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Kurzfassung

Zur Reduktion des Kraftstoffverbrauchs und den damit verbundenen Emissio-
nen wurden in den letzten Jahren Motoren mit immer hoheren Leistungsdich-
ten entwickelt. Daraus resultieren groBere mechanische sowie tribologische
Belastungen in den Systemkomponenten, was bei der Konstruktion und der
Auswahl der Werkstoffe beriicksichtigt werden muss. Ein Beispiel hierfiir stel-
len die Bauteile einer Hochleistungsbenzineinspritzpumpe dar. Keramische
Werkstoffe verfiigen iiber ein hohes Potenzial fiir den Einsatz in solchen hoch-
beanspruchten Komponenten.

Im Rahmen dieser Arbeit werden Siliziumnitrid—/Siliziumkarbidkomposit-
werkstoffe fiir tribologisch hochbeanspruchte Anwendungen entwickelt und
charakterisiert. Es wird eine Prozessroute gezeigt, mit der es moglich ist, {iber
einen Gasdrucksinterprozess Komposite mit einem Siliziumkarbidgehalt von
bis zu 50 Vol.-% herzustellen. Voraussetzung hierfiir ist die Entwicklung eines
geeigneten Additivsystems, einer geeigneten Pulveraufbereitung sowie eines
darauf abgestimmten Sinterprozesses.

Bei der Charakterisierung der Kompositwerkstoffe wird der Zusammenhang
zwischen dem Herstellungsprozess und der entstehenden Mikrostruktur darge-
stellt. Die Gefiigestrukturen der Komposite unterscheiden sich dabei je nach
Siliziumkarbidgehalt, da das Wachstum der Siliziumnitridkérner durch das Si-
liziumkarbid behindert wird. Der Einfluss des Siliziumkarbidgehaltes konnte
auch bei den durchgefiihrten mechanischen Untersuchungen festgestellt wer-
den. Es wird dargelegt, wie das Siliziumkarbid das Risswachstumsverhalten
und somit die Bruchzéhigkeit sowie das R-Kurvenverhalten beeinflusst.

Tribologisch wurden die Werkstoffe in Modellversuchen im reversierenden
Gleitkontakt untersucht. Die entwickelten Komposite zeigen dabei sehr gutes
Reib- und VerschleiBBverhalten, womit das grole Potenzial dieser Werkstoffe
dargestellt werden konnte.






Abstract

In recent years, engines with higher power densities have been developed to
reduce fuel consumption and emissions. This leads to greater mechanical and
tribological loads in the system components, which must be taken into account
when designing and selecting the materials. Ceramic materials have great po-
tential 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 process 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 prepara-
tion and an adjusted sintering process is necessary.

The characterization of the composite materials shows the influence of the
manufacturing process on the resulting microstructure. The microstructures of
the composites vary, depending on the silicon carbide content, since the growth
of the silicon nitride grains is hindered by the silicon carbide. An influence of
the silicon carbide content also was found in all mechanical 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 tribo-
logical experiments with a reciprocating sliding motion. The composites 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 Jahrzehn-
ten, neben der MafB3gabe leistungsfihigere Produkte zu entwickeln, der 6kolo-
gische Aspekt immer weiter in den Vordergrund gertickt. Ein Beispiel hierfiir
ist die Automobilindustrie, in der die immer strenger werdenden gesetzlichen
Regularien beziiglich der Emissionen zu einer Vielzahl von neuen technischen
Losungen gefiihrt haben.

Der Kundenwunsch nach leistungsfahigeren Motoren und das Ziel, den Anfor-
derungen beziiglich des Schadstoffausstof3es und der Effizienz gerecht zu wer-
den, fiihrten zu der Entwicklung von Motoren mit einer deutlich hdheren Leis-
tungsdichte. Das Downsizing der Motoren wird im Allgemeinen durch eine
Turboaufladung der Motoren und eine Kraftstoffdirekteinspritzung ermoglicht
[1]. Neben einer Effizienzsteigerung fiihrt die Verwendung einer Direktein-
spritzung jedoch zu einem deutlichen Anstieg der Feinstaubemissionen. Um
den gesetzlichen Normen gerecht zu werden, ist deshalb der Einsatz eines
Feinstaubpartikelfilters auch bei Benzinmotoren unabdingbar, falls nicht an-
dere technische Losungen zur Verringerung der Partikelemission gefunden
werden.

Einen vielversprechenden Ansatz zur Partikelemissionsreduktion stellt die Er-
héhung des Einspritzdruckes dar. Dies fiihrt zu einem feineren Kraftstoffspray
und ermdglicht dariiber hinaus eine gezieltere Steuerung der Einspritzung,
wodurch eine deutlich effizientere Verbrennung mit geringeren Emissionen er-
reicht werden kann. Untersuchungen haben gezeigt, dass durch eine Erhohung
des Kraftstoffeinspritzdruckes von 200 bar auf 1000 bar eine Partikelemissi-
onsreduktion von mehr als 90 %, bei einer gleichzeitigen Reduktion des Ver-
brauches erreicht werden kann [2]. Ein hoherer Einspritzdruck sowie die all-
gemeine Erhohung der Leistungsdichte fiihren jedoch zu groferen Belastungen
in den Systemkomponenten. Dies muss bei der Konstruktion und bei der Aus-
wahl der Werkstoffe beriicksichtigt werden.
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Die gestiegenen Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften der ver-
wendeten Werkstoffe erfordern die Anwendung von neuarteigen Hochleis-
tungswerkstoffen. Aufgrund ihrer geringen Dichte, ihrer Hochtemperatur- und
Korrosionsbesténdigkeit sowie den guten mechanischen Eigenschaften verfii-
gen keramische Werkstoffe iiber ein groBes Potential fiir den Einsatz in hoch-
beanspruchten Bauteilen. Durch ihre Anwendung ist eine Erhohung der Leis-
tungsfahigkeit und der Lebensdauer technischer Systeme bei einer
gleichzeitigen Reduktion des Gewichtes moglich.

Dariiber hinaus stellt der Einsatz technischer Keramiken in tribologisch hoch-
beanspruchten Komponenten einen vielversprechenden Ansatz dar, welcher
im Rahmen dieser Arbeit fiir die Anwendung in einer Benzineinspritzpumpe
untersucht wurde. Mit dem Ziel, groBere Einspritzdriicke erreichen zu kénnen,
steigen die Belastungen in den tribologischen Wirkflichen. Eine Glbasierte
Medienschmierung ist aus diesem Grund fiir den Anwendungsfall unabding-
bar, wobei ein Eintrag des Benzinkraftstoffes in die Reibflichen vermieden
werden muss, da dieser sich negativ auf das Reibverhalten auswirkt. Daraus
resultieren hohe Anforderungen an die Passgenauigkeiten der Wirkfldchen mit
moglichst geringen Spaltmafien. Aufgrund ihrer Werkstoffeigenschaften sind
die Strukturkeramiken Siliziumnitrid und Siliziumkarbid fiir hochbean-
spruchte Gleitkontakte erfolgversprechend. Siliziumkarbid verfiigt iiber eine
hohere Harte, Siliziumnitrid ist demgegentiber fiir seine hohe Bruchzdhigkeit
bekannt.

Da eine hohe Harte sowie eine hohe Bruchzihigkeit vorteilhaft fiir die tribolo-
gischen Eigenschaften sind, hat die vorliegende Arbeit das Ziel, Siliziumnitrid-
/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe zu entwickeln und herzustellen, welche
den Einzelwerkstoffen aus tribologischer Sicht liberlegen sind. Es werden da-
bei der Einfluss des Siliziumkarbidanteils, der Additivzusammensetzung so-
wie des Additivanteils auf die Mikrostrukturentwicklung und die mechani-
schen und tribologischen Eigenschaften untersucht. Die Charakterisierung der
tribologischen Eigenschaften erfolgte in Modellversuchen, die den Belastun-
gen in der Kraftstoffpumpe nachempfunden wurden.

Die in dieser Arbeit entwickelten Herstellungsprozesse sowie das entstandene
Wissen iiber die Einflussfaktoren auf die resultierenden Werkstoff-
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eigenschaften ermoglichen eine gezielte Anpassung der Kompositeigenschaf-
ten an den jeweiligen Anwendungsfall.






2 Kenntnisstand

Siliziumnitrid- sowie Siliziumkarbidkeramiken haben aufgrund ihrer heraus-
ragenden Materialeigenschaften das Potenzial, bei Anwendungen mit hohen
Temperaturen und mechanischen Belastungen zum Einsatz zu kommen. Sie
verfiigen unter anderem iiber eine hohe Festigkeit und Kriechbestiandigkeit.
Dank ihrer Oxidations- und Korrosionsbesténdigkeit haben sie ein grofes Po-
tential fiir den Einsatz auch bei widrigen Umgebungsbedingungen. Silizium-
nitrid verfligt im Speziellen {iber eine hohe Bruchzdhigkeit, Siliziumkarbid
liber eine hohe Hérte. Eine Kombination dieser Eigenschaften durch die Her-
stellung eines Kompositwerkstoffes ist flir die Anwendung, z.B. im Bereich
der Turbinen- oder Motorentechnik, sehr vielversprechend [3-5].

2.1  Siliziumnitrid

2.1.1 Kiristallstruktur

Die Siliziumnitridkristallstruktur besteht aus leicht verzerrten SiNs-Tetrae-
dern, die Uber die Stickstoffatome miteinander verbunden sind. Neben einer
trigonalen a-Modifikation existiert eine hexagonale -Modifikation. Sie unter-
scheiden sich in ihrer Stapelfolge. Nach Hardie und Jack verfiigt f-Silizium-
nitrid {iber eine aus SisNs bestehende Elementarzelle, welche die Raumgruppe
von P63/m besitzt. Die Elementarzelle entspricht einer Phenakit-Struktur
(BE2Si04), wobei Berillium (Be) durch Silizium (Si) und Sauerstoff (O) durch
Stickstoff (N) ersetzt ist [6,7]. Bei B-Si3N4 kommt es zur Bildung einer Ringa-
nordnung mit sich abwechselnden Si- und N-Atomen. Diese Ringe verfiigen
tiber eine ABAB-Stapelfolge und bilden lange Kanéle in c-Richtung aus [8].

Die Elementarzelle von a-SizN4 weist hingegen eine Raumgruppe von P31c
auf. Es liegt eine Stapelfolge von ABCDABCD vor. Die CD-Schicht entspricht
dabei der AB-Schicht, ist jedoch um 180° gedreht. Deshalb treten die bei der
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B-Modifikation zu beobachtenden Kanéle in diesem Fall nicht auf [9]. Dies ist
dafiir verantwortlich, dass die Elementarzelle aus Si12Nis besteht und gegen-
tiber der Elementarzelle des B-SizN4 iiber eine fast doppelt so groBe Seiten-
lange in c-Richtung verfiigt [5].

Liegt B-SisN4 nahezu spannungsfrei vor, so ist dies bei a-SizN4, aufgrund der
Gitterverzerrungen und der Atome auf energetisch ungilinstigen Positionen
nicht der Fall. Dadurch liegt a-Si3N4 in einem metastabilen Zustand vor und
wandelt sich bei einer Temperatur von ~1410 °C in die stabile B-SizNs-Modi-
fikation um. Bei der Umwandlung kommt es zu einer Gitterumbildung, welche
tiblicherweise durch einen Losungs- und Wiederausscheidungsprozess stattfin-
det. Im Fall von Silizumnitrid erfolgt die Umwandlung in Gegenwart einer o-
xinitridischen Fliissigphase, die die nétigen Diffusionsprozesse ermoglicht [8].

2.1.2 Sintern von Siliziumnitrid

Der erste Bericht iiber eine erfolgreiche Synthese von Siliziumnitrid (SizN4)
wurde von Deville und Wohler im Jahr 1859 verdffentlicht [10].

Seit den 1950er Jahren findet der Herstellungsprozess von Siliziumnitridkera-
miken iiber die Nitrierung von gepresstem Siliziumpulver Anwendung [11].
Das sogenannte reaktionsgebundene Siliziumnitrid (RBSN) weist eine geringe
Dichte und eine hohe VerschleiBBbestdandigkeit auf. Eine vollstdndige Verdich-
tung ist mit diesem Prozess jedoch nicht méglich, was aufgrund der Restporo-
sitdt zu einer geringen Festigkeit fiihrt [12].

Auf der Suche nach Hochtemperaturwerkstoffen mit einer hohen Thermos-
chockbesténdigkeit erfolgte eine Intensivierung der Erforschung von Silizium-
nitrid in den 1960er Jahren. Ziel war es, neue Werkstoffe fiir den Einsatz in
Verbrennungsmotoren und Turbinen zu entwickeln [5,13]. Im Rahmen eines
solchen Forschungsvorhabens konnte 1961 iiber einen Heillpressprozess und
unter Zugabe von MgO zum ersten Mal dichtes Siliziumnitrid hergestellt wer-
den [14].
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Aufgrund des groBen Anteils an kovalenten Bindungen ist ein Festphasensin-
tern von Siliziumnitrid nicht mdglich. Eine vollstdndige Verdichtung lasst sich
nur durch die Zugabe von Sinteradditiven erreichen. Ubliche Additive sind
Magnesiumoxid (MgO), Siliziumoxid (Si0O2), Yttriumoxid (Y203) und Alumi-
niumoxid (Al203) sowie Seltene-Erden-Oxide, aber auch Mischungen aus Oxi-
den und Nichtoxiden, wie AIN und ZrN, kdnnen eingesetzt werden [4,15].

Auf der Partikeloberfldche des Siliziumnitridpulvers findet sich immer ein ge-
wisser Anteil an Siliziumoxid (SiOz2). Dieser entsteht durch eine Reaktion des
Siliziumnitrides mit Luftsauerstoff [16]. Zwischen den Siliziumnitridpartikeln
bildet sich in Verbindung mit den Additiven und dem Siliziumoxid wahrend
des Sinterprozesses eine oxinitridische Flissigphase. Mit diesem sogenannten
Fliissigphasensintern lassen sich dichte Siliziumnitridkeramiken herstellen.

Beruhend auf dem Modell zum Fliissigphasensintern von Kingery [17] haben
Hampshire et al. den Sinterprozess von Siliziumnitrid beschrieben [18]. Kin-
gery beschreibt drei Stadien des Fliissigphasensinterns. Mit dem Aufschmel-
zen der Additive und der Bildung einer sehr gut benetzenden, fliissigen Phase
kommt es in Stadium I zu einer Umlagerung der vorliegenden Partikel. Die
treibende Kraft ist in diesem Fall die Kapillarkraft. Die Verdichtung ist dabei
abhéngig vom Anteil und der Viskositét der vorliegenden fliissigen Phase. Au-
Ber bei hohen Additivgehalten ist eine vollstdndige Verdichtung in diesem Sta-
dium noch nicht moéglich. Die weitere Verdichtung in Stadium II wird durch
ein Aufl6sen, eine Diffusion und das anschliefende Wiederausscheiden voll-
zogen. Hierbei kommt es zum Aufldsen von metastabilem o-Siliziumnitrid,
welches in der sich gebildeten oxinitridischen Schmelze in Losung geht und
sich an B-Siliziumnitridkeimen wieder abscheidet.

Nach Hampshire et al. folgt die Verdichtung in Stadium II folgender Formel:
— o t'/n (2-1)

Hierbei entspricht Vo dem Ausgangsvolumen, AV der Volumenidnderung und
t der Zeit. Der Exponent n, der eine Aussage liber das Verdichtungsverhalten
macht, ist dabei abhingig von dem verwendeten Additiv. So liegt er fiir Mag-
nesiumoxid (MgO) bei n=3 und fiir Yttriumoxid bei n=5. Ein Exponent von
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n=3 liegt vor, wenn der geschwindigkeitsbestimmende Faktor das in Losung
gehen bzw. das Wiederausscheiden darstellt. Wenn der Prozess tiber die Dif-
fusion durch die Schmelze bestimmt wird, liegt der Wert bei n=5 [18]. Dies
wird jedoch angezweifelt, da von einer Anderung der Mikrostruktur und dem
gleichzeitigen Wirken von mehreren Sintermechanismen ausgegangen werden
muss, was in dem Modell nicht beriicksichtigt wird [19]. Je nachdem, welcher
Mechanismus prozessbestimmend ist, spricht man von grenzflichenkontrol-
lierten bzw. diffusionskontrollierten Diffusionsprozessen. Welcher Mechanis-
mus zum Tragen kommt, ist dabei unter anderem von der Additivzusammen-
setzung abhédngig. Das im Rahmen der Arbeit Anwendung findenden
Additivsystem bestehend aus Al2O3, Y203 und SiO>. Hierbei ist die grenzflé-
chenkontrollierte a/p-Umwandlung an den Basalflichen maligeblich fiir das
Wachstum der Korner [20].

Auch der Anteil an B-SisNs im Ausgangspulver hat einen groflen Einfluss auf
den Umwandlungsprozess. Das im Rahmen der Arbeit verwendete Silizium-
nitridpulver SN-E10 (UBE, Japan) besitzt einen [B-SisNs-Anteil von
<5 Ma.-%, was einen iiblichen Wert darstellt. Bei Siliziumnitridpulvern mit
einem geringen Anteil an $-Si3N4 haben diese aufgrund des groen B-Kornab-
standes die Moglichkeit zu wachsen, ohne sich gegenseitig zu behindern. Bei
groBeren B-SizsNs-Anteilen ist die Triebkraft fiir die Auflosungs- und Wieder-
ausscheidungsprozesse deutlich geringer, was sich auf das Kornwachstum aus-
wirkt [4,21].

Neben der o/f-Umwandlung kommt es in Stadium II zum Aufldsen von p-Par-
tikeln. Entscheidend ist hierbei der Durchmesser der Partikel. Wenn sie iiber
einen geringen Durchmesser, kleiner als der kritische Durchmesser drit verfii-
gen, gehen die B-Partikel in Losung und scheiden sich an den iibergrofien Kor-
nern ab. Der kritische Durchmesser ist dabei abhéingig von der Groflenvertei-
lung der a- und B-Kdrner, wobei gerade zu Beginn des Sinterprozesses grofie
a-Si3N4-Korner stabiler sind als kleine -Korner. Dariiber hinaus hat die Nit-
ridloslichkeit in der siliziumhaltigen Schmelze einen Einfluss, wobei eine gute
Loslichkeit den kritischen Durchmesser zu hoheren Werten verschiebt. Dies
ist auch der Fall, wenn ein hoher Anteil an B-SisN4 im Ausgangspulver
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vorliegt, da aufgrund des geringen a-SizN4-Anteils kleine f-Korner in groferer
Zahl aufgel6st werden [20,22,23].

Stadium III besteht nur noch aus Kornwachstum. Dieses fiihrt zu einer Ver-
groberung der Mikrostruktur und Verringerung der Porositit, wobei bevorzugt
Korner mit geringen Durchmessern und groflen Streckungsgraden aufgeldst
werden [21].

Silizumnitrid zersetzt sich unter Normaldruck bei einer Temperatur von
1877 °C in elementares Silizium und Stickstoff. Dieser Zersetzungsprozess
lasst sich durch das Einstellen eines Stickstoffpartialdruckes wahrend des Sin-
terprozesses verhindern [16]. Siliziumnitridkeramiken werden vorwiegend
mittels eines Heipressprozesses, Gasdrucksinterprozesses bzw. eines hei-
Bisostatischen Pressens gesintert. Das Sintern unter Gasdruck ermdglicht die
vollstindige Verdichtung von Siliziumnitrid auch bei geringen Additivgehal-
ten. Das Sinterergebnis wird entscheidend vom Zeitpunkt des Druckauf-
bauschrittes beeinflusst. Dabei gibt es einen Zielkonflikt. Fiir eine schnelle
Verdichtung ist eine feine Mikrostruktur mit hohen Additivgehalten von Vor-
teil, um das Abgleiten der Kormner zu erleichtern. Fiir die mechanischen Eigen-
schaften, wie die Bruchzdhigkeit und die Hochtemperatureigenschaften, sind
jedoch geringe Additivgehalte und eine Mikrostruktur mit grofen Streckungs-
graden von Vorteil. Entscheidend ist hierbei der Zeitpunkt, bei dem die ge-
schlossene Porositdt erreicht ist. Diese liegt bei einer relativen Dichte von
~91 % vor. Bei einer vorliegenden, geschlossenen Porositét kann die Verdich-
tung durch das Aufbringen eines Gasdruckes beschleunigt werden. So ldsst
sich eine Mikrostruktur mit geringen Korndurchmessern und groBien Stre-
ckungsgraden erzeugen [5,24].

2.1.3 Korngrenzphasen

Im Allgemeinen werden die Additive nicht in das Siliziumnitridgitter einge-
baut, sondern es bildet sich wiahrend des Abkiihlschrittes eine Sekundérphase.
Die Additive formen in Verbindung mit dem sich auf der Partikeloberflédche
befindenden Siliziumoxid in den meisten Fillen eine oxinitridische Schmelze,
die beim Abkiihlen die so genannte Glasphase bildet.
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a-SizN, + Si0, + M0, — B-SizN, + M-Si-0-N-Phase (2-2)

Man unterscheidet zwischen den Korngrenzfilmen, die sich zwischen den Kor-
nern befinden, und der Sekundérphase an den Trippelpunkten. Die Glasphase
in den Korngrenzfilmen liegt dabei immer im amorphen Zustand vor. Die Se-
kundérphase an den Trippelpunkten kann iiber einen Gliithprozess auch in ei-
nen kristallinen Zustand iiberfiihrt werden [25]. AuBer bei sehr geringen Ad-
ditivanteilen =~ wird die Dicke der Korngrenzfilme von der
Glasphasenzusammensetzung bestimmt und ist innerhalb des gesamten Werk-
stoffes gleich. Die Filmdicke ergibt sich aus einem Kréftegleichgewicht von
abstofBenden Van-der-Waals-Kriften und anziehenden elektrostatischen Kraf-
ten. Sie liegen dabei im Bereich von 5-20 A [26-29].

Die Glasphasenzusammensetzung beeinflusst nicht nur die Dicke des Korn-
grenzfilms, sondern auch maf3geblich die Materialeigenschaften der Silizium-
nitridkeramik. Dabei sind die Eigenschaften der Glasphase selbst sowie die
Festigkeit der Grenzflache zu den Siliziumnitridkdrnern von groBer Relevanz.
Abhingig davon, ob die Additive als Netzwerkwandler oder Netzwerkbildner
die Glasausbildung beeinflussen, konnen durch die Variation der zur Anwen-
dung kommenden Additive sowie durch eine Verdnderung des Stickstoffan-
teils die mechanischen Eigenschaften, wie Harte, Dichte und thermischer Aus-
dehnungskoeffizient, verandert werden [30,31].

Die Korngrenzfestigkeit wird durch das Adsorbtionsverhalten von Seltenen-
Erden-lonen der Glasphase an der Siliziumnitridkornoberflache bestimmt. Das
mechanische Verhalten des Siliziumnitrides wird dabei entscheidend von der
Grenzflachenfestigkeit beeinflusst, da sie einen entscheidenden Einfluss auf
das Risswachstumsverhalten hat [32]. Die nadelformigen Korner des Silizium-
nitrides ermdglichen die Ausbildung von Risswiderstandsmechanismen, die
das Risswachstum hemmen. Dabei ist es notwendig, dass der Riss nicht direkt
durch das Korn verlduft, was zu einem Bruch des Korns fiihrt, sondern, dass
es zu dem sogenannten Debonding kommt, also einem Rissverlauf um das
Korn herum. Dies kann direkt an der Grenzflache zwischen Korn und Glas-
phase oder in der Glasphase nahe des Korns stattfinden [22]. Wenn ein Riss
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auf die Prismenfldche eines Siliziumnitridkorns trifft, entscheidet die Grenz-
flachenfestigkeit, ob es zu einem transgranularen oder intergranularen Korn-
wachstum kommt.

Becher et. al. untersuchten mithilfe von Vickerseindriicken die Grenzfldchen-
festigkeit in der Siliziumnitridkeramik [22]. Dabei wurde der Winkel 6 unter-
sucht, mit dem der Riss auf das Siliziumnitridkorn trifft, sowie die Abloselénge
lab zwischen Korn und Glasphase. Der Winkel Ok:it, ab dem es zu einer Ablen-
kung des Risses an der Kornoberfliche kommit, ist abhidngig von der Grenzfla-
chenfestigkeit. Liegt eine geringe Festigkeit vor, so ist ein Debonding der Kor-
ner auch bei grofleren Winkeln zu erwarten. Damit steigt die Anzahl der
Korner, die umgangen und nicht geschnitten werden, was mit einer vermehrten
Ausbildung von Risswiderstandsmechanismen einhergeht. Mit steigender De-
bondinglénge steigt die Reibfliche bei den sich bildenden Reibbriicken, was
zu einer Erhohung des Risswiderstandes fiihrt [22,33,34]. Bei der Verwendung
eines Additivsystems bestehend aus Yttriumoxid und Aluminiumoxid konnte
gezeigt werden, dass eine Verringerung des Aluminium- und Sauerstoffanteils
sowie eine Erhohung des Yttriumanteils in der Glasphase die Grenzflachenfes-
tigkeit herabsetzt. Somit ldsst sich die Grenzfldchenfestigkeit liber die Verhalt-
nisse der Additive einstellen [35].

Auch die Auskristallisation der Zweitphase an den Trippelpunkten beeinflusst
das mechanische Verhalten. Damit lassen sich die Hochtemperatureigenschaf-
ten 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 inter-
granularen Glasphase, sondern bestimmt dariiber hinaus mafigeblich das
Wachstum der Siliziumnitridkdrner und somit die sich bildende Mikrostruktur
[36].

11



2 Kenntnisstand

Siliziumnitrid zeichnet sich durch sein anisotropes Kornwachstum aus und ver-
fiigt dadurch iiber in c-Richtung gestreckte nadelformige Korner. Ursache hier-
fiir ist die deutlich hohere Wachstumsgeschwindigkeit der Korner in Richtung
der Basalfldchen im Vergleich zum Wachstum in Richtung der Prismenfla-
chen. Das Wachstum an den Basalfldchen ist diffusionskontrolliert im Gegen-
satz zu den Prismenflachen, an denen eine grenzfldchenkontrollierte Wachs-
tumskinetik vorliegt. Die Basalflichen weisen dabei eine Rauigkeit auf,
wodurch eine einfache Anlagerung weiterer Ebenen mdglich ist. Die Prismen-
flachen sind hingegen atomar glatt. Nach der Kossel-Stranki-Theorie ist das
Kristallwachstum langsam, wenn durch die Bildung einer neuen Lage die
Oberflachenenergie deutlich erhoht wird, was an den Basalflidchen der Fall ist
[37]. Aufgrund des grenzflachenkontrollierten Wachstums hat die Fliissigpha-
senzusammensetzung einen grofen Einfluss auf die Wachstumsgeschwindig-
keit an Basalflichen und damit auf den sich einstellenden Streckungsgrad
(Kornlédnge/Korndurchmesser) der Korner [21]. Dabei spielt der lonenradius
der Seltenen Erden-Additive eine entscheidende Rolle. Es konnte gezeigt wer-
den, dass Ionen mit groen Radien an der Prismenfliche starker adsorbiert
werden als lonen mit kleinen Radien. Die adsorbierten lonen an der Oberfléche
behindern die Diffusion der Silizium- und Stickstoffatome. Dadurch wird mit
einem steigenden lonenradius das Wachstum an den Basalflichen durch Seg-
regationsprozesse gehemmt, wodurch die Streckungsgrade der Korner anstei-
gen [32,38]. Die Streckungsgrade der Korner bestimmen wiederum maf3geb-
lich das mechanische Verhalten der Siliziumnitridkeramiken.

2.2 Siliziumkarbid

Siliziumkarbid wurde 1891 von E. G. Acheson entdeckt und gilt neben Silizi-
umnitrid aufgrund seiner Materialeigenschaften, wie geringe Dichte, hohe
Hirte sowie Hochtemperatur- und Korrosionsbesténdigkeit, als ein potentieller
Werkstoff fiir technische Anwendungen, wie z. B. Gasturbinen [39].

Dabei kann Siliziumkarbid in zwei Kristallstrukturen vorliegen, einer a-Modi-
fikation mit einer hexagonalen Struktur und einer B-Modifikation mit einer ku-
bischen Struktur. Das Kristallgitter ist dabei aus SiCs-Tetraedern (sp’-
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2.2 Siliziumkarbid

Hybridisierung von Si) und CSis-Tetraedern (sp>-Hybridisierung von C) auf-
gebaut, die an ihren Ecken miteinander verbunden sind [3,40]. Fiir Silizium-
karbid sind eine Vielzahl von unterschiedlichen Stapelfolgen der Tetraeder-
schichten bekannt, was als Polytypismus bezeichnet wird [7]. Man
unterscheidet dabei die a- und p-Modifikation. Als f-Modifikation wird dabei
tiblicherweise die kubische Kristallstruktur bezeichnet. Diese besitzt eine Sta-
pelfolge von ABCABC, woraus sich eine Zinkblende-Struktur ergibt. Die a-
Modifikation umfasst alle nicht kubischen Kristallstrukturen, was im Fall des
Siliziumkarbides rhomboedrische und hexagonale Strukturen beinhaltet [41].
Die Stapelfolge von ABAB der a-Modifikation fiihrt wiederum zu einer
wurtzit-artigen Struktur. Die a-Modifikation kann jedoch weiter unterschied-
liche Stapelfolgen aufweisen, wie den Polytyp 4H mit einer Stapelfolge von
ABCBABCB und den Polytyp6H mit einer Stapelfolge von
ABCACBABCACB. Die unterschiedlichen Modifikationen kénnen auch in
gemischter Form auftreten, was in komplexen Stapelfolgen resultiert [7,40,41].
Dariiber hinaus sind ein Vielzahl von Stapelfehler der Polytypen des SiC be-
kannt [42].

Siliziumkarbid verfiigt {iber einen hohen kovalenten Bindungsanteil und eine
geringe Selbstdiffusion, was sich negativ auf das Verdichtungsverhalten aus-
wirkt. Fiir eine vollstindige Verdichtung von Siliziumkarbid sind aus diesem
Grund hohe Temperaturen im Bereich von 2500 °C und hoher Druck notwen-
dig. Ein Sintern bei niedrigeren Temperaturen sowie ein druckloses Sintern
lassen sich durch die Zugabe von Additiven erreichen. So wurde von Procha-
zka et al. gezeigt, dass durch die Zugabe von Bor (B) und Kohlenstoff (C) ein
Festphasensintern von Siliziumkarbid bei Temperaturen im Bereich von
2100 °C moglich ist. Bor erhoht dabei die Leerstellenkonzentration, indem es
Kohlenstoff im Gitter ersetzt. Dadurch wird eine verbesserte Volumendiffu-
sion erreicht. Kohlenstoff soll wiederum das Siliziumoxid auf der Partikelober-
flaiche entfernen [43].

Dass eine Verdichtung von Siliziumkarbid iiber ein Fliissigphasensintern mog-
lich ist, wurde von Omori et. al. durch die Zugabe der Additive Al2O3 und Y203
gezeigt [44]. Bei der Auswahl der Additive miissen jedoch Reaktionen beriick-
sichtigt werden, die zwischen dem Siliziumkarbid, dem sich auf der
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2 Kenntnisstand

Partikeloberflache befindenden Siliziumoxid und den Additiven auftreten kon-
nen [45]. Neben der Teilchenumlagerung im ersten Sinterstadium stellen Auf-
16sungs- und Wiederausscheidungsprozesse den wichtigste Sintermechanis-
mus dar [46]. Dadurch bilden sich Kérner 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 Losung [47].

Die Mikrostruktur des fliissigphasengesinterten Siliziumkarbides beinhaltet
neben den SiC-Kornern eine sie umgebende Glasphase. Die Glasphasenzusam-
mensetzung ist dabei von den verwendeten Additiven und dem Sinterverfahren
abhéngig. Can et al. erklért dies mit dem Verdampfen des SiO: wéhrend des
Gasdrucksinterprozesses, was bei einem Heillpressprozess nicht zu beobachten
ist [48]. Bei einem Additivsystem, bestehend aus Al2O3 und Y203, kommt es
je nach Additivzusammensetzung und Sinterprozess vorwiegend zur Bildung
einer YAG-Phase. In den Trippelpunkten kann eine Auskristallisierung der
Glasphase stattfinden. An den Korngrenzen bildet sich hingegen ein diinner,
amorpher Glasphasenfilm [48]. Ortiz et al. haben gezeigt, dass die wahrend
des Gasdrucksinterprozesses vorherrschende Sinteratmosphére einen signifi-
kanten Einfluss auf die sich bildende Mikrostruktur hat. So wird bei einer
Stickstoffatmosphédre die f — a - Umwandlung unterdriickt, die in einer
Argonatmosphére vollstandig vollzogen wird. Dies fiihrt zu einem Mirkostruk-
tur mit equiaxialen Teilchen [49]. Durch die N2-Atmosphére &ndert sich auch
die Zusammensetzung der Fliissigphase, was unter anderem zu einer Silizium-
karbidkeramik mit einer hoheren Hérte und Sprodheit, im Vergleich zu einem
in einer Argonatmosphére gesinterten SiC, resultiert [50].

2.3 Siliziumnitrid-/
Siliziumkarbidkompositwerkstoffe

Als Strukturkeramiken finden Siliziumnitrid und Siliziumkarbid in vielen Be-

reichen Anwendung. Siliziumnitridkeramiken zeichnen sich besonders durch

ihre hohe Bruchzihigkeit und Thermoschockbestidndigkeit aus. Demgegen-
tiber verfiigt Siliziumkarbid iiber eine hohere Hirte, einen héheren E-Modul
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2.3 Siliziumnitrid-/ Siliziumkarbidkompositwerkstoffe

sowie eine hohere Hochtemperatur- und Korrosionsbestindigkeit. Aus diesem
Grund haben Kompositwerkstoffe, welche die vorteilhaften Materialeigen-
schaften beider Keramiken miteinander verbinden, grofles Potential fiir tech-
nische Anwendungen [3].

Erste Untersuchungen von Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstof-
fen wurden schon in den 70er Jahren durchgefiihrt. Aufgrund der auftretenden
Reaktionen zwischen der Fliissigphase und dem Siliziumkarbid wurden die
Arbeiten jedoch nicht intensiv weiterverfolgt [51]. Nachfolgende Untersu-
chungen unter der Verwendung von SiC-Whiskern und SiC-Pléttchen fiihrten
nicht zu der erhofften Verbesserung der mechanischen Eigenschaften. Erst in
den 90er Jahren lieBen sich aufgrund der verbesserten Ausgangspulverqualitit
und neuen Herstellungsverfahren Komposite mit den gewiinschten Eigen-
schaften erfolgreich herstellen [4,52].

Zur Herstellung von SizN4/SiC-Kompositen wurden verschiedene Verfahren
untersucht. Es ist moglich, {iber eine Mischungsroute durch das Vermengen
von Pulvern sowie die Zugabe von Pléttchen oder Whiskern einen homogenen
Kompositwerkstoff herzustellen [53,54]. Niihara et al. zeigen eine alternative
Herstellungsroute durch das Heiflpressen von amorphen Si-C-N-Prikursoren,
welche iiber ein CVD-Verfahren erzeugt wurden [55]. Als dritte Mdglichkeit
lasst sich ein Kompositwerkstoff iiber einen Beschichtungsprozess herstellen.
Hierbei werden Siliziumnitridpartikel mit SiC bildenden Prékursoren, wie Po-
lysilane, beschichtet, die anschlieBend pyrolysiert werden [56].

Die Verdichtung erfolgt im Allgemeinen iiber das fiir Siliziumnitrid iibliche
Fliissigphasensintern in einer Stickstoffatmosphdre. Dabei muss die Zerset-
zung von Siliziumnitrid in Silizium und Stickstoff bei einem zu geringen Stick-
stoffpartialdruck sowie die Zersetzung des Siliziumkarbides in Siliziumnitrid
und Kohlenstoff bei einem zu hohen Stickstoffpartialdruck verhindert werden.
Nickel et al. fithrten in diesem Zusammenhang thermodynamische Berechnun-
gen zur Bestimmung des temperaturabhéngigen Stickstoffpartialdrucks durch,
bei dem keine Zersetzungsprozesse stattfinden [57].

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

SizN,(s) = 3 Si() + 2 N,(g) (2-3)

3SiC(s) + 2 N,(g) = SisN,(s) + 3 C(s) (2-4)

Die Untersuchungen von Greil et al. zeigen, dass mit steigendem Siliziumkar-
bidgehalt des Komposites eine Abnahme der relativen Dichte einhergeht. Dar-
iiber hinaus wurde eine Abnahme der Verdichtungsraten und eine Verschie-
bung der Verdichtung zu hoheren Temperaturen beobachtet. Es wird
angenommen, dass das Siliziumnitrid im Vergleich zum Siliziumkarbid deut-
lich schneller sintert, wodurch es zur Bildung von Umfangs- und Radialspan-
nungen kommt. Die Verdichtung erfolgt dabei deutlich schneller als bei einem
moglichen Kriechprozess [53]. Nach Raj et al. und Bordia et al. gilt fiir einen
Kompositwerkstoff, bei dem eine Komponente deutlich langsamer verdichtet
[58-60]:

b g ( % t) (2-5)
Momae P\ T 1987

Hierbei gilt Ap = (p — py)/pg und Appe = (1 — pg)/p, Wobei pg die rela-
tive Griindichte darstellt und p fiir die zeitabhéngige relative Dichte steht. Dar-
iiber hinaus entspricht f dem Verhéltnis von Kriech- zu Verdichtungsrate, v
dem Volumenanteil an SiC, t der Sinterzeit und t einer Zeitkonstante [59].

Daraus ergeben sich zwei Mdglichkeiten, die Verdichtungsrate zu erhéhen.
Dies ist entweder durch die Reduzierung des Volumenanteils an SiC oder
durch die Erhéhung von B méglich. Eine Erhéhung von B lésst sich durch die
Verringerung der Partikelgroflen und der Fliissigphasenviskositét sowie durch
eine Erhohung des Fliissigphasenanteils erreichen [53].

GroBere Fliissigphasenanteile haben im Allgemeinen jedoch einen negativen
Einfluss auf die mechanischen sowie die Hochtemperatureigenschaften.
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2.4 Mechanische Eigenschaften

Deshalb ist ein Ansatz, bei dem durch eine gezielte Auswahl der Additive die
Viskositdt der Fliissigphase reduziert wird, zu bevorzugen. Auch eine Verrin-
gerung der Partikelgrofen und eine homogene Mischung der Pulver durch eine
geeignete Pulveraufbereitung ist ein Ansatz zur erfolgreichen Herstellung von
Kompositwerkstoffen mit den gewiinschten mechanischen Eigenschaften.

2.4  Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften von Siliziumnitridkeramiken kdnnen in wei-
ten Bereichen variieren. Sie sind abhingig von den verwendeten Rohstoffen,
den gewihlten Additiven und den verwendeten Prozessen. Daraus ergeben sich
Unterschiede in der resultierenden Dichte, der entstehenden Mikrostruktur und
der Werkstoffzusammensetzung, welche die Materialeigenschaften in grolem
MaB beeinflussen.

2.4.1 Bruchmechanik

Die Festigkeit ¢ von sproden Materialien ist proportional zur Risszahigkeit Kic
und umgekehrt proportional zur Wurzel der GroBe des kritischen Defektes va
im belasteten Volumen. Der Index der Risszéhigkeit I gibt dabei die Art der
Belastung an. Es handelt sich um eine Zugbeanspruchung senkrecht zur Riss-
ebene, welche die kritischste Belastungsart darstellt und aus diesem Grund aus-
schlaggebend fiir die bruchmechanische Betrachtung ist. Hierfiir gilt folgende
Formel unter Berlicksichtigung eines Geometriefaktors Y:

Kic

= 2-6
= (2-6)

Zur Festigkeitserhohung ergeben sich folglich zwei Moglichkeiten: Es kann
die Defektgrofe verringert oder die Bruchzéhigkeit erhoht werden. Die Bruch-
zdhigkeit ist hauptsédchlich abhéngig von der vorliegenden Mikrostruktur und
der Additivzusammensetzung. Die DefektgroBle wiederum ldsst sich durch
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Anpassungen im Herstellungsprozess der Keramik, also durch die Pulverauf-
bereitung, die Formgebung und das Sintern beeinflussen [4].

Die in Form von Poren, Rissen und Einschliissen vorliegenden Defekte fithren
unter einer kritischen Belastung zum Bruch der Keramik. Dies erfolgt in Form
von Rissen, die sich ausgehend von den Defekten aufgrund einer auftretenden
Spannungsiiberhhung an der Rissspitze ausbreiten [61]. Man unterscheidet
dabei drei Arten von Rissausbreitungen, die katastrophale, die unterkritische
und die stabile Rissausbreitung. Beim katastrophalen bzw. instabilen Riss-
wachstum wéchst die Defektgrofle a auf die kritische Grofie ac an, was zu einer
ungehinderten Rissausbreitung und dem Versagen des Werkstoffes fiihrt.

Unterkritisches Risswachstum erfolgt unter einer konstanten oder zyklischen
Last [62]. Bei einer kontinuierlich steigenden Last kann stabiles Risswachstum
folgen, wenn ein stark ansteigender Spannungsintensititsfaktor Ki mit zuneh-
mender Rissldnge, ein sogenanntes R-Kurvenverhalten, vorliegt.

Der Spannungsintensitétsfaktor Ki ist dabei abhéngig von der Spannung o und
der GroBe des Risses a sowie dem Geometriefaktor Y.

K, = ovay (2-7)

Ein Risswachstum erfolgt, wenn die Spannung vor der Rissspitze einen kriti-
schen Wert annimmt. Wird die sogenannte Risszéhigkeit Kic, erreicht, kommt
es zur instabilen Rissausbreitung [61].

Neben dieser Betrachtung des Risswachstumsverhaltens, anhand von Span-
nungsiiberh6hungen vor der Rissspitze, gibt es die Moglichkeit eine energeti-
sche Betrachtung vorzunehmen. Grundlage bildet das im Jahr 1921 von Grif-
fith vorgestellte Konzept, in dem der Zusammenhang zwischen der Energie
zur Erzeugung eines Risses und der Oberfldchenenergie der neu zu bildenden
Oberflachen hergestellt wird [63].
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Der Risswiderstand Gie entspricht der Energie, die benétigt wird, um einen
Riss um eine Flacheneinheit zu vergroBern. Er ldsst sich mit der spezifischen
Oberfldchenenergie der Bruchflichen y, wie folgt beschreiben:

Gie = 2, 2-8)

Dieses Konzept wurde von Irwin und Orowan weiterentwickelt [64,65]. Dabei
wird die Energiefreisetzungsrate Gi in Abhéngigkeit der Brucharbeit der duf3e-
ren Krifte und der im Bauteil gespeicherten elastischen Energie dargestellt.
Irwin stellte damit den Zusammenhang von Gr und K her [66]:

K, =/GE'

£ E Ebener Spannungszustand 29
! = E
/(1 —v?) Ebener Dehnungszustand

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

2.4.2 R-Kurvenverhalten

Die bisherigen Betrachtungen gelten fiir Werkstoffe mit einem idealen, spro-
den Werkstoffverhalten. Hierbei geht mit einer Erhohung der Belastung ein
Anstieg des Spannungsintensititsfaktors Ki sowie der Energiefreisetzungsrate
Gi einher.

Siliziumnitrid gehort jedoch zu einer Klasse von Werkstoffen, die ein so ge-
nanntes R-Kurvenverhalten aufweisen. Nachdem Irwin das R-Kurven-Kon-
zept anhand von Metallen vorgestellt hatte, wurde es von Hiibner und Jillek
das erste Mal fiir Keramiken angewandt [67]. Bei einem R-Kurvenverhalten
kommt es mit steigender Risslinge Aa zu einem Anstieg der notwendigen
Energie, welche benétigt wird, um eine Rissverldngerung zu erreichen. Die
Energiefreisetzungsrate entspricht in diesem Fall nicht mehr einem konstanten
Wert, sondern steigt in Abhéngigkeit der Rissverlangerung Aa an und wird als
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Gir bezeichnet. Uber den Zusammenhang in Gleichung (2-9) wird deutlich,
dass dies auch fiir den kritischen Spannungsintensitétsfaktor gilt, der hierbei
als Kir bezeichnet wird [66].

Abbildung 1 a) zeigt den schematischen Verlauf einer R-Kurve. Dabei ist der
Spannungsintensititsfaktor Kir iiber der Rissverlangerung Aa dargestellt. Die
Hohe des Risswiderstandes, bevor es zum Risswachstum kommt, wird
Rissspitzenzihigkeit Kio bezeichnet. Die Rissspitzenzihigkeit ist eine Materi-
aleigenschaft, da an diesem Punkt der R-Kurve noch kein Risswachstum er-
folgt ist und sich dadurch keine zusétzlichen Risswiderstédnde ausgebildet ha-
ben konnen. In einem idealsproden Werkstoff, der {iber kein R-
Kurvenverhalten verfligt, ist die Risszdhigkeit unabhéngig von der Rissverldn-
gerung Aa und es gilt Kie=Ki=konst. beziehungsweise Gi.=Gio=konst. Bei ei-
nem Werkstoff mit vorhandenem R-Kurvenverhalten ist Kio das Niveau, von
dem aus der Anstieg des Spannungsintensitétsfaktors Kir ausgeht. Kr max stellt
den maximalen Wert der R-Kurve dar, welcher erreicht wird, wenn sich die
Rissfront und die in ihr wirkenden Widerstandsmechanismen vollstindig aus-
gebildet haben. Der Wert Ky ist der Wert des Briickenspannungsintensitatsfak-
tors, der mit steigender Rissverldngerung bis zu seinem Maximum ansteigt.
Die R-Kurve setzt sich also aus der Rissspitzenzadhigkeit und der Briickenspan-
nung zusammen:

Kr =Ko = Kpr » Kpr <0 (2-10)
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Aa

Abbildung 1: Darstellung einer steigenden Risswiderstandskurve mit eingezeichneten Insta-
bilitétsbedingungen [68]

Die wirkende Briickenspannung in der Rissflanke ist schematisch in Abbil-
dung 1 b) dargestellt. Die Briickenspannung wirkt der anliegenden Spannung
entgegen und reduziert so die Spannungsintensitét an der Rissspitze Ku.tip.

Kl,tip = Kl,appl —Kpr, Ky <0 (2-11)

Bueckner entwickelte eine Methode, bei der die Bestimmung des Spannungs-
intensitétsfaktors liber eine Gewichtsfunktion h erfolgt. Dabei wird die Ge-
wichtsfunktion mit der Spannungsverteilung, im Fall der Briickenspannung
oy,,-, multipliziert und eine Integration iiber der Rissverlangerung vorgenom-
men. Die Gewichtsfunktion ist dabei alleine von der Bauteil- und Rissgeomet-

rie abhingig [69]. Fiir die in Abbildung 1 b) dargestellte Briickenspannung
ergibt sich daraus [68]:

Aa

Ky, = h(r, a)oy,, (r)dr (2-12)
0

Das beschriebene R-Kurvenverhalten beruht auf Verstdrkungsmechanismen,
bei denen zwischen intrinsischen und extrinsischen Mechanismen
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unterschieden wird [70]. Intrinsische Risswiderstandsmechanismen beruhen
auf Materialeigenschaften und wirken vor allem im Bereich der Rissspitze. Thr
Einfluss ist aus diesem Grund unabhingig von der Rissldnge und der Rissgeo-
metrie. Ein bekanntes Beispiel hierfiir ist die Umwandlung der tetragonalen
Phase in die monokline Phase des Zirkonoxides. Diese Umwandlung ist dabei
spannungsinduziert und geht mit einer Volumenzunahme einher. Durch die
entstehenden Druckspannungen werden die an der Rissspitze wirkenden Zug-
spannungen reduziert sowie Mikrorisse in der Mikrostruktur gebildet. Mikro-
rissbildung und Rissverzweigung fithren zu einer Abnahme des E-Moduls an
der Rissspitze und so zu einer Abnahme des Spannungsintensititsfaktors.
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 Grofe und der Form des Risses abhédngig. Die Rissflankenef-
fekte, wie elastische Briicken und Reibbriicken, behindern die Risséffnung und
reduzieren so die Spannungsintensitdt an der Rissspitze. Fiinfschilling et al.
zeigten, dass die elastischen Briicken mit und ohne debonding den starksten
Beitrag zu dem R-Kurvenverhalten von Siliziumnitrid leisten. Diese extrinsi-
schen Mechanismen sind fiir die Briickenspannungen, die in Abbildung 1 b)
und Gleichung (3-4) dargestellt sind, verantwortlich [70,72].

Die Briickenspannung ldsst sich iiber die Untersuchung der Rissdffnungsver-
schiebung (crack opening displacement — COD) anhand eines gewachsenen
Risses bestimmen. Dabei setzt sich die Gesamtverschiebung aus der Verschie-
bung durch die Briickenspannung §,, und der Verschiebung durch eine anlie-
gende externe Belastung 8,,,,,; zusammen. Fiir die von der Briickenspannung
verursachte Verschiebung gilt dabei:

1 ra a'
Sy = Ff h(r, a’)da’j h(r',a")oy, (r'dr' (2-13)
a-r 0

Mit E' = E/(1 — v?) und mit dem Zusammenhang § = 8,,,,; + 8, lasst sich
die Briickenspannung oy, berechnen. Die hierfiir ndtige Bestimmung von
6y, kann mit einem Elektronenmikroskop erfolgen.
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Die Verschiebung §;p des Lastpunktes kann bei Bestimmung der Rissldnge
Anwendung finden. Fiir die Berechnung der R-Kurve Ky (Aa) wird neben der
Belastung P die zugehdorige Risslidnge a bendtigt. Damit ist es moglich, indi-
viduelle Kr-Werte tiber die Formel (2-7) zu berechnen.

Die Bestimmung der Risslénge kann iiber zwei Methoden erfolgen. Entweder
direkt, indem von auf3en das Risswachstum an der Probenoberflache beobach-
tet wird, wie es bei der DCDC-Messung Anwendung findet, oder indirekt, in-
dem anhand der Compliance der Probe die Risslédnge indirekt ermittelt wird.
Die Compliance-Methode ist dabei sensibler, sie ermdglicht, auch sehr kleine
Rissverldngerungen zu bestimmen. Die Compliance C berechnet sich aus der
Verschiebung der Kraftangriffspunkte 8§, und der Belastung P:

c=% pc=22 (2-14)
P P

Der Zusammenhang zwischen Compliance und Risslédnge kann experimentell
fiir eine gegebene Probengeometrie erfolgen. So gilt fiir einen Biegebalken mit
einer Rissldnge a [73,74]:

9 L’m

C=Ct o pwe

fxla’Fz(a’)d(a’) (2-15)
0

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

Der Faktor F entspricht dem Abstand der Auflagerrollen im 3-Punkt-Biege-
versuch. Fiir einen 4-Punkt-Biegeversuch gilt L=S;-S2, wobei S1 dem Abstand
der Unterstiitzungsrollen und Sz dem Abstand der Belastungsrollen entspricht
[68].

Dariiber hinaus ist es moglich, die Rissldnge aus der Compliance iiber die Ge-
ometriefunktion Y zu bestimmen. In diesem Fall gilt:

2 (m
C=Cy+ j Y2(aHa'da' (2-16)
0

BE'
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2 Kenntnisstand

Dabei entspricht C, der Compliance einer Probe ohne Riss. Anhand des Com-
plianceunterschiedes zwischen einer Probe mit und ohne Riss AC = C — (,
kann x; = %/}, bestimmt werden [66].

Wird die anliegende Spannung zu grof3, kommt es zu einem instabilen Riss-
wachstum. Dies tritt auf, wenn die anliegende Spannungsintensitét Krppi die
R-Kurve Kir tangiert. Dieser Punkt wird Kiinst genannt und ist in Abbildung 2
dargestellt.

g a

Abbildung 2: Darstellung der Instabilitdtsbedingungen fiir eine R-Kurve [66]

Der Wert ist dabei nicht konstant, sondern hingt von der Lange des Initialrisses
ai und der Art der Belastung ab, die zu unterschiedlichen Kiappi-Kurven fiihren
[66].

2.4.3 Unterkritisches Risswachstum

Eine Ursache fiir die Zunahme der Initialrissldnge, durch die es zu einem ver-
zdgerten Versagen selbst nach langer Belastungsdauer kommen kann, ist das
so genannte unterkritische Risswachstum. Beim Uberschreiten des Spannungs-
intensitétsfaktors Kio tritt unterkritisches Risswachstum ein. Dieser Effekt wird
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2.4 Mechanische Eigenschaften

durch duBere Einflisse, wie Umgebungstemperatur und Umgebungsmedium,
meist Luftfeuchtigkeit, beeinflusst. Die Risswachstumsgeschwindigkeit v
wird dabei vom Werkstoff und den Umgebungsbedingungen sowie durch den
Spannungsintensititsfaktor bestimmt [66].

d
v =22 F(K) @-17)

Man unterscheidet drei Phasen des unterkritischen Risswachstums. Wird Kio
iiberschritten, kommt es mit steigendem Ki zu einem exponentiellen Anstieg
der Risswachstumsgeschwindigkeit. In Phase II bleibt v konstant und ist somit
unabhiingig vom Spannungsintensitétsfaktor, da in dieser Phase Diffusionspro-
zesse des Umgebungsmediums an der Rissspitze geschwindigkeitsbestimmend
sind. In Phase III und unter einer weiteren Erh6hung der Spannungsintensitit
kommt es zu einer starken Zunahme der Risswachstumsgeschwindigkeit und
im weiteren Verlauf zum Versagen des Bauteils [75]. Die drei Phasen des Riss-
wachstums sind in Abbildung 3 in eine schematische Darstellung einer v-Ki-
Kurve eingezeichnet.
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Abbildung 3: Typischer Verlauf einer v-Ki-Kurve nach [66]

Untersuchungen haben gezeigt, dass ein unterkritisches Risswachstum auch in
Siliziumnitridkeramiken auftritt, jedoch erst in der Ndhe der Bruchspannung
und im Vergleich zu anderen Keramiken in geringerem MafBe [4]. Dabei zeigte
sich, dass die oxinitridische Glasphase, die durch das im Rahmen dieser Arbeit
Anwendung findende Additivsystem, bestehend aus Al2O3 und Y2053, erzeugt
wird, eine geringe Sensibilitdt gegen Umwelteinfliisse aufweist. Das Riss-
wachstum kann zwar durch die Anwesenheit von Feuchtigkeit beschleunigt
werden, die oxinitridische Glasphase hat jedoch eine grofere Resistenz gegen
das unterkritische Risswachstum als Borosilikat- und Kalknatronglas. Dies gilt
fiir eine statische Last sowie fiir zyklische Lasten, bei denen kein Unterschied
des Risswachstums in trockener und feuchter Atmosphire festzustellen ist
[76].
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2.4.4 Zyklische Ermiidung

Eine zyklische Ermiidung tritt bei einer Vielzahl von Keramiken auf. Evens
und Fuller zeigten an Glas und Porzellan, dass es beziiglich des Risswachstums
unter einer zyklischen sowie einer konstanten Last keinen Unterschied gibt, da
das Risswachstum von einer Reaktion an der Rissspitze bestimmt wird [77].

Dariiber hinaus gibt es jedoch Werkstoffe, die eine ausgeprégte Ermiidung un-
ter zyklischer Belastung aufweisen, was in einer deutlichen Zunahme des Riss-
fortschritts unter einer zyklischen Last resultiert. Dies tritt bei Keramiken mit
einem ausgepragten R-Kurvenverhalten, wie Zirkonoxid und Siliziumnitrid,
auf [78].

Die Ursache hierfiir ist eine Degradation der Risswiderstandsmechanismen,
wie Reibbriicken und elastische Briicken, durch die zyklische Offnung und
SchlieBung der Rissfront. Mit steigender Zyklenzahl kommt es zu einer Ein-
ebnung der Rissflanke und einer Abnahme der Rissflankeninteraktion. Dies
fiihrt zu einer Abnahme der Briickenspannung. Dadurch kommt es zu einer
hdheren Spannung an der Rissspitze und einem damit einhergehenden Riss-
wachstum [79].

Die Reibbriicken degradieren dabei aufgrund von Reibeffekten. Es kommt zu
einem Verschleil3 der Briicken und damit zu einer Abnahme der zu {ibertragen-
den Last. Elastische Briicken wirken hingegen unter zyklischer Belastung wie
eine Feder. Die Degradation erfolgt in diesem Fall mit dem, bei einer statischen
Last auftretenden, unterkritischen Risswachstumsmechanismus. Aufgrund der
verschiedenen Mechanismen, durch welche die Ermiidung erfolgt, unterschei-
den sich auch die Geschwindigkeiten der Degradation. Die Reibbriicken wei-
sen dabei eine deutlich hdhere Ermiidungsrate auf als die elastischen Briicken
[80]. Der Anteil der Reibbriicken und der elastischen Briicken an der R-Kurve
ist in Abbildung 4 a) dargestellt. Eine schematische Darstellung der Abnahme
des Spannungsintensititsfaktors mit steigender Zyklenzahl ist in Abbildung 4
b) zu sehen. Hier stellt die durchgezogene Linie den Verlauf unter einer zykli-
schen und sehr geringen Last dar, bei der kein Rissfortschritt auftritt. Bei einer
Zyklierung unter groler Last geht eine Degradation mit einem Risswachstum
einher, was mit der gestrichelten Linie gezeigt wird [68].
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Abbildung 4: Reduktion der R-Kurve aufgrund der Degradation der Reibbriicken
a) reib und elastischer Spannungsintensitatsfaktor
b) Einfluss von Zyklenzahl und Last; nach [68]

2.4.5 Tribologie

Aus Sicht der Ingenieurwissenschaften lésst sich die Tribologie folgenderma-
Ben definieren:

,Die Tribologie ist ein interdisziplindres Fachgebiet zur Optimierung mecha-
nischer Technologien durch Verminderung reibungs- und verschleibedingter
Energie- und Stoffverluste.” [81]

In tribologischen Systemen werden Bewegung, Arbeit, Masse oder Informa-
tion iibertragen. Ein tribologisches System besteht aus vier Elementen, einem
Grundkdrper, einem Gegenkorper, einem Zwischenstoff sowie einem Umge-
bungsmedium. Es wird eine Eingangsgrofle durch das System in eine Aus-
gangsgrofie umgewandelt. Bei der Umwandlung treten Verlustgroen in Form
von Oberfldchenverdnderungen, Energieverlusten und Materialverlusten auf
[82]. Die Funktion des tribologischen Systems wird iiber Wirkfldchen reali-
siert, welche tribologischen Beanspruchungen ausgesetzt sind. Reibung und
Verschleif3 treten an den Kontaktpunkten der Wirkflachen auf und werden von
dem auf sie wirkenden Belastungskollektiv und der Systemstruktur
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beeinflusst. Die tribologische Untersuchung erfolgt im Labor meist an verein-
fachten Modellversuchen. Die wichtigsten KenngréBen sind hierbei die Rei-
bung und der Verschlei3 [81].

Die Reibung kann als der Verlust mechanischer Energie bei einer Relativbe-
wegung von sich berithrenden Stoffbereichen definiert werden. Eine wichtige
Kenngrdfle bei einer vorliegenden Gleitreibung ist der Reibkoeffizient u, der
sich aus dem Quotienten der Normalkraft Fy, und der Reibkraft Fj ergibt.

Fr

= (2-18)

U

Aufgrund von Oberflichenunebenheiten, wie Welligkeiten und Rauheiten,
sind die Wirkflachen nur an wenigen Punkten in Kontakt, weshalb lokal deut-
lich hohere Krifte auftreten konnen.

Die in einem tribologischen System auftretende Reibung und der Verschleifl
lassen sich durch eine Schmierung reduzieren. Der Reibungszustand in einem
mit fliissigem Medium geschmierten System ist unter anderem abhéngig von
der Gestalt der Wirkflachen, der Viskositit des Schmiermediums und der Re-
lativgeschwindigkeit der Reibpartner. Dieser Zusammenhang lasst sich in ei-
ner von Stribeck im Jahr 1903 publizierten und nach ihm benannten Kurve
darstellen [83,84].
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Abbildung 5: Abhéngigkeit des Reibungskoeffizienten von der Gleitgeschwindigkeit und der
Viskositit des Schmiermediums [82]

Man unterscheidet vier Arten von Reibungszustinden. Beim Zustand der so
genannten Festkorperreibung besteht ein direkter Festkorperkontakt. Verfiigen
die Festkorper tiber eine modifizierte Oberflache, wird dies als Grenzfldchen-
reibung bezeichnet. Bei diesen Reibzustdnden treten iiblicherweise hohe Reib-
werte und ein hoher Verschleif auf, man spricht auch von statischer Reibung.
Mit steigender Gleitgeschwindigkeit kommt es zu einer Abnahme des Rei-
bungskoeffizienten. Das System geht in den Zustand der so genannten Misch-
reibung iiber. Hierbei liegen Festkorperreibung und Fliissigkeitsreibung ne-
beneinander vor. Wenn die Gleitgeschwindigkeit weiter erhoht wird, kommt
es zur vollstdndigen Trennung der Wirkfldchen durch einen sich im Spalt auf-
bauenden hydrodynamischen Druck. Durch den auftretenden hydrodynami-
schen Druck kann es zu einer elastischen Verformung der Wirkfldchen kom-
men. In diesem Fall spricht man von Elastohydrodynamik. Auch die Viskositét
des Schmiermediums bestimmt den tribologischen Zustand des Systems. Wie
in Abbildung 5 zu erkennen, fiihrt eine hohere Viskositét des Schmiermediums
71 bei geringeren Reibgeschwindigkeiten zu einer frilheren Abnahme des
Reibkoeffizienten als bei einem diinnfliissigeren Medium 7, [82].
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Neben den Eigenschaften des Schmiermediums beeinflusst die vorliegende At-
mosphire das Reibverhalten von keramischen Werkstoffen [85]. Ein bekann-
tes und viel untersuchtes Beispiel hierfiir ist die Luftfeuchtigkeit. So fiihrt eine
Erhéhung der Feuchtigkeit in der Atmosphére bei Zirkonoxid zu vermehrter
Rissbildung in den Wirkflichen und damit zu erhhtem Verschleil3 [86]. An-
ders verhilt sich dies bei Siliziumnitrid. Hier reagiert das Siliziumnitrid in der
Kontaktfldche unter einer tribologischen Belastung mit dem Wasser der Luft,
was zur Bildung von Siliziumdioxid fiihrt.

SizN, + 6H,0 — 3Si0, + 4NH, (2-19)

Im weiteren Verlauf kann dies zur Bildung von Kieselsdure fithren.

35i0, + 6H,0 - 3Si(OH), (2-20)

Es bildet sich ein tribochemischer Film, der aus Kieselsdure besteht. Dariiber
hinaus kommt es zur Einebnung der Oberflache, wodurch die punktuellen Be-
lastungen und damit Rissbildung und Verschlei reduziert werden [87-89].
Die Bildung eines tribochemischen Films, der zur Reduzierung des Reibkoef-
fizienten fiihrt, ist auch fiir Siliziumkarbid bekannt. Hier konnte die Bildung
von SiO2 und CHs durch Oxidation sowie das Entstehen von Si(OH)s durch
eine Hydrolyse mit Wasser beobachtet werden [90].

Fiihren tribologische Beanspruchungen zu einem Materialverlust aus der Ober-
flache der festen Wirkfldchen, so wird dies als Verschleill bezeichnet. Man
unterscheidet zwischen den VerschleiBmechanismen Adhésion, Abrasion,
Oberflachenzerriittung und einer tribochemischen Reaktion [82]. Bei der Ad-
hésion fiihrt die tribologische Belastung, bei der es zu lokalen, hohen Pressun-
gen kommen kann, zu einer Verbindung der Wirkflachen in den Kontaktpunk-
ten. Sind die adhdsiven Krifte gro genug, werden bei einer fortschreitenden
Bewegung Teile aus der Oberflache der Reibpartner herausgerissen. Abrasiver
Verschleif tritt auf, wenn einer der Reibpartner iiber eine deutlich hohere Harte
verfligt oder sich harte Partikel im Reibkontakt bilden. Dadurch dringt einer
der Reibpartner in den anderen ein, was bei keramischen Werkstoffen
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iiblicherweise mit einer Rissbildung einhergeht [91]. Bei einer wechselnden
mechanischen Belastung kann es zu einer fortschreitenden Rissbildung kom-
men. Die Ermiidung des Materials fiithrt zu Ausbriichen und wird als Oberfla-
chenzerriittung bezeichnet. Dariiber hinaus ist es moglich, dass es zu triboche-
mischen Reaktionen zwischen den Reibpartnern, mit dem Schmiermedium
oder mit der Atmosphére kommt, die zu einem Abtrag der Wirkflachen fiihren
konnen.

Der Verschlei3 von Siliziumnitrid erfolgt durch eine Zerriittung der Oberfla-
che, beginnend mit einer Rissbildung an den Korngrenzen unter der Oberfla-

che.
Fra
Faes
radiale Risse ; E : ‘E f
laterale Risse an Grenzflachen Ausbreitung lateraler Risse von O

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

Unter der tribologischen Belastung kommt es zu einer Ausbreitung der Risse
bis hin zur Bildung von Ausbriichen an der Oberfldche. Dadurch bildet sich
eine raue Wirkflache aus [93]. Auch Siliziumkarbid ist dafiir bekannt, durch
Sprodbruch infolge von Rissbildung und Rissausbreitung zu verschleiflen. Aus
diesem Grund haben die Hérte und die Bruchzéhigkeit einen maligeblichen
Einfluss auf das tribologische Verhalten der Werkstoffe [90].

Siliziumkarbid ist fiir seine hohe Hérte bekannt, Siliziumnitrid verfiigt im All-
gemeinen iiber ein hohe Bruchzdhigkeit. Eine Kombination dieser Eigenschaf-
ten in Form eines Kompositwerkstoffes hat das Potential, zu einem Werkstoff
mit sehr guten tribologischen Eigenschaften zu fithren. Dass Si3N4/SiC-Kom-
posite mit einem SiC-Anteil von 10 Vol.-%, einen geringeren Reibwert
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aufweisen als die reinen Siliziumnitridkeramiken, konnte von Gomes et al. ge-
zeigt werden, wobei dies jedoch mit einer grofen Verschleifirate einherging.
Vermutet wurde, dass dies an der GroBe der verwendeten SiC-Pléttchen liegt
[94]. Weitere tribologische Untersuchungen an Kompositwerkstoffen wurden
von Tatarko et al. durchgefiihrt. In der Arbeit wurde ein Komposit mit unter-
schiedlichen Additivsystemen und einem SiC-Anteil von jeweils 5 Vol.-%
iiber eine carbothermische Reaktion hergestellt. Alle getesteten Mischkerami-
ken zeigen im Vergleich zu den reinen Siliziumnitridkeramiken deutlich ge-
ringere Reibwerte, was das Potential der SizN4/SiC-Kompositwerkstoffe ver-
deutlicht [95].
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3  Experimentelle Durchfithrung

3.1 Probenherstellung

3.1.1 Additivsystem

Die Herstellung der Siliziumnitridkeramik erfolgt mit dem Siliziumnitiridpul-
ver SN-E10 der Firma UBE (Japan). Um ein Sintern des Siliziumnitridpulvers
zu ermdglichen, miissen diesem Sinteradditive zugegeben werden. Hierfiir
wird neben Yttriumoxidpulver Y203 (Grade C, fine, H.C. Starck, Deutsch-
land), Aluminiumoxidpulver Al2O3; (CT 3000 LS SG, Almatis, Deutschland),
Magnesiumoxidpulver MgO (A500, UBE, Japan) sowie Siliziumoxidpulver
SiO2 (Aerosil OX50, Evonik, Deutschland) verwendet. Die Herstellung der
Kompositwerkstoffe erfolgt durch die Zugabe des Siliziumkarbidpulvers
StarCeram der Firma H.C. Starck. Es werden dabei die Varianten UF-5, UF-
15 und UF-25 verwendet, die sich in ihrer spezifischen Oberflache respektive
Partikelgrofe unterscheiden. Wenn im Rahmen der Arbeit die vorliegende Va-
riante nicht niher kenntlich gemacht wird, handelt es sich um das SiC-Pulver
UF-15. Die Eigenschaften der SiC-Pulver sind in Fehler! Verweisquelle
konnte nicht gefunden werden. dargestellt.

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

mittlere PartikelgroBe [um] Oberfliche [um%/g]
UF-5 2,2 4-6
UF-15 0,75 14-16
UF-25 0,65 23-26

Bei der Entwicklung der Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite werden drei
verschiedene Additivsysteme auf ihre Eignung untersucht. Hierfiir werden ne-
ben der reinen Siliziumnitridkeramik Komposite mit einem SiC-Anteil von 5
Vol.-% hergestellt. Die detaillierte Zusammensetzung der Keramiken mit den
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Additivsystemen Aluminiumoxid/Y ttriumoxid (Al/Y), Magnesiumoxid/Y ttri-
umoxid (Mg/Y) und Siliziumoxid/Yttriumoxid (Si/Y) sind in Fehler! Ver-
weisquelle konnte nicht gefunden werden. dargestellt.

Tabelle 2: Keramikzusammensetzung in Masse-% fiir verschiedene Additivsysteme

Additivsystem SisNa | Y205 | ALO; | MgO | SiO2 SiC
AlY 93,5 3 3,5 - - -
AlY 88,825 3 3,5 - - 4,675
Mg/Y 93 5 - 2 - -
Mg/Y 88,35 5 - 2 - 4,65
Si’Y 91 7 - - -
SirY 86,45 7 - - 2 4,55

Fiir die Untersuchung der Werkstoffeigenschaften der Siliziumnitrid-/Silizi-
umkarbidkompositwerkstoffe werden Komposite mit einem SiC-Anteil von
bis zu 50 Vol.-% hergestellt, wobei hierfiir ausschlieBlich die Additive A.Os3
und Y203 Anwendung finden. Die detaillierte Zusammensetzung der Werk-
stoffe ist in Tabelle 3 dargestellt.

Tabelle 3: Keramikzusammensetzung in Masse-% fiir verschiedene Siliziumkarbidgehalte

SisNg | SiC | ALOs | Y203
Si3Na4 93,5 0 3,5 3
SisN4+ 10 Vol.-% SiC 84,71 | 8,79 3,5 3
Si3sN4+ 20 Vol.-% SiC 75,83 | 17,67 3,5 3
Si3sN4+ 30 Vol.-% SiC 66,75 | 26,75 3,5 3
Si3N4+ 40 Vol.-% SiC 54 36 54 4,6
SizsN4+ 50 Vol.-% SiC 45 45 54 4,6
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3.1.2 Pulveraufbereitung

Zur Herstellung der Pulvermischung, bestehend aus Siliziumnitrid und den
Sinteradditiven, wird eine duale asymmetrische Zentrifuge (Speedmixer, Hau-
schild DAC 600.2 VAC-P) verwendet. Bei diesem Prozessschritt werden die
Pulver unter Zugabe von Isopropanol fiir 10 min bei 2100 min"! deagglome-
riert und homogenisiert. Die Isopropanolmenge ist hierbei abhéngig von den
verwendeten Pulvern und muss so eingestellt werden, dass wihrend des Misch-
prozesses eine hochviskose Suspension entsteht. Bei den im Rahmen dieser
Arbeit verwendeten Pulvern liegt der nétige Isopropanolanteil im Bereich von
30 Ma.-%, was in einer homogenen Paste resultiert. Die Trocknung der Sus-
pension erfolgt in einem Vakuumtrockenschrank bei 120 °C iiber einen Zeit-
raum von 24 Stunden. Durch einen anschlieBenden Siebprozess mittels eines
180 um-Siebes erhélt man so ein fiir den folgenden Formgebungsschritt geeig-
netes Pulver.

Die Zugabe des Siliziumkarbidpulvers erfolgt bei einem zweiten Pulveraufbe-
reitungsschritt in einem Attritor fiir 6 Stunden bei 1000 min!. Das Mahlaggre-
gat besteht aus 2 mm groflen Siliziumnitridkugeln. Als Mahlmedium wird
Isopropanol verwendet. Die anschlieBende Trocknung der Suspension erfolgt
mithilfe eines Rotationsverdampfers, nachdem die Mahlkugeln abgetrennt
worden sind. Um ein vollstindig trockenes Pulver zu erreichen, ist es erforder-
lich, dieses iiber 24 Stunden bei 120 °C in einem Vakuumtrockenschrank zu
lagern. Auch in diesem Fall wird anschlieBend ein Siebprozess durchgefiihrt,
bei dem ein Sieb mit einer Maschenweite von 180 pm Anwendung findet.

3.1.3 Griinkorperherstellung

Zur Griinkdrperherstellung wird das Pulver in einer uniaxialen Presse bei
20 MPa in einer Metallmatrize vorgepresst, um einen handhabbaren Griinkor-
per zu erhalten. Die resultierende Griinkoérperdichte wird durch anschlieBendes
isostatisches Pressen bei 400 MPa erreicht. Zur Herstellung der fiir die mecha-
nischen Tests benotigten Keramikstdbchen wird eine Metallmatrize mit den
Abmessungen 42 x 60 mm? und 30 g Pulver verwendet. Die Griinkdrper fiir
die Dilatometeruntersuchungen werden mit einem Presswerkzeug mit den
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Abmessungen 24 x 50 mm? und 15 g Pulver hergestellt. Hierbei kommt im
Vergleich zu den anderen Griinkdrpern eine Griinbearbeitung zur Anwendung,
um die fiir die Dilatometermessung benétigten quaderformigen Proben mit den
Abmessungen von 8x8x22 mm?® zu erhalten.

3.1.4 Sinterung

Das Sintern der Griinkérper wird in einer Heiisostatpresse QIH-6 der Firma
ASEA (Quintus) durchgefiihrt. Wihrend des Prozesses befinden sich die Pro-
ben in einem pyrolytischen Bornitridtiegel, der mit einem Deckel verschlossen
ist.

Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf der Betrachtung von Siliziumnitrid-/
Siliziumkarbidkompositwerkstoffen mit einem aus Aluminiumnoxid und
Yttriumoxid bestehenden Additivsystem, welches unter folgenden Bedingun-
gen prozessiert wird. Zu Beginn des Sinterprozesses werden die Proben mit
einer Heizrate von 10 K/min auf 300 °C unter Vakuum aufgeheizt. Beim Er-
reichen der Temperatur wird ein Stickstoffdruck von 1 bar eingestellt. Die
Temperaturerhohung auf 1400 °C erfolgt mit einer Heizrate von 30 K/min.
Das anschliefende 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 anschlieBende Haltezeit bei einer Temperatur
von 1750 °C betrédgt 25 min. Vor dem Druckaufbauschritt wird die Temperatur
mit einer Heizrate von 10 K/min auf 1850 °C erhoht. Der Druckaufbau erfolgt
mit Hilfe von Argon innerhalb von 5 Minuten auf 100 bar. Die Haltezeit in der
Druckstufe betrdgt 60 min. Das Abkiihlen wird mit maximaler Abkiihlge-
schwindigkeit durch Ausschalten des Ofens durchgefiihrt. Der Prozess ist in
Abbildung 7 dargestellt.

38



3.1 Probenherstellung

2000 200
Temperatur
Druck
1500 - 150
§ 4
3 £
i 1 2
@ 1000 - 4100 x
Q 3]
g ] 2
o)
kS &)
500 - 50
0 T L T T T T T T T v 0
0 50 100 150 200 250 300
Zeit [min]

Abbildung 7: Temperatur- und Gasdruckverlauf des Sinterprozesses von Proben mit dem Ad-
ditivsystem Al/'Y

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

Fiir die Erarbeitung der Sinterparameter werden Abschreckversuche durchge-
fiihrt. Sie haben das Ziel, die Temperatur zu ermitteln, bei der eine geschlos-
sene Porositdt vorliegt, was die Voraussetzung fiir eine gasdruckunterstiitze
Verdichtung ist. Hierflir wird wihrend des Aufheizens beim Erreichen einer
bestimmten Temperatur die Heizung ausgeschaltet und somit schnellstmdglich
abgekiihlt. Uber eine anschlieBende Archimedes-Messung lésst sich der Anteil
an offener Porositét in der Probe bestimmen.
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3 Experimentelle Durchfiihrung

Des Weiteren wird ein HIP-Dilatometer verwendet, um das Verdichtungsver-
halten der Sinterkorper wéhrend des Prozesses zu untersuchen und daraus die
Sinterparameter abzuleiten [96]. Die Probe befindet sich wéihrend der Messung
in einem gedffneten Bornitridtiegel.

Die Wegaufnahme erfolgt mittels eines Querhauptes, dass von oben auf dem
Griinkorper aufliegt. Zwischen Querhaupt und Griinkorper befindet sich eine
Bornitridscheibe, die den direkten Kontakt des aus Graphit bestehenden Quer-
hauptes und des Griinkdrpers verhindert. Dariiber hinaus wird durch das ge-
ringe SpaltmaRl ein ungehinderter Gasaustausch mit der Anlagenatmosphére
vermieden, um bestmogliche Vergleichbarkeit zu den Sinterversuchen in ei-
nem Bornitridtiegel mit Deckel zu erreichen. Wéhrend des Sinterprozesses
kommt es zu einer Schrumpfung der Probe, woraus ein Absenken des Quer-
hauptes resultiert. Diese Bewegung wird mit Hilfe eines Wegaufnehmers ge-
messen. Ein Schema des Versuchsaufbaus der Dilatometermessung sind in Ab-
bildung 8 dargestellt.

Probe

Querhaupt —

____— Wegaufnehmer

Abbildung 8: Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus der HIP-Dilatometrik

40



3.2 Gefiigecharakterisierung

3.2  Gefiigecharakterisierung

3.2.1 Probenpriparation

Die Untersuchung der Mikrostruktur im Rasterelektronenmikroskop erfordert
eine Priparation der gesinterten Proben. Die Gefligeuntersuchung muss im In-
neren der Probe durchgefiihrt werden, um den Einfluss von Randschichteffek-
ten, wie die beim Siliziumnitrid auftretende Sinterhaut, zu vermeiden. Hierfiir
werden die Proben mit Hilfe eines Diamantségeblattes getrennt. AnschlieSend
werden die Proben mit einem Kalteinbettmittel (EpoThin 2, Biihler) eingebet-
tet. Das Polieren der Proben erfolgt mithilfe von metall- und kunstharzgebun-
denen Diamantscheiben sowie wasserbasierten Diamantsuspensionen bis zu
einer K&rnung von 0,25 pm. Fiir die Untersuchung der Mikrostruktur im Ras-
terelektronenmikroskop muss die Oberflache angedtzt werden. Dies erfolgt mit
einer Plasmadtzanlage (PT7150, Bio-Rad) und einem Gasgemisch, das aus
Tetrafluormethan und Sauerstoff im Verhiltnis von 2:1 besteht. Die Atzzeit ist
abhéngig vom Siliziumkarbidanteil und variiert zwischen 2 Minuten fiir reine
Siliziumnitrid-Proben und 6 Minuten fiir Komposite mit einem Anteil von
50 Vol.-% SiC. Wihrend des Atzprozesses wird das Siliziumnitrid im Gegen-
satz zum Siliziumkarbid abgetragen. Dadurch ist eine eindeutige Unterschei-
dung der verschiedenen, vorliegenden Phasen mdglich. Um eine elektrische
Leitfahigkeit der Probenoberfliche zu gewahrleisten, werden die Proben vor
der REM-Untersuchung mit der Beschichtungsanlage (150T ES, Quorum) fiir
10 Sekunden mit Gold besputtert.

3.2.2 Elektronenmikroskopie und energiedispersive
Rontgenspektroskopie

Die Grundlage der Gefiigeuntersuchung bilden REM-Aufnahmen der Mikro-
struktur mit einer 2000-fachen Vergroferung. Diese werden mit einem Raster-
elektronenmikroskop (Nova NanoSem 450, FEI) im Hochvakuum-Modus auf-
genommen. Um eine ausreichende Statistik zu erreichen, werden fiir die
Auswertung je untersuchter Variante, mindestens 2000 Korner ausgewertet.
Die Anzahl der dafiir nétigen Aufnahmen ist hierbei abhingig von der
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3 Experimentelle Durchfiihrung

Mikrostruktur. Dariiber hinaus wird eine energiedispersive Rontgenanalyse (e-
Flash HR+, Bruker Nano) durchgefiihrt, mit der iiber eine lokale Elementana-
lyse eine Bestimmung der einzelnen Phasen in der Mikrostruktur mdoglich ist.

3.2.3 Stereologische Rekonstruktion

Wie in Kapitel 2.1.4 beschrieben, bildet sich wiahrend des Sinterprozesses von
Siliziumnitrid eine stingelférmige Mikrostruktur aus. Dadurch ist eine Korn-
grofenanalyse unter Annahme kugelformiger Partikel nicht aussagekriftig,
weshalb auf der Basis der minimalen und maximalen ferretschen Durchmesser
eine stereologische Rekonstruktion vorgenommen wurde. Die Messungen der
ferretschen Durchmesser erfolgt mit dem Bildauswertungsprogramm ImageJ
[97,98]. Voraussetzung fiir die automatisierte Auswertung ist eine handische
Binarisierung der REM-Bilder. Hierbei wird eine Folie auf die Bilder aufgelegt
und die Mikrostruktur mit einem Stift nachgezeichnet. Die resultierenden
schwarz-weif3 Bilder sind mit ImageJ auswertbar und es lassen sich somit die
minimalen und maximalen ferretschen Durchmesser bestimmen. Die stereolo-
gische Rekonstruktion erfolgt mit dem Programm Stereology (Tympel Ing.-
Biiro, Jena), deren mathematische Grundlagen aus Arbeiten von Miicklich et
al. stammen. Bei dieser Methode werden mit stereologischen Algorithmen die
Kornformen aus den zweidimensionalen REM-Bildern bestimmt. Im Fall von
Siliziumnitridkeramiken wird dabei von einem gleichseitigen, hexagonalen
und gestreckten Prisma als Kornform ausgegangen [99,100]. Damit lasst sich
eine Wahrscheinlichkeitsverteilung der vorliegenden Streckungsgrade in Ab-
héngigkeit der Kornldnge berechnen. Hierbei gilt

Kornlange

G-

d=
Streckungsgra Korndurchmesser

3.2.4 Rontgenographische Analyse

Die Ausgangsmaterialien und die gesinterten Korper werden rontgenogra-
phisch charakterisiert. Die Messungen werden mit Hilfe eines
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3.2 Gefiigecharakterisierung

Rontgendiffraktometers (D8 Advanced, Brucker) mittels monochromatischer
Cu-Ka-Strahlung durchgefiihrt. Hierbei werden die Pulver sowie die gesinter-
ten Proben in einem rotierenden Probenhalter in Bragg-Brentano-Anordnung
gemessen [101].

Die Messung erfolgt in einem Winkelbereich von 26 = 10°-95° mit einer
Schrittweite von 0,1° und einer Integrationszeit von 0,2 Sekunden. Die resul-
tierenden Diffraktogramme werden mit Daten aus der ICDD-Datenbank (PDF-
2 2016, International Centre for Diffraction Data) verglichen und somit die
vorhandenen Phasen bestimmt.

3.2.5 Dichtemessung

Zur Bestimmung der Dichte und Porositét der hergestellten Proben wird das
Immersionsverfahren nach DIN-EN 623-2 [102] mit Wasser als Medium an-
gewandt. Hierbei bestimmt man im ersten Schritt die Masse der Proben im
trockenen Zustand murocken. AnschlieBend wird die Probe im untergetauchten
Zustand mnass gewogen. Die dafiir notwendige Zugabe des Wassers erfolgt im
Vakuum. AbschlieBend wird die Masse im feuchten Zustand meucht gemessen
und so die Wasseraufnahme bestimmt. Unter Beriicksichtigung der tempera-
turabhéngigen Dichte des Wassers py 4sser berechnet sich die Dichte nach For-
mel (3-2).

_ Mirocken
pP

= Pw 3-2
mfeucht — Mygss asser ( )

Mit dieser berechneten Rohdichte p lédsst sich unter Beriicksichtigung einer
theoretischen Dichte nach Formel (3-3) die relative Dichte der Probe bestim-
men.

Pretativ = ———— (3-3)

Ptheoretisch

Die theoretische Dichte der Kompositen p; Komposit lasst sich hierbei mithilfe

einer Mischungsregel ermitteln. Sie setzt sich aus den jeweiligen
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Masseanteilen w und den jeweiligen theoretischen Dichten p, der Einzelkom-
ponenten zusammen.

promposit = Wsizn, * pfSi3N4 + wsic * Ptsic (3-4)

3.3 Mechanische Untersuchungen

Neben der Untersuchung der Mikrostruktur wird eine mechanische Charakte-
risierung der hergestellten Kompositmaterialien durchgefiihrt.

3.3.1 [Elastizitiatsmodul

Die Messungen des Elastizitdtsmoduls erfolgen iiber das Impulsanregungs-
Verfahren nach DIN-EN 843-2 [103]. Hierbei wird ein quaderférmiges Biege-
stibchen mit den Abmessungen 3x4x45 mm®, welches sich auf einem Auflager
befindet, durch Anregung mit einem Stab in Schwingung versetzt. Die Schwin-
gung wird mit einem Mikrophon aufgenommen und mit einem Frequenzana-
lysator gemessen. Anhand der gemessenen Grundfrequenz der Biegeschwin-
gung fr [Hz], den Abmessungen sowie der Masse der Probe ldsst sich
anschlieBend das E-Modul mit der Formel (3-5) bestimmen [103].

273

mfz h\?
= - 3-5
E 0,946( v ><1+6,585<l>> (3-5)

Hierbei entspricht E dem ermittelten E-Modul [Pa], m der Masse [g], b der
Breite [m], h der Hohe [m] und 1 der Lange [m] des Probenkorpers.

3.3.2 Biegefestigkeit

Die Bestimmung der Biegefestigkeit erfolgt iiber den 4-Punkt-Biegeversuch
nach DIN EN 843-1 an Biegestibchen mit den Abmessungen 3x4x45 mm?
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3.3 Mechanische Untersuchungen

[104]. Die Probenkdrper werden mittels einer Hartbearbeitung aus Keramik-
platten hergestellt. Um Fehler aufgrund von Bearbeitungsfehlern zu vermei-
den, werden vor der Messung die Kanten der Biegestéibchen angefast. Die
Messung erfolgt auf einer Universalpriifmaschine (Typ 10 T, UTS Testsys-
teme GmbH, Deutschland). Bei der Bestimmung der Inertfestigkeit betrdgt die
Belastungsgeschwindigkeit 250 MPa/s, wodurch Effekte durch unterkritisches
Risswachstum vermieden werden konnen. Die Biegefestigkeit berechnet sich
nach der Formel (3-6) [104]:

3Fd

= (3-6)

Of

Hierbei entspricht F der Kraft beim Bruch der Probe, d dem Abstand zwischen
den Achsen der inneren und duflere Auflagerrollen, b der Breite und h der Hohe
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
lasst sich auf der Basis der Messergebnisse von mindestens 30 Proben eine
statistische Auswertung vornehmen und so die Parameter m und oo bestimmen.
Diese wird in Anlehnung an DIN EN 843-5 durchgefiihrt. Die
Weibullverteilung errechnet sich dabei nach Formel (3-7) [105]:

Pr=1-exp|- (Z—Z)m] (3-7)

Dabei entspricht Py der Versagenswahrscheinlichkeit, m einem MaB fiir die
Streuung der Messwerte und oo der charakteristischen Festigkeit bei Py =
0,6321 [105].

3.3.3 Hiairte

Die Héartemessungen erfolgen mit dem Hértepriifer AVK-C1 von Akashi nach
DIN EN 843-4 [106]. Die polierten Oberflachen der einzelnen Materialvarian-
ten werden fiir 15 s mit einer Priiflast von 5 kp bzw. 10 kp belastet. Es wird
eine Messreihe von 10 Messungen durchgefiihrt. Aus den resultierenden

45



3 Experimentelle Durchfiihrung

Diagonalldngen d=2*b des Harteeindruckes wird nach Formel (3-8) jeweils
der Hartewert HV5 und HV10 ermittelt [106].

1,85 F
V=

e 3-8)

3.3.4 Bruchzahigkeit und R-Kurvenverhalten
3.3.4.1 ICL-Methode

Neben dem Hartewert ldsst sich anhand von Vickers-Harteeindriicken mit
Hilfe der ICL-Methode (indentation crack length) der kritische Spannungsin-
tensitétsfaktor Kic bestimmen. Hierbei werden die sich beim Hértetest bilden-
den 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 iiber die exakte Hohe des Ki.-Wertes zulésst, kann man eine qualita-
tive Aussage iliber die Werkstoffeigenschaften machen [109]. Nach Anstis
et.al. lasst sich die Bruchzdhigkeit anhand der Formel [61]:

@

bestimmen. Hierbei entspricht E dem E-Modul, a der halben Lénge des Inden-
tereindruckes, c dem Abstand des Eindruckmittelpunktes zur Rissspitze und H

1/2 -3/2

K, = 0,032 HVa (%) (3-9)

dem gemessenen Hértewert.

Kommt es zum Auftreten von so genannten Palmqvist-Rissen, so lédsst sich
nach Niihara et al. die Bruchzihigkeit anhand der Formel (3-10) bestimmen.
Diese Rissform tritt bei einem ¢/a — Verhéltnis von etwa c¢/a < 3,5 auf [61,108].

EN\%* ¢ -1/2
K,. = 0,018 HVa (ﬁ> (E -1
(3-10)

fir< < 3,5
a
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Im Fall von auftretenden halbkreisférmigen Rissen ist laut Niihara et al. fol-
gende Formel anzuwenden [108]:

0,4 c -3/2

K,. = 0,067 HVa (%) (Z)

(3-11)

fir < > 2,5
a

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

In Abbildung 9 sind ein halbkreisformiger Half-Penny-Riss einem Palmqvist-
Riss gegeniibergestellt und die filir die Auswertung relevanten Malle darge-
stellt.

Abbildung 9: Darstellung eines Palmqvist-Risses (links) und eines halbkreisformigen Half-
Penny-Risses (rechts) mit den fiir die Auswertung relevanten Maflen nach [61]
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3 Experimentelle Durchfiihrung

Um eine Aussage liber das R-Kurvenverhalten und die exakte Hohe der Bruch-
zdhigkeit treffen zu kénnen, werden neben der Auswertung der Palmqvist-
Risse Untersuchungen mit der SEVNB-Methode und der DCDC-Methode
durchgefiihrt.

3.3.4.2 SEVNB-Methode

Bei der SEVNB-Methode (Single Edge V-Notch Beam) erfolgt die Bruchza-
higkeitsbestimmung an gekerbten Proben. Durch die Messung der Verformung
der Biegeprobe wihrend des Versuches ist es mdglich, die R-Kurve iiber die
Compliance-Methode zu bestimmen [74]. Als Probenkorper kommen hierbei
Biegestibchen mit Abmessungen von 4x3x45 mm?® zur Anwendung. In diese
wird mit einer Diamantdrahtsdge (HDS 25, Haas Drahtségen) eine Vorkerbe
mit einer Tiefe von ca. 1,9 mm eingebracht. Die finale Kerbtiefe von ca.
2,1 mm wird anschlieBend mit einer Kombination aus einer Rasierklinge und
einer Diamantsuspension in die Probe poliert. Hierbei werden absteigend Dia-
mantsuspensionen mit einer Korngréfe von 9 um, 3 pm, 1 um und 0,25 pm
angewandt und damit Kerbradien kleiner als 10 pm erreicht. Voraussetzung
fiir die Untersuchung ist eine genaue Vermessung des Biegestibchens sowie
des eingebrachten Kerbes.

Die Messung erfolgt in einer 4-Punkt-Biegevorrichtung, welche, wie in Abbil-
dung 10 dargestellt, mit Wegaufnehmern ausgestattet ist. Um eine dosierte
Krafteinleitung zu gewahrleisten, erfolgt diese nicht direkt, sondern iiber einen
steifen Rahmen. Dieser wird durch die anliegende Kraft verformt und ermdg-
licht so eine genauere Kraftregelung. Die Versuche werden auf der Priifma-
schine Instron 1362 durchgefiihrt. Die Messung der an der Probe anliegenden
Kraft erfolgt liber eine Kraftmessdose im Inneren des Rahmens.
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Abbildung 10: Schematische Darstellung des SEVNB-Versuchsaufbaus nach [68]

In Abbildung 10 ist der Versuchsaufbau dieser SEVNB-Methode dargestellt.
Hierbei entspricht P der Kraft, die auf das Auflager wirkt. S1 und Sz bezeichnen
die Abstinde der Auflagerrollen. Die Kerbtiefe ist mit a bezeichnet und die
Position des duleren Wegaufnehmers mit B. Der zweite Wegaufnehmer befin-
det sich in der Mitte der Probe, mdglichst nahe des Kerbes. Wéhrend der Mes-
sung werden Kraft und Weg mit 100 Hz aufgezeichnet. Die so gemessenen
Daten werden zunéchst korrigiert, um den Drift der Kraftmessdose auszuglei-
chen.

Aus der Verschiebung des inneren Wegaufnehmers relativ zu der Verschie-
bung des dulleren Wegaufnehmers ldsst sich die Compliance bestimmen, mit
der die Berechnung des Rissfortschrittes erfolgen kann. Die relative Verschie-
bung der Wegaufnehmer §, unterscheidet sich dabei von der fiir die Berech-
nung bendtigten Verschiebung §. Die Compliance C = §/P lésst sich jedoch
in sehr guter Ndherung aus C; = &, /P berechnen [68,74]:

Fiir C, gilt dabei:

49



3 Experimentelle Durchfiihrung

(3-13)

3 (51 + 52>2 175,+25, (1 +v)W]
7 E'Bl 4w 2(5,+S,)
Hierbei entspricht B der Dicke der Biegeprobe und v der Querkontraktions-
zahl. E' ergibt sich aus dem Zusammenhang:

I { E , (Ebener Spannungszustand) (3-14)
E/(1—-v?) (Ebener Dehnungszustand)
Die Faktoren ergeben sich aus den folgenden Gleichungen:
51=5;
=— = 3-15
TS —2p G-15)
3053~ 3pe(c +5,) + 7 Y
=1-k[1 -
X A 2¢3 + 35,c? ( )
=% (3-17)

Die Korrekturen und Berechnungen iiber das Compliance-Verfahren wurden
dankeswerter Weise von Dr.-Ing. Theo Fett durchgefiihrt.

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 iiber das R-Kurvenverhal-
ten von langen Rissen treffen. Als Probenkdrper kommt ein mit einer mittigen
Bohrung versehener Keramikstab mit den Abmessungen 4x4x45 mm?® zur An-
wendung. Dieser wird, wie in Abbildung 11 dargestellt, in Langsrichtung be-
lastet, weshalb die Stirnflichen iiber eine hohe Planparallelitit verfiigen miis-
sen. Dariiber hinaus wird zwischen der Probe und dem Oberstempel der
Priifmaschine eine Halbkugel (D=5 mm) mit nach oben gerichteter Rundung
eingelegt. Damit werden etwaige Schrégstellungen verhindert, die zu Biege-
momenten in der Probe fithren konnten [110]. Die Halbkugel wird hierbei in
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den Oberstempel gepresst und es bleibt ein Abdruck im Oberstempel zuriick,
der vor einem weiteren Versuch abgeschliffen wird.

45 mm

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

Die Oberfldche des Probenkorpers wird vor der Versuchsdurchfiihrung auf der
spéter zu betrachtenden Seite bis zu einer Kdrnung von 3 pm poliert, um eine
Auswertung des Risswachstums wihrend des Versuches zu ermoglichen. Auf
beiden Seiten der Bohrung werden Vickerseindriicke (HV10) gesetzt, welche
als Ausgangspunkt fiir den Initialriss wahrend des Versuches fungieren. Eine
exemplarische Lichtmikroskopaufnahme der Bohrung und der Vickerseindrii-
cke ist in Abbildung 11 abgebildet. Die Druckbelastung der Probe startet bei
50 N und wird stetig mit 50 N/s auf 5 kN erhoht. Zu diesem Zeitpunkt hat noch
kein Risswachstum stattgefunden. AnschlieBend wird die Kraft stufenweise
um 50 N mit 10 N/s erhoht. Beim Erreichen der jeweiligen Laststufe wird die
Kraft um 50 N reduziert, um einen weiteren Rissfortschritt zu vermeiden. Die
Kraft wird fiir 30 s gehalten, um eine mikroskopische Aufnahme des Risses
vorzunehmen. Anhand der Bilder kann spiter die Rissverldngerung gemessen
werden. Die Last wird so lange erhoht, bis eine Gesamtrissldnge von > 6 mm
erreicht ist.
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Im Rahmen der Arbeit werden verschiedene Auswertungsmethoden zur Be-
stimmung des R-Kurvenverhaltens und des Spannungsintensititsfaktors auf
der Basis der DCDC-Ergebnisse angewendet und untersucht.

Nach der von He et al. durchgefiihrten Finite-Element-Methode lasst sich Kir
mit der Formel (3-18) bestimmen [111].

FynR
K =— H% ~ (3-18)
(ﬁ) +(0,235 5 — 0259) %

Hierbei entspricht F der anliegenden Kraft, R dem Radius der Bohrung, a der
Rissldnge und H der Hohe des Probenstabes. Es gilt zu beachten, dass diese

Gleichung erst ab einer bestimmten Risslénge (2 < %) Giiltigkeit hat.

Zur Beschreibung kurzer Rissverldngerungen (2 > %) wird von Fett et al. ein

Korrekturfaktor fiir die Geometriefunktion eingefiihrt [112]. Daraus ergibt sich
Gleichung (3-19).

FynR
HE
K, = (3-19)
H H a -2,22(%
(ﬁ) + (0,235 - 0,259) Z+0,091e (%)

Pallares et al. haben neben einem Geometriefaktor eine Anniherung der Geo-
metriefunktion iiber ein Polynom zweiten Grades vorgenommen. Daraus re-
sultiert Gleichung (3-20) [113].

Fv7mR
K, = HEB (3-20)

(R4 @) +n @) + (arm (@) = @) R)

mit den Parametern x1=0,3156, x>=0,735, x3=0,0346, x4=-0,4093, x5=0,3794
und x¢=-0,0257.
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Bei der Anwendung aller drei Geometriefunktionen zeigt die resultierende R-
Kurve einen Abfall der Bruchzahigkeitswerte mit grolen Rissverldngerungen.
Hierbei handelt es sich um einen Auswertungsfehler. Aus diesem Grund wurde
im Rahmen dieser Arbeit eine Korrektur entwickelt, die in Kapitel 5.5.4 erlau-
tert, jedoch an dieser Stelle genannt wird. Um den Auswertefehler zu beheben,
wird ein zusétzlicher Geometriefaktor C = 1 - 1,37v eingefiihrt. Diese Beriick-
sichtigung der Querkontraktionszahl fiihrt zu schliissigen Ergebnissen bei der
Auswertung der DCDC-Messungen [114].

Fiir die Bestimmung von Ki auf Basis von He et al. ergibt sich damit folgende
Formel:

FV/nR
HB

K, =

H H a
(F)+C 0235 z—0259) 7 (321)

C=1-137

Und fiir die Bestimmung nach Pallares et al. die folgende Formel:

F/mR
HB
K, = >

() +x2 (%) + X3 (%) +C ("4 +xs (%) + X (%)2> (%) (3-22)

C=1-137

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

3.3.4.4 Zyklische DCDC-Messung unter schwellender Belastung

Neben statischen DCDC-Messungen mit einer kontinuierlichen Erhdhung der
Belastung wurden zyklische DCDC-Messungen durchgefiihrt. Hierbei wird
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der Riss nach dem Initialriss fiir ca. 1 mm durch kontinuierliche Krafterhohung
vorangetrieben. AnschlieBend wird die Probe zyklisch be- und entlastet. Hier-
bei wird zwischen dem vorherrschenden Lastniveau und einer vergleichsweise
geringeren Last von 200 N im Druckbereich zykliert, um eine sichere Ver-
suchsdurchfithrung zu gewihrleisten. Mit Hilfe eines Mikroskopes wird der
Rissfortschritt nach definierten Zyklenzahlen aufgenommen. Die Berechnung
der Bruchzéhigkeit erfolgt mit der in Kapitel 3.3.4.3 dargestellten Auswerte-
methode.

3.3.5 Untersuchung der Rissausbreitung

Die Auswertung der Risseigenschaften der mit Hilfe der DCDC-Methode ge-
testeten Probenkdrper erfolgt anhand von elektronenmikroskopischen Bildern.
Hierbei wird eine Serie von Bildern erstellt, welche die Risslédnge von mindes-
tens 500 pm abdecken. Die Bilderserie wird mit dem Auswerteprogramm
ImageJ zu einem Bild zusammengefiigt. An diesem erfolgt die weitere Aus-
wertung. Der Rissverlauf wird mit x-y-Datenpunkten in ImageJ nachgezeich-
net und damit in einen auswertbaren Datensatz tiberfiihrt. Die Auswertung der
Daten erfolgt mit dem Programm Origin (OriginLab). Hierbei wird mit Hilfe
einer linearen Regression durch die Datenpunkte die Mittellage des Risses be-
stimmt und die Abweichung der einzelnen Datenpunkte analysiert.
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Abbildung 12: Schematische Darstellung der Rissuntersuchung
Rissmittellage (rechts), Bereich der Rissablenkung (schraffiert)

Anschlielend erfolgt, um eine Vergleichbarkeit der Daten zu gewéhrleisten,
eine Interpolation iiber eine Million Datenpunkte. Die resultierenden Daten
werden anschlieend in einem Histogramm dargestellt.

3.3.6 Tribologische Eigenschaften

Die tribologischen Untersuchungen wurden in Kooperation mit dem Institut
fiir Angewandte Materialien Computational Materials Science (IAM-CMS)
durchgefiihrt. Der Fokus lag auf der Untersuchung des Reibverhaltens der Ke-
ramiken in Eigenpaarung und im Kontakt mit Metallen.

Mithilfe des Tribometers Optimol SRV ist es moglich, das Reibverhalten bei
geringen Hubldngen von 200 um zu untersuchen. Bei diesem Versuchsaufbau
wird ein Metallstift mit einem Durchmesser von 5 mm und einer balligen Un-
terseite unter einer Last von Fx = 200 N mit einer Frequenz von 110 Hz iiber
den zu priifenden Werkstoff bewegt. Die Messung erfolgt bei Raumtempera-
tur. Die Versuchszeit betrdgt 90 min und erfolgt unter der Zugabe von Motordl
mit der Spezifikation SW-30. Wiahrend der Messung wird neben der Normal-
kraft die Reibkraft aufgezeichnet. Eine dem Versuch folgende Untersuchung
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der Oberfliche mithilfe eines 3D-Konfokalmikroskops (Typ PLu Neox, Sen-
sofar, Barcelona, Spanien) ermoglicht eine Aussage iiber den Verschleifl der

1FN

Proben.

Metallstift Probe

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

Die Untersuchung des Werkstoffverhaltens im reversierenden Reibkontakt bei
groflen Hubldngen und bei einem flachigen Kontakt ermdglicht das Langhub-
Tribometer [115]. Dabei wird ein Pellet mit einem Durchmesser von 10 mm
mit einer Hubldnge von 5 mm iiber eine Platte bewegt. Daraus ergibt sich eine
nominelle Kontaktfliche von 78,5 mm?.

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

Die Normalkraft betrdgt in diesem Versuchsaufbau 200 N. Bei dem durchge-
fithrten Multifrequenztest werden verschiedene Frequenzen im Bereich 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 fiir 50 min gehalten. Als Versuchsme-
dium kommt Isooctan zur Anwendung. Der detaillierte Prozessablauf des Mul-
tifrequenztests ist in Abbildung 15 dargestellt.
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Abbildung 15: Darstellung der Frequenzen in Abhéngigkeit von der Versuchsdauer des Lang-
hub-Tribometerversuches
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4  Ergebnisse

4.1 Werkstoffherstellung

4.1.1 Additivsystem

Das Sintern von Siliziumnitridkeramiken erfolgt tiber Fliissigphasensintern
mit Hilfe einer wihrend des Sinterprozesses aufschmelzenden oxinitridischen
Fliissigphase, welche die Diffusionsprozesse ermdglicht. Die Zusammenset-
zung dieser Fliissigphase beeinflusst neben dem Sinterverhalten auch das ent-
stehende Gefiige, was sich auf die mechanischen Eigenschaften der resultie-
renden Keramik auswirkt. Die Entwicklung des Additivsystems wird im
Hinblick auf die Herstellung der Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositkera-
miken durchgefiihrt.

Im Rahmen der Arbeit werden fiir die Herstellung von reinen Siliziumnitridke-
ramiken bekannte Additivsysteme auf ihre Eignung zur Herstellung der Kom-
positwerkstoffe untersucht [14,15,32,116]. Neben einem Additivsystem, be-
stehend aus Magnesiumoxid (MgO) und Yttriumoxid (Y203), werden Systeme
auf der Basis von Siliziumoxid (SiO2) und Yttriumoxid sowie Alumini-
umoxid (Al203) und Yttriumoxid betrachtet.

Eine Herstellung von dichten Siliziumnitridkeramiken war mit allen Addi-
tivsystemen moglich. 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
dem Bild lésst sich ein deutlicher Anteil an Restporositdt erkennen. Das
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Ergebnis der durchgefiihrten Dichtemessung nach Archimedes, welche eine
relative Dichte von 96,4 % ergibt, bestitigt dies. Es liegt eine bimodale Korn-
groBenverteilung mit sehr kleinen und groBlen nadelférmigen Siliziumnitrid-
Koérnern vor.

Abbildung 16: REM-Bild eines Kompositwerkstoffes mit 5 Vol.-% SiC und den Additiven
MgO und Y203
Die Restporositit (schwarzer Bereiche) ist dabei deutlich zu erkennen.

Bei der im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Prozessentwicklung konnten
mit diesem Additivsystem keine dichten Kompositwerkstoffe hergestellt wer-
den.

Das gleiche Bild zeigt sich bei der Zugabe von zusétzlichem Siliziumoxid als
Sinteradditiv. Auch hiermit ist die Herstellung von vollstindig verdichteten
Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositen nicht moglich gewesen. Eine
exemplarische REM-Aufnahme ist in Abbildung 17 dargestellt. Die Restporo-
sitdt von 12,2 % lasst sich auch hier deutlich erkennen. Im Vergleich zu den
anderen untersuchten Additivsystemen, kommt es hier zu einem deutlich gro-
Beren Kornwachstum.
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Abbildung 17: REM-Bild eines Kompositwerkstoffes mit 5 Vol.-% SiC und den Additiven
Si02 und Y203 mit deutlich erkennbarer Restporositt

Es lieBen sich im Rahmen dieser Untersuchung nur vollstdndig verdichtete
Komposite mit einem Additivsystem bestehend aus Aluminiumoxid und Y'ttri-
umoxid herstellen. Die Mikrostruktur ist auf dem REM-Bild in Abbildung 18
zu sehen. Neben vereinzelten grolen nadelformigen Siliziumnitridkérnern be-
steht das Gefiige weitgehend aus einer feinen Mikrostruktur. Eine Restporosi-
tét lasst sich nicht erkennen. Die vollstdndige Verdichtung wird auch von der
Archimedes-Messung bestitigt, die eine relative Dichte von 99,63 % ergibt.
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4 Ergebnisse

Abbildung 18: REM-Bild eines vollsténdig verdichteten Kompositwerkstoffes mit 5 Vol.-%
SiC und den Additiven AO3 und Y203

Aufgrund dieser Ergebnisse werden die weitere Prozessentwicklung und die
Untersuchung der Materialeigenschaften der Kompositwerkstoffe an Kompo-
siten mit dem Additivsystem auf Basis von Al203 und Y203 durchgefiihrt.

Neben der Auswahl geeigneter Additive fiir den Sinterprozess hat auch das
Mengenverhiltnis der Additive einen entscheidenden Einfluss auf die Zusam-
mensetzung der entstehenden oxinitridischen Glasphase und somit auf das Sin-
terverhalten der Siliziumnitridkeramik. Bei dieser Betrachtung muss zusétzlich
das sich auf den Partikeloberfldchen des Siliziumnitrids und des Siliziumkar-
bids befindende Siliziumoxid beriicksichtigt werden.

Aus diesem Grund wird der Sauerstoffgehalt der reinen Siliziumnitrid- und der
verwendeten Siliziumkarbidpulver mittels eines Sauerstoff-Stickstoffanalysa-
tors (TC500, Leco) bestimmt. Die Ergebnisse sind in Fehler! Verweisquelle
konnte nicht gefunden werden. angegeben.
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4.1 Werkstoffherstellung

Tabelle 4: Sauerstoffgehalt der SisNs- und SiC-Ausgangspulver

Sauerstoffgehalt Si02-Gehalt
(gemessen) (berechnet)
[Ma.-%] [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

Damit ldsst sich der Siliziumoxidanteil (SiO2) der Pulver berechnen. Dieser
liegt fiir reines Siliziumnitrid bei 2,64 Ma.-% und fiir das Siliziumkarbidpulver
bei 0,75 Ma.-%, 1,95 Ma.-% und 3,70 Ma.-%. Bei der Entwicklung eines ge-
eigneten Additivsystemes muss dieser Siliziumoxidanteil beriicksichtigt wer-

den.

4.1.2 Pulveraufbereitung

Fiir die Herstellung leistungsfahiger Keramiken ist die Pulveraufbereitung von
entscheidender Bedeutung. Sie hat das Ziel, Agglomerate aufzubrechen und
eine homogene Mischung der verschiedenen Pulver zu erreichen. In Abbildung
19 sind die gemessenen PartikelgroBenverteilungen der Ausgangspulver abge-

bildet.
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Abbildung 19: Darstellung der PartikelgroBenverteilung der Ausgangspulver. SisN4, ALOs und
Y203 zeigen eine vergleichbare, das SiC-Pulver hingegen eine deutlich bimodale Partikelgro-
Benverteilung.

Die Pulver verfiigen iiber eine bimodale PartikelgroBenverteilung. Die Silizi-
umnitrid-, Aluminiumoxid- und Yttriumoxidpulver zeigen dabei einen Haupt-
peak unterhalb von einer Partikelgrofie von 1 um und zusétzlich einen kleine-
ren Anteil an Partikeln mit groBeren KorngroBen von bis zu 20 um. Das
Siliziumkarbidpulver (UF-15) verfiigt hingegen iiber eine Verteilung mit zwei
Maxima bei 0,7 pm und 15 pm. Diese Unterschiede zeigen sich auch deutlich
in den charakteristischen PartikelgroBen, die in Fehler! Verweisquelle konnte
nicht gefunden werden. dargestellt sind. Das Aluminiumoxidpulver verfiigt
iiber den geringsten dso-Wert von 0,67 um. Mit mittleren PartikelgroBBen von
knapp iiber 1 um liegen die Werte der iibrigen Pulver in dhnlicher Hohe. Deut-
liche Unterschiede zeigen sich bei den deo-Werten. Hier erreicht das SiC-Pul-
ver bei einem Vergleich mit den {ibrigen Pulvern einen mehr als dreifach so
hohen Wert.
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4.1 Werkstoffherstellung

Tabelle 5: PartikelgroBen der Ausgangspulver und Additive

dio dso doo
[nm] [nm] [nm]
Si3N4 0,41 1,34 5,26
AL O3 0,14 0,67 5,93
Y203 0,32 1,13 6,27
SiC (UF-15) 0,17 1,16 18,65

Aus diesen Ergebnissen lassen sich die Anforderungen fiir den Pulveraufberei-
tungsprozess ableiten. Ziel ist es, dass mdglichst enge, monomodale Partikel-
grofenverteilungen und eine homogene Mischung der Pulver erreicht werden.
Handelt es sich bei den groberen Pulveranteilen der SisNs-, Al2O3- und Y20s5-
Pulver noch um Agglomerate, die sich vergleichsweise leicht aufbrechen las-
sen, wird bei dem SiC-Pulver mit dem groflen Anteil an groben Kdrern ein
intensiver Mahlprozess fiir die Pulveraufbereitung benétigt.

Neben einer Pulveraufbereitung in einer Planetenkugelmiihle (Pulverisette 5,
Fritsch) wird eine Aufbereitung mithilfe einer dualen asymmetrischen Zentri-
fuge (Speedmixer) fiir die Pulverherstellung untersucht.

In Abbildung 20 sind die PartikelgroBenverteilungen der resultierenden Pul-
ver, bestehend aus Siliziumnitrid sowie den Additiven Aluminiumoxid und
Yttrieumoxid, mit der in Kapitel 3.1.1 angegebenen Zusammensetzung gegen-
iibergestellt. Die Mahlversuche zeigen, dass bei der Pulveraufbereitung in der
Planetenkugelmiihle eine Mahldauer von 16 h nétig ist, um eine ausreichende
Mischung und Deagglomeration der Pulver zu erreichen. Vergleichbare Ergeb-
nisse lassen sich mithilfe der dualen asymmetrischen Zentrifuge erreichen. Die
benotigte Prozesszeit liegt dabei mit 10 Minuten jedoch deutlich unterhalb der
Mahldauer der Planetenkugelmiihle.
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Abbildung 20: Gegeniiberstellung der resultierenden PartikelgroBenverteilungen von SizNa-
Pulvern (inkl. Additiven), Planetenkugelmiihle 8 h (griin), duale asymmetrische Zentrifuge
10 min (rot)
Die in der Planetenkugelmiihle prozessierten Pulver zeigen eine breitere Ver-
teilung. Daraus resultieren Unterschiede in den Partikelgro3en, wobei das mit
Hilfe der Zentrifuge aufbereitete Pulver geringere Partikelgrofien sowie eine
engere Verteilung aufweist. Die Werte der gemessenen Partikelgréfen sind in
Fehler! Verweisquelle konnte nicht gefunden werden. dargestellt.
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Tabelle 6: Gegeniiberstellung der Partikelgrofle von unterschiedlich aufbereiteten Silizium-

nitridpulvern (inkl. Additiven)

dio dso doo
[um] [um] [um]
Planetenkugelmiihle 0,25 1,00 2,81
Duale asymmetrische
. 0,17 0,75 2,33
Zentrifuge

Es wurde auflerdem eine Pulveraufbereitung zur Herstellung der Silizium-
nitrid-/Siliziumkarbidkomposite mit der dualen asymmetrischen Zentrifuge
(Speedmixer) untersucht. Bei der Betrachtung der in Abbildung 21 dargestell-
ten PartikelgroBenverteilungen 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 Komposite. Im Gegensatz dazu ist bei der in
Abbildung 21 exemplarisch dargestellten Verteilung eines Kompositpulvers
mit 50 Vol.-% SiC nach dem Prozess in der dualen asymmetrischen Zentrifuge
ein signifikanter Anteil an Partikeln groBer als 10 um zu erkennen. Dies zeigt
sich auch bei der Betrachtung der PartikelgroBen in Tabelle 7. So besitzt das
in der Zentrifuge aufbereitete Kompositpulver eine mittlere Partikelgrofle von
dso=1,07 um und dariiber hinaus einen deutlichen Anteil von Partikeln mit ei-
nem groBeren Durchmesser. Dies resultiert in einem doo von 6,16 pm. Agglo-
merate konnen somit iiber den Speedmixprozess nicht vollstdndig aufgebro-
chen werden. Dies wirkt sich negativ auf das Sinterverhalten aus. Die im
Attritor aufbereiteten Pulver weisen im Gegensatz dazu deutlich geringere Par-
tikelgroBen bei nahezu identischen Messwerten auf.
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Tabelle 7: PartikelgroBen von im Attritor und in der dualen asymmetrischen Zentrifuge her-
gestellten Kompositwerkstoffen

dio dso doo
[um] [um] [um]
Si3Ns + 50 Vol.-% SiC
o ol.-% i 0,29 1,07 6,16
dual. asym. Zentrifuge
SisNs + 20 Vol.-% SiC
B ol-%Si 0,11 0,61 1,95
Attritor
SisNs + 50 Vol.-% SiC
B ol-%Si 0,13 0,60 1,94
Attritor
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Abbildung 21: Gegeniiberstellung der resultierenden PartikelgroBenverteilung von SizN4 und
Kompositen nach der Pulveraufbereitung

rot: dual asymmetrische Zentrifuge

blau: Attritor
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4.1.3 Sinterprozess

Das Sintern der Siliziumnitridkeramik und der Kompositwerkstoffe erfolgt
mittels eines Gasdrucksinterprozesses. Neben einer geeigneten Temperatur-
fithrung muss auf die Einstellung eines geeigneten Gasdruckes geachtet wer-
den, um Zersetzungsprozesse zu verhindern. Der Stickstoffpartialdruck ist da-
bei von entscheidender Bedeutung. Wenn dieser wéhrend des
Gasdrucksinterprozesses zu gering eingestellt wird, erfolgt eine Zersetzung des
Siliziumnitrides, bei der elementares Silizium und Stickstoff entstehen. Aus
diesem Grund wird wahrend des Sinterprozesses, beim Erreichen einer Tem-
peratur von 300 °C, ein Stickstoffdruck von 1 bar eingestellt, der wihrend der
Aufheizphase bis zu einem maximalen Druck von 6 bar erh6ht wird. Versuche
mit einem hoherem Stickstoffdruck sind zwar fiir die reinen Siliziumnitridke-
ramiken erfolgreich, bei den Kompositen lassen sich jedoch Zersetzungsef-
fekte des Siliziumkarbides beobachten. Daraus resultiert eine erhohte Porositit
der Sinterkorper. Es ist dariiber hinaus zu beachten, welche Werkstoffe sich
wihrend des Sinterprozesses in direkter Probenumgebung befinden, da sich
diese auf die Sinteratmosphére auswirken kénnen. Der sich aufgrund des Auf-
baus der Gasdrucksinteranlage in Probenumgebung vorliegende Graphit zeigt
einen direkten Einfluss auf die Sinterergebnisse. Vor allem bei der Sinterung
der Kompositwerkstoffe ist es durch ihre Anteile an Siliziumkarbid notwendig,
den Kontakt mit den Graphitbauteilen zu vermeiden, da diese einen deutlichen
Einfluss auf das Sinterverhalten haben. Dies ldsst sich durch Sintern der Pro-
ben in einem Bomitridtiegel mit Deckel verhindern.

Dass dies von entscheidender Bedeutung ist, zeigen auch die Untersuchungen
des Sinterverhaltens von unterschiedlichen Additivsystemen und Additivantei-
len mit Hilfe des in Kapitel 3.1.4 beschriebenen HIP-Dilatometers. Selbst der
geringe Spalt zwischen Bornitriddeckel und Tiegel, der bei den Dilatometer-
messungen fiir die Versuchsdurchfiithrung benétigt wird, hat einen deutlichen
Einfluss auf das Sinterverhalten der Probenkdorper.

Die Erarbeitung des Sinterverhaltens mittels der Dilatometerversuche erfolgte
aus diesem Grund ausschlieBlich an reinen Siliziumnitridwerkstoffen. Aus
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diesen Ergebnissen konnten Erkenntnisse fiir die Kompositherstellung abge-
leitet werden.

In der folgenden Grafik sind exemplarisch die Verdichtungskurven von SizNa4
mit drei verschiedenen Additivzusammensetzungen gegeniibergestellt. Es
wird deutlich, dass schon geringe Variationen des Additivanteils und des Ad-
ditivverhéltnisses einen deutlichen Einfluss auf das Sinterverhalten haben.

Druckstufe

Si;N, mit Additiven (Ma.—%)
- = 3% Y,0, +3% Al,O,

— = 3% Y,0, + 3,5% Al,O,
——4,6% Y,0, + 5,4 Al,O,

Verdichtung [-]

0,80 h
500 1000 1500 1750 1800 1850 Temperatur [°C]

Zeit [min] 0 5 10 15 20 25 0 5 10 15 20 25 30

Abbildung 22: HIP-Dilatometerkurven fiir Si3N4 mit unterschiedlichen Additivzusammenset-

i:lilrrllegegrhﬁhung des Additivgehalts fithrt vor allem in der Sinterstufe zu einer stiarkeren Ver-

dichtung.
Die Verdichtung beginnt bei den Varianten mit 3 Ma.-% und 3,5 Ma.-% ALOs,
bei der gleichen Temperatur von 1382 °C. Bei der Probe mit einem erhdhten
Gesamtadditivgehalt beginnt die Verdichtung demgegeniiber bei einer Tempe-
ratur von 1342 °C. Deutliche Unterschiede zeigen sich anschlieBend im Ver-
dichtungsverhalten wihrend der Aufheizphase auf die Sintertemperatur von
1750 °C. Hier verdichtet das Siliziumnitrid mit einem Gesamtadditivgehalt
von 10 Ma.-% am stérksten, bis auf weniger als 85 % der Anfangslidnge. Die
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anderen Additivsysteme zeigen eine weniger starke Verdichtung bis zum Er-
reichen der Haltezeit, wobei die Siliziumnitridkeramik mit einem Al,O3-Anteil
von 3,5 Ma.-% stérker verdichtet als mit 3 %. In der Haltezeit, bei einer Tem-
peratur von 1750 °C, sintern die Proben nur in sehr geringem MaBe. Erst in der
zweiten Autheizphase vor der Druckerhdhung kommt es wieder zu einem An-
stieg 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 Mal3e, was sich auch beim Aufbau
des Gasdruckes von 100 bar nicht dndert. Die anderen Varianten hingegen ver-
dichten mit dem Aufbau des Druckes noch einmal deutlich auf ihre Enddichte.
Es werden bei allen dargestellten Varianten die gleichen relativen Enddichten
erreicht, jedoch verdichtet die Probe mit einem Anteil von 3,5 Ma.-% ALO3
im Vergleich zu der Probe mit 3 Ma.-% Al.O3 wihrend der Sinterstufe deutlich
stirker und die Proben erreichen somit zu einem fritheren Zeitpunkt die fiir die
anschlieBende Druckstufe entscheidende geschlossene Porositdt. Somit ver-
fiigt die Siliziumnitridkeramik mit einem Al2O3 Anteil von 3,5 Ma.-% iiber ein
besseres Verdichtungsverhalten, was im Hinblick auf die Kompositherstellung
von entscheidender Bedeutung ist.

Neben den Dilatometerversuchen sind Abbruchversuche fiir die Erarbeitung
eines geeigneten Gasdrucksinterverlaufes ein wichtiges Hilfsmittel. Hierbei
wird der Sinterprozess beim Erreichen bestimmter Temperaturen abgebrochen,
um den Zeitpunkt bzw. die Temperatur zu bestimmen, bei dem die Proben eine
geschlossene Porositét aufweisen. Erst bei einer geschlossenen Porositit der
Probe hat das Aufbringen eines Gasdruckes den gewiinschten Effekt auf das
Verdichtungsverhalten der Keramik. Ergebnisse von exemplarischen Ab-
bruchversuchen bei Proben mit einem Additivgehalt von 3,5 Ma.-% Al2Os und
3 Ma.-% Y20s sind in Abbildung 23 dargestellt. Hier ist die offene Porositit
der Proben sowie die Rohdichte der resultierenden Proben bei verschiedenen
Abbruchtemperaturen dargestellt. Erst beim Erreichen von 1700 °C liegt bei
einem Komposit mit 20 Vol.-% SiC eine geschlossene Porositit der Probe vor.
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Abbildung 23: Ergebnisse der Abbruchversuche von einer reinen Siliziumnitridkeramik und
eines Komposites mit einem Anteil von 20 Vol.-% SiC. Eine geschlossene Porositit aller Pro-
ben ist bei 1700 °C erreicht.
Auf Basis dieser Ergebnisse wird eine Sintertemperatur von 1750 °C festge-
legt, bei der eine geschlossene Porositit der Proben auch bei héheren SiC-Ge-
halten gewéhrleistet ist.

Dariiber hinaus hat es sich als vorteilhaft erwiesen, vor dem Aufbau des Gas-
druckes die Temperatur auf 1850 °C zu erhéhen, was insbesondere fiir die
Komposite mit hheren SiC-Anteilen zu einem besseren Verdichtungsverhal-
ten fithrt. Dies fiihrt zu einer groferen Verdichtung vor und wihrend der
Druckstufe des Gasdrucksinterprozesses und resultiert in hoheren relativen
Enddichten. So ist es moglich, Komposite mit einem Siliziumkarbidgehalt von
50 Vol.-% mit dem Gasdrucksinterprozess herzustellen. Auf der Basis dieser
Ergebnisse wird der in Kapitel 3.1.4 dargestellte Sinterverlauf als Standard
festgelegt. Mit diesem werden alle Proben fiir die weiteren Untersuchungen
prozessiert.

Wie in Abbildung 24 erkennbar, ist mit einer Additivzusammensetzung von
3 Ma.-% Y203 und 3 Ma.-% AlL20s eine vollstdndige Verdichtung wéhrend des
Sinterprozesses von Proben mit einem Siliziumkarbidgehalt von 30 Vol.-%,
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4.1 Werkstoffherstellung

nicht moglich. Aus diesem Grund miissen die Additivzusammensetzung und
der Additivanteil gezielt eingestellt werden. Das Resultat des Entwicklungs-
prozesses ist eine Additivzusammensetzung mit 3 Ma.-% Y203 und 3,5 Ma.-%
AlOs dar. Mit diesem Additivsystem ist es moglich, vollstindig verdichtete
Komposite mit SiC-Anteilen von bis zu 30 Vol.-% herzustellen. Eine Gegen-
iiberstellung der REM-Bilder der Mikrostruktur ist in Abbildung 24 darge-
stellt.

SisNg +30 Vol-% SiC

Additivzusammensetzung:

' 3Ma-%Y,05/3 Ma-% Al,0,
P -’

SizN, + 30 Vol.-% SiC
Additivzusammensetzung:
3 Ma-% Y,05/ 3,5 Ma-% Al,O; ©

¥

Abbildung 24: REM-Bilder der Mikrostruktur zweier Siliziumnitrid-
/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe mit unterschiedlichem Additivgehalt
Mit dem Additivsystem mit 3 Ma.-% Y203 und 3 Ma.-% AlLOs lasst sich keine vollsténdig
verdichtete Probe herstellen.

Bei Kompositen mit hohen SiC-Gehalten >40 Vol.-% ist eine weitere Anpas-
sung der Additivzusammensetzung notwendig, um eine vollstindige Verdich-
tung zu erreichen. Bei der Betrachtung der Mikrostrukturaufnahme auf der lin-
ken Seite in Abbildung 25 ldsst sich die Restporositit deutlich erkennen. Die
Additivzusammensetzung scheint in diesem Fall zielfiihrend zu sein, jedoch ist
die Additivmenge zu gering, um eine vollstdndige Verdichtung zu erreichen.
Deshalb ist es notwendig, den Additivgehalt so zu erh6hen, dass wihrend des
Sinterprozesses alle Partikel von der Fliissigphase umschlossen sind. Wie auf
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4 Ergebnisse

dem rechten REM-Bild in Abbildung 25 zu erkennen ist, wird dies bei einer
Erhohung des Gesamtadditivgehaltes von 6,5 Ma.-% auf 10 Ma.-% erzielt,
wodurch sich vollstindig verdichtete Komposite mit einem Anteil von bis zu
50 Vol.-% Siliziumkarbid herstellen lassen.

SizN, + 50 Vol.-% SiC
Additivzusammensetzung:

SisN, + 50 Vol.-% SiC
Additivzusammensetzung:
4,6 Ma-% Y,0; / 5,4 Ma.-% Al,0,

Abbildung 25: REM-Bilder der Mikrostruktur eines Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposit-
werkstoffes 50 Vol.-% SiC mit unterschiedlichen Additivgehalten
Fiir die vollstdndige Verdichtung wird ein Gesamtadditivgehalt von 10 Ma.-% benétigt.

In Abbildung 26 sind die relativen Dichten von gesinterten Proben mit unter-
schiedlichen Additivzusammensetzungen und Additivgehalten in Abhingig-
keit des Siliziumkarbidanteils dargestellt.
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Abbildung 26: Relative Dichte von Siliziumnitridkeramiken mit unterschiedlicher Additivzu-
sammensetzung in Abhangigkeit des SiC-Anteils

Auf Grundlage dieser Ergebnisse werden die weiteren Untersuchungen an Si-
liziumnitrid- und Kompositkeramiken mit einem Additivsystem von 3 Ma.-%
Y203, 3,5 Ma.-% ALLOs bzw. 4,6 Ma.-% Y203 und 5,4 Ma.-% AlO; vorge-
nommen.

Welchen Einfluss die sich im Tiegel wiahrend des Gasdrucksinterprozesses ein-
stellende Atmosphére auf das Sinterergebnis hat, zeigt sich bei der Untersu-
chung der Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite mit dem HIP-Dilatometer.
Bei der Verwendung des gleichen Sinterprogrammes unterscheiden sich die im
Dilatometer gesinterten Proben in den resultierenden Dichten deutlich von de-
nen, die im Standardofenaufbau in einem Tiegel gesintert wurden. Um den
moglichen Einfluss der Atmosphédre zu untersuchen, wurden Versuche in der
Dilatometeranordnung mit einem Tiegel mit Deckel durchgefiihrt. In Abbil-
dung 27 sind die Verdichtungskurven eines Komposites mit einem Silizium-
karbidgehalt von 50 Vol.-% SiC dargestellt. Diese Komposite verfiigen iiber
einen Additivgehalt von 54 Ma.-% Y20; und 4,6 Ma.-% ALO;. Sie
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4 Ergebnisse

unterscheiden sich in ihren maximalen Prozesstemperaturen von 1850 °C und
1900 °C in der Druckstufe. Die Haltezeiten betragen jeweils 25 min in der Sin-
terstufe 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
Dilatometeraufbau, jedoch in einem geschlossenen Tiegel, gesinterten Probe

gegeniibergestellt.
1,00
g 0.95 [ Dilatometer
= Si;N,+ 50 Vol.-% SiC 1850 °C
% |——Si;N,+ 50 Vol.-% SiC 1900 °C
'-§ 0.90 4 geschlossener Tiegel
g ' — =Si3N,+ 50 Vol.-% SiC 1900 °C
0,85
Endwert der Verdichtung bei geschlossenem Deckel
0,80

T T T T T T T T
600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
Temperatur [°C]
Abbildung 27: Gegeniiberstellung der Verdichtungskurven in Langsrichtung eines Komposites
mit 50 Vol.-% SiC und der resultierenden Verdichtung einer in einem geschlossenen Tiegel

gesinterten Probe. Die angegebenen Temperaturen entsprechen der maximalen Prozesstempe-
ratur in der Druckstufe

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 Porositit der Probe vorlag. Im Gegensatz
dazu verdichtet die bei 1900 °C gesinterte Probe wihrend des Druckaufbaus,
was in einer deutlich grofleren Gesamtverdichtung resultiert. Die sich daraus
ergebenden relativen Dichten liegen bei 95,0 % und 97,4 %.

Im Vergleich dazu verfiigt die in einem geschlossenen Tiegel gesinterte Probe
iiber eine Dichte von 99,8 %, sie verdichtet somit bei 1900 °C vollstandig.
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4.1 Werkstoffherstellung

Hierbei wird deutlich, dass die sich im Tiegel wéhrend des Sinterprozesses
einstellende Atmosphére das Sinterergebnis mafigeblich beeinflusst.

4.1.4 Rontgenographische Analyse

Ein entscheidender Vorgang wihrend des Sinterprozesses ist die Umwandlung
von a-Siliziumnitrid zu -Siliziumnitrid. Fiir die Eigenschaften der Silizium-
nitridkeramik ist es von grofler Bedeutung, dass es wihrend des Sinterprozes-
ses zu einer vollstindigen Umwandung kommt. Dies lésst sich rontgenogra-
phisch untersuchen. Ein exemplarisches Diffraktogramm fiir eine
Siliziumnitridkeramik ist in Abbildung 28 dargestellt. Dieses ist der Referenz
(PDF 00-029-1132, International Centre for Diffraction Data) gegeniiberge-
stellt. Es zeigt sich, dass es sich dabei um reines hexagonales 5-Siliziumnitrid
handelt und somit wihrend des Sinterprozesses eine vollstindige Umwandung
stattgefunden hat.
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—— SizN, - Messung
I si;N, - Reflexlagen

Intensitat [-]

L[

‘ ‘ 1 hlll TR
T T

il ‘ [ | |I
T T T T T T
10 20 30 40 50 60 70 80 90

20 [°]

Abbildung 28: Diffraktogramm einer Siliziumnitridkeramik
Vergleich der Messung mit Reflexlagen nach PDF 00-029-1132

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

Die Verdichtung der Probe erfolgt iiber Diffusionsprozesse, durch die es zu
einer Auflésung von a-Siliziumnitridkdrnern und der Ausbildung einer Mik-
rostruktur mit stingelférmigen f-Siliziumnitridkérnern kommt. Die Ergeb-
nisse der Mikrostrukturcharakterisierung wird im folgenden Kapitel beschrie-
ben.

4.1.5 Mikrostruktur

Die Mikrostrukturuntersuchung erfolgt mit dem Rasterelektronenmikroskop.
Um eine Unterscheidung zwischen den SizsN4- und SiC-Kérnern zu ermogli-
chen, werden die polierten Schliffe einem Plasmaétzprozess unterzogen. Hier-
bei werden die Siliziumnitridkérner im Gegensatz zu der Glasphase und den
Siliziumkarbidkdrnern vermehrt abgetragen, was in einem Hohenrelief der
Probenoberfliche resultiert. Damit ist eine deutliche Unterscheidung der
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4 Ergebnisse

einzelnen Phasen moglich. Exemplarische REM-Aufnahmen der Mikrostruk-
tur sind in Abbildung 30 dargestellt. Bei den dunkleren Flachen handelt es sich
um Siliziumnitridk6rner, bei den helleren, erhabenen K6érnern um Siliziumkar-
bid. Die Glasphase befindet sich als diinner Film zwischen den einzelnen Kor-
nern sowie an den Tripelpunkten.

Abbildung 30: REM-Aufnahme eines Komposites mit 10 Vol.-% SiC mit Kennzeichnung der
einzelnen Phasen

Die REM-Aufnahmen bestitigen die archimedischen Dichtemessungen, bei
denen relative Dichten groBer als 99,6 % ermittelt wurden. Dartiber hinaus ist
erkennbar, dass die Siliziumkarbidkdrner homogen in der Mikrostruktur ver-
teilt vorliegen.

Die Untersuchung der Kornmorphologie der Siliziumnitridphase erfolgt mit
der in Kapitel 3.2.3 beschriebenen, stereologischen Rekonstruktion der Mik-
rostruktur auf der Basis von REM-Aufnahmen. Aufgrund der Ergebnisse las-
sen sich Konturplots erstellen, bei denen die Kornldngen iiber den Streckungs-
grad aufgetragen sind. Die Darstellung erfolgt hierbei in Anlehnung an die
Arbeiten von Fiinfschilling [116]. Der Streckungsgrad ist der Quotient aus
Kornldinge und Korndurchmesser. Die Héufigkeiten der einzelnen
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4.1 Werkstoffherstellung

Kornmorphologien sind in farblich gekennzeichneten Klassen unterteilt. Es ist
zu beachten, dass fiir geringere Haufigkeiten eine feinere Unterteilung vorliegt.

8 65 Haufigkeit [%]
_6 3,0
£ 25
=
< o4 2,0
Z 2 15
n 2l 1,0
0,50
0 . . . 0,10
0 5 10 15 20 0,010
Streckungsgrad

Abbildung 31: Konturplot der stereologischen Rekonstruktion der reinen Siliziumnitridkeramik

Bei der Betrachtung des Konturplots fiir die reine Siliziumnitridkeramik, Ab-
bildung 31, wird deutlich, dass Kérner mit einer Lange von bis zu 6 pm Stre-
ckungsgrade von bis zu 12 aufweisen. Dariiber hinaus zeigen sich drei Lén-
gen/Streckungsgrad-Verhéltnisse mit einer erhohten Wahrscheinlichkeit. Bei
einem Streckungsgrad von 3 und einer Kornlédnge von ca. 0,75 pum ergibt sich
ein Korndurchmesser von 0,25 pm. Korndurchmesser von 0,3 um werden bei
einem Streckungsgrad von 5 und einer Kornlénge von 1,5 um ermittelt. Bei
dem dritten Hauptpeak mit einem Streckungsgrad von ca. 9 und einer Korn-
lange von 4 um ergibt sich abschlieBend ein Korndurchmesser von 0,44 pm.
Die Untersuchung zeigt damit vergleichbare Werte zu den Ergebnissen von
Fiinfschilling [116] fiir eine Siliziumnitridkeramik mit dem gleichen Addi-
tivsystem, bestehend aus Aluminiumoxid und Yttriumoxid.

Welchen Einfluss das Siliziumkarbid auf die Ausbildung der Siliziumnitrid-
mikrostruktur hat, erkennt man in den Konturplots fiir die Kompositmateria-
lien in Abbildung 32. Hier sind die Haufigkeiten der auftretenden Kornlédngen
und Streckungsgrade der Siliziumnitridkérner dargestellt. Es wird deutlich,
dass bei geringen SiC-Gehalten noch eine breite Verteilung der Streckungs-
grade und Kornldngen vorzufinden ist. So zeigt der Konturplot fiir einen Kom-
posit mit einem SiC-Gehalt von 10 Vol.-% mehrere Hauptpeaks bei einem
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Streckungsgradbereich von 2,5 bis 12,5 und Kornlédngen von bis zu 6 pm. Fiir
den Hauptpeak mit einer Kornldnge im Bereich von 1 um und einem Stre-
ckungsgrad von ca. 5 ergibt sich damit ein Korndurchmesser von 0,2 um.

Die Erhohung des Siliziumkarbidgehaltes auf 20 Vol.-% SiC fiihrt zu einer
Abnahme der maximalen Streckungsgrade und der maximalen Kornldngen.
Die Mehrzahl der Koérner liegt hierbei im Bereich von Kornlédngen unter 4 pm
und Streckungsgraden kleiner als 12. Der Hauptpeak liegt bei diesem Kompo-
sit bei einem Streckungsgrad von ca. 5 und einer Kornlénge im Bereich von
1,25 pm. Daraus ergibt sich ein Korndurchmesser von ca. 0,25 um.

Fiir den Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposit mit 30 Vol.-% SiC zeigt sich
eine weitere Abnahme der Streckungsgrade der Kérner. Wobei die Kornlédngen
kleiner als 4 um und damit vergleichbar zu denen des Komposites mit
10 Vol.-% SiC sind. Dariiber hinaus verschiebt sich der Hauptpeak weiter zu
kleineren Streckungsgraden. Dieser liegt nun bei einem Streckungsrad von ca.
2,5 und einer Kornlénge im Bereich von 0,8 um. Daraus ergeben sich Korn-
durchmesser von 0,32 um, wodurch sich der Trend von steigenden Korndurch-
messern mit steigendem Siliziumkarbidgehalt weiter fortsetzt.

Die Komposite mit einem Siliziumkarbidgehalt von 40 Vol.-% und 50 Vol.-%
verfiigen iiber einen Gesamtadditivgehalt von 10 Ma.-%. Dieser im Vergleich
zu den bisher betrachteten Kompositen um 3,5 Ma.-% hdhere, Additivgehalt
wirkt sich auch auf das Kornwachstum und damit auf die entstehende Mikro-
struktur aus. Es werden bei beiden Varianten vergleichbare, maximale Stre-
ckungsgrade von 9 erreicht. Unterschiede zeigen sich jedoch in den Kornlén-
gen. So erreicht die 50 Vol.-% SiC Variante Kornldngen von bis zu 5 um, im
Vergleich dazu verfiigen die Kérner der 40 Vol.-% SiC Variante iiber eine ma-
ximale Kornlinge von 4 pm. Ahnlich verhilt es sich mit dem Hauptpeak der
Konturplots. Beide liegen bei einem Streckungsgrad von 4. Hierbei verfiigt der
Komposit mit 40 Vol.-% SiC {iiber ein Kornldnge von 1 pm, was zu einem
Korndurchmesser von 0,25 um fiihrt. Mit der Kornldnge des Hauptpeaks von
1,5 um bei 50 Vol.-% SiC ergibt sich ein Korndurchmesser von 0,375 pum.
Auch hier zeigt sich ein Anstieg des Korndurchmessers mit steigendem Silizi-
umkarbidgehalt.
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Abbildung 32: Konturplot der stereologischen Rekonstruktion von Siliziumnitrid-/Silizium-
karbidkompositen mit unterschiedlichen SiC Anteilen
Mit steigenden SiC-Anteilen kommt es zu einer Abnahme der Kornlangen und Streckungs-
grade.

Neben dem Einfluss des Siliziumkarbidanteils wird auch der Einfluss der Sili-

ziumkarbidpartikelgroBe auf die entstehende Siliziumnitridmikrostruktur
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untersucht. Die Untersuchung des Einflusses des Siliziumkarbidanteils auf die
Mikrostruktur erfolgt mit einem Siliziumkarbidpulver mit einer Oberfliche
von 15 m*/g und einem dso von 0,55 pm. Dariiber hinaus wurden Komposite
mit einem groben SiC-Pulver (Partikeloberfliche: 5 m%g, dso: 2 um) und ei-
nem feinen SiC Pulver (Partikeloberfliche: 25 m?/g, dso: 0,45 um) hergestellt
und untersucht. Die Konturplots der Komposite mit einem Siliziumkarbidan-
teil von 20 Vol.-% und einer Siliziumkarbidpartikeloberfldche von 5 m?/g und
25 m*g sind in Abbildung 33 dargestellt.
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Abbildung 33: Ergebnis der stereologischen Rekonstruktion fiir Komposite mit 20 Vol.-% SiC
und unterschiedlichen SiC-Partikelgrofen

Die Zugabe des groben Siliziumkarbidpulvers mit einer Oberfliche von 5 m%/g
fiihrt zu einer bimodalen Partikelgroenverteilung mit einem Hauptpeak bei
Streckungsgraden von 2,5 und einer Kornlénge von 0,5 pm sowie bei einem
Streckungsgrad von 11 und einer Kornldnge von 2,1 pm. Daraus ergeben sich
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Korndurchmesser von 0,2 um sowie 0,19 um. Die Zugabe von feineren Silizi-
umkarbidpartikeln fiihrt zu einer monomodalen Siliziumnitridmikrostruktur.
Es werden Streckungsgrade bis zu einem Wert von 11 und Kornldngen bis zu
5 um erreicht. Der Hauptpeak liegt hierbei bei einem Streckungsgrad von 3
und einer Kornlidnge von 0,8 um, woraus ein Korndurchmesser von 0,26 pm
resultiert

Es wird deutlich, dass die SiliziumkarbidpartikelgroBe einen Einfluss auf die
Ausprigung der entstehenden Siliziumnitridmatrix hat. Die Verwendung eines
feineren Siliziumkarbidpulvers fiihrt zu einer Zunahme der Siliziumnitridkorn-
langen und einer Abnahme des maximalen Streckungsgrades. Dariiber hinaus
kommt es zu einem Anstieg des Korndurchmessers mit sinkender SiC-Parti-
kelgroe.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Zugabe von Siliziumkarbid einen deutlichen
Einfluss auf die Siliziumnitridmikrostruktur hat. Hierbei ist nicht nur der An-
teil an Siliziumkarbidkdrnern, sondern auch die SiC-Partikelgrofe ausschlag-
gebend. Welchen Einfluss dies auf die mechanischen Eigenschaften der Kom-
positwerkstoffe hat, wird in den kommenden Kapiteln dargestellt.

4.2  Mechanische Eigenschaften

In den folgenden Kapiteln werden die Ergebnisse der mechanischen Charakte-
risierung dargestellt. Neben den Materialeigenschaften der reinen Silizium-
nitridkeramik, wird auch der Einfluss des Siliziumkarbides auf die Eigenschaf-
ten der Kompositwerkstoffe untersucht.

4.2.1 Elastizitatsmodul

Die Bestimmung des E-Moduls erfolgt mit dem in Kapitel 3.3.1 beschriebenen
Impulsanregungsverfahren. Die Ergebnisse der Messungen, in Abhdngigkeit
des SiC-Gehaltes, sind in Abbildung 34 dargestellt. Neben den Ergebnissen
von Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositen mit einem Additivgehalt von
6,5Ma.-% und 10 Ma.-% ist das Ergebnis von reinem Siliziumkarbid
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abgebildet. Fiir die Untersuchung wurde aus dem kommerziellen, pressfertigen
SiC-Pulver Starceram SQ (H.C. Starck, Deutschland) eine dichte Probe herge-
stellt. Diese wurde mit den beschriebenen Parametern uniaxial und kaltisosta-
tisch 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 fiir die
Werkstoffe mit diesem Additivgehalt. Mit zunehmendem Siliziumkarbidanteil
steigt der E-Modul proportional zum SiC-Gehalt an und liegt zwischen den
Werten des reinen Siliziumnitrides und reinen Siliziumkarbides, welches einen
E-Modul von 410,9 GPa aufweist [117,118]. Die Komposite mit Siliziumkar-
bidgehalten von 40 Vol.-% und 50 Vol.-% zeigen den gleichen Trend. Die
Werte befinden sich jedoch auf einem niedrigeren Niveau.

Die Ursache hierfiir ist der fiir das Sintern der Komposite mit diesem Silizium-
karbidgehalt benétigte, erhdhte Additivgehalt von 10 Ma.-%. Fiir den Nach-
weis wurden mit diesem erhohten Additivgehalt eine reine Siliziumnitridkera-
mik 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 Erhdhung des Additivgehaltes fiihrt somit zu einer
Abnahme der E-Modulwerte.
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Abbildung 34: Darstellung der E-Modulwerte in Abhéngigkeit des Siliziumkarbidgehaltes

4.2.2 Hirte und Bruchzihigkeit nach der
Indentermethode

Die Bestimmung der Hérte erfolgt nach Vickers. Die Ergebnisse der Harteun-
tersuchung fiir Priiflasten von 5 kp und 10 kp sind in

Abbildung 35 in Abhéngigkeit des Siliziumkarbidanteils dargestellt.
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Abbildung 35: Vickersharte in Abhéangigkeit des Siliziumkarbidanteils fiir Priiflasten von

5kp und 10 kp
Die gemessenen Vickershirten steigen proportional zum Siliziumkarbidanteil
an. Bis auf die Probe mit einem Siliziumkarbidgehalt von 50 Vol.-% liegt eine
sehr gute Ubereinstimmung zwischen den Werten fiir beide Priiflasten vor. Mit
steigendem Siliziumkarbidgehalt wird es bei einer Priiflast von 5 kp zuneh-
mend schwieriger, die Diagonalen der Indentereindriicke zu vermessen, was
zu einer grofleren Streuung und Abweichung der Messwerte fiihrt.

Neben der Hirte ldsst sich anhand von Vickerseindriicken die Bruchzéhigkeit
bestimmen. Dies erfolgt durch die Auswertung der Risse, die sich wiahrend des
Hirtetestes, ausgehend von den Indentereindriicken, bilden. Das Vorgehen und
die angewendeten Formeln sind in Kapitel 3.3.4.1 beschrieben. Aufgrund des
a/c-Verhéltnisses ist von Palmqvist-Rissen auszugehen, weshalb die Auswer-
tung nach Niihara fiir diese Rissform gewéhlt wird [108]. Neben diesen Ergeb-
nissen sind in Abbildung 36 Bruchzéhigkeitswerte mit einer Auswertung nach
Anstis fiir HV5 und HV10 abgebildet.
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Abbildung 36: Gegeniiberstellung der Bruchzihigkeitswerte, bestimmt mit der ICL-Methode
in Abhangigkeit des Siliziumkarbidanteils nach Anstis und Niihara fiir HV5 und HV10

Die Ergebnisse zeigen fiir die unterschiedlichen Priiflasten nur geringe Varia-
tionen. Deutliche Unterschiede gibt es jedoch zwischen den verschiedenen
Auswertemethoden nach Niihara und Anstis, wobei eine Auswertung nach An-
stis geringere Bruchzéhigkeitswerte liefert.

Bei der Betrachtung der Bruchzihigkeitswerte ldsst sich ein Einfluss des Sili-
ziumkarbidanteils beobachten. Hier zeigen die untersuchten Komposite mit zu-
nehmendem SiC-Anteil einen Abfall der Kic-Werte. Fiir die Auswertung nach
Niihara und einer Priiflast von 10 kp ergeben sich Werte im Bereich von
5,88 MPaVm fiir reines Siliziumnitrid und 5,5 MPa\m fiir einen Kompositen
mit 50 Vol.-% SiC. Im Vergleich dazu ergeben sich flir Anstis Werte von
4,62 MPaVm fiir reines Siliziumnitrid und bis zu 3,73 MPaVm bei einem Sili-
ziumkarbidgehalt von 50 Vol.-%.
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4 Ergebnisse

Die Unterschiede zwischen den resultierenden Werten verdeutlicht, dass sich
mit Hilfe der ICL-Methode nur qualitative Aussagen treffen lassen. Die Be-
stimmung der exakten Bruchzéhigkeitswerte erfolgt aus diesem Grund mit der
SEVNB- bzw. der DCDC-Methode deren Ergebnisse in den folgenden Kapi-
teln dargestellt werden.

4.2.3 R-Kurvenverhalten

Die Darstellung der Ergebnisse der R-Kurvenbestimmung erfolgt anhand von
zwei unterschiedlichen Messmethoden. Die SEVNB-Methode ermdglicht eine
Aussage liber das R-Kurvenverhalten fiir geringe Rissverlangerungen. Dem-
gegeniiber ermdglicht die DCDC-Methode durch ihren Messaufbau eine Aus-
sage iiber das R-Kurvenverhalten bei groen Rissldngen. Auf Basis dieser Er-
gebnisse ist darliber hinaus eine quantitative Bestimmung der
Bruchzihigkeitswerte moglich.

4.2.3.1 SEVNB-Methode

Die SEVNB-Methode (single-edge-V-notched-beam) ermoglicht eine Bestim-
mung der Bruchzdhigkeit anhand von gekerbten 4-Punkt-Biegeproben. Des
Weiteren lésst sich damit das R-Kurvenverhalten der Werkstoffe untersuchen.
Hierfiir werden in dem 4-Punkt-Biegeauflager zusitzliche Wegaufnehmer an-
gebracht. Eine schematische Darstellung des Messaufbaus ist in Kapi-
tel 3.3.4.2 dargestellt. Mithilfe der zusétzlichen Informationen der Wegaufneh-
mer lésst sich durch die Anwendung der Compliance-Methode die R-Kurve
bestimmen [68]. Die Ergebnisse der Untersuchung sind in Abbildung 37 dar-
gestellt [117].
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Abbildung 37: Darstellung der anhand der SEVNB-Methode ermittelten R-Kurven fiir Silizi-

umnitrid und Komposite mit unterschiedlichen SiC-Anteilen Der Risswiderstand nimmt mit

steigendem SiC-Anteil ab.
Bei allen untersuchten Varianten ldsst sich ein deutlicher Anstieg des Risswi-
derstandes in Abhédngigkeit der Rissverldngerung, d.h. ein R-Kurvenverhalten
feststellen. Den hochsten Risswiderstand zeigt dabei die Siliziumnitridkera-
mik, die bis auf einen Wert von 6,13 MPaVm ansteigt. Dieser Wert wird bei
einer Rissverldngerung von 160 pm erreicht. Die R-Kurven der Komposit-
werkstoffe liegen unterhalb der des Siliziumnitrides, wobei es mit steigendem
Siliziumkarbidanteil zu einer Abnahme des Risswiderstandes kommt. So liegt
der maximale Wert fiir einen Komposit mit 10 Vol.-% bei 5,43 MPaVm bei
einer Risslidnge von 168 um. Der Plateauwert der Bruchzahigkeit wird in die-
sem Fall nicht erreicht, wodurch von einem weiteren Anstieg bei groferen
Rissverlangerungen auszugehen ist. Die Komposite mit 20 Vol.-% SiC und
30 Vol.-% SiC zeigen wiederum geringere Bruchzihigkeiten. Diese weisen
Maximalwerte von 5,24 MPaVm sowie 5,0 MPaVm auf. Um das R-Kurvenver-
halten und die Plateauwerte der Komposite auch mit hheren SiC-Gehalten bei
groferen Rissverldngerungen charakterisieren zu konnen, wurden
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Untersuchungen mit der DCDC-Methode vorgenommen, deren Ergebnisse im
folgenden Kapitel 4.2.3.2 dargestellt sind.

Neben dem Siliziumkarbidgehalt wurde, wie beschrieben, die SiC-Partikel-
groBe variiert. Die Ergebnisse dieser SEVNB-Untersuchung finden sich in Ab-
bildung 38. Neben der Variante mit einer SiC-Partikeloberfliche von 15 m*/g
sind hier die Ergebnisse von Proben mit einer Oberflidche von 5 m?g und
25 m*/g abgebildet.
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Abbildung 38: R-Kurven fiir Komposite mit unterschiedlichen SiC-PartikelgroBen, ermittelt

mit der SEVNB-Methode
Es lasst sich vor allem ein Unterschied in dem Anstieg der R-Kurven beobach-
ten. Hierbei zeigt der Komposit mit dem Siliziumkarbidpulver mit einer Ober-
fliche von 25 m?/g den stéirksten Anstieg bei geringen Risslidngen, was im All-
gemeinen zu einer R-Kurve mit etwas hoheren Risswiderstandswerten fiihrt.
Auch bei der Standardvariante mit 15 m?/g und dem Komposit mit 5 m?/g lisst
sich ein Unterschied im Anstieg der R-Kurve feststellen, obwohl hier der Un-
terschied nicht so ausgeprégt ist.
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4.2.3.2 DCDC-Methode

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

Aus dem Rissfortschritt und der an der Probe anliegenden Kraft ldsst sich mit-
hilfe numerischer Auswertemethoden das R-Kurvenverhalten untersuchen.
Die verschiedenen dabei zur Anwendung kommenden Auswerteformeln sind
in Kapitel 3.3.4.3 zufinden. Die resultierenden R-Kurven einer Silizium-
nitridkeramik werden in Abbildung 39 gegeniibergestellt. 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-Kurventypischen Anstieg des Riss-
widerstandes kommt. Bei Rissverlangerungen > 500 um zeigt sich jedoch ein
deutlicher Abfall der Kurven. Dies ist nicht plausibel, weshalb eine Korrektur
der Formeln nach He et al. und Pallares et al. vorgenommen werden muss.
Hierfiir wird ein Geometriefaktor C = 1 — 1,37 v eingefiihrt, durch den der
Einfluss der Querkontraktionszahl beriicksichtigt wird. Das Vorgehen zur Be-
stimmung 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 Abfall der Bruchzdhigkeiten und widerspiegeln damit das zu er-
wartende Werkstoffverhalten. Die korrigierte Formel nach Pallares et al. resul-
tiert im Bereich von kurzen Rissverldngerungen in zu hohen Werten. Aus die-
sem Grund wird fiir die weiteren Untersuchungen die korrigierte Formel nach
He et al. angewendet, diese zeigt die beste Ubereinstimmung mit dem zu er-
wartenden Werkstoffverhalten [114,118,119].
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Abbildung 39: Gegeniiberstellung der resultierenden R-Kurven fiir Siliziumnitrid bei Anwen-
dung von Geometriefunktionen mit und ohne Korrektur

In Abbildung 40 sind die Bruchzahigkeiten verschiedener Kompositkeramiken
im Vergleich zur Rissldnge dargestellt. Fiir die Auswertung findet hierbei die
in Kapitel 3.3.4.3 beschriebene modifizierte Formel (3-21) nach He et al. An-
wendung. Auch die mittels der DCDC-Methode bestimmten R-Kurven zeigen
einen Anstieg der Bruchzihigkeiten mit zunehmender Rissverlédngerung. Sili-
ziumnitrid verfiigt dabei {iber die hochste Bruchzéhigkeit mit einem Plateau-
wert von 6,2 MPa\m. Mit steigendem Siliziumkarbidgehalt bei den Komposi-
ten kommt es zu einem Abfall der Plateauwerte der R-Kurven. Die Kurven
verlaufen dabei parallel mit Plateauwerten von 5,7 MPaVm fiir einen SiC-Ge-
halt von 10 Vol.-%, 5,2 MPavVm bei 20 Vol.-% SiC und 4,7 MPaVm fiir einen
Kompositen mit 30 Vol.-% SiC.
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Abbildung 40: Darstellung der mittels der DCDC-Methode ermittelten R-Kurven fiir Silizi-
umnitrid und Komposite mit SiC-Anteilen von bis zu 30 Vol.-%
Mit steigendem SiC-Gehalt geht eine Abnahme des Risswiderstandes einher.

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

Auch bei den Kompositwerkstoffen mit einem Siliziumkarbidanteil von
40 Vol.-% und 50 Vol.-% lasst sich dieser Zusammenhang feststellen, wobei
die Plateauwerte mit 5,0 MPavVm sowie 4,7 MPa\Vm zwischen denen der Kom-
posite mit 20 Vol.-% und 30 Vol.-% SiC liegen. Dabei ist zu beachten, dass
die Keramiken mit 40 Vol.-% und 50 Vol.-% SiC iiber einen erhohten Addi-
tivgehalt von 10 Ma.-% verfiigen. In Abbildung 41 sind die ermittelten R-Kur-
ven denen der Werkstoffe mit einem Additivanteil von 6,5 Ma.-% gegeniiber-
gestellt.
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Abbildung 41: Darstellung mittels der DCDC-Methode bestimmten R-Kurven fiir Silizium-
nitrid und Komposite mit SiC-Anteilen von bis zu 50 Vol.-%

Die resultierenden Bruchzihigkeiten, die aus den Plateauwerten der R-Kurven
ermittelt wurden, sind in Tabelle 8 dargestellt.
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Tabelle 8: Plateauwerte der Bruchzahigkeiten, die iiber die DCDC-Methode ermittelt

wurden
Bruchzéhigkeit [MPavVm]
Si3Na 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

Neben den Siliziumkarbidanteilen wurde die SiliziumkarbidpartikelgroBe va-
riiert. Die resultierenden R-Kurven fiir Komposite mit 20 Vol.-% und variie-
renden SiC-Partikeloberfldchen sind in Abbildung 42 dargestellt. Es zeigen
sich nur geringe Unterschiede zwischen den R-Kurven. Der Komposit mit dem
feinsten Siliziumkarbidpulver (Partikeloberfliche: 25 m?/g) verfiigt dabei iiber
die hochsten Bruchzihigkeitswerte. Der Komposit mit der Standard-SiC-Par-
tikelgroBe (Partikeloberfliche: 15 m?/g) zeigt bis zu Rissverlingerungen von
1000 pm noch gering héhere Werte, stimmt jedoch ab dieser Rissverldngerung
mit den Werten des Komposites mit dem groberen SiC-Pulver (Partikelober-
flache: 5 m?/g) iiberein. Dabei ist zu beachten, dass die Auswertemethoden erst
ab einer Rissverldngerung von a > 2 R Giiltigkeit besitzen. Aus dem Boh-
rungsdurchmesser von 1 mm ergibt sich daraus eine Giiltigkeit ab 1000 pm.
Die auf Basis dieser Ergebnisse ermittelten Bruchzihigkeitswerte bei einer
Rissverlangerung von 2000 pum sind in Fehler! Verweisquelle konnte nicht
gefunden werden. dargestellt.
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Abbildung 42: Darstellung der iiber die DCDC-Methode ermittelten R-Kurven fiir Silizium-
nitrid und Komposite mit unterschiedlichen SiC-Pulveroberflichen

Tabelle 9: Gegeniiberstellung der Bruchzéhigkeiten fiir Komposite mit unterschiedlichen
SiC-Partikeloberflachen, welche mittels der DCDC-Methode ermittelt wurden

Bruchzéhigkeit [MPavVm]
Si3N4 +20 Vol.-% SiC 53
SiC-Partikeloberfliche: 5 m?/g ’
Si3Ns + 20 Vol.-% SiC 59
SiC-Partikeloberfliche: 15 m*/g ’
Si3Ns + 20 Vol.-% SiC 54
SiC-Partikeloberfliche: 25 m*/g ’
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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 gewissen
Zyklenzahlen untersucht. Die Bestimmung des Risswiderstandes erfolgt mit
der in Kapitel 3.3.4.3 dargestellten modifizierten Auswerteformel (3-21), ba-
sierend auf der Formel von He et al.

Nach wiederholtem Be- und Entlasten der Probe ist eine Zunahme der Riss-
lange zu beobachten. Dies resultiert in einer Abnahme der ermittelten Bruch-
zahigkeit mit steigender Rissverldangerung. In Abbildung 43 sind die Risswi-
derstandskurven fiir eine Siliziumnitridkeramik bei einer kontinuierlichen
Lasterhhung sowie unter einer schwellenden Belastung gegeniibergestellt. Es
ist zu beachten, dass fiir den Test unter schwellender Belastung nach dem Ini-
tialriss eine kontinuierliche Lasterh6hung gewihlt wird, damit sich der Riss
vollstindig ausbilden kann. In diesem Stadium liegt eine gute Ubereinstim-
mung zwischen beiden Kurven vor. Ab dem Moment der vollstédndigen Riss-
ausbildung und dem damit verbundenen Erreichen des Plateauwertes wird das
Lastniveau nicht mehr erhdht, sondern die Kraft zwischen dem vorliegenden
Niveau und 200 N variiert. Im vorliegenden Fall wird eine vollstindige Riss-
ausbildung bei einer Rissverldngerung von 487,7 um sowie einer Last von
11000 N erreicht. Somit erfolgt die anschlieBende wechselnde Druckbelastung
zwischen 200 N und 11000 N. Der Wechsel von einer kontinuierlichen Laster-
héhung und der schwellenden Belastung ist in der R-Kurve deutlich zu erken-
nen, da es ab diesem Moment zu einem Abfall der Bruchzihigkeit mit steigen-
dem Rissfortschritt kommt.
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Abbildung 43: Risswiderstandskurve fiir eine Si3sNs-Probe bei kontinuierlicher Lasterhohung
sowie unter schwellender Belastung
Durch die schwellende Belastung kommt es zu einer Abnahme des Risswiderstandes.

Dabei nimmt die Zunahme der Rissverldngerung mit steigenden Zyklenzahlen
signifikant ab. In Abbildung 44 sind exemplarische Bruchzéhigkeitsverldufe
in Abhédngigkeit der Zyklenzahl dargestellt. Hier sind die resultierenden Kur-
ven des reinen Siliziumnitrides und eines Komposites mit einem SiC-Gehalt
von 20 Vol.-% gegeniibergestellt. Die Ergebnisse zeigen, dass es bei geringen
Zyklenzahlen zu einer deutlichen Abnahme der Bruchzdhigkeit kommt. Mit
steigenden Zyklenzahlen nimmt dieser Effekt immer weiter ab und die Kurve
néhert sich einem minimalen Risswiderstandswert an.

Neben Proben mit reinem Siliziumnitrid wurden auch die Siliziumnitrid-/Silzi-
umkarbidkomposite mit dieser Methode untersucht. Die Kompositwerkstoffe
zeigen ein zum Siliziumnitrid vergleichbares Verhalten. Wie in Kapitel 4.2.3.2
dargestellt, verfiigen sie jedoch iiber ein geringeres Bruchzihigkeitsniveau.
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Aufgrund der Unterschiede in den Plateauwerten liegen die Kurven fiir die
Komposite unterhalb der des reinen Siliziumnitrides.
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Abbildung 44: Risswiderstandsentwicklung in Abhangigkeit der Zyklenzahl bei schwellender
Belastung

Die Reduktion des Risswiderstandes nimmt mit steigender Zyklenzahl ab.

4.2.4 Untersuchung der Rissausbreitung

Anhand der DCDC-Proben ist es mdglich das Risswachstum in Bezug auf die
Mikrostruktur zu analysieren. Hierfiir werden die DCDC-Proben nach dem
Versuch im Rasterelektronenmikroskop untersucht. In Abbildung 45 ist ein
exemplarisches REM-Bild eines Komposites mit 20 Vol.-% SiC 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 Siliziumnitridkérner verlauft, die Siliziumkar-
bidkorner jedoch nicht geschnitten werden. Der Riss verlduft zu grolen Teilen
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in der Grenzflache zwischen den einzelnen Kornern. Dabei lésst sich eine Ab-
lenkung des Risses beobachten.

Abbildung 45: REM-Bild des Rissverlaufes einer DCDC-Probe eines Komposites mit
20 Vol.-% SiC nach dem Versuch

Die SiC-Korner werden nicht geschnitten, sondern umgangen.

Um die Ablenkung des Risses in Abhéngigkeit des Siliziumkarbidgehaltes
quantifizieren zu konnen, wurde der Rissverlauf auf einer Lange von 500 um,
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 gegeniibergestellt. Die Dia-
gramme zeigen die Abweichung des durch die Rissauswertung ermittelten
Rissverlaufs von der Mittelachse. Die Datenpunkte wurden anhand ihrer Ab-
weichung in Klassen eingeteilt und graphisch dargestellt. Dariiber hinaus
wurde die Normalverteilung aus den Daten ermittelt und in das Diagramm ein-
gefiigt.

Es ist zu erkennen, dass der sich durch das Siliziumnitrid bewegende Riss iiber
eine Rissablenkung von bis zu 1,75 pm verfiigt. 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 Rissablenkungen fiihrt. So
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verfligt der Komposit mit 20 Vol.-% SiC iiber eine maximale Rissablenkung
von 1,5 pm und bei 30 Vol.-% SiC von iliber 1 um.
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Abbildung 46: Darstellung der Rissabweichung von der Mittelachse und der resultierenden
Normalverteilung fiir eine Siliziumnitridkeramik und verschiedene Kompositwerkstoffe
Die Rissablenkung wird vom SiC- und Additivanteil beeinflusst.

Der Komposit mit einem Siliziumkarbidgehalt von 50 Vol.-% verfiigt wiede-
rum iber grofere maximale Abweichungen des Risses von der Mittelachse.
Hierbei muss beriicksichtigt werden, dass diese Variante iiber einen erhdhten
Gesamtadditivgehalt von 10 Ma.-% verfligt. Sie zeigt vergleichbare Rissab-
weichungen zu dem Kompositen mit 20 Vol.-% SiC. Dies lésst sich deutlich
in Abbildung 47 erkennen, in der die einzelnen Kurven iiberlagert dargestellt
sind.
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Abbildung 47: Gegeniiberstellung der Normalverteilung der Rissabweichung von der Mittel-
achse fiir Siliziumnitrid und fiir Komposite mit unterschiedlichem SiC-Anteil

Welchen Einfluss die SiC-Partikelgrofe auf die Rissablenkung hat, 14sst sich
in Abbildung 48 erkennen. Hier sind die resultierenden Normalverteilungen
der Rissabweichungen von Kompositen mit einem Siliziumkarbidanteil von
20 Vol.-% und unterschiedlichen Partikeloberflichen gegeniibergestellt. Dabei
wird deutlich, dass es beziiglich der Rissablenkung keinen Unterschied zwi-
schen der Standardvariante mit einer Partikeloberfliche von 15 m?*/g und der
des groben Pulvers mit einer Oberfliche von 5 m%g gibt. Beide zeigen eine
maximale Rissablenkung von 1,5 um und eine hohe Ubereinstimmung beziig-
lich der resultierenden Normalverteilungen. Die Verwendung eines feinen Si-
liziumkarbidpulvers mit einer Partikeloberfliche von 25 m*/g fiihrt jedoch zu
einem abweichenden Verhalten. Hier bewegt sich der Riss in einem groferen
Bereich von bis zu 1,75 um um die Mittelachse, was in einer deutlich flacheren
Normalverteilung resultiert.
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Abbildung 48: Darstellung der Normalverteilung der Rissabweichung von der Mittelachse fiir
Komposite mit einem SiC-Gehalt von 20 Vol.-% und unterschiedlichen SiC-Partikeloberfla-
chen

4.2.5 Festigkeit

Zur Untersuchung des Versagensverhaltens wurden Festigkeitsmessungen
mithilfe von 4-Punkt-Biegeversuchen durchgefiihrt. Die Ergebnisse der statis-
tischen Auswertung sind in einem Weilbull-Diagramm in Abbildung 49 dar-
gestellt. Die Kompositkeramiken zeigen im Vergleich zum reinen Silizium-
nitrid geringere Festigkeiten. Es ldsst sich bei den Kompositen mit 20 Vol.-%
und 30 Vol.-% SiC eine Abnahme der Festigkeit mit steigendem Siliziumkar-
bidgehalt feststellen [117]. Die Komposite mit 40 Vol.-% und 50 Vol.-% SiC
verfiigen demgegeniiber iiber hohere charakteristische Festigkeiten. Eine mog-
liche Ursache konnte hierbei der erhdhte Additivgehalt von 10 Ma.-% dieser
Keramiken sein.
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Abbildung 49: Weibull-Diagramm der Festigkeiten von Siliziumnitrid und Kompositwerk-
stoffen

Die charakteristischen Festigkeiten und die m-Werte sind in Fehler! Verweis-
quelle konnte nicht gefunden werden. dargestellt. Bei der Betrachtung der
m-Werte, die ein MaB fiir die Streuung der Messwerte darstellen, ldsst sich ein
deutlicher Unterschied zwischen der Siliziumnitridkeramik und den Komposi-
ten beobachten. Liegt der m-Wert bei der Siliziumnitridkeramik bei 12,12, so
zeigen die Komposite deutlich geringere Werte im Bereich von 8,30 und 9,68.
Die Siliziumnitridkeramik verfiigt somit iiber eine kleinere Streuung der Mess-
werte.
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Tabelle 10: Charakteristische Festigkeit und m-Wert des Siliziumnitrides und der
Kompositwerkstoffe

oo [MPa] m
Si3Na 950 12,12
Si3N4 + 20 Vol.-% SiC 806 8,01
Si3N4 + 30 Vol.-% SiC 713 8,81
Si3N4 + 40 Vol.-% SiC 845 9,68
Si3N4 + 50 Vol.-% SiC 877 8,30

4.3 Tribologische Eigenschaften

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der tribologischen Untersuchun-
gen fiir die hergestellten Keramiken erldutert. Diese wurden in Zusammenar-
beit mit dem Institut fiir Angewandte Materialien — Computational Materials
Science von Dr. Paul Schreiber durchgefiihrt. Die Versuche wurden im Hin-
blick auf die zu erwartenden tribologischen Belastungen in einer Benzinkraft-
stoffpumpe ausgewihlt. Es handelt sich dabei um Versuche mit reversieren-
dem Gleitkontakt, einerseits bei einer geringen Hublidnge von 200 pm,
andererseits bei einer groen Hubldnge von 5 mm.

Fiir den reversierenden Gleitkontakt bei geringen Hubldngen kommt das La-
bortribometer Optimol SRV zur Anwendung. Dabei wird ein Metallstift mit
einer balligen Kontaktfliche, bestehend aus 100Cr6, gegen die zu priifenden
Werkstoffe bewegt. Als Referenz wurden hierbei neben den Keramiken auch
metallische Werkstoffe untersucht, die in der Kraftstoffpumpe iiblicherweise
Anwendung finden. In Abbildung 50 sind die Reibwerte fiir die Stihle 100Cr6
und 16MnCr5 sowie fiir Siliziumnitrid in Abhédngigkeit der Versuchszeit dar-
gestellt. Bei den Stahlpaarungen zeigt sich ein starker Reibwertanstieg bei Ver-
suchsbeginn. Nach einer Einlaufzeit fallen die Reibwerte deutlich ab, wobei es
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4 Ergebnisse

wihrend des Versuches zu Reibungshochlagen kommt. Im Vergleich dazu
werden bei der 100Cr6/Si3Ns-Paarung iiber den gesamten Versuchszeitraum
sehr niedrige 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 Reibwerte fiir die Kontakt-
kombination von 100Cr6/16MnCr5 liegen im Bereich von 0,11 und damit auf
vergleichbarem Niveau, wobei Maximalwerte von 0,37 erreicht werden. Fiir
die Selbstpaarung von 100Cr6 liegen die minimalen Reibwerte leicht tiber de-
nen des 100Cr6/16MnCr5-Kontaktes. Der maximale Wert von 0,25 liegt hin-
gegen deutlich darunter.
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Abbildung 50: Reibwerte gegeniiber der Zeit fiir Metall/Metall-Materialpaarungen im Ver-
gleich zu einer Metall/SisNs-Paarung

Die Metallpaarungen zeigen ein deutliches Einlaufverhalten. Im weiteren Versuchsablauf
kommt es teilweise zum Fressen.

In Abbildung 51 sind Profilaufnahmen der Kontaktfldchen des 100Cr6-Metall-
stiftes und des 100Cr6-Priifkorpers, die nach dem Versuch angefertigt wurden,
dargestellt. Auf ihnen ldsst sich ein deutlicher Verschleifl des Metallstiftes und
des Priitkdrpers erkennen, wobei es zu einem Materialiibertrag auf die Priif-
platte kommt.
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Abbildung 51: Aufnahme des Oberflichenprofils eines aus 100Cr6 bestehenden Metallstiftes
(links) sowie der aus 100Cr6 bestehenden Priifplatte (rechts)

Dabei ist deutlicher Verschleil} sichtbar.

Die Reibwerte des Tribometerversuches fiir die Keramiken sind in Abbildung
52 dargestellt. Die Keramiken zeigen im Allgemeinen Reibwerte, die deutlich
unter denen der Metallvariante liegen. Dies betrifft zu Beginn auch die Silizi-
umnitridkeramik, die jedoch nach einem starken Abfall der Reibwerte zu Be-
ginn des Versuches einen Reibwertanstieg verzeichnet. Es ist zu erwarten, dass
sich dieser Trend in Richtung zu hoheren Reibwerten fortsetzt.

Auch die Kompositwerkstoffe zeigen zu Beginn ein Einlaufverhalten, das
durch einen starken Abfall und einen darauffolgenden Wiederanstieg der Reib-
werte 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 fiir den Einlaufprozess
eine ldngere Zeit benoétigt. 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. Anschlielend zeigen alle Kompositkeramiken fallende Reibwertkur-
ven. Den grofiten Abfall der Reibwerte zeigt hierbei die Keramik mit einem
Anteil von 10 Vol.-% SiC.
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Abbildung 52: Reibwerte fiir Metall/Keramik-Materialpaarungen in Abhéngigkeit der Zeit
Si3Ns zeigt im Gegensatz zu den Kompositen einen steigenden Reibwert iiber der Zeit.

Abbildung 53: Aufnahme des Oberflichenprofils eines aus 100Cr6 bestehenden Metallstiftes
(links) sowie der aus Si3N4 + 10 Vol.-% SiC bestehenden Priifplatte (rechts)
Hier ist ein nur sehr geringer Verschlei3 erkennbar.

Die 3D-Aufnahmen der Oberfldche nach dem Versuch sind in Abbildung 53
abgebildet. Hierbei lassen sich auf der Oberfléche des aus 100Cr6 bestehenden
Metallstiftes noch die Riefen des Herstellungsprozesse ausmachen, es hat
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4 Ergebnisse

somit kein erkennbarer Verschleil} stattgefunden. Auch die zugehdrige Kera-
mikplatte zeigt einen sehr geringen Verschleil3.

Um einen Vergleich der Materialien vornehmen zu kdnnen, wurden die Reib-
werte durch eine Mittelung der Messwerte in den letzten 5 min der Messung
bestimmt. Der Einfluss von Einlaufeffekten ist dadurch gering. Die resultie-
renden Reibwerte sind in Abbildung 54 dargestellt.
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Abbildung 54: Darstellung der gemittelten Reibwerte verschiedener Werkstoffe in den letzten
5 min des Versuches, getestet im Kontakt mit einem aus 100Cr6 bestehend Metallstift
Der Reibwert von Si3Ng liegt im Bereich der Metallpaarungen, die Werte der Komposite lie-

gen deutlich darunter.

Den hochsten Reibwert zeigt dabei der Stahl 100Cr6, gefolgt von der Silizi-
umnitridkeramik.

Im Vergleich dazu verfiigen die Kompositwerkstoffe {iber deutlich geringere
Reibwerte, wobei der Komposit mit einem Anteil von 10 Vol.-% SiC die
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4.3 Tribologische Eigenschaften

niedrigsten Werte aufweist. Eine weitere Erhohung des Siliziumkarbidanteils
geht mit einem Anstieg der Reibwerte einher.

Die Untersuchung des Reibverhaltens in Selbstpaarung bei groleren Hublén-
gen von 5 mm erfolgt mit dem Langhubtribometer mit einem Multifrequenz-
test in Eigenpaarung. Die resultierenden Reibwerte sind in Abbildung 55 ge-
geniibergestellt. Hierbei zeigt sich eine groflere Streuung der Messwerte, da
etwaige Unebenheiten der Probenoberflache einen groferen Einfluss auf das
Messergebnis haben. Fiir die Selbstpaarung des Stahles 100Cr6 trat teilweise
Fressen mit sehr grolen Verschleiwerten auf, wodurch in diesem Fall keine
vollstindige Versuchsdurchfithrung méglich war.
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Abbildung 55: Darstellung der gemittelten Reibwerte verschiedener Werkstoffe in Selbstpaa-
rung bei einer Hubldnge von 5 mm
Die Komposite mit geringen SiC Gehalten verfiigen iiber die besten Reibeigenschaften.
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Die Keramiken zeigen auch in diesem Versuch deutlich niedrigere Reibwerte
als die Stahlpaarung. Zwischen den Keramiken erkennt man hierbei einen ver-
gleichbaren Trend zu den Versuchen bei kurzen Hiiben. Dabei verfligt das Si-
liziumnitrid bei den Keramiken iiber die hochsten Reibwerte. Die Werte der
Komposite liegen darunter, wobei geringe SiC-Gehalte von 10 Vol.-% und
20 Vol.-% SiC zu einem besseren Reibverhalten fiihren.

Allgemein zeigen die tribologischen Untersuchungen, dass die Keramiken den
getesteten Metallen tribologisch iiberlegen sind. Dabei verfiigen die Silizium-
nitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe iiber ein deutlich besseres Gleit-
und Verschlei3verhalten als die reine Siliziumnitridkeramik.
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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 Siliziumnitridmikro-
struktur und die daraus resultierenden Auswirkungen auf mechanische und tri-
bologische Eigenschaften.

5.1 Pulveraufbereitung

Der Pulveraufbereitungsprozess hat das Ziel, eine homogene Vermischung des
Siliziumnitridpulvers mit den Sinteradditiven zu erreichen sowie Agglomerate
aufzubrechen, um ein sinterfdhiges Pulver herzustellen. Die Pulveraufberei-
tung mithilfe einer dualen asymmetrischen Zentrifuge stellt hierbei einen
neuen Ansatz fiir diesen Prozess dar. Aufgrund der Anordnung der Rotations-
achsen und der hohen Rotationsgeschwindigkeiten von bis zu 2100 U/min
wird das Medium gegen sich selbst geschert. Einen groBen Vorteil zu den bis-
her Anwendung findenden Pulveraufbereitungsmethoden stellt die deutlich
kiirzere Prozesszeit dar. Durch die Abwesenheit von jeglichem Mahlaggregat
kann dariiber hinaus ein Abrieb von diesem und damit eine Quelle fiir Pulver-
verunreinigungen vermieden werden. Dies und die sehr gute Homogenisierung
der Pulver fiihrt zu einer erhohten Transluzens der Sinterkorper im Vergleich
zu Proben, bei denen wihrend des Herstellungsprozesses eine Planetenkugel-
miihle verwendet wird.

Bei der Pulveraufbereitung mit der dualen asymmetrischen Zentrifuge ist es
von entscheidender Bedeutung, eine sehr hohe Viskositét der zu prozessieren-
den Suspension einzustellen. Nur so werden Scherkrifte innerhalb der Suspen-
sion erzeugt, die zu einem Mahl- und Mischprozess fiihren. Das Verhiltnis von
Isopropanol, welches als Losungsmittel fungiert, und dem Pulver liegt dabei
im Bereich von 1:3, variiert jedoch je nach den verwendeten Pulvern. Durch
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die unterschiedlichen PartikelgroBen und die damit einhergehenden Pulver-
oberflichen der Pulver variieren die Losungsmittelmengen, die fiir die voll-
standige Benetzung der Partikel benétigt werden. Der Energieeintrag wihrend
des Prozesses fiihrt zu einer deutlichen Erwdrmung der Suspension. Dies geht
mit einem Druckanstieg innerhalb der geschlossenen Kunststoffbehélter ein-
her, in denen sich die Suspension wéihrend des Prozesses befindet. Dies be-
dingt, dass der Mischprozess in Sequenzen von maximal 1 min unterteilt wer-
den muss, zwischen denen ein Druckabbau vorgenommen wird.

Die Ergebnisse in Kapitel 4.1.2 zeigen, dass die duale asymmetrische Zentri-
fuge fiir die Pulveraufbereitung des Siliziumnitrides eine exzellente Alterna-
tive zu den tblichen Aufbereitungsverfahren, zum Beispiel in einer Kugel-
miihle oder in einem Attritor, darstellt.

Bei den in Abbildung 19 gezeigten Partikelgrolenverteilungen des Silizium-
nitridausgangspulvers und der Additive ist zu erkennen, dass diese iiber ge-
ringe Partikelgrofen mit einem dso-Wert im Bereich von 1 pm und iiber eine
nahezu monomodale Groflenverteilung mit nur einem geringen Anteil an gro-
Beren Agglomeraten verfiigen. Der Fokus bei der Pulveraufbereitung zur Her-
stellung eines sinterfahigen Siliziumnitridpulvers liegt damit auf der Herstel-
lung einer homogenen Pulvermischung und weniger auf dem Aufbrechen von
harten Agglomeraten.

Nach den Pulveraufbereitungsprozessen ldsst sich bei der Betrachtung der Par-
tikelgroBenverteilung nur ein minimaler Unterschied zwischen den resultieren-
den Pulvern nach einem achtstiindigen Mahlprozess in einer Planetenkugel-
mithle und einem achtminiitigen Prozess in der dualen asymmetrischen
Zentrifuge feststellen. Die vorhandenen Agglomerate lassen sich in diesem
Fall mit der Zentrifuge aufbrechen. Fiir den Sinterprozess muss vor allem eine
homogene Vermischung der Ausgangspulver erreicht werden, wofiir dieser
Prozess pradestiniert ist.

Eine Pulveraufbereitung mit Hilfe der dualen asymmetrischen Zentrifuge
wurde auch fiir die Herstellung der Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposit-
werkstoffe untersucht.
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Hier lassen sich jedoch mit diesem Prozess keine ausreichend sinterfahigen
Pulver herstellen. Die Ursache dafiir sind Unterschiede in der Beschaffenheit
der Ausgangspulver. Allem voran hat die PartikelgroBenverteilung einen ent-
scheidenden Einfluss. Die SiC-Pulver zeigen eine bimodale Partikelgrofenver-
teilung mit einem grofen Anteil an Agglomeraten grofer 10 um (siche Abbil-
dung 19). Diese lassen sich mit der dual asymmetrischen Zentrifuge nicht
aufbrechen, was in der PartikelgroBenverteilung der resultierenden Pulver in
Abbildung 21 deutlich zu erkennen ist. Nach dem Prozess liegt eine bimodale
Partikelgrofenverteilung mit Partikelgrolen von bis zu 20 um vor. Die resul-
tierenden Proben weisen dadurch unzureichende Sintereigenschaften auf, was
zu nicht vollstdndig verdichteten Sinterkdrpern fiihrt.

Aus diesem Grund wurden fiir die Herstellung der Kompositwerkstoffe ver-
schiedene Pulveraufbereitungsroutinen untersucht. Eine Aufbereitung mit der
Planetenkugelmiihle ist fiir Komposite mit geringen Siliziumkarbidanteil bis
zu 20 Vol.-% moglich. Der Energieeintrag reicht jedoch nicht aus, um bei
Kompositen mit héheren SiC-Anteilen in einer akzeptablen Zeit ein ausrei-
chend sinterfahiges Pulver herzustellen. Aus diesem Grund erfolgt die Aufbe-
reitung schlussendlich mithilfe eines Attritors. Unter der Verwendung von
2 mm Siliziumnitridkugeln und einer Mahldauer von 6 h werden die Agglo-
merate des Siliziumkarbidpulvers vollstindig aufgebrochen. Der Vorteil der
Pulveraufbereitung mittels Attritor statt mit einer Planetenkugelmiihle liegt im
hoheren Energieeintrag, der nétig ist, um ein homogenes Pulver herzustellen.
Dariiber hinaus finden beim Attritorprozess Mahlkugeln mit 2 mm Durchmes-
ser Anwendung. Dies fiihrt wihrend des Prozesses zu deutlich mehr Kugel-
kontakten als bei der Planetenkugelmiihle mit Kugeln von 7 mm Durchmesser,
wodurch sich kleinere EndpartikelgroBen erreichen lassen.

Die resultierenden Kompositpulver verfiigen iiber eine monomodale Partikel-
groBenverteilung und eine mittlere PartikelgroBe kleiner 1 pm. Damit lassen
sich mittels eines Gasdrucksinterprozesses vollstindig dichte Kompositwerk-
stoffe mit einem Siliziumkarbidgehalt von bis zu 50 Vol.-% SiC herstellen.
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5.2  Additivsystem fiir die Herstellung von
Siliziumnitrid-/
Siliziumkarbidkompositwerkstoffen

Das Sintern von Siliziumnitridkeramiken ist nur bei der Verwendung von Ad-
ditiven moglich. So wird das Sinterverhalten von auf Siliziumnitrid basieren-
den Keramiken neben der Partikelgr6e und einer homogenen Pulvermischung
entscheidend von der Zusammensetzung des Additivsystems bestimmt. Aus
diesem Grund wurden fiir die Herstellung der Siliziumnitrid-/Siliziumkarbid-
kompositwerkstoffe verschiedene Additivsysteme auf ihre Eignung unter-
sucht. Die Herausforderung besteht darin, Additivsysteme zu finden, die ein
Sintern des Siliziumnitrides ermdglichen und dariiber hinaus {iber eine Kom-
patibilitét zu Siliziumkarbid verfiigen.

Untersucht wurden drei Systeme, bestehend aus Magnesiumoxid (MgO)/
Yttriumoxid (Y203),  Siliziumoxid (SiO2)/Yttriumoxid sowie  Alumini-
umoxid (Al203)/Yttriumoxid [116]. Es konnen mit allen drei Systemen dichts-
internde Siliziumnitridkeramiken hergestellt werden. Das Hinzufiigen des Si-
liziumkarbides verdndert das Sinterverhalten jedoch maBigeblich [53]. Dariiber
hinaus kann das MgO zur Zersetzung des Siliziumkarbides fithren, was auch
in den Kompositwerkstoffen beobachtet werden kann [120]. Dicht sinternde
Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite lassen sich dadurch nur mit einem
Additivsystem bestehend aus Aluminiumoxid und Yttriumoxid herstellen.

Weiterhin beinhaltet die sich widhrend des Sinterprozesses bildende
oxinitridische Glasphase einen Anteil an Siliziumoxid (SiOz), welcher bei der
Additivsystementwicklung beriicksichtigt werden muss. Das Siliziumoxid be-
findet sich auf der Oberfliche der Siliziumnitrid- und Siliziumkarbidausgangs-
pulver. Es wird durch Oxidation in Verbindung mit Luftsauerstoff an der Pul-
veroberfliche gebildet und ist aus diesem Grund von der GroBe der
Partikeloberflache abhéngig [16]. Die Siliziumoxidanteile wurden auf der Ba-
sis der in Kapitel 4.1.1 dargestellten Sauerstoffanalysen berechnet.
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Entscheidend fiir das Sinterverhalten sind nicht nur die Art der verwendeten
Additive, sondern auch die Anteile der Additive, da diese den Schmelzpunkt
der entstehenden oxinitridischen Glasphase entscheidend beeinflussen. Dieser
Zusammenhang wird im terndren Phasendiagramm von SiO2/AlO3/Y203
sichtbar. So fiihren schon geringe Variationen der Additivanteile zu deutlichen
Anderungen der Schmelztemperatur der entstehenden Glasphase und damit
einhergehend der Sintertemperatur. In Abbildung 56 ist das Phasendiagramm
nach Bondar et al. fiir ein System, bestehend aus 3,5 Ma.-% Al203 und 3 Ma.-
% Y205, dargestellt. Je nach Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidanteil liegt der
Si02-Gehalt in Bezug auf das Additivsystem im Bereich von 27,7 Ma.-% bei
reinem Siliziumnitrid und 18,6 Ma.-% fiir einen Kompositen mit 50 Vol.-%
SiC. Die Zusammensetzungen variieren dabei auf der in Abbildung 56 gekenn-
zeichneten Linie.
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Abbildung 56: Ternéres Phasendiagramm in Ma.-% fiir SiO2, Y203 und Al:Osnach [121].
Die Additivzusammensetzung mit 3 Ma.-% Y30 und 3,5 Ma.-% AlL:Os folgt der griinen Li-
nie. Die SiO2 Menge ergibt sich aus der Siliziumoxidmenge auf den SiC- und SizNs-Parti-
keln.

Neben der Zusammensetzung hat vor allem der Glasphasenanteil einen ent-
scheidenden Einfluss auf das Sinterverhalten. Die Unterschiede in den resul-
tierenden Dichten der Sinterkdrper in Abbildung 26 lassen sich mit Unterschie-
den in den Schmelztemperaturen der Glasphasen nicht erklaren. Vielmehr
scheint die Variation des Gesamtadditivgehalts der entscheidende Faktor zu
sein. Nur wenn eine ausreichende Glasphasenmenge vorhanden ist, kdnnen die
Diffusions- und Umlagerungsprozesse vollstindig ablaufen und die fiir den
Gasdrucksinterprozess benétigte geschlossene Porositit vor dem Druckaufbau
erreicht werden.

Bei den Kompositwerkstoffen wird Siliziumnitrid durch Siliziumkarbid er-
setzt. Da das Siliziumnitrid wahrend des Fliissigphasensinterns teilweise in L6-
sung geht, reduziert sich somit die Menge der zur Verfiigung stehenden Fliis-
sigphase wihrend der Verdichtung. Aus diesem Grund wird mit steigendem
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SiC-Gehalt der Komposite ein groferer Anteil an Additiven fiir das Erreichen
einer geschlossenen Porositét der Probe bendtigt. Dies deckt sich mit den Er-
gebnissen der durchgefiihrten Untersuchungen, die einen eindeutigen Zusam-
menhang zwischen Glasphasenanteil und Verdichtungsverhalten gezeigt ha-
ben. Dariiber hinaus ist bekannt, dass Siliziumkarbid einen Einfluss auf die
Glasphasenzusammensetzung haben kann und so das Verhéltnis von Al;Os,
Y20s und SiO; angepasst werden muss [93].

5.3 Einfluss des Additivsystems und der
Atmosphire auf das Sinterverhalten

Der Einfluss des Additivsystems wurde anhand eines HIP-Dilatometers unter-
sucht. Es zeigt sich, dass die Temperatur, bei der die Verdichtung beginnt,
hauptsichlich vom Additivanteil abhéngig ist. So beginnen die Proben mit ei-
nem Anteil 3 Ma.-% Yttriumoxid und 3 Ma.-% bzw. 3,5 Ma.-% Alumini-
umoxid bei der gleichen Temperatur von 1382 °C zu verdichten. Die Probe mit
einem Additivanteil von 4,6 Ma.-% Yttriumoxid und 5,4 Ma.-% Alumini-
umoxid verdichtet hingegen schon bei einer Temperatur von 1342 °C.

Bei der Betrachtung des Phasendiagramms in Abbildung 56 ldsst sich fiir das
Siliziumnitrid mit einem Additivsystem, bestehend aus 3 Ma.-% Yttriumoxid,
3,5 Ma.-% Aluminiumoxid und 27,7 Ma.-% Siliziumoxid, eine Schmelztem-
peratur der Glasphase im Bereich von 1600 °C ermitteln. Dies steht im Wider-
spruch zu den Dilatometermessungen. Es ist jedoch davon auszugehen, dass
sich lokale Glasphasenzusammensetzungen einstellen, die iiber die minimale,
im Phasendiagramm sichtbare Schmelztemperatur verfiigen. An diesen Stellen
beginnt das Aufschmelzen und damit die Verdichtung {iber Teilchenumlage-
rung.

Durch die Erhohung des Additivgehaltes nimmt nicht nur die Glasphasen-
menge zu, sondern es kommt auch zu einer Verdnderung des Siliziumoxidge-
haltes. So fiihrt eine Erhdhung des Additivgehaltes zu einer geringeren Menge
an Siliziumnitrid und damit einhergehend zu einer Verringerung des Silizium-
dioxidgehalts. Bei der Betrachtung des Phasendiagramms in Abbildung 56
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zeigt sich, dass der verringerte Siliziumoxidgehalt zu einem Anstieg der
Schmelztemperatur der oxinitridischen Glasphase fithrt. Auch hier ist davon
auszugehen, dass das Aufschmelzen der Glasphase lokal bei deutlich niedrige-
ren Temperaturen beginnt und der erhohte Glasphasenanteil die Verdichtung
erleichtert.

Auf das Verdichtungsverhalten bis zum Erreichen der ersten Haltezeit haben
die Unterschiede in den Additivsystemen einen grof3en Einfluss. Trotz der ge-
ringen Unterschiede in der Zusammensetzung der Proben mit 3 Ma.-% bzw.
3,5 Ma.-% Aluminiumoxid verdichtet die Variante mit einem erhéhten Alumi-
niumoxidgehalt deutlich stirker. Eine nahezu vollstindige Verdichtung, schon
in dieser ersten Sinterphase, ldsst sich bei der Siliziumnitridkeramik mit einem
Gesamtadditivgehalt von 10 Ma.-% beobachten. Die Dilatometermessung
zeigt, dass bei der Erhohung des Gasdruckes in der Druckstufe keine zusétzli-
che Verdichtung eintritt und somit fiir die vollstindige Verdichtung von rei-
nem Siliziumnitrid mit hohen Additivgehalten nicht notwendig ist. Diese Be-
obachtung ist im Einklang mit dem Sintermodell von Kingery, nach welchem
eine vollstindige Verdichtung im ersten Sinterstadium durch die Umlagerung
der Kérner moglich ist, jedoch 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 geschlossene
Porositdt der Proben vorliegt, aber noch keine vollstindige Verdichtung statt-
gefunden hat. Um dies zu erreichen, wird ein Gasdruck von 100 bar aufge-
bracht. Dies fiihrt, wie in den Dilatometerkurven zu erkennen ist, zu einem
Anstieg der Verdichtung. Beide Proben verdichten dabei vollstindig. Bei dem
zweistufigen Sinterprozess wird zusétzlich vor der Druckstufe die Temperatur
erhoht. Die Temperaturerhhung vor der Sinterstufe hat das Ziel, die Viskosi-
tit der Glasschmelze zu reduzieren. Sie fiihrt zu hoheren Dichten nach der
Druckstufe und verhindert ein iibermafBiges Kornwachstum [122,123]. Ein
starkes Kornwachstum sollte im Hinblick auf die tribologischen Eigenschaften
vermieden werden [124]. Grande et al. haben gezeigt, dass beim Fliissigpha-
sensintern von Siliziumkarbid mit den Additiven Al2O3 und Y203 Reaktionen
des Siliziumkarbides und des Siliziumoxides mit den Additiven auftreten. Die-
ser Prozess ist temperaturabhingig und der mit den Prozessen einhergehende
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Gewichtsverlust steigt bei Temperaturen oberhalb von 1750 °C stark an [45].
Mit dem zweistufigen Prozess kann die vollstandige Verdichtung der Proben
erreicht und mégliche Reaktionen minimiert werden.

Neben der Temperatur und der Haltezeit ist die sich wahrend des Sinterprozes-
ses im Probenraum einstellende Atmosphére von entscheidender Bedeutung
fiir das Sintern von Siliziumnitrid und Siliziumkarbidkeramiken. Nur so ist es
moglich, Zersetzungsprozesse zu verhindern und eine vollstédndige Verdich-
tung zu erreichen. Dabei muss der Stickstoffpartialdruck 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. be-
trachtet, wird nicht nur deutlich, dass es bei einem zu geringen Stickstoffparti-
aldruck zu einer Zersetzung des Siliziumnitrides kommt, sondern dass auch die
Zersetzung des Siliziumkarbides beriicksichtigt werden muss [57]. Wird der
Stickstoffpartialdruck wéhrend des Sinterprozesses zu hoch eingestellt, zer-
setzt sich dabei das SiC in Siliziumnitrid und Kohlenstoff [16,54,57]. Die re-
sultierende Darstellung des Stickstoffpartialdruckes in Abhéngigkeit von der
Temperatur wird in Abbildung 57 gezeigt. Darin sind die Bereiche gekenn-
zeichnet, in denen eine Zersetzung des Siliziumnitrides bzw. des Siliziumkar-
bides stattfindet.

Die Zersetzung erfolgt dabei nach den Reaktionsgleichungen (2-3) und (2-4)
[16,57].
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Abbildung 57: Stabilititsbereich des Siliziumnitrides und Siliziumkarbides in Abhangigkeit
des Stickstoffpartialdrucks sowie der Temperatur, nach Nickel et al. [57]

Die im Folgenden dargestellten Effekte konnen bei der Kompositherstellung
beobachtet werden. Bei einem zu hoch bzw. zu niedrig eingestellten Stickstoff-
partialdruck wihrend des Sinterprozesses konnten die beschriebenen Zerset-
zungsprozesse beobachtet werden, welche zu einer nicht vollstindigen Ver-
dichtung der Proben fiihren. Daraus ergeben sich gro3e Anforderungen an die
Einstellung des Stickstoffdruckes, um den Prozess in dem mit steigender Tem-
peratur kleiner werdenden Prozessfenster durchzufiihren. Fiir den Gasdrucks-
interprozess bedeutet dies, dass beim Erreichen einer Temperatur von 300 °C
ein Stickstoffdruck von 1 bar eingestellt wird. Dieser erhoht sich mit steigen-
der Temperatur, so dass in der Anlage bei 1200 °C ein Druck von 4 bar vor-
liegt. 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, 14sst sich mit der Verwendung eines ge-
schlossenen Tiegels erklaren. Der Deckel verhindert einen ungehinderten Aus-
tausch zwischen der Ofenatmosphére und der sich im Tiegel einstellenden At-
mosphdre. Dies ermdglicht ein  zersetzungsfreies Sintern  der
Kompositwerkstoffe. Die weitere Temperaturerhhung bis auf 1750 °C fiihrt
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zu einem Anstieg des Stickstoffpartialdruckes bis auf 6 bar. Wiirde der Druck-
aufbau in der Druckstufe, bei der ein Gasdruck von 100 bar aufgebracht wird,
mit Stickstoff erfolgen, wiirde es auch bei der Verwendung eines Tiegels mit
Deckel zu Zersetzungsreaktionen des Siliziumkarbides in den Kompositen
kommen. Aus diesem Grund ist es unvermeidlich, einen Prozessgaswechsel
vorzunehmen und den Druckaufbau mit einem Inertgas, hier Argon, durchzu-
fithren.

Dass die Atmosphédre auch einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten der
Fliissigphase hat, zeigen die Untersuchungen von Taguchi et al. Sie konnten
bei SiC beobachten, dass bei dem Additivsystem bestehend aus Al2Os und
Y20; eine Argonatmosphidre im Vergleich zu einer Stickstoffatmosphire zu
kleineren Benetzungswinkeln fiihrt [125]. Dariiber hinaus kann die Sinterat-
mosphére einen deutlichen Einfluss auf das Siliziumnitrid- und Siliziumkar-
bidkornwachstum haben und so die Mikrostruktur beeinflussen [126,127].

Der Einfluss der Atmosphére auf das Sinterverhalten zeigt sich auch bei den
HIP-Dilatometerversuchen der Kompositwerkstoffe. Die resultierenden Dich-
ten unterscheiden sich hierbei deutlich bei den in einem offenen Tiegel gesin-
terten Proben und den in einem geschlossenen Tiegel gesinterten Proben. Wéh-
rend sich mit einer Sintertemperatur von 1850 °C in einem geschlossenen
Tiegel vollstindig dichte Komposite mit einem SiC-Gehalt von 50 Vol.-% SiC
herstellen lassen, wird in einem offenen Tiegel keine geschlossene Porositét
der Proben erreicht.

Auch hierbei spielt der sich im Tiegel einstellende Stickstoffpartialdruck eine
entscheidende Rolle, wobei ein zu hoher Stickstoffpartialdruck zu der be-
schriebenen Zersetzungsreaktion des Siliziumkarbides in Siliziumnitrid und
Kohlenstoff fiihrt [16,53,128].

Des Weiteren sind Zersetzungsreaktionen von Siliziumkarbid in Verbindung
mit Aluminiumoxid, Yttriumoxid und Siliziumoxid bekannt [129]. Unter an-
derem Misra et al. zeigten, dass die dabei entstehenden Gase, wie SiO, CO und
AL, eine vollstindige Verdichtung verhindern [130]. Dariiber hinaus verin-
dert sich die Glasphasenzusammensetzung, was sich negativ auf das Sinterver-
halten auswirken kann. Beim Sintern in einem offenen Tiegel kénnen die sich
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bildenden Gase frei in den Ofenraum entweichen. Demgegeniiber wird beim
Sintern in einem geschlossenen Tiegel ein Gleichgewichtszustand schneller er-
reicht. Misra et al. haben die beschriebenen Reaktionen groBtenteils bei hohe-
ren Temperaturen, oberhalb der in der Arbeit verwendeten Sintertemperaturen
beobachtet. Da sich in der vorliegenden Betrachtung zusétzlich Siliziumnitrid
und Yttriumoxid im System befinden, sollten die Zersetzungsreaktionen auch
bei niedrigeren Temperaturen mdglich sein [130,131]. So werden von
Gomez et al. Zersetzungsreaktionen von Siliziumkarbid in Verbindung mit
Al203, Y203 und SiO2 von auch wihrend des drucklosen Sinterns bei niedri-
geren Sintertemperaturen beobachtet. Daraus resultieren nicht vollstdndig ver-
dichtete Sinterkorper. Bei der Anwendung eines Gasdrucksinterprozesses von
gekapselten Proben traten diese jedoch nicht auf und es konnten vollstindig
verdichtete Proben hergestellt werden [93].

5.4  Mikrostrukturentwicklung

Die mechanischen Eigenschaften des Siliziumnitrides sowie der Siliziumkar-
bidwerkstoffe werden in grofem MaBe von der Mikrostruktur beeinflusst
[116,123,127]. Durch das stidngelférmige Kornwachstum ldsst sich ein ausge-
pragtes R-Kurvenverhalten von Siliziumnitridkeramiken beobachten [68]. Die
Gefiligemorphologie wird wiederum von den Sinteradditiven, den Sinterbedin-
gungen und im Falle der Kompositwerkstoffe von der Art und Menge des zu-
gegebenen Siliziumkarbides bestimmt. Die Mikrostruktur von Silizium-
nitridkeramiken mit einem Additivsystem, bestehend aus Aluminiumoxid und
Yttriumoxid, ist gut beschrieben [116,132]. Aus diesem Grund soll in der vor-
liegenden Arbeit der Fokus auf der Beschreibung des Einflusses der Silizium-
karbidkdrner auf die Siliziumnitridmikrostruktur liegen.

Bei der Mikrostrukturuntersuchung der Kompositwerkstoffe zeigt sich, dass
das Siliziumkarbid homogen verteilt in der Mikrostruktur vorliegt. Eine Un-
terscheidung der Siliziumkarbid- und Siliziumnitridkérner kann durch eine
EDX-Analyse vorgenommen werden, indem die Kohlenstoff beinhaltenden
Phasen kenntlich gemacht werden.
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Alternativ dazu ist es moglich, tiber einen Plasmaédtzprozess die unterschiedli-
chen Gefiigebestandteile kenntlich zu machen. Wahrend des Plasmaétzprozes-
ses kommt es zum Abtrag des Siliziumnitrides auf der zuvor polierten Probe.
Die resultierenden Hohenunterschiede lassen sich anschlieBend im Raster-
elektronenmikroskop deutlich erkennen und ermdglichen so eine Unterschei-
dung des Siliziumnitrides und Siliziumkarbides. Aufgrund der Prozessge-
schwindigkeit und der Reproduzierbarkeit der Ergebnisse stellt dies die
geeignetere Vorgehensweise zur Mikrostrukturanalyse dar.

Bei der Betrachtung des resultierenden Konturplots fiir reines Siliziumnitrid
zeigt sich eine trimodale Verteilung der Kornformen mit grof3en Streckungs-
graden und Kornldngen. Wéhrend des Sinterprozesses von Siliziumnitridkera-
miken wird im ersten Schritt eine Umwandlung von a- zu fB-Siliziumnitrid
vollzogen. Nach dem Umwandlungsschritt kommt es in einer zweiten Phase
zur Auflésung von kleinen und einer Diffusion hin zu groeren B-Silizium-
nitridkdrnern. Die resultierenden Streckungsgrade sind dabei abhéngig vom
Anteil der zur Verfiigung stehenden Glasphase [7,133]. Die Umwandlung des
a-Siliziumnitrides in B-Siliziumnitrid hat einen entscheidenden Einfluss auf
die mechanischen Eigenschaften [134]. Aus diesem Grund wurden rontgeno-
graphische Untersuchungen durchgefiihrt. Die in Kapitel 3.2.4 dargestellten
Spektren der Siliziumnitridsinterkdrper zeigen eine reine f-Silizium-
nitridphase. Es hat somit eine vollstindige Umwandlung stattgefunden,
wodurch der Einfluss einer nicht vollstandigen Umwandlung auf die mechani-
schen Eigenschaften ausgeschlossen werden.

Die Mikrostrukturanalyse der Kompositwerkstoffe zeigt einen deutlichen Ein-
fluss des Siliziumkarbides auf das entstehende Gefiige des Siliziumnitrides. In
Abbildung 58 sind die REM-Bilder der Mikrostruktur eines Kompositen mit
einem SiC-Gehalt von 10 Vol.% einem Kompositen mit 50 Vol.-% SiC gegen-
tibergestellt. Die Siliziumkarbidkérner liegen fein dispergiert in der Silizium-
nitridmatrix vor. Wéahrend des Sinterprozesses stellen sie ein Hindernis fiir das
Kornwachstum der Siliziumnitridkdrner dar [60]. So fiihrt eine Erhhung des
Silizumkarbidgehaltes zu einer Reduktion der Bereiche, in denen ein ungehin-
dertes Siliziumnitridkornwachstum stattfinden kann. Dies ldsst sich deutlich in
Abbildung 58 erkennen.
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Abbildung 58: Gegeniiberstellung der REM-Bilder der Mikrostruktur von Kompositen mit 10
Vol.-% und 50 Vol.-% SiC

Die Siliziumnitridkdrner sind bei dem Kompositen mit 50 Vol.-% SiC deutlich
kleiner als bei der Variante mit 10 Vol.-% SiC. Bei einer Erhohung des SiC-
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Gehaltes liegen die SiC-Kdorner nicht mehr einzeln verteilt, sondern zuneh-
mend als zusammenhingende Cluster von mehreren Krnern vor.

Es kommt zu einer sterischen Behinderung des Siliziumnitridkornwachstums
durch das Siliziumkarbid. Das Kornwachstum von Siliziumnitrid geht im All-
gemeinen von den S-Kornern aus. Das verwendete Siliziumnitridpulver ver-
fiigt liber einen geringen -Phasenanteil von weniger als 5 %, wodurch Korn-
wachstum stattfinden kann, ohne dass sich die Koérner in groem Mafe
gegenseitig behindern [135]. Anders verhilt sich dies bei den Kompositwerk-
stoffen. Dort wirken die fein verteilten SiC-Korner als sterische Behinderung
fiir das Wachstum der Siliziumnitridkdrner, was in geringeren Streckungsgra-
den und Kornléngen resultiert.

Dariiber hinaus hat das Siliziumkarbid einen Einfluss auf die Zusammenset-
zung der oxinitridischen Glasphase. Bei einem gleichbleibenden Glasphasen-
anteil fiihrt ein steigender SiC-Gehalt zu einer Abnahme des Streckungsgrades
der Korner sowie der Kornldngen. Dies ldsst sich gut bei den Kompositen mit
SiC-Anteilen von 10 Vol.-% bis 30 Vol.-% beobachten. Dabei verdndert sich
auch die Verteilung der Kornmorphologie. Ist bei 10 Vol.-% SiC noch eine
breite Verteilung an Streckungsgraden und Kornlédngen zu beobachten, liegt
bei 30 Vol.-% eine viel engere Verteilung mit kleineren Streckungsgraden und
Kornldngen vor.

Mit sinkendem Siliziumnitridgehalt in den Kompositen reduziert sich auch der
Anteil an Siliziumnitrid, das in Lésung gehen kann. Damit verringert sich die
Glasphasenmenge im System. Es ist bekannt, dass geringere Glasphasenanteile
das Kornwachstum hemmen und zu feineren Mikrostrukturen fiihren, was auch
im vorliegende Fall zu beobachten ist [136].

Dies erklért auch, dass bei den erhohten Additivgehalten der Komposite mit
einem SiC-Gehalt von 40 Vol.-% und 50 Vol.-% ein Anstieg der Streckungs-
grade und Kornldngen des Siliziumnitrides beobachtet werden kann. Ein ho-
herer Additivgehalt fiihrt zu einer Erleichterung der Umlagerungs- und Diffu-
sionsprozesse, was sich in der Kornmorphologie des Siliziumnitrides
widerspiegelt.
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Ein signifikantes Kornwachstum der Siliziumkarbidkérner wahrend des Sin-
terprozesses konnte nicht beobachtet werden. Dadurch bestimmt die Partikel-
grofe des verwendeten Siliziumkarbides die Grofle der resultierenden SiC-
Korner in der Mikrostruktur.

Hierfiir wurden Komposite mit einem SiC-Gehalt von 20 Vol.-% hergestellt,
wobei die verwendeten SiC-Pulver {iber unterschiedliche Partikelgroen bzw.
eine Oberfliche von 5 m%/g, 15 m?/g sowie 25 m*/g verfiigen. Bei einer SiC-
Partikeloberfliche von 5 m*/g weist die KorngroBenverteilung der Silizium-
nitridkérner eine bimodale Verteilung mit einem zusétzlichen Anteil an Kor-
nern mit hohen Streckungsgraden auf. Diese maximalen Streckungsgrade lie-
gen dabei oberhalb von denen der Standardvariante mit einer SiC-
Partikeloberfliche von 15 m?/g. Das feinere SiC-Pulver mit einer Oberfliche
von 25 m?/g fithrt wiederum zu einer Siliziumnitridkornstruktur mit geringeren
Streckungsgraden und Kornldngen. Eine kleinere Partikelgrofe fiihrt so zu
kleineren und feiner verteilten Siliziumkarbidkérnern. Durch die feinere Ver-
teilung sind die Bereiche zwischen den SiC- K&rnern, in denen die Silizium-
nitridkérner ungehindert wachsen konnen, kleiner als bei den gréberen SiC-
Pulvern. Dies resultiert in der gemessenen Abnahme der Streckungsgrade und
Kornldngen des Siliziumnitrides bei der Verwendung von feineren SiC-Pul-
vern.

Dariiber hinaus unterscheiden sich die Komposite in ihrer Glasphasenzusam-
mensetzung. Auf der Oberfliche der Siliziumkarbidpulverpartikel kommt es
in Verbindung mit Luftsauerstoff zur Bildung eines Films aus SiO2 [16]. Die
Unterschiede in der Partikeloberfliche fithren aus diesem Grund zu unter-
schiedlichen Siliziumoxidgehalten der SiC-Pulver. Im vorliegenden Fall vari-
iert der Siliziumoxidgehalt in der Glasphase zwischen 24,5 Ma.-% bei dem
Pulver mit der Pulveroberfliche von 5 m*g und 29 Ma.-% bei dem Pulver mit
eine Oberfliche von 25 m%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. gezeigt [137]. In welcher Form sich die Unterschiede
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in der Mikrostruktur auf die mechanischen Eigenschaften der Kompositwerk-
stoffe auswirken, wird in den folgenden Kapiteln dargestellt.

5.5 Mechanische Eigenschaften

In Kapitel 5.4 wurde diskutiert, in welcher Form und warum sich die Mikro-
struktur des Siliziumnitrides durch die Zugabe des Siliziumkarbides verdndert.
Aus welchem Grund und wie die Unterschiede in der Mikrostruktur einen Ein-
fluss auf die mechanischen Eigenschaften der Kompositwerkstoffe haben, wird
in den folgenden Kapiteln anhand verschiedener Materialkennwerte aufge-
zeigt.

5.5.1 Einfluss des SiC-Gehaltes auf das Elastizititsmodul
und die Hiirte der Kompositwerkstoffe

Der Elastizitdtsmodul von reinem Siliziumnitrid unterscheidet sich mit einem
Wert von 302 GPa deutlich von dem des reinen Siliziumkarbides mit 410 GPa.
Die Messwerte der Kompositwerkstoffe liegen zwischen den Werten der Rein-
materialien. Mit zunehmenden Siliziumkarbidanteil steigen die E-Modulwerte
proportional an. Die eingebetteten SiC-Partikel erh6hen aufgrund ihres hohe-
ren E-Moduls den Wert des Gesamtsystems. Der gleiche Effekt ldsst sich im
Zusammenhang mit der Glasphase beobachten, nur dass diese aufgrund ihres
geringen E-Moduls den Wert des Werkstoffes senkt. Eine Erhohung des Glas-
phasenanteils fiihrt dadurch zu einer Verringerung des E-Moduls des Gesamt-
systems.

Bei der Betrachtung der Messwerte zeigt sich, dass die in Kapitel 5.4 disku-
tierten deutlichen Unterschiede in der Mikrostruktur keinen messbaren Ein-
fluss auf den E-Modul des resultierenden Kompositwerkstoffes zeigen.

Der E-Modulwert des Kompositwerkstoffes wird somit mafgeblich von den
Werten der einzelnen Komponenten des Systems bestimmt. Dadurch ist es
moglich, diesen mittels einer Mischungsregel zu beschreiben. Der Komposit
besteht dabei aus dem Siliziumnitrid, dem Siliziumkarbid und der Glasphase.
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Unter Beriicksichtigung der Volumenanteile ¢,, der einzelnen Phasen und den
Ergebnissen der E-Modulmessungen von Siliziumnitrid und Siliziumkarbid
lasst sich nun eine Mischungsregel aufstellen:

Exomposit = Psizng * Esizng T Psic * Esic + ©gias * Egias (5-1)

Der fiir die Berechnung benétigte E-Modulwert des Y20s-haltigen Aluminosi-
likatglases wurde aus den Arbeiten von Pomeroy und Hampshire entnommen
und liegt bei 150 GPa [138]. Dariiber hinaus wird auf der Basis der von Hyatt
und Day durchgefiihrten Dichtemessungen an verschiedenen Aluminosilikat-
gldsern fiir den vorliegenden Fall eine Dichte der Glasphase von 3,3 g/cm® an-
genommen [139]. In Tabelle 11 sowie in Abbildung 59 werden die Ergebnisse
der E-Modulmessungen gezeigt und denen der Berechnung gegeniibergestellt.

Tabelle 11: Gegentiberstellung der Ergebnisse der E-Modulmessungen und der berechneten
Werte

Messung Berechnung
SizN4 302,58 302,58
Si3Na+ 10 Vol.-% SiC 308,27 311,09
Si3Ns+ 20 Vol.-% SiC 318,66 319,68
Si3Ns+ 30 Vol.-% SiC 331,20 328,47
Si3Ns+ 40 Vol.-% SiC 326,75 331,72
Si3N4+ 50 Vol.-% SiC 339,34 339,27

Es zeigt sich eine sehr gute Ubereinstimmung der mit der Formel (3-4) berech-
neten Werte und der Messwerte.
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Abbildung 59: Gegeniiberstellung der Ergebnisse der E-Modulmessungen und der mit der
Mischungsregel berechneten Werte
Es zeigt sich eine gute Ubereinstimmung zwischen den Messwerten und der Berechnung.

Auch bei der Betrachtung der Hérte in Kapitel 4.2.2 kann ein proportionaler
Zusammenhang zwischen den resultierenden Werten und dem Siliziumkar-
bidanteil festgestellt werden. Eine Erhohung des Siliziumkarbidanteils der
Komposite fiihrt zu einem Anstieg der Harte. Es ist bekannt, dass die Glaspha-
senmenge und Glasphasenzusammensetzung einen entscheidenden Einfluss
auf die Hérte der Siliziumnitridkeramiken haben [30,140]. Dieser Einfluss des
Glasphasenanteils auf die resultierenden Werte lédsst sich auch bei der aktuellen
Untersuchung erkennen. So fiihrt eine Erh6hung des Glasphasenanteils zu ei-
ner Reduktion der Harte des Komposites.

Des Weiteren haben unter anderem die Untersuchungen von Mukhopadhyay
et al. einen Zusammenhang zwischen der Siliziumnitridkorngrofle und der
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Hirte festgestellt, wobei eine Erhohung der SiliziumnitridkorngréBe mit gerin-
geren Hartewerten einhergeht [140,141]. Der Einfluss des Siliziumkarbides ist
aufgrund des deutlich héheren Hértewertes im Vergleich zum Siliziumnitrid
jedoch so groB, dass Mikrostruktureinfliisse in diesem Fall nicht signifikant
sind.

In Abbildung 60 sind die Ergebnisse der E-Modul- und Hértemessungen ge-
geniibergestellt. Hierbei wird deutlich, dass die Messwerte eine nahezu identi-
sche Abhéngigkeit vom Siliziumkarbidgehalt sowie vom Glasphasenanteil zei-
gen.
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Abbildung 60: Gegeniiberstellung der Ergebnisse der E-Modul- und Hértemessungen in Ab-
héngigkeit vom Siliziumkarbidgehalt

So ldsst sich auch in diesem Fall die Mischungsregel anwenden, womit sich
folgende Formel ergibt:

134



5.5 Mechanische Eigenschaften

HViomposit = Psizng * HVsizn, + Osic * HVsic + Ogras * HVgras  (5-2)

Der Hartewert der Glasphase wird dabei auf Basis der Messwerte von Hyatt
und Day abgeschitzt, wobei hier ein Wert von 7,6 GPa angenommen wird
[139].

Betrachtet man die Gegeniiberstellung der berechneten Werte und der Mess-
werte in Abbildung 61, wird die gute Ubereinstimmung zwischen den Mess-
werten und der Berechnung deutlich.
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Abbildung 61: Gegeniiberstellung der Ergebnisse der Hartemessungen und der mit der Mi-
schungsregel berechneten Werte
Es besteht eine gute Ubereinstimmung zwischen den Messwerten und den berechneten Wer-
ten.

Die Mischungsregel ermdglicht es mit den E-Modul- bzw. Hértewerten und
unter der Beriicksichtigung der Volumenanteile, die Werkstoffeigenschaften
des resultierenden Kompositwerkstoffes vorauszusagen.
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5.5.2 Einfluss des Siliziumkarbides auf die Bruchzihigkeit
und das R-Kurvenverhalten der Kompositwerkstoffe

Zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit wird in der vorliegenden Arbeit neben
der DCDC- und SEVNB-Methode die ICL-Methode angewandt. Bei der
Bruchzihigkeitsbestimmung iiber die ICL-Methode (Indentation Crack
Length) werden die bei der Vickershdrtemessung entstehenden Risse an den
Eindrucksspitzen vermessen und anhand dieser wird die Bruchzéhigkeit 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 Zusammen-
hang zwischen dem SiC-Gehalt und den Bruchzéhigkeitswerten, die mit zu-
nehmendem SiC-Anteil abnehmen.

Dieser Trend ldsst sich auch bei den SEVNB- und DCDC-Messungen be-
obachten. Deren Ergebnisse zeigen jedoch erhdhte Bruchzéhigkeitswerte bei
den Varianten mit einem SiC-Gehalt von 40 Vol.-% und 50 Vol.-%, welche
tiber einen erhohten Additivgehalt verfligen. Dies ldsst sich in den Ergebnissen
der ICL-Methode in Kapitel 4.2.2 nicht beobachten.

Dabei ist zu beachten, dass bei der Bruchzéhigkeitsbestimmung iiber die ICL-
Methode die Form des Risses beriicksichtigt werden muss, der sich unter dem
Hérteeindruck bildet. Hierbei konnen halbkreisformige Risse (HP) oder sich
an der Oberfldche radial ausbildende Palmgqvist-Risse (PR)auftreten [61]. Die
Rissform ldsst sich nach Niihara et al. anhand des vorliegenden c/a-Verhiltnis-
ses abschdtzen und sie bestimmt, welche Auswerteformel zur Anwendung
kommt [108]. In Abbildung 62 sind die Ergebnisse der unterschiedlichen Aus-
wertemethoden bei einer Priiflast von 10 kp gegeniibergestellt. Dariiber hinaus
sind die c/a-Verhiltnisse dargestellt. Hierbei wird deutlich, dass bei den Kom-
positen mit 40 Vol.-% und 50 Vol.-% die c/a-Verhéltnisse deutlich oberhalb
von 2,5 liegen. Es ist somit auch eine Auswertung nach der Formel fiir halb-
kreisformige Risse moglich. Die resultierenden Werte (Nithara HP) sind in
Abbildung 62 als rote Dreiecke eingezeichnet. Bei c/a-Verhiltnissen zwischen
2,5 und 3,5 ist es nicht eindeutig, welches Risssystem vorliegt.
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5.5 Mechanische Eigenschaften

Es ist zu vermuten, dass bei SiC-Gehalten von 40 Vol.-% und 50 Vol.-% eine
Anderung der Rissform auftritt. Unter dieser Annahme zeigen die Ergebnisse
den gleichen Trend wie SEVNB- und DCDC-Messungen.
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Abbildung 62: Darstellung der Bruchzahigkeit, die mittels der ICL-Methode bei einer Priif-
kraft von 10 kp bestimmt und nach Anstis und Niihara ausgewertet wurde
Die blauen Balken stellen das c/a-Verhéltnis dar.

Es ist zu beachten, dass sich mit der ICL-Methode nur eine qualitative Aussage
treffen ldsst und eine Bestimmung der exakten Werte der Bruchzéhigkeit nicht
mdglich ist. Ursache hierfiir ist auch das ausgepréigte R-Kurvenverhalten des
Siliziumnitrides. Dies bedeutet, dass es bei fortschreitender Rissverlangerung
Aa zu einem Anstieg des kritischen Spannungsintensititsfaktors Kr kommt.

Die SEVNB-Ergebnisse in Kapitel 4.2.3.1 zeigen, dass sich die Rissfront erst
bei Rissverldngerungen von Aa>250 um vollstindig ausgebildet hat und die
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Plateauwerte der R-Kurve erreicht werden. Die gemessenen Rissldngen bei ei-
ner Priifkraft von 10 kp liegen jedoch im Bereich von 60 pm bis 100 pm,
wodurch das R-Kurvenplateau nur annihernd erreicht wird.

Die Bestimmung der exakten Bruchzihigkeitswerte und des R-Kurvenverhal-
ten ermdglicht einerseits die Compliance-Methode, bei der anhand von
SEVNB-Proben der R-Kurvenanstieg bei kurzen Rissverldngerungen be-
stimmt werden kann, und andererseits die DCDC-Methode, bei der die Bestim-
mung des Verlaufes des Spannungsintensitétsfaktors bei groen Rissverldnge-
rungen optisch erfolgt.

In Abbildung 63 werden mit der Compliance-Methode ermittelte Risswider-
standskurven einer reinen Siliziumnitridkeramik und eines Komposites mit ei-
nem Anteil von 20 Vol.-% SiC dargestellt. Die Risswiderstandswerte 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 Ubereinstimmung fiir beide Varianten, bei dem Komposit ist sie
jedoch in Richtung geringere Werte verschoben.

Dies ldsst sich anhand der Verstarkungsmechanismen erklaren, die fiir das R-
Kurvenverhalten verantwortlich sind. Der R-Kurvenverlauf kann in drei Sta-
dien unterteilt werden. Je nach Rissfortschritt dominieren unterschiedliche Me-
chanismen, die das R-Kurvenverhalten beeinflussen. In Abbildung 63 sind die
drei Stufen der R-Kurvenentwicklung kenntlich gemacht.
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Abbildung 63: Darstellung der verschiedenen Stufen der R-Kurve anhand der SEVNB-Mes-
sung von reinem Siliziumnitrid und eines Kompositen mit 20 Vol.-% SiC

Die Risswiderstandsmechanismen, die fiir den Anstieg der R-Kurve verantwortlich sind, un-
terscheiden sich zwischen den einzelnen Stufen.

Stufe I zeigt den stirksten Anstieg der Bruchzahigkeit mit zunehmender Riss-
lange. Der bestimmende Mechanismus sind in diesem Fall elastische Briicken,
die durch die stingelformigen Siliziumnitridkdrner gebildet werden [72,142].
Hierbei sind die senkrecht zum Riss angeordneten Siliziumnitridkdrner von
entscheidender Bedeutung. Diese iiberbriicken den Riss und verhalten sich wie
eine elastische Feder [68]. Ein Riss, der sich bei einer anliegenden Spannung
durch den Werkstoff bewegt, verlauft bevorzugt durch die Matrixbereiche, die
eine geringe Bruchzihigkeit aufweisen. Als Matrix werden in diesem Fall die
Glasphase und die nicht senkrecht zur Rissfront stehenden Siliziumnitridkor-
ner bezeichnet. Die Festigkeit dieser Matrix bestimmt den Startwert der R-
Kurve, welche als intrinsische Zéhigkeit Kio bezeichnet wird [72]. Die hohe
Bruchzihigkeit der senkrecht zum Riss stehenden Siliziumnitridkérner fiihrt
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dazu, dass eine Rissiiberbriickung stattfindet. Hierbei gilt Kiappt < Kic,kom. Auf-
grund der hoheren Festigkeit des Korns im Vergleich zur Matrix kommt es zu
einem Rissverlauf entlang der Korn-Matrix-Grenze. [72]. Wenn bei einer wei-
teren Lasterhohung die Festigkeit des Siliziumnitridkornes erreicht wird,
kommt es zum Bruch des Korns [116].

In Abbildung 64 ist die REM-Bildaufnahme einer elastischen Briicke in einem
Kompositwerkstoff dargestellt. An der elastischen Briicke lassen sich zwei
senkrecht stehende Siliziumnitridkdrner erkennen, die in der Abbildung griin
gekennzeichnet sind.

Abbildung 64: Darstellung einer elastischen Briicke in einem Si3N4/SiC — Kompositwerkstoff
Die an der elastischen Briicke senkrecht stehenden Si3N4-Korner sind griin gekennzeichnet.

Bei der Betrachtung der REM-Aufnahmen des Risses in Abbildung 45 und
Abbildung 64 wird deutlich, dass der Riss durch die oxinitridische Glasphase
an den Koérnern entlang oder teilweise durch die Siliziumnitridkérner verlauft.
Ein Rissverlauf durch ein Siliziumkarbidkorn kann nicht beobachtet werden.
Wie in der schematischen Darstellung in Abbildung 65 zu sehen ist, verlduft
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der Riss an der Grenzfldache zwischen der Matrix und den SiC-Kérnern. Silizi-
umkarbid verfiigt iiber Kérner ohne Vorzugsrichtung, Rissiiberbriickungen
sind somit unwahrscheinlicher. Elastische Briicken an SiC-K&rnern treten aus
diesem Grund nicht auf.

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

Da man von einer isotropen Ausrichtung der Siliziumnitridkdrner ausgehen
kann, gibt es eine von der Rissldnge abhingige Wahrscheinlichkeit, dass ein
Korn senkrecht zur Rissflanke ausgerichtet ist und als Rissiiberbriickung wir-
ken kann. Werden nun Siliziumkarbidkérner der Matrix hinzugefiigt, welche
wie beschrieben keine Rissiiberbriickung zeigen, sinkt der flichenmiflige An-
teil des Siliziumnitrides in der Rissflanke. Damit geht eine Reduktion der riss-
iiberbriickenden Siliziumnitridkorner einher. So fiihrt eine Erhohung des Sili-
ziumkarbidanteils zu einer geringeren Anzahl an elastischen Briicken, was
wiederum zu einer Reduktion des R-Kurvenanstiegs in Stufe I fiihrt. Dies ist
eine Ursache fiir die Abnahme der Bruchzdhigkeitswerte mit steigendem Sili-
ziumkarbidgehalt. Bei einer voranschreitenden Rissfront bleiben die als Brii-
ckenelemente dienenden SizNs-Korner in der Rissdffnung zuriick. Mit dem
Rissfortschritt steigt durch die zunehmende Risséffnung die Spannung an die-
sen Kornern an, bis es zu einem Versagen der Korner kommt [72]. Es bildet
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sich ein Gleichgewicht aus neu erzeugten Briicken an der Rissspitze und ver-
sagenden Briicken entfernt von der Rissspitze aus. Ist dieses Gleichgewicht
erreicht, kommt es zu der beobachteten Abflachung der R-Kurve bei geringen
Rissverlangerungen. Die in Stufe I zu erreichenden Bruchzdhigkeitswerte wer-
den somit durch die senkrecht stehenden Siliziumnitridkdrner bestimmt, die
keine Ablosung zwischen Glasphase und den Krnern zeigen und so elastische
Briicken erzeugen.

Neben der Anzahl an wirkenden elastischen Briicken hat die Grenzfldchenfes-
tigkeit zwischen der Glasphase und den Koérnern einen entscheidenden Ein-
fluss auf das Risswachstumsverhalten [22]. Elastische Briicken bilden sich
auch an Kornern, bei denen eine Rissablenkung an der Kornoberflache auftritt
und die so eine teilweise Ablosung des Korns von der Matrix (debonding) zei-
gen. Der dabei abgeknickte Riss hilt groBere Belastungen aus als die Rissfront,
die weiter voranschreitet und wodurch sich elastische Briicken ausbilden.
Auch diese elastischen Briicken mit debonding haben einen verstirkenden Ef-
fekt und bestimmen das R-Kurvenverhalten in Stufe 11 [142]. Tritt ein Riss mit
einem Winkel O auf ein Siliziumnitridkorn und es liegt eine hohe Korngrenz-
festigkeit vor, verlduft der Riss durch das Korn. Bei einer geringeren Grenz-
flachenfestigkeit kommt es jedoch unter dem gleichen Winkel 6 zu einer Ab-
lenkung des Risses an dem Siliziumnitridkorn und einem Risswachstum an der
Grenzflache zwischen dem Korn und der Glasphase. Der Winkel, bei dem eine
Rissablenkung auftritt, ist materialspezifisch und wird unter anderem von der
Glasphasenzusammensetzung bestimmt [22].

Im Fall der Kompositwerkstoffe muss hierbei eine Betrachtung der Grenzfla-
chenfestigkeit an den Siliziumnitridkérnern und den Siliziumkarbidkérnern
vorgenommen werden.

Wie beschrieben und in Abbildung 45 deutlich zu erkennen ist, verlduft der
Riss entlang der SiC-Korner, anstatt hindurch. Daraus ldsst sich schlieen, dass
die Grenzfldchenfestigkeit unterhalb der Festigkeit der SiC-Korner liegt.

An der Grenzflache zu den Siliziumkarbidkérnern kommt dariiber hinaus noch
ein zweiter Aspekt zum Tragen. Betrachtet man die Warmeausdehnungskoef-
fizienten in Tabelle 9, wird deutlich, dass das Siliziumkarbid iiber einen
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deutlich groeren Warmeausdehnungskoeffizient verfiigt. Die Warmeausdeh-
nungskoeffizienten von Siliziumnitrid sind dabei von der Additivzusammen-

setzung abhingig und liegen im Bereich von 3,1 - 3,6 x 107°/K [4,143].

Tabelle 12: Warmeausdehnungskoeffizient fiir SisN4 und SiC [39,143]

Wirmeausdehnungskoeffizient [10°

/K]

Siliziumnitrid

3,1-3,6

Siliziumkarbid

4,3

Diese Unterschiede fiihren im Abkiihlschritt des Sinterprozesses dazu, dass
sich die SiC-Kdrner stérker als das sie umgebende Siliziumnitrid zusammen-
ziehen. Bei Raumtemperatur stehen dadurch die Grenzflachen zu den Silizi-
umnitridkérnern unter Zugspannung. Schematisch ist dies in Abbildung 66

dargestellt.

Aus diesem Grund ist davon auszugehen, dass der vorliegende Spannungszu-
stand neben der Grenzfldchenfestigkeit ein entscheidender Einflussfaktor fiir
das Rissausbreitungsverhalten an den Grenzflidchen zu den Siliziumkarbidkor-

nern ist.
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Abbildung 66: Schematische Darstellung des Risswachstumsverhaltens an den unter Zug-
spannung stehenden SiC-Kornern
Die Zugspannung ergibt sich aus Unterschieden in den Warmeausdehnungskoeffizienten von
Si3N4 und SiC.
An den Siliziumnitridkdrnern treten hingegen sowohl intergranulare als auch
transgranulare Risse auf. Wiirde reines transgranulares Risswachstum vorlie-
gen, so wiirde der Riss, ohne abgelenkt zu werden, senkrecht zur Belastungs-
richtung durch das Material verlaufen.

Intergranulares Risswachstum ist wiederum Voraussetzung fiir die Verstar-
kungsmechanismen, die das R-Kurvenverhalten in Stufe III bestimmen. Diese
Rissflankeneffekte treten bei groBen Rissldngen ab 50 pm auf. Dabei werden
K&rner aus der Matrix herausgezogen (Pullout). Dariiber hinaus bilden sich
Reibbriicken, bei denen durch die Verzahnung von Kérnern Reibeffekte an den
Kornflanken auftreten. Diese Effekte treten auch bei den hergestellten Werk-
stoffen auf. In Abbildung 67 ist der Rissverlauf eines Komposites mit
20 Vol.-% SiC dargestellt, in dem der zerkliiftete Rissverlauf mit Reibbriicken
deutlich zu erkennen ist.
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Abbildung 67: REM-Bild des Rissverlauf in einem Kompositen mit 20 Vol.-% SiC
Der Rissverlauf ist mit einer weifien Linie kenntlich gemacht.

Ob der Riss entlang der Grenzfliche zwischen Korn und Glasphase verlauft,
ist neben der Grenzflachenfestigkeit von der Gestalt der vorliegenden Korner
abhéngig. Fiir eine Rissablenkung miissen dementsprechend groBie Stre-
ckungsgrade und Léngen der Korner vorhanden sein.

Wie in Kapitel 5.4 dargestellt, verfiigt Siliziumnitrid iiber die grofiten Stre-
ckungsgrade und Kornléngen der untersuchten Werkstoffe. Im Vergleich dazu
zeigt sich bei den Kompositwerkstoffen, dass eine Zugabe von Siliziumkarbid,
bei einer gleichbleibenden Additivmenge, zu deutlich geringeren Streckungs-
graden und Langen der Siliziumnitridkorner fiihrt. Diese Unterschiede in der
Mikrostruktur wirken sich auf das R-Kurvenverhalten der resultierenden
Werkstoffe aus.

Nachdem Verstirkungsmechanismen dargestellt wurden, die in den entwickel-
ten Kompositwerkstoffen auftreten, folgt nun die Betrachtung des daraus re-
sultierenden Risswachstumsverhaltens. Um dieses untersuchen zu koénnen,
wurde eine Methode entwickelt, die es ermdglicht, die auftretenden Rissablen-
kungen zu quantifizieren. Dabei wird der Rissverlauf in x/y-Daten iiberfiihrt,
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die Rissmittelachse ermittelt und anschlieend die Abweichung des Rissver-
laufes von der Mittelachse bestimmt. Die resultierenden Histogramme sind in
Abbildung 46, Abbildung 47sowie Abbildung 48 dargestellt. Sie ermdglichen
eine Quantifizierung der Rissablenkung und so einen Vergleich des Rissaus-
breitungsverhaltens der entwickelten Werkstoffe.

Die Siliziumnitridkeramik, deren Mikrostruktur die grofiten Streckungsgrade
und Kornldngen aufweist, zeigt auch die groten Rissablenkungen. Diese ma-
ximalen Rissabweichungen von der Mittelachse liegen bei 2 pm. Im Vergleich
dazu zeigen die Risse der Kompositwerkstoffe mit zunehmendem Siliziumkar-
bidgehalt geringere Rissablenkungen. So liegt die Ablenkung bei einem Sili-
ziumkarbidgehalt von 30 Vol.-% bei lediglich 1,25 pm. Es ist anzunehmen,
dass die Unterschiede in der Kornform hierbei eine entscheidende Rolle spie-
len. Die groferen Kornlédngen und Streckungsgrade erhdhen die Wahrschein-
lichkeit der Rissablenkung. Trifft der Riss hingegen in einem Kompositwerk-
stoff auf ein SiC-Korn, so wird dieses auf Grund der geringen
Grenzflachenfestigkeit auf dem kiirzesten Weg umgangen. Die Rissablenkung
entspricht in diesem Fall der halben Partikelgrofe, wobei die durchschnittliche
Partikelgrole des SiC-Pulvers UF-15 vor der Pulveraufbereitung bei
dso=0,75 pm liegt.

Die Art und Auspriagung 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 gegeniibergestellt. Dargestellt sind
die Ergebnisse der optischen Messungen iiber die DCDC-Methode und die mit
der Compliance-Methode an SEVNB-Proben ermittelten Werte. Dabei ist zu
beachten, dass die Compliance-Methode nur Ergebnisse fiir geringe Rissver-
langerungen liefert. Die DCDC-Methode besitzt hingegen erst bei groferen
Rissverldngerungen eine Giiltigkeit. Die Messungen ergénzen sich somit und
lassen eine Betrachtung des gesamten R-Kurvenverlaufes zu. Hierbei ist her-
vorzuheben, dass die unterschiedlichen Messmethoden eine sehr gute Uberein-
stimmung zeigen.
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Abbildung 68: Gegeniiberstellung der mit der DCDC- und der SEVNB -Methode ermittelten
R-Kurvenverldufe von Siliziumnitrid und einem Kompositen mit 30 Vol.-% SiC
Beide Methoden zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung.

Bisher wurden Risswiderstandsmechanismen von einer Siliziumnitridkeramik
und von Kompositen diskutiert, die iiber die gleiche Additivzusammensetzung
und Additivmenge verfiigen.

Zur Verdichtung von Kompositen mit Siliziumkarbidgehalten >30 Vol.-%
sind jedoch erhdhte Additivanteile von 10 Ma.-% erforderlich, um eine voll-
standige Verdichtung zu erzielen. In Abbildung 69 sind exemplarische R-Kur-
ven aus DCDC-Messungen gegeniibergestellt.
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Abbildung 69: R-Kurvenverlaufen von Siliziumnitrid und Kompositwerkstoffen mit 30

Vol.-% und 50 Vol.-% SiC

Die Kurven der Komposite liegen trotz der Unterschiede im SiC-Anteil iibereinander, da sich

die Additivanteile unterscheiden.
Trotz deutlich hherem Siliziumkarbidgehalt liegt die Kurve des Komposites
mit 50 Vol.-% SiC auf der Kurve der Variante mit 30 Vol.-% SiC und zeigt
somit eine vergleichbare Bruchzihigkeit. Ursdchlich hierfiir ist der erhéhte
Additivgehalt, der sich auf die Mikrostruktur auswirkt und dadurch das Riss-
wachstumsverhalten beeinflusst. Dies zeigt sich deutlich in den Rissablenkun-
gen, welche in Abbildung 70 dargestellt sind. Die Rissablenkungen des Kom-
positwerkstoffes mit 50 Vol.-% erreichen Werte von bis zu 1,5 um und
verfligen dariiber hinaus {iber 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 Nor-
malverteilung fiir zwei Kompositwerkstoffe 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 gegenldufigen Effekten. So fiihrt die Er-
héhung des SiC-Gehaltes zu einer Erniedrigung des R-Kurvenplateaus, da sich
an den Siliziumkarbidkdrner, wenn iiberhaupt, nur in geringem Maf3e Risswi-
derstandsmechanismen ausbilden. Die Ursache hierfiir sind die geringen Gro-
Ben der SiC-Koérner. So hat Lange gezeigt, dass erst ab einer gewissen kriti-
schen Korngrof3e des Siliziumkarbides diese wirksam werden [51].

Demgegeniiber fiihrt der erhohte Additivgehalt zu einer Verdnderung der Sili-
ziumnitridmikrostruktur mit groBeren Streckungsgraden der Koérner und gro-
Beren Kornlédngen. Es kommt dariiber hinaus zu einer Verdnderung der Glas-
phasenzusammensetzung.

Damit einhergehend wird es zu einer wenn auch geringen Verdnderung der
Glasphasenfilmdicke zwischen den K&rnern kommen, da Untersuchung ge-
zeigt haben, dass bei einer vollstindigen Benetzung der Korner mit der Fliis-
sighase, die Filmdicke von der Zusammensetzung und nicht von dem Anteil
der Fliissigphase bestimmt wird [28,144—146]. Deshalb ist davon auszugehen,
dass eine Erhdhung des Glasphasenanteils zu einer VergroBerung der Trippel-
punkte fiihrt.
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Nachdem der Einfluss des Siliziumkarbides auf das R-Kurvenverhalten im All-
gemeinen dargestellt wurde, soll nun der Einfluss der Partikeloberfliche bzw.
der PartikelgroBe diskutiert werden. Die bisher gezeigten Untersuchungen er-
folgten an Kompositen, welche mit einem Siliziumkarbidpulver hergestellt
wurden, das iiber eine Partikeloberfliche von 15 m*/g verfiigt. 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 beiden Untersuchungsmethoden liegen die R-
Kurven der Komposite mit einer SiC-Partikeloberfliche von 5 m?%g und
15 m*/g im Rahmen der Messgenauigkeit aufeinander. Das feinere SiC-Pulver
mit einer Partikeloberfliche von 25 m?%/g zeigt dagegen in geringem MaBe ho-
here Werte. Betrachtet man nun die Rissabweichungen fiir diese Komposite
(Abbildung 48), so liegen die Kurven fiir die Komposite mit 5 m%g und
15 m%g wiederum im Rahmen der Messgenauigkeit iibereinander. Im Ver-
gleich dazu zeigt der Komposit mit dem feinen SiC-Pulver (25 g?/m) eine deut-
lich breitere Verteilung. Es ist zu vermuten, dass die groferen Rissablenkun-
gen zu der beobachteten, erhhten Bruchzédhigkeit fithren. Dies ldsst sich mit
der Siliziumnitridmikrostruktur erkldren, die, wie in Kapitel 4.1.5 gezeigt, bei
dem Kompositen mit einer Partikeloberfliche von 25 m?/g iiber groBer Korn-
langen verfiigt. Dariiber hinaus kdnnte die verdnderte Glasphasenzusammen-
setzung aufgrund des erhohten Siliziumoxidgehaltes dieses Kompositen zu
dem beobachteten Risswachstumsverhalten mit groeren Rissablenkungen
beitragen.

Im Allgemeinen lésst sich jedoch festhalten, dass das R-Kurvenverhalten bzw.
die Bruchzihigkeit vor allem vom Anteil des Siliziumkarbides und der Parti-
kelanzahl bei gleichem Volumenanteil bestimmt wird.

5.5.3 Werkstoffverhalten unter schwellender Belastung

In Kapitel 5.5.2 werden das R-Kurvenverhalten und die Risswiderstandsme-
chanismen bei einer konstanten Last bzw. einer konstanten Lasterhdhung dis-
kutiert. An dieser Stelle folgt nun die Betrachtung unter einer schwellenden
Belastung. Die Betrachtung der Risswiderstandskurve unter einer wechselnden
Last ermdglicht eine Vorstellung iiber die in der Rissflanke wirkenden
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Verstirkungsmechanismen und ihren Anteil an dem R-Kurvenverhalten. Wie
beschrieben, lassen sich bei den entwickelten Werkstoffen Risswiderstands-
mechanismen in Form von elastischen Briicken, mit und ohne debonding, so-
wie Reibbriicken beobachten.

Bei einer wechselnden schwellenden Belastung kommt es zu einer Offnung
und SchlieBung der Rissflanken mit jedem Zyklus. Die rein elastischen Anteile
der Rissiiberbriickung sollten hierbei keine Degradation wihrend der Zyklie-
rung zeigen. Anders verhélt sich dies bei Elementen, die Reibung unterliegen.
Durch die Bewegung der Rissflanken sollten diese mit der Zyklenzahl ver-
schleilen und an Wirkung verlieren. In Abbildung 71 ist der Rissverlauf einer
Siliziumnitridkeramik nach 15000 Zyklen einer Rissflanke bei kontinuierli-
cher Lasterhohung gegeniibergestellt. Es lassen sich deutliche Verschlei3er-
scheinungen in der Rissflanke der zyklierten Probe erkennen.
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Abbildung 71: Gegeniiberstellung der REM-Bildaufnahmen des Risses einer Silizium-

nitridkeramik nach kontinuierlicher Lasterh6hung 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 Komposites
mit 20 Vol.-% SiC dem Risswiderstandsverlauf in Abhéingigkeit der Zyklen-
zahl gegeniibergestellt.

Betrachtet man die Risswiderstandswerte in Abhéngigkeit der Zyklenzahl, so
wird deutlich, dass diese zu Beginn der Zyklierung einen starken Abfall des
kritischen Spannungsintensititsfaktors zeigen. Mit zunehmender Zyklenzahl
wird dieser geringer und es kommt zu einer Anndherung an einen Plateauwert.
Vergleicht man diesen Plateauwert mit dem Verlauf der Risswiderstandskurve,
zeigt sich flir Siliziumnitrid wie auch fiir den Kompositen, dass dieser Wert
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dem Ubergang von Stufe I zu Stufe IT der R-Kurve entspricht. Die Hypothese
kann damit bestétigt werden. Die rein elastisch wirkenden Briicken zeigen bei
einer schwellenden Belastung keine messbare Degradation. Die Rissflanken-
effekte, wie Reibbriicken, verschleifien jedoch schon bei geringen Zyklenzah-
len deutlich. Dies geht mit einer Abnahme der Bruchzahigkeit des Werkstoffes
und einer Rissverlangerung einher, obwohl das Lastniveau nicht erhéht wird.
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Abbildung 72: Gegeniiberstellung der mit der Compliance-Methode ermittelten R-Kurve und

des Risswiderstandes in Abhéngigkeit von der Zyklenzahl

Der Risswiderstand sinkt durch die Zyklierung auf das Niveau der Stufe 1.
Daraus lésst sich schlussfolgern, dass zyklische Belastungen zu einer Ab-
nahme des kritischen Spannungsintensitatsfaktors fithren. Die elastischen Brii-
cken sind trotzdem weiterhin wirksam und sorgen dafiir, dass die Werte wei-
terhin deutlich iiber dem intrinsischen Bruchzihigkeitswert liegen.
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5.5.4 Berechnungsmethoden zur Bestimmung der
Risswiderstandskurve anhand der Daten der DCDC-
Messung

Bei der DCDC-Messung wird eine stabférmige Probe, die in der Mitte ein
Loch aufweist, auf den Stirnflichen mit Druck belastet und so ein Riss in Be-
lastungsrichtung erzeugt. Durch die hohe negative T-Spannung kommt es zu
einem stabilen Riss in Belastungsrichtung [147]. Aufgrund des mit steigender
Risslédnge sinkenden Spannungsintensitétsfaktors ist es moglich einen Riss bei
einer stufenweisen Erhohung der Last definiert durch das Material zu bewegen.
Mit einem digitalen Distanzmikroskop wird der Rissfortschritt bei der jeweili-
gen Laststufe aufgenommen. Aus dem Rissfortschritt und der Hohe der Belas-
tung ist es nun mdglich, den Spannungsintensititsfaktor und, falls vorhanden,
das R-Kurvenverhalten zu bestimmen.

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 vollstén-
digen Ausbildung der Risswiderstandsmechanismen zu einem Anstieg der
Risswiderstandskurve. Ist die Rissfront vollstindig ausgebildet, besteht ein
Gleichgewicht aus sich neu bildenden elastischen Briicken an der Rissspitze
und nicht mehr wirkenden Risswiderstinden entfernt vom Riss. Wenn dieser
Zustand erreicht ist, verlduft die R-Kurve auf einem Plateau. Ein Abfall der R-
Kurve ist aus diesem Grund nicht schliissig und es muss von einem Auswerte-
fehler ausgegangen werden.

In Abbildung 73 ist die Rissflanke einer DCDC-Probe nach dem Versuch dar-
gestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich eine gebogene Rissfront ausbil-
det. Die optische Auswertung des Rissfortschrittes erfolgt jedoch im Randbe-
reich. Dadurch wird der Rissfortschritt unterschitzt. Die Fliche A des nicht
beriicksichtigten Rissbereiches entspricht einem Kreissegment und folgt der
Formel:

1 2h
Farctan (37) (4h2 + b2)? + hb(4h? — b?) (5-3)

A= 16h2
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Daraus lésst sich die Stecke Aa bestimmen, die der gemittelten, nicht beriick-
sichtigten Risslénge entspricht:

=Zh (5-4)

———
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Abbildung 73: Rissfront und der sich einstellende Winkel einer DCDC-Probe
Aufgrund der gebogenen Rissfront wird der Rissfortschritt unterschatzt.

Die Strecke h ist dabei materialabhéngig und steht im Zusammenhang mit der
Poissonzahl v. Die Berechnung der Poissonzahl fiir die Kompositwerkstoffe
erfolgt durch die Anwendung einer Mischungsregel, wobei fiir Siliziumnitrid
eine Poissonzahl von v =0,28 und fiir Siliziumkarbid von v=0,16 angenommen
wird. Die resultierenden Werte sind in Tabelle 13 dargestellt.
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Tabelle 13: Poissonzahlen von Siliziumnitrid und den Kompositwerkstoffen [114]

Poissonzahl v
Si3Na 0,28
SizNs + 10 Vol.-% SiC = 0,268
SizNs + 20 Vol.-% SiC = 0,256
SizNs + 30 Vol.-% SiC = 0,244
Si3Ns + 40 Vol.-% SiC =0,232
SizNs + 50 Vol.-% SiC = (0,22

Finite-Elemente-Rechnungen beruhen im Allgemeinen auf geraden Rissfron-
ten sowie Normalspannungs- oder Normaldehnungsbedingungen unter der
Annahme eines zweidimensionalen Problems. Bei groBen Rissverldngerungen
fiihrt dies aufgrund der gebogenen Rissfront zu abweichenden Spannungsin-
tensitatsfaktoren [114].

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

® = 90° — 38,8%v (5-5)

Durch den Vergleich von experimentellen Daten und Ergebnissen der FE-Be-
rechnungen lésst sich der Geometriefaktor C definieren [114]:

C=1-137v (5-6)
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Dieser ist abhingig von der Poissonzahl und ermdglicht die Korrektur der Be-
rechnungsformel nach He et al.:

FV/nR
HB

H H a
(F)+C 0235 z—0259) % (5-7)

C=1-137v

Dieser Korrekturfaktor kann auch fiir die Geometriefunktion nach Pallares et
al. angewandt werden, womit folgende Formel folgt:

FVTR
K, = _ BH _
@) m+x(g)+x(g) +¢ ("4 +x5 (%) + % (%) ) (%) (5-8)

C=1-137v
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 Werk-
stoffe erfolgt im Hinblick auf die auftretenden Belastungen in einer Benzin-
kraftstoffeinspritzpumpe. Die keramischen Werkstoffe werden dabei Metallen
gegeniibergestellt, die hierfiir iiblicherweise Anwendung finden.

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

Abbildung 74: Modell einer Benzinkraftstoffpumpe mit Kennzeichnung
der kritischen Kontaktstellen

Bei allen durchgefiihrten Versuchen zeigen die keramischen Werkstoffe einen
geringeren Verschlei$ als die untersuchten Metalle. Dies gilt fiir die Versuche
in Eigenpaarung im Langhubtribometer sowie fiir die Versuche bei geringen
Hiiben, bei denen ein Gegenkdrper aus dem Stahl 100Cr6 zum Einsatz kommt.

Das tribologische Verhalten von Siliziumnitrid wird durch mechanische, ther-
momechanische und tribochemische Effekte bestimmt. Der VerschleiBmecha-
nismus wird dabei von der Belastungsart, der Zusammensetzung der Glasphase
sowie der Mikrostruktur beeinflusst [87,89,149].

Vergleicht man die Reibeigenschaften des Siliziumnitrides mit denen der
Komposite, so verfiigt Siliziumnitrid iiber groBere Reibwerte und einen grof3e-
ren Verschleil. Eine Ursache dafiir ist die vorliegende Mikrostruktur des her-
gestellten Siliziumnitrides. Es ist bekannt, dass sich ein groBer Anteil an
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B-Silizumnitrid aufgrund des nadelférmigen Kornwachstums negativ auf das
Reibverhalten auswirkt [124]. Betrachtet man die Mikrostruktur des Silizium-
nitrides, so wird deutlich, dass dieses aus reinem B-Silizumnitrid mit grof3en
Streckungsgraden und Kornldngen besteht. Der kontinuierliche Anstieg der
Reibwerte 4sst sich mit einer fortschreitenden Zerriittung der Oberflache unter
einer tribologischen Belastung erkldren, die fiir Siliziumnitrid bekannt ist.
Hierbei kommt es zum Wachstum von Rissen unter der Oberflidche aufgrund
der wechselnden Belastung im tribologischen System. Dies flihrt zur Ablésung
von grofleren Bereichen der Reiboberfliche [89,92,149]. Das Risswachstum
unter schwellender Belastung von reinem Siliziumnitrid und den Komposit-
werkstoffen wurde im Rahmen dieser Arbeit untersucht, wobei die Ergebnisse
mit dem Auftreten eines Zerriittungseffektes an den Rissflanken in Kapi-
tel 5.5.3 diskutiert werden.

Die Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkomposite weisen im Vergleich zu reinem
Siliziumnitrid eine feinere Mikrostruktur mit kleinen Streckungsgraden der Si-
liziumnitridkdrner auf. Dariiber hinaus verfiligen die Siliziumkarbidkorner tiber
eine geringe Korngrofe, was sich im Allgemeinen positiv auf das tribologische
Verhalten auswirken sollte [90,150].

Das Verschleiverhalten von Siliziumnitrid sowie von Siliziumkarbid wird un-
ter anderem von chemischen Reaktionen in der Kontaktfldche bestimmt. Diese
tribochemischen Effekte treten bei Siliziumnitridkeramiken nur in Gegenwart
von Feuchtigkeit auf [87]. Die sich dabei in der Kontaktfliche bildenden Pha-
sen, wie SiO2, SiIOH und Siliziumoxinitrid, verringern den Verschleif3 dabei
nicht. Viel mehr bildet sich ein haftender Verschlei3film aus, der zu einem
inhomogenen Abtrag und zu mehr Verschleil3 fiihrt [89,115]. Anders verhélt
sich dies bei Siliziumkarbid. Schon in Anwesenheit von einem geringen Anteil
an Feuchtigkeit entsteht hier durch Oxidation (SiC + 2H20 — SiOz + CHa)
bzw. durch Hydrolyse (SiO2 + H2O — Si(OH)4) eine tribochemische Schicht
aus Kieselsdure [151]. Dadurch kann sich ein Film einstellen, der zu geringeren
Reib- und VerschleiBwerten fiihrt [90]. Bei Siliziumkarbid kommt es zu einer
Einebnung der Oberflache. Die Reibflichen des Siliziumnitrides verfiigen hin-
gegen, aufgrund von Ausbriichen und haftenden Verschleipartikeln in der
Kontaktfldche, iiber eine groBere Rauigkeit [115].
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Die HauptverschleiBmechanismen fiithren bei einer trockenen Atmosphére zu
Mikrobriichen an der Oberfliche sowie in einem Bereich unter der Werkstoft-
oberfliche. Hierbei haben die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes
einen signifikanten Einfluss auf den auftretenden mechanischen Verschleif3
[87,90].

Untersuchungen haben gezeigt, dass das tribologische Verhalten von Silizum-
nitrid und Siliziumkarbid entscheidend von der Hérte beeinflusst wird, wobei
eine hohere Hérte zu geringerem Verschleif} fiihrt [90,124]. Die SiC-Koérner
verfligen im Allgemeinen iiber eine hohere Hérte als das Siliziumnitrid. Dies
zeigen auch die Hartemessungen der Kompositwerkstoffe in Kapitel 4.2.2. Ein
hoherer Siliziumkarbidgehalt fiihrt zu hoheren Hartewerten des Komposites.
Dies ist eine Ursache fiir das bessere Reibverhalten der Kompositwerkstoffe
gegeniiber der Siliziumnitridkeramik [95].

Ein weiterer wichtiger Einflussfaktor auf das tribologischen Verhalten ist die
Bruchzihigkeit. Der Verschleifl entsteht durch Mikrorisse an der Oberflédche
sowie einem Bereich von 3-5 um unter der Oberflache [87]. Aus diesem Grund
hat die Bruchzihigkeit des Werkstoffes einen entscheidenden Einfluss auf das
tribologischen Verhalten, wobei hohe Bruchzéhigkeiten in einem geringeren
Verschleif} resultieren.

Die Siliziumnitridkeramik besitzt die hochste Bruchzihigkeit der untersuchten
Werkstoffe, zeigt jedoch auch die grofiten Reibwerte der untersuchten Kera-
miken. Die Bruchzihigkeitswerte der Komposite liegen darunter und fallen mit
steigendem Siliziumkarbidanteil. Schon die Zugabe von 10 Vol.-% Silizium-
karbid fiihrt zu einer deutlichen Verdnderung des Reibverhaltens. Dies kann
zum einen mit tribochemischen Effekten begriindet werden, da sich die Zu-
sammensetzung der sich im tribologischen Kontakt befindenden Werkstoffe
verdndert, andererseits an der verdnderten Mikrostruktur und der damit einher-
gehenden Verdnderungen in den mechanischen Eigenschaften. Die Silizium-
karbidkorner sind aufgrund ihrer héheren Hérte den Siliziumnitridkdrnern aus
tribologischer Sicht liberlegen. Werden diese nun in eine Siliziumnitridmatrix
eingebettet, welche iiber eine hohe Bruchzéhigkeit verfiigt, ist es moglich, ei-
nen Kompositwerkstoff herzustellen, der diese fiir das tribologische Verhalten
vorteilhafte Materialeigenschaften vereint.
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Der Kompositwerkstoff mit einem Anteil von 10 Vol.-% SiC verfiigt {iber die
besten tribologischen Eigenschaften. Eine Erhohung des SiC-Gehaltes geht
mit einem Anstieg der Reibwerte einher. Die Kompositwerkstoffe zeigen mit
steigendem Siliziumkarbidgehalt eine feinere Mikrostruktur und hohere Har-
tewerte, was sich positiv auf das tribologische Verhalten auswirken sollte. Der
zu beobachtende Abfall der Bruchzihigkeitswerte mit steigendem Silizium-
karbidgehalt scheint jedoch einen groBeren Einfluss auf das tribologische Ver-
halten der Kompositwerkstoffe zu haben, was in einem groBeren Verschlei3
resultiert. Der Komposit mit 10 Vol.-% stellt somit aus tribologischer Sicht
aufgrund seiner feineren Mikrostruktur und héheren Harte, sowie ausreichen-
den Bruchzihigkeit ein Optimum dar.
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6  Zusammenfassung

Der Trend zu immer leistungsfahigeren technischen Systemen geht oftmals mit
einem Anstieg der auf die einzelnen Komponenten wirkenden Belastungen
einher. Dies flihrt zu einem groBen Bedarf an Hochleistungswerkstoffen, die
diesem gesteigerten Anforderungsprofil gerecht werden. Gerade den kerami-
schen Werkstoffen gilt dabei aufgrund ihrer mechanischen Eigenschaften so-
wie ihrer thermischen und chemischen Bestdndigkeit ein grof3es Interesse.

Ein exemplarisches Beispiel fiir ein hochbelastetes technisches System ist die
im Rahmen dieser Arbeit betrachtete Einspritzpumpe. Es ist davon auszuge-
hen, dass das Ziel, Forderdriicke von iiber 600 bar zu realisieren, mit den iibli-
cherweise Anwendung findenden metallischen Werkstoffen, aufgrund der ho-
hen tribologischen Belastungen, nicht erreicht werden kdnnen. Durch ihre
mechanischen und tribologischen Eigenschaften haben vor allem Silizium-
nitrid und Siliziumkarbid grof3es Potenzial, diesen Anforderungen gerecht zu
werden. Eine weitere Verbesserung der Werkstoffeigenschaften ldsst sich
durch die Herstellung von Kompositen erreichen, welche die vorteilhaften Ei-
genschaften der jeweiligen Werkstoffe miteinander verbinden.

Im Mittelpunkt der vorliegenden Untersuchung steht daher die Entwicklung
und Charakterisierung von Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstof-
fen fiir die Anwendung in hochbeanspruchten Gleitsystemen. In dieser Arbeit
wird ein Prozess dargestellt, der es ermdglicht, vollstindig verdichtete Kom-
posite mit einem Anteil von bis zu 50 Vol.-% SiC in einer Si3Ns-Matrix iiber
einen Gasdrucksinterprozess herzustellen. Die Sinterversuche zeigen, dass
durch die Zugabe von Siliziumkarbid das Sinterverhalten negativ beeinflusst
und eine vollstindige Verdichtung mit steigendem SiC-Gehalt deutlich er-
schwert wird.

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 Prozessfiihrung wihrend
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des Sinterprozesses erreichen. Beim Sinterprozesses muss neben der Tempe-
raturfiihrung vor allem auf die richtige Einstellung des Stickstoffpartialdruckes
geachtet werden, um Zersetzungsprozesse des Siliziumnitrides einerseits und
des Siliziumkarbides andererseits zu verhindern.

Da die entstehende Mikrostruktur einen entscheidenden Einfluss auf die me-
chanischen Eigenschaften hat, wurde eine Rekonstruktion der Kornmorpholo-
gie auf der Basis von Rasterelektronenmikroskopbildern vorgenommen. Hier-
bei wurde analysiert, wie sich die Zugabe von Siliziumkarbid 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 Siliziumnitridkdrner behindert.

Der Einfluss des Siliziumkarbides auf die Werkstoffeigenschaften wurde an-
hand einer Vielzahl von mechanischen Tests untersucht. Lassen sich die Werk-
stoffkenngroBen der Komposite, wie Hérte und E-Modul, iiber eine Mi-
schungsregel beschreiben, so ist dies bei der Bruchzéhigkeit nicht moglich, da
diese maBgeblich von der vorliegenden Mikrostruktur beeinflusst wird.

Die Bruchzéhigkeit von Siliziumnitrid entspricht keinem konstanten Wert,
sondern es kommt zu einem Anstieg der Risswiderstandskurve mit steigender
Rissldnge. Die Ursache dieses Phanomens sind Risswiderstandsmechanismen,
die sich in den Rissflanken ausbilden. Zur Charakterisierung des Risswachs-
tumsverhaltens in den Kompositwerkstoffen wurde der Rissverlauf auf Mikro-
strukturebene betrachtet. Mit der Bestimmung der Rissablenkung konnte eine
Methode etabliert werden, die eine Korrelation zwischen dem Rissverlauf und
den gemessenen Bruchzdhigkeitswerten ermoglicht und so eine Aussage iiber
den Einfluss der Kornmorphologie auf die Bruchzihigkeit zuldsst. Es konnte
gezeigt werden, dass grofle Streckungsgrade und Kornldngen innerhalb der
Si3N4-Matrix zu groBeren Rissablenkungen und somit zu hoheren Bruchzéhig-
keitswerten der Komposite fithren. Eine Erhohung des Siliziumkarbidanteils
geht mit einer Abnahme der Risswiderstandskurve einher, da sich an den SiC-
Kornern aufgrund ihrer geringen Grofle Risswiderstandsmechanismen, wenn
tiberhaupt, nur in geringem Mafe ausbilden. Es ist davon auszugehen, dass die
Grenzfliche um die Siliziumkarbidkérner aufgrund der unterschiedlichen
Wirmeausdehnungskoeffizienten von SiC und SizNa4 unter Zugspannung steht

164



6 Zusammenfassung

und so das Risswachstum erleichtert sowie die Bruchzihigkeit senkt. Dies
stimmt mit der Beobachtung von reinem, intergranularen Risswachstum an den
SiC-Kornern tiberein.

Die tribologische Untersuchung der entwickelten Werkstoffe erfolgte am Insti-
tut fiir Angewandte Materialien Computational Materials Science (IAM-CMS)
an der den Belastungen einer Einspritzpumpe nachempfundenen Modellversu-
chen. Hierbei wurden Tests mit einem Metallpin im reversierenden Gleitkon-
takt mit kurzen Hiiben sowie Untersuchungen in Eigenpaarung bei groBen
Hubldngen durchgefiihrt. Die Ergebnisse zeigen, dass die keramischen Werk-
stoffe den Metallen im Allgemeinen aus tribologischer Sicht iiberlegen sind.
Bei den keramischen Werkstoffen fiihrt die reine Siliziumnitridkeramik aller-
dings zu den hochsten Reibwerten. Es gibt Hinweise darauf, dass dies auf tri-
bochemische Reaktionen in der Grenzflache und auf die nadelformige Korn-
struktur zuriickzufiihren ist. Schon die Zugabe von 10 Vol.-% SiC zeigt eine
deutliche Verbesserung des Reibverhaltens mit geringeren Reibwerten. Dies
lasst sich unter anderem mit der deutlich héheren Harte der Siliziumkarbidkor-
ner erkldren. Eine weitere Erhohung des Siliziumkarbidgehaltes fiihrt zwar zu
einer weiteren Erhohung der Hirte des Kompositen, es kommt jedoch gleich-
zeitig zu einer Abnahme der Bruchzihigkeit und insgesamt zu einer Ver-
schlechterung des tribologischen Verhaltens. Ein Siliziumkarbidanteil von
10 Vol.-% stellt aus tribologischer Sicht ein Optimum dar.

Die Arbeit zeigt, dass die hergestellten Kompositwerkstoffe den reinen Mate-
rialien aus tribologischer Sicht {iberlegen sind und somit ein grof3es Potential
fiir den Einsatz in hochbeanspruchten technischen Anwendungen haben. Es
werden die Zusammenhénge zwischen der Kompositzusammensetzung sowie
der Prozessfithrung und der daraus resultierenden Mikrostruktur dargestellt.
Durch die Gegeniiberstellung dieser Ergebnisse mit den Resultaten der mecha-
nischen Charakterisierung wird gezeigt, wie die Mikrostruktur und die Kera-
mikzusammensetzung die Werkstoffeigenschaften beeinflussen. Dieses Wis-
sen ermdglicht es, die Kompositeigenschaften explizit auf einen vorliegenden
Belastungszustand einzustellen. Dadurch haben die im Rahmen dieser Arbeit
entwickelten  Siliziumnitrid-/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe iiber die
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Anwendung in einer Benzineinspritzpumpe hinaus das Potential fiir den Ein-
satz in weiteren hochbeanspruchten technischen Systemen.
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SCHRIFTENREIHE DES INSTITUTS FUR ANGEWANDTE MATERIALIEN

Im Rahmen dieser Arbeit werden Siliziumnitrid—/Siliziumkarbidkompositwerkstoffe
fur tribologisch hochbeanspruchte Anwendungen entwickelt und charakterisiert.
Bei der Charakterisierung der Kompositwerkstoffe wird der Zusammenhang zwi-
schen dem Herstellungsprozess und der entstehenden Mikrostruktur dargestellt.
Die Gefugestrukturen der Komposite unterscheiden sich dabei je nach Silizi-
umkarbidgehalt. Der Einfluss des SiC konnte auch bei den durchgefihrten me-
chanischen Untersuchungen festgestellt werden. Es wird dargelegt, wie das
Siliziumkarbid das Risswachstumsverhalten und somit die Bruchzahigkeit sowie
das R-Kurvenverhalten beeinflusst.

Tribologisch wurden die Werkstoffe in Modellversuchen im reversierenden Gleit-
kontakt untersucht. Die entwickelten Komposite zeigen dabei sehr gutes Reib-
und VerschleiBverhalten, womit das groBe Potenzial dieser Werkstoffe dargestellt
werden konnte.
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