FZR-207
Januar 1998

Frank Brenscheidt

Modifizierung der tribologischen,
mechanischen und korrosiven Eigenschaften
von Siliziumnitrid-Keramik mittels
lonenimplantation



Herausgeber:

FORSCHUNGSZENTRUM ROSSENDORF
Postfach 51 01 19
D-01314 Dresden
Telefon (03 51)26 00
Telefax (03 51)269 04 61

Als Manuskript gedruckt
Alle Rechte beim Herausgeber



Modifizierung der tribologischen, mechanischen und
korrosiven Eigenschaften von Siliziumnitrid-Keramik

mittels Ionenimplantation

Dissertation

zur Erlangung des akademischen Grades

Doctor rerum naturalium
(Dr. rer. nat.)

vorgelegt
der Fakultiit Mathematik und Naturwissenschaften
der Technischen Universitit Dresden
von
Diplom-Physiker Frank Brenscheidt
geboren am 6. September 1968 in Iserlohn
Gutachter:  Prof. W. Moller
Prof. G.-K. Wolf

Priv.-Doz. W. Bolse

Tag der Verteidigung: 12.12.1997



Inhaltsverzeichnis

1. Einleitung

2, Grundlagen

2.1 Herstellung von Siliziumnitrid-Keramik
2.2 Tribologische Eigenschaften keramischer Materialien
2.3 Tonenimplantation in Keramik
2.3.1 Implantationseffekte in keramischen Materialien
2.3.2 EinfluB} der Ionenimplantation auf mechanische, tribologische
und Korrosionseigenschaften von Keramik

2.4 Zielstellung dieser Arbeit

3. Experimentelles

3.1 Probenmaterial

3.2 Implantationsexperimente, Temperung

3.3 Topographische und strukturelle Charakterisierung der implantierten
Oberfliche

24
3.4 VerschleiBuntersuchungen nach dem Kugel-auf-Scheibe Prinzip

3.5 Untersuchungen zum VerschleiBmechanismus

3.6 Hirtemessungen
3.7 Bruchzihigkeitsmessungen nach der ICL-(indentation crack length)

Methode

4. Ergebnisse und Diskussion

4.1 Charakterisierung der Mikrostruktur des implantierten Bereichs
4.1.1 Oberflichentopographie
4.1.2 Strukturelle Veriinderungen durch die Implantation
4.1.3 Diskussion der Ergebnisse

14
14

13
20

22

22
22

25

27

28

32

34

34

37
43



4.2 Einfluf der Implantation auf Hirte und Verschleilverhalten
4.2.1 Hirtemessungen
4.2.2 VerschleiBuntersuchungen
4.2.3 Diskussion méglicher Verschleilmechanismen

55

4.3 Anderung der Phasenzusammensetzung der implantierten Schicht durch

Temperaturbehandlung
4.3.1 Temperung bei 800 und 1000°C
4.3.2 Temperung bei 1200°C, Einflufl der Implantation auf das
Korrosionsverhalten
4.3.3 Diskussion der Ergebnisse
4.4 EinfluB der Temperung auf Hirte und VerschleiBverhalten
4.4.1 Temperung bei 1000°C
4.4.2 Temperung bei 1200°C
4.4.3 Diskussion der Ergebnisse
5. Zusammenfassung
6. Literaturverzeichnis
7. Veroffentlichungen

Danksagungen

Versicherung

47
47
50

65

66

69
73

76

76

79

81

84

87

94

95

96



1. Einleitung

Keramische Materialien gewinnen zunehmende Bedeutung als Konstruktionswerkstoff. Ge-
geniiber Metallen bzw. metallischen Legierungen haben sie Vorteile, die z. B. in der geringen
Dichte, der hohen Festigkeit auch bei hohen Temperaturen und der generell héheren thermi-
schen Bestindigkeit liegen. So wurden besonders in den siebziger und achtziger Jahren grofle
Anstrengungen unternommen, Gasturbinen aus Keramik zu bauen, um den Wirkungsgradvor-
teil durch die mogliche hohere Temperatur im Brennraum nutzen zu kénnen. Auch wenn es bis
heute nicht méglich ist, eme Turbine vollstindig 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 gehéren Keramiken auf Siliziumnitridbasis, die
die hochste Festigkeit aller bis heute bekannten keramischen Materialien bei hoher Temperatur
aufweisen [3]. Probleme beim Finsatz dieser Materialien bestehen zum einen im aufwendigen
HerstellungsprozeB, der Sprodigkeit des Materials und der Sensitivitit der Materialeigenschaf-
ten beziiglich der Oberflichenbeschaffenheit. Gerade der letzte Punkt ist der Grund dafiir, dafl
in den letzten Jahren Versuche gemacht wurden, mit einer Oberflichenmodifizierung die Ma-
terialeigenschaften der Keramik gezielt zu verbessern. Uberblicke iiber verschiedene Moglich-
keiten der Oberflichenbehandlung sind z.B. in [4], [5] und [6] zu finden. Eine interessante
Maglichkeit der Oberflichenmodifikation bietet die Tonenimplantation, bei der Ionen mit einer
definierten Energie in die Oberfliche eingebracht werden. Seit Anfang der achtziger Jahre gibt
es entsprechende Untersuchungen fiir keramische Materialien. Neben der Untersuchung
grundlegender Effekte durch die Ionenbestrahlung steht dabei bei Werkstoffen fiir strukturelle
Anwendungen naturgemilB die Verbesserung der mechanischen und tribologischen Eigenschaf-
ten im Vordergrund.

Diesen Problemen ist auch die vorliegende Arbeit gewidmet, die wie folgt aufgebaut ist: Im
Kapitel 2 (Grundlagen) werden zundchst die Herstellungsprozesse, die fiir moderne kerami-
sche Materialien zur Anwendung kommen, erliutert und Struktur und Eigenschaften von Ke-
ramik auf Siliziumnitridbasis beschrieben. Im weiteren werden die grundlegenden Aspekte der
Tribologie, also des Reibungs- und Verschleifverhaltens von keramischen Materialien disku-
tiert. Die Grundlagen der Tonenimplantation werden in Kapitel 2.3 behandelt, wobei besonders
auf die schon bestehenden Erkenntnisse iiber den Einflufl von Ionenimplantation auf die me-



chanischen und tribologischen Eigenschaften von keramischen Materialien eingegangen wird.
Darauf aufbauend wird in Kapitel 2.4 die Zielstellung 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 Anderungen
durch Tmplantation bei Raumtemperatur dargestellt und der Einfluf der Implantation auf die
tribologischen Eigenschaften diskutiert. Breiten Raum nehmen dabei die Untersuchungen zur
Auﬂdéiruhg moglicher verschleiBreduzierender Mechanismen ein. Im zweiten Teil wird die
Phasenbildung und Rekristallisation der amorphen oberflichennahen Bereiche bei nachtrigli-
cher Temperung des implantierten Zustandes behandelt. AbschlieBend wird untersucht, inwie-
weit eine zusitzliche Temperung das Verschleifverhalten des Materials veriindert. Die
Untersuchungen tiber das Temperaturverhalten des implantierten Zustands stehen dabei unter
zwei Aspekten: Zum einen ist im Hinblick auf die oben erwihnten Hochtemperaturanwendun-
gen von Siliziumnitridkeramik von Interesse, wie sich die Rekristallisation und Phasenbildung
wiihrend 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 1ift.




2. Grundlagen

2.1 Herstellung von Siliziumnitrid-Keramik

Kiristallines Siliziumnitrid existiert in zwei Modifikationen, o-SisN; und B-Si;N,, die beide eine
hexagonale Kristallstruktur besitzen. Strukturuntersuchungen zu diesen Modifikationen finden
sich z.B. in [7], [8], [9] und [10]. Die entsprechenden Strukturdaten sind in Tabelle 2.1.1 auf-
gefiihrt. Das Siin SisN; liegt in einer sp® hybridisierten Konfiguration vor, die zur Ausbildung
von iiberwiegend kovalenten Bindungen zu je vier Stickstoffatomen fithrt, wobei die N-Atome
eine tetraederformige Anordnung ausbilden. Der vorwiegend kovalente Charakter der Si-N
Bindungen ist wesentlich fiir die hohe Hirte des Materials. Beide Modifikationen sind aus die-
sen SiNj-Tetraedern aufgebaut. Die Tetraeder sind als dreidimensionales Netzwerk zusam-
mengefiigt, so da sie sich an den Ecken beriihren, d.h. jedes Stickstoffatom gehort zu je drei
Tetraedern. Die Kristallstrukturen der o- und B-Phase sind in Abbildung 2.1.1. dargestellt (-

SisN, oben, o-SizN4 unten).

Tabelle 2.1.1: Strukturdaten von Siliziumnitrid

Modifikation Gitterparameter (107°m) Raumgruppe
o-SizN, a=7.753 ¢=5.618 P3lc
B-SisN, a=7.595 ¢=2.9023 P6;

Beide Kristallstrukturen sind aus Silizium-Stickstoffebenen aufgebaut, wobei die B-Phase Ebe-
nen in der Reihenfolge ABABAB... besitzt (in Richtung der c-Achse), wihrend die o~Phase die
Ebenenreihenfolge ABCDABCD... zeigt. Die AB Ebenen der beiden Phasen sind identisch.
Aus der Ebenenabfolge ergibt sich, daB beim B-Si;N; Kanile in c-Richtung vorhanden sind, die
beim ot-SizN; nicht aufireten,

Die o-SisN; Phase kann als Niedertemperaturmodifikation angesehen werden. Oberhalb von
ca. 1500°C findet der Phaseniibergang zur B-Phase statt. Der umgekehrte Ubergang wurde
nicht beobachtet. Es muB jedoch beachtet werden, daB je nach HerstellungsprozeB auch bei Sin-
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Abbildung 2.1.1: Die AB-Ebenen der B-SisN, Struktur (oben) und die AB und CD Ebenen der
a-SisNy Struktur, aus Referenz [12]



tertemperaturen von mehr als 1500 °C ein Gemisch aus o- und -Phase vorliegen kann. Dies
liegt in der Kinetik des Phaseniibergangs begriindet: die Umwandlung in die $-Phase kann lin-
ger dauern, als der Sinterprozef} zur Verdichtung des Materials [11].

Um einen hochwertigen keramischen Werkstoff herstellen zu kénnen, mufl der gesamte Her-
stellungsprozess genau beherrscht werden, da Fehler, wie z. B. Verunreinigungen oder Inho-
mogenititen, die in einem frilhen Herstellungsstadium entstehen, beim Endprodukt zu
bruchauslésenden Gefiigefehlern fithren konnen. Solche Fehler sind bei keramischen Werkstof-
fen meist gravierender als bei Metallen, weil wegen der geringen Plastizitit und Bruchzihigkeit
des Materials bestehende Gefiigefehler leicht zu Rissen fiihren koénnen, und bestehende Risse
sich leicht ausbreiten konnen. So kann keine allgemein giiltige Festigkeitsgrenze angegeben
werden, es sind nur statistische Aussagen méglich. Auch kommt es nicht, wie bei Metallen, zu
Ermiidungserscheinungen mit einer graduellen Verschlechterung der mechanischen Eigenschaf-
ten. Der Ubergang vom sogenanuten unterkritischem zum kritischen Riwachstum kann spon-
tan erfolgen und fiihrt zum sofortigen Bruch des Bauteils.

Der Herstellungsproze3 der Keramik beginnt mit der Fabrikation des Keramikpulvers. Dieses
Pulver mub entsprechend aufbereitet werden, um z.B. eine gleichmifige Kérmmung zu gewihr-
leisten und Fremdpartikel zu eliminieren. Verunreinigungen und unregelmifige Komgrofe und
~form kénnen im weiteren HerstellungsprozeB zu Inhomogenititen des Materials fiihren, die
die Festigkeit beeintrichtigen und daher méglichst 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 PreBverfahren, wobei dem Pulver Bindemittel zugegeben werden, um eine
gewisse Mindeststabilitit des PreBlings zu gewihrleisten. Eine andere Moglichkeit ist die Her-
stellung von Partikelsuspensionen mit geeigneten Dispergierhilfsmitteln, die dann durch Spritz-
oder Giefiverfahren in die gewiinschte Form gebracht werden. Der sich an die Formgebung
anschlieBende Sinterprozef ist notwendig, um einen méglichst dichten Werkstoff zu ethalten.
Nicht vollstindig verdichtete Keramik enthilt Poren, die wiederum die Festigkeit herabsetzen.
Bei Siliziumnitrid-Keramik kann von Silizium oder Siliziumnitridpulver ausgegangen werden
([13] und [14]). Bei der ersten Moglichkeit wird Siliziumpulver entsprechend geformt und
nachtriglich nitriert. Dieses sogenannte reaktionsgebundene Siliziumnitrid (RBSN = reaction
bonded silicon nitride) ist relativ pords und hat damit vergleichsweise schlechte mechanische
Eigenschaften, es kann aber nachtriglich durch einen Sinterschritt weiter verdichtet werden.
Dies fithrt zum sogenannten SRBSN (sintered reaction bonded silicon nitride). Die zweite




Moglichkeit ist die Sinterung von Formteilen aus Siliziumnitridpulver. Dieses wird meist durch
die Reaktion von Siliziumpulver mit Stickstoff hergestellt. Das Sintern des Siliziumnitridpul-
vers wird dadurch erschwert, daB die vorwiegend kovalenten Si-N Bindungen die Diffusion
von Teilchen stark behindern. Die Mobilitit der Teilchen wird erst geniigend hoch bei Tempe-
raturen (>1850°C), bei denen schon die Zersetzung des Siliziumnitrids beginnt [15]. Dieses
Problem kann durch Zugabe von Sinteradditiven (zB. ALOs, Y.03, MgO) umgangen werden.
Diese Zusatzstoffe bilden beim Sintervorgang Schmelzphasen, die die Diffusion erleichtern. Sie
verbleiben nach dem SinterprozeB in den Korngrenzen als amorphe oder teilkristalline Binder-
phase, die die Materialeigenschaften besonders bei hohen Temperaturen mafigeblich beeinflufit.
Es gibt mehrere Sinterverfahren, die sich im wesentlichen durch den apparativen Aufwand und
damit in den Kosten unterscheiden. Der aufwendigste Proze ist das heiBiisostatische Pressen
(HIP = hot isostatically pressing). Hier wird das Keramikteil in Glas oder Metall eingekapselt
und dann unter hohem Gasdruck erwiirmt. Die Ummantelung iibertrigt den Druck gleichmafig
auf das Material. AnschlieBend wird die Ummantelung entfernt (z.B. durch Sandstrahlen oder
Atzen). Einfache geometrische Formen konnen auch durch axiales Pressen (HP = hot pressing)
in Graphitmatrizen hergestellt werden. Wesentlich kostengiinstiger und deshalb auch industriell
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 unterstiitzt er
den Verdichtungsprozess, zam anderen verhindert er bei hohen Temperaturen die thermische
Zersetzung des Siliziumnitrids, was héhere Sintertemperaturen erlaubt. Dadurch kann die Pro-
zeBdauer bis zur vollstindigen Verdichtung des Materials verkiirzt werden. Die Sinterparame-
ter (N>-Druck, Temperatur, Anteil und Art der Additive) beeinflussen wesentlich das Gefiige
des endgiiltigen Bauteils und damit seine mechanischen Eigenschaften. So ist z. B. fiir eine
hohe Festigkeit des Materials eine feinkérnige Struktur mit stibchenformigen Komemn von
Vorteil [16,17]. Ein weiterer Punkt, der beachtet werden muB, ist die Schwindung des Materi-
als beim Sintern. Diese muB bei der Bauteildimensionierung méglichst gut einberechnet wer-
den, da nach dem Sintern das Material nur sehr aufwendig und teuer nachbearbeitet werden
kann. Auflerdem ist zu beachten, daBl durch die Nachbearbeitung (z.B. Schieifen, Polieren)
Oberflichendefekte entstehen kénnen, die die Bruchgefahr erhéhen (Risse, Kerben). Dies
vermindert die Festigkeit der Keramik.



2.2 Tribologische Eigenschaften keramischer Materialien

Die tribologischen Eigenschaften eines Systems sind durch die Gréfen Reibung und Verschleil3
charakterisiert. Reibung entsteht bei der Relativbewegung zweier sich beriihrender Korper.
MeBgrofe fiir die Reibung ist der Reibkoeffizient f, definiert als Quotient aus Reibkraft F; und
Normalkraft Fy. Verschleil definiert sich gemi DIN 50320 [18] als fortschreitender Materi-
alverlust an der Oberfliche eines Festkorpers durch Kontakt mit einem festen, fliissigen oder
gasformigen Gegenkérper. Als tribologisches System ist in diesem Sinn der Festkérper selbst,
der sich relativ dazu bewegende Gegenkérper, das Umgebungsmedium und eventuelle
Kontaminationen (Adsorbate) an der Grenzfliche zwischen beiden Kﬁ@em anzusehen. Diese
Definition ist insofern wesentlich, als es universell verschleififeste Stoffe nicht gibt. Der Ver-
schlei} bezieht sich immer auf die im gesamten System herrschenden Bedingungen, Das Aus-
mafl des VerschleiBes laBt sich quantitativ durch den sogenannten volumetrischen

Verschleiflkoeffizienten Vy angeben. Mit dem VerschleiBvolumen V, dem Gleitweg s und der
Normalkraft Fy giit:

Ve=—V 2.2.1)
FN -5

Wesentlich fiir den VerschleiB sind die Krifte, die in der Grenzschicht zwischen Kérper und
Gegenkorper wirken. Dabei sind zwei verschiedene Mechanismen méglich, die in Abbildung
2.2.1 skizziert sind. Zum einen wirken Adhisionskrifte zwischen beiden Oberflichen. Zum
anderen ist zu beachten, daf Oberflichen nicht ideal glatt, sondern rauh sind, also Erhohungen
und Vertiefungen in der Oberfliche besitzen. Treffen nun beim Gleitvorgang zwei solche Er-
hohungen aufeinander, kommt es zum FormschluB, der die Bewegung behindert.

Die beobachteten Verschleiferscheinungen konnen nach vier Grundmechanismen geordnet
werden, siche Abbildung 2.2.2. Man unterscheidet zwischen Abrasion, Oberflichenzerriittung,
Adhision und Ablation [19]. Adhision und Abrasion sind direkte Folgen der oben erwihnten
Kraftiibertragungsarten. Die Oberflichenzerriittung oder -ermiidung beruht auf der Rifbildung
durch die Materialermiidung bei wiederholter Beanspruchung, Diese RifSbildung fiihrt schliefi-
lich zum Auslésen von Material aus der Oberfliche. Die Ablation wird durch thermische Ef-
fekte hervorgerufen, sie tritt zum Beispiel beim Kontakt einer Fliche mit schnell strémenden
Gasen auf.
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Abbildung 2.2.1: Mechanismen der Kraftiibertragung bei der Relativbewegung zweier sich
beriihrender Korper, aus [19]
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Auch chemische Reaktionen, die durch den Reibvorgang induziert werden, konnen zum Ver-

schleifl beitragen aber auch verschleifiverringernd wirken, wenn die entstehenden Reaktions-

produkte eine schmierende Wirkung haben [20,21].

Abbildung 2.2.3: Wichtige

Last F N Parameter bei einem Kugel-
l auf-Scheibe  Verschleifex-
periment
Reibkraft fF
R N
LK

Kontaktflachenradius a

Da keramische Werkstoffe sprode sind und deshalb zur RifSbildung neigen, sind die bei der
tribologischen Beanspruchungen aufiretenden Spannungen wesentlich fiir das Materialverhal-
ten. In einem typischen VerschleiBexperiment, schematisch in Abbildung 2.2.3 dargestellt, wird
eine Kugel (Radius r, Elastizititsmodul Eyyg, Poissonzahl vgug) mit einer Normalkraft Fy
gegen eine Scheibe des zu testenden Materials (Elastizitdtsmodul E, Poissonzahl v) gedriickt
und hin- und herbewegt. Ruht die Kugel, so bildet sich unter dem Eindruck ein Spﬁnnungsfeld
aus, das (unter der Voraussetzung eines idealen elastischen Kontakts) von den E-Moduli der
beiden Materialien abhingt [22,23]. Es entsteht eine Kontaktflache (die sogenannte Hertzsche
Kontaktfliche), deren Radius a wie folgt berechnet werden kann:

a= (.;fk Fyor /E) (22.2)

mit

k= _9_{(1_ vz) +.(1_ v%ugez)'—ﬁ—— (2.2.3)
16 EKzigel
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Die Spannung unter der Kontaktfliche ist dabei nicht konstant. Unter dem inneren Bereich der
Kontaktfliche bilden sich Druckspannungen, die zum Rand der Kontaktfliche hin abnehmen.
AuBerhalb der Kontaktfliche entstehen Zugspannungen, deren Maximum auf dem Rand der
Kontaktfliche liegt (siche Abbildung 2.2.1 fiir £~0). Eine mittlere Kontaktspannung p, 1t

sich definieren als

Fy
Pm = . 224
m - 'az ( )

Mit typischen Werten fiir Siliziummitrid (siehe [24]) ergeben sich fiir eine Siliziumnitridkugel
(Radius 8mm), die mit 2 N gegen eine Siliziumnitridscheibe gedriickt wird, ein Kontaktfld-

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

Abbildung 2.2.4:

Schematische Darstel-

P

lung der Spannungs-
verteilung an der
Oberfliiche von SizNy
Jiir ein Kugel-Scheibe-
Experiment bei ver-
schiedenen Reibkoef-
fizienten ( aus [27]).
Dargestellt ist die

1-0.5
Hauptspan-
nungskomponente Ox
9 normiert auf die
maximale Kontaktspan-
-1.5; rung ps

Durch die Tangentialbewegung beim Reibvorgang wird dieses Spanmumgsfeld von den durch
die Reibkraft entstehenden Spannungen iiberlagert. Dabei entstehen in Richtung der Kugelbe-
wegung Druck-, hinter der Kugel Zugspannungen. Berechmungen der Spannungsfelder finden

sich in den Referenzen [25] und [26]. Eine schematische Darstellung dieser Spannungen ist in
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Abbildung 2.2.4 fiir verschiedene Reibkoeffizienten f gezeigt. Die maximale Zugspannung Gmax
ergibt sich nach [27] zu (v=Poissonzahl):

Omax =T-(4+V)f-po/8+(1-2V)py /3, (2.2.5)
mit
3-F
po =— (2.2.6)
2-m-a

Po bedeutet dabei die maximale Druckspannung unter der Kontaktfliche. Ohne Reibung bildet
sich unter der Kontaktfliche 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 Kontaktfliche die groften Zugspannungen auf.
Mit zunehmender Reibungszahl verschiebt sich das Maximum der Druckspannungen in Bewe-
gungsrichtung, wihrend sich hinter der Kugel héhere Zugspannungen im Vergleich zum Fall
ohne Tangentialbewegung (bzw. ohne Reibung) aufbauen. Im oben gerechneten Beispiel ergibt
sich mit einem fiir SizN,-Paarungen typischen Reibkoeffizienten von £=0.5 eine maximale
Zugspannung in der Oberfliche von ca. 1 GPa. Dies liegt in der Grofienordnung der Biegefe-
stigkeit von Siliziumnitrid, gilt aber nur fiir ideal glatte Oberflichen. In der Realitit ist die reale
Kontaktfliche wesentlich kleiner als die Hertzsche Kontaktfliche. Da reale Flichen iiber eine
nichtverschwindende Rauhigkeit verfiigen, tritt der reale Kontakt nicht iiber die ganze Kon-
taktfliche auf, sondern nur an den Rauhigkeitserhebungen. Dadurch werden auch die wirken-
den Spannungen deutlich groBer. Damit zeigt sich, daB die beim Reibprozeff aufiretenden
Zugspannungen zum Wachstum vorhandener Oberflichenrisse ausreichen. Diese wachsen, bis
sich Material aus der Oberfliche 1ost. Des weiteren konnen durch die Belastung neue Risse

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

i3




2.3 Tonenimplantation in Keramik
2.3.1. Implantationsseffekte in keramischen Materialien

Die Ionenimplantation ist heute ein Standardverfahren zur Dotierung von Halbleitern [28]. In
zumehmenden Mafie wird das Verfahren aber auch zur Oberflichenmodifizierung von Metallen
[29,30] eingesetzt, um z. B. die mechanischen Eigenschaften oder das Korrosionsverhalten zu
verbessern. Der Beginn des Interesses fiir den Einflub der Ionenimplantation auf Isolatoren
entstammt aus der Fusionsforschung und der nuklearen Abfallentsorgung [31]. Wihrend hier
der Schwerpunkt der Untersuchungen darauf lag, inwieweit die Materialien unter Bestrahlung
ihre Eigenschaften erhalten konnen, wird seit Mitte der achtziger Jahre versucht, die Materi-
aleigenschafien gezielt zu verbessern. Ein Problem auf diesem Gebiet liegt darin, daff kerami-
sche Materialien ein sehr breites Eigenschaftsspektrum aufweisen. In vielen Fillen liegen
mehratomige Materialien mit teilweise sehr komplizierter Struktur vor. Der Bindungscharakter
reicht von fast vollstindig ionisch (z.B. Al,O;) bis zu einem vorwiegend kovalenten Anteil in
der Bindung bei SisN; und SiC. So konzentrierte sich bis Anfang der 90er Jahre die Forschung
im wesentlichen auf Einkristalle aus ALO; und SiC. Einige Ubersichtsartikel finden sich in
[32,33,34]. Ab Mitte der achtziger Jahre wurde verstirkt auch polykristalline Keramik auf
Siliziummnitridbasis untersucht. Es zeigte sich, daB die an Einkristallen gefundenen grundlegen-
den Effekte auch bei den polykristallinen Materialien aufireten. Da keramische Materialien als
Strukturwerkstoffe Anwendung finden, ist neben den grundlegenden Effekten einer Ionenim-
plantation, z.B. Schadensprofile, chemische Verinderungen in der Oberfliche durch Einbau
reaktiver Ionen usw., insbesondere der Einflufl der Implantation auf die mechanischen Eigen-
schaften von Interesse. In diesem Kapitel werden die Mechanismen, die beim Eindringen eines
energetischen Tons in einen Festkorper wirken, erliutert. Tm nichsten Abschnitt wird dann der
Stand der Erkenntnisse tiber die Beeinflussung der mechanischen und tribologischen Eigen-
schaften von keramischen Materialien durch Ionenbestrahlung dargelegt.

Die Abbremsung eines energetischen Jons im Festkorper erfolgt durch inelastische StoBe mit
den Elektronen (elektronischer Energieverlust) und durch elastische Stéfie mit den Targetato-
men (nuklearer Energieverlust). Im allgemeinen werden diese beiden Prozesse als nicht korre-
liert angesehen, so daB fiir den gesamten Energieverlust eines Ions pro Wegeinheit geschrieben
werden kann:
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Abbildung 23.1.1:
Energieabhdngigkeit

des  nuklearen und
elektronischen Energie-
verlustes fiir Chromio-
nen in Siliziumnitrid,
Werte aus TRIM 95
[35].

N

-

Energieveriust (keVinm)

Nukleares und elektronisches Bremsvermdgen hingen unter anderem von der Energie des Ions
ab. Abbildung 2.3.1.1 zeigt den Verlauf von elektronischem und nuklearen Bremsvermoégen in
Abhingigkeit von der Ionenenergie fiir Chromionen in Siliziumnitrid.

Man sieht, daBl bis ca. 250 keV der nukleare Energieverlust dominiert, bei hoheren Energien
iiberwiegt der elektronische Energieverlust. So wird bei 3 MeV fast eine GréBSenordnung mehr
Energie an die Elektronen des bestrahlten Materials abgegeben, als in KemstoBen. Dies ist
insofern bedeutsam, als hauptsichlich die durch die nuklearen StoBe erzeugten Strahlenschi-
den entscheidend fiir die Mikrostruktur des oberflichennahen Bereiches nach der Implantation
sind. Strahlenschiden (im einfachsten Fall ein Zwischengitteratom und eine Leerstelle = ein
sogenanntes Frenkelpaar) entstehen dadurch, daB das einfallende Ton durch einen KernstoBl auf
ein Targetatom soviel Energie iibertriigt, daB es dauerhaft von seinem Gitterplatz verlagert
wird. Die dazu notwendige Verlagerungsenergie, also die Energie, die auf das Targetatom
iibertragen werden muB, um ein stabiles Frenkelpaar zu bilden, betrdgt beim Siliziumnitrid ca.
Es=60 eV [36]. Das angestoBene Targetatom kann nun bei ausreichender Energie weitere Tar-
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getatome verlagern, so dafl es zur Ausbreitung einer Stofkaskade kommt. Die Anzahl der in
einer StoBkaskade erzeugten Frenkelpaare 148t sich mit der modifizierten Kinchin-Pease For-
mel abschitzen [37,38]:

Ny = 04 Entdear (2.3.2)
E4

Hierbei ist Ny die Anzahl der erzeugten Frenkelpaare in der Kaskade und Ejuer die nuklear
deponierte Energie des Ions. Eine andere Méglichkeit, die Anzahl der erzeugten Frenkelpaare
zu ermitteln, ist die Simulation der StoBkaskade, z.B. mit dem Monte-Carlo Code TRIM
[39,35], der im Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung der Schadensprofile benutzt wurde. Bei
einigen keramischen Materialien findet man auch Verlagerungsprozesse durch elektronischen
Energieverlust [31]. Untersuchungen, inwieweit dieser Effekt bei SizN, eine Rolle spielt, liegen
nicht vor. Einen Hinweis darauf, daB er nicht auftritt, kénnte ein Kriterium von Hobbs et al.
[31] liefern, nach dem die Bandliicke des Materials vergleichbar der Verlagerungsenergie sein
muf}, um diesen Prozef zu erzeugen, was bei Siliziumnitrid nicht der Fall ist.

Die durch die Implantation erzeugte Mikrostruktur in der Keramikoberfliche hingt von ver-
schiedenen Implantations- und Materialparametern ab. Wesentlich sind die Implantationsdosis,
die implantierte Tonenart, die Substrattemperatur und der Charakter der chemischen Bindung
des Substrats (vorwiegend kovalent oder vorwiegend ionisch), [40]. Dabei ist entscheidend,
mwieweit Strahlenschiden, die durch die Implantation erzeugt werden, ausheilen oder iiberle-
ben. Bei kleinen Dosen und niedriger Temperatur erhoht sich die Zahl der Strahlenschiden mit
steigender Dosis. Dabei konnen sich die Strahlenschiiden zu metastabilen Konfigurationen
grappieren. Steigt die Zahl der Strahlenschiiden weiter an, so wird eine kritische Schadensdich-
te erreicht, bei dem Teile des oberflichennahen Bereiches amorphisiert werden [41]. Dabei
werden im allgemeinen zuerst Bereiche unterhalb der Oberfliche amorph, da dort das Maxi-
mum der Schadensverteilung liegt. Bei noch héheren Dosen, also weiter steigender Schadens-
dichte, kann das Material bis zur Oberfliche amorphisiert werden. Der Wert der kritischen
Amorphisierungsdosis hingt im wesentlichen von der Implantationstemperatur und der Ionizi-
tit der Bindung des Targetmaterials ab. Fine Erhohung der Substrattemperatur ethoht die
notwendige Dosis, da bei héherer Temperatur mehr Frenkelpaare rekombinieren und somit
nicht mehr zur Kristallschidigung beitragen. So fithrt zum Beispiel die Implantation von
2-10"cm’ Cr* Touen (260 keV Tmplantationsenergie) bei Raumtemperatur zur Amorphisierung
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von SiC, wihrend bei 750°C auch nach einer Dosis von 10'® cm? der oberflichennahe Bereich
kristallin bleibt [42]. Amorphisierung ist einfacher zu erreichen bei vorwiegend kovalent ge-
bundenen Kiristallen wie SiC und Si3N4. Tonische Kristalle wie Al;O3 zeigen deutlich héhere
Amorphisierungsdosen (bei sonst gleichen Bedingungen) [43], was daran liegt, dafl ungerichte-
te ionische Bindungen leichter wiederhergestellt werden kénnen, als gerichtete kovalente Bin-
dungen. Schon in den siebziger Jahren fanden Naguib und Kelly [44], daB Materialien mit
vorwiegend kovalenter Bindung (Ionizitit <0.49) amorphisierbar waren, wihrend stark ioni-
sche Kristalle nicht amorphisiert werden konnten. Spiter fanden Burmett und Page [41], daB
ein monotoner Zusammenhang zwischen Ionizitit der Bindung und der kritischen Schadens-
dichte fiir die Amorphisierung besteht. Je hoher die Tonizitit, desto groBer die kritische Scha-
densdichte. Siliziumnitrid ist vorwiegend kovalent gébunden (Tonizitdt 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 10 cm® [45]. Tm Falle der Argonimplantation wird zusitzlich Blasenbildung des Argons
beobachtet [46], [47]. Bhattacharya et al. [48] fanden ebenfalls amorphisierte Oberflichen
nach Implantation von 1 MeV Ni* (Dosis 10'® cm™) bei Raumtemperatur, ebenso Fischer et al.
[47] nach Tmplantation von Titan (Energie 200 keV, Dosis 107 cm?) und Bolse et al. [49]
nach Siliziumimplantation (Energie 500 keV, Dosis 10" cm™?),

Ein weiterer Aspekt der Oberflicheneigenschaften von Siliziumnitridkeramik nach der Implan-
tation ist die Topographieverinderung der Oberflidche, die sich im wesentlichen in einer erhoh-
ten Rauhigkeit und dem Ausbilden einer Stufenhthe zwischen benachbarten bestrahlten und
unbestrahlten Oberflichenbereichen duflert [45], [46], [49]. Dieses Anschwellen kann mit dem
groferen Volumen der amorphen Phase im Vergleich zum kristallinen Material erklirt werden
[46], [49]. Die erhohte Rauhigkeit der implantierten Oberfliche konnte von Bolse et al. [49]
mit einer Art viskosen FlieBens der Binderphase der Keramik erklirt werden. Durch diesen
Effekt tritt wihrend der Bestrahlung Binderphase aus der Oberfliche heraus und erhoht so die
Rauhigkeit. Dieses FlieBen fiihrt auch zur SchlieBung von Oberflichenrissen. Ahnliche Effekte
wurden von Volkert und Polman [50] sowie Snoeks et al. [51] bei der Bestrahlung von amor-
phen SiO,-Filmen und von Volkert bei der Implantation von Xenon in Silizium [52] gefunden.
Sie beobachteten, dafl Spannungen, die bei der Tinplantation von Xenon in die Filme aufgebaut
wurden, durch viskoses FlieBens des Materials relaxierten. Sie finden dabei eine um mehrere
GroBenordnungen kleinere Viskositit des Materials im Vergleich zur thermischen Viskositit

bei Raumtemperatur.
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2.3.2 Einfluf der Ionenimplantation auf mechanische, tribologische und

Korrosionseigenschaften von Keramik

Der Einflul der Implantation in keramische Werkstoffe auf die mechanischen Eigenschaften
hiingt wesentlich davon ab, ob es zu einer Amorphisierung der Oberfliche kommt oder nicht.
Bei Dosen unterhalb der Amorphisierungsschwelle findet man eine ethéhte Hirte und Bruch-
zihigkeit des Materials. Die maximalen Hirte- bzw. Bruchzihigkeitssteigerungen liegen bei
polykristalliner Siliziumnitridkeramik bei etwa 20-30%, bei Einkristallen, z.B. Saphir, werden
etwas héhere Steigerungen (bis zu 50%) erzielt. Diese Ver’l;esserung der mechanischen Figen-
schaften in diesem Dosisbereich kann durch die Ansammlung der erzeugten Defekte erklirt
werden [49,41]. Diese Defekte fithren zu einer Aufweitung des Kristallgitters, wodurch hohe
innere Spannungen im Material entstehen. Sind diese Spannungen kompressiver Natur, so wird
dadurch die RiBausbreitung in der Oberfliche erschwert, die Bruchzihigkeit nimmt zu. Des
weiteren wird durch die Defekte die Versetzungbewegung behindert, dies fithrt zu groBerer
Hirte. Die kompressiven Spannungen in der Oberfliche nehmen mit steigender Dosis zu, um
dann beim Ubergang zur amorphisierten Oberfliche wieder abzunehmen [53,41]. Hiirte und
Bruchzihigkeit nehmen bei diesem Ubergang wieder ab. Die Hirte der Oberfliche im amor-
phen Zustand ist im Vergleich zum nicht implantierten Zustand geringer. Die Reduzierung der
Hirte bzw. Bruchzihigkeit liegt dabei in derselben GroBenordnung, wie die unterhalb der
Amorphisierangsschwelle erzielten Verbesserungen. Dieses Materialverhalten erklirt sich zum
einen aus der geringeren Hirte des amorphen Materials, zum anderen aus der Reduzierung der
Oberflichenspannungen. Es zeigt sich [49], daB fiir eine Verschlechterung dieser Materialpa-
rameter eine Amorphisierung bis zur Oberfliche nicht entscheidend ist, auch vergrabene amor-
phe Schichten kénnen zu einer Erweichung der Keramik fiihren.

Positive Effekte der Amorphisierung beobachtet man bei der Biegefestigkeit. Peteves et al.
[45] fanden bei Argon und Xenonimplantationen zwar eine leicht reduzierte mittlere Biegefe-
stigkeit, die Streuung der Festigkeitswerte konnte aber deutlich reduziert werden. Fischer et al.
[47] hingegen beobachteten bei Argonimplantation eine hohere Biegefestigkeit bei allerdings
groBerer Strenung im Vergleich zum nicht implantierten Zustand. Bolse et al. [49] wiederum
erhielten nach Siliziumimplantation sowohl eine Erhéhung der Biegefestigkeit als auch eine
Reduzierung der Streuung der MeBwerte.

Die tribologischen Eigenschaften keramischer Materialien kénnen ebenfalls durch Ionenimplan-
tation beeinfluBt werden. So fanden Hioki et al. [54] einen um ca. 20% reduzierten Reibkoef-
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fizienten nach Implantation von Argon (Dosis 10'cm™, Energie 800 keV) in Siliziumnitrid und
Siliziumkarbid. Sie erkliren diesen Effekt durch Ausbildung einer weichen, amorphen Schicht
mit erniedrigter Scherzihigkeit auf einem harten Substrat. Die Amorphisierung der Oberfliche
wird auch von McHargue [40] und Burmnett und Page [55] als Ursache fiir tribologische Ver-
besserungen durch Ionenimplantation genannt. Fischer et al. [56] fanden ebenfalls eine Redu-
zierung des Reibkoeffizienten und verminderten Verschleil von Siliziumnitrid nach
Titanimplantation (Dosis 10”7 cm”, Energie 200 keV), was sie auf den EinfluB schmierender
Titanoxide bzw. -oxynitride zuriickfithrten. 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 aufgedampften Titan/Nickel
Schichten mittels Argonimplantation. Eine Erhéhung des Reibkoeffizienten nach Titan- und
Yttriumimplantation in Saphir beobachteten Bull und Page [59]. Sie fiihrten dies auf die Besei-
tigung von schmierenden Oberflichenadsorbaten durch die Implantation zuriick. Ebenfalls eme
Erhshung des Reibkoeffizienten nach Stickstoffimplantation in Aluminiumoxid beobachteten
Nastasi et al. [60], wihrend die Implantation in Siliziumkarbid, Titanborid und Borkarbid er-
niedrigte Reibkoeffizienten und reduzierten VerschleiB ergab. Aufbauend auf diesen grundle-
genden Ergebnissen wurden in letzter Zeit auch anwendungsorientierte Verschleifmessungen
an Siliziumnitridkugellagern [61] durchgefiihrt. Hier zeigt sich, daB Implantation der Kugeln
mit Kohlenstoff (Dosis 1.1 10" ¢cm?, Energie 150 keV) in einer erhohten Laufzeit der Kugel-
lager resultiert. Zusammenfassend 1ift sich sagen, daf durch Ionenimplantation Verbesserun-
gen der tribologischen Eigenschaften von keramischen Materialien zu erreichen sind, wobei
zwei Effekte die Ursache sein konnen, zum einen die Amorphisierung der Oberfliche, zum
anderen die Bildung von schmierenden Oxiden in der Oberfliche.

Ein wichtiger Aspekt bei der Tonenstrahlmodifizierung von Keramiken ist das Temperaturver-
halten des implantierten Oberflichenzustandes. Da Siliziumnitrid ja gerade als Hochtempera-
turmaterial attraktiv fiir Anwendungen ist, ist das Materialverhalten bei hohen Temperaturen
wichtig. Da bei der Implantation metastabile Zustiinde entstehen, wird es bei hohen Tempera-
turen zu Effekten wie Rekombination von Defekten oder, beim Einbringen reaktiver Tonen in
die Oberfliche, zur Ausbildung neuer Verbindungen kommen, Diese Prozesse haben natéitlich
direkten EinfluB auf die Oberflicheneigenschaften. Auf der anderen Seite erlaubt eine eththte
Temperatur schon bei der Implantation z.B. die Vermeidung der Amorphisierung und deren
negativer Auswirkungen zB. auf die Hirte des Materials. So konnte die Reduzierung der
Hirte von Silizinmnitrid infolge der Amorphisierung durch Titanimplantation bei Raumtempe-
raturbestrahlung durch Heizen des Substrates auf 900°C vermieden werden [62]. Auf der an-
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deren Seite zeigten Bolse et al. [49], daB die Verbesserung von Hirte und Bruchzihigkeit bei
Siliziumimplantation nach Temperung bei 1300°C vollstindig relaxierte.

Das Korrosionsverhalten von chromimplantierter Siﬁziumkarbidkeramik (Energie 280 keV,
Dosis 2-10" cm™) wurde von McHargue et al. [63] untersucht. Sie fanden, daB nach einstiin-
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 fiihrten dieses Verhalten auf die Amorphisierung der Oberfliche zuriick.
Einen positiven Einflul auf das Korrosionsverhalten von chromimplantierter Siliziumnitridke-
ramik beobachteten Noda et al. [64] (Energie 200 keV, Dosis 510" cm™).

Sie erklirten dies mit der Bildung einer Chromoxidschicht an der Oberfliche, 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 hemmit.

2.4 Zielstellung dieser Arbeit

Die meisten bisherigen Untersuchungen des Einflusses der Implantation auf die tribologischen
und mechanischen Eigenschaften von Siliziummitrid beschrinkten sich auf den Energiebereich
bis 200 keV. Obwoi:l Ergebnisse von Implantationsenergien im MeV Bereich vorliegen, fehlt
eine systematische Untersuchung des Einflusses der Implantationsenergie auf die obengenann-
- ten Mateﬂéleigenschaﬁen. Bei hoheren Energien vergrofert sich die Dicke des modifizierten
Oberflichenbereichs. Dabei stellt sich die Frage, inwieweit sich bei groBeren Modifizierungstie-
fen nur quantitative Verbesserungen ergeben, z.B. daf eine VerschleiBreduzierung iiber lingere
Beanspruchungszeiten erzielt werden kann, oder ob sich auch qualitativ neue Phinomene erge-
ben. Daher wurde in dieser Arbeit der Einflufl der Implantation auf das tribologische Verhalten
der Keramik in einem weiten Energiebereich von 150 keV bis 3 MeV untersucht. Da die Ver-
besserung der tribologischen Eigenschaften bei amorphisierten Oberflichen nach Titanimplan-
tation gefunden wurde, wurden Dosen oberhalb der Amorphisierungsschwelle von Silizium-
pitrid und Titan als Implantat gewihlt. Im Hinblick auf die Hochtemperatureigenschaften des
Materials (siche unten) wurde Chrom als zweites Implantat verwendet. Als Grundlage zur ge-
zielten Verbesserung der VerschleiBfestigkeit wurden umfangreiche Untersuchungen zur Auf-
klirung der wirkenden VerschleiBmechanismen durchgefiihrt, Insbesondere wurde die Frage
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behandelt, inwieweit Festk6rperschmierung durch Oxide in der Oberfliche oder die Amorphi-
sierung das Verschleiverhalten beeinflufit.

Ein weiterer kaum untersuchter Aspekt ist die Rekristallisation der amorphen Oberflichenbe-
reiche durch Temperaturbehandlung. Dies ist unter anderem wegen folgendem Aspekt interes-
sant. Wihrend die Verbesserung des Verschleilverhaltens eine Amorphisierung der Oberfliche
erfordert, konnen andere WerkstoffkenngroBen wie z. B. die Hirte durch Dosen verbessert
werden bei denen keine Amorphisierung eintritt. Daher stellt sich die Frage, inwieweit sich
durch die Rekristallisation amorpher Schichten Zustinde erreichen lassen, die verbesserte tri-
bologische Eigenschaften bei gleichzeitig nicht verschlechterter Hirte zeigen. Ein weiterer
Punkt ist die Frage, inwieweit sich das Korrosionsverhalten des Materials durch die Implanta-
tion verbessern 1ift. Durch Chromimplantation mit 200 keV konnte eine positive Beeinflus-
sung des Korrosionsverhalten von Noda et al. [64] erreicht werden (vergleiche Abschnitt 2.3).
Darauf aufbauend wurde untersucht, ob eine Erhohung der Implantationsenergie einen besse-

ren Korrosionsschutz des Materials erméglicht.




3. Experimentelles

3.1 Probenmaterial

Die meisten Untersuchungen wurden mit einer gasdruckgesinterten Silizinmnitridvariante
durchgefiihrt (im folgenden GPS-SisN, genannt). Die Sinterung erfolgte bei 5 MPa Stickstoff-
druck unter 1850 °C fiir 1.5 Stunden [66]. Die Proben bestanden aus 3 mm dicken Tabletten
mit 26 mm Durchmesser. Fiir einen Teil der Titanimplantationen wurde zum Vergleich ein
heiBgeprefiter Werkstoff untersucht (im folgenden HP-Si;N, genannt), der in Form von Biege-
bruchstiben der Abmessungen 3.3x3x33 mm’ vorlag. Einige Kenndaten zu den Werkstoffen
befinden sich in Tabelle 3.1.1.

Tabelle 3.1.1: Einige Kenndaten der verwendeten Werkstoffe

Kenndaten GPS-SizN, HP-SizN,

Zusitze 5% Y203, 3% ALO;" 2.9% Y03, 5.3% ALO; |
Dichte (g/cm’) 3.32 3.22

Hiarte HV10 (GPa) 14,36 14,70

Biegefestigkeit (MPa) 870 676

! Angaben in Gewichtsprozent

Vor der Implantation wurden die Proben auf eine mittlere Rauhigkeit von R,=0.01 pm
(bestimmt mit einem Dektak 8000 Oberflichenprofilometer) poliert. Zur Entfernung von Ver-
unreinigungen wurde das Material vor der Implantation im Ultraschallbad mit Ethanol gerei-
nigt und 30 Minuten bei 120°C getrocknet.

3.2 Implantationsexperimente, Temperung

Als zu implantierende Elemente wurden Chrom und Titan ausgewihlt. Da tribologische Ver-
besserungen insbesondere bei amorphisierten Oberflichen zu erwarten sind, wurde in den mei-
sten Fillen eine konstante Tonendosis von 10" Tonen/cm® benutzt, die deutlich oberhalb der

Amorphisierungsschwelle liegt. Aus der Literatur 148t sich entnehmen, daBl bei Implantation
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bei Raumtemperatur schon Dosen von 1x10' cm™ Ni’, siche Referenz [48], bzw. 1x10' cra
Cr’, siche Referenz. [45], zur Ausbildung einer oberflichennahen, amorphen Schicht fithren.
Die Implantationsenergie variierte zwischen 200 keV (fiir Chrom) bzw. 150 keV (fiir Titan)
und 3 MeV. Fiir die niedrigen Implantationsenergien wurde ein Danfysik 1090 Implanter mit
maximal 200 keV Beschleunigungsspannung verwendet. Implantationen bei 400 keV erfolgten
mit doppelt geladenen Ionen. Der Strahlstrom wurde so begrenzt, dab bei der Bestrahlung die
Probentemperatur unter 200°C lag. Unter dieser Randbedingung lieen sich (obne Kithlung)
Strahlstromdichten bis 4.5 pA/cm® verwenden. Die MeV Implantationen wurden mit einem 3
MeV Tandetron Beschleuniger von High Voltage durchgefijhrt. Die maximal erreichbare
Strahlstromdichte lag bei ca. 150nA/cm” bei den Titanimplantationen und ca. 120 nA/cm® bei
den Chromimplantationen. Die Probe war wihrend der Bestrahlungen auf einem gekiihlten
Probenhalter montiert. Temperaturmessungen wihrend der Implantation zeigten Erhéhungen

von weniger als 50 K.
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Abbildung 3.2.1: Chromimplantationsprofile in Siliziumnitrid gemdB TRIM 95 Simulationen

Abschitzuingen der zu erwartenden Implantationsprofile wurden mit dem Computercode
TRIMY5 [35] vorgenornmen. Figur 3.2.1 zeigt simulierte Implantationsprofile firr 200, 400,
1000 und 200 keV Chromionen (Dosis konstant 10" Tonen/cm®). Wie man sieht ergibt sich in
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Abhingigkeit von der Ionenenergie eine Implantationstiefe von 100 nm bis 1.5 pm. Fiir Titan
ergeben sich wegen der nur leicht geringeren Masse und Ordnungszahl ganz dhnliche Werte.
An ausgewiihlten Hoben wurden Messungen der Rutherford-Riickstreuung (RBS) vorgenom-
men, um die implantierten Profile mit der Simulation vergleichen zu konnen. Die Profile in
Abbildung 3.2.1 sind statische Profile, d.h. daB das Abtragen der Oberfliche durch Zerstiu-
bung nicht beriicksichtigt ist. '

Eine Abschitzung der Zerstiubungsausbeute im Rahmen der Sigmund-Theorie [78] ergibt eine
Zerstaubungsausbeute von Y=2 fiir 200 keV Implantationsenergie. Dies entspricht einem Ma-
terialabtrag von 20 nm bei einer Dosis von 10'7 Cr'/cm®. Bei 400 keV und dariiber wird dieser
Wert deutlich kleiner, weil die Zerstiubungsausbeute proportional zum nuklearen Energiever-
lust ist, der aber (vgl. Abbildung 2.3.1.1) oberhalb von 250 keV mit zunehmender Ionenener-
gie abnimmt.

Entscheidend fiir die Struktur der Oberfliche nach der Implantation ist die Verteilung der
Strahienschiiden in der Oberfliche. Dies wird in Abschnitt 4.1.3 diskutiert. An dieser Stelle sei
nur darauf hingewiesen, daf analog zur Ionenverteilung die Schadenverteilung bei hoheren
Energien tiefer in der Oberfliche liegt, so dafl bei MeV-Energien eine relativ wenig modifizier-
te Schicht direkt an der Oberfliche vorliegt.

Da Siliziumnitrid-Keramik besonders als Hochtemperaturwerkstoff interessant ist, wurde bei
einigen Versuchsreihen das Ausheilverhalten des implantierten Zustands bei Temperung unter-
sucht. Dabei sollte geklirt werden, inwieweit tribologische Verbesserungen auch nach Aushei-
lung der Amorphisierung zu erzielen sind. Dazu wurden ausgewihlte Proben bei 1000°C bzw.
1200°C unter Argon bzw. Laborluft getempert. Die Temperungen unter Laborluft sollten Auf-
schluB iiber den Einflul der Implantation auf das Korrosionsverhalten des Materials geben.

3.3 Topographische und strukturelle Charakterisierung der implantierten
Oberfliche

Die Rauhigkeit der implantierten Oberflichen wurde mit einem Dektak 8000 Oberflichenprofi-
lometer bestimmt. Die Volumenausdehnung durch die Amorphisierung wurde durch Ausmes-
sen der Stufenhohe zwischen benachbarten implantierten und micht implantierten Bereichen

abgeschitzt,
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Die Phasenzusammensetzung des oberflichennahen Bereiches wurde mit Rontgendiffraktome-
trie mit einem Diffraktometer URD 65 (Freiberger Prizisionsmechanik) bestimmt. Um im we-
senﬂichen die Signale aus den oberflichennahen Bereiche zu detektieren, wurde streifender
Einfall mit einem Winkel von 1° zwischen einkommenden Cu-K,-Strahl und der Probenober-
fliche gewihlt. Damit die Strahldivergenz bei dieser Anordnung kieiner als der Einfallswinkel
bleibt, muB der Strahl mit einem Kollimator fokussiert werden. Bei dieser Geometrie ergibt
sich eine Eindringtiefe der Rontgenstrahlen von ca. 1.8 pm, d.h. in dieser Tiefe ist die Intensi-
tit des Rontgenstrahls auf 1/e des Ausgangswertes abgefallen. Der Vergleich mit den TRIM
Simulationen zeigt, daBl die Dicke der implantierten Schicht bei der hochsten Energie ca.1.5
pum betriigt. Somit ist durch die Versuchsgeometrie sichergestellt, daB fiir jede Energie die
gesamte modifizierte Schicht detektiert wird. Aufgenommen wurden die Spektren im Winkel-
bereich 20 = 20 .... 52° mit einer Schrittweité von 0.1°. Es wurden keine Untergrundkorrektu-~
ren an den Originalspektren angebracht. Um quantitative Aussagen iiber die Schidigung des
Kiristallgitters durch die Implantation machen zu kénnen, wurden die integralen Intensititen
der beobachteten Bragg Reflexe mit Hilfe des Computerprogramms PeakFit bestimmt. Mit
diesem Progfamm werden Gaufl-Kurven an die Reflexe angepalit.

Das Gefiige der implantierten Bereiche wurde mit Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM) mit einem Philips CM 300 Elektronenmikroskop untersucht, daB zusitzlich iiber die
Moglichkeit zur energiedispersiven Rontgenanalyse (EDX) verfiigt. Dazu wurden von ausge-
suchten Proben Querschnitte hergestellt. Zuerst wurden mit einer Diamantsige ca. 2.7 mm
breite und 1.3 mm dicke Streifen aus dem Material herausgeschnitten. Diese wurden mit den
Oberflichen gegeneinander geklebt und in Scheiben gesigt. Diese Scheiben wurden durch
Schleifen und Polieren auf eine Dicke von ca. 100 pm gebracht. Anschlieend wurde mit ei-
nem Konkavschleifgerit die Mitte des Plittchens abgediinnt. Im letzten Schritt wurde die Pro-
benmitte durch Tonenitzen soweit abgetragen, bis ein Loch in der Mitte entstand.

Mit EDX wurde die Elementverteilung in den Querschnitten untersucht. Dazu wurden fiir aus-
gewiihlte Elemente Mappings iiber die Querschnittsfliche aufgenommen.

3.4 VerschleiBuntersuchungen nach dem Kugel-auf-Scheibe Prinzip

Die tribologischen Untersuchungen wurden nach dem oszillierenden Kugel-auf-Scheibe Prinzip
durchgefithrt. Bei diesem Versuch reibt eine fest eingespannte Kugel, die mit einer Kraft F
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angeprefit wird, auf dem zu testenden Material. Der gemessene Verschleify hingt dabei im all-
gemeinen nicht nur von dem Material der reibenden Partner ab, sondern auch von Reibge-
schwindigkeit, Umgebungstemperatur und -luﬂfeuchté. Daher. wurden diese Parameter bei
allen Versuchen konstant gehalten. Typische Versuchsparameter sind in Tabelle 3.4.1 zusam-
mengestellt. In weiteren Versuchsreihen wurde fiir ausgewihlte Proben der Einflufl hoherer
Lasten (bis 5N) und der Einflufl der Versuchsdauer (bis zu 50000 Zyklen) untersucht.

Kugel SisNy, Durchmesser 8 mm
Oszillationsfrequenz 3Hz

Reibweg 40m

Zahl der Oszillationen 10000

Hub +lmm

Lufttemperatur 20 °C

Luftfeuchte 60-65%

Last 2N

Tabelle 3.4.1: Typische Versuchsparameter bei den Verschleiftests

Da bei der im Institut vorhanden Apparatur eine Bestimmung des Reibkoeffizienten nicht
moglich war, wurden parallele Versuche am Tribometer der MAT GmbH, Dresden durchge-
fiihrt, das nach demselben Prinzip arbeitet, aber iiber die Messung der Horizontalkraft zusitz-
lich die Bestimmung der auf die Probe wirkenden Reibkraft Fy gestattet. Bei bekannter Last Fy
ist so die Bestimmung des Reibkoeffizienten £ gemiB der Gleichung

_fr (3.4.1)

méglich. Auflerdem lieferten Vergleiche zwischen diesen Messungen Aussagen iiber die Re-
produzierbarkeit der Ergebnisse. Das Verschleilvolumen der Scheibe warde durch Ausmessen

der VerschleiBspur mit einem Dektak 8000 Oberflichenprofilometer bestimmt.
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Der Abrieb der Kugel Viqg wurde durch Ausmessen des Durchmessers der Abriebkalotte un-
ter einem Lichtmikroskop nach (R = Kugelradius, r = Radius der Abriebkalotte)

Viuget =B -(3R-h)/3 (3.4.2)

mit

h=R-(R%-rH)l/2 (3.4.3)
bestimmt.

3.5 Untersuchungen zum VerschleiBmechanismus

Um Informationen iiber wirkende VerschleiBmechanismen zu gewinnen, wurden die Ver-
schleifispuren mit einem Zeiss DSM 962 Rasterelektronenmikroskop (REM) mit der Moglich-
keit der energiedispersiven Réntgenanalyse (EDX) untersucht, um Aussagen iiber Topographie
und Elementzusammensetzung der Spuren machen zu konnen. So deuten zum Beispiel Auf-
schweiBungen auf der VerschleiBspur auf einen adhiisiven VerschleiBmechanismus hin.

Die chemische Zusammensetzung der VerschleiBspuren kann ebenfalls Aufschiuf iiber den
wirkenden VerschleiBmechanismus geben, wenn z.B. durch die erhéhte Temperatur beim
ReibprozeB Verbindungen gebildet werden, die eine schmierende Wirkung haben. Daher wurde
die Verbindungsbildung in ausgewihlten Spuren zusitzlich mit rontgenstrahlangeregter Pho-
toelektronenspektroskopie (XPS) untersucht, die detailliertere Aussagen als EDX ermoglicht.
Bei diesem Verfahren werden durch Réntgenstrahlung iiber den Photoeffekt (oder indirekt
tiber den Auger-ProzeB) Elektronen aus dem Festkérper herausgeldst, deren Anzahl und kine-
tische Energie analysiert werden. Somit besteht ein XPS-Spektrum aus der Anzahl der pro
Energieintervall emittierten Elektronen als Funktion ihrer kinetischen Energie. Aus der Energie
der anregenden Photonen und der gemessenen kinetischen Energie der Elektronen 148t sich die
Bindungsenergie des Elektrons im Festkorper bestimmen. Auf diese Weise sind Aussagen iiber
die chemischen Bindungen im Festkorper moglich. Fine ausfiihrliche Beschreibung des Mef-
verfahrens findet man zB. in [67]. Die Messungen erfolgten mit einem Physical Electronics



PHI 5600 CI Spektrometer'. Die Rontgenanregung erfolgte mit 400 W Mg-K,, Strahlung ohne
Monochromator. Der Elektronennachweis erfolgte mit einer Schwellenergie von 94 eV bei
Ubersichtsmessungen und 29 eV bei Tiefenprofilen. Dies ermdglicht bei den Tiefenprofilen
eine hohere Energieauflosung, erhoht allerdings die MeBzeit.

Die Spektren wurden in folgender Weise normiert: Fiir ein Element ist die hochste gemessene
Intensitit aller Spektren gleich eins gesetzt, auf diesen Wert wurden alle anderen MeBwerte
normiert. Fiir die Interpretation der Spektren muf die Aufladung der Probe wihrend des Mef-
vorgangs beachtet werden. Die ausgelosten Photoelektronen verursachen eine positive Aufla-
dung der Oberfliche der Probe, die wegen der niedrigen Leitfihigkeit der Probe nicht
ausgeglichen wird. Daher wurden fiir die Auswertung die Energiedifferenzen zwischen den
einzelnen Linien herangezogenen.

Tiefenprofile wurden durch sukzessiven Zerstdubungsabtrag mit Argonionen aufgezeichnet,
typische Abtragflichen waren 2x2 mm’. Die Bestimmung der Zerstiubungsrate der Argonio-
nen durch Ausmessen des Zerstdubungskraters erwies sich wegen der Aufladung der isolieren-
den Probe als problematisch. Durch die Aufladung verbreiterte sich der Argonstrahl, was zu
einem sehr unscharfen, breiten Krater fiihrte, der nur sehr ungenau auszumessen war. Daher
wurde zur Bestimmung der Zerstiubungsrate ein anderes Verfahren gewihlt. Auf der nicht
zerstorten Oberfliche 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 Zerstiubungszeit in Tiefe

umgerechnet. Aus dem Vergleich ergab sich eine Zerstiubungsrate von 3 nm/min.

3.6 Hértemessungen

Fiir die mechanische Charakterisierung von Oberflichen spiclen Indentermethoden, d.h. Me-
thoden, bei denen ein runder oder spitzer Priifkdrper in die Oberfliche eindringt, eine grofie
Rolle. Entsprechend den Mefiparametern erhilt man Informationen iiber plastische, elastische
und Brucheigenschaften des untersuchten Materials. Eine Ubersicht iiber gebriuchliche Ver-
fahren findet man in den Referenzen [68] und [69]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die in
diesem Kapitel beschriebene dynamische Hirtemessung und (im niichsten Kapitel erldutert) die
Bruchzihigkeitsbestimmung iiber Rifliingenermittlung bei Indentereindriicken verwendet.

! Diese Untersuchungen wurden von Dr. S. Oswald am IFW Dresden durchgefiihrt.
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Driickt ein spitzer Indenter, z. B. eine Vickerspyramide (= Pyramide mit quadratischer Grund-
fliche mit einem Winkel von 136° zwischen den Flichen, alle Betrachtungen in diesem Kapitel
beziehen sich auf diesen Priifk6rper) éuf ein zu priifendes Material, so kommt es erst zu einer
elastischen Verformung beider Korper, die bei geniigend hohen Spannungen in plastische Ver-
formung iibergehen kann. Dynamische Hirtemessungen bestehen nun darin, die Eindringtiefe

des Indenters bei Erhéhung der Last F bis zu einer Maximallast Fy,,, aufzuzeichnen.

200

150

100

Last (mN)

580

0 x 1 . ! : ) .
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8

Eindringtiefe (um)

Abbildung 3.6.1: Typische Last-Eindringtiefen-Kurve einer dynamischen Mikrohdirtemessung

an Siliziumnitrid

Ein typisches Beispiel fiir eine solche Last-Eindringtiefen-Kurve zeigt Abbildung 3.6.1 fiir
nicht implantierte Siliziumnitrid Keramik bei einer Maximallast von 200 mN. Bei noch ange-
legter Last mifit man fiir den Indenter eine Findringtiefe h, die sich zusammensetzt aus der
Tiefe unterhalb und der Oberflichendeformation auBerhalb der Kontaktfliche. Aus der gesam-
ten Eindrucktiefe h und der maximalen Last F.x ergibt sich dann die dynamische Hirte Hay,

(bei Vickersindentern) zu:
dw=37.838’—;;2—. (“ d }
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Die dynamische Hirte 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. Tritt plastisches Flieflen auf, so verbleibt ein Eindruck. Bei den sogenannten stati-
schen HirtemeBverfahren wird nun die Mantelfliche A dieses Eindrucks zur Ermittlung der
Hirte herangezogen, wihrend bei den sogenannten dynamischen Verfahren die Eindringtiefe

unter Last gemessen wird. Bei statischen Messungen ergibt sich die Hirte H zu;

H= F—‘Z—ax—, (3.6.2)

die nun nur von der plastischen Verformung abhiingt. Ist der elastische Anteil an der Verfor-
mung nicht vernachlissigbar, ergeben beide Verfahren unterschiedliche Hirtewerte. Genauso
ist es moglich, dal Materialien, die bei statischer Messung gleiche Hirte besitzen, bei dynami-
scher Messung unterschiedliche Hirten aufweisen, wenn niimlich ihre elastischen Eigenschaf-
ten unterschiedlich sind. Unter der Voraussetzung, daf beim Riickfedern der Oberfliche die
Kontaktfliche ohne Last dieselbe bleibt, wie die Eindruckfliche mit Last, 146t sich die gesamte
Eindringtiefe in einen plastischen und einen elastischen Anteil zerlegen. Damit ist es moglich,
aus der dynamischen Hirte eine korrigierte Hirte Hy,,, zu berechnen, die der Hirte entspricht,
die bei statischen Mefverfahren ermittelt wird. Dies sei im folgenden kurz skizziert.

Ist die Verformung vollstindig elastisch, so gilt fiir einen Vickersindenter folgende Beziehung
zwischen Last Fy,.. und Eindringtiefe h [70] :

Fipa = —Ep —— (3.6.3)

(a=22°, Winkel zwischen Oberfliche und Indenterwand) wobei der reduzierte Elastizititsmo-

dul Er gegeben ist durch:
—vZ, 1=V

Ep = Vina " Ypro (3.6.4)
Ex’nd E pro

Hierbei ist Eina bzw. B, der Elastizititsmodul von Indenter bzw. Probe und Vi, Vpro sind die
entsprechenden Poissonzahlen. Definiert man num die erste Ableitung der Last-Eindringkurve
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bei rein elastischer Verformung als Steifigkeit S (diese entspricht der Steigung der Entla-
stungskurve bei elastoplastischer Verformung am Punkt der maximalen Last), so 148t sich nach
dem Modell von Doerner und Nix [71], welches von Oliver und Pharr [72] verfemert wurde,

der Zusammenhang
F,
Hyory = ma)](-? (3.6.5)
Kh-¢- ’;ax)

zwischen der korrigierten Hirte Hy,, der Maximallast Fy,.,, der Gesamteindringtiefe h und der
Steifigkeit angeben. K und € sind von der Indentergeometrie abhiingige Konstanten und betra-
gen fiir Vickersindenter 26.42 und 0.7434. Kennt man nun die Steifigkeit als Funktion der
Eindringtiefe, so 148t sich aus einer Last-Eindringkurve eine tiefenabhingige Hirte angeben.
Dazu sind Messungen bei verschiedenen Lasten notwendig. Bestimmt man aus den verschiede-
nen Steifigkeitswerten dieser Messungen durch einen Fit an die MeBwerte eine Steifigkeits-
Tiefenfunktion, so kann man mit Kenntnis dieser Funktion aus einer Last-Eindringtiefen-Kurve
eine Hirte-Eindringtiefen-Kurve berechnen. Die Moglichkeit einer solchen Mef3datenauswer-
tung erdffnet das im Forschungszentrum Rossendorf von T. Chudoba entwickelte Programm
HAERTE [73], daB zur Auswertung der in dieser Arbeit vorgestellten Hirtemessungen ver-
wendet wurde. Dieses Programm erlaubt zusitzlich eine Nadelformkorrektur. Wie z.B. in [74]
und [75] gezeigt wurde, werden bei einer Abweichung der Nadelgeometrie von der Idealform
verfilschte Hirtewerte gemessen. Diese Abweichungen sind besonders bei kleinen Eindringtie-
fen signifikant. Da nun die implantierten Schichten relativ diinn sind, ist es notwendig, relativ
kleine Priifkrifte (<IN) zu benutzen, um Verinderungender Hirte im Vergleich zum Aus-
gangsmaterial messen zu koénnen. Daher ist eine solche Nadelformkorrektur bei den hier vor-
gestellten Messungen sinnvoll. Dariiber hinaus ist eine Korrektur unerldBlich, wenn mit
verschiedenen Nadeln gemessen wird, was bei fortschreitendem Nadelverschlei iiber einen
lingeren Zeitraum unvermeidlich ist.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden jeweils Messungen bei mindestens fiinf verschiedenen Lasten
ausgewertet, Bei jeder Last wurden zehn Last-Eindringtiefen-Kurven aufegenommen und gemit-
telt. Um die Ermittlang der Steifigkeit zu ermoglichen, wurde sowohl die Be- als auch die
Entlastungskurve aufgenommen, Zwischen Be- und Entlastung wurde die Last eine gewisse
Zeit gehalten, damit ein NachflieBen des Materials die Entlastungskurve nicht verfilscht, Typi-
sche Versuchsparameter sind in Tabelle 3.6.1 aufgefithri,
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Lastbereich (mN) 0.1-2000

Belastungsgeschwindigkeit bei Lasten (mN/s)

<2mN 0.028
>2mN -20 mN 0.284
>20 mN - 200 mN 2.648
>200 mN 11.18

Haltezeit nach der Belastung (s) 10

Tabelle 3.6.1: Typische Mefparameter bei den Hirtemessungen

Da schon das Ausgangsmaterial eine Abhéingigkeit der gemessenen Hirte von der Eindringtiefe
des Indenters aufweist, wurden die Hirte-Tiefen-Profile der implantierten Proben auf das
Hiirte-Tiefen~Profil des nicht implantierten Zustands normiert, um den Effekt der Implantation
direkt messen zu konnen. Das im Ergebnisteil angegebene Hirteverhiltnis stellt somit die
Hiirte des implantierten Zustand dividiert durch die Hiirte des unbehandelten Zustands dar. Die
Tiefe bezeichnet die Eindringtiefe des Indenters. Zur Ermittlung der Oberflichenhirte wurde
der Lastbereich auf Lasten < 50 mN beschrinkt, da in diesem Bereich noch keine Rifibildung
am Indentereindruck auftritt, siche [76]. Hohere Lasten wurden zur Bruchzihigkeitsmessung
verwandt, die im nichsten Abschnitt erldutert wird. Es sei noch darauf hingewiesen, daf} sich
aus der elastischen Findringtiefe des Indenters, die bei berechneter plastischer Eindringtiefe
und gemessener Gesamteindringtiefe sofort zuginglich ist, mit den Formeln 3.6.3 und 3.6.4
der Elastizitdtsmodul der Probe bestimmen iBt.

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

Bei Hirtemessungen unter hohen Lasten entstehen durch die grofien Spannungsfelder unter
den Eindriicken Risse, die von den Enden der Eindriicke ausgehen. Aus der Linge dieser Risse
kaun nach [77] mit
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E 1/2 F
ke-o(g) () e

wobei &= 0.016, E der Elastizititsmodul der Probe, H die bei der Last Fn.x gemessene Vik-
kershirte und c die halbe RiBlinge bedeutet, die Bruchzihigkeit 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-
iiber den sonst iiblichen Biegebruchmethoden mit gekerbten Proben den Vorteil, das an einer
einzelnen Probe mehrere Messungen durchgefiihrt werden konnen, wihrend bei den
Bruchmethoden mehrere Biegestibe fiir eine Messung benétigt werden. Dies ist besonders bei
den hohen Implantationsenergien, bei denen die Implantation einer Probe wegen der relativ
kleinen Strahlstrome einige Tage dauert, nicht giinstig.

Zur Bruchzihigkeitsbestimmung wurden mit dem Shimadzun Hirtetester Eindriicke mit 2 N
Last in das Material eingebracht. Die Bestimmung des Elastizititsmoduls erfolgte nach dem im
letzten Kapitel beschriebenen Verfahren. Die RiBlingen wurden nach Einbringen der Eindriik-

ke mit einem Rasterelektronenmikroskop vermessen.
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4. Ergebnisse und Diskussion
4.1 Charakterisierung der Mikrostruktur des implantierten Bereichs

4.1.1 Oberfliichentopographie

Die Hochdosisimplantation in Silizinmnitrid-Keramik ist mit einem Volumenzuwachs in der
Oberfliche verbunden, der sich in einer Stufe zwischen benachbarten bestrahlten und nicht
bestrahlten Bereichen des Materials dufert. In Abbildung 4.1.1.1 ist die Hohe dieser Oberfli-
chenstufe und die mittlere Rauhigkeit der Oberfliche in Abhingigkeit der Implantationsenergie
fiir chromimplantierte Proben dargestellt. Die Fehlerbalken fiir die Stufenhﬁ]ie ergeben sich als
Schwankungen aus Messungen an mehreren Stellen auf den Proben. Die Rauhigkeit der be-
strahlten Proben ist deutlich groBer als die der nicht bestrahiten Probe. Dieser Effekt erhoht
sich mit steigender Ionenenergie, bei 3 MeV ist die Rauhigkeit fast eine GréBenordnung héher
als bei der nicht bestrahlten Probe. Die Stufenhdhe zwischen bestrahlten und nicht implantier-
ten Bereichen nimmt ebenfalls mit steigender Implantationsenergie zu, es lassen sich hier aber
zwei Bereiche unterscheiden. Bis 1 MeV ist ein deutlich stirkerer Anstieg der Stufenhéhe zu

beobachten als bei hoheren Energien.

Abbildung  4.1.1.1:
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Im Rahmen der Mefigenauigkeit ergeben sich fiir die Titanimplantation in das GPS- und das
HP-Si;N, etwas kleinere Werte fiir beide Grofien.
Die Energieabhingigkeit der Stufenhshe wird in Abschnitt 4.1.3 zusammen mit den Ergebnis-
sen der TEM Untersuchungen diskutiert. Die ethghte Oberflichenrauhigkeit konnte mit selek-
tiver Zerstiubung in der Oberfliche zusammenhingen. Allerdings widerspricht dieser
Vorstellung, daB die Rauhigkeit bei 2 MeV Implantationsenergie deutlich hoher ist, als bei 200
keV, auf der anderen Seite aber die Zerstiubungsausbeuten eine umgekehrte Energieabhingig-
keit zeigen. Nach der Sigmund-Theorie [78] ist die Zerstiubungsausbeute proportional zum
nuklearen Energieverlust, dieser ist bei 200 keV héoher als bei 2 MeV (vgl. Abbildung 2.3.1).
Bolse et al. [49] erkliren die erhéhte Rauhigkeit der Keramik nach Siliziumimplantation mit
dem Austreten der Binderphase aus der Oberfliche wihrend der Bestrahlung (siche Abschmitt
2.3.1). Daher wurde zur Klirung des Rauhigkeitseffekts der Bereich direkt an der Pro-
benoberfliche transmissionselektronenmikroskopisch untersucht.
In Abbildung 4.1.1.2 ist die Oberfliche einer mit 2 MeV Cr* implantierten GPS-SisNy Keramik
dargestellt. Wie in Abschnitt 4.1.2 erliutert, ist bei dieser hohen Energie die amoxphe Schicht
vergraben, direkt an der Oberfliche ist die Keramik noch kristallin. Die Deckschicht auf der
Oberfliche ist eine zusitzlich aufgedampfte Aluminiumschicht. Da bei einigen Proben bei der
Priparation der TEM-Querschnitte das Problem aufirat, daB ein Teil der kristallinen Schicht
iiber dem amorphen Bereich abplatzte, wirde diese zusitzliche Schicht als Markierung be-
nutzt, um sicher zu sein, daB die Oberfliche des Querschnitts titsachlich der Oberfliche der
Probe entsprach. Man sieht einen dunklen Bereich aus der Oberfliche austreten, wobei die
Stufenhéhe des herausgetretenen Bereichs im Vergleich zum Rest der Oberfliche in der Grd-
Benordnung der gemessenen Rauhigkeit ist. Ein EDX mapping des Yttriumgehalts in diesem
Bereich zeigt eine deutliche Yittrinmkonzentration. Da sich das Yitrium fast ausschlieflich im
Bereich der Binderphase befindet, zeigt dies, daf es sich in der Tat um einen Teil der Binder-
phase handelt, der aus der Oberfliche ausgetreten ist.
Bei niedrigeren Energien wird dieser Effekt ebenfalls beobachtet, ist aber nicht so ausgeprigt.
In Abbildung 4.1.1.3 ist der direkt an der Oberfliiche liegende Bereich einer mit 200 keV Cr”
implantierten GPS-SisN; Keramik abgebildet. An der Oberfliche ist ein ca. 200 nm schmales
Band zu erkennen. Elektronendiffraktion (siche Abschnitt 4.1.2) zeigt, daB dieser Bereich
amorph ist. Wieder sieht man einen dunklen Bereich aus der Oberfliche austreten, diesmal mit
einer Stufenhdhe von ca. 30 nm, der sich im EDX als yttriumbaltig herausstellt und somit der
Binderphase zuzuordnen ist. Die Hohe der ausgetreten Binderphasenbereiche ist wisdernm in
der Grifenordnung der gemessenen Rauhigkeitshiigel.
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Damit zeigt sich, daf die Rauhigkeit der implantierten Proben tatsichlich mit dem Fliefen der
Binderphase erklirt werden kann, wobei auch die Energieabhingigkeit des Rauhigkeitsanstiegs

korrekt wiedergegeben wird.

Abbildung 4.1.1.2: Oberflichennaher Bereich einer mit 2 MeV Cr” implantierten GPS-SisN; Ke-
ramik, die amorphe Schicht ist bei dieser Energie vergraben und taucht deshalb im Bild nicht auf
(siehe Abschnitt 4.1.2).
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Abbildung 4.1.1.3: Austreten der Binderphase (dunkel) aus der Oberfliche bei einer bis zu einer
Tiefe von ca. 200 nm amorphisierten GPS-SisNy Keramik (Cr*-Implantationsenergie 200 keV’)

4.1.2 Strukturelle Verinderungen durch die Implantation

Um AufschluB iiber die Struktur der implantierten oberflichennahen Bereiche zu ethalten,
wurden zunichst Rontgenbeugungsuntersuchungen durchgefithrt. In Abbildung 4.1.2.1 sind
Beugungsdiagramme des nicht implantierten Materials und einer mit 2 MeV Cr™ implantierten
GPS SizN; Keramik dargestellt. Alle dentlichen Bragg Reflexe konnen der B-SisN; Phase zu~
geordnet werden (entsprechend der Indizierung in der Abbildung). Nach der Implantation wer-
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den keine neuen Reflexe beobachtet. Haupteffekt der Implantation in Abbildung 4.1.2.1 ist die
deutlich reduzierte Intensitit der Bragg-Reflexe der implantierten Probe im Vergleich zum

Ausgangsmaterial.
i ) i i
800 | (200)  (101) 210) ]
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600 | \ i
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Abbildung 4.1.2.1: Rontgenspektren des nicht implantierten GPS-SisNy und einer mit 2 MeV
Cr" bestrahlten Probe

Diese Intensititsreduktion ist von der Implantationsenergie abhiingig, wie die Bestimmung der
Reflexintensititen zeigt. In Abbildung 4.1.2.2a ist fiir verschiedene Chromimplantationsenergi-
en die integrale Intensitit der Bragg Reflexe dargestellt. Man sieht, daB mit steigender Implan-
tationsenergie die Intensititen monoton abnehmen (dieser Effekt ist bei den Reflexen mit
kleinen Intensititen aufgrund des MaBstabs nicht so deutlich zu sehen).

Zusitzlich beobachtet man bei der implantierten Probe einen leicht erhéhten Untergrund im
Bereich kleinerer Strenwinkel. Es zeigt sich beim Vergleich verschiedener Proben, dafl diese
Untergrundvariationen statistisch zu unsicher sind (in der GréBenordoung des Untergrundes),
um verliBliche Aussagen z.B. iiber den Verlauf der Hohe diese Untergrunds in Abhingigkeit

von der Implantationsenergie oder der Dosis zu machen.
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Abbildung 4.1.2.2a/b: Integrale Intensititen und Halbwertsbreite der Bragg Reflexe in Ab-
hdngigkeit der Implantationsenergie

Um Aussagen tiber eventuelle Verinderangen der Siliziumnitridkristallite durch die Implanta-
tion zu erhalten, wurden zusitzlich die Halbwertsbreiten der Bragg Reflexe bestimumt. Die
Halbwertsbreite b der Bragg-Reflexe ist iiber die Scherrer Formel mit der KristallitgroBe d, die
bei regelmiBig geformten Kristalliten der 3. Wurzel des Kristallitvolumens entspricht, ver-
kniipft, siche z. B. [79]:

p=2802 (4.1.2.1),
d -cosD

wobei  der Streuwinkel und A die verwendete Wellenlinge der Rontgenstrahlung ist. Tn Ab-
bildung 4.1.2.2b sind die Halbwertsbreiten der Bragg Reflexe in Abhiingigkeit der Implantati-

onsenergie dargestellt. Mit Ausnahme der stark oszillierenden Kurven (211) und {111) zeigen
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die anderen einen schwachen monotonen Anstieg. Dies zeigt, daf Effekte der Kristallitverklei-

nerung infolge der Implantation nur eine geringe Rolle spielen.

L A A Abbildung 4.1.2.3: Integrale Intensi-
2003\ ::: ggg; ::: 8 ;?; ] titen der Bragg Reflexe in Abhdn-
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Vergleichsmessungen an mit Titan implantierten Proben zeigen ein analoges Bild. Es werden
keine neuen Reflexe gefunden, der wesentliche Effekt liegt in der Intensitdtsreduktion der B-
SisN; Reflexe. Entsprechende integrale Intensititen sind in Abbildung 4.1.2.3 dargestellt. Es
zeigt sich, daB} im Gegensatz zur Chromimplantation die Intensitit bei 2 MeV wieder ansteigt.
Dieser Effekt kann auf Ausheilprozessen beruhen, die durch die hohere Temperatur der Probe
bei der Titanimplantation aufgrund des hoheren erreichbaren maximalen Strahlstroms bedingt
sind. Eine andere Moglichkeit ist, da dieser Anstieg auf der Absorption des Rontgenstrahls im
Material beruht, wodurch tieferliegende Probenbereiche mit einem geringeren Gewicht zur
Gesamtstrevung beitragen. Da aber bei der Chromimplantation bei 2 MeV Implantationsener-
gie noch ein deutlicher Intensititsabfall gegeniiber 1 MeV gefinden wird und das Maximum
der Schadensverteilung bei beiden Ionensorten in vergleichbarer Tiefe liegt, reicht dieser Effekt
nicht aus, um den Intensititsanstieg bei 2 MeV zu erkliren.

Eine analoge Serie mit titanimplantiertem HP-Si;N, zeigt dieselben Effekte, es liegt also kein
EinfluB des Herstellungsverfahrens oder der Additivzusammensetzung beziiglich der Rontge-
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nergebnisse vor. Die wichtigsten Befunde sind in allen untersuchten Fillen: Es werden keine
neuen Phasen nach der Implantation detektiert und die Intensitdt der Bragg-Reflexe nimmt
deutlich ab, diese Intensititsabnahme ist mit oben beschriebener Ausnahme bei hoheren Ener-

gien ausgeprigter als bei niedrigeren Energien.

Abbildung 4.1.2.4: TEM Aufnahme einer mit 200 keV Cr" implantierten GPS-SisNy Keramik.

Das Beugungsbild wurde an der mit dem Pfeil gekennzeichneten Stelle aufgenommen.

Um Informationen iiber die Gefiigestruktur der implantierten Bereiche zu erhalten, wurden
TEM Untersuchungen durchgefiihrt. Abbildung 4.1.2.4 zeigt einen Querschnitt einer mit 200
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keV Cr" implantierten GPS-Si;N, Keramik. Direkt an der Oberfliche sicht man ein ca. 200 nm
breites, graues, strukturloses Band. Ein Beugungsdiagramm, das in diesem Bereich aufge-
nommen wurde, zeigt breite, diffuse Ringe. Dies deutet auf eine amorphe Struktur dieses Be-
reiches hin. In gréBerer Tiefe findet man das ungestorte Geflige des Ausgangsmaterials. Bei
héheren Energien wird die amorphe Schicht breiter, reicht aber bis 1 MeV lonenenergie (bei
Chrom) bis zur Oberfliche.

Abbildung 4.1.2.5: TEM Aufnahme einer implantierten Keramik mit vergrabener amorpher

Schicht (Chromimplantationsenergie 1.5 MeV). Das obere Beugungsbild wurde in der kristalli-

nen Deckschicht aufgenommen, das untere in der vergrabenen amorphen Schicht.
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Geht man zu noch hoheren Energien, findet man eine vergrabene amorphe Schicht, zu sehen in
Abb. 4.1.2.5 fiir GPS-SisNy, das mit 1.5 MeV Cr" implantiert wurde. An der Oberfliche ist
eine ca. 250 nm dicke Schicht zu erkennen, die Strahlenschiiden aufweist, aber noch kristallin
ist, wie das Beugungsbild des dunklen Korus zeigt (oben links in Abbildung 4.1.2.5). Es wer-
den deutliche SisN4-Reflexe gefunden. Tiefer in der Probe ist eine amorphe Schicht zu sehen,
wie die diffusen Ringe im Beugungsbild aus diesem Bereich (unten links in Abbildung 4.1.2.5)

beweisen. Die dunklen Stellen in dieser Region deuten auf urspriingliche Korngrenzen hin, die
mit Yttrium angereichert sind. EDX mappings von Querschuitten implantierter Proben zeigen,
daB 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 Rontgen-
befunde anhand der Mikrostruktur, die die elektronenmikroskopischen Untersuchungen erga-
ben, interpretiert. AnschlieBend werden die Strukturdaten mit TRIM Simulationen verglichen.
Soweit nicht ausdriicklich auf Titan verwiesen wird, bezieht sich dieser Abschnitt auf Chro-
mimplantationen.

Der Haupteffekt der Implantation ist die Amorphisierung von oberflichennahen Bereichen des
Materials, die mit den TEM Untersuchungen nachgewiesen wurde. Die nicht mehr vorhandene
Femordnung im amorphen Material fiihrt dazu, daB die Streuung aus diesen Bereichen nicht
mehr zu scharfen Reflexen fiihrt, sondemn einen breiten Untergrund liefert. Dies erklirt den
Intensititsabfall der Bragg-Reflexe und den beobachteten erhohten Untergrund in den Ront-
genspektren. Die Tatsache, daB dieser diffuse Untergrund anch bei dem nicht implantierten
Material nicht vollig verschwindet, liegt darin begriindet, daB die Komgrenzphasen teilweise
aus amorphen Bereichen bestehen, insbesondere in den Zwickeln an Komgrenzen zwischen
drei Komem. Die Abhingigkeit der Intensitiit der Bragg Reflexe von der Implantationsenergie
korreliert mit der Verbreiterung der amorphen Schicht bei hoheren Implantationsenergien. Die
schwache Abhiingigkeit der Breite der Bragg Reflexe, die anzeigt, daB eine Verkleinerung der
SisN,-Kristallite wihrend der Implantation keine vorherrschende Rolle spielt, kann zum einen
dadurch erklirt werden, daB Material, das von der Implantation nicht beeinflubt wird, zur
Strevung beitrigt. Zum anderen konnte dies ein Hinweis darauf sein, daB tatsiichlich exst bei
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emer kritischen Schadensdichte die Amorphisierung eines Korns vollstindig erfolgt und es

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

Mit den im letzten Abschnitt gewonnenen Daten iiber die Dicke und Tiefe der amorphisierten
Schicht 1dBt sich auch die Stufenhéhe zwischen benachbarten bestrahlten und unbestrahlten
Bereichen der Probenoberfliche (siche 4.1.1) erkliren. Die amorphe Phase besitzt eine gerin-
gere Dichte als das kristalline Material. Diese Volumenausdehnung kann nun leichter senkrecht
zur Oberfliche erfolgen. Parallel zur Oberfliche verhindert das noch kristalline Material iiber
dem amorphen Bereich eine zu starke Ausdehnung. Aufgrund dieser Uberlegung 14Bt sich aus
den beobachteten Stufenhéhen und den gemessenen Dicken der amorphen Schichten die
Dichte des amorphen Siliziumnitrids bestimmen. Der amorphe Bereich mit der Dicke dumorpn
hatte im kristallinen Zustand gerade die um die beobachtete Stufenhéhe s reduzierte Dicke
Qisistattin = damorp-S. Unter der Voraussetzung, daff die Ausdehnung des Materials ausschlieBlich
senkrecht zur Probenoberfliche erfolgt und die beobachtete Stufenhohe ausschlieBlich auf die
geringere Dichte des amorphen Materials zuriickzufiihren ist, gilt fiir die Dichte pamopn des
amorphen Siliziumnitrids: ‘

damorph -5
Pamorph = Pkristallin '——_‘“‘d
amorph

(4.1.3.1).

In Tabelle 4.1.3.1 sind fiir vier verschiede Implantationsenergien jeweils die Stufenhohe aus
Abbildung 4.1.1.1, die Dicke der amorphen Schicht und das Verhiltnis d.morph=S/damorph angEgE~
ben. Wenn die gemachten Annahmen zutreffen, muBl dieses Verhiltnis fiir 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/cm’ folgt fiir das amorphe
Siliziumnitrid eine Dichte von 2.64 g/om’. Ein Vergleich mit Literaturwerten der Dichte von
amorphen Siliziumnitrid-Filmen (p=2.4 g/cm’ aus [80] bzw. p=2.8 g/cm’ aus [81]) zeigt eine
gute Ubereinstimmung. Zusitzlich ist in Tabelle 4.1.3.1 die GroBe tumopn angegeben. Dies ist
die Tiefe, in der die Amorphisierung beginnt. Bis 1 MeV ist tumopt=0, d.h. die Amorphisienmng
reicht bis zur Oberfliche. Bei hoheren Energien ist die amorphe Schicht vergraben (vergleiche
Abschnitt 4.1.2).

Die Amorphisierang des Materials beruht auf dem Uberschreiten einer kritischen Schadens-
dichte im Kiistall durch die Akkumulierung der durch die nuklearen StoBe der Ionen verur-
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sachten Strahlenschiden (Abschnitt 2.3.1). Da bei der hier vorliegenden polykristallinen Ke-
ramik viele Mefmethoden zur Bestimmung von Schadenskonzentrationen, wie zB. die Io-
nengitterfithrung, nicht anwendbar sind, wurden die Schadensprofile mit dem Computercode
TRIM [39] simuliert. Als Verlagerungsenergie zur Erzeugung eines stabilen Frenkelpaares
wurden 60 eV angenommen (vergleiche Referenz [36]). Um zu iiberpriifen, ob die Simulation
realistische Ergebnisse liefert, wurden bei ausgesuchten Proben RBS Messungen der Implanta-
tionsprofile durchgefiihrt, um die gemessenen mittleren Ionenreichweiten Ry mit den simulier-
ten Werten zu vergleichen. Die Ergebnisse sind fiir Chromimplantation in Tabelle 4.1.3.2
aufgefiibrt.

Implantations- tamorph (1111) s (nm) Qamorph(T02) Qamorph=S/Gamorph
energie (keV)
200 0 44 200 0,78
1000 0 109 600 0.81
1500 250 120 650 0.82
2000 400 130 700 T 0.81

Tabelle 4.1.3.1: Tiefe und Dicke der durch die Implantation erzeugten amorphen Schicht in
Abhdingigkeit von der Implantationsenergie. Zur Definitiorn VOm tuye; siehe Text.

Implantationsenergie (keV) gemessene Rp simulierte Rp
(nm) (nm)
200 05 102
400 215 240
1000 560 570
2000 960 970

Tabelle 4.1.3.2: Vergleich der gemessenen mitileren Ionenreichweiten mit den simulierten

Werten
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Die Abweichung zwischen Messung und Simulation liegt unter 15%. Dies deutet darauf hin,
daB die Simulation fiir das hier betrachtete System verniinftige Abschitzungen liefert. Die Tat-
sache, daf die gemessenen mittleren Reichweiten kleiner als die simulierten sind, erklirt sich
mit der Zerstdubung wihrend der Implantation. Dieser Effekt ist allerdings, wie schon in Ab-
schnitt 3.2 ausgefiihrt, relativ klein.
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Abbildung 4.1.3.1: Mit TRIM [39] simulierte Schadensprofile fiir Chromimplantation bei

verschiedenen Ionenenergien (dpa=displacements per atom)

Die simulierten Schadensprofile sind in Abbildung 4.1.3.1 dargestellt. Aufgetragen ist fiir eine
konstante Dosis von 10" Cr'/cm® die Schidigungsrate des Kristallgitters in Anzahl der Verla-
gerungen pro Targetatom (dpa=displacements per atom). Man sicht fiir die kleinste To-
nenenergie eine relativ schmale Schadensverteilung, Mit zunehmender Ionenenergie wird die
Verteilung breiter und wandert tiefer in das Material. Dies liegt an der Energieabhingigkeit des
nuklearen Energieverlustes. Wie in Abbildung 2.3.1.1 gezeigt wurde, ist der nukleare Energie-
verlust bei ca. 50 keV maximal und fiillt bei hoheren Energien wieder ab. Der elektronische
Energieverlust erhoht sich monoton mit der Implantationsenergie und iibersteigt bei Energien
oberhalb von 250 keV den nuklearen Energieverlust. Deshalb verliert das Ion bei hoheren
Energien beim Eintritt in die Oberfliiche tiberwiegend Energie an die Elektronen im Festkorper.
Erst wenn es soweit abgebremst ist, daB der nukleare Energieverlust spiirbar wird, werden
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Verlagerungen in groBerem AusmalB erzeugt. Dieser Sachverhalt spiegelt sich in der Fliche
unter den Profilen wieder, die proportional der Gesamtzahl der Targetverlagerungen ist. Wih-
rend sie sich von 200 keV auf 1 MeV mehr als verdoppelt, ist sie von 1.5 MeV auf 2 MeV
nahezu konstant. Die Erhéhung der Ionenenergie fiihrt, wie Abbildung 2.3.1.1 zeigt, fast aus-
schlieBlich zu hoherer elektronischer Abbremsung.

Der Vergleich mit den Daten aus Tabelle 4.1.3.1 zeigt, dah das Material bei einer Schidi-
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 Schidigungsrate an der Oberfl-
che ist zu gering, um Amorphisierung zu erzeugen. Absolut gesehen ist eine relativ hohe
Schidigung des Kristallgitters notwendig, um Amorphisierung zu induzieren. Burnett und Page
[41] geben eine kritische (in KemstoBen deponierte ) Energiedichte von 0.045 keV/Atom an,
die benétigt wird, um Siliziumnitrid zu amorphisieren. Dies entspricht ca. 0.8 dpa, liegt also
eine GroBenordoung unter dem hier gefundenen Wert. Ein Grund fiir diese Diskrepanz ist, dafl
bei Raumtemperatur implantiert wurde. Eine héhere Implantationstemperatur begiinstigt das
Ausheilen von Strahlenschiden und erhoht so die zur Amorphisierung notwendige Schidi-
gungsrate. So fanden McHargue et al. [63] Amorphisierung von Siliziumnitrid bei Raumtempe-
raturimplantation erst bei ca. 6 dpa. Zum anderen wiesen Peteves et al. [45] darauf hin, dafl die
amorphen Bereiche der Binderphase einen Teil der Strahlenschiden absorbieren konmten.
Damit erklérten sie auch die im Vergleich zu Keramik ohne Binderphase geringeren Verinde-

rungen der mechanischen Figenschaften durch die Implantation.

4.2 Einfluf} der Implantation auf Hiirte und Verschleifiverhalten

In diesem Abschnitt wird der FinfluB der Implantation auf Hérte und Verschleiiverhalten des
Materials untersucht. Dabei steht der Einfluf der Ionenenergie auf die Materialeigenschaften
im Vordergrund. Anhand der in Abschnitt 4.1 gewonnen Erkenntnisse iiber die Mikrostruktur
des implantierten Bereichs wird versucht, eine Korrelation zwischen den makroskopischen
Eigenschaften wie Hirte und dieser Mikrostruktur herzustellen.

4.2.1 Hiirtemessungen
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Abbildung 4.2.1.1 zeigt die tiefenabhingige Hirte chromimplantierter GPS-SisN; Keramik.
Wie in Abschnitt 3.6 erldutert wurde, ist das auf der Ordinate aufgetragene Hirteverhiltnis die

korrigierte (bzgl. des elastischen Anteils des Eindrucks und der Abweichung des Indenters von
der Idealgeometrie) Hirte der implantierten Proben dividiert durch die korrigierte Hirte des
nichtimplantierten Zustandes. Es sei noch einmal darauf hingewiesen, daB die Abszisse in Ab-
bildung 4.2.1.1 die Eindringtiefe des Vickersindenter zeigt. Dies bedeutet nicht, daBl das Mate-
rial in dieser Tiefe die in 4.2.1.1 angegebene Hiirte besitzt.
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Abbildung 4.2.1.1: Hérte-Tiefenprofile von chromimplantiertem GPS-SisN4 bei verschiedenen
Implantationsenergien (zu der Definition des Hirteverhdltnisses siehe Abschnitt 3.6)

Bei kleinen Implantationsenergien zeigt sich eine deutliche Hirteminderung, die bei 400 keV
stirker ausgeprigt ist als bei 200 keV. Zu groBeren Tiefen nihert sich die Hirte wieder der des
nicht implantierten Zustandes an, der Einflul des Substrates wird deutlicher. Der Hirteabfall
wird erklirt durch die geringere Hirte des amorphen Siliziumnitrids im Vergleich zum kri-
stallinen Material. Die Hirteminderung ist bei 400 keV ausgepriigter, weil die amorphe Schicht
breiter ist als bei 200 keV. Bei noch hoheren Energien, bei denen die amorphe Schicht vergra-
ben ist, ist dic Hiirteabnahme geringer. So ist bei 1.5 MeV die implantierte Oberfliche nur noch
ca. 10-15% weicher als das Ausgangsmaterial. AuBerdem ist eine Verinderung der Form des
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Hirteverlaufs zu beobachten. Direkt an der Oberfliche wird eine hohere Hirte als tiefer im
Material gemessen. Dann fillt die Hirte bis zu einer Tiefe von ca. 250 um ab (auf ca. 85% der
Hirte des Ausgangszustands) und steigt daﬂn wieder an. Dasselbe Verhalten findet man bei 2
MeV, wobei die minimale Hirte bei 500 nm Tiefe erreicht wird. Die Hirteminderung ist hier
noch kleiner als bei 1.5 MeV. Direkt an der Oberfliche wird sogar eine leichte Hértesteigerung
gemessen. Dies kann durch Spannungen in der zwar geschidigten aber kristallinen Deckschicht
erklirt werden. Die Hirtesteigerung von Keramiken unterhalb der Amorphisierungsgrenze
beruht ja gerade auf der Defektstruktur, die durch die Implantation erzeugt wird. Die Hirte-
steigerung an der Oberfliche ist geringer, als die in der Literatur angegebeﬁen Steigerungen der
Hirte durch Defekthirtung (siche 2.3.2). Allerdings muf} beachtet werden, dal Hirte als Vo- -
lumeneigenschaft des Materials nicht einer bestimmten Tiefe direkt zugeordnet werden kann,
sondern einen Mittelwert liber eine endliche Tiefe des Materials darstellt. Dies ist auch ein
Grund dafiir, das bei vergrabenen amorphen Schichten kein so starker Hirteabfall beobachtet
wird, wie bei amorphisierten Schichten, die bis zur Oberfliche reichen. Der Tiefenbereich, iiber

den gemittelt wird, nimmt mit zunehmender Eindringtiefe des Indenters zu.
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Abbildung 4.2.1.2: Hirte-Tiefenprofile titanimplantierter GPS-SisN-Keramik bei verschiede-

nen Implantationsenergien
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Schliefilich muf} allerdings auch beachtet werden, daB durch die Abfolge defektreiche, kri-
stalline Oberflichenschicht weiche amorphe Schicht hartes, ungeschidigtes Substrat komplexe
Spannungen in der Oberfliche entstehen kénnen, die ebenfalls die gemessenen Héirtewerte be-
einflussen. Das oben schon einmal erwihnte Abplatzen der Oberflichenschicht bei der Pripa-
ration der TEM Querschnitte zeigt, dal in der Tat grofe Spannungen in der Oberfliche
vorliegen.

Einen analogen Verlauf der Hirte in Abhingigkeit von der Implantationsenergie findet man fiir
die Titanimplantationen. In Abbildung 4.2.1.2 sind Hirte-Tiefenprofile titanimplantierter GPS-
SisNy Keramik bei verschieden Ionenenergien abgebildet. Bei niedrigen Implantationsenergien
wird das Material weicher, die Hirte nimmt mit zunchmender Tiefe zu. Bei MeV Energien ist
die Keramik an der Oberfliche hirter, als im nicht implantierten Fall, zu groBeren Tiefen
nimmt die Hirte ab.

4.2.2 Verschleiffuntersuchungen

In diesem Abschnitt wird der Einflufl der Implantation auf die Tribologie, also Verschleifl und
Reibung des Materials untersucht. Im nichsten Abschnitt werden dann detailliertere weiterge-
hende Untersuchungen vorgestellt, um Aussagen iiber mégliche VerschleiBmechanismen ma-
chen zu konnen.

Abbildung 4.2.2.1 zeigt typische Querschnitte von Verschleispuren nach Implantation mit
Chrom bei verschiedenen Implantationsenergien im Vergleich zum nicht implantierten Material
(GPS-SisNy) bei einer Last von 2 N. Ein charakteristischer Unterschied zwischen nicht implan-
tierter Probe und der Probe mit 400 keV Cr* wird beobachtet. Wihrend im nicht implantierten
Fall eine ca. 3 um Tiefe VerschleiBspur in das Material eingegraben wird, wird die Oberfliche
der implantierten Probe nicht abgetragen. Austelle eines Grabens sicht man, daf Material auf
der Oberfliche aufgetragen ist, das offensichtlich von der Kugel abgerieben wurde. Dieses
Verhalten findet man fiir alle Implantationsenergien bis zu 1.5 MeV. Erst bei 2 MeV und noch
héheren Energien bildet sich ein Graben aus, der aber deutlich flacher ist als im nicht implan-

tierten Fall.
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Um weitere Informationen iiber das Verschleifverhalten zu gewinnen, wurden bei der Pro-
benserie der mit Cr implantierten GPS-SisN4 Proben zusitzliche Versuche mit a) héheren La-
sten bzw. b) mit lingerer Versuchsdauer, also lingerem Reibweg, durchgefiihrt. Bei hoheren
Lasten findet man das bei einer Last von 2 N charakteristische Aufwachsen von Material nicht
mehr, in allen Fillen wird eine eingegrabene Verschleifispur beobachtet. In Abbildung 4.2.2.2
ist das VerschleiBvolumen der Scheibe in Abhingigkeit von der Last fiir das nicht implantierte
Material und fiir 400 keV und 2 MeV Implantationsenergie dargestellt. Das offene Kreissym-
bol fiir 400 keV bei 2 N Last deutet an, daB in diesem Fall kein Graben auftritt (siche Abbil-
dung 4.2.2.1). Man sieht, daBl fiir das nicht implantierte Material der Verschlei mit
zunchmender Last in etwa linear ansteigt. Bei 400 keV tritt erst oberhalb von 2 N ein Abtrag
auf, der bis 4 N leicht reduziert im Vergleich zum nicht implantierten Material ist, wihrend bei
5 N der Verschleif iiber dem der nicht implantierten Probe liegt. Bei 3 MeV findet man bei
allen untersuchten Lasten eine Verschleiispur, das VerschleiBvolumen ist aber deutlich gerin-

ger als beim nicht implantierten Material.
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Abbildung 4.2.2.3: Abhdngigkeit des Verschleifivolumens der Scheibe von der Versuchsdauer

Jiir verschiedene Implantationszustéinde (Chromimplantation).

Eine #hnliche Abhingigkeit zeigt sich bei lingerer Versuchsdauer. Abbildung 4.2.2.3 zeigt
analog zu 4.2.2.2 das Verschleilvolumen der Scheibe in Abhiingigkeit des Reibwegs bei einer
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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 VerschleiBvolumen ist aber ge-
r'mger)als beim nicht implantierten Material. Nach 200 m Reibweg ist der Verschleil der im-
plantierten Probe groBer als beim nicht implantierten Material. Bei 3 MeV findet man in allen
Fillen eine Verschleispur, das Verschleifivolumen ist aber auch nach 200m Reibweg deutlich
geringer als bei der nicht implantierten Probe. Zusammenfassend ist zu sagen, dafl bei einer
Last von 2 N ein weitgehender Verschleischutz der implantierten Oberfliche unabhingig von
der Implantationsenergie gefunden wird. Ein deutlicher Einfluf$ der Implantationsenergie wird
bei hirteren Versuchsbedingungen (lingere oder héhere Krafieinwirkung auf die Oberfliche)
beobachtet. Hierbei erweisen sich dann hohere Implantationsenergien giinstiger als niedrige.
Die Verschleifergebnisse bei Titénimplantation fiir sowohl GPS-SizNy als auch HP-SisNy zei-
gen dasselbe Verhalten wie bei Chromimplantation. Wahrend sich bei den nicht implantierten
Proben eine deutliche VerschleiBspur ausbildet, die beim HP-SisN; deutlich flacher ist, als
beim GPS-SizNy, beobachtet man bei den implantierten Proben dasselbe Aufwachsen von Ma-
terial, wie in Abbildung 4.2.2.1. Erst bei 2 MeV Implantationsenergie bildet sich wieder eine
sehr flache VerschleiBspur aus. Die Tmplantation von Titan fiihit also ebenfalls zu verbesser-
tem Verschleifverhalten der Keramik. Untersuchungen iiber die Abhingigkeit des Verschlei-
Bes von der Last und der Versuchsdauer wurden fiir die Titanimplantationen nicht
durchgefiihrt.

Auch die Reibeigenschafien der Keramik verindem sich durch die Implantation. In Abbildung
4.2.2.4 ist der Reibkoeffizient der mit 2 MeV Cr" implantierten Probe im Vergleich znm nicht
implantierten Fall iiber der Versuchsdauer aufgetragen. Nach einer kurzen Einlaufphase steigt
bei beiden Proben der Reibkoeffizient steil an, beim nicht implantierten Material auf 0.5, im
implantierten Fall auf 0.6. Dieses Verhalten zeigen alle implantierten Proben. Eine Abhingig-
keit des Reibkoeffizienten von der Implantatationsenergie und der implantierten Ionensorte
wird nicht beobachtet. Das HP-SisN, unterscheidet sich vom GPS-Si;N; im nicht-implantierten
Fall durch einen etwas geringeren Reibwert von 0.4, der aber nach der Implantation ebenfalls
auf etwa 0.6 ansteigt. Auch hier findet man keine Abhingigkeit des Reibkoeffizienten von der
Implantationsenergie

Den EinfluB der Implantation auf den VerschleiB der Kugel zeigt Abbildung 4.2.2.5. Doxt st

_ der Abrieb der Kugel ebenfalls in Abhiingigkeit von der Implantationsenergie aufeetragen.
Auch hier beobachtet man analog zum Reibkoeffizienten eine leichte Erhhung des Abriebs bei
den implantierten Proben (ca. 10%). Eine kiare Abhingigkeit von der Implantationsenergie ist
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nicht erkennbar, allerdings ist die MefBungenauigkeit auch relativ hoch. Analog findet sich auch

fiir die Titanimplantation in beiden Materialien ein leichter Anstieg des Kugelabriebs.
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Zusammenfassend ergeben sich folgende Erkenntnisse iiber den Einflufl der Implantation auf
das tribologische Verhalten der Keramik:

Bei kleinen Lasten verschleifit die Oberﬂéiché nicht, sondern Material von der Kugel lagert sich
auf der Oberfliche an. Nur bei hohen Implantationsenergien bildet sich eine Verschleiispur
aus, die jedoch viel flacher ist, als im nicht jmplantierten Fall. Bei hoheren Lasten entsteht so-
wohl bei implantierten wie nicht implantierten Proben eine eingegrabene VerschleiBspur, wobei
fiir hohe Implantationsenergien eine deutliche VerschleiBminderung im Vergleich zum nicht
implantierten Fall beobachtet wird. Der Reibkoeffizient und der Kugelabrieb wird durch die
Implantation leicht erhoht. Dies ist unabhiingig von der implantierten Ionensorte, der Implan-

tationsenergie und dem Herstellungsverfahren der Keramik.

4.2.3 Diskussion moglicher Verschleifmechanismen

Fiir die VerschleiBreduzierung von keramischen Materialien durch Ionenimplantation werden
im wesentlichen zwei Phinomene verantwortlich gemacht, zum einen die schmierende Wir-
kung von Metalloxiden in der Oberfliche [57,58], zum anderen die Amorphisierung der Ober-
fliche [32]. Der Effekt der Festkorperschmierung beruht auf der Bildung von Verbindungen in
der Oberfliiche, die eine schmierende Wirkung besitzen. Typische Festschmierstoffe sind z.B.
B,0; und MoS,, siche Referenzen [82,84]. Bei Siliziumnitrid-Keramik konnten nach Titanim-
plantation Titanoxide in der Oberfliche nachgewiesen werden [83], die zur Ausbildung einer
reibwertmindernden Oxidschicht fiihrten. Ein weiterer verschleiBreduzierender Effekt konnte
darin bestehen, daBl der Abrieb in der Spur eine schmierende Wirkung besitzt.

Durch die Amorphisiening der Oberfliche kénnen bestehende Oberflichentisse, die immer im
Material vorhanden sind, siche Abschnitt 2.1, ausgeheilt werden, dadurch wird die Walr-
scheinlichkeit herabgesetzt, daB durch den ReibprozeB Material aus der Oberfliche abgeldst
wird. Des weiteren kénnen Druckspannungen in der Oberfliiche das Ribwachstum erschweren,
indem die zur RiBausbreitung notwendigen Zugspannungen vermindert werden. Allerdings ist
zu beachten, daf die hochsten Spannungen in der Oberfliche im Dosisbereich unter der Amor-
phisierungsschwelle entstehen.

Im folgenden werden weitergehende Untersuchungen vorgestelit, die aufkldren sollen, welcher
Mechanismus im vorliegenden Fall wirksam ist. In einer zusitzlichen MeBreihe wurde unter-
sucht inwiefern loser (also nicht an der Oberfliiche der Probe haftender) Abrieb den Verschleil
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beeinfluBt. Dazu wurde nach jeweils 2500 Reibzyklen die Oberfliche gereinigt, um den Abrieb
zu beseitigen. Fine Anderung des VerschleiBverhaltens wurde nicht bedbachtet, so daB} das
Schmierung durch Abrieb als Ursache fiir die Verschleifminderung durch die Implantation
ausgeschlossen werden kann und im weiteren nicht mehr in Betracht gezogen wird. Eine typi-
sche Rasterelektronenmikroskopaufnahme der VerschleiBspur einer implantierten Probe (hier
GPS-Si;N; implantiert mit 1.5 MeV Cr"), bei der Material auf der Oberfliche aufgetragen
wird, zeigt Bild 4.2.3.1 (Sekundirelektronenmodus). Man sicht, daB das aufgewachsene Ma-~
terial in einer relativ lockeren pordsen Struktur vorliegt. Bei titanimplantierten Proben, bei
denen Materialauftrag stattfindet, findet man ein dhnliches VerschleifSbild.

Abbildung  4.2.3.1:
REM Bild
(Sekunddrelekironen-
modus) einer typi-
schen Verschleifispur
einer chromimplan-
tierten GPS-SizN,4
Keramik

(Implantationsenergie
1.5 MeV)

EDX Untersuchungen in den Verschleispuren zeigen, daB in der Spur ein relativ hoher Anteil
an Sauerstoff zu finden ist. Auch dieser Befund gilt sowohl fiir Chrom- als auch Titanimplan-
tationen. In Abbildung 4.2.3.2 sind EDX Spektren von einer nicht implantierten Probe in der
Spur und von einer mit 1 MeV Ti' implantierten Probe innerhalb wnd auBerhalb der Ver-
schleiBspur gezeigt. Man sieht, daB in der Verschleispur der implantierten Probe der Sauer-
stoffgchalt deutlich hoher ist als auflerhalb der Spur und als in der Verschleispur der nicht
implantierten Probe. Dies deutet auf Oxidbildung in der Verschleiispur hin und ist somit ein
Hinweis auf mogliche Festkorperschmierung,
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Sieht man sich allerdings den Ausschnitt von Abbildung 4.2.3.1 im Riickstreumodus, bei dem
nicht die vom Elektronenstrahl ausgelosten Sekundirelektronen, sondern die von der Probe

zuriickgestreuten Elektronen zur Bildentstehung detektiert werden, in Abbildung 4.2.3.3 an, so
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Abbildung 4.2.3.2: EDX-Spektren in der Verschleifispur einer nicht implantierten Probe {(unten) und in
der Verschleifispur bzw. der implantierten Oberfliche auferhalb der Spur {Mitte bzw. oben) einer mit 1
MeV Ti* implantierten Probe (HP-SisNy). Der Kohlenstoff stammt von einer aufgedampyten C-Schicht,

um Aufladungen zu vermeiden
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Abbildung 4.2.3.3: REM
Bild éines Ausschnitts aus
Abbildung 4.2.3.1 im
viickgestreuten  Elektro-

nenmodus

sieht man, da} die pordsen Platten in der Spur deutlich dunkler sind, als die Umgebung auller- -
halb der Spur. Da im Riickstreumodus die Anzahl der riickgestreuten Elektronen mit zuneh-
mender Ordnungszahl der im abgebildeten Bereich vorhandenen Elemente ansteigt (siehe
Referenz [85]), miifite bei Vorhandensein von Titanoxiden/-oxynitriden dieser Bereich heller
als die Umgebung sein, die im wesentlichen aus Stickstoff und Silizinm besteht, die bedeutend
niedrigere Ordnungszahlen als Chrom oder Titan besitzen. Dies ist offensichtlich nicht der Fall.

Weitere Widerspriiche zur Modellvorstellung der Festkdrperschmierung ergeben sich aus fol-
genden Uberlegungen:

1. Bei Vorhandensein eines schmierenden Films zwischen Kugel und Probenoberfliche sollte

auch der Abrieb der Kugel verringert werden. Man findet (siche 4.2.2) gerade das Gegenteil.

2. Ein schimierender Film sollte auch den Reibkoeffizienten positiv beeinflussen, der umgekehr-
te Effekt wird beobachtet.

3. Man wiirde erwarten, daB} der positive VerschleiBeffekt bei einer hohen Chrom- oder Titan-
konzentration nahe der Oberfliche am deutlichsten hervortriit, da in diesem Fall am wirksam-
sten Oxide gebildet werden konnen. Daher sollte man bei kleinen Implantationsenergien (damit
entsprechend oberflichennahes Profil) ein besseres Verschleifverhalten erwarten, als bei
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Energien im MeV-Bereich, Die beobachtete Energicabhingigkeit des VerschleiBies ist bei klei-
nen Lasten aber nur gering. Bei hoheren Lasten fiihren MeV Implantationen zu einer effektive-

ren Verschleireduzierung,

4. Bei lingerer Versuchsdauer miifite ebenfalls eine niedrige Implantationsenergie sich stirker
verschleiBmindernd auswirken. Man findet aber ein besseres Verschleiverhalten bei hohen

Implantationsenergien.

Bei den titanimplantierten GPS Proben wurde versucht, durch zusitzliche Behandlungen die
Oxidbildung zu férdemn und eine Senkung des Reibwertes zu erzielen. Zum einen wurde zu-
sitzlich Sauerstoff implantiert, da im Material selbst nur 3 at.% vorhanden sind. Bei einer an-
deren Probenserie wurde nach der Implantation eine 6-stiindige Wirmebehandlung bei 600°C
durchgefiihrt, ebenfalls um die Oxidbildung zu unterstiitzen. Beide MaBnahmen ergaben keinen
Einflul auf den Reibkoeffizienten.
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Abbildung 4.2.3.4: XPS-Spekiren in der Verschleifispur einer mit 1 MeV Ti* implantierten

GPS-8isN¢ Probe nach verschiedenen Zersidubungszeiten
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Um den Widerspruch zwischen dem mittels EDX beobachteten erhohten Sauerstoffgehalt in
den Verschleiispuren und den angefiihrten Argumenten, die gegen Festkérperschmierung als
Ursache der beobachteten Verschleifireduzierung sprechen, zu kliren, wurden ex-situ rént-
genangeregte Photoelektronenspektroskopiemessungen in den Verschleispuren der titanim-
plantierten Proben vorgenommen. In Abbildung 4.2.3.4 sind XPS Spektren der O 1s, N 1s, Si
2p und Ti 2ps, Elektronenbindungszustinde dargestellt, die in der VerschleiBspur einer mit 1
MeV Ti' implantierten Probe nach verschiedenen Zerstiubungszeiten aufgenommen wurden.
Die lingste Zerstiubungszeit entspricht einer Tiefe von ca. 270 nm.

Die Si 2p Linie hat zwei Komponenten, die an der Oberfliche bei 107 eV und 103 eV liegen.
Die Energiedifferenz zwischen der héherenergetischen Komponente der Si 2p Linie und der O
1s Linie betriigt 429 eV. In Photoemissionsmessungen an Siliziumoxidfilmen wurde von Bell
und Ley [86] diesclbe Energiedifferenz fiir stoichiometrisches SiO, gemessen. Vergleicht man
die absoluten Bindungsenergien der Si 2p und O 1s Bindungszustinde mit den Literaturwerten,
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 betriigt 296 eV. Dieser Wert entspricht den
Messungen von Kircher et al. [80] an amorphen Si;N; Filmen. Die Absolutwerte der Bin-
dungsenergien von Si 2p und N 1s differieren um 0.5 eV von denen in Referenz [80]. Anhand
dieser Energiedifferenzen kann die hochenergetische Komponente der Si 2p Linie stoichiome-
trischem SiO, zugeordnet werden, der niederenergetische Anteil entspricht SizNs. Die Abwei-
chungen in den absoluten Bindungsenergien sind durch Aufladungseffekte zu erkliren. Die
hohere Energieverschiebung des Oxids im Vergleich zum Nitrid erkléirt sich durch die groBere
Bandliicke des Oxids (9.5 eV fiir das Oxid gegeniiber 5 eV fiir das Nitrid [87]). Zusitzlich ist
zu beachten , daBl das Nitrid in einer relativ homogenen, amorphen Schicht vorliegt, wihrend
das Oxid einen pordsen Film bildet. Dies beeinflufit ebenfalls den Potentialabfall iiber der Pro-
be. Zu groBeren Tiefen hin steigt die Intensitit des niederenergetischen Anteils der Si 2p Linie
an, wihrend die hochenergetische Komponente abnimmt. In gleicher Weise steigt die Intensitit
der N 1s Linie an, wihrend die der O 1s Linie kleiner wird. Titan ist an der Oberfliche nur in
geringer Menge vorhanden und nimmt erst langsam mit zunehmender Tiefe zu.

Damit ergibt sich folgendes Bild: An der Oberfliche liegt vorwiegend stoichiometrisches SiO,
vor, dessen Anteil mit zunehmender Tiefe abnimmt. Der Anteil von SisN; an der Oberfliche ist
relativ gering, nimmt aber mit zunehmender Tiefe zu. Dieses Verhalten ist typisch fiir den Be-
reich in der Verschleiispur, auBerhalb der Spur dominiert Si;Nj, wie Abbildung 4.2.3.5 zeigt.
Hier wurden Spektren an mehreren Stellen entlang einer Linie senkrecht zur Verschleifispur
aufgenommen und daraus die Elementzusammensetzung an diesen Stellen bestimmt. Die Ver-
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schleifispur befindet sich in der Mitte des Diagramms. Die Spektren wurden nach einer Zer-
stdubungszeit von 90 Minuten aufgenommen, das entspricht einem Materialabtrag von ca. 270
nm. Der Stickstoffgehalt im Bereich der VerschleiBspur ist deutlich geringer als auBerhalb,
wihrend der Sauerstoffgehalt stark ansteigt. An allen Stellen wird nur sebr wenig Titan nach-
gewiesen. Der Sauerstoff aullerhalb der VerschleiBspur stammt aus der Binderphase. Damit ist
das SiO; in der Spur offensichtlich ein Reaktionsprodukt des Verschleifiprozesses.

Analoge Resultate erhilt man fiir niedrigere Implantationsenergien. Abbildung 4.2.3.6 zeigt
XPS Spektren einer mit 150 keV Ti" implantierten GPS-SizN; Keramik, die an mehreren Stel-
len entlang einer Linie senkrecht zur Verschleispur aufgenommen wurden. Die Spektren wur-
den nach 10 Minuten Zerstiubungszeit aufgenommen, dies entspricht einer Tiefe von ca. 30
nm. Die Energiedifferenz zwischen den O 1s und Si 2p Linien entspricht der die dem SiO, zu-
geordneten Linien in Abbildung 4.2.3.4. Das Konzentrationsverhiltnis zwischen Sauerstoff
und Silizium deutet ebenfalls auf stoichiometrisches SiO, hin. Auf der anderen Seite ist sowohl
der Stickstoff als auch der Titananteil im Bereich der VerschleiBspur deutlich geringer im
Vergleich zu Bereichen auBerhalb der Reibspur.

Abbildung  4.2.3.5:
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Abbildung 4.2.3.6: XPS Spektren an verschiedenen Punkten entlang einer Linie senkrecht zur
Verschleifispur auf einer mit 150 keV Ti” implantierten GPS-SisN,; Keramik

Aus den Resultaten der XPS Untersuchungen LiBt sich folgende Modellvorstellung fiir den
VerschleiBvorgang ableiten: In der Anfangsphase des Tests wird Material von der Kugel abge-
tragen und haftet auf der Oberfliche. Diese bei der nicht implantierten Probe nicht aufiretende
Haftung kann zum einem auf durch die Implantation aus dem Material ausgetretene Binder-
phase (siche Abschnitt 4.1.1) zuriickgefiihrt werden. Andererseits konnen auch andere ionen-
strahlinduzierte Effekte die Adhision zwischen Kugel und Probenoberfliche erhéhen. So
fanden Bull und Page [59] eine erhohte Adhidsion bei ionenimplantiertem Saphir, die zu einer
deutlichen Erhéhung des Reibkoeffizienten fiihrte. Sie erklirten diesen Effekt mit dem Entfer-
nen von schmierenden Oberflichenadsorbaten durch die Ionenimplantation. Das auf der Pro-
benoberfliche haftende Material wird durch die erthohte Temperatur beim Reibprozefl oxidiert,
deshalb findet man im XPS einen iiberwiegenden Anteil an Silizinmoxid im Vergleich zu Sili-
ziumnitrid. DaB es wihrend des Reibprozesses tatsichlich zur Korrosion kommt, zeigt die
EDX Analyse des Abriebs. Es wird im wesentlichen Silizinmoxid gefunden, dies gilt sowohl
fiir die implantierte wie fiir die nicht implantierte Scheibe. Da schmierend wirkende Titan- oder
Chromoxide zwar vorhanden sind, sich aber unter dieser Schicht befinden, somit itberhaupt

nicht am direkten Interface Kugel/Probenoberfliche wirken knnen, haben sie keinen positiven
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Einflu} auf den Reibkoeffizienten. Die VerschleiBreduktion kann also mit Festkorperschmie-
rung nicht erklirt werden. Auf der anderen Seite kann die aufgewachsene Siliziumoxidschicht
einen gewissen Schutz der Oberfliche darstellen, im Sinne einer sich stindig reproduzierenden
Opferschicht.

Der entscheidende Effekt fiir die Verschleiireduktion ist die Amorphisierung der oberflichen-
nahen Bereiche und das damit zusammenhingende FlieBen der Binderphase. Beide Effekte
konnen zu einem regelrechten Ausheilen von Oberflichenrissen fithren (siehe Abschnitt 2.3.1).
Die beobachtete Energieabhingigkeit des VerschleiBes bei stirkerer Beanspruchung des Mate-
rials beim Verschleifitest kann so erklirt werden: Die Haftung der Siliziumoxidschicht ist rela-
tiv klein, so daf} bei hoher werdenden Tangentialkriften durch héhere Last die Schicht nicht
mehr auf dem Substrat hilt, es tritt wieder Verschleil der Oberfliche auf. Hier zeigen dann
hohere Tonenenergien und damit gréBere modifizierte Schichtdicken Vorteile, weil tiefere und
grofere Oberflichenrisse beeinflufit werden konnen. Bei héheren Lasten wirkt sich auch die
ethohte Oberflichenhirte (siche 4.2.1) positiv aus. Die Erhéhung des VerschleiBes bei niedri-
gen Implantationsenergien (nicht vergrabene, amorphe Schichten) kénnte damit erkldrt wer-
den, daB} bei hoheren Lasten ein neuer VerschleiBmechanismus wirkt, der darin besteht, daBl die
durch die Strahlenschiden vorgeschidigten Siliziumnitrid-Kémer abgebaut werden. In diesem
Zusammenhang sei darauf hingewiesen, daf nach Temperversuchen (Abschnitt 4.4) bei niedri-
gen Implantationsenergien ebenfalls erhghter Verschleiff (im Vergleich zum nicht modifizierten
Material) aufiritt.

Bedeutsam fiir das Verschleifverhalten ist der Spannungszustand der Oberfliche. So konnen
Druckspannungen in der Oberfliche zur Entschirfung von Rissen beitragen, da die Zugspan-
nungen, die fiir das Riflwachstum verantwortlich sind, geschwiicht werden. Um Aufschlufl
tiber den Spannungszustand der Keramikoberfliche zu erhalten, wurde versucht, die Spannun-
gen in der Oberfliche réntgenographisch mit dem sogenannten sin*y-Verfahren zu bestimmen.
Dieses Verfahren ist in Referenz [88] beschrieben. Dabei wurde bei der nicht implantierten
Keramik eine Druckspannung von 80 MPa in der Oberfliche festgestellt. Spannungen dieser
GroBenordnung sind typisch fiir Siliziumnitrid-Keramik und entstehen durch die Oberflichen-
bearbeitung des Materials nach dem Sintern. Bei den implantierten Proben ergaben die Ront-
genuntersuchungen aber keinen definitiven AufschluB iiber eventuelle Spannungen, Daher
wurden Bruchzihigkeitsuntersuchungen durchgefithrt, um Aussagen iiber den Spannungszu-

stand in der Oberfliche zu erhalten.
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Gleichung 3.7.1 zur Bestimmung der Bruchzihigkeit aus den RiBlingen an den Ecken eines
Indentereindrucks gilt fiir spannungsfreie Oberflichen. Sind kompressive Spannungen in der
Oberfliche vorhanden, wird eine groBere Bruchzihigkeit gemessen, da die RiBausbreitung
durch die Spannungen gehemmt wird. Marshall und Lawn [77] geben folgende Zusammenhiin-
ge zwischen Oberflichenspannung o, der Bruchzihigkeit des spannungsfreien Materials Kjc
und der durch die Spannung erh6hte Bruchzihigkeit K’ic an:

Kic =Ko +y-c-c'? (4.2.3.1)
bzw.

Kic=Kjo+2-¥-c-d¥2 (4.2.3.2),
mit y=2/n"? (fiir Vickersindenter). Dabei bedeutet ¢ die gemessene RiBlénge und d die Dicke

des mit Spannungen behafteten Oberflichenbereichs. Gleichung 4.2.3.1 gilt fiir den Fall, daB
die Spannungen iiber den verspannten Tiefenbereich gleichmiBig verteilt sind, Gleichung
4.2.3.2 ist anwendbar fiir c>>d.

In Abbildung 4.2.3.7 ist die Bruchzihigkeit des chromimplantierten GPS-SisN; in Abhéingigkeit
von der Implantationsenergie dargestellt. Man sieht, daB die Bruchzihigkeit der implantierten
Proben kleiner ist, als im nicht implantierten Fall. Beim Vergleich von nicht implantiertem und
implantiertem Material muf} allerdings beachtet werden, daff beim nicht implantierten Material
die Risse éntlang der Komgrenzen verlaufen, wihrend bei der implantierten Keramik, wo in
diesem Sinne keine Korngrenzen existieren, geradlinige Risse auftreten [49]. Da in beiden Fil-
len die ‘projizierte Rillinge” gemessen wird, die im nicht implantierten Fall kleiner als die wah-
re RiBlange ist, wird fiir das nicht implantierte Material eine scheinbar héhere Bruchzihigkeit
gemessen. Auf der anderen Seite ist davon auszugeben, dal die Bruchzihigkeiten von kristalli-
nem und amorphem Siliziumnitrid ohne Spannungen nicht gleich sind. Damit sind absolute
Angaben iiber den Spammungszustand der implantierten Proben schwierig. Die Abhingigkeit
der Bruchzihigkeit von der Implantationsenergie 146t sich wie folgt erkliren: Von 400 keV auf
1 MeV nimmt die Bruchzihigkeit weiter ab. Dies kann dadurch erklirt werden, daB8 die Dicke
der amorphen Schicht zumimmt. Der leichte Austieg der Bruchzihigkeit bei 2 MeV Implantati-
onsenergie 146t sich dann in diesem Bild dadurch erkliren, dafl der Spannungsabbau, der durch
das Anschwellen der Oberfliche beim Ubergang zur Amorphisierung entsteht, bei vergrabenen
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amorphen Schichten durch die kristalline Deckschicht behindert wird und so die Spannungen
nicht vollstindig relaxieren konnen. Diese im Vergleich zu niedrigeren Implantationenergien
héheren Spannungen konnten eine weitere Erklarung fiir das bessere Verschleifiverhalten bei

hoheren Lasten sein.

Abbildung 4.2.3.7:
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4.3 Anderung der Phasenzusammensetzung der implantierten Schicht durch

Temperaturbehandlung

Die Struktur der implantierten Bereiche ist metastabil. Durch entsprechende Wirmebehand-
lung konnen Strahlenschiden ausheilen und amorphe Schichten rekristallisieren. Des weiteren
kann es zur Bildung neuer Phasen auch unter Einbezichung der implantierten Ionen kommen.
Da SisNyi-Keramik gerade als Hochtemperaturwerkstoff interessant ist, ist die Frage wichtig,
mwieweit die bei Raumtemperatur erzielten Verbesserungen der mechanischen und tribologi-
schen Eigenschaften auch nach emer Wiarmebehandlung bei Temperaturen, die im interessanten
Einsatzgebiet der Keramik liegt, erhalten bleiben bzw. ob durch eine geeignete Rekristallisation
der amorphen Oberflichenbereiche noch bessere Eigenschaften erzielt werden konnen. Des

weiteren wurde die Frage untersucht, inwieweit das Hochtemperaturkorrosionsverhalten durch
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die Implantation beeinfluit wird. Dies ist ebenfalls fiir Hochtemperaturanwendungen relevant,

weil die Korrosion der Keramik die Materialeigenschaften verschlechtern kann.

Das Temperaturverhalten der implantierten Proben wurde unter Argonatmosphire und fiir
ausgewihlte Proben auch unter Luft untersucht. Die vorgestellten Ergebnisse beziehen sich auf
GPS-SizN;. Bei einer chromimplantierten Probe wurde zuerst eine Temperung bei 800°C
durchgefiihrt, um zu sehen, in welchem Temperaturbereich die Rekristallisation der amorphen
Oberflidchenbereiche einsetzt. Bei 1000°C wurden zwei Probenserien untersucht. Es wurde je
eine Versuchsreihe mit Titan- und Chromimplantationen betrachtet, um Unterschiede durch die
implantierte Tonensorte zu untersuchen. Fiir 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 Rontgenbeugungsdiagramme einer GPS-Si;N; Keramik, die mit 1
MeV Cr' implantiert wurde, nach verschiedenen Temperaturbehandlungen. Im Diagramm der
Probe ohne Temperung lassen sich alle Bragg-Reflexe der B-SizN,-Phase zuordnen. Ein deutli-
cher breiter Untergrund von a) amorphen Teilen der Binderphase und b) von durch die Implan-
tation amorphisierten Bereichen ist zu erkennen.

Nach dem ersten Temperschritt von 800°C fiir 6h ist kaum ein Unterschied festzustellen. Nach
Temperung bei 1000°C fiir 6 Stunden zeigen sich zusitzliche Reflexe und Schultern an schon
vorhandenen Reflexen, die in Abbildung 4.3.1.1 mit o gekennzeichnet sind. Eine Indizierung
dieser Reflexe ist mit der a-SisNs-Phase moglich. Allerdings zeigen die mit PeakFit bestimm-
ten Intensititen der zusitzlichen Reflexe deutliche Abweichungen von den theoretischen Wer-
ten fiir die Intensitdtsverhiltnisse bei polykristallinem o-SizNy. Dies deutet auf eine Textur
infolge der Rekristallisation hin. Es sei darauf hingewiesen, daB es mehrere andere Phasen im
System Y-Al-Si-O-N gibt, die dhnliche Reflexlagen wie o-SisNy haben. Ohne die Annahme
von Texturen ist aber auch mit diesen Phasen keine befriedigende Interpretation moglich, au-
Berdem werden in diesemn Fall immer mehrere dieser Phasen fiir eine moglichst vollstindige
Interpretation der Rontgenspekiren bendtigt. Somit erscheint die Indizierung mit o-Si;Ny als
sinnvollste Erklirung, fiir die zusitzlich spricht, daf die o-Phase unter ca. 1500 °C (siehe 2.1)
die thermodynamisch stabile Si;N; Phase ist, die sich demzufolge bei der Rekristallisation der
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Abbildung 4.3.1.1: Rontgenbeugungsdiagramme einer mit 1 MeV Cr* implantierten GPS-

SisN4 Keramik nach verschiedenen Temperschritten (a = a-SisNy)
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Abbildung 4.3.1.2: Beugungsdiagramme von Vor- und Riickseite der implantierten Probe aus
Abbildung 4.3.1.1 nach 12 h Temperung bei 1000°C
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amorphen SizNs-Komer bei den hier betrachteten Temperaturen bilden sollte. Des weiteren
zeigt der Vergleich der Diagramme von Vor- und Riickseite der Probe (siche Abbildung
4.3.1.2), daBl die zusitzlichen deutlichen Reﬂexé nur auf der implantiertén Seite entstehen. In
Andeutungen sind auf der Riickseite Reflexe zu erkennen, die auf y-Y,Si;O; und Kristobalit
(Si0;) 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 Erkldrung der mit o-Si;N, indizierten Reflexe ausgeschlosssen werden. Nach der Erhéhung
der Temperzeit bei 1000°C auf 12 Stunden erkennt man eine etwas bessere Trennung der o-
SisN; Reflexe vom B-SisNs. Dies ist mit dem Wachsen der o-Kristallite bei weiterer Tempe-
rung zu erkliren. Der zusitzlich auftretende Reflex bei 28.6° deutet wiederum auf einen gerin-
gen Anteil von y-Y5Si;O; hin. Bei anderen Implantationsenergien #ndern sich die Spektren
nicht grundlegend, lediglich der Anteil der o-Phase nimmt mit héherer Implantationsenergie
zu. Dies ist nicht verwunderlich, da ja bei hoherer Energie grofere Bereiche der Proben amor-
phisiert werden (vgl. Abschnitt 4.1.2).
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Abbildung 4.3.1.3: Beugungsdiagramme nach Temperung bei 1000°C (12h) fiir eine titanim-
plantierte (2 MeV)} GPS-SiiN; Keramik und das nicht implantierte Material

Tm Vergleich zur Chromimplantation zeigt Abbildung 4.3.1.3 Beugungsdiagramme von tita-
nimplantiertemn GPS-8i;N; (Energie 2 MeV) sowie von dem nicht implantierten Material
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(unten) nach Temperung bei 1000°C fiir 12 Stunden, ebenfalls unter Argonatmosphire. Es
werden etwas andere Zusatzreflexe als im Fall der Chromimplantation gemessen. Die sinn-
vollste Indizierung erfolgt mit y-Y,Si,0; (y in Abbildung 4.3.1.3) und Cn'stobaﬁt (8i0,, Cin
der Abbildung). Andeutungen der Reflexe dieser Phase sind auch beim nicht implantierten
Material zu erkennen, daher wurden Titanverbindungen bei der Interpretation der Diagramme
nicht beriicksichtigt. Die Bildung der y-Y,Si;O;-Phase zeigt eine schwache Abhingigkeit von
der Implantationsenergie. Die Anteile der Fremdphasen variieren um nicht mehr als 15% von

150 keV bis zu 2 MeV Implantationsenergie. Die Bildung von c-SisN, wird nicht beobachtet.

4.3.2 Temperung bei 1200°C, Einfluff der Implantation auf das Korrosions-

verhalten

Die Wahl der Ausheiltemperaturen 800 und 1000 °C beruhte auf der Tatsache, daB in diesem
Temperaturbereich nur relativ geringe Korrosion des nicht implantierten Materials auftritt,
siche [89]. In Abschnitt 4.3.1 zeigten erwartungsgemiB die nicht implantierten und die chro-
mimplantierten Proben nur Ansitze zur Oxidbildung. Im Gegensatz dazu wiesen die titanim-
plantierten Proben nach Temperung bei 1000°C iiber 12 Stunden eine relativ deutliche
Oxidbildung auf. Daher werden in diesem Abschnitt nur Chromimplantationen beziiglich einer
Verbesserung des Korrosionsverhaltens betrachtet. Die Temperaturbehandlung erfolgte zu-
nichst unter Argon. Eine Korrosion des Materials ist auch unter Argonatmosphire moglich a)
wegen Verunreinigung des Schutzgases und b) dem Sauerstoffgehalt der Binderphase. Zusitz-
liche Proben wurden zum Vergleich auch unter Luft getempert.

Abbildung 4.3.2.1 zeigt Réntgendiffraktogramme von chromimplantiertem GPS-Si:N; mit den
angegebenen Implantationsenergien nach 3-stiindiger Temperung bei 1200°C unter Argonat-
mosphire. Es zeigen sich in Abhingigkeit von der Implantantionsenergie unterschiedliche neue
Reflexe. Fm nicht implantierten Fall lassen sich die zusitzlichen Reflexe am besten mit Cristo-
balit (indiziert als C) und Keiviit ( eine weitere Y>Si»0; Modifikation, indiziert als K) interpre-
tieren. Ein Anteil von y-Y>Si;0; kann nicht ausgeschlossen 'werdeﬂ, da diese Verbindung
ihnliche Reflexlagen wie Keiviit aufweist. Bei 200 und 400 keV Implantationsenergie redu-
ziert sich der Anteil von Cristobalit. Keiviit scheint mit einer anderen Textur vorzuliegen. Bei 1
und 2 MeV werden nur noch Reste von Cristobalit und Keiviit gefunden, als deutlichste neue
Phase findet man o-Si;Nj.
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Abbildung 4.3.2.1: Rontgenspektren von chromimplantiertem GPS-SisNy nach Temperung bei
1200°C fiir 3 h (K = Keiviit, C = Cristobalit, a = 0~SisNy

Die Unterdriickung der Bildung von Keiviit kann zusitzlich durch Rasterelekronenmikrosko-
paufnahmen belegt werden. In Abbildung 4.3.2.2 ist die Oberfliche der nicht implantierten
Probe nach der Temperung dargestellt. Auffilligstes Merkmal sind die nadelférmigen, hellen
Komer in der Oberfliche, die in eine deutlich dunklere Matrix eingebettet sind. Die EDX Un-
tersuchung der Elementzusammensetzung zeigt, da Sauerstoff in der gesamten Oberfliche
vorliegt. Die hellen Komer zeigen einen deutlich héheren Yittriumanteil als die Umgebung,
Dieser relativ hohe Yttriumgehalt deutet darauf hin, daB diese Korner dem Keiviit zuznordnen
sind. Die Oberfliche der mit 2 MeV implantierten Probe zeigt ein vollig anderes Bild
(Abbildung 4.3.2.3). Es sind keine Nadeln vorhanden. Die Oberfliche besteht aus hellen und
dunklen Bereichen, wobei sich zeigt, daB die dunklen Bereiche keinen Sauerstoff enthalten.
Dies rechtfertigt zusdtzlich die Zuordnung der in Abbildung 4.3.2.1 mit o bezeichneten Reflexe
zur o~SisNy Phase, da andere mogliche Verbindungen zur Deutung dieser Reflexe Sauerstoff
enthalten. Die hellen Bereiche sind sauerstoffhaltig, allerdings in geringerem Maf als die
Oberfliche der nicht implantierten Probe.
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Abbildung 4.3.2.2: Oberfliche des nicht implantierten GPS-SisNy nach Temperung bei
1200°C

Abbildung 4.3.2.3: Oberfldiche der mit 2 MeV Cr" implantierten Keramik nach Temperung bei
1200°C
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Zusiitzlich wurde gepriift, inwieweit Chromverbindungen auftreten. Ein grofies Problem be-
stehﬁ dabei darin, dal mégliche Chromphasen wie z.B. CrSi, dhnliche Reflexlagen wie SisNy4
besitzen. So werden die charakteristischen Reflexe dieser Phasen von dem dominant vorhan-
denen SisNs verdeckt, so daB keine definitive Aussage zu Chromverbindungen gemacht wer-
den kann. Eine Ausnahme bildet der zusitzliche Reflex bei 34.6° (mit * in der Abbildung
gekennzeichnet) im Beugungsdiagramm fiir 200 keV Implantationsenergic in Abbildung
4.3.2.1. Dieser konnte YCrO; zugeordnet werden. Diese Phase hat nur wenige Bragg-Reflexe
und die Hauptreflexe entsprechen den schwachen Satelliten rechts und links vom 34° Reflex
des B-SisNy. Diese Interpretation wird durch RBS Messungen unterstiitzt. In Abbildung
4.3.2.4und 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
Oberfliche. Derselbe Effekt wurde ebenfalls von Noda et al. [64] beobachtet.
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Abbildung 4.3.2.4: RBS Spektrum einer mit 200 keV Cr* implantierten 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 fiir drei Stunden

Keiviit und Cristobalit sind typische Korrosionsprodukte von Siliziumnitridkeramik mit Al,O3
und Y,0; als Zusitzen [89,90]. Die verminderte Intensitit der diesen Phasen zugeordneten
Reflexe durch Cr-Implantation mit MeV Energien deutet auf eine Hemmung der Xorrosion
des Materials durch die Implantation hin. Um zu iberpriifen, 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, daff dieselbe Phasenbildung wie unter Argon zu beobachten ist.
Die nicht implantierte Probe zeigt deutliche Anteile von Cristobalit und Keiviit. Bei der im-~
plantierten Probe wird die Bildung von Cristobalit relativ stark unterdriickt , wihrend der An-

teil von Keiviit leicht reduziert ist.

4.3.3 Diskussion der Ergebnisse

In diesem Abschnitt wird zunichst das Rekristallisationsverhalten der amorphen Bereiche, also
einmal der amorphen Bereiche der Binderphase und der durch die Implantation amorphisierten
Oberflichenbereiche, diskutiert. AnschlieBend wird versucht, Erklirungen fiir das unterschied-
liche Korrosionsverhalten 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 Probenriickseite n Abbildung 4.3.1.2 zeigt nur kleine Andeu-
tungen von neugebildeten Komgrenzphasen. Dies ist konsistent mit Kristallisationsunter-
suchungen an Y-Si-Al-O-N Glisern, die Kiristallisationstemperaturen iiber 1000°C aufweisen
[91]. Die nach dem SinterprozeB in der hier untersuchten Keramik verbleibenden amorphen
Bereiche der Binderphase kénnen 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
Siliziumnitrid vorliegt, daB erst bei 1400°C kristallisiert [92], iiberrascht dieses Verhalten
nicht. Im Vergleich dazu findet bei den chromimplantierten Proben schon bei 1000°C Rekri-
stallisation zu o-SisN; statt. Dieser Effekt konnte mit einer katalytischen Wirkung des Chroms
bei der Kristallisation zusammenhingen. Eine Hinweis darauf liefern die Untersuchungen von
Cofer und Lewis [93]. Sie beobachteten, daB die Nitrierung von Silizinm zu Si;N,, durch
Beimischung von Chrom beschleunigt wird. Somit kénnte Chrom die Nukleation von Silizi-
umnitridkeimen fordern und so die Rekristallisation beschleunigen.

Fiir das Korrosionsverhalten des Materials sind Oxidationsprozesse maBgebend. Die Oxidation
von Siliziumnitrid-Keramik verlduft folgendermaBen [94]: Zuerst reagieren die Siliziumnitrid-
korner an der Oberfliche mit Sauerstoff zu SiO,. Dieses reagiert mit der Binderphase zu Yttri-
umsilikaten, die als nadelférmige Komer vorliegen. Dadurch dndert sich die Morphologie und
der Spammungszustand in der Oberfliche. Im frithen Stadium der Oxidation wird nicht genii-
gend SiO; gebildet, um eine vollstindige Bedeckung der Oberfliche zu gewihrleisten. Nach
lingerer Oxidationszeit bildet sich eine geschlossene SiO,-Schicht aus, die die weitere Oxidati-
on hemmt. Eine Verbesserung des Korrosionsverhaltens von Silizinmnitrid-Keramik bis
1000°C durch Chromimplantation wurde von Noda et al. [64] beobachtet. Sie erkliirten dies
mit der Bildung von Chromoxid (Cr,Os) an der Oberfliche, welches die Bildung von Siliziu-
moxid hemmt. Sie wiesen aber darauf hin, daB dieser Schutz bei 1200°C nicht mehr gegeben
ist, weil Cr;,05 zu CrO; weiter oxidiert wird und schliefilich verdampft. Damit ist diese Erkla-
rung nicht ausreichend, um das Verhalten des hier untersuchten Materials zu erkliren. Des
weiteren miifite sich, wenn die Bildung von Chromoxid eine Oxidationshemmung des Silizi-
umnitrids bewirkt, eine geringere Implantationsenergie (bei gleicher Dosis) positiver auswir-
ken, da in diesem Fall die Chromkonzentration an der Oberfliche héher ist. Der umgekehrte
Effekt wird beobachtet. Ausserdem arbeiteten Noda et al. mit deutlich hoheren Dosen als im
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vorliegenden Fall ( bis zu 5-10" Cr'/cm?). Zur Erklirung der in dieser Arbeit beobachteten
Effekte wird daher davon ausgegangen, dafl die Amorphisierung des Kristallgitters einen stir-
keren Einflufl auf das Korrosionsverhalten hat als die chemischen Verinderungen in der Ober-
fliche durch den Einbau des Chroms. Durch die Temperaturbehandlung werden im
amorphisierten oberflichennahen Bereich zwei konkurrierende Prozesse ausgeldst: die Oxida-
tion in der oben beschriebenen Reihenfolge und die Rekristallisation von amorphem Siliziumni-
trid zu a-SisNy. McHargue et al. [63] fanden bei der Temperung von chromimplantiertem
Siliziumkarbid bei Dosen, die zur Amorphisierung der Oberfliche fiihrten, eine deutliche Erho-
hung der Oxidation des Materials. In diesem Bild ist das beobachtete Oxidationsverhalten bei
1200°C folgendermaBen zu erkliren: Das amorphe Siliziumnitrid oxidiert leichter als das kri-
stalline. Bei kleinen Energien ist die amorphe Schicht sehr diinn und liegt an der Oberfliche.
Sie wird oxidiert, bevor sie rekristallisiert. Bei hoheren Energien ist die amorphe Schicht dicker
oder sogar vergraben, so ist eine merkliche Rekristallisation méglich, bevor das Material oxi-
diert wird. Damit 14t sich die stirkere Oxidation nach Implantation mit Energien bis zu 400
keV im Vergleich zu Implantationen mit MeV Energien erkldren.

Um zu verstehen, warum die rekristallisierte Schicht, die bei der Temperung nach Hochener-
gieimplantation entsteht, weniger oxidiert wird, als die nicht implantierte Vergleichsprobe,
miissen weitere Effekte beachtet werden. Ein Aspekt ist das veriinderte Gefiige der rekrdistalli-
sierten Schichten im Vergleich zum Ausgangsmaterial. Da der Verlauf der Oxidation nach der
Bildung von SiO, an der Oberfliche von der Diffusion der Yttriumatome an die Oberfliche
abhingt, konnte das rekristallisierte Gefiige diese Diffusion behindern. Sehr wahrscheinlich
hemmt der Einbau von Chrom in die Binderphase die weitere Oxidation. Zu beachten ist auch,
daB bei der Rekristallisation o-SisN; entsteht, das als thermodynamisch stabilere Phase bei
1200°C im Vergleich zur B-Phase schwerer zu oxidieren sein sollte. Allerdings zeigen Berech-
nungen der Bildungsenthalpie beider Modifikationen [9] nur geringe Unterschiede zwischen
beiden Phasen.

Die verschlechterten Korrosionseigenschaften nach Titanimplantation (hier wird ja schon bei
1000°C deutliche Oxidbildung gefunden) sind ebenfalls mit der Amorphisierung zu erkliren.
Bei 1000°C rekristallisiert das Material nicht, da das Titan im Gegensatz zum Chrom dic Re-
kristallisation nicht fordert. Da das amorphe Material leichter zu oxidieren ist, als das kristalli-

ne, wirkt sich hier die Implantation negativ auf das Korrosionsverhalten aus.
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4.4 Einfluf der Temperung auf Hiirte und Verschleiiverhalten

In diesem Abschnitt wird untersucht, inwieweit durch die zusitzliche Temperung die Hirte und
das Verschleifiverhalten der Keramik veréndert wird. Es werden Korrelationen zwischen die-
sen Verinderungen und den in den vorangegangenen Abschnitten beschrieben Anderungen der
Phasenzusammensetzung in der Oberfliche durch die Temperung diskutiert. Bei den Hirte-
Eindringtiefe Profilen ist das angegebene Hirteverhiltnis in allen folgenden Abbildungen die
Hirte des Materials in dem angegebenen Implantations- und Temperzustand dividiert durch die

entsprechende Hirte des Ausgangsmaterials vor der Temperung und ohne Implantation.
4.4.1 Temperung bei 1000°C
Die Temperaturbehandlung bei 1000°C reduziert die Hirte des nicht implantierten Materials.

Wie Abbildung 4.4.1.1 zeigt, sinkt die Hirte nach der Temperung auf ca. 80% der Hirte des
Ausgangsmaterials. Das VerschleiBverhalten und der Reibkoeffizient zeigen keine signifikanten
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Abbildung 4.4.1.1: Hdérte-Tiefenprofile fiir chromimplantiertes GPS-SisNg nach 12 Stunden
Temperaturbehandlung bei 1000°C. Geschlossene Symbole kennzeichnen die Kurven vor der

Temperung, offene die entsprechenden nach der Warmebehandlung
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Die zusitzliche Temperung beim chromimplantierten GPS-Si;N; hat bei Implantationsenergien
bis 1 MeV einen positiven Einfluf auf die Hirte der implantierten Proben. In Abbildung
4.4.1.1 sind Hirte-Tiefenprofile der implantierten und getemperten GPS Proben gezeigt. Die
mit 400 keV implantierte Probe zeigt eine tendenzmiiBige Hirtesteigerung durch die Tempe-
rung. Dieser Effekt ist aber sehr klein und liegt im Rahmen der MeBungenauigkeit. Bei 1 MeV
ist eine Hirtesteigerung durch die Temperaturbehandlung zu beobachten. In 0.1 pm Tiefe
steigt die Hirte auf 40% des Ausgangszustands. Bei 2 MeV wird die nach der Implantation
beobachtete Hirtesteigerung an der Oberfliche durch die Temperung riickgingig gemacht. Der
Hirteverlauf entspricht fast exakt dem des nicht implantierten, ungetemperten Materials.

Das Verschleifiverhalten nach Chromimplantation wird relativ gering durch die Temperaturbe-
handlung beeinfluit. Abbildung 4.4.1.2 zeigt typische VerschleiBspuren des mit Chrom im-
plantierten GPS-SisN, nach Temperung bei 1000°C in Argon-Atmosphire im Vergleich zum
nicht implantierten Material (Last 2N, Reibweg 40m). Man beobachtet ein dhnliches Aufwach-
sen von Material auf der Oberfliche, wie im ungetemperten Fall, und es wird nur eine sehr
flache eingegrabene Spur beobachtet. Der Reibwert erhéht 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 Abhingigkeit

dieses Verhaltens von der Implantationsenergie.

Abbildung 4.4.1.2: Typische
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Die Temperaturbehandlung des titanimplantierten GPS-Si;N, zeigt etwas andere Auswirkun-
gen auf die Hirte und das Verschleifiverhalten. In Abbildung 4.4.1.3 sind die entsprechenden
Hirte-Tiefenprofile nach der Temperung fiir 2 MeV und 400 keV Implantationsenergie darge-
stelit. Bei kleineren Implantationsenergien ist eine weitere Reduzierung der Hirte im Vergleich
zum Zustand nach der Implantation zu beobachten (auf 50% der Ausgangshirte bei 400 keV).
Bei 2 MeV findet man analog zur Chromimplantation, dal die erhohte Oberflichenhirte nach
der Tmplantation nicht mehr vorhanden ist. Hier sinkt die Hirte direkt an der Oberfliche sogar
leicht unter den Wert fiir das unbehandelte Material.

Im Gegensatz zur Chromimplantation findet man nach der Temperaturbehandlung der tita-
nimplantierten Proben bei jeder Implantationsenergie eine eingegrabene Verschleifispur. Die
entsprechenden Verschleifvolumina der Scheibe in Abhingigkeit der Implantationsenergie sind
in Abbildung 4.4.1.4 dargestellt. Im Vergleich mit dem ungetemperten, nicht implantierten
Zustand sind die Verschleilvolumina der implantierten und getemperten Proben um einen
Faktor 3 hoher . Bei allen getemperten Proben (auch der nicht implantierten) findet man einen
leicht erhohten Reibkoeffizienten von ca. 0.6 und einen ca. 20% héheren Kugelabrieb.
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Abbildung 4.4.1.3: Hérte-Tiefenprofile fir titanimplontiertes GPS-SisNy nach 12 Stunden
Temperaturbehandlung bei 1000°C.
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Abbildung 4.4.1.4: Verschleifvolumina der mit Titan implantierten GPS-SisN; Proben nach
12h Temperung bei 1000° unter Argon

4.4.2 Temperung bei 1200°C

Abbildung 4.4.2.1 zeigt Hirte-Tiefenprofile von Proben in verschieden Chromimplantations-
und Temperzustinden fiir GPS-SisN;. Wie in Abschnitt 4.2.1 beschrieben, wird die Oberfliche
durch die Implantation weicher, solange keine vergrabene amorphe Schicht erzengt wird, Die-
ser Effekt wichst mit der Dicke der im Vergleich zum kristallinen Material weicheren amor-
phen Schicht, dies zeigen die Kurven fiir 200 keV und 1 MeV Implantationsenergie der
ungetemperten Proben.

Nach Temperung der implantierten Proben bei 1200°C zeigt sich, dafBf die Hirte der mit 200
keV implantierten Probe durch die Temperung weiter abnimmt, die Hérte reduziert sich bis auf
10% der Hirte der nicht getemperten, nicht implantierten Probe in 0.1pm Tiefe. Bei 1 MeV
Implantétionsenergie ist ein leichter Hirteanstieg durch die Temperung zu beobachten, die
Hirte in 0.1pm Tiefe betrigt 40% der des Ausgangszustands. In allen Fillen wird die geringste
Hirte direkt an der Oberfliche gemessen, bei groferen Eindringtiefen nimmt die Hirte wieder
zu. Die Hirte der mit 2 MeV implantierten Probe unterscheidet sich vor und nach der Tempe-
rung nicht signifikant. Analog zur Temperaturbehandlung bei 1000°C wird jedoch die geringe
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Hirtesteigerung an der Oberfliche nicht mehr beobachtet. Diese Kurven sind wegen der Uber-
sichtlichkeit in Abbildung 4.4.2.1 nicht enthalten.

Abbildung 442.1:
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Die Temperung des nicht implantierten Zustandes filhrt ebenfalls zu einer Erweichung der
Oberfliche, die ausgeprigter ist, als die durch die Implantation. Die Hirte ist direkt an der
Oberfliche um ca. 80% reduziert. Vergleicht man die Hirte des getemperten, nicht implantier-
ten Materials mit den implantierten und getemperten Proben, so zeigt sich, dafl bei 200 keV
Implantationsenergie die Oberfliche noch etwas weicher wird, als im nur getemperten Fall. Bei
1 MeV Implantationsenergie findet man nach der Temperung eine hohere Hirte.

Die VerschleiBmessungen zeigen, daB nach der Temperung bei allen Proben eine eingegrabene
Verschleiispur entsteht. Die VerschleiBvolumina in Abhéingikeit von der Implantationsenergie
ist fiir eine Last von 2 N in Abbildung 4.4.2.2 gezeigt. Das Verschleifivolumen des nicht im-
plantierten, nicht getemperten Probe ist mit einem offenen Symbol eingezeichnet. Es wird wie
bei der Temperaturbehandlung bei 1000°C kein signifikanter Einflul der Temperung auf das
Verschleiiverhalten beobachtet. Bei kombinierter Implantation und Temperung ergibt sich
folgendes Bild: Bei kieinen Ionenenergien (bis 400 keV) wird ein deutlicher Anstieg des Ver-
schieifivolumens im Vergleich zu den nicht implantierten Proben beobachtet, wihrend bei
Energien im MeV-Bereich ein getingerer Verschlei gemessen wird, Bei allen implantierten
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Proben stellt man eine Erhohung des Reibwertes von 0.5 auf 0.6 und eine Erhhung des Ku-

gelabriebs um ca. 20% unabhiingig von der Implantationsenergie fest.
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4.4.3 Diskussion der Ergebnisse

Einen entscheidenden EinfluB auf die Verinderung der mechanischen und tribologischen Ei-
genschaften durch die Temperung hat die in Abschnitt 4.3.3 beschriebene Oxidbildung und die
Rekristallisation der amorphen Bereiche der Oberfliche. Durch die Oxidbildung kiénnen Risse
in der Oberfliche entstehen [89], die zum einen die Oxidation weiter fordern und zum anderen
die mechanische Stabilitit herabsetzen. So fanden Chuan He et al. [95], daB die Raumtempera-
turfestigkeit von Siliziumnitrid, die im wesentlichen von der Oberflichenbeschaffenheit ab-
hiingt, durch Oxidation um ca. 30% vermindert wurde., Die Hirtemessungen nach den
Temperaturbehandlungen im Rahmen dieser Arbeit zeigen eine analoge Tendenz. Die Proben,
die eine deutliche Oxidbildung aufweisen, zeigen einen deutlichen Hirteabfall nach der Tempe-
raturbehandlung. Dies gilt sowohl fiir das nicht implantierte Material als auch fir die implan-
tierten Proben, deren Hirte noch unter den Wert nach der Implantation sinkt. Dabei ist der
Hirteabfall bei stirkerer Oxidbildung (Cr*-Tmplantation nach 1200°C Temperung bei 200 und
400 keV) hoher, als bei der Bildung einer geringeren Oxidmenge (Ti-Implantation nach
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1000°C Temperung). Die Proben, bei denen die Rekristallisation der amorphen Schichten vor-
herrscht, zeigen im Vergleich zum ungetemperten Zustand eine erhéhte Hirte, erreichen aber
nicht die Hirte des unbehandelten Ausgangsmaterials. Ein Grund dafiir konnte die verinderte
Komstruktur des rekristallisierten Bereichs sein. Das bei 2 MeV Chromimplantationenergie
nach Temperung bei 1000°C die Hirte direkt an der Oberfliche nicht mehr héher ist, als im
nicht implantierten Zustand, liegt an der Ausheilung von Defekten in der noch kristallinen
Deckschicht, die zum Abbau von Spannungen fithren, die fiir die Hirtesteigerung an der Ober-
fliche durch die Implantation verantwortlich sind.

Das tribologische Verhalten der nicht implantierten Proben wird durch die Temperaturbehand-
lung nicht signifikant beeinflufit. Die gebildeten Oxide kénnen als Feststoffschmierfilm wirken,
der wie von Fischer und Tomizawa [20] gezeigt wurde, den Verschlei reduziert. Allerdings
ist dabei dhnlich wie in Abschnitt 3.5 zum Verschieifmechanismus nach der reinen Implantati-
on zu fragen, warum der Reibkoeffizient nicht durch den schmierenden Oxidfilm verbessert
wird. Allerdings ist zu beachten, daB die starke Oxidbildung in der Oberfliche mit einer star-
ken Rauhigkeitserh6hung einhergeht [96], die sich negativ auf den Reibkoeffizienten auswirkt.
Beim Verschleiverhalten den implantierten und getemperten Proben zeigt sich ein zu den
Hirtemessungen analoges Bild. Proben, die eine deutliche Oxidbildung aufweisen, zeigen ein
schlechteres VerschleiBverhalten, als Proben, bei denen Rekristallisation der dominierende
Effekt ist. Ein Grund dafiir kénate darin liegen, daf dhnlich wie bei den Versuchen bei hoheren
Lasten und lingerer Versuchsdauer der Abbau der durch Implantation und Oxidation vorge-
schidigten Siliziumpitrid-Ko6mer als neuer VerschleiBmechanismus wirkt. Dies tritt bei Tita-
nimplantation schon bei Temperung bei 1000°C auf. Die chromimplantierten Proben zeigen
nach Temperung bei 1000°C teilweise noch das typische Aufwachsen von Material wie nach
der Implantation 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 erhohte Adhision von beim Verschleiflvorgang von der Kugel abgetragenem Material
bewirken. Nach Temperung 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 und 2 MeV wird sie nicht vollstindig unterdriickt. Da die ansgetretene Binderphase
direkt an der Oberfliche legt, wird sie auch zuerst oxidiert, dadurch wird die Adbésion ver-
mindert. Bei MeV Energien findet man trotzdem noch eine deutliche Verschleifireduzierung im
Vergleich zum Ausgangsmaterial. Dieser Befund korreliert mit der in diesen Fillen stark re-
duzierten Oxidation. Dies deutet darauf hin, daB der positive Effekt der RiBentschirfung bzw.
-ausheilung durch die Rekristallisation nicht beeintrichtigt wird. Zusitzlich kann die neu gebil-

82




dete Korunstruktur der rekristallisierten Bereiche ebenfalls zur Entschirfung von Rissen beitra-

gen.
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5. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der EinfluBl 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 3-SisNy. 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 10" Tonen/cm? implantiert. Folgende wesentlichen Ergebnisse wurden gewonnen;
Die Implantation fiihrt zu einer erhohten Rauhigkeit des Materials, die mit steigender To-
nenenergie zunimmt. Der Grund dafiir ist ein viskoses Flieen der Binderphase der Keramik
aus der Oberfliche. Durch die Implantation wird der oberfliichennahe Bereich der Keramik
amorphisiert. Dabei reicht bei Ionenenergien bis 1 MeV die amorphisierte Schicht bis zur
Oberfliche. Mit steigender Ionenenergie wichst die Breite der amorphen Schicht. Dies korre-
liert mit einem Anschwellen der implantierten Oberfliche, das sich in einer Stufenhohe zwi-
schen angrenzenden implantierten und nicht implantierten Oberflichenbereichen duBert. Bei
1.5 MeV und noch hoheren Energien wird eine vergrabene amorphe Schicht vorgefunden. Dies
liegt daran, daB} mit steigender Ionenenergie die Strahlenschidenverteilung sich zu groBeren
Tiefen verschiebt. Der Vergleich der Lage der amorphisierten Probenbereiche mit simulierten
Schadensprofilen zeigt, da das Material bei einer Schidigungsrate von 8 dpa (displacements
per atom) amorph wird.

Bei Ionenenergien bis 1 MeV reduziert die Implantation die Hirte der oberflichennahen Berei-
che der Keramik, weil amorphes Siliziumnitrid weicher ist als kristallines. Diese Hirtereduzie-
rung ist bei 1 MeV groBer als bei 200 keV, weil die Breite der amorphisierten Schicht mit
steigender Implantationsenergie zunimmt. Bei vergrabenen amorphen Schichten ist die Hirte
an der Oberfliche hoher als im nicht implantierten Fall und nimmt mit grofierer Tiefe ab, bevor
sie wieder in die Hirte des Substrats {ibergeht.

Die tribologischen Tests nach dem Kugel-auf-Scheibe Prinzip bei 2 N Last und 40 m Reibweg
ergaben, daff beim nicht implantierten Material eine tiefe eingegrabene Verschleiispur auftritt,
wihrend bei den implantierten Proben bis 1 MeV Abrieb von der Kugel auf die Oberfliche, die
selbst nicht verschleilt, aufgetragen wird. Erst ‘Vbei 2 MeV Implantationsenergie tritt wieder
eine im Vergleich zum nicht implantierten Fall jedoch sehr flache VerschleiBspur auf. Bei allen
implantierten Proben wird eine Erhohung des Reibkoeffizienten von 0.5 auf 0.6 und ein um

20% groferer Kugelverschleif gemessen. Die Abhingigkeit des Verschleiiverhaltens von der
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Implantationsenergie ist bei 2N Last und 40m Reibweg gering. Bei Erhéhung der Last bzw.
des Reibwegs wird bei allen Proben eine eingegrabene Verschleifispur beobachtet. Dabei zei-
gen die implantierten Proben bis 400 keV einen hoheren Verschlei, als das nicht implantierte
Material, bei Energien im MeV Bereich wird eine deutliche Verschleiireduktion beobachtet.
Als Mechanismus fiir die Verschleiireduzierung ist die Amorphisierung der Oberfliche und
das damit verbundene FlieBen der Binderphase der Keramik anzusehen. Durch diese Effekte
werden Oberflichenrisse und -defekte entschirft oder sogar ausgeheilt. Die besseren Ver-
schleilergebnisse bei hoheren Lasten und Reibwegen durch héhere Implantationsenergien er-
klart die groBere Dicke der amorphen Schicht bei diesen Energien. Dadurch konnen gréfiere
Risse beeinfluBt werden. Bei vergrabenen amorphen Schichten wirkt sich zusitzlich die hohere
Oberflichenhirte positiv aus.

Temperaturbehandlungen der implantierten Proben wurden durchgefiihrt, um das Rekristalli-
sations- und Oxidationsverhalten des Materials zu untersuchen. Temperung der chromimplan-
tierten Proben bei 1000°C fiihrt zur Bildung der «-Si;N,; Phase. Chrom fordert die sonst bei
dieser Temperatur nicht auftretende Rekristallisation des amorphen Siliziumnitrids. Bei Tita-
nimplantation fiihrt die 1000°C Temperaturbehandlung zur Bildung von v-¥,8i,0; und SiO..
Diese Oxidbildung tritt auf, weil das amorphe Siliziumnitrid leichter zu oxidieren ist, als kri-
stallines.

Temperung der chromimplantierten Proben bei 1200°C fithrt zur Bildung von Y38i;07 und
SiO, bis 400 keV Implantationsenergie und zur Bildung von o-Si;N, bei MeV Energien. Diese
Korrosionshemmung bei MeV Energien kann durch eine hohere Stabilitit von o-SisNj gegen-
iiber B-SizN,, durch das gednderte Gefiige der rekristallisierten Bereiche sowie durch die
Wechselwirkung des Chroms mit der Binderphase erkliirt werden.

Implantierte und getemperte Proben zeigen bei deutlicher Oxidbildung eine geringere Hirte
und einen héheren VerschleiB als Proben, bei denen die Rekristallisation vorherrscht. Bei die-
sen Proben wird ein im Vergleich zum getemperten, nicht implantierten Material ein betréicht-
lich geringerer Verschleil beobachtet.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, daBl es moglich ist, mit MeV Implantationen von
Chrom sowohl die Hirte zu erhohen und den Verschleifs des Materials zu verringern als auch
die Hochtemperaturkorrosionseigenschaften zu verbessern. Ein Problem fiir bestimmte techni-
sche Anwendungen kann allerdings in den zu hohen Reibkoeffizienten sowohl des nubehandel-
ten als auch des implantierten Materials bestehen. Des weiteren ist fiir die Anwendung der
hohe technische Aufwand und die damit verbundenen Kosten fiir die Implantation, insbesonde-
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re mit hohen Energien, zu beachten. In dieser Hinsicht erscheint die Implantation fiir alle An-
wendungen, die eine grofflichige Materialbehandlung erfordern, zur Zeit aus Kostengriinden
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 Oberfliche modifiziert werden muB. Ein weiteres Problem kann
sich bei tribologisch beanspruchten Bauteilen durch das Haften des Abriebs auf der Mate-
rialoberfléiche ergeben. Applikationsversuche bei Keramikkugellager haben gezeigt, da durch
das haftende Material die Laufruhe des Lagers deutlich verschlechtert wird [97].
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