graduellen Verschlechterung der mechanischen Eigenschaf- 

ten. Der Übergang vom sogenannten unterkritischem zum kritischen Rißwachstum kann spon- 

tan erfolgen und zum sofortigen Bruch des Bauteils. 

Der Herstellungsprozeß der Keramik beginnt mit der Fabrikation des Keramilspulvers. Dieses 

Pulver muß entsprechend aufbereitet werden, um z.B. eine gleichmäßige Köniung zu gewahr- 

leisten und Fremdpartikel zu eliminieren. Verunreinigungen und unregelmäßige KomgröBe und 

-form können im weiteren Herstellungsprozeß zu Inhomogenitäten des Materials fuhren, die 

die Festigkeit beeinträchtigen und daher möglichst vermieden werden sollten. Das Keramik- 

pulver wird nach der Aufbereitung entsprechend geformt und in einem nachfolgenden Sinter- 

schritt unter Einwirkung von Temperatur und Druck verdichtet. Die Formgebung erfolgt 

entweder durch Preßverfahren, wobei dem Pulver Bindemittel zugegeben werden, um eine 

gewisse Mindeststabilität des Preßlings zu gewährleisten. Eine andere Möglichkeit ist die Ber- 

stehng von hrtikelsuspensionen mit geeigneten ~ispergierwsmitteh, die dann durch Spritz- 

oder Gießverfahren in die gewünschte Form gebracht werden. Der sich an die Fomgebmg 

anschließende Sinterprozeß ist notwendig, um einen möglichst dichten Werkstoff zu e ~ h a l t ~ .  

Nicht vollständig verdichtete Keramik enthält Poren, die wiederum die Festigkeit herabsetze& 

Bei S-trid-Kerad kam von S i l k i ~  oder Siliziumnitridpulver ausgegmgen wexden 

(E131 und [14])* Bei der ersten Möglichkeit wird SLljziumpulver eutqse0:hend g e f ~ m t  

nachträ&ch nitriert. Dieses sogenannte reabionsgebdene S i l iz id t r id  ((.BSN = ~eh@tion 

bonded sifi~on nitnde) ist relativ porös und hat damit vef@ei6Xisw~is;e ~6hle6btr: m@ch;uii~~he 

EigenschaBq es kann aber nachträglich durch einen Sinterschria w&xr verdl~ht& W~T&L 

Dies f i k t  nun sogenmtea SREfSN (sinkred reaction boncled  EGO^ Gtdde:). Dk nveite 



Möglichkeit ist die Sinterung von Formteh  aus Silizi@tridpulver. Dieses wird meist durch 

die Reaktion von Siliziumpulver mit Stickstoff hergestellt. Das Sintern des Silizidtridpd- 

Vers wird dadurch erschwert, daß die vorwiegend kowalenten Si-N Bindungen die Diffusion 

von Teilchen stark behindern. Die Mobilität der Teilchen wird erst genügend hoch bei Tempe- 

raturen (>1850°C), bei denen schon die Zersetzung des ~iliziumnitnds begitint [15]. Dieses 

Problem kann durch Zugabe von Sinteradditiven (2.B. d2O3, Y2O3, MgO) umgangen werden. 

Diese Zusatzstoffe bilden beim Sintervorgang Schme@hasen, die die Diffusion erleichtern. Sie 

verbleiben nach dem Sinterprozeß in den Korngrenzen als amorphe oder teilkristahe Binder- 

phase, die die Materialeigenschaften besonders bei hohen Temperaturen maßgeblich beeidußt. 

Es gibt mehrere Sinterverfahren, die sich im wesentlichen durch den apparativen Aufwand und 

damit in den Kosten unterscheiden. Der aufwendigste Prozeß ist das heißisostatische Pressen 

(HIP = hot isostatically pressing). Hier wird das Keramikteil in Glas oder Metall eingekapselt 

und dann unter hohem Gasdruck erwärmt. Die Ummantelung überträgt den Druck gleichmäßig 

auf das Material. Anschließend wird die Ummantelung entfernt (2.B. durch Sandstrahlen oder 

Ätzen). Einfache geometische Formen körnen auch durch axiales Pressen (HP = bot pressinlg) 

in Graphitmatnzen hergestellt werden. Wesentlich kostlengünstiger und deshalb auch industrieli 

eingesetzt ist das Gasdrucksintern (GPS = gas pressUre sintering). Hier wird das Keramikteil in 

einem geeigneten Pulverbett unter einem hohen Druck ( typisch einige MPa) auf die Sinter- 

temperatur gebracht. Der hohe Gasdruck hat dabei zwei Aufgaben. Zum einen unterstützt er 

den Verdichtungsprozess, zum anderen verhindert er bei hohen Temperaturen die thermische 

Zersetzung des Siliziurmnitrids, was höhere Sintertemperaturen erlaubt. Dadurch kann die Pro- 

zeßdauer bis zur vollständigen Verdichtung des Materials verkürzt werden. Die Sinterparame- 

ter (N2-Druck, Temperatur, Anteil und Art der Additive) beeinflussen wesentlich das Gefüge 

des endgiltigen Bauteils und damit seine mechanischen Eigenschaften. So ist z. B. für eine 

hohe Festigkeit des Materials eine feinkörnige Struktur mit stäbchenförmigen Körnern von 

Vorteil [16,17]. Ein weiterer Punkt, der beachtet werden muß, ist die Schwindung des Materi- 

als beim Sintern. Diese muß bei der Bautefidimensionierung möglichst gut einberechnet wer- 

den, da nach dem Sioltern das Material nur sehr aufwendig und teuer nachbearbeitet werden 

kann. Außerdem ist zu beachten, daß durch die Nachbearbeitung (2.B. Schleifen, Polieren) 

Oberflächendefekte entstehen können, die die Bruchgefahr erhöhen (Risse, Kerben). Dies 

vermindert die Festigkeit der Keramik. 



2.2 Tribologische Eigenschaften keramischer Materialien 

Die tribologischen Eigenschaften eines Systems sind durch die Größen Reibung und Verschleiß 

charakterisiert. Reibung entsteht bei der Relativbewegung zweier sich berührender Körper. 

Meßgröße für die Reibung ist der Reibkoefient f ,  defhiert als Quotient aus Reibkrafi F, und 

Normalkraft FN. Verschleiß defuiiert sich gemäß DM 50320 [lS] als fortschreitender Materi- 

alverlust an der Oberfläche eines Festkörpers durch Kontakt mit einem festen, flüssigen oder 

gasförmigen Gegenkörper. Als triiologisches System ist in diesem Sinn der Festkörper selbst, 

der sich relativ dazu bewegende Gegenkörper, das Umgebungsmedium und eventuelle 

Kontaminationen (Adsorbate) an der Grenzfläche zwischen beiden Körpern anzusehen. Diese 

Definition ist insofern wesentlich, als es universell verschleißfeste Stoffe nicht gibt. Der Ver- 

schleiß bezieht sich immer auf die im gesamten System herrschenden Bedingungen, Das Aus- 

maß des Verschleißes läßt sich quantitativ durch den sogenannten volumetrischen 

Verschleißkoefienten VK angeben. Mit dem Verschleißvolumen V, dem Gleitweg s und der 

Nonnakaft FN gilt: 

Wesentlich für den Verschleiß sind die Kräfie, die in der Grenzschicht zwischen Körper und 

Gegenkörper wirken. Dabei sind zwei verschiedene Mechanismen möglich, die in AbbildUg 

2.2.1 skizziert sind. Zum einen wirken Adhäsionskräfte zwischen beiden Obeflächen. 

anderen ist zu beachten, dal3 Oberflächen nicht ideal glatt, sondern rauh sind, also Erhöhungen 

und Vertiefungen in der Oberfläche besitzen, Treffen nun beim Gleitvorgang zwei solche Er- 

höhungen aufeinander, kommt es zum Fomchluß, der die Bewegung behindert. 

Die beobachteten Verschleißerscheinungen können nach vier Gmdmechanlsmen geerbt 

werden, siehe Abbildung 2.2.2. Man unterscheidet zwischen Abrasion, 0be&ächeweHüttunga 

Adhäsion und Ablation 1191. Adhäsion und Abrasion sind direkte Folgen der oben e11~ähten 

Kraftübertragungsartea Die Obediächenzernittung oder -ermüdung beruht auf der mbgdmig 

durch die Matefialermiidung bei wiederholter Beansprilchung. Diese stinbildtlllg flibrt ~ddbfi- 

zum AusEisen von Material aus der Oberfläche. Die Ablation wird durch thermischr: 3%- 

fehe hervorgenrfkn, sie tritt nun Beispiel beim Kantalct einer Hä&e glit schnea s%rO~z~exda~ 

Gasen d. 



Kraftübertragung durch Adhäsion 

Kraftübertragung durch Formschluß 

Kraftübartragung 
durch scherkrafte 

Kraftübertragung 
durch Impulsänderung 

Abbildung 2.2.1: Mechanismen der Krajffüberfragung bei der Relativbavegung meier sich 

berührender Körper, aus [I91 

Adhision 
. iil \ 
michlvigendtm Bruch 

Ablation 

(Verda~mpfrn, 
chcm. Zrrirtrung, 
*uwirrn) / 

Tribo- 
chemische 
Reaktion 

Abbildung 2.2.2: 

Schematische Dar- 

stellung der grundle- 

genden Verschleip- 

mechanismen, aus 

PP]. 



Auch chemische Reaktionen, die durch den Reibvorgang induziert werden, können nun Ver- 

schleiß beitragen aber auch verschleißverringernd wirken, wenn die entstehenden Reaktions- 

produkte eine schmierende Wirkung haben [20,21], 

Last F 
N 

I 

Abbildung 2.2.3: Wichtige 

Parameter bei einem Kugel- 

auflcheibe VerschleiJex- 

Kontaktflächenradius a 

Da keramische Werkstoffe spröde sind und deshalb zur Rißbildung neigen, sind die bei der 

tnbologischen Beanspruchungen auftretenden Spannungen wesentlich 33r das Materidverhal- 

ten. In einem typischen Verschleißexperiment, schematisch in Abbildung 2.2.3 dargestellt, wird 

eine Kugel (Radius r, Elastizitätsmodul Poissonzahl vW) mit einer Normakaft FN 

gegen eine Scheibe des zu testenden Materials (Elastizitätsmodul B, Poissonzahl V )  gedrückt 

und hin- und herbewegt. Ruht die Kugel, so bildet sich unter dem Eindruck ein Spannungsfeld 

aus, das (unter der Voraussetzung eines idealen elastischen Kontakts) von den E-Moduli der 

beiden Materialien abhängt [22,23]. Es entsteht eine Kontaktfläche (die sogenannte Hertzsche 

Kontaktfläche), deren Radius a wie folgt berechnet werden kann: 

mit 



Die Spannung unter der Kontaktfläche ist dabei nicht konstant. Unter dem inneren Bereich der 

Kontaktfläche bilden sich Druckspannungen, die zum Rand der Kontaktfläche hin abnehmen. 

Außerhalb der Kontaktfiäche entstehen Zugspannungen, deren Maximum auf dem Rand der 

Kontaktfläche liegt (siehe Abbildung 2.2.1 für f=O). Eine mittlere Kontaktspannung p, läßt 

sich definieren als 

Mit typischen Werten fur Siliziumnitrid (siehe [24]) ergeben sich fiir eine Silizidtridkugel 

(Radius S m ) ,  die mit 2 N gegen eine Silizumnitridscheibe gedrückt wird, ein Kontaktflä- 

chenradius von 30 ym und eine mittlere Kontaktspannung von pm=0.7 GPa. 

Abbildung 2.2.4: 

Schematische Darstel- 

lung der Spannungs- 

verteilung an der 

Oberfläche von S i f i  

für ein Kugel-Scheibe- 

Experiment bei ver- 

schiedenen Reibkoef- 

flzienten ( aus [271). 

Dargestellt ist die 

Hauptspan- 

nungskomponente o. 

normiert auf die 

maximale Kontaktspan- 

nungpo. 

Durch die Tangentialbewepg beim Reibvorgang wird dieses Spannungsfeld VOE den durch 

die ReIbkraR entstehenden Spannungen überlagert. Dabei entstehen in Richtung der Kugelbe- 

wegung Druck-, hurter der Kugel Zugspannungen, Berechnungen der Spannungsfelder &den 

sich in. den Referenzen 125) und f26], Eine schematische Darstellung dieser Spannungen ist in 



Abbildung 2.2.4 fur verschiedene Reibkoeeenten f gezeigt. Die maximale Zugspannung G„ 

ergibt sich nach [27] zu (v=Poissonzahl): 

mit 

po bedeutet dabei die maximale Druckspannung unter der Kontaktfläche. Ohne Reibung bildet 

sich unter der Kontaktfläche ein symmetrisches Druckspannungsfeld aus. Dies entspricht dem 

oben beschriebenen Fall der statischen Belastung durch die Kugel ohne Tangentialbewegung. 

Wie schon gesagt treten auf dem Umfang der Kontaktfläche die größten Zugspannungen auf. 

Mit zunehmender Reibungszahl verschiebt sich das Maximum der Druckspannungen In Bewe- 

gungsrichtung, während sich hinter der Kugel höhere Zugspannungen im Vergleich zum Fall 

ohne Tangentialbewegung (bzw. ohne Reibung) aufbauen. Im oben gerechneten Beispiel ergibt 

sich mit einem für Si3N4-Paaningen typischen ReibkoeBzienten von jFO.5 eine maximale 

Zugspannmg in der Oberfläche von ca. 1 GPa. Dies liegt in der Größenordnung der Biegefe- 

stigkeit von Siliziumnitrid, gilt aber nur für ideal glatte Oberflächen, Tn der Realität ist die reale 

Kontaktfläche wesentlich kleiner als die Hertzsche Kontaktnäche. Da reale Hächen über eine 

nichtverschwindende Rauhi&eit verfügen, tritt der reale Kontakt nicht über die gaaze Kon- 

taktnäche auf, sondern nur an den Rauhigkeitserhebungen. Dadurch werden auch die wirken- 

den Spamungen deutlich größer. Damit zeigt sich, daß die beim Reibprozeß axdlretenden 

Zugspannungen zum Wachstum vorhandener Oberflächenrisse ausreichen. Diese wachsen> bis 

sich Matetial aus der Oberfläche löst. Des weiteren können durch die Belastung aeue Rise 

entstehen, die dann nach demselben Mechanismus wachsen, bis es zum Materialabtrag kommt, 



2.3 Ionenimplantation in Keramik 

2.3.1. Implantationsseffekte in keramischen Materialien 

Die Ionenimplantation ist heute ein Standardverfahren zur Dotiemg von Halbleitern [B]. In 

zunehmenden Maße wird das Verfafiren aber auch m Oberflächenmodifbierung von Metallen 

[29,30] eingesetzt, um z. B. die mechanischen Eigenschaften oder das Korrosionsverhalten zu 

verbessern. Der Beg& des Interesses für den EMuß der Ionenimplantation auf Isolatoren 

entstammt aus der Fusionsforschung und der nuklearen Abfallentsorgwg [3 11. Während hier 

der Schwerpunkt der Untersuchungen darauf lag, inwieweit die Materialien unter Bestrahlung 

ihre Eigenschaften erhalten können, wird seit Mitte der achtziger Jahre versucht, die Materi- 

aleigenschaften gezielt zu verbessern. Ein Problem auf diesem Gebiet liegt darin, da8 kerami- 

sche Materialien ein sehr breites Eigenschaftsspektnim aufweisen. In vielen Fällen liegen 

mehratomige Materialien mit teilweise sehr komplinerter Stniktur vor. Der Bindungscharakter 

reicht von fast vollständig ionisch (z.B. Ai203) bis zu einem vo*gend kovalenten Anteil in 

der Bindung bei Si& und SiC. SO konzentrierte sich bis Anfang der 90er Jahre die Forschung 

im wesentlichen auf Einkristalle aus &03 und SiC. Einige Übersichtsartikel finden sich in 

[32,33,34]. Ab Mitte der achtziger Jahre wurde verstärkt auch polykristalline Keramik auf 

Siliziumnitridbasis untersucht. Es zeigte sich, daß die an Einkristallen gefundenen grundlegen- 

den Effekte auch bei den polyknstallinen Materiaiien auftreten. Da keramische Materialien als 

Stnilrturwerkstoffe Anwendung finden, ist neben den grundlegenden Effekten einer Ionenim- 

plantation, z.B. Schadensprosle, chemische Veränderungen in der Oberfläche durch Einbau 

reaktiver Ionen um., insbesondere der Einfluß der Implantation auf die mechanischen Eigen- 

schaften von Interesse. In diesem Kapitel werden die Mechanismen, die beim Eindringen eines 

energetischen Ions in einen Festkörper wirken, erläutert. Im nächsten Abschnitt wird dann der 

Stand der Erkenntnisse über die Beeinflussung der mechanischen und tribologischen Eigen- 

schaften von keramischen Materialien durch Ionenbestrahlung dargelegt. 

Die Abbremsung eines energetischen Ions im Festkörper erfolgt durch inelastische Stöße mit 

den Elektronen (elektronischer Energieverlust) und durch elastische Stöße mit den Targetato- 

men (nddearer Energieverlust). 3[m allgemeinen werden diese beiden Prozesse als nicht korre- 

liert angesehen, so daß fur den gesamten Energieverlust eines Ions pro Wegeinheit geschrieben 

werdeta kann: 
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Nukleares und elektronisches Bremsvermögen hängen unter anderem von der Energie des Ions 

ab. Abbildung 2.3.1.1 zeigt den Verlauf von elektronischem und nuklearen Bremmem6gen in 

Abhängigkeit von der Ionenenergie fur Chromionen in Siliziumnitrid. 

Man sieht, daß bis ca. 250 keV der nukleare Energieverlust dombiert, bei höheren Energien 

überwiegt der elektronische Energieverlust. So wird bei 3 MeV fast eine GrCrößenordnung mehr 

Energie an die Elektronen des bestrahlten Materials abgegeben, als in Kemstößen. Dies ist 

insofern bedeutsam, als hauptsächlich die durch die nuklearen StQBe erzeugten Strahienscga- 

den entscheidend fiir die Mikrostniktur des oberflächennahen Bereiches nach der Itnpl<uitatim 

sind. Strahlenschäden (im einfachsten Fall ein Zwischengitteratom und ehe Leerstelle = e h  

sogenanntes Frenkelpaar) entstehen dadurch, daß das eitlfallende Ion durch eben KernaoB auf 

ein Targetatom soviel Energie überträgt, daß es dauerhaft von seinem Gitteqlatz verlagert 

wird. Die dazu notwendige Verlagemgsenergie, dso die Energie$ die auf das Targetatom 

übertragen werden muß, um ein stabiles FrenkeIpaar zu bilde% beb$@ beim SWuirrni~d ca. 

Ed=60 eV 1361. Das angestoßene Targetatrtm kana nun bei ausreichender E~ergie weitere Ta- 



getatome verlagern, so daß es nir Ausbreitung einer Stoßkaskade kommt. Die Anzahl der in 

einer Stoßkaskade erzeugten Frenkelpaare 1äBt sich mit der modifizierten Kinchin-Pease For- 

mel abschätzen [37,3 81: 

Hierbei ist Nd die Anzahl der erzeugten Frenkelpaare in der Kaskade und E n u ~ „  die nuklear 

deponierte Energie des Ions. Eine andere Möglichkeit, die Anzahl der erzeugten Frenkelpaare 

zu ermitteln, ist die Simulation der Stoßkaskade, z.B. mit dem Monte-Carlo Code TRIM 

[39,35], der M Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung der Schadensprofiie benutzt wurde. Bei 

einigen keramischen Materialien findet man auch Verlagerungsprozesse durch elektronischen 

Energieverlust [3 11. Untersuchungen, inwieweit dieser Effekt bei Si& eine Rolle spielt, liegen 

nicht vor. Einen Hinweis d a r a ~  daß er nicht auftritt, könnte ein Kriterium von Hobbs et al. 

[3 11 liefern, nach dem die Bandlücke des Materials vergleichbar der Verlagerungsenergie sein 

muß, um diesen Prozeß zu erzeugen, was bei Siliziumnitrid nicht der Fall ist. 

Die durch die Implantation erzeugte Mikrostniktur in der Keramikoberfiäche hängt von ver- 

schiedenen Implantations- und Materialparametem ab. Wesentlich sind die Implantationsdosis, 

die implantierte Ionenart, die Substrattemperatur und der Charakter der chemischen Bindung 

des Substrats (vorwiegend kovalent oder vorwiegend ionisch), [40]. Dabei ist entscheidend, 

inwieweit Strahlenschäden, die durch die Implantation erzeugt werden, ausheilen oder überle- 

ben. Bei kleinen Dosen und niedriger Temperatur erhöht sich die Zahl der Strahlenschäden mit 

steigendes Dosis. Dabei können sich die Strahlenschäden zu metastabilen Konfigurationen 

gruppieren. Steigt die Zahl der Strahlenschäden weiter an, so wird eine kritische Schadensdich- 

te erreicht, bei dem Teile des oberflächennahen Bereiches amorphisiert werden [41]. Dabei 

werden M allgemeinen zuerst Bereiche unterhalb der Oberfläche amorph, da dort das Maxi- 

mum der Schadensverteilung liegt. Bei noch höheren Dosen, also weiter steigender Schadens- 

dichte, kann das Material bis zur Oberfläche amorphisiert werden. Der Wert der kritischen 

Ir-morphisierungsdosis hängt im wesentlichen von der Implantationstemperatw: und der Ioniz- 

tät der Bindung des Targetmaterials ab. Eine Erhöhung der Substrattemperatur erhöht die 

notwendige Dosis, da bei höherer Temperatur mehr Frenkelpaare rekombinieren und somit 

dcht mehf zur mdschädigung beitragen. So 6ih.rt zum Beispiel die hplantation von 

2 * 1 0 " ~ ~ '  C f c  Ioaen (260 keV Implantationsenerge) bei Raumtemperatur zw Amorphisiening 



von SiC, während bei 750°C auch nach einer Dosis von 1016 cm-' der oberflächennahe Bereich 

kristallin bleibt [42]. Amorphisiening ist einfacher zu erreichen bei vorwiegend kovalent ge- 

bundenen Kristallen wie SiC und Si3N4. Ionische Kristalle wie & 0 3  zeigen deutlich höhere 

Amorphisieningsdosen (bei sonst gleichen Bedingungen) 1431, was daran liegt, daß ungerichte- 

te ionische Bindungen leichter wiederhergestellt werden können, als gerichtete kovalente Bin- 

dungen. Schon in den siebziger Jahren fanden Naguib und Kelly [44], daß Materialien mit 

vorwiegend kovalenter Bindung (Ionizität 50.49) amorphisierbar waren, während stark ioni- 

sche Kristalle nicht amorphisiert werden konnten. Später fanden Buniett und Page [41J daß 

ein monotoner Zusammenhang zwischen Ionizität der Bindung und der kritischen Schadens- 

dichte für die Amorphisiemg besteht. Je höher die Ionizität, desto größer die kritische Scha- 

densdichte. Siliziumnitrid ist vorwiegend kovalent gebunden (Ionizität 0.3, [41]) und ist damit 

schon bei Raumtemperatur relativ leicht amorphisierbar. So fanden Peteves et al. amorphe 

Schichten in Siliziumnitridkeramik nach Implantation mit Argon, Nickel und Chrom bei Dosen 

von 1016 cm-' [45]. Im Falle der Argonimplantation wird zusätzlich Blasenbildung des Argons 

beobachtet [46], 1471. Bhattacharya et al, [48] fanden ebenfalls amorphisierte Oberflächen 

nach Implantation von 1 MeV ~ i '  (Dosis 1016 Cm-') bei Ra~mtemperatur~ ebenso Fischer et al. 

[47] nach ~m&ntation von Titan (Energie 200 keV, Dosis 1017 cm?) und Bolse et aL [49] 

nach Siliziumimplantation (Energie 500 keV7 Dosis 10 '~c~ ' ) .  

Ein weiterer Aspekt der Oberfiächeneigenschaften von Silizumnitridkeramik nach der hplan- 

tation ist die Topographieverändening der Obei-näche, die sich im wesentlichen in einer 

ten Rauhigkeit und dem Ausbilden einer Stufenhöhe zwischen benachbarten bestsalilten und 

unbestrahlten Oberflächenbereichen äußert 1451, [46J7 [49]. Dieses Anschwellen kam mit dem 

größeren Volumen der amorphen Phase im Vergleich zum kristallinen Material erklärt werden 

[46], [49]. Die erhöhte Rauhigkeit der implantierten Oberfläche konnte von Bolse et af, [Wj 

mit einer Art viskosen mießens der Binderphase der Keramik erklärt werden. Durch diesen 

Effekt tritt während der Bestrahlung Binderphase aus der Oberfl'ache heraus und erhOht so die 

Rauhigkeit. Dieses W e n  führt auch zu Schließung von Oberflachenrissen, ,Ähnliche EEeekte 

wurden von VoJkert und Polman 1501 sowie Snoeks et al. [5 11 bei der Bestrahlung von amop 

phen Sia-Filmen und von Volhert bei der ImpIantation von Xenon in SSm 1523 gefundefi. 

Sie beobachteten, daß Spannungen3 die bei der hplmtation von Xeaoa in &a F k e  auf'gbaxx't 

wurden, d m h  viskoses FlieBens des Materials rel.dxeIta. Sie Emdexlt daBa ehe um saehere 

Größenordnungen kleinere Viskosität des Materials ul6. Vergleich m tfiehchexlt VIskcrsitgt 

bei hmtemperatur; 



2.3.2 Einfluß der Ionenimplantation auf mechanische, tribologische und 

Korrosionseigenschaften von Keramik 

Der Eidiuß der Implantation in keramische Werkstoffe auf die mechanischen Eigenschaften 

hängt wesentlich davon ab, ob es zu einer Amorphisierung der Oberfläche kommt oder nicht. 

Bei Dosen unterhalb der Amorphisierungsschwelle findet man eine erhöhte Härte und Bruch- 

zähigkeit des Materials. Die maximalen Härte- bm.  Bruchzähigkeitssteigemgen liegen bei 

polykristalliner Silizumnitridkeramik bei etwa 20-30%, bei Einkristallen, 2.B. Saphir, werden 

etwas höhere Steigerungen (bis zu 50%) erzielt. Diese Verbesserung der mechanischen Eigen- 

schaften in diesem Dosisbereich kann durch die Ansammlung der erzeugten Defekte erklärt 

werden [49,41]. Diese Defekte führen zu einer Aufweitung des Kristallgitters, wodurch hohe 

innere Spannungen im Material entstehen. Sind diese Spannungen kompressiver Natur, so wird 

dadurch die Rißausbreitung in der Oberfläche erschwert, die Bruchzähigkeit nimmt zu. Des 

weiteren wird durch die Defekte die Versetzungbewegung behindert, dies Ehrt zu größerer 

Härte. Die kompressiven Spannungen in der Oberfläche nehmen mit steigender Dosis zu, um 

dann beim Übergang zur amorphisierten Oberfläche wieder abzunehmen [53,41]. Härte und 

Bruchzähigkeit nehmen bei diesem übergang wieder ab. Die Härte der Oberfläche im arnor- 

phen Zustand ist im Vergleich zum nicht implantierten Zustand geringer. Die Reduzierung der 

Härte bzw. Bruchzähigkeit liegt dabei in derselben Größenordnung, wie die unterhalb der 

AmorphisierungsschweIle erzielten Verbesserungen. Dieses Materialverhalten erklärt sich zum 

einen aus der geringeren Härte des amorphen Materials, zum anderen aus der Reduzierung der 

Oberflächenspannungen. Es zeigt sich [49], daß für eine Verschlechterung dieser Materialpa- 

rameter eine Amorphisierung bis zur Oberfläche nicht entscheidend ist, auch vergrabene amor- 

phe Schichten können zu einer Erweichung der Keramik führen. 

Positive Effekte der Amorphisiemg beobachtet man bei der Biegefestigkeit. Peteves et al. 

L451 fanden bei Argon und Xenonimplantationen zwar eine leicht reduzierte mittlere Biegefe- 

stigkeit, die Streumg der Festigkeitswerte konnte aber deutlich reduziert werden. Fischer et al. 

C43 ]hingegen beobachteten bei Argonimplanitation eine hühere Biegefestigkeit bei allerdings 

@%erer Streuung ini Vergleich zum nLcht implantierten Zustand. Bolse et al. [49) wiedem 

erhielten nac& Sitiziumimplantation sowohl eine Erhühung der Biegefestigkeit als auch eine 

Redu6etupi.g der Streuung der Meßwe~te. 

Die .PnboIo@schen Eigenschaften scher Materialien k6men ebenfalls durch 'ioneniznplan- 

tation be werderz, So fanden Boki et al, E541 ein= um ca, 20% reduzierten Reibkaef- 



fizienten nach Implantatioa von Argon (Dosis 10~'crn-~, Energie 800 keV) in Siliziumnitrid und 

Siliziumkarbid. Sie erklären diesen Effekt durch Ausbildung einer weichen, amorphen Schicht 

mit erniedrigter Scherzähigkeit auf einem harten Substrat. Die Amorphisiemg der Oberfläche 

wird auch von McHargue [40] und Bumett und Page [55] als Ursache fiir tribologische Ver- 

besserungen durch Ionenimplantation genannt. Fischer et al. [56] fanden ebenfalls eine Redu- 

zierung des Reibkoefkienten und verminderten Verschleiß von Siiiziumnitrid nach 

Titanimplantation (Dosis 1017 cm-', Energie 200 keV), was sie auf den Einfluß schmierender 

Titanoxide bzw. -0xynitride zurückführten. Verbesserungen der tribologischen Eigenschaften 

von SiliziUmnitrid durch Erzeugung schmierender Oxide erzielten ebenfalls Blanchard-Ardid et 

al. [57] und Wei et al. [58] durch Ionenstrahlmischen von aufgedampfien TitanRNickel 

Schichten mittels Argonimplantation. Eine Erhöhung des Reibkoefkienten nach Titan- und 

Yttriumimplantation in Saphir beobachteten Bull und Page [59]. Sie fühnten dies auf die Besei- 

tigung von schmierenden Oberflächenadsorbaten durch die Implantation zurück. Ebenfalis eine 

Erhöhung des Reibkoefienten nach Sticksto£ljmplantation in Aluminiumoxid beobachteten 

Nastasi et al. [60], während die Implantation in Siliziumkarbid, Titanborid und Borkarbid er- 

niedrigte Reibkoefkienten und reduzierten Verschleiß ergab. Aufbauend auf diesen gnindle- 

genden Ergebnissen wurden in letzter Zeit auch anwendungsorientierte Verschleißmessungen 

an Silizumnitridkugellagem 1611 durchgeführt. Hier zei@ sich, dai3 ImpIantation der Kugeln 

mit Kohlenstoff (Dosis 1.1 1017 Energie 150 keV) in einer erhöhten Laufieit der Kugel- 

lager resultiert. Zusa~nmenfassend läßt sich sagen, daß durch Ionenimplantation Verbessern- 

gen der tribdogischen Eigenschaften von keramischen Materialien zu erreichen sind, wobei 

zwei Effekte die Ursache sein können, zum eine9 die Amo'phisiemg der OberfBchre, ZULU 

anderen die Bildung von schmierenden Oxiden in der Oberflache. 

Ein wichtiger Aspekt bei der IonenstrahlmoWerung von Keramiken ist das Tenapr;samea- 

halten des implantierten Obedächenzustandes. Da SmunuWtGd ja gerade afJ Hochtempern- 

tumaterial attraktiv fur Anwendungen ist, ist das MatefldverhaIten bei hohen Temperaturen 

wichtig. Da bei der Implantation metastabile Zustände entstehen, wird es bei hohen Tempera- 

turen zu Effekten wie Rekomb'mation von Defekien oder, beim Elubhge~i reahiv~r Ionm 

die ObeBache, nrr Ausbiiduug neuer Verbindmgen kommen, Diese Roztrsse habm ~tatEirkh 

direkten Eiufluß auf die Obe&acheneigeflschaftenn Auf der mderen Seitie erlaubt t:ke erhohe 

Temperatur schon bei der hpfantation z35, die Wemeidung der 

I3[arttt: von SrfiziumziWd Id01ge der Amorpbisiemg dwch Tithplmt~tion bei 
ra-begraMmg dmch Heken des Substrates auf 
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deren Seite zeigten Bolse et al. [49], daß die Verbesserung von Härte und Bruchzähigkeit bei 

Siliziumimplantation nach Temperung bei 13 00°C vollständig relaxierte. 

Das Korrosionsverhalten von chromimplantierter Siliziumkarbidkeramik (Energie 280 keV, 

Dosis 2.10'~ cm") wurde von McHargue et al. [63] untersucht. Sie fanden, daß nach einstün- 

diger Korrosion bei 1300°C bei der implantierten Keramik die entstandene Oxidschicht dicker 

war, als im nicht implantierten Fall, das Korrosionsverhalten wurde durch die Implantation 

verschlechtert. Sie m e n  dieses Verhalten auf die Amorphisiemg der Oberfläche zurück. 

Einen positiven Einfluß auf das Korrosionsverhalten von chromimplantierter Silizi-tndke- 

ramilc beobachteten Noda et al. [64] (Energie 200 keV, Dosis 5.10'~ 

Sie erklärten dies mit der Bildung einer Chromoxidschicht an der Oberfiäche, die die Korrosi- 

on der anderen Phasen verhindert. Dies funktioniert nur bis 1200°C, da bei dieser Temperatur 

die Chromoxidschicht abdampft und so die Korrosion nicht mehr hemmt. 

2.4 Zielstellung dieser Arbeit 

Die meisten bisherigen Untersuchungen des Einflusses der Implantation auf die tibologischen 

und mechanischen Eigenschaften von Siliziumnitrid beschränkten sich auf den Energiebereich 

bis 200 keV. Obwohl Ergebnisse von Implantationsenergien im MeV Bereich vorliegen, fehlt 

eine systematische Untersuchung des Ejnfiusses der Implantationsenerrgie auf die obengenann- 

ten ~aterikei~enschaften. Bei höheren Energien vergrößert sich die Dicke des modifizierten 

Oberflächenbereichs. Dabei stellt sich die Frage, inwieweit sich bei größeren Modifizierungstie- 

fen nur quantitative Verbesserungen ergeben, 2.B. daß eine Verschieißreduzierung über längere 

Beanspmchungszeiten erzielt werden kann, oder ob sich auch qualitativ neue Phänomene erge- 

ben, Daher wurde in dieser Arbeit der Ejnfiuß der hplantation auf das tniologische Verhalten 

der Keramik in einem weiten Energiebereich von 150 keV bis 3 MeV untersucht. Da die Ver- 

besserung der tribologischen Eigenschaften bei amorphisierten Oberflächen nach Titanimplan- 

tation gehden  d e ,  wurden Dosen oberhalb der Amorphisiemgsschwelle von Silizium- 

n i . d  und Titan als Implantat gewählt. Ini Hinblick auf die Hochtemperatureigenschaften des 

Materlitls (siebe unten) wurde C h a n  als zweites Implantat verwendet. Als Grundlage zur ge- 

&eben Verbessemg der Verschfeißfestigkeit d e n  dangreiche Untersuchungen zur Auf- 

-klamg der wirkenden Verschteißmechanismea durchgei?iht, hsbesondexe wurde die Frage 



behandelt, inwieweit Festkörperschmierung durch Oxide in der Oberfläche oder die Amorphi- 

siemg das Verschleißverhalten b eeinflußt . 
Ein weiterer kaum untersuchter Aspekt ist die Rekristallisation der amorphen Oberflächenbe- 

reiche durch Temperaturbehandlung. Dies ist unter anderem wegen folgendem Aspekt interes- 

sant. Während die Verbesserung des Verschleißverhaltens eine Amorphisierung der Oberfläche 

erfordert, können andere WerkstofEkenngrößen wie z. B. die Härte durch Dosen verbessert 

werden bei denen keine Amorphisierung eintritt. Daher stelit sich die Frage, mwieweit sich 

durch die Rekristallisation amorpher Schichten Zustände erreichen lassen, die verbesserte tri- 

bologische Eigenschaften bei gleichzeitig nicht verschlechterter Härte zeigen. Ein weiterer 

Punkt ist die Frage, inwieweit sich das Korrosionsverhalten des Materials durch die Implanta- 

tion verbessern läßt. Durch Chromimplantation mit 200 keV konnte eine positive Beelnnus- 

sung des Korrosionsverhalten von Noda et al. [64] erreicht werden (vergleiche Abschnitt 2.3). 

Darauf aufbauend wurde untersucht, ob eine Erhöhung der Implantationsenergie einen besse 

ren Korrosionsschutz des Materials ermöglicht. 



3. Experimentelles 

3.1 Probenmaterial 

Die meisten Untersuchungen wurden mit einer gasdruckgesinterten Siliaumnitridvanante 

durchgeführt (im folgenden GPS-Si3N4 genannt). Die Sinterung erfolgte bei 5 MPa Stickstoff- 

druck unter 1850 OC für 1.5 Stunden [66]. Die Proben bestanden aus 3 mm dicken Tabletten 

mit 26 mm Durchmesser. Für einen Teil der Titanimplantationen wurde zum Vergleich ein 

heißgepreßter Werkstoff untersucht (im folgenden HP-Si3% genannt), der in Form von Biege- 

bruchstaben der Abmessungen 3 . 3 ~ 3 ~ 3 3  mm3 vorlag. Einige Kenndaten zu den Werkstoffen 

befinden sich in Tabelle 3.1.1. 

Tabelle 3.1.1: Einige Kenndaten der verwendeten WerhtofSe 

Kenndaten I GPS-Si3N4 I HP-ShN4 

Zusatze 5% Y203, 3% ~ 2 0 3 '  2.9% ~ ~ 0 3 ,  5.3% ~ 1 2 0 3  ' 
Dichte (&m3) 3.32 3.22 

I I 

Härte HVlO (GPa) 14,86 14,70 
1 I 

Biegefestigkeit (MPa) 1 870 1 676 
1 I 

Angaben in Gewichtsprozent 

Vor der Implantation wurden die Proben auf eine mittlere Rauhigkeit von k=0.01 pm 

(bestimmt mit einem Dektak 8000 Oberflächenprofilometer) poliert. Zur Entfernung von Ver- 

unreinigungen wurde das Material vor der Implantation im Ultraschallbad mit Ethanol gerei- 

nigt und 30 Minuten bei 120°C getrochet. 

3-2 Implantationsexperimente, Temperung 

Als zu implantierende Elemente wurden Chrom und Titan ausgewählt. Da tribologische Ver- 

besseningen insbesondere bei amorphisierten Obedächen zu erwarten sind, wurde in den mei- 

sten Fällen eine konstante Ionendosis von 10" 1onen/cm2 benutzt, die deutlich oberhalb der 

horphtsiemgss~hweUe liegt. Aus der Literatur läßt sich entnehmen, daß bei Implantation 



bei Raumtemperatur schon Dosen von 1x 1016 cm-2 ~ i + ,  siehe Referenz [48], bm.  1x10'~ cm-' 

~ r + ,  siehe Referenz. [45], zur Ausbildung einer oberflächennahen, amorphen Schicht fiihren. 

Die Implantationsenergie variierte zwischen 200 keV (für Chrom) bzw. 150 keV (fur Titan) 

und 3 MeV. Für die niedrigen Implantationsenergien wurde ein Damsik 1090 Implanter mit 

maximal 200 keV B eschleunigungsspannung verwendet. Implantationen bei 400 keV erfolgten 

mit doppelt geladenen Ionen. Der Strahlstrom wurde so begrenzt, da8 bei der Bestrahlung die 

Probentemperatur unter 200°C lag. Unter dieser Randbedingung ließen sich (ohne Kühlung) 

Strahlstromdichten bis 4.5 p ~ l c m 2  verwenden. Die MeV Implantationen wurden mit einem 3 

MeV Tandetron Beschleuniger von High Voltage durchge£ührt. Die maximal erreichbare 

Strahlstromdichte lag bei Ca. 150nA/cm2 bei den Titanimplantationen und Ca. 120 nAhm2 bei 

den Chromimplantationen. Die Probe war während der Bestrahlungen auf einem gekühlten 

Probenhalter montiert. Temperaturmessungen während der Implantation zeigten Erhöhungen 

von weniger als 50 K. 

B Dosis 1017 Cr+/crnz für alle Energien 4 

Tiefe (nm) 

5 C353 faorgaommen. Figur 3 2 , l  zeigt simulierte h~lmta~o~spfofiie ;fur 200, 400, 

1000 wid 200 keV Chromioxien (Dosis konstant 1onedem2). Wie man sieht ergibt sieh in 



Abhängigkeit von der Ionenenergie eine Implantationstiefe von 100 nm bis 1.5 ym. Für Titan 

ergeben sich wegen der nur leicht geringeren Masse und Ordnungszahl ganz W c h e  Werte. 

An ausgewählten Proben wurden Messungen der Rutherford-Ruckstreuung (RBS) vorgenom- 

men, um die implantierten Profile mit der Simulation vergleichen zu können. Die Profile in 

Abbildung 3.2.1 sind statische Profile, d.h. daß das Abtragen der Oberfläche durch Zerstäu- 

bung nicht berücksichtigt ist. 

Eine Abschätzung der Zerstäubungsausbeute im Rahmen der Sigmund-Theorie [78] ergibt eine 

Zerstäubungsausbeute von Y=2 f i r  200 keV Implantationsenergie. Dies entspricht einem Ma- 

terialabtrag von 20 nm bei einer Dosis von 1017 Cr+/cm2. Bei 400 keV und darüber wird dieser 

Wert deutlich kleiner, weil die Zerstäubungsausbeute proportional zum nuklearen Energiever- 

lust ist, der aber (vgl. Abbildung 2.3.1.1) oberhalb von 250 keV mit zunehmender Ionenener- 

gie abnimmt. 

Entscheidend für die Stniktur der Oberfläche nach der Implantation ist die Verteilung der 

Strahlenschäden in der Oberfläche. Dies wird in Abschritt 4.1.3 diskutiert. An dieser Stelie sei 

nur darauf hingewiesen, daß analog zur Ionenverteilung die Schadenverteilung bei höheren 

Energien tiefer in der Oberfläche liegt, so daß bei MeV-Energien eine relativ wenig modifizer- 

te Schicht direkt an der Oberfläche vorliegt. 

Da Silizidtrid-Keramik besonders als Hochtemperaturwerkstoff interessant ist, wurde bei 

einigen Versuchsreihen das Ausheilverhalten des implantierten Zustands bei Temperung unter- 

sucht. Dabei sollte geklärt werden, inwieweit tribologische Verbesserungen auch nach Aushei- 

lung der Amoqhisierung zu erzielen sind. Dazu wurden ausgewählte Proben bei 1000°C bzw. 

1200°C unter Argon bzw. Laborluft getempert. Die Temperungen unter Laborluft sollten Auf- 

schluß iiber den Emnuß der Implantation auf das Korrosionwerhalten des Materials geben. 

3.3 Topographische und strukturelle Charakterisierung der implantierten 

0 berfläche 

Die huhigkeit der implantierten Oberflächen wurde mit einem Dektak 8000 Oberflächenprofi- 

fometer bestimmt. Die Volunienausdehnung durch die Amorphisierung wurde durch Ausmes- 

sen der Stufenh6he zwischen benachbarten implantierten und nicht implantierten Bereichen 

abgeschätzt, 



Die Phasenzusammensetzung des oberflächennahen Bereiches wurde mit Röntgend~aktome- 

trie mit einem Dsaktometer URD 65 (Freiberger Präzisionsmechanik) bestimmt. Um im we- 

sentlichen die Signale aus den oberflächennahen Bereiche zu detektieren, wurde streifender 

Einfall mit einem Wjnkel von 1' zwischen einkommenden Cu-Km-Strahl und der Probenober- 

fläche gewählt. Damit die Strahldivergenz bei dieser Anordnung kleiner als der Einfallswinkel 

bleibt, muß der Strahl mit einem Kollimator fokussiert werden. Bei dieser Geometrie ergibt 

sich eine Eindringtiefe der Röntgenstrahlen von Ca. 1.8 pm, d.h. in dieser Tiefe ist die Intensi- 

tät des Röntgenstrahls auf lle des Ausgangswertes abgefallen. Der Vergleich mit den TRIM 

Simulationen zeigt, daß die Dicke der implantierten Schicht bei der höchsten Energie ca.1.5 

p beträgt. Somit ist durch die Versuchsgeometrie sichergestellt, daß fur jede Energie die 

gesamte modifizierte Schicht detektiert wird. Aufgenommen wurden die Spektren im Winkel- 

bereich 28 = 20 .... 52" mit einer Schrittweite von 0.1'. Es wurden keine Untergnindkorrektu- 

ren an den Originalspektren angebracht. Um quantitative Aussagen über die Schädigung des 

Kristallgitters durch die Implantation machen zu können, wurden die integralen Intensitäten 

der beobachteten Bragg Reflexe mit Hilfe des Computerprogramms PeakFit bestimmt, Mit 

diesem Programm werden Gauß-Kurven an die Reflexe angepaßt. 

Das GefUge der implantierten Bereiche wurde mit Transmissionselektronenmikroskopie 

(TEM) mit einem Philps CM 300 Elektronenmikroskop untersucht, daß zusätzlich über die 

Möglichkeit zur energiedispersiven Röntgenanalyse (EDX) verfugt. Dazu wurden von ausge- 

suchten Proben Querschnitte hergestellt. Zuerst wurden mit einer Diamantsäge ca, 2.7 mm 

breite und 1.3 mm dicke Streifen aus dem Material herausgeschnitten. Diese wurden mit den 

Oberflächen gegeneinander geklebt und in Scheiben gesägt. Diese Scheiben warden du~6.b 

Schleifen und Polieren auf eine Dicke von ca. 100 pm gebracht, Anschlieaend m d e  mit ei- 

nem Konkavschleifgerät die niitte des Plättchens abged3.uk Iin letzten Schritt xwde die Bo- 

benmitte durch Ionenätzen soweit abgetragen, bis ein Loch in der Mitte ent.%and. 

Mit EDX wurde die Elementverteilmg in den Querschnitten utitersticfit. Dazu iwdeu fur aus- 

gewähite Elemente Mappings über die Querschuittsfiäche adgenomme~m, 

3-4 Verschleißuntersuchmgen nach dem Kugel-auf-Scheibe P r i ~ p  



angepreßt wird, auf dem zu testenden Material. Der gemessene VerschleiB hängt dabei im all- 

gemeinen nicht nur von dem Material der reibenden Partner ab, sondern auch von Reibge- 

schwindigkeit, Umgebungstemperatur und -1uRfeuchte. Daher. wurden diese Parameter bei 

allen Versuchen konstant gehalten. Typische Versuchsparameter sind in Tabelle 3.4.1 zusam- 

mengestellt. In weiteren Versuchsreihen wurde für ausgewählte Proben der Einfluß höherer 

Lasten (bis 5N) und der Einfluß der Versuchsdauer (bis zu 50000 Zyklen) untersucht. 

Kugel Si& Durchmesser 8 mm 

Oszillationsfiequenz 3 H z  

Reibweg 40 m 

Zahl der Oszillationen 10000 

Hub 

Last 2 N  

Tabelle 3.4.1: Typische Versuchsparameter bei den Verschleißtests 

Da bei der ini Institut vorhanden Apparatur eine Bestimmung des ReibkoeEizienten nicht 

möglich war, wurden pardele Versuche am Tribometer der MAT GmbH, Dresden durchge- 

führt, das nach demselben Prinzip arbeitet, aber über die Messung der Horjzontalbraft zusätz- 

lich die Bestimmung der auf die Probe wirkenden Reibkraft FR gestattet. Bei bekannter Last FN 

ist so die Bestimmung des Reibkoeeenten f gemäl3 der Gleichung 

m6&ch. AuBerdem lieferten Vergleiche zwischen diesen Messungen Aussagen über die Re- 

produzierbarkeit der Ergebnisse. Das Verschleißv01mnen der Scheibe wurde durch Ausmessen 

der Verschleißspur mit einem Dektak 8000 Oberflächenprofilometer bestimmt. 



Der Abrieb der Kugel Vhge1 wurde durch Ausmessen des Durchmessers der Abriebkalotte un- 

ter einem Lichtmikroskop nach (R = Kugelradius, r = Radius der Abriebkalotte) 

mit 

h = R - ( ~ 2  - r2)lf2 

bestimmt. 

3.5 Untersuchungen zum Verschleißmechanismus 

Um Informationen über wirkende Verschleißmechanismen zu gewirinen, wurden die Ver- 

schleißspuren mit einem Zeiss DSM 962 Rasterelektronenmikroskop (REM) mit der Möglich- 

keit der energiedispersiven Röntgenanalyse (EDX) untersucht, um Aussagen über Topographie 

und Elementzusammensetzung der Spuren machen zu können. So deuten zum Beispiel Auf- 

schweißungen auf der Verschleißspur auf einen adhäsiven Verschleißmechaaismus hin. 

Die chemische Zusammensetzung der Verschlei13spuren kann ebenfalls Aufschluß über den 

wirkenden Verschleißmechanismus geben, wenn 2.B. durch die erhöhte Temperatur beim 

Reibprozeß Verbindungen gebildet werden, die eine schmierende Wirkung haben. Daher m d e  

die Verbindungsbilduug in ausgewählten Spuren zusätzlich mit röntgenstrahlangeregter Pho- 

toe1ektronenspektroskopie ( X P S )  untersucht, die detaitliertere Aussagen d s  EDX e&&cht. 

Bei diesem Verfahren werden durch Röntgenstrahlung über den Photoeffekt (oder 5iidireh-t 

über den Auger-Prozeß) Elektronen aus dem Festkörper herausgelöst, deren h a h l  urid kine- 

tische Energie analysiert werden. Somit besteht ein XPS-Spektrum aus der der pro 

Energieintervau emittierten Elektronen als Funktion ihrer kinetischen Energk. AUS der Energie 

der anregenden Photonen und der gemessenen kinetischen Energie der Elektronen sich die 

Bindungsenergie des Elektrons jm Festkörper bestimmen, Auf diese Weise sind Slussaga über 

die chemischen Bindungen im Festkiirper m0glrch. Ehe ausf'uhrliche Beschyeibmg des Meß- 

verfiahens findet man z.B. in 1671. Die Messungen erfolgten mit eiuem Physicd Elecfaoxics 



PHI 5600 CI spektrometerl. Die Röntgenanregung erfolgte mit 400 W Mg-& Strahlung ohne 

Monochromator. Der Elektronennachweis erfolgte mit einer Schwellenergie von 94 eV bei 

Über~ichtsmessun~en und 29 eV bei Tiefenprofilen. Dies ermöglicht bei den Tiefenprofilen 

eine höhere Energieauflösung, erhöht allerdings die Meßzeit. 

Die Spektren wurden in folgender Weise normiert: Für ein Element ist die höchste gemessene 

Intensität aller Spektren gleich eins gesetzt, auf diesen Wert wurden alle anderen Meßwerte 

normiert. Für die Interpretation der Spektren muß die Aufladung der Probe während des Meß- 

Vorgangs beachtet werden. Die ausgelösten Photoelektronen verursachen eine positive AuBa- 

dung der Oberfläche der Probe, die wegen der niedrigen Leitfähgkeit der Probe nicht 

ausgeglichen wird. Daher wurden für die Auswertung die EnergiedifEerenzen zwischen den 

einzelnen Linien herangezogenen. 

Tiefenprofle wurden durch sukzessiven Zerstäubungsabtrag mit Argonionen aufgezeichnet, 

typische Abtragflächen waren 2x2 md. Die Bestimmung der Zerstäubungsrate der Argonio- 

nen durch Ausmessen des Zerstäubungskraters erwies sich wegen der Aufladung der isolieren- 

den Probe als problematisch. Durch die Aufiadung verbreiterte sich der Argonstrahl, was zu 

einem sehr unscharfen, breiten Krater fuhrte, der nur sehr ungenau auszumessen war. Daher 

wurde zur Bestimmung der Zerstäubungsrate ein anderes Verfahren gewählt. Auf der nicht 

zerstörten Oberfläche neben der Spur einer mit Chrom implantierten Probe wurde ein Chrom- 

tiefenprofil aufgenommen. Mit Hilfe einer RBS-Vergleichsmessung wurde die Tiefe des Ma- 

ximums der Chromverteilung bestimmt. Damit wurde dann die Zerstäubungszeit in Tiefe 

umgerechnet. Aus dem Vergleich ergab sich eine Zerstäubungsrate von 3 nmimin. 

3.6 Härtemessungen 

Für die mechanische Charakterisiemg von Oberflächen spielen Indentermethoden, d.h. Me- 

thoden, bei denen ein runder oder spitzer Prüfkörper in die Oberfläche eindringt, eine große 

Rolle. Entsprechend den Meßparametem erhält man Informationen über plastische, elastische 

und BmcheigerpchaRen des untersuchten Materials. Eine Übersicht über gebräuchliche Ver- 

fahren h d e t  man in den Referenzen [68] und f691. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die in 

diesem Kapitel beschriebene dynamische Härtemessung und (M. nächsten Kapitel erläutert) die 

Bruchz*&eitsbestimnUung über Rißlängenemittlung bei 'Indentereindriicken verwendet. 

Diese Untersuchungen wurden von Dr. S. Oswdd am EW Dresden durchgeführt. 
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Drückt ein spitzer Indenter, z. B. eine Vickerspyramide (= Pyramide mit quadratischer Grund- 

fläche mit einem Winkel von 136' zwischen den Flächen, alle Betrachtungen in diesem Kapitel 

beziehen sich auf diesen Prufkörper) auf ein zu prüfendes Material, so kommt es erst zu einer 

elastischen Verformung beider Körper, die bei genügend hohen Spannungen in plastische Ver- 

formung übergehen kann. Dynamische Härtemessungen bestehen nun darin, die Eindringtiefe 

des Indenters bei Erhöhung der Last F bis zu einer Maximallast F„ aufiuzeichnen. 

Abbildung 3.6.1: Typische Last-Eidriingtiefen-Kurve einer &namischetz Mikrohärtemessung 

an Sihziumnitrid 

Ein typisches Beispiel für eine solche Last-Ebdringtiefen-Kurve zeigt Abbildung 3.6.1 fur 

nicht implantierte Silizumnitrid Keramik bei einer Maximallast von 200 mN, Bei noch mge- 

legter Last mißt man für den Indenter eine Eindringtiefe h, die sich zusammensetzt aus der 

Tiefe unterhalb und der Obedächendefomation außerhalb der Kontaktflä~he. Aus der gesam- 

ten Eindrucktiefe h und der maximalen Last F„ ergibt sich dann die dynamische Harke &3.a 

(bei Vickersindentem) zu: 



Die dynamische Härte wird also aus der Summe von plastischer und elastischer Verformung 

bestimmt. 

Bei rein elastischer Verformung ist nach Entlastung des Indenters die verbleibende Eindruck- 

tiefe Null. T& plastisches Fließen auf, so verbleibt ein Eindruck. Bei den sogenannten stati- 

schen Hartemeßverfahren wird nun die Mantelfläche A dieses Eindrucks zur Ermittlung der 

Härte herangezogen, während bei den sogenannten dynamischen Verfahren die Eindringtiefe 

unter Last gemessen wird. Bei statischen Messungen ergibt sich die Härte H zu: 

die nun nur von der plastischen Verformung abhängt. Ist der elastische Anteil an der Verfor- 

mung nicht vernachlässigbar, ergeben beide Verfahren unterschiedliche Härtewerte. Genauso 

ist es möglich, da8 Materialien, die bei statischer Messung gleiche Härte besitzen, bei dynami- 

scher Messung unterschiedliche Härten aufweisen, wenn nämlich ihre elastischen Eigenschaf- 

ten unterschiedlich sind. Unter der Voraussetzung, daß beim Rückfedern der Oberfläche die 

Kontaktfläche ohne Last dieselbe bleibt, wie die Eindruckfläche mit Last, läßt sich die gesamte 

Eindringtiefe in einen plastischen und einen elastischen Anteil zerlegen. Damit ist es möglich, 

aus der dynamischen Härte eine korrigierte Härte E4;„ zu berechnen, die der Härte entspricht, 

die bei statischen Meßverfahren ermittelt wird. Dies sei im folgenden kurz skizziert. 

Ist die Verformung vollständig elastisch, so gilt fut einen Vickersindenter folgende Beziehung 

zwischen Last F„ und Eindringtiefe h [70] : 

2 h2 
F- =-ER- 

n tana 

(a-22; Winkel zwischen Obeflache und Indenterwand) wobei der reduzierte Elastizitätsmo- 

dui ER gegeben ist durch: 

Plierbei ist Eind bzw. Epro der Elastizitätsmodul von Indenter bzw, Probe und vhd, V„, sind die 

entsprechenden Poissonzahen. Deflliiert man nun die erste Ableitung der Last-Eindringkurve 



bei rein elastischer Verformung als Steifigkeit S (diese entspricht der Steigung der Entla- 

stungskurve bei elastoplastischer Verformung am Punkt der maximalen Last), so läßt sich nach 

dem Modell von Doerner und Nix [71], welches von Oliver und Pharr [72] verfeinert wurde, 

der Zusammenhang 

zwischen der korrigierten Härte der Maximaliast F„ der Gesamteindringtiefe h und der 

Steifigkeit angeben. K und E sind von der Indentergeometrie abhängige Konstanten und betra- 

gen für Vickersindenter 26.42 und 0.7434. Kennt man nun die Steifigkeit als Funktion der 

Eindringtiefe, so läßt sich aus einer Last-Eindringkurve eine tiefenabhängige Härte angeben. 

Dazu sind Messungen beiverschiedenen Lasten notwendig. Bestimmt man aus den verschiede- 

nen Steifigkeitswerten dieser Messungen durch einen Fit an die Meßwerte eine Steifigkeits- 

Tiefenfunktion, so kann man mit Kenntnis dieser Funktion aus einer Last-Eindringtiefen-Kurve 

eine Härte-Eindringtiefen-Kurve berechnen. Die Möglichkeit einer solchen Meßdatenauswer- 

tung eröflket das im Forschungszentm Rossendorf von T. Chudoba entwickelte Programm 

HAERTE [73], daß zur Auswertung der in dieser Arbeit vorgestellten Härtemessuagen ver- 

wendet wurde. Dieses Programm erlaubt zusätzlich eine NadeXormkorrektur. Wie x.B. C741 

und [75] gezeigt wurde, werden bei einer Abweichung der Nadelgeometrie von der IdeaXom 

verfälschte Härtewerte gemessen. Diese Abweichungen sind besonders bei kleinen Emdringtie- 

fen signifikant. Da nm die implantierten Schichten relativ dünn sind, Ist es notwendig relativ 

kleine prüfkr'afte (<IN) zu benutzen, um Verändemgender Härte im Vergleich inuii AUS- 

gangsmaterial messen zu können. Daher ist eine solche Nadelfo~orrektur bei den %er vor- 

gestellten Messungen sinnvoll. Darüber hinaus ist eine K o r r e k  unerläßli~h~ wem mit 

verschiedenen Nadeln gemessen wirdJ was bei fortschreitendem Nadelversclilein übemhen 

längeren Zeitraum unvermeidlich ist. 

Im R a h e n  dieser Arbeit wurden jeweils Messungen bei mindestens Mverschiedenea h s t t : ~ ~  

ausgewertet. Bei jeder Last wurden zehn Lasf-E'mdrin@ieferi-K~17;m a~gen i )me& md ge&t- 

telt. Um die Ermittlung der Steifi&eit zu ermtiglichen, mxde sowcsU die 33%- a b  auch 

Entlastungshe aufgenorrmxen. ZYviscEien Be- und En&srng m ~ d e  &f-- Last eke g e ~ s e  

Zeit gehalten, damit ein Nachfließen des hilatehls die Bn&mgsf?Iwwe ai~ht ve&GBcht, T3@- 

s ~ h e  Vermchqarameter suid In Tab~Ue 3-61 idgef'tifur. 

3'1 



~asbereich (mN) 

Belastungsgeschwindigkeit bei Lasten (mNIs) 

1 2 m N  

22mN-2OmN 

>2omN-20omN 

> 200 mN 

Haltezeit nach der Belastung (s) 

Tabelle 3.6.1: Typische Meßparameter bei den Härtemessungen 

Da schon das Ausgangsmaterial eine Abhängigkeit der gemessenen Härte von der Eindringtiefe 

des Indenters aufweist, wurden die Härte-Tiefen-Profile der implantierten Proben auf das 

Härte-Tiefen-Pros des nicht implantierten Zustands normiert, um den Effekt der Implantation 

direkt messen zu können. Das im Ergebnisteil angegebene Härteverhältnis stelit somit die 

Härte des implantierten Zustand dividiert durch die Härte des unbehandelten Zustands dar. Die 

Tiefe bezeichnet die Eindringtiefe des Indenters. Zur Ermittlung der Oberflächenhärte wurde 

der Lastbereich auf Lasten I 50 mN beschränkt, da in diesem Bereich noch keine Rißbildung 

am Indentereindruck auftritt, siehe [76]. Höhere Lasten wurden nir Bruchzähigkeitsmessung 

verwandt, die im nächsten Abschnitt erläutert wird. Es sei noch darauf hingewiesen, daß sich 

aus der elastischen Eindringtiefe des Indenters, die bei berechneter plastischer Eindringtiefe 

und gemessener Gesamteindringtiefe sofort zugänglich ist, mit den Formeln 3.6.3 und 3.6.4 

der Elastizitätsmodul der Probe bestimmen läßt. 

3.7 Bruchzähigkeitsmessungen mit der ICL (indentation crack length) - 
Methode 

Bei Hademessungen. unter hohen Lasten entstehen d m h  die großen Spmungsfelder unter 

dea Eindnieken Risse, die von den Enden der Eindrücke ausgehen. Aus der Länge dieser Risse 

k m  me:& 1777 mit 



wobei E,= 0.016, E der Elastizitätsmodul der Probe, H die bei der Last F„ gemessene Vik- 

kershärte und C die halbe Rißlänge bedeutet, die Bruchzähigkeit KIC des Materials bestimmt 

werden. Da das Verfahren auf dem Ausmessen von durch einen Indenter erzeugten Rissen 

beruht, wird es ICL (= indentation crack length) Methode genannt. Diese Methode hat gegen- 

über den sonst üblichen Biegebruchmethoden mit gekerbten Proben den Vorteil, das an einer 

einzelnen Probe mehrere Messungen durchgeführt werden können, während bei den 

Bruchmethoden mehrere Biegestäbe für eine Messung benötigt werden. Dies ist besonders bei 

den hohen linplantationsenergien, bei denen die Implantation einer Robe wegen der relativ 

kleinen Strahlströme einige Tage dauert, nicht günstig. 

Zur Bruchzähigkeitsbestitnmung wurden mit dem Shimadzu Härtetester Eindrücke mit 2 N 

Last in das Material eingebracht. Die Bestimmung des Elastizitätsmoduls erfolgte nach dem h 

letzten Kapitel beschriebenen Verfahren. Die Rißlängen wurden nach Einbringen der Ehdnils- 

ke mit einem Rasterelektronenmihroskop vermessen. 



4. Ergebnisse und Diskussion 

4.1 Charakterisierung der Mikrostruktur des implantierten Bereichs 

4.1.1 Oberflächentopographie 

Die Hochdosisimplantation in Siliaumnitrid-Keramik ist mit einem Volumenzuwachs in der 

Oberfläche verbunden, der sich in einer Stufe zwischen benachbarten bestrahlten und nicht 

bestrahlten Bereichen des Materials äußert. In Abbildung 4.1.1.1 ist die Höhe dieser Oberfla- 

chenstufe und die mittlere Rauhigkeit der Oberfläche in Abhängigkeit der Implantationsenergie 

für chromimplantierte Proben dargestellt. Die Fehlerbalken für die Stufenhöhe ergeben sich als 

Schwankungen aus Messungen an mehreren Stellen auf den Proben. Die Raubigkeit der be- 

strahlten Proben ist deutlich größer als die der nicht bestrahlten Probe. Dieser Effekt erhöht 

sich mit steigender Ionenenergie, bei 3 MeV ist die Rauhigkeit fast eine Größenordnung höher 

als bei der nicht bestrahlten Probe. Die Stufenhöhe zwischen bestrahlten und nicht implantier- 

ten Bereichen rnimmt ebenfalls mit steigender Implantationsenergie zu, es lassen sich hier aber 

zwei Bereiche unterscheiden. Bis 1 MeV ist ein deutlich stärkerer Anstieg der Stufenhöhe zu 

beobachten als bei höheren Energien. 

Abbildung 4.1.1.1: 

Stufenhöhe zwischen 

implantierten und 

nicht implantierten 

Bereichen von mit Cri 

bestuahlteiz Proben 

flinke Achse) und 

mifflere Rauhigkeit in 

Abhtingigkeit von der 

impIantatio12~energie. 



Pm Rahmen der Meßgenauigkeit ergeben sich für die Titanimplantation in das GPS- und das 

HP-Sifi etwas kleinere Werte für beide Größen. 

Die Energieabhängigkeit der Stufenhöhe wird in Abschnitt 4.1.3 zusammen mit den Ergebnis- 

sen der TEM Untersuchungen diskutiert. Die erhöhte Oberflächenrauhigkeit könnte mit selek- 

tiver Zerstäubung in der Oberfläche zusammenhängen, AUerdings widerspricht dieser 

Vorstellung, daß die Rauhigkeit bei 2 MeV Implantationsenergie deutlich höher ist, als bei 200 

keV, auf der anderen Seite aber die Zerstäubungsausbeuten eine umgekehrte Energieabhängig- 

keit zeigen. Nach der Sigrnund-Theorie [78] ist die Zerstäubungsausbeute proportional zum 

nuklearen Energieverlust, dieser ist bei 200 keV höher als bei 2 MeV (vgl. Abbildung 2.3.1). 

Bolse et al. [49] erklären die erhöhte Rauhigkeit der Keramik nach Siliaumimp3.antation mit 

dem Austreten der Binderphase aus der Obedäche während der Bestrahlung (siehe Abschnitt 

2.3.1). Daher wurde zur Klärung des Rauhigkeitseffekts der Bereich direkt an der Pro- 

benoberflache transmissionselektronenmikroskopisch untersucht. 

In Abbildung 4.1.1.2 ist die Oberfläche einer mit 2 MeV ~ r +  implantierten GPS-Si& Keramils 

dargestellt. Wie in Abschnitt 4.1.2 erläutert, ist bei dieser hohen Energie die amorphe Schicht 

vergraben, direkt an der Oberfläche ist die Keramik noch kristajllli. Die Deckschicht auf der 

Oberfläche ist eine zusätzlich aufgedampfte Muminiumschicht. Da bei einigen Proben bei der 

Präparation der TEM-Querschnitte das Problem auftrat, daß ein Teil der kristallinen Schicht 

über dem amorphen Bereich abplatzte, wurde diese zusätzliche Schicht als Markiemg be- 

nutzt, um sicher zu sein, daß die Oberfläche des Querschnitts tätsachiich der Oberfläche, der 

Probe entsprach. Man sieht einen dunklen Bereich aus der Oberfläche austreten3 wobei 

Stufenhöhe des herausgetretenen Bereichs im Vergleich zum Rest der Oberfläche in der @6* 

ßenordnung der gemessenen Rauhigkeit ist. Ein EDX mapping des Yanmgehdts jn diesem 

Bereich zeigt eine deutliche Yttriumkomentration. Da skh, das Y-ttrm fast ausscUeBEch h 

Bereich der Binderphase befindet, zeigt dies, daß es sich in der '.Tat um einen Teil der Bhder- 

phase handelt, der aus der Oberfläche ausgetreten ist. 

Bei niedrigeren Energien wird dieser Effekt ebenfalls beobasfitet, ist &er &eht $0 ausgepfgs- 

In Abbildung 4. I. 1.3 ist der direkt an der Obedäche Hegende Bereich eher d t  

implantierten GPS-Si& K e r d  abgebildet. An der Oberfiikhe ist e h  ca. 280 fIEtt 

Band zu erkennen. ElektronendifitrWon (siehe AbscM.es: 41.2) zeigt, daO dieser Berddx 

amorph ist. Wieder sieht man einen dunklen Bereich atts der Obrc&ä&e aumeteh diir~ml 

einer Stufenhtihe von ca. 30 nm, der sich h EDX als FSwrtlhddg herausstellt uad W& der 
Binderphase zumordnen ist, Die H6he d ausgeweteu 

der GruBe~ordnmg der gemessenen buXI!&elt~hÜge1~ 

Y5 



Damit zeigt sich, daß die Rauliigkeit der implantierten Proben tatsächlich mit dem Hießen der 

Binderphase erklärt werden kann, wobei auch die Energieabhängigkeit des Rauli2gkeitsanstiegs 

korrekt wiedergegeben wird. 

Abbildung 4.1.1.2: Oberflächennaher Bereich einer mit 2 MeV Cr" implantierten GPS-S&d Ke- 

ramik, die amorphe Schicht ist bei dieser Energie vergraben und taucht deshalb im Bild nicht auf 

@ehe Abschaitt 4.1.2). 



Abbilhrzg 4.1.1.3: Austreten der Binderphase (dunkel) aus der OberJläche bei einer 6is ztrc einer 

Tiefe von ca. 200 nnz amorphisierten GPS-Siad Keramik (Cr"-Irzplarztationserzergie 200 ke 

4.1-2 Strukturelle Veränderungen durch die Implantation 

Um AiSSchluß über die Stmkhr der implantierten obei-nächemahen Bereiche zu erhalten, 

wurden zunächst Röntgenbeuguagsmtersuchuugen durchgeBihrt. k AbbIIdwg 4.1.2. I. shd 

Beugungsdiagramme des nicht implantierten Materials md e h r  mit 2 MeV er* hplmtierten 

GPS Si& Keramik dargestellt, Alle deutlichen Bragg Reflexe können der fbSiJN4 Phase zu- 

geordnet werden (entsprechend der U~diaemg in der Abb32dmg). NI& der 



den keine neuen Reflexe beobachtet. Haupteffekt der Implantation in Abbildung 4.1.2.1 ist die 

deutlich reduzierte Intensität der Bragg-Reflexe der implantierten Probe im Vergleich zum 

Ausgangsmaterial. 

~ 28 (Grad) 

Abbildung 4.1.2.1: Röntgenspektren des nicht implantierten GPS-Si& d einer mit 2 MeV 

Cr" bestrahlten Probe 

Diese Intensitätsreduktion ist von der hplantationsenergie abhängig, wie die Bestimmung der 

Reflehtensitäten zeigt. In Abbildung 4.1.2.2a ist für verschiedene Chromimplantationsenergi- 

en die integrale Intensität der Bragg Re£lexe dargestellt. Man sieht, daß mit steigender Implan- 

tationsenergie die Intensitäten monoton abnehmen (dieser Effekt ist bei den Reflexen mit 

kleinen Intensitäten aufgnind des Maßstabs nicht so deutlich zu sehen). 

Zusätzlich beobachtet man bei der implantierten Probe einen leicht erhöhten Untergrund im 

Bereich kleinerer Streuwinkel. Es zeigt sich beim Vergleich verschiedener Proben, daß diese 

Untergnuidvariationen statistisch zu unsicher sind (in der Größenordnung des Untergrundes), 

um verläaliche Aussagen 2.B. über den Verlauf der Höhe diese Untergrunds in Abhängigkeit 

von der Impfantatioasenergie oder der Dosis zu machen. 
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Abbildung 4.1.2.2aib: Integrale Intensitäten und Halbwertsbreite der Bragg ReJexe in Ab- 

hängigkeit der implantatiomenergie 

Um Aussagen über eventuelle Veränderungen der SiliziumnitridkristaGte durch die Implanta- 

tion zu erhalten, wurden zusätzlich die Halbwertsbreitm der Bmgg Reflexe bestimmt. Die 

Halbwertsbreite b der Bragg-Reflexe ist über die S c h e r  Formel mit der XilstallitgoBs d, die 

bei regelmäßig geformten Kristalliten der 3, Wurzel des KnstaEtwa1umens entspricht> ver-- 

knüpft, siehe z. B. 1793: 



die anderen einen schwachen monotonen Anstieg. Dies zeigt, daß Effekte der Kristallitverklei- 

n e m g  infolge der Implantation nur eine geringe Rolle spielen. 

fl Abbildung 4.1.2.3: Integrale Intensi- 
täten der Brugg Reflexe In Abhän- 

gigkeit von der Implnntationsenergie 

bei Titanimplantation in GPS-Sia4. 

0 500 1000 1500 2000 

lmplantationsenergie (keV) 

Vergleichsmessungen an mit Titan implantierten Proben zeigen ein analoges Bild. Es werden 

keine neuen Refiexe gefunden, der wesentliche Effekt liegt in der Intensitätsredulition der ß- 

Si& Reflexe. Entsprechende integrale Intensitäten sind in Abbildung 4.1.2.3 dargestellt. Es 

zeigt sich, daß im Gegensatz zur Chromirnplantation die Intensität bei 2 MeV wieder ansteigt. 

Dieser Effekt kann auf Ausheilprozessen beruhen, die durch die höhere Temperatur der Probe 

bei der Titanimplantation aufgnuid des höheren erreichbaren maximalen Strahlstroms bedingt 

Jind. Eine andere Mögiichkeit ist, daß dieser Anstieg auf der Absorption des Röntgenstrahls im 

Material. beruht, wodurch tieferliegende Probenbereiche mit einem geringeren. Gewicht zur 

Gesmtstreumg beitragen. Da aber bei der Chromimplantation bei 2 MeV Implantationsener- 

gie noch e h  deutlicher Intensitätsabfall gegenüber 1 MeV gefunden wird und das Maximum 

der Schadenwerte3mg bei beiden Ioaensorten in vergleichbarer Tiefe liegt, reicht dieser Effekt 

nicht aus, iim den fntensitätsaustieg bei 2 MeV zu erklären. 

Eine analoge Serie mit titanimplantiertem Eü-Si& zeigt dieselben EEekte, es liegt also kein 

Eidluß des Her~eUmgwerEahrens oder der Additivzusammensetzung bezüglich der Röntge- 
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nergebnisse vor. Die wichtigsten Befunde sind in allen untersuchten Fallen: Es werden keine 

ueuen Phasen nach der Implantation detektiert und die Intensität der Bragg-Reflexe nimmt 

deutlich ab, diese Intensitätsabnaluize ist mit oben beschriebener Ausnahme bei höheren Ener- 

gien ausgeprägter als bei niedrigeren Energien. 

Um hfonriationeu über die GefÜge-ktm der fmpfmtieficm Bereiche zu erhaltenit, ~ w i r d ~  

Z1M Untersuchuagen dm~hgefuhrt. Abbi1dmg 41.2.4 zeigt ekeu Quersc&niff eher mit 200 
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keV Cr" implantierten GPS-Si& Keramik. Direkt an der Oberfläche sieht man ein Ca. 200 m 

breites, graues, strukturloses Band. Ein Beugungsdiagram, das in diesem Bereich aufge- 

nommen wurde, zeigt breite, diaise Ringe. Dies deutet auf eine amorplie Stniktur dieses Be- 

reiches hin. In größerer Tiefe findet man das ungestörte Gefüge des Ausgangsmatenals. Bei 

höheren Energien wird die amorphe Schicht breiter, reicht aber bis 1 MeV Ionenenerg-ie (bei 

Chrom) bis zur Obedäche. 

Abbildzcng 4.1.2.5: TEM Azfizahme einer implantierten Keramik mit vergrabener amorpher 

Schi& (Chro~~zinrpla~ztatio~~se~zergie 1.5 Me Y). Das obere Beugzcngsbild w r d e  in der kristallz- 

nen Deckschicht atcfgemrznzen, das untere iiz der vergrabenen anzorphei2 Schicht. 



Geht man zu noch höheren Energien, findet man eine vergrabene amorphe Schicht, zu sehen in 

Abb. 4.1.2.5 fiir GPS-Si&, das mit 1.5 MeV Crf implantiert wurde. h der Oberfläche ist 

eine Ca. 250 nm dicke Schicht zu erkennen, die Strahlenschäden aufbeist, aber noch Icnstallin 

ist, wie das Beugungsbild des dunklen Korns zeigt (oben links in Abbildung 4.1.2.5). Es wer- 

den deutliche Si3N4-Reflexe gefunden. Tiefer in der Probe ist eine amorphe Schicht zu sehen, 

wie die diflFusen Ringe im Beugungsbild aus diesem Bereich (unten links ini Abbildung 4.1.2.5) 

beweisen. Die dunklen Stellen in dieser Region deuten auf ursprüngliche Korngrenzen hin, die 

mit Yttrium angereichert sind. EDX mappings von Querschnitten implantierter Proben zeigen, 

daß das Yttrium auch nach der Implantation im wesentlichen in den Bereichen der ehemaligen 

Komgrenzen verbleibt. 

4.1.3 Diskussion der Ergebnisse 

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Topographieuntersuchungen und die Röntgen- 

befunde anliand der Mikrostruktur, die die elektronenmilsoskopischen untersuchungen erga- 

ben, interpretiert. Anschliefiend werden die StniktuiTdaten mit TRiM Simulationen vergiichen. 

I Soweit nicht ausdrücklich auf Titan verwiesen wird, bezieht sich dieser Abschnitt auf C h -  

mimplantationen. 

Der Haupteffekt der Implantation ist die Amorphisierung von obedächennahen Bereichen des 

Materials, die mit den TEM Untersuchungen nachgewiesen wurde. Die nicht mehr vorhandene 

Femordnung im amorphen Material führt dazu, daß die Streuung aus diesen Bereichen nicht 

mehr zu scharfen Reflexen fiihrt, sondern einen breiten Untergrund liefert. Dies erHärt den 

Intensitätsabfill der Bragg-Reflexe und den beobachteten erhöhten Ugtergnznd Ui den Ren$- 

genspektren. Die Tatsache, daß dieser diaise Untergrund auch bei dem nicht hplatitierten 

Material nicht völlig verschwindet, liegt darin begründet, daß die Komgrenzphasen teilweise 

aus amorphen Bereichen bestehen, insbesondere in den ZuvickeZn an Komgrenzen z~%then 

drei Körnern. Die Abhängigkeit der Intensität der Bragg Reflexe von der Trnp1anta~o~smer~e 

korreliert mit der Verbreiterung der amoqhen Schicht bei höheren hp1cwitationsener@en. Die 

schwache Abhängigkeit der Breite der Bragg Reflexe> die anzeigtP daR .eine Verklekening der 

Si3N4-E(ristaEte während der Implantation keine vorhen-schefide Roile spielt, k m  niiu einen 

dadurch erklärt werden, daß Material, das von der Imp1mtation &G& ibeewztßt 

Streuung beitfagt. Zum anderen konnte dies ein Ehweis darad s e k  daB tatsäi%hLich erst bei 



einer kritischen Schadensdichte die Amorphisierung eines Korns vollständig erfolgt und es 

nicht erst zur Amorphisierung kleiner Bereiche kommt, die dann bei weiterer Bestrahlung 

überlappen. 

Mit den im letzten Abschnitt gewonnenen Daten über die Dicke und Tiefe der amorphisierten 

Schicht läßt sich auch die Stufenhöhe zwischen benachbarten bestrahlten und unbestralilten 

Bereichen der Probenoberfläche (siehe 4.1.1) erklären. Die amorphe Phase besitzt eine gerin- 

gere Dichte als das kristalline Material. Diese Volumenausdehnung kann nun leichter senkrecht 

zur Oberfläche erfolgen. Parallel zur Oberfläche verhindert das noch kristalline Material über 

dem amorphen Bereich eine zu starke Ausdehnung. Aufgrund dieser Überlegung läßt sich aus 

den beobachteten Stufenhöhen und den gemessenen Dicken der amorphen Schichten die 

Dichte des amorphen Siliaumnitnds bestimmen. Der amorphe Bereich mit der Dicke dmo,h 

hatte im kristallinen Zustand gerade die um die beobachtete Stufenhöhe s reduzierte Dicke 

dknstairm = dmo,h-S. Unter der Voraussetzung, daß die Ausdehnung des Materials ausschließlich 

senkrecht zur Pi.obenoberfläche erfolgt und die beobachtete Stufenhöhe ausschließlich auf die 

geringere Dichte des amorphen Materials zurückzuführen ist, gilt für die Dichte p„,h des 

amorphen Siliaumnitrids: 

Tn Tabelle 4.1.3.1 sind für vier verschiede Implantationsenergien jeweils die Stufenhöhe aus 

Abbi1dmg 4.1.1.1, die Dicke der amorphen Schicht und das Verhältnis damorph~s/dmotph angege- 

ben, Wenn die gemachten Annahmen zutreffen, mmuß dieses Verhältnis für verschiedene Io- 

nenenergien konstant sein. Dies ist in der Tat der Fall, es ergibt sich ein nahezu konstanter 

Wert von ca. 0.8. Mit der Dichte des Ausgangsmaterials von 3.3 g/cm3 folgt für das amorphe 

S-trid eine Dichte von 2.64 g$cm3. Ein Vergieich mit Literaturwerten der Dichte von 

amorphen Siliziumnitnd-Fhen (p=2.4 g/cm3 aus [SO] b m  p=2.8 g/cm3 aus [SI]) zeigt eine 

gute aereinstinirnmg. Zusätzlich ist in Tabelle 4.1.3.1 die Größe tmOwh angegeben. Dies ist 

die Tiefe, in der die Anzoqhisiemg beginnt. Bis 1 MeV ist tmTh=0, d.h. die Amorphisierung 

reicht bis m Obdäche, Bei höheren Energien ist die amorphe Schicht vergraben (vergieiche 

AbscKg 4-32). 

Die Ainorphisiening des Materials 'fienihe auf dem hers~hreiten einer kritischen Schadens- 

e b. KxistaU durch die der durch die nizfcearen Stöl3e der Ionen vem- 



sachten Strahlenschäden (Abschnitt 2.3.1). Da bei der hier vorliegenden polykristallinen Ke- 

ramik viele Meßmethoden zur Bestimmung von Schadenskonzentrationen, wie 2.B. die Io- 

nengitterfÜhrung7 nicht anwendbar sind, wurden die Schadensprofile mit dem Computercode 

TlUM [39] simuliert. Als Verlagerungsenergie zur Erzeugung eines stabilen Frenkelpaares 

wurden 60 eV angenommen (vergleiche Referenz [36]). Um zu überprüfen, ob die Simulation 

realistische Ergebnisse liefert, wurden bei ausgesuchten Proben RBS Messungen der Implanta- 

tionsprofile durchgeführt7 um die gemessenen mittleren Ionenreichweiten kp mit den simulier- 

ten Werten zu vergleichen. Die Ergebnisse sind für Chromimplantation in Tabelle 4.1.3.2 

aufgeführt. 

Tabelle 4.1.3.1: Tiefe und Dicke der durch die Implantation erzeagten amorphen Schicht Ir1 

Tmplantations- 

energie (keV) 

Abhängigkeit von der Implantatiomenergie. Zur DeJnifTon von t,,,,,"& siehe Toxf. 

f amorph (fltn) s (m) damorph(fltn) damorpddmorph 



Die Abweichung zwischen Messung und Simulation liegt unter 15%. Dies deutet darauf hin, 

daß die Simulation für das hier betrachtete System vernünftige Abschätzungen liefert. Die Tat- 

sache, daß die gemessenen mittleren Reichweiten Meiner als die simulierten sind, erklärt sich 

mit der Zerstäubung während der Implantation. Dieser Effekt ist allerdings, wie schon in Ab- 

schnitt 3.2 ausgeführt, relativ klein. 

I- Dosis 1017 Cr+/cmZ 

500 1000 
Tiefe (nm) 

Abbildung 4.1.3.1: Mit TRIM [39] simulierte SchademproJZe Jur Chromimplantafion bei 

verschiedenen hnenenergien (dpa=displacements per atom) 

Die simderten Schadensprofle sind in Abbildung 4.1.3.1 dargestellt. Aufgetragen ist für eine 

konstante Dosis von 1017 crf/cm2 die Schädigungsrate des Kristallgitters in Anzahl der Verla- 

gerungen pro Targetatom (dpa=displacements per atom). Man sieht Eir die kleinste Io- 

nenenergie eine relativ schmale Schadensverteilung. Mit zunehmender Ionenenergie wird die 

Verteilung breiter und wandert tiefer in das Material. Dies liegt an der Energieabhängigkeit des 

nuklearen Energieverlustes. Wie in Abbildung 2.3.f.l gezeigt wurde, ist der nukleare Energie- 

verlust bei ca. 50 keV maximal und f a t  bei höheren Energien Meder ab. Der elektronische 

Ener&verlust erhöhl sich monoton mit der hplantationsenergie und übersteigt bei Energien 

oberWb von 250 freV den nulclearen Energieverlust. Deshalb verliert das Ion bei höheren 

eim Ektritt in die Oberfläche überwiegend Energie an die Elektronen im Festkörper. 

Erst wem es soweit abgebrennst ist, daß der nukleare Energieverlust @bar wird, werden 



Verlagerungen in größerem Ausmaß erzeugt. Dieser Sachverhalt spiegelt sich in der Fläche 

unter den Proflen wieder, die proportional der Gesamtzahl der Targetverlagerungen ist. Wäh- 

rend sie sich von 200 keV auf l MeV mehr als verdoppelt, ist sie von 1.5 MeV auf 2 MeV 

nahezu konstant. Die Erhöhung der Ionenenergie fiihrt, wie Abbildung 2.3.1.1 zeigt, fast aus- 

schließlich zu höherer elektronischer Abbremsung. 

Der Vergleich mit den Daten aus Tabelle 4.1.3.1 zeigt, daß das Material bei einer Schadi- 

gungsrate von Ca. 8 dpa amorph wird. Aufgrund des oben beschriebenen Effektes bildet sich 

bei 1.5 und 2 MeV eine vergrabene amorphe Schicht aus, die Schädigungsrate an der Oberflä- 

che ist zu gering, um Amorphisierung zu erzeugen. Absolut gesehen ist eine relativ hohe 

Schädigung des Kristallgitters notwendig, um Amorphisiemg zu induzieren. Bmett  und Page 

[41] geben eine kritische (in Kernstößen deponierte ) Energiedichte von 0.045 keVIAtom an, 

die benötigt wird, um Silizumnitrid zu amorphisieren. Dies entspricht ca. 0.8 dpa, liegt also 

eine Größenordnung unter dem hier gefundenen Wert. Ein Grund für diese Diskrepanz ist, daß 

bei Raumtemperatur implantiert wurde. Eine höhere Implantationstemperatur begünstigt das 

Ausheilen von Strahlenschäden und erhöht so die zur Amorphisiemg notwendige Schadi- 

gungsrate. So fanden McHargue et al. [63] Amorphisierung von Silizumnitrid bei Raumtempe- 

ratunmplantation erst bei Ca. 6 dpa. Zum anderen wiesen Peteves et al. [45] darauf hin, daß die 

amorphen Bereiche der Binderphase einen Teil der Strahlenschäden absorbieren körnten. 

Damit erklärten sie auch die im Vergleich zu Keramik ohne Binderphase geAgeren Verihde- 

rungen der mechanischen Eigenschaften durch die Implantation. 

4.2 Einfluß der Implantation auf Härte und Verschleißverhallten 

In diesem Abschnitt wird der Eidluß der Implantation auf Härte und Verscbaeißverhalten des 

Materials untersucht. Dabei steht der Einfluß der Ionenenergie auf die MatenaIeigemchaffen 

im Vordergrund. Anhand der in Abschnitt 4.1 gewonnen Erkemtnisse über die Mitrrostm&tu 

des implantierten Bereichs wird versucht, eine Koaelatioa aGschen dea 

Eigenschaften wie Harte und dieser Nikrostniiktur herzustellen, 

4.2.1 Hartemessungen 



Abbildung 4.2.1.1 zeigt die tiefenabhängige Härte chromimplantierter GPS-Si3N4 Keramik. 

Wie in Abschnitt 3.6 erläutert wurde, ist das auf der Ordinate aufgetragene Härteverhältnis die 

korrigierte (bzgl. des elastischen Anteils des Eindrucks und der Abweichung des Indenters von 

der Idealgeometrie) Härte der implantierten Proben dividiert durch die kon-igierte Härte des 

nichtimplantierten Zustandes. Es sei noch einmal darauf hingewiesen, daß die Abszisse in Ab- 

bildung 4.2.1.1 die Eindringtiefe des Vickersindenter zeigt. Dies bedeutet nicht, daß das Mate- 

rial in dieser Tiefe die in 4.2.1.1 angegebene Härte besitzt. 
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Abbildung 4.2-1.1: Härte-TiefenprooJi von chromimplantiertem GPS-Si& bei verschiedenen 

Implantationsenergien (zu der DeJnition des Härteverhältnisses siehe Abschnitt 3.6) 

Bei kleinen Implantationsenergien zeigt sich eine deutliche Härteminderung, die bei 400 keV 

stärker ausgeprägt ist als bei 200 keV. Zu größeren Tiefen nähert sich die Härte wieder der des 

nicht implantierten Zustandes an, der Einfiuß des Substrates wird deutlicher. Der Härteabfall 

wird erklärt durch die geringere Wärte des amorphen Siliziumnitnds im Vergleich nun kri- 

stitlluiea Material- Die Närterninderung ist bei 400 keV ausgeprägter, weil die amorphe Schicht 

breiter ist als bei 200 keV. Bei noch höheren Energien, bei denen die amorphe Schicht vergra- 

ben ist? die Härteabnahe geringer. So ist bei 1.5 MeV die implantierte Oberfläche nur noch 

ca. 10-1596 weicher als das Ausgangmaterial, Außerdem ist eine Veränderung der Fom des 



Härteverlaufs zu beobachten. Direkt an der Oberfläche wird eine höhere Härte als tiefer im 

Material gemessen. Dann fallt die Härte bis zu einer Tiefe von Ca. 250 nm ab (auf Ca. 85% der 

Härte des Ausgangszustands) und steigt dann wieder an. Dasselbe Verhalten fuidet man bei 2 

MeV, wobei die minimale Härte bei 500 nm Tiefe erreicht wird. Die Härternindemg ist hier 

noch kleiner als bei 1.5 MeV. Direkt an der Oberfläche wird sogar eine leichte Härtesteigerung 

gemessen. Dies kann durch Spannungen in der zwar geschädigten aber kristallinen Deckschicht 

erklärt werden. Die Härtesteigerung von Keramiken unterhalb der Amorphisiemgsgrenze 

b e d t  ja gerade auf der Defektstnrktur, die durch die Implantation erzeugt wird. Die Härte- 

steigemg an der Oberfläche ist geringer, als die in der Literatur angegebenen Steigerungen der 

Härte durch Defekthärtung (siehe 2.3.2). Allerdings muß beachtet werden, daß Härte als Vo- . 

lumeneigenschaft des Materials nicht einer bestimmten Tiefe direkt zugeordnet werden kann, 

sondern einen Mittelwert über eine endliche Tiefe des Materials darstellt. Dies ist auch ein 

Grund dafür, das bei vergrabenen amorphen Schichten kein so starker Härteabfall beobachtet 

wird, wie bei amorphisierten Schichten, die bis zur Oberfiäche reichen. Der Tiefenbereich, über 

den gemittelt wird, nimmt mit zunehmender Eindringtiefe des Indenters zu. 
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Schließlich muß allerdings auch beachtet werden, daß durch die Abfolge defektreiche, kri- 

stalline Obefflächenschicht weiche amorphe Schicht hartes, ungeschädigtes Substrat komplexe 

Spannungen in der Obeffläche entstehen können, die ebenfalls die gemessenen Härtewerte be- 

einflussen. Das oben schon einmal erwähnte Abplatzen der Oberflächenschicht bei der Präpa- 

ration der TEM Querschnitte zeigt, daß in der Tat große Spannungen in der Oberfläche 

vorliegen. 

Einen analogen Verlauf der Härte in Abhängigkeit von der Implantationsenergie findet man für 

die Titanimplantationen. In Abbildung 4.2.1.2 sind Härte-Tiefenprofile titanimplantierter GPS- 

Si3N4 Keramik bei verschieden Ionenenergien abgebildet. Bei niedrigen Implantationsenergien 

wird das Material weicher, die Härte nimmt mit zunehmender Tiefe zu. Bei MeV Energien ist 

die Keramik an der Oberfläche härter, als im nicht implantierten Fall, zu größeren Tiefen 

nimmt die Härte ab. 

In diesem Abschnitt wird der Einfluß der Implantation auf die Tribologie, also Verschleiß und 

Reibung des Materials untersucht. h nächsten Abschnitt werden dann detailliertere weiterge- 

hende Untersuchungen vorgestellt, um Aussagen über mögliche Verschleißmechanismen ma- 

chen zu können. 

Abbildung 4.2.2.1 zeigt typische Querschnitte von Verschleißspuren nach Implantation mit 

Chrom bei verschiedenen Implantationsenergien im Vergleich zum nicht implantierten Material 

(GPS-Si3?&) bei einer Last von 2 N. Ein charakteristischer Unterschied zwischen nicht implan- 

tierter Probe und der Probe mit 400 keV ~ r '  wird beobachtet. Während im nicht implantierten 

Fall eine ca. 3 pn Tiefe Verschleißspur in das Material eingegraben wird, wird die Oberfläche 

der implantierten Probe nicht abgetragen. Anstelle eines Grabens sieht man, daß Material auf 

der Oberfläche aufgetragen ist, das offensichtlich von der Kugel abgerieben wurde. Dieses 

en findet man *.alle Implantationsenergien bis zu 1.5 MeV. Erst bei 2 MeV und noch 

höberm Energien badet sich ein Graben aus, der aber deutlich flacher ist als im nicht implan- 

tierten Fali. 
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Um weitere Informationen über das Verschleißverhalten zu gewinnen, wurden bei der Pro- 

benserie der mit ~ r +  implantierten GPS-Si& Proben zusätzliche Versuche mit a) höheren La- 

sten bzw. b) mit längerer Versuchsdauer, also längerem Reibweg, durchgeführt. Bei höheren 

Lasten findet man das bei einer Last von 2 N charakteristische Aufwachsen von Material nicht 

mehr, in allen Fällen wird eine eingegrabene Verschleißspur beobachtet. In Abbildung 4.2.2.2 

ist das Verschleißvolumen der Scheibe in Abhängigkeit von der Last für das nicht implantierte 

Material und für 400 keV und 2 MeV Implantationsenergie dargestellt. Das offene Kreissym- 

bol für 400 keV bei 2 N Last deutet an, daß in diesem Fall kein Graben auftritt (siehe Abbil- 

dung 4.2.2.1). Man sieht, daß für das nicht implantierte Material der Verschleiß mit 

zunehmender Last in etwa linear ansteigt. Bei 400 keV tritt erst oberhalb von 2 N ein Abtrag 

aufj der bis 4 N leicht reduziert im Vergleich zum nicht implantierten Material ist, während bei 

5 N der Verschleiß über dem der nicht implantierten Probe liegt. Bei 3 MeV findet man bei 

allen untersuchten Lasten eine Verschleißspur, das Verschleißvolumen ist aber deutlich gerin- 

ger als beim nicht implantierten Material. 

32 t 0 keine eingegrabene Verschleißspur 

' l6 nicht implantiert 

Reibweg (m) 

Abbildung 4.2.2.3: Abhängigkeit des Yerschle~volunzens der Scheibe von der Versuchsdauer 

fUr verschiedene Implantatiorzszustände (Chromimplantafion), 

Eiae ähntiche Abhän@&eit zeigt sich bei längerer Versuchsdauer. Abbildung 4.2.2.3 zeigt 

analog m 4.2.2.2 das Verschleißvolumen der Scheibe in Abhängigkeit des Reibwegs bei einer 



Last von 2 N. Beim Ausgangsmaterial wird wieder ein fast linearer Anstieg beobachtet. Bei 

400 keV ist ab 80 m Reibweg eine Reibspur zu erkennen, das Verschleißvolumen ist aber ge- 

ringer als beim nicht implantierten Material. Nach 200 m Reibweg ist der Verschleiß der im- 

plantierten Probe größer als beim nicht implantierten Material. Bei 3 MeV findet man in allen 

Fällen eine Verschleißspur, das Verschleißvolumen ist aber auch nach 200m Reibweg deutlich 

geringer als bei der nicht implantierten Probe. Zusammenfassend ist zu sagen, daß bei einer 

Last von 2 N ein weitgehender Verschleißschutz der implantierten Oberfiäche unabhängig von 

der hplantationsenergie gefunden wird. Ein deutlicher Einfiuß der Implantationsenergie wird 

bei härteren Versuchsbedingungen (längere oder höhere Krafteinwirkung auf die Oberfläche) 

beobachtet. Hierbei erweisen sich dann höhere Implantationsenergien günstiger als niedrige. 

Die Verschleißergebnisse bei Titanimplantation für sowohl GPS-Sia4 als auch HP-Si3N.t zei- 

gen dasselbe Verhalten wie bei Chromimplantation. Während sich bei den nicht implantierten 

Proben eine deutliche Verschleißspur ausbildet, die beim HP-Si3N4 deutlich flacher ist, als 

beim GPS-Si3N4, beobachtet man bei den implantierten Proben dasselbe Aufwachsen von Ma- 

terial, wie in Abbildung 4.2.2. l. Erst bei 2 MeV Implantationsenergie bildet sich wieder eine 

sehr flache Verschleißspur aus. Die Implantation von Titan flihrt also ebenfalls zu verbesser- 

tem Verschleißverhalten der Keramik. Untersuchungen über die Abhängi&eit des Verschlei- 

ßes von der Last und der Versuchsdauer wurden fur die Titanimplantationen niGht 

durchgeführt. 

Auch die Reibeigenschaften der Keramik verändern sich durch die Implantation. Xn Abbjldw 

4.2.2.4 ist der ReibkoeEzient der mit 2 MeV ~ r +  implantierten Probe im Vergleich mun nkbt 

implantierten Fall über der Versuchsdauer aufgetragen. Nach einer kurzen Eitilaufphase steigt 

bei beiden Proben der Reibkoefkient steil an, beim nicht implantierten Material auf 0.5, jfll 

implantierten Fall auf 0.6. Dieses Verhalten zeigen alle implantierten Proben. Eine Abhä9gg- 

keit des Reibkoeeenten von der Implantatationsenergie d der hp1antierten Ionrinsorte 

wird nicht beobachtet. Das HP-Si3N4 unterscheidet sich vom GPS-Si& %I &chtt-Unpl.antiefien 

Fall durch einen etwas geringeren Reibwert von 0.4, der aber nach der hplantation ebenf* 

auf etwa 0.6 ansteigt. Auch hier 6ndet man keine Abhängigkeit des Reibkoeffrnmtea von der 

Implant ationsenergie 

Den Eiuß der hplantation auf den Verschleiß der Kugel zeigt Abbildung 42,%.5S)01% ist 

der Abrieb der Kugel ebenfalls in Abhängigkeit von der Iniplantationsener$e adgetragen. 

Auch hier beobachtet man analog zum Relokoeftiaenten ehe I&&& Erh5hmg des Ab6ic:bs bei 

den implantierten Proben (ca. 10%)- Eine klare AbKan&$eit voa der ationsener&@ 1st 



nicht erkennbar, allerdings ist die Meßungenauigkeit auch relativ hoch. Analog findet sich auch 

für die Titanimplantation in beiden Materialien ein leichter Anstieg des Kugelabriebs. 

Or2 1 implantiert mit 2 MeV C r  1 
Reibsyklen 

Abbildung 4.2.2.4: Typischer Verlauf des ReibkoefJizienten in Abhängigkeit von der Ver- 

suchsdcruerfir nicht implantiertes GPS-Sia4 und einer mit 2 M ~ V  Cr' implantierten Probe 
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Zusammenfassend ergeben sich folgende Erkenntnisse über den Eiduß der Implantation auf 

das tribologische Verhalten der Keramk 

Bei kleinen Lasten verschleißt die Oberfläche nicht, sondern Material von der Kugel lagert sich 

auf der Oberfläche an. Nur bei hohen Implantationsenergien bildet sich eine Verschleißspur 

aus, die jedoch viel flacher ist, als im nicht implantierten Fall. Bei höheren Lasten entsteht so- 

wohl bei implantierten wie nicht implantierten Proben eine eingegrabene Verschleißspur, wobei 

fiir hohe Implantationsenergien eine deutlche Verschleißminderung im Vergleich nim nicht 

implantierten Fall beobachtet wird. Der Reibkoefkient und der Kugelabrieb wird durch die 

Implantation leicht erhöht. Dies ist unabhängig von der implantierten Ionensorte, der Implan- 

tationsenergie und dem Herstellungsverfahren der Keramik. 

4.2.3 Diskussion möglicher Verschleißmechanismen 

Für die Verschleißreduziemg von keramischen Materialien durch Ionenimplantation werden 

im wesentlichen zwei Phänomene verantwortlich gemacht, zum einen die schmierende Wir- 

kung von Metalloxiden in der Oberfläche [57,58], zum anderen die Amorphisiemg der Ober- 

fläche [32]. Der Effekt der Festkörperschmiemg beruht auf der Bildung von Verbindungen in 

der Oberfläche, die eine schmierende Wirkung besitzen. Typische FestschmierstoEe sind n B  

B203 und MoS2, siehe Referenzen [82,84]. Bei S-trid-Keramlk konnten nach Titahm 

plantation Titanoxide in der Oberfläche nachgewiesen werden 1831, die nu: Ausbildung einer 

reibwertmindernden Oxidschicht f"rten. Ein weiterer verschleißredazierender EEeB k8mte 

darin bestehen, daß der Abrieb in der Spur eine schmierende Wirkuug besitzt. 

Durch die Arnorphis'iemg der Oberfläche können bestehende Oberfläche~~se~ die hmmr im 

Material vorhanden sind, siehe Abschnitt 2.1, ausgeheilt werden, dadmch xvird die Wih- 

scheinlichkeit herabgesetzt, daß durch den Reibprozeß Matekl aas der -Obe&Ich.& ab&dbst 

wird- Des weiteren kiimen Druckspannipngen in der Oberfliicht; das W w a  

indem die zur Rißausbreitung notwendigen Zugspamungen vemiuldert werden. *%"d~rdrug$ 

zu beachten, daß die höchsten Spannungen in der Obedäche Un Dogisberirich mtet der JXBXP 

phisiemgsschwelle entstehen. 

Im folgenden werden weitergehende Untersuchutigen v~tgestelit~ dir; soaenJ Wdcher 

Mechmisrnas lin vorliegenden Fall wirksam .Ist. Xfl &er wsii &%eDre&e t ~ i r d e  wta- 

sucht inwiefern loser (also ni& an der OberfiBcfiri- der Rabe haBiender) Abrieb d a  'ia@m~@e% 



beeiuflußt. Dazu wurde nach jeweils 2500 Reibzyklen die Oberfläche gereinigt, um den Abrieb 

zu beseitigen, Eine Änderung des Verschleißverhaltens wurde nicht beobachtet, so daß das 

Schmierung durch Abrieb als Ursache für die Verschleißminderung durch die Implantation 

ausgeschlossen werden kam und im weiteren nicht mehr in Betracht gezogen wird. Eine typi- 

sche Rasterelektronenmikroskopaufiiahme der Verschleißspur einer implantierten Probe (hier 

GPS-Si& implantiert mit 1.5 MeV ~r'), bei der Material auf der Oberfläche aufgetragen 

wird, zeigt Bild 4.2.3.1 (Sekundärelektronenmodus). Man sieht, daß das aufgewachsene Ma- 

terial in einer relativ lockeren porösen Stniktur vorliegt. Bei titanimplantierten Proben, bei 

denen Materialauftrag stattfindet, fhdet man ein dudiches Verschleißbild. 

Abbildung 4.2.3.1: 
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EDX Untersuchungen in den Verschleißspuren zeigen, daß in der Spur ein relativ hoher Anteil 

an Sauerstoff zu finden ist, Auch dieser B e h d  gilt sowohl für Chrom- als auch Titanimplan- 

tationen, In Abbildung 4.2.3.2 sind EDX Spekt~en von einer nicht implantierten Probe h der 

Spur und voa einer mit 1 MeV ~ i *  implantierten Probe innerhalb und außerhalb der Ver- 

schleif3spur gezeigt. Man sieht, daß in der VerschleilJspur der implantierten Probe der Sauer- 

stoggehalt deutlich höher ist 4 s  außerhalb der Spur und d s  in der Verschleißspur der nicht 

iZnplatitie@en Probe. Dies deutet mf Oxidbadung jn der VerschleiBspur hin und ist somit ein 

IHu1weis auEfgö&che Festkorpeis~hmierting. 
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Sieht man sich allerdings den Ausschnitt von Abbildung 4.2.3.1 im Rückstreiamodus, bei dem 

nicht die vom Elektronenstrahl ausgelösten Sekundärelektronen, sondern die von der Probe 

zurückgestreuten Elebronen m Bildentstehung detehtiert werden, in Abbildung 4.2.3.3 an, so 
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Abbildung 4'2.3.3: REM 

Bild eines Ausschnitts aus 

Abbildung 4.2.3.1 im 

riackgestreuten Elektro- 
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sieht man, daß die porösen Platten in der Spur deutlich dunkler sind, als die Umgebung außer- 

halb der Spur. Da im Rückstreumodus die Anzahl der rückgestreuten Elektronen mit nineh- 

mender Ordnungszahl der im abgebildeten Bereich vorhandenen Elemente ansteigt (siehe 

Referenz [85f), müRte bei Vorhandensein von Titanoxided-oxynitriden dieser Bereich heller 

als die Umgebung sein, die im wesentlichen aus Stickstoff und Silizium besteht, die bedeutend 

niedrigere Ordnungszahlen als Chrom oder Titan besitzen, Dies ist offensichtlich nicht der Fail. 

Weitere Widersprüche zur Modeilvorsteilung der Festkörperschmierung ergeben sich aus fol- 

geadea Uberlegmgen: 

1, Bei Vorhandensein eines schmierenden Films zwischen Kugel und Probenobeffläche sollte 

auch der Abrieb der Kugel verringert werden. Man findet (siehe 4.2.2) gerade das Gegenteil. 

2, Eh schmierender Fiim sollte auch den Reibkoefkkienten positiv beeinflussen, der umgekehr- 

te EFiFekt. wird beobachtet. 



Energien im MeV-Bereich. beobachtete Energieabhängigkeit des Verschleißes ist bei klei- 

nen Lasten aber nur ge&g. Bei höheren Lasten Wiren MeV Implantationen zu einer effektive- 

ren Ver~chleißreduziem~. 

4. Bei längerer Versuchsdauer miißte ebenfalls eine niedrige Implantationsenergie sich stärker 

verschleißmindernd auswirken. Man findet aber ein besseres Verschleißverhalten bei hohen 

Implant ationsenergien. 

Bei den titanirnplantierten GPS Proben wurde versucht, durch zusätzliche Behmdungen die 

Oxidbildung zu fordern und eine Senkung des Reibwertes zu erzielen. Zum einen wurde zu- 

sätzlich Sauerstoff implantiert, da im Material selbst nur 3 at.% vorhanden sind. Bei einer an- 

deren Probenserie wurde nach der Implantation eine 6-stündige Wärmebehandlung bei 6QOQC 

durchgeführt, ebenfalls um die Oxidbildung zu unterstützen. Beide Maßnahmen ergaben keinen 

Einfluß auf den Reibkoeflkienten. 



Um den Widerspruch zwischen dem mittels EDX beobachteten erhöhten Sauerstoffgehalt in 

den Verschleißspuren und den angefiilu-ten Argumenten, die gegen Festkörperschmierung als 

Ursache der beobachteten Verschleißreduziemg sprechen, ZU klären, wurden ex-situ rönt- 

genangeregte Photoelektronenspektroskopiemessungen in den Verschleißspuren der titanim- 

plantierten Proben vorgenommen. In Abbildung 4.2.3.4 sind XPS Spektren der 0 1 s, N 1 s, Si 

2p und Ti 2~312 Elektronenbindungszustände dargestellt, die in der Verschleißspur einer mit 1 

MeV ~ i +  implantierten Probe nach verschiedenen Zerstäubungszeiten aufgenommen wurden. 

Die längste Zerstäubungszeit entspricht einer Tiefe von Ca. 270 nm. 

Die Si 2p Linie hat zwei Komponenten, die an der Obedäche bei 107 eV und 103 eV liegen. 

Die EnergiediEerenz zwischen der höherenergetischen Komponente der Si 2p Linie und der 0 

1s Linie beträgt 429 eV. In Photoemissionsmessungen an Silizimoxidfilmen wurde von Bell 

und Ley [86] dieselbe EhergiedBerenz fur stoichiometrisches Si02 gemessen. Vergleicht man 

die absoluten Bindungsenergien der Si 2p und 0 1s Bindungszustände mit den Literatmverten, 

so stellt man eine Verschiebung von 3 eV fest. Die Energiedifferenz zwischen dem niederener- 

getischen Teil der Si 2p Linie und der N 1s Linie beträgt 296 eV. Dieser Wert entspricht den 

Messungen von Kärcher et al. [SO] an amorphen Si3N4 Filmen. Die Absolutwerte der Bin- 

dungsenergien von Si 2p und N 1s dif feren utni 0.5 eV von denen in Referenz [SO]. Anhand 

dieser EnergiediEerenzen kam die hochenergetische Komponente der Si 2p Linie stoichiome- 

trischem Si02 zugeordnet werden, der niederenergetische Anteil entspricht Si3N4. Die Abwei- 

chungen in den absoluten Bindungsenergien sind durch Aufladungseffekte ZU erklären. Die 

höhere Energieverschiebung des Oxids im Vergleich zum Nitrid erklärt sich durch die größere 

Bandlücke des Oxids (9.5 eV fur das Oxid gegenüber 5 eV fiir das Nitrid [87]). Zusätzlich ist 

zu beachten, daß das Nitrid in einer relativ homogenen, amorphen Schicht vorliegt, während 

das Oxid einen porösen Film bildet. Dies beeidußt ebenfalls den Potentialabfall über der Pro- 

be. Zu größeren Tiefen hin steigt die Intensität des niederenergetischen Anteils der Si 2p Linie 

an, während die hochenergetische Komponente abnimmt. In gleicher Weise steigt die Intensität 

der N 1s Linie an, während die der 0 1s Linie ldeiner wird. Titan ist an der Oberfläche nur in 

geringer Menge vorhanden und nimmt erst langsam mit zunehmender Tiefe zu. 

Damit ergibt sich folgendes Bild: An der Oberfläche liegt vorwiegend stoichiometrisches Si02 

vor, dessen Anteil mit zunehmender Tiefe abnimmt. Der Anteil von Si3N4 an der Oberfiäche ist 

relativ gering, nimmt aber mit zunehmender Tiefe zu. Dieses Verhalten ist typisch fiir den Be- 

reich in der Verschleißspur, außerhalb der Spur dominiert Si3N4, wie Abbildung 4.2.3.5 zeigt. 

Hier m d e n  Spektren an mehreren S t e h  entlang einer Linie senkrecht zur Versehteißspttr 

aufgenomnnen und daraus die E1enientmsameo.setzung an diesen S t e h  bestimmt. Die Ver- 
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schleißspur befindet sich in der Mitte des Diagramms. Die Spektren wurden nach einer Zer- 

stäubungszeit von 90 Minuten aufgenommen, das entspricht einem Materialabtrag von Ca. 270 

nm. Der Stickstoffgehalt im Bereich der Verschleißspur ist deutlich geringer als außerhalb, 

während der Sauerstoffgehalt stark ansteigt. An allen Stellen wird nur sehr wenig Titan nach- 

gewiesen. Der Sauerstoff außerhalb der Verschleißspur stammt aus der Binderphase. Damit ist 

das Si02 in der Spur offensichtlich ein Reaktionsproldukt des Verschieißprozesses. 

Analoge Resultate erhält man für niedrigere Implantationsenergien. Abbildung 4.2.3.6 zeigt 

XPS Spektren einer mit 150 keV ~ i +  implantierten WS-Si& Keramik, die an mehreren Stel- 

len entlang einer Linie senkrecht zur Verschleißspur aufgenommen wurden. Die Spektren wur- 

den nach 10 Minuten Zerstäubungszeit aufgenommen, dies entspricht einer Tiefe von Ca, 30 

nm. Die EnergiediEerenz zwischen den 0 1s und Si 2p Linien entspricht der die dem Si02 ni- 

geordneten Linien in Abbildung 4.2.3.4. Das Konzentrationsverhältnis zwischen Sauerstoff 

und Silizium deutet ebenfalls auf stoichiometrisches Si02 hin. Auf der anderen Seite ist sowohl 

der Stickstoff als auch der Titananteil im Bereich der Verschieißspur deutlich geringer im 

Vergleich zu Bereichen außerhalb der Reibspur. 



Bindungsenergie (eV) 

Abbildung 4.2.3.6: XPS Spektren an verschiedenen Punkten entlang einer Linie senkrecht zur 

Verschleißspur auf einer mit I SO ke V Ti' implantierten GPS-Sia4 Keramik 

Aus den Resultaten der XPS Untersuchungen läßt sich folgende Modellvorstellung für den 

Verschleißvorgang ableiten: In der Anfangsphase des Tests wird Material von der Kugel abge- 

tragen und haftet auf der Oberfläche. Diese bei der nicht implantierten Probe nicht auftretende 

Haftung kann zum einem auf durch die Implantation aus dem Material ausgetretene Binder- 

phase (siehe Abschnitt 4.1.1) zurückgeftihrt werden. Andererseits können auch andere ionen- 

strahlindirzierte Effekte die Adhäsion zwischen Kugel und Probenoberfläche erhöhen. So 

fanden Bull und Page [59] eine erhohte Adhiision bei ionenimplantiertem Saphir, die zu einer 

deutlichen Erhöhung des Reibkoeeenten fuhrte. Sie erklärten diesen Effekt mit dem Eatfer- 

nen von schmierenden Obedächenadsorbaten durch die Ionenimphtation. Das auf der Pro- 

benobedäche haftende Material wird durch die erhohte Temperatur beim Reibprozeß oxidiert, 

deshalb Endet man im X[PS ehen überwiegenden Anteil an Sifiziutnoxid im Vergleich zu Sili- 

ziurnnitrid. Da5 es während des Reibprozesses tatsächlich zur Korrosion kommt, zeigt die 

EDX halyse des Abriebs. Es wird im wesentlichen Siliziunoxid gehden, dies gilt sowohl 

fiir die bplantie~te wie f& die nicht Impfantiert:e Scheibe. Da schmierend ~virkende Titan- oder 

CbonaoGde zwar varIs.agden sind, si-h aber unter dieser Schi~ht befinden, somit iiberhaupt 

Integaaee Kuge]PProbenobed%~he wirken krimen, haben sie keinen positiven 



Eirinuß auf den Reibkoefkienten. Die Verschleißreduktion kann also mit Festkörperschmie- 

rung nicht erklärt werden. Auf der anderen Seite kann die aufgewachsene Siliaumoxidschicht 

einen gewissen Schutz der Oberfläche darstellen, im Sinne einer sich ständig reproduzierenden 

Opferschicht . 
Der entscheidende Effekt für die Verschleißreduktion ist die Amorphisierung der oberflächen- 

nahen Bereiche und das damit zusammenhängende Fließen der Binderphase. Beide Effekte 

können zu einem regelrechten Ausheilen von Oberflächenrissen führen (siehe Abschnitt 2.3.1). 

Die beobachtete Energieabhängigkeit des Verschleißes bei stärkerer Beanspruchung des Mate- 

rials beim Verschleißtest kann so erklärt werden: Die Haftung der Siliziumoxidschicht ist rela- 

tiv klein, so daß bei höher werdenden Tangentialkräfien durch höhere Last die Schicht nicht 

mehr auf dem Substrat hält, es tritt wieder Verschleiß der Oberfläche auf. Hier zeigen d a  

höhere Ionenenergien und damit größere mo-erte Schichtdicken Vorteile, weil tiefere und 

größere Oberflächemisse beeinflußt werden können. Bei höheren Lasten wirkt sich auch die 

erhöhte Oberflächenhärte (siehe 4.2.1) positiv aus. Die Erhöhung des VerscHeißes bei niedri- 

gen Implantationsenergien (nicht vergrabene, amorphe Schichten) könnte damit erklärt wer- 

den, daß bei höheren Lasten ein neuer Verschleißmechanismus wirkt, der darin besteht, daB die 

durch die Strahlenschäden vorgeschädigten Siliziumnitrid-Körner abgebaut werden. Iri diesem 

Zusammenhang sei darauf hingewiesen, dlaß nach Temperversuchen (Abschnitt 4.4) bei nie&- 

gen Implantationsenergien ebenfalls erhöhter Verschleiß (im Vergleich zum nicht modifiaerteu. 

Material) auftritt. 

Bedeutsam für das Verschleißverhalten ist der Spannungszustand der Oberfläche. So können 

Druckspannungen in der Oberfläche zur Entschärfung von Rissen beitragen, da die Zugspm- 

nungen, die für das Rißwachstum verantwortlich sind, geschwächt wesden, Um Aufs~hid3 

über den Spmmgszustand der Keram3zobei;ELäche zu erhalten, wmde wersucht, die Spmm- 

gen in der Oberfläche röntgenographisch mit dem sogenannten sh2qr-verfahren zu hesthmed. 

Dieses Verfahren ist in Referenz [SSj beschrieben. Dabei wurde bei der nicht hplanth~en 

Keramik eine Druckspannung von 80 MPa in der Oberfläche festgestellt. Spannmgen dkser 

Größenordnung sind typisch für SWdtrid-Keramik und entstehen dwch die Obefia~hen- 

bearbeitung des Materials nach dem Sintern. Bei den h~lmtierten Proben ergaben diP; 9[2&t- 

genuntersuchungen aber keinen definitiven Aufschluß über eventuelle Symungeu.. h h i : ~  

wurden Bruchzähigkeitsutltersuchungen Plur~hgefuhrt~ um Aussagea über d a  Spariffujns~~u- 

s t d  in der ObexfEche zu erhalten. 



Gleichung 3.7.1 zur Bestimmung der Bruchzähigkeit aus den Rißlängen an den Ecken eines 

Indentereindmks gilt für spannungsfieie Oberflächen. Sind kompressive Spannungen in der 

Oberfläche vorhanden, wird eine größere Bruchzähigkeit gemessen, da die Rißausbreitung 

durch die Spannungen gehemmt wird. Marshall und Lawn [77] geben folgende Zusammenhän- 

ge zwischen Oberflächenspannung o, der Bruchzähigkeit des spannungsfkeien Materials KIc 

und der durch die Spannung erhöhte Bruchzähigkeit K ' I ~  an: 

bzw. 

mit y ~ 2 / x ' ' ~  (für Vickersindenter). Dabei bedeutet C die gemessene Rißlänge und d die Dicke 

des mit Spannungen behafteten Oberflächenbereichs. Gleichung 4.2.3.1 gilt fw: den Fall, daß 

die Spannungen über den verspannten Tiefenbereich gleichmäßig verteilt sind, Gleichung 

4.2.3.2 ist anwendbar für c»d. 

In Abbildung 4.2.3.7 ist die Bruchziihigkeit des chromimplantierten GPS-Si& in Abhängigkeit 

von der Implantationsenergie dargestellt. Man sieht, daß die Bruchzähigkeit der implantierten 

Proben kleiner ist, als im nicht implantierten Fall. Beim Vergleich von nicht implantiertem und 

implantiertem Material muß allerdings beachtet werden, daß beim nicht implantierten Material 

die Risse entlang der Korngrenzen verlaufen, während bei der implantierten Keramik, wo in 

diesem S h e  keine Korngrenzen existieren, geradlinige Risse auftreten [49]. Da in beiden Fäl- 

len die 'projizierte Rißlänge' gemessen wird, die im nicht implantierten Fall kleiner als die wah- 

re Rißläng~: ist, wird für das nicht implantierte Material eine scheinbar höhere Bruchzähigkeit 

gemessen. Auf der anderen Seite ist davon auszugehen, daß die Bruchzähigkeiten von kristalli- 

nem und amorphem S i l i a d t r i d  ohne Spannungen nicht gleich sind, Damit sind absolute 

Angaben über den Spmmgszustand der implantierten Proben schwierig. Die Abhängigkeit 

der Bruchzähigkeit von der Implantationsenergie Iaßt sich wie folgt erklären: Von 400 keV auf 

1 MeV ril'unmt die Bmchzähigkeit weiter ab, Dies kann dadurch erklärt werden, daß die Dicke 

der amorphen Schicht nuiiinrnt. Der leichte Anstieg der Bmchzähigkeit bei 2 MeV Implantati- 

onsenergie 1ä& sich dann in diesem Bild dadurch erklären, daß der Spaanungsabbau, der durch 

as Ansch.aireEepi. der Oberflache beim ZTbergang zur Amorphisiemg entsteht, bei vergrabenen 



amorphen Schichten durch die luistalline Deckschicht behindert wird und so die Spannungen 

nicht vollständig relaxieren können. Diese im Vergleich zu niedrigeren implantationenergien 

höheren Spannungen könnten eine weitere Erklärung für das bessere Verschleißverhalten bei 

höheren Lasten sein. 

Abbildung 4.2.3.7: 
I I 1 I 1 I Bruchzähigkeit in Ab- 

- hängigkeit von der Im- 

plantationsenergie fur 

I 
chrominplantiertes 

GPS-Si& 

T 
i 

4.3 Änderung der Phasennisammensetzung der implantierten Schicht durch 

Temperaturbehandlung 

Die Stniktur der implantierten Bereiche ist metastabil. Durch entsprechende Wamebehand- 

lung können Strahlenschäden ausheilen und amorphe Schichten rekristaliiseren. Des weiteren 

kann es zur Bildung neuer Phasen auch unter Einbeziehung der impiantierten Ionen komr~len. 

Da Si34-Keramik gerade als Hochtemperaturwerkstoff interessant ist> ist die Frage wichtig, 

inwieweit die bei Raumtemperatur erzielten Verbesserungen der mechanischen und ~bdo$@-  

schen Eigenschafien auch nach eher Wämebehandlung bei Teqeratwen, die: interessanten 

Einsatzgebiet der Keramik liegt, erhalten bleiben bzw. ob durch eine ge Re~s taWat im 

der amorphen Oberfläclienbereiche noch bessere Eigenscbafien erzielt werden k6men. Des 

weiteren wurde die Frage untersucht, inwieweit das Hochternpera~koi~osiun~~~Ih~~te~f. d ~ d  



die Implantation beeinfiußt wird. Dies ist ebenfalls für Hochtemperaturanwendungen relevant, 

weil die Korrosion der Keramik die Materialeigenschaften verschlechtern kann. 

Das Temperaturverhalten der implantierten Proben wurde unter Argonatmosphäre und für 

ausgewählte Proben auch unter Luft untersucht. Die vorgestellten Ergebnisse beziehen sich auf 

GPS-Si3Nd. Bei einer chromimplantierten Probe wurde zuerst eine Temperung bei 800°C 

durchgeführt, um zu sehen, in welchem Temperaturbereich die Rekristallisation der amorphen 

Oberflächenbereiche einsetzt. Bei 1000°C wurden zwei Probenserien untersucht. Es wurde je 

eine Versuchsreihe mit Titan- und Chromimplantationen betrachtet, um Unterschiede durch die 

implantierte Ionensorte zu untersuchen. Für chromimplantierte Keramik wurde eine weitere 

Serie bei 1200°C getempert, um insbesondere Korrosionseffekte zu studieren. 

4.3.1 Temperung bei 800 und 1000°C 

Abbildung 4.3.1.1 zeigt Röntgenbeugungsdiagramme einer GPS-Si3N4 Keramik, die mit 1 

MeV Cr+ implantiert wurde, nach verschiedenen Temperatmbehandlungen. Im Diagramm der 

Probe ohne Temperung lassen sich alle Bragg-Reflexe der P-,Si3N4-Phase zuordnen. Ein deutli- 

cher breiter Untergrund von a) amorphen Teilen der Binderplnase und b) von durch die Implan- 

tation amorphisierten Bereichen ist zu erkennen. 

Nach dem ersten Temperschritt von 800°C für 6h ist kaum ein Unterschied festzustellen. Nach 

Tempenung bei 1000°C für 6 Stunden zeigen sich zusätzliche Re&xe und Schultern an schon 

vorhandenen Reflexen, die in Abbildung 4.3.1.1 mit a gekennzeichnet sind. Eine Indizierung 

dieser Reflexe ist mit der a-Si$&-Phase möglich. Alierdings zeigen die mit PeaWit bestimm- 

ten Iartensitäten der zusätzlichen Reflexe deutliche Abweichungen von den theoretischen Wer- 

ten & die Intensitätsverhältnisse bei polykristallinem a-Si3,N4. Dies deutet auf eine Textur 

infolge der RekrisEallisation hin. Es sei darauf hingewiesen, daß es mehrere andere Phasen im 

System Y-AI-Si-O-N gibt, die W c h e  Reflexlagen wie ~ ~ ' S i f i  haben. Ohne die Annahme 

von TeamUen ist aber au& giit diesen Phasen keine befriedigende Interpretation mö&ch, au- 

13erdegl werden in diesem Fall immer mehrere dieser Phasen für eine m6glichst vollständige 

;Interpretation der Röntgenspektren ben6tigt. Somit erscheint die Iardkiemg mit a-Si3N als 

Suinvo;tlste Brfafwg, Iur die zusätzlich sp6chts das die a-Phase unter Ca. 1500 "C (siehe 2.1) 

seh stabile Si$& Phztse ist, die sich d e d o 1 g e  bei der Rekristailfjsah der 
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Abbildung 4.3.1.1: Röntgenbeugungsdiagramme einer mit I MeV ~ r '  implantierten GE'h'- 

Si& Keramik nach verschiedenen Temperschritten (a = &&.U' 

28 (Grad) 

implantierte Seite 

Rückseite 

Abbildung 4.3.1.2: Be2zgu~zgsdiagranznze vo~t Vor- md Bc&ei#e &F i1~pladlff~rfe!13 p d ~ f i @  a~ 

Abbildung 4.3-1.1 nach 1.2 h Tempemng bai JOOOo@ 
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amorphen Si3N~Körner bei den hier betrachteten Temperaturen bilden sollte. Des weiteren 

zeigt der Vergleich der Diagramme von Vor- und Rückseite der Probe (siehe Abbildung 

4.3.1.2), daß die zusätzlichen deutlichen Reflexe nur auf der implantierten Seite entstehen. In 

Andeutungen sind auf der Rückseite Reflexe zu erkennen, die auf y-Y2Si207 und Kristobalit 

(SiOz) hindeuten (vergleiche Abbildung 4.3.1.3). Phasenbildung durch Rekristallisation oder 

andere Reaktionen der amorphen Binderphase spielt also eine relativ geringe Rolle und kann 

zur Erklärung der mit a-Si& indizierten Reflexe ausgeschlosssen werden. Nach der Erhöhung 

der Temperzeit bei 1000°C auf 12 Stunden erkennt man eine etwas bessere Trennung der a- 

Si3Nk Reflexe vom ß-Si&. Dies ist mit dem Wachsen der a-Kristallite bei weiterer Tempe- 

rung zu erklären. Der zusätzlich auftretende Reflex bei 28.6" deutet wiederum auf einen gerin- 

gen Anteil von y-Y2Si207 hin. Bei anderen Jmplantationsenergien ändern sich die Spektren 

nicht grundlegend, lediglich der Anteil der a-Phase nimmt mit höherer Implantationsenergie 

zu. Dies ist nicht verwunderlich, da ja bei höherer Energie größere Bereiche der Proben amor- 

phisiert werden (V@. Abschnitt 4.1.2). 

10 20 30 40 50 

20 (Grad) 

lmtation zeigt Abbildmg 4.3,2,3 Beugungsdigamme Yvo tha- 

soGe von dem Unpiantierten Mate* 
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(unten) nach Temperung bei 1000°C fir 12 Stunden, ebenfalls unter Argonatmosphäre. Es 

werden etwas andere Zusataeflexe als im Fall der Chromimplantation gemessen. Die sinn- 

vollste Indizierung erfolgt mit y-Y2Si2o7 (T in ~bbildung 4.3.1.3) und Cristobdit (SiOz, C in 

der Abbildung). Andeutungen der Reflexe dieser Phase sind auch beim nicht implantierten 

Material zu erkernen, daher wurden Titanverbindungen bei der Interpretation der Diagramme 

nicht berücksichtigt. Die Bildung der y-Y2Si207-Phase zeigt eine schwache Abhängigkeit von 

der Implantationsenergie. Die Anteile der Fremdphasen variieren um nicht mehr als 15% von 

150 keV bis ZU 2 MeV Implantationsenergie. Die Bildung von a-Si& wird nicht beobachtet. 

4.3.2 Temperung bei 1200°C, Einfluß der Implantation auf das Korrosions- 

verhalten 

Die Wahl der Ausheiltemperaturen 800 und 1000 OC beruhte auf der Tatsache, daß in diesem 

Temperaturbereich nur relativ geringe Korrosion des nicht implantierten Materials auftritt, 

siehe [89]. In Abschnitt 4.3.1 zeigten erwartungsgemäß die nicht implantierten und die C ~ O -  

mimplantierten Proben nur Ansätze zur Oxidbildung. Im Gegensatz dazu wiesen die t i t d -  

plantierten Proben nach Temperung bei 1000°C Ober 12 Stunden eine relativ deutliche 

Oxidbildung auf. Daher werden in diesem Abschnitt nur Chromimplantationen bezüglich &er 

Verbesserung des Korrosionsverhaltens betrachtet. Die Temperaturbehandlung erfolgte zu- 

nächst unter Argon. Eine Korrosion des Materials ist auch unter Argonatmosphiäre m@$~h a) 

wegen Verunreinigung des Schutzgases und b) dem Sauerstoffgehalt der Binderphasf;, Zusatz- 

liche Proben wurden zum Vergleich auch unter L& getempert. 

Abbildung 4.3.2.1 zeigt Röntgendifüaktogramme von chromimplantiertem GPS-Sid% mit den 

angegebenen hplantationsenergien nach 3-stündiger Tempemng bei 1200°C untFirt &g~nat- 

mosphäre. Es zeigen sich in Abhängigkeit von der Implantantionsenergie rntersc11ledti~he mut: 

Reflexe. Im nicht implantierten Fall lassen sich die zusiitzlichen Reflexe m bestm mit &k&- 

balit (indiziert als C) und Keiviit ( eine weitere YZSi2O7 Mamatian,  3n&eert. dtls K) iri.tb~r& 

tieren. Ein Anteil von y-Y2Si207 kann nicht ausgeschfossea werden, da diese Vr=1143"adm% 

ähnliche Reflexlagen wie Keiviit aiifweist. Bei 200 und 400 keV 3[mp1mtati~nsener&e %xb- 

ziert sich der Anteil von Cristobalit. K e S t  scheint mit eher anderen vormfiegea, Bei 1. 

und 2 MeV werden nur noch Reste von Cristobdit wd K e Z t  ge;Wdena ds deutEch%@ wUE: 

Phase Gndet man a-Si3??,+. 
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Abbildung 4.3.2.1: Röntgenspektren von chromimplantiertem GPS-Si& nach Temperung bei 

lLOO°CJUr 3 h @C = Keiviit, C = Cristobalit, cx = a-Si&a 

Die Unterdrückung der Bildung von KeMit k m  zusätzlich durch Rasterelekronenmikrosko- 

pauinabmen belegt werden. In Abbildung 4.3.2.2 ist die Oberfläche der nicht implantierten 

Probe nach der Temperung dargestellt. AuffaIligstes Merkmal sind die naderormigen, hellen 

Körner in der Oberilache, die in eine deutlich dunklere Matrix eingebettet sind. Die EDX Un- 

tersuchung der Elementzusammensetnuig zeigt, daß Sauerstoff in der gesamten ObedIäche 

vorliegt. Die hellen Körner zeigen einen deutlich höheren Yttriumanteil als die Umgebung. 

Dieser relativ hohe YttSumgehalt deutet daraufhin, daß diese Körner dem KeMit zuzuordnen 

sind. Die Obedäehe der mit 2 MeV implantierten Probe zeigt ein vöUig anderes Bild 

(Abbildung 4.3.2.3). Es sind keine Nadeln vorhanden. Die Obdäehe besteht aus heiien und 

d d e n  Bereichen, wobei sich zeigt, daß die dunklen Bereiche keinen Sauerstoff enthalten. 

Dies rechtfertig ms3-t die Zuordnung der in Abbildung 4.3.2.1 mit a bezeichneten Reflexe 

ase, da andere mö&che Verbhdungen zur Deutung dieser Reflexe Sauerstoff 

enthalten. Dl: hellen Berei~he sm& sauersto80raltig allerdings ui geringerem Nlaß als die 

Ohetftäche der nicht 



Abbildung 4.3.2.2: Oberfläche des nicht inplantierten GPS-Sia4 nach Tenperung bei 

120O0C 

Abbildung 4.3.2.3: Oberfläche der mit 2 h/ie FP Cr' iiltplarttiertei2 Keramik rt~ack T ~ J I ~ ~ ~ Y Z I I Z ~  

1200°C 



Zusätzlich wurde geprüft, inwieweit Chromverbindungen auftreten. Ein großes Problem be- 

steht dabei darin, daß mögliche Chromphasen wie z.B. CrSiz ähnliche Reflexlagen wie Si3N4 

besitzen. So werden die charakteristischen Reflexe dieser Phasen von dem dominant vorhan- 

denen Si& verdeckt, so daß keine definitive Aussage zu Chromverbindungen gemacht wer- 

den kann. Eine Ausnahme bildet der zusätzliche Reflex bei 34.6" (mit * in der Abbildung 

gekennzeichnet) im Beugungsdiagramm für 200 keV Implantationsenergie in Abbildung 

4.3.2.1. Dieser könnte YCr03 zugeordnet werden. Diese Phase hat nur wenige Bragg-Reflexe 

und die Hauptreflexe entsprechen den schwachen Satelliten rechts und links vom 34" Reflex 

des P-Si&. Diese Interpretation wird durch RBS Messungen unterstützt. In Abbildung 

4.3.2.4 und 4.3.2.5 sind RBS Spektren der mit 200 keV implantierten Probe vor und nach der 

Temperung zu sehen. Der ungetemperte Zustand zeigt das erwartete vergrabene Chromprofil. 

Nach der Temperung zeigt sich eine deutliche Anreicherung von Chrom und Yttrium an der 

Oberfläche. Derselbe Effekt wurde ebedds  von Noda et al. [64] beobachtet. 

0.7 1 ,O 

Energie (MeV) 

AbbiIdung 4-3.2.4: Spehnz einer mit 200 keV Cr" impIa~tierten Keramik 
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Abbildung 4.3.2.5: RBS Spektrum der Keramik aus Abbildung 4.3.2.2 nach Temperung bei 

1200°C für drei Stunden 

Keiviit und Cristobalit sind typische Korrosionsprodukte von Slliaumnitndkeramik mit Ab03 

und als Zusätzen [89,90]. Die verminderte Intensität der diesen Phasen zugeordneten 

Reflexe durch Cr-Implantation mit MeV Energien deutet auf eine Hemmmg der Konosion 

des Materials durch die Implantation hin. Um zu überprüfen, inwieweit dieser Korrosions- 

schutz auch bei einer Temperaturbehandlung unter Luft gegeben ist, wurden sowohl eine nicht 

implantierte und eine mit 2 MeV Cr" implantierte Probe 3 Stunden bei 1200°C in Laborluft 

getempert. Hierbei ergab sich, daß dieselbe Phasenbildung wie unter Argon zu beobachten ist. 

Die nicht implantierte Probe zeigt deutliche Anteile von Cristobalit und KeNiit. Bei der h- 

plantierten Probe wird die Bildung von Cristobalit relativ stark unterdrückt , w&end der h- 

teil von KeMit leicht reduziert ist. 

4.3.3 Diskussion der Ergebnisse 

In diesem Abschnitt wird zunächst das ReknstaEsationwerhaIten der amorpht?'~~ Berei~he, ~ S X B  

einmal der amorphen Bereiche der Binderphase und der duroh die hplantafran amoqihisierl:en 

Oberflächenbereiche, diskutiert. Anschließend wird versucht, ErW$mgm BT das iratt:r~~%~afr 

liehe Konosionsverhalten der Proben zu geben. 
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Die Rekristallisation der amorphen Bereiche ist bei 1000°C noch sehr langsam. Es wird nur 

eine geringe Rekristallisation der amorphen Teile der Binderphase beobachtet. Das Beugungs- 

diagramm der nicht implantierten Probenrückseite in Abbildung 4.3.1.2 zeigt nur kleine Andeu- 

tungen von neugebildeten Korngrenzphasen. Dies ist konsistent mit Knstaliisationsunter- 

suchungen an Y-Si-Al-0-N Gläsern, die Kristallisationstemperaturen über 1000°C aufweisen 

[91]. Die nach dem Sinterprozeß in der hier untersuchten Keramik verbleibenden amorphen 

Bereiche der Binderphase können als so eine glasartige Verbindung betrachtet werden. Ebenso 

wird bei den titanimplantierten Proben keine Rekristallisation der durch die Implantation 

amorphisierten Bereiche bei 1000°C beobachtet. Da in dieser Schicht vorwiegend amorphes 

Si l iz idtr id  vorliegt, daß erst bei 1400°C kristallisiert [92], überrascht dieses Verhalten 

nicht. Irn Vergleich dazu k d e t  bei den chromimplantierten Proben schon bei 1000°C Rekri- 

stallisation zu a-Si& statt. Dieser Effekt könnte mit einer katalytischen Wirkung des Chroms 

bei der Wallisation zusammenhängen. Eine Hinweis darauf liefern die Untersuchungen von 

Cofer und Lewis [93]. Sie beobachteten, daß die Nitrierung von Silizium zu Si&, durch 

Beimischung von Chrom beschleunigt wird. Somit könnte Chrom die Nukleation von Silizi- 

umnitridkeimen fordern und so die Rekristallisation beschleunigen. 

Für das Korrosionsverhalten des Materials sind Oxidationsprozesse maRgebend. Die Oxidation 

von Siliziumnitrid-Keraamik verläuft folgendermaßen [94]: Zuerst reagieren die Siliziumnitrid- 

körner an der Oberfläche mit Sauerstoff zu SiOz. Dieses reagiert mit der Binderphase zu Yttri- 

umsilikaten, die als nadeIformige Körner vorliegen. Dadurch ändert sich die Morphologie und 

der Spamungszustand in der Oberfläche. Im m e n  Stadium der Oxidation wird nicht genü- 

gend SiOa gebildet, um ehe vollständige Bedeckung der Oberfläche zu gewährleisten. Nach 

längerer 0;uidationszeit bildet sich eine geschlossene SiO&3chicht aus, die die weitere Oxidati- 

on hemmt. Eine Verbesserung des Korrosionsverhaltens von Slliziumnitrid-Kere bis 

1000°C durch Chromimp1antation wurde von Noda et al. [64] beobachtet. Sie erklärten dies 

mit der Bildung von Chromoxid (Crz03) an der Oberfläche, welches die Bildung von Siliziu- 

moxid hemmt. Sie wiesen aber daraufhin, daß dieser Schutz bei 1200°C nicht mehr gegeben 

ist, weil CrD3 zu Cr03 weiter oxidiert wird und schließlich verdampft. Damit ist diese Erklä- 

m g  nicht ausreichend, uni das Verhalten des hier unterswchten Materials zu erklären. Des 

weiteren rnüßte sich, wenn die Bildung von Chomoxid eine Oxidationshenimung des Silizi- 

xumitds bevvirkt, eine geringere Iniplantationsenergie (bei gleicher Dosis) positiver auswir- 

km, da in diesem Fall die Chromkonzentration an der Oberfläche höher ist. Der umgekehrte 

Effekt wird beobachtet. Awse~dem arbeiteten Noda et d. mit deutlich höheren Dosen als uIr 



vorliegenden Fall ( bis zu 5.10'~ Cr*/cm2). Zur Erklärung der in dieser Arbeit beobachteten 

Effekte wird daher davon ausgegangen, daß die Amorphisierung des Kristallgitters einen stär- 

keren Ein.£luß auf das Korrosionsverhalten hat als die chemischen Veränderungen in der Ober- 

fläche durch den Einbau des Chroms. Durch die Temperaturbehandlung werden im 

amorphisierten oberflächennahen Bereich zwei konkurrierende Prozesse ausgelöst: die Oxida- 

tion in der oben beschriebenen Reihenfolge und die Rekristallisation von amorphem Siliziiumni- 

trid zu m-Si3N4. McHargue et al. [63] fanden bei der Tempening von chromimplantiertem 

Siliaumkarbid bei Dosen, die zur Amorphisiemg der Oberfläche führten, eine deutliche Erhö- 

hung der Oxidation des Materials. In diesem Bild ist das beobachtete Oxidationsverhalten bei 

1200°C folgendermaßen zu erklären: Das amorphe Siliziumnitrid oxidiert leichter als das kri- 

stalline. Bei kleinen Energien ist die amorphe Schicht sehr diinn und liegt an der Oberfläche. 

Sie wird oxidiert, bevor sie rekristallisiert. Bei höheren Energien ist die amorphe Schicht dicker 

oder sogar vergraben, so ist eine merkliche Rekristallisation möglich, bevor das Material oxi- 

diert wird. Damit läßt sich die stärkere Oxidation nach Implantation mit Energien bis zu 400 

keV im Vergleich zu Implantationen mit MeV Energien erklären. 

Um zu verstehen, warum die rekristallisierte Schicht, die bei der Teniperung nach Hochener- 

gieimplantation entsteht, weniger oxidiea wird, als die nicht implantierte Vergleichsprobe, 

müssen weitere Effekte beachtet werden. Ein Aspekt ist das veränderte Gefüge der rekristalli- 

sierten Schichten im Vergleich zum Ausgangsmaterial. Da der Verlauf der Oxidation nach der 

Bildung von Si02 an der Oberfläche von der Diffusion der Yttriumatome an die Obeflache 

abhängt, könnte das rekristallisierte Gefüge diese Diffusion behindern. Sehr wahrscheiaaltch 

hemmt der Einbau von Chrom in die Binderphase die weitere Oxidation. Zu beachten Ist auch, 

daß bei der Rekristallisation a-Si3N4 entsteht, das als thermodyaamisch stabilere Phase bei 

1200°C im Vergleich zur ß-Phase schwerer zu oxidieren sein sollte. Allerdings zeigen Berech- 

nungen der Bildungsenthalpie beider Mo~difikationen 191 nur geringe Unterschiede zwkbefl 

beiden Phasen. 

Die verschlechterten Korrosionseigenschafien nach Titmimplantation (hier wkd ja schog bei 

1000°C deutliche Oxidbildung gefunden) sind ebenfalls mit der Amoqhisienuig ZU erlil3m. 

Bei 1000°C rekristallisiert das Material nicht, da das Titan im Gegensatz ~sirun Chrom die 

kristallisation nicht fördert. Da das amorphe Matenal leichter ni osdieren ise, als das 

ne, wirkt sich hier die Implantation negativ auf das Konosions\aerhafteri aus. 



4.4 Einfluß der Temperung auf Härte und Verschleißverhalten 

Tn diesem Abschnitt wird untersucht, inwieweit durch die zusätzliche Tempemg die Härte und 

das Verschleißverhalten der Keramik verändert wird. Es werden Korrelationen zwischen die- 

sen Veränderungen und den in den vorangegangenen Abschnitten beschrieben Änderungen der 

Phasenzusammensetzung in der Oberfläche durch die Tempemg diskutiert. Bei den Härte- 

Eindringtiefe Profilen ist das angegebene Härteverhältnis in allen folgenden Abbildungen die 

Härte des Materials in dem angegebenen hplantations- und Temperzustand dividiert durch die 

entsprechende Härte des Ausgangsmaterials vor der Tempemg und ohne Implantation. 

4.4.1 Temperung bei 1000°C 

Die Temperaturbehandlung bei 1000°C reduziert die Härte des nicht implantierten Materials. 

Wie Abbildung 4.4.1.1 zeigt, sinkt die Härte nach der Temperung auf ca. 80% der Härte des 

Ausgangsmateds. Das Verschleißverhalten und der Reibkoefient zeigen keine signifikanten 

Änderungen. 



Die zusätzliche Tempemg beim chromimplantierten GPS-Si& hat bei Implantationsenergien 

bis 1 MeV einen positiven Einfluß auf die Härte der implantierten Proben. In Abbildung 

4.4.1.1 sind Härte-Tiefenprofle der implantierten und getemperten GPS Proben gezeigt. Die 

mit 400 keV implantierte Probe zeigt eine tendenz-mäßige Härtesteigerung durch die Tempe- 

rung. Dieser Effekt ist aber s e h  klein und liegt im Rahmen der Meßungenauigkeit. Bei l MeV 

ist eine Härtesteigemg durch die Temperaturbehandlung zu beobachten. In 0.1 pm Tiefe 

steigt die Härte auf 40% des Ausgangszustands. Bei 2 MeV wird die nach der Implantation 

beobachtete Härtesteigemg an der Oberfläche durch die Temperung rückgängig gemacht. Der 

Härteverlauf entspricht fast exakt dem des nicht implantierten, ungetemperten Materials. 

Das Verschieißverhalten nach Chromimplantation wird relativ gering durch die Temperaturbe- 

handlung beeinfiußt. Abbildung 4.4.1.2 zeigt typische Verschleißspuren des mit Chrom h- 

plantierten GPS-Si& nach Tempemg bei 1000°C in Argon-Atmosphäre im Vergleich niril 

nicht implantierten Material (Last 2N, Reibweg 40m). Man beobachtet ein ähnliches Aufwach- 

sen von Material auf der Oberfläche, wie im ungetemperten Fall, und es wird nur eine s e h  

flache eingegrabene Spur beobachtet. Der Reibwert erhöht sich im Vergleich zum ungetemper- 

ten, nicht implantierten Fall auf 0.6, der Kugelabrieb steigt um Ca. 20%. Es findet sich bei der 

hier betrachteten Last so wie vor der Temperaturbehandlung keine signifikante AbWigigkeit 

dieses Verhaltens von der Implantationsenergie. 

Q) 
y.i 
Q) 

l0 - nicht implantiert - 

Horizontale Position (pm) 



Die Temperaturbehandlung des titanimplantierten GPS-Si& zeigt etwas andere Auswirkun- 

gen auf die Härte und das Verschleißverhalten. In Abbildung 4.4.1.3 sind die entsprechenden 

Härte-Tiefenprofle nach der Temperung für 2 MeV und 400 keV Implantationsenergie darge- 

stellt. Bei kleineren Implantationsenergien ist eine weitere Reduzierung der Härte im Vergleich 

zum Zustand nach der Implantation zu beobachten (auf 50% der Ausgangshärte bei 400 keV). 

Bei 2 MeV h d e t  man analog zur Chromimplantation, daß die erhöhte Oberflächenhärte nach 

der Implantation nicht mehr vorhanden ist. Hier sinkt die Härte direkt an der Oberfläche sogar 

leicht unter den Wert für das unbehandelte Material. 

Im Gegensatz zur Chromimplantation Cidet man nach der Temperatufbehandlung der tita- 

nimplantierten Proben bei jeder Implantationsenergie eine eingegrabene Verschleißspur. Die 

entsprechenden Verschleißvolumina der Scheibe in Abhängigkeit der Jmplantationsenergie sind 

in Abbildung 4.4.1.4 dargestellt. Im Vergleich mit dem ungetemperten, nicht implantierten 

Zustand sind die Verschleißvolumina der implantierten und getemperten Proben um einen 

Faktor 3 höher . Bei allen getemperten Proben (auch der nicht implantierten) Cidet man einen 

leicht erhöhten Reibkoef6zienten von ca. 0.6 und einen Ca. 20% höheren Kugelabrieb. 

'-..2 MeV vor Temperung ---... ._ 1 
2 MeV, 

--C. -. .* -.-. -. 
nach ~emperung,,--"'-:F- --.:hs.-.. -- --.--.__.__.._ - - -- - - -.--.._ --- ---.-_. -- 

"/-- 
---==- - - /.-- ,..-+-C-- ..-.- 

i \ vor Temperung 

Abbildung 4.4.1.3: Harte-TIefenproJite f?r titaninpiantiertes GPS-Si& nach 12 Shrnden 
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Abbildung 4.4.1.4: Verschle@volumina der mit Titan implantierten GPS-Si& Proben nach 

12h Tenzperung bei 1000' unter Argon 

4.4.2 Temperung bei 1200°C 

Abbildung 4.4.2.1 zeigt Härte-TiefenproHe von Proben in verschieden Chromllnp1antations- 

und Temperzutiänden für GPS-Si*. Wie in Abschnitt 4.2.1 beschrieben, wird die Obefllche 

durch die Implantation weicher, solange keine vergrabene amorphe Schicht erzeugt u&d, Die- 

ser Effekt wächst mit der Dicke der im Vergleich zum kristallinen Matexial weicheren mor- 

phen Schicht, dies zeigen die Kurven f&r 200 keV und 1 MeV hplantationsener&e der 

ungetemperten Proben. 

Nach Tempemg der implantierten Proben bei 1200°C zeigt sich, daß die Warte der mit 200 

keV implantierten Probe durch die Tempemg weiter abnimmt, die Härte reduziert sich bis auf 

10% der Härte der nicht getemperten, nicht implantierten Probe in 0-lpni Tiefe. Bei MeV' 

Implantationsenergie ist ein leichter Härteanstieg durch die Tempemg ni beobachte% 

Härte in O.1pm Tiefe beträgt 40% der des Ausgangszustands. In allen Fiillea uird &e geriosij.tb 

Härte direkt an der Oberfläche gemessen, bei größeren Ehagiefen nimmt ds: HWa; wieda 

zu. Die Härte der mit 2 MeV implantierten Probe mterssheidet sieh vor md B&& der Tempe- 

m g  nicht signifikant. Analog zur Temperaturbehmdlung bei 100d°C w4rd jedoch diz ge&ge 
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Härtesteigerung an der Oberfläche nicht mehr beobachtet. Diese Kurven sind wegen der Über- 

sichtlichkeit in Abbildung 4.4.2.1 nicht enthalten. 

tn 0.6 - .- 1 MeV, nach Temperung ___..-- ...-- .... 
C \ -//... --:: ...............- -.--. 
?& - ___- -  /I_..--- 

._.... 

% ___..+ __/ /--- 
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> _...--- .--- ,.-- 

2 9 4  
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Os2 -nicht implantiert, -_./ __.- ___-- 

._/. 
- nach Temperung ,.-..-.---""* 

\ 

200 keV, nach Temperung 

02 
Tiefe (ym) 

Abbildung 4.4.2. I: 

Härte-Tiefenprojle von 

chronzimplantiertern 

GPS-Sia4 nach Tempe- 

rung bei 1200°C 

Die Temperung des nicht implantierten Zustandes führt ebenfalls zu einer Erweichung der 

Oberfläche, die ausgeprägter ist, als die durch die Implantation. Die Härte ist direkt an der 

Oberfläche um Ca. 80% reduziert. Vergleicht man die Härte des getemperten, nicht implantier- 

ten Materials mit den implantierten und getemperten Proben, so zeigt sich, daJ3 bei 200 keV 

Implantationsenergie die Oberfläche noch etwas weicher wird, als im nur getemperten Fall. Bei 

1 MeV hplantationsenergie findet man nach der Temperung eine höhere Härte. 

Die Verschleißmessungen zeigen, daß nach der Tempenrng lbei allen Proben eine eingegrabene 

Verschle%spur entsteht, Die Verschleißvolumina in Abhängikeit von der Implantationsenergie 

ist fur ehe Last von 2 N in Abbildung 4.4.2.2 gezeigt. Das Verschleißvolumen des nicht im- 

plantierten, üicht getemperten Probe ist mit einem offenen Symbol eingezeichnet. Es wird wie 

bei der Temperaturbehandlmg bei 1000°C kein signifikanter Eid& der Temperung auf das 

VerschleiBverhalten beobachtet. Bei kombinierter Implantation m d  Temperung ergibt sich 

foIgendes Bild: Bei Meinen. Ionenenergen (bis 400 keV) wird ein deutlicher Anstieg des Ver- 

schleifivoi.mens irn Vwgleich zu di=n nicht implantierten Proben beobachtet, wahrend bei 

MeV-Bereich ein gehgerer VerschleiB gemessen wird, Bei allen implantierten 
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Proben stellt man eine Erhöhung des Reibwertes von 0.5 auf 0.6 und eine Erhöhung des Ku- 

gelabriebs um Ca. 20% unabhängig von der Implantationsenergie fest. 

GPS-Si N , Cr+ implantiert 
3 4 

Vergleichswerte der 

ungetemperten Proben 

O 1  
H 

I I I n 1 
0 400 800 1200 1600 2000 

Implantationsenergie (keV) 

Abbildung 4.4.2.2: 

Verschlei,ßvolumina 

der bei 1200°C ge- 

temperten Proben 

4.4.3 Diskussion der Ergebnisse 

Einen entscheidenden Einfiuß auf die Veränderung der mechanischen unrl tribologischm Ei- 

genschaften durch die Tempemg hat die in Abschnitt 4.3.3 beschriebene Oxidbildug und 

Rekristallisation der amorphen Bereiche der Oberfläche. Durch die Oxidbildwng können ]Risse 

in der Oberfiäche entstehen 1891, die zum einen die Oxidation weiter fördern urrd aun anderen 

die mechanische Stabilität herabsetzen. So fanden Chuan He et ai. [95], daB die bumtempera- 

turfestigkeit von Siliziumnitrid, die im wesentlichen von der Oberflächenbeschaffe&eit ab- 

hängt, durch Oxidation um Ca. 30% vermindert wurde. Die 3Härt~;messulgen nach &% 

Temperaturbehandlungen im Rahmen dieser Arbeit zeigen eine analoge Tendenz. Die Pt~ben, 

die eine deutliche Oxidbildung aufweisen, zeigen einen deutlichen Hartea%fa1l nach der 'S~mpe- 

raturbehandlung. Dies gilt sowohl fiir das nicht implantierte Material als auck Bx die k$m- 

tierten Proben, deren Härte noch unter den Wert nach der bp1antatiun shkt. Dabei %t 

Härteabfaii bei stärkerer Oxidbildung (~r~-Irn~1afltatioa nach 1200" Teqmmg 'bei 260 

400 keV) höher, als bei der Bildung einer geringeren Oxibenge (Ti+-hplantatii)n a51.t:h 



1000°C Temperung). Die Proben, bei denen die Rekristallisation der amorphen Schichten vor- 

herrscht, zeigen im Vergleich zum ungetemperten Zustand eine erhöhte Härte, erreichen aber 

nicht die Härte des unbehandelten Ausgangsmaterials. Ein G m d  dafür könnte die veränderte 

Komstruktur des rekristallisierten Bereichs sein. Das bei 2 MeV Chromimplantationenergie 

nach Temperung bei 1000°C die Härte direkt an der Oberfläche nicht mehr höher ist, als im 

nicht implantierten Zustand, liegt an der Ausheilung von Defekten in der noch kristallinen 

Deckschicht, die zum Abbau von Spannungen führen, die für die Härtesteigerung an der Ober- 

fläche durch die Implantation verantwortlich sind. 

Das tibologische Verhalten der nicht implantierten Proben wird durch die Temperaturbehand- 

lung nicht signifikant beeidußt. Die gebildeten Oxide können als Feststoffschmierfjlm wirken, 

der wie von Fischer und Tornizawa [20] gezeigt wurde, den Verschleiß reduziert. Allerdings 

ist dabei ähnlich wie in Abschnitt 3.5 zum Verschleißmechanismus nach der reinen Implantati- 

on zu fiagen, warum der ReibkoefEient nicht durch den schmierenden Oxidfilm verbessert 

wird. Allerdings ist zu beachten, daß die starke Oxidbildmg in der Oberfläche mit einer star- 

ken Raubigkeitserhöhung einhergeht [9 61, die sich negativ auf den Reibko efaaenten auswirkt. 

Beim Verschleißverhalten den implantierten und getemperten Proben zeigt sich ein zu den 

Härtemessungen analoges Bild. Proben, die eine deutliche Oxidbildung aufweisen, zeigen ein 

schlechteres VerschleiBverhalten, als Proben, bei denen Rekristallisation der dominierende 

Effekt ist. Ein Grund d& könnte darin liegen, daJ3 W c h  wie bei den Versuchen bei höheren 

Lasten und längerer Versuchsdauer der Abbau der durch Implantation und Oxidation vorge- 

schädigten Siliaumnitid-Körner als neuer Verschleißmechanismus wirkt. Dies tritt bei Tita- 

nimplantation schon bei Tempening bei 1000°C auf. Die chromimplantierten Proben zeigen 

nach Tempening bei 1000°C teilweise noch das typische Aufwachsen von Material wie nach 

der Tmplantatim ohne Temperung. Da bei 1000°C im wesentlichen noch keine Oxidation auf- 

tritt, ist die ausgetretene Binderphase (vergleiche Abschnitt 4.1.1) noch vorhanden und kann 

eine erhöhte Adhäsion von beim Verschleißvorgang von der Kugel abgetragenem Material 

bewirken. Nach Ternperung bei 1200°C wird auch bei allen mit Chrom implantierten Proben 

die Ausbildung einer VerschleiBspur beobachtet, Bei 1200°C ist die Oxidation relativ stark, 

auch bei 1 ztad 2 MeV ulrd sie nicht vollständig unterdrückt, Da die ausgetretene Binderphase 

&e%t an der Ober-ffäche Hegta wird sie auch zuerst oxidiert, dadurch wird die Adhäsion ver- 

ei MeV Energien findet man trotzdem noch eine deutliche VerschleißredUaemg im 

Vergleich zam Ausgangmatd.  Dieser B e h d  korreliert mit der in diesen Fällen stark re- 

duziert= Mdatio~. Dies deutet darau£h.in, der positive Effekt der Zaißentschärfung b m  

die alfisatlon nicht beehtrachti~ wird. Zusät&ch kann die neu geb3- 
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dete Kornstniktur der rekristafisierten Bereiche ebenfalls zur Entschärfung von Rissen beitra- 

gen. 



5. Zusammenfassung 

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluß der Ionenimplantation auf die tribologischen, me- 

chanischen und korrosiven Eigenschaften von Siliziumnitrid-Keramik untersucht. Das unter- 

suchte Material war gasdruckgesintertes Siliziumnitrid mit Aluminium- und Yttriumoxid als 

Sinteradditive. Hauptbestandteil der Keramik ist P-Si&. ES wurden Chrom und Titan mit 

Energien von 150 keV (bei Titan) bzw. 200 keV (bei Chrom) bis 3 MeV bei einer konstanten 

Dosis von 1017 1onen/cm2 implantiert. Folgende wesentlichen Ergebnisse wurden gewonnen: 

Die Implantation fiihrt zu einer erhöhten Rauhigkeit des Materials, die mit steigender Io- 

nenenergie zunimmt. Der Grund dafür ist ein viskoses Fließen der Binderphase der Keramik 

aus der Oberfläche. Durch die Implantation wird der oberflächennahe Bereich der Keramik 

amorphisiert. Dabei reicht bei Ionenenergien bis 1 MeV die amorphisierte Schicht bis zur 

Oberfläche. Mit steigender Ionenenergie wächst die Breite der amorphen Schicht. Dies korre- 

liert mit einem Anschwellen der implantierten Qberfläche, das sich in einer Stufenhöhe zwi- 

schen angrenzenden implantierten und nicht implantierten Oberfiächenbereichen äußert. Bei 

1.5 MeV und noch höheren Energien wird eine vergrabene amorphe Schicht vorgefunden. Dies 

liegt daran, daß mit steigender Ionenenergie die Strahlenschädenverteilung sich zu größeren 

Tiefen verschiebt. Der Vergleich der Lage der amorphisierten Probenbereiche mit simulierten 

Schadensprofilen zeigt, daß das Material bei einer Schädigungsrate von 8 dpa (displacements 

Per atom) amorph wird. 

Bei Ionenenergien bis I MeV reduziert die Implantation die Härte der oberflächennahen Berei- 

che der Keramik, weil amorphes Siliziumnitrid weicher ist als knstallines. Diese Härteredwie- 

m g  ist bei 1 MeV größer als bei 200 keV, weil die Breite der amorphisierten Schicht mit 

steigender Impiantationsenergie zunimmt. Bei vergrabenen amorphen Schichten ist die Härte 

an der Oberfläche höher als im nicht implantierten Fali und nimmt mit größerer Tiefe ab, bevor 

sie wieder in die Härte des Substrats übergeht. 

Die triioiogischen Tests nach dem Kugel-auf-Scheibe Prinzp bei 2 N Last und 40 m Reibweg 

ergabeq daß beim nicht implmtierten Material eine tiefe eingegrabene Verschleißspur auftritt, 

während bei den implantierten Proben bis 1 MeV Abrieb von der Kugel auf die Oberfläche, die 

selbst nicht verschleißts aufgetragen Wird. Erst bei 2 MeV hplantationsener@e tritt wieder 

ehe uui Verghich nun nicht implantierten Fall jedoch sehr flache Verschleißspur au£ Bei allen 

hlantierten Proben wkd ehe E&5hw.ng des Reibkoeniaenten von 0.5 auf 0.6 und e h  um. 

20% gr6Bexer KugeIverschleia gemessen, Die Abhb&&eit des VerscMenßverhaltens von der 



Implantationsenergie ist bei 2N Last und 40m Reibweg gering. Bei Erhöhung der Last bzw. 

des Reibwegs wird bei allen Proben eine eingegrabene Verschleißspur beobachtet. Dabei zei- 

gen die implantierten Proben bis 400 keV einen höheren Verschleiß, als das nicht implantierte 

Material, bei Energien im MeV Bereich wird eine deutliche Verschleißreduktion beobachtet. 

Als Mechanismus fur die Verschleißreduzierung ist die Amorphisierung der Obedäche und 

das damit verbundene Fließen der Binderphase der Keramik anzusehen. Durch diese Effekte 

werden Oberflächenrisse und -defekte entschärft oder sogar ausgeheilt. Die besseren Ver- 

schleißergebnisse bei höheren Lasten und Reibwegen durch höhere Implantationsenergien er- 

klärt die größere Dicke der amorphen Schicht bei diesen Energien. Dadurch können größere 

Risse beeinflußt werden. Bei vergrabenen amorphen Schichten wirkt sich zusätzlich die höhere 

Oberflächenhärte positiv aus. 

Temperaturbehandlungen der implantierten Proben wurden durchgeführt, um das Reknstalii- 

sations- und Oxidationsverhalten des Materials zu untersuchen. Temperung der chrombpXan- 

tierten Proben bei 1000°C führt zur Bildung der a-Si3N4 Phase. Chrom fördert die sonst bei 

dieser Temperatur nicht auftretende Rekristallisation des amorphen Silizumnitn'ds. Bei Tita- 

nimplantation führt die 1000°C Temperaturbehandlung zur Bildung von Y-Y2Si207 und Si02. 

Diese Oxidbildung tritt auf, weil das amorphe Siliziumnitrid leichter zu oxidieren ist, als kri- 

st allines. 

Temperung der chromimplantierten Proben bei 1200°C führt zur Bildung von Y&4i207 und 

Si02 bis 400 keV Implantationsenergie und zur Bildung von a-Si& bei MeV Energien. Dhse 

Korrosionshemmung bei MeV Energien kann durch eine höhere Stabilität von C&-&& gegen- 

über P-Si-4, durch das geänderte Gefüge der rekristallisierten Bereiche sode d m h  &e 

Wechselwirkung des Chroms mit der Binderphase erprlärt werden. 

Implantierte und getemperte Proben zeigen bei deutlicher Oxidbildung ehe geringere H'ie 

und einen höheren Verschleiß als Proben, bei denen die Rekristallisation vorhenscht, Bei die- 

sen Proben wird ein im Vergleich zum getemperten, nicbt Implantierten M;att;rial ein beträcht- 

lich geringerer Verschleiß beobachtet. 

Zusammenfassend kann festgestellt werden, daß es möglich ist, mit <plmt*itionea von 

Chrom sowohl die Härte zu erhöhen und den Verschleiß des Miiterialls zu w d g e m  ak ~ Z I C ~  

die HochtemperaturkorrosionseigenschaRen zu verbessern Ein Problem fur bestimmte t+&&- 

sche Anwendungen kann allerdings In den zu hohen Reiblroeeenten sowoJtt des m~bt:kdei- 

ten als auch des implantierten Materials bestehen. Des weittere~ ist & die hweirdtutg der 

hohe technische Aufwand und die damit verbundenen Kosten fih die Inlph.taGon, lliiis'b~~na@- 



re mit hohen Energien, zu beachten. In dieser Hinsicht erscheint die Implantation für alle An- 

wendungen, die eine großflächige Materialbehandlung erfordern, zur Zeit aus Kostengründen 

nicht sinnvoll. Anwendungsbereiche, bei denen nur ein kleiner Bereich des Bauteils wirklich 

beansprucht wird, z.B. Schneidwerkzeuge, sind unter diesem Aspekt mehr erfolgversprechend, 

da nur ein kleiner Bereich der Oberfläche modifkiert werden muß. Ein weiteres Problem kann 

sich bei tibologisch beanspruchten Bauteilen durch das Haften des Abriebs auf der Mate- 

rialoberfläche ergeben. Applikationsversuche bei Keramikkugellagern haben gezeigt, daß durch 

das haftende Material die Laufiuhe des Lagers deutlich verschlechtert wird 1971. 
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