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Kurzfassung		

Zur	 Reduktion	 des	 Kraftstoffverbrauchs	 und	 den	 damit	 verbundenen	
Emissionen	wurden	 in	den	 letzten	 Jahren	Motoren	mit	 immer	höheren	
Leistungsdichten	entwickelt.	Daraus	resultieren	größere	mechanische	so-
wie	 tribologische	Belastungen	 in	den	Systemkomponenten,	was	bei	der	
Konstruktion	 und	 der	 Auswahl	 der	 Werkstoffe	 berücksichtigt	 werden	
muss.	Ein	Beispiel	hierfür	stellen	die	Bauteile	einer	Hochleistungsbenzi-
neinspritzpumpe	 dar.	 Keramische	Werkstoffe	 verfügen	 über	 ein	 hohes	
Potenzial	für	den	Einsatz	in	solchen	hochbeanspruchten	Komponenten.		

Im	Rahmen	dieser	Arbeit	werden	Siliziumnitrid–/Siliziumkarbidkompo-
sitwerkstoffe	 für	 tribologisch	 hochbeanspruchte	 Anwendungen	 entwi-
ckelt	und	charakterisiert.	Es	wird	eine	Prozessroute	gezeigt,	mit	der	es	
möglich	ist,	über	einen	Gasdrucksinterprozess	Komposite	mit	einem	Sili-
ziumkarbidgehalt	von	bis	zu	50	Vol.-%	herzustellen.	Voraussetzung	hier-
für	ist	die	Entwicklung	eines	geeigneten	Additivsystems,	einer	geeigneten	
Pulveraufbereitung	sowie	eines	darauf	abgestimmten	Sinterprozesses.	

Bei	der	Charakterisierung	der	Kompositwerkstoffe	wird	der	Zusammen-
hang	 zwischen	 dem	Herstellungsprozess	 und	 der	 entstehenden	Mikro-
struktur	dargestellt.	Die	Gefügestrukturen	der	Komposite	unterscheiden	
sich	dabei	 je	nach	Siliziumkarbidgehalt,	da	das	Wachstum	der	Silizium-
nitridkörner	durch	das	Siliziumkarbid	behindert	wird.	Der	Einfluss	des	Si-
liziumkarbidgehaltes	konnte	auch	bei	den	durchgeführten	mechanischen	
Untersuchungen	festgestellt	werden.	Es	wird	dargelegt,	wie	das	Silizium-
karbid	das	Risswachstumsverhalten	und	somit	die	Bruchzähigkeit	sowie	
das	R-Kurvenverhalten	beeinflusst.	

Tribologisch	wurden	die	Werkstoffe	in	Modellversuchen	im	reversieren-
den	 Gleitkontakt	 untersucht.	 Die	 entwickelten	 Komposite	 zeigen	 dabei	
sehr	gutes	Reib-	und	Verschleißverhalten,	womit	das	große	Potenzial	die-
ser	Werkstoffe	dargestellt	werden	konnte.		
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Abstract		

In	recent	years,	engines	with	higher	power	densities	have	been	developed	
to	reduce	fuel	consumption	and	emissions.	This	leads	to	greater	mechan-
ical	and	tribological	loads	in	the	system	components,	which	must	be	taken	
into	account	when	designing	and	selecting	the	materials.	Ceramic	materi-
als	have	great	potential	to	be	used	in	such	highly	stressed	components,	
which	is	examined	using	components	of	a	gasoline	direct	injection	pump.	

In	this	work,	silicon	nitride/silicon	carbide	composites	are	manufactured	
and	characterized	 for	 tribologically	highly	 stressed	applications.	A	pro-
cess	route	is	shown	with	which	it	is	possible	to	produce	composites	with	
a	silicon	carbide	content	of	up	to	50	vol%	using	a	gas	pressure	sintering	
process.	To	achieve	this,	the	development	of	a	suitable	additive	system,	a	
suitable	powder	preparation	and	an	adjusted	sintering	process	is	neces-
sary.	

The	characterization	of	the	composite	materials	shows	the	influence	of	the	
manufacturing	process	on	the	resulting	microstructure.	The	microstruc-
tures	of	 the	composites	vary,	depending	on	 the	silicon	carbide	content,	
since	the	growth	of	the	silicon	nitride	grains	is	hindered	by	the	silicon	car-
bide.	An	influence	of	the	silicon	carbide	content	also	was	found	in	all	me-
chanical	tests	carried	out.	 It	explains	how	the	silicon	carbide	influences	
the	 crack	 growth	 behavior	 and	 thus	 the	 fracture	 toughness	 and	 the	
R-curve	behavior.	

The	friction	properties	of	the	composite	materials	were	characterized	in	
tribological	experiments	with	a	reciprocating	sliding	motion.	The	compo-
sites	show	very	good	friction	and	wear	behavior	which	proves	the	great	
potential	of	these	materials	in	tribologically	highly	stressed	applications.	
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1 Einleitung	

Bei	den	Bestrebungen	nach	technischem	Fortschritt	ist	in	den	letzten	Jahr-
zehnten,	neben	der	Maßgabe	 leistungsfähigere	Produkte	zu	entwickeln,	
der	 ökologische	Aspekt	 immer	weiter	 in	 den	Vordergrund	 gerückt.	 Ein	
Beispiel	hierfür	ist	die	Automobilindustrie,	in	der	die	immer	strenger	wer-
denden	gesetzlichen	Regularien	bezüglich	der	Emissionen	zu	einer	Viel-
zahl	von	neuen	technischen	Lösungen	geführt	haben.	

Der	Kundenwunsch	nach	 leistungsfähigeren	Motoren	und	das	 Ziel,	 den	
Anforderungen	bezüglich	des	Schadstoffausstoßes	und	der	Effizienz	ge-
recht	zu	werden,	führten	zu	der	Entwicklung	von	Motoren	mit	einer	deut-
lich	höheren	Leistungsdichte.	Das	Downsizing	der	Motoren	wird	im	Allge-
meinen	 durch	 eine	 Turboaufladung	 der	 Motoren	 und	 eine	
Kraftstoffdirekteinspritzung	ermöglicht	[1].	Neben	einer	Effizienzsteige-
rung	 führt	 die	 Verwendung	 einer	 Direkteinspritzung	 jedoch	 zu	 einem	
deutlichen	Anstieg	der	Feinstaubemissionen.	Um	den	gesetzlichen	Nor-
men	gerecht	zu	werden,	ist	deshalb	der	Einsatz	eines	Feinstaubpartikel-
filters	auch	bei	Benzinmotoren	unabdingbar,	falls	nicht	andere	technische	
Lösungen	zur	Verringerung	der	Partikelemission	gefunden	werden.	

Einen	 vielversprechenden	 Ansatz	 zur	 Partikelemissionsreduktion	 stellt	
die	 Erhöhung	 des	 Einspritzdruckes	 dar.	 Dies	 führt	 zu	 einem	 feineren	
Kraftstoffspray	und	ermöglicht	darüber	hinaus	eine	gezieltere	Steuerung	
der	Einspritzung,	wodurch	eine	deutlich	effizientere	Verbrennung	mit	ge-
ringeren	Emissionen	 erreicht	werden	kann.	Untersuchungen	haben	 ge-
zeigt,	 dass	 durch	 eine	 Erhöhung	 des	 Kraftstoffeinspritzdruckes	 von	
200	bar	auf	1000	bar	eine	Partikelemissionsreduktion	von	mehr	als	90	%,	
bei	 einer	 gleichzeitigen	 Reduktion	 des	 Verbrauches	 erreicht	 werden	
kann	[2].	Ein	höherer	Einspritzdruck	sowie	die	allgemeine	Erhöhung	der	
Leistungsdichte	 führen	 jedoch	zu	größeren	Belastungen	 in	den	System-
komponenten.	Dies	muss	bei	der	Konstruktion	und	bei	der	Auswahl	der	
Werkstoffe	berücksichtigt	werden.	
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Die	gestiegenen	Anforderungen	an	die	mechanischen	Eigenschaften	der	
verwendeten	 Werkstoffe	 erfordern	 die	 Anwendung	 von	 neuarteigen	
Hochleistungswerkstoffen.	 Aufgrund	 ihrer	 geringen	Dichte,	 ihrer	Hoch-
temperatur-	und	Korrosionsbeständigkeit	sowie	den	guten	mechanischen	
Eigenschaften	verfügen	keramische	Werkstoffe	über	ein	großes	Potential	
für	den	Einsatz	in	hochbeanspruchten	Bauteilen.	Durch	ihre	Anwendung	
ist	 eine	 Erhöhung	 der	 Leistungsfähigkeit	 und	 der	 Lebensdauer	 techni-
scher	Systeme	bei	einer	gleichzeitigen	Reduktion	des	Gewichtes	möglich.	

Darüber	hinaus	stellt	der	Einsatz	technischer	Keramiken	in	tribologisch	
hochbeanspruchten	Komponenten	einen	vielversprechenden	Ansatz	dar,	
welcher	im	Rahmen	dieser	Arbeit	für	die	Anwendung	in	einer	Benzinein-
spritzpumpe	untersucht	wurde.	Mit	dem	Ziel,	größere	Einspritzdrücke	er-
reichen	zu	können,	steigen	die	Belastungen	in	den	tribologischen	Wirkflä-
chen.	 Eine	 ölbasierte	Medienschmierung	 ist	 aus	 diesem	Grund	 für	 den	
Anwendungsfall	unabdingbar,	wobei	ein	Eintrag	des	Benzinkraftstoffes	in	
die	Reibflächen	vermieden	werden	muss,	da	dieser	sich	negativ	auf	das	
Reibverhalten	auswirkt.	Daraus	 resultieren	hohe	Anforderungen	an	die	
Passgenauigkeiten	der	Wirkflächen	mit	möglichst	geringen	Spaltmaßen.	
Aufgrund	ihrer	Werkstoffeigenschaften	sind	die	Strukturkeramiken	Silizi-
umnitrid	und	Siliziumkarbid	für	hochbeanspruchte	Gleitkontakte	erfolg-
versprechend.	 Siliziumkarbid	 verfügt	 über	 eine	 höhere	Härte,	 Silizium-
nitrid	ist	demgegenüber	für	seine	hohe	Bruchzähigkeit	bekannt.	

Da	eine	hohe	Härte	sowie	eine	hohe	Bruchzähigkeit	vorteilhaft	für	die	tri-
bologischen	Eigenschaften	sind,	hat	die	vorliegende	Arbeit	das	Ziel,	Silizi-
umnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	 zu	 entwickeln	 und	 herzu-
stellen,	welche	den	Einzelwerkstoffen	aus	tribologischer	Sicht	überlegen	
sind.	Es	werden	dabei	der	Einfluss	des	Siliziumkarbidanteils,	der	Additiv-
zusammensetzung	 sowie	 des	 Additivanteils	 auf	 die	 Mikrostrukturent-
wicklung	und	die	mechanischen	und	tribologischen	Eigenschaften	unter-
sucht.	Die	Charakterisierung	der	tribologischen	Eigenschaften	erfolgte	in	
Modellversuchen,	die	den	Belastungen	in	der	Kraftstoffpumpe	nachemp-
funden	wurden.	
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Die	in	dieser	Arbeit	entwickelten	Herstellungsprozesse	sowie	das	entstan-
dene	Wissen	über	die	Einflussfaktoren	auf	die	resultierenden	Werkstoff-
eigenschaften	ermöglichen	eine	gezielte	Anpassung	der	Kompositeigen-
schaften	an	den	jeweiligen	Anwendungsfall.
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2 Kenntnisstand	

Siliziumnitrid-	sowie	Siliziumkarbidkeramiken	haben	aufgrund	ihrer	her-
ausragenden	Materialeigenschaften	das	Potenzial,	bei	Anwendungen	mit	
hohen	 Temperaturen	 und	 mechanischen	 Belastungen	 zum	 Einsatz	 zu	
kommen.	 Sie	 verfügen	 unter	 anderem	 über	 eine	 hohe	 Festigkeit	 und	
Kriechbeständigkeit.	Dank	ihrer	Oxidations-	und	Korrosionsbeständigkeit	
haben	sie	ein	großes	Potential	für	den	Einsatz	auch	bei	widrigen	Umge-
bungsbedingungen.	 Siliziumnitrid	 verfügt	 im	Speziellen	über	 eine	hohe	
Bruchzähigkeit,	Siliziumkarbid	über	eine	hohe	Härte.	Eine	Kombination	
dieser	Eigenschaften	durch	die	Herstellung	eines	Kompositwerkstoffes	ist	
für	die	Anwendung,	z.B.	im	Bereich	der	Turbinen-	oder	Motorentechnik,	
sehr	vielversprechend	[3–5].	

2.1 Siliziumnitrid	

2.1.1 Kristallstruktur	

Die	Siliziumnitridkristallstruktur	besteht	aus	leicht	verzerrten	SiN4-Tet-
raedern,	die	über	die	Stickstoffatome	miteinander	verbunden	sind.	Neben	
einer	trigonalen	⍺-Modifikation	existiert	eine	hexagonale	β-Modifikation.	
Sie	unterscheiden	sich	in	ihrer	Stapelfolge.	Nach	Hardie	und	Jack	verfügt	
β-Siliziumnitrid	 über	 eine	 aus	 Si6N8	bestehende	Elementarzelle,	welche	
die	Raumgruppe	von	P63/m	besitzt.	Die	Elementarzelle	entspricht	einer	
Phenakit-Struktur	(BE2SiO4),	wobei	Berillium	(Be)	durch	Silizium	(Si)	und	
Sauerstoff	(O)	durch	Stickstoff	(N)	ersetzt	ist	[6,7].	Bei	β-Si3N4	kommt	es	
zur	Bildung	einer	Ringanordnung	mit	sich	abwechselnden	Si-	und	N-Ato-
men.	Diese	Ringe	verfügen	über	eine	ABAB-Stapelfolge	und	bilden	lange	
Kanäle	in	c-Richtung	aus	[8].	
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Die	 Elementarzelle	 von	 ⍺-Si3N4	 weist	 hingegen	 eine	 Raumgruppe	 von	
P31c	auf.	Es	liegt	eine	Stapelfolge	von	ABCDABCD	vor.	Die	CD-Schicht	ent-
spricht	dabei	der	AB-Schicht,	ist	jedoch	um	180°	gedreht.	Deshalb	treten	
die	bei	der	β-Modifikation	zu	beobachtenden	Kanäle	in	diesem	Fall	nicht	
auf	[9].	Dies	ist	dafür	verantwortlich,	dass	die	Elementarzelle	aus	Si12N16	
besteht	und	gegenüber	der	Elementarzelle	des	β-Si3N4	über	eine	fast	dop-
pelt	so	große	Seitenlänge	in	c-Richtung	verfügt	[5].		

Liegt	β-Si3N4	nahezu	spannungsfrei	vor,	so	ist	dies	bei	⍺-Si3N4,	aufgrund	
der	Gitterverzerrungen	und	der	Atome	auf	energetisch	ungünstigen	Posi-
tionen	nicht	der	Fall.	Dadurch	liegt	⍺-Si3N4	in	einem	metastabilen	Zustand	
vor	und	wandelt	sich	bei	einer	Temperatur	von	∼1410	°C	in	die	stabile	β-
Si3N4-Modifikation	um.	Bei	der	Umwandlung	kommt	es	zu	einer	Gitterum-
bildung,	welche	üblicherweise	durch	einen	Lösungs-	und	Wiederausschei-
dungsprozess	stattfindet.	Im	Fall	von	Silizumnitrid	erfolgt	die	Umwand-
lung	 in	 Gegenwart	 einer	 oxinitridischen	 Flüssigphase,	 die	 die	 nötigen	
Diffusionsprozesse	ermöglicht	[8].	

2.1.2 Sintern	von	Siliziumnitrid	

Der	 erste	 Bericht	 über	 eine	 erfolgreiche	 Synthese	 von	 Siliziumnitrid	
(Si3N4)	wurde	von	Deville	und	Wöhler	im	Jahr	1859	veröffentlicht	[10].		

Seit	 den	 1950er	 Jahren	 findet	 der	 Herstellungsprozess	 von	 Silizium-
nitridkeramiken	über	die	Nitrierung	von	gepresstem	Siliziumpulver	An-
wendung	 [11].	 Das	 sogenannte	 reaktionsgebundene	 Siliziumnitrid	
(RBSN)	weist	eine	geringe	Dichte	und	eine	hohe	Verschleißbeständigkeit	
auf.	 Eine	 vollständige	 Verdichtung	 ist	mit	 diesem	 Prozess	 jedoch	 nicht	
möglich,	 was	 aufgrund	 der	 Restporosität	 zu	 einer	 geringen	 Festigkeit	
führt	[12].		

Auf	der	Suche	nach	Hochtemperaturwerkstoffen	mit	einer	hohen	Ther-
moschockbeständigkeit	erfolgte	eine	Intensivierung	der	Erforschung	von	
Siliziumnitrid	in	den	1960er	Jahren.	Ziel	war	es,	neue	Werkstoffe	für	den	
Einsatz	in	Verbrennungsmotoren	und	Turbinen	zu	entwickeln	[5,13].	Im	
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Rahmen	 eines	 solchen	 Forschungsvorhabens	 konnte	 1961	 über	 einen	
Heißpressprozess	und	unter	Zugabe	von	MgO	zum	ersten	Mal	dichtes	Si-
liziumnitrid	hergestellt	werden	[14].		

Aufgrund	des	großen	Anteils	an	kovalenten	Bindungen	ist	ein	Festphasen-
sintern	 von	 Siliziumnitrid	 nicht	möglich.	 Eine	 vollständige	Verdichtung	
lässt	sich	nur	durch	die	Zugabe	von	Sinteradditiven	erreichen.	Übliche	Ad-
ditive	sind	Magnesiumoxid	(MgO),	Siliziumoxid	(SiO2),	Yttriumoxid	(Y2O3)	
und	 Aluminiumoxid	 (Al2O3)	 sowie	 Seltene-Erden-Oxide,	 aber	 auch	 Mi-
schungen	aus	Oxiden	und	Nichtoxiden,	wie	AlN	und	ZrN,	können	einge-
setzt	werden	[4,15].		

Auf	der	Partikeloberfläche	des	Siliziumnitridpulvers	findet	sich	immer	ein	
gewisser	Anteil	an	Siliziumoxid	(SiO2).	Dieser	entsteht	durch	eine	Reak-
tion	des	Siliziumnitrides	mit	Luftsauerstoff	[16].	Zwischen	den	Silizium-
nitridpartikeln	bildet	sich	in	Verbindung	mit	den	Additiven	und	dem	Sili-
ziumoxid	während	des	Sinterprozesses	eine	oxinitridische	Flüssigphase.	
Mit	diesem	sogenannten	Flüssigphasensintern	lassen	sich	dichte	Silizium-
nitridkeramiken	herstellen.		

Beruhend	auf	dem	Modell	zum	Flüssigphasensintern	von	Kingery	[17]	ha-
ben	Hampshire	 et	 al.	 den	 Sinterprozess	 von	 Siliziumnitrid	 beschrieben	
[18].	Kingery	beschreibt	drei	Stadien	des	Flüssigphasensinterns.	Mit	dem	
Aufschmelzen	der	Additive	und	der	Bildung	einer	sehr	gut	benetzenden,	
flüssigen	Phase	kommt	es	in	Stadium	I	zu	einer	Umlagerung	der	vorlie-
genden	Partikel.	Die	treibende	Kraft	 ist	 in	diesem	Fall	die	Kapillarkraft.	
Die	Verdichtung	ist	dabei	abhängig	vom	Anteil	und	der	Viskosität	der	vor-
liegenden	flüssigen	Phase.	Außer	bei	hohen	Additivgehalten	ist	eine	voll-
ständige	Verdichtung	in	diesem	Stadium	noch	nicht	möglich.	Die	weitere	
Verdichtung	in	Stadium	II	wird	durch	ein	Auflösen,	eine	Diffusion	und	das	
anschließende	Wiederausscheiden	vollzogen.	Hierbei	kommt	es	zum	Auf-
lösen	von	metastabilem	⍺-Siliziumnitrid,	welches	 in	der	sich	gebildeten	
oxinitridischen	Schmelze	in	Lösung	geht	und	sich	an	β-Siliziumnitridkei-
men	wieder	abscheidet.		
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Nach	Hampshire	et	al.	folgt	die	Verdichtung	in	Stadium	II	folgender	For-
mel:	

	
∆𝑉
𝑉!

∝ 𝑡" #$ 		 (2-1)	

Hierbei	entspricht	V0	dem	Ausgangsvolumen,	ΔV	der	Volumenänderung	
und	t	der	Zeit.	Der	Exponent	n,	der	eine	Aussage	über	das	Verdichtungs-
verhalten	macht,	 ist	 dabei	 abhängig	 von	 dem	 verwendeten	 Additiv.	 So	
liegt	er	für	Magnesiumoxid	(MgO)	bei	n=3	und	für	Yttriumoxid	bei	n=5.	
Ein	Exponent	von	n=3	liegt	vor,	wenn	der	geschwindigkeitsbestimmende	
Faktor	das	in	Lösung	gehen	bzw.	das	Wiederausscheiden	darstellt.	Wenn	
der	Prozess	über	die	Diffusion	durch	die	Schmelze	bestimmt	wird,	 liegt	
der	Wert	bei	n=5	[18].	Dies	wird	jedoch	angezweifelt,	da	von	einer	Ände-
rung	 der	Mikrostruktur	 und	 dem	 gleichzeitigen	Wirken	 von	mehreren	
Sintermechanismen	ausgegangen	werden	muss,	was	in	dem	Modell	nicht	
berücksichtigt	wird	[19].	 Je	nachdem,	welcher	Mechanismus	prozessbe-
stimmend	 ist,	 spricht	man	 von	 grenzflächenkontrollierten	 bzw.	 diffusi-
onskontrollierten	Diffusionsprozessen.	Welcher	Mechanismus	zum	Tra-
gen	kommt,	 ist	dabei	unter	anderem	von	der	Additivzusammensetzung	
abhängig.	Das	im	Rahmen	der	Arbeit	Anwendung	findenden	Additivsys-
tem	bestehend	aus	Al2O3,	Y2O3	und	SiO2.	Hierbei	ist	die	grenzflächenkon-
trollierte	 ⍺/β-Umwandlung	 an	 den	 Basalflächen	 maßgeblich	 für	 das	
Wachstum	der	Körner	[20].		

Auch	der	Anteil	an	β-Si3N4	im	Ausgangspulver	hat	einen	großen	Einfluss	
auf	den	Umwandlungsprozess.	Das	im	Rahmen	der	Arbeit	verwendete	Si-
liziumnitridpulver	SN-E10	(UBE,	Japan)	besitzt	einen	β-Si3N4-Anteil	von	
<	5	Ma.-%,	was	einen	üblichen	Wert	darstellt.	Bei	 Siliziumnitridpulvern	
mit	einem	geringen	Anteil	an	β-Si3N4	haben	diese	aufgrund	des	großen	
β-Kornabstandes	die	Möglichkeit	zu	wachsen,	ohne	sich	gegenseitig	zu	be-
hindern.	 Bei	 größeren	 β-Si3N4-Anteilen	 ist	 die	 Triebkraft	 für	 die	Auflö-
sungs-	und	Wiederausscheidungsprozesse	deutlich	geringer,	was	sich	auf	
das	Kornwachstum	auswirkt	[4,21].	
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Neben	der	⍺/β-Umwandlung	kommt	es	in	Stadium	II	zum	Auflösen	von	
β-Partikeln.	Entscheidend	ist	hierbei	der	Durchmesser	der	Partikel.	Wenn	
sie	über	einen	geringen	Durchmesser,	kleiner	als	der	kritische	Durchmes-
ser	dkrit	verfügen,	gehen	die	β-Partikel	in	Lösung	und	scheiden	sich	an	den	
übergroßen	Körnern	 ab.	 Der	 kritische	Durchmesser	 ist	 dabei	 abhängig	
von	der	Größenverteilung	der	⍺-	und	β-Körner,	wobei	gerade	zu	Beginn	
des	Sinterprozesses	große	⍺-Si3N4-Körner	stabiler	sind	als	kleine	β-Kör-
ner.	 Darüber	 hinaus	 hat	 die	 Nitridlöslichkeit	 in	 der	 siliziumhaltigen	
Schmelze	 einen	 Einfluss,	 wobei	 eine	 gute	 Löslichkeit	 den	 kritischen	
Durchmesser	zu	höheren	Werten	verschiebt.	Dies	ist	auch	der	Fall,	wenn	
ein	hoher	Anteil	an	β-Si3N4	im	Ausgangspulver	vorliegt,	da	aufgrund	des	
geringen	⍺-Si3N4-Anteils	kleine	β-Körner	in	größerer	Zahl	aufgelöst	wer-
den	[20,22,23].		

Stadium	 III	 besteht	nur	noch	 aus	Kornwachstum.	Dieses	 führt	 zu	 einer	
Vergröberung	der	Mikrostruktur	und	Verringerung	der	Porosität,	wobei	
bevorzugt	Körner	mit	 geringen	Durchmessern	 und	 großen	 Streckungs-
graden	aufgelöst	werden	[21].		

Silizumnitrid	zersetzt	sich	unter	Normaldruck	bei	einer	Temperatur	von	
1877	°C	in	elementares	Silizium	und	Stickstoff.	Dieser	Zersetzungsprozess	
lässt	sich	durch	das	Einstellen	eines	Stickstoffpartialdruckes	während	des	
Sinterprozesses	 verhindern	 [16].	 Siliziumnitridkeramiken	 werden	 vor-
wiegend	 mittels	 eines	 Heißpressprozesses,	 Gasdrucksinterprozesses	
bzw.	eines	heißisostatischen	Pressens	gesintert.	Das	Sintern	unter	Gas-
druck	ermöglicht	die	vollständige	Verdichtung	von	Siliziumnitrid	auch	bei	
geringen	 Additivgehalten.	 Das	 Sinterergebnis	 wird	 entscheidend	 vom	
Zeitpunkt	des	Druckaufbauschrittes	beeinflusst.	Dabei	gibt	es	einen	Ziel-
konflikt.	Für	eine	schnelle	Verdichtung	 ist	eine	 feine	Mikrostruktur	mit	
hohen	Additivgehalten	von	Vorteil,	um	das	Abgleiten	der	Körner	zu	er-
leichtern.	 Für	 die	mechanischen	 Eigenschaften,	 wie	 die	 Bruchzähigkeit	
und	die	Hochtemperatureigenschaften,	 sind	 jedoch	 geringe	Additivgeh-
alte	 und	 eine	Mikrostruktur	mit	 großen	 Streckungsgraden	 von	 Vorteil.	
Entscheidend	ist	hierbei	der	Zeitpunkt,	bei	dem	die	geschlossene	Porosi-
tät	erreicht	ist.	Diese	liegt	bei	einer	relativen	Dichte	von	∼91	%	vor.	Bei	
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einer	vorliegenden,	geschlossenen	Porosität	kann	die	Verdichtung	durch	
das	Aufbringen	eines	Gasdruckes	beschleunigt	werden.	So	lässt	sich	eine	
Mikrostruktur	mit	geringen	Korndurchmessern	und	großen	Streckungs-
graden	erzeugen	[5,24].	

2.1.3 Korngrenzphasen	

Im	Allgemeinen	werden	die	Additive	nicht	in	das	Siliziumnitridgitter	ein-
gebaut,	sondern	es	bildet	sich	während	des	Abkühlschrittes	eine	Sekun-
därphase.	Die	Additive	formen	in	Verbindung	mit	dem	sich	auf	der	Parti-
keloberfläche	 befindenden	 Siliziumoxid	 in	 den	 meisten	 Fällen	 eine	
oxinitridische	 Schmelze,	 die	 beim	Abkühlen	 die	 so	 genannte	Glasphase	
bildet.	

𝛼-𝑆𝑖%𝑁& + 𝑆𝑖𝑂' +𝑀(𝑂) → 𝛽-𝑆𝑖%𝑁& +𝑀-𝑆𝑖-𝑂-𝑁-𝑃ℎ𝑎𝑠𝑒	 (2-2)	

Man	unterscheidet	zwischen	den	Korngrenzfilmen,	die	sich	zwischen	den	
Körnern	 befinden,	 und	der	 Sekundärphase	 an	 den	Trippelpunkten.	Die	
Glasphase	 in	den	Korngrenzfilmen	 liegt	dabei	 immer	 im	amorphen	Zu-
stand	 vor.	Die	 Sekundärphase	 an	 den	Trippelpunkten	 kann	 über	 einen	
Glühprozess	 auch	 in	 einen	 kristallinen	Zustand	überführt	werden	 [25].	
Außer	bei	sehr	geringen	Additivanteilen	wird	die	Dicke	der	Korngrenz-
filme	von	der	Glasphasenzusammensetzung	bestimmt	und	ist	 innerhalb	
des	 gesamten	Werkstoffes	 gleich.	 Die	 Filmdicke	 ergibt	 sich	 aus	 einem	
Kräftegleichgewicht	von	abstoßenden	Van-der-Waals-Kräften	und	anzie-
henden	elektrostatischen	Kräften.	Sie	liegen	dabei	im	Bereich	von	5-20	Å	
[26–29].		

Die	 Glasphasenzusammensetzung	 beeinflusst	 nicht	 nur	 die	 Dicke	 des	
Korngrenzfilms,	sondern	auch	maßgeblich	die	Materialeigenschaften	der	
Siliziumnitridkeramik.	Dabei	sind	die	Eigenschaften	der	Glasphase	selbst	
sowie	 die	 Festigkeit	 der	 Grenzfläche	 zu	 den	 Siliziumnitridkörnern	 von	
großer	Relevanz.	Abhängig	davon,	ob	die	Additive	als	Netzwerkwandler	
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oder	Netzwerkbildner	die	Glasausbildung	beeinflussen,	können	durch	die	
Variation	der	zur	Anwendung	kommenden	Additive	sowie	durch	eine	Ver-
änderung	 des	 Stickstoffanteils	 die	 mechanischen	 Eigenschaften,	 wie	
Härte,	Dichte	und	 thermischer	Ausdehnungskoeffizient,	 verändert	wer-
den	[30,31].		

Die	Korngrenzfestigkeit	wird	durch	das	Adsorbtionsverhalten	von	Selte-
nen-Erden-Ionen	der	Glasphase	an	der	Siliziumnitridkornoberfläche	be-
stimmt.	Das	mechanische	Verhalten	des	Siliziumnitrides	wird	dabei	ent-
scheidend	 von	 der	 Grenzflächenfestigkeit	 beeinflusst,	 da	 sie	 einen	
entscheidenden	 Einfluss	 auf	 das	 Risswachstumsverhalten	 hat	 [32].	 Die	
nadelförmigen	Körner	des	 Siliziumnitrides	 ermöglichen	die	Ausbildung	
von	Risswiderstandsmechanismen,	die	das	Risswachstum	hemmen.	Dabei	
ist	es	notwendig,	dass	der	Riss	nicht	direkt	durch	das	Korn	verläuft,	was	
zu	einem	Bruch	des	Korns	 führt,	 sondern,	dass	es	zu	dem	sogenannten	
Debonding	kommt,	also	einem	Rissverlauf	um	das	Korn	herum.	Dies	kann	
direkt	an	der	Grenzfläche	zwischen	Korn	und	Glasphase	oder	in	der	Glas-
phase	nahe	des	Korns	stattfinden	[22].	Wenn	ein	Riss	auf	die	Prismenflä-
che	 eines	 Siliziumnitridkorns	 trifft,	 entscheidet	 die	 Grenzflächenfestig-
keit,	ob	es	zu	einem	transgranularen	oder	intergranularen	Kornwachstum	
kommt.	

Becher	et.	al.	untersuchten	mithilfe	von	Vickerseindrücken	die	Grenzflä-
chenfestigkeit	in	der	Siliziumnitridkeramik	[22].	Dabei	wurde	der	Winkel	
𝛳	untersucht,	mit	dem	der	Riss	auf	das	Siliziumnitridkorn	trifft,	sowie	die	
Ablöselänge	ldb	zwischen	Korn	und	Glasphase.	Der	Winkel	𝛳krit,	ab	dem	es	
zu	einer	Ablenkung	des	Risses	an	der	Kornoberfläche	kommt,	ist	abhängig	
von	der	Grenzflächenfestigkeit.	Liegt	eine	geringe	Festigkeit	vor,	so	ist	ein	
Debonding	 der	 Körner	 auch	 bei	 größeren	Winkeln	 zu	 erwarten.	 Damit	
steigt	die	Anzahl	der	Körner,	die	umgangen	und	nicht	geschnitten	werden,	
was	mit	einer	vermehrten	Ausbildung	von	Risswiderstandsmechanismen	
einhergeht.	Mit	steigender	Debondinglänge	steigt	die	Reibfläche	bei	den	
sich	bildenden	Reibbrücken,	was	zu	einer	Erhöhung	des	Risswiderstandes	
führt	[22,33,34].	Bei	der	Verwendung	eines	Additivsystems	bestehend	aus	
Yttriumoxid	 und	 Aluminiumoxid	 konnte	 gezeigt	 werden,	 dass	 eine	
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Verringerung	des	Aluminium-	und	Sauerstoffanteils	sowie	eine	Erhöhung	
des	Yttriumanteils	in	der	Glasphase	die	Grenzflächenfestigkeit	herabsetzt.	
Somit	lässt	sich	die	Grenzflächenfestigkeit	über	die	Verhältnisse	der	Ad-
ditive	einstellen	[35].	

Auch	die	Auskristallisation	der	Zweitphase	an	den	Trippelpunkten	beein-
flusst	das	mechanische	Verhalten.	Damit	lassen	sich	die	Hochtemperatur-
eigenschaften	positiv	beeinflussen.	Durch	die	Volumenabnahme	bei	der	
Kristallisation	bilden	sich	jedoch	Spannungen	im	Werkstoff	aus,	was	sich	
auf	die	Festigkeit	bei	Raumtemperatur	auswirkt	[25].		

2.1.4 Kornwachstum	

Die	Additivzusammensetzung	beeinflusst	nicht	nur	die	Ausbildung	der	in-
tergranularen	Glasphase,	sondern	bestimmt	darüber	hinaus	maßgeblich	
das	Wachstum	der	Siliziumnitridkörner	und	somit	die	sich	bildende	Mik-
rostruktur	[36].		

Siliziumnitrid	 zeichnet	 sich	 durch	 sein	 anisotropes	 Kornwachstum	 aus	
und	verfügt	dadurch	über	in	c-Richtung	gestreckte	nadelförmige	Körner.	
Ursache	hierfür	 ist	 die	deutlich	höhere	Wachstumsgeschwindigkeit	 der	
Körner	in	Richtung	der	Basalflächen	im	Vergleich	zum	Wachstum	in	Rich-
tung	der	Prismenflächen.	Das	Wachstum	an	den	Basalflächen	ist	diffusi-
onskontrolliert	im	Gegensatz	zu	den	Prismenflächen,	an	denen	eine	grenz-
flächenkontrollierte	Wachstumskinetik	vorliegt.	Die	Basalflächen	weisen	
dabei	eine	Rauigkeit	auf,	wodurch	eine	einfache	Anlagerung	weiterer	Ebe-
nen	möglich	ist.	Die	Prismenflächen	sind	hingegen	atomar	glatt.	Nach	der	
Kossel-Stranki-Theorie	ist	das	Kristallwachstum	langsam,	wenn	durch	die	
Bildung	einer	neuen	Lage	die	Oberflächenenergie	deutlich	erhöht	wird,	
was	an	den	Basalflächen	der	Fall	ist	[37].	Aufgrund	des	grenzflächenkon-
trollierten	 Wachstums	 hat	 die	 Flüssigphasenzusammensetzung	 einen	
großen	Einfluss	auf	die	Wachstumsgeschwindigkeit	an	Basalflächen	und	
damit	auf	den	sich	einstellenden	Streckungsgrad	(Kornlänge/Korndurch-
messer)	der	Körner	[21].	Dabei	spielt	der	Ionenradius	der	Seltenen	Erden-
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Additive	eine	entscheidende	Rolle.	Es	konnte	gezeigt	werden,	dass	Ionen	
mit	großen	Radien	an	der	Prismenfläche	stärker	adsorbiert	werden	als	Io-
nen	mit	kleinen	Radien.	Die	adsorbierten	Ionen	an	der	Oberfläche	behin-
dern	die	Diffusion	der	Silizium-	und	Stickstoffatome.	Dadurch	wird	mit	ei-
nem	 steigenden	 Ionenradius	 das	Wachstum	an	den	Basalflächen	durch	
Segregationsprozesse	gehemmt,	wodurch	die	Streckungsgrade	der	Kör-
ner	ansteigen	[32,38].	Die	Streckungsgrade	der	Körner	bestimmen	wiede-
rum	maßgeblich	das	mechanische	Verhalten	der	Siliziumnitridkeramiken.		

2.2 Siliziumkarbid	

Siliziumkarbid	wurde	1891	von	E.	G.	Acheson	entdeckt	und	gilt	neben	Si-
liziumnitrid	 aufgrund	 seiner	Materialeigenschaften,	wie	 geringe	Dichte,	
hohe	Härte	sowie	Hochtemperatur-	und	Korrosionsbeständigkeit,	als	ein	
potentieller	Werkstoff	für	technische	Anwendungen,	wie	z.	B.	Gasturbinen	
[39].		

Dabei	 kann	 Siliziumkarbid	 in	 zwei	 Kristallstrukturen	 vorliegen,	 einer	
⍺-Modifikation	mit	einer	hexagonalen	Struktur	und	einer	β-Modifikation	
mit	einer	kubischen	Struktur.	Das	Kristallgitter	ist	dabei	aus	SiC4-Tetrae-
dern	 (sp3-Hybridisierung	 von	 Si)	 und	 CSi4-Tetraedern	 (sp3-Hybridisie-
rung	von	C)		aufgebaut,	die	an	ihren	Ecken	miteinander	verbunden	sind	
[3,40].	Für	Siliziumkarbid	sind	eine	Vielzahl	von	unterschiedlichen	Stapel-
folgen	der	Tetraederschichten	bekannt,	was	als	Polytypismus	bezeichnet	
wird	[7].	Man	unterscheidet	dabei	die	⍺-	und	β-Modifikation.	Als	β-Modi-
fikation	wird	dabei	üblicherweise	die	kubische	Kristallstruktur	bezeich-
net.	Diese	besitzt	 eine	 Stapelfolge	 von	ABCABC,	woraus	 sich	 eine	Zink-
blende-Struktur	ergibt.	Die	⍺-Modifikation	umfasst	alle	nicht	kubischen	
Kristallstrukturen,	was	im	Fall	des	Siliziumkarbides	rhomboedrische	und	
hexagonale	Strukturen	beinhaltet	[41].	Die	Stapelfolge	von	ABAB	der	⍺-
Modifikation	führt	wiederum	zu	einer	wurtzit-artigen	Struktur.	Die	⍺-Mo-
difikation	 kann	 jedoch	weiter	 unterschiedliche	 Stapelfolgen	 aufweisen,	
wie	 den	 Polytyp	4H	 mit	 einer	 Stapelfolge	 von	 ABCBABCB	 und	 den	
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Polytyp	6H	mit	einer	Stapelfolge	von	ABCACBABCACB.	Die	unterschiedli-
chen	Modifikationen	können	auch	in	gemischter	Form	auftreten,	was	in	
komplexen	Stapelfolgen	resultiert	[7,40,41].	Darüber	hinaus	sind	ein	Viel-
zahl	von	Stapelfehler	der	Polytypen	des	SiC	bekannt	[42].	

Siliziumkarbid	verfügt	über	einen	hohen	kovalenten	Bindungsanteil	und	
eine	geringe	Selbstdiffusion,	was	sich	negativ	auf	das	Verdichtungsverhal-
ten	auswirkt.	Für	eine	vollständige	Verdichtung	von	Siliziumkarbid	sind	
aus	diesem	Grund	hohe	Temperaturen	im	Bereich	von	2500	°C	und	hoher	
Druck	 notwendig.	 Ein	 Sintern	 bei	 niedrigeren	Temperaturen	 sowie	 ein	
druckloses	Sintern	lassen	sich	durch	die	Zugabe	von	Additiven	erreichen.	
So	wurde	von	Prochazka	et	al.	gezeigt,	dass	durch	die	Zugabe	von	Bor	(B)	
und	Kohlenstoff	(C)	ein	Festphasensintern	von	Siliziumkarbid	bei	Tempe-
raturen	im	Bereich	von	2100	°C	möglich	ist.	Bor	erhöht	dabei	die	Leerstel-
lenkonzentration,	 indem	es	Kohlenstoff	 im	Gitter	ersetzt.	Dadurch	wird	
eine	 verbesserte	 Volumendiffusion	 erreicht.	 Kohlenstoff	 soll	 wiederum	
das	Siliziumoxid	auf	der	Partikeloberfläche	entfernen	[43].		

Dass	eine	Verdichtung	von	Siliziumkarbid	über	ein	Flüssigphasensintern	
möglich	ist,	wurde	von	Omori	et.	al.	durch	die	Zugabe	der	Additive	Al2O3	
und	Y2O3	gezeigt	[44].	Bei	der	Auswahl	der	Additive	müssen	jedoch	Reak-
tionen	berücksichtigt	werden,	die	zwischen	dem	Siliziumkarbid,	dem	sich	
auf	der	Partikeloberfläche	befindenden	Siliziumoxid	und	den	Additiven	
auftreten	können	[45].	Neben	der	Teilchenumlagerung	im	ersten	Sinter-
stadium	 stellen	 Auflösungs-	 und	 Wiederausscheidungsprozesse	 den	
wichtigste	Sintermechanismus	dar	[46].	Dadurch	bilden	sich	Körner	mit	
einer	Kern-/Schalenstruktur	aus	mit	einem	Kern,	bestehend	aus	SiC,	und	
einem	Randbereich,	bestehend	aus	SiC	mit	geringen	Anteilen	an	Al,	Y	und	
O	in	fester	Lösung	[47].	

Die	 Mikrostruktur	 des	 flüssigphasengesinterten	 Siliziumkarbides	 bein-
haltet	neben	den	SiC-Körnern	eine	sie	umgebende	Glasphase.	Die	Glaspha-
senzusammensetzung	ist	dabei	von	den	verwendeten	Additiven	und	dem	
Sinterverfahren	abhängig.	Can	et	al.	erklärt	dies	mit	dem	Verdampfen	des	
SiO2	 während	 des	 Gasdrucksinterprozesses,	 was	 bei	 einem	
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Heißpressprozess	nicht	zu	beobachten	ist	[48].	Bei	einem	Additivsystem,	
bestehend	aus	Al2O3	 und	Y2O3,	 kommt	es	 je	nach	Additivzusammenset-
zung	und	Sinterprozess	vorwiegend	zur	Bildung	einer	YAG-Phase.	In	den	
Trippelpunkten	kann	eine	Auskristallisierung	der	Glasphase	stattfinden.	
An	den	Korngrenzen	bildet	sich	hingegen	ein	dünner,	amorpher	Glaspha-
senfilm	[48].	Ortiz	et	al.	haben	gezeigt,	dass	die	während	des	Gasdrucks-
interprozesses	 vorherrschende	 Sinteratmosphäre	 einen	 signifikanten	
Einfluss	auf	die	sich	bildende	Mikrostruktur	hat.	So	wird	bei	einer	Stick-
stoffatmosphäre	 die	 𝛽 → 𝛼	-	Umwandlung	 unterdrückt,	 die	 in	 einer	
Argonatmosphäre	 vollständig	 vollzogen	wird.	Dies	 führt	 zu	 einem	Mir-
kostruktur	mit	equiaxialen	Teilchen	[49].	Durch	die	N2-Atmosphäre	än-
dert	sich	auch	die	Zusammensetzung	der	Flüssigphase,	was	unter	ande-
rem	 zu	 einer	 Siliziumkarbidkeramik	 mit	 einer	 höheren	 Härte	 und	
Sprödheit,	im	Vergleich	zu	einem	in	einer	Argonatmosphäre	gesinterten	
SiC,	resultiert	[50].	

2.3 Siliziumnitrid-/	
Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	

Als	Strukturkeramiken	finden	Siliziumnitrid	und	Siliziumkarbid	in	vielen	
Bereichen	Anwendung.	Siliziumnitridkeramiken	zeichnen	sich	besonders	
durch	 ihre	 hohe	 Bruchzähigkeit	 und	 Thermoschockbeständigkeit	 aus.	
Demgegenüber	verfügt	Siliziumkarbid	über	eine	höhere	Härte,	einen	hö-
heren	E-Modul	 sowie	 eine	höhere	Hochtemperatur-	 und	Korrosionsbe-
ständigkeit.	 Aus	 diesem	 Grund	 haben	 Kompositwerkstoffe,	 welche	 die	
vorteilhaften	Materialeigenschaften	beider	Keramiken	miteinander	ver-
binden,	großes	Potential	für	technische	Anwendungen	[3].	

Erste	Untersuchungen	von	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerk-
stoffen	wurden	schon	in	den	70er	Jahren	durchgeführt.	Aufgrund	der	auf-
tretenden	Reaktionen	zwischen	der	Flüssigphase	und	dem	Siliziumkarbid	
wurden	die	Arbeiten	 jedoch	nicht	 intensiv	weiterverfolgt	 [51].	Nachfol-
gende	Untersuchungen	unter	der	Verwendung	von	SiC-Whiskern	und	SiC-
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Plättchen	führten	nicht	zu	der	erhofften	Verbesserung	der	mechanischen	
Eigenschaften.	Erst	in	den	90er	Jahren	ließen	sich	aufgrund	der	verbes-
serten	Ausgangspulverqualität	und	neuen	Herstellungsverfahren	Kompo-
site	mit	den	gewünschten	Eigenschaften	erfolgreich	herstellen	[4,52].	

Zur	Herstellung	von	Si3N4/SiC-Kompositen	wurden	verschiedene	Verfah-
ren	untersucht.	Es	ist	möglich,	über	eine	Mischungsroute	durch	das	Ver-
mengen	von	Pulvern	sowie	die	Zugabe	von	Plättchen	oder	Whiskern	einen	
homogenen	Kompositwerkstoff	herzustellen	[53,54].	Niihara	et	al.	zeigen	
eine	alternative	Herstellungsroute	durch	das	Heißpressen	von	amorphen	
Si-C-N-Präkursoren,	welche	über	ein	CVD-Verfahren	erzeugt	wurden	[55].	
Als	 dritte	Möglichkeit	 lässt	 sich	 ein	 Kompositwerkstoff	 über	 einen	 Be-
schichtungsprozess	herstellen.	Hierbei	werden	Siliziumnitridpartikel	mit	
SiC	bildenden	Präkursoren,	wie	Polysilane,	beschichtet,	die	anschließend	
pyrolysiert	werden	[56].		

Die	Verdichtung	erfolgt	im	Allgemeinen	über	das	für	Siliziumnitrid	übli-
che	Flüssigphasensintern	in	einer	Stickstoffatmosphäre.	Dabei	muss	die	
Zersetzung	von	Siliziumnitrid	in	Silizium	und	Stickstoff	bei	einem	zu	ge-
ringen	Stickstoffpartialdruck	sowie	die	Zersetzung	des	Siliziumkarbides	
in	 Siliziumnitrid	 und	 Kohlenstoff	 bei	 einem	 zu	 hohen	 Stickstoffpartial-
druck	verhindert	werden.	Nickel	et	al.	führten	in	diesem	Zusammenhang	
thermodynamische	 Berechnungen	 zur	 Bestimmung	 des	 temperaturab-
hängigen	 Stickstoffpartialdrucks	 durch,	 bei	 dem	 keine	 Zersetzungspro-
zesse	stattfinden	[57].		

Die	Zersetzung	erfolgt	nach	den	folgenden	Reaktionsgleichungen	[16,57]:	

𝑆𝑖%𝑁&(𝑠) → 3	𝑆𝑖(𝑙) + 2	𝑁'(𝑔)	 (2-3)	
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3	𝑆𝑖𝐶(𝑠) + 	2	𝑁'(𝑔) → 𝑆𝑖%𝑁&(𝑠) + 3	𝐶(𝑠)	 (2-4)	

Die	Untersuchungen	von	Greil	et	al.	zeigen,	dass	mit	steigendem	Silizium-
karbidgehalt	des	Komposites	eine	Abnahme	der	relativen	Dichte	einher-
geht.	Darüber	 hinaus	wurde	 eine	Abnahme	der	Verdichtungsraten	 und	
eine	Verschiebung	der	Verdichtung	zu	höheren	Temperaturen	beobach-
tet.	Es	wird	angenommen,	dass	das	Siliziumnitrid	im	Vergleich	zum	Silizi-
umkarbid	 deutlich	 schneller	 sintert,	 wodurch	 es	 zur	 Bildung	 von	 Um-
fangs-	 und	 Radialspannungen	 kommt.	 Die	 Verdichtung	 erfolgt	 dabei	
deutlich	schneller	als	bei	einem	möglichen	Kriechprozess	[53].	Nach	Raj	
et	al.	und	Bordia	et	al.	gilt	für	einen	Kompositwerkstoff,	bei	dem	eine	Kom-
ponente	deutlich	langsamer	verdichtet	[58–60]:	

	
∆𝜌

∆𝜌*+(
= 1 − exp E−

9𝛽
4𝜈 + 9𝛽

𝑡
𝜏J	 (2-5)	

	

Hierbei	gilt	∆𝜌 = (𝜌 − 𝜌,) 𝜌,	⁄ und	∆𝜌*+( = (1 − 𝜌,) 𝜌,	⁄ wobei	𝜌,	die	re-
lative	 Gründichte	 darstellt	 und	 𝜌	 für	 die	 zeitabhängige	 relative	 Dichte	
steht.	Darüber	hinaus	entspricht	𝛽	dem	Verhältnis	von	Kriech-	zu	Verdich-
tungsrate,	𝜈	dem	Volumenanteil	an	SiC,	t	der	Sinterzeit	und	𝜏	einer	Zeit-
konstante	[59].	

Daraus	ergeben	sich	zwei	Möglichkeiten,	die	Verdichtungsrate	zu	erhö-
hen.	Dies	ist	entweder	durch	die	Reduzierung	des	Volumenanteils	an	SiC	
oder	durch	die	Erhöhung	von	β	möglich.	Eine	Erhöhung	von	β	lässt	sich	
durch	die	Verringerung	der	Partikelgrößen	und	der	Flüssigphasenvisko-
sität	sowie	durch	eine	Erhöhung	des	Flüssigphasenanteils	erreichen	[53].	

Größere	Flüssigphasenanteile	haben	im	Allgemeinen	jedoch	einen	negati-
ven	Einfluss	auf	die	mechanischen	sowie	die	Hochtemperatureigenschaf-
ten.	Deshalb	ist	ein	Ansatz,	bei	dem	durch	eine	gezielte	Auswahl	der	Addi-
tive	die	Viskosität	der	Flüssigphase	reduziert	wird,	zu	bevorzugen.	Auch	
eine	Verringerung	der	Partikelgrößen	und	eine	homogene	Mischung	der	
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Pulver	durch	eine	geeignete	Pulveraufbereitung	ist	ein	Ansatz	zur	erfolg-
reichen	Herstellung	von	Kompositwerkstoffen	mit	den	gewünschten	me-
chanischen	Eigenschaften.	

2.4 Mechanische	Eigenschaften	

Die	mechanischen	Eigenschaften	von	Siliziumnitridkeramiken	können	in	
weiten	Bereichen	variieren.	Sie	sind	abhängig	von	den	verwendeten	Roh-
stoffen,	den	gewählten	Additiven	und	den	verwendeten	Prozessen.	Dar-
aus	ergeben	sich	Unterschiede	 in	der	resultierenden	Dichte,	der	entste-
henden	Mikrostruktur	und	der	Werkstoffzusammensetzung,	welche	die	
Materialeigenschaften	in	großem	Maß	beeinflussen.	

2.4.1 Bruchmechanik	

Die	Festigkeit	σ	von	spröden	Materialien	ist	proportional	zur	Risszähig-
keit	KIc	und	umgekehrt	proportional	zur	Wurzel	der	Größe	des	kritischen	
Defektes	√𝑎	im	belasteten	Volumen.	Der	Index	der	Risszähigkeit	I	gibt	da-
bei	die	Art	der	Belastung	an.	Es	handelt	sich	um	eine	Zugbeanspruchung	
senkrecht	 zur	 Rissebene,	welche	 die	 kritischste	 Belastungsart	 darstellt	
und	 aus	 diesem	Grund	 ausschlaggebend	 für	 die	 bruchmechanische	Be-
trachtung	ist.	Hierfür	gilt	folgende	Formel	unter	Berücksichtigung	eines	
Geometriefaktors	Y:	

𝜎 =
𝐾-.
√𝑎𝑌

	 (2-6)	

Zur	 Festigkeitserhöhung	 ergeben	 sich	 folglich	 zwei	 Möglichkeiten:	 Es	
kann	die	Defektgröße	verringert	oder	die	Bruchzähigkeit	erhöht	werden.	
Die	Bruchzähigkeit	ist	hauptsächlich	abhängig	von	der	vorliegenden	Mik-
rostruktur	und	der	Additivzusammensetzung.	Die	Defektgröße	wiederum	
lässt	sich	durch	Anpassungen	im	Herstellungsprozess	der	Keramik,	also	
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durch	die	Pulveraufbereitung,	die	Formgebung	und	das	Sintern	beeinflus-
sen	[4].		

Die	 in	 Form	 von	 Poren,	 Rissen	 und	 Einschlüssen	 vorliegenden	Defekte	
führen	unter	einer	kritischen	Belastung	zum	Bruch	der	Keramik.	Dies	er-
folgt	in	Form	von	Rissen,	die	sich	ausgehend	von	den	Defekten	aufgrund	
einer	auftretenden	Spannungsüberhöhung	an	der	Rissspitze	ausbreiten	
[61].	Man	unterscheidet	dabei	drei	Arten	von	Rissausbreitungen,	die	ka-
tastrophale,	die	unterkritische	und	die	stabile	Rissausbreitung.	Beim	ka-
tastrophalen	bzw.	instabilen	Risswachstum	wächst	die	Defektgröße	a	auf	
die	 kritische	Größe	 ac	 an,	was	 zu	 einer	 ungehinderten	Rissausbreitung	
und	dem	Versagen	des	Werkstoffes	führt.	

Unterkritisches	Risswachstum	erfolgt	unter	einer	konstanten	oder	zykli-
schen	 Last	 [62].	 Bei	 einer	 kontinuierlich	 steigenden	 Last	 kann	 stabiles	
Risswachstum	folgen,	wenn	ein	stark	ansteigender	Spannungsintensitäts-
faktor	KI	mit	zunehmender	Risslänge,	ein	sogenanntes	R-Kurvenverhal-
ten,	vorliegt.	

Der	Spannungsintensitätsfaktor	KI	ist	dabei	abhängig	von	der	Spannung	σ	
und	der	Größe	des	Risses	𝑎	sowie	dem	Geometriefaktor	𝑌.	

	 𝐾- = 𝜎√𝑎𝑌	 (2-7)	

Ein	Risswachstum	erfolgt,	wenn	die	Spannung	vor	der	Rissspitze	einen	
kritischen	Wert	annimmt.	Wird	die	sogenannte	Risszähigkeit	KIc,	erreicht,	
kommt	es	zur	instabilen	Rissausbreitung	[61].		

Neben	 dieser	 Betrachtung	 des	 Risswachstumsverhaltens,	 anhand	 von	
Spannungsüberhöhungen	vor	der	Rissspitze,	gibt	es	die	Möglichkeit	eine	
energetische	 Betrachtung	 vorzunehmen.	 Grundlage	 bildet	 das	 im	 Jahr	
1921	von	Griffith	vorgestellte	Konzept,	in	dem	der	Zusammenhang	zwi-
schen	der	Energie	zur	Erzeugung	eines	Risses	und	der	Oberflächenenergie	
der	neu	zu	bildenden	Oberflächen	hergestellt	wird	[63].		
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Der	Risswiderstand	GIc	entspricht	der	Energie,	die	benötigt	wird,	um	einen	
Riss	um	eine	Flächeneinheit	zu	vergrößern.	Er	lässt	sich	mit	der	spezifi-
schen	Oberflächenenergie	der	Bruchflächen	γ/	wie	folgt	beschreiben:	

	 𝐺-. = 2𝛾/	 (2-8)	

Dieses	Konzept	wurde	von	Irwin	und	Orowan	weiterentwickelt	[64,65].	
Dabei	wird	die	Energiefreisetzungsrate	GI	 in	Abhängigkeit	der	Bruchar-
beit	 der	 äußeren	 Kräfte	 und	 der	 im	 Bauteil	 gespeicherten	 elastischen	
Energie	dargestellt.	Irwin	stellte	damit	den	Zusammenhang	von	GI	und	KI	
her	[66]:	

𝐾- = T𝐺-𝐸′	

𝐸0 = W
𝐸

𝐸
(1 − 𝜈')X

𝐸𝑏𝑒𝑛𝑒𝑟	𝑆𝑝𝑎𝑛𝑛𝑢𝑛𝑔𝑠𝑧𝑢𝑠𝑡𝑎𝑛𝑑
										𝐸𝑏𝑒𝑛𝑒𝑟	𝐷𝑒ℎ𝑛𝑢𝑛𝑔𝑠𝑧𝑢𝑠𝑡𝑎𝑛𝑑 X

		
(2-9)	

𝐸	entspricht	hierbei	dem	E-Modul	und	𝜈	der	Querkontraktionszahl.	

2.4.2 R-Kurvenverhalten	

Die	bisherigen	Betrachtungen	 gelten	 für	Werkstoffe	mit	 einem	 idealen,	
spröden	Werkstoffverhalten.	Hierbei	geht	mit	einer	Erhöhung	der	Belas-
tung	ein	Anstieg	des	Spannungsintensitätsfaktors	KI	 sowie	der	Energie-
freisetzungsrate	GI	einher.		

Siliziumnitrid	gehört	jedoch	zu	einer	Klasse	von	Werkstoffen,	die	ein	so	
genanntes	R-Kurvenverhalten	aufweisen.	Nachdem	Irwin	das	R-Kurven-
Konzept	anhand	von	Metallen	vorgestellt	hatte,	wurde	es	von	Hübner	und	
Jillek	das	erste	Mal	für	Keramiken	angewandt	[67].	Bei	einem	R-Kurven-
verhalten	kommt	es	mit	steigender	Risslänge	∆𝑎	zu	einem	Anstieg	der	not-
wendigen	Energie,	welche	benötigt	wird,	um	eine	Rissverlängerung	zu	er-
reichen.	Die	Energiefreisetzungsrate	entspricht	in	diesem	Fall	nicht	mehr	
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einem	konstanten	Wert,	sondern	steigt	in	Abhängigkeit	der	Rissverlänge-
rung	∆𝑎	an	und	wird	als	GIR	bezeichnet.	Über	den	Zusammenhang	in	Glei-
chung	(2-9)	wird	deutlich,	dass	dies	auch	für	den	kritischen	Spannungsin-
tensitätsfaktor	gilt,	der	hierbei	als	KIR	bezeichnet	wird	[66].		

Abbildung	1	a)	zeigt	den	schematischen	Verlauf	einer	R-Kurve.	Dabei	ist	
der	Spannungsintensitätsfaktor	KIR	über	der	Rissverlängerung	∆𝑎	darge-
stellt.	 Die	 Höhe	 des	 Risswiderstandes,	 bevor	 es	 zum	 Risswachstum	
kommt,	wird	 Rissspitzenzähigkeit	 KI0	 bezeichnet.	 Die	 Rissspitzenzähig-
keit	 ist	eine	Materialeigenschaft,	da	an	diesem	Punkt	der	R-Kurve	noch	
kein	Risswachstum	erfolgt	ist	und	sich	dadurch	keine	zusätzlichen	Riss-
widerstände	ausgebildet	haben	können.	In	einem	idealspröden	Werkstoff,	
der	über	kein	R-Kurvenverhalten	verfügt,	ist	die	Risszähigkeit	unabhängig	
von	der	Rissverlängerung	∆𝑎	und	es	gilt	KIc=KI0=konst.	beziehungsweise	
GIc=GI0=konst.	Bei	einem	Werkstoff	mit	vorhandenem	R-Kurvenverhalten	
ist	KI0	das	Niveau,	von	dem	aus	der	Anstieg	des	Spannungsintensitätsfak-
tors	KIR	ausgeht.	KR,max	stellt	den	maximalen	Wert	der	R-Kurve	dar,	wel-
cher	erreicht	wird,	wenn	sich	die	Rissfront	und	die	in	ihr	wirkenden	Wi-
derstandsmechanismen	 vollständig	 ausgebildet	 haben.	 Der	Wert	 Kbr	 ist	
der	 Wert	 des	 Brückenspannungsintensitätsfaktors,	 der	 mit	 steigender	
Rissverlängerung	bis	zu	seinem	Maximum	ansteigt.	Die	R-Kurve	setzt	sich	
also	aus	der	Rissspitzenzähigkeit	und	der	Brückenspannung	zusammen:	

	 𝐾1 = 𝐾-! −𝐾23	,			𝐾23 < 0	 (2-10)	
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Abbildung	1:	Darstellung	einer	steigenden	Risswiderstandskurve	mit	
eingezeichneten	Instabilitätsbedingungen	[68]	

Die	wirkende	Brückenspannung	in	der	Rissflanke	ist	schematisch	in	Ab-
bildung	 1	 b)	 dargestellt.	 Die	 Brückenspannung	 wirkt	 der	 anliegenden	
Spannung	entgegen	und	reduziert	so	die	Spannungsintensität	an	der	Riss-
spitze	KI,tip.		

𝐾-,567 = 𝐾-,+778 −𝐾23	,			𝐾23 < 0	 (2-11)	

Bueckner	entwickelte	eine	Methode,	bei	der	die	Bestimmung	des	Span-
nungsintensitätsfaktors	über	eine	Gewichtsfunktion	h	erfolgt.	Dabei	wird	
die	Gewichtsfunktion	mit	der	Spannungsverteilung,	im	Fall	der	Brücken-
spannung	𝜎23 ,	multipliziert	und	eine	Integration	über	der	Rissverlänge-
rung	vorgenommen.	Die	Gewichtsfunktion	ist	dabei	alleine	von	der	Bau-
teil-	 und	 Rissgeometrie	 abhängig	 [69].	 Für	 die	 in	 Abbildung	 1	 b)	
dargestellte	Brückenspannung	ergibt	sich	daraus	[68]:	

	 𝐾23 = c ℎ(𝑟, 𝑎)𝜎23(𝑟)𝑑𝑟
∆+

!
	 (2-12)	
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Das	beschriebene	R-Kurvenverhalten	beruht	auf	Verstärkungsmechanis-
men,	bei	denen	zwischen	 intrinsischen	und	extrinsischen	Mechanismen	
unterschieden	wird	[70].	Intrinsische	Risswiderstandsmechanismen	be-
ruhen	 auf	Materialeigenschaften	 und	wirken	 vor	 allem	 im	 Bereich	 der	
Rissspitze.	 Ihr	Einfluss	 ist	 aus	diesem	Grund	unabhängig	 von	der	Riss-
länge	und	der	Rissgeometrie.	Ein	bekanntes	Beispiel	hierfür	ist	die	Um-
wandlung	der	tetragonalen	Phase	in	die	monokline	Phase	des	Zirkonoxi-
des.	Diese	Umwandlung	ist	dabei	spannungsinduziert	und	geht	mit	einer	
Volumenzunahme	 einher.	 Durch	 die	 entstehenden	 Druckspannungen	
werden	die	an	der	Rissspitze	wirkenden	Zugspannungen	reduziert	sowie	
Mikrorisse	in	der	Mikrostruktur	gebildet.	Mikrorissbildung	und	Rissver-
zweigung	führen	zu	einer	Abnahme	des	E-Moduls	an	der	Rissspitze	und	
so	zu	einer	Abnahme	des	Spannungsintensitätsfaktors.	Dadurch	steigt	der	
Risswiderstand	an	[71].		

Die	extrinsischen	Widerstandsmechanismen	beruhen	auf	Prozessen,	die	
durch	die	Mikrostruktur	bestimmt	werden.	Sie	wirken	in	der	Rissflanke	
und	sind	dadurch	von	der	Größe	und	der	Form	des	Risses	abhängig.	Die	
Rissflankeneffekte,	wie	elastische	Brücken	und	Reibbrücken,	behindern	
die	Rissöffnung	und	reduzieren	so	die	Spannungsintensität	an	der	Riss-
spitze.	Fünfschilling	et	al.	zeigten,	dass	die	elastischen	Brücken	mit	und	
ohne	debonding	den	stärksten	Beitrag	zu	dem	R-Kurvenverhalten	von	Si-
liziumnitrid	 leisten.	Diese	extrinsischen	Mechanismen	sind	 für	die	Brü-
ckenspannungen,	die	 in	Abbildung	1	b)	und	Gleichung	(3-4)	dargestellt	
sind,	verantwortlich	[70,72].	

Die	Brückenspannung	lässt	sich	über	die	Untersuchung	der	Rissöffnungs-
verschiebung	(crack	opening	displacement	–	COD)	anhand	eines	gewach-
senen	Risses	bestimmen.	Dabei	setzt	sich	die	Gesamtverschiebung	aus	der	
Verschiebung	 durch	 die	 Brückenspannung	 𝛿23	 und	 der	 Verschiebung	
durch	eine	anliegende	externe	Belastung	𝛿+778	zusammen.	Für	die	von	der	
Brückenspannung	verursachte	Verschiebung	gilt	dabei:	
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Mit	𝐸0 = 𝐸/(1 − 𝜈')	 und	mit	dem	Zusammenhang	𝛿 = 𝛿+778 + 𝛿23	 lässt	
sich	die	Brückenspannung	𝜎23	berechnen.	Die	hierfür	nötige	Bestimmung	
von	𝛿23	kann	mit	einem	Elektronenmikroskop	erfolgen.	

Die	 Verschiebung	𝛿:;	 des	 Lastpunktes	 kann	 bei	 Bestimmung	 der	 Riss-
länge	Anwendung	finden.	Für	die	Berechnung	der	R-Kurve	𝐾1(∆𝑎)	wird	
neben	der	Belastung	𝑃	die	zugehörige	Risslänge	𝑎	benötigt.	Damit	ist	es	
möglich,	individuelle	KR-Werte	über	die	Formel	(2-7)	zu	berechnen.		

Die	Bestimmung	der	Risslänge	kann	über	zwei	Methoden	erfolgen.	Entwe-
der	direkt,	indem	von	außen	das	Risswachstum	an	der	Probenoberfläche	
beobachtet	wird,	wie	es	bei	der	DCDC-Messung	Anwendung	findet,	oder	
indirekt,	indem	anhand	der	Compliance	der	Probe	die	Risslänge	indirekt	
ermittelt	wird.	Die	 Compliance-Methode	 ist	 dabei	 sensibler,	 sie	 ermög-
licht,	 auch	 sehr	 kleine	 Rissverlängerungen	 zu	 bestimmen.	 Die	 Compli-
ance	𝐶	berechnet	sich	aus	der	Verschiebung	der	Kraftangriffspunkte	𝛿:;	
und	der	Belastung	𝑃:	

𝐶 = <!"
;
						∆𝐶 = ∆<!"

;
	 (2-14)	

Der	 Zusammenhang	 zwischen	 Compliance	 und	 Risslänge	 kann	 experi-
mentell	für	eine	gegebene	Probengeometrie	erfolgen.	So	gilt	für	einen	Bie-
gebalken	mit	einer	Risslänge	a	[73,74]:	

𝐶 = 𝐶! +
9
2

𝐿'𝜋
𝐵𝑊&𝐸′c 𝑎0𝐹'(𝑎0)𝑑(𝑎0)

(#

!
	 (2-15)	

Hierbei	gibt	𝐵	die	Dicke	und	𝑊die	Höhe	der	Probe	an.	

	 𝛿23 =
1
𝐸′c ℎ(𝑟, 𝑎′)𝑑𝑎′c ℎ(𝑟0, 𝑎0)𝜎23(𝑟0)𝑑𝑟0

+$

!

+

+=3
	 (2-13)	
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Der	Faktor	𝐹	entspricht	dem	Abstand	der	Auflagerrollen	im	3-Punkt-Bie-
geversuch.	Für	einen	4-Punkt-Biegeversuch	gilt	L=S1-S2,	wobei	S1	dem	Ab-
stand	der	Unterstützungsrollen	und	S2	dem	Abstand	der	Belastungsrollen	
entspricht	[68].		

Darüber	hinaus	ist	es	möglich,	die	Risslänge	aus	der	Compliance	über	die	
Geometriefunktion	Y	zu	bestimmen.	In	diesem	Fall	gilt:	

	 𝐶 = 𝐶! +
2
𝐵𝐸′c 𝑌'(𝛼0

(#

!
)𝛼′𝑑𝛼′	 (2-16)	

Dabei	entspricht	𝐶!	der	Compliance	einer	Probe	ohne	Riss.	Anhand	des	
Complianceunterschiedes	zwischen	einer	Probe	mit	und	ohne	Riss	∆𝐶 =
𝐶 − 𝐶!	kann	𝑥" = 𝑎

𝑊X 	bestimmt	werden	[66].	

Wird	 die	 anliegende	 Spannung	 zu	 groß,	 kommt	 es	 zu	 einem	 instabilen	
Risswachstum.	Dies	 tritt	 auf,	wenn	 die	 anliegende	 Spannungsintensität	
KIappl	die	R-Kurve	KIR	tangiert.	Dieser	Punkt	wird	KIinst	genannt	und	ist	in	
Abbildung	2	dargestellt.		

	
Abbildung	2:	Darstellung	der	Instabilitätsbedingungen	für	eine	R-

Kurve	[66]	
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Der	 Wert	 ist	 dabei	 nicht	 konstant,	 sondern	 hängt	 von	 der	 Länge	 des	
Initialrisses	 ai	 und	 der	 Art	 der	 Belastung	 ab,	 die	 zu	 unterschiedlichen	
KIappl-Kurven	führen	[66].	

2.4.3 Unterkritisches	Risswachstum	

Eine	Ursache	für	die	Zunahme	der	Initialrisslänge,	durch	die	es	zu	einem	
verzögerten	Versagen	selbst	nach	langer	Belastungsdauer	kommen	kann,	
ist	das	so	genannte	unterkritische	Risswachstum.	Beim	Überschreiten	des	
Spannungsintensitätsfaktors	KI0	 tritt	 unterkritisches	Risswachstum	 ein.	
Dieser	 Effekt	 wird	 durch	 äußere	 Einflüsse,	 wie	 Umgebungstemperatur	
und	 Umgebungsmedium,	 meist	 Luftfeuchtigkeit,	 beeinflusst.	 Die	 Riss-
wachstumsgeschwindigkeit	𝑣	wird	dabei	vom	Werkstoff	und	den	Umge-
bungsbedingungen	 sowie	 durch	 den	 Spannungsintensitätsfaktor	 be-
stimmt	[66].	

	 𝑣 =
𝑑𝑎
𝑑𝑡 = 𝑓(𝐾-)	 (2-17)	

Man	unterscheidet	drei	Phasen	des	unterkritischen	Risswachstums.	Wird	
KIO	überschritten,	kommt	es	mit	steigendem	KI	zu	einem	exponentiellen	
Anstieg	der	Risswachstumsgeschwindigkeit.	In	Phase	II	bleibt	𝑣	konstant	
und	 ist	 somit	unabhängig	vom	Spannungsintensitätsfaktor,	da	 in	dieser	
Phase	Diffusionsprozesse	des	Umgebungsmediums	an	der	Rissspitze	ge-
schwindigkeitsbestimmend	sind.	In	Phase	III	und	unter	einer	weiteren	Er-
höhung	der	Spannungsintensität	kommt	es	zu	einer	starken	Zunahme	der	
Risswachstumsgeschwindigkeit	 und	 im	weiteren	Verlauf	 zum	Versagen	
des	Bauteils	[75].	Die	drei	Phasen	des	Risswachstums	sind	in	Abbildung	3	
in	eine	schematische	Darstellung	einer	𝜈-KI-Kurve	eingezeichnet.	
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Abbildung	3:	Typischer	Verlauf	einer	𝝂-KI-Kurve	nach	[66] 

Untersuchungen	 haben	 gezeigt,	 dass	 ein	 unterkritisches	 Risswachstum	
auch	 in	 Siliziumnitridkeramiken	 auftritt,	 jedoch	 erst	 in	 der	 Nähe	 der	
Bruchspannung	und	 im	Vergleich	zu	anderen	Keramiken	 in	geringerem	
Maße	[4].	Dabei	zeigte	sich,	dass	die	oxinitridische	Glasphase,	die	durch	
das	im	Rahmen	dieser	Arbeit	Anwendung	findende	Additivsystem,	beste-
hend	aus	Al2O3	und	Y2O3,	erzeugt	wird,	eine	geringe	Sensibilität	gegen	Um-
welteinflüsse	aufweist.	Das	Risswachstum	kann	zwar	durch	die	Anwesen-
heit	von	Feuchtigkeit	beschleunigt	werden,	die	oxinitridische	Glasphase	
hat	jedoch	eine	größere	Resistenz	gegen	das	unterkritische	Risswachstum	
als	Borosilikat-	und	Kalknatronglas.	Dies	gilt	für	eine	statische	Last	sowie	
für	zyklische	Lasten,	bei	denen	kein	Unterschied	des	Risswachstums	 in	
trockener	und	feuchter	Atmosphäre	festzustellen	ist	[76].	
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2.4.4 Zyklische	Ermüdung	

Eine	zyklische	Ermüdung	tritt	bei	einer	Vielzahl	von	Keramiken	auf.	Evens	
und	Fuller	zeigten	an	Glas	und	Porzellan,	dass	es	bezüglich	des	Risswachs-
tums	unter	einer	zyklischen	sowie	einer	konstanten	Last	keinen	Unter-
schied	gibt,	da	das	Risswachstum	von	einer	Reaktion	an	der	Rissspitze	be-
stimmt	wird	[77].	

Darüber	hinaus	gibt	es	jedoch	Werkstoffe,	die	eine	ausgeprägte	Ermüdung	
unter	zyklischer	Belastung	aufweisen,	was	in	einer	deutlichen	Zunahme	
des	Rissfortschritts	unter	einer	zyklischen	Last	resultiert.	Dies	tritt	bei	Ke-
ramiken	mit	einem	ausgeprägten	R-Kurvenverhalten,	wie	Zirkonoxid	und	
Siliziumnitrid,	auf	[78].	

Die	Ursache	hierfür	 ist	eine	Degradation	der	Risswiderstandsmechanis-
men,	wie	Reibbrücken	und	elastische	Brücken,	durch	die	 zyklische	Öff-
nung	und	Schließung	der	Rissfront.	Mit	steigender	Zyklenzahl	kommt	es	
zu	einer	Einebnung	der	Rissflanke	und	einer	Abnahme	der	Rissflankenin-
teraktion.	Dies	 führt	zu	einer	Abnahme	der	Brückenspannung.	Dadurch	
kommt	es	zu	einer	höheren	Spannung	an	der	Rissspitze	und	einem	damit	
einhergehenden	Risswachstum	[79].		

Die	Reibbrücken	degradieren	dabei	aufgrund	von	Reibeffekten.	Es	kommt	
zu	 einem	Verschleiß	 der	Brücken	 und	 damit	 zu	 einer	Abnahme	der	 zu	
übertragenden	Last.	Elastische	Brücken	wirken	hingegen	unter	zyklischer	
Belastung	wie	eine	Feder.	Die	Degradation	erfolgt	in	diesem	Fall	mit	dem,	
bei	 einer	 statischen	 Last	 auftretenden,	 unterkritischen	Risswachstums-
mechanismus.	Aufgrund	der	verschiedenen	Mechanismen,	durch	welche	
die	Ermüdung	erfolgt,	unterscheiden	sich	auch	die	Geschwindigkeiten	der	
Degradation.	Die	Reibbrücken	weisen	dabei	eine	deutlich	höhere	Ermü-
dungsrate	auf	als	die	elastischen	Brücken	[80].	Der	Anteil	der	Reibbrü-
cken	und	der	elastischen	Brücken	an	der	R-Kurve	 ist	 in	Abbildung	4	a)	
dargestellt.	Eine	schematische	Darstellung	der	Abnahme	des	Spannungs-
intensitätsfaktors	mit	steigender	Zyklenzahl	ist	in	Abbildung	4	b)	zu	se-
hen.	 Hier	 stellt	 die	 durchgezogene	 Linie	 den	 Verlauf	 unter	 einer	
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zyklischen	und	sehr	geringen	Last	dar,	bei	der	kein	Rissfortschritt	auftritt.	
Bei	einer	Zyklierung	unter	großer	Last	geht	eine	Degradation	mit	einem	
Risswachstum	einher,	was	mit	der	gestrichelten	Linie	gezeigt	wird	[68].	

	

Abbildung	4:	Reduktion	der	R-Kurve	aufgrund	der	Degradation	der	
Reibbrücken	
a)	reib	und	elastischer	Spannungsintensitätsfaktor		
b)	Einfluss	von	Zyklenzahl	und	Last;	nach	[68]	

2.4.5 Tribologie	

Aus	Sicht	der	Ingenieurwissenschaften	lässt	sich	die	Tribologie	folgender-
maßen	definieren:		

„Die	Tribologie	ist	ein	interdisziplinäres	Fachgebiet	zur	Optimierung	me-
chanischer	Technologien	durch	Verminderung	reibungs-	und	verschleiß-
bedingter	Energie-	und	Stoffverluste.“	[81]	

In	tribologischen	Systemen	werden	Bewegung,	Arbeit,	Masse	oder	Infor-
mation	übertragen.	Ein	tribologisches	System	besteht	aus	vier	Elementen,	
einem	Grundkörper,	einem	Gegenkörper,	einem	Zwischenstoff	sowie	ei-
nem	Umgebungsmedium.	Es	wird	eine	Eingangsgröße	durch	das	System	
in	 eine	 Ausgangsgröße	 umgewandelt.	 Bei	 der	 Umwandlung	 treten	
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Verlustgrößen	in	Form	von	Oberflächenveränderungen,	Energieverlusten	
und	Materialverlusten	auf	[82].	Die	Funktion	des	tribologischen	Systems	
wird	über	Wirkflächen	 realisiert,	welche	 tribologischen	Beanspruchun-
gen	ausgesetzt	sind.	Reibung	und	Verschleiß	treten	an	den	Kontaktpunk-
ten	der	Wirkflächen	auf	und	werden	von	dem	auf	sie	wirkenden	Belas-
tungskollektiv	 und	 der	 Systemstruktur	 beeinflusst.	 Die	 tribologische	
Untersuchung	erfolgt	im	Labor	meist	an	vereinfachten	Modellversuchen.	
Die	wichtigsten	Kenngrößen	sind	hierbei	die	Reibung	und	der	Verschleiß	
[81].		

Die	Reibung	kann	als	der	Verlust	mechanischer	Energie	bei	einer	Relativ-
bewegung	 von	 sich	 berührenden	 Stoffbereichen	 definiert	werden.	 Eine	
wichtige	Kenngröße	bei	einer	vorliegenden	Gleitreibung	ist	der	Reibkoef-
fizient	𝜇,	der	sich	aus	dem	Quotienten	der	Normalkraft	𝐹>	und	der	Reib-
kraft	𝐹1	ergibt.		

𝜇 =
𝐹1
𝐹>
	 (2-18)	

Aufgrund	von	Oberflächenunebenheiten,	wie	Welligkeiten	und	Rauheiten,	
sind	die	Wirkflächen	nur	an	wenigen	Punkten	in	Kontakt,	weshalb	lokal	
deutlich	höhere	Kräfte	auftreten	können.		

Die	 in	 einem	 tribologischen	 System	 auftretende	 Reibung	 und	 der	 Ver-
schleiß	 lassen	sich	durch	eine	Schmierung	reduzieren.	Der	Reibungszu-
stand	in	einem	mit	flüssigem	Medium	geschmierten	System	ist	unter	an-
derem	 abhängig	 von	 der	 Gestalt	 der	 Wirkflächen,	 der	 Viskosität	 des	
Schmiermediums	und	der	Relativgeschwindigkeit	der	Reibpartner.	Dieser	
Zusammenhang	lässt	sich	in	einer	von	Stribeck	im	Jahr	1903	publizierten	
und	nach	ihm	benannten	Kurve	darstellen	[83,84].		
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Abbildung	5:	Abhängigkeit	des	Reibungskoeffizienten	von	der	Gleit-
geschwindigkeit	und	der	Viskosität	des	Schmiermedi-
ums	[82]	

Man	unterscheidet	vier	Arten	von	Reibungszuständen.	Beim	Zustand	der	
so	genannten	Festkörperreibung	besteht	ein	direkter	Festkörperkontakt.	
Verfügen	die	Festkörper	über	eine	modifizierte	Oberfläche,	wird	dies	als	
Grenzflächenreibung	 bezeichnet.	 Bei	 diesen	 Reibzuständen	 treten	 übli-
cherweise	hohe	Reibwerte	und	ein	hoher	Verschleiß	auf,	man	spricht	auch	
von	statischer	Reibung.	Mit	steigender	Gleitgeschwindigkeit	kommt	es	zu	
einer	Abnahme	des	Reibungskoeffizienten.	Das	 System	geht	 in	 den	 Zu-
stand	der	so	genannten	Mischreibung	über.	Hierbei	liegen	Festkörperrei-
bung	 und	 Flüssigkeitsreibung	 nebeneinander	 vor.	 Wenn	 die	 Gleitge-
schwindigkeit	weiter	erhöht	wird,	kommt	es	zur	vollständigen	Trennung	
der	Wirkflächen	 durch	 einen	 sich	 im	 Spalt	 aufbauenden	 hydrodynami-
schen	Druck.	Durch	den	auftretenden	hydrodynamischen	Druck	kann	es	
zu	einer	elastischen	Verformung	der	Wirkflächen	kommen.	In	diesem	Fall	
spricht	man	von	Elastohydrodynamik.	Auch	die	Viskosität	des	Schmier-
mediums	bestimmt	den	tribologischen	Zustand	des	Systems.	Wie	in	Ab-
bildung	5	zu	erkennen,	führt	eine	höhere	Viskosität	des	Schmiermediums	
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𝜂"	bei	geringeren	Reibgeschwindigkeiten	zu	einer	früheren	Abnahme	des	
Reibkoeffizienten	als	bei	einem	dünnflüssigeren	Medium	𝜂'	[82].	

Neben	 den	 Eigenschaften	 des	 Schmiermediums	 beeinflusst	 die	 vorlie-
gende	Atmosphäre	das	Reibverhalten	von	keramischen	Werkstoffen	[85].	
Ein	bekanntes	und	viel	untersuchtes	Beispiel	hierfür	ist	die	Luftfeuchtig-
keit.	So	führt	eine	Erhöhung	der	Feuchtigkeit	in	der	Atmosphäre	bei	Zir-
konoxid	zu	vermehrter	Rissbildung	in	den	Wirkflächen	und	damit	zu	er-
höhtem	Verschleiß	[86].	Anders	verhält	sich	dies	bei	Siliziumnitrid.	Hier	
reagiert	das	Siliziumnitrid	in	der	Kontaktfläche	unter	einer	tribologischen	
Belastung	mit	dem	Wasser	der	Luft,	was	zur	Bildung	von	Siliziumdioxid	
führt.	

𝑆𝑖%𝑁& + 6𝐻'𝑂 → 3𝑆𝑖𝑂' + 4𝑁𝐻%	 (2-19)	

Im	weiteren	Verlauf	kann	dies	zur	Bildung	von	Kieselsäure	führen.	

3𝑆𝑖𝑂' + 6𝐻'𝑂 → 3𝑆𝑖(𝑂𝐻)&	 (2-20)	

Es	bildet	sich	ein	tribochemischer	Film,	der	aus	Kieselsäure	besteht.	Dar-
über	hinaus	kommt	es	zur	Einebnung	der	Oberfläche,	wodurch	die	punk-
tuellen	Belastungen	und	damit	Rissbildung	und	Verschleiß	reduziert	wer-
den	 [87–89].	 Die	 Bildung	 eines	 tribochemischen	 Films,	 der	 zur	
Reduzierung	des	Reibkoeffizienten	führt,	ist	auch	für	Siliziumkarbid	be-
kannt.	Hier	konnte	die	Bildung	von	SiO2	und	CH4	durch	Oxidation	sowie	
das	Entstehen	von	Si(OH)4	durch	eine	Hydrolyse	mit	Wasser	beobachtet	
werden	[90].		

Führen	tribologische	Beanspruchungen	zu	einem	Materialverlust	aus	der	
Oberfläche	der	festen	Wirkflächen,	so	wird	dies	als	Verschleiß	bezeichnet.	
Man	unterscheidet	zwischen	den	Verschleißmechanismen	Adhäsion,	Ab-
rasion,	Oberflächenzerrüttung	und	einer	tribochemischen	Reaktion	[82].	
Bei	der	Adhäsion	führt	die	tribologische	Belastung,	bei	der	es	zu	lokalen,	
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hohen	Pressungen	kommen	kann,	zu	einer	Verbindung	der	Wirkflächen	in	
den	Kontaktpunkten.	Sind	die	adhäsiven	Kräfte	groß	genug,	werden	bei	
einer	 fortschreitenden	 Bewegung	 Teile	 aus	 der	 Oberfläche	 der	 Reib-
partner	 herausgerissen.	 Abrasiver	 Verschleiß	 tritt	 auf,	 wenn	 einer	 der	
Reibpartner	über	eine	deutlich	höhere	Härte	verfügt	oder	sich	harte	Par-
tikel	im	Reibkontakt	bilden.	Dadurch	dringt	einer	der	Reibpartner	in	den	
anderen	ein,	was	bei	keramischen	Werkstoffen	üblicherweise	mit	einer	
Rissbildung	einhergeht	[91].	Bei	einer	wechselnden	mechanischen	Belas-
tung	kann	es	zu	einer	fortschreitenden	Rissbildung	kommen.	Die	Ermü-
dung	des	Materials	führt	zu	Ausbrüchen	und	wird	als	Oberflächenzerrüt-
tung	 bezeichnet.	 Darüber	 hinaus	 ist	 es	 möglich,	 dass	 es	 zu	
tribochemischen	 Reaktionen	 zwischen	 den	 Reibpartnern,	 mit	 dem	
Schmiermedium	oder	mit	der	Atmosphäre	kommt,	die	zu	einem	Abtrag	
der	Wirkflächen	führen	können.		

Der	Verschleiß	von	Siliziumnitrid	erfolgt	durch	eine	Zerrüttung	der	Ober-
fläche,	 beginnend	mit	 einer	Rissbildung	 an	den	Korngrenzen	unter	der	
Oberfläche.		

	

Abbildung	6:	Zerrüttung	eines	Siliziumnitridwerkstoffes	unter	einer	
tribologischen	Belastung	[92]		

	

Unter	der	 tribologischen	Belastung	kommt	es	zu	einer	Ausbreitung	der	
Risse	bis	hin	zur	Bildung	von	Ausbrüchen	an	der	Oberfläche.	Dadurch	bil-
det	sich	eine	raue	Wirkfläche	aus	[93].	Auch	Siliziumkarbid	ist	dafür	be-
kannt,	durch	Sprödbruch	infolge	von	Rissbildung	und	Rissausbreitung	zu	
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verschleißen.	Aus	diesem	Grund	haben	die	Härte	und	die	Bruchzähigkeit	
einen	maßgeblichen	Einfluss	auf	das	 tribologische	Verhalten	der	Werk-
stoffe	[90].		

Siliziumkarbid	ist	für	seine	hohe	Härte	bekannt,	Siliziumnitrid	verfügt	im	
Allgemeinen	über	ein	hohe	Bruchzähigkeit.	Eine	Kombination	dieser	Ei-
genschaften	in	Form	eines	Kompositwerkstoffes	hat	das	Potential,	zu	ei-
nem	Werkstoff	mit	 sehr	 guten	 tribologischen	 Eigenschaften	 zu	 führen.	
Dass	Si3N4/SiC-Komposite	mit	einem	SiC-Anteil	von	10	Vol.-%,	einen	ge-
ringeren	 Reibwert	 aufweisen	 als	 die	 reinen	 Siliziumnitridkeramiken,	
konnte	von	Gomes	et	al.	gezeigt	werden,	wobei	dies	jedoch	mit	einer	gro-
ßen	Verschleißrate	einherging.	Vermutet	wurde,	dass	dies	an	der	Größe	
der	verwendeten	SiC-Plättchen	liegt	[94].	Weitere	tribologische	Untersu-
chungen	 an	 Kompositwerkstoffen	 wurden	 von	 Tatarko	 et	 al.	 durchge-
führt.	In	der	Arbeit	wurde	ein	Komposit	mit	unterschiedlichen	Additivsys-
temen	 und	 einem	 SiC-Anteil	 von	 jeweils	 5	Vol.-%	 über	 eine	
carbothermische	 Reaktion	 hergestellt.	 Alle	 getesteten	 Mischkeramiken	
zeigen	im	Vergleich	zu	den	reinen	Siliziumnitridkeramiken	deutlich	gerin-
gere	Reibwerte,	was	das	Potential	der	Si3N4/SiC-Kompositwerkstoffe	ver-
deutlicht	[95].	
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3 Experimentelle	Durchführung	

3.1 Probenherstellung	

3.1.1 Additivsystem	

Die	Herstellung	 der	 Siliziumnitridkeramik	 erfolgt	mit	 dem	Siliziumniti-
ridpulver	 SN-E10	der	 Firma	UBE	 (Japan).	Um	ein	 Sintern	des	 Silizium-
nitridpulvers	zu	ermöglichen,	müssen	diesem	Sinteradditive	zugegeben	
werden.	Hierfür	wird	neben	Yttriumoxidpulver	Y2O3	(Grade	C,	 fine,	H.C.	
Starck,	Deutschland),	Aluminiumoxidpulver	Al2O3	(CT	3000	LS	SG,	Alma-
tis,	Deutschland),	Magnesiumoxidpulver	MgO	(A500,	UBE,	 Japan)	sowie	
Siliziumoxidpulver	SiO2	(Aerosil	OX50,	Evonik,	Deutschland)	verwendet.	
Die	Herstellung	der	Kompositwerkstoffe	erfolgt	durch	die	Zugabe	des	Si-
liziumkarbidpulvers	StarCeram	der	Firma	H.C.	 Starck.	Es	werden	dabei	
die	Varianten	UF-5,	UF-15	und	UF-25	verwendet,	die	sich	in	ihrer	spezifi-
schen	Oberfläche	respektive	Partikelgröße	unterscheiden.	Wenn	im	Rah-
men	der	Arbeit	die	vorliegende	Variante	nicht	näher	kenntlich	gemacht	
wird,	handelt	es	sich	um	das	SiC-Pulver	UF-15.	Die	Eigenschaften	der	SiC-
Pulver	sind	in	Tabelle	1	dargestellt.	

	 mittlere	Partikelgröße	[µm]	 Oberfläche	[µm2/g]	

UF-5	 2,2	 4-6	
UF-15	 0,75	 14-16	
UF-25	 0,65	 23-26	

Tabelle	1:	Pulvereigenschaften	der	verwendeten	SiC-Pulver	
[H.C.	Starck]	

Bei	 der	 Entwicklung	 der	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite	 wer-
den	 drei	 verschiedene	 Additivsysteme	 auf	 ihre	 Eignung	 untersucht.	
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Hierfür	werden	neben	der	reinen	Siliziumnitridkeramik	Komposite	mit	ei-
nem	 SiC-Anteil	 von	 5	Vol.-%	hergestellt.	 Die	 detaillierte	 Zusammenset-
zung	 der	 Keramiken	 mit	 den	 Additivsystemen	 Aluminiumoxid/Yttri-
umoxid	(Al/Y),	 Magnesiumoxid/Yttriumoxid	(Mg/Y)	 und	
Siliziumoxid/Yttriumoxid	(Si/Y)	sind	in	Tabelle	1	dargestellt.	

Additivsystem	 Si3N4	 Y2O3	 Al2O3	 MgO	 SiO2	 SiC	
Al/Y	 93,5	 3	 3,5	 -	 -	 -	
Al/Y	 88,825	 3	 3,5	 -	 -	 4,675	
Mg/Y	 93	 5	 -	 2	 -	 -	
Mg/Y	 88,35	 5	 -	 2	 -	 4,65	
Si/Y	 91	 7	 -	 -	 2	 -	
Si/Y	 86,45	 7	 -	 -	 2	 4,55	

Tabelle	2:	Keramikzusammensetzung	in	Masse-%	für	verschiedene	
Additivsysteme	

Für	die	Untersuchung	der	Werkstoffeigenschaften	der	Siliziumnitrid-/Si-
liziumkarbidkompositwerkstoffe	werden	Komposite	mit	einem	SiC-Anteil	
von	bis	zu	50	Vol.-%	hergestellt,	wobei	hierfür	ausschließlich	die	Additive	
Al2O3	und	Y2O3	Anwendung	finden.	Die	detaillierte	Zusammensetzung	der	
Werkstoffe	ist	in	Tabelle	3	dargestellt.	

	 Si3N4	 SiC	 Al2O3	 Y2O3	

Si3N4	 93,5	 0	 3,5	 3	

Si3N4	+	10	Vol.-%	SiC	 84,71	 8,79	 3,5	 3	

Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	 75,83	 17,67	 3,5	 3	

Si3N4	+	30	Vol.-%	SiC	 66,75	 26,75	 3,5	 3	

Si3N4	+	40	Vol.-%	SiC	 54	 36	 5,4	 4,6	

Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	 45	 45	 5,4	 4,6	

Tabelle	3:	Keramikzusammensetzung	in	Masse-%	für	verschiedene	
Siliziumkarbidgehalte	
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3.1.2 Pulveraufbereitung 

Zur	 Herstellung	 der	 Pulvermischung,	 bestehend	 aus	 Siliziumnitrid	 und	
den	Sinteradditiven,	wird	eine	duale	asymmetrische	Zentrifuge	(Speedmi-
xer,	Hauschild	DAC	600.2	VAC-P)	verwendet.	Bei	diesem	Prozessschritt	
werden	 die	 Pulver	 unter	 Zugabe	 von	 Isopropanol	 für	 10	min	 bei	
2100	min-1	deagglomeriert	und	homogenisiert.	Die	Isopropanolmenge	ist	
hierbei	abhängig	von	den	verwendeten	Pulvern	und	muss	so	eingestellt	
werden,	dass	während	des	Mischprozesses	eine	hochviskose	Suspension	
entsteht.	Bei	den	im	Rahmen	dieser	Arbeit	verwendeten	Pulvern	liegt	der	
nötige	Isopropanolanteil	im	Bereich	von	30	Ma.-%,	was	in	einer	homoge-
nen	Paste	resultiert.	Die	Trocknung	der	Suspension	erfolgt	in	einem	Va-
kuumtrockenschrank	 bei	 120	°C	 über	 einen	 Zeitraum	 von	 24	Stunden.	
Durch	einen	anschließenden	Siebprozess	mittels	eines	180	µm-Siebes	er-
hält	man	so	ein	für	den	folgenden	Formgebungsschritt	geeignetes	Pulver.	

Die	Zugabe	des	Siliziumkarbidpulvers	erfolgt	bei	einem	zweiten	Pulver-
aufbereitungsschritt	in	einem	Attritor	für	6	Stunden	bei	1000	min-1.	Das	
Mahlaggregat	besteht	 aus	2	mm	großen	Siliziumnitridkugeln.	Als	Mahl-
medium	wird	Isopropanol	verwendet.	Die	anschließende	Trocknung	der	
Suspension	 erfolgt	 mithilfe	 eines	 Rotationsverdampfers,	 nachdem	 die	
Mahlkugeln	abgetrennt	worden	sind.	Um	ein	vollständig	trockenes	Pulver	
zu	erreichen,	ist	es	erforderlich,	dieses	über	24	Stunden	bei	120	°C	in	ei-
nem	Vakuumtrockenschrank	zu	lagern.	Auch	in	diesem	Fall	wird	anschlie-
ßend	ein	Siebprozess	durchgeführt,	bei	dem	ein	Sieb	mit	einer	Maschen-
weite	von	180	µm	Anwendung	findet.	

3.1.3 Grünkörperherstellung	

Zur	Grünkörperherstellung	wird	das	Pulver	in	einer	uniaxialen	Presse	bei	
20	MPa	 in	 einer	 Metallmatrize	 vorgepresst,	 um	 einen	 handhabbaren	
Grünkörper	zu	erhalten.	Die	resultierende	Grünkörperdichte	wird	durch	
anschließendes	isostatisches	Pressen	bei	400	MPa	erreicht.	Zur	Herstel-
lung	der	 für	die	mechanischen	Tests	benötigten	Keramikstäbchen	wird	
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eine	Metallmatrize	mit	den	Abmessungen	42	x	60	mm2	und	30	g	Pulver	
verwendet.	Die	Grünkörper	 für	die	Dilatometeruntersuchungen	werden	
mit	einem	Presswerkzeug	mit	den	Abmessungen	24	x	50	mm2	und	15	g	
Pulver	hergestellt.	Hierbei	kommt	im	Vergleich	zu	den	anderen	Grünkör-
pern	eine	Grünbearbeitung	zur	Anwendung,	um	die	für	die	Dilatometer-
messung	benötigten	quaderförmigen	Proben	mit	den	Abmessungen	von	
8x8x22	mm3	zu	erhalten.	

3.1.4 Sinterung	

Das	 Sintern	der	Grünkörper	wird	 in	 einer	Heißisostatpresse	QIH-6	der	
Firma	 ASEA	 (Quintus)	 durchgeführt.	 Während	 des	 Prozesses	 befinden	
sich	die	Proben	in	einem	pyrolytischen	Bornitridtiegel,	der	mit	einem	De-
ckel	verschlossen	ist.		

Der	 Schwerpunkt	 dieser	Arbeit	 liegt	 auf	 der	 Betrachtung	 von	 Silizium-
nitrid-/	 Siliziumkarbidkompositwerkstoffen	mit	 einem	 aus	 Aluminium-
noxid	und	Yttriumoxid	bestehenden	Additivsystem,	welches	unter	folgen-
den	 Bedingungen	 prozessiert	 wird.	 	 Zu	 Beginn	 des	 Sinterprozesses	
werden	die	Proben	mit	einer	Heizrate	von	10	K/min	auf	300	°C	unter	Va-
kuum	 aufgeheizt.	 Beim	 Erreichen	 der	 Temperatur	 wird	 ein	 Stickstoff-
druck	von	1	bar	eingestellt.	Die	Temperaturerhöhung	auf	1400	°C	erfolgt	
mit	einer	Heizrate	von	30	K/min.	Das	anschließende	Aufheizsegment	auf	
1750	°C	besitzt	eine	Heizrate	von	10	K/min.	Die	Druckregelung	erfolgt	so,	
dass	bei	1750	°C	ein	N2-Druck	von	6	bar	 in	der	Anlage	vorliegt.	Die	an-
schließende	Haltezeit	bei	einer	Temperatur	von	1750	°C	beträgt	25	min.	
Vor	dem	Druckaufbauschritt	wird	die	Temperatur	mit	einer	Heizrate	von	
10	K/min	auf	1850	°C	erhöht.	Der	Druckaufbau	erfolgt	mit	Hilfe	von	Argon	
innerhalb	von	5	Minuten	auf	100	bar.	Die	Haltezeit	in	der	Druckstufe	be-
trägt	60	min.	Das	Abkühlen	wird	mit	maximaler	Abkühlgeschwindigkeit	
durch	Ausschalten	des	Ofens	durchgeführt.	Der	Prozess	ist	in	Abbildung	7	
dargestellt.	
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Abbildung	7:	Temperatur-	und	Gasdruckverlauf	des	Sinterprozesses	

von	Proben	mit	dem	Additivsystem	Al/Y	

	
Beim	Sintern	der	Proben	mit	dem	Additivsystem	Mg/Y	und	Si/Y	werden	
die	gleichen	Heizraten	und	Haltezeiten	verwendet.	Die	Sinterprogramme	
unterscheiden	sich	jedoch	in	ihrer	Endtemperatur,	welche	während	der	
Sinter-	und	Druckstufe	konstant	gehalten	wird.	Diese	liegt	im	Fall	des	Sys-
tems	Mg/Y	bei	1720	°C	respektive	1920	°C	für	das	System	Si/Y.		

Für	 die	 Erarbeitung	 der	 Sinterparameter	 werden	 Abschreckversuche	
durchgeführt.	Sie	haben	das	Ziel,	die	Temperatur	zu	ermitteln,	bei	der	eine	
geschlossene	Porosität	vorliegt,	was	die	Voraussetzung	für	eine	gasdruck-
unterstütze	Verdichtung	ist.	Hierfür	wird	während	des	Aufheizens	beim	
Erreichen	einer	bestimmten	Temperatur	die	Heizung	ausgeschaltet	und	
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somit	schnellstmöglich	abgekühlt.	Über	eine	anschließende	Archimedes-
Messung	lässt	sich	der	Anteil	an	offener	Porosität	in	der	Probe	bestimmen.	

Des	Weiteren	wird	ein	HIP-Dilatometer	verwendet,	um	das	Verdichtungs-
verhalten	der	Sinterkörper	während	des	Prozesses	zu	untersuchen	und	
daraus	die	Sinterparameter	abzuleiten	[96].	Die	Probe	befindet	sich	wäh-
rend	der	Messung	in	einem	geöffneten	Bornitridtiegel.		

Die	Wegaufnahme	erfolgt	mittels	eines	Querhauptes,	dass	von	oben	auf	
dem	Grünkörper	aufliegt.	Zwischen	Querhaupt	und	Grünkörper	befindet	
sich	eine	Bornitridscheibe,	die	den	direkten	Kontakt	des	aus	Graphit	be-
stehenden	Querhauptes	und	des	Grünkörpers	verhindert.	Darüber	hinaus	
wird	durch	das	geringe	Spaltmaß	ein	ungehinderter	Gasaustausch	mit	der	
Anlagenatmosphäre	 vermieden,	 um	 bestmögliche	 Vergleichbarkeit	 zu	
den	 Sinterversuchen	 in	 einem	 Bornitridtiegel	mit	 Deckel	 zu	 erreichen.	
Während	des	Sinterprozesses	kommt	es	zu	einer	Schrumpfung	der	Probe,	
woraus	ein	Absenken	des	Querhauptes	resultiert.	Diese	Bewegung	wird	
mit	Hilfe	eines	Wegaufnehmers	gemessen.	Ein	Schema	des	Versuchsauf-
baus	der	Dilatometermessung	sind	in	Abbildung	8	dargestellt.	
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Abbildung	8:	Schematische	Darstellung	des	Versuchsaufbaus	der	
HIP-Dilatometrik	

	

3.2 Gefügecharakterisierung	

3.2.1 Probenpräparation	

Die	Untersuchung	der	Mikrostruktur	im	Rasterelektronenmikroskop	er-
fordert	eine	Präparation	der	gesinterten	Proben.	Die	Gefügeuntersuchung	
muss	 im	 Inneren	der	Probe	durchgeführt	werden,	um	den	Einfluss	von	
Randschichteffekten,	wie	die	beim	Siliziumnitrid	auftretende	Sinterhaut,	
zu	vermeiden.	Hierfür	werden	die	Proben	mit	Hilfe	eines	Diamantsäge-
blattes	getrennt.	Anschließend	werden	die	Proben	mit	einem	Kalteinbett-
mittel	 (EpoThin	2,	Bühler)	eingebettet.	Das	Polieren	der	Proben	erfolgt	
mithilfe	von	metall-	und	kunstharzgebundenen	Diamantscheiben	sowie	
wasserbasierten	Diamantsuspensionen	bis	zu	einer	Körnung	von	0,25	µm.	
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Für	die	Untersuchung	der	Mikrostruktur	im	Rasterelektronenmikroskop	
muss	die	Oberfläche	angeätzt	werden.	Dies	erfolgt	mit	einer	Plasmaätzan-
lage	(PT7150,	Bio-Rad)	und	einem	Gasgemisch,	das	aus	Tetrafluormethan	
und	Sauerstoff	im	Verhältnis	von	2:1	besteht.	Die	Ätzzeit	ist	abhängig	vom	
Siliziumkarbidanteil	und	variiert	zwischen	2	Minuten	für	reine	Silizium-
nitrid-Proben	 und	 6	Minuten	 für	 Komposite	 mit	 einem	 Anteil	 von	
50	Vol.-%	SiC.	Während	des	Ätzprozesses	wird	das	Siliziumnitrid	im	Ge-
gensatz	zum	Siliziumkarbid	abgetragen.	Dadurch	ist	eine	eindeutige	Un-
terscheidung	der	verschiedenen,	vorliegenden	Phasen	möglich.	Um	eine	
elektrische	Leitfähigkeit	der	Probenoberfläche	zu	gewährleisten,	werden	
die	 Proben	 vor	 der	 REM-Untersuchung	 mit	 der	 Beschichtungsanlage	
(150T	ES,	Quorum)	für	10	Sekunden	mit	Gold	besputtert.	

3.2.2 Elektronenmikroskopie	und	energiedispersive	
Röntgenspektroskopie	

Die	Grundlage	der	Gefügeuntersuchung	bilden	REM-Aufnahmen	der	Mik-
rostruktur	mit	einer	2000-fachen	Vergrößerung.	Diese	werden	mit	einem	
Rasterelektronenmikroskop	(Nova	NanoSem	450,	FEI)	im	Hochvakuum-
Modus	aufgenommen.	Um	eine	ausreichende	Statistik	zu	erreichen,	wer-
den	für	die	Auswertung	je	untersuchter	Variante,	mindestens	2000	Kör-
ner	ausgewertet.	Die	Anzahl	der	dafür	nötigen	Aufnahmen	ist	hierbei	ab-
hängig	 von	 der	 Mikrostruktur.	 Darüber	 hinaus	 wird	 eine	
energiedispersive	Röntgenanalyse	(e-Flash	HR+,	Bruker	Nano)	durchge-
führt,	mit	der	über	eine	lokale	Elementanalyse	eine	Bestimmung	der	ein-
zelnen	Phasen	in	der	Mikrostruktur	möglich	ist.	

3.2.3 Stereologische	Rekonstruktion	

Wie	in	Kapitel	2.1.4	beschrieben,	bildet	sich	während	des	Sinterprozesses	
von	 Siliziumnitrid	 eine	 stängelförmige	 Mikrostruktur	 aus.	 Dadurch	 ist	
eine	 Korngrößenanalyse	 unter	 Annahme	 kugelförmiger	 Partikel	 nicht	
aussagekräftig,	weshalb	auf	der	Basis	der	minimalen	und	maximalen	fer-
retschen	Durchmesser	eine	stereologische	Rekonstruktion	vorgenommen	
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wurde.	Die	Messungen	der	ferretschen	Durchmesser	erfolgt	mit	dem	Bild-
auswertungsprogramm	ImageJ	[97,98].	Voraussetzung	für	die	automati-
sierte	Auswertung	ist	eine	händische	Binarisierung	der	REM-Bilder.	Hier-
bei	wird	 eine	 Folie	 auf	 die	 Bilder	 aufgelegt	 und	 die	Mikrostruktur	mit	
einem	Stift	nachgezeichnet.	Die	resultierenden	schwarz-weiß	Bilder	sind	
mit	ImageJ	auswertbar	und	es	lassen	sich	somit	die	minimalen	und	maxi-
malen	 ferretschen	 Durchmesser	 bestimmen.	 Die	 stereologische	 Rekon-
struktion	erfolgt	mit	dem	Programm	Stereology	(Tympel	Ing.-Büro,	Jena),	
deren	mathematische	Grundlagen	aus	Arbeiten	von	Mücklich	et	al.	stam-
men.	 Bei	 dieser	 Methode	werden	mit	 stereologischen	 Algorithmen	 die	
Kornformen	aus	den	zweidimensionalen	REM-Bildern	bestimmt.	Im	Fall	
von	Siliziumnitridkeramiken	wird	dabei	von	einem	gleichseitigen,	hexa-
gonalen	und	gestreckten	Prisma	als	Kornform	ausgegangen	[99,100].	Da-
mit	lässt	sich	eine	Wahrscheinlichkeitsverteilung	der	vorliegenden	Stre-
ckungsgrade	in	Abhängigkeit	der	Kornlänge	berechnen.	Hierbei	gilt		

	 𝑆𝑡𝑟𝑒𝑐𝑘𝑢𝑛𝑔𝑠𝑔𝑟𝑎𝑑 = 	
𝐾𝑜𝑟𝑛𝑙ä𝑛𝑔𝑒

𝐾𝑜𝑟𝑛𝑑𝑢𝑟𝑐ℎ𝑚𝑒𝑠𝑠𝑒𝑟	
(3-1)	

	

3.2.4 Röntgenographische	Analyse	

Die	Ausgangsmaterialien	und	die	gesinterten	Körper	werden	röntgeno-
graphisch	 charakterisiert.	Die	Messungen	werden	mit	Hilfe	 eines	Rönt-
gendiffraktometers	(D8	Advanced,	Brucker)	mittels	monochromatischer	
Cu-Kα-Strahlung	durchgeführt.	Hierbei	werden	die	Pulver	sowie	die	ge-
sinterten	Proben	in	einem	rotierenden	Probenhalter	in	Bragg-Brentano-
Anordnung	gemessen	[101].		

Die	Messung	erfolgt	in	einem	Winkelbereich	von	2𝜃	=	10°-95°	mit	einer	
Schrittweite	von	0,1°	und	einer	Integrationszeit	von	0,2	Sekunden.	Die	re-
sultierenden	 Diffraktogramme	werden	mit	 Daten	 aus	 der	 ICDD-Daten-
bank	(PDF-2	2016,	International	Centre	for	Diffraction	Data)	verglichen	
und	somit	die	vorhandenen	Phasen	bestimmt.	
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3.2.5 Dichtemessung	

Zur	Bestimmung	der	Dichte	und	Porosität	der	hergestellten	Proben	wird	
das	Immersionsverfahren	nach	DIN-EN	623-2	[102]	mit	Wasser	als	Me-
dium	angewandt.	Hierbei	bestimmt	man	im	ersten	Schritt	die	Masse	der	
Proben	im	trockenen	Zustand	mtrocken.	Anschließend	wird	die	Probe	im	un-
tergetauchten	Zustand	mnass	gewogen.	Die	dafür	notwendige	Zugabe	des	
Wassers	erfolgt	im	Vakuum.	Abschließend	wird	die	Masse	im	feuchten	Zu-
stand	mfeucht	gemessen	und	so	die	Wasseraufnahme	bestimmt.	Unter	Be-
rücksichtigung	der	temperaturabhängigen	Dichte	des	Wassers	𝜌?+@@A3	be-
rechnet	sich	die	Dichte	nach	Formel	(3-2).	

	 𝜌 =
𝑚53B.CA#

𝑚/AD.E5 −	𝑚#+@@
𝜌?+@@A3	 (3-2)	

Mit	dieser	berechneten	Rohdichte	𝜌	lässt	sich	unter	Berücksichtigung	ei-
ner	theoretischen	Dichte	nach	Formel	(3-3)	die	relative	Dichte	der	Probe	
bestimmen.		

	 𝜌3A8+56F =
G

G%&'()'%*+,&
		 (3-3)	

Die	theoretische	Dichte	der	Kompositen	𝜌5HB*7B@65	lässt	sich	hierbei	mit-
hilfe	 einer	 Mischungsregel	 ermitteln.	 Sie	 setzt	 sich	 aus	 den	 jeweiligen	
Masseanteilen	𝜔	und	den	jeweiligen	theoretischen	Dichten	𝜌5	der	Einzel-
komponenten	zusammen.	

	 𝜌5HB*7B@65 = 𝜔I6->. ∗ 𝜌5I6->. +𝜔I6J ∗ 𝜌5I6J 	 (3-4)	
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3.3 Mechanische	Untersuchungen	

Neben	der	Untersuchung	der	Mikrostruktur	wird	eine	mechanische	Cha-
rakterisierung	der	hergestellten	Kompositmaterialien	durchgeführt.	

3.3.1 Elastizitätsmodul	

Die	 Messungen	 des	 Elastizitätsmoduls	 erfolgen	 über	 das	 Impulsanre-
gungs-Verfahren	nach	DIN-EN	843-2	[103].	Hierbei	wird	ein	quaderför-
miges	 Biegestäbchen	mit	 den	 Abmessungen	 3x4x45	mm3,	 welches	 sich	
auf	einem	Auflager	befindet,	durch	Anregung	mit	einem	Stab	in	Schwin-
gung	versetzt.	Die	Schwingung	wird	mit	einem	Mikrophon	aufgenommen	
und	mit	 einem	Frequenzanalysator	gemessen.	Anhand	der	gemessenen	
Grundfrequenz	 der	 Biegeschwingung	𝑓K 	 [Hz],	 den	 Abmessungen	 sowie	
der	Masse	der	Probe	lässt	sich	anschließend	das	E-Modul	mit	der	Formel	
(3-5)	bestimmen	[103].		

	 𝐸 = 	0,946|
𝑚𝑓K'	𝑙%	
𝑏ℎ% }|1 + 6,585 E

ℎ
𝑙 J

'

}	 (3-5)	

Hierbei	entspricht	E	dem	ermittelten	E-Modul	[Pa],	m	der	Masse	[g],	b	der	
Breite	[m],	h	der	Höhe	[m]	und	l	der	Länge	[m]	des	Probenkörpers.	

3.3.2 Biegefestigkeit	

Die	Bestimmung	der	Biegefestigkeit	erfolgt	über	den	4-Punkt-Biegever-
such	 nach	 DIN	 EN	 843-1	 an	 Biegestäbchen	 mit	 den	 Abmessungen	
3x4x45	mm3	[104].	Die	Probenkörper	werden	mittels	einer	Hartbearbei-
tung	 aus	Keramikplatten	 hergestellt.	 Um	Fehler	 aufgrund	 von	Bearbei-
tungsfehlern	zu	vermeiden,	werden	vor	der	Messung	die	Kanten	der	Bie-
gestäbchen	 angefast.	 Die	 Messung	 erfolgt	 auf	 einer	
Universalprüfmaschine	(Typ	10	T,	UTS	Testsysteme	GmbH,	Deutschland).	
Bei	 der	 Bestimmung	 der	 Inertfestigkeit	 beträgt	 die	
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Belastungsgeschwindigkeit	250	MPa/s,	wodurch	Effekte	durch	unterkri-
tisches	Risswachstum	vermieden	werden	können.	Die	Biegefestigkeit	be-
rechnet	sich	nach	der	Formel	(3-6)	[104]:	

	 𝜎/ =
3𝐹𝑑
𝑏ℎ' 	

(3-6)	

Hierbei	 entspricht	 F	 der	 Kraft	 beim	 Bruch	 der	 Probe,	 d	 dem	 Abstand	
zwischen	den	Achsen	der	inneren	und	äußere	Auflagerrollen,	b	der	Breite	
und	h	der	Höhe	der	Probe.	Die	Auswertung	der	Ergebnisse	erfolgt	nach	
der	Weilbull-Theorie.	Unter	der	Verwendung	der	Maximum-Likelihood-
Methode,	 wird	 die	 Bestimmung	 der	Weilbull-Parameter	 vorgenommen	
[66].	Mit	dieser	Methode	lässt	sich	auf	der	Basis	der	Messergebnisse	von	
mindestens	30	Proben	eine	statistische	Auswertung	vornehmen	und	so	
die	 Parameter	 m	 und	 σ0	 bestimmen.	 Diese	 wird	 in	 Anlehnung	 an	
DIN	EN	843-5	durchgeführt.	Die	Weibullverteilung	errechnet	 sich	dabei	
nach	Formel	(3-7)	[105]:	

	 𝑃/ = 1 − exp �−E
𝜎/
𝜎!
J
*
�	 (3-7)	

Dabei	entspricht	𝑃/	der	Versagenswahrscheinlichkeit,	m	einem	Maß	für	
die	Streuung	der	Messwerte	und	σ0	der	charakteristischen	Festigkeit	bei	
𝑃/	=	0,6321	[105].		

3.3.3 Härte	

Die	Härtemessungen	erfolgen	mit	dem	Härteprüfer	AVK-C1	von	Akashi	
nach	DIN	EN	843-4	[106].	Die	polierten	Oberflächen	der	einzelnen	Mate-
rialvarianten	werden	für	15	s	mit	einer	Prüflast	von	5	kp	bzw.	10	kp	be-
lastet.	Es	wird	eine	Messreihe	von	10	Messungen	durchgeführt.	Aus	den	
resultierenden	 Diagonallängen	 d=2*b	 des	 Härteeindruckes	 wird	 nach	
Formel	(3-8)	jeweils	der	Härtewert	HV5	und	HV10	ermittelt	[106].	
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	 𝐻𝑉 =
1,85	𝐹
4	𝑏' 	

(3-8)	

3.3.4 Bruchzähigkeit	und	R-Kurvenverhalten	

3.3.4.1 ICL-Methode	

Neben	dem	Härtewert	lässt	sich	anhand	von	Vickers-Härteeindrücken	mit	
Hilfe	 der	 ICL-Methode	 (indentation	 crack	 length)	 der	 kritische	 Span-
nungsintensitätsfaktor	KIc	bestimmen.	Hierbei	werden	die	sich	beim	Här-
tetest	 bildenden	 Risse	 vermessen	 und	 daraus	 der	 KIc	mit	 den	 Formeln	
nach	Anstis	et	al.	 [107]	und	Niihara	et.al.	 [108]	bestimmt.	Obwohl	diese	
Messmethode	keine	Aussage	über	die	exakte	Höhe	des	KIc-Wertes	zulässt,	
kann	man	eine	qualitative	Aussage	über	die	Werkstoffeigenschaften	ma-
chen	[109].	Nach	Anstis	et.al.	lässt	sich	die	Bruchzähigkeit	anhand	der	For-
mel	[61]:	

	 𝐾-. = 	0,032	𝐻√𝑎 E
𝐸	
𝐻J

"/'

�
𝑐
𝑎�

=%/'
	 (3-9)	

bestimmen.	Hierbei	entspricht	E	dem	E-Modul,	a	der	halben	Länge	des	In-
dentereindruckes,	 c	 dem	 Abstand	 des	 Eindruckmittelpunktes	 zur	 Riss-
spitze	und	H	dem	gemessenen	Härtewert.	

Kommt	es	zum	Auftreten	von	so	genannten	Palmqvist-Rissen,	so	lässt	sich	
nach	Niihara	et	al.	die	Bruchzähigkeit	anhand	der	Formel	(3-10)	bestim-
men.	Diese	Rissform	tritt	bei	einem	c/a	–	Verhältnis	von	etwa	c/a	<	3,5	auf	
[61,108].		

	
𝐾-. = 	0,018	𝐻√𝑎 E

𝐸	
𝐻J

!,&

�
𝑐
𝑎 − 1�

="/'
	

	

für	.
+
< 3,5	

(3-10)	
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Im	Fall	von	auftretenden	halbkreisförmigen	Rissen	ist	laut	Niihara	et	al.	
folgende	Formel	anzuwenden	[108]:	

	

𝐾-. = 	0,067	𝐻√𝑎 E
𝐸	
𝐻J

!,&

�
𝑐
𝑎�

=%/'
	

	

für	.
+
> 2,5	

(3-11)	

Diese	Rissform	lässt	sich	nach	Niihara	et	al.	ab	c/a	>2,5	beobachten.	

In	 Abbildung	 9	 sind	 ein	 halbkreisförmiger	 Half-Penny-Riss	 einem	
Palmqvist-Riss	gegenübergestellt	und	die	für	die	Auswertung	relevanten	
Maße	dargestellt.	

	

Abbildung	9:	Darstellung	eines	Palmqvist-Risses	(links)	und	eines	
halbkreisförmigen	Half-Penny-Risses	(rechts)	mit	den	
für	die	Auswertung	relevanten	Maßen	nach	[61]		
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Um	eine	Aussage	über	das	R-Kurvenverhalten	und	die	exakte	Höhe	der	
Bruchzähigkeit	 treffen	 zu	 können,	 werden	 neben	 der	 Auswertung	 der	
Palmqvist-Risse	Untersuchungen	mit	der	SEVNB-Methode	und	der	DCDC-
Methode	durchgeführt.		

3.3.4.2 SEVNB-Methode	

Bei	der	SEVNB-Methode	(Single	Edge	V-Notch	Beam)	erfolgt	die	Bruchzä-
higkeitsbestimmung	an	gekerbten	Proben.	Durch	die	Messung	der	Verfor-
mung	der	Biegeprobe	während	des	Versuches	ist	es	möglich,	die	R-Kurve	
über	die	Compliance-Methode	zu	bestimmen	[74].	Als	Probenkörper	kom-
men	hierbei	Biegestäbchen	mit	Abmessungen	von	4x3x45	mm3	 zur	An-
wendung.	In	diese	wird	mit	einer	Diamantdrahtsäge	(HDS	25,	Haas	Draht-
sägen)	 eine	 Vorkerbe	 mit	 einer	 Tiefe	 von	 ca.	 1,9	mm	 eingebracht.	 Die	
finale	Kerbtiefe	von	ca.	2,1	mm	wird	anschließend	mit	einer	Kombination	
aus	einer	Rasierklinge	und	einer	Diamantsuspension	in	die	Probe	poliert.	
Hierbei	werden	 absteigend	Diamantsuspensionen	mit	 einer	 Korngröße	
von	9	µm,	3	µm,	1	µm	und	0,25	µm	angewandt	und	damit	Kerbradien	klei-
ner	als	10	µm	erreicht.	Voraussetzung	für	die	Untersuchung	ist	eine	ge-
naue	Vermessung	des	Biegestäbchens	sowie	des	eingebrachten	Kerbes.		

Die	Messung	erfolgt	in	einer	4-Punkt-Biegevorrichtung,	welche,	wie	in	Ab-
bildung	10	dargestellt,	mit	Wegaufnehmern	ausgestattet	ist.	Um	eine	do-
sierte	Krafteinleitung	zu	gewährleisten,	erfolgt	diese	nicht	direkt,	sondern	
über	einen	steifen	Rahmen.	Dieser	wird	durch	die	anliegende	Kraft	ver-
formt	und	ermöglicht	so	eine	genauere	Kraftregelung.	Die	Versuche	wer-
den	auf	der	Prüfmaschine	Instron	1362	durchgeführt.	Die	Messung	der	an	
der	Probe	anliegenden	Kraft	erfolgt	über	eine	Kraftmessdose	im	Inneren	
des	Rahmens.	
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Abbildung	10:	Schematische	Darstellung	des	SEVNB-Versuchsauf-
baus	nach	[68]	

In	 Abbildung	 10	 ist	 der	 Versuchsaufbau	 dieser	 SEVNB-Methode	 darge-
stellt.	Hierbei	entspricht	P	der	Kraft,	die	auf	das	Auflager	wirkt.	S1	und	S2	
bezeichnen	die	Abstände	der	Auflagerrollen.	Die	Kerbtiefe	 ist	mit	a	be-
zeichnet	und	die	Position	des	äußeren	Wegaufnehmers	mit	β.	Der	zweite	
Wegaufnehmer	befindet	sich	in	der	Mitte	der	Probe,	möglichst	nahe	des	
Kerbes.	Während	der	Messung	werden	Kraft	und	Weg	mit	100	Hz	aufge-
zeichnet.	Die	so	gemessenen	Daten	werden	zunächst	korrigiert,	um	den	
Drift	der	Kraftmessdose	auszugleichen.		

Aus	 der	 Verschiebung	 des	 inneren	Wegaufnehmers	 relativ	 zu	 der	 Ver-
schiebung	des	äußeren	Wegaufnehmers	lässt	sich	die	Compliance	bestim-
men,	mit	der	die	Berechnung	des	Rissfortschrittes	erfolgen	kann.	Die	re-
lative	Verschiebung	der	Wegaufnehmer	𝛿"	unterscheidet	sich	dabei	von	
der	 für	 die	 Berechnung	 benötigten	 Verschiebung	 𝛿.	 Die	 Compliance	
𝐶 = 	 𝛿 𝑃⁄ 	lässt	sich	jedoch	in	sehr	guter	Näherung	aus	𝐶" = 	 𝛿" 𝑃⁄ 	berech-
nen	[68,74]:	

	 𝐶 = 𝜅𝐶" + 𝜒𝐶!	 (3-12)	
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Für	𝐶!	gilt	dabei:	

	 𝐶! = E
𝑆" + 𝑆'
𝑊 J

' 1
𝐸′𝐵 �

𝑆" + 2𝑆'
4𝑊 +

(1 + 𝜈)𝑊
2(𝑆" + 𝑆')

�	 (3-13)	

Hierbei	entspricht	𝐵	der	Dicke	der	Biegeprobe	und	𝜈	der	Querkontrakti-
onszahl.	𝐸′	ergibt	sich	aus	dem	Zusammenhang:	

	 		𝐸′ � 𝐸
𝐸/(1 − 𝜈')	

(Ebener	Spannungszustand)	
(Ebener	Dehnungszustand)	

	

(3-14)	

Die	Faktoren	ergeben	sich	aus	den	folgenden	Gleichungen:	

	 𝜅 =
𝑆" − 𝑆'
𝑆" − 2𝛽

	 (3-15)	

	 𝜒 = 1 − 𝜅 �1 +
3
4 𝑐𝑆'

' − 3𝛽𝑐(𝑐 + 𝑆') + 𝛽%

2𝑐% + 3𝑆'𝑐'
�	 (3-16)	

	 𝑐 =
𝑆" − 𝑆'
2 	 (3-17)	

Die	Korrekturen	und	Berechnungen	über	das	Compliance-Verfahren	wur-
den	dankeswerter	Weise	von	Dr.-Ing.	Theo	Fett	durchgeführt.	

3.3.4.3 DCDC-Methode	

Die	zweite	Methode	zur	Untersuchung	des	R-Kurvenverhaltens	stellt	die	
DCDC-Methode	(Double	Cleavage	Drilled	Compression)	dar.	Im	Gegensatz	
zur	SEVNB-Methode	lassen	sich	hiermit	Aussagen	über	das	R-Kurvenver-
halten	von	langen	Rissen	treffen.	Als	Probenkörper	kommt	ein	mit	einer	
mittigen	 Bohrung	 versehener	 Keramikstab	 mit	 den	 Abmessungen	
4x4x45	mm3	 zur	 Anwendung.	 Dieser	wird,	wie	 in	 Abbildung	 11	 darge-
stellt,	in	Längsrichtung	belastet,	weshalb	die	Stirnflächen	über	eine	hohe	
Planparallelität	 verfügen	 müssen.	 Darüber	 hinaus	 wird	 zwischen	 der	
Probe	und	dem	Oberstempel	der	Prüfmaschine	eine	Halbkugel	(D=5	mm)	
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mit	 nach	 oben	 gerichteter	 Rundung	 eingelegt.	 Damit	 werden	 etwaige	
Schrägstellungen	verhindert,	die	zu	Biegemomenten	in	der	Probe	führen	
könnten	[110].	Die	Halbkugel	wird	hierbei	in	den	Oberstempel	gepresst	
und	es	bleibt	ein	Abdruck	im	Oberstempel	zurück,	der	vor	einem	weiteren	
Versuch	abgeschliffen	wird.	

	

Abbildung	11:	Darstellung	des	DCDC-Versuchsaufbaus	und	des	
DCDC-Probenkörpers	

Die	Oberfläche	des	Probenkörpers	wird	vor	der	Versuchsdurchführung	
auf	der	später	zu	betrachtenden	Seite	bis	zu	einer	Körnung	von	3	µm	po-
liert,	um	eine	Auswertung	des	Risswachstums	während	des	Versuches	zu	
ermöglichen.	 Auf	 beiden	 Seiten	 der	 Bohrung	werden	 Vickerseindrücke	
(HV10)	gesetzt,	welche	als	Ausgangspunkt	für	den	Initialriss	während	des	
Versuches	 fungieren.	 Eine	 exemplarische	 Lichtmikroskopaufnahme	 der	
Bohrung	 und	 der	 Vickerseindrücke	 ist	 in	 Abbildung	 11	 abgebildet.	 Die	
Druckbelastung	der	Probe	startet	bei	50	N	und	wird	stetig	mit	50	N/s	auf	
5	kN	erhöht.	Zu	diesem	Zeitpunkt	hat	noch	kein	Risswachstum	stattgefun-
den.	Anschließend	wird	die	Kraft	stufenweise	um	50	N	mit	10	N/s	erhöht.	
Beim	Erreichen	der	jeweiligen	Laststufe	wird	die	Kraft	um	50	N	reduziert,	
um	einen	weiteren	Rissfortschritt	zu	vermeiden.	Die	Kraft	wird	für	30	s	
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gehalten,	 um	 eine	mikroskopische	 Aufnahme	 des	 Risses	 vorzunehmen.	
Anhand	der	Bilder	kann	später	die	Rissverlängerung	gemessen	werden.	
Die	Last	wird	so	lange	erhöht,	bis	eine	Gesamtrisslänge	von	>	6	mm	er-
reicht	ist.	

Im	Rahmen	der	Arbeit	werden	verschiedene	Auswertungsmethoden	zur	
Bestimmung	des	R-Kurvenverhaltens	und	des	Spannungsintensitätsfak-
tors	auf	der	Basis	der	DCDC-Ergebnisse	angewendet	und	untersucht.	

Nach	der	von	He	et	al.	durchgeführten	Finite-Element-Methode	lässt	sich	
KIR	mit	der	Formel	(3-18)	bestimmen	[111].	

	 𝐾- =
𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

�𝐻𝑅� + (0,235	
𝐻
𝑅 − 0,259)

𝑎
𝑅
	 (3-18)	

Hierbei	entspricht	F	der	anliegenden	Kraft,	R	dem	Radius	der	Bohrung,	a	
der	Risslänge	und	H	der	Höhe	des	Probenstabes.	Es	gilt	zu	beachten,	dass	
diese	Gleichung	erst	ab	einer	bestimmten	Risslänge	(2 < 	 +

1
)	Gültigkeit	hat.	

Zur	Beschreibung	kurzer	Rissverlängerungen	(2 ≥ +
1
)	wird	von	Fett	et	al.	

ein	Korrekturfaktor	für	die	Geometriefunktion	eingeführt	[112].	Daraus	
ergibt	sich	Gleichung	(3-19).	

	 𝐾- =
𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

�𝐻𝑅� + �0,235	
𝐻
𝑅 − 0,259�

𝑎
𝑅 + 0,091𝑒

=',''M+1N
	 (3-19)	

Pallares	et	al.	haben	neben	einem	Geometriefaktor	eine	Annäherung	der	
Geometriefunktion	über	ein	Polynom	zweiten	Grades	vorgenommen.	Da-
raus	resultiert	Gleichung	(3-20)	[113].	



3 Experimentelle Durchführung 

54 

𝐾! =
𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

)𝑎𝑅+ 𝑥" + 𝑥# )
𝐻
𝑅+ + 𝑥$ )

𝐻
𝑅+

#
+ .𝑥% + 𝑥& )

𝐻
𝑅+ + 𝑥' )

𝐻
𝑅+

#
/ )𝑎𝑅+

	 (3-20)	

mit	 den	 Parametern	 x1=0,3156,	 x2=0,735,	 x3=0,0346,	 x4=-0,4093,	
x5=0,3794	und	x6=-0,0257.	

Bei	 der	 Anwendung	 aller	 drei	 Geometriefunktionen	 zeigt	 die	 resultie-
rende	R-Kurve	einen	Abfall	der	Bruchzähigkeitswerte	mit	großen	Rissver-
längerungen.	Hierbei	 handelt	 es	 sich	um	einen	Auswertungsfehler.	Aus	
diesem	Grund	wurde	im	Rahmen	dieser	Arbeit	eine	Korrektur	entwickelt,	
die	in	Kapitel	5.5.4	erläutert,	jedoch	an	dieser	Stelle	genannt	wird.	Um	den	
Auswertefehler	 zu	 beheben,	 wird	 ein	 zusätzlicher	 Geometriefaktor	
𝐶	≅	1	-	1,37𝜈	 eingeführt.	 Diese	 Berücksichtigung	 der	Querkontraktions-
zahl	führt	zu	schlüssigen	Ergebnissen	bei	der	Auswertung	der	DCDC-Mes-
sungen	[114].	

Für	die	Bestimmung	von	KI	auf	Basis	von	He	et	al.	ergibt	sich	damit	fol-
gende	Formel:	

	
𝐾- =

𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

�𝐻𝑅� + 𝐶	(0,235	
𝐻
𝑅 − 0,259)

𝑎
𝑅
	

	

𝐶 ≅ 	1 − 1,37ν	

(3-21)	

	

Und	für	die	Bestimmung	nach	Pallares	et	al.	die	folgende	Formel:	
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𝐾! =
𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

)𝑎𝑅+𝑥" + 𝑥# )
𝐻
𝑅+ + 𝑥$ )

𝐻
𝑅+

#
+ 𝐶 .𝑥% + 𝑥& )

𝐻
𝑅+ + 𝑥' )

𝐻
𝑅+

#
/ )𝑎𝑅+

	

	

𝐶 ≅ 	1 − 1,37ν	

(3-22)	

Die	 Parameter	 entsprechen	 folgenden	 Werten:	 x1=0,3156,	 x2=0,735,	
x3=0,0346,	x4=-0,4093,	x5=0,3794	und	x6=-0,0257.	

3.3.4.4 Zyklische	DCDC-Messung	unter	schwellender	Belastung	

Neben	statischen	DCDC-Messungen	mit	einer	kontinuierlichen	Erhöhung	
der	Belastung	wurden	zyklische	DCDC-Messungen	durchgeführt.	Hierbei	
wird	 der	 Riss	 nach	 dem	 Initialriss	 für	 ca.	 1	mm	 durch	 kontinuierliche	
Krafterhöhung	vorangetrieben.	Anschließend	wird	die	Probe	zyklisch	be-	
und	 entlastet.	Hierbei	wird	 zwischen	dem	vorherrschenden	Lastniveau	
und	 einer	 vergleichsweise	 geringeren	 Last	 von	 200	N	 im	Druckbereich	
zykliert,	 um	 eine	 sichere	 Versuchsdurchführung	 zu	 gewährleisten.	 Mit	
Hilfe	eines	Mikroskopes	wird	der	Rissfortschritt	nach	definierten	Zyklen-
zahlen	aufgenommen.	Die	Berechnung	der	Bruchzähigkeit	erfolgt	mit	der	
in	Kapitel	3.3.4.3	dargestellten	Auswertemethode.	

3.3.5 Untersuchung	der	Rissausbreitung	

Die	Auswertung	der	Risseigenschaften	der	mit	Hilfe	der	DCDC-Methode	
getesteten	Probenkörper	erfolgt	anhand	von	elektronenmikroskopischen	
Bildern.	Hierbei	wird	eine	Serie	von	Bildern	erstellt,	welche	die	Risslänge	
von	mindestens	500	µm	abdecken.	Die	Bilderserie	wird	mit	dem	Auswer-
teprogramm	ImageJ	zu	einem	Bild	zusammengefügt.	An	diesem	erfolgt	die	
weitere	 Auswertung.	 Der	 Rissverlauf	 wird	 mit	 x-y-Datenpunkten	 in	
ImageJ	nachgezeichnet	und	damit	in	einen	auswertbaren	Datensatz	über-
führt.	Die	Auswertung	der	Daten	erfolgt	mit	dem	Programm	Origin	(Ori-
ginLab).	 Hierbei	 wird	 mit	 Hilfe	 einer	 linearen	 Regression	 durch	 die	
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Datenpunkte	die	Mittellage	des	Risses	bestimmt	und	die	Abweichung	der	
einzelnen	Datenpunkte	analysiert.		

	

Abbildung	12:	Schematische	Darstellung	der	Rissuntersuchung	
Rissmittellage	(rechts),	Bereich	der	Rissablenkung	
(schraffiert)	

Anschließend	erfolgt,	um	eine	Vergleichbarkeit	der	Daten	zu	gewährleis-
ten,	eine	Interpolation	über	eine	Million	Datenpunkte.	Die	resultierenden	
Daten	werden	anschließend	in	einem	Histogramm	dargestellt.	

3.3.6 Tribologische	Eigenschaften	

Die	tribologischen	Untersuchungen	wurden	in	Kooperation	mit	dem	Insti-
tut	 für	 Angewandte	 Materialien	 Computational	 Materials	 Science	
(IAM-CMS)	durchgeführt.	Der	Fokus	lag	auf	der	Untersuchung	des	Reib-
verhaltens	der	Keramiken	in	Eigenpaarung	und	im	Kontakt	mit	Metallen.	

Mithilfe	des	Tribometers	Optimol	SRV	ist	es	möglich,	das	Reibverhalten	
bei	 geringen	 Hublängen	 von	 200	µm	 zu	 untersuchen.	 Bei	 diesem	 Ver-
suchsaufbau	wird	ein	Metallstift	mit	einem	Durchmesser	von	5	mm	und	
einer	 balligen	 Unterseite	 unter	 einer	 Last	 von	 FN	 =	 200	N	 mit	 einer	
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Frequenz	von	110	Hz	über	den	zu	prüfenden	Werkstoff	bewegt.	Die	Mes-
sung	erfolgt	bei	Raumtemperatur.	Die	Versuchszeit	beträgt	90	min	und	
erfolgt	unter	der	Zugabe	von	Motoröl	mit	der	Spezifikation	5W-30.	Wäh-
rend	der	Messung	wird	neben	der	Normalkraft	die	Reibkraft	aufgezeich-
net.	Eine	dem	Versuch	folgende	Untersuchung	der	Oberfläche	mithilfe	ei-
nes	 3D-Konfokalmikroskops	 (Typ	 PLµ	 Neox,	 Sensofar,	 Barcelona,	
Spanien)	ermöglicht	eine	Aussage	über	den	Verschleiß	der	Proben.		

	 	

Abbildung	13:	Schematische	Darstellung	des	Versuchsaufbaus	des	
Optimol	SRV-Tribometers	

Die	Untersuchung	des	Werkstoffverhaltens	 im	reversierenden	Reibkon-
takt	bei	großen	Hublängen	und	bei	einem	flächigen	Kontakt	ermöglicht	
das	Langhub-Tribometer	[115].	Dabei	wird	ein	Pellet	mit	einem	Durch-
messer	von	10	mm	mit	einer	Hublänge	von	5	mm	über	eine	Platte	bewegt.	
Daraus	ergibt	sich	eine	nominelle	Kontaktfläche	von	78,5	mm2.		

Der	Versuchsaufbaus	ist	in	Abbildung	14	dargestellt.	
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Abbildung	14:	Modelldarstellung	des	Langhub-Tribometerversuches	

Die	Normalkraft	beträgt	in	diesem	Versuchsaufbau	200	N.	Bei	dem	durch-
geführten	 Multifrequenztest	 werden	 verschiedene	 Frequenzen	 im	 Be-
reich	von	2,5	Hz	bis	20	Hz	eingestellt	und	das	Reibverhalten	untersucht.	
Begonnen	wird	hierbei	mit	einem	Gleitweg	von	700	m	bei	einer	Frequenz	
von	20	Hz.	Bei	den	nachfolgenden	Prozessschritten	wird	die	Frequenz	von	
15	Hz	ausgehend	um	jeweils	2,5	Hz	reduziert	und	jede	Stufe	 für	50	min	
gehalten.	Als	Versuchsmedium	kommt	Isooctan	zur	Anwendung.	Der	de-
taillierte	Prozessablauf	des	Multifrequenztests	ist	in	Abbildung	15	darge-
stellt.		
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Abbildung	15:	Darstellung	der	Frequenzen	in	Abhängigkeit	von	der	
Versuchsdauer	des	Langhub-Tribometerversuches	
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4 Ergebnisse	

4.1 Werkstoffherstellung	

4.1.1 Additivsystem	

Das	Sintern	von	Siliziumnitridkeramiken	erfolgt	über	Flüssigphasensin-
tern	 mit	 Hilfe	 einer	 während	 des	 Sinterprozesses	 aufschmelzenden	
oxinitridischen	Flüssigphase,	welche	die	Diffusionsprozesse	ermöglicht.	
Die	Zusammensetzung	dieser	Flüssigphase	beeinflusst	neben	dem	Sinter-
verhalten	auch	das	entstehende	Gefüge,	was	sich	auf	die	mechanischen	Ei-
genschaften	der	 resultierenden	Keramik	auswirkt.	Die	Entwicklung	des	
Additivsystems	 wird	 im	 Hinblick	 auf	 die	 Herstellung	 der	 Silizium-
nitrid-/Siliziumkarbidkompositkeramiken	durchgeführt.		

Im	Rahmen	der	Arbeit	werden	 für	die	Herstellung	von	reinen	Silizium-
nitridkeramiken	bekannte	Additivsysteme	auf	ihre	Eignung	zur	Herstel-
lung	 der	 Kompositwerkstoffe	 untersucht	 [14,15,32,116].	 Neben	 einem	
Additivsystem,	 bestehend	 aus	 Magnesiumoxid	(MgO)	 und	 Yttri-
umoxid	(Y2O3),	werden	Systeme	auf	der	Basis	von	Siliziumoxid	(SiO2)	und	
Yttriumoxid	sowie	Aluminiumoxid	(Al2O3)	und	Yttriumoxid	betrachtet.		

Eine	Herstellung	von	dichten	Siliziumnitridkeramiken	war	mit	allen	Addi-
tivsystemen	möglich.	Dies	trifft	jedoch	nicht	auf	die	Kompositwerkstoffe	
zu.	In	Abbildung	16,	Abbildung	17	und	Abbildung	18	sind	exemplarische	
REM-Aufnahmen	von	Kompositwerkstoffen	mit	einem	Anteil	von	5	Ma.-%	
SiC	 und	 verschiedenen	 Additivsystemen	 dargestellt.	 Diese	 wurden	 mit	
dem	in	Kapitel	3.1.4	dargestellten	Prozess	gesintert.		

Abbildung	16	zeigt	die	Mikrostruktur	eines	Kompositwerkstoffes,	der	mit	
Hilfe	der	Additive	Magnesiumoxid	und	Yttriumoxid	hergestellt	wurde.	Auf	
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dem	Bild	lässt	sich	ein	deutlicher	Anteil	an	Restporosität	erkennen.	Das	
Ergebnis	 der	 durchgeführten	 Dichtemessung	 nach	 Archimedes,	 welche	
eine	relative	Dichte	von	96,4	%	ergibt,	bestätigt	dies.	Es	liegt	eine	bimo-
dale	Korngrößenverteilung	mit	sehr	kleinen	und	großen	nadelförmigen	
Siliziumnitrid-Körnern	vor.	

	

Abbildung	16:	REM-Bild	eines	Kompositwerkstoffes	mit	5	Vol.-%	SiC	
und	den	Additiven	MgO	und	Y2O3	
Die	Restporosität	(schwarzer	Bereiche)	ist	dabei	deut-
lich	zu	erkennen. 

Bei	 der	 im	 Rahmen	 dieser	 Arbeit	 durchgeführten	 Prozessentwicklung	
konnten	 mit	 diesem	 Additivsystem	 keine	 dichten	 Kompositwerkstoffe	
hergestellt	werden.		

Das	gleiche	Bild	zeigt	sich	bei	der	Zugabe	von	zusätzlichem	Siliziumoxid	
als	Sinteradditiv.	Auch	hiermit	ist	die	Herstellung	von	vollständig	verdich-
teten	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositen	 nicht	möglich	 gewesen.	
Eine	exemplarische	REM-Aufnahme	 ist	 in	Abbildung	17	dargestellt.	Die	
Restporosität	 von	 12,2	%	 lässt	 sich	 auch	 hier	 deutlich	 erkennen.	 Im	
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Vergleich	zu	den	anderen	untersuchten	Additivsystemen,	kommt	es	hier	
zu	einem	deutlich	größeren	Kornwachstum.		

	

Abbildung	17:	REM-Bild	eines	Kompositwerkstoffes	mit	5	Vol.-%	SiC	
und	den	Additiven	SiO2	und	Y2O3	mit	deutlich	erkenn-
barer	Restporosität 

Es	ließen	sich	im	Rahmen	dieser	Untersuchung	nur	vollständig	verdich-
tete	Komposite	mit	einem	Additivsystem	bestehend	aus	Aluminiumoxid	
und	Yttriumoxid	herstellen.	Die	Mikrostruktur	 ist	 auf	dem	REM-Bild	 in	
Abbildung	18	zu	sehen.	Neben	vereinzelten	großen	nadelförmigen	Silizi-
umnitridkörnern	besteht	das	Gefüge	weitgehend	aus	einer	feinen	Mikro-
struktur.	 Eine	 Restporosität	 lässt	 sich	 nicht	 erkennen.	 Die	 vollständige	
Verdichtung	wird	auch	von	der	Archimedes-Messung	bestätigt,	die	eine	
relative	Dichte	von	99,63	%	ergibt.	
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Abbildung	18:	REM-Bild	eines	vollständig	verdichteten	Komposit-
werkstoffes	mit	5	Vol.-%	SiC	und	den	Additiven	Al2O3	
und	Y2O3 

Aufgrund	dieser	Ergebnisse	werden	die	weitere	Prozessentwicklung	und	
die	Untersuchung	der	Materialeigenschaften	der	Kompositwerkstoffe	an	
Kompositen	mit	dem	Additivsystem	auf	Basis	von	Al2O3	und	Y2O3	durch-
geführt.	

Neben	der	Auswahl	geeigneter	Additive	 für	den	Sinterprozess	hat	auch	
das	Mengenverhältnis	der	Additive	einen	entscheidenden	Einfluss	auf	die	
Zusammensetzung	der	entstehenden	oxinitridischen	Glasphase	und	somit	
auf	das	Sinterverhalten	der	Siliziumnitridkeramik.	Bei	dieser	Betrachtung	
muss	zusätzlich	das	sich	auf	den	Partikeloberflächen	des	Siliziumnitrids	
und	des	Siliziumkarbids	befindende	Siliziumoxid	berücksichtigt	werden.		

Aus	 diesem	Grund	wird	 der	 Sauerstoffgehalt	 der	 reinen	 Siliziumnitrid-	
und	der	verwendeten	Siliziumkarbidpulver	mittels	eines	Sauerstoff-Stick-
stoffanalysators	(TC500,	Leco)	bestimmt.	Die	Ergebnisse	sind	in	Tabelle	4	
angegeben.	
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	 	 Sauerstoffgehalt	
(gemessen)						
[Ma.-%]	

SiO2-Gehalt	
(berechnet)	
[Ma.-%]	

	

	 Siliziumnitrid	SN-E10	 1,4101	±	0,0295	 2,64	 	

	 Siliziumkarbid	UF-5	 0,4044	±	0,0029	 0,75	 	

	 Siliziumkarbid	UF-15	 1,0410	±	0,0144	 1,95	 	

	 Siliziumkarbid	UF-25	 1,9752	±	0,0922	 3,7	 	

	 Tabelle	4:	Sauerstoffgehalt	der	Si3N4-	und	SiC-Ausgangspulver	

Damit	lässt	sich	der	Siliziumoxidanteil	(SiO2)	der	Pulver	berechnen.	Die-
ser	liegt	für	reines	Siliziumnitrid	bei	2,64	Ma.-%	und	für	das	Siliziumkar-
bidpulver	bei	0,75	Ma.-%,	1,95	Ma.-%	und	3,70	Ma.-%.	Bei	der	Entwick-
lung	 eines	 geeigneten	 Additivsystemes	 muss	 dieser	 Siliziumoxidanteil	
berücksichtigt	werden.	

4.1.2 Pulveraufbereitung	

Für	 die	 Herstellung	 leistungsfähiger	 Keramiken	 ist	 die	 Pulveraufberei-
tung	von	entscheidender	Bedeutung.	Sie	hat	das	Ziel,	Agglomerate	aufzu-
brechen	und	eine	homogene	Mischung	der	verschiedenen	Pulver	zu	errei-
chen.	 In	Abbildung	19	sind	die	gemessenen	Partikelgrößenverteilungen	
der	Ausgangspulver	abgebildet.		



4 Ergebnisse 

66 

	

Abbildung	19:	Darstellung	der	Partikelgrößenverteilung	der	Aus-
gangspulver	
Si3N4,	Al2O3	und	Y2O3	zeigen	eine	vergleichbare,	das	
SiC-Pulver	hingegen	eine	deutlich	bimodale	Partikel-
größenverteilung.	

Die	Pulver	verfügen	über	eine	bimodale	Partikelgrößenverteilung.	Die	Si-
liziumnitrid-,	Aluminiumoxid-	und	Yttriumoxidpulver	zeigen	dabei	einen	
Hauptpeak	unterhalb	von	einer	Partikelgröße	von	1	µm	und	zusätzlich	ei-
nen	kleineren	Anteil	 an	Partikeln	mit	 größeren	Korngrößen	von	bis	 zu	
20	µm.	Das	Siliziumkarbidpulver	(UF-15)	verfügt	hingegen	über	eine	Ver-
teilung	mit	zwei	Maxima	bei	0,7	µm	und	15	µm.	Diese	Unterschiede	zeigen	
sich	auch	deutlich	in	den	charakteristischen	Partikelgrößen,	die	in	Tabelle	
5	dargestellt	sind.	Das	Aluminiumoxidpulver	verfügt	über	den	geringsten	
d50-Wert	von	0,67	µm.	Mit	mittleren	Partikelgrößen	von	knapp	über	1	µm	
liegen	die	Werte	der	übrigen	Pulver	in	ähnlicher	Höhe.	Deutliche	Unter-
schiede	zeigen	sich	bei	den	d90-Werten.	Hier	erreicht	das	SiC-Pulver	bei	
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einem	Vergleich	mit	den	übrigen	Pulvern	einen	mehr	als	dreifach	so	ho-
hen	Wert.	

	 	 d10	
[µm]	

d50	
[µm]	

d90	
[µm]	

	

	 Si3N4	 0,41	 1,34	 5,26	 	

	 Al2O3	 0,14	 0,67	 5,93	 	

	 Y2O3	 0,32	 1,13	 6,27	 	

	 SiC	(UF-15)	 0,17	 1,16	 18,65	 	

Tabelle	5:	Partikelgrößen	der	Ausgangspulver	und	Additive	

Aus	diesen	Ergebnissen	lassen	sich	die	Anforderungen	für	den	Pulverauf-
bereitungsprozess	ableiten.	Ziel	ist	es,	dass	möglichst	enge,	monomodale	
Partikelgrößenverteilungen	und	eine	homogene	Mischung	der	Pulver	er-
reicht	werden.	Handelt	es	sich	bei	den	gröberen	Pulveranteilen	der	Si3N4-,	
Al2O3-	 und	Y2O3-Pulver	 noch	um	Agglomerate,	 die	 sich	 vergleichsweise	
leicht	aufbrechen	lassen,	wird	bei	dem	SiC-Pulver	mit	dem	großen	Anteil	
an	groben	Körnern	ein	intensiver	Mahlprozess	für	die	Pulveraufbereitung	
benötigt.	

Neben	 einer	 Pulveraufbereitung	 in	 einer	 Planetenkugelmühle	 (Pulveri-
sette	5,	Fritsch)	wird	eine	Aufbereitung	mithilfe	einer	dualen	asymmetri-
schen	Zentrifuge	(Speedmixer)	für	die	Pulverherstellung	untersucht.	

In	Abbildung	20	sind	die	Partikelgrößenverteilungen	der	resultierenden	
Pulver,	bestehend	aus	Siliziumnitrid	sowie	den	Additiven	Aluminiumoxid	
und	 Yttrieumoxid,	mit	 der	 in	 Kapitel	3.1.1	 angegebenen	 Zusammenset-
zung	gegenübergestellt.	Die	Mahlversuche	zeigen,	dass	bei	der	Pulverauf-
bereitung	in	der	Planetenkugelmühle	eine	Mahldauer	von	16	h	nötig	ist,	
um	eine	ausreichende	Mischung	und	Deagglomeration	der	Pulver	zu	er-
reichen.	 Vergleichbare	 Ergebnisse	 lassen	 sich	 mithilfe	 der	 dualen	
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asymmetrischen	Zentrifuge	erreichen.	Die	benötigte	Prozesszeit	liegt	da-
bei	mit	10	Minuten	jedoch	deutlich	unterhalb	der	Mahldauer	der	Plane-
tenkugelmühle.	

	

Abbildung	20:	Gegenüberstellung	der	resultierenden	Partikelgrößen-
verteilungen	von	Si3N4-Pulvern	(inkl.	Additiven),		
Planetenkugelmühle	8	h	(grün),	duale	asymmetrische	
Zentrifuge	10	min	(rot)	

Die	in	der	Planetenkugelmühle	prozessierten	Pulver	zeigen	eine	breitere	
Verteilung.	Daraus	resultieren	Unterschiede	in	den	Partikelgrößen,	wobei	
das	mit	Hilfe	der	Zentrifuge	aufbereitete	Pulver	geringere	Partikelgrößen	
sowie	eine	engere	Verteilung	aufweist.	Die	Werte	der	gemessenen	Parti-
kelgrößen	sind	in	Tabelle	6	dargestellt.	



4.1 Werkstoffherstellung 

69 

	
	

d10	
[µm]	

d50	
[µm]	

d90	
[µm]	

	

	 Planetenkugelmühle	 0,25	 1,00	 2,81	 	

	 Duale	asymmetrische	
Zentrifuge	

0,17	 0,75	 2,33	
	

Tabelle	6:	Gegenüberstellung	der	Partikelgröße	von	unterschiedlich	
aufbereiteten	Siliziumnitridpulvern	(inkl.	Additiven)	

Es	wurde	außerdem	eine	Pulveraufbereitung	zur	Herstellung	der	Silizi-
umnitrid-/Siliziumkarbidkomposite	 mit	 der	 dualen	 asymmetrischen	
Zentrifuge	 (Speedmixer)	 untersucht.	 Bei	 der	 Betrachtung	 der	 in	 Abbil-
dung	21	dargestellten	Partikelgrößenverteilungen	 lassen	 sich	deutliche	
Unterschiede	zu	dem	im	Attritor	prozessierten	Pulver	feststellen.	Das	in	
der	 dualen	 asymmetrischen	 Zentrifuge	 hergestellte	 Siliziumnitrid	 zeigt	
eine	vergleichbare	Verteilung	wie	die	mit	dem	Attritor	hergestellten	Kom-
posite.	Im	Gegensatz	dazu	ist	bei	der	in	Abbildung	21	exemplarisch	darge-
stellten	 Verteilung	 eines	 Kompositpulvers	mit	 50	Vol.-%	 SiC	 nach	 dem	
Prozess	in	der	dualen	asymmetrischen	Zentrifuge	ein	signifikanter	Anteil	
an	Partikeln	größer	als	10	µm	zu	erkennen.	Dies	zeigt	sich	auch	bei	der	
Betrachtung	der	Partikelgrößen	in	Tabelle	7.	So	besitzt	das	in	der	Zentri-
fuge	 aufbereitete	 Kompositpulver	 eine	 mittlere	 Partikelgröße	 von	
d50=1,07	µm	und	darüber	hinaus	einen	deutlichen	Anteil	von	Partikeln	mit	
einem	größeren	Durchmesser.	Dies	resultiert	in	einem	d90	von	6,16	µm.	
Agglomerate	können	somit	über	den	Speedmixprozess	nicht	vollständig	
aufgebrochen	werden.	Dies	wirkt	sich	negativ	auf	das	Sinterverhalten	aus.	
Die	im	Attritor	aufbereiteten	Pulver	weisen	im	Gegensatz	dazu	deutlich	
geringere	Partikelgrößen	bei	nahezu	identischen	Messwerten	auf.	
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	 	 d10	
[µm]	

d50	
[µm]	

d90	
[µm]	

	

	 Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	
dual.	asym.	Zentrifuge	

0,29	 1,07	 6,16	
	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	
Attritor	

0,11	 0,61	 1,95	
	

	 Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	
Attritor	

0,13	 0,60	 1,94	
	

Tabelle	7:	Partikelgrößen	von	im	Attritor	und	in	der	dualen	asym-
metrischen	Zentrifuge	hergestellten	Kompositwerkstoffen		

	

	

Abbildung	21:	Gegenüberstellung	der	resultierenden	Partikelgrößen-
verteilung	von	Si3N4	und	Kompositen	nach	der	Pulver-
aufbereitung	
rot:	duale	asymmetrische	Zentrifuge	
blau:	Attritor	
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4.1.3 Sinterprozess	

Das	 Sintern	 der	 Siliziumnitridkeramik	 und	der	Kompositwerkstoffe	 er-
folgt	mittels	eines	Gasdrucksinterprozesses.	Neben	einer	geeigneten	Tem-
peraturführung	muss	auf	die	Einstellung	eines	geeigneten	Gasdruckes	ge-
achtet	 werden,	 um	 Zersetzungsprozesse	 zu	 verhindern.	 Der	
Stickstoffpartialdruck	ist	dabei	von	entscheidender	Bedeutung.	Wenn	die-
ser	während	des	Gasdrucksinterprozesses	zu	gering	eingestellt	wird,	er-
folgt	 eine	Zersetzung	des	Siliziumnitrides,	bei	der	elementares	Silizium	
und	Stickstoff	entstehen.	Aus	diesem	Grund	wird	während	des	Sinterpro-
zesses,	beim	Erreichen	einer	Temperatur	von	300	°C,	ein	Stickstoffdruck	
von	1	bar	eingestellt,	der	während	der	Aufheizphase	bis	zu	einem	maxi-
malen	Druck	von	6	bar	erhöht	wird.	Versuche	mit	einem	höherem	Stick-
stoffdruck	sind	zwar	für	die	reinen	Siliziumnitridkeramiken	erfolgreich,	
bei	den	Kompositen	 lassen	sich	 jedoch	Zersetzungseffekte	des	Silizium-
karbides	beobachten.	Daraus	resultiert	eine	erhöhte	Porosität	der	Sinter-
körper.	Es	ist	darüber	hinaus	zu	beachten,	welche	Werkstoffe	sich	wäh-
rend	des	Sinterprozesses	in	direkter	Probenumgebung	befinden,	da	sich	
diese	auf	die	Sinteratmosphäre	auswirken	können.	Der	sich	aufgrund	des	
Aufbaus	der	Gasdrucksinteranlage	in	Probenumgebung	vorliegende	Gra-
phit	zeigt	einen	direkten	Einfluss	auf	die	Sinterergebnisse.	Vor	allem	bei	
der	Sinterung	der	Kompositwerkstoffe	ist	es	durch	ihre	Anteile	an	Silizi-
umkarbid	notwendig,	den	Kontakt	mit	den	Graphitbauteilen	zu	vermei-
den,	 da	 diese	 einen	 deutlichen	 Einfluss	 auf	 das	 Sinterverhalten	 haben.	
Dies	lässt	sich	durch	Sintern	der	Proben	in	einem	Bornitridtiegel	mit	De-
ckel	verhindern.		

Dass	 dies	 von	 entscheidender	 Bedeutung	 ist,	 zeigen	 auch	 die	 Untersu-
chungen	 des	 Sinterverhaltens	 von	 unterschiedlichen	 Additivsystemen	
und	Additivanteilen	mit	Hilfe	des	in	Kapitel	3.1.4	beschriebenen	HIP-Dila-
tometers.	Selbst	der	geringe	Spalt	zwischen	Bornitriddeckel	und	Tiegel,	
der	bei	den	Dilatometermessungen	für	die	Versuchsdurchführung	benö-
tigt	wird,	hat	einen	deutlichen	Einfluss	auf	das	Sinterverhalten	der	Pro-
benkörper.		
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Die	Erarbeitung	des	Sinterverhaltens	mittels	der	Dilatometerversuche	er-
folgte	aus	diesem	Grund	ausschließlich	an	reinen	Siliziumnitridwerkstof-
fen.	Aus	diesen	Ergebnissen	konnten	Erkenntnisse	für	die	Komposither-
stellung	abgeleitet	werden.	

In	der	 folgenden	Grafik	 sind	exemplarisch	die	Verdichtungskurven	von	
Si3N4	mit	drei	verschiedenen	Additivzusammensetzungen	gegenüberge-
stellt.	Es	wird	deutlich,	dass	schon	geringe	Variationen	des	Additivanteils	
und	des	Additivverhältnisses	einen	deutlichen	Einfluss	auf	das	Sinterver-
halten	haben.	

	
Abbildung	22:	HIP-Dilatometerkurven	für	Si3N4	mit	unterschiedli-

chen	Additivzusammensetzungen	
Eine	Erhöhung	des	Additivgehalts	führt	vor	allem	in	
der	Sinterstufe	zu	einer	stärkeren	Verdichtung.	

Die	Verdichtung	beginnt	 bei	 den	Varianten	mit	 3	Ma.-%	und	3,5	Ma.-%	
Al2O3,	bei	der	gleichen	Temperatur	von	1382	°C.	Bei	der	Probe	mit	einem	
erhöhten	 Gesamtadditivgehalt	 beginnt	 die	 Verdichtung	 demgegenüber	
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bei	einer	Temperatur	von	1342	°C.	Deutliche	Unterschiede	zeigen	sich	an-
schließend	im	Verdichtungsverhalten	während	der	Aufheizphase	auf	die	
Sintertemperatur	von	1750	°C.	Hier	verdichtet	das	Siliziumnitrid	mit	ei-
nem	Gesamtadditivgehalt	von	10	Ma.-%	am	stärksten,	bis	auf	weniger	als	
85	%	der	Anfangslänge.	Die	anderen	Additivsysteme	zeigen	eine	weniger	
starke	Verdichtung	bis	zum	Erreichen	der	Haltezeit,	wobei	die	Silizium-
nitridkeramik	mit	einem	Al2O3-Anteil	von	3,5	Ma.-%	stärker	verdichtet	als	
mit	3	%.	In	der	Haltezeit,	bei	einer	Temperatur	von	1750	°C,	sintern	die	
Proben	nur	in	sehr	geringem	Maße.	Erst	in	der	zweiten	Aufheizphase	vor	
der	Druckerhöhung	kommt	es	wieder	zu	einem	Anstieg	der	Verdichtung	
bei	 den	 Proben	 mit	 einem	 Gesamtadditivgehalt	 von	 6	Ma.-%	 bzw.	
6,5	Ma.-%.	 Die	 Probe	mit	 einem	 Additivanteil	 von	 10	Ma.-%	 verdichtet	
hingegen	nur	noch	in	geringem	Maße,	was	sich	auch	beim	Aufbau	des	Gas-
druckes	von	100	bar	nicht	ändert.	Die	anderen	Varianten	hingegen	ver-
dichten	mit	dem	Aufbau	des	Druckes	noch	einmal	deutlich	auf	ihre	End-
dichte.	Es	werden	bei	allen	dargestellten	Varianten	die	gleichen	relativen	
Enddichten	 erreicht,	 jedoch	 verdichtet	 die	 Probe	mit	 einem	Anteil	 von	
3,5	Ma.-%	Al2O3	im	Vergleich	zu	der	Probe	mit	3	Ma.-%	Al2O3	während	der	
Sinterstufe	 deutlich	 stärker	 und	 die	 Proben	 erreichen	 somit	 zu	 einem	
früheren	Zeitpunkt	die	 für	die	anschließende	Druckstufe	entscheidende	
geschlossene	 Porosität.	 Somit	 verfügt	 die	 Siliziumnitridkeramik	mit	 ei-
nem	Al2O3	Anteil	von	3,5	Ma.-%	über	ein	besseres	Verdichtungsverhalten,	
was	im	Hinblick	auf	die	Kompositherstellung	von	entscheidender	Bedeu-
tung	ist.		

Neben	den	Dilatometerversuchen	sind	Abbruchversuche	für	die	Erarbei-
tung	eines	geeigneten	Gasdrucksinterverlaufes	ein	wichtiges	Hilfsmittel.	
Hierbei	wird	der	Sinterprozess	beim	Erreichen	bestimmter	Temperatu-
ren	abgebrochen,	um	den	Zeitpunkt	bzw.	die	Temperatur	zu	bestimmen,	
bei	dem	die	Proben	eine	geschlossene	Porosität	aufweisen.	Erst	bei	einer	
geschlossenen	Porosität	der	Probe	hat	das	Aufbringen	eines	Gasdruckes	
den	gewünschten	Effekt	auf	das	Verdichtungsverhalten	der	Keramik.	Er-
gebnisse	 von	 exemplarischen	Abbruchversuchen	bei	 Proben	mit	 einem	
Additivgehalt	von	3,5	Ma.-%	Al2O3	und	3	Ma.-%	Y2O3	sind	in	Abbildung	23	
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dargestellt.	Hier	ist	die	offene	Porosität	der	Proben	sowie	die	Rohdichte	
der	resultierenden	Proben	bei	verschiedenen	Abbruchtemperaturen	dar-
gestellt.	Erst	beim	Erreichen	von	1700	°C	 liegt	bei	einem	Komposit	mit	
20	Vol.-%	SiC	eine	geschlossene	Porosität	der	Probe	vor.	

	
Abbildung	23:	Ergebnisse	der	Abbruchversuche	von	einer	reinen	Sili-

ziumnitridkeramik	und	eines	Komposites	mit	einem	
Anteil	von	20	Vol.-%	SiC	
Eine	geschlossene	Porosität	aller	Proben	ist	bei	
1700	°C	erreicht.	

Auf	Basis	dieser	Ergebnisse	wird	eine	Sintertemperatur	von	1750	°C	fest-
gelegt,	bei	der	eine	geschlossene	Porosität	der	Proben	auch	bei	höheren	
SiC-Gehalten	gewährleistet	ist.		

Darüber	hinaus	hat	es	sich	als	vorteilhaft	erwiesen,	vor	dem	Aufbau	des	
Gasdruckes	die	Temperatur	auf	1850	°C	zu	erhöhen,	was	insbesondere	für	
die	Komposite	mit	höheren	SiC-Anteilen	zu	einem	besseren	Verdichtungs-
verhalten	führt.	Dies	führt	zu	einer	größeren	Verdichtung	vor	und	wäh-
rend	der	Druckstufe	des	Gasdrucksinterprozesses	und	resultiert	in	höhe-
ren	 relativen	 Enddichten.	 So	 ist	 es	 möglich,	 Komposite	 mit	 einem	
Siliziumkarbidgehalt	 von	 50	Vol.-%	 mit	 dem	 Gasdrucksinterprozess	
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herzustellen.	Auf	der	Basis	dieser	Ergebnisse	wird	der	in	Kapitel	3.1.4	dar-
gestellte	 Sinterverlauf	 als	 Standard	 festgelegt.	 Mit	 diesem	 werden	 alle	
Proben	für	die	weiteren	Untersuchungen	prozessiert.	

Wie	 in	Abbildung	24	erkennbar,	 ist	mit	einer	Additivzusammensetzung	
von	3	Ma.-%	Y2O3	und	3	Ma.-%	Al2O3	eine	vollständige	Verdichtung	wäh-
rend	des	Sinterprozesses	von	Proben	mit	einem	Siliziumkarbidgehalt	von	
30	Vol.-%,	 nicht	möglich.	Aus	diesem	Grund	müssen	die	Additivzusam-
mensetzung	und	der	Additivanteil	gezielt	eingestellt	werden.	Das	Resultat	
des	 Entwicklungsprozesses	 ist	 eine	 Additivzusammensetzung	 mit	
3	Ma.-%	Y2O3	und	3,5	Ma.-%	Al2O3	dar.	Mit	diesem	Additivsystem	ist	es	
möglich,	vollständig	verdichtete	Komposite	mit	SiC-Anteilen	von	bis	zu	30	
Vol.-%	herzustellen.	Eine	Gegenüberstellung	der	REM-Bilder	der	Mikro-
struktur	ist	in	Abbildung	24	dargestellt.	

	
Abbildung	24:	REM-Bilder	der	Mikrostruktur	zweier	Siliziumnitrid-

/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	mit	
unterschiedlichem	Additivgehalt	
Mit	dem	Additivsystem	mit	3	Ma.-%	Y2O3	und	3	Ma.-%	
Al2O3	lässt	sich	keine	vollständig	verdichtete	Probe	
herstellen.	
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Bei	Kompositen	mit	hohen	SiC-Gehalten	>40	Vol.-%	ist	eine	weitere	An-
passung	der	Additivzusammensetzung	notwendig,	um	eine	vollständige	
Verdichtung	 zu	 erreichen.	 Bei	 der	 Betrachtung	 der	 Mikrostrukturauf-
nahme	auf	der	 linken	Seite	 in	Abbildung	25	 lässt	sich	die	Restporosität	
deutlich	erkennen.	Die	Additivzusammensetzung	scheint	 in	diesem	Fall	
zielführend	zu	sein,	jedoch	ist	die	Additivmenge	zu	gering,	um	eine	voll-
ständige	Verdichtung	zu	erreichen.	Deshalb	ist	es	notwendig,	den	Additiv-
gehalt	so	zu	erhöhen,	dass	während	des	Sinterprozesses	alle	Partikel	von	
der	Flüssigphase	umschlossen	sind.	Wie	auf	dem	rechten	REM-Bild	in	Ab-
bildung	25	zu	erkennen	ist,	wird	dies	bei	einer	Erhöhung	des	Gesamtad-
ditivgehaltes	von	6,5	Ma.-%	auf	10	Ma.-%	erzielt,	wodurch	sich	vollständig	
verdichtete	Komposite	mit	einem	Anteil	von	bis	zu	50	Vol.-%	Siliziumkar-
bid	herstellen	lassen.	

	  	
Abbildung	25:	REM-Bilder	der	Mikrostruktur	eines	Siliziumnitrid-

/Siliziumkarbidkompositwerkstoffes	50	Vol.-%	SiC	mit	
unterschiedlichen	Additivgehalten	
Für	die	vollständige	Verdichtung	wird	ein	Gesamtaddi-
tivgehalt	von	10	Ma.-%	benötigt.	 
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In	Abbildung	26	sind	die	relativen	Dichten	von	gesinterten	Proben	mit	un-
terschiedlichen	Additivzusammensetzungen	und	Additivgehalten	 in	Ab-
hängigkeit	des	Siliziumkarbidanteils	dargestellt.	

	
Abbildung	26:	Relative	Dichte	von	Siliziumnitridkeramiken	mit	un-

terschiedlicher	Additivzusammensetzung	in	Abhän-
gigkeit	des	SiC-Anteils	

Auf	Grundlage	dieser	Ergebnisse	werden	die	weiteren	Untersuchungen	an	
Siliziumnitrid-	 und	 Kompositkeramiken	 mit	 einem	 Additivsystem	 von	
3	Ma.-%	Y2O3,	3,5	Ma.-%	Al2O3	bzw.	4,6	Ma.-%	Y2O3	und	5,4	Ma.-%	Al2O3	
vorgenommen.	

Welchen	Einfluss	die	sich	im	Tiegel	während	des	Gasdrucksinterprozes-
ses	einstellende	Atmosphäre	auf	das	Sinterergebnis	hat,	zeigt	sich	bei	der	
Untersuchung	 der	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite	 mit	 dem	
HIP-Dilatometer.	 Bei	 der	 Verwendung	 des	 gleichen	 Sinterprogrammes	
unterscheiden	sich	die	im	Dilatometer	gesinterten	Proben	in	den	resultie-
renden	Dichten	deutlich	von	denen,	die	im	Standardofenaufbau	in	einem	
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Tiegel	gesintert	wurden.	Um	den	möglichen	Einfluss	der	Atmosphäre	zu	
untersuchen,	wurden	Versuche	in	der	Dilatometeranordnung	mit	einem	
Tiegel	mit	Deckel	durchgeführt.	 In	Abbildung	27	sind	die	Verdichtungs-
kurven	eines	Komposites	mit	einem	Siliziumkarbidgehalt	von	50	Vol.-%	
SiC	dargestellt.	Diese	Komposite	verfügen	über	einen	Additivgehalt	von	
5,4	Ma.-%	Y2O3	und	4,6	Ma.-%	Al2O3.	Sie	unterscheiden	sich	in	ihren	maxi-
malen	Prozesstemperaturen	von	1850	°C	und	1900	°C	in	der	Druckstufe.	
Die	Haltezeiten	betragen	jeweils	25	min	in	der	Sinterstufe	und	60	min	in	
der	Druckstufe,	wobei	die	Temperatur	in	der	Sinterstufe	um	100	°C	unter	
der	in	der	Druckstufe	liegt.	Die	Verdichtungskurven	sind	der	ermittelten	
Verdichtung	einer	bei	1900	°C	(Druckstufe)	in	dem	beschriebenen	Dilato-
meteraufbau,	jedoch	in	einem	geschlossenen	Tiegel,	gesinterten	Probe	ge-
genübergestellt.	

	
Abbildung	27:	Gegenüberstellung	der	Verdichtungskurven	in	Längs-

richtung	eines	Komposites	mit	50	Vol.-%	SiC	und	der	
resultierenden	Verdichtung	einer	in	einem	geschlosse-
nen	Tiegel	gesinterten	Probe.	Die	angegebenen	Tempe-
raturen	entsprechen	der	maximalen	Prozesstempera-
tur	in	der	Druckstufe	
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Aufgrund	der	geringen	Verdichtung	nach	dem	Druckaufbau	ist	im	Fall	der	
bei	einer	Temperatur	von	1850	°C	gesinterten	Probe	davon	auszugehen,	
dass	vor	der	Druckstufe	keine	geschlossene	Porosität	der	Probe	vorlag.	Im	
Gegensatz	dazu	verdichtet	die	bei	1900	°C	gesinterte	Probe	während	des	
Druckaufbaus,	was	in	einer	deutlich	größeren	Gesamtverdichtung	resul-
tiert.	Die	sich	daraus	ergebenden	relativen	Dichten	liegen	bei	95,0	%	und	
97,4	%.		

Im	Vergleich	dazu	verfügt	die	 in	einem	geschlossenen	Tiegel	gesinterte	
Probe	über	eine	Dichte	von	99,8	%,	sie	verdichtet	somit	bei	1900	°C	voll-
ständig.	Hierbei	wird	deutlich,	dass	die	sich	im	Tiegel	während	des	Sinter-
prozesses	einstellende	Atmosphäre	das	Sinterergebnis	maßgeblich	beein-
flusst.	

4.1.4 Röntgenographische	Analyse	

Ein	 entscheidender	 Vorgang	 während	 des	 Sinterprozesses	 ist	 die	 Um-
wandlung	von	𝛼-Siliziumnitrid	zu	𝛽-Siliziumnitrid.	Für	die	Eigenschaften	
der	Siliziumnitridkeramik	ist	es	von	großer	Bedeutung,	dass	es	während	
des	Sinterprozesses	zu	einer	vollständigen	Umwandung	kommt.	Dies	lässt	
sich	röntgenographisch	untersuchen.	Ein	exemplarisches	Diffraktogramm	
für	eine	Siliziumnitridkeramik	ist	in	Abbildung	28	dargestellt.	Dieses	ist	
der	 Referenz	 (PDF	 00-029-1132,	 International	 Centre	 for	 Diffraction	
Data)	gegenübergestellt.	Es	zeigt	sich,	dass	es	sich	dabei	um	reines	hexa-
gonales	𝛽-Siliziumnitrid	handelt	und	somit	während	des	Sinterprozesses	
eine	vollständige	Umwandung	stattgefunden	hat.	
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Abbildung	28:	Diffraktogramm	einer	Siliziumnitridkeramik		
Vergleich	der	Messung	mit	Reflexlagen	nach		
PDF	00-029-1132	

Bei	den	Kompositen	lassen	sich	neben	den	Reflexen	für	Siliziumnitrid,	wie	
zu	erwarten,	die	Reflexe	von	Siliziumkarbid	beobachten.	Auch	hierbei	hat	
eine	vollständige	Umwandlung	 in	𝛽-Siliziumnitrid	stattgefunden	und	es	
lässt	 sich	 Siliziumkarbid	 mit	 einer	 hexagonalen	 Struktur	
(PDF	01-073-1663,	International	Centre	for	Diffraction	Data)	nachweisen.	
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Abbildung	29:	Diffraktogramm	eines	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbid-
komposites	mit	50	Vol.-%	SiC	
Vergleich	der	Messung	mit	Reflexlagen	nach		
PDF	00-029-1132	und	PDF	01-073-1663	

Die	Verdichtung	der	Probe	erfolgt	über	Diffusionsprozesse,	durch	die	es	
zu	einer	Auflösung	von	𝛼-Siliziumnitridkörnern	und	der	Ausbildung	einer	
Mikrostruktur	mit	 stängelförmigen	𝛽-Siliziumnitridkörnern	kommt.	Die	
Ergebnisse	der	Mikrostrukturcharakterisierung	wird	im	folgenden	Kapi-
tel	beschrieben.	

4.1.5 Mikrostruktur	

Die	Mikrostrukturuntersuchung	erfolgt	mit	dem	Rasterelektronenmikro-
skop.	Um	eine	Unterscheidung	zwischen	den	Si3N4-	und	SiC-Körnern	zu	
ermöglichen,	werden	die	polierten	Schliffe	einem	Plasmaätzprozess	un-
terzogen.	Hierbei	werden	die	Siliziumnitridkörner	 im	Gegensatz	 zu	der	
Glasphase	und	den	Siliziumkarbidkörnern	vermehrt	abgetragen,	was	 in	
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einem	Höhenrelief	der	Probenoberfläche	resultiert.	Damit	ist	eine	deutli-
che	Unterscheidung	der	einzelnen	Phasen	möglich.	Exemplarische	REM-
Aufnahmen	der	Mikrostruktur	sind	in	Abbildung	30	dargestellt.	Bei	den	
dunkleren	Flächen	handelt	es	sich	um	Siliziumnitridkörner,	bei	den	helle-
ren,	erhabenen	Körnern	um	Siliziumkarbid.	Die	Glasphase	befindet	sich	
als	 dünner	 Film	 zwischen	den	 einzelnen	Körnern	 sowie	 an	den	Tripel-
punkten.	

	
Abbildung	30:	REM-Aufnahme	eines	Komposites	mit	10	Vol.-%	SiC	

mit	Kennzeichnung	der	einzelnen	Phasen	

Die	 REM-Aufnahmen	 bestätigen	 die	 archimedischen	 Dichtemessungen,	
bei	denen	relative	Dichten	größer	als	99,6	%	ermittelt	wurden.	Darüber	
hinaus	ist	erkennbar,	dass	die	Siliziumkarbidkörner	homogen	in	der	Mik-
rostruktur	verteilt	vorliegen.	

Die	Untersuchung	der	Kornmorphologie	der	Siliziumnitridphase	erfolgt	
mit	 der	 in	 Kapitel	3.2.3	 beschriebenen,	 stereologischen	Rekonstruktion	
der	Mikrostruktur	auf	der	Basis	von	REM-Aufnahmen.	Aufgrund	der	Er-
gebnisse	lassen	sich	Konturplots	erstellen,	bei	denen	die	Kornlängen	über	
den	Streckungsgrad	aufgetragen	sind.	Die	Darstellung	erfolgt	hierbei	 in	
Anlehnung	an	die	Arbeiten	von	Fünfschilling	[116].	Der	Streckungsgrad	
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ist	der	Quotient	aus	Kornlänge	und	Korndurchmesser.	Die	Häufigkeiten	
der	einzelnen	Kornmorphologien	sind	in	farblich	gekennzeichneten	Klas-
sen	unterteilt.	Es	ist	zu	beachten,	dass	für	geringere	Häufigkeiten	eine	fei-
nere	Unterteilung	vorliegt.		

Si
3N

4	

	 	

Häufigkeit [%] 	

Abbildung	31:	Konturplot	der	stereologischen	Rekonstruktion	der	rei-
nen	Siliziumnitridkeramik	

Bei	der	Betrachtung	des	Konturplots	für	die	reine	Siliziumnitridkeramik,	
Abbildung	31,	wird	deutlich,	dass	Körner	mit	einer	Länge	von	bis	zu	6	µm	
Streckungsgrade	von	bis	zu	12	aufweisen.	Darüber	hinaus	zeigen	sich	drei	
Längen/Streckungsgrad-Verhältnisse	 mit	 einer	 erhöhten	 Wahrschein-
lichkeit.	 Bei	 einem	 Streckungsgrad	 von	 3	 und	 einer	 Kornlänge	 von	 ca.	
0,75	µm	ergibt	sich	ein	Korndurchmesser	von	0,25	µm.	Korndurchmesser	
von	0,3	µm	werden	bei	einem	Streckungsgrad	von	5	und	einer	Kornlänge	
von	1,5	µm	ermittelt.	Bei	dem	dritten	Hauptpeak	mit	einem	Streckungs-
grad	von	ca.	9	und	einer	Kornlänge	von	4	µm	ergibt	sich	abschließend	ein	
Korndurchmesser	von	0,44	µm.	Die	Untersuchung	zeigt	damit	vergleich-
bare	Werte	zu	den	Ergebnissen	von	Fünfschilling	[116]	für	eine	Silizium-
nitridkeramik	mit	dem	gleichen	Additivsystem,	bestehend	aus	Alumini-
umoxid	und	Yttriumoxid.	

Welchen	 Einfluss	 das	 Siliziumkarbid	 auf	 die	 Ausbildung	 der	 Silizium-
nitridmikrostruktur	hat,	erkennt	man	in	den	Konturplots	für	die	Kompo-
sitmaterialien	 in	 Abbildung	 32.	 Hier	 sind	 die	 Häufigkeiten	 der	
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auftretenden	Kornlängen	und	Streckungsgrade	der	Siliziumnitridkörner	
dargestellt.	 Es	wird	 deutlich,	 dass	 bei	 geringen	 SiC-Gehalten	 noch	 eine	
breite	Verteilung	der	Streckungsgrade	und	Kornlängen	vorzufinden	ist.	So	
zeigt	der	Konturplot	für	einen	Komposit	mit	einem	SiC-Gehalt	von	10	Vol.-
%	mehrere	Hauptpeaks	bei	einem	Streckungsgradbereich	von	2,5	bis	12,5	
und	Kornlängen	von	bis	zu	6	µm.	Für	den	Hauptpeak	mit	einer	Kornlänge	
im	Bereich	von	1	µm	und	einem	Streckungsgrad	von	ca.	5	ergibt	sich	damit	
ein	Korndurchmesser	von	0,2	µm.		

Die	Erhöhung	des	Siliziumkarbidgehaltes	auf	20	Vol.-%	SiC	führt	zu	einer	
Abnahme	der	maximalen	Streckungsgrade	und	der	maximalen	Kornlän-
gen.	Die	Mehrzahl	der	Körner	liegt	hierbei	im	Bereich	von	Kornlängen	un-
ter	4	µm	und	Streckungsgraden	kleiner	als	12.	Der	Hauptpeak	 liegt	bei	
diesem	Komposit	bei	einem	Streckungsgrad	von	ca.	5	und	einer	Kornlänge	
im	Bereich	von	1,25	µm.	Daraus	ergibt	sich	ein	Korndurchmesser	von	ca.	
0,25	µm.	

Für	den	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposit	mit	 30	Vol.-%	SiC	 zeigt	
sich	eine	weitere	Abnahme	der	Streckungsgrade	der	Körner.	Wobei	die	
Kornlängen	kleiner	als	4	µm	und	damit	vergleichbar	zu	denen	des	Kom-
posites	mit	10	Vol.-%	SiC	sind.	Darüber	hinaus	verschiebt	sich	der	Haupt-
peak	weiter	 zu	kleineren	Streckungsgraden.	Dieser	 liegt	nun	bei	 einem	
Streckungsrad	von	ca.	2,5	und	einer	Kornlänge	im	Bereich	von	0,8	µm.	Da-
raus	ergeben	sich	Korndurchmesser	von	0,32	µm,	wodurch	sich	der	Trend	
von	steigenden	Korndurchmessern	mit	steigendem	Siliziumkarbidgehalt	
weiter	fortsetzt.	

Die	 Komposite	 mit	 einem	 Siliziumkarbidgehalt	 von	 40	Vol.-%	 und	
50	Vol.-%	verfügen	über	einen	Gesamtadditivgehalt	von	10	Ma.-%.	Dieser	
im	Vergleich	zu	den	bisher	betrachteten	Kompositen	um	3,5	Ma.-%	hö-
here,	Additivgehalt	wirkt	sich	auch	auf	das	Kornwachstum	und	damit	auf	
die	entstehende	Mikrostruktur	aus.	Es	werden	bei	beiden	Varianten	ver-
gleichbare,	maximale	Streckungsgrade	von	9	erreicht.	Unterschiede	zei-
gen	sich	jedoch	in	den	Kornlängen.	So	erreicht	die	50	Vol.-%	SiC	Variante	
Kornlängen	von	bis	zu	5	µm,	im	Vergleich	dazu	verfügen	die	Körner	der	
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40	Vol.-%	SiC	Variante	über	eine	maximale	Kornlänge	von	4	µm.	Ähnlich	
verhält	es	sich	mit	dem	Hauptpeak	der	Konturplots.	Beide	liegen	bei	ei-
nem	Streckungsgrad	von	4.	Hierbei	verfügt	der	Komposit	mit	40	Vol.-%	
SiC	über	 ein	Kornlänge	von	1	µm,	was	 zu	 einem	Korndurchmesser	 von	
0,25	µm	 führt.	 Mit	 der	 Kornlänge	 des	 Hauptpeaks	 von	 1,5	µm	 bei	
50	Vol.-%	SiC	ergibt	sich	ein	Korndurchmesser	von	0,375	µm.	Auch	hier	
zeigt	sich	ein	Anstieg	des	Korndurchmessers	mit	steigendem	Siliziumkar-
bidgehalt.	
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Abbildung	32:	Konturplot	der	stereologischen	Rekonstruktion	von	Si-
liziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositen	mit	unter-
schiedlichen	SiC	Anteilen	
Mit	steigenden	SiC-Anteilen	kommt	es	zu	einer	Ab-
nahme	der	Kornlängen	und	Streckungsgrade.	
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Neben	dem	Einfluss	des	Siliziumkarbidanteils	wird	auch	der	Einfluss	der	
Siliziumkarbidpartikelgröße	 auf	 die	 entstehende	 Siliziumnitridmikro-
struktur	 untersucht.	 Die	 Untersuchung	 des	 Einflusses	 des	 Siliziumkar-
bidanteils	auf	die	Mikrostruktur	erfolgt	mit	einem	Siliziumkarbidpulver	
mit	einer	Oberfläche	von	15	m2/g	und	einem	d50	von	0,55	µm.	Darüber	
hinaus	wurden	Komposite	mit	einem	groben	SiC-Pulver	(Partikeloberflä-
che:	5	m2/g,	d50:	2	µm)	und	einem	feinen	SiC	Pulver	(Partikeloberfläche:	
25	m2/g,	 d50:	 0,45	µm)	 hergestellt	 und	 untersucht.	 Die	 Konturplots	 der	
Komposite	mit	einem	Siliziumkarbidanteil	von	20	Vol.-%	und	einer	Silizi-
umkarbidpartikeloberfläche	von	5	m2/g	und	25	m2/g	sind	 in	Abbildung	
33	dargestellt.		
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Abbildung	33:	Ergebnis	der	stereologischen	Rekonstruktion	für	Kompo-
site	mit	20	Vol.-%	SiC	und	unterschiedlichen	SiC-Partikel-
größen	
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Die	Zugabe	des	groben	Siliziumkarbidpulvers	mit	 einer	Oberfläche	von	
5	m2/g	 führt	 zu	 einer	 bimodalen	 Partikelgrößenverteilung	 mit	 einem	
Hauptpeak	bei	Streckungsgraden	von	2,5	und	einer	Kornlänge	von	0,5	µm	
sowie	bei	einem	Streckungsgrad	von	11	und	einer	Kornlänge	von	2,1	µm.	
Daraus	ergeben	sich	Korndurchmesser	von	0,2	µm	sowie	0,19	µm.	Die	Zu-
gabe	von	 feineren	Siliziumkarbidpartikeln	 führt	zu	einer	monomodalen	
Siliziumnitridmikrostruktur.	 Es	 werden	 Streckungsgrade	 bis	 zu	 einem	
Wert	von	11	und	Kornlängen	bis	zu	5	µm	erreicht.	Der	Hauptpeak	 liegt	
hierbei	bei	einem	Streckungsgrad	von	3	und	einer	Kornlänge	von	0,8	µm,	
woraus	ein	Korndurchmesser	von	0,26	µm	resultiert	

Es	wird	deutlich,	dass	die	Siliziumkarbidpartikelgröße	einen	Einfluss	auf	
die	Ausprägung	der	entstehenden	Siliziumnitridmatrix	hat.	Die	Verwen-
dung	eines	feineren	Siliziumkarbidpulvers	führt	zu	einer	Zunahme	der	Si-
liziumnitridkornlängen	und	einer	Abnahme	des	maximalen	Streckungs-
grades.	 Darüber	 hinaus	 kommt	 es	 zu	 einem	 Anstieg	 des	
Korndurchmessers	mit	sinkender	SiC-Partikelgröße.	

Die	Ergebnisse	zeigen,	dass	die	Zugabe	von	Siliziumkarbid	einen	deutli-
chen	Einfluss	auf	die	Siliziumnitridmikrostruktur	hat.	Hierbei	ist	nicht	nur	
der	Anteil	an	Siliziumkarbidkörnern,	sondern	auch	die	SiC-Partikelgröße	
ausschlaggebend.	 Welchen	 Einfluss	 dies	 auf	 die	 mechanischen	 Eigen-
schaften	der	Kompositwerkstoffe	hat,	wird	in	den	kommenden	Kapiteln	
dargestellt.	

4.2 Mechanische	Eigenschaften	

In	den	folgenden	Kapiteln	werden	die	Ergebnisse	der	mechanischen	Cha-
rakterisierung	dargestellt.	Neben	den	Materialeigenschaften	 der	 reinen	
Siliziumnitridkeramik,	wird	auch	der	Einfluss	des	Siliziumkarbides	auf	die	
Eigenschaften	der	Kompositwerkstoffe	untersucht.		
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4.2.1 Elastizitätsmodul	

Die	Bestimmung	des	E-Moduls	erfolgt	mit	dem	in	Kapitel	3.3.1	beschrie-
benen	Impulsanregungsverfahren.	Die	Ergebnisse	der	Messungen,	in	Ab-
hängigkeit	des	SiC-Gehaltes,	sind	in	Abbildung	34	dargestellt.	Neben	den	
Ergebnissen	 von	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositen	 mit	 einem	
Additivgehalt	von	6,5	Ma.-%	und	10	Ma.-%	ist	das	Ergebnis	von	reinem	
Siliziumkarbid	 abgebildet.	 Für	 die	 Untersuchung	wurde	 aus	 dem	 kom-
merziellen,	pressfertigen	SiC-Pulver	Starceram	SQ	(H.C.	Starck,	Deutsch-
land)	eine	dichte	Probe	hergestellt.	Diese	wurde	mit	den	beschriebenen	
Parametern	uniaxial	und	kaltisostatisch	gepresst.	Das	Sintern	erfolgte	bei	
2150	°C.	

Der	 E-Modul	 des	 reinen	 Siliziumnitrides	 mit	 einem	 Additivgehalt	 von	
6,5	Ma.-%	liegt	bei	302,5	GPa	und	zeigt	damit	den	geringsten	Wert	für	die	
Werkstoffe	 mit	 diesem	 Additivgehalt.	 Mit	 zunehmendem	 Siliziumkar-
bidanteil	steigt	der	E-Modul	proportional	zum	SiC-Gehalt	an	und	liegt	zwi-
schen	den	Werten	des	reinen	Siliziumnitrides	und	reinen	Siliziumkarbi-
des,	 welches	 einen	 E-Modul	 von	 410,9	GPa	 aufweist	 [117,118].	 Die	
Komposite	mit	Siliziumkarbidgehalten	von	40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	zei-
gen	den	gleichen	Trend.	Die	Werte	befinden	sich	jedoch	auf	einem	niedri-
geren	Niveau.		

Die	Ursache	hierfür	ist	der	für	das	Sintern	der	Komposite	mit	diesem	Sili-
ziumkarbidgehalt	benötigte,	erhöhte	Additivgehalt	von	10	Ma.-%.	Für	den	
Nachweis	wurden	mit	diesem	erhöhten	Additivgehalt	eine	reine	Silizium-
nitridkeramik	 sowie	 ein	 Komposit	 mit	 30	Vol.-%	 SiC	 hergestellt.	 Diese	
weisen,	 im	 Vergleich	 zu	 den	 Proben	 mit	 einem	 Additivgehalt	 von	
6,5	Ma.-%,	geringere	E-Modulwerte	auf.	Eine	Erhöhung	des	Additivgehal-
tes	führt	somit	zu	einer	Abnahme	der	E-Modulwerte.	
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Abbildung	34:	Darstellung	der	E-Modulwerte	in	Abhängigkeit	des	Si-
liziumkarbidgehaltes	

4.2.2 Härte	und	Bruchzähigkeit	nach	der	
Indentermethode	

Die	Bestimmung	der	Härte	erfolgt	nach	Vickers.	Die	Ergebnisse	der	Här-
teuntersuchung	für	Prüflasten	von	5	kp	und	10	kp	sind	in	Abbildung	35	in	
Abhängigkeit	des	Siliziumkarbidanteils	dargestellt.	
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Abbildung	35:	Vickershärte	in	Abhängigkeit	des	Siliziumkarbidan-
teils	für	Prüflasten	von	5	kp	und	10	kp	

Die	 gemessenen	 Vickershärten	 steigen	 proportional	 zum	 Siliziumkar-
bidanteil	 an.	 Bis	 auf	 die	 Probe	 mit	 einem	 Siliziumkarbidgehalt	 von	
50	Vol.-%	liegt	eine	sehr	gute	Übereinstimmung	zwischen	den	Werten	für	
beide	Prüflasten	vor.	Mit	steigendem	Siliziumkarbidgehalt	wird	es	bei	ei-
ner	Prüflast	von	5	kp	zunehmend	schwieriger,	die	Diagonalen	der	Inden-
tereindrücke	zu	vermessen,	was	zu	einer	größeren	Streuung	und	Abwei-
chung	der	Messwerte	führt.		

Neben	der	Härte	lässt	sich	anhand	von	Vickerseindrücken	die	Bruchzähig-
keit	 bestimmen.	 Dies	 erfolgt	 durch	 die	 Auswertung	 der	 Risse,	 die	 sich	
während	des	Härtetestes,	ausgehend	von	den	Indentereindrücken,	bilden.	
Das	Vorgehen	und	die	angewendeten	Formeln	sind	in	Kapitel	3.3.4.1	be-
schrieben.	 Aufgrund	 des	 a/c-Verhältnisses	 ist	 von	 Palmqvist-Rissen	
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auszugehen,	weshalb	die	Auswertung	nach	Niihara	für	diese	Rissform	ge-
wählt	wird	[108].	Neben	diesen	Ergebnissen	sind	in	Abbildung	36	Bruch-
zähigkeitswerte	mit	einer	Auswertung	nach	Anstis	für	HV5	und	HV10	ab-
gebildet.	

	

Abbildung	36:	Gegenüberstellung	der	Bruchzähigkeitswerte,	be-
stimmt	mit	der	ICL-Methode	in	Abhängigkeit	des	Sili-
ziumkarbidanteils	nach	Anstis	und	Niihara	für	HV5	
und	HV10	

Die	Ergebnisse	 zeigen	 für	 die	 unterschiedlichen	Prüflasten	nur	 geringe	
Variationen.	 Deutliche	 Unterschiede	 gibt	 es	 jedoch	 zwischen	 den	 ver-
schiedenen	Auswertemethoden	nach	Niihara	und	Anstis,	wobei	eine	Aus-
wertung	nach	Anstis	geringere	Bruchzähigkeitswerte	liefert.		

Bei	der	Betrachtung	der	Bruchzähigkeitswerte	lässt	sich	ein	Einfluss	des	
Siliziumkarbidanteils	beobachten.	Hier	zeigen	die	untersuchten	Kompo-
site	 mit	 zunehmendem	 SiC-Anteil	 einen	 Abfall	 der	 KIC-Werte.	 Für	 die	
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Auswertung	nach	Niihara	und	einer	Prüflast	von	10	kp	ergeben	sich	Werte	
im	Bereich	von	5,88	MPa√m	für	reines	Siliziumnitrid	und	5,5	MPa√m	für	
einen	Kompositen	mit	50	Vol.-%	SiC.	Im	Vergleich	dazu	ergeben	sich	für	
Anstis	 Werte	 von	 4,62	MPa√m	 für	 reines	 Siliziumnitrid	 und	 bis	 zu	
3,73	MPa√m	bei	einem	Siliziumkarbidgehalt	von	50	Vol.-%.	

Die	Unterschiede	zwischen	den	resultierenden	Werten	verdeutlicht,	dass	
sich	mit	Hilfe	der	ICL-Methode	nur	qualitative	Aussagen	treffen	lassen.	Die	
Bestimmung	der	exakten	Bruchzähigkeitswerte	erfolgt	aus	diesem	Grund	
mit	der	SEVNB-	bzw.	der	DCDC-Methode	deren	Ergebnisse	in	den	folgen-
den	Kapiteln	dargestellt	werden.	

4.2.3 R-Kurvenverhalten	

Die	Darstellung	der	Ergebnisse	der	R-Kurvenbestimmung	erfolgt	anhand	
von	zwei	unterschiedlichen	Messmethoden.	Die	SEVNB-Methode	ermög-
licht	eine	Aussage	über	das	R-Kurvenverhalten	für	geringe	Rissverlänge-
rungen.	 Demgegenüber	 ermöglicht	 die	 DCDC-Methode	 durch	 ihren	
Messaufbau	eine	Aussage	über	das	R-Kurvenverhalten	bei	großen	Riss-
längen.	Auf	Basis	dieser	Ergebnisse	ist	darüber	hinaus	eine	quantitative	
Bestimmung	der	Bruchzähigkeitswerte	möglich.	

4.2.3.1 SEVNB-Methode	

Die	 SEVNB-Methode	 (single-edge-V-notched-beam)	ermöglicht	 eine	Be-
stimmung	der	Bruchzähigkeit	anhand	von	gekerbten	4-Punkt-Biegepro-
ben.	Des	Weiteren	lässt	sich	damit	das	R-Kurvenverhalten	der	Werkstoffe	
untersuchen.	Hierfür	werden	 in	dem	4-Punkt-Biegeauflager	 zusätzliche	
Wegaufnehmer	angebracht.	Eine	schematische	Darstellung	des	Messauf-
baus	ist	in	Kapitel	3.3.4.2	dargestellt.	Mithilfe	der	zusätzlichen	Informati-
onen	der	Wegaufnehmer	lässt	sich	durch	die	Anwendung	der	Compliance-
Methode	die	R-Kurve	bestimmen	[68].	Die	Ergebnisse	der	Untersuchung	
sind	in	Abbildung	37	dargestellt	[117].	
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Abbildung	37:	Darstellung	der	anhand	der	SEVNB-Methode	ermittel-

ten	R-Kurven	für	Siliziumnitrid	und	Komposite	mit	un-
terschiedlichen	SiC-Anteilen	
Der	Risswiderstand	nimmt	mit	steigendem	SiC-Anteil	
ab.		

Bei	allen	untersuchten	Varianten	lässt	sich	ein	deutlicher	Anstieg	des	Riss-
widerstandes	 in	Abhängigkeit	 der	Rissverlängerung,	 d.h.	 ein	R-Kurven-
verhalten	feststellen.	Den	höchsten	Risswiderstand	zeigt	dabei	die	Silizi-
umnitridkeramik,	die	bis	auf	einen	Wert	von	6,13	MPa√m	ansteigt.	Dieser	
Wert	wird	bei	einer	Rissverlängerung	von	160	µm	erreicht.	Die	R-Kurven	
der	Kompositwerkstoffe	liegen	unterhalb	der	des	Siliziumnitrides,	wobei	
es	mit	steigendem	Siliziumkarbidanteil	zu	einer	Abnahme	des	Risswider-
standes	 kommt.	 So	 liegt	 der	 maximale	 Wert	 für	 einen	 Komposit	 mit	
10	Vol.-%	bei	5,43	MPa√m	bei	einer	Risslänge	von	168	µm.	Der	Plateau-
wert	der	Bruchzähigkeit	wird	in	diesem	Fall	nicht	erreicht,	wodurch	von	
einem	weiteren	Anstieg	bei	größeren	Rissverlängerungen	auszugehen	ist.	
Die	 Komposite	 mit	 20	Vol.-%	 SiC	 und	 30	Vol.-%	 SiC	 zeigen	 wiederum	
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geringere	 Bruchzähigkeiten.	 Diese	 weisen	 Maximalwerte	 von	
5,24	MPa√m	sowie	5,0	MPa√m	auf.	Um	das	R-Kurvenverhalten	und	die	
Plateauwerte	der	Komposite	auch	mit	höheren	SiC-Gehalten	bei	größeren	
Rissverlängerungen	 charakterisieren	 zu	 können,	 wurden	 Untersuchun-
gen	mit	der	DCDC-Methode	vorgenommen,	deren	Ergebnisse	im	folgen-
den	Kapitel	4.2.3.2	dargestellt	sind.	

Neben	dem	Siliziumkarbidgehalt	wurde,	wie	beschrieben,	die	SiC-Parti-
kelgröße	variiert.	Die	Ergebnisse	dieser	SEVNB-Untersuchung	finden	sich	
in	Abbildung	38.	Neben	der	Variante	mit	einer	SiC-Partikeloberfläche	von	
15	m2/g	 sind	hier	die	Ergebnisse	 von	Proben	mit	 einer	Oberfläche	von	
5	m2/g	und	25	m2/g	abgebildet.	

	
Abbildung	38:	R-Kurven	für	Komposite	mit	unterschiedlichen	

SiC-Partikelgrößen,	ermittelt	mit	der	SEVNB-Methode	
	
Es	lässt	sich	vor	allem	ein	Unterschied	in	dem	Anstieg	der	R-Kurven	be-
obachten.	Hierbei	zeigt	der	Komposit	mit	dem	Siliziumkarbidpulver	mit	
einer	 Oberfläche	 von	 25	m2/g	 den	 stärksten	 Anstieg	 bei	 geringen	
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Risslängen,	was	im	Allgemeinen	zu	einer	R-Kurve	mit	etwas	höheren	Riss-
widerstandswerten	führt.	Auch	bei	der	Standardvariante	mit	15	m2/g	und	
dem	Komposit	mit	 5	m2/g	 lässt	 sich	 ein	Unterschied	 im	Anstieg	der	R-
Kurve	feststellen,	obwohl	hier	der	Unterschied	nicht	so	ausgeprägt	ist.	

4.2.3.2 DCDC-Methode	

Die	DCDC-Methode	ermöglicht	es,	nach	einem	spontanen	Initialriss	einen	
stabilen	 Riss	 kontrolliert	 durch	 die	 stabförmige	 Probe	 zu	 treiben	 und	
in	situ	den	Rissfortschritt	 in	Abhängigkeit	von	der	anliegenden	Kraft	zu	
messen.	

Aus	dem	Rissfortschritt	und	der	an	der	Probe	anliegenden	Kraft	lässt	sich	
mithilfe	numerischer	Auswertemethoden	das	R-Kurvenverhalten	unter-
suchen.	Die	verschiedenen	dabei	zur	Anwendung	kommenden	Auswerte-
formeln	sind	in	Kapitel	3.3.4.3	zufinden.	Die	resultierenden	R-Kurven	ei-
ner	Siliziumnitridkeramik	werden	in	Abbildung	39	gegenübergestellt.	Es	
zeigt	sich,	dass	es	bei	einer	Anwendung	der	Formeln	nach	He	et	al.	(3-18),	
Fett	et	al.	 (3-19)	 und	 Pallares	et	al.	 (3-20)	 erst	 zu	 einem	R-Kurventypi-
schen	 Anstieg	 des	 Risswiderstandes	 kommt.	 Bei	 Rissverlängerungen	
>	500	µm	zeigt	sich	jedoch	ein	deutlicher	Abfall	der	Kurven.	Dies	ist	nicht	
plausibel,	weshalb	eine	Korrektur	der	Formeln	nach	He	et	al.	und	Palla-
res	et	al.	vorgenommen	werden	muss.	Hierfür	wird	ein	Geometriefaktor		
𝐶 ≅ 1 − 1,37	𝜈	eingeführt,	durch	den	der	Einfluss	der	Querkontraktions-
zahl	berücksichtigt	wird.	Das	Vorgehen	zur	Bestimmung	von	𝐶	ist	in	[114]	
dargestellt.	Mit	diesem	Geometriefaktor	ergeben	sich	die	Formeln	(3-21)	
bzw.	(3-22).	Die	resultierenden,	korrigierten	R-Kurven	zeigen	keinen	Ab-
fall	 der	 Bruchzähigkeiten	 und	 widerspiegeln	 damit	 das	 zu	 erwartende	
Werkstoffverhalten.	Die	korrigierte	Formel	nach	Pallares	et	al.	resultiert	
im	Bereich	von	kurzen	Rissverlängerungen	in	zu	hohen	Werten.	Aus	die-
sem	Grund	wird	für	die	weiteren	Untersuchungen	die	korrigierte	Formel	
nach	 He	et	 al.	 angewendet,	 diese	 zeigt	 die	 beste	 Übereinstimmung	mit	
dem	zu	erwartenden	Werkstoffverhalten	[114,118,119].		
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Abbildung	39:	Gegenüberstellung	der	resultierenden	R-Kurven	für	

Siliziumnitrid	bei	Anwendung	von	Geometriefunktio-
nen	mit	und	ohne	Korrektur	

In	Abbildung	40	sind	die	Bruchzähigkeiten	verschiedener	Kompositkera-
miken	im	Vergleich	zur	Risslänge	dargestellt.	Für	die	Auswertung	findet	
hierbei	 die	 in	 Kapitel	 3.3.4.3	 beschriebene	 modifizierte	 Formel	(3-21)	
nach	He	et	al.	Anwendung.	Auch	die	mittels	der	DCDC-Methode	bestimm-
ten	R-Kurven	zeigen	einen	Anstieg	der	Bruchzähigkeiten	mit	zunehmen-
der	 Rissverlängerung.	 Siliziumnitrid	 verfügt	 dabei	 über	 die	 höchste	
Bruchzähigkeit	mit	einem	Plateauwert	von	6,2	MPa√m.	Mit	 steigendem	
Siliziumkarbidgehalt	bei	den	Kompositen	kommt	es	zu	einem	Abfall	der	
Plateauwerte	der	R-Kurven.	Die	Kurven	verlaufen	dabei	parallel	mit	Pla-
teauwerten	 von	 5,7	MPa√m	 für	 einen	 SiC-Gehalt	 von	 10	Vol.-%,	
5,2	MPa√m	bei	20	Vol.-%	SiC	und	4,7	MPa√m	für	einen	Kompositen	mit	
30	Vol.-%	SiC.	
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Abbildung	40:	Darstellung	der	mittels	der	DCDC-Methode	ermittelten	
R-Kurven	für	Siliziumnitrid	und	Komposite	mit	
SiC-Anteilen	von	bis	zu	30	Vol.-%	
Mit	steigendem	SiC-Gehalt	geht	eine	Abnahme	des	
Risswiderstandes	einher.	

Allgemein	lässt	sich	hierbei	der	Trend	beobachten,	dass	die	Komposite	bei	
gleichem	Additivanteil	mit	zunehmenden	Siliziumkarbidanteil	geringere	
Bruchzähigkeiten	aufweisen.		

Auch	bei	 den	Kompositwerkstoffen	mit	 einem	Siliziumkarbidanteil	 von	
40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	lässt	sich	dieser	Zusammenhang	feststellen,	wo-
bei	die	Plateauwerte	mit	5,0	MPa√m	sowie	4,7	MPa√m	zwischen	denen	
der	Komposite	mit	20	Vol.-%	und	30	Vol.-%	SiC	liegen.	Dabei	ist	zu	beach-
ten,	dass	die	Keramiken	mit	40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	SiC	über	einen	er-
höhten	Additivgehalt	 von	10	Ma.-%	verfügen.	 In	Abbildung	41	 sind	die	
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ermittelten	R-Kurven	denen	der	Werkstoffe	mit	einem	Additivanteil	von	
6,5	Ma.-%	gegenübergestellt.	

	

Abbildung	41:	Darstellung	mittels	der	DCDC-Methode	bestimmten	
R-Kurven	für	Siliziumnitrid	und	Komposite	mit	
SiC-Anteilen	von	bis	zu	50	Vol.-%	

Die	 resultierenden	 Bruchzähigkeiten,	 die	 aus	 den	 Plateauwerten	 der	
R-Kurven	ermittelt	wurden,	sind	in	Tabelle	8	dargestellt.	
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	 	 Bruchzähigkeit	[MPa√m]	 	

	 Si3N4	 6,2	 	

	 Si3N4	+	10	Vol.-%	SiC	 5,7	 	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	 5,2	 	

	 Si3N4	+	30	Vol.-%	SiC	 4,7	 	

	 Si3N4	+	40	Vol.-%	SiC	 5,0	 	

	 Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	 4,7	 	

Tabelle	8:	Plateauwerte	der	Bruchzähigkeiten,	die	über	die	
DCDC-Methode	ermittelt	wurden	

Neben	den	Siliziumkarbidanteilen	wurde	die	Siliziumkarbidpartikelgröße	
variiert.	Die	resultierenden	R-Kurven	 für	Komposite	mit	20	Vol.-%	und	
variierenden	SiC-Partikeloberflächen	sind	in	Abbildung	42	dargestellt.	Es	
zeigen	sich	nur	geringe	Unterschiede	zwischen	den	R-Kurven.	Der	Kom-
posit	 mit	 dem	 feinsten	 Siliziumkarbidpulver	 (Partikeloberfläche:	
25	m2/g)	 verfügt	 dabei	 über	 die	 höchsten	 Bruchzähigkeitswerte.	 Der	
Komposit	 mit	 der	 Standard-SiC-Partikelgröße	 (Partikeloberfläche:	
15	m2/g)	zeigt	bis	zu	Rissverlängerungen	von	1000	µm	noch	gering	hö-
here	Werte,	 stimmt	 jedoch	ab	dieser	Rissverlängerung	mit	den	Werten	
des	 Komposites	 mit	 dem	 gröberen	 SiC-Pulver	 (Partikeloberfläche:	
5	m2/g)	überein.	Dabei	ist	zu	beachten,	dass	die	Auswertemethoden	erst	
ab	einer	Rissverlängerung	von	𝑎 > 2	𝑅	Gültigkeit	besitzen.	Aus	dem	Boh-
rungsdurchmesser	 von	 1	mm	 ergibt	 sich	 daraus	 eine	 Gültigkeit	 ab	
1000	µm.	 Die	 auf	 Basis	 dieser	 Ergebnisse	 ermittelten	 Bruchzähigkeits-
werte	bei	einer	Rissverlängerung	von	2000	µm	sind	in	Tabelle	9	darge-
stellt.		
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Abbildung	42:	Darstellung	der	über	die	DCDC-Methode	ermittelten	
R-Kurven	für	Siliziumnitrid	und	Komposite	mit	unter-
schiedlichen	SiC-Pulveroberflächen	

	 	 Bruchzähigkeit	[MPa√m]	 	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	
SiC-Partikeloberfläche:	5	m2/g	

5,3	 	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	
SiC-Partikeloberfläche:	15	m2/g	

5,2	 	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	
SiC-Partikeloberfläche:	25	m2/g	

5,4	 	

Tabelle	9:	Gegenüberstellung	der	Bruchzähigkeiten	für	Komposite	
mit	unterschiedlichen	SiC-Partikeloberflächen,	welche	mit-
tels	der	DCDC-Methode	ermittelt	wurden	
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4.2.3.3 DCDC-Messung	unter	schwellender	Belastung	

Bei	der	DCDC-Messung	unter	schwellender	Belastung	erfolgt	die	Untersu-
chung	des	Rissfortschrittes	bei	einer	wechselnden	Druckbeanspruchung.	
Die	DCDC-Probe	wird	zyklisch	belastet	und	der	Rissfortschritt	nach	ge-
wissen	Zyklenzahlen	untersucht.	Die	Bestimmung	des	Risswiderstandes	
erfolgt	mit	der	in	Kapitel	3.3.4.3	dargestellten	modifizierten	Auswertefor-
mel	(3-21),	basierend	auf	der	Formel	von	He	et	al.	

Nach	wiederholtem	Be-	 und	Entlasten	der	Probe	 ist	 eine	 Zunahme	der	
Risslänge	zu	beobachten.	Dies	resultiert	in	einer	Abnahme	der	ermittelten	
Bruchzähigkeit	mit	steigender	Rissverlängerung.	In	Abbildung	43	sind	die	
Risswiderstandskurven	für	eine	Siliziumnitridkeramik	bei	einer	kontinu-
ierlichen	Lasterhöhung	sowie	unter	einer	schwellenden	Belastung	gegen-
übergestellt.	Es	ist	zu	beachten,	dass	für	den	Test	unter	schwellender	Be-
lastung	nach	dem	Initialriss	eine	kontinuierliche	Lasterhöhung	gewählt	
wird,	damit	sich	der	Riss	vollständig	ausbilden	kann.	In	diesem	Stadium	
liegt	 eine	 gute	Übereinstimmung	 zwischen	beiden	Kurven	vor.	Ab	dem	
Moment	der	vollständigen	Rissausbildung	und	dem	damit	verbundenen	
Erreichen	des	Plateauwertes	wird	das	Lastniveau	nicht	mehr	erhöht,	son-
dern	die	Kraft	zwischen	dem	vorliegenden	Niveau	und	200	N	variiert.	Im	
vorliegenden	Fall	wird	eine	vollständige	Rissausbildung	bei	einer	Rissver-
längerung	von	487,7	µm	sowie	einer	Last	von	11000	N	erreicht.	Somit	er-
folgt	die	anschließende	wechselnde	Druckbelastung	zwischen	200	N	und	
11000	N.	Der	Wechsel	von	einer	kontinuierlichen	Lasterhöhung	und	der	
schwellenden	Belastung	ist	in	der	R-Kurve	deutlich	zu	erkennen,	da	es	ab	
diesem	Moment	zu	einem	Abfall	der	Bruchzähigkeit	mit	steigendem	Riss-
fortschritt	kommt.		
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Abbildung	43:	Risswiderstandskurve	für	eine	Si3N4-Probe	bei	konti-
nuierlicher	Lasterhöhung	sowie	unter	schwellender	
Belastung	
Durch	die	schwellende	Belastung	kommt	es	zu	einer	
Abnahme	des	Risswiderstandes.	

Dabei	nimmt	die	Zunahme	der	Rissverlängerung	mit	steigenden	Zyklen-
zahlen	 signifikant	 ab.	 In	 Abbildung	 44	 sind	 exemplarische	 Bruchzähig-
keitsverläufe	in	Abhängigkeit	der	Zyklenzahl	dargestellt.	Hier	sind	die	re-
sultierenden	 Kurven	 des	 reinen	 Siliziumnitrides	 und	 eines	 Komposites	
mit	einem	SiC-Gehalt	von	20	Vol.-%	gegenübergestellt.	Die	Ergebnisse	zei-
gen,	dass	es	bei	geringen	Zyklenzahlen	zu	einer	deutlichen	Abnahme	der	
Bruchzähigkeit	kommt.	Mit	steigenden	Zyklenzahlen	nimmt	dieser	Effekt	
immer	weiter	ab	und	die	Kurve	nähert	sich	einem	minimalen	Risswider-
standswert	an.		
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Neben	Proben	mit	reinem	Siliziumnitrid	wurden	auch	die	Siliziumnitrid-
/Silziumkarbidkomposite	mit	dieser	Methode	untersucht.	Die	Komposit-
werkstoffe	zeigen	ein	zum	Siliziumnitrid	vergleichbares	Verhalten.	Wie	in	
Kapitel	4.2.3.2	dargestellt,	verfügen	sie	jedoch	über	ein	geringeres	Bruch-
zähigkeitsniveau.	Aufgrund	der	Unterschiede	in	den	Plateauwerten	liegen	
die	Kurven	für	die	Komposite	unterhalb	der	des	reinen	Siliziumnitrides.	

	

Abbildung	44:	Risswiderstandsentwicklung	in	Abhängigkeit	der	Zyk-
lenzahl	bei	schwellender	Belastung	
Die	Reduktion	des	Risswiderstandes	nimmt	mit	stei-
gender	Zyklenzahl	ab.	

4.2.4 Untersuchung	der	Rissausbreitung	

Anhand	der	DCDC-Proben	ist	es	möglich	das	Risswachstum	in	Bezug	auf	
die	Mikrostruktur	zu	analysieren.	Hierfür	werden	die	DCDC-Proben	nach	
dem	Versuch	im	Rasterelektronenmikroskop	untersucht.	In	Abbildung	45	
ist	 ein	 exemplarisches	 REM-Bild	 eines	 Komposites	 mit	 20	Vol.-%	 SiC	
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abgebildet.	Die	hellen	Bereiche	stellen	das	Siliziumkarbid	und	die	dunklen	
Bereiche	 das	 Siliziumnitrid	 dar.	 Bei	 der	 Betrachtung	 des	 Risses	 in	 der	
Mitte	zeigt	sich,	dass	dieser	zwar	teilweise	durch	die	Siliziumnitridkörner	
verläuft,	die	Siliziumkarbidkörner	jedoch	nicht	geschnitten	werden.	Der	
Riss	verläuft	zu	großen	Teilen	in	der	Grenzfläche	zwischen	den	einzelnen	
Körnern.	Dabei	lässt	sich	eine	Ablenkung	des	Risses	beobachten.	

	

Abbildung	45:	REM-Bild	des	Rissverlaufes	einer	DCDC-Probe	eines	
Komposites	mit	20	Vol.-%	SiC	nach	dem	Versuch	
Die	SiC-Körner	werden	nicht	geschnitten,	sondern	um-
gangen.	

Um	die	Ablenkung	des	Risses	in	Abhängigkeit	des	Siliziumkarbidgehaltes	
quantifizieren	 zu	 können,	 wurde	 der	 Rissverlauf	 auf	 einer	 Länge	 von	
500	µm,	ausgehend	von	der	Rissspitze,	analysiert.	Dies	erfolgt	mit	dem	in	
Kapitel	3.3.5	dargestellten	Prozess.	

Daraus	 resultieren	 die	 in	 Abbildung	 46	 dargestellten	 Diagramme.	 Hier	
sind	die	Ergebnisse	des	reinen	Siliziumnitrides	denen	der	Komposite	mit	
SiC-Gehalten	 von	 20	Vol.-%,	 30	Vol.-%	 und	 50	Vol.-%	 SiC	 gegenüberge-
stellt.	Die	Diagramme	zeigen	die	Abweichung	des	durch	die	Rissauswer-
tung	ermittelten	Rissverlaufs	von	der	Mittelachse.	Die	Datenpunkte	wur-
den	 anhand	 ihrer	 Abweichung	 in	 Klassen	 eingeteilt	 und	 graphisch	
dargestellt.	Darüber	hinaus	wurde	die	Normalverteilung	aus	den	Daten	
ermittelt	und	in	das	Diagramm	eingefügt.	
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Es	ist	zu	erkennen,	dass	der	sich	durch	das	Siliziumnitrid	bewegende	Riss	
über	eine	Rissablenkung	von	bis	zu	1,75	µm	verfügt.	Vergleicht	man	dies	
nun	mit	den	Ergebnissen	der	Komposite	mit	20	Vol.-%	und	30	Vol.-%	SiC,	
zeigt	sich,	dass	die	Zugabe	von	Siliziumkarbid	zu	geringeren	Rissablen-
kungen	führt.	So	verfügt	der	Komposit	mit	20	Vol.-%	SiC	über	eine	maxi-
male	Rissablenkung	von	1,5	µm	und	bei	30	Vol.-%	SiC	von	über	1	µm.		

	 	

	 	

Abbildung	46:	Darstellung	der	Rissabweichung	von	der	Mittelachse	
und	der	resultierenden	Normalverteilung	für	eine	Silizi-
umnitridkeramik	und	verschiedene	Kompositwerk-
stoffe	
Die	Rissablenkung	wird	vom	SiC-	und	Additivanteil	be-
einflusst.		

Der	Komposit	mit	einem	Siliziumkarbidgehalt	von	50	Vol.-%	verfügt	wie-
derum	 über	 größere	 maximale	 Abweichungen	 des	 Risses	 von	 der	
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Mittelachse.	 Hierbei	 muss	 berücksichtigt	 werden,	 dass	 diese	 Variante	
über	einen	erhöhten	Gesamtadditivgehalt	von	10	Ma.-%	verfügt.	Sie	zeigt	
vergleichbare	Rissabweichungen	zu	dem	Kompositen	mit	20	Vol.-%	SiC.	
Dies	 lässt	 sich	deutlich	 in	Abbildung	47	erkennen,	 in	der	die	 einzelnen	
Kurven	überlagert	dargestellt	sind.	

	

Abbildung	47:	Gegenüberstellung	der	Normalverteilung	der	Rissab-
weichung	von	der	Mittelachse	für	Siliziumnitrid	und	
für	Komposite	mit	unterschiedlichem	SiC-Anteil	

Welchen	Einfluss	die	SiC-Partikelgröße	auf	die	Rissablenkung	hat,	 lässt	
sich	in	Abbildung	48	erkennen.	Hier	sind	die	resultierenden	Normalver-
teilungen	der	Rissabweichungen	von	Kompositen	mit	einem	Siliziumkar-
bidanteil	 von	 20	Vol.-%	 und	 unterschiedlichen	 Partikeloberflächen	 ge-
genübergestellt.	Dabei	wird	deutlich,	dass	es	bezüglich	der	Rissablenkung	
keinen	 Unterschied	 zwischen	 der	 Standardvariante	 mit	 einer	 Partikel-
oberfläche	von	15	m2/g	und	der	des	groben	Pulvers	mit	einer	Oberfläche	
von	5	m2/g	gibt.	Beide	zeigen	eine	maximale	Rissablenkung	von	1,5	µm	
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und	eine	hohe	Übereinstimmung	bezüglich	der	 resultierenden	Normal-
verteilungen.	Die	Verwendung	eines	feinen	Siliziumkarbidpulvers	mit	ei-
ner	Partikeloberfläche	von	25	m2/g	führt	jedoch	zu	einem	abweichenden	
Verhalten.	Hier	bewegt	sich	der	Riss	in	einem	größeren	Bereich	von	bis	zu	
1,75	µm	um	die	Mittelachse,	was	in	einer	deutlich	flacheren	Normalver-
teilung	resultiert.	

	

Abbildung	48:	Darstellung	der	Normalverteilung	der	Rissabweichung	
von	der	Mittelachse	für	Komposite	mit	einem	SiC-Ge-
halt	von	20	Vol.-%	und	unterschiedlichen	SiC-Partikel-
oberflächen	

4.2.5 Festigkeit	

Zur	Untersuchung	des	Versagensverhaltens	wurden	Festigkeitsmessun-
gen	mithilfe	 von	 4-Punkt-Biegeversuchen	 durchgeführt.	 Die	 Ergebnisse	
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der	statistischen	Auswertung	sind	in	einem	Weilbull-Diagramm	in	Abbil-
dung	49	dargestellt.	Die	Kompositkeramiken	zeigen	im	Vergleich	zum	rei-
nen	Siliziumnitrid	geringere	Festigkeiten.	Es	lässt	sich	bei	den	Komposi-
ten	 mit	 20	Vol.-%	 und	 30	Vol.-%	 SiC	 eine	 Abnahme	 der	 Festigkeit	 mit	
steigendem	 Siliziumkarbidgehalt	 feststellen	 [117].	 Die	 Komposite	 mit	
40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	SiC	verfügen	demgegenüber	über	höhere	charak-
teristische	 Festigkeiten.	 Eine	 mögliche	 Ursache	 könnte	 hierbei	 der	 er-
höhte	Additivgehalt	von	10	Ma.-%	dieser	Keramiken	sein.	

	

Abbildung	49:	Weibull-Diagramm	der	Festigkeiten	von	Siliziumnitrid	
und	Kompositwerkstoffen	

Die	 charakteristischen	 Festigkeiten	 und	 die	m-Werte	 sind	 in	 Tabelle	 1	
dargestellt.	Bei	der	Betrachtung	der	m-Werte,	die	ein	Maß	für	die	Streu-
ung	der	Messwerte	darstellen,	lässt	sich	ein	deutlicher	Unterschied	zwi-
schen	der	Siliziumnitridkeramik	und	den	Kompositen	beobachten.	Liegt	
der	m-Wert	bei	der	Siliziumnitridkeramik	bei	12,12,	so	zeigen	die	Kom-
posite	 deutlich	 geringere	 Werte	 im	 Bereich	 von	 8,30	 und	 9,68.	 Die	
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Siliziumnitridkeramik	 verfügt	 somit	 über	 eine	 kleinere	 Streuung	 der	
Messwerte.	

	 	 σ0	[MPa]	 m	

	 Si3N4	 950	 12,12	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	 806	 8,61	

	 Si3N4	+	30	Vol.-%	SiC	 713	 8,81	

	 Si3N4	+	40	Vol.-%	SiC	 845	 9,68	

	 Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	 877	 8,30	

Tabelle	10:	Charakteristische	Festigkeit	und	m-Wert	des	Silizi-
umnitrides	und	der	Kompositwerkstoffe	

4.3 Tribologische	Eigenschaften	

Im	folgenden	Kapitel	werden	die	Ergebnisse	der	tribologischen	Untersu-
chungen	für	die	hergestellten	Keramiken	erläutert.	Diese	wurden	in	Zu-
sammenarbeit	mit	dem	Institut	für	Angewandte	Materialien	–	Computati-
onal	Materials	Science	von	Dr.	Paul	Schreiber	durchgeführt.	Die	Versuche	
wurden	im	Hinblick	auf	die	zu	erwartenden	tribologischen	Belastungen	in	
einer	Benzinkraftstoffpumpe	ausgewählt.	Es	handelt	sich	dabei	um	Versu-
che	mit	reversierendem	Gleitkontakt,	einerseits	bei	einer	geringen	Hub-
länge	von	200	µm,	andererseits	bei	einer	großen	Hublänge	von	5	mm.	

Für	den	reversierenden	Gleitkontakt	bei	geringen	Hublängen	kommt	das	
Labortribometer	Optimol	SRV	zur	Anwendung.	Dabei	wird	ein	Metallstift	
mit	einer	balligen	Kontaktfläche,	bestehend	aus	100Cr6,	gegen	die	zu	prü-
fenden	Werkstoffe	bewegt.	Als	Referenz	wurden	hierbei	neben	den	Kera-
miken	 auch	 metallische	 Werkstoffe	 untersucht,	 die	 in	 der	



4.3 Tribologische Eigenschaften 

111 

Kraftstoffpumpe	üblicherweise	Anwendung	finden.	In	Abbildung	50	sind	
die	Reibwerte	für	die	Stähle	100Cr6	und	16MnCr5	sowie	für	Siliziumnitrid	
in	 Abhängigkeit	 der	 Versuchszeit	 dargestellt.	 Bei	 den	 Stahlpaarungen	
zeigt	sich	ein	starker	Reibwertanstieg	bei	Versuchsbeginn.	Nach	einer	Ein-
laufzeit	fallen	die	Reibwerte	deutlich	ab,	wobei	es	während	des	Versuches	
zu	 Reibungshochlagen	 kommt.	 Im	 Vergleich	 dazu	 werden	 bei	 der	
100Cr6/Si3N4-Paarung	über	den	gesamten	Versuchszeitraum	sehr	nied-
rige	Reibwerte	festgestellt.	Der	niedrigste	Reibwert	liegt	bei	0,1	und	wird	
zu	Beginn	des	Versuches	gemessen.	Mit	zunehmender	Versuchszeit	steigt	
bei	der	Stahl/Siliziumnitrid-Paarung	der	Reibwert	kontinuierlich	an,	 so	
dass	er	ab	einer	Versuchszeit	von	>55	min	weitestgehend	oberhalb	des	
Reibwertes	 der	 100Cr6/16MnCr5-Paarung	 liegt.	 Die	 minimalen	 Reib-
werte	 für	die	Kontaktkombination	von	100Cr6/16MnCr5	 liegen	 im	Be-
reich	 von	 0,11	 und	 damit	 auf	 vergleichbarem	 Niveau,	 wobei	 Maximal-
werte	von	0,37	erreicht	werden.	Für	die	Selbstpaarung	von	100Cr6	liegen	
die	minimalen	Reibwerte	 leicht	über	denen	des	100Cr6/16MnCr5-Kon-
taktes.	Der	maximale	Wert	von	0,25	liegt	hingegen	deutlich	darunter.	
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Abbildung	50:	Reibwerte	gegenüber	der	Zeit	für	Metall/Metall-Mate-
rialpaarungen	im	Vergleich	zu	einer	Metall/Si3N4-Paa-
rung	
Die	Metallpaarungen	zeigen	ein	deutliches	Einlaufver-
halten.	Im	weiteren	Versuchsablauf	kommt	es	teil-
weise	zum	Fressen.	

In	Abbildung	51	 sind	Profilaufnahmen	der	Kontaktflächen	des	100Cr6-
Metallstiftes	und	des	100Cr6-Prüfkörpers,	die	nach	dem	Versuch	angefer-
tigt	wurden,	dargestellt.	Auf	ihnen	lässt	sich	ein	deutlicher	Verschleiß	des	
Metallstiftes	und	des	Prüfkörpers	erkennen,	wobei	es	zu	einem	Material-
übertrag	auf	die	Prüfplatte	kommt.		
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Abbildung	51:	Aufnahme	des	Oberflächenprofils	eines	aus	100Cr6	

bestehenden	Metallstiftes	(links)	sowie	der	aus	
100Cr6	bestehenden	Prüfplatte	(rechts)	
Dabei	ist	deutlicher	Verschleiß	sichtbar.	

Die	Reibwerte	des	Tribometerversuches	für	die	Keramiken	sind	in	Abbil-
dung	52	dargestellt.	Die	Keramiken	zeigen	im	Allgemeinen	Reibwerte,	die	
deutlich	 unter	 denen	 der	Metallvariante	 liegen.	 Dies	 betrifft	 zu	 Beginn	
auch	die	Siliziumnitridkeramik,	die	jedoch	nach	einem	starken	Abfall	der	
Reibwerte	zu	Beginn	des	Versuches	einen	Reibwertanstieg	verzeichnet.	
Es	ist	zu	erwarten,	dass	sich	dieser	Trend	in	Richtung	zu	höheren	Reib-
werten	fortsetzt.	

Auch	die	Kompositwerkstoffe	zeigen	zu	Beginn	ein	Einlaufverhalten,	das	
durch	einen	starken	Abfall	und	einen	darauffolgenden	Wiederanstieg	der	
Reibwerte	gekennzeichnet	ist.	Im	Vergleich	zu	der	Siliziumnitridkeramik	
liegen	die	Werte	zu	 jeder	Zeit	unter	denen	der	Metalle	und	zeigen	eine	
kontinuierliche	Abnahme.	Mit	steigendem	Siliziumkarbidgehalt	wird	für	
den	Einlaufprozess	eine	längere	Zeit	benötigt.	So	liegt	die	Einlaufzeit	bei	
einem	Anteil	von	10	Vol.-%	SiC	bei	6	min,	bei	20	Vol.-%	bei	7	min	und	bei	
30	Vol.-%	bei	16	min.	Anschließend	zeigen	alle	Kompositkeramiken	 fal-
lende	Reibwertkurven.	Den	größten	Abfall	der	Reibwerte	zeigt	hierbei	die	
Keramik	mit	einem	Anteil	von	10	Vol.-%	SiC.	
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Abbildung	52:	Reibwerte	für	Metall/Keramik-Materialpaarungen	in	

Abhängigkeit	der	Zeit	
Si3N4	zeigt	im	Gegensatz	zu	den	Kompositen	einen	
steigenden	Reibwert	über	der	Zeit.		

	 	

Abbildung	53:	Aufnahme	des	Oberflächenprofils	eines	aus	100Cr6	
bestehenden	Metallstiftes	(links)	sowie	der	aus	Si3N4	+	
10	Vol.-%	SiC	bestehenden	Prüfplatte	(rechts)	
Hier	ist	ein	nur	sehr	geringer	Verschleiß	erkennbar.	



4.3 Tribologische Eigenschaften 

115 

Die	3D-Aufnahmen	der	Oberfläche	nach	dem	Versuch	sind	in	Abbildung	
53	abgebildet.	Hierbei	lassen	sich	auf	der	Oberfläche	des	aus	100Cr6	be-
stehenden	Metallstiftes	noch	die	Riefen	des	Herstellungsprozesse	ausma-
chen,	es	hat	somit	kein	erkennbarer	Verschleiß	stattgefunden.	Auch	die	
zugehörige	Keramikplatte	zeigt	einen	sehr	geringen	Verschleiß.	

Um	einen	Vergleich	der	Materialien	vornehmen	zu	können,	wurden	die	
Reibwerte	durch	eine	Mittelung	der	Messwerte	in	den	letzten	5	min	der	
Messung	bestimmt.	Der	Einfluss	von	Einlaufeffekten	ist	dadurch	gering.	
Die	resultierenden	Reibwerte	sind	in	Abbildung	54	dargestellt.	

	 		
Abbildung	54:	Darstellung	der	gemittelten	Reibwerte	verschiedener	

Werkstoffe	in	den	letzten	5	min	des	Versuches,	getes-
tet	im	Kontakt	mit	einem	aus	100Cr6	bestehend	Me-
tallstift		
Der	Reibwert	von	Si3N4	liegt	im	Bereich	der	Metallpaa-
rungen,	die	Werte	der	Komposite	liegen	deutlich	da-
runter.	
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Den	höchsten	Reibwert	zeigt	dabei	der	Stahl	100Cr6,	gefolgt	von	der	Sili-
ziumnitridkeramik.		

Im	Vergleich	dazu	verfügen	die	Kompositwerkstoffe	über	deutlich	gerin-
gere	Reibwerte,	wobei	der	Komposit	mit	einem	Anteil	von	10	Vol.-%	SiC	
die	niedrigsten	Werte	aufweist.	Eine	weitere	Erhöhung	des	Siliziumkar-
bidanteils	geht	mit	einem	Anstieg	der	Reibwerte	einher.	

Die	Untersuchung	des	Reibverhaltens	in	Selbstpaarung	bei	größeren	Hub-
längen	von	5	mm	erfolgt	mit	dem	Langhubtribometer	mit	einem	Multifre-
quenztest	 in	Eigenpaarung.	Die	resultierenden	Reibwerte	sind	 in	Abbil-
dung	55	gegenübergestellt.	Hierbei	zeigt	sich	eine	größere	Streuung	der	
Messwerte,	da	etwaige	Unebenheiten	der	Probenoberfläche	einen	größe-
ren	Einfluss	auf	das	Messergebnis	haben.	Für	die	Selbstpaarung	des	Stah-
les	100Cr6	trat	teilweise	Fressen	mit	sehr	großen	Verschleißwerten	auf,	
wodurch	 in	diesem	Fall	keine	vollständige	Versuchsdurchführung	mög-
lich	war.		
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Abbildung	55:	Darstellung	der	gemittelten	Reibwerte	verschiedener	

Werkstoffe	in	Selbstpaarung	bei	einer	Hublänge	von	
5	mm	
Die	Komposite	mit	geringen	SiC	Gehalten	verfügen	
über	die	besten	Reibeigenschaften.	

Die	Keramiken	zeigen	auch	in	diesem	Versuch	deutlich	niedrigere	Reib-
werte	als	die	Stahlpaarung.	Zwischen	den	Keramiken	erkennt	man	hierbei	
einen	vergleichbaren	Trend	zu	den	Versuchen	bei	kurzen	Hüben.	Dabei	
verfügt	 das	 Siliziumnitrid	 bei	 den	 Keramiken	 über	 die	 höchsten	 Reib-
werte.	Die	Werte	der	Komposite	 liegen	darunter,	wobei	geringe	SiC-Ge-
halte	von	10	Vol.-%	und	20	Vol.-%	SiC	zu	einem	besseren	Reibverhalten	
führen.		

Allgemein	zeigen	die	tribologischen	Untersuchungen,	dass	die	Keramiken	
den	getesteten	Metallen	tribologisch	überlegen	sind.	Dabei	verfügen	die	
Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	über	ein	deutlich	bes-
seres	Gleit-	und	Verschleißverhalten	als	die	reine	Siliziumnitridkeramik.	





 

119 

5 Diskussion	

In	diesem	Kapitel	werden	die	Ergebnisse	der	Werkstoffentwicklung	und	
der	Werkstoffcharakterisierung	diskutiert.	Der	Schwerpunkt	liegt	hierbei	
auf	 dem	Einfluss	des	 Siliziumkarbids	 auf	 die	Entwicklung	der	 Silizium-
nitridmikrostruktur	 und	 die	 daraus	 resultierenden	 Auswirkungen	 auf	
mechanische	und	tribologische	Eigenschaften.		

5.1 Pulveraufbereitung	

Der	 Pulveraufbereitungsprozess	 hat	 das	 Ziel,	 eine	 homogene	 Vermi-
schung	des	Siliziumnitridpulvers	mit	den	Sinteradditiven	zu	erreichen	so-
wie	Agglomerate	aufzubrechen,	um	ein	sinterfähiges	Pulver	herzustellen.	
Die	Pulveraufbereitung	mithilfe	einer	dualen	asymmetrischen	Zentrifuge	
stellt	hierbei	einen	neuen	Ansatz	für	diesen	Prozess	dar.	Aufgrund	der	An-
ordnung	der	Rotationsachsen	und	der	hohen	Rotationsgeschwindigkeiten	
von	bis	zu	2100	U/min	wird	das	Medium	gegen	sich	selbst	geschert.	Einen	
großen	Vorteil	zu	den	bisher	Anwendung	findenden	Pulveraufbereitungs-
methoden	stellt	die	deutlich	kürzere	Prozesszeit	dar.	Durch	die	Abwesen-
heit	von	jeglichem	Mahlaggregat	kann	darüber	hinaus	ein	Abrieb	von	die-
sem	 und	 damit	 eine	 Quelle	 für	 Pulververunreinigungen	 vermieden	
werden.	Dies	und	die	sehr	gute	Homogenisierung	der	Pulver	führt	zu	einer	
erhöhten	Transluzens	der	Sinterkörper	im	Vergleich	zu	Proben,	bei	denen	
während	des	Herstellungsprozesses	eine	Planetenkugelmühle	verwendet	
wird.	

Bei	der	Pulveraufbereitung	mit	der	dualen	asymmetrischen	Zentrifuge	ist	
es	von	entscheidender	Bedeutung,	eine	sehr	hohe	Viskosität	der	zu	pro-
zessierenden	Suspension	einzustellen.	Nur	so	werden	Scherkräfte	inner-
halb	der	Suspension	erzeugt,	die	zu	einem	Mahl-	und	Mischprozess	füh-
ren.	Das	Verhältnis	von	Isopropanol,	welches	als	Lösungsmittel	fungiert,	
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und	dem	Pulver	liegt	dabei	im	Bereich	von	1:3,	variiert	jedoch	je	nach	den	
verwendeten	 Pulvern.	 Durch	 die	 unterschiedlichen	 Partikelgrößen	 und	
die	damit	einhergehenden	Pulveroberflächen	der	Pulver	variieren	die	Lö-
sungsmittelmengen,	die	für	die	vollständige	Benetzung	der	Partikel	benö-
tigt	werden.	 Der	 Energieeintrag	während	 des	 Prozesses	 führt	 zu	 einer	
deutlichen	Erwärmung	der	Suspension.	Dies	geht	mit	einem	Druckanstieg	
innerhalb	der	geschlossenen	Kunststoffbehälter	einher,	in	denen	sich	die	
Suspension	während	des	Prozesses	befindet.	Dies	bedingt,	dass	der	Misch-
prozess	 in	Sequenzen	von	maximal	1	min	unterteilt	werden	muss,	zwi-
schen	denen	ein	Druckabbau	vorgenommen	wird.		

Die	Ergebnisse	in	Kapitel	4.1.2	zeigen,	dass	die	duale	asymmetrische	Zent-
rifuge	für	die	Pulveraufbereitung	des	Siliziumnitrides	eine	exzellente	Al-
ternative	zu	den	üblichen	Aufbereitungsverfahren,	zum	Beispiel	in	einer	
Kugelmühle	oder	in	einem	Attritor,	darstellt.	

Bei	den	in	Abbildung	19	gezeigten	Partikelgrößenverteilungen	des	Silizi-
umnitridausgangspulvers	 und	 der	 Additive	 ist	 zu	 erkennen,	 dass	 diese	
über	geringe	Partikelgrößen	mit	einem	d50-Wert	im	Bereich	von	1	µm	und	
über	eine	nahezu	monomodale	Größenverteilung	mit	nur	einem	geringen	
Anteil	an	größeren	Agglomeraten	verfügen.	Der	Fokus	bei	der	Pulverauf-
bereitung	zur	Herstellung	eines	sinterfähigen	Siliziumnitridpulvers	liegt	
damit	auf	der	Herstellung	einer	homogenen	Pulvermischung	und	weniger	
auf	dem	Aufbrechen	von	harten	Agglomeraten.		

Nach	 den	 Pulveraufbereitungsprozessen	 lässt	 sich	 bei	 der	 Betrachtung	
der	 Partikelgrößenverteilung	 nur	 ein	 minimaler	 Unterschied	 zwischen	
den	resultierenden	Pulvern	nach	einem	achtstündigen	Mahlprozess	in	ei-
ner	Planetenkugelmühle	und	einem	achtminütigen	Prozess	in	der	dualen	
asymmetrischen	 Zentrifuge	 feststellen.	 Die	 vorhandenen	 Agglomerate	
lassen	sich	in	diesem	Fall	mit	der	Zentrifuge	aufbrechen.	Für	den	Sinter-
prozess	muss	vor	allem	eine	homogene	Vermischung	der	Ausgangspulver	
erreicht	werden,	wofür	dieser	Prozess	prädestiniert	ist.		
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Eine	Pulveraufbereitung	mit	Hilfe	der	dualen	asymmetrischen	Zentrifuge	
wurde	auch	für	die	Herstellung	der	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompo-
sitwerkstoffe	untersucht.		

Hier	lassen	sich	jedoch	mit	diesem	Prozess	keine	ausreichend	sinterfähi-
gen	Pulver	herstellen.	Die	Ursache	dafür	sind	Unterschiede	in	der	Beschaf-
fenheit	 der	 Ausgangspulver.	 Allem	 voran	 hat	 die	 Partikelgrößenvertei-
lung	einen	entscheidenden	Einfluss.	Die	SiC-Pulver	zeigen	eine	bimodale	
Partikelgrößenverteilung	mit	einem	großen	Anteil	an	Agglomeraten	grö-
ßer	10	µm	(siehe	Abbildung	19).	Diese	lassen	sich	mit	der	dual	asymmet-
rischen	Zentrifuge	nicht	aufbrechen,	was	in	der	Partikelgrößenverteilung	
der	resultierenden	Pulver	in	Abbildung	21	deutlich	zu	erkennen	ist.	Nach	
dem	Prozess	 liegt	eine	bimodale	Partikelgrößenverteilung	mit	Partikel-
größen	von	bis	zu	20	µm	vor.	Die	resultierenden	Proben	weisen	dadurch	
unzureichende	Sintereigenschaften	auf,	was	zu	nicht	vollständig	verdich-
teten	Sinterkörpern	führt.		

Aus	diesem	Grund	wurden	 für	die	Herstellung	der	Kompositwerkstoffe	
verschiedene	 Pulveraufbereitungsroutinen	 untersucht.	 Eine	 Aufberei-
tung	mit	der	Planetenkugelmühle	ist	für	Komposite	mit	geringen	Silizium-
karbidanteil	bis	zu	20	Vol.-%	möglich.	Der	Energieeintrag	reicht	 jedoch	
nicht	aus,	um	bei	Kompositen	mit	höheren	SiC-Anteilen	in	einer	akzeptab-
len	 Zeit	 ein	 ausreichend	 sinterfähiges	 Pulver	 herzustellen.	 Aus	 diesem	
Grund	erfolgt	die	Aufbereitung	schlussendlich	mithilfe	eines	Attritors.	Un-
ter	der	Verwendung	von	2	mm	Siliziumnitridkugeln	und	einer	Mahldauer	
von	 6	h	werden	 die	 Agglomerate	 des	 Siliziumkarbidpulvers	 vollständig	
aufgebrochen.	 Der	 Vorteil	 der	 Pulveraufbereitung	mittels	 Attritor	 statt	
mit	einer	Planetenkugelmühle	liegt	im	höheren	Energieeintrag,	der	nötig	
ist,	um	ein	homogenes	Pulver	herzustellen.	Darüber	hinaus	finden	beim	
Attritorprozess	 Mahlkugeln	 mit	 2	mm	 Durchmesser	 Anwendung.	 Dies	
führt	während	des	Prozesses	zu	deutlich	mehr	Kugelkontakten	als	bei	der	
Planetenkugelmühle	mit	Kugeln	 von	7	mm	Durchmesser,	wodurch	 sich	
kleinere	Endpartikelgrößen	erreichen	lassen.		
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Die	resultierenden	Kompositpulver	verfügen	über	eine	monomodale	Par-
tikelgrößenverteilung	und	eine	mittlere	Partikelgröße	kleiner	1	µm.	Da-
mit	lassen	sich	mittels	eines	Gasdrucksinterprozesses	vollständig	dichte	
Kompositwerkstoffe	mit	einem	Siliziumkarbidgehalt	von	bis	zu	50	Vol.-%	
SiC	herstellen.	

5.2 Additivsystem	für	die	Herstellung	von	
Siliziumnitrid-/	
Siliziumkarbidkompositwerkstoffen	

Das	Sintern	von	Siliziumnitridkeramiken	ist	nur	bei	der	Verwendung	von	
Additiven	möglich.	So	wird	das	Sinterverhalten	von	auf	Siliziumnitrid	ba-
sierenden	Keramiken	neben	der	Partikelgröße	und	einer	homogenen	Pul-
vermischung	 entscheidend	 von	 der	 Zusammensetzung	 des	 Additivsys-
tems	 bestimmt.	 Aus	 diesem	 Grund	 wurden	 für	 die	 Herstellung	 der	
Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	 verschiedene	 Addi-
tivsysteme	auf	ihre	Eignung	untersucht.	Die	Herausforderung	besteht	da-
rin,	Additivsysteme	zu	finden,	die	ein	Sintern	des	Siliziumnitrides	ermög-
lichen	 und	 darüber	 hinaus	 über	 eine	 Kompatibilität	 zu	 Siliziumkarbid	
verfügen.	

Untersucht	wurden	drei	Systeme,	bestehend	aus	Magnesiumoxid	(MgO)/	
Yttriumoxid	(Y2O3),	 Siliziumoxid	(SiO2)/Yttriumoxid	 sowie	 Alumini-
umoxid	(Al2O3)/Yttriumoxid	 [116].	 Es	 können	 mit	 allen	 drei	 Systemen	
dichtsinternde	Siliziumnitridkeramiken	hergestellt	werden.	Das	Hinzufü-
gen	des	Siliziumkarbides	verändert	das	Sinterverhalten	jedoch	maßgeb-
lich	[53].	Darüber	hinaus	kann	das	MgO	zur	Zersetzung	des	Siliziumkarbi-
des	 führen,	 was	 auch	 in	 den	 Kompositwerkstoffen	 beobachtet	 werden	
kann	[120].	Dicht	sinternde	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite	las-
sen	sich	dadurch	nur	mit	einem	Additivsystem	bestehend	aus	Alumini-
umoxid	und	Yttriumoxid	herstellen.		
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Weiterhin	 beinhaltet	 die	 sich	 während	 des	 Sinterprozesses	 bildende	
oxinitridische	Glasphase	einen	Anteil	an	Siliziumoxid	(SiO2),	welcher	bei	
der	 Additivsystementwicklung	 berücksichtigt	 werden	 muss.	 Das	 Silizi-
umoxid	befindet	sich	auf	der	Oberfläche	der	Siliziumnitrid-	und	Silizium-
karbidausgangspulver.	Es	wird	durch	Oxidation	in	Verbindung	mit	Luft-
sauerstoff	an	der	Pulveroberfläche	gebildet	und	ist	aus	diesem	Grund	von	
der	Größe	der	Partikeloberfläche	abhängig	[16].	Die	Siliziumoxidanteile	
wurden	auf	der	Basis	der	in	Kapitel	4.1.1	dargestellten	Sauerstoffanalysen	
berechnet.	

Entscheidend	für	das	Sinterverhalten	sind	nicht	nur	die	Art	der	verwen-
deten	 Additive,	 sondern	 auch	 die	 Anteile	 der	 Additive,	 da	 diese	 den	
Schmelzpunkt	der	entstehenden	oxinitridischen	Glasphase	entscheidend	
beeinflussen.	Dieser	Zusammenhang	wird	im	ternären	Phasendiagramm	
von	 SiO2/Al2O3/Y2O3	sichtbar.	 So	 führen	 schon	 geringe	 Variationen	 der	
Additivanteile	zu	deutlichen	Änderungen	der	Schmelztemperatur	der	ent-
stehenden	Glasphase	und	damit	einhergehend	der	Sintertemperatur.	 In	
Abbildung	56	ist	das	Phasendiagramm	nach	Bondar	et	al.	für	ein	System,	
bestehend	aus	3,5	Ma.-%	Al2O3	und	3	Ma.-%	Y2O3,	dargestellt.	Je	nach	Sili-
ziumnitrid-/Siliziumkarbidanteil	 liegt	 der	 SiO2-Gehalt	 in	 Bezug	 auf	 das	
Additivsystem	im	Bereich	von	27,7	Ma.-%	bei	reinem	Siliziumnitrid	und	
18,6	Ma.-%	 für	einen	Kompositen	mit	50	Vol.-%	SiC.	Die	Zusammenset-
zungen	variieren	dabei	auf	der	in	Abbildung	56	gekennzeichneten	Linie.	
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Abbildung	56:	Ternäres	Phasendiagramm	in	Ma.-%	für	SiO2,	Y2O3	und	
Al2O3	nach	[121].	Die	Additivzusammensetzung	mit	
3	Ma.-%	Y3O2	und	3,5	Ma.-%	Al2O3	folgt	der	grünen	Li-
nie	
Die	SiO2	Menge	ergibt	sich	aus	der	Siliziumoxidmenge	
auf	den	SiC-	und	Si3N4-Partikeln.	

Neben	der	Zusammensetzung	hat	vor	allem	der	Glasphasenanteil	einen	
entscheidenden	Einfluss	auf	das	Sinterverhalten.	Die	Unterschiede	in	den	
resultierenden	Dichten	der	Sinterkörper	in	Abbildung	26	lassen	sich	mit	
Unterschieden	in	den	Schmelztemperaturen	der	Glasphasen	nicht	erklä-
ren.	 Vielmehr	 scheint	 die	 Variation	 des	 Gesamtadditivgehalts	 der	 ent-
scheidende	 Faktor	 zu	 sein.	 Nur	 wenn	 eine	 ausreichende	 Glasphasen-
menge	vorhanden	ist,	können	die	Diffusions-	und	Umlagerungsprozesse	
vollständig	ablaufen	und	die	für	den	Gasdrucksinterprozess	benötigte	ge-
schlossene	Porosität	vor	dem	Druckaufbau	erreicht	werden.		



5.3 Einfluss des Additivsystems und der Atmosphäre auf das Sinterverhalten 

125 

Bei	 den	 Kompositwerkstoffen	wird	 Siliziumnitrid	 durch	 Siliziumkarbid	
ersetzt.	 Da	 das	 Siliziumnitrid	 während	 des	 Flüssigphasensinterns	 teil-
weise	in	Lösung	geht,	reduziert	sich	somit	die	Menge	der	zur	Verfügung	
stehenden	 Flüssigphase	 während	 der	 Verdichtung.	 Aus	 diesem	 Grund	
wird	mit	steigendem	SiC-Gehalt	der	Komposite	ein	größerer	Anteil	an	Ad-
ditiven	für	das	Erreichen	einer	geschlossenen	Porosität	der	Probe	benö-
tigt.	 Dies	 deckt	 sich	mit	 den	 Ergebnissen	 der	 durchgeführten	 Untersu-
chungen,	 die	 einen	 eindeutigen	 Zusammenhang	 zwischen	
Glasphasenanteil	und	Verdichtungsverhalten	gezeigt	haben.	Darüber	hin-
aus	ist	bekannt,	dass	Siliziumkarbid	einen	Einfluss	auf	die	Glasphasenzu-
sammensetzung	haben	kann	und	so	das	Verhältnis	von	Al3O3,	Y2O3	und	
SiO2	angepasst	werden	muss	[93].	

5.3 Einfluss	des	Additivsystems	und	der	
Atmosphäre	auf	das	Sinterverhalten	

Der	Einfluss	des	Additivsystems	wurde	 anhand	 eines	HIP-Dilatometers	
untersucht.	Es	zeigt	sich,	dass	die	Temperatur,	bei	der	die	Verdichtung	be-
ginnt,	hauptsächlich	vom	Additivanteil	abhängig	ist.	So	beginnen	die	Pro-
ben	mit	einem	Anteil	3	Ma.-%	Yttriumoxid	und	3	Ma.-%	bzw.	3,5	Ma.-%	
Aluminiumoxid	bei	der	gleichen	Temperatur	von	1382	°C	zu	verdichten.	
Die	 Probe	 mit	 einem	 Additivanteil	 von	 4,6	Ma.-%	 Yttriumoxid	 und	
5,4	Ma.-%	Aluminiumoxid	verdichtet	hingegen	schon	bei	einer	Tempera-
tur	von	1342	°C.	

Bei	der	Betrachtung	des	Phasendiagramms	in	Abbildung	56	lässt	sich	für	
das	Siliziumnitrid	mit	einem	Additivsystem,	bestehend	aus	3	Ma.-%	Yttri-
umoxid,	 3,5	 Ma.-%	 Aluminiumoxid	 und	 27,7	 Ma.-%	 Siliziumoxid,	 eine	
Schmelztemperatur	der	Glasphase	im	Bereich	von	1600	°C	ermitteln.	Dies	
steht	im	Widerspruch	zu	den	Dilatometermessungen.	Es	ist	jedoch	davon	
auszugehen,	dass	sich	lokale	Glasphasenzusammensetzungen	einstellen,	
die	über	die	minimale,	im	Phasendiagramm	sichtbare	Schmelztemperatur	
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verfügen.	An	diesen	Stellen	beginnt	das	Aufschmelzen	und	damit	die	Ver-
dichtung	über	Teilchenumlagerung.		

Durch	die	Erhöhung	des	Additivgehaltes	nimmt	nicht	nur	die	Glasphasen-
menge	 zu,	 sondern	 es	 kommt	 auch	 zu	 einer	 Veränderung	 des	 Silizi-
umoxidgehaltes.	So	führt	eine	Erhöhung	des	Additivgehaltes	zu	einer	ge-
ringeren	 Menge	 an	 Siliziumnitrid	 und	 damit	 einhergehend	 zu	 einer	
Verringerung	des	Siliziumdioxidgehalts.	Bei	der	Betrachtung	des	Phasen-
diagramms	 in	 Abbildung	 56	 zeigt	 sich,	 dass	 der	 verringerte	 Silizi-
umoxidgehalt	 zu	 einem	 Anstieg	 der	 Schmelztemperatur	 der	
oxinitridischen	Glasphase	führt.	Auch	hier	ist	davon	auszugehen,	dass	das	
Aufschmelzen	der	Glasphase	lokal	bei	deutlich	niedrigeren	Temperaturen	
beginnt	und	der	erhöhte	Glasphasenanteil	die	Verdichtung	erleichtert.		

Auf	das	Verdichtungsverhalten	bis	zum	Erreichen	der	ersten	Haltezeit	ha-
ben	die	Unterschiede	in	den	Additivsystemen	einen	großen	Einfluss.	Trotz	
der	 geringen	 Unterschiede	 in	 der	 Zusammensetzung	 der	 Proben	 mit	
3	Ma.-%	bzw.	3,5	Ma.-%	Aluminiumoxid	verdichtet	die	Variante	mit	einem	
erhöhten	Aluminiumoxidgehalt	deutlich	stärker.	Eine	nahezu	vollständige	
Verdichtung,	schon	in	dieser	ersten	Sinterphase,	lässt	sich	bei	der	Silizi-
umnitridkeramik	mit	einem	Gesamtadditivgehalt	von	10	Ma.-%	beobach-
ten.	Die	Dilatometermessung	zeigt,	dass	bei	der	Erhöhung	des	Gasdruckes	
in	der	Druckstufe	keine	zusätzliche	Verdichtung	eintritt	und	somit	für	die	
vollständige	Verdichtung	von	reinem	Siliziumnitrid	mit	hohen	Additivge-
halten	nicht	notwendig	 ist.	Diese	Beobachtung	 ist	 im	Einklang	mit	dem	
Sintermodell	von	Kingery,	nach	welchem	eine	vollständige	Verdichtung	
im	ersten	Sinterstadium	durch	die	Umlagerung	der	Körner	möglich	ist,	je-
doch	nur	bei	hohen	Additivanteilen	[17].		

Auf	die	Varianten	mit	geringen	Additivgehalten	trifft	dies	jedoch	nicht	zu.	
Die	Abbruchversuche	zeigen,	dass	zwar	am	Ende	der	Haltezeit	eine	ge-
schlossene	 Porosität	 der	 Proben	 vorliegt,	 aber	 noch	 keine	 vollständige	
Verdichtung	stattgefunden	hat.	Um	dies	zu	erreichen,	wird	ein	Gasdruck	
von	100	bar	aufgebracht.	Dies	führt,	wie	in	den	Dilatometerkurven	zu	er-
kennen	ist,	zu	einem	Anstieg	der	Verdichtung.	Beide	Proben	verdichten	
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dabei	vollständig.	Bei	dem	zweistufigen	Sinterprozess	wird	zusätzlich	vor	
der	Druckstufe	die	Temperatur	erhöht.	Die	Temperaturerhöhung	vor	der	
Sinterstufe	hat	das	Ziel,	die	Viskosität	der	Glasschmelze	zu	reduzieren.	Sie	
führt	zu	höheren	Dichten	nach	der	Druckstufe	und	verhindert	ein	über-
mäßiges	Kornwachstum	[122,123].	Ein	starkes	Kornwachstum	sollte	im	
Hinblick	auf	die	 tribologischen	Eigenschaften	vermieden	werden	 [124].	
Grande	et	al.	haben	gezeigt,	dass	beim	Flüssigphasensintern	von	Silizium-
karbid	mit	den	Additiven	Al2O3	und	Y2O3	Reaktionen	des	Siliziumkarbides	
und	 des	 Siliziumoxides	mit	 den	Additiven	 auftreten.	 Dieser	 Prozess	 ist	
temperaturabhängig	und	der	mit	den	Prozessen	einhergehende	Gewichts-
verlust	steigt	bei	Temperaturen	oberhalb	von	1750	°C	stark	an	[45].	Mit	
dem	zweistufigen	Prozess	kann	die	vollständige	Verdichtung	der	Proben	
erreicht	und	mögliche	Reaktionen	minimiert	werden.	

Neben	der	Temperatur	und	der	Haltezeit	ist	die	sich	während	des	Sinter-
prozesses	im	Probenraum	einstellende	Atmosphäre	von	entscheidender	
Bedeutung	für	das	Sintern	von	Siliziumnitrid	und	Siliziumkarbidkerami-
ken.	Nur	so	ist	es	möglich,	Zersetzungsprozesse	zu	verhindern	und	eine	
vollständige	Verdichtung	zu	erreichen.	Dabei	muss	der	Stickstoffpartial-
druck	so	eingestellt	werden,	dass	die	Zersetzung	des	Siliziumnitrides	in	
elementares	Silizium	und	Stickstoff	verhindert	wird	[16].		

Wenn	man	nun	die	thermodynamischen	Berechnungen	von	Nickel	et	al.	
betrachtet,	wird	nicht	nur	deutlich,	dass	es	bei	einem	zu	geringen	Stick-
stoffpartialdruck	 zu	 einer	 Zersetzung	 des	 Siliziumnitrides	 kommt,	 son-
dern	dass	auch	die	Zersetzung	des	Siliziumkarbides	berücksichtigt	wer-
den	 muss	 [57].	 Wird	 der	 Stickstoffpartialdruck	 während	 des	
Sinterprozesses	zu	hoch	eingestellt,	zersetzt	sich	dabei	das	SiC	in	Silizium-
nitrid	und	Kohlenstoff	[16,54,57].	Die	resultierende	Darstellung	des	Stick-
stoffpartialdruckes	 in	Abhängigkeit	 von	der	Temperatur	wird	 in	Abbil-
dung	57	gezeigt.	Darin	sind	die	Bereiche	gekennzeichnet,	 in	denen	eine	
Zersetzung	des	Siliziumnitrides	bzw.	des	Siliziumkarbides	stattfindet.		

Die	 Zersetzung	 erfolgt	 dabei	 nach	den	Reaktionsgleichungen	 (2-3)	 und	
(2-4)	[16,57].	
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Abbildung	57:	Stabilitätsbereich	des	Siliziumnitrides	und	Silizium-

karbides	in	Abhängigkeit	des	Stickstoffpartialdrucks	
sowie	der	Temperatur,	nach	Nickel	et	al.	[57]	

Die	im	Folgenden	dargestellten	Effekte	können	bei	der	Kompositherstel-
lung	beobachtet	werden.	Bei	einem	zu	hoch	bzw.	zu	niedrig	eingestellten	
Stickstoffpartialdruck	 während	 des	 Sinterprozesses	 konnten	 die	 be-
schriebenen	 Zersetzungsprozesse	 beobachtet	 werden,	 welche	 zu	 einer	
nicht	vollständigen	Verdichtung	der	Proben	führen.	Daraus	ergeben	sich	
große	Anforderungen	 an	 die	 Einstellung	 des	 Stickstoffdruckes,	 um	den	
Prozess	in	dem	mit	steigender	Temperatur	kleiner	werdenden	Prozess-
fenster	 durchzuführen.	 Für	 den	 Gasdrucksinterprozess	 bedeutet	 dies,	
dass	beim	Erreichen	einer	Temperatur	von	300	°C	ein	Stickstoffdruck	von	
1	bar	eingestellt	wird.	Dieser	erhöht	sich	mit	steigender	Temperatur,	so	
dass	in	der	Anlage	bei	1200	°C	ein	Druck	von	4	bar	vorliegt.	Betrachtet	
man	das	Diagramm	in	Abbildung	57,	wird	deutlich,	dass	dadurch	bei	den	
Kompositen	 eine	 Zersetzung	 des	 Siliziumkarbides	 erfolgen	 sollte.	 Dass	
dies	nicht	der	Fall	ist,	lässt	sich	mit	der	Verwendung	eines	geschlossenen	
Tiegels	erklären.	Der	Deckel	verhindert	einen	ungehinderten	Austausch	
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zwischen	der	Ofenatmosphäre	und	der	sich	im	Tiegel	einstellenden	Atmo-
sphäre.	Dies	ermöglicht	ein	zersetzungsfreies	Sintern	der	Kompositwerk-
stoffe.	Die	weitere	Temperaturerhöhung	bis	auf	1750	°C	führt	zu	einem	
Anstieg	des	Stickstoffpartialdruckes	bis	auf	6	bar.	Würde	der	Druckaufbau	
in	der	Druckstufe,	bei	der	ein	Gasdruck	von	100	bar	aufgebracht	wird,	mit	
Stickstoff	erfolgen,	würde	es	auch	bei	der	Verwendung	eines	Tiegels	mit	
Deckel	zu	Zersetzungsreaktionen	des	Siliziumkarbides	in	den	Kompositen	
kommen.	Aus	diesem	Grund	ist	es	unvermeidlich,	einen	Prozessgaswech-
sel	vorzunehmen	und	den	Druckaufbau	mit	einem	Inertgas,	hier	Argon,	
durchzuführen.	

Dass	 die	Atmosphäre	 auch	 einen	Einfluss	 auf	 das	Benetzungsverhalten	
der	Flüssigphase	hat,	 zeigen	die	Untersuchungen	von	Taguchi	 et	 al.	 Sie	
konnten	bei	SiC	beobachten,	dass	bei	dem	Additivsystem	bestehend	aus	
Al2O3	und	Y2O3	eine	Argonatmosphäre	im	Vergleich	zu	einer	Stickstoffat-
mosphäre	zu	kleineren	Benetzungswinkeln	 führt	 [125].	Darüber	hinaus	
kann	 die	 Sinteratmosphäre	 einen	 deutlichen	 Einfluss	 auf	 das	 Silizium-
nitrid-	und	Siliziumkarbidkornwachstum	haben	und	so	die	Mikrostruktur	
beeinflussen	[126,127].	

Der	Einfluss	der	Atmosphäre	auf	das	Sinterverhalten	zeigt	sich	auch	bei	
den	HIP-Dilatometerversuchen	der	Kompositwerkstoffe.	Die	resultieren-
den	Dichten	unterscheiden	sich	hierbei	deutlich	bei	den	in	einem	offenen	
Tiegel	gesinterten	Proben	und	den	in	einem	geschlossenen	Tiegel	gesin-
terten	Proben.	Während	sich	mit	einer	Sintertemperatur	von	1850	°C	in	
einem	geschlossenen	Tiegel	vollständig	dichte	Komposite	mit	einem	SiC-
Gehalt	von	50	Vol.-%	SiC	herstellen	lassen,	wird	in	einem	offenen	Tiegel	
keine	geschlossene	Porosität	der	Proben	erreicht.		

Auch	hierbei	spielt	der	sich	im	Tiegel	einstellende	Stickstoffpartialdruck	
eine	entscheidende	Rolle,	wobei	ein	zu	hoher	Stickstoffpartialdruck	zu	der	
beschriebenen	 Zersetzungsreaktion	 des	 Siliziumkarbides	 in	 Silizium-
nitrid	und	Kohlenstoff	führt	[16,53,128].		
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Des	Weiteren	sind	Zersetzungsreaktionen	von	Siliziumkarbid	in	Verbin-
dung	mit	 Aluminiumoxid,	 Yttriumoxid	 und	 Siliziumoxid	 bekannt	 [129].	
Unter	anderem	Misra	et	al.	zeigten,	dass	die	dabei	entstehenden	Gase,	wie	
SiO,	CO	und	Al2O,	eine	vollständige	Verdichtung	verhindern	 [130].	Dar-
über	 hinaus	 verändert	 sich	 die	 Glasphasenzusammensetzung,	was	 sich	
negativ	auf	das	Sinterverhalten	auswirken	kann.	Beim	Sintern	 in	einem	
offenen	Tiegel	können	die	sich	bildenden	Gase	frei	in	den	Ofenraum	ent-
weichen.	Demgegenüber	wird	beim	Sintern	in	einem	geschlossenen	Tiegel	
ein	Gleichgewichtszustand	schneller	erreicht.	Misra	et	al.	haben	die	be-
schriebenen	Reaktionen	 größtenteils	 bei	 höheren	 Temperaturen,	 ober-
halb	der	 in	der	Arbeit	verwendeten	Sintertemperaturen	beobachtet.	Da	
sich	in	der	vorliegenden	Betrachtung	zusätzlich	Siliziumnitrid	und	Yttri-
umoxid	im	System	befinden,	sollten	die	Zersetzungsreaktionen	auch	bei	
niedrigeren	 Temperaturen	 möglich	 sein	 [130,131].	 So	 werden	 von	
Gomez	et	al.	Zersetzungsreaktionen	von	Siliziumkarbid	in	Verbindung	mit	
Al2O3,	Y2O3	und	SiO2	von	auch	während	des	drucklosen	Sinterns	bei	nied-
rigeren	 Sintertemperaturen	 beobachtet.	 Daraus	 resultieren	 nicht	 voll-
ständig	verdichtete	Sinterkörper.	Bei	der	Anwendung	eines	Gasdrucksin-
terprozesses	von	gekapselten	Proben	traten	diese	jedoch	nicht	auf	und	es	
konnten	vollständig	verdichtete	Proben	hergestellt	werden	[93].	

5.4 Mikrostrukturentwicklung	

Die	mechanischen	Eigenschaften	des	Siliziumnitrides	sowie	der	Silizium-
karbidwerkstoffe	werden	in	großem	Maße	von	der	Mikrostruktur	beein-
flusst	[116,123,127].	Durch	das	stängelförmige	Kornwachstum	lässt	sich	
ein	 ausgeprägtes	 R-Kurvenverhalten	 von	 Siliziumnitridkeramiken	 be-
obachten	[68].	Die	Gefügemorphologie	wird	wiederum	von	den	Sinterad-
ditiven,	den	Sinterbedingungen	und	im	Falle	der	Kompositwerkstoffe	von	
der	Art	und	Menge	des	zugegebenen	Siliziumkarbides	bestimmt.	Die	Mik-
rostruktur	von	Siliziumnitridkeramiken	mit	einem	Additivsystem,	beste-
hend	aus	Aluminiumoxid	und	Yttriumoxid,	ist	gut	beschrieben	[116,132].	
Aus	 diesem	 Grund	 soll	 in	 der	 vorliegenden	 Arbeit	 der	 Fokus	 auf	 der	
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Beschreibung	des	Einflusses	der	 Siliziumkarbidkörner	 auf	 die	 Silizium-
nitridmikrostruktur	liegen.	

Bei	 der	Mikrostrukturuntersuchung	der	Kompositwerkstoffe	 zeigt	 sich,	
dass	das	Siliziumkarbid	homogen	verteilt	 in	der	Mikrostruktur	vorliegt.	
Eine	Unterscheidung	der	Siliziumkarbid-	und	Siliziumnitridkörner	kann	
durch	 eine	 EDX-Analyse	 vorgenommen	werden,	 indem	 die	 Kohlenstoff	
beinhaltenden	Phasen	kenntlich	gemacht	werden.		

Alternativ	 dazu	 ist	 es	möglich,	 über	 einen	Plasmaätzprozess	 die	 unter-
schiedlichen	Gefügebestandteile	kenntlich	zu	machen.	Während	des	Plas-
maätzprozesses	kommt	es	zum	Abtrag	des	Siliziumnitrides	auf	der	zuvor	
polierten	 Probe.	 Die	 resultierenden	Höhenunterschiede	 lassen	 sich	 an-
schließend	im	Rasterelektronenmikroskop	deutlich	erkennen	und	ermög-
lichen	so	eine	Unterscheidung	des	Siliziumnitrides	und	Siliziumkarbides.	
Aufgrund	 der	 Prozessgeschwindigkeit	 und	 der	 Reproduzierbarkeit	 der	
Ergebnisse	stellt	dies	die	geeignetere	Vorgehensweise	zur	Mikrostruktur-
analyse	dar.	

Bei	der	Betrachtung	des	resultierenden	Konturplots	für	reines	Silizium-
nitrid	 zeigt	 sich	 eine	 trimodale	 Verteilung	 der	Kornformen	mit	 großen	
Streckungsgraden	und	Kornlängen.	Während	des	Sinterprozesses	von	Si-
liziumnitridkeramiken	wird	im	ersten	Schritt	eine	Umwandlung	von	⍺-	zu	
β-Siliziumnitrid	vollzogen.	Nach	dem	Umwandlungsschritt	kommt	es	 in	
einer	zweiten	Phase	zur	Auflösung	von	kleinen	und	einer	Diffusion	hin	zu	
größeren	 β-Siliziumnitridkörnern.	 Die	 resultierenden	 Streckungsgrade	
sind	dabei	abhängig	vom	Anteil	der	zur	Verfügung	stehenden	Glasphase	
[7,133].	Die	Umwandlung	des	⍺-Siliziumnitrides	in	β-Siliziumnitrid	hat	ei-
nen	entscheidenden	Einfluss	auf	die	mechanischen	Eigenschaften	[134].	
Aus	diesem	Grund	wurden	röntgenographische	Untersuchungen	durch-
geführt.	Die	in	Kapitel	3.2.4	dargestellten	Spektren	der	Siliziumnitridsin-
terkörper	zeigen	eine	reine	β-Siliziumnitridphase.	Es	hat	somit	eine	voll-
ständige	 Umwandlung	 stattgefunden,	wodurch	 der	 Einfluss	 einer	 nicht	
vollständigen	Umwandlung	 auf	 die	mechanischen	Eigenschaften	 ausge-
schlossen	werden.	
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Die	Mikrostrukturanalyse	der	Kompositwerkstoffe	zeigt	einen	deutlichen	
Einfluss	 des	 Siliziumkarbides	 auf	 das	 entstehende	Gefüge	 des	 Silizium-
nitrides.	 In	 Abbildung	 58	 sind	 die	 REM-Bilder	 der	Mikrostruktur	 eines	
Kompositen	mit	 einem	SiC-Gehalt	 von	10	Vol.%	einem	Kompositen	mit	
50	Vol.-%	SiC	gegenübergestellt.	Die	Siliziumkarbidkörner	liegen	fein	dis-
pergiert	 in	 der	 Siliziumnitridmatrix	 vor.	 Während	 des	 Sinterprozesses	
stellen	sie	ein	Hindernis	für	das	Kornwachstum	der	Siliziumnitridkörner	
dar	[60].	So	führt	eine	Erhöhung	des	Silizumkarbidgehaltes	zu	einer	Re-
duktion	 der	 Bereiche,	 in	 denen	 ein	 ungehindertes	 Siliziumnitridkorn-
wachstum	stattfinden	kann.	Dies	 lässt	sich	deutlich	 in	Abbildung	58	er-
kennen.		
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Abbildung	58:	Gegenüberstellung	der	REM-Bilder	der	Mikrostruktur	
von	Kompositen	mit	10	Vol.-%	und	50	Vol.-%	SiC 

Die	Siliziumnitridkörner	sind	bei	dem	Kompositen	mit	50	Vol.-%	SiC	deut-
lich	kleiner	als	bei	der	Variante	mit	10	Vol.-%	SiC.	Bei	einer	Erhöhung	des	
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SiC-Gehaltes	liegen	die	SiC-Körner	nicht	mehr	einzeln	verteilt,	sondern	zu-
nehmend	als	zusammenhängende	Cluster	von	mehreren	Körnern	vor.	

Es	kommt	zu	einer	sterischen	Behinderung	des	Siliziumnitridkornwachs-
tums	 durch	 das	 Siliziumkarbid.	 Das	 Kornwachstum	 von	 Siliziumnitrid	
geht	 im	Allgemeinen	von	den	𝛽-Körnern	aus.	Das	verwendete	Silizium-
nitridpulver	verfügt	über	einen	geringen	𝛽-Phasenanteil	von	weniger	als	
5	%,	wodurch	Kornwachstum	stattfinden	kann,	ohne	dass	sich	die	Körner	
in	großem	Maße	gegenseitig	behindern	[135].	Anders	verhält	sich	dies	bei	
den	Kompositwerkstoffen.	Dort	wirken	die	fein	verteilten	SiC-Körner	als	
sterische	Behinderung	für	das	Wachstum	der	Siliziumnitridkörner,	was	in	
geringeren	Streckungsgraden	und	Kornlängen	resultiert.		

Darüber	hinaus	hat	das	Siliziumkarbid	einen	Einfluss	auf	die	Zusammen-
setzung	der	oxinitridischen	Glasphase.	Bei	einem	gleichbleibenden	Glas-
phasenanteil	führt	ein	steigender	SiC-Gehalt	zu	einer	Abnahme	des	Stre-
ckungsgrades	der	Körner	sowie	der	Kornlängen.	Dies	lässt	sich	gut	bei	den	
Kompositen	mit	SiC-Anteilen	von	10	Vol.-%	bis	30	Vol.-%	beobachten.	Da-
bei	 verändert	 sich	 auch	 die	 Verteilung	 der	 Kornmorphologie.	 Ist	 bei	
10	Vol.-%	SiC	noch	eine	breite	Verteilung	an	Streckungsgraden	und	Korn-
längen	zu	beobachten,	liegt	bei	30	Vol.-%	eine	viel	engere	Verteilung	mit	
kleineren	Streckungsgraden	und	Kornlängen	vor.		

Mit	 sinkendem	 Siliziumnitridgehalt	 in	 den	 Kompositen	 reduziert	 sich	
auch	der	Anteil	an	Siliziumnitrid,	das	in	Lösung	gehen	kann.	Damit	verrin-
gert	sich	die	Glasphasenmenge	im	System.	Es	ist	bekannt,	dass	geringere	
Glasphasenanteile	 das	Kornwachstum	hemmen	und	 zu	 feineren	Mikro-
strukturen	führen,	was	auch	im	vorliegende	Fall	zu	beobachten	ist	[136].		

Dies	erklärt	auch,	dass	bei	den	erhöhten	Additivgehalten	der	Komposite	
mit	einem	SiC-Gehalt	von	40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	ein	Anstieg	der	Stre-
ckungsgrade	 und	 Kornlängen	 des	 Siliziumnitrides	 beobachtet	 werden	
kann.	Ein	höherer	Additivgehalt	führt	zu	einer	Erleichterung	der	Umlage-
rungs-	und	Diffusionsprozesse,	was	sich	in	der	Kornmorphologie	des	Sili-
ziumnitrides	widerspiegelt.	
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Ein	signifikantes	Kornwachstum	der	Siliziumkarbidkörner	während	des	
Sinterprozesses	konnte	nicht	beobachtet	werden.	Dadurch	bestimmt	die	
Partikelgröße	des	verwendeten	Siliziumkarbides	die	Größe	der	resultie-
renden	SiC-Körner	in	der	Mikrostruktur.		

Hierfür	wurden	 Komposite	mit	 einem	 SiC-Gehalt	 von	 20	Vol.-%	 herge-
stellt,	wobei	die	verwendeten	SiC-Pulver	über	unterschiedliche	Partikel-
größen	bzw.	eine	Oberfläche	von	5	m2/g,	15	m2/g	sowie	25	m2/g	verfü-
gen.	 Bei	 einer	 SiC-Partikeloberfläche	 von	 5	m2/g	 weist	 die	
Korngrößenverteilung	der	Siliziumnitridkörner	eine	bimodale	Verteilung	
mit	 einem	zusätzlichen	Anteil	 an	Körnern	mit	hohen	Streckungsgraden	
auf.	Diese	maximalen	Streckungsgrade	liegen	dabei	oberhalb	von	denen	
der	Standardvariante	mit	einer	SiC-Partikeloberfläche	von	15	m2/g.	Das	
feinere	SiC-Pulver	mit	einer	Oberfläche	von	25	m2/g	führt	wiederum	zu	
einer	 Siliziumnitridkornstruktur	mit	 geringeren	 Streckungsgraden	 und	
Kornlängen.	Eine	kleinere	Partikelgröße	führt	so	zu	kleineren	und	feiner	
verteilten	 Siliziumkarbidkörnern.	Durch	die	 feinere	Verteilung	 sind	die	
Bereiche	 zwischen	den	SiC-	Körnern,	 in	denen	die	 Siliziumnitridkörner	
ungehindert	wachsen	können,	kleiner	als	bei	den	gröberen	SiC-Pulvern.	
Dies	 resultiert	 in	 der	 gemessenen	 Abnahme	 der	 Streckungsgrade	 und	
Kornlängen	des	 Siliziumnitrides	 bei	 der	Verwendung	 von	 feineren	 SiC-
Pulvern.	

Darüber	hinaus	unterscheiden	sich	die	Komposite	in	ihrer	Glasphasenzu-
sammensetzung.	 Auf	 der	 Oberfläche	 der	 Siliziumkarbidpulverpartikel	
kommt	es	in	Verbindung	mit	Luftsauerstoff	zur	Bildung	eines	Films	aus	
SiO2	[16].	Die	Unterschiede	in	der	Partikeloberfläche	führen	aus	diesem	
Grund	zu	unterschiedlichen	Siliziumoxidgehalten	der	SiC-Pulver.	Im	vor-
liegenden	Fall	variiert	der	Siliziumoxidgehalt	in	der	Glasphase	zwischen	
24,5	Ma.-%	 bei	 dem	 Pulver	 mit	 der	 Pulveroberfläche	 von	 5	 m2/g	 und	
29	Ma.-%	bei	dem	Pulver	mit	eine	Oberfläche	von	25	m2/g.	Dies	hat	einen	
Einfluss	auf	die	oxinitridische	Glasphase	der	Komposite,	die	sich	in	ihrer	
Zusammensetzung	 und	 in	 ihrem	 Glasphasenanteil	 unterscheiden.	 Dass	
die	Glasphasenzusammensetzung	einen	Einfluss	auf	das	Kornwachstum	
und	 die	 Kornform	 des	 Siliziumnitrides	 hat,	 wurde	 von	 Becher	 et	 al.	
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gezeigt	[137].	In	welcher	Form	sich	die	Unterschiede	in	der	Mikrostruktur	
auf	die	mechanischen	Eigenschaften	der	Kompositwerkstoffe	auswirken,	
wird	in	den	folgenden	Kapiteln	dargestellt.	

5.5 Mechanische	Eigenschaften	

In	Kapitel	5.4	wurde	diskutiert,	in	welcher	Form	und	warum	sich	die	Mik-
rostruktur	 des	 Siliziumnitrides	 durch	 die	 Zugabe	 des	 Siliziumkarbides	
verändert.	Aus	welchem	Grund	und	wie	die	Unterschiede	 in	der	Mikro-
struktur	einen	Einfluss	auf	die	mechanischen	Eigenschaften	der	Kompo-
sitwerkstoffe	haben,	wird	in	den	folgenden	Kapiteln	anhand	verschiede-
ner	Materialkennwerte	aufgezeigt.	

5.5.1 Einfluss	des	SiC-Gehaltes	auf	das	
Elastizitätsmodul	und	die	Härte	der	
Kompositwerkstoffe	

Der	Elastizitätsmodul	von	reinem	Siliziumnitrid	unterscheidet	sich	mit	ei-
nem	Wert	von	302	GPa	deutlich	von	dem	des	reinen	Siliziumkarbides	mit	
410	GPa.	 Die	 Messwerte	 der	 Kompositwerkstoffe	 liegen	 zwischen	 den	
Werten	der	Reinmaterialien.	Mit	zunehmenden	Siliziumkarbidanteil	stei-
gen	die	E-Modulwerte	proportional	an.	Die	eingebetteten	SiC-Partikel	er-
höhen	aufgrund	 ihres	höheren	E-Moduls	den	Wert	des	Gesamtsystems.	
Der	 gleiche	 Effekt	 lässt	 sich	 im	 Zusammenhang	mit	 der	 Glasphase	 be-
obachten,	nur	dass	diese	aufgrund	ihres	geringen	E-Moduls	den	Wert	des	
Werkstoffes	senkt.	Eine	Erhöhung	des	Glasphasenanteils	führt	dadurch	zu	
einer	Verringerung	des	E-Moduls	des	Gesamtsystems.		

Bei	der	Betrachtung	der	Messwerte	zeigt	sich,	dass	die	in	Kapitel	5.4	dis-
kutierten	deutlichen	Unterschiede	in	der	Mikrostruktur	keinen	messba-
ren	 Einfluss	 auf	 den	 E-Modul	 des	 resultierenden	 Kompositwerkstoffes	
zeigen.		
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Der	E-Modulwert	des	Kompositwerkstoffes	wird	somit	maßgeblich	von	
den	Werten	der	einzelnen	Komponenten	des	Systems	bestimmt.	Dadurch	
ist	es	möglich,	diesen	mittels	einer	Mischungsregel	zu	beschreiben.	Der	
Komposit	besteht	dabei	aus	dem	Siliziumnitrid,	dem	Siliziumkarbid	und	
der	Glasphase.	Unter	Berücksichtigung	der	Volumenanteile	𝜑#	der	einzel-
nen	Phasen	und	den	Ergebnissen	der	E-Modulmessungen	von	Silizium-
nitrid	und	Siliziumkarbid	lässt	sich	nun	eine	Mischungsregel	aufstellen:		

	 𝐸HB*7B@65 = 𝜑I6->. ∗ 𝐸I6->. + 𝜑I6J ∗ 𝐸I6J + 𝜑O8+@ ∗ 𝐸O8+@	 (5-1)	

Der	für	die	Berechnung	benötigte	E-Modulwert	des	Y2O3-haltigen	Alumi-
nosilikatglases	wurde	aus	den	Arbeiten	von	Pomeroy	und	Hampshire	ent-
nommen	und	liegt	bei	150	GPa	[138].	Darüber	hinaus	wird	auf	der	Basis	
der	von	Hyatt	und	Day	durchgeführten	Dichtemessungen	an	verschiede-
nen	Aluminosilikatgläsern	für	den	vorliegenden	Fall	eine	Dichte	der	Glas-
phase	von	3,3	g/cm3	 angenommen	 [139].	 In	Tabelle	11	 sowie	 in	Abbil-
dung	 59	 werden	 die	 Ergebnisse	 der	 E-Modulmessungen	 gezeigt	 und	
denen	der	Berechnung	gegenübergestellt.		

	 Messung	 Berechnung	

Si3N4	 302,58	 302,58	

Si3N4	+	10	Vol.-%	SiC	 308,27	 311,09	

Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	 318,66	 319,68	

Si3N4	+	30	Vol.-%	SiC	 331,20	 328,47	

Si3N4	+	40	Vol.-%	SiC	 326,75	 331,72	

Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	 339,34	 339,27	

Tabelle	11:	Gegenüberstellung	der	Ergebnisse	der	E-Modulmessun-
gen	und	der	berechneten	Werte	

Es	zeigt	sich	eine	sehr	gute	Übereinstimmung	der	mit	der	Formel	(3-4)	
berechneten	Werte	und	der	Messwerte.	
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Abbildung	59:	Gegenüberstellung	der	Ergebnisse	der	E-Modulmes-
sungen	und	der	mit	der	Mischungsregel	berechneten	
Werte	
Es	zeigt	sich	eine	gute	Übereinstimmung	zwischen	den	
Messwerten	und	der	Berechnung. 

Auch	bei	der	Betrachtung	der	Härte	in	Kapitel	4.2.2	kann	ein	proportiona-
ler	Zusammenhang	zwischen	den	resultierenden	Werten	und	dem	Silizi-
umkarbidanteil	festgestellt	werden.	Eine	Erhöhung	des	Siliziumkarbidan-
teils	der	Komposite	führt	zu	einem	Anstieg	der	Härte.	Es	ist	bekannt,	dass	
die	Glasphasenmenge	und	Glasphasenzusammensetzung	einen	entschei-
denden	 Einfluss	 auf	 die	 Härte	 der	 Siliziumnitridkeramiken	 haben	
[30,140].	 Dieser	 Einfluss	 des	 Glasphasenanteils	 auf	 die	 resultierenden	
Werte	lässt	sich	auch	bei	der	aktuellen	Untersuchung	erkennen.	So	führt	
eine	Erhöhung	des	Glasphasenanteils	zu	einer	Reduktion	der	Härte	des	
Komposites.		
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Des	Weiteren	haben	unter	anderem	die	Untersuchungen	von	Mukhopad-
hyay	et	al.	einen	Zusammenhang	zwischen	der	Siliziumnitridkorngröße	
und	der	Härte	festgestellt,	wobei	eine	Erhöhung	der	Siliziumnitridkorn-
größe	mit	geringeren	Härtewerten	einhergeht	[140,141].	Der	Einfluss	des	
Siliziumkarbides	ist	aufgrund	des	deutlich	höheren	Härtewertes	im	Ver-
gleich	zum	Siliziumnitrid	jedoch	so	groß,	dass	Mikrostruktureinflüsse	in	
diesem	Fall	nicht	signifikant	sind.	

In	Abbildung	60	sind	die	Ergebnisse	der	E-Modul-	und	Härtemessungen	
gegenübergestellt.	Hierbei	wird	deutlich,	dass	die	Messwerte	eine	nahezu	
identische	 Abhängigkeit	 vom	 Siliziumkarbidgehalt	 sowie	 vom	Glaspha-
senanteil	zeigen.		

	

Abbildung	60:	Gegenüberstellung	der	Ergebnisse	der	E-Modul-	und	
Härtemessungen	in	Abhängigkeit	vom	Siliziumkar-
bidgehalt 
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So	lässt	sich	auch	in	diesem	Fall	die	Mischungsregel	anwenden,	womit	sich	
folgende	Formel	ergibt:	

	 𝐻𝑉HB*7B@65 = 𝜑I6->. ∗ 𝐻𝑉I6->. + 𝜑I6J ∗ 𝐻𝑉I6J + 𝜑O8+@ ∗ 𝐻𝑉O8+@	 (5-2)	

Der	Härtewert	der	Glasphase	wird	dabei	auf	Basis	der	Messwerte	von	Hy-
att	und	Day	abgeschätzt,	wobei	hier	ein	Wert	von	7,6	GPa	angenommen	
wird	[139].	

Betrachtet	man	die	Gegenüberstellung	der	 berechneten	Werte	 und	der	
Messwerte	 in	 Abbildung	 61,	wird	 die	 gute	 Übereinstimmung	 zwischen	
den	Messwerten	und	der	Berechnung	deutlich.		

	
Abbildung	61:	Gegenüberstellung	der	Ergebnisse	der	Härtemessun-

gen	und	der	mit	der	Mischungsregel	berechneten	
Werte	
Es	besteht	eine	gute	Übereinstimmung	zwischen	den	
Messwerten	und	den	berechneten	Werten. 
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Die	Mischungsregel	 ermöglicht	 es	mit	 den	 E-Modul-	 bzw.	 Härtewerten	
und	unter	der	Berücksichtigung	der	Volumenanteile,	die	Werkstoffeigen-
schaften	des	resultierenden	Kompositwerkstoffes	vorauszusagen.	

5.5.2 Einfluss	des	Siliziumkarbides	auf	die	
Bruchzähigkeit	und	das	R-Kurvenverhalten	der	
Kompositwerkstoffe	

Zur	Bestimmung	der	Bruchzähigkeit	wird	in	der	vorliegenden	Arbeit	ne-
ben	der	DCDC-	und	SEVNB-Methode	die	ICL-Methode	angewandt.	Bei	der	
Bruchzähigkeitsbestimmung	 über	 die	 ICL-Methode	 (Indentation	 Crack	
Length)	werden	die	bei	der	Vickershärtemessung	entstehenden	Risse	an	
den	Eindrucksspitzen	vermessen	und	anhand	dieser	wird	die	Bruchzähig-
keit	des	Werkstoffes	bestimmt	[61].	Die	Auswertung	erfolgt	nach	den	in	
Kapitel	3.3.4.1	dargestellten	Formeln	nach	Anstis	et	al.	und	Niihara	et	al..	
Betrachtet	man	nun	die	Ergebnisse	aus	Kapitel	4.2.2,	zeigt	sich	ein	linearer	
Zusammenhang	zwischen	dem	SiC-Gehalt	und	den	Bruchzähigkeitswer-
ten,	die	mit	zunehmendem	SiC-Anteil	abnehmen.	

Dieser	Trend	 lässt	sich	auch	bei	den	SEVNB-	und	DCDC-Messungen	be-
obachten.	Deren	Ergebnisse	zeigen	jedoch	erhöhte	Bruchzähigkeitswerte	
bei	den	Varianten	mit	einem	SiC-Gehalt	von	40	Vol.-%	und	50	Vol.-%,	wel-
che	über	einen	erhöhten	Additivgehalt	verfügen.	Dies	lässt	sich	in	den	Er-
gebnissen	der	ICL-Methode	in	Kapitel	4.2.2	nicht	beobachten.	

Dabei	ist	zu	beachten,	dass	bei	der	Bruchzähigkeitsbestimmung	über	die	
ICL-Methode	die	Form	des	Risses	berücksichtigt	werden	muss,	der	sich	
unter	 dem	 Härteeindruck	 bildet.	 Hierbei	 können	 halbkreisförmige	
Risse	(HP)	 oder	 sich	 an	 der	 Oberfläche	 radial	 ausbildende	 Palmqvist-
Risse	(PR)auftreten	[61].	Die	Rissform	lässt	sich	nach	Niihara	et	al.	anhand	
des	vorliegenden	c/a-Verhältnisses	abschätzen	und	sie	bestimmt,	welche	
Auswerteformel	zur	Anwendung	kommt	[108].	In	Abbildung	62	sind	die	
Ergebnisse	der	unterschiedlichen	Auswertemethoden	bei	einer	Prüflast	
von	 10	 kp	 gegenübergestellt.	 Darüber	 hinaus	 sind	 die	 c/a-Verhältnisse	
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dargestellt.	Hierbei	wird	deutlich,	dass	bei	den	Kompositen	mit	40	Vol.-%	
und	50	Vol.-%	die	c/a-Verhältnisse	deutlich	oberhalb	von	2,5	liegen.	Es	ist	
somit	auch	eine	Auswertung	nach	der	Formel	für	halbkreisförmige	Risse	
möglich.	Die	resultierenden	Werte	(Niihara	HP)	sind	in	Abbildung	62	als	
rote	Dreiecke	eingezeichnet.	Bei	c/a-Verhältnissen	zwischen	2,5	und	3,5	
ist	es	nicht	eindeutig,	welches	Risssystem	vorliegt.	

Es	 ist	 zu	vermuten,	dass	bei	 SiC-Gehalten	von	40	Vol.-%	und	50	Vol.-%	
eine	Änderung	der	Rissform	auftritt.	Unter	dieser	Annahme	zeigen	die	Er-
gebnisse	den	gleichen	Trend	wie	SEVNB-	und	DCDC-Messungen.		

	

Abbildung	62:	Darstellung	der	Bruchzähigkeit,	die	mittels	der	
ICL-Methode	bei	einer	Prüfkraft	von	10	kp	bestimmt	
und	nach	Anstis	und	Niihara	ausgewertet	wurde	
Die	blauen	Balken	stellen	das	c/a-Verhältnis	dar.	
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Es	ist	zu	beachten,	dass	sich	mit	der	ICL-Methode	nur	eine	qualitative	Aus-
sage	treffen	lässt	und	eine	Bestimmung	der	exakten	Werte	der	Bruchzä-
higkeit	nicht	möglich	ist.	Ursache	hierfür	ist	auch	das	ausgeprägte	R-Kur-
venverhalten	 des	 Siliziumnitrides.	 Dies	 bedeutet,	 dass	 es	 bei	
fortschreitender	 Rissverlängerung	 Δa	 zu	 einem	 Anstieg	 des	 kritischen	
Spannungsintensitätsfaktors	KR	kommt.		

Die	 SEVNB-Ergebnisse	 in	Kapitel	 4.2.3.1	 zeigen,	 dass	 sich	 die	Rissfront	
erst	bei	Rissverlängerungen	von	Δa>250	µm	vollständig	ausgebildet	hat	
und	die	Plateauwerte	der	R-Kurve	erreicht	werden.	Die	gemessenen	Riss-
längen	bei	einer	Prüfkraft	von	10	kp	liegen	jedoch	im	Bereich	von	60	µm	
bis	100	µm,	wodurch	das	R-Kurvenplateau	nur	annähernd	erreicht	wird.	

Die	 Bestimmung	 der	 exakten	Bruchzähigkeitswerte	 und	 des	R-Kurven-
verhalten	ermöglicht	einerseits	die	Compliance-Methode,	bei	der	anhand	
von	SEVNB-Proben	der	R-Kurvenanstieg	bei	kurzen	Rissverlängerungen	
bestimmt	werden	kann,	und	andererseits	die	DCDC-Methode,	bei	der	die	
Bestimmung	des	Verlaufes	 des	 Spannungsintensitätsfaktors	 bei	 großen	
Rissverlängerungen	optisch	erfolgt.	

In	Abbildung	63	werden	mit	der	Compliance-Methode	ermittelte	Risswi-
derstandskurven	einer	reinen	Siliziumnitridkeramik	und	eines	Komposi-
tes	mit	einem	Anteil	von	20	Vol.-%	SiC	dargestellt.	Die	Risswiderstands-
werte	 des	 Komposites	 liegen	 dabei	 deutlich	 unter	 denen	 des	 reinen	
Siliziumnitrides.	Wird	nun	eine	Kurve	durch	die	Datenpunkte	gelegt,	zeigt	
diese	in	ihrer	Form	eine	sehr	gute	Übereinstimmung	für	beide	Varianten,	
bei	dem	Komposit	ist	sie	jedoch	in	Richtung	geringere	Werte	verschoben.	

Dies	 lässt	 sich	 anhand	der	Verstärkungsmechanismen	 erklären,	 die	 für	
das	R-Kurvenverhalten	verantwortlich	sind.	Der	R-Kurvenverlauf	kann	in	
drei	Stadien	unterteilt	werden.	Je	nach	Rissfortschritt	dominieren	unter-
schiedliche	Mechanismen,	die	das	R-Kurvenverhalten	beeinflussen.	In	Ab-
bildung	63	sind	die	drei	Stufen	der	R-Kurvenentwicklung	kenntlich	ge-
macht.		
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Abbildung	63:	Darstellung	der	verschiedenen	Stufen	der	R-Kurve	an-
hand	der	SEVNB-Messung	von	reinem	Siliziumnitrid	
und	eines	Kompositen	mit	20	Vol.-%	SiC	
Die	Risswiderstandsmechanismen,	die	für	den	Anstieg	
der	R-Kurve	verantwortlich	sind,	unterscheiden	sich	
zwischen	den	einzelnen	Stufen.	

Stufe	I	zeigt	den	stärksten	Anstieg	der	Bruchzähigkeit	mit	zunehmender	
Risslänge.	Der	bestimmende	Mechanismus	sind	in	diesem	Fall	elastische	
Brücken,	 die	 durch	 die	 stängelförmigen	 Siliziumnitridkörner	 gebildet	
werden	[72,142].	Hierbei	sind	die	senkrecht	zum	Riss	angeordneten	Sili-
ziumnitridkörner	von	entscheidender	Bedeutung.	Diese	überbrücken	den	
Riss	und	verhalten	sich	wie	eine	elastische	Feder	[68].	Ein	Riss,	der	sich	
bei	einer	anliegenden	Spannung	durch	den	Werkstoff	bewegt,	verläuft	be-
vorzugt	durch	die	Matrixbereiche,	die	eine	geringe	Bruchzähigkeit	aufwei-
sen.	 Als	 Matrix	 werden	 in	 diesem	 Fall	 die	 Glasphase	 und	 die	 nicht	
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senkrecht	 zur	Rissfront	 stehenden	 Siliziumnitridkörner	bezeichnet.	Die	
Festigkeit	dieser	Matrix	bestimmt	den	Startwert	der	R-Kurve,	welche	als	
intrinsische	Zähigkeit	KI0	bezeichnet	wird	[72].	Die	hohe	Bruchzähigkeit	
der	senkrecht	zum	Riss	stehenden	Siliziumnitridkörner	führt	dazu,	dass	
eine	Rissüberbrückung	 stattfindet.	Hierbei	 gilt	 KIappl	<	KIc,Korn.	 Aufgrund	
der	höheren	Festigkeit	des	Korns	 im	Vergleich	zur	Matrix	kommt	es	zu	
einem	Rissverlauf	entlang	der	Korn-Matrix-Grenze.	[72].	Wenn	bei	einer	
weiteren	 Lasterhöhung	 die	 Festigkeit	 des	 Siliziumnitridkornes	 erreicht	
wird,	kommt	es	zum	Bruch	des	Korns	[116].	

In	Abbildung	64	ist	die	REM-Bildaufnahme	einer	elastischen	Brücke	in	ei-
nem	Kompositwerkstoff	dargestellt.	An	der	elastischen	Brücke	lassen	sich	
zwei	senkrecht	stehende	Siliziumnitridkörner	erkennen,	die	in	der	Abbil-
dung	grün	gekennzeichnet	sind.	

	
Abbildung	64:	Darstellung	einer	elastischen	Brücke	in	einem	

Si3N4/SiC	–	Kompositwerkstoff	
Die	an	der	elastischen	Brücke	senkrecht	stehenden	
Si3N4-Körner	sind	grün	gekennzeichnet.	
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Bei	der	Betrachtung	der	REM-Aufnahmen	des	Risses	in	Abbildung	45	und	
Abbildung	64	wird	deutlich,	dass	der	Riss	durch	die	oxinitridische	Glas-
phase	an	den	Körnern	entlang	oder	teilweise	durch	die	Siliziumnitridkör-
ner	verläuft.	Ein	Rissverlauf	durch	ein	Siliziumkarbidkorn	kann	nicht	be-
obachtet	werden.	Wie	in	der	schematischen	Darstellung	in	Abbildung	65	
zu	sehen	ist,	verläuft	der	Riss	an	der	Grenzfläche	zwischen	der	Matrix	und	
den	SiC-Körnern.	Siliziumkarbid	verfügt	über	Körner	ohne	Vorzugsrich-
tung,	 Rissüberbrückungen	 sind	 somit	 unwahrscheinlicher.	 Elastische	
Brücken	an	SiC-Körnern	treten	aus	diesem	Grund	nicht	auf.	

	

Abbildung	65:	Schematische	Darstellung	des	Rissverlaufes	durch	den	
Kompositwerkstoff	
Die	SiC-Körner	werden	von	dem	Riss	umgangen.		

Da	man	von	einer	isotropen	Ausrichtung	der	Siliziumnitridkörner	ausge-
hen	kann,	gibt	es	eine	von	der	Risslänge	abhängige	Wahrscheinlichkeit,	
dass	ein	Korn	senkrecht	zur	Rissflanke	ausgerichtet	ist	und	als	Rissüber-
brückung	wirken	kann.	Werden	nun	Siliziumkarbidkörner	der	Matrix	hin-
zugefügt,	welche	wie	beschrieben	keine	Rissüberbrückung	zeigen,	sinkt	
der	 flächenmäßige	 Anteil	 des	 Siliziumnitrides	 in	 der	 Rissflanke.	 Damit	
geht	eine	Reduktion	der	rissüberbrückenden	Siliziumnitridkörner	einher.	
So	 führt	 eine	 Erhöhung	 des	 Siliziumkarbidanteils	 zu	 einer	 geringeren	
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Anzahl	 an	 elastischen	 Brücken,	was	wiederum	 zu	 einer	 Reduktion	 des	
R-Kurvenanstiegs	in	Stufe	I	führt.	Dies	ist	eine	Ursache	für	die	Abnahme	
der	Bruchzähigkeitswerte	mit	steigendem	Siliziumkarbidgehalt.	Bei	einer	
voranschreitenden	Rissfront	bleiben	die	als	Brückenelemente	dienenden	
Si3N4-Körner	 in	 der	 Rissöffnung	 zurück.	 Mit	 dem	 Rissfortschritt	 steigt	
durch	die	zunehmende	Rissöffnung	die	Spannung	an	diesen	Körnern	an,	
bis	es	zu	einem	Versagen	der	Körner	kommt	[72].	Es	bildet	sich	ein	Gleich-
gewicht	aus	neu	erzeugten	Brücken	an	der	Rissspitze	und	versagenden	
Brücken	entfernt	von	der	Rissspitze	aus.	Ist	dieses	Gleichgewicht	erreicht,	
kommt	es	zu	der	beobachteten	Abflachung	der	R-Kurve	bei	geringen	Riss-
verlängerungen.	 Die	 in	 Stufe	I	 zu	 erreichenden	 Bruchzähigkeitswerte	
werden	 somit	 durch	 die	 senkrecht	 stehenden	 Siliziumnitridkörner	 be-
stimmt,	die	keine	Ablösung	zwischen	Glasphase	und	den	Körnern	zeigen	
und	so	elastische	Brücken	erzeugen.		

Neben	 der	 Anzahl	 an	wirkenden	 elastischen	 Brücken	 hat	 die	 Grenzflä-
chenfestigkeit	zwischen	der	Glasphase	und	den	Körnern	einen	entschei-
denden	Einfluss	auf	das	Risswachstumsverhalten	[22].	Elastische	Brücken	
bilden	sich	auch	an	Körnern,	bei	denen	eine	Rissablenkung	an	der	Korn-
oberfläche	auftritt	und	die	so	eine	teilweise	Ablösung	des	Korns	von	der	
Matrix	(debonding)	zeigen.	Der	dabei	abgeknickte	Riss	hält	größere	Be-
lastungen	aus	als	die	Rissfront,	die	weiter	voranschreitet	und	wodurch	
sich	elastische	Brücken	ausbilden.	Auch	diese	elastischen	Brücken	mit	de-
bonding	haben	einen	verstärkenden	Effekt	und	bestimmen	das	R-Kurven-
verhalten	in	Stufe	II	[142].	Tritt	ein	Riss	mit	einem	Winkel	𝛳	auf	ein	Silizi-
umnitridkorn	und	es	liegt	eine	hohe	Korngrenzfestigkeit	vor,	verläuft	der	
Riss	durch	das	Korn.	Bei	einer	geringeren	Grenzflächenfestigkeit	kommt	
es	jedoch	unter	dem	gleichen	Winkel	𝛳	zu	einer	Ablenkung	des	Risses	an	
dem	Siliziumnitridkorn	und	einem	Risswachstum	an	der	Grenzfläche	zwi-
schen	dem	Korn	und	der	Glasphase.	Der	Winkel,	bei	dem	eine	Rissablen-
kung	auftritt,	ist	materialspezifisch	und	wird	unter	anderem	von	der	Glas-
phasenzusammensetzung	bestimmt	[22].	
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Im	Fall	der	Kompositwerkstoffe	muss	hierbei	eine	Betrachtung	der	Grenz-
flächenfestigkeit	 an	 den	 Siliziumnitridkörnern	 und	 den	 Siliziumkar-
bidkörnern	vorgenommen	werden.		

Wie	beschrieben	und	in	Abbildung	45	deutlich	zu	erkennen	ist,	verläuft	
der	Riss	entlang	der	SiC-Körner,	anstatt	hindurch.	Daraus	lässt	sich	schlie-
ßen,	dass	die	Grenzflächenfestigkeit	unterhalb	der	Festigkeit	der	SiC-Kör-
ner	liegt.	

An	der	Grenzfläche	zu	den	Siliziumkarbidkörnern	kommt	darüber	hinaus	
noch	ein	zweiter	Aspekt	zum	Tragen.	Betrachtet	man	die	Wärmeausdeh-
nungskoeffizienten	 in	 Tabelle	 9,	wird	 deutlich,	 dass	 das	 Siliziumkarbid	
über	einen	deutlich	größeren	Wärmeausdehnungskoeffizient	verfügt.	Die	
Wärmeausdehnungskoeffizienten	 von	 Siliziumnitrid	 sind	dabei	 von	der	
Additivzusammensetzung	 abhängig	 und	 liegen	 im	 Bereich	 von	
3,1	– 	3,6	 × 10=P/K	[4,143].		

	 	 Wärmeausdehnungskoeffizient	

[10-6/K]	

	

	 Siliziumnitrid	 3,1	–	3,6	 	

	 Siliziumkarbid	 4,3	 	

Tabelle	12:	Wärmeausdehnungskoeffizient	für	Si3N4	und	SiC	
[39,143]	

Diese	 Unterschiede	 führen	 im	 Abkühlschritt	 des	 Sinterprozesses	 dazu,	
dass	sich	die	SiC-Körner	stärker	als	das	sie	umgebende	Siliziumnitrid	zu-
sammenziehen.	Bei	Raumtemperatur	stehen	dadurch	die	Grenzflächen	zu	
den	Siliziumnitridkörnern	unter	Zugspannung.	Schematisch	ist	dies	in	Ab-
bildung	66	dargestellt.	

Aus	 diesem	 Grund	 ist	 davon	 auszugehen,	 dass	 der	 vorliegende	 Span-
nungszustand	 neben	 der	 Grenzflächenfestigkeit	 ein	 entscheidender	
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Einflussfaktor	für	das	Rissausbreitungsverhalten	an	den	Grenzflächen	zu	
den	Siliziumkarbidkörnern	ist.	

	
Abbildung	66:	Schematische	Darstellung	des	Risswachstumsverhal-

tens	an	den	unter	Zugspannung	stehenden	SiC-Kör-
nern	
Die	Zugspannung	ergibt	sich	aus	Unterschieden	in	den	
Wärmeausdehnungskoeffizienten	von	Si3N4	und	SiC.	

An	den	Siliziumnitridkörnern	treten	hingegen	sowohl	intergranulare	als	
auch	transgranulare	Risse	auf.	Würde	reines	transgranulares	Risswachs-
tum	vorliegen,	so	würde	der	Riss,	ohne	abgelenkt	zu	werden,	senkrecht	
zur	Belastungsrichtung	durch	das	Material	verlaufen.		

Intergranulares	Risswachstum	ist	wiederum	Voraussetzung	für	die	Ver-
stärkungsmechanismen,	 die	 das	 R-Kurvenverhalten	 in	 Stufe	 III	 bestim-
men.	Diese	Rissflankeneffekte	treten	bei	großen	Risslängen	ab	50	µm	auf.	
Dabei	werden	Körner	aus	der	Matrix	herausgezogen	(Pullout).	Darüber	
hinaus	bilden	sich	Reibbrücken,	bei	denen	durch	die	Verzahnung	von	Kör-
nern	Reibeffekte	an	den	Kornflanken	auftreten.	Diese	Effekte	treten	auch	
bei	den	hergestellten	Werkstoffen	auf.	In	Abbildung	67	ist	der	Rissverlauf	
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eines	 Komposites	mit	 20	Vol.-%	 SiC	 dargestellt,	 in	 dem	 der	 zerklüftete	
Rissverlauf	mit	Reibbrücken	deutlich	zu	erkennen	ist.	

	

Abbildung	67:	REM-Bild	des	Rissverlauf	in	einem	Kompositen	mit	
20	Vol.-%	SiC	
Der	Rissverlauf	ist	mit	einer	weißen	Linie	kenntlich	
gemacht.	

Ob	der	Riss	entlang	der	Grenzfläche	zwischen	Korn	und	Glasphase	ver-
läuft,	ist	neben	der	Grenzflächenfestigkeit	von	der	Gestalt	der	vorliegen-
den	Körner	abhängig.	Für	eine	Rissablenkung	müssen	dementsprechend	
große	Streckungsgrade	und	Längen	der	Körner	vorhanden	sein.		

Wie	in	Kapitel	5.4	dargestellt,	verfügt	Siliziumnitrid	über	die	größten	Stre-
ckungsgrade	und	Kornlängen	der	untersuchten	Werkstoffe.	Im	Vergleich	
dazu	zeigt	sich	bei	den	Kompositwerkstoffen,	dass	eine	Zugabe	von	Silizi-
umkarbid,	bei	einer	gleichbleibenden	Additivmenge,	zu	deutlich	geringe-
ren	Streckungsgraden	und	Längen	der	Siliziumnitridkörner	 führt.	Diese	
Unterschiede	in	der	Mikrostruktur	wirken	sich	auf	das	R-Kurvenverhalten	
der	resultierenden	Werkstoffe	aus.	
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Nachdem	Verstärkungsmechanismen	dargestellt	wurden,	die	in	den	ent-
wickelten	Kompositwerkstoffen	auftreten,	folgt	nun	die	Betrachtung	des	
daraus	resultierenden	Risswachstumsverhaltens.	Um	dieses	untersuchen	
zu	können,	wurde	eine	Methode	entwickelt,	die	es	ermöglicht,	die	auftre-
tenden	Rissablenkungen	zu	quantifizieren.	Dabei	wird	der	Rissverlauf	in	
x/y-Daten	überführt,	die	Rissmittelachse	ermittelt	und	anschließend	die	
Abweichung	des	Rissverlaufes	von	der	Mittelachse	bestimmt.	Die	resultie-
renden	Histogramme	sind	in	Abbildung	46,	Abbildung	47sowie	Abbildung	
48	dargestellt.	 Sie	 ermöglichen	 eine	Quantifizierung	der	Rissablenkung	
und	so	einen	Vergleich	des	Rissausbreitungsverhaltens	der	entwickelten	
Werkstoffe.		

Die	Siliziumnitridkeramik,	deren	Mikrostruktur	die	größten	Streckungs-
grade	und	Kornlängen	aufweist,	zeigt	auch	die	größten	Rissablenkungen.	
Diese	maximalen	Rissabweichungen	von	der	Mittelachse	liegen	bei	2	µm.	
Im	Vergleich	dazu	zeigen	die	Risse	der	Kompositwerkstoffe	mit	 zuneh-
mendem	Siliziumkarbidgehalt	geringere	Rissablenkungen.	So	liegt	die	Ab-
lenkung	 bei	 einem	 Siliziumkarbidgehalt	 von	 30	Vol.-%	 bei	 lediglich	
1,25	µm.	Es	ist	anzunehmen,	dass	die	Unterschiede	in	der	Kornform	hier-
bei	eine	entscheidende	Rolle	spielen.	Die	größeren	Kornlängen	und	Stre-
ckungsgrade	 erhöhen	 die	Wahrscheinlichkeit	 der	 Rissablenkung.	 Trifft	
der	Riss	hingegen	in	einem	Kompositwerkstoff	auf	ein	SiC-Korn,	so	wird	
dieses	auf	Grund	der	geringen	Grenzflächenfestigkeit	auf	dem	kürzesten	
Weg	umgangen.	Die	Rissablenkung	entspricht	in	diesem	Fall	der	halben	
Partikelgröße,	wobei	die	durchschnittliche	Partikelgröße	des	SiC-Pulvers	
UF-15	vor	der	Pulveraufbereitung	bei	d50=0,75	µm	liegt.	

Die	Art	und	Ausprägung	der	auftretenden	Risswiderstandsmechanismen	
und	 das	 daraus	 resultierende	 Risswachstumsverhalten	 bestimmt	 den	
Verlauf	der	Risswiderstandskurve.	In	Abbildung	68	sind	die	R-Kurven	von	
Siliziumnitrid	 und	 einem	 Kompositen	 mit	 30	Vol.-%	 SiC	 gegenüberge-
stellt.	Dargestellt	sind	die	Ergebnisse	der	optischen	Messungen	über	die	
DCDC-Methode	und	die	mit	der	Compliance-Methode	an	SEVNB-Proben	
ermittelten	Werte.	Dabei	 ist	zu	beachten,	dass	die	Compliance-Methode	
nur	Ergebnisse	für	geringe	Rissverlängerungen	liefert.	Die	DCDC-Methode	
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besitzt	 hingegen	 erst	 bei	 größeren	 Rissverlängerungen	 eine	 Gültigkeit.	
Die	Messungen	ergänzen	sich	somit	und	lassen	eine	Betrachtung	des	ge-
samten	R-Kurvenverlaufes	zu.	Hierbei	ist	hervorzuheben,	dass	die	unter-
schiedlichen	Messmethoden	eine	sehr	gute	Übereinstimmung	zeigen.	

	

Abbildung	68:	Gegenüberstellung	der	mit	der	DCDC-	und	der	SEVNB	-
Methode	ermittelten	R-Kurvenverläufe	von	Silizium-
nitrid	und	einem	Kompositen	mit	30	Vol.-%	SiC	
Beide	Methoden	zeigen	eine	sehr	gute	Übereinstim-
mung.	

Bisher	wurden	Risswiderstandsmechanismen	von	einer	Siliziumnitridke-
ramik	und	von	Kompositen	diskutiert,	die	über	die	gleiche	Additivzusam-
mensetzung	und	Additivmenge	verfügen.	

Zur	Verdichtung	von	Kompositen	mit	Siliziumkarbidgehalten	>30	Vol.-%	
sind	 jedoch	 erhöhte	Additivanteile	 von	 10	Ma.-%	 erforderlich,	 um	 eine	
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vollständige	Verdichtung	zu	erzielen.	In	Abbildung	69	sind	exemplarische	
R-Kurven	aus	DCDC-Messungen	gegenübergestellt.		

	

Abbildung	69:	R-Kurvenverläufen	von	Siliziumnitrid	und	Komposit-
werkstoffen	mit	30	Vol.-%	und	50	Vol.-%	SiC	
Die	Kurven	der	Komposite	liegen	trotz	der	Unter-
schiede	im	SiC-Anteil	übereinander,	da	sich	die	Additi-
vanteile	unterscheiden.	

Trotz	deutlich	höherem	Siliziumkarbidgehalt	liegt	die	Kurve	des	Kompo-
sites	mit	50	Vol.-%	SiC	auf	der	Kurve	der	Variante	mit	30	Vol.-%	SiC	und	
zeigt	somit	eine	vergleichbare	Bruchzähigkeit.	Ursächlich	hierfür	ist	der	
erhöhte	 Additivgehalt,	 der	 sich	 auf	 die	 Mikrostruktur	 auswirkt	 und	
dadurch	das	Risswachstumsverhalten	beeinflusst.	Dies	zeigt	sich	deutlich	
in	 den	 Rissablenkungen,	 welche	 in	 Abbildung	 70	 dargestellt	 sind.	 Die	
Rissablenkungen	 des	 Kompositwerkstoffes	 mit	 50	Vol.-%	 erreichen	
Werte	von	bis	zu	1,5	µm	und	verfügen	darüber	hinaus	über	eine	breitere	
Verteilung	als	die	der	Keramik	mit	30	Vol.-%	SiC.	
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Abbildung	70:	Darstellung	der	Rissabweichung	von	der	Mittelachse	und	
der	resultierenden	Normalverteilung	für	zwei	Komposit-
werkstoffe	mit	30	Vol.-%	bzw.	50	Vol.-%	SiC	
Die	Unterschiede	im	Additivgehalt	haben	Einfluss	auf	
den	Rissverlauf.	

Dass	die	Werkstoffe	trotz	dieser	Unterschiede	einen	nahezu	identischen	
R-Kurvenverlauf	zeigen,	liegt	an	zwei	gegenläufigen	Effekten.	So	führt	die	
Erhöhung	des	SiC-Gehaltes	zu	einer	Erniedrigung	des	R-Kurvenplateaus,	
da	sich	an	den	Siliziumkarbidkörner,	wenn	überhaupt,	nur	 in	geringem	
Maße	Risswiderstandsmechanismen	ausbilden.	Die	Ursache	hierfür	sind	
die	geringen	Größen	der	SiC-Körner.	So	hat	Lange	gezeigt,	dass	erst	ab	ei-
ner	gewissen	kritischen	Korngröße	des	Siliziumkarbides	diese	wirksam	
werden	[51].	

Demgegenüber	führt	der	erhöhte	Additivgehalt	zu	einer	Veränderung	der	
Siliziumnitridmikrostruktur	mit	größeren	Streckungsgraden	der	Körner	
und	größeren	Kornlängen.	Es	kommt	darüber	hinaus	zu	einer	Verände-
rung	der	Glasphasenzusammensetzung.	

Damit	einhergehend	wird	es	zu	einer	wenn	auch	geringen	Veränderung	
der	 Glasphasenfilmdicke	 zwischen	 den	 Körnern	 kommen,	 da	 Untersu-
chung	gezeigt	haben,	dass	bei	einer	vollständigen	Benetzung	der	Körner	
mit	der	Flüssighase,	die	Filmdicke	von	der	Zusammensetzung	und	nicht	
von	dem	Anteil	der	Flüssigphase	bestimmt	wird	[28,144–146].	Deshalb	ist	
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davon	 auszugehen,	 dass	 eine	 Erhöhung	 des	 Glasphasenanteils	 zu	 einer	
Vergrößerung	der	Trippelpunkte	führt.		

Nachdem	der	Einfluss	des	Siliziumkarbides	auf	das	R-Kurvenverhalten	im	
Allgemeinen	dargestellt	wurde,	soll	nun	der	Einfluss	der	Partikeloberflä-
che	bzw.	der	Partikelgröße	diskutiert	werden.	Die	bisher	gezeigten	Unter-
suchungen	erfolgten	an	Kompositen,	welche	mit	einem	Siliziumkarbidpul-
ver	 hergestellt	 wurden,	 das	 über	 eine	 Partikeloberfläche	 von	 15	m2/g	
verfügt.	Die	in	Kapitel	4.2.3.1	und	4.2.3.2	dargestellten	resultierenden	R-
Kurven	der	DCDC-	wie	auch	der	Compliance-Methode	zeigen	nur	einen	
geringen	Unterschied	zwischen	den	verschiedenen	Kompositen.	Bei	bei-
den	Untersuchungsmethoden	liegen	die	R-Kurven	der	Komposite	mit	ei-
ner	SiC-Partikeloberfläche	von	5	m2/g	und	15	m2/g	im	Rahmen	der	Mess-
genauigkeit	 aufeinander.	 Das	 feinere	 SiC-Pulver	 mit	 einer	
Partikeloberfläche	von	25	m2/g	zeigt	dagegen	in	geringem	Maße	höhere	
Werte.	 Betrachtet	man	nun	die	Rissabweichungen	 für	 diese	Komposite	
(Abbildung	48),	so	liegen	die	Kurven	für	die	Komposite	mit	5	m2/g	und	
15	m2/g	 wiederum	 im	 Rahmen	 der	 Messgenauigkeit	 übereinander.	 Im	
Vergleich	dazu	zeigt	der	Komposit	mit	dem	feinen	SiC-Pulver	(25	g2/m)	
eine	deutlich	breitere	Verteilung.	Es	ist	zu	vermuten,	dass	die	größeren	
Rissablenkungen	zu	der	beobachteten,	erhöhten	Bruchzähigkeit	 führen.	
Dies	 lässt	 sich	mit	der	Siliziumnitridmikrostruktur	erklären,	die,	wie	 in	
Kapitel	4.1.5	 gezeigt,	 bei	 dem	 Kompositen	mit	 einer	 Partikeloberfläche	
von	25	m2/g	über	größer	Kornlängen	verfügt.	Darüber	hinaus	könnte	die	
veränderte	 Glasphasenzusammensetzung	 aufgrund	 des	 erhöhten	 Silizi-
umoxidgehaltes	 dieses	 Kompositen	 zu	 dem	 beobachteten	 Risswachs-
tumsverhalten	mit	größeren	Rissablenkungen	beitragen.	

Im	Allgemeinen	lässt	sich	jedoch	festhalten,	dass	das	R-Kurvenverhalten	
bzw.	die	Bruchzähigkeit	vor	allem	vom	Anteil	des	Siliziumkarbides	und	
der	Partikelanzahl	bei	gleichem	Volumenanteil	bestimmt	wird.	
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5.5.3 Werkstoffverhalten	unter	schwellender	
Belastung	

In	Kapitel	5.5.2	werden	das	R-Kurvenverhalten	und	die	Risswiderstands-
mechanismen	bei	einer	konstanten	Last	bzw.	einer	konstanten	Lasterhö-
hung	 diskutiert.	 An	 dieser	 Stelle	 folgt	 nun	 die	 Betrachtung	 unter	 einer	
schwellenden	Belastung.	Die	Betrachtung	der	Risswiderstandskurve	un-
ter	einer	wechselnden	Last	ermöglicht	eine	Vorstellung	über	die	 in	der	
Rissflanke	 wirkenden	 Verstärkungsmechanismen	 und	 ihren	 Anteil	 an	
dem	R-Kurvenverhalten.	Wie	beschrieben,	lassen	sich	bei	den	entwickel-
ten	Werkstoffen	Risswiderstandsmechanismen	 in	Form	von	elastischen	
Brücken,	mit	und	ohne	debonding,	sowie	Reibbrücken	beobachten.		

Bei	 einer	wechselnden	schwellenden	Belastung	kommt	es	 zu	einer	Öff-
nung	und	Schließung	der	Rissflanken	mit	 jedem	Zyklus.	Die	rein	elasti-
schen	 Anteile	 der	 Rissüberbrückung	 sollten	 hierbei	 keine	 Degradation	
während	der	Zyklierung	zeigen.	Anders	verhält	sich	dies	bei	Elementen,	
die	 Reibung	 unterliegen.	 Durch	 die	 Bewegung	 der	 Rissflanken	 sollten	
diese	mit	der	Zyklenzahl	verschleißen	und	an	Wirkung	verlieren.	In	Ab-
bildung	 71	 ist	 der	 Rissverlauf	 einer	 Siliziumnitridkeramik	 nach	 15000	
Zyklen	einer	Rissflanke	bei	kontinuierlicher	Lasterhöhung	gegenüberge-
stellt.	Es	lassen	sich	deutliche	Verschleißerscheinungen	in	der	Rissflanke	
der	zyklierten	Probe	erkennen.	
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Abbildung	71:	Gegenüberstellung	der	REM-Bildaufnahmen	des	Ris-

ses	einer	Siliziumnitridkeramik	nach	kontinuierlicher	
Lasterhöhung	und	nach	15000	Zyklen	
Eine	Degradation	der	Rissflanken	nach	der	Zyklierung	
ist	deutlich	zu	erkennen.	

In	Abbildung	72	sind	die	R-Kurven	von	Siliziumnitrid	und	eines	Komposi-
tes	mit	 20	Vol.-%	 SiC	 dem	Risswiderstandsverlauf	 in	 Abhängigkeit	 der	
Zyklenzahl	gegenübergestellt.	

Betrachtet	man	 die	 Risswiderstandswerte	 in	 Abhängigkeit	 der	 Zyklen-
zahl,	so	wird	deutlich,	dass	diese	zu	Beginn	der	Zyklierung	einen	starken	
Abfall	des	kritischen	Spannungsintensitätsfaktors	zeigen.	Mit	zunehmen-
der	Zyklenzahl	wird	dieser	geringer	und	es	kommt	zu	einer	Annäherung	
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an	einen	Plateauwert.	Vergleicht	man	diesen	Plateauwert	mit	dem	Verlauf	
der	Risswiderstandskurve,	zeigt	sich	für	Siliziumnitrid	wie	auch	für	den	
Kompositen,	dass	dieser	Wert	dem	Übergang	von	Stufe	I	zu	Stufe	II	der	
R-Kurve	entspricht.	Die	Hypothese	kann	damit	bestätigt	werden.	Die	rein	
elastisch	 wirkenden	 Brücken	 zeigen	 bei	 einer	 schwellenden	 Belastung	
keine	 messbare	 Degradation.	 Die	 Rissflankeneffekte,	 wie	 Reibbrücken,	
verschleißen	jedoch	schon	bei	geringen	Zyklenzahlen	deutlich.	Dies	geht	
mit	einer	Abnahme	der	Bruchzähigkeit	des	Werkstoffes	und	einer	Riss-
verlängerung	einher,	obwohl	das	Lastniveau	nicht	erhöht	wird.	

	

	
Abbildung	72:	Gegenüberstellung	der	mit	der	Compliance-Methode	

ermittelten	R-Kurve	und	des	Risswiderstandes	in	Ab-
hängigkeit	von	der	Zyklenzahl	
Der	Risswiderstand	sinkt	durch	die	Zyklierung	auf	das	
Niveau	der	Stufe	1.		

	



5.5 Mechanische Eigenschaften 

159 

Daraus	lässt	sich	schlussfolgern,	dass	zyklische	Belastungen	zu	einer	Ab-
nahme	des	kritischen	Spannungsintensitätsfaktors	führen.	Die	elastischen	
Brücken	 sind	 trotzdem	weiterhin	 wirksam	 und	 sorgen	 dafür,	 dass	 die	
Werte	 weiterhin	 deutlich	 über	 dem	 intrinsischen	 Bruchzähigkeitswert	
liegen.		

5.5.4 Berechnungsmethoden	zur	Bestimmung	der	
Risswiderstandskurve	anhand	der	Daten	der	
DCDC-Messung	

Bei	der	DCDC-Messung	wird	eine	stabförmige	Probe,	die	in	der	Mitte	ein	
Loch	aufweist,	auf	den	Stirnflächen	mit	Druck	belastet	und	so	ein	Riss	in	
Belastungsrichtung	erzeugt.	Durch	die	hohe	negative	T-Spannung	kommt	
es	zu	einem	stabilen	Riss	in	Belastungsrichtung	[147].	Aufgrund	des	mit	
steigender	Risslänge	sinkenden	Spannungsintensitätsfaktors	ist	es	mög-
lich	einen	Riss	bei	einer	stufenweisen	Erhöhung	der	Last	definiert	durch	
das	Material	zu	bewegen.	Mit	einem	digitalen	Distanzmikroskop	wird	der	
Rissfortschritt	bei	der	jeweiligen	Laststufe	aufgenommen.	Aus	dem	Riss-
fortschritt	und	der	Höhe	der	Belastung	ist	es	nun	möglich,	den	Spannungs-
intensitätsfaktor	und,	falls	vorhanden,	das	R-Kurvenverhalten	zu	bestim-
men.	

Bei	der	Auswertung	der	DCDC-Versuche	und	der	Anwendung	der	Formeln	
nach	He	et	al.	und	Pallares	et	al.	zeigt	sich	nach	dem	Anstieg	der	R-Kurve	
ein	Abfall	der	Werte.	Wie	in	Kapitel	5.5.2	beschrieben,	kommt	es	bis	zur	
vollständigen	 Ausbildung	 der	 Risswiderstandsmechanismen	 zu	 einem	
Anstieg	der	Risswiderstandskurve.	Ist	die	Rissfront	vollständig	ausgebil-
det,	besteht	ein	Gleichgewicht	aus	sich	neu	bildenden	elastischen	Brücken	
an	der	Rissspitze	und	nicht	mehr	wirkenden	Risswiderständen	entfernt	
vom	Riss.	Wenn	dieser	Zustand	erreicht	ist,	verläuft	die	R-Kurve	auf	einem	
Plateau.	Ein	Abfall	der	R-Kurve	ist	aus	diesem	Grund	nicht	schlüssig	und	
es	muss	von	einem	Auswertefehler	ausgegangen	werden.	
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In	Abbildung	73	ist	die	Rissflanke	einer	DCDC-Probe	nach	dem	Versuch	
dargestellt.	Es	ist	deutlich	zu	erkennen,	dass	sich	eine	gebogene	Rissfront	
ausbildet.	Die	optische	Auswertung	des	Rissfortschrittes	erfolgt	jedoch	im	
Randbereich.	Dadurch	wird	der	Rissfortschritt	unterschätzt.	Die	Fläche	𝐴	
des	nicht	berücksichtigten	Rissbereiches	entspricht	einem	Kreissegment	
und	folgt	der	Formel:	

	 𝐴 =
1
2arctan �

2ℎ
𝑏 � (4ℎ

' + 𝑏')' + ℎ𝑏(4ℎ' − 𝑏')
16ℎ' 	 (5-3)	

Daraus	lässt	sich	die	Stecke	Δa	bestimmen,	die	der	gemittelten,	nicht	be-
rücksichtigten	Risslänge	entspricht:	

	 𝛥𝑎 =
𝐴
𝑏 =

2
3ℎ	

(5-4)	

Dies	 ist	somit	eine	Fehlerquelle	bei	der	Auswertung	der	DCDC-Messun-
gen.	
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Abbildung	73:	Rissfront	und	der	sich	einstellende	Winkel	einer	
DCDC-Probe	
Aufgrund	der	gebogenen	Rissfront	wird	der	Rissfort-
schritt	unterschätzt.	

Die	Strecke	h	ist	dabei	materialabhängig	und	steht	im	Zusammenhang	mit	
der	Poissonzahl	𝜈.	Die	Berechnung	der	Poissonzahl	für	die	Kompositwerk-
stoffe	erfolgt	durch	die	Anwendung	einer	Mischungsregel,	wobei	für	Sili-
ziumnitrid	 eine	 Poissonzahl	 von	 𝜈	 =0,28	 und	 für	 Siliziumkarbid	 von	
𝜈=0,16	angenommen	wird.	Die	resultierenden	Werte	sind	 in	Tabelle	13	
dargestellt.	
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	 	 Poissonzahl	𝜈	 	

	 Si3N4	 0,28	 	

	 Si3N4	+	10	Vol.-%	SiC	 ≅	0,268	 	

	 Si3N4	+	20	Vol.-%	SiC	 ≅	0,256	 	

	 Si3N4	+	30	Vol.-%	SiC	 ≅	0,244	 	

	 Si3N4	+	40	Vol.-%	SiC	 ≅	0,232	 	

	 Si3N4	+	50	Vol.-%	SiC	 ≅	0,22	 	

Tabelle	13:	Poissonzahlen	von	Siliziumnitrid	und	den	Kompo-
sitwerkstoffen	[114]	

Finite-Elemente-Rechnungen	beruhen	im	Allgemeinen	auf	geraden	Riss-
fronten	sowie	Normalspannungs-	oder	Normaldehnungsbedingungen	un-
ter	der	Annahme	eines	zweidimensionalen	Problems.	Bei	großen	Rissver-
längerungen	 führt	 dies	 aufgrund	 der	 gebogenen	 Rissfront	 zu	
abweichenden	Spannungsintensitätsfaktoren	[114].		

Der	Winkel,	der	sich	einstellt,	ist	in	Abbildung	73	eingezeichnet	und	folgt,	
wie	kürzlich	bei	Schell	et	al.	beschrieben,	folgender	Formel	[148]:	

	 𝜑 ≅ 90° − 38,8°𝜈		 (5-5)	

Durch	 den	 Vergleich	 von	 experimentellen	 Daten	 und	 Ergebnissen	 der	
FE-Berechnungen	lässt	sich	der	Geometriefaktor	C	definieren	[114]:	

	 𝐶 ≅ 1 − 1,37𝜈	 (5-6)	
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Dieser	ist	abhängig	von	der	Poissonzahl	und	ermöglicht	die	Korrektur	der	
Berechnungsformel	nach	He	et	al.:	

	
𝐾- =

𝐹√𝜋𝑅
𝐻𝐵

�𝐻𝑅� + 𝐶	(0,235	
𝐻
𝑅 − 0,259)

𝑎
𝑅
	

	

𝐶 ≅ 	1 − 1,37ν	

(5-7)	

Dieser	Korrekturfaktor	kann	auch	für	die	Geometriefunktion	nach	Palla-
res	et	al.	angewandt	werden,	womit	folgende	Formel	folgt:	

𝐾! =
𝐹√𝜋𝑅
𝐵𝐻

)𝑎𝑅+𝑥" + 𝑥# )
𝐻
𝑅+ + 𝑥$ )

𝐻
𝑅+

#
+ 𝐶 .𝑥% + 𝑥& )

𝐻
𝑅+ + 𝑥' )

𝐻
𝑅+

#
/ )𝑎𝑅+

	

	

														𝐶 ≅ 	1 − 1,37ν	

(5-8)	

Dabei	entsprechen	die	Parameter	folgenden	Werten:		

x1=0,3156,	x2=0,735,	x3=0,0346,	x4=-0,4093,	x5=0,3794	und	x6=-0,0257.	

5.6 Tribologisches	Verhalten	

Die	 Untersuchungen	 des	 tribologischen	 Verhaltens	 der	 entwickelten	
Werkstoffe	erfolgt	im	Hinblick	auf	die	auftretenden	Belastungen	in	einer	
Benzinkraftstoffeinspritzpumpe.	Die	keramischen	Werkstoffe	werden	da-
bei	Metallen	gegenübergestellt,	die	hierfür	üblicherweise	Anwendung	fin-
den.	

In	Abbildung	74	ist	das	Modell	einer	Kraftstoffpumpe	dargestellt.	In	die-
sem	sind	die	tribologischen	Hauptbelastungspunkte	eingezeichnet.	Einer	
dieser	 Punkte	 ist	 der	 Kontakt	 zwischen	 dem	 Kolben	 und	 der	
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Zylinderwand.	Dieses	tribologische	System	wird	durch	Modellversuche	in	
einem	Langhubtribometer	untersucht.	Das	Optimol	SRV-Tribometer	er-
möglicht	darüber	hinaus,	das	tribologische	System	im	Kontakt	zwischen	
Kolben	und	Rollenstößel	abzubilden.		

	

Abbildung	74:	Modell	einer	Benzinkraftstoffpumpe	mit	Kennzeich-
nung	der	kritischen	Kontaktstellen	

Bei	allen	durchgeführten	Versuchen	zeigen	die	keramischen	Werkstoffe	
einen	geringeren	Verschleiß	als	die	untersuchten	Metalle.	Dies	gilt	für	die	
Versuche	in	Eigenpaarung	im	Langhubtribometer	sowie	für	die	Versuche	
bei	 geringen	Hüben,	 bei	 denen	 ein	Gegenkörper	 aus	dem	Stahl	 100Cr6	
zum	Einsatz	kommt.	

Das	tribologische	Verhalten	von	Siliziumnitrid	wird	durch	mechanische,	
thermomechanische	 und	 tribochemische	 Effekte	 bestimmt.	 Der	 Ver-
schleißmechanismus	wird	dabei	von	der	Belastungsart,	der	Zusammen-
setzung	der	Glasphase	sowie	der	Mikrostruktur	beeinflusst	[87,89,149].		
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Vergleicht	man	die	Reibeigenschaften	des	Siliziumnitrides	mit	denen	der	
Komposite,	so	verfügt	Siliziumnitrid	über	größere	Reibwerte	und	einen	
größeren	Verschleiß.	Eine	Ursache	dafür	ist	die	vorliegende	Mikrostruk-
tur	des	hergestellten	Siliziumnitrides.	Es	ist	bekannt,	dass	sich	ein	großer	
Anteil	 an	 β-Silizumnitrid	 aufgrund	 des	 nadelförmigen	 Kornwachstums	
negativ	auf	das	Reibverhalten	auswirkt	[124].	Betrachtet	man	die	Mikro-
struktur	 des	 Siliziumnitrides,	 so	wird	 deutlich,	 dass	 dieses	 aus	 reinem	
β-Silizumnitrid	 mit	 großen	 Streckungsgraden	 und	 Kornlängen	 besteht.	
Der	kontinuierliche	Anstieg	der	Reibwerte	lässt	sich	mit	einer	fortschrei-
tenden	Zerrüttung	der	Oberfläche	unter	 einer	 tribologischen	Belastung	
erklären,	die	für	Siliziumnitrid	bekannt	ist.	Hierbei	kommt	es	zum	Wachs-
tum	von	Rissen	unter	der	Oberfläche	aufgrund	der	wechselnden	Belas-
tung	im	tribologischen	System.	Dies	führt	zur	Ablösung	von	größeren	Be-
reichen	 der	 Reiboberfläche	 [89,92,149].	 Das	 Risswachstum	 unter	
schwellender	 Belastung	 von	 reinem	 Siliziumnitrid	 und	 den	 Komposit-
werkstoffen	wurde	im	Rahmen	dieser	Arbeit	untersucht,	wobei	die	Ergeb-
nisse	mit	dem	Auftreten	eines	Zerrüttungseffektes	an	den	Rissflanken	in	
Kapitel	5.5.3	diskutiert	werden.	

Die	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite	weisen	im	Vergleich	zu	rei-
nem	Siliziumnitrid	eine	feinere	Mikrostruktur	mit	kleinen	Streckungsgra-
den	der	Siliziumnitridkörner	auf.	Darüber	hinaus	verfügen	die	Silizium-
karbidkörner	 über	 eine	 geringe	 Korngröße,	 was	 sich	 im	 Allgemeinen	
positiv	auf	das	tribologische	Verhalten	auswirken	sollte	[90,150].		

Das	 Verschleißverhalten	 von	 Siliziumnitrid	 sowie	 von	 Siliziumkarbid	
wird	unter	anderem	von	chemischen	Reaktionen	in	der	Kontaktfläche	be-
stimmt.	Diese	tribochemischen	Effekte	treten	bei	Siliziumnitridkeramiken	
nur	in	Gegenwart	von	Feuchtigkeit	auf	[87].	Die	sich	dabei	in	der	Kontakt-
fläche	bildenden	Phasen,	wie	SiO2,	SiOH	und	Siliziumoxinitrid,	verringern	
den	Verschleiß	dabei	nicht.	Viel	mehr	bildet	sich	ein	haftender	Verschleiß-
film	aus,	der	zu	einem	inhomogenen	Abtrag	und	zu	mehr	Verschleiß	führt	
[89,115].	Anders	verhält	sich	dies	bei	Siliziumkarbid.	Schon	in	Anwesen-
heit	von	einem	geringen	Anteil	an	Feuchtigkeit	entsteht	hier	durch	Oxida-
tion	 (SiC	+	2H2O	→	SiO2	+	CH4)	 bzw.	 durch	 Hydrolyse	
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(SiO2	+	H2O	→	Si(OH)4)	 eine	 tribochemische	 Schicht	 aus	 Kieselsäure	
[151].	Dadurch	kann	sich	ein	Film	einstellen,	der	zu	geringeren	Reib-	und	
Verschleißwerten	führt	[90].	Bei	Siliziumkarbid	kommt	es	zu	einer	Eineb-
nung	der	Oberfläche.	Die	Reibflächen	des	Siliziumnitrides	verfügen	hinge-
gen,	aufgrund	von	Ausbrüchen	und	haftenden	Verschleißpartikeln	in	der	
Kontaktfläche,	über	eine	größere	Rauigkeit	[115].	

Die	 Hauptverschleißmechanismen	 führen	 bei	 einer	 trockenen	 Atmo-
sphäre	zu	Mikrobrüchen	an	der	Oberfläche	sowie	in	einem	Bereich	unter	
der	Werkstoffoberfläche.	Hierbei	haben	die	mechanischen	Eigenschaften	
des	Werkstoffes	einen	signifikanten	Einfluss	auf	den	auftretenden	mecha-
nischen	Verschleiß	[87,90].	

Untersuchungen	haben	gezeigt,	dass	das	tribologische	Verhalten	von	Sili-
zumnitrid	 und	 Siliziumkarbid	 entscheidend	 von	 der	 Härte	 beeinflusst	
wird,	wobei	eine	höhere	Härte	zu	geringerem	Verschleiß	führt	[90,124].	
Die	SiC-Körner	verfügen	im	Allgemeinen	über	eine	höhere	Härte	als	das	
Siliziumnitrid.	Dies	zeigen	auch	die	Härtemessungen	der	Kompositwerk-
stoffe	in	Kapitel	4.2.2.	Ein	höherer	Siliziumkarbidgehalt	führt	zu	höheren	
Härtewerten	des	Komposites.	Dies	ist	eine	Ursache	für	das	bessere	Reib-
verhalten	 der	 Kompositwerkstoffe	 gegenüber	 der	 Siliziumnitridkera-
mik	[95].	

Ein	weiterer	wichtiger	Einflussfaktor	auf	das	tribologischen	Verhalten	ist	
die	 Bruchzähigkeit.	 Der	 Verschleiß	 entsteht	 durch	 Mikrorisse	 an	 der	
Oberfläche	sowie	einem	Bereich	von	3-5	µm	unter	der	Oberfläche	[87].	
Aus	diesem	Grund	hat	die	Bruchzähigkeit	des	Werkstoffes	einen	entschei-
denden	Einfluss	auf	das	 tribologischen	Verhalten,	wobei	hohe	Bruchzä-
higkeiten	in	einem	geringeren	Verschleiß	resultieren.		

Die	Siliziumnitridkeramik	besitzt	die	höchste	Bruchzähigkeit	der	unter-
suchten	Werkstoffe,	zeigt	jedoch	auch	die	größten	Reibwerte	der	unter-
suchten	Keramiken.	Die	Bruchzähigkeitswerte	der	Komposite	liegen	da-
runter	und	fallen	mit	steigendem	Siliziumkarbidanteil.	Schon	die	Zugabe	
von	10	Vol.-%	Siliziumkarbid	führt	zu	einer	deutlichen	Veränderung	des	
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Reibverhaltens.	Dies	kann	zum	einen	mit	 tribochemischen	Effekten	be-
gründet	werden,	da	sich	die	Zusammensetzung	der	sich	im	tribologischen	
Kontakt	 befindenden	Werkstoffe	 verändert,	 andererseits	 an	 der	 verän-
derten	Mikrostruktur	und	der	damit	einhergehenden	Veränderungen	in	
den	 mechanischen	 Eigenschaften.	 Die	 Siliziumkarbidkörner	 sind	 auf-
grund	ihrer	höheren	Härte	den	Siliziumnitridkörnern	aus	tribologischer	
Sicht	überlegen.	Werden	diese	nun	in	eine	Siliziumnitridmatrix	eingebet-
tet,	welche	über	eine	hohe	Bruchzähigkeit	verfügt,	 ist	es	möglich,	einen	
Kompositwerkstoff	herzustellen,	der	diese	für	das	tribologische	Verhalten	
vorteilhafte	Materialeigenschaften	vereint.	

Der	Kompositwerkstoff	mit	einem	Anteil	von	10	Vol.-%	SiC	verfügt	über	
die	besten	tribologischen	Eigenschaften.	Eine	Erhöhung	des	SiC-Gehaltes	
geht	mit	 einem	Anstieg	 der	 Reibwerte	 einher.	 Die	 Kompositwerkstoffe	
zeigen	mit	 steigendem	 Siliziumkarbidgehalt	 eine	 feinere	Mikrostruktur	
und	höhere	Härtewerte,	was	sich	positiv	auf	das	tribologische	Verhalten	
auswirken	sollte.	Der	zu	beobachtende	Abfall	der	Bruchzähigkeitswerte	
mit	steigendem	Siliziumkarbidgehalt	scheint	jedoch	einen	größeren	Ein-
fluss	auf	das	tribologische	Verhalten	der	Kompositwerkstoffe	zu	haben,	
was	in	einem	größeren	Verschleiß	resultiert.	Der	Komposit	mit	10	Vol.-%	
stellt	somit	aus	tribologischer	Sicht	aufgrund	seiner	feineren	Mikrostruk-
tur	und	höheren	Härte,	sowie	ausreichenden	Bruchzähigkeit	ein	Optimum	
dar.	
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6 Zusammenfassung	

Der	Trend	zu	 immer	 leistungsfähigeren	 technischen	Systemen	geht	oft-
mals	mit	einem	Anstieg	der	auf	die	einzelnen	Komponenten	wirkenden	
Belastungen	einher.	Dies	führt	zu	einem	großen	Bedarf	an	Hochleistungs-
werkstoffen,	die	diesem	gesteigerten	Anforderungsprofil	gerecht	werden.	
Gerade	den	keramischen	Werkstoffen	gilt	dabei	aufgrund	ihrer	mechani-
schen	Eigenschaften	sowie	ihrer	thermischen	und	chemischen	Beständig-
keit	ein	großes	Interesse.	

Ein	exemplarisches	Beispiel	für	ein	hochbelastetes	technisches	System	ist	
die	 im	Rahmen	dieser	Arbeit	 betrachtete	Einspritzpumpe.	 Es	 ist	 davon	
auszugehen,	dass	das	Ziel,	Förderdrücke	von	über	600	bar	zu	realisieren,	
mit	den	üblicherweise	Anwendung	findenden	metallischen	Werkstoffen,	
aufgrund	 der	 hohen	 tribologischen	 Belastungen,	 nicht	 erreicht	werden	
können.	Durch	ihre	mechanischen	und	tribologischen	Eigenschaften	ha-
ben	vor	allem	Siliziumnitrid	und	Siliziumkarbid	großes	Potenzial,	diesen	
Anforderungen	gerecht	zu	werden.	Eine	weitere	Verbesserung	der	Werk-
stoffeigenschaften	lässt	sich	durch	die	Herstellung	von	Kompositen	errei-
chen,	welche	die	 vorteilhaften	Eigenschaften	der	 jeweiligen	Werkstoffe	
miteinander	verbinden.	

Im	Mittelpunkt	der	vorliegenden	Untersuchung	steht	daher	die	Entwick-
lung	und	Charakterisierung	von	Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposit-
werkstoffen	für	die	Anwendung	in	hochbeanspruchten	Gleitsystemen.	In	
dieser	Arbeit	wird	ein	Prozess	dargestellt,	der	es	ermöglicht,	vollständig	
verdichtete	Komposite	mit	einem	Anteil	von	bis	zu	50	Vol.-%	SiC	in	einer	
Si3N4-Matrix	über	einen	Gasdrucksinterprozess	herzustellen.	Die	Sinter-
versuche	zeigen,	dass	durch	die	Zugabe	von	Siliziumkarbid	das	Sinterver-
halten	negativ	beeinflusst	und	eine	vollständige	Verdichtung	mit	steigen-
dem	SiC-Gehalt	deutlich	erschwert	wird.	
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Deshalb	lassen	sich	Komposite	mit	einem	SiC-Gehalt	von	>20	Vol.-%	nur	
durch	die	gezielte	Einstellung	des	Additivsystems,	durch	die	Anwendung	
einer	geeigneten	Pulveraufbereitung	und	durch	eine	exakte	Prozessfüh-
rung	während	des	Sinterprozesses	erreichen.	Beim	Sinterprozesses	muss	
neben	der	Temperaturführung	vor	allem	auf	die	richtige	Einstellung	des	
Stickstoffpartialdruckes	 geachtet	 werden,	 um	 Zersetzungsprozesse	 des	
Siliziumnitrides	einerseits	und	des	Siliziumkarbides	andererseits	zu	ver-
hindern.	

Da	die	entstehende	Mikrostruktur	einen	entscheidenden	Einfluss	auf	die	
mechanischen	Eigenschaften	hat,	wurde	eine	Rekonstruktion	der	Korn-
morphologie	auf	der	Basis	von	Rasterelektronenmikroskopbildern	vorge-
nommen.	Hierbei	wurde	analysiert,	wie	sich	die	Zugabe	von	Siliziumkar-
bid	 auf	 die	 Siliziumnitridmikrostruktur	 auswirkt	 und	welchen	 Einfluss	
der	Additivanteil	besitzt.	Es	zeigt	sich,	dass	das	Siliziumkarbid	als	inertes	
Korn	 in	 der	 Struktur	 vorliegt	 und	 so	 das	 freie	Wachstum	der	 Silizium-
nitridkörner	behindert.		

Der	Einfluss	des	Siliziumkarbides	auf	die	Werkstoffeigenschaften	wurde	
anhand	einer	Vielzahl	von	mechanischen	Tests	untersucht.	Lassen	sich	die	
Werkstoffkenngrößen	der	Komposite,	wie	Härte	und	E-Modul,	über	eine	
Mischungsregel	beschreiben,	so	ist	dies	bei	der	Bruchzähigkeit	nicht	mög-
lich,	da	diese	maßgeblich	von	der	vorliegenden	Mikrostruktur	beeinflusst	
wird.		

Die	 Bruchzähigkeit	 von	 Siliziumnitrid	 entspricht	 keinem	 konstanten	
Wert,	sondern	es	kommt	zu	einem	Anstieg	der	Risswiderstandskurve	mit	
steigender	 Risslänge.	 Die	 Ursache	 dieses	 Phänomens	 sind	 Risswider-
standsmechanismen,	die	sich	in	den	Rissflanken	ausbilden.	Zur	Charakte-
risierung	 des	 Risswachstumsverhaltens	 in	 den	 Kompositwerkstoffen	
wurde	 der	 Rissverlauf	 auf	 Mikrostrukturebene	 betrachtet.	 Mit	 der	 Be-
stimmung	der	Rissablenkung	konnte	eine	Methode	etabliert	werden,	die	
eine	Korrelation	zwischen	dem	Rissverlauf	und	den	gemessenen	Bruch-
zähigkeitswerten	ermöglicht	und	so	eine	Aussage	über	den	Einfluss	der	
Kornmorphologie	 auf	 die	 Bruchzähigkeit	 zulässt.	 Es	 konnte	 gezeigt	
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werden,	 dass	 große	 Streckungsgrade	 und	 Kornlängen	 innerhalb	 der	
Si3N4-Matrix	zu	größeren	Rissablenkungen	und	somit	zu	höheren	Bruch-
zähigkeitswerten	der	Komposite	führen.	Eine	Erhöhung	des	Siliziumkar-
bidanteils	geht	mit	einer	Abnahme	der	Risswiderstandskurve	einher,	da	
sich	an	den	SiC-Körnern	aufgrund	ihrer	geringen	Größe	Risswiderstands-
mechanismen,	wenn	überhaupt,	nur	in	geringem	Maße	ausbilden.	Es	ist	
davon	auszugehen,	dass	die	Grenzfläche	um	die	Siliziumkarbidkörner	auf-
grund	 der	 unterschiedlichen	 Wärmeausdehnungskoeffizienten	 von	 SiC	
und	Si3N4	unter	Zugspannung	steht	und	so	das	Risswachstum	erleichtert	
sowie	die	Bruchzähigkeit	senkt.	Dies	stimmt	mit	der	Beobachtung	von	rei-
nem,	intergranularen	Risswachstum	an	den	SiC-Körnern	überein.	

Die	tribologische	Untersuchung	der	entwickelten	Werkstoffe	erfolgte	am	
Institut	 für	 Angewandte	 Materialien	 Computational	 Materials	 Science	
(IAM-CMS)	an	der	den	Belastungen	einer	Einspritzpumpe	nachempfunde-
nen	Modellversuchen.	Hierbei	wurden	Tests	mit	einem	Metallpin	im	re-
versierenden	Gleitkontakt	mit	kurzen	Hüben	sowie	Untersuchungen	in	Ei-
genpaarung	bei	großen	Hublängen	durchgeführt.	Die	Ergebnisse	zeigen,	
dass	die	keramischen	Werkstoffe	den	Metallen	im	Allgemeinen	aus	tribo-
logischer	Sicht	überlegen	sind.	Bei	den	keramischen	Werkstoffen	führt	die	
reine	 Siliziumnitridkeramik	 allerdings	 zu	 den	 höchsten	 Reibwerten.	 Es	
gibt	 Hinweise	 darauf,	 dass	 dies	 auf	 tribochemische	 Reaktionen	 in	 der	
Grenzfläche	und	auf	die	nadelförmige	Kornstruktur	zurückzuführen	 ist.	
Schon	die	Zugabe	von	10	Vol.-%	SiC	zeigt	eine	deutliche	Verbesserung	des	
Reibverhaltens	mit	geringeren	Reibwerten.	Dies	lässt	sich	unter	anderem	
mit	der	deutlich	höheren	Härte	der	Siliziumkarbidkörner	erklären.	Eine	
weitere	Erhöhung	des	Siliziumkarbidgehaltes	führt	zwar	zu	einer	weite-
ren	Erhöhung	der	Härte	des	Kompositen,	es	kommt	jedoch	gleichzeitig	zu	
einer	Abnahme	der	Bruchzähigkeit	und	insgesamt	zu	einer	Verschlechte-
rung	 des	 tribologischen	 Verhaltens.	 Ein	 Siliziumkarbidanteil	 von	
10	Vol.-%	stellt	aus	tribologischer	Sicht	ein	Optimum	dar.	

Die	Arbeit	 zeigt,	 dass	 die	 hergestellten	Kompositwerkstoffe	 den	 reinen	
Materialien	aus	tribologischer	Sicht	überlegen	sind	und	somit	ein	großes	
Potential	 für	 den	 Einsatz	 in	 hochbeanspruchten	 technischen	
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Anwendungen	haben.	Es	werden	die	Zusammenhänge	zwischen	der	Kom-
positzusammensetzung	sowie	der	Prozessführung	und	der	daraus	resul-
tierenden	Mikrostruktur	dargestellt.	Durch	die	Gegenüberstellung	dieser	
Ergebnisse	mit	den	Resultaten	der	mechanischen	Charakterisierung	wird	
gezeigt,	 wie	 die	 Mikrostruktur	 und	 die	 Keramikzusammensetzung	 die	
Werkstoffeigenschaften	 beeinflussen.	 Dieses	 Wissen	 ermöglicht	 es,	 die	
Kompositeigenschaften	 explizit	 auf	 einen	 vorliegenden	 Belastungszu-
stand	einzustellen.	Dadurch	haben	die	 im	Rahmen	dieser	Arbeit	 entwi-
ckelten	 Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe	 über	 die	 An-
wendung	 in	 einer	 Benzineinspritzpumpe	 hinaus	 das	 Potential	 für	 den	
Einsatz	in	weiteren	hochbeanspruchten	technischen	Systemen.	
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