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Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Niedertemperaturumwandlung von Yttriumoxid-stabilisiertem
tetragonalem Zirkoniumdioxid bei 37°C sowohl unter einer Wasserdampfatmosphéare als auch
unter trockener Atmosphare, sowie bei 134°C unter Wasserdampfatmosphare optisch sowie
phasenanalytisch untersucht. Die Umwandlung in die monokline Phase erfolgt von auf3en in das
Materialinnere hinein, und kann mit Hilfe réntgenographischer sowie ramanspektroskopischer
Methoden als Verhaltnis von unmodifiziertem zu umgewandeltem Material quantifiziert werden.
Allerdings liefern sowohl Rontgenbeugung und Ramanspektroskopie fir sich genommen jeweils
nur indirekte und sogar widerspruchliche Informationen tber das Materialinnere, da sich die
Analysentiefen beider Methoden voneinander unterscheiden und je nach zu untersuchendem
Material und verwendetem Messaufbau diese neu definiert werden missen. Somit muss die
Quantifizierung der Phasenverhaltnisse in identischem Probenmaterial mit einer bestimmten
Umwandlungsschichtdicke zwangslaufig mit unterschiedlichen Methoden auch unterschiedliche
Ergebnisse liefern. Neben der umgewandelten Struktur wird auch ein noch unbekanntes
Volumen unmodifizierten Materials mit in die Messung einbezogen. Um eine Vergleichbarkeit
beider Analysemethoden zu erreichen, wurden daher Querschnitte von Probenmaterial
angefertigt, um mit Hilfe optischer Methoden den Umwandlungsfortschritt nach bestimmter
Auslagerungsart und —zeit zu berechnen/messen, und damit die Analysentiefe zu bestimmen.
Die Methodenkombination ermdglicht die Korrelation der Resultate indirekter Analysemethoden
und damit eine korrekte Interpretation der scheinbar widersprtchlichen Ergebnisse. Gleichzeitig
ermdglichen die direkten Messungen von Umwandlungsschichtdicken als Funktion von Zeit,
Temperatur und Wasserdampfdruck die Kinetik der Umwandlung unter definierten Bedingungen
nachzuvollziehen, und sogar auf andere Bedingungen (z.B. Anderung der Alterungstemperatur
oder Atmosphére) Ubertragen zu kénnen. Dies lasst erste Abschéatzungen Uber die Langlebigkeit
des Materials im eigentlichen Anwendungsmilieu (37°C oder 134°C, feuchte oder trockene

Atmosphére) zu.



Abstract

In the course of this work the low temperature degradation of yttria-stabilized tetragonal zirconia
was studied by optical as well as phase analytical methods at temperatures of 37 °C under
humid and dry conditions and 134 °C at saturated water vapor pressure. The degradation into
the monoclinic phase occurs from surface areas into the interior of the material, and the degree
of transformation expressed as ratio of degraded to unmodified material can be quantified by
means of X-ray diffraction and Raman spectroscopy. However, both methods yield only indirect
and even contradictory information about the material’s interior, because the methods’
information depths are poorly constrained, so that for a given thickness of the monoclinic layer
an unknown amount of unmodified material is analyzed as well. Consequently, quantification of
phase proportions must then yield to different results. In order to establish means to compare
and correlate these apparently contradictory results, cross sections of partially modified material
were prepared. Direct optical measurements of transformed layer thicknesses then provide the
required constraint to determine true information depths for both X-ray diffraction and Raman
spectroscopy. Correlation of information depths with the apparently contradictory phase
guantification results then enables correct interpretation of combined X-ray diffraction and
Raman spectroscopic results. In addition, the optical determination of transformed layer
thicknesses as a function of time, temperature and water vapor pressure yield direct insight into
the kinetics of transformation, and even allow for transposition to other conditions (different
aging temperatures or atmospheres). With this, first order estimations about long-term stability

of zirconia under actual application temperatures and water vapor pressures are possible.

Aus dieser Arbeit hervorgegangene Veroffentlichungen:
Keuper M, Eder K, Berthold C, Nickel KG. Direct evidence for continuous linear kinetics in the
low-temperature degradation of Y-TZP. Acta Biomaterialia. 2013;9(1):4826-35. [1]

Nickel KG, Keuper M, Berthold C. The Long-Time Low-Temperature Degradation (“‘LTD”)
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Einleitung

Yttriumoxid-dotiertes tetragonales Zirkoniumdioxid findet im Bereich der Dental- und
prothetischen Medizin breite Anwendung. Gerade in der Dentalindustrie werden Materialien
bendtigt, die biokompatibel, gut vertraglich und auch kostenminimiert in der Herstellung und fir
den Endverbraucher sind. Dartber hinaus muss der Zahnersatz den Kaubewegungen und den
dabei auftretenden Spannungen auf lange Zeit standhalten; die Keramik ist dauerhaft der
Korpertemperatur und dem Mundspeichel ausgesetzt, muss somit fir dieses Milieu
korrosionsresistent sein; und heutzutage kommt der asthetische Aspekt, also eine der
Zahnfarbe angepassten Keramik, immer mehr zum Tragen, denn ein Implantat soll nicht mehr
auffallen. Gerade durch den geringeren Verschleil3 gegentber Metallklingen werden
Keramikklingen vermehrt in der Chirurgie eingesetzt. Sie kdnnen ebenso wie anderes

medizinisches Besteck nach jeder Anwendung sterilisiert werden.

Y-TZP  (Yttriumoxid-stabilisierte  tetragonale

LIoiD Zirkonia Polykristalle) hat sich als geeignetes

] | Material fur die Anwendung im dentalen Bereich

erwiesen, denn neben den eben genannten
Eigenschaften besitzt ZrO, zudem eine flr
Zahnmaterial besonders vorteilhafte Eigenheit.
Reines ZrO, besitzt, anders als die meisten

_ o \ anderen Materialien, eine Struktur geringerer
2 e ° Dichte bei niedrigerer Temperatur. Der
EE: Sinterbrand oberhalb von 1170°C flhrt zur
= T-F
= 1001 Ausbildung der gewlnschten tetragonalen
Struktur (Abbildung 1: Phasenfeld ,(T)“), welche
\
-MDND_’// besonders fir die biomedizinische Anwendung
CLINIC % MeF . . o
Wi %/ durch ihre exzellenten materialspezifischen
AFDNGCTAIT = TETRAGONAL -2 keramischen Eigenschaften geeignet ist. Bei der
0 5 © b 20 N . .
2 MOLEZ Y05 Abkihlung auf Raumtemperatur wird die

Abbildung 1: Phasendiagramm von ZrO» mit tetragonale Struktur in die monokline Struktur
unterschiedlichen Yttriumoxidgehalten. Nach Scott “ .
1975 [4]. Die Linien zeigen den Aufheiz- und (Phasenfeld ,(M)“) rickumgewandelt und es

Abktihlvorgang fiir undotiertes (griine Linie) und mit 3 . . .
Mol% Y205 versetztes zrO, (blaue Linie). Die Kommt —damit  einhergehend zu  einer

Sinterung erfolgt bei 1530°C. VolumenvergréRerung. Dieser Volumensprung
I6st interne Spannungen aus, die zu einem katastrophalen Versagen der Keramik fuhren
kénnen. Zur Verhinderung dieser Phasenumwandlung wird das Material daher mit oxidischen
Zusatzen stabilisiert, wie beispielsweise CaO, MgO, Y203, oder Oxiden Seltener Erden. Im
Rahmen dieser Arbeit wurde ausschlielich yttriumdotiertes Material verwendet. Der
Wirkungsmechanismus des Dotierstoffs Y,O3 kann vereinfacht wie folgt dargestellt werden: Zr**
in der tetragonalen Struktur wird bei Zugabe des Dotierstoffs durch Y3*-lonen substituiert, wobei
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Leerstellen in der Struktur entstehen. Bei Betrachtung des Phasendiagramms nach Scott [4]
fuhrt die Sinterung bei 1530 °C mit einer 3 molprozentigen Yttriumdotierung zu einer
Mischphase aus tetragonaler und kubischer Struktur (Abbildung 1 Phasenfeld ,T+F“). Allerdings
wurde bisher bei keiner Untersuchung die kubische Phase in der Keramik festgestellt, sondern
handelt es sich hierbei um zweierlei tetragonaler Strukturen. Dies wird im Abschnitt ,Maximal
transformierbarer Anteil innerhalb der Schicht“ genauer erlautert. Die Dotierung fihrt zu einer
Teilstabilisierung der tetragonalen Phase bis in tiefere Temperaturregionen. Bei ausreichender
Menge an Dotiermittel kann die tetragonale ZrO,-Struktur bis auf Raumtemperatur metastabil
vorliegen (Abbildung 1 Blaue Linie). Externe Faktoren wie zum Beispiel Wasser oder
Wasserdampf, wie er auch in der Luftfeuchtigkeit vorkommt; Raum- oder Kdrpertemperatur;
Formgebungs-, Schleif- und Polierprozesse kdnnen jedoch innerhalb des stabilisierten Materials
dennoch zu einer nachtraglichen Umwandlung in die monokline Struktur fuhren. Diese von
aul’en erfolgenden Einflisse missen entweder genigend Energie beinhalten, um die
Umwandlung anzutreiben, oder eine Druckentlastung innerhalb der Keramik bewirken. Die
Folgen durch mechanische Bearbeitungsprozesse konnen noch am ehesten untersucht
werden, da eine direkte Umwandlung mit einem fiir diese Bearbeitungsart endgiiltigem Ausmaf
vonstattengeht. Einige Studien anderer Arbeitsgruppen gehen auf diese Thematik ein [5, 6]. Die
Problematik der anderen externen Einflisse bei Raumtemperatur ergibt sich durch die
Geschwindigkeit der Umwandlung, denn diese verlauft extrem langsam und ist somit nicht
innerhalb einer kurzen Studie zu untersuchen. Die Umwandlung wird in der Literatur als
martensitischer, damit diffusionsloser und athermischer, Vorgang beschrieben [7]. Das typische
martensitische Geflige zeigt lamellenartige Bereiche innerhalb eines Korns (Abbildung 2). Diese

lassen die Korner inhomogen erscheinen.



Abbildung 2: SEM-Bilder von Querschnitten einer 48 h ausgelagerten (links) und einer 24 h ausgelagerten (rechts) 3Y-TZP Keramik.
Linke Seite: Die Koérner auf der gesamten sichtbaren Flache wirken inhomogen und es lassen sich neben Rissen zwischen den Kdrnern
lamellenartige Strukturen innerhalb der Kérner erkennen. Ein Bereich, welcher besonders gut zu erkennen ist, ist grin umrandet. Rechte
Seite: Die Umwandlungsschicht mit einer scharfen Grenze ist deutlich zu erkennen. Die Kornstruktur innerhalb der Schicht an der
Keramikoberflache (oberer Bildrand) wirkt inhomogen.

In begrenztem Mal3e sind die lokal auftretenden Umwandlungsprozesse nicht von Nachteil,
sondern von groBem Nutzen. Kommt es beispielsweise bei der Praparation und Formgebung
zu ungewollten Rissen in der Keramik, wird die Rissenergie fir die Umwandlung genutzt, die
weitere Rissausbreitung damit gestoppt, und durch die Druckentlastung um den Riss herum
kénnen die umgewandelten Korner den Riss zusammendricken oder sogar wieder schliel3en
([8], siehe auch [9]). Dieser Selbstheilungsprozess des Materials ist als
Umwandlungsverstarkung in der Literatur bekannt [7]. Auf diesem kleinen Raum eines
einzelnen Risses betrachtet ist die Phasenumwandlung somit durchaus natzlich. Einerseits
kann die Phasenumwandlung mit ihren einhergehenden Materialeigenschaftsverdnderungen

somit genutzt werden.

Andererseits kann eine grof3flachige Umwandlung zum genau gegenteiligen Effekt fihren. Mit
der Volumenvergrof3erung durch die Umwandlung in die monokline Struktur erfahrt das Material
drum herum Druckspannungen, was wiederum neue Risse und Risswachstum zufolge hat. Dies
kann sich wie eine Kettenreaktion fortsetzen. Diese Auto-Umwandlung startet in
oberflachennahen Bereichen und verlauft in die Keramik hinein. Dabei verringern sich bzw.
verliert die Keramik die ehemals vorhandenen und auch gewlnschten, flr das eigentliche
Einsatzgebiet essentiellen Materialeigenschaften. Hat die Umwandlungsschicht eine kritische
Dicke erreicht, kann es zum katastrophalen Versagen kommen.

Die Umwandlung bzw. die Alterung geschieht bei wenigen hundert Grad Celsius, weswegen sie
als Niedertemperaturumwandlung (engl.: low-temperature degradation, LTD) bezeichnet wird
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[10, 11]. Aus Untersuchungsergebnissen bei erhdhter Temperatur wird haufig auf Vorgange bei
der eigentlichen realen Temperatur fiir gangige Anwendungszwecke geschlossen (vgl. [12, 13]).
Studien von Langzeitauslagerungen bei der eigentlichen Temperatur entsprechend dem

spateren Einsatzgebiet sind bisher nur wenig veroffentlicht [14].

Motivation, Zielsetzung & Vorgehensweise

Die bisherige Forschung beruht hauptséchlich auf Auslagerungsexperimenten bei erhthter
Temperatur. Unklar ist bisher aber, ob die Umwandlung bei der eigentlichen
Anwendungstemperatur, der Kdrpertemperatur, ebenfalls auftritt. Fir die Eignung und den
Einsatz als Implantat ist dieser Aspekt natirlich von groRter Wichtigkeit, da die
Phasenumwandlung wie erlautert erhebliche Auswirkungen auf die Langlebigkeit des Materials
haben kann. Daher ist es erforderlich, die Kinetik der Phasenumwandlung in Bezug auf
Ausbreitungsprozess, -geschwindigkeit und méglichen Grenzen zu untersuchen. Konkret soll
untersucht werden, welche Rolle die Temperatur bei dem Alterungsprozess spielt. Es ist
bekannt, dass sich die Anwesenheit von Wassermolekilen auf die Transformation auswirkt.
Unklar ist aber, inwiefern und wo die Molektle die Transformation beeinflussen, und ob eine
Notwendigkeit einer andauernden Feuchtigkeitszufuhr besteht. In der Literatur wurden viele
mdogliche Mechanismen gezeigt, welche in dem Review-Artikel von Guo [15] zusammengestellt
sind, allerdings wurde ein endgtltiger Nachweis bisher nicht erbracht. Ebenso gibt es gibt
Hinweise auf eine Phasenumwandlung bei hoher Temperatur selbst ohne Feuchtigkeitszufuhr
[16].

Der Umwandlungsprozess und das Fortschreiten soll in samtliche Raumrichtungen
dreidimensional in Abhangigkeit von der Zeit betrachtet werden. Dafur muissen
Untersuchungsmethoden gewahlt werden, mit denen die Umwandlungs“‘menge” abgeschatzt
werden kann. Da die Umwandlung, wie vorhergehend beschrieben, auch durch mechanische
Bearbeitung beeinflusst oder ausgelést wird, muilssen zudem zerstérungsfreie
Analysemethoden angewendet werden. Nur so kann ausgeschlossen werden, dass durch
Praparation verursachte strukturelle Veranderungen das Ausmal? der Transformation unter den
eigentlichen Auslagerungsbedingungen verfalschen. Auf Grund dieser Einschrankung werden
fur die quantitative Bestimmung der vorliegenden Phasen indirekte Untersuchungsmethoden
wie die Rontgenbeugung sowie die Ramanspektroskopie gewahlt. Allerdings haben diese
Methoden eine noch unbekannte Analysentiefe und auch die Ausbeute als Funktion der Tiefe
ist nicht bekannt. Dies fiihrt haufig zu widerspriichlichen Ergebnissen, da bei konstanter Dicke
der Umwandlungsschicht unterschiedlich groRe Anteile unmodifizierten Materials in grof3erer
Tiefe mit in die Quantifizierungen einbezogen werden. Dies verandert das Verhaltnis des
transformierten Materials zum Ausgangsmaterial. Um die erhaltenen Daten hinsichtlich der

effektiven Analysentiefe und dem damit einhergehenden Grad der Umwandlung in einem
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bestimmten Bereich richtig interpretieren zu kdénnen, mussen zusétzlich direkte Methoden

gewahlt werden, die zu einem bildgebenden Verfahren fiihren.

Fir die artefaktfreie Praparation ist das lonenstrahlschneiden (engl.: Focused lon Beam, FIB)
die schonendste Methode (Anhang 1, Abbildung 5). Dabei wird durch den Beschuss des
Materials mit schweren lonen ein Materialabtrag erzielt, sodass innere Bereiche einer Probe
freigelegt werden. Die mittels FIB hergestellten 45°-Querschnitte an der Probenkante (siehe
Anhang 1, Abbildung 1) werden mit Rasterelektronenmikroskopie (Anhang 1, Abbildung 5 und
6) auf optische strukturelle Verénderungen und phasenanalytisch mithilfe der Ruckstreu-
Elektronenbeugung (Anhang 1, Abbildung 8) sowie ramanspektroskopisch (Anhang 1,
Abbildung 9) untersucht. Somit soll durch die Kombination von FIB-Schnitten und
Rasterelektronenmikroskopie die Dicke der Umwandlungsschicht als Funktion von
Auslagerungszeit und Temperatur ermittelt werden. Die Korrelation von Schichtdicken mit
guantifizierten Phasenverhaltnissen aus Rontgenbeugung und Ramanspektroskopie sollte eine
korrekte Interpretation der zunachst scheinbar widerspriichlichen Resultate beider Methoden
ermdglichen. Dies dient als Grundlage fir die Dateninterpretation (vgl. Anhang 2) der Versuche,
bei denen das gesinterte tetragonale ZrO, bei unterschiedlichen Temperatur- und

Atmosphérenbedingungen gelagert wurde.

Um die Korrektheit zu Uberpriifen, sollen auch von den bei Kérpertemperatur ausgelagerten
Proben FIB-Querschnitte hergestellt und untersucht werden (Anhang 2, Abbildung 4; Anhang 3,
Abbildung 5). Mit der ermittelten Wachstumsgeschwindigkeit sind grobe Abschatzungen fur die
Langlebigkeit des Materials moglich. Gleichzeitig kann mithilfe der
Umwandlungsgeschwindigkeit und dem  Zeitpunkt, bei dem kein  weiterer
Umwandlungsfortschritt bei den quantifizierten XRD-Daten erkennbar ist, die maximale
Eindringtiefe in das Material mit dem genutzten Setup berechnet werden. Die damit
einhergehende Detektoreffizienz der Rontgendiffraktometer kann auch fir Berechnungen mit

anderen Materialien herangezogen werden.
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Material & Experimente

Bei dem verwendeten Ausgangsmaterial handelt es sich um mit 3 Mol.-% Yttriumoxid-
stabilisierte, vorgesinterte Weililinge (somit noch nicht vollstandig zu ihrer Enddichte gebrannte
Kdrper), die von der Firma VITA Zahnfabrik Rauter GmbH & Co. KG mit Sitz in Bad Sackingen,
Deutschland, zur Verfiigung gestellt wurden. Vor dem Sinterbrand wurden die Weil3linge in eine
gleichméRige Quaderform gebracht, um identische Probengeometrien und Planparallelitat der
Seitenflachen zu gewahrleisten. Die Weililinge wurden bei einer Sintertemperatur von 1530 °C
mit einer Haltezeit von 2 Stunden gebrannt. Die Endabmessungen der gesinterten Proben
betrugen 11 mm x 11 mm x 5 mm. Das Material erfuhr keinerlei zusatzliche mechanische
Bearbeitung wie Schleifen oder Polieren, sondern verblieb nach dem Sintern ohne weitere
Praparation (,as sintered“ AS). Eine Halfte der Keramikkl6tzchen wurde in einem Exsikkator mit
einem mit destilliertem Wasser gefullten Schalchen, die andere Halfte in einem mit Silicagel als
Trockenmittel bestuckten Exsikkator aufbewahrt. Beide geschlossenen Systeme wurden bei
37°C (Kdrpertemperatur) in einem Trockenschrank ausgelagert, sodass sich ein Wasserdampf-
Partialdruck im feuchten Milieu von ~ 7000 Pa, und unter trockener Atmosphére von ~ 1 Pa

einstellte.

Erganzend wurden einige Proben in zwei verschiedenen Autoklaven fur 1 - 200 h bei einer
Temperatur von 134°C unter gesattigter Wasserdampfatmosphare bei ~ 316 kPa (3 bar)
ausgelagert. Dies sind typische Parameter, die zur Sterilisation von medizinischem Besteck
verwendet werden. Zugleich werden diese Parameter zu Forschungszwecken genutzt, um die
zu untersuchende Transformation zu beschleunigen. Alle Proben, trocken / feucht bei 37°C und
bei 134°C ausgelagert, wurden in regelmafiigen Abstdnden mittels Rontgenbeugung sowie

Ramanspektroskopie untersucht.

Fur eine direkte Beobachtung des Ausmalies der Umwandlung wurde das Material wie oben
erlautert anhand eines mit FIB geschnittenen Querschnitts untersucht. Dies diente der besseren

Korrelation der durch unterschiedliche Methoden generierten Daten.

Analysentiefeberechnung fiir Réntgenbeugung und Ramanspektroskopie
Da die Informationstiefenberechnung bei beiden verwendeten Methoden gerédte- und setup-

abhangig ist, ist die genaue Kenntnis dieser Parameter fir weitere Berechnungen unerlasslich.

Rontgenbeugung (X-Ray Diffraction — XRD)

Die Messungen erfolgten an zwei unterschiedlichen Geraten. Zum einen wurde ein Siemens
D5005 Pulverdiffraktometer mit einer Cu-Strahlungsquelle (A = 1,54 A) verwendet. Die
Messungen erfolgten bei 40 KV und 20 mA und es wurde eine Divergenzblende von 0,3 mm in
den Strahlengang eingebracht. Gemessen wurde mit einem statischen Einfallswinkel des
Rontgenstrahls von 10°, sodass nur der Detektor tiber den 26-Winkelbereich verfahren wurde.

Die meisten Messungen wurden jedoch an einem D8 Discover Mikrodiffraktometer der BRUKER
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AXS GmbH durchgefihrt, das aufgrund

1
Einfallswinkel 10° . . . .
\‘ eines 2-dimensionalen Detektors eine

0,91%
05 deutliche Messzeitverringerung und
. | 1 it ) damit einen erhdhten Probendurchsatz
0.6 b ermdglichte. Die Strahlungsquelle war
- s eine Co-Réhre (A = 1,79 A) und es
04 ® Cok, wurde mit einer Spannung von 30 kV
05 ® Cuk, und einem Strom von 30 mA
0,2 _ gemessen. Primérseitig im
o: ~...______.__‘_'::::I ________________________ Absorption: 98%  Strahlengang befand sich ein HOPG-
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9

_ Graphitmonochromator gefolgt von
Analysentiefe d [pm]

Abbildung 3: Dargestellt ist die Absorption fir Co- und cu- €iner 500 um Monokapillaroptik mit 300

Strahlung fir ZrO2 bei einem Einfallswinkel von 10°, berechnet Lochblende. Nach der B f
nach der dargestellten Gleichung 1. Bei einer Absorption von 98 Hm Lochblende. Nach der beugung au

%, somit einem I/lo von 0,02 ergeben sich Eindringtiefen von ~5,5

m fiir CoKe sowie 7.1 pm fir Cuke, der Probe folgte weiter im Strahlengang

der 2-dimensionale Detektor
VANTECS500, der einen Winkelbereich von 40 °26 entlang X und W bei einem Aufnahmefenster
abdeckte. Vorhergehende Messungen erfolgten mit dem 2-dimensionalen Detektor HiStar,
welcher Winkelbereiche von 30 °26 entlang dieser Richtungen aufnehmen konnte. Da die
unterschiedlichen Winkelbereiche der Detektoren fir die Fragestellung keinen weiteren Einfluss

haben, wird diesem Aspekt in der Arbeit keine weitere Relevanz beigemessen.

Der Einfallswinkel der Strahlungsquelle lag statisch bei 10°, wéhrend das Detektorzentrum auf
30 °20 justiert wurde, wodurch ein Winkelbereich von 10 bis 50 °26 pro Messfenster
aufgenommen werden konnte. Basierend auf Gleichung 1 konnte unter Einbeziehung des
Einfallswinkels sowie der Position des gemessenen Hauptreflexes der zu analysierenden Phase
in °206 die Analysentiefe in Bezug auf verwendetem Anodenmaterial und materialabh&ngigem

Absorptionskoeffizienten berechnet werden (Abbildung 3).

1 1

Y| G S—

IL —e Mo sin(20pragg-©) Gleichung 1
0

(d = effektive Weglange des Roéntgenstrahls, y = materialspez. Absorptionskoeffizient, w =
Einfallswinkel des Rontgenstrahls, | = Intensitat am Detektor, lo = Ausgangsintensitat, 206gagg =

Position des Hauptbeugungsreflexes einer Phase)

Bei bekanntem |I/lp (hier vorgegriffen: 0.02), dem Einfallswinkel (10°) und verwendeter
Wellenldange (1.54 bzw. 1.79 A) sowie dem materialspezifischen Massenschwéchungs-
koeffizienten fur in unserem Fall 3Y-TZP ergab sich als winkelabh&ngige Analysentiefe ~5,5 um

fur CoKq sowie 7,1 um fir CuKa.
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Ramanspektroskopie

Die Analysentiefeberechnung bei der Ramanspektroskopie ist deutlich komplexer.

Mithilfe der numerischen Apertur des Objektivs (N.A.) sowie der verwendeten Laserwellenlange
(N) kann der Offnungswinkel (°) sowie die theoretische laterale Auflosung (Durchmesser D) in

der Fokusebene berechnet werden [17] (Tabelle 1).

Objektiv | N.A. | Offnungswinkel (°) Durchmesser D im Fokus [nm]

A=532nm|A =633 nm|A=785nm
100x 0.9 128.3 721 858 1064
50x 0.75 97.2 865 1029 1276
50x ULWD | 0.55 66.7 1180 1404 1741
20x 0.4 47.1 1622 1930 2394

Tabelle 1: gelistet werden die Parameter fir die unterschiedlichen Objektive bei den zu
Verflgung stehenden Laserwellenlangen.

Schwieriger verhalt es sich mit der damit einhergehenden Analysentiefe, da diese
materialabh@ngig ist. Materialspezifische Parameter wie z.B. der Absorptionskoeffizient, die
Kristallinitat (und damit die Anzahl der Korngrenzen), der Refraktionsindex und die
Oberflachenbeschaffenheit spielen hierbei eine maRgebliche Rolle und verursachen selbst bei
isochemischem Material mit unterschiedlicher Mikrostruktur signifikante Unterschiede beztiglich
der Eindringtiefe. Das hier verwendete Material TZP ist eine hochtransparente Keramik, welche
durch die Polykristallinitat weild erscheint. Es kénnen Eindringtiefen von mehreren 10er um [18,
19] gemessen werden. Ein kubischer Einkristall hingegen ist komplett durchsichtig und es

konnen Analysetiefen im 100er pm-Bereich nachgewiesen werden.
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Ergebnisse und Diskussion

Mit Hilfe der Querschnitte der unterschiedlich lange und unter unterschiedlichen Bedingungen
ausgelagerten Proben lasst sich eine lineare Ausbreitung tUber der Zeit der umgewandelten
Schicht nach oder schon wéhrend der Transformation der ersten Kornlage ins Materialinnere
nachweisen. Dabei lassen sich die homogen tetragonalen von den heterogen erscheinenden
umgewandelten monoklinen Kdrnern sehr gut unterscheiden (vgl. Abbildung 8 rechts). Dass
diese homogen erscheinenden Korner wirklich tetragonal sind, konnte mit EBSD bestatigt
werden (siehe Anhang 1: Abbildung 8).

Hydrothermal ausgelagerte Proben im Autoklav Systec

Vergleich der eigenen Daten mit Literaturdaten
90
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60

50

~#-Cattani-Lorante 2011

40 #-Gremillard 2004 & Chevalier 1999

Monokliner Anteil [%]
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—+—Kohorst 2011
30 Kosmac 2012
=#=Kosmac 2012
—#—Kosmac 2012
——Kosmac 2012
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——Kosmac 2012
—e—Kosmac 2012
——Kosmac 2012
Munoz-Tabares 2011
Paul 2011

Yamashita 2008
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Auslagerungszeit (h) bei 130°C - 140°C

Abbildung 4: Die Kurven aus der Literatur sowie eigene Daten zeigen den monoklinen Anteil im nach einer
bestimmten Auslagerungszeit bei einer Temperatur zwischen 130 und 140°C in Wasserdampfatmosphére,
gemessen mit Kupferstrahlung fur den besseren Vergleich. Erkennbar ist, dass samtliche Proben in ein
Analysemaximum laufen (auf3er den Daten von Kosmac, da die Versuche maximal 48 Stunden liefen). Es zeigt sich,
dass einige Kurven das Maximum noch vor 40 Stunden Auslagerung erreichen, was mit den eigenen Daten
vergleichbar ist und die gleiche Geschwindigkeit von etwa 0,2 um/h aufweist.

Die Fortschrittsgeschwindigkeit der umgewandelten Schicht fur die hydrothermal bei 134°C

feucht ausgelagerten Keramiken belauft sich auf ungefahr 0,18 bis 0,2 um/h. Dieser Wert lasst
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sich, wenn auch indirekt anhand der quantifizierten Réntgenbeugungsdaten, in der Literatur
wiederfinden.

In Abbildung 4 sind Literaturdaten [20-28] von Ergebnissen zusammengestellt, die durch XRD-
Messungen anderer 3Y-TZP Keramiken mit Cu-Strahlung als Strahlungsquelle erstellt wurden.
Zum Vergleich sind auch die polierten und regenerierten Proben aus der vorliegenden Arbeit,
die mit CuK,-Strahlung gemessen wurden, dargestellt. Der Literaturvergleich verdeutlicht, dass
in den meisten Fallen bereits nach 40 Stunden Auslagerungszeit der maximal transformierbare
Anteil von etwa 73 % monokliner Phase erreicht wurde. Auf Grund der identischen
Strahlungsquelle und bei allen Studien gleichen maximalen Analysentiefe von etwa 7 pm kann
dies als Beleg fur sehr ahnliche Umwandlungsgeschwindigkeiten in allen Vergleichsstudien

angesehen werden.

Autoklav SANOclav

Bei den im Autoklav SANOclav ausgelagerten Proben zeigte sich eine deutlich langsamere
Umwandlung der Proben (siehe Anhang 3, Abbildung 3). Die unterschiedlichen
Umwandlungsgeschwindigkeiten bei den Autoklaven-Versuchen sind bisher ungeklart.
Samtliche einstellbare Parameter waren gleich (Druck, Temperatur), sodass eigentlich die
gleiche Umwandlungsgeschwindigkeit hatte resultieren muissen. Dies ist nicht auf
Schwankungen der Autoklaven zurtckzufiihren, denn jeder einzelne Autoklav allein betrachtet
liefert reproduzierbare Ergebnisse. Ein Grund fur die Unterschiede konnte allerdings der
Aggregatzustand des Wassers auf der Probenoberflache sein. Bei den ausgelagerten
Keramiken im Autoklav SANOclav wurde haufig kondensiertes Wasser in der Einlegeschale der
Probe beobachtet, da das Wasser von dort nicht abflie3en konnte. Es ist unklar, ob auch schon
wahrend des eigentlichen Auslagerungsvorgangs Wasser an der Keramik kondensierte. Im
Autoclav Systec hingegen werden gerade beim Abkuhlprozess mithilfe einer Vakuumpumpe
Kondensationseffekte vermieden. Ob sich Wasser oder Wasserdampf unterschiedlich auf die
Keramiken auswirken, konnte bisher nicht konkret dargestellt werden. Da die Daten vom
Autoklav ,Systec” mit den Literaturdaten vergleichbar sind, wurden diese fur weitere Vergleiche

verwendet.
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Maximal transformierbarer Anteil innerhalb der Schicht.

Sﬂlﬁ Die guantifizierten Daten aus der
LiouID

Rontgenbeugung zeigen bei beiden Autoklaven

jedoch das gleiche Maximum an monokliner

Phase. Diese umwandelbare Menge scheint

damit durch unterschiedliche &ul3ere Faktoren

unbeeinflusst und materialabhéngig zu sein. Es

Entmischung kann gezeigt werden, dass die Menge von 73
* @

TETRAGONAL S
o B00- (T 1 3\ Vol.-% (berechnet nach [29]) an monoklinem
‘;—%‘ t’ @ [ L]
= ZrO; bei diesem Material nicht tberschritten wird.
% E TF In  Verbindung mit den rasterelektronen-
; mikroskopischen Ergebnissen und anhand von
< | EBSD-Daten Anhang 1, Abbildung 8; Anhang 3,
st ;
i ///% - Abbildung 6) zeigen sich ebenfalls stets
F M| 7 verbleibende nichtumgewandelte Kérner von ~
(MOROCTINIC - JETRAGONAL __ =" ——FRig |
ZDE 5 mE;nm . 20 27 Vol.-% in der Struktur. Dies findet sich auch in
MOLEZ Y05

_ o _ der Literatur [28, 30] Uber Proben mit unserer
Abbildung 5: Mit Hilfe des Phasendiagramms von

Scott [4] kann bei der Verwendung von 3Y-TZP die Materialzusammensetzung. Interpretiert wird
Aufspaltung in 75% der Y-armeren t1- und 25% der Y- .
angereicherten  t2-Phase  gezeigt  werden. diese konstante Menge an umgewandelten und

Vorgehensweise nach Yamashita et al. [22]. nichtumgewandelten  Kérnern als  durch
Entmischung der Keramik bei der Sinterung entstandene 2 Phasen tetragonaler Struktur; einer
hoch yttriumdotierten nichttransformierbaren Phase t“, welche einen Yttriumdotiergehalt nahe
der Vollstabilisierung (FSZ) besitzt, sowie einer niedriger yttriumdotierten umwandelbaren
Phase t', wobei der Yttriumdotiergehalt dem Gleichgewicht von tetragonaler und kubischer
Struktur entspricht. Beide Phasen, t* wie auch t* zeigen kristallographisch eine tetragonale
Struktur; kubische Anteile sind nicht zu erkennen. Bei der Sintertemperatur von 1530°C und der
Materialzusammensetzung mit 3 Mol.-% Yttriumoxidzusatz resultiert dies in 73% t' und 27% t*
(Abbildung 5). Dies kann anhand des Phasendiagramms von Scott [4] verdeutlicht werden. Die
Umwandlungsschicht kann damit nur einen schichtdickenunabh&angigen, maximal mdoglichen

monoklinen Anteil von ~ 73 Vol.-% besitzen.

Des Weiteren ist die Grenzflache zwischen umgewandelter Schicht und unaffektiertem Material
relativ scharf entlang von Korngrenzen gradientfrei abgrenzbar. Damit kann eine
charakteristische Dicke der umgewandelten Schicht je nach Auslagerungszeit mit einem

geringen Fehler von £ einer Korngrof3e bestimmt werden.

Da sich der Verlauf der Umwandlung an den quantifizierten Daten aus XRD durch

Absorptionsparameter in einer logarithmischen Funktion (des natirlichen Logarithmus In)
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darstellt, kann ein kinetisches Modell der Umwandlungsschichtdicke als Funktion der

Auslagerungszeit bei einer bestimmten Temperatur erstellt werden (Anhang 1, Abbildung 12).

Die XRD-Daten zeigen nach einer gewissen Zeit (bei einer Auslagerung bei 134°C unter
Wasserdampfatmosphére nach 28 h) keine weitere Zunahme an monokliner Phase. Dies
bedeutet nicht, dass die Transformation zu diesem Zeitpunkt stoppt, sondern dass die maximale
Eindringtiefe fur die Rontgenstrahlung bei dem verwendeten Geratesetup erreicht wurde. Die
Schicht wachst unterhalb des messbaren Bereichs weiter, sodass die gemessenen Werte aus
der Réntgenbeugung gleich bleiben. Da die Geschwindigkeit der Umwandlung bekannt ist, und
zwischen 0.18 und 0.2 pum/h liegt, kann durch den Zeitpunkt, ab dem es keine weitere
Veranderung an monokliner Phase im Diffraktogramm gibt, damit die maximale Analysentiefe
von ~ 5,5 um fur CoKq-Strahlung nach 28 h Auslagerung, sowie 7,1 um fur CuK4-Strahlung nach
38 h, berechnet werden. Dies fihrt mithilfe des Absorptionsgesetzes (siehe GI. 1, S. 14) zu
einem geratespezifischen I/lo-Verhaltnis von in unserem Fall 0.02 bzw. ~98% Effizienz fur beide

Gerate.

Unter der Annahme einer unvollstindig umgewandelten Schicht ergibt sich fur die
Rontgenbeugung eine Analysentiefeinformation bestehend aus der Summe von umgewandelter
Schicht (also einer Zusammensetzung von 73 Vol.-% monokliner sowie 27 Vol.-% tetragonaler
Phase) sowie dem Beitrag des darunterliegenden, noch nicht umgewandelten Materials,
welches fur weitere Berechnungen mit 0% monoklin angesehen werden kann. Es ergibt sich
eine ,Ablesemdglichkeit® der Schichtdicke mit dem quantifizieten Wert aus der
Rontgenbeugung, der unabhangig von den vorhergehenden Auslagerungsbedingungen ist. Das
heif3t, dass ein bestimmter quantifizierter Wert — ganz gleich, wie die Bedingungen waren, um
diesen Wert zu erreichen — immer eine charakteristische Schichtdicke widerspiegelt. Da das
Schichtwachstum wie gezeigt linear verlauft, lasst sich anhand eines einzelnen per
Rontgenbeugung quantifizierten Wertes fur monoklines ZrO; bei bekannter Auslagerungszeit
eine Schichtwachstumsgeschwindigkeit fiir die angewendeten Auslagerungsbedingungen
vorhersagen. Dies gilt allerdings nur ab einer Schichtdicke mit mehr als einer umgewandelten
Kornlage und unter der Voraussetzung, dass keine zeitliche Verzdégerung in der
Nukleationsphase vorhanden, oder diese vernachlassigbar kurz ist. Abbildung 6 zeigt die tber
die Schichtwachstumsraten ermittelten Werte fir die einzelnen Auslagerungsbedingungen der
Schichtdicke und der damit gemessen XRD-Werte. Hier wurden nun ebenso die Daten der
Ausgelagerten Proben bei 37°C hinzugezogen. Hier ist eine Inkubationszeit deutlich erkennbar,
welche eine starke Streuung von einigen hundert Stunden (Siehe Anhang 2, Abbildung 1b;
Anhang 3, Abbildung 4a) bis hin zu mehreren tausend Stunden (Anhang 2, Abbildung 3; Anhang
3, Abbildung 4b) aufweist. Trotzdem ist die eigentliche Schichtwachstumsrate daraufhin bei den
verschiedenen Proben reproduzierbar und vergleichbar (Anhang 2, Abbildung 3). Aus Abbildung

6 geht hervor, dass bei einer umgewandelten Kornlage, welche dann entsprechend einer
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KorngroRe von 800 nm sowie einzelnen schon tieferliegenden umgewandelten Kérnern von
gemittelt 500 nm dick ist, immer etwa 30 Vol.-% an monoklinem ZrO, gemessen werden.
Unterhalb dieses Wertes erkennt man eine sehr grof3e Streuung, was bei den bei 37°C
ausgelagerten Proben natdrlich auch durch eine zeitliche Verzdégerung in der Startphase
herrihrt. Dies zeigt, dass die Bedeckungsmechanismen fir die erste Kornlage noch nicht

vollstandig geklart werden kénnen.
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Abbildung 6: Quantifizierte Rontgendaten unterschiedlicher Auslagerungsreihen (siehe Legende) aufgetragen
gegenlber der durch die Schichtdickenwachstumsrate ermittelten zugehdrigen Schichtdicke. Bei einer vollstandigen
Umwandlung der ersten Kornlage entspricht dies einer Schichtdicke von ca. 800 nm mit Schwankung. Hier werden
monokline Anteile von ungefahr 30 Vol.-% gemessen. Werte kleiner 30 Vol.-% zeigen eine starke Streuung auf, was
durch eine unvollstandige Umwandlung der ersten Kornlage herrihrt.
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Startphase der t->m Umwandlung

Mithilfe der moglichen Kurvenverlaufe aus XRD-Messungen lassen sich die realen
physikalischen Ausbreitungsbedingungen zuordnen. Samtliche mdglichen Vorgéange, welche
sich ausschlieBlich auf der Probenoberflaiche abspielen, verursachen keine oder
vernachlassigbare Absorptionseffekte, sodass ein linearer Verlauf unverfélscht ein lineares
Wachstum, ein exponentieller Verlauf ein exponentielles Wachstum erklaren wirde. Bei
Messungen in die Tiefe wird die Zuordnung allerdings schwieriger, da hier Absorptionseffekte
das eigentliche Wachstumsverhalten Giberdecken. Unklar ist zudem, ob zun&chst die Oberflache
vollstandig umwandelt bevor die Transformation ins Innere fortschreitet, oder ob sich die
Umwandlung bereits wahrend der Ausbreitung auf der Oberflache zeitgleich ins Probeninnere
ausbreitet. Dies kann anhand der hier vorliegenden Datenlage und auch mit der hier zur
Verfigung stehenden Analytik nicht abschlieRend geklart, aber diskutiert werden. Die
Vermutung liegt nahe, dass dort, wo Wasser oder ein anderer umwandlungsinduzierender
Faktor an der Oberflache existiert, die Umwandlung auch zuerst startet. Somit kann man von
Nukleationskeimen und umgewandelten Bereichen auf der Probenoberflache ausgehen, ohne
dass sofort die gesamte obere Kornlage umgewandelt wurde. Diese Bereiche kénnen zu Beginn
der Umwandlung so kleinraumig sein, dass sie unterhalb der Detektionsgrenze von XRD liegen.
Dies wirde sich in den Daten dementsprechend in einer zeitlichen Verzdgerung, einer
vermeintlichen Inkubationszeit, auf3ern. Bei einer weiteren Ausbreitung auf der Oberflache
sowie zeitgleich ins Materialinnere lieRe sich dies durchaus in einer logarithmischen Funktion
ausdricken. Einige Datenséatze, vor allem die bei 37°C ausgelagerten Proben, zeigen anfanglich
eben genau keine messharen Anzeichen einer Umwandlung. Erst nach einiger Zeit kann eine
Zunahme der monoklinen Phase nachgewiesen werden und der Kurvenverlauf scheint einer In-
Funktion zu folgen. Dies deutet darauf hin, dass entweder keine Umwandlung erfolgt, bis
bestimmte Parameter (welche noch nicht konkret benannt werden kdnnen) eingetreten sind,
und es somit zu einer zeitlichen Verzégerung vor Einsetzen der Umwandlung kommt; oder dass,

wie eben genannt, die Menge an Nukleationskeimen noch unterhalb der Detektionsgrenze liegt.

Die Kurve lieRe sich ebenso gut mit einem anfanglichen linearen Verlauf anpassen. Dies wiirde
ein lineares Kornwachstum auf der Probenoberflache, und somit immer eine bestimmte
Umwandlungsmenge pro Zeiteinheit, zulassen. Eine lineare Ausbreitung lieRe sich physikalisch
allerdings schwer erklaren, da jedes umgewandelte Korn weitere umliegende Korner zur
Umwandlung zwingen wirde, und bei einer schon vorangeschrittenen Umwandlung statistisch
die Oberflache mit weniger nicht-umgewandelten Kdrnern bedeckt ist. Dies wirde einem
Zeitgesetz einer Absorptionsisotherme entsprechen, die einer e-Funktion angendhert werden
kann, welche anfanglich wiederum nahezu linear ist. Dies kann durchaus in ein Tiefenwachstum
Ubergehen, ohne dass der Ubergang im Kurvenverlauf voneinander unterscheidbar oder
erkennbar wére. Eine schematische Darstellung der verschiedenen Mdglichkeiten in der

Initiationsphase ist in Abbildung 7 dargestellt.
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Abbildung 7: Dargestellt sind die quantifizierten Daten der R6ntgenbeugung fir autoklavierte Proben. Dargestellt sind
hier die verschiedenen mdglichen Funktionen fur die Initiationsphase der Umwandlung, namlich eine logarithmische
Funktion mit Inkubationszeit, eine lineare sowie eine exponentielle Funktion (von links nach rechts). In den jeweiligen
Fit-Kurven werden des Weiteren die Funktionen und die zugehdorigen R2-Werte gezeigt.

Quantifizierte Rontgendaten aus der Literatur zeigen aber in der Initiationsphase oft eine
Potenzfunktion, welche in einen logarithmischen Kurvenverlauf Gibergeht (vgl. [20-22, 25]. Dies
wirde sich in der Realitdt mit einem exponentiellen Wachstum auf der Probenoberflache mit
darauffolgendem Tiefenwachstum erklaren lassen. Donner [31] gibt an, dass eine ,konstante
oder progressive Keimbildung [...] kombiniert mit konstantem Wachstum® auf
zweidimensionaler Ebene mithilfe der Gleichung nach Avrami wie folgt beschrieben werden

kann:

Oy =1—e K Gleichung 2

Dabei gibt 8 den Bedeckungsgrad in Abhangigkeit von der Zeit t an; K ist eine

materialspezifische Konstante.

Desweiteren ware die Tiefe fur die erste Kornlage, rein anhand der Umwandlungs-
geschwindigkeit berechnet, schon nach 3 Stunden Auslagerung bei 134°C erreicht. Bis zu
diesem Zeitpunkt sind nur sehr geringe Mengen an monokliner Phase mit XRD messbar, sodass
vor allem die allerersten Datenpunkte, welche < 5 Vol.-% an monokliner Struktur aufweisen, mit
einem grolien Messfehler, bedingt durch die Analysengrenze und Quantifizierungsfehler,

verbunden sind.
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Um genau abgrenzen zu kénnen, ab welchem Zeitpunkt die erste Monolage umgewandelt
wurde, muss die Oberflache, auf die fokussiert wird, prazise definiert sein. Problematisch wird
es hier bei rauen Oberflachen, denn dies kann bei der Betrachtung solch kleiner MalRstéabe wie

einer Kornlage zu erheblichen Fehlern fihren.

Polierte und daraufhin regenerierte Proben
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Abbildung 8: linke Seite: Monokline Zunahme nach unterschiedlicher Auslagerungszeit bei 134°C fir polierte und
daraufhin regenerierte Proben. Blau zeigt den Kurvenverlauf bei Co-Strahlung, Rot den Kurvenverlauf der Cu-
Strahlung. Die Unterschiede ergeben sich ausschlieRlich durch die unterschiedlichen Analysentiefen durch
unterschiedliche Anoden. Rechte Seite: Auf der Rasterelektronischen Aufnahme betragt die Schichtdicke nach einer
Auslagerungszeit von 18 Stunden ~ 5 pm. Da der Querschnitt im 45°-Winkel an der Probenkante durchgefiihrt wurde,
muss hier auf die wirkliche Schichtdicke umgerechnet werden. Die reale Schichtdicke betragt 3,4 pm, somit lasst sich
eine Geschwindigkeit von 0,18 pum/h berechnen.

Um zumindest den durch Rauigkeit verursachten Fehler zu minimieren, wurde ein Probensatz
nach dem Sintervorgang manuell poliert. Um interne Spannungen, die dadurch entstanden sind,
nach der Bearbeitung wieder =zu I6sen, wurden die Proben wahrend eines
Regenerationsbrandes bei einer Temperatur von 1000°C fur 15 Minuten wieder in den
tetragonalen Zustand zurtickgefiihrt. Diese Proben wurden ebenfalls unterschiedlich lang bei
134°C unter Wasserdampfatmosphére ausgelagert und mit Rontgendiffraktion gemessen. Die
Ergebnisse sind deckungsgleich mit den unbehandelten AS-Proben, sodass von der gleichen
Kinetik ausgegangen werden kann (siehe Abbildung 8 links). Bei diesen Proben kann allerdings
die Dicke der Umwandlungsschicht deutlich genauer gemessen werden, da keine stérenden

Oberflachenrauigkeiten die optische Vermessung erschweren (Abbildung 8 rechts).

Vorhersagbare Lebensdauer des Materials

Aus der bekannten Wachstumskinetik lassen sich erste grobe Vorhersagen Uber die
Langlebigkeit des Materials treffen. Da es keine empirischen Formeln fiir die Berechnung der
Lebensdauer gibt, kann die Griffith-Gleichung (vgl. [32]) fir eine grobe Grenzwert-Abschéatzung
genutzt werden (vgl. Anhang 3, Abschnitt 4.4). Dazu kann z.B. angenommen werden, dass die
Dicke der umgewandelten Schicht der kritischen Risslange, senkrecht zur Oberflache

verlaufend, entspricht. Mithilfe der Griffith-Gleichung lasst sich dann die kritische Lange dieses
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Risses (entsprechend der Dicke der Umwandlungsschicht) berechnen, bis zu welcher das
Material seine Ausgangsfestigkeit behalten sollte.

K .
(?fﬁ)2 = a, Gleichung 3

Mit den bekannten Werten der Biegebruchfestigkeit o = 900 MPa und dem Kkritischen
Spannungsintensitatsfaktor Kic = 5.9 MPavm ergibt sich eine kritische Risslange von a. ~ 14
pm, was auch zum Beispiel mit den Berechnungen von Borchers et al. [33] sehr gut
Ubereinstimmt. Bei einer Geschwindigkeit von 0,2 um/h wird diese Lange nach 70 Stunden im
Autoklaven erreicht. Es zeigt sich aber bei unseren Proben erst nach noch langerer Auslagerung
eine Tendenz zum katastrophalen Bruch. Die Griffith-Gleichung bezieht sich auf eine uniaxiale
Zugbelastung mit 900 MPa Zugspannung, bei der die Keramik versagen musste, sofern die
Umwandlungsschicht dieser FehlergroRRe gleichgesetzt werden kann. Eine so hohe Belastung
ist aber selbst beim Kauvorgang unwahrscheinlich und ohne auf3ere angelegte Spannung nicht
angezeigt. Eine langere Lebensdauer als die berechnete sollte natirlich auch fur die Proben
unter 37°C-Atmospharentemperatur gelten, wobei das in der realen Anwendung als
Dentalkeramik verwendete Material noch zusatzlich Spannungen durch Kauen und sonstige
mechanische Bearbeitung erfahrt, was die Lebenszeit wiederum verkiirzen kann. Unbeachtet
dieser Einschrankung ergibt sich nach Gleichung 3, dass bei einer Geschwindigkeit von nur 0,5
pm/a die kritische Umwandlungsdicke erst nach 28 Jahren erreicht werden wirde, sofern keine

weiteren lebenszeitverkiirzenden Belastungen auftreten (Anhang 3, Abschnitt 4.4).

Allerdings sollte bei umgewandelten Proben beachtet werden, dass es innerhalb der
Umwandlungsschicht zu Rissen kommt, welche parallel zur Probenoberflache verlaufen. Diese
wurden nicht nur in eigenen Studien beobachtet (vgl. Anhang 1, Abbildung 6b), sondern auch
in weiteren Arbeiten veroffentlicht [26, 34, 35]. Je weiter die Umwandlung fortschreitet, kdnnen
sich diese Risse miteinander verbinden, und es kommt zu einem ,chipping“ [36, 37], also einem
Abplatzen der oberen Schicht an den Rissen. Dies kann die eigentliche Lebensdauer zusatzlich

verklrzen.

Ramanspektroskopie

Es zeigt sich somit, dass indirekte Verfahren zur Untersuchung des initialen Stadiums des
Umwandlungsprozesses, wie die erlauterte mathematische Kurvenanpassung an
experimentelle Rontgendiffraktometriedaten, keine eindeutigen Rickschliisse Uber die
physikalischen Vorgange beim Einsetzen der t-m Transformation erlauben, da sie tber keine
ausreichende Ortsauflosung verfigen. Die Ramanspektroskopie dagegen ermdglicht deutlich
hohere laterale Auflosungen, und ihre Anwendbarkeit auf die vorliegende Fragestellung wird im

Folgenden diskutiert.
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Bei Betrachtung einer Probe nach nur einer Stunde Auslagerung bei 134°C in Wasserdampf
(Abbildung 9) zeigen sich schon anhand eines Ramanmappings monokline ,Herde“ an der
Kante und auf der ansonsten noch tetragonalen Oberflache (Auf der Abbildung mit Fehlfarben
dargestellt: rot = viel monoklin, griin bis blau, wenig bis kein monoklin). Diese monoklinen
Bereiche sind heterogen verteilt und nur durch grof3flachige Oberflachenuntersuchungen
erkennbar. Dies unterstiitzt somit die Annahme, dass die Umwandlung zuerst an bestimmten
Bereichen startet, ohne dass sofort die gesamte Oberflache mit monokliner Phase bedeckt ist.
Diese Tatsache wurde ebenso in anderen Studien mithilfe der Rasterkraftmikroskopie [38, 39]
sowie optischer Interferometrie [21, 39] festgestellt. In Bezug auf die Frage, ob zunachst
lediglich die Probenoberflache umwandelt oder auch zeitgleich das Materialinnere betroffen ist,
kénnen diese Methoden aber kaum weiterhelfen. Auch mit Ramanspektroskopie lassen sich die
Signalinformationen von der Probenoberflache und dem Inneren nicht mehr trennen, da die
Informationstiefe des Lasers in ZrO, mehrere 10er um betragt.
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Monoklin 170-200 cm-

Intensitat (arb. u.)
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,»bulk®- monoklinen
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200 300 400 500 600 700
Raman-Shift (cm)

Abbildung 9: Oben links: Raman-Mapping uber die Kante einer PR-Probe nach 1 h Auslagerung bei 134 °C,
dargestellt mit Fehlfarben von schwarz-blau (wenig monoklin) tber grin zu rot (viel monoklin). Reprasentative
Spektren zu den Farben sind unten links gezeigt. Es wird deutlich, dass an der Kante der Probe deutlich hdhere
monokline Anteile zu messen sind, wohingegen die tetragonale Phase an der Kante deutlich weniger vorhanden ist
als auf der Probenoberflache (oben rechts: Daten Uberhdht dargestellt). Der Grund dafir ist schematisch unten rechts
dargestellt. Bei einer noch nicht tiefgehend umgewandelten Probe kann am Rand die senkrechte Schicht, welche

zum Laser parallel verlauft, mitgemessen werden. Weiter auf der Mitte der Oberflache wird umgewandeltes sowie
noch darunter liegendes, unaffektiertes Material gemessen.

Neben der ortsaufgelosten Kartierung der Umwandlungsbereiche ermdglicht die
Ramanspektroskopie aber eine Schichtdickenabschatzung anhand von Messungen an der
Probenkante. Die Abbildung 9 (unten rechts) zeigt schematisch den Doppelkegel des
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Durchstrahlungsvolumens (vgl. [18] sowie Anhang 1, Abbildung 10). Die reale Analysentiefe
beinhaltet ebenso wie bei der Réntgenbeugung eine tiefenabhéngige Absorption. Die
rechteckige Probe zeigt eine charakteristische Umwandlungsschichtdicke als Funktion der
Auslagerungszeit. Bei Messungen auf der Probenoberseite lber die Kante ins Materialinnere
kann direkt an der Kante ein deutlicher Anteil an monokliner Phase nachgewiesen werden. Die
Seitenflachen der Probe stellen dabei eine weitere senkrechtliegende Probenoberflache dar,
welche parallel zum Laserstrahl steht und somit in einem Grof3teil des Analysebereichs
mitgemessen wird (Abbildung 9, oben rechts). Die Abbildung 9 zeigt eine Probe, welche 1
Stunde in Wasserdampf bei 134°C ausgelagert wurde und ist reprasentativ flr kurzzeitig
ausgelagerte Proben.
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Monoklin 170-200 cm-"
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Abbildung 10: Oben links: Raman-Mapping Uber die Kante einer PR-Probe nach 408 h Auslagerung bei 134 °C,
dargestellt mit Fehlfarben von griin (wenig monoklin) Uber orange zu rot (viel monoklin). Es zeigen sich auf der
Probenoberflache (der orange-rote Bereich) kaum Intensitatsschwankungen der monoklinen Struktur. Die geringen
Schwankungen sind auf Oberflachenrauigkeiten zurtickzufiihren und sind im Bild oben rechts Uberhdht dargestellt.
Représentative Spektren zu den Farben sind unten links dargestellt und zeigen kaum Unterschiede zwischen orange
und rot. Es wird deutlich, dass hier an der Kante der Probe genauso viele monokline Anteile zu messen sind wie in
der Mitte der Probe. Der Grund daflr ist schematisch unten rechts dargestellt: Bei einer tiefgehend umgewandelten
Probe hat die Umwandlungsschicht an jeder Position die Analysentiefe fur den Laser Uiberschritten, sodass nur noch
transformiertes Material messbar ist.

Im Fall von lang ausgelagerten Proben (in diesem Fall 408 h), bei welchen die
Umwandlungsschicht so weit in die Probe vorgedrungen ist, dass die maximale Eindringtiefe
von Rontgenstrahlung bei der Rontgendiffraktometrie langst erreicht ist, zeigt sich auch bei der
Ramanspektroskopie ein relativ konstanter Anteil monokliner Phase (Abbildung 10 oben rechts).
Schwankungen in der Intensitat kdnnen Oberflachenrauigkeiten sein, allerdings kdnnen auch
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die verbliebenen tetragonalen Kérner zu diesen Intensitatsschwankungen fihren, da in der
gemessenen Analysentiefe bedingt durch den Sattigungswert von 73 Vol.-% monokliner Phase
zwangslaufig variable Mengen der verschiedenen Phasen erfasst werden. Dies fuhrt auf Grund
der héheren Ortsauflosung und der damit einhergehenden schlechteren Beprobungsstatistik
zwangslaufig zu einer Verringerung der Messprazision. Trotz schlechterer Statistik kann mit
gangigen Formeln zur Quantifizierung aus der Literatur [40], bei denen Flachenintegrale der
Banden von unterschiedlichen Phasen miteinander verglichen werden, gezeigt werden, dass
diese mit den Daten aus der Rontgenbeugung teilweise tbereinstimmen. Der Kurvenverlauf ist
durch Absorption wiederum einem Grenzwert zulaufend, welcher der maximalen Analysentiefe
fur die Ramanspektroskopie fir dieses Material entspricht. Wie auch bei der Rontgenbeugung
werden die Bereiche an der Oberflache der Probe deutlich stéarker detektiert. Proben, die in
weite Tiefen umgewandelt sind und somit mit XRD 73 Vol.-% an monokliner Phase aufweisen,
zeigen Werte von ca. 70 % fur die Ramanspektroskopie (vgl. Ramanspektren Abbildung 10
unten links). Da die Wachstumsrate der Schicht bekannt ist, kann man ebenso wie bei der

0,8 Rontgenbeugung mithilfe der
-] . .
07 “ 8 erreichten maximalen
’ =
= ° Umwandlung in die
0,6 . .

) | g monokline Phase die

= 05 ° maximale Analysentiefe

< 04 e ermitteln. Diese belauft sich

(4]

= e ° auf < 30 pum for die

3 03 &

é P Laserwellenldange von 532
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o1 ™ Berechnungen aus [18]
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Schichtdicke [um] Auslagerungszeit bei den

Abbildung 11: Dargestellt ist der berechnete monokline Anteil Xm in der Proben gemessen mit der
Analysentiefe von XRD (rote Kastchen) und der Ramanspektroskopie (blaue
Kreise) Uber der realen Schichtdicke. Beide Methoden zeigen einen
Kurvenverlauf, welcher von Absorptionseffekten herrihrt.

Ramanspektroskopie
weniger monokline Anteile
quantifiziert werden als bei der Rontgendiffraktion, was eindeutig von unterschiedlichen
Analysentiefen herrihrt. Bei der Ramanspektroskopie werden durch die hohere Analysentiefe
mehr nichtumgewandelte Bereiche erfasst, was zu einer geringeren messbaren Menge an
monoklinem ZrO, flhrt. Bei den nur leicht umgewandelten Proben gibt es weiterhin die
Problematik der richtigen Untergrundkorrektur (siehe die Arbeiten von Thaler und Dorn [41]),
und das Problem, Banden geringer Intensitat nicht richtig anpassen zu kénnen. Bei der
Ramanspektroskopie sind somit noch sehr viele Fragen offen, aber zugleich ist auch sehr viel

Potenzial fir weitere Forschung vorhanden.
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Fazit & Konsequenzen

Die Phasenumwandlung in die monokline Struktur findet schon bei niedrigen Temperaturen
statt. Der Nachweis wurde durch die Auslagerung bei einer Temperatur von 37°C (siehe Anhang
3, Abbildung 4), welche der Korpertemperatur entspricht, und der darauffolgenden
Phasenanalytik erbracht. Dies hat wesentliche Konsequenzen fir die Nutzung dieses Materials,
denn ZrO, wird haufig im medizintechnischen Bereich, somit einem Niedrigtemperaturmilieu,

angewendet.

Die Anwesenheit von Wasser spielt eine Kernrolle bei der Phasenumwandlung: bei feucht
ausgelagerten Proben beginnt die Transformation deutlich friher (vgl. Anhang 3, Abbildung 4a)
als bei trocken ausgelagerten (vgl. Anhang 3, Abbildung 4b). Aber selbst die weitestgehend
trocken ausgelagerten Proben sind nicht frei von Wasser, sondern haben einen geringen
Dampfdruck von etwa 1 Pa, weswegen auch diese, wenn auch mit einer starken zeitlichen
Verzdgerung, umwandeln. Die eigentliche Umwandlungsgeschwindigkeit scheint dann aber fur
diese Temperatur von der weiteren Feuchtigkeitszufuhr unbeeinflusst (Anhang 2, Abbildung 3).
Dies lasst vermuten, dass die Umwandlung durch Feuchtigkeit eingeleitet wird, aber im spateren

Verlauf feuchtigkeitsunabhéngig ist.

Die Phasentransformation wird auf3erdem durch Warmezufuhr mit der Anwesenheit von Wasser
oder Wasserdampf, beispielsweise in einem Autoklaven, deutlich beschleunigt (vgl. Anhang 1,
Abbildung 3; Anhang 3, Abbildung 3 und 7). Durch Sterilisation erféahrt medizinisches Besteck
ebenso diese Auslagerung in Wasserdampf. Dadurch wird die Umwandlung vorangetrieben und

infolgedessen die Lebensdauer durch jeden Erhitzungszyklus weiter verkirzt.

Das Material besteht nach vollstandiger Umwandlung aus ~ 73 Vol.-% umgewandelter
monokliner Struktur und etwa 27 Vol.-% tetragonalem ZrO,, was mit phasenanalytischen wie
auch optischen Methoden nachgewiesen werden konnte (Anhang 1, Abbildung 3 und 7; Anhang
3, Abbildung 3,6 und 7). Diese Werte sind lediglich fur das in dieser Arbeit verwendete Material
glltig. Dies resultiert aus einer Fraktionierung der tetragonalen Phase in einen

transformierbaren und einen nicht umwandelbaren Anteil.

Das Fortschreiten der Transformationsfront verlauft, nachdem sich die erste Kornlage
umgewandelt hat, linear zur Zeit ohne sichtbare Verlangsamung oder Stillstand sogar nach
langen Auslagerungszeiten (vgl. Anhang 1, Abbildung 7; Diplomarbeit von Katja Eder [42]). Die
gradientfreie  Umwandlungsschicht erlaubt aufRerdem eine bessere Bestimmung der
Analysentiefe bei der Rontgenbeugung, und ermdglicht sogar eine grobe Abschétzung der

Messvolumina bei der Ramanspektroskopie (siehe Abbildung 11).

Die Kinetik der Phasenumwandlung von tetragonalem zu monoklinem ZrO, kann anhand der
Rontgendaten in 3 Abschnitte gegliedert werden: Eine Start- oder Initiationsphase, ein

Schichtwachstum ins Materialinnere, und der Bereich, in dem keine weitere Veréanderung mehr
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stattfindet. Die Start- oder Initiationsphase verlauft entweder exponentiell, linear oder
logarithmisch mit einer Inkubationszeit. Diese Kurvenverlaufe lassen sich realen
Ausbreitungsverlaufen, ob 2-dimensional auf der Oberflache oder 3-dimensional auch ins
Materialinnere, zuordnen. Die exakte Bestimmung der Startphase bendtigt allerdings eine
genauere Betrachtung der Anfangssequenz beispielsweise mit in situ-Messungen in einer
beheizbaren Feuchtekammer im Rontgendiffraktometer, da die Anfangsphase bei hdheren
Temperaturen recht schnell verlauft. Die Initiationsphase kann der rein oberflachlichen
Umwandlung zugeordnet werden. Hier kann die Transformation durch mechanische
Bearbeitung, aber vor allem durch Feuchtigkeitszufuhr auf der Oberflache induziert werden. Die
darauffolgende dreidimensionale Ausbreitungsphase ins Materialinnere kann auch mit der
Initiationsphase zeitlich tUberlappen. Es ist somit durchaus mdglich, dass unterschiedliche
Umwandlungs“stadien” an verschiedenen Probenpositionen gemessen werden kénnen. Da die
Phasentransformation linear fortschreitet, kann eine autokatalytisch weiterlaufende
Umwandlung nicht ausgeschlossen werden. Dabei spielen nicht mehr zwingend
Wassermolekiile, welche ins Materialinnere erst vordringen miussten, eine Rolle, sondern
bewirken durch die VolumenvergroRerung hervorgerufene intrinsische Spannungen das
Fortschreiten der Umwandlung. Da sich die Umwandlungsschicht ins Innere ausbreitet, fihren
Tiefeneffekte und damit die Absorption dazu, dass sich der eigentlich zeitlich lineare Verlauf bei
Messungen an der Oberflache in einer zu messenden In-Funktion ausdriickt. Dieser zweite
Abschnitt, in dem sich die Umwandlungsschicht hauptsachlich in die Tiefe bewegt, stellt fir die
Modellerstellung den wichtigsten Teil dar. Der dritte Abschnitt wird alleine durch die
Messmethode verursacht und ist bedingt durch die maximale Analysentiefe bei XRD (eine
solche Grenze ist ebenso fur die Ramanspektroskopie giiltig). Hinsichtlich der eigentlichen
Kinetik existiert dieser Abschnitt nicht; die lineare Schichtausbreitung existiert weiterhin. Die
letzte Phase zeigt die maximal umwandelbare Menge innerhalb der Schicht in die monokline
Phase an. Dies zeigt sich ab einem Zeitpunkt, bei dem keine weitere Zunahme mit Hilfe von
XRD gemessen werden kann. Da bei der Rontgenbeugung ab diesem Zeitpunkt die
Umwandlungsschicht weiter in die Tiefe vorgedrungen ist als die maximale Analysentiefe
betragt, wird bei Folgemessungen keine Mehrinformation geliefert. Durch den Zeitpunkt der
maximalen Umwandlungsmenge Ilasst sich bei der Annahme eines rein linearen
Umwandlungsverlaufs die Geschwindigkeit schlussfolgern, sofern die maximale Eindringtiefe
fur das benutzte Setup bekannt ist. Im Umkehrschluss konnte aus diesem Befund als
.Nebeneffekt* die Effizienz der beiden Rdntgendiffraktometer geprift werden, da mithilfe der
FIB-Schnitte die XRD-Daten interpretiert, und die damit einhergehenden maximal messbaren
Analysentiefen fir das zu messende Material und fur das jeweils angewendete Setup berechnet
werden konnten. Die Effizienz selbst ist dabei geratespezifisch und gilt auch fir andere

gemessene Materialien. Die Startphase spielt bei der Eindringtiefe nur eine untergeordnete
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Rolle, da sie keine Information furr das Tiefenfortschreiten, sondern nur Uber das Verhalten an
der Oberflache gibt.

Mithilfe publizierter Modelle (Anhang 1, Abbildung 12) und der im Rahmen der vorliegenden
Arbeit gewonnenen Daten tber die Umwandlungskinetik kénnen Lebensdauern von mehreren
Jahrzehnten fir das verwendete Material unter den getesteten Bedingungen vorhergesagt
werden (Anhang 3, Abschnitt 4.4). Trotz allem beruhen diese Berechnungen auf der Basis einer
in Zugbelastung stehenden Probe. Was die wirkliche mechanische Belastung je nach
Einsatzgebiet betrifft und inwiefern sich diese auf die Wachstumsgeschwindigkeit der
Umwandlungsschicht auswirkt, kann hier noch nicht abschlie3end geklart werden und erfordert

weitere Untersuchungen.

Es gelang somit, ein kinetisches Modell zu erstellen [1], welches auch auf andere Temperaturen
wie die Korpertemperatur [3] und gegebenenfalls anderen Atmospharen Ubertragen werden
kann und unter der Annahme, die Umwandlungsschicht verhalte sich &hnlich einem Riss
senkrecht zur Oberflache, konnte die potentielle Lebensdauer der Keramik grob abgeschatzt
werden [2, 3].
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The kinetics of the tetragonal to monoclinic (t-m) transformation of zirconia in a hydrous environment at
134 °C and 3 bar pressure was studied. As surface X-ray diffraction, which is conventionally used to
explore the progress, has a very limited depth of information, it distorts the quantitative results in a
layer-on-layer situation and by itself is ill suited for this reason. Analyzing cross sections is more suitable;
therefore, focused ion beam techniques were used to prepare artifact-free cuts. The material was subse-
quently investigated by scanning electron microscopy, electron backscatter diffraction and Raman spec-
troscopy. Only the combination of methods makes it possible to resolve the quantifiable details of the
process. The transformation starts in the near-surface areas, forms a layer, and the growth of this layer
Bioceramics proceeds into the bulk material following a simple linear time law (0.0624 pm h~! for material in the
Phase transformation chosen condition), without apparent retardation or limit. The progress yields a gradientless layer with
TZP a fixed amount of residual tetragonal zirconia (~27% for 3Y-TZP in the present conditions) separated from
unaffected material by a boundary, which has a roughness only in the grain size range. The kinetics indi-
cates a reaction rate control, where the hydration reaction is the key factor, but is modified by the step-
wise access of water to the reaction front opened by the autocatalytic transformation of zirconia with a
critical hydration level.

Keywords:
Zirconia
Low temperature degradation

© 2012 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

The transformation in Y-TZP from tetragonal to monoclinic (t-
m) zirconia, with both benefits regarding the mechanical proper-
ties and possible problems for the application, lifetime prediction
is a well-known and controversially discussed phenomenon. In re-
cent times, many publications have dealt particularly with the deg-
radation phenomena at low temperatures (e.g., Refs. [1-3]). At low
or moderate temperatures, the t-m transformation process can be
initiated by mechanical treatment [4-8] or under the influence of
water and/or its vapor [1,2,9,10]). Guo [11] and Lawson [12] pro-
vided good overviews of the influence of water or water vapor
(see also Refs. [3,13,14]).

To quantify the progress of the transformation with time, X-ray
diffraction (XRD) or, to a minor extent, Raman spectroscopy are
mostly used. The increase in monoclinic zirconia as a function of
both time and temperature, as calculated from XRD analyses of
hydrothermally altered material, was commonly interpreted to fol-
low a sigmoidal trend. This shape led to kinetic models for the
transformation process, which were based on the Mehl-Avrami-
Johnson (MA]) law [15]. As early as 1965, Whitney [16] described

* Corresponding author. Tel.: +49 7071 2976805; fax: +49 7071 293060.
E-mail address: Melanie.keuper@uni-tuebingen.de (M. Keuper).

a kinetic MA] model for ZrO, and the nucleation and growth pro-
cess prevailing during transformation. In 1987, Lu et al. [17] re-
ported a sigmoidal trend to describe transformation processes
occurring in autoclaved zirconia in an air atmosphere and ex-
plained it by a transformation pace decreasing with time, A loga-
rithmic aging function for samples stored under humid
conditions was deduced. In contrast, Lilley [1] and Lawson and
Smith [18] proposed the time-dependence of transformation to
be a linear process. They suggested that the transformation has
no incubation time and that “the phase transformation reaches sat-
uration immediately and grows inwards linearly with time” [12].

Thus, they proposed a simpler model for the growth process of
the monoclinic phase, although their work provided only indirect
analytical proof.

More recently, most interpretations have gone back to the ini-
tial MA] model. For example, Gremillard et al. [19] and Cattani-
Lorente et al. [20] used the MA] approach to differentiate between
a nucleation-dominated or growth-controlled transformation pro-
cess in a model for the aging kinetics of zirconia.

The MAJ law thus became widely accepted and can be divided
into three successive states: (i) an initial state, where single and
isolated tetragonal grains or nuclei at the surface begin to trans-
form into the monoclinic structure; (ii) an exponential increase
in the monoclinic phase, which is commonly interpreted as a

1742-7061/$ - see front matter © 2012 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
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3-dimensional growth of the monoclinic phase into the volume;
and (iii) a “saturation phenomenon”, as described in the work of
Nakajima et al. [21], for example; according to these authors the
transformation does not increase further after reaching a certain
amount of monoclinic phase in the near-surface area. This “satura-
tion” is caused by the maximum transformable tetragonal phase
content. In the case of the 3Y-TZP material with the distinct com-
position and grain size used in the present study, the maximum
monoclinic amount is ~70 wt.% [3,20,22-31]. It should be men-
tioned that this maximum monoclinic amount can vary, depending
on the grades of the material (cf.,, Ref. [31]), but the fact that even a
maximum transformed material never attains 100% m-ZrO, ap-
plies accordingly to all material compositions. This is attributed
to internal compressive stresses [1] induced by the volume expan-
sion of the monoclinic structure, which inhibits transformation of
statistically distributed residual tetragonal grains or clusters [20].

The transformation front in a MAJ] model is commonly viewed
as a gradual decrease in monoclinic ZrO; within the transformation
layer from the surface into the interior of the sample. Conse-
quently, no distinct border between transformed and unaffected
material should be visible, but there should be a smooth transition.
Marro et al. [23] showed that XRD data can be interpreted to be
consistent with a smooth transition. Cattani-Lorente et al. sug-
gested this additionally as an exponential, gradual decrease [20].
In contrast, Wada and Yokoyama argue that the transformation de-
creases linearly with depth [27].

However, the assumption of a gradual transition was challenged
in several studies: Recent work by Mufioz-Tabares et al. [24] pro-
posed a non-linear gradient in the in-depth distribution of the
monoclinic phase based on Raman spectroscopy. These authors
found that the monoclinic phase content remained constant over
a longer distance until a “sharp drop” occurred, after which the
concentration decreased slowly with increasing depth. Similarly,
Kim et al. [32] stated that the transformation front is fully trans-
formed “a little far away from the interface between the degraded
and the intact layer”, and that the amount of m-ZrO, is gradually
reduced in this small region between a near-interface region with-
in the transformation and interface itself because of microstruc-
tural effects.

Thus, the shape of the boundary between altered zirconia and
the virgin material remains a subject of controversy and, if the
boundary is indeed a sharp one instead of gradual, then the kinet-
ics of the process may also have to be reinterpreted. To resolve this
problem, the only practicable way is to look for direct evidence,
which comes from cross sections of the transformed region pre-
pared by a gentle preparation method such as focused ion beam
(FIB) milling, followed by combined characterization techniques
such as scanning electron microscopy (SEM), electron backscatter
diffraction (EBSD) and pi-Raman spectroscopy, which is the subject
of the present work.

This study focuses on just one material, a 3 mol.% Y,03 TZP,
which is typical for dental materials. Whether the findings are true
for other materials and aging conditions should be investigated in
further studies.

2. Experimental

Pre-sintered rectangular white bodies of yttria-doped tetrago-
nal zirconia material (VITA InCeram YZ, 3 mol.% yttria (3Y-TZP);
VITA Zahnfabrik Rauter, Bad Saeckingen, Germany) with a small
alumina content <0.3 wt.% were sintered for 2 h at 1530 °C, yield-
ing a dense ceramic body (p=6.05gcm™?) with a median grain
size in the sub-micrometer range. The sintered samples with the
dimensions of ~11 x 11 x 5 mm did not receive any further sur-
face treatment after the sintering process. Up to three samples
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for each aging time and reference were chosen to evaluate the
uncertainties.

Sintered samples were analyzed by XRD and Raman spectros-
copy, where only tetragonal ZrO, was detected. With an alumina
content <0.3 wt.%, these methods do not allow detection of dis-
solved alumina or aluminous phases. XRD pattern analysis by Riet-
veld refinement gave no evidence for the presence of cubic
zirconia.

The sintered samples were hydrothermally aged by placing
them in an autoclave directly after the sintering process (SANO-
clav, Bad Ueberkingen-Hausen, Germany) under a humid atmo-
sphere at 134 °C and saturated water vapor pressure of 3 bar for
storage times between 3 and 200 h. For comparison, similar pre-
pared samples were used, stored in dry atmosphere at room tem-
perature for equal times.

The bulk samples were characterized by X-ray microdiffraction
with a Bruker D8 Discover GADDS 6/0 microdiffractometer
equipped with a Co-sealed tube, a HOPG-primary monochromator,
500 wm monocapillary optic with 300 um pinhole (IFG Berlin
Adlershof, Germany) and a 2-dimensional VANTEC-500 area detec-
tor covering 40°20 and psi (u-XRD?) [33].

The relative vertical analyzing depth of XRD in a material, in the
present case a surface layer, depends on the incidence angle of the
X-ray beam if the wavelength of the anode material and the mass
attenuation coefficient of the material remain unchanged. Owing
to the 0/0 setup used, the incidence angle can be chosen indepen-
dently of the detector. Therefore, the analyzing depth can be mod-
ified via the incidence angle. Incidence angles between 1° and 10°
result with the present setup in penetration depths between ~0.4
and ~4.2 pm, calculated with 99% of absorption in the material
with the Lambert-Beer law [34] (see Eq. (1)). But it must be kept
in mind that, on the one hand, the result is always a mean value
of the entire excitation volume with exponential decrease of infor-
mation with increasing depth and, on the other hand, the real
information depth depends strongly on the diffracted intensity of
the individual reflection that is analyzed.

For the first information regarding the time- and depth-depen-
dent amount of monoclinic zirconia in the subsurface region dur-
ing the aging process, the bulk samples were measured with
incidence angles varying from 1° to 10° and a detector angle vary-
ing between 39° and 30° to ensure always measuring the same 20
range.

The amounts of monoclinic ZrO, were then calculated using the
commonly accepted formula of Garvie and Nicholson [35] modified
by Toraya et al. [36], which gives information about the volume
fraction z, of the m-phase. To verify any interpretation from ana-
lytical methods, insight into the transformed subsurface areas was
obtained from local cross sections taken from those samples. This
is commonly done by mechanical cutting, grinding and polishing
processes, but for ZrO,-materials it is well known that mechanical
treatment induces the t-m transformation [4-8]. Therefore, the
investigation of mechanically prepared samples does not allow
one to distinguish between the transformations due to the aging
process and those due to the following preparation step.

To overcome this disadvantage, the cross sections were pre-
pared and characterized via a combined FIB/SEM system AURI-
GA®-CrossBeam®  Workstation (Carl Zeiss NTS GmbH,
Oberkochen, Germany) with a Ga-ion beam and a field emission
(FE) cathode at the NMI (Natural and Medical Sciences Institute
at the University of Tiibingen). Previous studies [37,38] confirmed
that the milling conditions chosen did not cause any artificial
transformation or re-transformation.

A limitation of this method is the low maximum depth of the
trench cut into the sample surface by FIB in a reasonable time.
To overcome this, the geometry of the section was modified by
milling the samples on an edge at an angle of 45° (Fig. 1). In this
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Fig. 1. SEM micrographs and schematic drawing (insert) of the FIB-milled diagonal
cross section on an edge of a sample.

way, the visible spatial resolution on the section is increased, and
the statistics are optimized.

Thus, two transformed surfaces were exposed, on the upper and
lower sites, and the unaffected material in the middle of the cross
section. The real depth of any investigated spot on the diagonal
cross section was recalculated geometrically. The cross section
had dimensions ~20 x 50 pm, which is large enough for further
investigations such as p-Raman spectroscopy and EBSD.

The microstructure of the samples was studied by FE-SEM.
Phase analysis was made by Raman spectroscopy using a confocal
Raman spectrometer with a laser wavelength of 532 nm and WiRE
3.3 software (Renishaw InVia Reflex, Gloucestershire, UK).

Additionally, the phase distribution was characterized in detail
by EBSD (FE SEM Leo 1560 VP, Carl Zeiss NTS GmbH, Oberkochen,
Germany, with an EBSD detector and associated HKL Flamenco
software from Oxford Instruments, Tubney Woods, Abingdon,
Oxfordshire, UK) at the Institute for Materials Science at the Uni-
versity Stuttgart Germany. To get a convincing result, the compli-
ance of each phase with the structures in the database was set to
be >85%. Collected data with less compliance resulted in white data
points, and hence the mean angular deviation was too high.

3. Results
3.1. XRD-measurements

3.1.1. XRD measurements with incidence angle fixed at 10°

p-XRD?-patterns (10° incidence angle) of sample surfaces aged
for 3-200 h are shown in Fig. 2. It is obvious that the intensity of
monoclinic phase increases with increasing aging time. After 72 h
of storage, no further decrease in the tetragonal main reflex and
no increase in the monoclinic reflexes can be investigated. Quanti-
fying these patterns by calculating the volume fractions of mono-
clinic ZrO,, the typical time-dependent behavior, commonly
described as sigmoidal, is shown in Fig. 3. The error bars come from
the mathematical fitting error (%2) of the reflex pattern analyses
and are in the range of ~3% of the calculated data. This corresponds
well with the typical sample-to-sample variation of ~+4%.
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Fig. 3. Quantified data from the XRD surface measurements with 10° fixed
incidence angle. The initial increase in the monoclinic phase fraction shows the
typical exponential curvature and “saturation” with no apparent further increase in
monoclinic phase after ~72 h.
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An initial incubation/activation is possible but statistically
insignificant and extends at most to a few hours, followed by
strong growth of monoclinic zirconia. After ~72 h, no further in-
crease is detectable, and the typical maximum amount of mono-
clinic ZrO, of 73% in 3 mol.% Y,05 TZP is reached. Therefore, the
present data agree with previous work [21,24,27]; after a certain
aging time, no further increase in the monoclinic phase amount
is detected. But owing to the fixed incidence angle and therefore
the limited analyzing depth at this point, no definite statement
regarding the spatial development of the monoclinic phase within
the transformed layer is possible.

3.1.2. XRD measurements with incidence angles <10°

Fig. 4 compares the results from measurements with differing
fixed incidence angles. The maximum monoclinic amount (~73%)
is approached at smaller incidence angles even in samples altered
for shorter times.

The interpretation of the data is not completely unambiguous.
However, from the values at 1° incidence, it is clear that the very
surface down to 400 nm has reached the saturation level of 73%
monoclinic phase already at a time of 12 h. And the data from
10° on samples exposed for 72 h and longer also have definitive
results: The complete section documented has reached this 73%
level. However, the depth of the section is ~4 um at a 10° incidence
angle, and thus the result does not indicate whether the layer con-
tinues to greater depths or not.
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Fig. 4. Quantified data from the p-XRD surface measurements as a function of the
incidence angle <10°, which corresponds to increasing analyzing depths. Low angle
data from near-surface areas show that the saturation level of monoclinic amount is
already reached after 12 h of hydrothermal storage.

The remainder of the data in Fig. 4 allow a number of interpre-
tations: either they reflect a distribution of intermediate amounts
of monoclinic phase in the whole section down to the individual
penetration limit (and several distribution patterns would be pos-
sible); or they reflect a layer of constant monoclinic amount (i.e.,
73%) growing in thickness and including a thickness exceeding
the penetration depth at longer times of hydrothermal aging.

3.2. SEM

As the FIB preparation is a time-consuming (~6 h) and expen-
sive way to prepare cross sections, not all the aged samples, which
were characterized by XRD, were used to prepare cross sections for
detailed characterization of the microstructure. Some specific sam-
ples were chosen, with aging times of 24 h, 48 h, 140 h and 200 h,
along with an unaltered reference sample.

To confirm that there is no influence of the preparation method
on the sample, a cross section of the sample without further hydro-
thermal treatment (0 h) was prepared via FIB directly after the sin-
tering (cf., Ref. [38]). Surface analyses by XRD before the FIB milling
process gave no evidence for monoclinic ZrO, on the surface or in
the subsurface region.

The SEM view of the cross section (Fig. 5) reveals a dense micro-
structure without cracks extending from the direct surface to the
deeper interior. The absence of twinning in the grains supports
the finding that no transformation at all occurred during
preparation.

Detailed characterization of the cross section by Raman spec-
troscopy also gave no evidence of any monoclinic amount, either
in the subsurface region or in the bulk material.

From these results, it is clear that FIB milling is an ideal tool for
preparing cross sections of ZrO, without inducing a transformation
process in the prepared area.

In contrast to Fig. 5, in all the FIB-milled cross sections of the
hydrothermal aged samples (Fig. 6) a zone of differing appearance
was observed, reaching from the surface down to some depth into
the bulk material. Within this zone, most of the ZrO, grains exhibit
a microstructure within the individual grain, which is interpreted
to reflect the typical twinning caused by the martensitic transfor-
mation to the monoclinic structure. Only a few grains within this
layer seem to be unaffected.

With longer aging time, this transformed zone expands deeper
into the interior of the sample. The interface is not completely flat,
as it follows grain boundaries of the original microstructure on a
small scale and roughly the surface profile on a somewhat larger
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Fig. 5. SEM micrograph of a FIB-milled cross section of an as-sintered sample
without further treatment, showing a fully dense and homogeneous microstructure
without any indication of a t-m transformation.

scale. It is important to point out that the interface between unaf-
fected and transformed material thus always shows a distinct bor-
der without any gradual decrease and has a fairly precise thickness.
Additionally, distinct cracks could be observed in this region,
beginning after 48 h of hydrothermal aging (Fig. 6b). They run
nearly parallel to the surface, which is in accordance with optical
investigations in other work [24,39,40].

To obtain information about the real thickness of the sample, it
must be kept in mind that the analyzed FIB cross section is not per-
pendicular to the surface. Owing to the modified preparation pro-
cedure, the cross section has an angle of 45° with respect to the
surface, Therefore, the measured thickness of the layer from the
SEM picture must be converted by an angle correction of /2/2.

The measured depth of the transformed zone of each aging time
is, as mentioned above, almost constant, with an error in the range
of the grain size, in the present case ~0.8 um. After 24 h, the trans-
formed layer has a real thickness (corrected from the diagonal
cross section to the observed depth; see Fig. 6a) of ~1.8 um (this
corresponds on the SEM-picture ~2.5 um). After 48 h, the real
layer thickness is ~3.5 um, after 140 h ~8.3 um and after 200 h
12.6 um (Fig. 6d). From these optical observations, one can con-
clude that the thickness of the transformed layer increases linearly
with time (Fig. 7) at a rate of 0.0624 um h .

3.3. EBSD mapping and Raman spectroscopy

To confirm that the martensitic twinning observed by SEM is
indeed caused by the transformation to monoclinic zirconia, p-
Raman spectroscopy and EBSD were used.

To investigate the transition region from transformed to unaf-
fected material with EBSD, a 200-h-aged sample was chosen. The
results are shown in Fig. 8, in which it is plain that the monoclinic
phase is the main phase present in the previously observed regions
with twinning features. Some residual tetragonal grains are pres-
ent in this area, which corresponds well to the information from
XRD. Again, the sharp border to the zone of tetragonal zirconia in
the bulk material is visible, with no gradual decrease in between.

In the core zone with tetragonal zirconia, the grains appear to
be decorated by monoclinic rims. It is not certain whether this is
due to a structural distortion of rims in general, which causes the
program to interpret these parts as transformed or ill identifiable,
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Fig. 6. SEM micrographs of the cross sections (45° cut) after different times of hydrothermal storage. The dashed line highlights the border between transformed (twinning
visible) and virgin material. Note that the displayed depth of the transformation front has to be recalculated to yield the true vertical depths of 1.8 pm, 3.5 pm and 8.3 pm in
(a), (b) and (c), respectively. The depth of ~12.6 pm for the condition of (d) has overrun the visible section.
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Fig. 7. Transformed layer thickness determined in FIB cuts (cf,, Fig. 6) as a function
of storage times at 134 °C. A linear rate constant of 0.0624 um h~' (=1.5 um day ")
is obtained with r* > 0.98. Error bars correspond to the microstructure with a grain
size of ~800 nm.

or whether this is indeed a transformed rim, but due to the trans-
port of the section, exposing it to moist air. Without further clues
from careful studies, the evidence points rather towards a clear-
cut grain-to-grain boundary.
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Additionally, the FIB-milled area of each specimen was mea-
sured by Raman spectroscopy. In Fig. 9, a typical mapping by
p-Raman spectroscopy of the 140-h-aged sample is shown. The
border between the untransformed and transformed zone is again
clearly detectable and in very good agreement with the SEM
results and also with the EBSD measurements. The visible gradient
of the monoclinic intensities directly at the sharp border is an
artifact of analysis, as discussed below.

4. Discussion
4.1. Raman spectroscopy and the transition shape

In Fig. 9, Raman spectroscopy seems to indicate a gradual
change over ~20 um in the transition between transformed and
unaffected zirconia. This is a measurement artifact caused by the
geometry of the analyzed volume. As shown in greater detail in
previous studies [41-43], the zone, from which information is
gathered in confocal Raman spectroscopy is not confined to the fo-
cal point. The double cone of penetrating rays together with path-
way-length-dependent absorption creates an information zone,
which, for the case of the optically transparent zirconia and the
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monoclinic

tetragonal

Fig. 8. SEM micrograph indicating the location (rectangle) of the EBSD map to the
left of it. The sample was autoclaved for 200 h at 134 °C. Areas identified as
tetragonal zirconia are shown in black (blue), monoclinic in gray (red). Areas of
non-identified phases are shown in white. The border of the transformation front
obviously coincides with the border to twinned grains in the SEM micrograph.
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Fig. 9. Raman-mapping of the cross-section of a sample after 140 h at 134 °C. No
monoclinic signals are shown in black (3), and strong monoclinic signals are shown
in dark gray /red (1), exemplified by representative Raman spectra left to the points
marked on the map.
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present laser wavelength, extends to several tens of microns into
the material, despite a focal area only 1 pm diameter. This is de-
picted schematically in Fig. 10, where the resulting phenomenon
for the present cut edge is visible: a sharp boundary will occur as
a blurred edge, because the spectra contain varying amounts of
information from the underlying zone.

Taking this into account, the results of Mufioz-Tabares et al.
[24] may be reinterpreted to support the present findings of a
sharp edge. The recent study of Wulfman et al. [30] similarly
showed a plateau in the monoclinic amount in the measured vol-
ume after 90 h of aging in Ringer solution at 130 °C. The authors
calculated a homogeneous degree of 80% v, for the Raman spec-
troscopy measurements, extending up to 20 pm after this aging
time. They guessed, but did not study, the nature of the interface
to the unaffected material. The interpretation of a maximum in
monoclinic phase at ~2.5 um seems not to fit the result above
and may be due a focus problem, because the absolute intensities
from micro-Raman studies always have a maximum when focusing
slightly inside the sample—another effect of the analyzing volume
here (see also Dorn et al. [44]).

4.2. XRD of a sharp moving boundary

Previous works stated a maximum transformation depth of
11 um [8] and 6 wm [20], respectively, combined with an exponen-
tial decrease in the first few micrometers [20], hence a gradual
appearance of the monoclinic layer. Another work stated a thick-
ness of the degraded layer of 6 + 2 um, based on Raman spectros-
copy measurements on cross sections [24].

The work of Gaillard et al. [45] determined the thickness via FIB
cross sections on degraded material, similarly to the present work.
They showed that the thickness of the layer depends on the mate-
rial and the grain size, but their maximum investigated depth of
the transformation was ~6 pm. Chowdhury et al. [26] stated a
dependence between monoclinic fraction in mole per cent and
layer thickness, although the equation used for the quantification
from Ref. [35] is based on volume per cent. This resulted in a max-
imum of transformation of 78 mol.% of monoclinic zirconia. At this
stage, the layer reaches a thickness of up to 8 pm.

All these studies reflect a transformation depth for a specific
storage time of the samples, but are not evidence for a maximum
depth of the layer.

Depth profiling from XRD data was discussed by Gremillard
et al. [46], who explicitly mentioned the absorption problem dis-
cussed below. A consequence of this problem is that correct values
are obtained if these patterns are deconvoluted appropriately.
However, this is impossible without knowledge on the character
of the interface (gradient or sharp boundary) and the character of
the transformed layer.

The present investigations do provide this information, and thus
the sigmoidal trend of the development of the monoclinic phase
amounts in Fig. 3 is seen as the result of a distorted averaging phe-
nomenon. XRD integrates over the whole measured volume, and a
moving boundary will simply record differing ratios of a mixture of
the upper and lower layer. However, the additional distortion
comes from the changing absorption: the X-rays, which detect
the lower layer, are more strongly absorbed on the way to the layer
and back to the detector, because there is an exponential increase
in absorption with depth, which is described by the Lambert-Beer
law:

/1o = exp(—ecd) (1)

where [ is intensity infout, ¢ is the extinction coefficient, c¢ is the
concentration, and d is the penetrated thickness.

The apparent saturation limit of the sigmoidal curve is then ap-
proached, when only one homogeneous transformed layer is
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volume,

present up to the maximum X-ray analyzing depth. The value of
this limit thus expresses a reality: the saturation of a volume of zir-
conia that will not transform further because of residual stresses.
This coincides with previous work [19,23,31,45]. The transforma-
tion front, however, continues to move ahead underneath the
ascertainable volume of the X-ray beam.

This is demonstrated by the samples after 140 h and 200 h,
where XRD shows no further increase in the monoclinic amount.
But in the cross sections (Fig. 6), a further proceeding of the trans-
formation into the bulk material is clearly visible.

4.3. Kinetics of alteration

The three states of the MA] law are consequently explained by
methodical limitations of the individual analytical method used.
The first stage, the nucleation period, is possibly a physical reality
for the transformation in zirconia in other materials or conditions,
but not necessarily to explain the data here. In agreement, Lawson
[12] already stated in 1995 that there is no significant incubation
time at 134 °C for this material. Whether 3Y-TZP with differing
grades has different transformation rates or shows real incubation
periods is not the focus of this study, but a subject for future work.
However, the recent work of Kosmac and Kocjan [31] strongly
points towards this. Other studies, which observed long incubation
periods at lower temperatures (e.g., Chevalier [9]) should be dis-
cussed together with the mounting data sets in the literature,
but this is outside the context of the present paper.

From the discussions above, it is clear that surface XRD data of
3Y-TZP at 134°C cannot distinguish artifact from reality. The
“exponential growth period” of the MA] model has to be inter-
preted as the distorted consequence of a linear layer-growth com-
bined with the Lambert-Beer law, as already analyzed by Lawson
[12].

Some of the data from literature can now be reinterpreted with-
in the picture of a continuously growing transformation layer:
Marro et al. [23] reported a layer thickness of ~1.2 um after a
10 h annealing time, which correlates perfectly with the present
experiments. Lilley [1] reported a layer thickness of >100 pm after
hydrothermal aging at 120 °C for 1000 h. In the study by Lepistd
and Madntyla [47], the “layer was so thick that it delaminated from
the surface” after 2000 h of annealing at 150 °C.
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Thus, the present authors believe that other studies and data on
other materials involving zirconia are also to be interpreted to re-
flect simple linear layer growth kinetics. A detailed discussion of
the literature and authors’ own results will be published else-
where. It should be noted that it is very likely that material (type
and concentration of stabilizer, impurities and additives such as
alumina), structural (grain sizes) and environmental details (e.g.,
Pu,0. Protar) are most likely to change the rate constant and possibly
the transformation limits. It is beyond the effort of this study to
evaluate this.

4.4. Modeling the aging kinetics

The discussion above leaves the question of whether and how
surface XRD data can be used to infer true kinetics. An obvious
choice would be the deconvolution of the data. However, the pen-
etration depth of the X-ray beam, or more precisely the detection
depth of the diffracted signal, depends on several factors, such as
wavelength (energy) and primary flux of the X-ray beam, detector
sensitivity, incidence and diffracted angle. Accurate values for I
intensities will thus be hard to obtain.

To interpret the data, the data set must be split into two parts:
at the time when the maximum monoclinic amount has been
reached, not only is the value of the residual tetragonal detected,

1001

& 2] =]
=] =1 =]

L]
=]

Intensity on the detector [%] ratio (I/l))

o

0 1 2 3 4 5 6 7
Penetration depth [um]

Fig. 11. Detected signal Intensity ratio (I{Iy) (%) as a function of the depth, from
which the signal is created. Values were calculated for ZrO, with 10° incidence
angle and Co K, radiation in reflective mode.
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Fig. 12. Monoclinic volume fraction as calculated from XRD (10° fixed incidence angle) as a function of autoclave storage time. Top x-axis indicates the thickness of the
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gray shaded uncertainty time. The horizontal gray shaded uncertainty area comes from the constant maximum monoclinic fraction determined after a long time exposure.
The uncertainty areas meet at values corresponding to the coincidence of transformed layer depth and maximum analyzing depth of the XRD setup used.

but it must coincide with the detection limit for the X-ray-condi-
tion used. In the present sample material and instrument setup
(Co K, radiation, reflective mode: 10° incidence angle and the area
detector at 30° therefore covering a range from ~20° to 60° 26) the
maximum analyzable layer thickness was attained after 48-72h
(Figs. 3 and 12). At this time, the FIB study with the rate constant
of 0.0624 um h~' from Fig. 7 indicates a layer thickness of 3-
4.5 nm. This correlates well with the maximum penetration depth
calculated in the classical way according to the Lambert-Beer law
(see Eq. (1)). Fig. 11 shows the remaining intensity on the detector
with respect to the penetration depth. Most of the detected signal
derives from the first 4 pm (regarding the setup with Co K, radia-
tion and an incidence angle of 10°).

From the data derived above (Fig. 12), i.e., the time the maxi-
mum analyzing depth coincides with the constant value of mono-
clinic fraction, one may already derive a kinetic value, because
without a significant incubation period, the linear kinetics go
straight through the origin, and the rate constant is calculated sim-
ply by dividing the analyzing depth by this time.

The second method for deriving a linear rate constant from XRD
data is also the consequence of the absorption problem: regardless
of the correctness of the calculated values of the volume fraction,
one must follow formally the exponential function of the Lam-
bert-Beer law. Therefore, the section of data, until the analyzing
depth is reached, must have the mathematical form:

Xm = kln(t) (2)

Xm describes the monoclinic amount, t is the storage time, and k is a
constant.

The value of k is not of interest here unless one wants to decon-
volute the data physically. But once the analyzing depth is reached,
the calculated data for X,;, will no longer follow the curve according
to Eqg. (2). When the correlation breaks down, there is a second clue
to the time for layer thickness to coincide with the analyzing
depth. This is shown in Fig. 12 as well. Similarly, this time-
thickness point is a straight reflection of a rate constant in the
absence of a nucleation period.

A positive check or verification of the rate constant is then ob-
tained by preparing just one FIB section from a sample near this
critical point.
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Kosmac and Kocjan [31] also used cross sections for gaining the
real transformation depth into the material and compared these
results with their XRD data. They used Cu K, radiation, penetrating
deeper into the material. Consequently, they should see their max-
imum transformable monoclinic amount at a later stage of aging,
corresponding to the maximum penetration depth of their XRD
setup.

4.5. Transformation nucleation

The EBSD-measurements show a distinct border between trans-
formed and unaffected material. The unaffected material, hence
the tetragonal region, shows indications for some monoclinic zir-
conia mainly on grain boundaries. The appearance of this phase
on the present sections is attributed to a storage time between
the FIB milling and the analyses by EBSD, during which they were
exposed to external influences.

Monoclinic zirconia distributed around the grains could be
interpreted as the appearance of nuclei as envisaged in several
models [11]. It would favor a scenario described by Tsukuma
[48], who argued for a start at the grain boundaries (see Ref.
[47]) and a further development into the grain center with time.

This is certainly not the whole story, because in the investigated
transformed layer one sees either transformed grains or untrans-
formed grains and no sign of partially transformed grains with
accordingly thick rims. The linear increase in the transformed zone
with time, and thus with a constant transformation rate, which
was also noted by Lilley [1], Lepistd et al. [47,49] and Lawson
[18] indicates a non-diffusion controlled process such as an “auto-
catalytic” self-propagating transformation [24]. Lepisto et al. [49]
reported the enrichment of OH ™ ions only in the surface of humid
aged samples as detected by XPS, so they concluded that these ions
nucleate the t-m transformation. However, they showed that OH™
ions do not extend throughout the transformed layer, and inter-
preted this as evidence for an autocatalytic process “without the
requirement of continued hydroxyl ion involvement”.

The emerging idea for the process would then involve an unim-
peded penetration of water constituents in the transformed layer—
which seems plausible in view of the cracks formed—and a kinetic
control by the reaction velocity of these water constituents with
the surface of the zirconia grains. Once a critical value is reached,
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the grain transforms completely, exposing the next grain to the
wet condition. All in all, linear kinetics then prevail.

5. Conclusions

The present results, especially the investigation of the FIB cross
sections via SEM and EBSD, present direct evidence of the transfor-
mation behavior after different aging times. It is shown that the
transformation process from tetragonal to monoclinic ZrO, under
hydrothermal conditions (134 °C{3 bar saturated water vapor pres-
sure) in 3 mol.% Y-TZP produces a well-defined region of mono-
clinic ZrO, with amounts of ~73%. The layer itself expands
continuously and linearly into the depth of the material with
increasing time. Gaining this information, the FIB-milled cross sec-
tion investigations are most essential and the basis for further
analyses.

No significant gradient is detectable in this layer, which ends up
with a distinct border to the untreated bulk material with a rough-
ness on the grain scale.

From these results, it is now possible to interpret the results of
the XRD near-surface measurements correctly. This means that the
transformation layer starts already consisting of a fixed amount of
monoclinic ZrO, (the true saturation limit, which depends on the
material) nearly from the very beginning and proceeds without
growth restriction. Any reported so-called saturation limitations
with time are only due to the limited individual penetration depth
of the analytical tool used, e.g., XRD or Raman spectroscopy. With
the direct investigation of the FIB cross sections via SEM, it is now
possible to “translate” the quantified XRD results correctly into a
real layer thickness, as long as the analytical setup and the aging
parameters can be clearly distinguished.

The present authors envisage the kinetics to be controlled by
the reaction velocity of water or its constituents with the rim of
zirconia grains, which are contacted by water through unimpeded
access within the transformed layer. The autocatalytic transforma-
tion of single grains opens the pathway into the depth of the mate-
rial, where the reaction velocity again takes control.
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Appendix A. Figures with essential colour discrimination

Certain figures in this article, particularly Figs. 8, 9, and 10 are
difficult to interpret in black and white. The full colour images
can be found in the on-line version, at http://dx.doi.org/10.1016/
j.actbio.2012.08.032.
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Abstract

This work follows a study on hydrothermal aged 3Y-TZP bioceramics, which showed that the surface
X-ray diffraction data from moisture exposed samples give distorted results, reflecting a simple linear
growth of a partially transformed layer from the surface into the interior. There is no indication for a
leveling off or retardation of this growth at elevated temperatures (134°C) and here we present
evidence that this is probably true at body temperatures as well. However, the rate constants at body
temperature for the studied material are low and indicate a long lifetime. It should be noted that this
statement is specific and other materials with minor changes to chemistry or microstructure may
behave much better or much worse under those conditions. Furthermore slow crack growth and crack
interactions are not yet investigated and may necessitate a minimum of low-temperature degradation
susceptibility to ensure reliable long-time use.

Introduction

Zirconia stabilized by 3 mol% yttria is a common material for dental applications and is used
successfully as evidenced by in vivo studies [1]. The use of this material in medical applications is not
restricted to dental applications but also well known as prosthetic hip and knee joint replacement [2,
3], for medical devices etc.

However, a problem of the material became manifest already in the nineteen-eighties [4-7]: the
contact with water or moist atmosphere at moderately elevated temperatures lead to phase
transformations associated with the loss of strength. Consequently, in 1997 the FDA organization
warned against the use of zirconia parts', if they were subjected to steam sterilization treatments,
because the mechanical properties may degrade from such procedures.

Ever since these times, there were numerous studies on the low-temperature degradation [8-13] in
Y-TZP and related materials. Most experiments were conducted at hydrothermal conditions above
100°C in order to accelerate the progress of degradation to be able to follow it in reasonable times.
From such studies we know also some boundary conditions to counteract low-temperature
degradation, namely by replacing yttria [14], adding alumina or changing the grain size [15, 16].

Nonetheless there is a lack of data with clear evidence for the kinetics and the impact of
low-temperature degradation at conditions of application with T =~ 37°C. The in vitro studies in
simulated body fluids show either no effect at all [17] or so strong that a use was not recommended
[18]. Even in powder experiments it did not become clear whether water was entering the zirconia at
all [19] despite the strong evidence from other studies at higher temperatures [20].

A drawback of published data on the kinetics of low-temperature degradation is the indirect
character of the evidence for low-temperature degradation progress. Usually surface analyses by
X-ray diffraction or Raman spectroscopy are the methods to prove and quantify the process.
Analyzing ordinary cross sections of corroded samples would be the method of choice but is
hampered by two things: Often the influenced zone is very thin and mechanical sectioning can ruin
the zone near the surface. Secondly, the mechanical treatment of the section preparation is capable to
induce phase transformations [21, 22] and hence artifacts for the investigation are at hand. It is only

" http://www.fda.gov/MedicalDevices/Safety/AlertsandNotices/PublicHealthNotifications/ucm062472.htm
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with the ascent of the focused ion beam technology that gentle sectioning became a reality for
zirconia. We were able to show that no artifacts were present after the manufacture of lamellae,
ditches or cuts in samples of our material as prepared at the NMI Rcutlingen2 [23].

Material and Experimental Procedure

The materials were made from semi-manufactured products from the line for commercial dental
products. Each sample came individually slip casted and presintered at 1100°C in a vacuum furnace,
hence as white body of yttria-doped tetragonal zirconia material (“VITA InCeram YZ”, 3 mol.-%
yttria, 3Y-TZP with a small alumina content <0.3 wt.-%). These bodies were sintered for 2 hours at
1530°C in air to fully dense ceramic bodies (p = 6.05 g/cm’) with a median grain size of ~ 0.6 um and
consisted only of tetragonal ZrO,, according to Rietveld-analysis of X-ray diffraction data. Neither
any monoclinic nor cubic phase was detected within the resolution limit of a few percent. No
machining procedure was necessary.

The sintered samples were placed in exsiccators with either a standard silicagel desiccant ("dry")
or with a cup of water below the sample base mimicking the moisture typical for conditions within the
human mouth (= 7000 Pa(H;O) ). The closed exsiccators were then put into a drying cabinet to keep
the temperature constant at 37°C.

The bulk samples were characterized by X-ray microdiffraction with a BRUKER D8 Discover
GADDS 6/0 microdiffractometer equipped with a Co-sealed tube, HOPG-primary monochromator,
500pm monocapillary optic with 300um pinhole (IFG Berlin Adlershof, Germany) and a
2-dimensional VANTEC-500 area detector covering 40°20 and y (p—XRDZ).

The microstructure of the samples was studied by FE-SEM. Cross sections were prepared and
characterized via a combined focused ion beam/scanning electron microscope (FIB/SEM) system
AURIGA® - CrossBeam® Workstation (Carl Zeiss NTS GmbH, Oberkochen, Germany) with a
Ga-ion beam and a field emission (FE) cathode at the NMI (Natural and Medical Sciences Institute at
the University Tuebingen).

Results

In Fig. 1 the results of the exposure of our material to moist conditions at 134°C and 37 °C (Figs.
la and b, respectively) as analyzed by a Rietveld calculation from surface XRD (10° angle of
incidence) are shown. The mathematical uncertainties of calculated data are in the order of 8-10% for
values of Xm > 5%.
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Fig.1: Monoclinic fraction of 3Y-TZP zirconia as detected by surface XRD after exposure to
moist air at 134°C (Fig.1a) and 37°C(Fig. 1b)

“ Naturwissenschaftliches und Medizinisches Institut an der Universitéit Tiibingen in Reutlingen ("NMI")
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From Fig. 1 several things should be noted: The hydrothermal treatment at 134°C gave a time
dependency, which can be fitted very well with an exponential law, which breaks down for exposures
at long times. At long times we rather have a constant value of about 73 % monoclinic Zirconia. The
fit of the data is nearly pointing straight through the origin. Hence we do not need an incubation
period to explain the data (the 3.9 h of the fitted line are within the error). Typical data sets from 37°C
(we have omitted two incomplete data sets) do follow an exponential law for all exposure times very
well. However, the level of monoclinic fraction reached, even after more then 30000 hours, i.e. more
then three years, is only in the 30%-range. In those data we have an indication for a significant off-set
of the fit origin from 0, an incubation or nucleation period of about 1000 h.

The data from the simple dry treatments at 37°C do show a much greater spread and are more
difficult to interpret. This is exemplified with a single sample set (Fig. 2).
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Fig. 2: Example (Probe 12) for the problem of interpretation of the kinetics for vineng

monoclinic fraction development of 3Y-TZP Zirconia as detected by surface §v1dence: .al] n af]l the
XRD after exposure to dry air at 37°C: both linear and exponential fits are Interpretation of an

possible with similar coefficients of determination exponential trend for
each individual set,

but with differing incubation periods, after which the process starts, is compelling. It is as yet unclear,
what is influencing this period. However, a rather strong effect must be achieved by small variations
as the samples came from one material with identical treatments.

Discussion

As we have shown in detail in a fore coming paper [24] the surface XRD data have to be translated
into real kinetics, because the exponential form of the curves in Figs. 1 to 3 are merely an artifact. In
reality we have shown in the mentioned paper for the hydrothermal treatment at 134°C that the
progress as observed in FIB-cuts is the formation of a layer with limited transformation (app. 73% for
our 3Y-TZP), which progresses linearly with time into the sample interior. The exponential functions
in Figs 1 to 3 do only reflect the basic law of Lambert-Beer for extinction of waves, which becomes
exponentially stronger with depth of penetration (I/I = exp (-p -d), I: intensities out/in, u: linear mass
extinction coefficient, d: penetrated thickness).
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Fig. 3: A larger number of data sets for the monoclinic fraction development of 3Y-TZP Zirconia
as detected by surface XRD after exposure to dry air at 37°C with consistent exponential fits

The deviation from such a function in Fig. 1 at long exposure times reflects the time, when the
layer covers the complete
analyzed depth for the method
at hand, in our case about 3.5
pm (for Co-Ka radiation with
10° incidence angle and the
used set-up).

The XRD data from the
low temperature sets do not
deviate from an exponential
trend (Fig. 3). In the
FIB-section of a sample kept
at 37°C in dry conditions for
31700 h (=3.6 years) (Fig. 4)
we can see a surface layer of
monoclinic Zirconia
extending about 1-2 um into
the material. Please note that
the figure comes from a tilted
section and the depth
estimation has to be corrected.

Even though we do not
know whether the constant
amount of about 73%,
reflecting a complete
coverage of the penetration
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Fig. 4: FIB section from a 3Y-TZP sample exposed for 3.6 years dry
conditions at 37°C: A layer of largely monoclinic Zirconia, visible by
the typical lamellae-texture, extends 1-2 pm into the material
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depth (= 3.5 um) by the transformed layer at 134°C in moist atmosphere, is applicable to the low
temperature data, we can compare the FIB-section derived layer thickness from those data sets with
the nominal monoclinic contents from XRD and find reasonable agreement.

Furthermore we can compare the dry and moist behavior at application conditions (Fig. 5). We
would like to emphasize that this is only valid for the selected samples and done to set the scene for
the discussion of the risks associated with the low-temperature degradation at body temperatures.

From Fig. 5 it becomes plain that the difference between moist and dry exposure is not so large at
long times as one may envisage. The process of surficial transformation under dry conditions may

start significantly later.

35 The process has to be related to
the risk at hand. A very crude
30 Q-- /,/ estimation could be based on the
e _ / Griffith criterion for the fracture
& 25 ? toughness controlled strength of
o o brittle  materials. Assuming a
g 20 B o A standard quality with G, = 900 MPa,
- / a Kic of 7 and ©'* as geometry
2 15 ‘ ’ factor a flaw size of approximately
3 : g 20 pm is necessary to break the
e 10 material at this high load.
g o Extrapolating the approximately
5 g 2um after 3 years in a linear fashion
e - which is a rather conservative
0 model - then the strength limit is not

0 10000 20000 30000 40000

reached before about 20 to 30 years.
Time (hrs) These are rather good news to the
patients and fits to the clinical
Fig. 5: Comparison of dry and moist degradation behavior of experiences so far.
3Y-TZP at 37°C for selected samples.

Conclusions

A typical kind of bioceramic, 3Y-TZP, can be prone to low-temperature degradation under
application conditions, i.e. 37°C, with or without moisture exposure.

The kinetics of the progress of transformation into the monoclinic phase can not be deduced
directly from surface X-ray diffraction data. A translation of those needs independent evidence,
preferably from FIB-sections.

For the material tested (containing a small amount of Alumina) a growth rate of about 0,06 um/h at
134°C has been established [24]. If this continuous layer growth is true at application temperatures as
well, and as yet we have no contradictive evidence, then the rate is only in the range of pm/year.

This is - measured against a Griffith failure criterion - a very promising result for a strong and
tough ceramic like 3Y-TZP. However, we have not evaluated the behavior of cracks under dynamic
conditions, where slow crack growth in cyclic stress and an interaction of neighboring flaws to form
larger ones has to be taken into account in the evaluation of life-times for medical ceramics.

Thus it makes sense to look for an improvement of bioceramics towards a less susceptibility
against moisture exposure to ensure a high reliability and extremely low failure probability.
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longevity of these ceramics more rigorously. In addition, we show reproducibility complications of
accelerated aging tests by the use of different autoclaves and possible implications for standardized
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1. Introduction

The longevity of the widely used 3 mol.% yttria-stabilized
tetragonal zirconia polycrystals (3Y-TZP) for biomedical applica-
tions such as dental bridges and implants or prostheses remains
a matter of debate. The structural reinforcement by the phase
transformation from the tetragonal into the monoclinic crystal
structure of zirconia, known as transformation toughening [1], en-
ables the material to attain good mechanical properties required
for biomaterial applications. However, if the transformation occurs
as a widespread surface feature, compressive stresses induced by
volume extension of transformed grains may result in crack forma-
tion and propagation. This leads to a deterioration of the mechan-
ical properties and may eventually result in ultimate failure of the
material. Consequently, this t — m transition can be both benefi-
cial and detrimental to the properties and the lifetime of the cera-
mic. The distribution and the amount of transformed ZrO- are thus
key factors determining whether such transformation has an
advantageous or adverse impact.

The structurally detrimental phase transformation is known as
low-temperature degradation (LTD) [2-5], because this aging pro-
cess of the material occurs at moderate temperatures below 400 °C
and was found to be most rapid over the temperature range be-
tween 200 and 300 °C [6,7]. In numerous studies [8-12] the influ-
ence of water or water vapor on the transformation has been

* Corresponding author. Tel.: +49 7071 2976805; fax: +49 7071 293060.
E-mail address: Melanie.Keuper@uni-tuebingen.de (M. Keuper).

discussed. Guo [13] and Lawson [6] gave good overviews regarding
the inferred mechanisms which have been discussed elsewhere
[14-16]. Yet the kinetics, their rate constants and other details
such as the possible difference between the attack by water vapor
and liquid water remain unknown.

At room or body temperature the transformation is a slow pro-
cess, becoming significant only after years. Unfortunately there are
very few long-time aging studies of zirconia when used as a bioma-
terial [ 16], such as from Affatato et al. [17-19] and Piconi et al. [20],
and the few studies available did not always deal with zirconia as a
pure bulk material. Therefore, predictions on the rate of LTD at
body temperature have hitherto been based on hydrothermally
accelerated aging experiments at elevated temperatures [21], and
a true lifetime prediction involving crack-growth models is impos-
sible. Furthermore, the gap between LTD predictions and the real-
ity of medical restorations and implants leaves uncertainties, both
because it is not clear whether the process at higher temperature is
identical to that in the low temperature range and can thus be cor-
rectly extrapolated, and because “the uncertainty associated with
the determination of the activation energy is generally high” [16].

One should note that accelerated transformation investigation
has a direct relevance to medical application, especially if the
material has to be sterilized in the same way as other surgical
appliances. This is particularly the case for repeated use, as the typ-
ical process includes steam sterilization at 134 °C and conse-
quently this temperature was chosen for aging samples of Y-TZP
in an autoclave. In an earlier study [22] we investigated the aging
behavior of zirconia in an autoclave from SANOclav (see Section 2).

1742-7061/$ - see front matter @ 2013 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
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For this study, a new dataset using a new autoclave from Systec
(2.2) was generated for comparison purposes in order to examine
reproducibility of this method.

The samples were then examined by non-destructive but indi-
rect methods, mainly X-ray diffraction. Several models for transfor-
mation behavior, speed and progression on the basis of quantified
X-ray diffraction (XRD) data can be found in the literature. In a
previous publication [22]| we showed for a commercially available
3Y-TZP, typical for dental use, that LTD forms a layer with a con-
stant maximum amount of monoclinic phase that exhibits a sharp
boundary to the unaffected area. This was evidenced on cross-sec-
tions prepared with a focused ion beam (FIB), a powerful prepara-
tion technique also employed successfully by Gaillard et al. [23],
Soldera et al. [24], Sanon et al. [25] and Dehestani et al. [26].

We could also show that this accelerated transformation initi-
ates without detectable incubation period at this temperature
(134 °C) and that the layer grows linearly with time. The finding
of continuous linear kinetics for the layer in hydrothermal aged
samples [22] was also confirmed by the work of Dehestani et al.
[26], who aged their samples at 90 °C in water.

Only with this knowledge the XRD data may be interpreted cor-
rectly, as the latter represent indirect information, yielding mean
values for a finite analyzed volume. Two parameters may then be
extracted: (i) the amount of maximum transformable tetragonal
zirconia; (ii) the velocity of the transformation front. These proper-
ties may be specific to each material and process mode used. Addi-
tionally, any given X-ray wavelength and boundary condition
yields a different characteristic maximum inferred information
depth. If this specific depth can be calculated, the distinct time per-
iod, after which no further increase of the monoclinic phase is
detectable with XRD, reveals two important characteristics: first,
the upper limit of attainable monoclinic phase in a volume of
material experiencing LTD; and secondly, the time at which the
advancing layer front has reached the maximum information
depth of the X-ray beam. Both points provide insight into the rate
constant of transformation. Of course, the layer continues to grow
below this depth without causing changes to the surface analysis
data from XRD.

The aim of the present study was to explore the applicability of
the above model to material aged at human body temperature.
Earlier surface XRD data could not answer this question, because
the transformed layer did not reach the maximum penetration
depth of the X-ray beam in manageable times. Therefore neither
the maximum amount of monoclinic phase for 3Y-TZP at body
temperature nor a time-depth data pair, from which a possible lin-
ear rate constant could be extracted, is known with certainty.
Therefore the statement that ~8 h of steam sterilization at 134 °C
corresponds to ~40 years in vivo at 37 °C [27] cannot be verified
based on XRD data.

To improve the situation we investigated the t — m change in
as-sintered samples under different storage conditions over a per-
iod up to ~1500 days at human body temperature in a number of
samples to achieve higher statistical relevance. Some data from
this study were published previously [28].

2. Materials and methods
2.1. Materials

Rectangular pre-sintered zirconia white bodies of 3Y-TZP (VITA
InCeram YZ: ZrO, containing 3 mol.% Y,0; and a small amount of
alumina (<0.3 wt.%)) were sintered in air at 1530 °C for 2 h into a
dense ceramic body (p=6.05gcm3). The median grain size,
investigated with scanning electron microscopy (SEM), is deter-
mined with optical image analysis to be ~700 nm, which is in
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the same range of the manufacturer's data (500 nm), not exceeding
1um. Dimensions of the sintered specimens were
11 x 11 x 5 mm. These samples did not undergo any further treat-
ment such as grinding, polishing, etc. SEM images show a dense
surface with a topology of ~1 pm.

Analyses of the material directly after the sintering process (the
“as-sintered” case) by X-ray diffraction only showed the tetragonal
phase of zirconia without any monoclinic phase present. No free
alumina could be detected. The date following the sintering pro-
cess is the t = 0 point for our investigation of the degradation.

2.2. Methods

For the accelerated sample aging two different autoclaves were
compared. First experiments were carried out using a conventional
autoclave from SANOclav (Bad Ueberkingen-Hausen, Germany).
The aging temperature of 134 °C was controlled by a thermocou-
ple. More recent experiments were conducted in an autoclave
“Systec DX 23" (Systec GmbH, Wettenberg, Germany). This
autoclave allows constant temperature control of 134 °C and corre-
sponding water vapor pressure of 3 bars more precisely. Further-
more we could realize a fast heating ramp and a short cooling
time after aging. In this manner the effective time of aging is also
defined more precisely.

For the long-time evaluation of aging at human body tempera-
ture the samples were stored in desiccators, which were filled either
with silica gel desiccant (“dry”, P}/ § ~ 1Pa) or a cup with distilled
water (“humid”, P/ § ~ 7000 Pa) immediately after sintering.

Altogether 19 specimens “prepared” in the same way were
stored for an extended time under these conditions. The closed
desiccators were kept in drying cabinets at 37 °C for periods up
to more than 4 years. The phase development was then measured
at periodical time intervals for each sample.

We used X-ray microdiffraction (u-XRD? [29]) to analyze the
surface area and the first few micrometers below the surface. It
was performed on a Bruker D8 Discover GADDS ©/0-microdiffrac-
tometer (Bruker AXS GmbH, Karlsruhe, Germany) with a Co-anode
(wavelength 2 =1.79 A) at 30 kV and 30 mA with a HOPG mono-
chromator and monocapillary optics of 500 um and pinhole of
300 pum in diameter. Measuring with Co ensures a good angle res-
olution and guarantees a surface-sensitive analysis. For the present
study we fixed the incident angle at 10°. Even with the compara-
tively small spot size of 300 pm (full width at half maximum) a
surface area of many hundreds of um? is measured, which ensures
a statistical acquisition in each measurement due to the small crys-
tallite size of the material and hence the high number of measured
grains. However, for better reliability and to check the reproduc-
ibility, each sample was measured several times at different posi-
tions. As the results of the diffraction patterns didn't vary, only
one was chosen for further quantification.

The general area detector diffraction system (GADDS) (HI-STAR
and latest data with VANTEC500, both Bruker AXS GmbH, Kar-
Isruhe, Germany) enables two-dimensional (2D) real-time mea-
surements with a 26 and psi-range of ~30° or 40°, respectively.
Due to the large 20 range (Co K) of 25-54° (HI-STAR) or 20-59°
(VANTEC500) of these 2D detectors, all main peaks of monoclinic
and tetragonal/cubic zirconia can be detected in one frame. Fur-
thermore, the sensitivity of the detector and the high flux caused
by the capillary optics lead to extremely short measurement times
[29]. We measured for only 120 s per frame.

Visualizing methods like scanning electron microscopy are the
preferred way to characterize the progress of transformation. We
showed previously [22] that the sample preparation via FIB does
not trigger the transformation. As zirconia is a non-conductive
material, the bulk samples were sputtered with an Au/Pd-coating.
Using FIB the edges of the samples were cut at an angle of 45° to
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enhance resolution and to expose the transformed layer twice in
one section for better statistics. The sections were cut with a fo-
cused Ga-ion beam and investigated with a field emission cathode
SEM (FIB/SEM AURIGA® CrossBeam® Workstation, Carl Zeiss NTS
GmbH, Oberkochen, Germany) at the Natural and Medical Sciences
Institute at the University of Tuebingen (NMI). SEM images were
made with a voltage of 3 kV and a working distance of 5 mm during
the cut with the ion beam (30 kV: 100 pA). The penetration of the
Ga ions into the material depends on the orientation of the grains
and leads to the so-called channeling contrast. This allows one to
visualize the differently oriented individual grains and to identify
microstructural differences between the transformed and unaf-
fected areas (see Fig. 5). Unfortunately, taking pictures during the
FIB cut causes some loss in quality, mainly in terms of resolution,
contrast and depth of field. The details of the procedure for reading
the true transformation layer thickness and to model the analyzing
depth of the X-ray beam was described earlier [22]. Electron back-
scattered diffraction (EBSD) was employed as an additional method
for phase identification. EBSD was already used in other studies
[30-33], but these did not deal with 3Y-TZP and did not focus on
the phase transformation phenomenon. To the best of our knowl-
edge, our study is the first to use this method to analyze the mate-
rial grain-by-grain with regard to their individual crystallographic
structures. This is made possible by the high resolution of EBSD
and favorable sample properties, including a non-coated and plain
cross-section which is necessary for surface analysis.

The measurements were made with a working distance of
13 mm and a voltage of 10 kV on a field emission SEM (Leo 1560
VP, Carl Zeiss NTS GmbH, Oberkochen, Germany) with an EBSD
detector and the associated software HKL Flamenco from Oxford
Instruments (Tubney Woods, Abingdon, Oxfordshire, UK) at the
Institute for Materials Science at the University Stuttgart, Ger-
many. The step size for this measurement was 30 nm, which is
comparable to the lateral resolution (spot size) of the beam.

2.3. Data evaluation

Evaluation of the information depth of an X-ray beam in a mate-
rial is based on the extinction law of Lambert-Beer (Eq. (1)):

i — efﬁl*x (‘1)
Io

It gives the ratio of residual intensity I on the detector of the
irradiated intensity Iy after penetrating a thickness x of a specific
material. u is the material dependent linear absorption coefficient:
for our material 3Y-TZP (with an assumed bulk density of
6.05 g cm ?) this linear absorption coefficient is 944.6 cm ' for
Co K, radiation [34] employed in this study. For the commonly

y

Fig. 1. Sketch of the absorption level through a medium in transmission mode
(left): the penetration depth x and the information depth z are the same. In
reflective mode (right) with a defined incidence angle of 10° for the used
measurement setup, the resulting information depth z is shown with the vertical
dashed line (blue) - isogonal but not to scale.
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used Cu K, radiation (i = 1.54 A) the linear attenuation coefficient
w for this material is 630.3 cm~". Using these values, Eq. (1)yields
penetration depths of 41 pm and 62 pm for Co K, and Cu K,
respectively, at an absorption of 98% (I/Iy = 0.02). This absorption
level was chosen because our setup is capable of resolving in the
lower percentage range. However, calculated penetration depths
are only valid for an incidence perpendicular to the surface in
transmission mode (Fig. 1, left). In a microdiffractometer with a
fixed incidence angle e, the penetration path x is related to the
depth perpendicular to the surface z by a sinus function of the inci-
dence angle (Fig. 1, right). Hence, to infer the true information
depth resulting from reflective mode with our diffractometer set-
up, the incidence angle « and the angle of the analyzed reflex
20pagg have to be considered in Eq. (1), yielding [35]:

— sz s:;l‘m+1)
Ii: e ( S]n(Z[FBmgg w) (2)

o

The information depth z for a chosen level of Ifl; depends thus
both on the incidence angle « of the X-ray beam and on the Bragg
angle 20, of the analyzed reflection in the XRD pattern (Fig. 1,
right). The latter changes by using different anodes: For Co K, the
Bragg angle for the tetragonal main peak of zirconia is at 35.2° 20,
whereas the same reflection is found at 30.2° 20 with Cu K. This
leads to further deviations in the calculated information depths z
for the respective anode materials even for identical geometrical
setup. For the measurement setup used in this study, with an inci-
dence angle of 10° to the sample surface and the Bragg angle 20gagg
for the tetragonal main reflection of 35.2° 20 (Co K,), Eq. (2)yields
an effective information depth zc, of ~5.1 pum for 98% of absorp-
tion (I{Iy = 0.02). For a similar setup of & = 10° but with Cu K, radi-
ation (¢ =630.3 cm™"; 20grage = 30.2° 20), for 98% of absorption the
calculated information depth zcu, would be ~7.2 pm.

For the qualitative determination of the phases the standard
powder diffraction files (PDF) found in the Inorganic Chemistry
Structure Database (ICSD) were chosen: the file for monoclinic
zirconia was no. 18190 of Smith and Newkirk [36], for tetragonal
yttria-doped zirconia no. 89428 and for cubic zirconia no. 89429
of Wang et al. [37]. The intensity relations of the monoclinic re-
flexes did not fit to the standard diffraction pattern (dash-dot lines
in Fig. 2). This usually is interpreted to be due to a preferred orien-
tation of the grains. However, we have no other evidence pointing
in this direction. Therefore, phase proportions were quantified
using the classical quantification method based on Garvie and
Nicholson [38], modified by Toraya et al. [39]. These approaches
calculate the relation of integrated areas underneath the main
phase peaks and disregards different relations in the intensities
of the reflections. The advantage of this method is that our results
can be compared directly with many earlier works, because it is
independent of the absolute intensities or analyzing volumes of
the measurements.

3. Results

Fig. 3 shows the quantified XRD data monoclinic fraction of our
3Y-TZP samples steam sterilized at 134°C in two different
autoclaves. The mathematical error for the quantification was eval-
uated to be ~5% of the calculated values and is shown by the error
bars of this plot. While the shapes of the data trajectories differ for
the two sets, the maximum values they attain are in accordance
within error. The maximum amount of monoclinic phase is
72 + 4% in the surface assemblage.

The discrepancy in data trajectories for the two data sets is dis-
cussed below and attributed to a spread in linear rate constants
depending on slightly differing parameters in the autoclave setups.
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10° incidence angle
—— Measurement after 140 hrs
of steam sterilization at 134°C

----- Reflex positions of yttria-doped
tetragonal zirconia (ICSD no. 89428)

= = Reflex positions of monoclinic
zirconia (ICSD no. 18190)

Intensity [arb. u.]

*20[CoKq]

Fig. 2. Diffraction pattern with an incidence angle of 10° of a hydrothermal aged
sample after 140 h of exposure at 134 °C. The reflection positions and their standard
relative intensities of the tetragonal phase are shown in dots (blue); positions of
monoclinic zirconia are marked in dash-dot lines (red).
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Fig. 3. Development of the monoclinic phase content calculated from XRD surface
analysis (see text) of samples steam-aged at 134 °C in two different autoclaves. The
calculated error of 5% is shown by error bars.

Fig. 4 shows the calculated percentage of the monoclinic phase
from individual samples exposed to 37 °C as derived from surface
XRD data, with results from humid (Fig. 4a) and dry atmosphere
storage (Fig. 4b). The full dataset of quantified data is given in
Appendix A to provide a better overview and to give the possibility
for others to work with the data. But one should note that these
values might change with a different measurement setup, different
efficiency of the detector, etc., and therefore can hardly be general-
ized. The employed incidence angle of 10° corresponds here to an
information depth of ~5 um for a ratio Ifl, of 0.02. The different
samples are of identical composition and treatment and were used
to evaluate the reproducibility. A statistical evaluation of the raw
XRD data yielded a standard deviation of ~8%. This uncertainty is
shown by error bars in Fig. 4a for sample number 9 and in
Fig. 4b for sample number 3. Similarly sized error bars would be
true for other samples as well.

In Fig. 4b we have superimposed a shaded area, representing
the results from the moist experiments. The darker color is for
the narrow region covering most data; the lighter area covers all
data including outliers.
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Fig. 4. Development of the monoclinic fraction in samples stored at 37 °C over a
period of ~4 years. All samples are of identical treatment (as sintered) and are
stored humid (a) and dry (b). Fitting lines used a logarithmic approximation. Gray
shaded areas in (b) indicate the position of data points from (a) for ease of
comparison. The darker area covers most data of the humid stored samples, the
lighter area covers the additional outliers.

From Fig. 4a it is clear that the moist treatment results in a fairly
well reproducible behavior of our material. All data points can be
assigned to follow a logarithmic fit, hence reflecting a simple
power law. It is important to notice the obvious incubation time,
which can be determined by the uniformly translation along the
time axis. Fig. 4b shows that dry exposure gives, unexpectedly,
similar behavior: each individual sample may also be assigned to
follow a logarithmic fit (some representative logarithmical fits
are shown). All fits have a coefficient of determination R* higher
than 0.94. However, there is a fairly large spread, which may be
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Fig. 5. SEM images of FIB cross-sections of dry (a) and humid (b) stored samples after 1321 and 1550 days of exposure at 37 °C, respectively. Differences in the microstructure
and a sharp boundary between the heterogeneous transformed regions with its martensitic structure and the homogeneous unaffected region are clearly visible. Note that the
real layer thickness has to be re-calculated due to the 45° cut and cannot be read directly from this figure.

attributed to an even larger parallel translation along the exposure
time axis (i.e. incubation time). This will be discussed below.

The shape of simple logarithmic fit functions for quantified data
of samples aged at human body temperature (37 °C) and hydrother-
mally (134 °C) indicates linear growth kinetics at human body tem-
peratures. To test this hypothesis, we have manufactured similar
FIB sections from such samples. The samples were exposed to dry
(Fig. 5a) and humid (Fig. 5b) conditions for 1321 and 1550 days,
respectively. These samples were chosen, because they showed
the highest monoclinic amounts for each condition at the time of
the cut. This guaranteed a large layer size and therefore a more pre-
cise measurement. The most recent data (after 1309 days in dry,
after 1532 in moist atmosphere) of monoclinic phase calculated
from surface XRD for these samples was 29% and 36%, respectively.

Fig. 5 shows that indeed a layer type structure is evident for all
the samples following 37 °C storage. The martensitic structure,
which is typically for the transformation into the monoclinic phase
as described in numerous works (e.g. Refs. [40-46]), becomes vis-
ible at low excitation voltages in the SEM.

Some grains within the transformed layer do not possess twin
lamellae, indicating an incomplete transformation corresponding
to the maximum transformable amount of 70% monoclinic struc-
ture, as determined by XRD. There are a number of possible rea-
sons why an amount of tetragonal grains is left in the layer.
However, the residual grains are not particularly small and have
been positively identified as tetragonal and not cubic with all
methods used in this work and thus we assume residual internal
compressive stresses from the transformation to be the most likely
reason [21]. The true mean thicknesses of the layer in Fig. 5 have to
be calculated. The visible apparent thickness on the SEM images is,
due to the 45° angle cut by the FIB, systematically enlarged. It is
1.1 um (dry, Fig. 5a) and 1.3 pm (humid, Fig. 5b).

An important observation from Fig. 5 is the mediocre sharpness
of the boundary to the unaffected interior. Visually, Fig. 5 suggests
that tetragonal grains either become transformed or remain tetrag-
onal; there is no good evidence for a partial transformation of
grains. A grain-to-grain type of layer growth results in a sharp
boundary at the grain size level. Because of the presence of
untransformed zirconia within the transformed layer it may ap-
pear in individual spots that an even larger variation in layer thick-
ness occurs. Taking all this into account, image analysis showed a
range of 25-35% of residual tetragonal grains. However, the optical
impression is always subjective and needs to be verified.

We determined the visual interpretation of lamellae bearing
grains to be monoclinic and those without to be tetragonal by EBSD.
A section from a dry sample stored for 1 year at 134 °C was cut by
FIB and investigated by SEM and EBSD (Fig. 6). This long-time aging
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guaranteed a deep transformation and consequently a good over-
view of a large transformed area with many martensitic monoclinic
grains and remaining homogeneous-looking tetragonal grains.
Phase identification by EBSD matches the optical impression.

However, the result of EBSD analysis shows many white “no
solution” points within the transformed area, where the software
wasn't able to identify the structure. This is due to the small lamel-
lae, which have the dimensions of one grain size in one direction,
but only some tens of nanometers in the other. The highest resolu-
tion for the spot size was ~30 nm. Consequently, most of the ac-
quired measurements were a mixture of two lamellae, which
were not distinguishable by the software. However, this area with
“no solution” points and the monoclinic structure additionally
shows that the microstructure is changed strongly towards nano-
crystalline crystallite sizes. Only unaffected remaining tetragonal
grains can be identified without such features.

4. Discussion

The results show that even at temperatures as low as 37 °C,
zirconia undergoes an extensive transformation that linearly
progresses into the bulk from the outer surfaces. In hydrothermally

Fig. 6. SEM image (left) and the (right) result for phase identification of one region
of an aged sample stored dry at 134 °C for ~1 year. The monoclinic phase is
displayed in red; tetragonal zirconia is shown in blue. “No solution” points are
shown in white. The large grain appearing homogeneous on the SEM image is
identified as tetragonal phase by EBSD. Grooves visible on the SEM image are
cutting artifacts (curtening).
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aged samples (at 134 °C) the almost immediate onset of transfor-
mation was interpreted to indicate that it was not preceded by
an incubation time. However, our new low temperature data ob-
tained with samples stored at 37 °C under moist and dry condi-
tions clearly show that transformation sets in time-delayed.
Hence, the conjecture of lacking incubation times in hydrother-
mally altered samples may be challenged on the grounds that
our evaluation intervals were simply too long to resolve the pres-
ence of an incubation time prior to onset of rapid transformation at
134 °C.

This highlights the significance of our low temperature storage
experiments presented here, where low transformation rates allow
for clear identification of obvious incubation times in the range of
several weeks and to evaluate transformation rates as a function of
storage condition. Interestingly, these transformation rates at hu-
man body temperature appear to be very similar in both humid
and dry stored samples, indicating that they are mainly controlled
by temperature conditions.

Conversely, the storage condition does appear to influence the
length of the observed incubation time. In samples stored in humid
conditions transformation generally sets in earlier than in most dry
stored samples, although there are some notable exceptions. These
show incubation times very similar to those observed for samples
aged in a humid atmosphere, resulting in a fairly large spread with
regard to incubation periods for dry stored samples. One possible
explanation for this could be provided by differing levels of air
humidity during the XRD measurements.

If that were the case it would indicate that the material is highly
susceptible to external factors and that only relatively few water
molecules may be capable of triggering the onset of transformation.
The following progression of transformation cbviously does not re-
quire a constant, diffusion-controlled supply of water, as this would
clearly not conform to the linear transformation rates we observe.
Thus, the transformation appears to be a self-sustaining autocata-
lytic process, as was already indicated [22] and stated by others [47].

Regarding the different paths of the amount of monoclinic zir-
conia in autoclaved samples at the same temperature of 134 °C,
one has to keep in mind that the water vapor pressure is a decisive
factor for the velocity of transformation. Only in the autoclave
“Systec” the constant pressure of 3 bars was guaranteed. In addi-
tion, in the “SANOclav” the cooling rate after aging was slow. This
potentially caused condensation effects on the samples which
could have inhibited the transformation rate compared to the pure
vapor system. In addition to the clear dependency on temperature
as lined out above, our data provide therefore an indication that
other factors may influence transformation rates as well.

4.1. ISO Standard 13356:2008 and ASTM F 1873-98

In the procedures of ISO Standard 13356:2008 (48] and ASTM F
1873-98 [49], polished and thermally etched material has to be
aged in an autoclave for further investigation of phase develop-
ment. For Y-TZP ceramic implants, the monoclinic amount should
not exceed 25% [16] when aged for 5 h at 134 °C in steam at 2 bars.
There are no default heating or cooling ramps for this aging. Hence,
this aging test is not an appropriate method to compare one result
to another made with different autoclaves even with the same
material, as our results point in this direction. In addition, without
knowledge about the true translation into transformation layer
depths and microstructure, which depend on the investigation
method and XRD setup, the results from XRD data can vary,
although they may appear to give the same information. If surface
treatment of the material like polishing or thermal etching shows
the same development, this will be investigated in further work.
Without a detailed examination of the phase transformation under
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realistic conditions, one has to be careful when interpreting the re-
sults, because this is an unreliable standard.

4.2. Maximum of monoclinic amount

The maximum transformation of ~70% monoclinic phase in the
layer, which can be shown in quantified data from XRD, agrees
excellently with the data sets of Paul et al. [50], Binner et al.
[51], Cattani-Lorente et al. [21], Dehestani and Adolfsson [26]
and Mufioz-Tabares et al. [47] from 3Y-TZP at or near 134 °C. All
those sets obtained a clearly defined maximum between 67% and
76%. This shows a reproducible amount of non-transformable
grains - regardless of whether they are tetragonal or cubic - inde-
pendent of the XRD setup used. The maximum amount of mono-
clinic phase is a material-dependent factor. The recent data of
Kosmac and Kocjan [52] cannot be taken as further evidence, be-
cause their highest recorded values - which are again in this range
67% to 70% - may or may not reflect a true maximum. A major dif-
ference exists relative to the data of the material from Chevalier
[2], which were probably also used in the data sets of Gremillard
et al. [53] and Deville et al. [54]. Here values above 80% were ob-
tained. One may speculate that microstructural features, content
of additives or additional treatment caused a higher - and presum-
ably much faster - transformation layer advance rate. One should
note that the measurements are more surface-sensitive with Co K,
than with Cu K, for detecting thin layers. Due to the shallower
information depth, the samples reach the plateau of a saturation,
hence the maximum information depth of ~5 pm (for Co Ky, reflec-
tive mode, 10° incidence angle), at an earlier time. With a constant
transformation speed, the layer reaches the maximum information
depth of ~7 um for Cu K, with the same setup consequently later.

4.3. XRD vs. layer thickness

To derive estimates for the obtained layer thickness in our sam-
ples stored at 37 °C (dry: 29%; humid: 36%) we adopt a simple pro-
cedure (Fig. 7): the relation between the layer thickness and the
monoclinic phase fraction from the autoclaved samples from Ref.
[22] should be valid for the identical XRD setup and condition used
here, if the maximum transformation remains at ~70%. Accepting a

| l

60

50 4

40 A

w
|
a

30 1

20 1

Calculated fraction of monoclinic zirconia [%]

10 A

0 T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14

Layer thickness [pm]

Fig. 7. Translation plot of the calculated monoclinic fraction from XRD and the
corresponding layer thickness from extrapolated FIB-section data. Vertical error
bars are taken from the calculated error of quantification; horizontal ones
represent * one grain size. Highlighted dot is the example estimate (see text).
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10% error for the XRD calculation of phase proportions and an uncer-
tainty in layer estimation in the order of the grain size of ~0.7 um,
Fig. 7 gives a rough estimate of the transformed layer between
0.2 um (= only a small fraction of the surface grains is transformed)
and 1.5 pm (an average of two grain thickness) for both storage con-
ditions. A comparison with Fig. 5 shows that this is consistent with
our sections, which can only claim a limited statistical certainty.

Such values were obtained on samples aged for more than
3 years. Hence a linear rate would be at ~0.5 pm per year with
an additional, strongly varying time for nucleation under dry
conditions.

4.4. Prospects for lifetime prediction

The velocity of the advance of the transformation front alone
doesn’t yield a lifetime prediction for the component manufactured
from our zirconia. However, it can give a crude estimate. To derive
such a value one may assume that the whole transformed layer is
mechanically weak and cracked. Then it may be considered inits en-
tire thickness a Griffith-type failure source. Assuming further that
we have a bending mode of stressing with an associated tensile load-
ing perpendicular to the layer, we can estimate the length necessary
to obtain catastrophic failure. In the Griffith equation (Eq. (3)),

(e ) e o

we may insert the data for the zirconia as measured by the produc-
ing company VITA (0.~ 900 MPa and K.~ 5.9 MPa /m) for this
“YZ" material. Assuming an edge crack with Y=,/ the resulting
crack length would be a.=14 um. This is in line with Borchers
et al. [55], who calculated a Griffith surface crack length a. of
11 pum for penny shaped cracks in a material with similar mechan-
ical properties. If we take the rate of 0.5 pm per year derived above,
these estimates predict a layer thickness corresponding to critical
crack lengths after some 20-30 years, which also fits to other earlier
estimates (e.g. Refs. [27,53]).

However, this estimate is not really a conservative one. The cal-
culated critical crack length is for a crack perpendicular to the sur-
face and SEM images show that grain boundaries often open
parallel to the surface due to the expansion of the transformed
grains in near-surface areas, which may allow relaxation in this
direction. A connection between these microcracks would easily
create long cracks running parallel to the surface. We envisage a fa-
tigue type of crack growth connecting such microcracks in partic-
ular for a loading involving shear stress, and in the case for dental
material chewing certainly does induce shear stresses.

From the experiments we have hints that it takes a critical
depth of transformation front advance before the described micro-
cracks appear. This is rationalized by the fact that a higher internal
stress is present, if the layer is thicker, because obstructed expan-
sion with free elongation in the z-direction creates lower stresses
than all-sided restraint. This makes chipping a likely effect and this
may happen much earlier than catastrophic failure. Further exper-
iments are therefore needed to evaluate crack development in the
transformed layer. From other studies we can expect that with a
critical crack length, in the case of zirconia with a defined layer
thickness, the material undergoes catastrophic failure. An extreme
scenario is shown in the experiments of Binner et al. [51], where
their material disintegrated after only 1 h at 245 °C and 7 bars of
pressure. This can be explained by an even faster layer growth until
the critical maximum occurs.

- Furthermore, we do not know the influence of mechanical
stress on the growth rate of the transformation layers and
cracks, both for externally applied stresses and residual
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stress from machining. Both types of situations are present
in actual human body application environments, where the
previously machined or coated material is exposed to
chewing (dental implants) or joint moving (prostheses).

- Consequently, the material likely shows a different behavior
under in vivo conditions. We know from a number of older
in vivo studies of zirconia that significant losses in strength
were observed [56,57], which point in this direction. In
addition, although developments have successfully pro-
gressed to retard low-temperature degradation by alumina
additions, grain size reduction and other measures, further
investigations of the problems named above are mandatory.

5. Conclusions

Our experiments show the existence of low-temperature degra-
dation in 3Y-TZP even at body temperature and very low partial
pressures of water. Similar to autoclaving at 134 °C, a layer of trans-
formed materialis present after aging at 37 °C, which has aboundary
tounaffected material with sharpness in the range of tone grain size.

The rate constant for the growth of this layer is in the order of
0.5 pm per year. This rate is fairly well defined at moist conditions
and starts once the moisture is applied. At low partial pressures of
water (1 Pa) we see similar rates but a range of times until the deg-
radation process starts. This delay varied between zero and
7 months.

In our experiments a treatment of only a few hours at 134 °C
causes a layer thickness equivalent to 4 years of storage at body
temperature conditions. This casts doubt on the often-heard
assumption that ~8 h of steam sterilization at 134 °C corresponds
to 40 years in vivo at 37 °C [27] and that this treatment is a reliable
basis for standards. The group of Binner [50,51] could show that
after 2 weeks of hydrothermal storage at 140 °C and 4 bars their
3 mol.% yttria-doped zirconia disintegrated completely. This is an
additional hint for a continuous transformation of the material.

However, a crude estimate of a likely catastrophic failure of the
material under a tension close to its room temperature strength le-
vel suggests tens of years of service. Considering the much milder
application stresses the survival of most implants even after many
years is not an accident. But this estimate may not be a conserva-
tive one, because the microcrack opening observed in degraded
layers is probably susceptible to early fatigue related chipping un-
der shear loading. Material development to further retard low-
temperature degradation is thus advisable.

With our new findings we hope to have opened a path towards
lifetime prediction in zirconia under application conditions. To
achieve this goal true statistical mechanical property studies are
needed, but also those to clarify the relation between low-temper-
ature degradation and applied stresses, residual stresses and load-
ing type. For conditions without 100% relative humidity further
complications from nucleation periods await exploration.
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Appendix A

Table of XRD-quantified data from samples stored at 37 °C with sample number, aging time in hours under
humid (left) or dry (right) conditions and the Volume fraction of monoclinic zirconia in % using the formula
of Toraya et al. [39].

37 °C humid 37 °C dry 37 °C dry

No. t(h) x mono (Vol.%) No. t(h) x mono (Vol.%) No. t(h) x mono (Vol.-%)
9 1008 0.0 1 2448 0.9 9 3744 4.5
9 1416 1.2 1 3120 22 9 9744 21.2
9 1872 0.0 1 3120 1.9 9 12624 235
9 1872 0.6 1 3120 0.8 9 21096 285
9 2880 5.4 1 3120 0.8 10 6096 1.5
9 2880 7.5 1 4104 2.8 10 12096 18.6
9 3840 11.1 1 6024 6.1 10 14976  23.8
9 3840 8.3 1 9144 9.0 10 23448  28.8
9 5760 17.9 1 12696 11.2 11 6096 5.8
9 9048 21.8 1 16752 175 11 12096 195
9 12432 239 1 22752  26.1 11 14976 236
9 16512 255 1 25632 264 11 23448 279
9 22488 303 1 34176  30.1 12 2328 0.0
9 25368 33.1 2 14952  16.8 12 5208 0.0
9 33912 363 2 20832 270 12 8328 1.0
9 36768 36.5 2 23712 271 12 11928 5.6
12 2880 6.3 2 32184 319 12 15984 8.7
12 2880 8.6 3 3144 1.4 12 21984 23.0
12 5760 153 3 6024 23 12 24864 269
12 9048 22.8 3 9144 5.5 12 33336 306
12 12432 24.2 3 12696 9.4

12 16680 27.4 3 16752 11.9

17 2736 4.9 3 22752 249

17 2736 10.1 3 25632 26.2

17 5616 16.5 3 29136  29.1

17 12288 241 3 31416 292

17 16536  24.8 4 14952 149

17 22344 304 4 20832 26.2

17 25224 333 4 23712 273

17 33816 364 4 32184 326

17 36624 378 5 3144 0.7

18 2736 6.9 5 6024 1.9

18 2736 8.0 5 9144 6.1

18 5616 16.1 5 12528 6.6

18 8904 21.5 5 16584 14.6

18 12288  23.1 5 22584 250

18 16536 254 5 25464 274

18 22344  31.1 5 33936 307

18 25224 333 6 1224 0.0

18 33768 36.0 6 4104 23

18 36624 36.6 6 7224 7.1

25 6120 18.7 6 14952 165

25 12096 27.6 6 20832 276

25 14976  29.9 6 23712 289

25 18480 314 6 32184 316

25 23568 353 7 7224 1.8

25 26376 358 7 10776 12.0

34 6000 13.1 7 20832  25.1

34 8880 18.4 7 23712 276

34 17472 284 7 32184 316

34 20280 33.1 8 3744 5.4

35 17520 28.1 8 9744 20.8

35 20280 293 8 12624 244

35 9432 254 8 21096 284
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Appendix B. Figures with essential color discrimination

Certain figures in this article, particularly Figs. 1, 2, 4, and 7, are
difficult to interpret in black and white. The full color images can
be found in the on-line version, at http://dx.doi.org/10.1016/
j.actbio.2013.09.033.
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