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Zusammenfassung 

Die spanende Bearbeitung von Nickelbasislegierungen stellt auch heute noch eine große Herausfor-

derung dar, da der Verschleiß der Schneidwerkzeuge sehr hoch ist. Es existieren unterschiedliche 

Strategien, um dieser Problematik zu begegnen und den Verschleiß zu reduzieren. Maschinenseitig 

lassen sich die Prozessparameter wie z.B. Eingriffstiefe, Vorschub und Schnittgeschwindigkeit variie-

ren, um geringen Verschleiß der Werkzeuge bei gleichzeitig effizienter Bearbeitungsgeschwindigkeit 

zu erreichen. Zudem sind Änderungen der Kühlschmierstoffe möglich, ebenso wie deren Einbringung 

in den Kontaktbereich zwischen Werkzeug und Werkstück. 

Werkzeugseitig ergeben sich ebenfalls mehrere Möglichkeiten der Anpassungen. Einerseits sind die 

Geometrien der Schneidwerkzeuge von großer Bedeutung, da die auftretenden Belastungen durch 

geometrische Modifikationen reduziert werden können. Andererseits ist eine geeignete Wahl der 

Werkzeugmaterialien ausschlaggebend für eine lange Standzeit. Diese Auswahl kann sich auf Be-

schichtungen von Werkzeugen, wie z.B. kubischem Bornitrid und Diamant, beziehen oder auf die 

Grundwerkstoffe. Im Vergleich zu Schnellarbeitsstählen und Hartmetallen sind keramische Schneid-

stoffe für die Zerspanung von Nickelbasislegierungen besonders gut geeignet, da sie verschleißbe-

ständiger sind. Die gebräuchlichen Keramiken wurden hinsichtlich ihres Einsatzverhaltens für die 

Zerspanung entwickelt, zeigen jedoch noch immer starken Verschleiß. Der Entwicklungsschwerpunkt 

für diese Werkstoffe liegt auf den mechanischen Eigenschaften wie Härte und Bruchzähigkeit, wäh-

rend die chemische Stabilität meist als ausreichend angenommen wird. Allerdings finden sich in der 

Literatur und auch in Versuchen viele Hinweise darauf, dass der Werkzeugverschleiß teilweise auf 

tribochemischen Reaktionen basiert, die bei der Werkstoffentwicklung nicht immer vordergründig 

berücksichtigt werden. 

Ziel dieser Dissertation ist es, das Verschleißverhalten von zwei verschiedenen Schneidkeramiken 

eingehend zu untersuchen, um die Verschleißmechanismen zu identifizieren und eine Grundlage für 

die Weiterentwicklung durch Werkstoffmodifikationen zu schaffen. Bei den beiden Schneidkerami-

ken handelt es sich um eine SiAlON-Keramik und eine Kompositkeramik. SiAlON-Keramiken basieren 

auf der Struktur von Siliziumnitrid, wobei Silizium und Stickstoff durch Aluminium und Sauerstoff 

teilsubstituiert werden. Die hier untersuchte Kompositkeramik besitzt eine Aluminiumoxidmatrix und 

einen Volumenanteil von 30% Siliziumcarbid-Whisker. Somit unterscheiden sich beide Schneidkera-

miken hinsichtlich ihrer Zusammensetzung und Struktur sehr deutlich, besitzen jedoch sehr ähnliche 

mechanische Eigenschaften. Ein Vergleich dieser Keramiken stellt eine gute Möglichkeit dar, die Un-

terschiede und Gemeinsamkeiten ihres tribochemischen Verschleißverhaltens zu untersuchen. Hier-

für wurden statische Wechselwirkungsversuche zwischen den Keramiken und Nickelbasislegierungen 

durchgeführt, um die Reaktivität und die Reaktionsprodukte zu identifizieren. Darüber hinaus wur-

den Stift-Scheibe-Versuche durchgeführt, die eine quantitative Beurteilung des Verschleißverhaltens 

erlauben. Im Anschluss wurden die Verschleißflächen der Keramikproben eingehend hinsichtlich 

mikrostruktureller und chemischer Veränderungen untersucht. 

Auf Basis dieser Ergebnisse wurden die Verschleißmechanismen identifiziert, die für die beiden Ke-

ramiken jeweils charakteristisch sind. SiAlON tendiert zu starkem tribochemischem Verschleiß wenn 

die Reibleistung hoch genug ist, besitzt aber auch einen Einsatzbereich, in dem die tribochemischen 

Reaktionsprodukte den Verschleiß reduzieren. Die Kompositkeramik zeichnet sich durch eine che-

misch sehr stabile Matrix aus, an der kein tribochemischer Angriff nachgewiesen werden konnte. Der 
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Siliziumcarbidanteil der Kompositkeramik ist jedoch im Kontakt mit Nickelbasislegierungen chemisch 

nicht besonders stabil und es kommt zu Auflösungserscheinungen. Da sich darüberhinaus eine tri-

bochemsiche Schicht bildet, die den Kontakt zwischen den SiC-Whiskern und der Nickelbasislegierung 

trennt, zeigt die Kompositkeramik bei hohen Gleitgeschwindigkeiten deutlich weniger Verschleiß als 

die SiAlON-Keramik. 

Die tribochemischen Verschleißprodukte und das Verschleißverhalten der Keramiken können einer-

seits als Ansatzpunkte für die weitere Schneidstoffentwicklung verwendet werden, wie auch als Indi-

kator für weitere Einsatzgebiete dieser Werkstoffe, bei denen ähnliche Beanspruchungen auftreten. 
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Abstract 

Machining of nickel based alloys is nowadays still a challenging task since the cutting tools show ex-

cessive wear. Various strategies can be followed in order to face that problem and to reduce wear. 

Concerning machining, process parameters like depth of cut, feed and cutting speed can be adjusted 

to reach low tool wear and high efficiency. Additionally, changes in the coolant and coolant supply 

system can affect the cutting process positively. 

Concerning tools, different options for adjustment and optimization can be realized as well. First, the 

geometry of the cutting tools is of high importance since the resulting loading on the tool can be 

reduced by geometrical modification. Furthermore, the suitable choice of tool material is crucial for 

tool life. Here, one can choose from wear protection coatings like cubic boron nitride or polycrystal-

line diamond, or a change of the basic tool material is possible. For the latter, high speed steel, car-

bides and ceramics are available. In comparison to other tool materials, ceramics are especially suit-

able for cutting of nickel based alloys because of their higher wear resistance. Typical cutting tool 

ceramic materials have been developed for this application but they still show strong wear. The focus 

of development is mainly on mechanical properties like hardness and fracture toughness whereas 

chemical stability is usually considered to be sufficient. Though, literature as well as experiments 

shows that tool wear is partially based on tribochemical reactions which are not always regarded to 

be very important during development. 

The aim of this thesis is to thoroughly investigate the wear behavior of two different cutting ceramics 

in order to identify the wear mechanisms and establish a base for further development by modifica-

tion of the materials. The ceramics are a SiAlON ceramic and a composite ceramic. SiAlON is based on 

the structure of silicon nitride whereas silicon and nitrogen are partially substituted by aluminum and 

oxygen. The investigated composite ceramic features an alumina matrix and a volume fraction of 

30% silicon carbide whiskers. Thus, both ceramics are profoundly different concerning their composi-

tion and structure but they have similar mechanical properties. A comparison of both ceramics is a 

good option to investigate the differences and similarities of their tribochemical wear behavior. 

Static interaction experiments of the ceramics and nickel based alloys have been carried out to iden-

tify their reactivity and the reaction products. Furthermore, pin-on-disc experiments have been car-

ried out, which give access to the quantitative wear behavior of the material pairs. Subsequently, the 

microstructural and chemical changes of the worn surfaces of the ceramic specimens were investi-

gated in detail. 

On the base of these results, wear mechanisms were identified which are characteristic for the two 

ceramics. SiAlON tends to show tribochemical wear when the frictional power is high enough. 

Though, SiAlON ceramics are used in a range of applications in which tribochemical reaction products 

can reduce wear. 

The alumina matrix of the composite ceramic is chemically extremely stable. No tribochemical wear 

attack could be detected here. Yet, the silicon carbide whiskers are not very stable when they come 

in contact with nickel base alloys because silicon carbide is dissolved in the nickel alloy. But in the 

sliding wear experiment, a tribochemical layer is formed that separates the ceramic and the nickel 

base alloy. Thus, the composite ceramic shows significantly lower wear than SiAlON at high sliding 

velocities. 
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The tribochemical reaction products and the wear behavior of the ceramic materials can be used as 

starting points for further materials development and can as well indicate new fields of application 

for these materials where they face similar conditions. 
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1 Einleitung 
Nickelbasislegierungen sind hochwarmfeste Legierungen, die sich durch ihre mechanische Festigkeit, 

ihre Korrosions- und Oxidationsbeständigkeit und ihre hohen Schmelzpunkte auszeichnen. Daher 

werden diese Werkstoffe insbesondere für Schaufelräder in Gastrubinen und Triebwerken der Luft- 

und Raumfahrt sowie für Komponenten in der chemischen Industrie als Leitungen für korrosive, hei-

ße Medien eingesetzt. Die Werkstoffeigenschaften der Nickelbasislegierungen, die sie für die ge-

nannten Anwendungen attraktiv machen, sind im Gegenzug jedoch bei der Bearbeitung ein Nachteil. 

Gerade die hohen Festigkeitswerte selbst bei hohen Temperaturen machen die Zerspanung von Ni-

ckelbasislegierungen zu einer Herausforderung. Nickelbasislegierungen gelten derzeit als die am 

schwersten zu zerspanenden Werkstoffe. 

Mit dem stets gegenwärtigen Ziel, die Produktivität und Effizienz in Herstellungsprozessen zu stei-

gern, um im Endeffekt wirtschaftlicher produzieren zu können, gibt es viele Bestrebungen, die Bear-

beitung von schwer zerspanbaren Werkstoffen zu erleichtern. Die Präzision und Leistungsfähigkeit 

moderner Bearbeitungsmaschinen ist in dieser Hinsicht mehr als ausreichend, während der hohe 

Werkzeugverschleiß und die Stillstandzeiten für den Werkzeugwechsel den Bearbeitungsprozess 

bremsen und die Kosten erhöhen. Im Laufe der technischen Entwicklung wurden unterschiedliche 

Schneidstoffe untersucht, von Schnellarbeitsstahl (HSS) über Hartmetalle bis hin zu kubischem Borni-

trid und diamantbeschichteten Werkzeugen. Zwischen den verhältnismäßig günstigen Varianten von 

HSS und Hartmetall und den teuren Werkstoffen Bornitrid und Diamant haben sich die keramischen 

Schneidstoffe als wirtschaftlich guter Kompromiss von Leistungsfähigkeit und Herstellungskosten 

herausgestellt. 

Die Entwicklung von Schneidkeramiken verlief von den Reinkeramiken (Aluminiumoxid, Zirkonoxid, 

Siliziumnitrid) über die Kompositkeramiken (z.B. Aluminiumoxid mit Titancarbid- oder Siliziumcar-

bidpartikeln, Zirkonoxid-verstärktes Aluminiumoxid) hin zu komplexeren Verbindungen. Bei den 

komplexen Keramiken haben sich die sogenannten SiAlON-Keramiken als Schneidstoffe mit hohem 

Potenzial profiliert. SiAlON-Keramiken sind von Siliziumnitrid abgeleitet und besitzen einen Anteil von 

Aluminium und Sauerstoff anstelle von Silizium und Stickstoff in reinem Si3N4. Sie ermöglichen durch 

die breitere Variationsmöglichkeit der Zusammensetzung sowie durch das Hinzufügen unterschiedli-

cher Additive ein sehr breites Spektrum an einstellbaren Eigenschaften. Die Zusammenhänge von 

Verschleißeigenschaften und der chemischen Zusammensetzung sowie der herstellungsbedingten 

Mikrostruktur ist bisher nur rudimentär bekannt. Ein großer Teil der Materialentwicklung basierte 

zunächst auf Empirie und erst in den vergangenen 10 Jahren wurden Modelle entwickelt, die eine 

gezielte Einstellung der Materialeigenschaften ermöglichen. 

Diese Entwicklungen hatten unter anderem das Ziel, die Verschleißbeständigkeit von Keramikwerk-

zeugen zu verbessern. Dabei wurde der Schwerpunkt auf Härte und Bruchzähigkeit gelegt, also me-

chanische Eigenschaften, die das Verschleißverhalten mitbestimmen, während die chemischen Ei-

genschaften der Werkstoffe eher zweitrangig betrachtet wurden. Heutzutage sind die mechanischen 

Eigenschaften der Keramiken aufgrund von gut kontrollierbaren Herstellungsprozessen und einstell-

barem Gefüge soweit verbessert, dass mechanisches Versagen bei keramikgerechter Handhabung in 

Verschleißanwendungen in den Hintergrund rückt. Sowohl die Bruchzähigkeit, die Härte und auch die 

thermischen Eigenschaften der aktuellen Schneidkeramiken erreichen im Vergleich zu ihren Anfän-
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gen inzwischen ein Niveau, das das spröde Brechen der Keramikwerkzeuge bei richtiger Handhabung 

zu einer ähnlich seltenen Versagensursache macht, wie Thermoschock. 

Trotzdem verschleißen Keramikwerkzeuge nach wie vor, was die Bedeutung des chemischen Aspekts 

unter tribologischer Belastung verdeutlicht. In dieser Hinsicht muss man sich auch vor Auge führen, 

dass die „Verschleißbeständigkeit“ keine Eigenschaft eines Werkstoffs an sich ist, sondern ein Attri-

but eines Tribosystems, das aus einer Werkstoffpaarung, den Umgebungsbedingungen und den wir-

kenden Kräften besteht. Bei vielen Untersuchungen des Verschleißverhaltens wurden beobachtet, 

dass sich bei hohen Temperaturen das Verschleißverhalten ändert, was einerseits auf thermische 

Auswirkungen im Gefüge zurückgeführt wurde, ebenso wie auf chemische Prozesse zwischen Werk-

zeug und Werkstück. Einer näheren Untersuchung dieser Aspekte wurde jedoch meist nur zweitran-

gig Beachtung geschenkt, obwohl in der Reduzierung des kontinuierlichen Verschleißes noch großes 

Potenzial liegt, um Zerspanprozesse qualitativ und quantitativ effizienter zu machen. 

Neben diesem allgemeinen Erkenntnisbedarf ist der konkrete Ausgangspunkt dieser Arbeit das 

BMBF-Projekt „TechVolk – Technologie zur Herstellung vollkeramischer Schaftwerkzeuge“, welches 

in den Jahren 2008 bis 2011 von den Fraunhofer-Instituten IPK, IKTS und IWM zusammen mit einem 

Konsortium aus Industriepartnern durchgeführt wurde [1]. Im Rahmen dieses Projekts wurde deut-

lich, dass das Verschleißverhalten der Schaftfräser bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen 

stark von den eingesetzten Schneidkeramiken abhängt, wie die nachfolgenden Abbildungen zeigen. 

   
Abbildung 1.1: Übersichtsauf-
nahme eines verschlissenen 
Keramikfräsers nach dem Ein-
satz 
 

Abbildung 1.2: Abrasivver-
schleiß mit Ausbrüchen von 
der Schneidkante zur Freiflä-
che (schwarzer Pfeil); 
Material: Kompositkeramik 

Abbildung 1.3: Verschlissene 
Schneide mit neu gebildeter 
Phase an der Schneidkante 
(schwarzer Pfeil); 
Material: SiAlON 

Da dieses Verschleißverhalten von großem Interesse für Werkzeug- und Keramikhersteller bei ihrer 

Produktentwicklung ist, ergibt sich für diese Arbeit die Zielstellung, ein grundlegendes Verständnis 

für die Verschleißmechanismen zu schaffen, die durch den Gleitkontakt an der Span- und Freifläche 

von Schneidwerkzeugen auftreten. In diesem Zusammenhang werden die folgenden zwei Hypothe-

sen überprüft: 

 Das Verschleißverhalten von Keramikwerkzeugen wird bei höheren Geschwindigkeiten von 

tribochemischen Reaktionen bestimmt. 

 Es bildet sich eine tribochemische Schicht zwischen Werkzeug und Werkstück, deren Ent-

wicklung den Werkzeugverschleiß bestimmt. 
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Zur Bestätigung bzw. Widerlegung dieser Annahmen sind tribologische Untersuchungen notwendig. 

Da die beobachteten Schichten und Verschleißmerkmale an den Frei- und Spanflächen auftreten, die 

vorrangig einer Gleitreibungsbelastung ausgesetzt sind, werden in der vorliegenden Arbeit die tribo-

chemischen Verschleißmechanismen von ausgewählten Schneidkeramiken im reinen Gleitkontakt 

mit Nickelbasislegierungen untersucht. Um die chemische Affinität der Werkstoffpaarungen zu un-

tersuchen, werden neben den dynamischen tribologischen Versuchen auch statische Wechselwir-

kungsversuche durchgeführt. Die Reaktionsprodukte aus diesen Versuchen werden eingehend analy-

tisch untersucht, wobei einerseits die chemische Zusammensetzung der Produkte bestimmt wird, 

und andererseits die Auswirkung dieser Produkte auf die Verschleißmechanismen, die im Gleitkon-

takt bei Geschwindigkeiten bis 25 m/s auftreten. Aufgrund dieser Untersuchungsergebnisse werden 

die Abtragmechanismen für unterschiedliche Belastungsregime zugeordnet und in schematischen 

Beschreibungen für die zwei Schneidkeramiktypen dargestellt. 

Die Schlussfolgerungen werden zeigen, welche Relevanz der tribochemischen Verschleiß beim Ein-

satz von Schneidkeramiken hat und welche Aspekte bei deren Weiterentwicklung zu berücksichtigen 

sind, um sie an die steigenden Anforderungen bei der Zerspanung von Nickelbasislegierungen anzu-

passen und eine effizientere Bearbeitung zu ermöglichen. 
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2 Stand der Technik: Verschleißverhalten von Schneidkeramiken bei der 
spanenden Bearbeitung von Nickelbasislegierungen 

Nickelbasislegierungen spielen eine extrem wichtige Rolle für die Konstruktion von zuverlässigen 

Gasturbinen, Strahltriebwerken, Heißgasleitungen in Kernreaktoren, U-Booten, Dampfkraftwerken; 

in Triebwerkskomponenten für die Raumfahrt und weiteren Anwendungsfeldern. Aufgrund ihrer 

mechanischen Eigenschaften, insbesondere ihrer Hochtemperaturfestigkeit, sind die Nickelbasisle-

gierungen in diesen Einsatzgebieten nahezu konkurrenzlos. Allerdings sind es eben jene Eigenschaf-

ten, die zu großen Herausforderungen bei der Herstellung und Fertigung von Komponenten aus die-

sen Materialien führen, und Nickelbasislegierungen somit zu den am schwierigsten spanend zu bear-

beitenden Werkstoffen machen [2, 3]. 

2.1 Nickelbasislegierungen 
Die Entwicklung von Superlegierungen begann in den 1940er Jahren mit dem primären Ziel, durch 

ihren Einsatz die Leistungsfähigkeit von Flugzeugturbinen und Turboladern zu steigern. Im Zuge die-

ser Werkstoffentwicklung eröffneten sich noch viele weitere Anwendungsgebiete für diese Materia-

lien, insbesondere in der Luft- und Raumfahrt sowie in der Reaktortechnologie. Hinsichtlich ihrer 

Temperaturbeständigkeit übertreffen keramische Werkstoffe Nickelbasislegierungen, sind jedoch für 

die genannten Hochtemperaturanwendungen aufgrund ihres spröden Bruchverhaltens und der ver-

gleichsweise hohen Ausfallwahrscheinlichkeit ungeeignet. Daher existieren in vielen Bereichen prak-

tisch keine Alternativen zu Nickelbasislegierungen. 

Generell basieren Superlegierungen auf Nickel, Chrom, Kobalt und Eisen und ermöglichen einen zu-

verlässigen Einsatz bis 1150 °C, wobei sie ihre hohe Festigkeit bis ca. 85 % der Schmelztemperatur  

(etwa 1350 °C) beibehalten. Reines Nickel besitzt im Vergleich zu anderen Metallen eine relativ hohe 

mechanischer Festigkeit, Korrosionsbeständigkeit und Warmfestigkeit. Bis zum Schmelzpunkt bei 

1453 °C bleibt die kubisch-flächenzentrierte Gitterstruktur erhalten. Durch das Hinzulegieren von 

Chrom und Aluminium lässt sich die Korrosionsbeständigkeit erhöhen, während weitere Legierungs-

elemente die Steigerung der mechanischen Festigkeit ermöglichen [4, 5, 6, 7]. In Tabelle 2.1 sind die 

Zusammensetzungen der beiden häufig verwendeten Nickelbasislegierungen Nimonic 90 (Werkstoff-

nummer 2.4632) und Inconel 718 (Werkstoffnummer 2.4668) aufgeführt. 

Tabelle 2.1: Zusammensetzung üblicher Nickelbasislegierungen in Gewichtsprozent (ohne Angaben 

zu Elementanteilen < 0,2 wt%) [8, 9]: 

Element Ni Cr Co Ti Mo Al Mn Si Fe Nb+Ta Schmelzpunkt 

Nimonic 90: Rest  
(≤64) 

18-21 15-21 2-3 - 1-2 max. 1 max. 1 max. 
1,5 

- 1370 °C 

Inconel 718: 50-55 17-21 max. 1 0,7-1,2 2,8-3,3 0,2-0,8 0,4 0,4 Rest  
(≤23,7) 

4,8-5,5 1336 °C 

 

2.2 Spanende Bearbeitung von Nickelbasislegierungen 
Die Bearbeitbarkeit eines Werkstoffs wird in erster Linie anhand der Werkzeugstandzeiten und der 

Oberflächenqualität der produzierten Teile beurteilt. Im Falle der Nickelbasislegierungen sind die 

Standzeiten grundsätzlich niedrig und die Oberflächenqualität aufgrund des starken Werkzeugver-

schleißes oft unzureichend [2, 3], was sowohl die Maßhaltigkeit wie auch die Oberflächenschädigung 
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betrifft. Aufgrund der niedrigen Werkzeuglebensdauer fallen ungünstig gewählte Bearbeitungspara-

meter zudem viel stärker ins Gewicht als bei einfacher zerspanbaren Werkstoffen. 

Die thermischen und mechanischen Eigenschaften der Nickelbasislegierungen gelten als Gründe da-

für, dass diese Werkstoffe extrem schwer zu bearbeiten sind [10]. Sie besitzen eine austenitische 

Matrixi und neigen zu rascher Kaltverfestigung bei der Bearbeitung, ähnlich wie rostfreie Stähle. Zu-

dem tendieren diese Legierungen dazu, bei den hohen Prozesstemperaturen an der Schneidkante 

mit den Werkzeugen zu verschweißen, wobei sich eine Aufbauschneide ausbildet, welche wiederum 

aufgrund ihrer stumpfen Geometrie die Leistungsaufnahme zur Materialtrennung erhöht [10]. Auf-

schweißungen und Adhäsion von Nickelbasislegierungen auf dem Schneidwerkzeug während der 

Bearbeitung führen außerdem zum Herausreißen von Material aus dem Werkzeug und verschlech-

tern somit die Oberflächenqualität [11]. Die Gegenwart von harten Carbidpartikeln in der Mikro-

struktur der Legierungen erschwert die Bearbeitung zusätzlich, da diese zu abrasivem Werkzeugver-

schleiß führen. In der Kontaktzone können Temperaturen von über 1000 °C und Kontaktspannungen 

von über 3450 MPa auftreten, die somit extreme thermische und mechanische Belastungen für die 

Werkzeuge darstellen [12]. Die hohen Temperaturen an der Werkzeugspitze und die resultierenden 

steilen Temperaturgradienten im Werkzeug sind unter anderem auf die niedrigen Wärmeübergangs-

koeffizienten von Nickelbasislegierungen zurückzuführen, die folglich die entstehende Wärme 

schlecht ableiten. Bei den hohen Kontakttemperaturen steigt entsprechend die chemische Reaktivi-

tät zwischen Nickelbasislegierung und Werkzeugmaterialien, was zu starkem Diffusionsverschleiß 

führen kann [13, 14]. 

Ein Ansatz, um diesen Herausforderungen zu begegnen, ist die Verwendung von angepassten 

Schneidstoffen. Im nachfolgenden Abschnitt werden die möglichen Schneidstoffe und ihre grundle-

genden Eigenschaften vorgestellt. 

2.3 Werkzeugverschleiß bei der spanenden Bearbeitung 
Die Materialtrennung beim Zerspanen erfolgt durch das lokale Überschreiten der Streckgrenze des 

Werkstücks durch den dynamischen Kontakt mit der härteren Werkzeugschneide, so dass das Werk-

stückmaterial definiert aufreißt und in Form eines Spans abgetragen wird, wie in Abbildung 2.1 dar-

gestellt [15]. 

Selbst in einfachen Fällen ist die Belastungssituation an der Schneidkante von vielen Faktoren be-

stimmt, die zum Teil über die Prozessparameter eingestellt werden können (Schnittgeschwindigkeit, 

Vorschub, Schnitttiefe, etc.), sie kann aber auch von Werkstück- und Werkzeugmaterial und von den 

Eigenschaften der Bearbeitungsmaschine abhängen. Durch die mechanischen, thermischen und 

chemischen Belastungen während der Bearbeitung treten am Schneidwerkzeug unterschiedliche 

Verschleißformen auf, die in Abbildung 2.1 dargestellt sind und die zur kontinuierlichen Abnutzung 

des Werkzeugs führen. Bei diesen Verschleißformen handelt es sich um 

 Kolkverschleiß, der eine Kuhle an der Spanfläche im direkten Kontakt mit dem abgleitenden 

Span bildet; 

 Freiflächenverschleiß, durch Gleiten der neu erzeugten Werkstückoberfläche über die Werk-

zeugfreifläche; 

                                                           
i
 Austenit: kubisch-flächenzentrierte Eisen-Mischkristalle 
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 Kerbverschleiß auf Eingriffshöhe, da hier die schartige Kante des frisch abgetrennten Spans 

im direkten Kontakt mit dem Werkzeug steht. 

 

 

Abbildung 2.1: Verschleißformen an einer Wendeschneidplatte bei der spanenden Bearbeitung. 
Links: räumliche Darstellung; rechts: Querschnitt beim Eingriff des Werkzeugs in ein Werkstück. Die 
schraffierten Bereiche veranschaulichen den auftretenden Verschleiß. (Darstellungen nach [15]) 

Die Bereiche der Span- und Freifläche, in denen Kolk- bzw. Freiflächenverschleiß auftreten, unterlie-

gen hohen Scherbelastungen aufgrund des abgleitenden Spans bzw. der neu geschaffenen Werk-

stückoberfläche, die jeweils am Werkzeug reiben. An der Schneidkante zwischen den beiden Flächen 

kann es zur Bildung einer Aufbauschneide kommen, da hier die Anpresskräfte des Werkstückmateri-

als gegen das Werkzeug am höchsten sind. Abbildung 2.2 veranschaulicht die Druckspannungen an 

Werkzeug und Werkstück beim Eingriff eines 

Hartmetallwerkzeugs. Die Kontaktdruckspan-

nungen an der Schneidkante erreichen in die-

sem Fall etwa 1500 MPa [16], können aber je 

nach Prozessbedingungen, Werkzeuggeometrie 

und verwendeten Materialien durchaus höher 

sein. 

Die am häufigsten beschriebene Verschleiß-

form bei der spanenden Bearbeitung ist der 

Kerbverschleiß [15]. Er tritt auf Eingriffshöhe 

des Werkzeugs auf, wo die neu erzeugte Kante 

des bearbeiteten Werkstücks eine langgezoge-

ne Verschleißmarke hinterlässt. Diese Kerbe ist 

meist der Ursprung für katastrophales Versa-

gen durch Werkzeugbruch. Der Kerbverschleiß 

entsteht durch eine Kombination aus hoher 

Temperatur, hohen Drücken, hohen Schub-

spannungen sowie hoher Festigkeit, Kaltverfes-

tigung und abrasiven Sägezahnspänen oder Graten des Werkstückmaterials [17, 18, 19]. Das be-

schriebene Belastungskollektiv ist jedoch – von der Gratbildung abgesehen – auch für die meisten 

 
Abbildung 2.2: Beispiel für die Verteilung der 
hydrostatischen Druckspannungen (in MPa) zwi-
schen einem Hartmetallwerkzeug und einer Tit-
anlegierung nach [16]. Die höchste Druckspan-
nung an der Schneidkante liegt etwa bei 
1500 MPa. 
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anderen Verschleißformen an Schneidwerkzeugen verantwortlich. Die charakteristische Form des 

Kerbverschleißes lässt sich somit auf den geometrischen Einfluss des Grates am Werkstück, d.h. auf 

die besonders hohe Kontaktbelastung zurückführen. Diese Gratbildung ist für Nickelbasislegierungen 

aufgrund ihrer mechanischen Eigenschaften typisch, da es zum zähen Abreißen des Spans kommt 

und sich an der Abrisskante scharfkantige Grate bilden. Zudem wird der Kerbverschleiß mit der kon-

tinuierlichen Verschweißung der Spanabrisskante des Werkstücks im Kerbbereich erklärt, der beim 

Ablaufen zu hohen Scherspannungen in der Werkzeugrandschicht führt [17, 20, 21] und somit Mate-

rial aus dem Gefüge herausbricht [22, 23]. 

2.3.1 Auswirkung der Umgebungsbedingungen auf die Werkzeuglebensdauer 
Unter nicht-oxidierender Atmosphäre kommt es zu einer Verstärkung des Kerbverschleißes. Dieses 

Verhalten deutet darauf hin, dass die Bildung einer Oxidschicht auf einer neu erzeugten Verschleiß-

fläche die Bildung von Aufschweißungen reduziert [20]. Die neu entstandenen Verschleißflächen am 

Werkzeug sind hochreaktiv und reagieren schnell mit den Umgebungsmedien. 

Wenn an Luft bzw. in sauerstoffreicher Umgebung gearbeitet wird, führt der Sauerstoff zur Oxidation 

des Spans wie auch des Schneidstoffs. Dadurch wird die potentielle Bindung des Werkstückmaterials 

an die neue Oberfläche unterdrückt. Diese Trennung durch Oxidbildung führt dazu, dass die Bin-

dungskräfte zwischen Werkzeug und Werkstück niedrig bleiben und somit eine geringere Wechsel-

wirkung der Reibpartner besteht [20]. Eine Bearbeitung unter Argon- oder Stickstoffatmosphäre 

führt hingegen dazu, dass die neuen Oberflächen eher eine Möglichkeit haben, Verbindungen auszu-

bilden und somit mehr Material aus dem Werkzeug herausgetrennt wird. Die Verlängerung der 

Werkzeugstandzeit in einer sauerstoffreichen Atmosphäre wurde für die Bearbeitung von Inco-

loy 901 und Inconel 718 mit SiAlON sowie mit whiskerverstärktem Al2O3 beobachtet [18, 20]. 

Der Einsatz von Kühlschmierstoffen dient dazu, die Temperaturen im Kontaktbereich zu senken und 

die auftretenden Reibkräfte zu reduzieren [20, 24]. Somit lässt sich die Verlängerung der Werkzeug-

lebensdauer beispielsweise bei der Bearbeitung der Nickelbasislegierung Waspaloy mit SiAlON-

Keramik unter Verwendung von Kühlschmierstoff erklären. Die Glasphase des SiAlON-Werkzeugs 

erweicht ab 1000 °C. Der Einsatz eines Kühlschmierstoffs kann jedoch dazu führen, dass die Festigkeit 

dieser Phase erhalten bleibt und somit einzelne Körner nicht aus dem Gefüge herausgerissen wer-

den. Darüber hinaus wird die Leistungssteigerung bei der Bearbeitung von Incoloy 901 und In-

conel 718 mit SiC-whiskerverstärktem Aluminiumoxid auf die reduzierten Thermospannungen durch 

Kühlschmierstoffeinsatz zurückgeführt [20]. Trotz dieser Argrumente für die Verwendung von Kühl-

schmierstoff wurden auch ungünstige Auswirkungen beobachtet. So kann der Kühlschmierstoff bei-

spielsweise im unterbrochenen Schnitt eine zu schnelle Abkühlung an der Freifläche oder Spanfläche 

hervorrufen, was abwechselnde Ausdehnung und Kontraktion des Materials mit sich bringt. Dieser 

Effekt kann auf Dauer zu Materialermüdung führen. Die Hochdruckzuführung von Kühlschmierstoff 

birgt außerdem das Risiko, dass durch den Mediendruck die Kontaktfläche zwischen Span und Werk-

zeug kleiner wird und somit die Druckspannungen direkt an der Schneidkante stark ansteigen. Bei der 

Bearbeitung von Incoloy 901 mit Hartmetallwerkzeugen führt dies zu einer Abnahme der Werkzeug-

standzeit [25, 26]. Für Keramiken ist außerdem zu beachten, dass aufgrund der schlechteren Wärme-

leitfähigkeit im Vergleich zu Schnellarbeitsstahl und Hartmetall auch bei Verwendung von Kühl-

schmierstoffen lokal sehr hohe Temperaturen auftreten können, die die Korrosion in Mikrorissen 

fördern. Zudem führen sie zu einem verstärkten chemischen Verschleiß an den Kontaktflächen durch 

Reaktion mit dem Schmierstoff, wie [27] für Siliziumnitrid im Kontakt mit Stahl und wasserbasiertem 
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Kühlschmierstoff beobachtet. Neben diesen technisch ungünstigen Effekten ist auch die Senkung 

bzw. vollständige Vermeidung des Kühlschmierstoffbedarfs von Seiten der Bearbeiter erwünscht, da 

somit die kostspielige Aufbereitung und Entsorgung entfallen. 

2.3.2 Schneidstoffabhängige Verschleißmechanismen 
Der chemische Verschleiß in Form von Diffusion und Lösung einzelner Bestandteile beeinträchtigt die 

Performance von Hartmetallwerkzeugen bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen stark [28]. 

Diese Beobachtung wird in verschiedenen anderen Arbeiten bestätigt [24, 29]. Auf die Bedeutung 

von Diffusionsvorgängen bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen mit Keramikwerkzeugen 

weisen [30] und [31] hin. Hierbei wird teilweise den Elementen Titan und Chrom eine stärkere Reak-

tivität zugeordnet als Nickel und Eisen. Demzufolge diffundieren diese Elemente in die Glasphase der 

Werkzeugmatrix und reduzieren deren Festigkeit. Werkzeugversagen aufgrund von Freiflächen- und 

Kolkverschleiß kann unter anderem diesem Diffusionsvorgang zugeordnet werden. Der Literatur zu-

folge führt Diffusionsverschleiß zu einer glatten Oberfläche der Verschleißmarken. Die Verschleißrate 

hängt sowohl von der chemischen Zusammensetzung von Werkstück und Werkzeug ab, als auch von 

den Kontakttemperaturen, die aus den Prozessbedingungen resultieren. 

Abplatzungen bzw. Ausbrüche und Werkzeugbruch werden als dominante Versagensursachen für 

Hartmetallwerkzeuge beim Fräsen von Inconel 718 und Nimonic 75 angeführt [32], wobei Thermo-

rissbildung bei hohen Temperaturen für den Werkzeugbruch verantwortlich gemacht wird. Abrasion 

als Abtrag von einzelnen Körnern oder Agglomeraten des Werkzeugmaterials durch das Werkstück-

material führt zu einer rauen Oberfläche des Werkzeugs. Diese Verschleißart wurde auch in anderen 

Untersuchungen beobachtet [20, 33]. Das großflächige Herausbrechen von Partikeln bei der Bearbei-

tung von Nimonic 75 kann eindeutig als Abrasivverschleiß identifiziert werden [32]. Die herausgeris-

senen Partikel des Werkzeugsubstrats und die harten Carbideinschlüsse der Nickelbasislegierung sind 

hauptsächlich für den Abrasivverschleiß verantwortlich, der zusammen mit dem Diffusionsverschleiß 

den Freiflächen- und Kolkverschleiß beschleunigt. 

Die typischen Werkzeugverschleißmechanismen bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen, 

gemäß [34], sind nachfolgend dargestellt: 

 Unter Adhäsion wird das Kaltverschweißen von Werkzeug und Werkstückmaterial verstan-

den, durch das aufgrund von mechanischem Druck und den hohen Reibtemperaturen 

(≥ 1000 °C) eine chemische Bindung zwischen den Reibpartnern ausgebildet wird. Die Rela-

tivbewegung führt wiederum zum Aufreißen der Bindung sowie zum Versagen des darunter-

liegenden Werkzeug- bzw. Werkstückmaterials, welches dadurch abgetragen wird. 

 Abrasivverschleiß tritt bei Keramik- und Hartmetallwerkzeugen in ähnlicher Form auf und 

beruht auf dem mechanischen Abtrag der Werkzeugoberfläche aufgrund der pflügenden 

Wirkung harter Partikel im Werkstückmaterial. Bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierun-

gen existiert jedoch meist eine Ablagerung auf dem Werkzeug, so dass der Abrasivverschleiß 

zunächst auf dieser Schicht wirkt, wobei die harten Partikel diese Schicht auch durchdringen 

können. 

 Signifikanter Diffusionsverschleiß wird durch die hohen Kontakttemperaturen aufgrund der 

Reibung zwischen Werkzeug und Werkstück hervorgerufen, so dass selbst bei geringer Kon-

taktlänge und hoher Relativgeschwindigkeit Diffusionsprozesse zwischen den beiden Reib-

partnern stattfinden können. Allerdings ist auch hier zu berücksichtigen, dass Werkstückab-

lagerungen auf dem Werkzeug deutlich länger verbleiben als der abgleitende Span im Kon-
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takt bleibt. Es wird folglich angenommen, dass Diffusion aufgrund der längeren Verweildauer 

verstärkt zwischen den anhaftenden Ablagerungen des Werkstückmaterials (z.B. an der 

Oberfläche, in Rissen und Ausbrüchen) und dem Werkzeug auftritt als zwischen dem abglei-

tenden Span und dem Werkszeug. 

 Aufgrund der hohen Temperaturen kann es auch zu Reaktionen des Umgebungssauerstoffs 

und dem Werkzeug kommen, so dass Oxidationsverschleiß vorliegt. Wie in 2.3.1 bereits er-

wähnt wurde, kann die Bildung von Oxiden auch eine verschleißreduzierende Wirkung haben 

[18, 20]. 

Die grundlegend unterschiedlichen Zusammensetzungen der verschiedenen Schneidstoffe und die 

damit einhergehenden charakteristischen Eigenschaften spiegeln sich im werkstoffabhängigen Ver-

schleißverhalten wieder. Dabei sind die beanspruchten Bereiche bei gleicher Werkzeuggeometrie 

identisch, ebenso wie das einwirkende Belastungskollektiv, doch die Verschleißantwort ist von den 

Werkzeugmaterialien abhängig, wie in den folgenden Abschnitten gezeigt wird. 

2.4 Schneidstoffe und deren charakteristisches Verschleißverhalten 
Schneidwerkzeuge müssen im Einsatz hohen mechanischen und thermischen Belastungen gleichzei-

tig widerstehen. Die Temperaturen an der Kontaktfläche zwischen Span und Werkzeug erreichen 

Werte zwischen 700 °C und 1500 °C. Grundsätzlich gelten die folgenden Anforderungen an Schneid-

stoffe zur Bearbeitung von Nickelbasislegierungen [10, 35]: 

• Chemische und mechanische Stabilität bei hohen Temperaturen 

• Hohe Warmhärte des Materials muss auch im heißen Schneidenbereich erhalten bleiben 

• Beständigkeit gegen abrasiven und adhäsiven Verschleiß 

• Ausreichend hohe Bruchzähigkeit des Schneidstoffs, um Werkzeugbruch zu vermeiden 

Häufig wird nur die Beständigkeit gegen Abrasivverschleiß zur Beurteilung von Werkstoffen herange-

zogen, die gemäß [36] der Kehrwert des Verschleißvolumens 
1

V
 ist und von der Härte HV und Bruch-

zähigkeit KIC eines Werkstoffs abhängt: 

 
1

𝑉
 ∝  𝐾𝐼𝐶

3/4
∙ 𝐻𝑉

1/2
 (2.1) 

 

Dieser Ansatz liefert in erster Näherung einen Richtwert, um potenziell Schneidstoffe einzuschätzen. 

Bei näherer Betrachtung zeigt sich jedoch, dass die Exponenten, die empirisch ermittelt werden, 

stark variieren können, was die physikalische Bedeutung der Formulierung fragwürdig macht. Zudem 

wird die chemische Verschleißbeständigkeit allgemein seltener berücksichtigt, obwohl sie in dersel-

ben Arbeit [36] beschrieben wird. Dies lässt sich darauf zurückführen, dass die chemische Beständig-

keit stets für ein Tribosystem gilt, das beide Reibpartner, das Umgebungsmedium und die wirkenden 

Belastungen (Geschwindigkeit, Normalkraft, Kontakttemperatur) umfasst, und somit nicht als Werk-

stoffeigenschaft betrachtet werden kann. 

Derzeit werden Nickelbasislegierungen meist noch mit Wolframcarbid-Kobalt-(WC-Co)-Hartmetallen 

bei Schnittgeschwindigkeiten von bis zu 0,83 m/s bearbeitet. Mit der Einführung von SiAlON-

Materialien wurde es möglich, die Schnittgeschwindigkeit um den Faktor 5 zu steigern und mit neu 

entwickelten SiC-verstärkten Aluminiumoxidwerkzeugen konnten sogar bis zu 10-fach höhere 
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Schnittgeschwindigkeiten erreicht werden als mit Hartmetallwerkzeugen [31, 37]. Keramikwerkzeuge 

eignen sich hinsichtlich der ersten drei geforderten Eigenschaften selbst bei hohen Schnittgeschwin-

digkeiten für die Bearbeitung von Nickelbasislegierungen (vgl. Abbildung 2.3 und Abbildung 2.4). 

Jedoch ist ihre Bruchzähigkeit sehr viel niedriger als die von Hartmetallen (vgl. Tabelle 2.2). 

 
 

 
 

Abbildung 2.3: Härte und Bruchfestigkeit von 
verschiedenen Schneidstoffgruppen nach [37] 

Abbildung 2.4: Werkzeuglebensdauer unter-
schiedlicher Schneidstoffe in Abhängigkeit von 
der Schnittgeschwindigkeit bei der Bearbeitung 
von Inconel 718; nach [37] 

In Tabelle 2.2 sind gebräuchliche Schneidstoffe dargestellt, die sich im weitesten Sinne zu den kera-

mischen Materialien zählen lassen. Innerhalb der Keramiken ist eine weitere Unterscheidung zwi-

schen Oxid- und Nitridkeramiken sinnvoll, da sich die Zusammensetzungen auf bestimmte Eigen-

schaften der jeweiligen Keramiken sehr charakteristisch auswirken. Dies gilt grundsätzlich auch für 

die superharten Materialien Diamant und Bornitrid, welche im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht 

näher betrachtet werden. Die beschriebenen Schneidstoffe können grundsätzlich auch mit Ver-

schleißschutzschichten versehen werden. Die sehr breite Palette erhältlicher Beschichtungen kann 

unter entsprechenden Bedingungen zu einer immensen Verbesserung des Verschleißverhaltens füh-

ren. Diese Thematik ist jedoch nicht Teil dieser Arbeit, weshalb an dieser Stelle auf die Referenzen 

[38, 39] verwiesen wird. 

2.4.1 Hartmetallwerkzeuge 
Hartmetallwerkzeuge sind seit etwa 70 Jahren im Einsatz und gehören somit neben den Schnellar-

beitsstählen zu den älteren Schneidstoffen für die Zerspanung von Metall. Sie werden verwendet, um 

Nickelbasislegierungen im Geschwindigkeitsbereich von 0,17 bis 1 m/s zu bearbeiten [26]. Insbeson-

dere Wolframcarbidwerkzeuge können mit hohen Zustellungen auch bei unterbrochenem Schnitt 

eingesetzt werden, da sie eine vergleichsweise hohe Bruchzähigkeit aufweisen. Aufgrund ihrer 

schlechten thermochemischen Stabilität sind sie jedoch nur für geringe Schnittgeschwindigkeiten 

geeignet. Dieser Schwäche versucht man mit Verschleißschutzschichten beizukommen [40], die Ge-

schwindigkeit von bis zu 0,83 m/s ermöglichen, wobei das Hartmetallsubstrat bei den resultierenden 

Temperaturen an der Schneide nicht dauerhaft stabil ist und sich plastisch verformt [31]. 
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Tabelle 2.2: Eigenschaften verschiedener Schneidstoffe nach [17] 

 
Schneidstoff 

 
Eigenschaft 

Wolframcarbid Mischoxide Whiskerverstärk-
tes Alumini-
umoxid 

SiAlON Kubisches Borni-
trid CBN 

Zusammensetzung Hartstoffpartikel 
(WC, (Ta,Ti,V)C) in 
Bindermatrix (Co); 
z.B.: 94 wt% WC + 
6 wt% Co 

Al2O3 + 30 wt% 
TiC/TiN +5-10 
wt% ZrO2 

75 wt% Al2O3 + 25 
wt% SiC 

77 wt% Si3N4; 
13 wt% Al2O3; 
1 wt% Y2O3 

50-90 wt% CBN + 
50-10 wt% 
TiN/TiC 

Schnittgeschwindigkeiten 0,08-0,6 m/s; 
untersucht bis 
3,3 m/s 

 3,3 bis 12,5 m/s   

Korngröße (µm) 1-2 1-2  1 1-3 

Einsatztemperatur (°C) 1000 1200 °C, z.T. höher 1000 

Dichte (g/cm³) 14,8 4,2-4,3 3,7 3,2 3,1 

Härte (HV) bei 20 °C 1700 1900 2000 1600 3000-4500 

Härte (HV) bei 1000 °C 400 800 900ii 900 1800 

Bruchzähigkeit (MPa∙m1/2) 10 2 8 6 10 

E-Modul (GPa) 630 420 390 300 680 

Wärmeleitfähigkeit (W/m K) 100 12-18 32 23 100 

Wärmeausdehnungskoeffi-
zient (10-6/K) 

5-6 8 8,5iii 3,2 5 

Abrasivbeständigkeitskoeffi-
zient KIC

3/4*HV
1/2 bei 20 °C 

232 73 213 153 344 

Abrasivbeständigkeitskoeffi-
zient KIC

3/4*HV
1/2 bei 1000 °C 

112 48 143 115 239 

Vorteile Höhere Einsatz-
temperaturen als 
HSS; Beschich-
tungssubstrat 

Hohe Warmhärte, Verschleißfestigkeit und chemische Stabili-
tät 

Als Schichten 
einsetzbar 

Nachteile Kobaltbinder-
phase ist ther-
misch und che-
misch anfällig 

Sprödhartes Bruchverhalten 
Teuer, anfällig für 
Thermoschock 

    

[41] beobachteten bei der Bearbeitung von Inconel 718 mit Hartmetallwerkzeugen eine anhaftende 

Schicht auf dem Werkzeug, was für die Anbindung des Werkstückmaterials aufgrund der hohen me-

chanischen Spannungen und chemischen Affinität zwischen Span und Werkzeug spricht. Mittels Mik-

rosondenanalyse konnte die Diffusion von Werkstückbestandteilen sowohl aus Stahl wie auch aus 

Nickelbasislegierungen in die kobalthaltige Binderphase des Werkzeugs nachgewiesen werden. Im 

Gegensatz dazu findet eine weitaus schwächere Reaktion zwischen den Wolframcarbidpartikeln und 

den Werkstückmaterialien statt, was mit der geringen Löslichkeit von Nickel und Eisen in Carbiden 

übereinstimmt [13]. Es wird darüber hinaus eine Reaktion der oberflächlichen Carbidpartikel im di-

rekten Kontakt mit der Nickellegierung angenommen, was wiederum zur Zersetzung der Partikel 

führt, die daraufhin aus dem Hartmetallverbund herausbrechen (Abbildung 2.5). Der Verschleiß von 

Hartmetallwerkzeugen ist somit auf Diffusionsprozesse und mechanischen Abtrag zurückzuführen. 

Zudem erreichen die Werkzeuge bereits ab einer Schnittgeschwindigkeit von 0,5 m/s Temperaturen 

um 1200 °C, so dass die Kobaltbinderphase weich wird und die Schneidkante sich plastisch verformt 

[28]. Die empfohlenen Schnittgeschwindigkeiten für die Bearbeitung von Nickelbasislegierungen 

liegen für Hartmetallwerkzeuge zwischen 0,17 und 0,5 m/s [2]. Sie können nicht bei höheren Ge-

schwindigkeiten eingesetzt werden, da sie den hohen Temperaturen und mechanischen Belastungen 

an der Schneidkante nicht standhalten [25, 26]. Neben dem Kolkverschleiß auf der Spanfläche tritt 

üblicherweise auch starker Freiflächenverschleiß auf. Durch den Einsatz neuer Beschichtungstechno-

                                                           
ii
 geschätzter Wert 

iii
 Messwert 
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logien und die Verwendung von Multischichtsystemen, wird versucht, die Schnittgeschwindigkeiten 

von Hartmetallwerkzeugen zu steigern, wobei abhängig vom Schichttyp die optimalen Schnittge-

schwindigkeiten zwischen 0,5 und 1,7 m/s liegen [42, 43]. 

 

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Verschleißmechanismus von Hartmetallwerkzeugen 
bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen nach [41]: (1) Diffusion der Legierungselemente in 
die Kobalt-Binderphase, (2) partielle Zersetzung der Wolframcarbid-Partikel im Werkstückkontakt, 
(3) Herausbrechen der Hartstoffpartikel durch laterale mechanische Belastung. 

2.4.2 Kubisches Bornitrid 
Kubisches Bornitrid (CBN) ist eines der härtesten erhältlichen Materialien nach Diamant und kommt 

in der Natur nicht vor. Polykristallines CBN besteht aus 50-90 % reinem CBN und einer keramischen 

Binderphase (z.B. TiC oder TiN). Ein hoher CBN-Anteil verbessert die Werkzeugperformance beim 

Zerspanen von Superlegierungen, da die Härte mit dem CBN-Anteil fast linear ansteigt. Im Vergleich 

zu Keramiken besitzt CBN eine höhere Härte und Bruchzähigkeit, zeigt im Gegenzug jedoch eine ge-

ringere Stabilität gegenüber chemischem Verschleiß. Die Werkzeuge werden verwendet, um Nickel- 

und Kobaltbasislegierungen mit einer Härte ≥ 340 HV zu bearbeiten. Die Schnittgeschwindigkeiten 

liegen zwischen 2 bis 4 m/s [44, 45, 46, 47]. 

[48] stellten bei ihrer qualitativen Bewertung des CBN-Werkzeugverschleißes fest, dass bei einem 

Volumenanteil von 60 % keramisch gebundenem CBN hauptsächlich harte Einschlüsse (Carbide) im 

Werkstück für mechanischen Materialabtrag sorgen. Mit abnehmender Größe der CBN-Körner stei-

gen die mechanische Festigkeit, die Härte und somit auch der mechanische Verschleißwiderstand des 

Schneidstoffs. [49] konnte in seinen Untersuchungen zeigen, dass ab Temperaturen von 740 °C auch 

Wechselwirkungsreaktionen zwischen CBN und Werkstücken auftreten. Bei der Trennung von Kon-

taktproben versagte hierbei stets das härtere Werkzeugmaterial. Es wird angenommen, dass ähnlich 

wie bei Hartmetallen, die Binderphase verstärkt chemisch angegriffen und geschwächt wird. Ein wei-

teres Problem ist hierbei, dass CBN in der Regel als Beschichtung auf Hartmetall eingesetzt wird und 

eine Verletzung dieser Schicht im Einsatz eine dramatische Verschlechterung des Verschleißverhal-

tens im Bereich der Schädigung mit sich bringt. Die Schnittgeschwindigkeiten, bei denen CBN-

Werkzeuge verwendet werden, liegen zwischen 4,17 und 5 m/s. Bei diesen Schnittgeschwindigkeiten 
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kommt es zu Ablagerungen des Werkstückmaterials auf der Span- und Freifläche, so dass wechselsei-

tige Reaktionen zwischen Werkstück und Werkzeug ermöglicht werden. Die somit geschwächte 

Randschicht wird mechanisch abgetragen und legt eine neue Oberfläche frei, an der sich dieser Pro-

zess wiederholen kann. [44] beschreiben dies als eine Abfolge von Adhäsion, Diffusion und Abrasion. 

[50] vermuten Adhäsion als dominanten Verschleißmechanismus, bei welchem das abgelagerte 

Werkstückmaterial insbesondere die CBN-Körner aus der Bindermatrix herausreißt, sofern kein aus-

reichender Kontakt mehr zu Binderphase besteht. Diese Schlussfolgerung beruht hauptsächlich auf 

den beobachteten Vertiefungen in Form von CBN-Körnern an der gereinigten Verschleißfläche. Eine 

sehr detaillierte mikrostrukturelle Untersuchung von [46] mittels TEM-Analyse widerlegt diese An-

nahme jedoch. Anstelle des Herausreißens werden deutliche Hinweise auf eine chemische Degrada-

tion der CBN-Körner gefunden, die zu konkaven Vertiefungen in der Werkzeugoberfläche führt. Dies 

wird mit der Reaktion zwischen Eisenoxid an der Werkstückoberfläche und Bornitridkörnern im Reib-

kontakt bei etwa 1000 °C erklärt. Entstehendes B2O3 wird abgetragen, elementares Eisen oxidiert 

erneut an Luft und Stickstoff wird gasförmig an die Umgebung abgegeben. Abbildung 2.6 basiert auf 

dem ursprünglichen Verschleißschema von [50] und wurde durch die tribochemische Beschreibung 

von [46] ergänzt. 

 
Abbildung 2.6: Einfaches Verschleißschema des Adhäsivverschleißes von CBN aufgrund der Wech-
selwirkung mit einer metallischen Ablagerung, basierend auf [50] und modifiziert nach [46] 

2.4.3 Schneidkeramiken 
Technische Keramiken zeichnen sich im Vergleich zu anderen Schneidstoffen durch die höchste 

thermische Stabilität und durch die höchste Bandbreite an Materialvariationen aus. Ihre deutlichsten 

Vorteile gegenüber Werkzeugen aus Hartmetall sind ihre hohe Härte sowie die chemische und ther-

mische Beständigkeit. Allerdings war ein erheblicher Entwicklungsaufwand notwendig, um die Eigen-

schaften keramischer Schneidstoffe über die letzten 25 Jahre kontinuierlich immer besser an die An-

forderungen im Zerspanprozess anzupassen. Die Verbesserung der Keramiken beruht unter anderem 

darauf, dass die Prozesssicherheit bei der Herstellung erhöht und die Anzahl der Strukturdefekte 

minimiert wurden. Außerdem konnte durch Änderung der Zusammensetzung die mechanische 

Bruchzähigkeit und die Thermoschockbeständigkeit erhöht werden [51]. Schneidkeramiken sind 

grundsätzlich temperaturstabiler und besitzen höheren Widerstand gegen abrasiven und chemischen 

Verschleiß als HSS oder Hartmetalle. Allerdings sind die geringe Bruchzähigkeit sowie die zum Teil 

schlechte Thermoschockbeständigkeit Nachteile dieser Werkstoffe [52, 53]. 
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Seit Ende der 1970er Jahre werden siliziumnitridbasierte Schneidkeramiken entwickelt und einge-

setzt, die gegenüber reinem Aluminiumoxid eine deutlich höhere Bruchzähigkeit besitzen [54]. Insbe-

sondere SiAlON-Keramiken, finden zunehmend Anwendung in der spanenden Bearbeitung von ge-

härteten Stählen und Graugussmaterialien, z.B. beim Schruppfräsen und Hartdrehen [55]. Sie weisen 

eine hohe Wärmeleitfähigkeit bei geringer Wärmeausdehnung auf, weshalb sie insgesamt gegenüber 

thermischen und mechanischen Wechselbelastungen robuster sind als reine Oxidkeramiken. SiAlON-

Keramiken basieren auf Siliziumnitrid, in dessen Kristallstruktur Silizium und Stickstoff teilweise durch 

Aluminium und Sauerstoff ersetzt wurden, und sind als vielseitig einsetzbare Schneidstoffe verfügbar 

[33]. Die SiAlON-Keramiken setzen sich aus sphärischen α-Körnern, langgestreckten β-Körnern und 

einem Korngrenzphasenanteil von 2 bis 8 % zusammen. Neben diesen anpassbaren Parametern ist 

zudem noch die Korngröße ein entscheidender Faktor hinsichtlich der mechanischen Stabilität des 

Werkstoffs und somit mitentscheidend für die Verschleißeigenschaften [56, 57]. Feinkörnigeres Ge-

füge führt im Allgemeinen zu einer höheren Festigkeit, wobei langgestreckte Körner zu einer Erhö-

hung der Bruchzähigkeit führen können. 

In den 1990er Jahren haben sich aluminiumoxidbasierte Kompositkeramiken (Al2O3-Komposite) [58] 

und Si3N4-Keramiken [59] als effiziente Schneidwerkstoffe herausgestellt. Bei Al2O3-Kompositen wer-

den einerseits die Härte und chemische Beständigkeit des Grundmaterials und andererseits durch 

Zugabe von weiteren Stoffen die gesteigerte Bruchzähigkeit (KIc) und die thermische Leitfähigkeit 

genutzt [60]. Aluminiumoxid enthält meist einen geringen Anteil an Zirkonoxid zur Erhöhung der 

Bruchzähigkeit. Aluminiumoxidbasierte Schneidkeramiken werden üblicherweise mit Titancarbid 

(TiC) oder Siliziumcarbid (SiC) verstärkt. Die Zugabe von Carbiden führt zu einer Steigerung der Wär-

meleitfähigkeit [61] sowie zu einer Erhöhung der Bruchzähigkeit durch kurzfaserige SiC-Partikel, so-

genannte Whisker. 

Die Vermeidung bzw. Reduktion des Kühlschmierstoffverbrauchs ist aus ökologischer Sicht attraktiv, 

da keine Aufbereitung des verbrauchten Kühlschmierstoffs und keine Reinigung der entstehenden 

Späne notwendig sind. Wenn die Bearbeitungsqualität gleich bleibt, wird der Bearbeitungsprozess 

unter trockenen Bedingungen wirtschaftlicher. Bei keramischen Werkzeugen wurde festgestellt, dass 

ohne Kühlschmierstoffe das Werkzeug im Einsatz heiß bleibt und keine schädlichen Temperatur-

wechsel durch Kühlschmierstoffeinsatz auftreten [27]. Zudem können sich bei den hohen Tempera-

turen im Kontaktbereich sog. MAX-Phaseniv bilden, die dort als Festschmierstoff wirken können [62]. 

Aufgrund ihrer Eigenschaften sind keramische Materialien für ungeschmierte Schneidanwendungen 

bei sehr hohen Schnittgeschwindigkeiten geeignet, wohingegen andere Schneidstoffe, wie z.B. kubi-

sches Bornitrid oder Wolframcarbid unter trockenen Bedingungen schnell ihre Leistungsgrenzen er-

reichen [63]. 

2.4.3.1 Aluminiumoxidbasierte Schneidkeramiken 
Aluminiumoxid besitzt eine hohe Härte und hohe Druckfestigkeit, jedoch auch eine niedrige Bruch-

zähigkeit und geringen Thermoschockwiderstand. Diese Oxidkeramik ist gegenüber den meisten Um-

gebungen inert und auch bei sehr hohen Temperaturen noch chemisch stabil gegenüber Nickel und 

Eisen [13, 28]Sie zeigt im Vergleich zu Wolframcarbid jedoch eine schlechtere Widerstandsfähigkeit 

                                                           
iv
 MAX-Phasen sind hexagonale Schichtstrukturen mit der chemischen Zusammensetzung Mn-1AXn mit n = 1…3, 

M ein Übergangsmetall, A ein Element der III. oder IV. Hauptgruppe des Periodensystems und X entweder Koh-

lenstoff oder Stickstoff. 



16 

 

gegen thermische Schocks und mechanische Schlagbelastung, weshalb Werkzeuge aus Alumini-

umoxid selbst unter Zugabe von Zirkondioxid nur bedingt für die Bearbeitung von Nickelbasislegie-

rungen geeignet sind. 

Ab den 1970er Jahren wurden aluminiumoxidbasierte Kompositwerkstoffe entwickelt, deren Eigen-

schaften durch Zugabe von beispielsweise Titancarbid oder Siliziumcarbid an die Anforderungen an-

gepasst wurden [51, 64]. Kompositkeramiken, die auf Aluminiumoxid basieren und Titancarbid-

Partikel enthalten, zeigen eine deutliche Leistungssteigerung beim Zerspanen von Nickelbasislegie-

rungen [32]. Die ersten Kompositkeramiken konnten bei Schnittgeschwindigkeiten von 2 bis 4 m/s 

eingesetzt werden, was damals einer Steigerung um etwa den Faktor 10 im Vergleich zu Hartmetall-

werkzeugen entsprach. Allerdings unterlagen die Schneidkeramiken einem starken Kerbverschleiß 

auf Eingriffshöhe [65]. Von [66] wurde beobachtet, dass der Kerbverschleiß ebenso wie die Adhä-

sionsneigung zwischen Werkzeug und Werkstück beim Drehen von Inconel 718 mit Al2O3/TiC mit 

steigender Schnittgeschwindigkeit (von 1,17 auf 8,33 m/s) abnehmen. Al2O3/TiC zeigt zudem eine 

hohe Beständigkeit gegen chemischen Verschleiß, wie [67] berichten. Die chemische Beständigkeit 

und die Abstufung derselben für unterschiedliche Schneidstoffe kann teilweise mit der Standardbil-

dungsenthalpie der keramischen Verbindungen erklärt werden [30]. Unter diesen besitzen Oxidke-

ramiken die höchste Standardbildungsenthalpie und liegen somit hinsichtlich ihrer chemischen Stabi-

lität vor den SiAlONen, gefolgt von Siliziumnitrid und schließlich Siliziumcarbid (Abbildung 2.11). 

Al2O3/SiCw-Kompositkeramiken beinhalten bis zu 25 vol% Siliziumcarbid-Whisker (SiCw) zur mechani-

schen Verstärkung, anstelle eines Zusatzes von Zirkondioxid. Die Whisker haben typischerweise einen 

Durchmesser von ca. 0,6 µm und eine Länge zwischen 10 und 80 µm [68]. Das resultierende Kompo-

sitmaterial hat eine Bruchzähigkeit von 8 MPa∙m½, die mittleren Werten von 2 MPa∙m½ für Mischoxi-

de und 6 MPa∙m½ für SiAlON gegenübersteht (Tabelle 2.2). Die whiskerverstärkten Kompositkerami-

ken haben einen niedrigen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und ein hohe Temperaturbestän-

digkeit. SiC besitzt in Form der einkristallinen Whisker eine sehr hohe Zugfestigkeit, ist jedoch che-

misch weniger stabil als Aluminiumoxid, wie sich anhand der geringeren freien Bildungsenthalpie 

ableiten lässt [69]. Daher weist die Kompositkeramik eine erhöhte mechanische Festigkeit auf, je-

doch eine geringere chemische Beständigkeit. Die Bruchzähigkeit wird durch die Rissablenkung und 

Pull-out-Mechanismen stark erhöht [68]. Die hohe thermische Leitfähigkeit der Whisker (bis zu 

100 W/m∙K [70, 71]) steigert die Thermoschockbeständigkeit zusätzlich. Übliche Prozessparameter 

bei der Bearbeitung mit Al2O3/SiCw liegen bei Schnittgeschwindigkeiten von 3,3 bis 12,5 m/s bei Vor-

schüben von 0,125 bis 0,375 mm/U und Schnitttiefen bis 2,55 mm [17, 20]. 

2.4.3.2 Siliziumnitridbasierte Schneidkeramiken (SiAlONe) 
Heutzutage sind Si3N4-basierte Schneidkeramiken, die für die Bearbeitung von Nickelbasislegierungen 

(und weiteren Superlegierungen) eingesetzt werden, in der Regel SiAlON-Keramiken. Sie besitzen im 

Vergleich zu Oxidkeramiken eine gute thermische Leitfähigkeit, einen niedrigen thermischen Aus-

dehnungskoeffizienten und eine relativ hohe Bruchzähigkeit [31]. Diese Eigenschaften sorgen dafür, 

dass SiAlON-Werkstoffe eine hohe Thermoschockbeständigkeit aufweisen. Durch die Modifikationen 

der Schneidkeramiken wurden die relevanten Eigenschaften von SiC-whiskerverstärktem Alumini-

umoxid und gebräuchlichen SiAlON-Keramiken einander angenähert, wie Tabelle 2.2 zeigt [17]. 

Das Ausgangsmaterial der SiAlONe, reines Siliziumnitrid, liegt in unterschiedlichen Variationen vor, 

da es sich aus unterschiedlichen Anteilen der zwei kristallinen Phasen (α- und β-Phase) und der Glas-

phase zusammensetzt. α- und β-Phase sind reines Si3N4 und unterscheiden sich in ihrer Morphologie. 
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Die Glasphase enthält meist Aluminiumoxid in amorpher Form und kann noch weitere Elemente ent-

halten. Die Anteile der drei Phasen und der Herstellungsprozess können variiert werden. Silizium-

nitrid ist eine der bruchzähesten Keramiken [51, 72]. 

Anfang 70er Jahre wurde entdeckt, dass Siliziumnitrid und Aluminiumoxid Silizium-Aluminium-

Oxinitrid-Mischkristalle in unterschiedlicher Stöchiometrie bilden können, die je nach Stapelfolge als 

α- oder β-Phase auftreten können [73, 74]. Diese Verbindungen werden entsprechend ihrer Haupt-

bestandteile Silizium, Aluminium, Sauerstoff und Stickstoff als SiAlON-Keramiken bezeichnet. Der 

strukturelle Unterschied der beiden Phasen beruht auf der Anordnung der (Si,Al)(N,O)4-Tetraeder. 

Während die -Phase eine ABAB-Abfolge der Gitterebenen aufweist, besitzt die -Phase eine 

ABCDABCD-Folge, bei der die CD-Ebenen zu den AB-Ebenen jeweils um 180° gedreht sind [75]. Auf 

den geschlossenen Zwischengitterplätzen der -Phase können beim Sintern Seltenerden-Kationen 

wie Yttrium, Ytterbium oder Neodym eingebaut werden, so dass diese Phase stabilisiert wird und 

auch bei Raumtemperatur erhalten bleibt [76]. Der Bindungscharakter der SiAlON-Keramiken ist 

überwiegend kovalent, allerdings führt der Elektronegativitätsunterschied zwischen Aluminium und 

Sauerstoff tendenziell zu ionischen Verbindungen [77, 78]. Der hohe kovalente Bindungsanteil ist für 

die herausragenden mechanischen Eigenschaften der SiAlONe verantwortlich [79]. 

Die Bruchzähigkeit der SiAlON-Keramiken liegt meist im Mittel bei 6 MPa∙m½ und liegt damit über 

den Werten von SiC, Al2O3 und Al2O3/TiC, jedoch unterhalb von reinem Si3N4. SiAlONe sind in der 

Regel härter als reines Si3N4 oder teilstabilisiertes Zirkondioxid. Die Härte der Kristallite liegt zwischen 

1600 HV10 (β-SiAlON) und 2000 HV10 (α-SiAlON) [75]. Die Korngrenzphase besitzt hingegen eine ge-

ringere Härte (900 bis 1000 HV10) und führt somit zur Abnahme der Gesamthärte des Materials. 

Generell zeichnen sich SiAlON-Werkstoffe durch eine hohe chemische Stabilität, gute Wärmeleitfä-

higkeit und Thermoschockbeständigkeit aus. Sie besitzen einen niedrigen thermischen Ausdehnungs-

koeffizienten, der mit SiAlON  3,2∙10-6/K etwa halb so groß wie bei Hartmetallen ist. Aufgrund dieser 

Eigenschaftskombination sind SiAlON-Keramiken als Schneidstoffe für die Metallzerspanung hervor-

ragend geeignet. Sie werden überwiegend für die grobe Bearbeitung von Nickelbasislegierungen, 

gehärteten Stählen und Gusseisenwerkstoffen eingesetzt [80, 81, 82]. [83] stellten für SiAlON-

Keramiken fest, dass bei der Bearbeitung von Inconel 718 bei einer Schnittgeschwindigkeit von 4 m/s 

eine Änderung der dominierenden Verschleißart von Kerb- zu Freiflächenverschleiß auftritt. Bei die-

sen Schneidstoffen wurde von [66] der Verschleiß auf thermisch induzierte Diffusion von Silizium aus 

der Keramik in das Werkstückmaterial zurückgeführt. Diese Schlussfolgerung beruht auf dem Nach-

weis von Siliziumrückständen im Span, die allerdings auch andere Ursachen haben können. 

2.4.4 Verschleißmechanismen von keramischen Schneidwerkzeugen 

2.4.4.1 SiAlON-Keramiken 

Nachdem [28] feststellte, dass die schlechte chemische Stabilität von Hartmetallwerkzeugen bei der 

Bearbeitung von Nickelbasislegierungen primär für die den Verschleiß durch Kolkbildung verantwort-

lich ist, wurde bereits 1980 Keramiken im Allgemeinen und Oxidkeramiken im Speziellen ein großes 

Potenzial als Schneidstoffe eingeräumt. Daraufhin wurden Siliziumkarbid (SiC) und Siliziumnitrid 

(Si3N4) in einer späteren Veröffentlichung von [13] untersucht. [59] bestimmten die theoretischen 

Löslichkeiten unterschiedlich zusammengesetzter SiAlON-Keramiken und verglichen diese den expe-

rimentellen Verschleißraten am Werkzeug. Somit konnten erstmals die Lösungsverschleißraten von 

Schneidstoffen aufgrund der thermodynamischen Eigenschaften vorhergesagt werden. [59] gehen 
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davon aus, dass bei der Bearbeitung von Stahl chemischer Verschleiß in Form von Zersetzung, Diffu-

sion und Oxidation sowohl für den Kolk- wie auch für den Freiflächenverschleiß verantwortlich ist. 

Demnach soll die Dicke einer Reaktionsschicht zwischen einer Wechselwirkungspaarung aus metalli-

schem Werkstückmaterial und keramischem Schneidstoff als Indikator für die chemische Verschleiß-

beständigkeit herangezogen werden. Den Untersuchungen von [84] zufolge ist nach anfänglicher 

Dissoziation der SiAlON-Keramik die Lösungsrate von Stickstoff im Metall der geschwindigkeitsbe-

stimmende Faktor. Dies wird damit begründet, dass die Dicke der Wechselwirkungszone zwischen 

unterschiedlichen Legierungen und einer SiAlON-Keramik mit der Stickstofflöslichkeit in den Legie-

rungen korreliert. In [59] wurden Freiflächen- und Kolkverschleiß von unterschiedlichen SiAlON-

Keramiken (mit einer mittleren Vickershärte von HV5 = 15,0±1,2 GPa und einer Bruchzähigkeit von 

KIc = 2,0±0,7 MPa∙m½) mit der chemischen Reaktivität von statischen Wechselwirkungspaaren korre-

liert. Allerdings wurden dabei die Bearbeitungsparameter und Kontakttemperaturen nicht berück-

sichtigt. An den Verschleißmarken wurden die Legierungselemente Chrom, Mangan und Silizium 

sowie geringe Mengen Aluminium und Yttrium nachgewiesen – an der Freifläche zusätzlich noch 

Sauerstoff. Nach [31] beruht der Verschleiß von SiAlON Reaktionen von Ni, Fe, Cr und Nb mit der 

Korngrenzphase. An der Grenzfläche bilden sich eine Nitridschicht durch Reaktion von SiAlON mit 

Titan und Niob, sowie eine weitere aluminiumoxidbasierte Schicht, die sowohl direkt aus Bestandtei-

len der SiAlON-Keramik als auch von Aluminium aus dem Werkstückmaterial und Sauerstoff gebildet 

werden kann. Des Weiteren wurde von [59] nachgewiesen, dass der tribochemische Verschleiß ins-

besondere an der Freifläche dominiert und mechanischer Verschleiß zweitrangig ist, da die erwartete 

Korrelation zwischen Verschleiß V und den mechanischen Eigenschaften mit V ∝ (KIc
-3/4∙HV

-1/2) nach 

[36] nicht auftritt (Abbildung 2.7). Im Gegensatz dazu ist allerdings eine Korrelation zwischen der 

Löslichkeit der Keramikbestandteile in Eisen und dem gemessenen Freiflächenverschleiß nachweis-

bar, wie in Abbildung 2.8 zu erkennen ist. Die Löslichkeit wurde dabei über die Dissoziationsenthalpie 

der Keramikbestandteile und deren freie molare Energie in Eisen berechnet, wie von [59] im Detail 

beschrieben wurde. Die Daten basieren auf eben dieser Veröffentlichung, wurden im Original jedoch 

nicht wie hier dargestellt. Aus Abbildung 2.7 lässt sich ein logarithmischer Zusammenhang der che-

mischen Beständigkeit und des Verschleißverhaltens von SiAlON-Keramiken ableiten. 

Ein direkter Zusammenhang zwischen dem Verschleißvolumen in tribologischen Versuchen und der 

Ausdehnung der Reaktionszone in statischen Wechselwirkungsversuchen konnte nicht gezeigt wer-

den. Es lässt sich allerdings vermuten, dass mit zunehmender Löslichkeit die messbare Dicke der Re-

aktionsschicht abnimmt und dass eine vollständige Lösungsreaktion keine sichtbaren Reaktionspro-

dukte hinterlässt. Zudem muss bei der Betrachtung des Verschleißverhaltens auch der Abtragmecha-

nismus der gelösten bzw. neu gebildeten Phasen berücksichtigt werden. Es ist anzunehmen, dass die 

mechanischen Eigenschaften der tribochemischen Phase unter Kontaktbedingungen (Temperatur, 

Druck- und Scherspannung) aussagekräftiger für das Verschleißverhalten sind, als die des Grundma-

terials. Die reale Kontakttemperatur und der Einfluss der Spanbildung auf den Wärmetransport wur-

den hierbei nicht berücksichtigt, ebenso wenig wie die thermischen Eigenschaften der Keramiken, 

obwohl der chemische Verschleiß thermisch aktiviert ist. Es wird allerdings angemerkt, dass die ge-

samte Zusammensetzung des Werkstückmaterials berücksichtigt werden müsste [59]. 
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[85] untersuchten das Verschleißverhalten von reinem Si3N4 gegen Edelstahl in einem Stift-Scheibe-

Versuch. Dabei stellte sich heraus, dass mit steigender Normalkraft nur der Verschleiß des Keramik-

stifts deutlich zunimmt, während sowohl der Reibkoeffizient wie auch der Verschleiß mit der Gleitge-

schwindigkeit stark ansteigen. Allerdings wurde die Geschwindigkeit in einem relativ schmalen Band 

von 0,8 bis 3,2 m/s variiert. Die Untersuchung der Proben führte zur Schlussfolgerung, dass die Silizi-

umnitridkeramik zu Siliziumoxid oxidiert wird, eine flüssige Phase bildet und hauptsächlich das Silizi-

um aus der Keramik in den Stahl diffundiert. Darüber hinaus wird der mechanische Verschleiß auf-

grund von Adhäsion und Kornausbrüchen stark betont und auch auf den möglichen Einfluss der 

Temperatur hingewiesen. Eine weitere Untersuchung von [27] zeigte, dass eine Wasserschmierung 

zur Verstärkung des Keramikverschleißes führt, wobei auch unter diesen Bedingungen die Gleitge-

schwindigkeit den deutlich stärkeren Einfluss auf das Verschleißverhalten hat als die Normalkraft. 

Auch hier wird ein starker mechanischer Verschleißbeitrag angenommen, der damit erklärt wird, 

dass durch Scherung des Stahlauftrags auf der Keramik Körner aus dem Gefüge gerissen werden. Der 

höhere Verschleiß durch den Einsatz von Wasser wird auf Spannungsrisskorrosion zurückgeführt. 

Von [27] wurde die in Tabelle 2.3 tribochemische Umsetzung durch Oxidation oder Reaktion mit 

Wasser vorgeschlagen. Folglich setzt sich die tribochemisch veränderte Oberfläche aus SiO2 und 

FeSiO3 oder Fe2SiO4 zusammen. Diese Produkte reduzieren den Reibkoeffizient und unterdrücken 

somit die Adhäsion der Kontaktflächen. 

Tabelle 2.3: Mögliche tribochemische Reaktionen  

von Si3N4 im Kontakt mit Wasser und Eisen [27]. 

Si3N4 + 6H2O  3SiO2 + 4NH3 
SiO2 + 2H2O  Si(OH)4 

Si(OH)4 + FeO  FeSiO3 + 2H2O 

Si3N4 + 6H2O + 3FeO  4NH3 + 3FeSiO3 

ebenfalls möglich: 
Si3N4 + 6H2O + 6FeO  4NH3 + 3Fe2SiO4 

 

  
Abbildung 2.7: Verschleißmarkenbreite gegen 
mechanische Verschleißbeständigkeit auf Basis 
von Bruchzähigkeit und Härte für verschiedene 
SiAlONe; nach [59] 

Abbildung 2.8: Verschleißmarkenbreite gegen 
die molare Löslichkeit unterschiedlicher  
SiAlONe in Eisen, basierend auf Daten aus [59] 
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Die Rolle der möglichen Reaktionsprodukte beim Werkzeugverschleiß wurde auch von [86] disku-

tiert. Hierbei wurde zunächst gezeigt, dass der Verschleißkoeffizient von Siliziumwerkstoffen in Ei-

genpaarung bei Raumtemperatur mit steigender Geschwindigkeit ansteigt und ab einer Temperatur 

von 400 °C bei steigender Geschwindigkeit wieder abnimmt. [86] geben auch theoretische Werte zu 

den Blitztemperaturen zwischen Siliziumnitridkeramiken im Geschwindigkeitsbereich von 0,03 bis 

3 m/s anv, die je nach Berechnungsmethoden zwischen 1320 und 3260 °C liegen. In diesem Tempera-

turbereich tritt vor allem die Oxidation von Si3N4 sowie die Erweichung der Glasphase auf, womit 

beide Mechanismen zu einer verschleißreduzierenden Wirkung führen können. Die so gebildete tri-

bochemische Phase sollte idealerweise auch plastisch deformierbar sein, um mechanische Spannun-

gen im Grundmaterial zu vermeiden [86]. Eine derartige tribochemische Phase konnte im BMBF-

Projekt „TechVolk“ an Wendeschneidplatten aus SiAlON-Keramik nach der Bearbeitung von Nickel-

basislegierungen beobachtet werden [1]. Abbildung 2.9 zeigt die Verschleißmarke an einer aufge-

trennten Wendeschneidplatte. Auf der Freifläche sind deutlich die metallischen Ablagerungen zu 

erkennen. Ein Querschliff durch die Schneidkante und die tribochemische Phase (Abbildung 2.10) 

zeigt, dass sich die tribochemische Schicht zwischen der metallischen Ablagerung (hell) und dem Ke-

ramikgefüge bildet.  

Die Untersuchung unterschiedlicher Keramiken im statischen Kontakt mit einer Nickelbasislegierung 

durch [30] zeigt, dass sich zwischen SiAlON-Keramiken und Legierung eine ausgedehnte Flüssigphase 

an der Grenzfläche bildet, die im Kontakt mit reinem Siliziumnitrid nicht beobachtet wird. Die Reakti-

on zwischen SiAlON und Superlegierung tritt dabei ab einer Temperatur von 1200 °C auf. Silizium 

reagiert demnach mit Nickel zu amorphem Nickelsilizid. Des Weiteren wurde die Diffusion von Ele-

menten der Legierung zur Reaktionsgrenzfläche beschrieben, was beispielsweise zur Bildung von 

Chromsilizid führt. Auch das komplexe Carbid Cr5-xSi2-yCx+y konnte in der Reaktionsschicht identifiziert 

werden. 

 

                                                           
v
 Die Oberflächentemperatur im Gleitkontakt ist abhängig von der eingebrachten Reibleistung 

PR = FR∙v = FN ∙µ∙v. 

  
Abbildung 2.9: Ausschnitt einer benutzten Wen-
deschneidplatte aus SiAlON nach der Bearbeit-
ung einer Nickelbasislegierung 

Abbildung 2.10: Präparierter und vergrößerter 
Ausschnitt der Markierung in Abbildung 2.9 mit 
Ablagerung (hell), Triboschicht (grau, homogen) 
und Keramikgrundmaterial (kristallines Gefüge) 
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.Zudem wird erwähnt, dass Chromnitride 

sich aufgrund ihrer niedrigeren freien 

Bildungsenthalpie nicht bilden, wenn 

eher TiN und AlN gebildet werden kön-

nen (Abbildung 2.11). Ist diese Schicht im 

Bearbeitungsprozess stabil, so kann sie 

eine Schutzfunktion für das darunterlie-

gende Grundmaterial übernehmen. In 

der vorliegenden Arbeit werden der Bil-

dungsmechanismus und die Zusammen-

setzung derartiger Schichten eingehend 

untersucht. 

 

 

2.4.4.2 Kompositkeramiken 

Reine Oxidkeramikwerkzeuge (Al2O3+ZrO2) sind trotz ihrer chemischen Stabilität bei der Bearbeitung 

von Nickelbasislegierungen nicht sehr verschleißbeständig, da sie ein schlechtes Thermoschockver-

halten und eine niedrige Bruchzähigkeit besitzen. Abhilfe konnte durch die Zugabe von Titancarbid 

oder Siliziumcarbid zu einer Aluminiumoxidmatrix erreicht werden [88]. Insbesondere Aluminiumoxid 

mit SiC-Whiskerverstärkung (Al2O3/SiCw), welches [68] zufolge speziell für die Bearbeitung von Ni-

ckelbasislegierungen entwickelt wurde, erzielte in Versuchen von [17] auch bei der Bearbeitung von 

gehärteten Stählen und Gußeisenwerkstoffen gute Ergebnisse. Mit diesem Kompositmaterial konn-

ten Schnittgeschwindigkeiten bis 12,5 m/s erreicht werden, was eine deutliche Leistungssteigerung 

gegenüber Hartmetall- und Mischoxidwerkzeugen darstellt [17, 20]. 

Während zwischen Siliziumnitrid bzw. SiAlONen eine hohe Affinität zu Eisen besteht, sind Oxidkera-

miken gegen chemischen Verschleiß weitgehend resistent, unabhängig von der Zusammensetzung 

des Werkstückmaterials [14]. In Gegenwart von Luftsauerstoff wurde an den Verschleißflächen die 

Bildung von Spinellenvi auf Basis der Oxidkeramiken beobachtet [14].. 

[66] beobachteten bei der Bearbeitung von Inconel 718, dass Al2O3/SiC- und Si3N4-Werkzeuge unter 

starkem Freiflächenverschleiß bei Schnittgeschwindigkeiten von 8,3 m/s leiden, wobei lediglich ver-

stärkter Diffusionsverschleiß aufgrund des heißen Werkstückmaterials als Erklärung angeführt wur-

de. An Al2O3/SiCw-Kompositkeramik nimmt der Freiflächenverschleiß mit der Schnittgeschwindigkeit 

zu, wobei hier vor allem die SiC-Whisker angegriffen werden [31]. Bei der niedrigsten Schnittge-

schwindigkeit in diesen Untersuchungen (2,5 m/s) wurde der Verschleiß auf Ausbrüche zurückge-

führt. Die SiC-Whisker in der Aluminiumoxidmatrix werden bei hohen Temperaturen aufgelöst und 

durch Nickel, Eisen und Chrom ersetzt. Der Kohlenstoff bildet mit Titan, Chrom und Niob eine Carbid-

schicht an der Werkzeugoberfläche, die eine weitere Auflösung durch Diffusion verhindert. Durch die 

Degradation der Whisker wird das Matrixmaterial strukturell so geschwächt, dass Aluminiumoxidpar-

tikel unter mechanischer Beanspruchung ausbrechen können. Zudem unterscheiden sich die thermi-

                                                           
vi
 Spinelle sind eine Mineralgruppe, die auf der Kristallstruktur von Magnesiumaluminat MgAl2O4 basieren. 

 
Abbildung 2.11: Freie Bildungsenthalpie für einige ke-
ramische Werkstoffe – SiC nach [87], die restlichen 
nach [30] 
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schen Ausdehnungskoeffizienten der Keramik und des infiltrierenden Legierungsmaterials deutlich, 

so dass es beim Abkühlen zu spannungsbedingter Schädigung kommen kann [31]. 

Bei den Untersuchungen von [30] an verschiedenen Keramiken im statischen Kontakt mit einer Ni-

ckelbasislegierung wurde gezeigt, dass zwischen Al2O3/SiC und der Legierung eine weitaus größere 

Reaktionszone auftritt (600 µm tief) als im Kontakt mit SiAlON (ca. 20 µm), die sich allerdings auf die 

Reaktion mit SiC-Whiskern im Matrixmaterial bezieht. SiC ist ab 1100 °C im Kontakt mit Ni-Cr-

Legierungen instabil. In den Whiskerkanälen sind vorrangig Nickel, Chrom und Silizium zu finden. An 

der Grenzfläche zeigt sich zudem eine Erhöhung der Chrom- und Molybdänanteile, die wahrschein-

lich Carbide bilden, da Silizium kaum registriert wird. Der Kohlenstoff aus den SiC-Whiskern diffun-

diert mit hoher Wahrscheinlichkeit schnell in das Metall und bildet stellenweise Carbidevii. Ni-Si-

Phasen bilden sich zwischen 1100 und 1130 °C. Auch für die Kompositkeramik wird die Bildung eines 

komplexen Carbids der Zusammensetzung Cr5-xSi2-yCx+y angenommen [89, 90]. 

Bei der Bearbeitung von Eisenwerkstoffen gelten aluminiumoxid-basierte Schneidwerkzeuge grund-

sätzlich als chemisch inert aufgrund der vernachlässigbaren Löslichkeit von Aluminiumoxid in Eisen 

bei hohen Temperaturen (2,0∙10-7 wt% in flüssigem Eisen bei 1600 °C) [91]. Jedoch wurden trotzdem 

chemische Reaktionen zwischen Aluminiumoxid und verschiedenen anderen Oxiden beobachtet, 

wobei die Reaktionsraten sehr viel niedriger sind als für siliziumnitridbasierte Keramiken. Auch der 

Kolkverschleiß fällt entsprechend geringer aus, was ein deutlicher Hinweis darauf ist, dass dem che-

mischen Verschleiß mehr Beachtung geschenkt werden muss. Bei näherer Untersuchung von [91] 

konnten unterschiedliche Spinell-Typen als tribochemische Reaktionsprodukte im Kolk nachgewiesen 

werden. Die Reaktionen zwischen Aluminiumoxid und anderen Metalloxiden führen zur Bildung von 

Spinellen und evtl. weiteren Produkten in oberflächlichen Rissen und durch unterschiedliche thermi-

sche Ausdehnungskoeffizienten zum Abblättern der oberflächennahen Randschicht. Im Kontakt mit 

Eisenlegierungen können die typischerweise zur Verstärkung verwendeten Bestandteile der Alumini-

umoxidkomposite wie Titannitrid oder Siliziumcarbid, vorrangig tribochemischem Verschleiß unter-

liegen, da beispielsweise Titan und Eisen Eutektika bilden während SiC eine sehr hohe Affinität zu 

Zersetzung und Diffusion im Kontakt mit Eisen besitzt. Zudem wird eine mechanische Extraktion der 

SiC-Whisker angenommen, womit das Gefüge geschwächt wird und sich die Wahrscheinlichkeit von 

Ausbrüchen erhöht. Allerdings sind die Annahmen zu diesem Pull-out-Mechanismus nicht gesichert. 

                                                           
vii

 Diese Annahme wird durch die Beobachtungen in dieser Arbeit bestätigt. 
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Abbildung 2.12: Oberfläche eines Fräsers aus 
Al2O3/SiCw mit deutlichen Verschleißspuren und 
aufgeschweißten Spänen 

Abbildung 2.13: Querschliff durch die Freifläche 
eines gelaufenen Fräsers aus Al2O3/SiCw. Die 
metallische Ablagerung (hell) dringt bis in die 
Bereiche der SiC-Whisker ein und führt somit 
zur Verzahnung mit der Al2O3-Matrix (dunkel). 

Im Falle der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen wurde im BMBF-Projekt „TechVolk – Technolo-

gie zur Herstellung vollkeramischer Schaftfräser“ [1] in Einsatzversuchen beobachtet, dass es auf den 

Freiflächen von Al2O3/SiCw-Werkzeugen zu Ablagerungen und Aufschweißungen des Werkstückmate-

rials kommt. Dies wird in Abbildung 2.12 deutlich, in welcher vollständig anhaftende Späne am Fräser 

zu erkennen sind. Ein Querschliff dieses verschlissenen Werkzeugs in Abbildung 2.13 zeigt, dass die 

Nickelbasislegierung in die Bereiche der SiC-Whisker eindringt und somit zu einer mechanischen Ver-

zahnung der Ablagerungen führt. Darüber hinaus sind Risse in der Keramik zu erkennen, die auf ein 

bevorstehendes Herausbrechen der oberflächennahen Randschicht hindeuten. Die Untersuchung 

dieser Verschleißphänomene ist ein essentieller Bestandteil dieser Arbeit. 

Aus den Untersuchungen von [92] lässt sich ableiten, dass die Löslichkeits-Verschleiß-Korrelation 

nicht schneidstoffübergreifend zutrifft. In Abbildung 2.14 und Abbildung 2.15 wurden die Verschleiß-

daten aus Untersuchungen von [92] für zwei unterschiedliche SiAlONe und eine Oxidkeramik gegen 

die mechanische Verschleißbeständigkeit bzw. gegen die chemische Löslichkeit der Keramikbestand-

teile in Eisen aufgetragen. Hier lässt sich keine Korrelation erkennen. Die Löslichkeiten und Ergebnis-

se der Verschleißversuche reichen hier nicht aus, um den Verschleiß vorherzusagen. Vielmehr ist eine 

werkstoffspezifische Beurteilung der Verschleißmechanismen notwendig. 
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Abbildung 2.14: Freiflächenverschleiß vs. Abra-
sionsbeständigkeit von Kompositkeramiken mit 
unterschiedlicher Basis (ZrO2, SiAlON X (nur X-
Phase) und SiAlON M (mehrphasig)). Nach [92] 

Abbildung 2.15: Freiflächenverschleiß vs. Lös-
lichkeit von Kompositkeramiken mit unter-
schiedlicher Basis (ZrO2, SiAlON X und SiA-
lON M). Nach [92] 

 

2.5 Schlussfolgerung 
Die Zielsetzung der vorliegenden Arbeit ist es, neben einer jeweils detaillierte Beschreibung der Ver-

schleißmechanismen von SiAlON- und Al2O3/SiC-Schneidkeramiken im Gleitkontakt mit Nickelbasisle-

gierungen, die Beobachtungen unter tribochemischen und kontaktmechanischen Gesichtspunkten 

zusammenzuführen, und damit das jeweilige Verschleißverhalten der Keramiken zu erklären. 

Wie die Übersicht des Wissensstands in vorigen Abschnitt zeigt, sind trotz vieler richtungsweisender 

Arbeiten die Verschleißmechanismen von keramischen Schneidstoffen bei Weitem nicht vollständig 

verstanden. Bisher wurden stichprobenartig Analysen der tribochemischen Produkte durchgeführt 

und chemische Affinitäten zwischen den Schneidstoffen und Werkstückmaterialien beschrieben. 

Diese Reaktionen konnten bestimmten Temperaturbereichen zugeordnet werden und mögliche Ver-

schleißmechanismen wurden am Rande angesprochen. Zusätzlich wurden zum Teil bei Zerspanversu-

chen die Geschwindigkeitsabhängigkeiten des Werkzeugverschleißes aufgezeigt. Eine Zusammenfas-

sung dieser bisherigen Erkenntnisse ist in Tabelle 2.4 dargestellt. Die hier beschriebenen Erkenntnis-

se führen zu der Hypothese, dass der Verschleiß bei der Bearbeitung von Nickelbasislegierungen für 

die beiden Keramiken von der Bildung tribochemischer Produkte bestimmt wird. Es ist weiterhin 

anzunehmen, dass der Einfluss der tribochemischen Reaktionen durch zunehmende Geschwindigkeit 

ebenfalls zunimmt. Eine ungeklärte Frage ist hierbei, ob die Bildung tribochemischer Reaktionspro-

dukte den Verschleiß verstärkt oder reduziert und in welcher Form sich die Verschleißmechanismen 

manifestieren. 

Die Arbeiten, die in diesem Kapitel zitiert wurden, ermöglichen es auch in ihrer Gesamtheit noch 

nicht, das Verschleißverhalten im Detail zu formulieren. Bisher existiert keine Beschreibung des Ver-

schleißverhaltens in Bezug auf die tribologischen Belastungen, d.h. in Abhängigkeit von Reibleis-

tungsregimen und die Aktivierung von unterschiedlichen Verschleißmechanismen. Ebenso fehlt im 

bisherigen Wissenstand eine Erklärung der Verschleißmechanismen, die belastungsabhängig unter-

schiedlich ausgeprägt sind. 
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Die Untersuchungen, die in der vorliegenden Arbeit gemacht wurden, sollen dazu dienen, diese Lü-

cken zu füllen. Dies bedeutet, dass der quantitative Verschleiß hinsichtlich der Gleitgeschwindigkeit 

beschrieben wird und die Verschleißmechanismen für die jeweiligen Geschwindigkeits- bzw. Reibleis-

tungsbereiche betrachtet werden. Auf dieser Basis erfolgt eine Beschreibung des Verschleißverhal-

tens anhand der schematischen Darstellung der Mechanismen bei bestimmten Reibleistungen. Diese 

Ergebnisse werden durch den Vergleich der beiden untersuchten Schneidstoffe SiAlON und 

Al2O3/SiCw ergänzt, da zu erwarten ist, dass das Verschleißverhalten charakteristisch für die jeweilige 

Keramiksorte ist. 

Tabelle 2.4: Charakteristische Verschleißmerkmale für SiAlON- und Kompositkeramiken für die 

spanende Bearbeitung 

SiAlON und Si3N4 Komposit: Al2O3/SiC 

 Bildung einer glasartigen tribochemi-
schen Phase 

 Mechanischer Verschleiß < tribochemi-
scher Verschleiß 

 hohe chemische Affinität zu Eisen und 
Chrom  erhöhter tribochemischer Ver-
schleiß 

 Auflösung der Glasphase durch Kontakt 
mit Eisen  Zerfall des Korngefüges 

 Silizium aus SiAlON reagiert mit Nickel 
aus den Nickelbasislegierungen ab einer 
Temperatur von 1200 °C zu Nickelsilizid 

 weitere mögliche Reaktionsprodukte: 
Chromsilizid, komplexe Carbide  
Cr5-xSi2-yCx+y, Nitride mit Titan und Niob 
sowie aluminiumoxidbasierte Verbin-
dungen 

 Zunehmender Verschleiß mit steigender 
Schnittgeschwindigkeit 

 Reaktion der SiC-Whisker mit Ni-Cr-
Legierungen ab 1100 °C 

 Bildung von Ni-Si-Phasen zwischen 1100 
und 1130 °C 

 Bildung einer Carbidschicht durch Koh-
lenstoff aus den Whiskern und Titan, 
Chrom, Molybdän und Niob aus dem 
Werkstückmaterial, die eine weitere 
Auflösung behindert 

 Reaktion der Whisker reduziert die Fes-
tigkeit des Kompositmaterials  Alumi-
niumoxidpartikel können unter mecha-
nischer Beanspruchung aus der Matrix 
herausbrechen 

 Oxidkeramiken sind gegen chemischen 
Verschleiß weitgehend resistent, unab-
hängig von der Zusammensetzung des 
Werkstückmaterials 

 Spinellbildung durch Reaktion von Alu-
miniumoxid mit Metalloxiden der Werk-
stückoberfläche  möglicherweise Bil-
dung von verschleißredzierenden Tri-
boschichten 
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3 Experimentelles 
Wie aus Kapitel 2 hervorgeht, konnte aufgrund der Korrelation von theoretischer Löslichkeit und 

experimentell bestimmter Verschleißmarkenbreite nachgewiesen werden, dass für SiAlON-

Keramiken der Werkzeugverschleiß von tribochemischen Mechanismen dominiert wird. Im Gegen-

satz dazu zeigten oxidbasierte Mischkeramiken keine derartige Korrelation, was die Vermutung nahe-

legt, dass für diese Schneidstoffe der tribochemische Verschleiß eine untergeordnete Rolle spielt und 

ein anderer Mechanismus dominant ist. Darüber hinaus fehlen bisher belastbare Daten für hohe 

Geschwindigkeiten, wie sie üblicherweise bei der Hochgeschwindigkeitsbearbeitung auftreten. 

Im folgenden Kapitel werden die Vorgehensweise und die dabei eingesetzten Messmethoden be-

schrieben, mit denen die experimentellen Daten gewonnen wurden und wie die Daten ausgewertet 

wurden, so dass diese zu den Ergebnissen in Kapitel 4 führten. 

3.1 Vorgehensweise 
Die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit wurden auf das reine Gleitverschleißverhalten von 

Schneidkeramiken beschränkt, um zusätzliche geometrische Einflüsse (z.B. Belastungsspitzen an 

schartigen Spankanten, Grate auf Eingriffshöhe…) soweit wie möglich auszuschließen. Bei der tribo-

logischen Charakterisierung mittels Stift-Scheibe-Versuchen wurde zudem auf die Verwendung von 

Kühlschmierstoffen verzichtet. Dies hat einerseits den Grund, dass in realen Anwendungen ein mini-

maler Kühlschmierstoffverbrauch angestrebt wird. Andererseits würde das tribologische System 

durch den zusätzlichen Einfluss von Kühlschmierstoffen so komplex, dass die Wechselwirkungen der 

Schneidstoffe und Werkstückmaterialien kaum von den weiteren Einflussgrößen separat betrachtet 

werden könnten. 

Für die Versuche wurden zwei etablierte und handelsübliche Schneidkeramiken verwendet, die als 

repräsentative Schneidstoffe betrachtet werden können. Hierbei handelt es sich um eine SiAlON-

Keramik (im Folgenden SiAlON B) und eine Kompositkeramik (Komposit C), die unter 3.3 näher be-

schrieben werden. Als Gegenkörper wurden Scheiben aus zwei ebenfalls handelsüblichen Nickelba-

sislegierungen (Inconel 718 und Nimonic 90) verwendet, die häufig im Turbinenbau zum Einsatz 

kommen und dort unter anderem mit den gewählten Keramiken bearbeitet werden. 

Aus den tribologischen Versuchen gehen die Reibkoeffizienten direkt hervor, sowie der nach Ver-

suchsende geometrisch messbare Verschleiß. An den tribologisch belasteten Keramikproben wurden 

nach den Verschleißversuchen die mikrostrukturellen Erscheinungsbilder der Verschleißfläche und 

der oberflächennahen Randschicht analysiert. Außerdem wurde die chemische Veränderung der 

Oberfläche und von Ablagerungen untersucht, um eine Bewertung von mechanischen und chemi-

schen Einflüssen durchführen zu können. Da ein starker tribochemischer Effekt erwartet wurde, soll-

ten statische Wechselwirkungsversuche bei hohen Temperaturen näheren Aufschluss über die Reak-

tivität und Reaktionsprodukte zwischen den Materialpaarungen liefern. 

3.2 Methoden 

3.2.1 Versuche zur chemischen Wechselwirkung 
Um die Reaktionsaffinität zwischen den Schneidkeramiken und den Nickelbasislegierungen unabhän-

gig von mechanischen Einflüssen zu untersuchen, wurden statische Wechselwirkungsversuche 

durchgeführt. Hierfür wurden Scheiben der Schneidstoffe und der Nickelbasislegierungen mit polier-
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ten Oberflächen hergestellt und entsprechend der Darstellung in Abbildung 3.1 angeordnet. Die 

Scheibenstapel wurden mit einer Vorspannkraft von 50 N zusammengepresst während der gesamte 

Aufbau unter normaler Luftatmosphäre aufgeheizt wurde. Nach jeweils einer halben Stunde bei Ziel-

temperatur wurde die Anpresskraft für die Haltezeit von einer Stunde auf 1 kN erhöht. Die statischen 

Reaktionsversuche wurden bei 700 °C, 1000 °C und 1200 °C an Luft durchgeführt. Zwischen den Ni-

ckelbasisscheiben und den Keramikscheiben ( = 10 mm bzw. A = 78,54 mm²) herrschte somit eine 

geringe Kontaktpressung von 12,7 MPa. Ein weiterer Scheibenstapel wurde über eine längere Halte-

zeit von 10 h einer Temperatur von 1200 °C ausgesetzt, um das Wachstum der Reaktionszonen mit 

denen bei 1 h Haltezeit zu vergleichen. Der Kraft- und Temperaturverlauf für die drei Temperaturen 

ist im Anhang (8.1) dargestellt. 

 
 

Abbildung 3.1: Abfolge der Materialien in der 
Stapelanordnung 

Abbildung 3.2: Typischer Querschliff durch die 
Kontaktfläche einer Wechselwirkungsprobe 
nach einem 10-stündigen Wechselwirkungsver-
such bei 1200 °C 

 

Experimentelle Untersuchungen an keramischen Fräsern wie auch theoretische Berechnungen [67, 

93] haben gezeigt, dass bei der trockenen Hochgeschwindigkeitsbearbeitung im Schneidkontakt die 

Schmelztemperaturen von Nickelbasislegierungen (um 1300 °C) durchaus erreicht werden können. 

Um diese thermische Belastung im Kontakt zwischen Keramik und Nickelbasislegierung nachzubilden, 

wurden die beiden Nickelbasislegierungen jeweils auf einer der beiden Keramiken mit einer Hochleis-

tungswiderstandsheizung zum Schmelzen gebracht. Die Zieltemperatur von 1500 °C wurde bei einer 

Heizleistung von 2 kW erreicht und für 200 Sekunden beibehalten. Damit wurde gewährleistet, dass 

die Stücke der Nickelbasislegierung vollständig schmelzen und mit der jeweils darunter liegenden 

Keramikscheibe einen flächigen Kontakt bilden. Das Aufschmelzen der Nickelbasislegierung im Kera-

mikkontakt fand unter Argonatmosphäre statt. Die Untersuchung der Wechselwirkungspaarungen 

erfolgte an Querschliffen, die die Grenzflächen und Reaktionszonen zwischen Nickelbasislegierung 

und Keramik freilegen und für analytische Methoden (Abschnitt 3.3.3 und 3.3.4) zugänglich machen. 

Die Darstellung der Querschliffe im Ergebnisteil dieser Arbeit entspricht dem Schema, das in Abbil-

dung 3.2 dargestellt ist. 

3.2.2 Stift-Scheibe-Verschleißversuche 
Die Stift-Scheibe-Versuche wurden auf einem Tribometer durchgeführt(Hersteller: Wazau Mess- + 

Prüfsysteme GmbH), mit dem Rotationsgeschwindigkeiten von 8000 U/min erreicht werden können. 

Als „Stift“ wurden Keramikproben mit der in Abbildung 3.3 gezeigten Geometrie verwendet. Die Ke-

ramikkante wurde mit der Normalkraft FN gegen eine rotierende Scheibe aus einer Nickelbasislegie-
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rung gepresst, wobei ein Linienkontakt in radialer Richtung entsteht (Abbildung 3.4). Aus der Rotati-

onsgeschwindigkeit und dem mittleren Abstand r der 3 mm breiten Keramikprobe zur Rotationsach-

se ergibt sich die Gleitgeschwindigkeit. Je nach Rotationsgeschwindigkeit und Abstand zur Rotations-

achse ergibt sich die in Abbildung 3.5 dargestellte Geschwindigkeitsverteilung entlang der Proben-

breite. Diese wurde in den Versuchen, die auf einem Tribometer (Hersteller: Wazau Mess- + Prüfsys-

teme GmbH) bei maximal 8000 U/min erfolgten, von 1 m/s bis 25 m/s variiert. 

 
 

 

Abbildung 3.3: Schemazeichnung der Keramik-
verschleißproben mit den Abmessungen 
L = 12,9 mm; AI.C. = 12,7 mm; T = 3,0 mm und 
R = 0,8 mm. Die Versuche wurden an jeder der 
abgerundeten Kanten durchgeführt, um ein Ver-
kanten zu vermeiden. 

Abbildung 3.4: Schema des Stift-Schiebe-
Versuchs mit fixierter Keramikprobe und rotie-
render Scheibe aus Nickelbasislegierung 

 

3.2.2.1 Probengeometrie und Kontaktbedingungen 
Die Geometrie der Keramikproben wurde an Wendeschneidplatten angelehnt, die eine sog. CNGN-

Geometrie besitzen, wobei die Buchstaben jeweils für die Form (C: rhombisch mit 80° Öffnungswin-

kel), den Freiwinkel (N: 0°), die Maßtoleranz (G) und den Typ (N: keine Bohrung, kein Spanbrecher) 

stehen. Die verwendeten Proben besitzen einen Kantenradius von 0,8 mm. Die Oberflächen der Ni-

ckelbasisscheiben wurden geschliffen und weisen eine durchschnittliche Rauheit von 

Ra=1,06±0,13 µm auf. 

Wie in Abschnitt 2.3 und Abbildung 2.5 bereits dargestellt wurde, liegen im Einsatz beim Zerspanen 

die Kontaktspannungen direkt an der Schneidkante typischerweise im Bereich von 1,4 bis 1,8 GPa. 

Aus diesem Grund wurden für die Untersuchungen 100 und 200 N als Normalkräfte gewählt, denn 

daraus ergeben sich für die unverschlissenen Proben unter Berücksichtigung der elastischen Verfor-

mung der Kontaktpartner maximale Kontaktspannungen zwischen 1,3 und 2,0 GPa (Tabelle 3.1). Die 

mittleren Kontaktspannungen betragen π/4 der Maximalspannung beim Linienkontakt [94]. Durch 

den auftretenden Verschleiß verändern sich die Kontaktbedingungen während des Versuchs kontinu-

ierlich, da die Kontaktfläche größer wird. Die resultierende Abnahme der Kontaktspannung mit stei-

gender Verschleißtiefe ist in Abbildung 3.6 dargestellt. Hierbei zeigt sich ein starker Abfall über die 

ersten 50 µm Verschleißtiefe, da die Kontaktfläche stark anwächst. Die weitere Vergrößerung der 

Kontaktfläche ist bei steigender Verschleißtiefe weniger stark, weshalb auch die weitere Änderung 

der Kontaktspannung schwächer ausfällt. 
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Abbildung 3.5: Geschwindigkeit entlang des Lini-
enkontakts der Probe bei unterschiedlichen Achs-
abständen r und Rotationsgeschwindigkeiten 

Abbildung 3.6: Theoretischer Verlauf der Kon-
taktspannung für die verwendete Probenge-
ometrie mit zunehmender Verschleißtiefe. Die 
Initialspannungen sind für die Paarung  
SiAlON B/Inconel 718 angegeben 

 

Tabelle 3.1: Kontaktbedingungen und -spannungen bei Hertzschem Linienkontakt nach [94] 

Keramik 
Gegen- 
körper 

Normal- 
kraft 

Kontaktbreite Kontaktfläche 
Effektiver E-

Modul 

Mittlere 
Kontakt- 

spannung 

Maximale 
Kontaktspan-

nung 
N Mm mm² GPa GPa GPa 

Komposit C 
Inconel718 

100 0,02 0,06 
287,2 

1,08 1,38 
200 0,02 0,06 1,53 1,95 

Nimonic90 
100 0,01 0,03 

308,8 
1,12 1,43 

200 0,02 0,06 1,59 2,02 

SiAlON B
Inconel718 

100 0,02 0,06 
260,2 

1,03 1,31 
200 0,02 0,06 1,46 1,86 

Nimonic90 
100 0,02 0,06 

277,8 
1,07 1,36 

200 0,02 0,06 1,51 1,92 

 

3.2.2.2 Bestimmung des Verschleißvolumens an den Keramikproben 
Zur Ermittlung des Verschleißkoeffizienten der Keramiken wurde zunächst das Verschleißvolumen an 

den Proben nach den Versuchen anhand der geometrischen Größen Verschleißtiefe VT und Ver-

schleißmarkenbreite VB berechnet. Die Berechnung des Verschleißvolumens wurde wie nachfolgend 

beschrieben durchgeführt. 

Das seitliche Probenprofil lässt sich als Funktion für zwei Bereich darstellen: 

 

𝑓(𝑥) = {
𝑓1(𝑥) = −√𝑟2 − 𝑥2 + 𝑟;              𝑥 < 𝑥𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧

𝑓2(𝑥) = tan (90° −
𝜃

2
) ∙ 𝑥 + 𝑐;   𝑥 ≥ 𝑥𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧

 (3.1) 

wobei f1(x) bis zu einem Grenzwert xgrenz gilt, ab dem das Probenprofil von einer Kreislinie in eine 

Gerade übergeht. Ab xgrenz gilt die lineare Funktion f2(x). Aufgrund der Parallelogrammform der Pro-

be, muss für die zwei auftretenden Kantenwinkel  = 80° bzw. 100°eine Unterscheidung gemacht 

werden, wie Abbildung 3.7 zu entnehmen ist. Deshalb wird der Grenzwert xgrenz um den Index  er-

weitert und lässt sich wie folgt berechnen: 
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𝑥𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧,𝜃 = sin (90° −

𝜃

2
) ∙ 𝑟 (3.2) 

 

Für die Öffnungswinkel  = 100° und  = 80° ergeben sich somit die Grenzwerte xgrenz,100° = 0,514 mm 

und xgrenz,80° = 0,613 mm und entsprechend die Funktionswerte f(xgrenz,100°) = 0,192 mm und 

f(xgrenz,80°) = 0,294 mm. 

  
Abbildung 3.7: Beschreibung der Probengeo-
metrie und Bestimmung der geometrischen 
Verschleißgrößen 

Abbildung 3.8: Geometrische Größen am Profil 
der Verschleißproben 

Unter Berücksichtigung der geometrisch bedingten Grenzwerte lassen sich Verschleißmarkenbreite 

und Verschleißtiefe allgemein ineinander umrechnen: 

1. Unterhalb der Grenzwerte, d.h. Verschleiß nur im gekrümmten Bereich der Probe: 

 
𝑉𝐵 = 2 ∙ √𝑟2 − (𝑟 − 𝑉𝑇)2 (3.3) 

 

𝑉𝑇 = −√𝑟2 − (
𝑉𝐵

2
)

2

+ 𝑟 (3.4) 

2. Oberhalb der Grenzwerte, d.h. im Bereich der geraden Kante: 

 
𝑉𝐵 = 2 ∙

𝑉𝑇 − 𝑐

tan (90° −
𝜃
2)

 (3.5) 

 
𝑉𝑇 = tan (90° −

𝜃

2
) ∙

𝑉𝐵

2
+ 𝑐 (3.6) 

 

r ist der Eckenradius und c ist jeweils vom Kantenwinkel abhängig, in den vorliegenden Fällen mit 

den Werten:  𝑟 = 0,8 mm; 𝑐80° = −0,445 mm; 𝑐100° = −0,244 mm. 

Mit diesen Größen lassen sich die Seitenflächen des Verschleißvolumens und folglich auch die Ver-

schleißvolumina selbst berechnen. Zunächst gilt für den Bereich des runden Profils folgendes Be-

rechnungsschema zur Bestimmung der Kreissegmentfläche A1: 
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Für 𝑉𝑇 ≤ 𝑉𝑇,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧:   𝑉𝑇 = 𝑟 − √𝑟2 − (
𝑉𝐵

2
)

2
= 𝑟 −

1

2
√4𝑟2 − 𝑉𝐵

2 (3.7) 

 
Für 𝑉𝐵 ≤ 𝑉𝐵,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧:   𝑉𝐵 = 2 √𝑟2 − (𝑟 − 𝑉𝑇)2 = 2√2𝑟𝑉𝑇 − 𝑉𝑇

2 (3.8) 

 
𝐴1 =  𝑟2 ∙ acos (1 −

𝑉𝑇

𝑟
) − √2𝑟𝑉𝑇 − 𝑉𝑇

2 ∙ (𝑟 − 𝑉𝑇) (3.9) 

 

Für den Fall, dass die Verschleißtiefe den Grenzwert VT,grenz übersteigt, muss zusätzlich noch die Tra-

pezfläche A2 bestimmt werden. 

 
Für 𝑉𝑇 > 𝑉𝑇,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧:   𝑉𝑇 = 𝑉𝑇,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧 +

1

tan
𝜃

2

∙
𝑉𝐵−𝑉𝐵,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧

2
 (3.10) 

 
Für 𝑉𝐵 > 𝑉𝐵,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧:   𝑉𝐵 = 2 (𝑉𝑇 − 𝑉𝑇,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧) ∙ tan

𝜃

2
+ 𝑉𝐵,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧 (3.11) 

 
𝐴2 =  

𝑉𝐵 + 𝑉𝐵,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧

2
∙ (𝑉𝑇 − 𝑉𝑇,𝑔𝑟𝑒𝑛𝑧) (3.12) 

 

Die gesamte Seitenfläche lässt sich mit der Probenbreite multiplizieren, um das Verschleißvolumen 

W der Keramikprobe zu berechnen: 

 
𝑊 = 𝐴𝑔𝑒𝑠𝑎𝑚𝑡 ∙ 𝑏 (3.13) 

 

Hierbei ist Agesamt die Summe aus A1 und A2, und b die Probenbreite. Dieses Volumen wurde mit der 

Entwicklung des Gesamtverschleißes verglichen. Der Gesamtverschleiß wurde kontinuierlich wäh-

rend der Versuche als axiale Wegänderung parallel zur Rotationsachse aufgezeichnet. Die Verschleiß-

rate in Form der Verschleißtiefe pro Längeneinheit des Gleitwegs kann auf zwei Arten bestimmt wer-

den. Einerseits als Steigung einer Regressionsgerade und andererseits als Mittelwert der Ableitung 

des Gesamtverschleißes. Prinzipiell unterscheiden sich die Methoden nur in der Reihenfolge der bei-

den Operationen Mittelwertbildung um einen linearen Fit und Bestimmung der Ableitung. Entspre-

chend gering fallen auch die Unterschiede in den Resultaten aus. Ein Beispiel ist in Abbildung 3.9 

dargestellt. In dieser Arbeit wurde der Mittelwert der 1. Ableitung als Verschleißrate verwendet. 

Der Verschleißkoeffizient K ergibt sich aus dem Quotienten aus Verschleißvolumen W der Keramik-

probe und dem Produkt aus Normalkraft FN und Gleitweg s: 

 
𝐾 =  

𝑊

𝐹𝑁 ∙ 𝑠
 (3.14) 
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Wenn der Verschleißkoeffizient konstant ist, 

dann ist er geeignet, das Verschleißverhalten 

unabhängig von Normalkraft und Gleitweg 

wiederzugeben, wobei der Gleitweg für alle 

Versuche gleichermaßen 2000 Meter beträgt. 

Diese Streckenlänge wurde als Kompromiss 

gewählt, bei dem innerhalb angemessener 

Versuchsdauer stabile Reibkoeffizienten und 

messbare Verschleißwerte erreicht werden 

konnten. Das Verschleißvolumen der Keramik 

kann hier nicht kontinuierliche gemessen wer-

den, und gibt daher den Mittelwert über die 

gewählte Streckenlänge wider. 

 

Die Reibleistung P ist das Produkt aus der Gleitgeschwindigkeit v und der Reibkraft FR, die aus dem 

Drehmoment M und dem Achsenabstand r bestimmt wird: 

 

𝑃 = 𝐹𝑅 ∙ 𝑣 =
𝑀

𝑟
∙ 𝑣 = 𝜇 ∙ 𝐹𝑁 ∙ 𝑣 (3.15) 

Die Reibleistung gibt Aufschluss über die Leistung, die im System in Form von Wärme, Umwandlun-

gen, Aufbrechen von Bindungen und Schaffung neuer Oberflächen umgesetzt wird. Dabei ist für die 

Aktivierung tribochemischer Prozesse insbesondere die entstehende Wärme ein wichtiger Faktor, 

der die Reaktivität der Reibpartner maßgeblich beeinflusst. 

3.2.2.3 Temperaturmessung 
Die Messung der Kontakttemperatur ist ein sehr komplexes Problem, das selbst mit aufwändiger 

Instrumentierung nur schwierig zu lösen ist. Im Rahmen dieser Arbeit wurde daher die Messung auf 

die Temperatur der Seitenfläche der Keramikproben eingeschränkt. Diese kann als Indikator für die 

Temperaturentwicklung direkt im Reibkontakt herangezogen werden. Die Oberflächentemperaturen 

wurden mit einer Wärmebildkamera (InfraTec VarioCAM hr) als Bildsequenzen aufgenommen. Diese 

Aufnahmen ermöglichen es, die Temperaturverteilung an der Wendeschneidplatte zeit- und ortsauf-

gelöst nachzuvollziehen. Die Oberfläche der keramischen Materialien erleichtert die Durchführung 

der Experimente, da sie über einen breiten Spektralbereich einen hohen spezifischen Emissionskoef-

fizient nahe 1 besitzen. Die Oberflächen von metallischen Werkstoffen reflektieren stark und weisen 

sehr niedrige spezifische Emissionskoeffizienten auf, was in diesem Bereich zu starken Ungenauigkei-

ten der Messung führt. Die experimentellen Daten sind daher nur im Bereich der Keramikoberfläche 

verlässlich. 

3.2.3 Mikrostrukturelle Untersuchung mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM) und energie-
dispersiver Röntgenspektroskopie (EDX) 

Die Verschleißproben wie auch die Proben aus den Wechselwirkungsversuchen wurden einer mikro-

strukturellen und chemischen Analyse unterzogen. Für diese Untersuchungen kam ein Rasterelektro-

nenmikroskop (Zeiss SUPRA 40VP) mit EDX-Detektor (EDAX) zum Einsatz. Neben den bildgebenden 

Sekundärelektronen und Rückstreuelektronen wird an der Probenoberfläche auch charakteristische 

Röntgenstrahlung erzeugt, die durch Anregung von Elektronenübergängen in den inneren Schalen 

 
Abbildung 3.9: Bestimmung der Verschleißrate 
am Beispiel der Gesamtverschleißtiefe eines 
Stift-Scheibe-Versuchs mit SiAlON auf In-
conel 718 
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der Atome entsteht. Der entsprechende Detektor misst die Energie der absorbierten Röntgenphoto-

nen, womit sie einzelnen Elementen zugeordnet werden können. Hier ist jedoch zu berücksichtigen, 

dass das Anregungsvolumen im Vergleich zur lateralen Auflösung des Rasterelektronenmikroskops 

(Øspot  10 nm) deutlich größer ist (Eindringtiefe 0,2 bis 5 µm, abhängig von Beschleunigungsspan-

nung, Element, Einfallswinkel…). Aus diesem Grund ist die chemische Zusammensetzung nicht exakt 

auf den vorgegebenen Messbereich begrenzt sondern bezieht zum Teil die Umgebung des Mess-

punkts mit ein. Allgemein liegt die Genauigkeit der quantitativen Messung bei ± 0,1 % für Elemente 

mit Ordnungszahlen über 10 (Xenon). In den Messungen sind allerdings insbesondere die Elemente 

Stickstoff (Z = 7) und Sauerstoff (Z = 8) wichtig, die mit größeren Fehlern behaftet sind. Noch leichte-

re Elemente, insbesondere Kohlenstoff (Z = 6), werden deshalb in den Messungen nicht berücksich-

tigt. 

Die Untersuchungen erfolgten in Draufsicht (senkrecht) zur Verschleißfläche und vor allem an Quer-

schliffen der Proben, welche in Abbildung 3.10 und Abbildung 3.11 dargestellt sind. Querschliffe bie-

ten hierbei zwei grundsätzliche Vorteile: Einerseits konnte die Schädigung der Mikrostruktur und der 

Schichtaufbau von Ablagerungen und tribochemischen Produkten nachvollzogen werden, und ande-

rerseits wird die Problematik des tiefergehenden Anregungsvolumens entschärft, wenn angenom-

men werden kann, dass sich die beobachtete Struktur in einigen Mikrometern Tiefe ähnlich fortsetzt. 

Allerdings ist das Anregungsvolumen nicht nur in die Tiefe sondern auch lateral zu berücksichtigen. 

Dies führt bei kleinen heterogenen Strukturen dazu, dass auch aus benachbarten Bereichen Element-

informationen hinzukommen und das Ergebnis verfälschen können. 

  
Abbildung 3.10: Schema der Querschnittpräpa-
ration an Keramikproben zur mikrostrukturel-
len Untersuchung 

Abbildung 3.11: Beispiel eines Querschliffs an 
einer Keramikverschleißprobe 

 

3.2.4 Mikro-Raman-Spektroskopie (µRaman) 
Die Raman-Spektroskopie ermöglicht die Analyse chemischer Verbindungen, die ein charakteristi-

sches Spektrum aufweisen. Der Raman-Effekt [95, 96] beruht auf der inelastischen Streuung von 

Licht an chemischen Bindungen. Bei der inelastischen Streuung werden Phononen von einer mono-

chromatischen Lichtquelle (Laser) angeregt, die nach der Anregung unter Emission von Licht wieder 

in einen energetisch niedrigeren Zustand zurückfallen. Im Falle der elastischen Streuung, d.h. beim 

Zurückfallen auf das Ausgangsniveau, spricht man von Rayleigh-Streuung – das gestreute Photon 

besitzt dieselbe Wellenlänge wie das anregende Photon. Das energetische Niveau nach dem Zurück-

fallen aus dem angeregten Zustand kann vom Ausgangsniveau verschieden sein. Ist das Endniveau 

vom Ausgangsniveau verschieden, so spricht man von Stokes- bzw. Anti-Stokes-Streuung. Bei Stokes-
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Streuung bleibt ein Teil der Energie im bestrahlten Material gespeichert, das emittierte Photon hat 

eine längere Wellenlänge als das Anregungsphoton. Im umgekehrten Fall besitzt das emittierte Licht 

eine höhere Energie (kürzere Wellenlänge) als das eingestrahlte Licht. Dieser Vorgang wird als Anti-

Stokes-Streuung bezeichnet. Die energetischen Übergänge sind in Abbildung 3.12 schematisch dar-

gestellt. 

Das emittierte Streulicht wird von über eine Mikroskop-Optik gebündelt und die Intensität von einem 

CCD-Detektor aufgezeichnet. Das Signal wird als Raman-Verschiebung relativ zur Anregungswellen-

länge in Wellenzahlen mit der Einheit cm-1 angegeben. Die Auftragung der Signalintensität gegen die 

Raman-Verschiebung ergibt das Raman-Spektrum, wie in Abbildung 3.13 als Beispiel für Siliziumnitrid 

dargestellt ist. Da die Anregungsübergänge für ein Material mit bestimmter Zusammensetzung und 

Bindungsstruktur charakteristisch sind, ist auch das Raman-Spektrum charakteristisch und kann als 

Vergleich zur Identifikation von bestimmten Materialien oder typischer Bindungen herangezogen 

werden. 

 
 

Abbildung 3.12: Schema der energetischen 
Übergänge, die zum Raman-Effekt führen 

Abbildung 3.13: Raman-Spektrum von Silizium-
nitrid als Beispiel 

Bei der Mikro-Raman-Spektroskopie (µRaman) wird der Anregungslaser durch einen Mikroskop-

Aufbau auf die Probe fokussiert und ermöglicht somit eine hohe laterale Auflösung von etwa 1 µm. 

Diese Möglichkeit wird genutzt, um ein Raster von Messpunkten auf der Probenoberfläche zu erstel-

len. Somit lassen sich beispielsweise chemische Veränderungen an der Oberfläche detektieren. Um 

Interpretationsfehler bei der Untersuchung auszuschließen, wurden mit den zwei verwendeten La-

serwellenlängen Referenzmessungen auf einem goldbedampften Siliziumwafer durchgeführt, die ein 

Spektrum zeigen, welches nur die Filtercharakteristik wiederspiegelt. Um Raman-aktiv zu sein, müs-

sen in einem Material Phononen möglich sein, die zu einer Änderung der Polarisierbarkeit führen. 

Metallische Werkstoffe sind Raman-inaktiv. 

Für die Untersuchung der tribochemischen Produkte war es notwendig, die Spektren der Ausgangs-

materialien mit denen der Verschleißflächen und der möglichen Reaktionsprodukte aus Datenbanken 

zu vergleichen. Zudem mussten Artefakte aufgrund der Anregungswellenlänge bei der Interpretation 

berücksichtigt werden. Aus diesem Grund wurden nachfolgend die Referenzspektren der Nickelba-

sislegierungen und der unbelasteten Keramiken für zwei unterschiedliche Laserwellenlängen (532 nm 

und 785 nm) aufgenommen. Die Messungen wurden mit einem inVia Raman-Mikroskop des Herstel-

lers Renishaw durchgeführt. 

250 500 750 1000 1250

0

500

1000

1500

2000

2500

 

 

In
te

n
s
it
ä

t 
[C

o
u
n

ts
]

Raman-Verschiebung [cm
-1
]

Name: -Si
3
N

4

RRUFF ID: R120129

Ideal Chemistry: Si
3
N

4



36 

 

  
Abbildung 3.14: Raman-Spektren von SiAlON B 
für die Wellenlängen 532 (rote Linie) und 
785 nm (schwarze Linie) 

Abbildung 3.15: Raman-Spektren von Kompo-
sit C für die Wellenlängen 532 (rote Linie) und 
785 nm (schwarze Linie) 

Die Spektren der Schneidkeramiken zeigen sehr ausgeprägte Unterschiede hinsichtlich ihrer Raman-

Antwort. Die SiAlON-Keramik (Abbildung 3.14) zeigt bei 532 nm nur Untergrundrauschen, während 

785 nm zu einer Anregung der typischen Si3N4-Signale bis 2000 cm-1 und zu starker Fluoreszenz um 

2500 cm-1 führt. Somit scheidet für die Analyse der SiAlON-Keramik die Anregungswellenlänge von 

532 nm aus. Für die Komposit-Keramik tritt bei 532 nm ein ansteigendes Untergrundrauschen zu 

höheren Wellenzahlen auf, bei 785 nm liegt ein ähnliches Rauschen bei niedrigen Wellenzahlen vor 

und nimmt zu höheren Wellenzahlen wieder ab. Die Siliziumkarbid-Signale sind für 785 nm stark aus-

geprägt (etwa 800 und 950 cm-1), während für 532 nm das Signal der Aluminiumoxidmatrix bei 

417 cm-1 und ein SiC-Signal bei 798 cm-1 deutlich zu identifizieren sind. Somit ist der 532 nm-Laser für 

die Untersuchung der Komposit-Keramik besser geeignet. 

Bei der µRaman-Spektroskopie ist zu beachten, dass die Anregungstiefe, welche zwischen 1 und 

15 µm liegen kann, von mehreren Faktoren abhängig ist. Auf der instrumentellen Seite spielen die 

Brennweite und Vergrößerung des Objektivs sowie die Wellenlänge und Intensität des Lasers eine 

Rolle, andererseits ist die Eindringtiefe des Lasers vom Probenwerkstoff und dessen optischen Eigen-

schaften abhängig. 

 

3.3 Materialien 
Nachfolgend werden die zu charakterisierenden Schneidkeramiken SiAlON B und Komposit C und die 

als Gegenkörper verwendeten Nickelbasislegierungen Inconel 718 und Nimonic 90 vorgestellt. 

3.3.1 SiAlON B 
Die Keramik SiAlON B (kommerziell erhältlich als KY1540 bei Kennametal Inc.) besitzt eine mittlere 

Korngröße von 0,4 µm und einen Glasphasenanteil mit ca. 2,7 at% Ytterbium. Der Glasphasenanteil, 

der über das Flächenverhältnis in Abbildung 3.16 bestimmt werden kann, beträgt ca. 7 %. Die EDX-

Analyse (Tabelle 3.2) verdeutlicht die Schwierigkeit einer exakten Bestimmung der Zusammenset-

zung, die in 3.2.3 beschrieben wurde. Insbesondere beim Glasphasenanteil sind untypisch hohe An-

teile von Silizium und Stickstoff vorhanden, die aus darunterliegenden oder benachbarten SiAlON-

Körnern stammen können. Darüber hinaus handelt es sich aufgrund der Gesamtzusammensetzung 

nicht um reines SiAlON, welches eine Stöchiometrie der Form MxSi(12-n-m)Al(n+m)N16-nOn besitzen müss-

te. Bei SiAlON B ist der Siliziumnitridanteil deutlich erhöht. Die mechanischen Kennwerte der SiAlON-
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Keramik wurden vom Fraunhofer IKTS im Rahmen des BMBF-Projekts „TechVolk“ ermittelt und sind 

zusammen mit den Werten für die Komposit C-Keramik in Tabelle 3.4 aufgeführt [1]. 

Tabelle 3.2: Elementare Zusammensetzung von SiAlON B (EDX-Analyse) 

SiAlON B at% Si Al O N Yb 

Gesamtzusammensetzung  41,9 7,1 4,9 45,0 1,1 

Korngefüge  41,0 6,9 4,6 46,6 0,9 

Glasphase  38,1 7,7 15,6 34,5 4,2 

 

  
Abbildung 3.16: Bild der Mikrostruktur SiAlON 
B; die dunklen Bereiche sind Körner mit α- und 
β-Struktur, dazwischen ist hell die Glasphase zu 
erkennen. 

Abbildung 3.17: Bild der Mikrostruktur von 
Komposit C. Die langgestreckten bzw. runden 
Bestandteile sind SiC-Whisker (dunkel), die um-
gebende Matrix besteht aus Al2O3 (hell). 

3.3.2 Komposit C 
Die Mischkeramik Komposit C (kommerziell erhältlich als KY4300 bei Kennametal Inc.) besitzt etwas 

höhere mechanische Kennwerte als die zuvor behandelte SiAlON-Keramik und wird ebenfalls für die 

Zerspanung von schwer bearbeitbaren Legierungen eingesetzt. Die Keramik besteht aus einer Alumi-

niumoxidmatrix, in der Siliziumcarbid-Whisker eingebettet sind. Die SiC-Whisker in der Matrix führen 

zu einer Steigerung der Bruchzähigkeit im Vergleich zu reinem Aluminiumoxid, da sie wachsende 

Risse im Gefüge umlenken und Spannungsspitzen reduzieren können. Das Gefüge ist dicht gesintert 

und weist ebenso wie die SiAlON-Keramik keine Poren auf. Eine Glasphase ist in diesem Material 

nicht zu identifizieren. 

Tabelle 3.3: Elementare Zusammensetzung von Komposit C in at% (EDX-Analyse) 

Komposit C at% Al O Si C 

Gesamtzusammensetzung 
 

34,7 43,4 14,4 7,5 

Matrix  41,4 51,2 4,9 2,5 

Whisker  23,1 24,5 29,7 22,6 

Die Stöchiometrien, die mittels EDX-Analyse ermittelt wurden sind für Al2O3 und SiC nicht exakt und 

eine Folge des relativ großen Anregungsvolumens, das stets Anteile von Whiskern und Matrix erfasst. 

Allerdings ist zu beachten, dass ein Verhältnis von etwa Al5O6Si2C vorliegt. Hieran lässt sich die bereits 

in 3.2.3 erwähnte fehlerbehaftete Bestimmung von Kohlenstoff mittels EDX erkennen, welcher in 
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nachfolgenden Messungen nicht mehr berücksichtigt wird. Für die Zusammensetzung konnte daher 

nur eine Abschätzung gemacht werden. Der ermittelte SiC-Anteil liegt bei 32 at% und ist somit relativ 

nahe an den 30 %, die der Hersteller angibt. Die mechanischen Kennwerte wurden im Rahmen eines 

Forschungsprojektes vom Fraunhofer IKTS ermittelt. Sie sind zusammen mit den Werten der SiA-

lON B-Keramik in Tabelle 3.4 aufgeführt. 

Tabelle 3.4: Mechanische Kennwerte der untersuchten Keramiken bei Raumtemperatur 

 Härte HV10 E-Modul Bruchzähigkeit KIC (Anstis) 

SiAlON B 1641±20 (16,1 GPa) 334 GPa 4,8 MPa∙m1/2 
Komposit C 2080±44 (20,4 GPa) 400 GPa 4,9 MPa∙m1/2 

3.3.3 Nickelbasislegierungen 
Bei den verwendeten Nickelbasislegierungen handelt es sich um die Knetlegierungen Nimonic 90 

(Werkstoffnummer 2.4632) und Inconel 718 (Werkstoffnummer 2.4668). Diese Legierungen sind vor 

allem für Turbinenanwendung der Luftfahrt und der Energieerzeugung im Einsatz. Der Werkzeugver-

schleiß bei der Bearbeitung dieser schwer zerspanbaren Werkstoffe ist ein immenser Kostenfaktor, 

woraus sich ein wirtschaftliches Interesse an der Untersuchung des Verschleißverhaltens von 

Schneidkeramiken im Kontakt mit eben diesen Werkstoffen ableiten lässt. 

Die beiden Legierungen sind sich in ihren mechanischen und thermischen Eigenschaften sehr ähnlich 

und unterscheiden sich am deutlichsten in ihren Zusammensetzungen, d.h. in ihrem Kobalt- und Ei-

sengehalt, sowie in den zusätzlichen Elementen Niob und Molybdän, die nur in Inconel 718 enthalten 

sind (Tabelle 3.5). 

Tabelle 3.5: Zusammensetzung nach EDX-Messung 

Element Al Si Nb Mo Ti Cr Mn Fe Co Ni 

Inconel 718 1,8 0,2 2,9 1,7 1,2 20,7 0,0 19,3 0,4 51,8 

Nimonic 90 3,6 0,4 - - 2,9 20,9 0,1 0,5 14,5 57,1 
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4 Ergebnisse 
Die Ergebnisse, die in diesem Kapitel dargestellt werden, zeigen systematisch die relevant erschei-

nenden Aspekte der chemischen Affinität von Schneidstoff und Werkstückmaterial, des quantitativen 

Verschleißverhaltens für einen breiten Geschwindigkeitsbereich sowie der Verschleißmechanismen 

auf mikrostruktureller Ebene. Hierzu wurden statische Wechselwirkungsversuche zwischen Schneid-

stoff und Werkstückmaterial sowie tribologische Stift-Scheibe-Versuche durchgeführt. Die Reakti-

onsproben wie auch die Verschleißproben wurden einer eingehenden mikrostrukturellen Analyse 

unterzogen, so dass auftretende Mechanismen im Detail untersucht werden konnten. Die ausführli-

che Interpretation der Ergebnisse erfolgt im Kapitel 5 dieser Arbeit. 

4.1 Untersuchungen zum Verschleißverhalten an SiAlON B gegen Nickelbasislegie-
rungen 

4.1.1 Chemische Wechselwirkung zwischen SiAlON B und Nickelbasislegierungen 
Die Vorgehensweise bei den statischen Wechselwirkungsversuchen wurde in Kapitel 3 beschrieben. 

Im Folgenden wird auf die chemischen Zusammensetzungen der Reaktionszonen eingegangen, eben-

so wie auf die strukturellen Veränderungen, die an keramographischen Querschliffen beobachtet 

wurden. 

4.1.1.1 Wechselwirkungspaarung SiAlON B / Inconel 718 
Die Wechselwirkung zwischen den beiden Materialien wurde zunächst an Scheiben untersucht, die 

bei 700, 1000 und 1200 °C mit einer Kraft von 1 kN für 10 Stunden aufeinander gepresst wurden. Die 

Übersicht der Oberflächen ist in Abbildung 4.1 zu sehen. 

Die oberflächliche Untersuchung zeigt bei 700 °C keine nennenswerte Veränderung der Proben. Bei 

1000 °C kommt es einerseits zur Oxidation der Inconel-Oberfläche in Bereichen, in denen die Keramik 

keinen Kontakt mit der Scheibe hatte. Die Kontaktfläche zeigt auf beiden Probenkörpern eine sicht-

bare Veränderung, wobei keine starke Bindung ausgebildet wurde. Der Versuch bei 1200 °C zeigt 

 

Abbildung 4.1: Oberflächen der Kontaktproben nach den Wechselwirkungsversuchen über zehn 
Stunden 
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hingegen eine starke Wechselwirkung der beiden Werkstoffe, in deren Folge beim Trennen der Pro-

ben großflächige Ausbrüche an der SiAlON-Keramik auftreten, die an der Inconel 718-Scheibe haften 

bleiben. Aufgrund dieser starken Reaktion werden im Folgenden die Querschliffe an Proben unter-

sucht, die bei 1200 °C ausgelagert wurden. 

In Abbildung 4.2 ist ein deutlicher Übergang des rein metallischen Werkstoffs Inconel 718 (homoge-

ner Bereich) im oberen Bilddrittel zur ca. 30 µm dicken Reaktionszone zu erkennen. Die Reaktionszo-

ne setzt sich aus verschiedenen Phasen zusammen, wobei ein gradueller Übergang zur ursprüngli-

chen SiAlON-Keramik sichtbar ist. Die zugehörige Elementaranalyse der gekennzeichneten Positionen 

ist in Tabelle 4.1viii angegeben. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 11,8 25,3 32,0 5,3 30,8 40,1 

O 11,8 19,1 7,9 12,5 14,4 5,4 

Al 0,2 7,3 48,7 7,0 4,9 7,0 

Si 12,8 4,6 2,0 8,3 4,6 45,1 

Nb 4,4 3,8 0,2 0,3 4,0 0,2 

Mo 4,7 1,1 0,2 0,0 0,2 0,0 

Ti 0,1 3,6 0,1 0,0 0,1 0,1 

Cr 26,1 26,2 2,9 4,3 30,5 0,2 

Mn 0,1 0,0 0,1 0,2 0,0 0,1 

Fe 2,6 0,7 1,0 19,4 1,4 0,1 

Co 0,2 0,0 0,0 0,3 0,1 0,1 

Yb 0,1 1,3 1,2 0,5 0,9 1,4 

Ni 25,4 7,0 3,7 41,9 8,1 0,2 

Abbildung 4.2: Querschliff der Grenzfläche  
SiAlON B/Inconel 718 nach 10 Stunden bei 1200 °C an 

Luft. (Reaktionszonentiefe  30 µm) 

Tabelle 4.1: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Inconel 718-Reaktionszone 

Der homogen erscheinende Bereich an Position 1 weist in etwa gleiche Anteile von Nickel und Chrom 

aus der Legierung, sowie Stickstoff, Sauerstoff und Silizium auf, welche aus der Keramik stammen 

und durch Diffusion in die Legierung gelangt sind. An Position 2 ist die ursprüngliche Keramikoberflä-

che noch ansatzweise zu erkennen. Hier liegen hauptsächlich Chrom, Stickstoff und Sauerstoff vor. 

Mit 4 at% ist dies zudem der einzige Bereich, in welchem eine nennenswerte Titankonzentration 

auftritt. An Position 3 treten amorph erscheinende Aluminiumnitrid- und Aluminiumoxidausschei-

dungen auf. Im Bereich von Position 4, wenige Mikrometer unterhalb der früheren Keramikoberflä-

che treten überwiegend Nickel, Eisen und Sauerstoff in einer homogenen Phase auf. An Position 5 

bildet sich eine teilkristalline Phase, die aufgrund der Chrom- und Stickstoffanteile von jeweils 31 at% 

als CrN-basiert betrachtet wird. An Position 6 liegt die SiAlON-Keramik im Ausgangszustand vor. 

 

 

 

 

                                                           
viii

 In dieser und allen weiteren Tabellen zu EDX-Messungen sind besonders auffällige Veränderungen in der 

elementaren Zusammensetzung durch eine graue Schattierung hervorgehoben. 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 13,6 18,1 14,7 42,3 

O 10,9 9,4 12,3 4,8 

Al 0,9 27,8 12,3 7,4 

Si 0,2 1,5 2,0 43,8 

Nb 6,2 1,3 2,4 0,2 

Mo 1,5 0,6 0,9 0,0 

Ti 6,9 0,6 0,4 0,0 

Cr 15,3 8,7 16,9 0,1 

Mn 0,0 0,0 0,0 0,0 

Fe 12,3 8,3 9,7 0,1 

Co 0,2 0,0 0,2 0,1 

Yb 0,2 1,0 0,9 1,2 

Ni 32,0 22,8 27,4 0,2 

Abbildung 4.3: Querschliff der Grenzfläche SiA-
lON B/Inconel 718 nach 200 Sekunden bei 1500 °C.  

(Reaktionszonentiefe  30 µm). Die rot umrandeten 
Bereiche sind in Abbildung 4.4. und 4.5. vergrößert dar-
gestellt. 

Tabelle 4.2: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Inconel 718-Reaktionszone 

Abbildung 4.3 zeigt die Reaktionszone nachdem SiAlON B für 200 Sekunden im Kontakt mit 1500 °C 

heißer Inconel 718-Schmelze war. Das Gefüge an Position 1 setzt sich hauptsächlich aus den Legie-

rungselementen Nickel, Chrom und Eisen, sowie Stickstoff und Sauerstoff zusammen, wobei Sauer-

stoff und Stickstoff aus dem Keramikgefüge stammen, da das Aufschmelzen unter Argon-Atmosphäre 

erfolgte. Im Bereich von Position 2 ist das Gefüge heterogen und weist einen erhöhten Stickstoffgeh-

alt von 18 at% auf. Aluminium und Nickel bilden die weiteren Hauptbestandteile dieser Phase. Die 

Bildung von Al2O3 und AlN ist wahrscheinlich, wobei zudem noch eine stabile Legierungsphase aus 

Aluminium und den weiteren vorliegenden Metallen möglich ist. An Position 3 liegen Stickstoff, Sau-

erstoff und Aluminium aus der Keramik vor, sowie Nickel, Chrom  und Eisen aus der Legierung. Die 

Struktur in diesem Bereich deutet auf eine mehrphasige Zusammensetzung, bei der jedoch aufgrund 

der Elementverhältnisse von keiner der ursprünglichen Verbindungen ausgegangen werden kann. 

Silizium liegt bei einem geringen Anteil von 2 at%, was auf die Diffusion von Silizium in die Legie-

rungsschmelze hindeutet. Darunter liegt an Position 4 die SiAlON-Keramik in ihrer Ausgangszusam-

mensetzung vor. 

Abbildung 4.4 zeigt einen Ausschnitt der Übergangszone von der Schmelze zur vormaligen Keramik-

oberfläche nach dem Versuch aus Abbildung 4.3. Im oberen Bilddrittel ist die aufgeschmolzene und 

wiedererstarrte Nickelbasislegierung zu sehen (Position 1 und 2). Darunter befindet sich eine eben-

falls metallische Phase, die sich durch größere annähernd homogene Bereiche (Position 4) auszeich-

net, in denen etwas dunklere, kornartige Strukturen (Position 3) vorliegen. Die Positionen 1 und 4 

unterscheiden sich nur geringfügig in der Zusammensetzung, die hauptsächlich auf Nickel, Eisen und 

Chrom basiert und Anteile von ca. 8 at% Sauerstoff und 6 at% Stickstoff aufweist. An Position 2 ist 

insbesondere der hohe Titananteil mit 12 at% auffällig, ebenso wie die erhöhten Stickstoff- und Sau-

erstoffanteile. Diese Anteile können in den Verbindungen TiN, TiO2, CrN, und TiAlN/TiAlO vorliegen. 

Im Bereich um Position 3 fallen die hohen Anteile von Chrom und Sauerstoff auf, die für Chromoxid-

basierte Verbindung sprechen. 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 6,3 16,2 5,8 6,4 23,2 20,5 

O 8,2 13,1 17,6 7,5 7,8 9,8 

Al 1,3 2,6 0,2 1,1 36,2 31,9 

Si 1,0 0,5 0,2 2,1 0,9 1,0 

Nb 1,0 7,9 0,7 0,9 2,0 1,8 

Mo 0,7 1,4 1,8 0,3 0,3 0,7 

Ti 1,2 12,1 1,1 1,1 2,0 1,4 

Cr 11,2 13,2 45,1 8,2 4,7 11,2 

Mn 0,1 0,1 0,0 0,1 0,1 0,0 

Fe 17,0 9,0 12,4 17,3 5,5 6,0 

Co 0,4 0,2 0,3 0,2 0,1 0,2 

Yb 0,0 0,1 0,0 0,6 0,7 0,9 

Ni 51,8 23,7 15,0 54,1 16,5 14,7 

Abbildung 4.4: Detail des Übergangs von Legierung zur 
Reaktionszone für SiAlON B/Inconel 718 nach 200 Se-
kunden bei 1500 °C (oberes rotes Rechteck in Abbildung 
4.3) 

Tabelle 4.3: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Inconel 718-Reaktionszone 

Die heterogene, feinkörnige Struktur im unteren Bilddrittel weist zwischen den Positionen 5 und 6 

Variationen ca. 5 at% im Chrom- und Aluminiumgehalt auf, wobei an Position 5 4,3 at% mehr Alumi-

nium und 6,5 at% weniger Chrom auftritt als an Position 6. Weitere Unterschiede bei Stickstoff und 

Sauerstoff sowie Eisen und Nickel sind nachweisbar, aber gering. Hier erscheinen die Anteile eben-

falls jeweils vertauscht zu sein. Die Anteile dieser Elementpaare ergeben jeweils annähernd dieselbe 

Summe, und somit etwa (Al,Cr)4(Fe,Ni)2(N,O)3. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 Pos7 

N 9,9 16,5 16,6 26,9 25,8 24,7 41,6 

O 15,1 18,1 10,9 9,2 8,2 12,6 4,1 

Al 5,9 7,2 6,1 7,1 6,6 6,0 7,5 

Si 2,5 2,3 7,8 16,6 23,1 10,2 43,4 

Nb 1,8 3,4 2,1 1,2 1,1 3,1 0,4 

Mo 1,2 1,3 0,4 0,6 0,9 0,9 0,0 

Ti 0,2 0,3 0,2 0,2 0,2 0,2 0,0 

Cr 27,6 32,4 14,0 16,9 20,1 24,6 1,3 

Mn 0,1 0,0 0,0 0,0 0,2 0,0 0,0 

Fe 9,5 4,9 9,9 5,4 3,9 4,4 0,2 

Co 0,3 0,2 0,3 0,1 0,2 0,1 0,0 

Yb 1,0 2,0 1,7 1,6 0,6 1,7 0,9 

Ni 25,0 11,4 30,1 14,3 9,2 11,6 0,7 

Abbildung 4.5: Übergang von der Reaktionszone zur 
Keramik; SiAlON B/Inconel 718 nach 200 Sekunden bei 
1500 °C (unteres rotes Rechteck in Abbildung 4.3) 

Tabelle 4.4: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Inconel 718-Reaktionszone 

In Abbildung 4.5 ist der Übergang von der Reaktionszone zur Keramik im Detail abgebildet. Das Gefü-

ge der Reaktionszone zeigt Helligkeitsunterschiede aufgrund unterschiedlicher Phasen. Darüber hin-

aus sind Partikel der Keramik zu erkennen, die bereits aus dem Gefüge gelöst sind und abgebaut 

werden. 

An Position 1 liegen hauptsächlich Nickel, Chrom, Eisen sowie Sauerstoff und Stickstoff vor. Nahe an 

der Grenzfläche zur Keramik (Position 2) ist der Chromanteil in der Reaktionsphase deutlich erhöht, 

ebenso wie die Anteile von Stickstoff und Sauerstoff. Des Weiteren erreicht die Ytterbium-

Konzentration mit 2 at% den höchsten Wert in diesem Bildausschnitt. Die Positionen 3 bis 6 stellen 

unterschiedliche Zersetzungsstadien der Keramik innerhalb der Reaktionszone dar. Der Stickstoffan-
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teil ist im Vergleich zur ursprünglichen Keramik an diesen Positionen deutlich geringer, der Sauer-

stoffanteil liegt jedoch stets über der Ausgangskonzentration von 4 at%. Dies ist ein Hinweis darauf, 

dass die oxidische Glasphase stark mit den Legierungselementen reagiert und Stickstoff offenbar 

sowohl schnell über eine weitere Distanz diffundiert wie auch gasförmig entweicht. An Position 7 

liegt die ursprüngliche SiAlON-Keramik vor. 

Folgerungen zur Wechselwirkung zwischen SiAlON B und Inconel 718: 

Die Elemente Silizium, Stickstoff und Sauerstoff aus der Keramik diffundieren bei 1200 °C in die Ni-

ckelbasislegierung, in der je nach Konzentration und Temperatur die Bildung von Nickelsiliziden mög-

lich ist [97]. An der ursprünglichen Grenzfläche von Legierung und Keramik reichern sich insbesonde-

re Stickstoff und Sauerstoff sowie Titan und Chrom an. Es bilden sich in diesem Bereich glasartige 

Ausscheidungen, die auf AlN und Al2O3 basieren, da Aluminium an der Grenzfläche als nicht mobiler 

Anteil verbleibt. Unterhalb der ursprünglichen Grenzfläche liegt eine homogene Phase vor, die sich 

primär aus Nickel, Eisen und Sauerstoff zusammensetzt. Diese Phase ist nicht bis zum Keramikgefüge 

ausgedehnt (Abbildung 4.2). Dazwischen ändert sich die Zusammensetzung und eine Phase auf 

Chromnitrid-Basis mit weiteren Bestandteilen der Keramik bildet die zweite Reaktionszone, in der 

kristalline Strukturen erkennbar sind. Innerhalb der Reaktionszone ist die Bildung von komplexen 

Silikaten zu erwarten. 

Im Kontakt mit der 1500 °C heißen Schmelze werden von der Keramik die Elemente Sauerstoff und 

Stickstoff freigesetzt. Sie diffundieren schneller als Silizium und Aluminium in die Legierungsschmel-

ze. Im angrenzenden Bereich auf der Keramikseite bilden sich oxidische und nitridische Verbindun-

gen mit Aluminium in Form einer glasartigen Phase, wie sie auch bei 1200 °C beobachtet wurde. Die 

Zone, die sich aufgrund des Auflösungsprozesses der Keramik durch die Schmelze bildet, beinhaltet 

sowohl Stickstoff und Sauerstoff, wie auch die Metalle Aluminium, Chrom, Eisen und Nickel. Auffällig 

ist hier der sehr geringe Siliziumanteil. 

Nach dem Kontaktversuch treten im Bereich der ursprünglichen Grenzfläche zwei Phasen in der 

Schmelze auf. Einerseits eine metallische Matrix aus Nickel, Eisen und Chrom und andererseits Aus-

scheidungen, deren Zusammensetzungen auf die Verbindungen TiN, TiO2, CrN und TiAlN/TiAlO 

schließen lassen. Darüber hinaus sind Chrom- oder Eisenoxide wahrscheinlich. Näher an der Keramik 

bildet sich eine heterogenen Struktur, die sich mit folgender Stöchiometrie beschreiben lässt: 

(Al,Cr)4(Fe,Ni)2(N,O)3. 

Im Übergangsbereich von der Reaktionszone zur Keramik treten einzelne SiAlON-Körner in metalli-

scher Umgebung auf. Sie sind ein deutlicher Hinweis darauf, dass die oxidische Glasphase der Kera-

mik zuerst mit der Schmelze reagiert, weshalb auch ein hoher Sauerstoffanteil in der Reaktionszone 

nahe am Übergang zur Keramik beobachtet wird. Darüber hinaus reagiert Chrom offensichtlich sehr 

stark mit der Keramik, da es nahe der Übergangszone in hohen Konzentrationen vorkommt und so-

gar in der Randschicht der Keramik nachweisbar ist. 
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4.1.1.2 Wechselwirkungspaarung SiAlON B / Nimonic 90 
Analog zum Versuch mit Inconel 718 wurden Wechselwirkungspaarungen von SiAlON B und Nimo-

nic 90 bei unterschiedlichen Temperaturen untersucht. Da sich die Ergebnisse nicht grundlegend von 

denen mit Inconel 718 unterscheiden, wird an dieser Stelle nur eine Zusammenfassung dargestellt. 

Die experimentellen Daten sind dem Anhang (8.2.3) zu entnehmen. 

Bei 1200°C an Luft bildet sich an der ursprünglichen Grenzfläche zwischen Legierung und Keramik 

eine glasartige Phase, die auf Al2O3 basiert. Unterhalb davon liegt eine Schicht aus metallischer Legie-

rung mit hohem Siliziumgehalt, an die sich die unmittelbare Reaktionszone anschließt. Diese wird 

von Verbindungen aus Chrom und Titan aus der Legierung mit Stickstoff und Sauerstoff aus der Ke-

ramik dominiert. 

Beim Kontakt der SiAlON-Keramik mit der Nimonic 90-Schmelze (1500 °C) bilden sich große Poren, 

die auf eine heftige Gasentwicklung schließen lassen. Hierbei handelt es sich höchstwahrscheinlich 

sowohl um Stickstoff als auch um Sauerstoff. Nahe an der ursprünglichen Grenzfläche bilden sich 

Titan-Stickstoffverbindungen, die sich als Ausscheidungen deutlich von der Legierungsschmelze ab-

heben. Diese treten auch zusammen mit Aluminium und Sauerstoff auf, was ein Hinweis auf Ti-Al-O-

N-Verbindungen ist. Unterhalb der so entstandenen porösen Struktur befindet sich die Reaktionszo-

ne. Die Metallschmelze bildet eine fortschreitende Reaktionsfront, die nach und nach die SiAlON-

Keramik auflöst. Hierbei wird deutlich, dass zuerst die Glasphase der Keramik in die Schmelze über-

geht und anschließend die Körner, die nun nicht mehr in einem festen Korngefüge vorliegen, durch 

Diffusionsprozesse abgebaut werden. 

 

4.1.2 Quantitative Verschleißanalyse von SiAlON B im Stift-Scheibe-Versuch 
In den Stift-Scheibe-Versuchen wurde das Verschleißverhalten der SiAlON-Keramik im Gleitkontakt 

mit den Nickelbasislegierungen Inconel 718 und Nimonic 90 untersucht. Dabei wurden die Reibkoef-

fizienten aus dem resultierenden Drehmoment sowie der geometrische Verschleiß der Keramikpro-

ben bestimmt. Die Werte für unterschiedliche Normalkräfte und unterschiedliche Gleitgeschwindig-

keiten sind in den folgenden zwei Abschnitten dargestellt. Die Kontaktspannungen zu Versuchsbe-

ginn sind im Kapitel 3 in Tabelle 3.1 für alle Materialkombinationen angegeben. 

4.1.2.1 Verschleißverhalten der Paarung SiAlON B und Inconel 718 
In Abbildung 4.6 und Abbildung 4.7 ist jeweils die axiale Wegänderung der Prüfmaschine während 

des Versuchs für die Paarung SiAlON B (Stift) gegen Inconel 718 (Scheibe) dargestellt. Diese Änderung 

entspricht der verschleißbedingten Höhenabnahme zwischen beiden Reibpartnern, bzw. der Ge-

samtverschleißtiefe. Abbildung 4.6 zeigt die Gesamtverschleißtiefe jeweils für einen Gleitweg von 

2000 m für unterschiedliche Gleitgeschwindigkeiten bei einer axialen Anpresskraft von 100 N. Dies 

entspricht einer anfänglichen mittleren Kontaktspannung bei Linienkontakt von pm,100N = 1,03 GPa 

bzw. einer maximalen Kontaktspannung von pmax,100N = 1,31 GPa (jeweils nach Hertz). Für die An-

presskraft von 200 N (Abbildung 4.7) ergeben sich analog Kontaktspannungen von pm,200N = 1,46 GPa 

und pmax,200N = 1,86 GPa. In beiden Fällen wird deutlich, dass der Verschleiß für die Geschwindigkeiten 

1 m/s; 10 m/s und 25 m/s kontinuierlich mit dem Gleitweg zunimmt. Ein davon abweichendes Ver-

schleißverhalten ist in beiden Fällen für die Geschwindigkeit 5 m/s zu beobachten. 
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Abbildung 4.6: Verlauf der Gesamtverschleißtie-
fe zwischen SiAlON B und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 4.7: Verlauf der Gesamtverschleißtie-
fe zwischen SiAlON B und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 

Bei 5 m/s  ist für 100 N praktisch keine Änderung, d.h. kein Verschleiß zu erkennen. Bei 200 N tritt 

während der ersten 1000 m ein ähnliches Verhalten auf, das dann durch die starke Ablagerungszu-

nahme gestört wird. Hier baut sich zunächst eine knapp 200 µm dicke Schicht auf, die dann abreißt 

und zur ersten Ausbildung einer Verschleißfläche auf der Keramik führt. Danach wiederholt sich die-

ser Aufbauprozess erneut (Höhe ca. 550 µm) und führt anschließend zu einem unruhigem, aber kon-

tinuierlich zunehmendem Verschleiß. Bei 25 m/s lassen sich sowohl für 100 N wie auch für 200 N 

ähnliche Phänomene beobachten, bei denen die Verschleißtiefe kurzzeitig abrupt absinkt und als 

Abreißen einer Ablagerung zu deuten ist. Allerdings ist dieses Verhalten nicht so ausgeprägt wie bei 

5 m/s und 200 N. 

  
Abbildung 4.8: Verschleißrate von SiAlON B ge-
gen Inconel 718 bei 100 N Anpresskraft und das 
Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Abbildung 4.9: Verschleißrate von SiAlON B 
gegen Inconel 718 bei 200 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Das geometrisch bestimmte Verschleißvolumen, das nach 2000 m Gleitweg an den Keramikproben 

für die unterschiedlichen Versuchsbedingungen entsprechend Gleichung 3.13 bestimmt wurde ist in 

Abbildung 4.8 und Abbildung 4.9 zusammen mit den Verschleißraten aufgetragen. Die Verschleißrate 

wurde als differentieller Wert der Gesamtverschleißtiefe ermittelt, womit auch die negative Ver-

schleißrate für 5 m/s bei 100 N zu erklären ist. Die Verschleißvolumina sind an der rechten Ordinate 

angegeben und nicht negativ. Tendenziell ist eine gute Korrelation der Verschleißrate mit dem Ver-

schleißvolumen der Keramikproben zu beobachten. 
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Abbildung 4.10: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen SiAlON B und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 4.11: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen SiAlON B und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 

Der Verlauf der Reibkoeffizienten über den Gleitweg ist für beide Anpresskräfte in Abbildung 4.10 

und Abbildung 4.11 dargestellt. Die Reibkoeffizienten nehmen nach einer Einlaufphase von maximal 

500 m einen stabilen Wert an. In beiden Fällen nimmt der Reibkoeffizient mit zunehmender Ge-

schwindigkeit ab. Der jeweils größte Sprung ist von 1 m/s auf 5 m/s zu beobachten. Bei 100 N An-

presskraft fällt hier der Reibkoeffizient µ von 0,6 auf 0,35. Für eine Anpresskraft von 200 N fällt µ von 

0,45 auf 0,21 ab – die Differenz beträgt für beide Kräfte ca. 0,25. Die Reibkoeffizientenabnahme ist 

für noch höhere Geschwindigkeiten deutlich geringer. Sie erreichen bei 25 m/s die niedrigsten Werte 

im Rahmen der Messreihen, die für 100 N bei µ = 0,23 und für 200 N bei µ = 0,14 liegen (Abbildung 

4.12). 

Die gemittelten Reibkoeffizienten aus den Kur-

venverläufen sind in Abbildung 4.12 gegen die 

Gleitgeschwindigkeit aufgetragen. Hierbei zeigt 

sich ein kontinuierlicher Abfall des Reibkoeffi-

zienten mit steigender Geschwindigkeit sowie 

der Unterschied zwischen niedriger und hoher 

Anpresskraft. Bei 200 N ist µ um ca. 0,15 nied-

riger als bei 100 N. Die geschwindigkeitsabhän-

gige Abnahme verläuft zwischen 1 m/s und 

10 m/s für beide Kräfte annähernd parallel. 

Von 10 auf 25 m/s nimmt der Reibkoeffizient 

für 100 N Anpresskraft weiter ab, während sich 

für 200 N hier keine deutliche Änderung mehr 

zeigt. Die Zahlenwerte, die aus den Messungen 

gezogen werden konnten, sind für die Kombi-

nation SiAlON B/Inconel 718 dem Anhang (Tabelle 8.5) zu entnehmen. 

Die analogen Verschleißversuche mit der Paarung SiAlON/Nimonic 90 zeigen nahezu gleiches Unter-

schiede und sind im Detail dem Anhang (8.2.4) zu entnehmen. In Abschnitt 4.1.2.3 sind die Ergebnisse 

beider Materialpaarungen berücksichtigt. 
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Abbildung 4.12: Verlauf der Reibkoeffizienten bei 
steigender Geschwindigkeit für die Kombination 
SiAlON B gegen Inconel 718 
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4.1.2.2 Temperaturentwicklung während der Stift-Scheibe-Versuche bei unterschiedlichen Ge-
schwindigkeiten 

In Abbildung 4.13 ist die Temperaturverteilung an der Außenfläche einer Keramikprobe während 

eines Verschleißversuchs exemplarisch für 10 m/s dargestellt. Bilder für die untersuchten Geschwin-

digkeiten befinden sich im Anhang (8.2.1). Diese Bilder wurden jeweils dann aus kontinuierlichen 

Thermographiemessungen entnommen, wenn keine weitere Änderung der Temperatur über einen 

Zeitraum von einer Minute beobachtet wurde und ein stationärer thermischer Zustand angenommen 

werden konnte. Die gemessene Temperatur der Inconel 718-Scheibe ist aufgrund der hohen Reflekti-

vität von metallischen Oberflächen weniger genau als an der Keramik, für die ein Emissionsfaktor von 

1 angenommen werden kann. Trotz dieser Messungenauigkeit von mehreren 10 Kelvin an der Ni-

ckelbasisscheibe, können tendenzielle Aussagen bezüglich des Temperaturunterschieds zwischen 

Keramik und Scheibe gemacht werden. Die Scheibe ist aufgrund ihrer größeren thermischen Masse, 

ihrer höheren Wärmeleitfähigkeit und der ständigen Rotationsbewegung deutlich kälter als die fixier-

te Keramikprobe. Die Werte, die in Abbildung 4.14 dargestellt sind, entsprechen den Mittelwerten 

über einen Bereich von 250 µm250 µm um die heißeste Stelle. Zudem wurde noch die Maximal-

temperatur angegeben. Die Temperatur steigt annähernd linear mit 21 K/(m/s) an, wobei zu berück-

sichtigen ist, dass die Kontakttemperatur im Reibspalt noch deutlich höher liegt. 

 
 

Abbildung 4.13: Beispiel eines 
Thermographiebildes der SiAlON-Keramik-
probe bei einer Gleitgeschwindigkeit von 
10 m/s und einer Anpresskraft von 100 N. Dies 
entspricht einer Anfangskontaktpressung von 
ca. 1 GPa 

Abbildung 4.14: Geschwindigkeitsabhängiger 
Temperatur- und Reibkoeffizientenverlauf für 
SiAlON B gegen Inconel 718. Der Mittelwert 
wurde aus dem schwarz umrandeten Rechteck 
in Abbildung 4.13 gebildet. Dort wurde auch 
der Maximalwert entnommen 

4.1.2.3 Zusammenfassung des quantitativen Reibungs- und Verschleißverhaltens von SiAlON B 
im Kontakt mit Nickelbasislegierungen 

Im Gleitgeschwindigkeitsbereich zwischen 1 m/s und 25 m/s wurden sowohl die Scheibenmaterialien 

sowie die Anpresskräfte variiert, um ein erweitertes Parameterfeld abzudecken. Die Versuche zeigen 

übereinstimmend, dass bei einer Gleitgeschwindigkeit von 5 m/s die niedrigste Verschleißrate an der 

SiAlON-Keramik auftritt. In Kombination mit Nimonic 90 ist dieses Verschleißminimum jedoch auch 

bei 10 m/s noch zu beobachten, während für Inconel 718 bereits bei 10 m/s wieder eine deutliche 

Verschleißzunahme auftritt (Abbildung 4.8 und Abbildung 4.9 bzw. Abbildung 8.11 und Abbildung 

8.12). Bei der niedrigen Anpresskraft von 100 N zeigt die SiAlON B/Nimonic 90-Kombination auch bei 

25 m/s relativ geringen Verschleiß, der deutlich unter jenem aus dem niedrigen Geschwindigkeitsbe-
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reich von 1 m/s liegt. Hier hebt sich das Verschleißverhalten deutlich von den anderen drei Parame-

tersätzen ab, die sowohl bei 1 m/s wie auch bei 25 m/s die höchsten Verschleißvolumina aufweisen. 

Hinsichtlich des Reibkoeffizienten zeigen alle Kombinationen eine starke Abnahme mit steigender 

Geschwindigkeit (Abbildung 4.12 und Abbildung 8.15). Für die Nimonic 90/SiAlON B-Kombination 

wird der Reibkoeffizient weniger stark von der Anpresskraft beeinflusst, während er für In-

conel 718/SiAlON B bei einer Anpresskraft von 100 N höher ist als bei 200 N, obwohl hier von einer 

stärkeren Deformation der Scheibenoberfläche auszugehen ist. Es ist anzunehmen, dass die höhere 

Reibleistung bei höherer Anpresskraft auch zu höheren Temperaturen führt. Dies spricht wiederum 

für eine temperaturabhängige Reduktion des Reibungskoeffizienten. Da die Reibungswärme in Form 

von Reibleistung in das System eingebracht wird, sind in den nachfolgenden Darstellungen 

(Abbildung 4.15 und Abbildung 4.16) die Verschleißkoeffizienten und die Reibkoeffizienten in Abhän-

gigkeit von der Reibleistungix aufgetragen. Hier zeichnet sich für den Verschleißkoeffizienten ein Mi-

nimum zwischen 150 und 250 N∙m/s Reibleistung ab, während der Reibkoeffizient bis 500 N∙m/s 

abnimmt. Für die Kombination SiAlON B/Inconel 718 zeigt sich ein leichter Anstieg des Reibkoeffi-

zienten mit steigender Reibleistung. 

  
Abbildung 4.15: Verschleißkoeffizient, 
aufgetragen gegen die Reibleistung für die 
SiAlON B-Keramik im Kontakt mit den beiden 
Nickelbasislegierungen 

Abbildung 4.16: Reibkoeffizient, aufgetragen 
gegen die Reibleistung für die SiAlON B-Keramik 
im Kontakt mit den beiden Nickel-
basislegierungen 

 

                                                           
ix
 Reibleistung Preib = FR∙v =µ∙FN∙v 
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4.1.3 REM- und EDX-Analyse der SiAlON B-Verschleißproben  
Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchungen an ausge-

wählten SiAlON B-Verschleißproben dargestellt. Diese Untersuchungen umfassen die rasterelektro-

nenmikroskopische (REM) Bewertung der Verschleißflächen in Kombination mit energiedispersiver 

Röntgenanalyse (EDX). Eine µRaman-Analyse der tribochemischen Produkte erfolgt in Abschnitt 

4.1.4. 

4.1.3.1 SiAlON B und Inconel 718 
In Abbildung 4.17 ist die Verschleißfläche einer SiAlON B-Probe dargestellt, die mit einer Gleitge-

schwindigkeit von 5 m/s und einer Anpresskraft mit 200 N gegen Inconel 718 gelaufen ist. An Positi-

on 1 liegen vor allem Chrom und Sauerstoff vor sowie geringere Anteile von Niob, Titan und Alumini-

um. Es handelt sich folglich um eine überwiegend oxidische Verbindung mit Legierungselementen 

der Nickelbasislegierung. Position 3 und 5 weisen eine ähnliche Zusammensetzung auf. In allen drei 

Fällen sind Risse in der Schicht sichtbar, was auf ein sprödes Verhalten und/oder hohe Spannungen in 

diesen Bereichen hindeutet. Position 4 liegt an der Bruchkante der Schicht und zeichnet sich durch 

besonders hohe Chrom- und Titananteile aus (54 at% bzw. 11 at%). An Position 2 ist eine glatte Ober-

fläche zu erkennen, an der das Keramikgefüge sichtbar ist. Die glatte Oberfläche an dieser Stelle ist 

bemerkenswert, da sie keinen Hinweis auf abrasiven Verschleiß bietet. Allerdings ist eine Oberflä-

chendegradation festzustellen, da das Verhältnis der Keramikbestandteile nicht mit der Ausgangszu-

sammensetzung übereinstimmt – insbesondere die Silizium- und Sauerstoffanteile sind mit 51 at% 

bzw. 8 at% höher als in der ursprünglichen SiAlON-Keramik und deuten deshalb auf eine Bildung von 

Siliziumoxid an der Oberfläche hin. Die erhabenste Stelle der Verschleißfläche wird von Position 6 

repräsentiert und entspricht einer metallische Ablagerung auf Ni-Cr-Fe-Basis, die 10 at% Sauerstoff 

und 3 at% Stickstoff aufweist. 

 
 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 4,3 25,3 3,6 2,0 4,2 3,0 

O 37,9 8,3 38,3 3,1 40,7 10,0 

Al 6,8 8,7 9,3 2,0 8,1 1,5 

Si 4,5 50,8 0,1 9,5 0,1 0,3 

Nb 6,4 0,3 3,7 3,9 4,1 2,2 

Mo 0,4 0,1 0,3 0,9 0,3 0,9 

Ti 6,5 0,3 8,8 10,8 8,0 2,7 

Cr 30,1 1,3 34,9 53,7 31,8 23,2 

Mn 0,3 0,3 0,4 1,9 0,3 0,3 

Fe 0,7 0,8 0,1 2,2 0,7 13,4 

Co 0,1 0,0 0,1 0,2 0,0 0,7 

Yb 0,3 1,4 0,0 2,9 0,3 0,6 

Ni 1,7 2,4 0,5 6,9 1,4 41,4 

Abbildung 4.17: Ausschnitt der Verschleißfläche der 
SiAlON B-Probe nach dem Gleitversuch gegen In-
conel 718 bei 5 m/s über 2000 m (FN = 200 N) 

Tabelle 4.5: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen. Die schraffier-
ten Felder weisen auf auffällige Konzent-
rationswerte hin. 

Ein Querschliff durch die Ablagerungen dieser Verschleißprobe zeigt in Abbildung 4.18 eine tribolo-

gisch erzeugte Schichtstruktur. An Position 1 dominieren die Bestandteile der Inconel 718-Legierung, 

wobei auch alle Bestandteile der Keramik (Si, Al, O, N und Yb) deutlich nachgewiesen werden kön-

nen. Insbesondere der Ytterbiumanteil von 1,3 at% ist in diesem Bereich verhältnismäßig hoch und 

liegt nur im reinen Keramikgefüge (Position 4) in ähnlicher Höhe vor. Die Elementverteilung in der 
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Schicht zwischen der metallischen Ablagerung und der Keramik variiert je nach Abstand zum nächs-

ten Nachbarn (Position 2 und 3). An Position 2 ist insbesondere die Chromkonzentration mit 30 at% 

hoch und liegt sogar über dem Wert der metallischen Ablagerung. Titan und Niob sind in der Reakti-

onsschicht ebenfalls deutlich stärker vertreten als in der metallischen Ablagerung darüber. Die Zu-

sammensetzung innerhalb dieser Schicht ändert sich von Position 2 zu 3 insbesondere im Silizium-, 

Stickstoff- und Chromgehalt. Aluminium, Sauerstoff und Titan bilden mit annähernd gleichbleibenden 

Anteilen an beiden Positionen die Grundzusammensetzung der Schicht. Im Vergleich zur Wechsel-

wirkung zwischen SiAlON B und Nimonic 90 kommt hier Niob aus der Inconel-Legierung als weiteres 

Element hinzu, das sich in der Reaktionsschicht anreichert. Molybdän und Eisen spielen eine unter-

geordnete Rolle bei der tribochemischen Reaktion unter diesen Bedingungen. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 1,3 5,3 10,3 29,3 

O 8,4 21,9 25,2 10,5 

Al 4,5 12,5 12,8 10,3 

Si 4,6 11,6 22,5 39,3 

Nb 2,5 5,9 4,2 1,4 

Mo 0,8 0,4 0,3 0,1 

Ti 2,3 7,5 6,2 1,6 

Cr 20,1 30,3 16,4 4,4 

Mn 0,1 0,1 0,1 0,2 

Fe 12,5 1,3 0,4 0,4 

Co 0,5 0,1 0,2 0,2 

Yb 1,3 0,8 0,7 1,9 

Ni 41,1 2,4 0,9 0,5 

Abbildung 4.18: Querschliff an der SiAlON B-
Verschleißprobe nach Kontakt mit Inconel 718 bei  
5 m/s und FN = 200 N,(Strecke: 2000 m) 

Tabelle 4.6: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

Bei höherer Gleitgeschwindigkeit (25 m/s) bilden sich deutlich weniger Ablagerungen auf der Ver-

schleißfläche (Abbildung 4.19). Bei dieser Ablagerung handelt es sich um eine metallische Schicht an 

den höchsten Stellen (Position 1 und 4), die einen relativ hohen Sauerstoffanteil besitzt. Jedoch lässt 

sich anders als bei den 5 m/s-Verschleißflächen keine klar differenzierte zweite Schicht darunter er-

kennen, sondern Partikel, die in der metallischen Ablagerung eingebettet sind (Position 2). 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 5,5 7,6 36,0 5,6 

O 1,2 50,5 14,7 11,2 

Al 0,3 4,0 6,6 0,6 

Si 0,6 15,8 39,6 0,6 

Nb 0,6 2,0 0,3 0,7 

Mo 1,7 0,4 0,0 1,5 

Ti 0,3 0,7 0,1 0,3 

Cr 2,6 9,5 0,7 2,4 

Mn 0,2 0,1 0,1 0,1 

Fe 18,1 3,3 0,4 20,3 

Co 0,5 0,2 0,1 0,5 

Yb 0,5 0,7 0,8 0,0 

Ni 56,1 5,3 0,6 56,2 

Abbildung 4.19: Verschleißflächendetail einer SiAlON B-
Probe nach dem Gleitversuch mit Inconel 718 bei  
25 m/s nach 2000 m (FN = 200 N) 

Tabelle 4.7: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 
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Diese eingebetteten Partikel weisen einen hohen Silizium- und Sauerstoffanteil auf (16 at% bzw. 

51 at%). Außerdem treten Stickstoff, Chrom und Niob in nennenswerten Mengen auf. Der größte Teil 

der sehr glatten Verschleißfläche liegt frei, an der das Keramikgefüge zu erkennen ist (Position 3). 

Hier ist jedoch erneut der Sauerstoffanteil höher als in der ursprünglichen Keramik, was auf die Bil-

dung einer Siliziumoxidschicht aufgrund hoher Temperaturen hindeutet. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 2,4 2,8 4,7 4,1 3,2 4,2 

O 5,8 13,1 46,0 47,4 43,9 38,3 

Al 2,0 1,6 2,6 3,5 1,9 2,6 

Si 4,0 3,9 18,2 19,0 23,1 6,6 

Nb 1,1 1,7 1,4 1,8 0,9 1,5 

Mo 0,9 1,3 0,4 0,3 0,3 0,6 

Ti 0,9 0,4 0,8 0,9 0,7 1,0 

Cr 13,9 13,4 12,7 9,6 9,5 18,7 

Mn 0,3 0,0 0,1 0,2 0,2 0,1 

Fe 17,2 15,1 4,8 7,2 5,9 6,9 

Co 0,7 0,3 0,1 0,3 0,3 0,2 

Yb 0,5 0,0 0,8 0,9 0,4 0,4 

Ni 50,2 46,4 7,4 5,0 9,8 19,0 

Abbildung 4.20: Querschliff der SiAlON B-Probe nach dem 
Gleitversuch mit Inconel 718 bei 25 m/s nach 2000 m 
(FN = 200 N) 

Tabelle 4.8: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

Der Querschliff durch diese Ablagerung ist in Abbildung 4.20 dargestellt und bestätigt die Annahme, 

dass die zuvor beschriebenen Partikel in der metallischen Ablagerung eingeschlossen sind und in 

einer Schichtstruktur vorliegen. Der Titananteil, der bei den bisher beobachteten tribochemischen 

Phasen relativ hoch war, ist in diesem Fall gering bei maximal 1 at%. Im Gegensatz dazu ist in den 

abgetragenen Schichten der Bereiche 3 bis 5 der Silizium- und Sauerstoffanteil relativ hoch, was auf 

eine Silikat-basierte Phase schließen lässt. Der Übergang von der Ablagerung zur Keramik unterschei-

det sich in diesem Fall auch deutlich von denen, die bei niedrigerer Gleitgeschwindigkeit beobachtet 

wurden. Hier ist eine sehr ebene Grenze zu erkennen, die auf eine flüssige Phase während des Ver-

schleißversuchs hindeutet. Es ist anzunehmen, dass innerhalb dieser flüssigen Phase die stärksten 

Reaktionen ablaufen und durch die gleichförmige Scherbelastung ein gleichmäßiger Abtrag stattfin-

det, der diese ebene Grenzfläche erzeugt. Ein stark vergrößerter Ausschnitt dieser Zone ist in Abbil-

dung 4.21 zu sehen. 

Die Detailaufnahme (Abbildung 4.21) der Übergangszone zeigt zunächst den hohen Sauerstoffanteil 

an der Grenzfläche (1 und 2). Obwohl der helle Bereich der Nickelbasislegierung zugeordnet werden 

kann, liegt an Position 1 ein hoher Ytterbiumanteil vor, der an Position 3 hingegen nicht nachweisbar 

ist. In der dunklen Schicht (Position 2) dominieren Silizium und Sauerstoff mit 37 at% bzw 24 at%. 

Nickel lässt sich an allen drei Positionen nachweisen, selbst in der scheinbar ursprünglichen Keramik 

(Position 3). Dies ist insbesondere bemerkenswert, da Nickel in den vorangegangenen Untersuchun-

gen kaum in den Reaktionsprodukten vertreten war. Allerdings ist es denkbar, dass mit steigender 

Temperatur auch eine Diffusion von Nickel in die Keramik auftritt. 
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 Pos1 Pos2 Pos3 

N 9,1 7,8 23,8 

O 26,8 23,6 11,2 

Al 5,3 6,2 8,0 

Si 25,6 37,2 42,3 

Nb 0,8 0,6 0,3 

Mo 0,6 0,3 0,3 

Ti 0,4 0,4 0,2 

Cr 6,4 4,0 2,3 

Mn 0,1 0,1 0,0 

Fe 6,0 5,2 2,8 

Co 0,3 0,3 0,0 

Yb 1,0 0,4 0,0 

Ni 17,5 13,7 8,8 

Abbildung 4.21: Detailaufnahme aus Abbildung 4.20 
(grünes Rechteck) der Grenzfläche zwischen SiAlON B  
und Inconel 718 

Tabelle 4.9: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

 

4.1.3.2 Zusammenfassung der Beobachtungen für die Verschleißflächen von SiAlON B nach Stift-
Scheibe-Versuchen mit Inconel 718 und Nimonic 90 

Im Abschnitt 4.1.3.1 wurden zwei unterschiedlich tribologisch belastete Oberflächen von SiAlON B-

Keramikproben mittels Elektronenmikroskopie und energiedispersiver Röntgenanalyse untersucht. 

Die Belastungsszenarien unterscheiden sich nur hinsichtlich der Gleitgeschwindigkeit (5 m/s und 

25 m/s). Analoge Untersuchungen mit der Nickelbasislegierung Nimonic 90 sind im Anhang (8.2.5) 

beschrieben. Die Verschleißflächen wurden sowohl senkrecht auf die Oberfläche wie auch im Quer-

schliff parallel zur Gleitrichtung betrachtet (Abbildung 4.22). Die wichtigsten Ergebnisse in Abhängig-

keit von Geschwindigkeit und Gegenkörperwerkstoff sind in Abbildung 4.23 und Abbildung 4.24 als 

Schema des Querschliffs dargestellt und lassen sich folgendermaßen zusammenfassen: 

 Ablagerungen der Legierungen treten verstärkt bei 5 m/s Gleitgeschwindigkeit auf; es wur-
den mehr Ablagerungen für Inconel 718 beobachtet als für Nimonic 90, jedoch wurde diese 
Beobachtung nicht quantifiziert. 

 Die Ablagerungen weisen stets einen erhöhten Sauerstoffanteil auf, teilweise auch Stickstoff 
und Silizium. Dies deutet einerseits auf Oxidation durch die hohen Temperaturen im Reib-
kontakt hin, andererseits sind Stickstoff und Silizium Indikatoren für eine rasche Diffusion 
dieser Elemente von der SiAlON-Keramik in die Ablagerung. 

 Bei 5 m/s treten neben den Ablagerungen meist Ausbrüche der Oberflächen auf, teilweise 
aber auch freigelegte, glatte Keramikoberflächen. Im Gegensatz dazu werden bei 25 m/s kei-
ne Ausbrüche beobachtet, sondern nur sehr glatte, annähernd polierte Keramikflächen ne-
ben vereinzelten Ablagerungen. An diesen glatten Verschleißflächen lässt sich stets eine Ver-
änderung der Zusammensetzung beobachten, die auf eine SiOx-Schicht schließen lässt. Die 
Bildung derartiger Schichten an Si3N4-Oberflächen bei hohen Temperaturen ist bekannt [98, 
99, 100]. 

 Diese tribochemischen Reaktionsschichten konnten unter allen Versuchsbedingungen beo-
bachtet werden. Die Schichten zwischen der Keramikoberfläche und der metallischen Abla-
gerung werden im Lauf der Versuche aufgrund der Scherkräfte deformiert und lösen sich 
teilweise von der Keramikoberfläche, so dass die Schichtbruchstücke in den metallischen Ab-
lagerungen eingeschlossen werden. 

 Hinsichtlich der Zusammensetzung der tribochemischen Reaktionsprodukte zeigen sich Un-
terschiede aufgrund der Geschwindigkeit und der Gegenkörperzusammensetzung. Bei 5 m/s 
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wird eine Tendenz zur Bildung von Chromoxid-Verbindungen deutlich, während bei 25 m/s 
offensichtlich verstärkt Siliziumoxid gebildet wird. 

 
Abbildung 4.22: Schema der unterschiedlichen Bereiche an der Verschleißprobe 
 

  

Abbildung 4.23: Schematische Darstellung eines 
Verschleißflächenquerschnitts einer SiAlON B 
/Inconel 718-Paarung bei 5 m/s (links) und 
25 m/s (rechts) 

Abbildung 4.24: Schematische Darstellung eines 
Verschleißflächenquerschnitts einer SiAlON B 
/Nimonic 90-Paarung bei 5 m/s (links) und 
25 m/s (rechts) 

 

4.1.4 Raman-Untersuchungen 
Zur Charakterisierung der tribochemischen Verschleißprodukte mittels Raman-Spektroskopie wurden 

Stichproben ausgewählt, bei denen deutliche Signale erzielt werden konnten und die eine Zuordnung 

zu Referenzspektren ermöglichen. Die Unterschiede der Reaktionsprodukte im Kontakt mit In-

conel 718 und Nimonic 90 sind nicht signifikant. 

4.1.4.1 Referenzmessung und Kontaktprobe 
Die Raman-Spektren in Abbildung 4.26 zeigen Messungen (schwarze Linie) an der Oberfläche einer 

polierten SiAlON B-Keramikprobe im Ausgangszustand und eine Messung der Reaktionszone (rote 

Linie), die am Querschliff nach den Wechselwirkungsversuchen zu sehen ist (Abbildung 4.25). Sowohl 

im Spektrum der unbelasteten Probe wie auch dem der Reaktionszone ist das Signal bei 2512 cm-1 

stark ausgeprägt, und entspricht bei einer Anregungswellenlänge von 785 nm einer Fluoreszenzwel-

lenlänge von  = 977,8 nmx. Dieses Fluoreszenz-Signal von Yb3+ zeigt, dass in der Reaktionszone noch 

immer Ytterbium in seiner Ausgangsumgebung, d.h. noch immer von der SiAlON-Kristallstruktur um-

geben vorliegt. 

                                                           
x
 1/(785 nm) - 2512 cm

-1
=1/(977,8 nm). Dieses Signal wird, ähnlich wie die Cr

3+
-Fluoreszenz in Aluminiumoxid, 

auf die Fluoreszenz des dreiwertigen Ytterbium-Kations zurückgeführt. In der Literatur werden für Yb
3+

-dotierte 

Y2SiO5- und YAlO3-Kristalle Fluoreszenzlinien bei 979 nm bzw. bei 978,5 nm angegeben, die nahe am hier beo-

bachteten Signal liegen [150]. 
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Abbildung 4.25: Der Kreis markiert die Position 
der Raman-Messung am Querschliff der Wech-
selwirkungspaarung SiAlON B / Inconel 718 nach 
10 h bei 1200 C. 

Abbildung 4.26: Raman-Spektren einer unbe-
lasteten SiAlON B Keramikoberfläche und Ra-
man-Spektrum der links dargestellten Reakti-
onszone 

Der Bereich zwischen 150 und 2000 cm-1 ist in den folgenden beiden Darstellungen nochmal in zwei 

weitere Abschnitte aufgeteilt dargestellt: Abbildung 4.27 zeigt den Bereich von 150 bis 300 cm-1 und 

Abbildung 4.28 den Bereich von 300 bis 2000 cm-1. 

  
Abbildung 4.27: Ausschnitt der Raman-Spektren 
für die Referenzmessung und die Reaktionszone 
bei niedrigen Wellenzahlen 

Abbildung 4.28: Ausschnitt der Raman-Spektren 
für die Referenzmessung und die Reaktionszone 
für höhere Wellenzahlen 

Von 150 bis 300 cm-1 sind im Referenzspektrum typische Siliziumnitrid-Signale bei 175, 191, 217 und 

248 cm-1 zu erkennen, die aufgrund der starken Ähnlichkeit von SiAlON und Si3N4 zu erwarten sind. 

Durch die Wechselwirkung im Kontaktversuch verbreitern sich diese Signale und überlappen. Dies ist 

ein starker Hinweis auf ein Zusammenbrechen der Fernordnung im Kristallgitter der Keramik und 

lässt auf eine beginnende Amorphisierung schließen. Darüber hinaus tritt ein neues, breites Signal 

zwischen 260 und 290 cm-1 auf, das sein Zentrum bei 285 cm-1 hat. Dies wird als Hinweis auf Titan-

nitrid-basierte Verbindungen gewertet, wie sie in der Literatur beschrieben werden [101, 102, 103] In 

Abbildung 4.28 wird deutlich, dass die meisten Signale der ursprünglichen Keramik auch nach dem 

Kontaktversuch auftreten, aber auch neue Signale hinzukommen. Hierbei fällt vor allem das Signal 

um 576 cm-1 auf, welches ebenfalls auf TiN schließen lässt, das jedoch auch als TiO2 interpretiert 
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werden kann [104]. Daneben lassen sich schwach die charakteristischen Signale des Minerals Sinoitxi 

identifizieren, das aufgrund seiner Zusammensetzung Si2N2O gebildet werden könnte. Die Signale 

treten jedoch nicht besonders ausgeprägt auf, was auf einen geringen Anteil dieser Phase oder einen 

amorph-kristallinen Metazustand hindeuten kann. 

4.1.4.2 Raman-Untersuchungen an SiAlON B-Verschleißproben 
Abbildung 4.29 zeigt die Oberfläche einer Verschleißprobe, die über 2000 m mit einer Geschwindig-

keit von 1 m/s und einer Anpresskraft von 100 N gegen Nimonic 90 gelaufen ist, und an der an drei 

Punkten Raman- und EDX-Messungen durchgeführt wurden, um die Zusammensetzung und die Ra-

man-Signale zu korrelieren. Auf der Oberfläche der Probe sind großflächige metallische Ablagerun-

gen des Werkstückmaterials zu sehen. In den Bereichen dazwischen liegt die abrasiv belastete Ober-

fläche der Keramikprobe frei vor. Die Raman-Untersuchungen dienen der Identifikation von Über-

gangsphasen und tribochemischen Veränderungen im Reibkontakt. 

 
 

Abbildung 4.29: Detail der Verschleißfläche einer 
SiAlON B-Probe nach dem Gleitversuch mit Ni-
monic 90 (v = 1 m/s; s = 2000 m; FN = 100 N) 

Abbildung 4.30: Raman-Spektren an den 
Messpunkten der Verschleißprobe 

In Abbildung 4.30 sind die Raman-Spektren der drei Messpunkte zu sehen. Besonders auffällig ist die 

Entwicklung des breiten Signals zwischen 1200 und 1600 cm-1, welches mit metalloxidischen Verbin-

dungen der Legierung in Verbindung gebracht werden kann. Entsprechend weist die Elementaranaly-

se für die Positionen 1 und 2 hohe Anteile von Nickel, Chrom, Kobalt und Sauerstoff auf. [105] identi-

fizierten in diesem Bereich und zwischen 184 und 264 cm-1 sowie zwischen 648 und 718 cm-1 charak-

teristische Signale für AlCrN. Das Signal bei 1090 cm-1 lässt sich durch den Vergleich mit den Element-

konzentrationen einer Ytterbium-Verbindung zuordnen. Die freiliegende Oberfläche an Position 3 

zeigt ein deutlich von der ursprünglichen Keramik unterscheidbares Spektrum, obwohl die Zusam-

mensetzung an dieser Position nur unwesentlich verändert ist. Lediglich die Nickel- und Chromanteile 

sind hier auffällig gering. Jedoch muss berücksichtigt werden, dass bei der EDX-Analyse und der Ra-

man-Spektroskopie jeweils ein anderes Probenvolumen angeregt wird. Ein Vergleich mit Referenz-

spektren zeigt, dass die Signale bei 460, 988, 1089 und 1145 cm-1 an Position 3 mit einem stark ver-

zerrtem SiO2-Gitter in Verbindung gebracht werden können, wobei sie allerdings nicht die typischen 

Intensitätsverhältnisse zueinander aufweisen wie reiner Quarz und eine deutliche Signalverschiebung 

auftritt. Diese Beobachtung lässt sich auf die chemische Zusammensetzung zurückführen, die weitaus 

                                                           
xi
 RRUFF ID: R130011 – http://rruff.info/Sinoite Si2N2O 

http://rruff.info/Sinoite
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mehr Elemente aufweist als reines SiO2. In diesem Fall ist von einer oberflächlichen Oxidation der 

SiAlON-Keramik auszugehen. 

 
 

Abbildung 4.31: Positionen der Raman-Messung 
am Querschliff einer SiAlON B-Verschleißprobe 
nach dem Versuch mit Nimonic 90 bei 5 m/s 
(FN = 200 N) 

Abbildung 4.32: Raman-Spektren an den ent-
sprechenden Positionen des Querschliffs 

Der in Abbildung 4.31 dargestellte Querschnitt einer Verschleißprobe (2000 m bei 5 m/s gegen Ni-

monic 90) zeigt an Position 1 die metallische Ablagerung, an Position 2 die tribochemische Phase und 

an Position 3 die ursprüngliche SiAlON-Keramik. Ein senkrechter Riss verläuft durch die tribochemi-

sche Phase, der sich nicht in der metallischen Ablagerung fortsetzt. In der Keramik wird dieser Riss 

abgelenkt und verläuft parallel zur Oberfläche durch die geschwächte Randzone. Dies ist ein Hinweis 

auf sprödes Verhalten, eine geringe Bruchzähigkeit und mechanischen Spannungen innerhalb der 

tribochemischen Phase. 

Die Raman-Spektren, die in Abbildung 4.32 dargestellt sind, zeigen einen Übergang der Signale von 

Position 1 bis 3. Hierbei fällt auf, dass an Position 2 in der tribochemischen Schicht sowohl Signale 

der Ablagerung wie auch der Keramik in den Raman-Spektren auftreten. Der deutlichste Unterschied 

zwischen der tribochemischen Phase (2), der Ablagerung (1) und der Keramik (3) ist das breite Signal 

bei 654 cm-1, welches auch bei 1 m/s schwach ausgeprägt auftritt (Abbildung 4.30). Dies kann als 

Hinweis auf AlN oder auf TiAlN betrachtet werden, selbst wenn der absolute Stickstoffanteil in die-

sem Bereich nur 7 bis 9 at% beträgt [101, 102]. Des Weiteren sind für die tribochemische Phase hier 

die Signale bei 140 und 280 cm-1 charakteristisch, die ebenfalls mit TiAlN vergleichbar sind [101]. Die 

Raman-Spektren in Abbildung 4.32 sind teilweise mit Referenzspektren vergleichbar, lassen sich je-

doch nicht eindeutig einer chemischen Zusammensetzung zuordnen, da die tribochemische Phase 

einerseits amorph erscheint und andererseits eine Zusammensetzung aufweisen könnte, die nicht 

zwingend in Referenzdatenbanken zu finden ist. 

Vergleich der Raman-Spektren der SiAlON B-Verschleißproben 

Die Raman-spektroskopischen Untersuchungen an den Verschleißflächen der SiAlON B-Keramik zei-

gen, dass abhängig von den Belastungssituationen unterschiedliche tribochemische Reaktionspro-

dukte nachgewiesen werden können. Nach dem statischen Kontaktversuch über 10 Stunden mit Ni-

monic 90 bei 1200 °C wurde in der Übergangszone eine Amorphisierung des ursprünglichen Kera-

mikmaterials beobachtet (Abbildung 4.26). Auch bei etwa 1300 und 1800 cm-1 lassen sich noch Signa-

le des Ausgangsmaterials identifizieren. Darüber hinaus deuten Signale bei 280, 576 und 1345 cm-1 
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auf die Bildung von Cr2O3 hin. Ein breites Signal bei 576 cm-1 kann jedoch auch als Hinweis auf TiN 

betrachtet werden [103]. 

Nach dem Verschleißversuch bei 1 m/s (Abbildung 4.30) ist das breite Signal bei 1345 cm-1 sehr do-

minant und kann einer AlCrN-Verbindung zugeordnet werden. Die Zusammensetzung zeigt zwar auch 

hohe Anteile von Chrom und Nickel, jedoch weist das Spektrum keine Übereinstimmung mit einer 

möglichen Raman-aktiven Nickelverbindung auf. Auch das charakteristische Signal für Cr2O3 bei 

576 cm-1 tritt hier nicht auf. Die Messungen an der Probe, die mit 5 m/s belastet wurde, zeigen am 

Querschliff hauptsächlich Signale, die auf eine veränderte Si3N4-Struktur hindeuten – insbesondere 

die verbreiterten Signale bei 845, 927 und 1036 cm-1 deuten auf eine Amorphisierung der Keramik 

hin (Abbildung 4.32). Zudem treten in diesen Bereichen charakteristische Signale der Nickelverbin-

dungen NiOxii, Ni2SiO4
xiii und Nickelalumitexiv auf, obwohl die EDX-Analyse überwiegend auf Chro-

moxid-Verbindungen schließen lässt. Hierbei ist zu beachten, dass stark Raman-aktive Substanzen 

auch in geringen Konzentrationen stärkere Signale erzeugen können als schwach Raman-aktive Ver-

bindungen, die in höheren Konzentrationen vorliegen. Das breite Signal bei 654 cm-1 ähnelt dem Mi-

neral Népouitxv, einem glimmerartigen Schichtsilikat, das Nickel enthält. Die Signale bei 280 und 

654 cm-1 deuten darüber hinaus auch auf TiAlN hin. Diese Verbindung ist auch anhand von EDX-

Analysen durchaus zu erwarten. Eine eindeutigere Zuordnung der Spektren ist nicht möglich, da kei-

ne Referenzdaten für die komplex zusammengesetzte tribochemische Phase existieren. 

                                                           
xii

 RRUFF ID: R080121 – http://rruff.info/Bunsenite 
xiii

 RRUFF ID: R120062 – http://rruff.info/chem=Ni,%20Si,%20O/display=default/R120062 
xiv

 RRUFF ID: R060573 – http://rruff.info/Nickelalumite (Ni,Cu
2+

)Al4(SO4,NO3)(OH)12·3H2O 
xv

 RRUFF ID: R120106 – http://rruff.info/Nepouite  Ni3Si2O5(OH)4 

http://rruff.info/Bunsenite
http://rruff.info/chem=Ni,%20Si,%20O/display=default/R120062
http://rruff.info/Nickelalumite
http://rruff.info/Nepouite
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4.2 Untersuchungen zum Verschleißverhalten an Komposit C (Al2O3/SiC) gegen 
Nickelbasislegierungen 

Nachdem in Abschnitt 4.1 grundlegende Gesichtspunkte des tribochemischen Verschleißes einer 

kommerziellen SiAlON-Keramik untersucht wurden, werden im Folgenden analoge Untersuchungen 

einer Kompositkeramik dargestellt, um einen Vergleich des jeweils charakteristischen Verschleißver-

haltens zu ermöglichen. Es ist anzumerken, dass aufgrund der großen Ungenauigkeit der EDX-Analyse 

von Kohlenstoff, dieses Element in den Analysen nur teilweise für tendenzielle Beurteilungen berück-

sichtigt wurde. Die hier dargestellten Ergebnisse beziehen sich sowohl auf die Materialpaarungen 

Komposit C/Inconel 718 und Komposit C/Nimonic 90. Ergebnisse, die sich aufgrund der Unterschied-

lichen Nickelbasislegierungen nicht signifikant unterschieden werden nur auszugsweise dargestellt 

und die restlichen Ergebnisse sind zur Vollständigkeit im Anhang (8.2.6 bis 8.2.8) aufgeführt. 

4.2.1 Chemische Wechselwirkung zwischen Komposit C und Inconel 718 
In den Versuchen zur chemischen Wechselwirkung wurden polierte Komposit C- und Inconel 718-

Scheiben aufeinander gepresst und im Ofen für 10 Stunden ausgelagert. Eine Übersicht der Oberflä-

chen nach den Auslagerungsversuchen bei 700 °C, 1000 °C und 1200 °C sind in Abbildung 4.33 darge-

stellt und zeigen die unterschiedlich starken Veränderungen der Kontaktfläche. Des Weiteren wur-

den Keramikscheiben im Kontakt mit den Nickelbasislegierungen unter Argon-Atmosphäre auf 

1500 °C erhitzt und für 200 Sekunden bei dieser Temperatur gehalten, so dass eine Reaktion mit der 

Legierungsschmelze erfolgen konnte. 

Wie Abbildung 4.33 zeigt, führt eine thermische Belastung von 700 °C lediglich zu einer leichten Ver-

färbung der Inconel 718-Scheibe aufgrund von oberflächlicher Oxidation. Bei 1000 °C findet eine 

schwache Wechselwirkung statt, die an der sichtbaren Oberflächenveränderung zu erkennen ist. Bei 

1200 °C tritt eine starke Wechselwirkung auf, die zu einer Anhaftung der beiden Proben aneinander 

führt, die für diese Oberflächenbetrachtung jedoch gelöst werden konnte. 

Abbildung 4.33: Oberflächen der Kontaktproben nach den Wechselwirkungsversuchen über zehn 
Stunden 
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Abbildung 4.34 zeigt den Übergang von der aufgeschmolzenen Inconel 718-Legierung (1) zur Kompo-

sit C-Keramik (3). Dazwischen ist die Übergangszone (2) deutlich zu erkennen. 

In der Schmelze (Position 1) wird ein 

erhöhter Sauerstoffanteil detektiert. 

Aufgrund der Argon-Atmosphäre in der 

Versuchsanordnung kann der Sauerstoff 

nur aus der Keramik stammen. Von Sau-

erstoff abgesehen, entspricht die Ele-

mentverteilung in etwa der ursprüngli-

chen Inconel 718-Legierung. Position 2 

repräsentiert den Bereich der Keramik, 

der durch die Metallschmelze „infiltriert“ 

wurde. Es verbleibt überwiegend das 

Matrixmaterial Al2O3 sowie geringe An-

teile des Siliziums der SiC-Whisker. Die 

Whisker reagieren mit Nickel, Eisen und 

Chrom, so dass an der ursprünglichen Whisker-Position nun deutliche Signale dieser Legierungsele-

mente auftreten. Ab einer Tiefe von ca. 70 µm (Position 3) liegt das unveränderte Kompositmaterial 

vor. Detailaufnahmen der Übergangsgrenzflächen, die durch die schwarzen Rahmen markiert sind, 

sind in Abbildung 4.35 und Abbildung 4.36 dargestellt. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

O 20,3 6,9 18,2 31,4 

Al 0,5 2,2 10,6 31,2 

Si 0,3 2,2 2,4 2,5 

Nb 0,1 0,0 8,4 1,2 

Mo 1,7 0,8 2,7 0,4 

Ti 0,1 0,1 3,5 0,8 

Cr 58,7 8,4 7,3 2,1 

Mn 0,0 0,1 0,1 0,0 

Fe 11,2 19,1 11,7 6,9 

Co 0,1 0,3 0,2 0,0 

Ni 7,0 59,9 34,9 23,6 

Abbildung 4.35: Detail des Übergangs von Inconel 718 zur 
Übergangszone mit Komposit C nach 200 Sekunden bei 
1500 °C 

Tabelle 4.10: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der 
Komposit C/Inconel 718-Reaktionszone 

In der Detailaufnahme der Grenzfläche von Legierung zur Kompositkeramik (Abbildung 4.35) wird 

ersichtlich, dass Sauerstoff, Chrom, Eisen und Nickel die Ausscheidung in der Schmelze an Position 1 

dominieren. Im hellen Bereich der Schmelze (Position 2) liegen hauptsächlich Nickel, Eisen, Chrom 

und Sauerstoff vor. Der Sauerstoff ist auf Diffusion zurückzuführen, nachdem er aus dem Al2O3 der 

Keramik herausgelöst wurde. An Position 3 überlagern sich Signale von Al2O3 und der Nickelbasisle-

gierung. Allerdings ist eine helle Grenzschicht zu erkennen, in der ein deutlich erhöhter Titananteil 

von fast 4 at% vorliegt. Zusätzlich ist hier die Niob-Konzentration mit 8 at% bemerkenswert hoch. An 

Position 4 ist anhand der Helligkeit in der Darstellung mit einem hohen Anteil schwerer Elemente zu 

rechnen, allerdings ist die Aluminium- und Sauerstoffkonzentration hier unerwartet hoch. Die erwar-

teten schweren Elemente Nickel, Eisen, Chrom und Niob sind mit geringerem Anteil als erwartet vor-

 
Abbildung 4.34: Querschliff der Grenzfläche 
Komposit C/Inconel 718 nach 200 Sekunden bei 
1500 °C, Eindringtiefe der Legierung ca. 70 µm 
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handen. Vermutlich führt das Aluminiumoxid in der näheren Umgebung und größeren Tiefe des 

Messbereichs zu einer Verfälschung des Signals. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

O 37,1 45,1 35,3 50,9 

Al 38,5 46,1 41,5 44,7 

Si 22,9 2,7 3,3 3,6 

Nb 0,0 0,0 0,0 0,0 

Mo 0,0 0,0 0,2 0,0 

Ti 0,1 0,1 0,1 0,0 

Cr 0,2 0,6 1,5 0,1 

Mn 0,1 0,0 0,1 0,0 

Fe 0,3 0,8 3,6 0,1 

Co 0,1 0,1 0,2 0,1 

Ni 0,8 4,5 14,2 0,4 

Abbildung 4.36: Detail des Übergangs von der 
Übergangszone mit Inconel 718 zu Komposit C nach 200 
Sekunden bei 1500°C 

Tabelle 4.11: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der 
Komposit C/Inconel 718-Reaktionszone 

Der zweite Detailausschnitt in Abbildung 4.36 zeigt den Bereich in der Kompositkeramik, in welchem 

noch SiC-Whisker (Position 1) vorliegen und bereits Legierungsschmelze eingedrungen ist (Positionen 

2 und 3). Position 2 befindet sich an der Stelle eines SiC-Whiskers, der gerade mit eindringender Ni-

ckelbasislegierung reagiert. Der Anteil von Aluminium und Sauerstoff aus der umgebenden Matrix 

liegt bei je ca. 45 at%. An Position 3 ist Nickelbasislegierung nachzuweisen, wo zuvor ein SiC-Whisker 

in der Matrix lag – die Signale zeigen hauptsächlich Nickel, Eisen und Chrom. Position 4 liegt im rei-

nen Al2O3-Matrixmaterial, wobei geringe Mengen von Silizium aus der Umgebung detektiert werden. 

Allgemeine Beschreibung zur Wechselwirkung zwischen Komposit C und den Nickelbasislegierun-

gen Inconel 718 und Nimonic 90: 

SiC reagiert mit Nickel, Chrom und Eisen aus der Inconel-Legierung. Im Gegensatz zur Reaktion mit 

Inconel 718 reagiert SiC im Kontakt mit Nimonic 90 bei 1000 °C hauptsächlich mit Nickel und Kobalt. 

Die beiden leichten Elemente Silizium und Kohlenstoff können dabei in das Gitter der Nickelbasisle-

gierung eingebaut werden und bilden neue Verbindungen, bzw. können in der Legierung diffundie-

ren. Aufgrund der Zusammensetzung und auch nach einem Vergleich mit Referenzen in der Literatur 

ist die Bildung von Nickelsiliziden anzunehmen. [106] beobachtete hierbei ähnlich lamellare Struktu-

ren bei der Reaktion von Nickel und Siliziumcarbid, die auch in den Untersuchungen dieser Arbeit 

auftraten (s. Anhang: Abbildung 8.21). Die Stöchiometrie der Hauptreaktionsprodukte kann hierbei 

zwischen Ni3Si und NiSi variieren. Innerhalb der Legierung bilden sich oxidische Ausscheidungen, die 

auf Chrom basieren. Aufgrund des diffundierenden Kohlenstoffs sind auch Chromcarbide möglich. In 

den chromhaltigen Ausscheidungen zeigen sich nach dem Versuch Risse. Diese können einerseits auf 

die Unterschiede der Ausdehnungskoeffizienten im Vergleich zur Matrix zurückgeführt werden, an-

dererseits zeigt sich hier auch eine Versprödung im Gegensatz zur ursprünglich risszähen Nickelba-

sislegierung. Außerdem lassen sich unter anderem auch Titanoxide und Nickel-Chrom-Silizium-

Verbindungen mit geringem Sauerstoffanteil nachweisen. Direkt am Übergang zur Keramik ist die 

Konzentration von Titan deutlich erhöht. Dies legt nahe, dass Titan mit Aluminiumoxid reagiert, wäh-

rend Nickel, Chrom und Kobalt die SiC-Whisker angreifen. Chrom lässt sich allerdings auch neben 
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Titan an der Grenzfläche zu Al2O3 verstärkt nachweisen. Innerhalb der Keramikmatrix sind keine Hin-

weise auf eine Reaktion zwischen Legierung und Oxidkeramik zu erkennen. 

4.2.2 Quantitative Verschleißanalyse von Komposit C im Stift-Scheibe-Versuch 
Das Verschleißverhalten der Kompositkeramik bei Gleitbeanspruchung wurde auf gleiche Weise im 

Stift-Scheibe-Versuch untersucht wie für die SiAlON-Keramik in Abschnitt 4.1.2. Entsprechend wur-

den auch für diese Untersuchungen fixierte Proben aus Komposit C mit konstanter Anpresskraft ge-

gen rotierende Inconel 718- bzw. Nimonic 90-Scheiben gepresst, wobei im Folgenden nur die Ergeb-

nisse aus den Versuchen mit Inconel 718 dargestellt sind. Die weiteren Ergebnisse mit Nimonic 90 

sind im Anhang (8.2.7) zu finden. Alle Versuche wurden bei den Geschwindigkeiten 1, 5, 10 und 

25 m/s durchgeführt, jeweils für Anpresskräfte von 100 und 200 N. Die daraus resultierenden Kon-

taktspannungen unterscheiden sich aufgrund der mechanischen Eigenschaften der Legierungen bei 

Versuchsbeginn, wie Tabelle 3.1 zeigt. 

4.2.2.1 Stift-Scheibe-Versuch mit Komposit C gegen Inconel 718 
Die Verläufe der Gesamtverschleißtiefe der Reibpaarung Komposit C/Inconel 718 bei unterschiedli-

chen Versuchsbedingungen über eine Gleitstrecke von 2000 m sind in Abbildung 4.37 und Abbildung 

4.38 dargestellt. Es fällt auf, dass der Gesamtverschleiß bei 1 m/s für 200 N geringer ist als bei 100 N, 

während er bei 5 m/s für 200 N höher ist als bei 100 N. Für die höheren Geschwindigkeiten ist der 

Unterschied unwesentlich. In beiden Belastungsfällen zeigt sich, dass der Gesamtverschleiß, der 

hierbei repräsentativ für den Verschleiß der Keramikproben ist, für die niedrigste Geschwindigkeit 

von 1 m/s am stärksten ist und mit zunehmender Geschwindigkeit abnimmt. Die Verschleißunter-

schiede zwischen 5 bis 25 m/s sind sehr viel geringer als zwischen 1 m/s und 5 m/s. 

  
Abbildung 4.37: Verlauf der Gesamtverschleiß-
tiefe zwischen Komposit C und Inconel 718 für 
unterschiedliche Geschwindigkeiten bei einer 
Anpresskraft von 100 N 

Abbildung 4.38: Verlauf der Gesamtverschleiß-
tiefe zwischen Komposit C und Inconel 718 für 
unterschiedliche Geschwindigkeiten bei einer 
Anpresskraft von 200 N 

Aus dem Verlauf des Gesamtverschleißes lässt sich die Verschleißrate als Ableitung ermitteln. Die 

Resultate für unterschiedliche Geschwindigkeiten und Normalkräfte sind in Abbildung 4.39 und Ab-

bildung 4.40 zusammen mit dem geometrisch bestimmten Verschleißvolumen der Keramikprobe 

dargestellt. Der ähnliche Verlauf verdeutlicht, dass die Gesamtverschleißtiefe zwar nicht absolut, 

aber doch qualitativ den Verschleiß der Keramikprobe beschreibt. 
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Abbildung 4.39: Verschleißrate von Komposit C 
gegen Inconel 718 bei 100 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Abbildung 4.40: Verschleißrate von Komposit C 
gegen Inconel 718 bei 200 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Die Abnahme des Verschleißes und der Verschleißrate mit steigender Geschwindigkeit zeigt, dass ein 

Wechsel im dominanten Verschleißmechanismus auftritt. Die Reibkoeffizienten weisen auf ein ähnli-

ches Verhalten hin (Abbildung 4.41 und Abbildung 4.42) – sie fallen mit steigender Geschwindigkeit, 

wobei der Sprung von 1 m/s auf 5 m/s von annähernd 0,26 sowohl bei 100 N wie auch bei 200 N 

beträgt. Das weitere Absinken des Reibkoeffizienten liegt im Bereich von 0,1 bis 0,05 je Geschwindig-

keitsschritt. Somit gilt für die Werkstoffkombination Komposit C und Inconel 718 im untersuchten 

Bereich, dass mit steigender Geschwindigkeit sowohl der Reibkoeffizient als auch der Verschleiß ab-

nehmen. 

  
Abbildung 4.41: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen Komposit C und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 4.42: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen Komposit C und Inconel 718 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 
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Der Verlauf der Reibkoeffizienten über der 

Geschwindigkeit ist in Abbildung 4.43 für beide 

Normalkräfte dargestellt. Für alle untersuchten 

Geschwindigkeiten sind die Reibkoeffizienten 

bei einer Anpresskraft von 200 N um 0,05 bis 

0,1 niedriger als bei 100 N. 

 

 

 

 

 

 

4.2.2.2 Temperaturentwicklung während der Stift-Scheibe-Versuche 
Abbildung 4.44 zeigt die Temperaturverteilung einer Komposit C-Probe im Stift-Scheibe-Versuch bei 

10 m/s. Analog zu den Untersuchungen an SiAlON B wurden die Temperaturen an der Probe bei 

stabilen Reibkoeffizienten während des Versuchs bestimmt (Abbildung 4.45). Die Temperaturbe-

stimmung erfolgte im Kontakt mit einer Inconel 718-Scheibe bei einer Anpresskraft von 100 N. Die 

Temperatur am heißesten Bereich der Keramikprobe nimmt von 1 m/s auf 10 m/s von ca. 200 °C auf 

etwa 320 °C zu und fällt danach bis 20 m/s wieder ab. Selbst bei einer Geschwindigkeit von 25 m/s 

werden im Mittel nur knapp 300 °C erreicht. Der Reibkoeffizient hingegen fällt kontinuierlich von ca. 

0,5 auf 0,12. Aus diesem Verhalten lässt sich schließen, dass die Reibleistung bei Geschwindigkeiten 

über 10 m/s zu einem geringeren Teil in Wärme umgesetzt wird als bei niedrigeren Geschwindigkei-

ten. Dieser nicht in Wärme umgesetzte Leistungsanteil kann in tribochemische Reaktionen sowie in 

die Erzeugung von größeren, neuen Oberflächen übergehen. Auf diese Beobachtung wird in Ab-

schnitt 5.1.2 der Diskussion näher eingegangen. 

 
 

Abbildung 4.44: Beispiel eines Thermo-
graphiebildes der Kompositkeramik-probe bei 
einer Gleitgeschwindigkeit von 10 m/s und 
einer Anpresskraft von 100 N 

Abbildung 4.45: Geschwindigkeitsabhängiger 
Temperatur- und Reibkoeffizientenverlauf für 
Komposit C gegen Inconel 718 bei einer 
Anfangs-kontaktpressung von ca. 1,1 GPa 
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Abbildung 4.43: Mittlere Reibkoeffizienten zwi-
schen Komposit C und Inconel 718 bei unter-
schiedlichen Geschwindigkeiten und Anpress-
kräften 
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4.2.2.3 Zusammenfassung des quantitativen Verschleißverhaltens von Komposit C im Kontakt 
mit Nickelbasislegierungen 

In den Stift-Scheibe-Versuchen wurden für die zwei Scheibenmaterialien Inconel 718 und Nimonic 90 

jeweils über die Versuchsdauer konstante Anpresskräfte von 100 und 200 N angelegt und die Versu-

che über einen Gleitweg von 2000 m mit den Geschwindigkeiten 1; 5; 10 und 25 m/s durchgeführt. 

Das Verschleißverhalten der Kompositkeramik zeigt hierbei keine deutliche Abhängigkeit von den 

Scheibenwerkstoffen, sowohl bezüglich des Verschleißvolumens wie auch hinsichtlich des Reibkoeffi-

zienten. Das Verschleißvolumen fällt mit zunehmender Geschwindigkeit stark ab (Abbildung 4.39 und 

Abbildung 4.40 sowie Abbildung 8.27 und Abbildung 8.28). Da das maschinell mögliche Geschwindig-

keitslimit der Modellversuche mit 25 m/s erreicht ist, konnte das Verhalten nicht für noch höhere 

Geschwindigkeitsbereiche untersucht werden. Allerdings deuten der Verlauf und ein schließlich leich-

ter Anstieg des Verschleißvolumens bei den Versuchen mit Nimonic 90 und 200 N darauf hin, dass 

ein Verschleißminimum existieren könnte und bei entsprechend hoher Geschwindigkeit der Ver-

schleiß auch wieder zunehmen könnte. 

Die Reibkoeffizienten erreichen bei 25 m/s sehr niedrige Werte zwischen 0,10 und 0,16 (Abbildung 

4.43 für Inconel 718 und Abbildung 8.31 im Anhang für Nimonic 90). Der Kurvenverlauf ist dem des 

Reibkoeffizienten von SiAlON B in 4.1.2.4 sehr ähnlich. Da dieses Verhalten bei zwei sehr unter-

schiedlichen Keramiken auftritt, stellt sich die Frage, ob und inwiefern dieses Verhalten verallgemei-

nert werden kann. Auf diese Beobachtung wird im Rahmen der Diskussion in Abschnitt 5.1.2 näher 

eingegangen. Der Verschleißkoeffizient und der Reibkoeffizient können in Abhängigkeit von der 

Reibleistung betrachtet werden, so wie sie in Abbildung 4.46 und Abbildung 4.47 dargestellt sind. Die 

gestrichelten Trendlinien gelten, wenn keine Unterscheidung zwischen Nimonic 90 und Inconel 718 

gemacht wird. Hier deutet sich für den Verschleißkoeffizienten ein exponentieller Abfall mit steigen-

der Reibleistung an, während der Reibkoeffizient bis 600 N∙m/s (Watt) annähernd linear abfällt. 

  
Abbildung 4.46: Abhängigkeit des Verschleißko-
effizienten von der Reibleistung für Komposit C, 
der zunächst stark abnimmt und ab ca. 
350 N∙m/s stabil bleibt. 

Abbildung 4.47 Abhängigkeit des Reibkoeffi-
zienten von der Reibleistung für Komposit C, der 
eine stetige Abnahme mit steigender Reibleis-
tung zeigt. 
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4.2.3 REM- und EDX-Analyse der Komposit C-Verschleißproben 
Im folgenden Abschnitt wird die mikrostrukturelle Veränderung der Komposit C-Verschleißproben 

nach den Stift-Scheibe-Versuchen an ausgewählten Beispielen untersucht. Dabei wird die Gefüge-

morphologie der Proben mittels Rasterelektronenmikroskopie analysiert und die Zusammensetzung 

von tribochemischen Reaktionsprodukten mit energiedispersiver Röntgenspektroskopie bestimmt. 

Im darauffolgenden Abschnitt 4.2.4 werden die Ergebnisse der µRaman-Analyse dieser Reaktions-

produkte dargestellt. Grundsätzlich unterscheiden sich die Ergebnisse der Versuche mit Inconel 718 

und Nimonic 90 kaum. Da die Bilder der Keramikproben aus den Versuchen mit Nimonic 90 anschau-

licher sind, werden diese im Folgenden dargestellt und beschrieben. Die weiteren Ergebnisse mit 

Inconel 718 sind dem Anhang (8.2.8) zu entnehmen. 

4.2.3.1 Komposit C und Nimonic 90 
Abbildung 4.48 zeigt einen dunklen (1) und einen hellen (2) Bereich auf der Verschleißfläche, die 

beide zunächst als Ablagerungen interpretiert werden könnten. Der dunkle Bereich liegt unter der 

hellen, metallischen Ablagerung, die erwartungsgemäß plastisch verformt ist und Spuren der Gleit-

bewegung des Gegenkörpers zeigt. Bei Bereich 1 handelt es sich um die tribochemische Schicht. Sie 

zeigt weder Hinweise auf eine plastische Deformation noch Abriebspuren. Stattdessen bildet sich 

eine glatte Oberfläche auf den amorph erscheinenden Bereichen zwischen Ablagerung und Keramik, 

in denen sich die Schicht bildet. Position 3 ist ebenfalls eine tribologisch gebildete Schicht, die glatt 

und glasartig erscheint. Da beide Bereiche der tribochemischen Phase (Position 1 und 3) frei an der 

Oberfläche liegen, wird angenommen, dass diese ebenfalls im Gleitkontakt waren. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 

O 47,2 9,2 45,6 

Al 29,6 3,5 14,5 

Si 0,0 0,4 0,3 

Ti 16,6 3,3 25,0 

Cr 4,9 18,3 13,7 

Mn 0,2 0,0 0,2 

Fe 0,1 0,6 0,1 

Co 0,5 13,6 0,2 

Ni 1,0 51,2 0,5 

Abbildung 4.48: Verschleißfläche von Komposit C nach 
dem Versuch mit Nimonic 90 bei 5 m/s über 2000 m 
(FN = 100 N) 

Tabelle 4.12: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
4.48 

Die EDX-Analyse der Positionen 1 und 3 zeigt, dass es sich bei der tribochemisch gebildeten Schicht 

um eine Verbindung aus Titan, Aluminium und Sauerstoff handelt. Zudem tritt noch Chrom auf. An 

Position 3 liegt eine Verbindung mit leicht veränderter Stöchiometrie vor. Der Aluminiumanteil ist 

deutlich niedriger, während Titan und Chrom in höherer Konzentration vorliegen. Der Sauerstoffge-

halt ist mit 46 at% ähnlich hoch wie an Position 1. Die metallisch erscheinende Ablagerung an Positi-

on 2 weist eine Zusammensetzung auf, die annähernd der von Nimonic 90 entspricht, bis auf den 

Unterschied, dass der Sauerstoffanteil bei über 9 at% liegt. Die tribochemischen Phasen an den Posi-

tionen 1 und 3 bilden geschlossene Flächen, deren Kanten für glasartige Werkstoffe typische, scharf-

kantige Bruchflächen aufweisen. 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

O 42,0 48,1 50,0 50,0 43,8 37,3 

Al 17,0 31,4 32,9 28,9 39,2 36,2 

Si 0,8 0,3 0,4 2,7 3,4 8,6 

Ti 5,5 10,2 11,8 11,7 2,8 2,8 

Cr 7,9 2,5 1,6 3,1 7,9 8,0 

Mn 0,1 0,1 0,2 0,1 0,1 0,1 

Fe 0,2 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 

Co 5,5 1,6 0,8 0,8 0,7 1,4 

Ni 20,9 5,8 2,2 2,6 2,2 5,6 

Abbildung 4.49: Querschliff der Verschleißfläche aus 
Abbildung 4.48 

Tabelle 4.13: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
4.49 

In Abbildung 4.49 ist ein Querschnitt durch die Verschleißfläche aus Abbildung 4.48 mit tribochemi-

scher Phase dargestellt. An Position 1 sind anhand der 21 at % Nickel und 5 at % Kobalt deutliche 

Spuren der Nickelbasislegierung nachzuweisen. Nickel und Kobalt treten an allen weiteren Positionen 

dieses Querschnitts in deutlich geringerer Konzentration auf. Sauerstoff, Aluminium, Chrom und Ti-

tan sind an allen Positionen die dominanten Elemente, wobei Aluminium und Sauerstoff als Grund-

bestandteile der Kompositkeramik in hoher Konzentration zu erwarten sind. Der Titananteil liegt an 

den Positionen 2, 3 und 4 zwischen 10 und 12 at% und ist somit dort deutlich höher als der Chroman-

teil, der zwischen 1 und 3 at% schwankt. An den Positionen 5 und 6 kehrt sich diese Situation um, 

wenn auch nicht im gleichen Verhältnis. Jedoch liegt hier der Chromanteil bei etwa 8 at% und Titan 

bei knapp 3 at%. Die Positionen 5 und 6 repräsentieren die Grenzfläche zwischen tribochemischer 

Reaktionszone und ursprünglicher Keramik. Hier ist zudem die Sauerstoffkonzentration mit durch-

schnittlich 40 at% geringer als in der Reaktionszone (2 bis 4), wo etwa 50 at% detektiert werden. Für 

die Positionen 4, 5 und 6 ist anzumerken, dass der Siliziumanteil zur Keramik hin ansteigt, was ein 

Hinweis auf eine Diffusion dieses Elements ist. 

Ein Ausschnitt der Verschleißfläche für die identische Werkstoffpaarung, die bei 25 m/s geprüft wur-

de, ist in Abbildung 4.50 dargestellt. Es lassen sich drei unterschiedliche Oberflächenbereiche identi-

fizieren. Position 1 ähnelt stark der tribochemischen Phase, die auch bei niedrigerer Gleitgeschwin-

digkeit von 5 m/s beobachtet wurde. Die metallische Ablagerung auf dieser Reaktionsphase ist in 

Position 3 zu erkennen. Dazwischen zeigt Position 2 eine freigelegte Oberfläche der Keramik, an der 

scheinbar die tribochemisch Phase aus Position 1 herausgebrochen ist. 

Position 1 basiert auf Sauerstoff, Chrom, Aluminium und Titan, wobei der Chromanteil von 28 at% 

bemerkenswert hoch ist. An Position 2 liegen vorrangig die Bestandteile der Keramik, Aluminium, 

Sauerstoff und Silizium vor. Darüber hinaus werden hier auch 1,6 at% Chrom registriert. Die metalli-

sche Ablagerung in Position 3 enthält vorrangig Nickel, Chrom und Kobalt und ist mit 6 at% Sauerstoff 

geringfügig oxidiert. 
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 Pos1 Pos2 Pos3 

O 46,4 40,6 6,2 

Al 13,8 43,8 2,0 

Si 0,2 11,6 0,2 

Ti 9,7 0,6 2,2 

Cr 27,8 1,6 19,2 

Mn 0,4 0,2 0,0 

Fe 0,1 0,1 0,5 

Co 0,3 0,4 15,1 

Ni 1,3 1,2 54,6 

Abbildung 4.50: Verschleißfläche von Komposit C nach 
dem Versuch mit Nimonic 90 bei 25 m/s über 2000 m 
(FN = 100 N) 

Tabelle 4.14: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
4.50 

Abbildung 4.51 zeigt einen Querschliff der Verschleißfläche, in welchem die metallische Ablagerung 

(1), die tribochemische Reaktionszone (2, 3, 4) und das keramische Grundmaterial klar voneinander 

zu unterscheiden sind. Bezüglich der Struktur ist auffällig, dass die ebene Grenzfläche hier im Gegen-

satz zur SiAlON-Keramik zwischen dem tribochemischen Reaktionsprodukt und der metallischen Ab-

lagerung verläuft und der Übergang von Reaktionszone zur Keramik uneben ist und eine Verzahnung 

mit der Kornstruktur zeigt. 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

O 9,9 55,3 55,6 54,9 

Al 3,5 17,5 19,6 17,3 

Si 0,5 0,2 0,1 0,2 

Ti 2,3 10,9 12,4 6,2 

Cr 18,3 14,2 11,1 19,9 

Mn 0,0 0,1 0,0 0,0 

Fe 0,2 0,0 0,1 0,0 

Co 13,7 0,5 0,3 0,4 

Ni 51,7 1,4 0,9 1,1 

Abbildung 4.51: Querschliff der Verschleißfläche aus Ab-
bildung 4.50 

Tabelle 4.15: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
4.51 

 

Die sichtbare Schichtstruktur in der oberen Hälfte der Reaktionszone deutet darauf hin, dass in die-

sem Abstand eine mechanische Scherung der Zone erfolgt, da diese Zone während des Versuchs 

höchstwahrscheinlich erweicht. Die Zusammensetzung an Position 1 unterscheidet sich nicht signifi-

kant von der senkrecht zur Verschleißfläche (Position 3 in Abbildung 4.50) untersuchten metallischen 

Ablagerung. Innerhalb der Reaktionszone variieren die Anteile von Aluminium, Titan und Chrom ge-

ringfügig, wobei der Chromanteil in Bereich 4, also nahe am Übergang zur Keramik, mit 20 at% am 

höchsten ist. Bei idealer stöchiometrischer Zusammensetzung der Oxide von Aluminium, Chrom und 
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Titan wäre ein Sauerstoffgehalt von ca. 70 at% an allen drei Positionen zu erwartenxvi. Der niedrigere 

Sauerstoffanteil kann auf die zusätzliche Bildung von Verbindungen mit Kohlenstoff zurückgeführt 

werden, dessen Anteil hier nicht bestimmt wird, sowie auf die Bildung mehrphasiger, komplexer 

Oxide. 

4.2.3.2 Zusammenfassung der Beobachtungen für die Verschleißflächen von Komposit C nach 
Stift-Scheibe-Versuchen mit Inconel 718 und Nimonic 90 

In den Abschnitten 8.2.8 und 4.2.3.1 wurden vier unterschiedlich tribologisch belastete Oberflächen 

von Komposit C-Proben mittels REM und EDX untersucht. Die Belastungsszenarien unterscheiden 

sich hinsichtlich des Reibpartners (Inconel 718 und Nimonic 90) und der Gleitgeschwindigkeit (5 m/s 

und 25 m/s). Da die Verschleißflächen sowohl senkrecht zur Oberfläche wie auch im Querschliff pa-

rallel zur Gleitrichtung betrachtet wurden, ist in Abbildung 4.22 das Schema einer gelaufenen Ver-

schleißprobe dargestellt. Die tribochemischen Veränderungen sind jeweils für den Kontakt mit In-

conel 718 (Abbildung 4.52) und Nimonic 90 (Abbildung 4.53) dargestellt. Unter den darauffolgenden 

Punkten sind die Beobachtungen zusammengefasst. 

  
Abbildung 4.52: Schematische Darstellung eines 
Verschleißflächenquerschnitts einer Kompo-
sit C/Inconel 718-Paarung bei 5 m/s (links) und 
25 m/s (rechts) 

Abbildung 4.53: Schematische Darstellung eines 
Verschleißflächenquerschnitts einer Kompo-
sit C/Nimonic 90-Paarung bei 5 m/s (links) und 
25 m/s (rechts) 

 Das Auftreten von Metallablagerungen auf der Kompositkeramik im Stift-Scheibe-Versuch 
zeigt innerhalb des gewählten Parameterfeldes keine Abhängigkeit von der Geschwindigkeit 
oder den Gegenkörperwerkstoffen. 

 Die Sauerstoffkonzentrationen innerhalb der Ablagerungen variieren zwischen 6 und 16 at%, 
wobei der höchste Wert bei 25 m/s in der Nimonic 90-Legierung festgestellt wurde. Sauer-
stoff, welcher höchstwahrscheinlich vorrangig aus der Umgebungsluft stammt, reagiert mit 
der heißen Kontaktfläche. 

 Die tribochemischen Schichten weisen stets eine glatte Grenzfläche zu den metallischen Ab-
lagerungen auf, wohingegen die Grenzfläche zur Keramik uneben und stark verzahnt ist. Ge-
nerell erscheinen die tribochemischen Schichten amorph und sind von Rissen durchzogen. 
Ausbrüche legen scharfkantige Bruchflächen innerhalb der Schichten frei, während die 
Grenzfläche zur Keramik eine angeschmolzene oder von einem dünnen Film überzogene 

                                                           
xvi

Maximal möglicher Sauerstoffanteil bei stöchiometrisch idealen Metalloxiden: 

Element 
Position 2 Position 3 Position 4 

Real [at%] Ideal [at%] Real [at%] Ideal [at%] Real [at%] Ideal [at%] 

Aluminium 18 27 20 30 17 25,5 
Titan 11 22 12 24 6 12 
Chrom 14 21 11 16,5 20 30 
Sauerstoff 55,3 70 55,6 70,5 54,9 67,5 
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Oberfläche aufweist. Risse in der tribochemischen Phase verlaufen meist senkrecht zur Gleit-
ebene und können auf thermische Spannungen zurückgeführt werden. Risse parallel zur 
Gleitrichtung treten wenige Mikrometer unterhalb der Grenzfläche in der Keramik auf und 
werden den Scherspannungen zugeschrieben, die durch die Gleitbewegung hervorgerufen 
werden. 

 Die Schichtdicke variiert zwischen 4 und 11 µm wobei keine systematische Geschwindigkeits-
abhängigkeit zu erkennen ist. Dies liegt auch daran, dass Ausbrüche und Ablagerungen an 
der Oberfläche lokal unterschiedlich stark ausgeprägt sind. 

 Die tribochemischen Schichten sind glasartig und weisen alle einen hohen Anteil an Sauer-
stoff von 50 at% und höher auf. Unabhängig von den unterschiedlichen Zusammensetzungen 
der Nickelbasislegierungen treten in den tribochemischen Schichten stets Chrom, Titan und 
Aluminium auf. In Verbindung mit Inconel 718 ist in den Schichten zudem ein erhöhter Ni-
obanteil nachweisbar (2-10 at%), welcher bei den Versuchen mit Nimonic 90 konsequenter-
weise nicht auftreten kann, da diese Legierung kein Niob enthält. 

 

4.2.4 Raman-Untersuchungen 
In den Untersuchungen zur chemischen Zusammensetzung der tribochemischen Schichten, die im 

Kontakt zwischen Komposit C und Nimonic 90 bzw. Inconel 718 entstehen, hat sich gezeigt, dass bis 

auf die Niobanteile bei Inconel 718 keine signifikanten Unterschiede für die beiden Nickelbasislegie-

rungen auftreten. Aus diesem Grund werden in den folgenden Abschnitten nur die Untersuchungen 

an Reaktionsprodukten zwischen Komposit C und Nimonic 90 vorgestellt. Die Messungen wurden mit 

einer Laserwellenlänge von 532 nm aufgenommen. 

4.2.4.1 Referenzmessung an einer Kontaktprobe 
An einer Probe aus einem Wechselwirkungsversuch mit Nimonic 90 und Komposit C wurden Refe-

renzmessungen für den Vergleich der chemischen Zusammensetzung und der entsprechenden Ra-

man-Spektren an bestimmten Positionen herangezogen (Abbildung 4.54). Im Bereich der Grenzfläche 

bilden sich unterschiedliche Strukturen aus, die durch chemische Reaktionen der verfügbaren Ele-

mente den jeweils günstigsten energetischen Zustand darstellen. Ähnliche Verbindungen sind an den 

Grenzflächen der Proben aus den Verschleißversuchen zu erwarten und werden mit denen aus den 

Wechselwirkungsversuchen verglichen. 

An Position 1 in Abbildung 4.54 liegen tropfenförmige Ausscheidungen vor, die hauptsächlich auf 

Aluminium und Sauerstoff basieren. Sie enthalten zudem Titan und Nickel, welche auf die umgeben-

de Nickelbasislegierung zurückgeführt werden können. Das Raman-Spektrum (Abbildung 4.55) deu-

tet [107] zufolge auf eine Titanoxid-ähnliche Verbindung hin. Aluminiumtitanat (Al2TiO5) ist aufgrund 

der Zusammensetzung nach [108] ebenfalls möglich, wobei jedoch einige charakteristische Signale 

von Al2TiO5, die bei 250, 444 und 613 cm-1 zu erwarten wären [104], nicht sichtbar sind. Die umge-

bende Nickelbasislegierung weist einen erhöhten Sauerstoff- und Siliziumanteil auf. Letzterer stammt 

aus der Reaktion der Legierung mit den Siliziumcarbid-Whiskern. Die etwas dunkleren Bereiche (Posi-

tion 2) enthalten ebenso viel Silizium wie Sauerstoff (je 14 at%) sowie hohe Anteile an Nickel (25 at%) 

und Chrom (38 at%). Das entsprechende Raman-Spektrum an dieser Stelle ist vergleichbar mit dem 

Spektrum von Chromcarbid Cr3C2, welches mit Chrom aus der Legierung und Kohlenstoff aus den SiC-

Whiskern gebildet wird. In der Legierungsmatrix bilden sich zudem Ausscheidungen, die einen hohen 

Titananteil von über 80 at% und einen Sauerstoffanteil von 9 at% besitzen (Positionen 3 und 4). Die 

Raman-Spektren deuten auf eine Überlagerung von Titancarbid und Titanoxid hin, wobei sich die 

Spektren der beiden Ausscheidungen unterschieden, obwohl sie scheinbar identische chemische 
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Zusammensetzungen haben. Dies ist eine Folge der unterschiedlichen Anregungsvolumina von Ra-

man-Spektroskopie und EDX-Analyse. Das Raman-Spektrum an Position 4 zeigt deutliche Hinweise 

auf Al2TiO5 anhand der breiten Signale bei 261, 422 und 613 cm-1 (vgl. [104]). Position 5 innerhalb der 

ursprünglichen Keramikmatrix weist eine ähnliche Zusammensetzung wie Position 1 auf, mit dem 

Unterschied, dass der Nickelanteil deutlich geringer ist (1 at%) und dafür der Titananteil etwas höher 

liegt (6 at%). Das Raman-Signal bei 715 cm-1 ist im Vergleich zu Position 1 zu höheren Wellenzahlen 

verschoben und deutlich asymmetrisch. Allerdings können geringe Unterschiede in der chemischen 

Zusammensetzung und in der Kristallinität zu derartigen Veränderungen des Raman-Signals führen. 

Bei 417 cm-1 tritt sehr schwach das Signal von Aluminiumoxid auf. 

 

 
Abbildung 4.54: Übergang zwischen der Nimo-
nic 90-Legierung (oben) und der Komposit C-
Keramik (unten) nach 10 Stunden im Kontakt bei 
1200 °C. Durch die Präparation hat sich ein Spalt 
entlang der Grenzfläche geöffnet. 

Abbildung 4.55: Raman-Spektren an den ent-
sprechenden Positionen der Kontaktprobe in 
Abbildung 4.54 und ein Referenzspektrum der 
ursprünglichen Komposit C-Keramik 

4.2.4.2 Raman-Spektren an Querschliff einer Komposit C-Verschleißprobe 
Für die Untersuchung der tribochemisch gebildeten Schicht wird eine Probe mit signifikanter 

Schichtdicke von bis zu 11 µm aus dem Versuch bei 25 m/s mit Nimonic 90 verwendet. Die Schichtzu-

sammensetzung der Probe wurde bereits im Abschnitt 4.2.3.1 analysiert, so dass anhand der Raman-

Spektren eine Zuordnung der chemischen Verbindung ermöglicht wird. Abbildung 4.56 zeigt einen 

Querschliff durch die Verschleißfläche. Im oberen Bereich des Bildes ist das Einbettmittel dunkel zu 

erkennen, weiter unten folgt die metallische Ablagerung (Position 1) aus dem Reibversuch gegen die 

Nimonic 90-Scheibe. Darunter ist deutlich getrennt von der Ablagerung die Reaktionszone zu erken-

nen (Positionen 2, 3 und 4), die sich zwischen der Ablagerung und der Keramik ausbildet. 
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Abbildung 4.56: Positionen der Raman-Mess-
ungen und des EDX-Linescans 

Abbildung 4.57: Raman-Spektren, die an den 
markierten Positionen in Abbildung 4.56 ge-
messen wurden 

Die Raman-Spektren in Abbildung 4.57 beziehen sich auf die entsprechenden Positionen in Abbildung 

4.56. Das Spektrum von Position 1 zeigt zwei dominante Signale – ein scharfes bei 541 cm-1 und ein 

sehr breites bei 717 cm-1. Diese sind typisch für Fe3O4 (Magnetit), Fe2SiO4 (Fayalit) und NiFe2O4 (Tre-

vorit). Die Zusammensetzung des Raman-aktiven Signals spiegelt sich nicht direkt in der EDX-

Messung wieder, da nur die nicht-metallischen Verbindungen Raman-Signale erzeugen, metallische 

Legierung aber nicht. Eine hohe Ähnlichkeit des Raman-Spektrums mit Chromcarbid lässt sich durch 

Vergleich mit Messungen von [109] nachweisen. 

Die Positionen 2 und 3 basieren der EDX-

Messung (Abbildung 4.58) zufolge auf Alumini-

um (19 at%), Titan (11 at%) und Chrom 

(12 at%) in eindeutig oxidischer Verbindung 

(Sauerstoffanteil: 54 at%). Hier zeigen die Ra-

man-Messungen an den entsprechenden Posi-

tionen sehr ähnliche Spektren, die auf FeCr2O4 

(Chromit) oder FeTi2O6 (Aeschynit) hindeuten, 

die jedoch alle Eisen enthalten. Es lässt sich 

kein Titanoxid (TiO2) nachweisen, jedoch könn-

te an Position 3 Ti2O3 [110] vorliegen, während 

das Spektrum an Position 2 charakteristisch für 

Antase (TiO2) ist [107]. Zudem ist bei der Inter-

pretation der Spektren zu beachten, dass in der 

EDX-Analyse der Kohlenstoffanteil konsequent außer Acht gelassen wurde, da von diesem ein zu 

großer Messfehler erzeugt wird. Mögliche Carbidverbindungen, wie Cr3C2 oder TiC können erwartet 

werden. Allerdings zeigt die EDX-Linienmessung in Abbildung 4.58, in welcher das Kohlenstoffsignal 

berücksichtig wurde, nur den systematisch hohen, fehlerbehafteten Kohlenstoffanteil im Bereich der 

tribochemischen Schicht. Trotzdem lässt sich im Vergleich mit entsprechenden Referenzen den Ra-

man-Signalen Chromcarbid und Titancarbid zuordnen, was auf eine partielle Bildung dieser Verbin-

dungen schließen lässt [111, 112], wobei auch AlCrN aufgrund der Form des Spektrums möglich wäre 

[105]. Die geringe Reaktivität von freiem Stickstoff macht diese Verbindung allerdings unwahrschein-

lich. Die Ähnlichkeiten der Raman-Spektren für die aufgeführten Referenzverbindungen deuten da-

rauf hin, dass die strukturellen Unterschiede trotz chemisch unterschiedlicher Zusammensetzung 
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Abbildung 4.58: EDX-Linescan entlang der Linie in 
Abbildung 4.56 
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gering sind. Hinzu kommt, dass bei niedriger Fernordnung der kovalenten Bindungen, d.h. bei amor-

phem Gefüge, eine Verbreiterung der Raman-Signale auftritt. Dementsprechend lassen sich die tri-

bochemischen Produkte mit den verwendeten Methoden nur eingrenzen, aber nicht eindeutig be-

stimmen. 

Vergleich der Raman-Spektren von Komposit C im Kontakt mit Nickelbasislegierungen 

Das Referenzspektrum in Abbildung 4.55 zeigt die typischen Siliziumcarbid-Signale bei 798 cm-1 und 

970 cm-1, die von den SiC-Whiskern stammen, sowie deutlich schwächer das Aluminiumoxid-Signal 

der Matrix bei 417 cm-1. Hierbei ist der Intensitätsunterschied nicht unmittelbar als Indikator für die 

jeweiligen Anteile zu interpretieren, er basiert primär auf der unterschiedlich starken Raman-

Aktivität der Materialien. In der Übergangszone zwischen Keramik und Legierung nach dem 10-

stündigen Kontaktversuch bei 1200 °C treten tropfenförmigen Ausscheidungen auf, die auf Alumini-

um, Sauerstoff, Titan und Nickel basieren und das Spektrum einer Titanoxid-Verbindung (Anatas, 

TiO2) aufweisen. Außerdem zeigen die Raman-Untersuchungen die Signale von Chromcarbid (Cr3C2). 

An den Verschleißproben wurde stets eine tribochemische Schicht beobachtet, die sich in Abhängig-

keit von der Geschwindigkeit unterschiedlich stark ausgeprägt hat, jedoch hinsichtlich Struktur und 

Zusammensetzung annähernd identisch ist. Das Raman-Signal der tribochemischen Schicht aus dem 

Versuch mit 25 m/s ist in Abbildung 4.57 dargestellt. Dieses Signal zeigt besonders starke Ähnlichkeit 

mit dem Cr3C2-Signal im Bereich von 500 bis 900 cm-1 wie auch mit TiO2 im unteren Wellenzahlbe-

reich um 180 cm-1, was sich auch in der chemischen Zusammensetzung wiederspiegelt: Titan 

(11 at%), Chrom (12 at%), Aluminium (19 at%), Sauerstoff (54 at%). Ein signifikant erhöhter Kohlen-

stoffanteil in der tribochemischen Schicht ist mittels EDX nicht nachweisbar. Aufgrund der Form des 

Raman-Signals und der Dissoziation von SiC, ist von der Bildung von Carbidverbindungen auszugehen. 

Wie zuvor erwähnt, können Verbindungen mit schwacher Raman-Aktivität von intensiveren Signalen 

überlagert werden. Die Beobachtungen aus der Mikrostrukturuntersuchung, bei der eine glasartige, 

spröde und deformierte (gescherte) tribochemische Schicht beobachtet wurde, erklären die auftre-

tende Signalform, da eine amorphe, glasartige Struktur eine Verbreiterung der Raman-Signale zur 

Folge hat, und eine Deformation, die Eigenspannungen hervorruft, zu einer Signalverschiebung führt. 
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5 Diskussion 
Aufgrund des Standes der Technik sowie der Ergebnisse in Kapitel 4, werden die beiden nachfolgen-

den Verschleißmechanismen für die jeweilige Keramik vorgeschlagen. In Abbildung 5.1 ist der Ver-

schleißmechanismus der SiAlON-Keramik dargestellt, in dem die Metalloxidschicht (MOx) bei ausrei-

chend hoher Temperatur katalytisch die Oxidation der SiAlON-Oberfläche unterstützt, bei der Stick-

stoff frei wird. Diese Schichten lösen sich ab und führen zu hohem Verschleiß bei hoher Reibleistung.  

 
 

Abbildung 5.1: Verschleiß der SiAlON-Keramik im Kontakt mit den Metalloxiden der Nickelbasisle-
gierung. Ab einer kritischen Temperatur tritt eine starke Reaktion zwischen SiAlON und Metalloxi-
den unter Freisetzung von Stickstoff auf, bei der nicht verschleißbeständige Mischoxide gebildet 
werden. 
 
Im Falle der Kompositkeramik (Abbildung 5.2) erfolgt die tribochemische Degradation nur an den 

Siliziumcarbid-Whiskern. Hier bildet die Metalloxidschicht eine diffusionshemmende Barriere, so dass 

nur ein sehr oberflächlicher Anteil der SiC-Whisker angegriffen wird. In dieser oberflächennahen 

Randschicht wird jedoch die mechanische Stabilität der Kompositmatrix geschwächt. Trotz der er-

höhten Konzentrationen von Chrom und Titan an den Grenzflächen zu Al2O3 gibt es keine eindeuti-

gen Hinweise auf eine chemische Reaktion der Aluminiumoxidmatrix. Diese chemische Resistenz und 

die Diffusionsbarriere aus Metalloxid sind dafür verantwortlich, dass der Verschleiß der Kompositke-

ramik gering bleibt. Durch eine erhöhte Gleitfähigkeit der Oxidschicht bei höheren Geschwindigkei-

ten sinkt die Reibleistung und es erfolgt keine Steigerung des Verschleißes innerhalb des untersuch-

ten Geschwindigkeitsbereichs. 

 
 
Abbildung 5.2: Verschleiß der Komposit-Keramik unter Reaktion der SiC-Whisker mit der Nickelba-
sislegierung. Bildung von Nickelsiliziden nahe der Kontaktzone und mechanische Schwächung der 
chemisch resistenten Al2O3-Matrix. Die Metalloxidschicht wirkt verschleißreduzierend. 
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Nachfolgend werden die Ergebnisse aus Kapitel 4 diskutiert, um zu prüfen, ob die postulierten Ver-

schleißmechanismen bestätigt werden können. Ein abschließender Vergleich der Verschleißmecha-

nismen erfolgt in Kapitel 6, um einzuschätzen, welche Rolle der tribochemische Verschleiß in der 

Zerspanung spielt. 

5.1 Quantitative Verschleißuntersuchungen 

5.1.1 SiAlON B 

In den Stift-Scheibe-Versuchen (4.1.2) treten unabhängig von der Anpresskraft und der beiden Ni-

ckelbasislegierungen bei einer Gleitgeschwindigkeit von 5 m/s stets der geringste Verschleiß und die 

niedrigste Verschleißrate für die SiAlON-Keramik auf (Abbildungen 4.8, 4.9; 8.10 und 8.11). Nur bei 

der niedrigen Anpresskraft von 100 N zeigt die Nimonic 90/SiAlON B-Kombination auch bei 25 m/s 

einen nahezu linearen und insgesamt relativ geringen Verschleiß, und ist somit untypisch. Bei den 

restlichen drei Parametersätzen treten sowohl bei 1 m/s wie auch bei 25 m/s die höchsten Ver-

schleißvolumina auf. Dieses Verhalten ist in Abbildung 5.3 durch die Auftragung des Verschleißkoeffi-

zienten gegen die Geschwindigkeit und Normalkraft dargestellt. Der Verlauf der Verschleißkoeffizien-

ten deutet bereits darauf hin, dass geschwindigkeitsabhängig unterschiedliche Verschleißmechanis-

men auftreten. Eine mögliche Erklärung für diese Geschwindigkeitsabhängigkeit könnte in der 

Reibleistung liegen, die als Produkt der Geschwindigkeit und Reibkraft in das tribologische System 

eingebracht wird (Abbildung 5.4). 

  
Abbildung 5.3: Verlauf des Verschleißkoeffizien-
ten mit steigender Geschwindigkeit und Nor-
malkraft für SiAlON B gegen Inconel 718 und 
Nimonic 80 (zusammengefasst) 

Abbildung 5.4: Resultierende Reibleistung aus 
Geschwindigkeit und Normalkraft für SiAlON B 
gegen Inconel 718 und Nimonic 80 (zusammen-
gefasst) 
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Bei 1 m/s ist die Reibleistung im Vergleich zu 

25 m/s niedrig, obwohl der Reibkoeffizient bei 

niedriger Geschwindigkeit sehr hoch ist 

(Abbildung 5.5). 

Entsprechend des gleichmäßigen Verlaufs der 

Reibleistung bietet es sich an, sowohl die Reib-

koeffizienten als auch die Verschleißkoeffizien-

ten als Funktion der Reibleistung darzustellen. 

Zwar streuen die Werte des Verschleißkoeffi-

zienten, jedoch bilden sie ein Band, welches das 

allgemeine Verschleißminimum zwischen 150 

und 250 Watt (N∙m/s) Reibleistung darstellt 

(Abbildung 5.6). Dieses Verschleißminimum lässt 

sich anhand der Datenlage so erklären, dass hier 

ein Wechsel von abrasivem, also vorrangig me-

chanischem Verschleiß zu tribochemischem Ver-

schleiß auftritt, der jeweils bei niedrigen bzw. 

hohen Geschwindigkeiten besonders ausgeprägt ist. Zudem folgt daraus, dass die Reibleistung für die 

Aktivierung unterschiedlicher Mechanismen verantwortlich gemacht werden kann. Um die Ver-

schleißmechanismen zu identifizieren wurden die Proben in Abschnitt 4.1.3 eingehend analysiert. 

  
Abbildung 5.6: Darstellung der Verschleiß-
koeffizienten der unterschiedlichen Keramiken 
über die Reibleistung. Die Ergebnisse für 
Inconel 718 und Nimonic 90 sind zusammen-
gefasst. 

Abbildung 5.7: Darstellung der Reib-
koeffizienten der unterschiedlichen Keramiken 
über die Reibleistung. Die Ergebnisse für 
Inconel 718 und Nimonic 90 sind zusammen-
gefasst. 

 

Der Reibkoeffizient nimmt bei allen Kombinationen mit steigender Geschwindigkeit ab, wohingegen 

die gemessene Temperatur der Keramikprobe ansteigt (Abbildung 4.14). Dies ist zunächst überra-

schend, da bei niedrigeren Reibkoeffizienten eine niedrigere Kontakttemperatur erwartet würde. 

Allerdings steigt die Reibleistung trotz des sinkenden Reibkoeffizienten an und korreliert für SiAlON B 

mit der Temperatur (Abbildung 5.8). Die erhöhte Temperatur aktiviert offensichtlich einen Mecha-

nismus, der den Reibkoeffizienten sinken lässt. 

 
Abbildung 5.5: Verlauf des Reibkoeffizienten 
mit steigender Geschwindigkeit und Normal-
kraft für SiAlON B gegen Inconel 718 und Nimo-
nic 80 (zusammengefasst) 
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 Es kann davon ausgegangen werden, dass es 

sich dabei um die Bildung von tribochemischen 

Reaktionsprodukten handelt, die bei den hohen 

Kontakttemperaturen als Schmierstoff wirken. 

Für die Nimonic 90/SiAlON B-Kombination wird 

der Reibkoeffizient bei höheren Geschwindig-

keiten kaum von der Anpresskraft beeinflusst, 

während für die Inconel 718/SiAlON B-

Kombination der Reibkoeffizient bei einer An-

presskraft von 100 N stets etwas höher ist als 

bei 200 N. Würde nur das elastische Verhalten 

betrachtet, so wäre eine stärkere Deformation 

der Scheibenoberfläche bei höherer Normal-

kraft zu erwarten, die das Gleiten erschweren 

würde. Allerdings steigt mit der Normalkraft auch die Reibleistung an, was wiederum zu einer Ver-

stärkung tribochemischer Reaktionen führen kann, in deren Folge der Reibkoeffizient sinkt. Demnach 

kommt es in dieser Versuchsform nicht zu einem Pflügen der Keramik auf der Metalloberfläche, son-

dern tendenziell zum Gleiten. Die kraftabhängige Entwicklung der Reibkoeffizienten im Kontakt mit 

Inconel 718 könnte auf Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung im Vergleich zu Nimo-

nic 90 zurückzuführen sein, welches bereits bei geringerer Reibleistung stärker mit der Keramik rea-

giert. 

Abbildung 5.7 zeigt die Abhängigkeit des Reibkoeffizienten µ von der Reibleistung PF, wobei µ mit 

steigender Reibleistung abnimmt und dem Verlauf des Reibkoeffizienten gegen die Geschwindigkeit 

stark ähnelt (Abbildung 4.12). Dies verdeutlicht den Einfluss der Leistung, die in das System einge-

bracht wird. Hierbei ist zu beachten, dass in die Reibleistung PF die Reibkraft FR eingeht, die wieder-

rum vom Reibkoeffizienten abhängt: 

 PF = FR∙v = FN∙µ∙v = FN∙µ(v)∙v = FN∙f(v). (5.1) 
 

Da bei steigender Geschwindigkeit der Reibkoeffizient µ abnimmt, wird weniger Leistung vom System 

in Form von Reibleistung aufgenommen und gleichzeitig wird durch einen steigenden Verschleißkoef-

fizienten überschüssige Leistung in Form von tribochemischen Reaktionen und Bildung von Ver-

schleißpartikeln aus dem System abgeführt. Zudem wird ein weiterer Anteil der eingebrachten Ge-

samtleistung in die Vergrößerung der Kontaktfläche umgesetzt. Ein Limit für die Leistungsaufnahme 

ist jedoch zu erwarten, da in realen Anwendungen nur eine endliche Energiemenge in ein Tribosys-

tem eingebracht werden kann, maximal bis zur vollständigen Zersetzung der beteiligten Reibpartner. 

Bei diesem Leistungswert wird dann der höchstmögliche Verschleißkoeffizient erwartet. Mit der Ein-

schränkung, dass diese Schlussfolgerung nur für ungeschmierte Gleitbelastungen gilt, lässt sich die 

Beobachtung nicht direkt auf reale Zerspanprozesse übertragen. Allerdings begrenzen die resultie-

renden Kontakttemperaturen die Schnittgeschwindigkeit. 

Der Verschleiß der Nickelbasislegierung in diesen Versuchen wurde als kombinierter Effekt von adhä-

sivem und tribochemischem Verschleiß identifiziert. Es ist davon auszugehen, dass die höhere 

Reibleistung bei höherer Anpresskraft auch zu höheren Temperaturen führt, die sich auch in den 

Anlauffarben der metallischen Scheiben wiederspiegeln (nur bei 10 und 25 m/s), was wiederum für 

 
Abbildung 5.8: Abhängigkeit der Probentempe-
ratur von der Reibleistung 
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eine temperaturabhängige Reduktion des Reibungskoeffizienten spricht. Diese Reduzierung lässt sich 

mit der thermisch induzierten Bildung einer tribochemischen Schicht erklären. Das Absinken des 

Reibkoeffizienten tritt bereits bei einer Gleitgeschwindigkeit von 5 m/s bzw. einer Probentemperatur 

von ca. 300 °C auf, wie Abbildung 4.14 zeigt. Unter diesen Bedingungen ist auch die tribochemische 

Schicht nachweisbar (Abbildung 4.18). Allerdings ist aufgrund der Ausbrüche bei niedrigen Ge-

schwindigkeiten anzunehmen, dass höhere Temperaturen notwendig sind, um die tribochemische 

Schicht zu verflüssigen und als Schmierstoff wirksam zu machen. Die Kontakttemperaturen erreichen 

in den Simulationen in Abschnitt 8.4.1 innerhalb sehr kurzer Wegstrecken bereits Werte von fast 

1300 °C bei 1 m/s und über 2900 °C bei 25 m/s. Diese Temperaturen aus der FE-Simulation sind allem 

Anschein nach deutlich zu hoch, da die Vergrößerung der Fläche durch fortschreitenden Verschleiß 

und die Umwandlung der thermischen Energie in tribochemische Reaktionsprodukte nicht berück-

sichtigt wurde. Trotz dieser Einschränkung zeigt die Simulation, dass grundsätzlich ein extremer 

Temperaturanstieg an der Kontaktfläche innerhalb kurzer Versuchsdauer möglich ist und Temperatu-

ren anzunehmen sind, die zu starken Oxidationsreaktionen sowie zum Schmelzen führen können. 

 

5.1.2 Komposit C 

In den Stift-Scheibe-Versuchen (4.2.2) zeigt die 

Kompositkeramik sowohl bezüglich des Ver-

schleißvolumens als auch hinsichtlich des Reib-

koeffizienten keine deutliche Abhängigkeit von 

den Zusammensetzungen der beiden Nickelba-

sislegierungen. Das Verschleißvolumen bzw. die 

Verschleißrate fällt mit zunehmender Geschwin-

digkeit bis 25 m/s stark ab (Abbildungen 4.39, 

4.40, 8.26 und 8.27). Abbildung 5.9 fasst diese 

Ergebnisse zusammen und verdeutlicht die Ab-

nahme des Verschleißkoeffizienten mit steigen-

der Geschwindigkeit. Ein sehr schwacher Anstieg 

des Verschleißvolumens bei 25 m/s in Abbildung 

8.28 deutet darauf hin, dass bei noch höherer 

Geschwindigkeit der Verschleiß wieder zuneh-

men könnte. Dies ist insbesondere aufgrund des 

weiteren Temperaturanstiegs zu erwarten, der 

mit steigender Geschwindigkeit zwangsläufig eintreten wird. Hinweise auf eine Temperaturzunahme 

zeigen sowohl die Thermographiemessungen (Abschnitt 4.2.2.2) als auch die FE-Simulation (Ab-

schnitt 8.4.2) für Komposit C. Bemerkenswert ist hierbei die Beobachtung, dass die Temperatur der 

Kompositkeramik im Reibleistungsbereich zwischen 200 und 300 Watt abnimmt (Abbildung 5.8), was 

einem Geschwindigkeitsbereich von 10 bis 20 m/s entspricht (Abbildung 4.45). Dieser Temperaturab-

fall lässt sich nur durch die Bildung einer Triboschicht erklären, die als thermische Barriere wirkt. Für 

die Kompositkeramik ist ein stärkerer Einfluss der Triboschicht auf die Wärmeübergänge zu erwarten 

als für die SiAlON-Keramik, da die Wärmeleitung hauptsächlich über die SiC-Whisker erfolgt, die ca. 

30 % des Gefüges ausmachen. Wird hier eine thermische Barriere gebildet, nimmt der Wärmefluss 

durch die Kompositkeramik deutlich ab. Für Materialien, die der Triboschicht ähnlich sind, wurden 

hierzu von [113] bereits Untersuchungen durchgeführt, die einen niedrigen Wärmeübergangskoeffi-

 
Abbildung 5.9: Verlauf des Verschleißkoeffizien-
ten von Komposit C gegen die Nickelbasislegie-
rungen (zusammengefasst) in Abhängigkeit von 
der Geschwindigkeit und der Normalkraft 
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zienten beschreiben. Durch eine derartige Sperrschicht würde die Reibwärme vorrangig an die Me-

tallscheibe abgegeben. Bei steigender Geschwindigkeit bzw. erhöhter Reibleistung wird ab 20 m/s 

ausreichend Reibungswärme erzeugt, um einen weiteren messbaren Temperaturanstieg an der Ke-

ramikprobe hervorzurufen. Neben ihrer Funktion als thermische Barriere unterdrückt die tribochemi-

sche Schicht offensichtlich auch die Reaktionen zwischen Nickelbasislegierung und Kompositkeramik, 

da kein direkter Kontakt mehr stattfindet. Somit bleibt die mechanische Stabilität der Keramik, insbe-

sondere ihre Bruchzähigkeit, erhalten. Des Weiteren zeigen alle Kombinationen einen sehr ähnlichen 

Verlauf der Reibkoeffizienten, welche mit steigender Geschwindigkeit stark abnehmen (Abbildung 

4.43 und Abbildung 8.31). Bei 25 m/s erreichen die Reibkoeffizienten sehr niedrige Werte zwischen 

0,10 und 0,15 und weisen damit eine ähnliche Geschwindigkeitsabhängigkeit auf, wie sie auch schon 

für den Verlauf des Reibkoeffizienten von SiAlON B beobachtet wurde (Abbildung 5.7). Dies führt zu 

der Frage, ob und inwiefern dieses Verhalten verallgemeinert werden kann, da es für zwei sehr un-

terschiedliche Keramiken auftritt. Dieses Verhalten könnte zunächst so interpretiert werden, dass 

der gemessene Reibkoeffizient unter den Versuchsbedingungen von der Keramik unabhängig ist und 

das Gleiten hauptsächlich zwischen den metallischen Ablagerungen auf der Keramik und dem Ge-

genkörper aus Nickelbasislegierung stattfindet. Allerdings zeigen Nickelbasislegierungen im Gleitrei-

bungskontakt gegen Stahl und reines Si3N4 selbst bei erhöhten Temperaturen Reibkoeffizienten zwi-

schen 0,6 und 0,9 [114, 115] und sind somit höher, als die Werte, die in der vorliegenden Arbeit beo-

bachtet wurden. Daraus folgt, dass die Bildung und Zusammensetzung der tribochemischen Phase 

den entscheidenden Beitrag zum Verschleißverhalten leistet und dass die tribochemische Phase trotz 

chemischer Unterschiede für beide Keramiken zu einem ähnlichen Verschleißverhalten führt. Aller-

dings unterscheiden sich die Verläufe der Verschleißkurven für die beiden Keramiken so stark, dass 

die Gemeinsamkeit auf die schmierende Wirkung der tribochemischen Phase beschränkt ist. Für die 

Kompositkeramik bewirkt die tribochemische Schicht folglich eine Kombination aus Schmierung und 

Diffusionsbarriere, so dass bei höheren Geschwindigkeiten bzw. bei hoher Reibleistung das Ver-

schleißverhalten im untersuchten Parameterfeld positiv beeinflusst wird. Eine weitere Steigerung der 

Beanspruchung wäre in zukünftigen Versuchen notwendig, um den Belastungsbereich zu identifizie-

ren, in welchem der Verschleiß wieder zunimmt. 

 

5.2 Chemische Wechselwirkungen zwischen den Schneidkeramiken und Nickelba-

sislegierungen mit und ohne Scherung 

5.2.1 SiAlON B 

Aus den Ergebnissen der statischen Wechselwirkungsversuche in Abschnitt 4.1.1 zeigt sich, dass die 

Zersetzungsreaktion der SiAlON-Keramik ab 1000 °C einsetzt und dazu führt, dass eine Reaktionsfront 

von der ursprünglichen Grenzfläche in die Keramik voranschreitet. Das Reaktionsprodukt ist keine 

homogene, feste Lösung, sondern ein heterogenes Gemisch mit neu gebildeten chemischen Verbin-

dungen. Dabei diffundieren die Elemente Silizium, Stickstoff und Sauerstoff von der SiAlON-Keramik 

in die Nickelbasislegierung, was zur Zersetzung der Keramik selbst führt. An der ursprünglichen 

Grenzfläche von Legierung und Keramik reichern sich insbesondere Stickstoff und Sauerstoff sowie 

Titan und Chrom an. Zudem bilden sich in diesem Bereich glasartige Ausscheidungen, die auf TiN, 

TiO2, CrN, AlN, Al2O3 und TiAlN/TiAlO basieren. Bei ähnlichen Untersuchungen wurde von [30] die 

Bildung von TiN bzw. von [89] die Bildung von TiO2 beobachtet. Die weiteren Produkte sind aufgrund 

der Elementzusammensetzung möglich, müssen aber nicht zwingend in Form der erwähnten Verbin-
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dungen vorliegen. Die noch sichtbaren, nicht aufgelösten Kristallite der SiAlON-Keramik in der Legie-

rung (Abbildung 4.5) lassen darauf schließen, dass die oxidische Glasphase zuerst mit der Legierung 

reagiert, welche wiederum Sauerstoff durch Diffusion aufnimmt. Die chemisch stabileren SiAlON-

Körner werden langsamer abgebaut. Zwischen der ursprünglichen Grenzfläche und dem unveränder-

ten Keramikbereich liegt eine homogene Phase vor, die sich primär aus Nickel und Eisen sowie Silizi-

um und Sauerstoff zusammensetzt. Eine Phase auf Chromnitrid-Basis mit weiteren Bestandteilen der 

Keramik bildet eine zweite Reaktionszone, in der kristalline Strukturen erkennbar sind, die sich mit 

folgender Stöchiometrie beschreiben lassen: (Al,Cr)4(Fe,Ni)2(N,O)3. In dieser Hinsicht wurde bereits 

von [90] auf die potenzielle Bildung von Cr(Fe,Ni)(Si,N) bei der Wechselwirkung von Si3N4 mit Eisen-

Nickel-Legierungen hingewiesen. [116] beschreibt darüber hinaus die Wahrscheinlichkeit der Bildung 

möglicher Produkte anhand ihrer freien Bildungsenthalpien. Demnach sind insbesondere SiO2, Cr2O3, 

Cr5Si3 und ferner AlN, TiN und Ni5Si2 am wahrscheinlichsten. Dies zeigt bereits die Komplexität der 

Wechselwirkungen, die zwischen Nickelbasislegierungen und SiAlON ablaufen können. Darüber hin-

aus reagiert Chrom offensichtlich sehr stark mit der Keramik, da es nahe der Übergangszone in hohen 

Konzentrationen auftritt und in der Randschicht der Keramik nachweisbar ist. Die möglichen Reakti-

onen zwischen Siliziumnitrid und Chrom wurden von [117] bewertet und führen zu der Schlussfolge-

rung, dass bei 1200 °C nur Cr2N und CrSi2 resultieren können. Von [118] wird jedoch erwähnt, dass in 

der Gegenwart von Aluminium (aus der SiAlON-Keramik) kein Chromnitrid gebildet wird, sondern 

eher Aluminiumnitrid AlN. 

Basierend auf den Beobachtungen ist anzunehmen, dass die in Tabelle 5.1 aufgeführt Reaktionen 

auftreten. Trotz sehr einfacher Verbindungen, die als potenzielle Reaktionsprodukte angenommen 

werden, zeigt sich, dass sehr komplexe Wechselwirkungen und parallel ablaufende Reaktionen zu 

erwarten sind. Dies verdeutlicht auch, dass weitere grundlegende Untersuchungen mit einfacheren 

Systemen notwendig sind, um die tribologisch aktivierten Reaktionen eindeutig nachzuvollziehen. 

Tabelle 5.1: Potenzielle Reaktionen, die zu den beobachten tribochemischen Produkten führen. Die 

mit (*) markierten Reaktionen führen zu Produkten, die auch in den Versuchen mit Scherung beo-

bachtet wurden. 

Reaktionen   Referenzen 

Si3N4 + 3O2  3SiO2 + 2N2 (*)  [119] 

Ti + SiO2  TiO2+Si (*)  [89] 

Si3N4 + 6H2O  3SiO2 + 4NH3 (*)  [120] 

Al2O3 + 2NH3  2AlN + 3H2O (T > 900 °C) (*)  [121] 

2Al + N22AlN (*)  [118, 122] 

Al2O3 + C + N2  2AlON + CO   [123, 124] 

2Si3N4 + 19Cr  8Cr2N + 3CrSi2   [117] 

(Cr,N)+Si3N4  (Cr,Ni)(Si,N)   [90] 

 

Die tribologischen Versuche in Abschnitt 4.1.2 sind als Wechselwirkungsversuche mit gleichzeitiger 

Scherung zu betrachten. Die metallischen Ablagerungen an der Oberfläche der SiAlON-
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Verschleißproben variieren hinsichtlich Ausdehnung und Häufigkeit bei allen Versuchen. Die Analyse 

der Oberflächen in Abschnitt 4.1.3 zeigt, dass die Ablagerungen stets Anteile von Sauerstoff aufwei-

sen, zum Teil auch Stickstoff und Silizium. Sauerstoff ist auf die Oxidation mit der Umgebungsluft bei 

hohen Kontakttemperaturen zurückzuführen. Die Elemente Stickstoff und Silizium deuten auf eine 

rasche Diffusion dieser Elemente von der SiAlON-Keramik in die Ablagerung hin. In Abbildung 5.10 ist 

der Verlauf des Verschleißkoeffizienten für SiAlON B in Abhängigkeit von der Reibleistung aufgetra-

gen. In Bereich I sind außer leicht oxidierten metallischen Ablagerungen keine starken tribochemi-

schen Veränderungen nachzuweisen, während in Bereich II (entspricht 5 m/s) Ausbrüche einer Tri-

boschicht an der Keramikoberfläche und teilweise freigelegte, glatte Keramikflächen beobachtet 

wurden. Die tribochemische Schicht in diesem Bereich besteht überwiegend aus Chromoxid. Die 

Verschleißflächen in Bereich III (Geschwindigkeiten von 10 bis 25 m/s) zeigen keine Ausbrüche, son-

dern nur sehr glatte, annähernd polierte Keramikflächen mit vereinzelten metallischen Ablagerun-

gen. An diesen glatten Verschleißflächen lässt sich auch eine deutliche Veränderung der Zusammen-

setzung beobachten, die auf eine siliziumoxidbasierte Schicht schließen lässt. Die Bildung dieser 

Schichten ist für Siliziumnitrid unter verschiedenen tribologischen Belastungsszenarien bekannt [99, 

100, 125, 126] und wurde auch im Rahmen dieser Arbeit in allen Versuchen beobachtet. 

 Es muss berücksichtigt werden, dass in diesen 

Schichten auch deutliche Anteile einiger Legie-

rungselemente auftreten. Dies lässt den 

Schluss zu, dass neben der Oxidationsreaktion 

an der Kontaktfläche noch mindestens ein wei-

terer Mechanismus auftreten muss. Dieser 

Schluss wird zudem durch die Beobachtung 

unterstützt, dass die ausgebildete Schicht deut-

lich dicker ist, als eine reine Oxidation der SiA-

lON-Oberfläche erwarten ließe – insbesondere 

da ein kontinuierlicher Materialabtrag stattfin-

det. Folglich ist anzunehmen, dass von der 

Oberfläche der Nickelbasisscheibe Metalloxide 

auf der Keramikprobe abgestreift werden, die 

sich mit der SiOx-Schicht vermischen und zusätzlich die Auflösungsreaktion der Keramik beschleuni-

gen. Diese Reaktionsprodukte befinden sich zwischen der Keramikoberfläche und der metallischen 

Ablagerung. In der tribochemischen Phase im Querschliff zeigt sich, dass unterschiedliche Verbin-

dungen gleichzeitig auftreten, an denen auch die weiteren Legierungselemente, insbesondere Chrom 

und Titan, beteiligt sind (Abbildung 4.20 und Tabelle 4.8). Vor allem die Bildung von AlCrN, SiO2, AlN, 

TiAlN, TiO2 und TiN in der tribochemischen Phase konnte mit Hilfe der Raman-Spektroskopie bestä-

tigt werden (Abschnitt 4.1.4). Die Übereinstimmungen dieser Produkte mit denen, die aufgrund der 

statischen Wechselwirkungsversuche zu erwarten waren sind in Tabelle 5.1 mit (*) markiert. 

Aufgrund der Scherkräfte im Gleitkontakt werden die Schichten deformiert und lösen sich von der 

Keramikoberfläche. Es ist anzunehmen, dass die Ablösung bei einer kritischen Schichtdicke erfolgt, 

wobei wiederum die Wachstumsrate der Schicht von der Temperatur bzw. von der Gleitgeschwindig-

keit abhängt [100]. Die verschiedenen Abtragmechanismen (Ausbrüche bzw. Schichtablösung) kön-

nen auf die unterschiedlichen Temperaturen zurückgeführt werden. Während bei niedrigeren Ge-

schwindigkeiten (Bereich II in Abbildung 5.10) die Verbindung zwischen Triboschicht und Keramik 

 
Abbildung 5.10: Verschleißkoeffizienten von SiA-
lON B im Gleitkontakt mit Nickelbasislegierungen 
bei unterschiedlichen Reibleistungen 



81 

 

spröde ist und zu Ausbrüchen tendiert, löst sich bei höheren Geschwindigkeiten und Temperaturen 

die weichere Schicht an der heißen Grenzfläche leichter ab (Bereich III). Amorphes SiO2 besitzt einen 

Erweichungspunkt bei 1250 °C während der Schmelzpunkt von Cr2O3 bei 2250 °C liegt. Daher führt 

die Bildung einer SiO2-Schicht bereits bei niedrigeren Temperaturen zu einer Schmierwirkung und zu 

einer glatten Oberfläche [127]. Durch zusätzliche Elemente in SiO2 kann die Erweichungstemperatur 

sogar noch niedriger sein. 

5.2.2 Komposit C 

In den Kontaktversuchen mit Komposit C wird deutlich, dass die Siliziumkarbid-Whisker in der Alumi-

niumoxid-Matrix bereits bei 1000 °C vorrangig mit den Hauptbestandteilen der Legierung Nickel, 

Chrom, Kobalt und Eisen reagieren. Dabei verbleibt ein Teil des Siliziumkarbids (Dichte: 

SiC = 3,21 g/cm³), welches im Vergleich mit den Nickelbasislegierungen (NBL  8,2 g/cm³) eine gerin-

gere Dichte besitzt, an der ursprünglichen Position der Whisker, wird jedoch in das Gitter der ein-

dringenden Nickelbasislegierung eingebaut. Aufgrund der Reaktion von Nickelbasislegierung mit SiC 

muss nicht zwingend ein Stofftransport von Silizium und Kohlenstoff aus dem Keramikgefüge heraus 

stattfinden, um ein Eindringen der Nickelbasislegierung von außen (Infiltration) in die Alumini-

umoxidmatrix zu ermöglichen. Die Analyse der Zusammensetzung lässt auf die Bildung von Nickelsili-

ziden schließen. [106] beobachteten ähnlich lamellare Strukturen bei der Reaktion von Nickel und 

Siliziumcarbid, wie sie auch in Abbildung 8.21 dieser Arbeit in den Whiskerbereichen zu erkennen 

sind. Die Stöchiometrie der Hauptreaktionsprodukte variiert hierbei zwischen Ni3Si und NiSi, wobei 

aufgrund der unterschiedlichen Bildungsenthalpien [97] zufolge Ni3Si eher gebildet werden müsste 

als NiSi. Allerdings werden bei dieser Messung die Grenzen der Ortsauflösung der EDX-Methode er-

reicht und eine vollständig Reaktion der SiC-Whisker mit der Nickellegierung muss nicht zwingend 

erfolgen, da die weiteren Elemente der Legierung stabile Verbindungen mit Nickel eingehen. Darüber 

hinaus stehen Silizium und Kohlenstoff für Diffusionsprozesse in die Legierung zur Verfügung und 

können bei hohen Temperaturen über weite Bereiche in der Legierung verteilt werden. Da bei höhe-

ren Temperaturen die Reaktionsfront mit höherer Geschwindigkeit tiefer in die Keramik vordringt 

(Abbildung 4.34), handelt es sich um einen Diffusionsprozess, bei dem die Bildung der Nickelsilizide 

keine Reaktionsbarriere darstellt. 

Durch den Einfluss von Luftsauerstoff bilden sich in der Nickelbasislegierung Titanoxide, Nickel-

Chrom-Silizium-Verbindungen mit geringem Sauerstoffanteil sowie Chromoxidverbindungen. Sauer-

stoff kann teilweise auch aus der Aluminiumoxidkeramik stammen, wobei hier sehr hohe Temperatu-

ren für die Zersetzung notwendig sind (Abbildung 4.35 und Tabelle 4.10). Direkt am Übergang zur 

Keramik treten erhöhte Konzentrationen von Titan, Molybdän und Niob (sofern in der Legierung 

enthalten) auf. An der fortschreitenden Infiltrationszone sind keine Hinweise auf eine Reaktion zwi-

schen Legierung und Oxidkeramik zu erkennen. Die Zerstörung der Aluminiumoxidmatrix bei 1200 °C 

ist auf die Destabilisierung durch den Verlust der festen SiC-Whisker zurückzuführen. Gleichzeitig 

könnte die Bildung von Reaktionsprodukten in den Bereichen der Whisker durch Volumenzunahme 

die Matrix sprengen. 

Diese Beobachtungen in Abschnitt 4.2.1 zeigen, dass die SiC-Whisker in der Kompositkeramik, die 

eine erhöhte Bruchzähigkeit gewährleisten, ab Temperaturen von etwa 1000 °C zur Reaktion mit 

Nickelbasiswerkstoffen neigen. Dies führt zu einer deutlichen Schwächung der Schneidkeramik in 

dem Bereich, in dem Diffusionsreaktionen auftreten. Im Fall einer dynamischen Scherung, wie an der 

Span- und Freifläche von Schneidwerkzeugen, würde dieser Bereich sehr schnell abgetragen. Die 
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Wechselwirkungsversuche mit Scherbelastung (Abschnitt 4.2.3) zeigen, dass innerhalb des gewählten 

Parameterfeldes Ablagerungen unabhängig von Geschwindigkeit und Gegenkörperwerkstoff tribo-

chemische Phasen gebildet werden. Dies bedeutet, dass bereits ein geringer Reibleistungseintrag von 

etwa 100 Watt auf einer Fläche von ca. 3 mm² ausreicht, um die tribochemische Phase zu bilden. Die 

tribochemische Schicht unterdrückt eine Ausdehnung der Reaktionszone wie sie in den statischen 

Wechselwirkungsversuchen auftritt (Abbildung 4.34). Somit bleibt auch die mechanische Festigkeit 

der Kompositkeramik erhalten, was sich insbesondere im niedrigen Verschleißkoeffizienten bei ho-

hen Geschwindigkeiten widerspiegelt (Abschnitt 4.2.2). 

Die metallischen Ablagerungen auf der Verschleißfläche oxidieren, wobei der Sauerstoff vorrangig 

aus der Umgebungsluft stammt und mit den heißen Kontaktflächen reagiert. Bei höheren Geschwin-

digkeiten tritt eine höhere Sauerstoffkonzentration in der Ablagerung auf, was dadurch erklärt wer-

den kann, dass die Kontakttemperatur mit der Gleitgeschwindigkeit zunimmt. In den metallischen 

Ablagerungen lässt sich Silizium nachweisen, welches nur durch Diffusion aus der Keramik in die Ab-

lagerung gelangen kann. Somit wurde bestätigt, dass ein Diffusionsprozess auftritt, wie er auch in 

den statischen Wechselwirkungsversuchen beobachtet wurde. 

Die tribochemischen Schichten weisen meist eine glatte Grenzfläche zu den metallischen Ablagerun-

gen auf, wohingegen die Grenzfläche zur Keramik uneben und stark verzahnt ist (z.B. Abbildung 4.51 

unten). Eine ständige Gleitbewegung der Ablagerungen auf der tribochemischen Phase könnte diese 

ebene Grenzfläche erklären. Die fixierte Keramikprobe heizt sich an der Kontaktfläche stark auf, und 

die vorübergleitende Metallprobe liefert stets neue Edukte für die tribochemische Reaktion. Es ist 

nicht auszuschließen, dass die Oberfläche der Metallscheibe bereits vor erneutem Kontakt oxidiert 

und somit Metalloxide in den Kontaktbereich mit einbringt. Die unebene Grenzfläche der Keramik 

kann mit einem mechanischen Abtrag erklärt werden, da im ersten Kontakt mit der Nickelbasislegie-

rung die SiC-Whisker abgebaut werden und das Gefüge instabil wird. An der rauen Oberfläche bildet 

sich daraufhin eine tribochemische Schicht aufgrund des Zusammenwirkens von hohen Kontakttem-

peraturen, Luftsauerstoff und mechanischer Belastung. Die Schicht ist zwischen 4 und 11 µm dick, 

wobei keine systematische Geschwindigkeitsabhängigkeit der Schichtdicke zu erkennen ist. Dies liegt 

auch daran, dass die Ausbrüche und Ablagerungen an der Oberfläche lokal variieren. Die tribochemi-

schen Schichten sind glasartige Oxide, die zu mindestens 50 at% aus Sauerstoff bestehen. Unabhän-

gig von der Zusammensetzung der jeweiligen Nickelbasislegierung treten in den tribochemischen 

Schichten stets Chrom, Titan und Aluminium auf. [89] beschrieben, dass die SiO2-Schicht auf Silizium-

basierten Keramiken durch Titan und Niob aus Inconel 718 reduziert werden kann und ab 950 °C 

Silizide gebildet werden. Die Raman-Spektren dieser Schichten zeigen eine besonders starke Ähnlich-

keit mit dem Cr3C2-Signal (500 bis 900 cm-1) wie auch mit TiO2 (um 180 cm-1), welches auch mittels 

EDX-Analyse nachgewiesen wurde. Kohlenstoff, der in Chromkarbid gebunden wäre, ist mittels EDX 

zwar nicht nachweisbar, kann aber aufgrund des Raman-Signals und der Dissoziation von SiC in ge-

ringen Mengen erwartet werden. In den REM-Untersuchungen zeigen die tribochemischen Schichten 

keine kristallinen Strukturen oder Korngrenzen, und deuten somit auf eine amorphe, glasartige 

Struktur hin. Diese Vermutung wäre mittels TEM-Analyse eindeutig zu klären. Bei Proben, die mit 

niedrigen Geschwindigkeiten belastet wurden, treten Ausbrüche mit scharfkantigen Bruchflächen 

innerhalb der Schichten auf, die ebenfalls auf eine spröde, glasartige Struktur zurückzuführen sind. 

Im Gegensatz dazu zeigen sich bei 25 m/s keine Ausbrüche auf der Verschleißfläche, während die 

Grenzfläche zur Keramik einen dünnen Film aus anscheinend aufgeschmolzener und wieder erstarr-

ter tribochemischer Reaktionsphase aufweist (Abbildung 4.50). Dies lässt sich durch die thermisch 
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bedingte Verflüssigung der Phase bei höheren Kontakttemperaturen erklären: Anstatt spröd zu bre-

chen, reißt die weich gewordene Schicht auf und wird somit abgetragen, wobei der beobachtete Film 

zurückbleibt. Das Vorhandensein der glasartigen und deformierten (gescherten) tribochemischen 

Schicht erklärt zudem die Form der Raman-Spektren im Vergleich zu Referenzmessungen, da eine 

amorphe, glasartige Struktur eine Verbreiterung der Raman-Signale zur Folge hat und eine Deforma-

tion, die Eigenspannungen hervorruft, zu einer Signalverschiebung führt. 

Ein Vergleich der statischen und dynamischen Versuche zeigt, dass in beiden Fällen Ni-Cr-Si-

Verbindungen, Titanoxid und Chromoxid auftreten. Zusätzliche Anteile von Aluminiumoxid in den 

tribologischen Versuchen können auf den mechanischen Verschleiß der Keramik und die Durchmi-

schung von Verschleißpartikeln mit der tribochemischen Schicht zurückgeführt werden. 

5.3 Schematische Beschreibung des Verschleißverhaltens der Schneidkeramiken 

im Kontakt mit Nickelbasislegierungen 

5.3.1 SiAlON B 

Das Verschleißverhalten der SiAlON B-Keramik im Stift-Scheibe-Versuch ist nur in geringem Maß von 

der Zusammensetzung der Nickelbasislegierungen (Inconel 718 und Nimonic 90) und den Anpress-

kräften (100 N und 200 N) abhängig. Dies bedeutet zunächst, dass die Unterschiede in den beiden 

Legierungen zu gering sind, um sich auf das chemische Verschleißverhalten auszuwirken. Diese Er-

kenntnis ist insofern von Bedeutung, dass sich die Ergebnisse ein Stück weit für andere Nickelbasisle-

gierungen verallgemeinert betrachten lassen, deren Zusammensetzungen ähnlich denen von In-

conel 718 und Nimonic 90 sind. Des Weiteren ist in diesem Belastungsbereich das quantitative Ver-

schleißverhalten deutlich von der Gleitgeschwindigkeit und der daraus resultierenden Temperatur 

beeinflusst. Zwischen 5 und 10 m/s ist der Verschleiß der Keramik am geringsten. Die gemessenen 

Höchsttemperaturen an der Seitenfläche der fixierten Keramikprobe liegen in diesem Geschwindig-

keitsbereich zwischen 350 und 500 °C (Abschnitt 4.1.2.3). Die Kontakttemperatur ist jedoch deutlich 

höher. Während also die Gleitgeschwindigkeit die Kontakttemperatur und somit die Reaktionskinetik 

steuert, ist das Verschleißverhalten von den Hauptbestandteilen der Legierung chemisch beeinflusst. 

Zusätzlich ist die mechanische Stabilität der tribochemischen Schicht unter Scherbelastung maßgeb-

lich für den resultierenden Verschleiß. Der Reibkoeffizient nimmt mit zunehmender Geschwindigkeit 

stark ab, wobei eine asymptotische Annäherung an einen Grenzwert bei noch höheren Geschwindig-

keiten anzunehmen ist. 

Das Verschleißverhalten der SiAlON-Keramik ist in Abbildung 5.10 in drei Bereiche eingeteilt. Be-

reich I steht für den hohen Verschleiß bei niedriger Reibleistung, Bereich II entspricht dem Ver-

schleißminimum und in Bereich III ist der Anstieg des Verschleißkoeffizienten für weiter steigende 

Reibleistungen ab 250 Watt (Nm/s) sichtbar. Zum besseren Verständnis sind für diese drei unter-

schiedlichen Reibleistungsregime in Abbildung 5.11 die angenommenen Verschleißmechanismen 

schematisch dargestellt. Die Abtragmechanismen wurden von den Ergebnissen in 4.1.3 und vom 

Erscheinungsbild der Verschleißflächen (Abbildung 5.11) gefolgert. Die Mechanismen sind demnach 

geschwindigkeitsabhängig und somit von der Temperatur bzw. eingebrachten Reibleistung. Bei nied-

riger Reibleistung (a) bildet sich zwischen metallischer Ablagerung und Keramik eine tribochemische 

Phase, die jedoch aufgrund der relativ niedrigen Temperaturen spröde versagt und durch den Abtrag 

von Bruchstücken zu hohem Verschleiß führt (Abbildung 4.17 und Abbildung 8.16). Steigt die 

Reibleistung an (b), so werden sowohl die Ablagerungen wie auch die tribochemische Schicht wei-
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cher, so dass die Scherspannungen nicht zum Bruch sondern zum Fließen der Schichten führen, wes-

halb Verschleiß und Reibkoeffizient abnehmen. Eine weitere Steigerung der Reibleistung (c) führt zu 

so hohen Temperaturen, dass die metallische Ablagerung lokal schmilzt und stark mit der Keramik 

reagiert (Abbildung 4.20). Die kontinuierlich gebildeten tribochemischen Schichten werden in die 

vorübergleitende Ablagerung aufgenommen und abgetragen, quasi „abgeschält“. Durch diesen Pro-

zess entsteht eine hohe Verschleißrate, während die Reibkoeffizienten jedoch sehr niedrig bleiben. 

 
 
Abbildung 5.11: Verschleißschema der SiAlON-Keramik in drei Stufen mit dazugehörigen Mikro-
skopbildern der Verschleißflächen: 
a) bei niedriger Reibleistung bildet sich zwischen metallischer Ablagerung und Keramik eine tribo-
chemische Phase, 
b) bei steigender Reibleistung werden sowohl die Ablagerung wie auch die tribochemische Schicht 
weicher. Der Verschleiß und der Reibkoeffizient nehmen ab. 
c) Hohe Reibleistung führt zu so hohen Temperaturen, dass die metallische Ablagerung stark mit 
der Keramik reagiert. Die kontinuierlich gebildeten tribochemischen Schichten werden abgetragen, 
die Verschleißrate ist somit hoch und die Reibkoeffizienten sind niedrig. 

Der Verlauf der Verschleißrate wie auch der des Reibkoeffizienten lassen sich wie folgt erklären: Mit 

steigender Reibleistung werden die Kontakttemperaturen höher. Wie in den statischen Wechselwir-

kungsversuchen (Abschnitt 4.1.1) gezeigt wurde, tritt ein Sprung in der Reaktionsgeschwindigkeit 

zwischen 1200 °C und 1500 °C auf. Dieser Temperatursprung ist für den Übergang von 1 m/s zu 5 m/s 

zu erwarten. Die Temperaturen im Reibkontakt können an Asperiten deutlich über diesen Werten 
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liegen, was zwangsläufig zum lokalen Schmelzen der Legierung führt. Allerdings spielt dieser Effekt 

der Rauheit eine untergeordnete Rolle, da eine Glättung der Verschleißfläche stattfindet. Die Bildung 

tribochemischer Reaktionsprodukte erfolgt somit auch bei größerer Kontaktfläche und gleichmäßi-

gem Anpressdruck. Die hohe Verschleißrate unterhalb von 5 m/s lässt sich damit erklären, dass be-

reits im niedrigen Geschwindigkeitsbereich (1 m/s) tribochemische Reaktionen eintreten, die adhäsi-

ve Verbindungen zwischen der Legierung und der SiAlON-Keramik ausbilden. Infolge der starken Ad-

häsion und mechanischen Schwächung der Übergangszone treten Ausbrüche an der Oberfläche auf. 

Zudem ist die Temperatur bei niedrigen Geschwindigkeiten geringer, weshalb die glasartige tribo-

chemische Phase weniger stark deformierbar ist und zu spröden Ausbrüchen neigt. Zudem reicht die 

eingebrachte Energiemenge nicht aus, um die tribochemische Phase und das vorübergleitende Me-

tall soweit zu erwärmen, dass eine plastische Verformung stattfindet. Nach dem Verschleißversuch 

bei 1 m/s können mittels Raman-Spektroskopie zwei mögliche Verbindungen der tribochemischen 

Phase zugeordnet werden: eine AlCrN-Verbindung und eine Cr2O3-Verbindung. Die Zusammenset-

zung zeigt hohe Anteile von Chrom und Nickel, jedoch ist der Eisenanteil vernachlässigbar gering 

(0,5 at%). Da auch kein charakteristisches Signal für Cr2O3 auftritt, ist eine AlCrN-Verbindung als tri-

bochemische Phase anzunehmen. Die Bildung derartiger Verbindungen ist in Hinblick auf die Ver-

schleißbeständigkeit wünschenswert, da sich AlCrN als wirkungsvolles Basismaterial für Verschleiß-

schutzschichten herausgestellt hat [128, 129]. Darüber hinaus weisen gezielt hergestellte AlCrN-

Schichten im Querschliff eine ähnliche Morphologie auf, wie die hier beobachteten tribochemisch 

erzeugten Schichten [130]. 

Mit steigender Geschwindigkeit nimmt die Temperatur an der SiAlON-Keramik annähernd linear zu 

(Abschnitt 4.1.2.3). Bei 5 m/s ist somit eine plastische Deformation der weicher gewordenen Grenz-

flächenbereiche durch Fließen möglich. Dies erleichtert eine Abscherung der tribochemischen Schich-

ten, wodurch der Reibkoeffizient sinkt. Es tritt ein geringer kontinuierlicher Abtrag auf, der sich mit 

der Neubildungsrate der tribochemischen Phase im Gleichgewicht befindet, so dass die Triboschicht 

als dynamische Verschleißschutzschicht zu niedrigem Verschleiß ohne Ausbrüche der Keramikober-

fläche führt. Diese Annahme stützt sich einerseits auf das Auftreten einer tribochemischen Schicht im 

Bereich des Verschleißminimums(Abbildung 4.15) bei 5 m/s und einer Probentemperatur von ca. 

300 °C (Abbildung 4.18 und Abbildung 4.14), und andererseits auf die abgelösten mehrfachen Schich-

ten bei 25 m/s bzw. 700 °C Probentemperatur (Abbildung 4.20 und Abbildung 4.14). Hier zeigt sich 

das temperaturabhängige Schichtwachstum sowie der wachstumsabhängige Verschleißmechanismus 

durch Schichtabtrag. Für die Schichtbildungsrate �̇� kann im einfachsten Fall eine Arrhenius-

Gesetzmäßigkeit der Form  

 �̇� =
𝜕

𝜕𝑡
(𝐴 ∙ exp (−

𝐸

𝑅𝑇
)) (5.2) 

angenommen werden, die ein temperaturabhängiges Wachstum vorhersagt. Dabei ist t die Zeit, A 

der Wachstumsparameter der Schicht, E die Aktivierungsenergie zur Schichtbildung, R die Gaskon-

stante und T die Temperatur im Kontakt in Kelvin. 

Diese Arrhenius-Beziehung (Gleichung 5.2) kann auch das Verschleißverhalten bei höheren Ge-

schwindigkeiten und steigenden Temperaturen erklären. Bei einer Steigerung der Geschwindigkeit 

auf 25 m/s sind keine Ausbrüche mehr zu beobachten, da sich eine sehr glatte Oberfläche im Gleit-

kontakt ausbildet. Zudem treten deutlich weniger Ablagerungen der Legierungen auf der Verschleiß-
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fläche der Keramik auf als bei 5 m/s. Die Steigerung der Geschwindigkeit verlagert das Gleichgewicht 

zu einer stärkeren Bildung der tribochemischen Phase aufgrund der höheren Kontakttemperatur. Es 

wird angenommen, dass die Ablösung größerer, zusammenhängender Teile der tribochemischen 

Schicht von der Keramik beim Erreichen einer kritischen Schichtdicke auftritt. Dieser Prozess wurde 

für Metalle von [131] sowie von [100] für Si3N4-Keramik vorgeschlagen. Dabei wird von der Oxidation 

an der Kontaktfläche eines Reibpartners ausgegangen, so dass eine Oxidschicht wächst, bis diese 

eine kritische Schichtdicke erreicht, bei der sie vom Grundkörper gelöst wird. Weshalb eine bestimm-

te Schichtdicke kritisch ist und zur Delamination führt, wurde von [100] nicht näher beschrieben. 

Deshalb werden an dieser Stelle ein Erklärungsansatz vorgestellt, der in Abbildung 5.12 schematisch 

dargestellt ist: 

 Ausgehend von der Kontaktzone treten unter-

schiedlich starke Temperaturgradienten (rote 

Linie) in der Legierung, der Keramik und der 

tribochemischen Schicht auf. Die wachsende, 

glasartige Schicht auf der Keramik besitzt ent-

sprechend der lokalen Temperatur auch einen 

Viskositätsgradienten (blaue Linie). Mit abneh-

mender Temperatur, d.h. mit größerem Abstand 

zur Gleitzone, steigt auch die Viskosität der Tri-

boschicht. Die gestrichelte Extrapolation für die 

Temperatur und die Viskosität zeigt an, dass 

beim Erreichen der Transformationstemperatur 

TG ein Sprung in der Viskosität der Schicht statt-

finden würde, wenn sie die entsprechende Dicke 

erreicht, die hier mit xkritisch gekennzeichnet ist. 

Neben diesem Zusammenhang von Temperatur, Viskosität und Schichtdicke ist anzunehmen, dass 

temperaturabhängige Eigenspannungen in der Schicht und an der Grenzfläche zur Keramik zu einer 

Delamination führen können. Im hier betrachteten Fall beträgt die kritische Schichtdicke ca. 2 µm 

(Abbildung 5.13). Ist diese Dicke erreicht, wird die abgelöste Schicht durch die kontinuierliche Gleit-

bewegung der Metallscheibe abgetragen, wobei die Schichtwachstumsgeschwindigkeit die Abtragra-

te und somit die Verschleißrate bestimmt. Das erleichterte Abtragen der weichen, tribochemischen 

Schicht resultiert in einem niedrigen Reibkoeffizienten. 

In den Bereichen, an denen nur die glatte Keramikoberfläche ohne deutlich sichtbare Ablagerung 

oder Schicht vorliegt, zeigt die chemische Analyse einen graduellen Übergang von der SiAlON-

Keramik zur Oberfläche mit einem hohen Anteil von Silizium und Sauerstoff (16-20% Si + 45-50% O  

SiO2). Mikrostrukturell lässt sich ein Übergang der heterogenen Kornstruktur zu einer homogenen, 

amorphen Phase beobachten, die allerdings sehr dünn ist (0,2 – 1 µm). Dieser Bereich ist aufgrund 

der hohen Temperaturen und der mechanischen Scherwirkung beim Gleiten plastisch deformiert. 

Abbildung 5.13 zeigt den Querschnitt einer Verschleißfläche nach einer Belastung mit hoher Reibleis-

tung, wobei Teile der tribochemischen Schicht in die metallische Ablagerung eingearbeitet werden 

(siehe auch Abbildung 5.11 c). 

 
Abbildung 5.12: Schematischer Verlauf der 
Temperatur und Viskosität der Reibpartner im 
Kontakt 
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Abbildung 5.13: Übersichts- und Detailbild des Verschleißflächenquerschnitts einer SiAlON B-Probe 

Mit steigender Geschwindigkeit treten deutlich höhere Temperaturen auf, wie die thermographi-

schen Aufnahmen bestätigen. Folglich wird bei höherer Geschwindigkeit mehr thermische Energie 

von der Keramik aufgenommen, die zur Zersetzung von SiAlON und zur Bildung von SiOx führt. Silizi-

umoxid (SiO2) hat einen niedrigeren Schmelzpunkt als Cr2O3, das aufgrund des nachgewiesenen 

Chromanteils auch auftreten kann. SiO2 kann bei einer Temperatur von ca. 1250 °C als Schmierfilm 

wirken, während Chromoxid bis 2250 °C fest vorliegt und spröde brechen kann. Außerdem wurde 

beobachtet, dass bei 5 m/s eher Chromoxidverbindungen gebildet werden (Abbildung 4.18 und Ta-

belle 4.6; Positionen 2 und 3), während bei 25 m/s mehr Siliziumoxid nachgewiesen wurde 

(Abbildung 4.20 und Tabelle 4.8; Positionen 3, 4 und 5). Auch diese Beobachtung lässt sich durch die 

Kontakttemperatur beschreiben, da eine Oxidation von Chrom aus der Legierung bei niedrigeren 

Temperaturen eher zu erwarten ist als die SiO2-Bildung aus SiAlON. 

Die Bildung der tribochemischen Schicht führt zunächst zu einem relativ stabilen chemischen Zu-

stand, wobei eine katalytische Wirkung der Metalloxide auf die Zersetzung der SiAlON-Keramik nicht 

ausgeschlossen werden kann. Da die tribochemische Schicht ein glasartiges Verhalten zeigt, sinkt ihre 

Viskosität mit steigender Temperatur und sie wirkt als Festschmierstoff. Dieses Verhalten erklärt den 

Abfall des Reibkoeffizienten mit steigender Geschwindigkeit bzw. Reibleistung. Eine ausgeprägte 

Wirkung als thermische Sperrschicht ist aufgrund der geringen Schichtdicke und der Dynamik im Tri-

bosystem unwahrscheinlich. Allerding kann die Aufnahme der Reibleistung in Form von Deformati-

onsarbeit und die Bildung neuer Reaktionsprodukte zu einer reduzierten Wärmeentwicklung führen. 

5.3.2 Komposit C 

In Abbildung 5.14 ist das Verschleißverhalten der Kompositkeramik im Kontakt mit Nickelbasislegie-

rungen verallgemeinert abgebildet. Die schematische Darstellung basiert auf den Beobachtungen, 

die bei den experimentellen Untersuchungen gemacht wurden, und dient dem besseren Verständnis 

der nachfolgenden Zusammenfassung. Es wird angenommen, dass die drei beschriebenen Schritte 

(a), (b) und (c) bei allen untersuchten Geschwindigkeiten nacheinander auftreten, da keine ge-

schwindigkeitsabhängigen Änderungen im Verschleißverhalten beobachtet wurden.  

Bild (a) zeigt die Reaktion der oberflächennahen SiC-Whisker, die Kontakt zur metallischen Ablage-

rung haben. Dabei diffundiert vorrangig Nickel in das SiC-Gefüge und bildet dabei Metallsilizide, wäh-

rend die Bestandteile der SiC-Whisker, Silizium wie auch Kohlenstoff, in die metallische Ablagerung 

diffundieren. Die primäre Funktion der SiC-Whisker ist die Steigerung der Bruchzähigkeit der Kompo-

sitkeramik. Jedoch ist die chemischen Beständigkeit des Siliziumkarbidanteils kritisch für den Einsatz 

als Schneidstoff, da ab 1000 °C vorrangig eine Reaktion zwischen SiC und den Legierungselementen 

Nickel, Chrom, Kobalt und Eisen auftritt. Je höher die Temperaturen sind, desto stärker (hinsichtlich 

Geschwindigkeit und Ausbreitung) erfolgt die Reaktion der Nickelbasislegierung mit den SiC-

Whiskern, wie in den statischen Wechselwirkungsversuchen gezeigt wurde (Abschnitt 4.2.1). Unter-
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halb des Schmelzpunktes der Nickelbasislegierung handelt es sich um eine Diffusionsreaktion, bei der 

Nickel die mobile Spezies ist, wie beispielsweise [132, 133, 134] gezeigt haben. 

 
 

Abbildung 5.14: Verschleißmechanismus der Komposit-Keramik in drei Schritten: 
a) Partielle Auflösungsreaktion der SiC-Whisker durch die metallische Ablagerung, 
b) Bildung einer tribochemischen Reaktionsphase im Grenzbereich zwischen Keramik und Ablage-
rung, 
c) Rissbildung in der tribochemischen Phase aufgrund von thermischen Spannungen bei Tempera-
turwechselbelastung. 

Im nächsten Schritt (b) bildet sich im Grenzbereich der Keramik eine tribochemische Reaktionsphase, 

die aus Bestandteilen der Legierung, den Nickelsiliziden in der Keramik und Luftsauerstoff hervor-

geht. Eine Reaktion der Al2O3-Matrix mit Metalloxiden der Legierung kann bei den hohen Temperatu-

ren im Reibkontakt nicht ausgeschlossen werden. Des Weiteren ist die Reaktion von SiC mit Luftsau-

erstoff bei den hohen Kontakttemperaturen möglich. Bei dieser Oxidationsreaktion entsteht glasarti-

ges SiO2 und gasförmiges CO. Bei hohen Temperaturen verschiebt sich das Boudouard-Gleichgewicht 

aufgrund der endothermen CO-Bildungsreaktion zu Gunsten von COxvii. Es ist anzunehmen, dass die 

Reaktionen von SiC mit der Nickelbasislegierung und Luftsauerstoff parallel ablaufen können und 

somit sowohl Metallsilizide wie auch Siliziumoxide bzw. Silikate gebildet werden. Direkt am Übergang 

von der Legierung zur Aluminiumoxidkeramik steigt die Konzentration der Elemente Titan, Molybdän 

                                                           
xvii

 Boudouard-Gleichgewicht: CO2 + C  2 CO; H = +172,45 kJ/mol [151] 
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und Niob (sofern in der Legierung enthalten) stark an. Dies wird darauf zurückgeführt, dass Nickel 

und Chrom von der Legierung in die SiC-Strukturen eindiffundieren und die übrigen Bestandteile 

zurückbleiben. Innerhalb der Legierung kommt es zur Bildung von Titanoxiden, Nickel-Chrom-

Silizium-Verbindungen mit geringem Sauerstoffanteil sowie Chromoxidverbindungen (Abbildung 

8.22). Die Raman-Untersuchungen an den Kontaktproben zeigen, dass tropfenförmige Ausscheidun-

gen aus TiO2 (Anatas) an der Grenzfläche zwischen Keramik und Legierung auftreten, ebenso wie 

Verbindungen mit Chromkarbid (Cr3C2). Die Ergebnisse aus EDX- und Raman-Analyse weisen somit 

eine Mischphase aus TiO2, Cr3C2 und Al2O3 als tribochemisches Reaktionsprodukt nach. 

Der dritte Schritt (c) zeigt die Rissbildung innerhalb der tribochemischen Phase und andererseits im 

Randbereich der Keramik. Sie entstehen beim Abkühlen der Probe und sind auf Thermospannungen 

zurückzuführen. Die Bruchzähigkeit der Kompositkeramik wird durch die Whiskerdegradation stark 

reduziert und hinterlässt die mechanisch destabilisierte Al2O3-Matrix. Diese ist sehr anfällig für Ver-

schleiß durch Kornausbrüche und Partikelabtrag. Abbildung 5.15 zeigt den Querschnitt durch eine 

Verschleißfläche, in der alle beschriebenen Merkmale zu erkennen sind. 

Der Reibkoeffizienten und die Verschleißrate in den Stift-Scheibe-Versuchen weisen keine deutlichen 

Abhängigkeit von den Zusammensetzungen der Legierungen auf. Die Verschleißrate und der Reibko-

effizient fallen jeweils mit steigender Reibleistung, wie in Abbildung 4.46 und Abbildung 4.47 ersicht-

lich ist. Es ist anzunehmen, dass eine weitere Steigerung der Geschwindigkeit und eine ausreichend 

hohe Reibleistung dazu führen werden, dass auch der Verschleiß wieder ansteigt – spätestens, wenn 

die Schmelztemperatur von Al2O3 erreicht wird, die bei etwa 2064 °C liegt [135]. 

 
Abbildung 5.15: Übersichts- und Detailbild des Verschleißflächenquerschnitts einer Komposit C-
Probe 
Der Verlauf des Reibkoeffizienten ist für die Kompositkeramik im Kontakt mit Nickelbasislegierungen 

geschwindigkeitsabhängig. Es fällt auf, dass sowohl für die Kompositkeramik wie auch für die SiAlON-

Keramik trotz der relativ geringen Menge an experimentellen Daten eine starke Ähnlichkeit des Ver-

laufs des Reibkoeffizienten beobachtet werden konnte. [136] verwendeten zur Beschreibung des 

tribochemischen Verschleißes von Siliziumnitridkeramiken die geschwindigkeitsabhängige Wachs-

tumsrate der tribochemischen Schicht. Dabei wurde sowohl das Verschleißvolumen V als auch die 

Schichtdicke ξ als Funktionen der Geschwindigkeit v mit einer v-n-Abhängigkeit dargestellt. Der Expo-

nent n konnte von [136] nicht präziser als zwischen 0,25 und 0,5 liegend bestimmt werden. Somit ist 

der Reibkoeffizient von der Bildung der tribochemischen Schicht und deren Eigenschaften abhängig, 

die bei beiden untersuchten Keramiken ähnlich ist. Tatsächlich lassen sich die Verläufe der Reibkoef-

fizienten sowohl für die Kompositkeramik als auch für die SiAlON-Keramik mit µ ~ v-n annähern, wo-

bei n zwischen 0,4 und 0,5 liegen würde (gestrichelte Linien in Abbildung 4.16 und Abbildung 4.47). 

Es ist anzunehmen, dass es sich um ein Tribosystem mit mehreren Gleitebenen handelt, die sowohl 

zwischen der Nickelbasis-Scheibe und der metallischen Ablagerung, der Ablagerung und der tribo-
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chemischen Schicht und der Keramik als auch innerhalb der tribochemischen Schicht selbst Gleiten 

ermöglichen. Somit ist eine einfache Abhängigkeit des Reibkoeffizienten von der Schichtwachstums-

rate nicht zu erwarten. Ein rein metallischer Gleitkontakt ist unwahrscheinlich, da die Reibkoeffizien-

ten nach [114, 115] typischerweise höher wären (µ  0,6…0,9). 

Hinsichtlich der Temperaturabhängigkeit ist zu beachten, dass bei kontinuierlicher Erhöhung der 

Geschwindigkeit zwischen 10 und 20 m/s eine unerwartete Abnahme der Temperatur an der Kera-

mikprobe auftritt. Da die Geschwindigkeit innerhalb eines Versuchs erhöht wurde und dieselbe Pro-

be stets im Kontakt war, lässt sich dieses vorübergehende „Abkühlen“ der Keramik zum Teil darauf 

zurückführen, dass der Verschleiß nicht weiter zunimmt und die tribochemische Schicht als thermi-

sche Barriere zur Keramik wirkt. Durch die oberflächennahe Degradation der SiC-Whisker sinkt zu-

dem die Wärmeleitfähigkeit der Randschicht. Außerdem ist es denkbar, dass ein Teil der thermischen 

Energie in tribochemischen Reaktionen umgesetzt wird, die ab einer bestimmten Kontakttemperatur 

beginnen, welche bei 10 m/s erreicht wird. 

Trotz dieser Unstetigkeit in der Temperaturentwicklung (Abbildung 4.45) zeigen die Verschleißflä-

chen bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten keine charakteristischen Unterschiede hinsichtlich 

Ausbrüche oder Ablagerungen, abgesehen von ihrer verschleißbedingten, unterschiedlich starken 

Ausdehnung. Die metallischen Ablagerungen oxidieren unter der tribologischen Belastung und wei-

sen bis zu 16 at% Sauerstoff auf (4.2.3). Da Aluminiumoxid chemisch extrem stabil ist, stammt der 

größte Anteil des Sauerstoffs aus der Umgebungsluft. Diese Oxidationsreaktion muss nicht zwangs-

läufig im direkten Kontakt stattfinden, sondern ist insbesondere direkt nach Verlassen der Kontakt-

zone wahrscheinlich, wenn die heiße Metalloberfläche wieder freiliegt. Bei wiederholtem Kontakt, 

d.h. nach einer Umdrehung der Scheibe, kann sich die oxidierte Legierungsschicht auf der Keramik 

ablagern. Die Grenzfläche zwischen Ablagerung und der tribochemischen Schicht ist meist sehr glatt, 

was auf eine Gleitbewegung zwischen diesen Zonen hindeutet (Abbildung 4.51). In dieser Gleitzone 

findet die weitere Oxidation der metallischen Ablagerungen statt und führt zum Aufbau der Tri-

boschicht. Diese Schicht ist mit der unebenen Keramikoberfläche stark verzahnt, so dass nahe an der 

Keramik nur dann ein Gleiten stattfinden kann, wenn die tribochemische Phase plastisch deformier-

bar ist. In Bereichen, in denen die Schicht von der Keramik abgelöst ist, lässt sich eine wiedererstarr-

ten Schmelzphase nachweisen, die für den glasartigen Charakter und ein Überschreiten der Über-

gangstemperatur der Schicht spricht (Abbildung 4.50, Position 2). 
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6 Vergleichende Schlussfolgerungen für das Verschleißverhalten der unter-

suchten Schneidkeramiken 
Der Vergleich des Verschleißverhaltens der Schneidkeramiken SiAlON B und Komposit C im Kontakt 

mit den Nickelbasislegierungen Inconel 718 und Nimonic 90 zeigt sowohl Gemeinsamkeiten wie auch 

Unterschiede, die sich in den quantitativen tribologischen Messungen und in der mikrostrukturellen 

Analyse widerspiegeln. Der quantitative Vergleich der Verschleißkoeffizienten und Reibkoeffizienten 

ist in Abbildung 5.6 bzw. in Abbildung 5.7 dargestellt. Die Abhängigkeit von der Reibleistung ist ein 

deutlicher Hinweis darauf, dass die Kinetik der tribochemischen Prozesse, die eben von der einge-

brachten Reibleistung abhängt, das Verschleißverhalten der Schneidkeramiken bestimmt. Es muss 

berücksichtigt werden, dass die Keramiken im Allgemeinen als chemisch extrem stabil betrachtet 

werden, was sie im Vergleich zu den meisten anderen Werkstoffen auch sind. Allerdings sind die 

Belastungen im Reibkontakt und auch in der realen Zerspanung so extrem, dass die Reaktionskinetik 

für den Verschleiß der Keramiken dennoch entscheidend ist. Die Reibleistung ist daher eine geeigne-

ter Kontrollparameter, um das Verschleißverhalten von Keramiken einzuordnen. 

Die Reibkoeffizienten zeigen für beide Keramiken einen ähnlichen Verlauf und nehmen mit zuneh-

mender Reibleistung ab. Auch hier lässt sich folgern, dass die Entstehung tribochemischer Produkte – 

insbesondere von Oxidschichten – aufgrund der steigenden Reibleistung einen Selbstschmierungsef-

fekt hervorruft. 

Die folgenden Punkte stellen die tribologisch bedingten Gemeinsamkeiten dar, die bei den analyti-

schen Untersuchungen bei beiden Keramiken gefunden wurden. 

 Die Bildung einer tribochemischen Phase aufgrund des Reibleistungseintrags: 

Obwohl sich die Keramiken grundlegend in ihrer Zusammensetzung unterscheiden, bildet 

sich im Gleitkontakt mit den Nickelbasislegierungen sowohl für die SiAlON-Keramik wie auch 

für die Kompositkeramik nachweislich eine tribochemische Phase als dritter Körper, wenn 

der Reibleistungseintrag an der Kontaktfläche hoch genug ist. Dies ist nicht nur bei der Zer-

spanung mit kontinuierlichem Schnitt anwendungsrelevant. Obwohl bei mehrschneidigen 

Werkzeugen wie Fräsern aufgrund des unterbrochenen Werkstückkontakts eine deutlich 

veränderte Belastung auftritt, bedeutet dies jedoch nicht, dass in den Bereichen von Span- 

und Freifläche keine vergleichbaren Gleitverschleißprozesse auftreten würden. Vor allem 

zeigen Fräser und Wendeschneidplatten aus SiAlON die Bildung einer tribochemischen Pha-

se, die mit den hier beschriebenen Triboschichten vergleichbar ist [1]. Für die Kompositke-

ramik treten bei unterbrochenem Schnitt vermehrt Risse in der oberflächennahen Rand-

schicht auf, so dass der Verschleißmechanismus in diesem Fall von mechanischem Partikelab-

trag dominiert wird. Darüber hinaus konnte auch die Degradation der SiC-Whisker beobach-

tet werden. Die Bildung der tribochemischen Phase wäre in diesem Fall sogar erstrebenswert 

und gegebenenfalls durch Anpassung der Bearbeitungsparameter zu erzielen, da die Ergeb-

nisse der vorliegenden Arbeit zeigen, dass bei höheren Geschwindigkeiten der Gleitver-

schleiß und der Reibkoeffizient zwischen Kompositkeramik und Nickelbasislegierung ab-

nimmt. Folglich wären höhere Schnittgeschwindigkeiten mit der Kompositkeramik möglich, 

sofern die mechanische Belastung, die zur tiefergehenden Zerrüttung des Gefüges und zur 

Rissbildung führt entschärft werden kann. Dies ist durch die Anpassung der Werkzeuggeo-

metrie, insbesondere des Spanwinkels möglich. Bei vollkeramischen Fräsern wurde mit Erfolg 
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außer dem Spanwinkel auch die Schneidenanzahl variiert, um die Belastung auf mehrere 

Schneiden zu verteilen [1]. Mit Hilfe dieser Maßnahmen könnte die hohe Verschleißbestän-

digkeit der Kompositkeramik bei hohen Schnittgeschwindigkeiten ausgenutzt werden. 

 Die Reduktion des Reibkoeffizienten mit steigender Geschwindigkeit: 

Die Reibung beruht auf Mikroverzahnung und Adhäsion aufgrund von chemischer Bindung. 

In den hier durchgeführten Versuchen wurde eine Abnahme des Reibkoeffizienten mit stei-

gender Geschwindigkeit beobachtet, die sich folgendermaßen erklären lässt: Die Oxidschicht 

auf der Metallscheibe lässt sich leicht abtragen und ist zudem glatter und weniger adhäsiv als 

Metall auf Keramik. Dies gilt für beide Keramiken. Aufgrund der metallischen Ablagerungen 

wäre es zunächst denkbar, dass ein Gleiten zwischen der metallischen Ablagerung und der 

Scheibe aus Nickelbasislegierung stattfindet. Dagegen sprechen jedoch die Reibkoeffizienten, 

die für Nickelbasislegierungen in Eigenpaarung auch bei hohen Temperaturen höher sind, als 

die hier beobachteten [1, 137]. Zudem treten die metallischen Ablagerungen nicht als ge-

schlossene Schicht auf der Kontaktfläche auf, sondern bedecken diese nur teilweise, womit 

ein Metall-Metall-Kontakt nicht gewährleistet ist. Ein plausibler Grund für die niedrigen Reib-

koeffizienten ist die Bildung einer Oxidschicht, die sowohl eine schmierende Wirkung hat als 

auch eine glatte Grenzfläche erzeugt. Dies führt zu einer deutlich niedrigeren Reibung bei 

zunehmender Geschwindigkeit, da die Temperatur ansteigt und die Oxidbildung verstärkt 

wird. Bei Komposit C ist ein Gleichgewicht zwischen 10 und 20 m/s anzunehmen, bei wel-

chem die Reibung soweit reduziert wird, dass auch die Temperatur nicht weiter zunimmt. 

Mit höherer Geschwindigkeit steigt die Temperatur jedoch wieder an. 

 Tribochemische Degradation: 

Beide Keramiken zeigen nicht nur die deutliche Neigung zur tribochemischen Degradation, 

sie weisen auch beide die entsprechenden Auflösungserscheinungen der jeweils chemisch 

weniger resistenten Phase auf. Die Degradation der SiC-Whisker durch Bildung von NixSiy be-

ruht auf der Korngrenzendiffusion von Nickel in Siliziumkarbid [134]. Allerdings wird in den 

Verschleißversuchen nur eine Eindringtiefe von 1-2 µm erreicht, wie die Abbildung 4.49 und 

Abbildung 8.33. Es ist jedoch nicht auszuschließen, dass bei hohen Kontakttemperaturen so-

wohl Silizium wie auch Kohlenstoff in die tribochemische Schicht diffundieren. Der Auflö-

sungsprozess der SiAlON-Keramik erfolgt unter Freisetzung von Stickstoff und gleichzeitiger 

Bildung von siliziumoxidbasierten, glasartigen Phasen, die wiederum mit der Me-

talloxid(MOx)-Schicht reagieren. Dabei ist auch anzunehmen, dass im Fall der SiAlON-Keramik 

die Glasphase, die die siliziumnitridähnlichen Kristallite als Gefüge verbindet, als erstes ange-

griffen wird. Durch den Abbau der Glasphase verliert das Gefüge seine Stabilität und die ein-

zelnen Körner können mechanisch abgetragen werden, unterliegen aber gleichzeitig dem 

weiteren chemischen Angriff der tribochemischen Phase. Dieser zweistufige Prozess wurde in 

ähnlicher Form von [138] bei Korrosionsversuchen mit Stahlschmelze beobachtet. 

Diese Gemeinsamkeiten lassen zunächst darauf schließen, dass bei beiden Keramiken ein ähnlicher 

Mechanismus wirkt, der mit gemeinsamen Voraussetzungen erklärt werden könnte, wie in diesem 

Fall mit den identischen Reibpartnern. Beispielsweise ist es denkbar, dass nach dem Verlassen des 

Kontaktbereichs eine Oxidschicht auf der heißen Metalloberfläche gebildet wird, die nach einer Um-

drehung der Metallscheibe dann auf der Keramik „abgestreift“ und in einem sich widerholenden 

Prozess zu einer Ablagerungsschicht akkumuliert würde. Gegen diese Annahme spricht jedoch, dass 

die Bildung dieser Schichten an der Span- und Freifläche in realen Zerspanprozessen beobachtet 

(Abbildung 2.9, Abbildung 2.10 und [1]), bei denen die Werkzeuge so tief in das Werkstückmaterial 
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schneiden, dass der Abtrag einer oberflächlichen Oxidschicht ausgeschlossen werden kann. Abbil-

dung 6.1 zeigt aufeinanderfolgend die Schritte des Materialübertrags und der Schichtbildung, die im 

Stift-Scheibe-Versuch dieser Arbeit zu erwarten sind. Tatsächlich ist anzunehmen, dass die Teilschrit-

te c) bis e) gleichzeitig auftreten. Nach dem Anfangskontakt wird Grundmaterial der Nickelbasislegie-

rung abgelagert und geschert (Abbildung 6.1 b und c). Die beobachtete Schicht entsteht zwischen 

Ablagerung und Keramik durch reibleistungsinduzierte Reaktionen und ist somit tribochemischer 

Natur (Abbildung 6.1 d). Die kontinuierliche Bewegung eines Reibpartners (in diesem Fall der Legie-

rung) führt zum Abscheren der Ablagerung und Triboschicht (Abbildung 6.1 e) sowie zur Durchmi-

schung von beiden (Abbildung 6.1 f). Diese Durchmischung und Schichtablösung wurde jedoch nur 

für die SiAlON-Keramik beobachtet. Bei steigender Temperatur ist zu erwarten, dass die Oxidschicht 

weich wird und die Funktion eines Schmierfilms zwischen Metall und Keramik übernimmt. Dieser 

Effekt, der überwiegend Gleiten zwischen Metall und Oxidschicht voraussetzt, erklärt die Abnahme 

des Reibkoeffizienten, die bei beiden Keramiken auftritt. 

 
 
Abbildung 6.1: Verallgemeinertes Schema der Bildung einer tribochemischen Schicht im Gleitkon-
takt zwischen Keramik und Nickelbasislegierung 
 
Die Unterschiede hinsichtlich des Verschleißkoeffizienten in Abhängigkeit von der Reibleistung müs-

sen direkt auf die Unterschiede der Tribosysteme bei SiAlON und Kompositkeramik zurückzuführen 

sein, d.h. die Verschleißkoeffizienten sind spezifisch für die Verschleißmechanismen der jeweiligen 

Keramik. Im Folgenden werden diese Unterschiede eingehend beschrieben. 

 Mit zunehmender Geschwindigkeit steigt die Temperatur der SiAlON-Keramikproben konti-

nuierlich an (Abschnitte 4.1.2.3 und 4.3.1). Die Temperatur der Kompositkeramik ist grund-

sätzlich niedriger und fällt bei einer Geschwindigkeit über 10 m/s sogar leicht ab (Abschnitt 

4.2.2.3). Die geringere Gesamttemperatur lässt sich auf die höhere Wärmeleitfähigkeit der 

Kompositkeramik (Abbildung 8.45(b)) im Vergleich zur SiAlON-Keramik (Abbildung 8.44(b)) 

zurückführen, während der Abfall der Temperatur ab Geschwindigkeiten über 10 m/s auf ei-
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ne Veränderung in der Dissipation der Reibleistung zurückzuführen ist (Abbildung 4.45). Die-

ses Verhalten kann damit erklärt werden, dass zunächst mechanischer Verschleiß überwiegt 

und die Kontaktfläche vergrößert wird. Durch diese Flächenvergrößerung kann die Rei-

bungswärme besser einkoppeln, insbesondere an den stets neu freigelegten SiC-Whiskern, 

die eine hohe Wärmeleitfähigkeit haben. Wird eine Geschwindigkeit erreicht (hier 10 m/s), 

so bildet sich die stabile tribochemische Phase, die eine weitere Vergrößerung der Fläche 

und einen thermischen Kontakt zur Keramik blockiert. Darüber hinaus wird ein Teil der 

Reibleistung auch in die Bildung der Triboschicht überführt. Aufgrund eines schlechten ther-

mischen Übergangs durch die Triboschicht wird mehr Reibungswärme an die deutlich größe-

re thermische Masse der Nickelbasisscheibe abgeleitet werden. Eine thermisch isolierende 

Wirkung derartiger Oxidschichten wurde von [113] beschrieben. An der Kompositkeramik 

tritt bei höheren Geschwindigkeiten weniger Verschleiß auf (Abbildung 4.46), was darauf 

hindeutet, dass die verschleißmindernde Triboschicht stabil bleibt (Abbildung 4.51). Im Ge-

gensatz dazu wird sie bei 10 und 25 m/s an der SiAlON-Keramik kontinuierlich abgetragen 

(Abbildung 4.20), was zu einer größeren Kontaktfläche zwischen Keramik und Nickelbasisle-

gierung führt und somit eine stärkere Erwärmung die Keramik ermöglicht. 

 Die quantitative Untersuchung des Verschleißverhaltens zeigt für die SiAlON-Keramik, dass 

ein Minimum der Verschleißrate bei Geschwindigkeiten zwischen 5 und 10 m/s existiert. Bei 

weiter steigenden Geschwindigkeiten nimmt die Verschleißrate wieder zu, während die 

Kompositkeramik bis zur höchsten Geschwindigkeit von 25 m/s eine stetige Abnahme der 

Verschleißrate zeigt. Auf der SiAlON-Keramik bildet sich die tribochemische Schicht, die bei 

mittlerer Reibleistung bzw. Geschwindigkeit als Verschleißschutzschicht wirkt und weitere 

Reaktionen zwischen Keramik und Nickelbasislegierung unterbindet. Mit steigender Ge-

schwindigkeit und Temperatur nimmt allerdings die Schichtwachstumsrate zu. Somit wächst 

die Schicht auf der Keramikoberfläche schnell bis zu einer Dicke, bei der sie sich ablöst und 

erneut Schichtwachstum erfolgen kann. Im Gegensatz dazu liegt an der Kompositkeramik 

ebenfalls eine tribochemische Schicht vor, welche allerdings mit der rauen Keramikoberflä-

che insbesondere in den Vertiefungen der SiC-Whisker verzahnt ist. Dies stabilisiert die 

Schicht auf der Verschleißfläche und schützt andererseits die SiC-Whisker in der Kompositke-

ramik vor weiterer Reaktion mit der Nickelbasislegierung. Somit verbleibt die tribochemische 

Phase als stabile Verschleißschutzschicht selbst bis zu einer Geschwindigkeit von 25 m/s er-

halten. Bei höheren Geschwindigkeiten ist mit einer Schichtablösung ähnlich zur SiAlON-

Keramik zu rechnen. 

 Bei der SiAlON-Keramik sind die Verschleißmechanismen deutlich von der Geschwindigkeit 

und somit von der eingebrachten Reibleistung abhängig. Die Bildung der tribochemischen 

Phase tritt bereits bei 1 m/s auf, wobei allerdings die Temperatur an der Kontaktfläche nicht 

ausreicht, um die glasartig-spröde tribochemische Phase in einen viskosen, reibungs- und 

verschleißmindernden Film umzuwandeln. Erst bei höheren Geschwindigkeiten und Tempe-

raturen werden diese Schichten weicher und führen zu dem im vorangegangenen Punkt er-

wähnten Verschleißminimum. Bei Geschwindigkeiten, die über diesem optimalen Bereich 

liegen, nimmt der Verschleiß stark zu. Dies ist auf die verstärkte Oxidation der SiAlON-

Keramik zurückzuführen. Von [139] konnte diesbezüglich gezeigt werden, dass die Oxidati-

onsrate von β-SiAlON ab Temperaturen zwischen 927 und 1027 °C deutlich ansteigt und ab 

einer bestimmten Dicke der gebildeten Oxidschicht wieder abnimmt. Da unter tribologischer 

Belastung die entstehenden Oxidschichten abgetragen werden, nimmt diese Rate im Ver-
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schleißversuch nicht ab, sondern mit steigender Kontakttemperatur zu. Darüber hinaus kön-

nen Metalloxide die Oxidation von SiAlON katalysieren, so wie es für Siliziumnitrid in Gegen-

wart von Kupferoxid [99] oder Vanadiumoxid [140] beobachtet wurde. Die entstehende 

amorphe SiOx-Schicht wächst schnell an und löst sich bei Erreichen der kritischen Dicke [100] 

flächig von der Keramik ab, was eine hohe Verschleißrate zur Folge hat (Abbildung 5.13). 

 Die Kompositkeramik zeigt hingegen trotz der kontinuierlichen Abnahme des Verschleißkoef-

fizienten keine geschwindigkeitsabhängige Änderung der phänomenologischen Verschleiß-

mechanismen. Die tribochemische Phase wird grundsätzlich gebildet und die Degradation 

der SiC-Whisker unmittelbar unterhalb der Kontaktfläche lässt sich bei allen Geschwindigkei-

ten beobachten. Ein Anstieg der Verschleißrate ist bis 25 m/s nicht zu beobachten, wird aber 

bei noch höheren Geschwindigkeiten und Reibleistungen erwartet. Dieses Verhalten zeigt, 

dass die Kompositkeramik für die Hochgeschwindigkeitszerspanung ohne Kühlschmierstoffe-

insatz besser geeignet ist, als die SiAlON-Keramik. 

Selbst wenn eine detailliertere Parameterstudie und höher auflösende Analysemethoden noch wei-

tere Details zum Verständnis der Bildung der tribochemischen Schichten erschließen können, so 

konnten grundsätzlich die in Abbildung 5.1 und Abbildung 5.2 vorgeschlagenen Verschleißmechanis-

men der beiden unterschiedlichen Keramiken bestätig werden. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
In der vorliegenden Arbeit wurden eine SiAlON- und eine Komposit-Schneidkeramik für die Zer-

spanung hinsichtlich ihres tribochemischen Verschleißverhaltens im Gleitkontakt mit Nickelbasisle-

gierungen untersucht. Hierbei wurde in Anlehnung an frühere Arbeiten zunächst die chemische 

Wechselwirkung zwischen den Keramiken und den Nickelbasislegierungen bei hohen Temperaturen 

untersucht, um die möglichen Reaktionsprodukte zu identifizieren, die in den Verschleißversuchen 

ebenfalls auftreten können. Hier zeigt sich ein gravierender Unterschied zwischen den beiden 

Schneidkeramiken. An der Grenzfläche der SiAlON-Keramik bilden sich glasartige Ausscheidungen, 

die auf TiN, TiO2, CrN, AlN, Al2O3 und TiAlN/TiAlO basieren. Offensichtlich reagiert die oxidische Glas-

phase zuerst mit der Legierung und die chemisch stabileren SiAlON-Körner werden langsamer abge-

baut. An der Kompositkeramik lässt sich vorrangig die starke Reaktion der Nickelbasislegierung mit 

den Siliziumcarbid-Whiskern beobachten während die Aluminiumoxidmatrix unverändert bleibt. 

Zur Untersuchung des Verschleißverhaltens wurden Stift-Scheibe-Versuche durchgeführt, bei denen 

jeweils eine fixierte Keramikprobe gegen eine rotierende Scheibe aus Nickelbasislegierung gepresst 

wurde. Die Versuche bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten und Anpresskräften zeigen, dass so-

wohl die Reibkoeffizienten wie auch die Verschleißkoeffizienten geschwindigkeitsabhängig sind. Da-

bei zeigt die SiAlON-Keramik ein Verschleißminimum bei einer Reibleistung von 150 bis 250 Watt, die 

bei den angelegten Normalkräften im Geschwindigkeitsbereich von 5 bis 10 m/s liegt. Bei höheren 

Reibleistungen steigt der Verschleiß wieder an. Für die Kompositkeramik fällt der Verschleißkoeffi-

zient mit steigender Geschwindigkeit kontinuierlich. Bei beiden Keramiken wurde für steigende 

Reibleistungen eine deutliche Abnahme des Reibkoeffizienten beobachtet, der bis auf µ = 0,15 ab-

sinkt. 

Die Analyse der verschlissenen Keramikproben nach den Versuchen führt zu schlüssigen Erklärungs-

ansätzen für die Verläufe von Reib- und Verschleißkoeffizient. Zwischen der Nickelbasislegierung und 

der SiAlON-Keramik bildet sich durch den mechanischen Kontakt und die eingebrachte Reibleistung 

grundsätzlich ein tribochemische Reaktionsschicht. Bei geringer Reibleistung und Temperatur ist 

diese Schicht jedoch spröde und es kommt zu Ausbrüchen, die mit hohen Verschleißkoeffizienten 

einhergehen. Bei einer weiteren Geschwindigkeitserhöhung wirkt die tribochemische Schicht, die auf 

Aluminium, Chrom, Sauerstoff und Stickstoff basiert, als Verschleißschutz und Feststoffschmierung, 

wodurch der Verschleißkoeffizient auf ein Minimum von etwa 0,0005 mm³/Nm fällt und Reibkoeffi-

zienten um 0,2 erreicht werden. Stiegt die Geschwindigkeit weiterhin an, so wächst die Schicht auf-

grund der höheren Reibleistung schneller an und erreicht eine kritische Dicke, bei der die Schicht sich 

ablöst. Dieses Ablösen und die weitere Erweichung der Schicht führen zu einem Anstieg des Ver-

schleißkoeffizienten bei gleichzeitig niedrigeren Reibkoeffizienten. 

Die Kompositkeramik zeigt bei niedrigen Reibleistungen ähnlich hohen Verschleiß wie die SiAlON-

Keramik. Diese niedrigen Reibleistungen entsprechen niedrigen Gleitgeschwindigkeiten von 1 bis 

5 m/s. Die mikroskopischen und spektroskopischen Analysen der Verschleißproben zeigen, dass auch 

die Kompositkeramik stets eine tribochemische Schicht aufweist, die bei niedrigen Geschwindigkei-

ten spröde bricht und zu hohem Verschleiß führt. Allerdings zeigt sich kein Verschleißminimum bei 

steigender Geschwindigkeit, sondern eine kontinuierliche Abnahme des Verschleißkoeffizienten bis 

zur höchsten Gleitgeschwindigkeit von 25 m/s. Hier ist noch immer eine intakte, bis zu 20 µm dicke 

Schicht vorhanden, die als Verschleißschutzschicht dient. Im Gegensatz zur Triboschicht im Kontakt 
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mit der SiAlON-Keramik basiert die Schicht bei der Kompositkeramik auf (Cr,Ti)(C,O)-Verbindungen. 

Die Stabilität der Schicht bei höheren Temperaturen lässt sich einerseits auf die Zusammensetzung 

zurückführen, wie auch auf die mechanische Verzahnung mit der Aluminiumoxidmatrix. Zudem ist 

dieses Grundmaterial chemisch so stabil, dass auch bei höheren Reibleistungen keine extremes 

Schichtwachstum auftritt. Es ist zu erwarten, dass eine weitere Erhöhung der Geschwindigkeit zu 

einem Anstieg des Verschleißkoeffizienten führen wird. 

Die Ergebnisse dieser Arbeit führen zu einer schematischen Vorstellung der Verschleißmechanismen, 

die jeweils für die untersuchten Schneidkeramiken auftreten (5.1.4 und 5.2.4). Die Erkenntnis, dass in 

beiden Fällen eine tribochemische Schicht als dritter Körper entsteht, bestätigt die erwartete Rele-

vanz des tribochemischen Verschleißes. Darüber hinaus zeigt sich auch, dass die chemische Stabilität 

der Schneidkeramiken ausschlaggebend für den Einsatz bei steigenden Prozessbelastungen ist. Der 

hohe Anteil an Aluminiumoxid in der Kompositkeramik führt daher zu einer deutlich höheren Ver-

schleißbeständigkeit gegenüber tribochemisch dominiertem Verschleiß als bei der SiAlON-Keramik, 

obwohl die SiC-Whisker in der Kompositkeramik eine sehr hohe Affinität zur Reaktion mit Nickelba-

sislegierungen bei hohen Temperaturen haben. Dies bedeutet für den Einsatz, dass SiAlON-

Keramiken bei niedrigeren Geschwindigkeiten oder mit entsprechendem Kühlschmierstoffeinsatz 

verwendet werden müssen. Im Gegensatz dazu können Kompositkeramiken mit Oxidmatrix bei hö-

heren Schnittgeschwindigkeiten und im Extremfall ohne Kühlschmierstoff verwendet werden. 

Werkstoffoptimierungen sind für beide Schneidstoffsorten möglich, nachdem diese Arbeit die 

Schwachstellen hinsichtlich des tribochemischen Verschleißes verdeutlichen konnte: 

 SiAlON-Keramiken können von einem erhöhten Sauerstoffanteil und einem reduzierten 

Glasphasenanteil profitieren, da dadurch die Oxidation im Einsatz reduziert und eine höhere 

Temperaturstabilität gewährleistet wird. Wenn infolgedessen die Bildung glasartiger Oxid-

schichten erst bei höheren Temperaturen auftritt, ist eine Steigerung der Schnittgeschwin-

digkeit möglich. 

 Die Kompsitkeramik zeigt bereits in der aktuellen Form deutliches Potential für den Einsatz 

bei höheren Schnittgeschwindigkeiten. Durch die Verwendung von chemisch stabileren Kurz-

faseranteilen könnte sich die Leistungsfähigkeit dieser Schneidstoffsorte noch weiter steigern 

lassen. Hierbei ist eine Substitution der SiC-Whisker durch Glasfasern oder auch Aluminium-

nitrid denkbar, da diese Materialien gegenüber heißen Metallen und Metallschmelzen eine 

höhere Stabilität aufweisen als SiC. Ein Bestandteil, der zudem durch Oxidation in einen Fest-

schmierstoff umgewandelt werden kann, wäre eine Möglichkeit, einen Schneidstoff herzu-

stellen, der gute Notlaufeigenschaften bei zu geringer Kühlung oder Mangelschmierung be-

sitzt. Dazu wären wiederum SiAlON-Fasern geeignet, wie man aus dem Verschleißverhalten 

der SiAlON-Keramik ableiten kann. 

Für weiterführende Untersuchungen erscheint es zunächst sinnvoll, tribologische Untersuchungen 

unter kontrollierter Gasatmosphäre durchzuführen, damit der Einfluss des Luftsauerstoffs auf die 

Bildung einer tribochemischen Phase verifiziert werden kann. 

Ein weiteres Ziel zukünftiger Arbeiten sollte es sein, die Auswirkung der unterschiedlichen Metalloxi-

de der Werkstückmaterialien auf die Schneidkeramiken zu untersuchen. Hierfür empfiehlt es sich, 

grundlegende Untersuchungen mit einfacheren Stoffsystemen durchzuführen, da die Untersuchun-

gen dieser Arbeit gezeigt haben, dass die Bestandteile der komplexen Nickelbasislegierungen unter-
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schiedlich stark mit den Keramiken reagieren. Konkret sind daher Versuche mit den reinen Werkstof-

fen Nickel, Chrom, Titan und Eisen bzw. mit deren Oxiden angebracht, um die unterschiedlichen Re-

aktionsneigungen mit den Schneidkeramiken separat zu betrachten. 

Einige der identifizierten Verschleißprodukte wie TiAlO oder AlON wurden hinsichtlich optischer und 

mechanischer Eigenschaften bereits untersucht [141, 142, 143], ihre tribologischen Eigenschaften 

waren jedoch bisher nur selten Gegenstand der Forschung [144]. Studien mit diesen Werkstoffen, 

könnten weitere Details über das Verschleißverhalten der ursprünglichen Keramiken aufzeigen. Auf-

grund der hier vorgelegten Ergebnisse kann erwartet werden, dass diese Verschleißprodukte auf 

einem inerten Substrat wie Aluminiumoxid eine deutliche verschleißreduzierende Wirkung haben 

und den Reibkoeffizienten im Kontakt mit Nickelbasislegierungen herabsetzen. 

Die Aufklärung der chemischen Zusammensetzung und der Mikrostruktur wurde im Rahmen dieser 

Arbeit nicht bis zu den technisch möglichen Grenzen durchgeführt. Dies ist jedoch notwendig, um die 

Wechselwirkungen zwischen der anhaftenden Metalloxidschicht und der darunterliegenden 

Schneidkeramik zu analysieren. Hierzu sind analog zur Vorgehensweise in dieser Arbeit statische 

Wechselwirkungsversuche geeignet, um eine Reaktion hervorzurufen. Anschließend können mittels 

fokussiertem Ionenstrahl Proben für die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) hergestellt wer-

den. Mittels Röntgenbeugung an diesen TEM-Proben lässt sich die Kristallinität beurteilen und auch 

die chemische Zusammensetzung mit höherer Ortsauflösung bestimmen. Daneben bietet sich die 

oberflächenverstärkte Raman-Spektroskopie zur Analyse von Grenzflächen und Verschleißoberflä-

chen an, um eine höhere Sensitivität und laterale Auflösung zu erreichen und zudem noch die Mög-

lichkeit zu nutzen, die Probentopographie aufzuzeichnen. Für noch detailliertere Informationen über 

die Verschleißflächenchemie eignen sich beispielsweise die Auger-Spektroskopie oder TOF-SIMS, die 

gegenüber der EDX-Analyse ebenfalls eine höhere Ortsauflösung und eine höhere Präzision in der 

quantitativen Analyse bietet. Mit diesen Techniken können lokale tribochemische Phänomene gezielt 

untersucht werden, insbesondere nachdem die vorliegende Arbeit Anhaltspunkte für die relevanten 

Gesichtspunkte – Struktur und Zusammensetzung der tribochemischen Phase – liefert. 

Für Nickelbasislegierungen liegt der Übergang zur Hochgeschwindigkeitszerspanung bei einer 

Schnittgeschwindigkeit von ca. 5 m/s [15]. Somit wurde mit den bisherigen Ergebnissen bereits der 

Bereich der Hochgeschwindigkeitszerspanung erreicht. Es erscheint jedoch sinnvoll, das Gleitver-

schleißverhalten von Kompositkeramiken über 5 m/s sowohl in engeren Abständen als auch bei noch 

höheren Geschwindigkeit zu untersuchen. Da die SiAlON-Keramik im Hochgeschwindigkeitsbereich 

der Nickelbasislegierungen (5 m/s – entspricht einer Reibleistung von ca. 200 Watt) einen sehr nied-

rigen Verschleiß zeigt, ist auch diese Keramik für die Hochgeschwindigkeitszerspanung geeignet. Für 

eine genauere Bestimmung dieses Optimums, ist eine umfassendere quantitative Verschleißanalyse 

mit einem feiner gesteckten Parameterfeld notwendig. Neben der Analyse des reinen Gleitver-

schleißverhaltens wäre ein Abgleich mit realen Zerspanprozessen mit ähnlicher Variation der Schnitt-

geschwindigkeit notwendig, um die Übertragbarkeit der vorliegenden Ergebnisse auf den Zerspan-

prozess nachzuweisen. Dann wäre es auch möglich, die Ergebnisse von Gleitverschleißversuchen 

dazu zu verwenden, Verschleißmodelle zu erstellen, die eine physikalisch schlüssige Beschreibung 

der Verschleißmechanismen mit einem thermomechanischen Werkstoffmodell verknüpfen, um Vor-

hersagen zum Werkzeugverschleiß zu machen. 
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8 Anhang 

8.1 zu Kapitel 3 – Experimentelles 

Temperatur- und Kraftverlauf bei Wechselwirkungsversuchen 

 
 
Abbildung 8.1: Zeitliche Verläufe der Ofentemperatur (gestrichelte Linien) und der Anpresskraft 
(durchgezogene Linien) während der statischen Wechselwirkungsversuche 
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8.2 zu Kapitel 4 – Ergebnisse 

8.2.1 Thermographieaufnahmen 

 
1 m/s 5 m/s 

10 m/s 15 m/s 

 
20 m/s 25 m/s 

Abbildung 8.2: Temperaturverteilung an den SiAlON B-Verschleißproben im Kontakt mit Inconel 
718 bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten und 100 N Normalkraft (stabiler Zustand) 
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8.2.2 Mikroskop-Bilder Verschleißbilder SiAlON B vs. Inconel 718 

 Normalkraft: 100 N Normalkraft: 200 N 
1 m/s Probe1Kante3 

   
 

Probe1Kante4 

   
 

5 m/s Probe3Kante3 

   
 

Probe3Kante4 

   
 

10 m/s Probe5Kante3 

   
 

Probe5Kante4 

   
 

25 m/s Probe8Kante3 

   
 

Probe7Kante4 

   
 

Abbildung 8.3: Mikroskop-Bilder Verschleißbilder SiAlON B vs. Inconel 718 
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8.2.3 Ergebnisse der Wechselwirkungspaarung SiAlON/Nimonic 90 

 

Abbildung 8.4: Oberflächen der Kontaktproben nach den Wechselwirkungsversuchen bei unter-
schiedlichen Temperaturen über 10 Stunden 

 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 0,9 25,1 4,5 39,4 11,9 41,8 

O 46,9 33,1 8,0 14,7 16,4 6,0 

Al 45,1 8,5 0,5 4,0 6,2 6,9 

Si 0,4 1,1 11,3 0,5 11,1 43,0 

Ti 1,0 16,2 0,1 21,9 0,2 0,1 

Cr 2,5 11,8 12,2 18,1 31,5 0,2 

Mn 0,1 0,0 0,1 0,0 0,0 0,1 

Fe 0,0 0,0 0,5 0,0 0,2 0,2 

Co 0,2 0,5 14,5 0,1 3,4 0,1 

Yb 1,6 0,0 0,0 0,8 1,1 1,3 

Ni 1,4 3,7 48,3 0,5 18,2 0,3 

Abbildung 8.5: Querschliff der Wechselwirkungspaarung 
SiAlON B/Nimonic 90 nach 10 Stunden bei 1200 °C. Die 
Reaktionszone weist eine Dicke von ca. 50 µm auf. 

Tabelle 8.1: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Nimonic 90-Reaktionszone 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 2,6 2,8 13,4 42,3 

O 17,6 4,4 9,3 5,0 

Al 0,2 3,7 20,2 7,0 

Si 1,0 13,6 8,2 44,4 

Ti 0,6 0,5 1,3 0,0 

Cr 71,2 4,0 10,1 0,0 

Mn 0,5 0,1 0,0 0,0 

Fe 0,4 0,4 0,2 0,1 

Co 2,0 14,0 7,4 0,1 

Yb 0,2 1,0 2,0 1,0 

Ni 3,6 55,5 27,8 0,3 

Abbildung 8.6: Grenzflächenquerschliff der Wechselwir-
kungspaarung SiAlON B/Nimonic 90 nach 200 Sekunden 

bei 1500 °C (Reaktionszonendicke  25 µm) 

Tabelle 8.2: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Nimonic 90-Reaktionszone 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 

N 23,2 22,6 15,8 

O 6,4 12,7 20,2 

Al 1,7 6,1 10,6 

Si 5,4 6,6 4,2 

Ti 23,0 19,0 25,7 

Cr 5,8 6,9 4,8 

Mn 0,2 0,0 0,1 

Fe 0,3 0,2 0,2 

Co 7,1 4,0 2,4 

Yb 0,8 3,8 5,2 

Ni 26,1 18,3 11,0 

Abbildung 8.7: Detail des Übergangs von Nimonic 90-
Schmelze zur Reaktionszone nach 200 Sekunden bei 
1500 °C im Kontakt mit SiAlON B 

Tabelle 8.3: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Nimonic 90-Reaktionszone 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 Pos7 

N 4,1 8,6 26,2 19,6 14,4 31,5 23,7 

O 10,1 12,4 10,5 7,1 6,7 8,3 8,8 

Al 3,1 12,1 38,1 21,1 13,6 15,3 13,5 

Si 8,9 8,8 5,1 13,9 22,8 25,7 21,1 

Ti 0,3 0,6 2,4 1,4 0,6 1,4 1,5 

Cr 18,4 24,4 3,5 2,2 1,4 2,0 3,2 

Mn 0,1 0,0 0,1 0,1 0,0 0,1 0,0 

Fe 0,4 0,2 0,2 0,1 0,1 0,1 0,2 

Co 13,0 8,3 2,5 4,7 5,0 2,1 5,6 

Yb 0,9 1,1 1,3 3,0 1,9 1,6 1,7 

Ni 40,6 23,7 10,3 26,8 33,5 11,9 20,7 

Abbildung 8.8: Übergangszone von der Reaktionsschicht 
zum Keramikgrundmaterial für Nimonic 90 zu SiAlON B 
nach 200 Sekunden bei 1500 °C 

Tabelle 8.4: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen der  
SiAlON B/Nimonic 90-Reaktionszone 
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8.2.4 Verschleißverhalten der Paarung SiAlON B und Nimonic 90 

  
Abbildung 8.9: Verlauf der Gesamtverschleißtie-
fe zwischen SiAlON B und Nimonic 90 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 8.10: Verlauf der Gesamtverschleiß-
tiefe zwischen SiAlON B und Nimonic 90 für un-
terschiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 

  
Abbildung 8.11: Verschleißrate von SiAlON B 
gegen Nimonic 90 bei 100 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Abbildung 8.12: Verschleißrate von SiAlON B 
gegen Nimonic 90 bei 200 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

  
Abbildung 8.13: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen SiAlON B und Nimonic 90 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 8.14: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen SiAlON B und Nimonic 90 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 
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Tabelle 8.5: Ermittelte Kennwerte aus den Verschleißversuchen zwischen SiAlON B und Inconel 718 

 Mittlerer Reibkoeffizient Mittlere Verschleißrate [µm/m] 
(Mittelwert) (Ableitungsmittelwert) (linearer Fit) 

 100 N 200 N 100 N 200 N 100 N 200 N 

1 m/s 0,60±0,02 0,45±0,04 0,13±0,84 0,14±0,35 0,13 0,12 
5 m/s 0,35±0,04 0,21±0,03 -0,05±3,01 0,06±11,65 0,02 0,01 
10 m/s 0,29±0,02 0,15±0,02 0,10±0,54 0,11±0,42 0,11 0,11 
25 m/s 0,23±0,02 0,14±0,02 0,16±1,39 0,21±1,34 0,15 0,20 

 

 

 

Tabelle 8.6: Ermittelte Kennwerte aus den Verschleißversuchen zwischen SiAlON B und Nimonic 90 

 Mittlerer Reibkoeffizient Mittlere Verschleißrate [µm/m] 
(Mittelwert) (Ableitungsmittelwert) (linearer Fit) 

 100 N 200 N 100 N 200 N 100 N 200 N 

1 m/s 0,65±0,03 0,54±0,09 0,19±0,73 0,14±0,85 0,18 0,13 
5 m/s 0,37±0,05 0,28±0,06 0,04±1,10 0,04±1,94 0,02 0,02 
10 m/s 0,20±0,01 0,17±0,02 0,09±11,67 0,02±6,48 0,08 0,05 
25 m/s 0,13±0,012 0,10±0,01 0,08±22,31 0,11±6,98 0,14 0,12 

 

 

 
Abbildung 8.15: Verlauf der Reibkoeffizienten mit 
steigender Geschwindigkeit für die Kombination 
SiAlON B gegen Nimonic 90 
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8.2.5 Verschleißflächencharakterisierung von SiAlON B und Nimonic 90 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

N 35,2 10,1 24,1 3,5 25,1 30,8 

O 5,7 35,5 8,1 10,8 11,1 7,1 

Al 9,0 8,3 9,6 1,9 9,2 8,9 

Si 47,0 15,3 51,5 0,6 46,8 46,6 

Ti 0,3 4,6 0,2 2,2 0,8 0,2 

Cr 0,3 20,4 0,9 17,2 3,4 1,0 

M
n 

0,2 0,0 0,1 0,1 0,3 0,0 

Fe 0,2 0,2 0,2 0,4 0,4 0,1 

Co 0,3 1,1 1,0 13,3 0,4 0,7 

Yb 1,0 0,5 1,9 1,0 0,9 1,6 

Ni 1,0 4,0 2,5 49,0 1,6 2,9 

Abbildung 8.16: Verschleißflächendetail einer SiAlON B-
Probe nach dem Gleitversuch mit Nimonic 90 bei 5 m/s 
nach 2000 m (FN = 100 N) 

Tabelle 8.7: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 5,9 6,7 7,5 8,7 

O 17,1 60,3 56,5 55,6 

Al 2,9 14,0 10,2 10,0 

Si 0,7 0,1 0,7 3,0 

Ti 1,8 7,4 8,2 6,8 

Cr 15,7 11,1 15,9 14,9 

Mn 0,0 0,0 0,1 0,0 

Fe 0,3 0,1 0,1 0,1 

Co 11,6 0,1 0,3 0,2 

Yb 0,2 0,0 0,0 0,1 

Ni 43,7 0,3 0,6 0,5 

Abbildung 8.17: Querschliff der Verschleißfläche einer 
SiAlON B-Probe nach dem Gleitversuch mit Nimonic 90 
bei 5 m/s nach 2000 m (FN = 100 N) 

Tabelle 8.8: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

N 5,8 12,5 9,7 23,3 

O 10,5 40,1 47,8 30,0 

Al 0,6 5,3 5,8 6,8 

Si 1,3 13,3 18,4 32,5 

Ti 0,2 2,0 2,0 0,6 

Cr 2,8 11,7 12,7 3,5 

Mn 0,2 0,1 0,0 0,1 

Fe 0,5 0,2 0,1 0,2 

Co 15,7 3,1 0,7 0,8 

Yb 0,0 1,0 0,6 0,8 

Ni 62,5 10,9 2,2 1,6 

Abbildung 8.18: Verschleißflächendetail einer SiAlON B-
Probe nach dem Gleitversuch mit Nimonic 90 bei 25 m/s 
nach 2000 m (FN = 100 N) 

Tabelle 8.9: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 

N 46,0 49,3 52,8 51,0 11,8 

O 23,6 18,6 9,9 9,6 40,3 

Al 5,3 4,9 5,4 6,5 14,1 

Si 23,6 26,6 31,0 32,1 23,5 

Ti 0,1 0,0 0,0 0,0 0,3 

Cr 0,5 0,1 0,1 0,0 2,2 

Mn 0,1 0,0 0,0 0,0 0,0 

Fe 0,1 0,0 0,1 0,0 0,1 

Co 0,2 0,0 0,1 0,0 1,4 

Yb 0,4 0,4 0,5 0,7 0,7 

Ni 0,2 0,2 0,1 0,2 5,8 

Abbildung 8.19: Querschliff der SiAlON B-Probe nach 
dem Gleitversuch mit Nimonic 90 bei 25 m/s nach 
2000 m (FN = 100 N). Der dunkle Bereich im oberen Bild-
viertel ist Einbettmittel. In diesem Fall tritt keine Abla-
gerung oder Triboschicht auf. 

Tabelle 8.10: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen 

 

8.2.6 Ergebnisse der Wechselwirkungspaarung Komposit C/Nimonic 90 

 

Abbildung 8.20: Oberflächen der Kontaktproben nach den Wechselwirkungsversuchen über 10 
Stunden 
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 Pos1 Pos2 

O 28,7 48,6 

Al 32,4 43,2 

Si 17,1 4,9 

Ti 0,1 0,1 

Cr 0,2 0,1 

Mn 0,1 0,1 

Fe 0,1 0,1 

Co 3,1 0,5 

Ni 18,3 2,4 

Abbildung 8.21: Detail der Reaktionszone, in der 
Nimonic 90 die SiC-Whisker aufgelöst hat und in der 
Al2O3-Matrix vorliegt (nach 1 Stunde bei 1000 °C). 

Tabelle 8.11: EDX-Elementverteilung in 
der Whisker-Reaktionszone und der 
Keramikmatrix 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 Pos6 

O 9,0 53,2 8,5 14,4 53,0 22,8 

Al 0,4 38,9 2,5 0,7 42,6 1,1 

Si 0,4 0,9 11,2 14,1 0,6 0,8 

Ti 87,7 1,5 0,6 2,7 0,9 0,3 

Cr 0,6 0,9 12,6 37,8 0,3 71,1 

Mn 0,0 0,0 0,1 0,0 0,1 0,1 

Fe 0,0 0,1 0,7 0,2 0,2 0,0 

Co 0,4 0,8 14,3 5,4 0,5 2,5 

Ni 1,4 3,7 49,6 24,7 1,9 1,5 

Abbildung 8.22: Reaktionszone von Komposit C und 
Nimonic 90 nach 10 Stunden bei 1200°C – schwarze 
Bereiche entsprechen der Al2O3-Matrix, die unter 
thermischer und mechanischer Belastung zerstört 
wurde und von der Legierung umgeben ist. 

Tabelle 8.12: EDX-Messungen an den 
gekennzeichneten Positionen in Abbil-
dung 8.22 

 

 Pos1 Pos2 

O 10,2 40,7 

Al 3,3 44,5 

Si 1,2 0,3 

Ti 1,7 1,7 

Cr 19,3 3,1 

Mn 0,1 0,0 

Fe 0,4 0,0 

Co 13,0 1,9 

Ni 50,8 7,9 

Abbildung 8.23: Reaktionszone zwischen Komposit C 
und Nimonic 90 nach 200 Sekunden bei 1500°C. Die 
Tiefe der Reaktionszone beträgte etwa 100 µm. 

Tabelle 8.13: EDX-Elementverteilung der 
geschmolzenen Legierung (1) und in der 
Reaktionszone (2) in Abbildung 8.23 
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 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 

O 20,1 41,8 17,5 45,9 10,4 

Al 6,2 24,6 11,7 22,0 1,7 

Si 0,5 0,2 0,6 0,2 1,4 

Ti 54,5 20,5 48,8 23,0 2,2 

Cr 9,8 4,3 8,2 4,1 23,4 

Mn 0,1 0,1 0,0 0,1 0,0 

Fe 0,2 0,1 0,0 0,1 0,4 

Co 2,0 1,8 2,8 1,0 14,0 

Ni 6,7 6,6 10,5 3,7 46,6 

Abbildung 8.24: Detailaufnahme der Übergangszone 
von der Nimonic 90-Schmelze zur Komposit C-Keramik 
nach 200 Sekunden bei 1500 °C 

Tabelle 8.14: Detail: EDX-Analyse der 
Bereiche in der Übergangszone von 
Komposit C und Nimonic 90 in Abbildung 
8.24 
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8.2.7 Verschleißverhalten der Paarung Komposit C und Nimonic 90 

  
Abbildung 8.25: Verlauf der Gesamtverschleiß-
tiefe zwischen Komposit C und Nimonic 90 für 
unterschiedliche Geschwindigkeiten bei einer 
Anpresskraft von 100 N 

Abbildung 8.26: Verlauf der Gesamtverschleiß-
tiefe zwischen Komposit C und Nimonic 90 für 
unterschiedliche Geschwindigkeiten bei einer 
Anpresskraft von 200 N 

  
Abbildung 8.27: Verschleißrate von Komposit C 
gegen Nimonic 90 bei 100 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

Abbildung 8.28: Verschleißrate von Komposit C 
gegen Nimonic 90 bei 200 N Anpresskraft und 
das Verschleißvolumen am Keramikkörper 

  
Abbildung 8.29: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen Komposit C und Nimonic 90 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 100 N 

Abbildung 8.30: Verlauf der Reibkoeffizienten 
zwischen Komposit C und Nimonic 90 für unter-
schiedliche Geschwindigkeiten bei einer An-
presskraft von 200 N 
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Tabelle 8.15: Ermittelte Kennwerte aus den Verschleißversuchen zwischen Komposit C und In-

conel 718 

 Mittlerer Reibkoeffizient Mittlere Verschleißrate [µm/m] 
(Mittelwert) (Ableitungsmittelwert) (linearer Fit) 

 100 N 200 N 100 N 200 N 100 N 200 N 

1 m/s 0,61±0,03 0,50±0,03 0,25±1,57 0,22±0,33 0,25 0,20 
5 m/s 0,33±0,02 0,25±0,02 0,05±0,33 0,08±0,72 0,06 0,09 
10 m/s 0,24±0,01 0,18±0,01 0,04±0,51 0,02±0,17 0,04 0,03 
25 m/s 0,17±0,02 0,11±0,01 0,03±0,03 0,01±0,21 0,01 0,02 

 

 

 

 

Tabelle 8.16: Ermittelte Kennwerte aus den Verschleißversuchen zwischen Komposit C und Nimo-

nic 90 

 Mittlerer Reibkoeffizient Mittlere Verschleißrate [µm/m] 
(Mittelwert) (Ableitungsmittelwert) (linearer Fit) 

 100 N 200 N 100 N 200 N 100 N 200 N 

1 m/s 0,64±0,03 0,54±0,18 0,31±1,84 0,35±0,82 0,28 0,38 
5 m/s 0,45±0,05 0,32±0,05 0,15±0,77 0,09±3,25 0,13 0,09 
10 m/s 0,26±0,02 0,23±0,03 0,04±0,66 0,02±0,37 0,04 0,01 
25 m/s 0,15±0,01 0,12±0,01 0,02±1,50 0,08±0,49 0,02 0,09 

 

 

 

 

 
Abbildung 8.31: Mittlere Reibkoeffizienten zwi-
schen Komposit C und Nimonic 90 bei unter-
schiedlichen Geschwindigkeiten und Anpress-
kräften 
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8.2.8 Verschleißflächencharakterisierung von Komposit C und Inconel 718 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 

O 38,6 47,4 46,6 7,2 

Al 26,2 6,5 23,6 1,1 

Si 6,3 0,4 0,0 0,2 

Nb 1,6 6,8 2,0 2,1 

Mo 0,6 0,5 0,2 1,4 

Ti 1,6 10,3 16,4 1,6 

Cr 9,1 22,1 9,8 19,3 

Mn 0,3 0,5 0,1 0,0 

Fe 3,7 1,3 0,4 16,5 

Co 0,2 0,3 0,1 0,4 

Ni 11,8 3,9 0,9 50,3 

Abbildung 8.32: Draufsicht auf die Verschleißfläche von 
Komposit C nach dem Versuch mit Inconel 718 bei 
5 m/s über 2000 m (FN = 200 N) 

Tabelle 8.17: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
8.32 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 Pos4 Pos5 

O 11,4 61,8 56,4 52,6 38,5 

Al 1,6 13,4 19,5 15,9 25,4 

Si 0,4 0,0 0,2 5,4 10,5 

Nb 2,6 0,8 1,0 1,6 0,9 

Mo 1,5 0,1 0,1 0,1 0,3 

Ti 1,3 12,1 14,5 9,1 1,9 

Cr 17,3 11,2 7,3 13,4 8,7 

Mn 0,0 0,1 0,1 0,1 0,0 

Fe 15,5 0,2 0,3 0,5 2,9 

Co 0,2 0,1 0,1 0,1 0,1 

Ni 48,3 0,3 0,5 1,3 10,8 

Abbildung 8.33: Querschliff der Verschleißfläche aus 
Abbildung 8.32  

Tabelle 8.18: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
8.33 

 

 Pos1 Pos2 Pos3 

O 42,1 10,4 11,8 

Al 2,5 0,9 0,5 

Si 0,1 0,3 0,2 

Nb 5,5 1,5 1,5 

Mo 0,5 1,2 1,0 

Ti 2,9 0,8 0,6 

Cr 41,2 14,0 13,5 

Mn 0,0 0,3 0,2 

Fe 1,8 17,5 16,8 

Co 0,3 0,6 0,6 

Ni 3,2 52,4 53,5 

Abbildung 8.34: Draufsicht auf die Verschleißfläche von 
Komposit C nach dem Versuch mit Inconel 718 bei 
25 m/s über 2000 m (FN = 200 N) 

Tabelle 8.19: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
8.34 
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 Pos1 Pos2 Pos3 

O 51,9 54,9 53,9 

Al 3,0 2,7 15,7 

Si 1,7 0,2 0,3 

Nb 5,0 5,8 2,3 

Mo 0,3 0,5 0,1 

Ti 1,8 2,0 1,3 

Cr 35,1 32,0 23,8 

Mn 0,2 0,3 0,0 

Fe 0,8 0,9 1,2 

Co 0,1 0,1 0,2 

Ni 0,3 0,7 1,1 

Abbildung 8.35: Querschliff der Verschleißfläche aus 
Abbildung 8.34 

Tabelle 8.20: EDX-Elementverteilung an 
ausgewählten Positionen in Abbildung 
8.35 

 

 

8.3 zu Kapitel 5 – Diskussion 

  
Abbildung 8.36: Verlauf des Reibkoeffizienten 
mit steigender Geschwindigkeit und Normal-
kraft für Komposit C gegen Inconel 718 und 
Nimonic 80 (zusammengefasst) 

Abbildung 8.37: Resultierende Reibleistung aus 
Geschwindigkeit und Normalkraft für Kompo-
sitC gegen Inconel 718 und Nimonic 80 (zusam-
mengefasst) 
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8.4 FE-Simulation der Temperaturentwicklung im Reibkontakt 
Mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode wurde der Gleitkontakt mit einem gekoppelten thermo-

mechanischen 2D-Modell in ABAQUS/Standard simuliert, um die Temperaturentwicklung im Reib-

kontakt zwischen Keramik und Nickelbasislegierung nachzuvollziehenxviii. 

Der Linienkontakt in der Realität mit einer Kontaktlänge von 3 mm und einer Normalkraft von 100 N 

zwischen der Keramik und der Legierung erlaubt eine Vereinfachung der Simulation des ebenen 

Spannungszustands in Form eines 2D-Modells. Daraus ergibt sich ein Modell mit einem Punktkontakt 

an der Spitze der Keramikprobe mit einem 0,8 mm Radius, an der jeweils die Kontaktspannung 

herrscht, die im Linienkontakt einer Spannung von 33,3333 N/mm entspricht. Die Keramikprobe wird 

nach dem Initialkontakt auf der ebenen Legierungsprobe mit 1 m/s und 25 m/s bewegt. Es wurde 

dabei Coulombsche Reibung mit konstanten Reibkoeffizienten zwischen den beiden Reibpartnern 

angenommen. Die jeweiligen Reibkoeffizienten sind in Tabelle 8.21 angegeben. 

Tabelle 8.21: Reibkoeffizienten für die jeweilig Materialpaarung und Geschwindigkeit basierend 

auf den experimentellen Ergebnissen 

Materialpaarung Gleitgeschwindigkeit [m/s] Reibkoeffizient µ 

SiAlON B/Inconel 718 
1 0,6 

25 0,15 

Komposit C/Inconel 718 
1 0,6 

25 0,18 

 

Die temperaturabhängigen mechanischen Eigenschaften beider Keramiken wurden aus den entspre-

chenden Literaturstellen übernommen, wohingegen die thermophysikalischen Eigenschaften expe-

rimentell ermittelt wurden. Auf dieser Basis wurde ein temperaturabhängiges Materialmodell er-

stellt. 

8.4.1 Simulation des Gleitens von SiAlON B gegen Inconel 718 
Aufgrund des mechanischen Kontakts tritt bei einer Normalkraft von 100 N eine maximale Kon-

taktspannung von etwa 1,35 GPa (numerisch, analytisch wurden 1,31 GPa bestimmt) an der Kontakt-

fläche auf. Im Gleitkontakt mit einer Geschwindigkeit von 1 m/s erreicht die Kontakttemperatur nach 

einer Gleitstrecke von 50 mm an der Keramik einen Wert ca. 1280 °C und auf der Legierungsseite 

200 °C (Abbildung 8.38). Die Temperatur breitet sich in der Keramikprobe kreisförmig aus, wobei ein 

hoher Temperaturgradient auftritt. Der Bereich, in dem Temperaturen über 500 °C auftreten hat 

einen Radius von etwa 73 µm. 

Wird die Simulation bei einer Geschwindigkeit von 25 m/s bei ansonsten gleichen Parametern durch-

geführt, so ergibt sich nach der gleichen Gleitstrecke von 50 mm eine Höchsttemperatur von 2940 °C 

an der Keramik und 80 °C an der Inconelscheibe (Abbildung 8.39). Der Bereich, in dem die Tempera-

tur innerhalb der Keramik 500 °C übersteigt, erstreckt sich über einen Radius von 70 µm. Der Bereich 

ist kleiner als bei 1 m/s, da für die Wärmeausbreitung weniger Zeit zur Verfügung steht. Der Gradient 

ist zum Zeitpunkt des Simulationsendes aufgrund der höheren Maximaltemperatur deutlich größer 

als für 1 m/s. 

                                                           
xviii

 Die Simulationen wurden von Dr.-Ing. Iyas Khader durchgeführt und für diese Arbeit zur Verfügung gestellt. 
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Abbildung 8.38: Darstellung der maximalen 
Kontakttemperatur aus der FE-Simulation für 
die Kombination SiAlON B gegen Inconel 718 bei 
einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s 

Abbildung 8.39: Darstellung der maximalen 
Kontakttemperatur aus der FE-Simulation für 
die Kombination SiAlON B gegen Inconel 718 bei 
einer Gleitgeschwindigkeit von 25 m/s 

8.4.2 Simulation des Gleitens von Komposit C gegen Inconel 718 
Da der E-Modul und die Poissonzahl der Komposit C-Keramik etwas höher sind als für die SiAlON C-

Keramik, ergibt sich für 100 N Normalkraft eine etwas höhere Kontaktspannung von 1,39 GPa bei 

statischer Berührung. Am Ende der Simulation mit 1 m/s über 50 mm erreicht die Kompositkeramik 

im Kontakt eine Temperatur von 760 °C und die Inconelscheibe 210 °C (Abbildung 8.40). Der Bereich, 

der heißer als 500 °C ist, hat einen Radius von 16 µm. Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 25 m/s er-

reicht die Keramikprobe eine Spitzentemperatur von fast 2490 °C (Abbildung 8.41), wobei es zu er-

heblichen Störungen der Elemente kommt, die zur Abweichung der stabilen senkrechten Kontaktbe-

dingungen der Oberflächen führt. Diese Unterbrechung des Kontakts führt zu einer Reduzierung der 

Kontakttemperatur. Aus diesem Grund wurde die Simulation nach etwa 12 mm Gleitweg abgebro-

chen. Die Inconelscheibe erreicht dabei eine maximale Temperatur von etwa 70 °C. Der Bereich der 

Keramik, der heißer als 500 °C ist, ersteckt sich kreisförmig von der Kontaktzone ins Material und 

besitzt einen Radius von etwa 23 µm. 

  

Abbildung 8.40: Darstellung der maximalen 
Kontakttemperatur aus der FE-Simulation für 
die Kombination Komposit C gegen Inconel 718 
bei einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s 

Abbildung 8.41: Darstellung der maximalen 
Kontakttemperatur aus der FE-Simulation für 
die Kombination Komposit C gegen Inconel 718 
bei einer Gleitgeschwindigkeit von 25 m/s 



118 

 

Bei einer Gleitgeschwindigkeit von 1 m/s kann sich die Reibwärme von der Kontaktstelle aus inner-

halb des Materials über einen längeren Zeitraum verteilen als bei 25 m/s und erklärt die größere 

Ausdehnung der erwärmten Zone für SiAlON B bei 1 m/s im Vergleich zu 25 m/s (Abbildung 8.43). Da 

die Kompositkeramik eine höhere thermische Leitfähigkeit besitzt, ist hier die Wärmediffusionsge-

schwindigkeit höher als in SiAlON B. Aufgrund der höheren Kontakttemperatur bei 25 m/s erwärmt 

sich trotz der kürzeren Simulationsdauer ein größerer Bereich auf über 500 °C als bei 1 m/s. Ab einer 

Maximaltemperatur von 2486,1 °C wird ein Rückgang der Oberflächentemperatur der Kompositke-

ramik bei einer Geschwindigkeit von 25 m/s beobachtet (Abbildung 8.42). Dieser ist auf die Instabili-

tät der Kontaktsituation im Modell zurückzuführen, in deren Folge der Kontakt an dieser Stelle ab-

bricht und somit keine weitere Erwärmung stattfindet. 

  
Abbildung 8.42: Temperaturentwicklung der 
Kontaktfläche der Keramiken bei unterschiedli-
chen Gleitgeschwindigkeiten 

Abbildung 8.43: Temperaturverlauf innerhalb 
der Keramik senkrecht zur Kontaktfläche nach 
50 mm Gleitweg (außer Komposit C bei 25 m/s – 
hier beträgt der Gleitweg nur 12 mm) 

8.4.3 Einschränkungen des FE-Modells 

Das Ziel der Simulation war es, qualitativ die lokalen Kontakttemperaturen zu zeigen. Die extrem 

lokalisierten Temperaturen an der Probenspitze erscheinen unrealistisch hoch. Aufgrund des kom-

plexen Problems ergeben sich einige Einschränkungen, die in Folge der Vereinfachung des Modells in 

Kauf genommen werden mussten: 

 Die Materialeigenschaften beider Keramiken liegen nur bis 1200 °C vor, mit Ausnahme des E-

Moduls der SiAlON B-Keramik, der bis 1450 °C bekannt ist. 

 Das mechanische Verhalten beider Keramiken wurde als linear-elastisch angenommen. Che-

mische Wechselwirkungen wurden nicht berücksichtigt. 

 Die Reibkoeffizienten wurden für die gewählten Geschwindigkeiten als konstant angenom-

men, entsprechend den Ergebnissen der Stift-Scheibe-Versuche aus 4.1.2 und 4.2.2. 

 Der Emissionsgrad aller Materialien wurde als konstant und temperaturunabhängig ange-

nommen. 

 Das Problem wurde als zweidimensionales Modell simuliert. Mögliche Auswirkungen in drit-

ter Dimension wurden vernachlässigt. 

 Änderungen in der Geometrie aufgrund von Verschleiß und Materialverlust wurden nicht be-

rücksichtigt. 
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8.4.4 Eingangsdaten für die Simulation 

 

Tabelle 8.22: Querkontraktionszahlen und Wärmeausdehnungskoeffizienten der untersuchten 

Keramiken 

Material Querkontraktionszahl ν Wärmeausdehnungskoeffizient 

Komposit C 0,25 
9*10-6/K bei 800°C 
9,5*10-6/K bei 1200°C 

SiAlON B 0,31 
3,6*10-6/K bei 1000°C 
5,2*10-6/Kbei 1200°C 
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Abbildung 8.44: (a) Elastizitätsmodul von SiAlON B als Funktion der Temperatur – Raumtempera-
turwert wurde vom Fraunhofer IKTS ermittelt, die Werte für höhere Temperaturen basieren auf 
[145]; (b) und (c): thermophysikalische Eigenschaften von SiAlON B als Funktion der Temperatur 
(experimentell ermittelt) 
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Abbildung 8.45: (a) Elastizitätsmodul von Al2O3/SiC-Kompositkeramik als Funktion der Temperatur 
(b) und (c): thermophysikalische Eigenschaften von Al2O3/SiC als Funktion der Temperatur (expe-
rimentell ermittelt) 
 
 

Die mechanischen und thermophysikalischen Eigenschaften von Inconel 718 wurden [8] entnommen. 

Es wurde ein elastoplastisches Modell wurde angenommen, um die plastische Verformung aufgrund 

der Kontaktbelastung abzubilden. Als Vereinfachung wurde die Fließspannung als unabhängig von 

der Dehnrate angenommen. 

Um die Temperaturfelder mit hoher Genauigkeit im Kontaktbereich abzubilden, wurde ein dichtes 

Netz in der Nähe der Kontaktfläche generiert. Die mittlere Elementgröße wurde hier auf 2 µm in ho-

rizontaler Richtung und 6 µm in vertikaler Richtung beschränkt. Für die Diskretisierung des Modells 

wurden CPE4T-Elemente verwendet, die vier Knotenpunkten erster Ordnung und Freiheitsgrade für 

Deformation und Temperatur besitzen. 

Die Wärmeübergangsmodelle wurden implementiert, um die Erzeugung der Reibungswärme und 

entsprechende Wärmeleitung zwischen den Reibpartnern, die natürliche Konvektion zur Umge-

bungsluft und Abstrahlung zur Umgebung und zu den Kontaktflächen. 
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Die Erzeugung der Reibwärme wurde mittels Reibspannung und Schlupfrate wurde auf Basis der ge-

samten Reibenergieaufnahme berechnet: 

 𝑃𝑓 = 𝜏�̇� (8.1) 

Hierbei ist 𝜏 die Reibspannung und �̇� die Schlupfrate. 

Die Wärmeverteilung zwischen den Kontaktflächen wurde als identisch angenommen, wobei der 

Anteil der Reibenergie, der in Wärme umgewandelt wird (mechanisch  thermisch), mit 90% bei 

1 m/s und 40% bei 25 m/s angenommen wurde. Diese Werte sollen Wärmeübergangsverluste und 

Energiedissipation in chemischen Reaktionen berücksichtigen, welche bei hohen Gleitgeschwindig-

keiten deutlich höher sein sollten. 

Der Wärmübertragung durch Leitung wurde durch den Wärmewiderstand zwischen den beiden Kon-

taktflächen berücksichtigt. Die Grenzflächenleitfähigkeit wurde als druckabhängig angenommen und 

liegt zwischen hic=1500 W/m2∙K und hic=8500 W/m2∙K entsprechend [146]. 

Die Wärmeübertragung durch Konvektion an die Umgebungsluft wurde mit einem Konvektionskoef-

fizienten von ℎ̅𝑛𝑐=15 W/m2∙K und einer Umgebungstemperatur von T=20 °C berechnet. 

Die Wärmestrahlung fließt in das thermische Modell mit einer Wärmesenke von T=293,15 K und 

Emissionskoeffizienten von 0,9 für beide Keramiken [147, 148] und 0,5 für Inconel 718 [148, 149]. Die 

Wärmestrahlung wurde auch zwischen den Reibpartnern berücksichtigt, wobei ein effektiver Ab-

strahlungsfaktor als Funktion der Spaltgröße verwendet wurde. 
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