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Zusammenfassung 

Untersuchung des langsamen Rißwachstums von heißgepreßtem Silizium­
nitrid bei.hohen Temperaturen -------------------------------------------------------------------
Heißgepreßtes Siliziumnitrid (HPSN) ist ein dichter, nichtoxidischer 
keramischer Werkstoff, der aufgrund seiner außergewöhnlichen mecha­
nischen Eigenschaften, die bis zu hohen Temperaturen beibehalten wer­
den, als bedeutender Vertreter moderner Hochleistungskeramiken an­
gesehen werden muß. Diese Arbeit untersucht die statische Ermüdung 
durch langsames Rißwachstum an verschiedenen gezielt dotierten HPSN­
Qualitäten und führt dadurch zu einer Vertiefung der Kenntnisse und 
zum beseren Verständnis der HPSN-Werkstoffe. Die gewonnenen Ergeb­
nisse zeigen Wege für eine weitere Werkstoffentwicklung auf und er­
lauben, die Verwendungsfähigkeit des HPSN besser zu beurteilen so­
wie die Lebensdauer unter den dort jeweils herrschenden Beanspruchun­
gen abzuschätzen. 

Nach einer einführenden Darstellung der Herstellung sowie eharakteri­
sierung - hauptsächlich der Kornform und Korngrenzenstruktur - des 
HPSN, werden einige Grundlagen und Überlegungen zum Temperatur-Zeit­
verhalten von HPSN unter Lasteinwirkung, wie auch einige theoretische 
Grundlagen zur Berechnung der Lebensdauer unter Berücksichtigung des 
langsamen Rißfortschritts gegeben. 

Die langsamen Rißwachstumsversuche wurden ~n 4-Punkt-Biegebeanspruchung 
unter Spannungen zwischen 100 und 600 N/mm bei Temperaturen von 
25 °e und 1000 - 1300 °e in Luft durchgeführt. 

Neben den sprÖde ablaufenden Bruchvorgängen findet bei hohen Tempera­
turen plastische Deformation durch mögliche Kriechmechanismen statt. 
Überlagert werden diese Vorgänge noch durch Oxidation. 

Die Y20~-dotierte HPSN-Qualität zeigt dabei insgesamt ein deutlich 
besseres Langzeitverhalten bei hohen Temperaturen als die MgO-do­
tierten HPSN-Qualitäten. 

Die das langsame Rißwachstum charakterisierenden Parameter n und K 
(T) zeigen eine deutliche Abhängigkeit von der Zusammensetzung der 
Korngrenzenphase und vom Gefügeaufbau des HPSN. Es ergibt sich fer­
ner ein eindeutiger Zusammenhang zwischen drastischer Abnahme des 
n-Wertes mit der Temperatur - d. h. eine zunehmende Empfindlichkeit 
gegen langsames Rißwachstum- der Viskosität der Korngrenzenphase, 
der E-Modulabnahme, dem Verformungsbeginn und dem Verdichtungsbeginn 
beim Heißpressen. Als Mechanismus des langsamen Rißwachstums ist 
aufgrund der erhaltenen Ergebnisse das nicht oder nur unzureichend 
akkommodierte Korngrenzengleiten zu nennen. 



Abstract 

Investigation of slow crack growth on hot-pressed silicon nitride 
at high temperatures -----------------------------------------------------------------
Hot-pressed silicon nitride (HPSN) is a dense, non-oxide ceramic 
material, which can be considered a significant representative of 
modern high-performance ceramies thanks to its exceptional mechani­
cal properties, which are maintained even at high temperatures. This 
paper examines static fatigue caused by slow crack growth on various 
HPSN-qualities doped deliberately with predetermined quantities, 
thus extending present knowledge and unterstanding of HPSN-materials. 
The results obtained clear the way for continuing material develop­
ment and allow better judgement of the applicability of HPSN as 
well as better assessment of life under different load conditions. 

An introductory outline of HPSN manufacturing and characterization 
- mainly of grain shape and grain boundary structure - is followed 
by some basic information and considerations on temperature-time 
behaviour of HPSN under load as well as by several theoretical 
fundamentals for the calculation of life under consideration of slow 
crack growth. 

The tests on slow crack growth were carried 2ut by 4-point-bending 
under stresses ranging from 100 and 600 N/mm at temperatures from 
25 °e and 1000 - 1300 °e in air. 

Besides processes characterized by brittle fractures, plastic de­
formation was observed at high temperatures due to possible creeping 
mechanisms. These processes are accompanied by oxidation. 

The HPSN-quality containing Y
2

o in general shows a definitely bet­
ter long-time behaviour at highJtemperatures than the Mgü-doped 
HPSN-qualities. 

Parameters n and K (T) characterizing slow crack growth clearly re­
veal the dependence of HPSN on grain boundary phase and structure. 
Furthermore, there is a distinct connection between drastic decrease 
of the n-value as temperature decreases, - i. e. an increasing 
sensitivity to slow crack growth - the viscosity of the grain boundary 
phase, decrease of Young's modulus, the beginning of deformation and 
the beginning of densification during hot pressing. The results 
obtained show that the mechanism causing slow crack growth can be 
defined as grain boundary sliding which is not or merely unsufficient­
ly accommodated. 
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1. Einführung und Problemübersicht 

Neue Technologien, die Forderung nach höheren Arbeitstemperatu­

ren zur Verbesserung des Wirkungsgrades, z. B. von Kolben-und 

Strömungsmaschinen,bei der Energieerzeugung und bei chemischen 

Prozessen sowie der Zwang, strategische Rohstoffe bzw. Roh­

stoffe, denen eine Verknappung droht, einzusparen, haben in den 

letzten Jahren zu einer intensiven werkstoffwissenschaftlichen 

Forschung geführt mit dem Ziel, die herkömmlichen Werkstoffe 

durch neue Materialien mit gesicherter Rohstoffbasis zu er-

setzen I I Da mit metallischen Werkstoffen zur Zeit keine 

Aussicht besteht zu Arbeitstemperaturen wesentlich über 1000 °e 

zu kommen, ohne daß sie dabei die für einen solchen Einsatz er­

forderlichen Eigenschaften verlieren, hat deshalb gerade auf 

dem keramischen Sektor eine lebhafte Entwicklung eingesetzt. 

Neben den Oxidkeramiken sind noch eine Reihe von nichtoxidi­

schen keramischen Stoffen (oft auch als "eeranox-Materialien= 

ceramic-non-oxide~'bezeichnet) zu nennen, die aufgrunddieser 

Entwicklung in vielen Bereichen die bisherigen Werkstoffpro­

bleme zu lösen vermögen. 

Eine Gruppe von Werkstoffen, auf die besondere Hoffnung ge­

setzt werden, sind die Nitride und Karbide und hier im beson­

deren Siliziumnitrid (si
3

N
4

) und Siliziumkarbid (sie), da sie 

sich aufgrund besonderer Eigenschaften schon frühzeitig Anwen­

dungsgebiete in der Technik erschlossen haben I 2-8 I 

Gestützt durch staatliche Förderungsprogramme, wurden diese Ar­

beiten in neuerar Zeit im In- und Ausland erheblich verstärkt 

I 9-14 I . Dies hat dazu geführt, daß aufgrund der werkstoff­

liehen und technologischen Weiterentwicklung immer neue Anwen­

dungsgebiete erschlossen werden. Besonders bewährt, und des­

halb als Beispiel hervorzuheben, ist der Einsatz in der Ver­

schleiß-, Dichtungs- und Lagertechnik sowie im Hochtemperatur­

Maschinenbau, in der ehemietechnik, im Apparatebau und der 

Elektrotechnik I 15-26 / • Die Einsatzgebiete resultieren im 

wesentlichen aus folgenden Eigenschaften: 

.. 4 .. 
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- Hohe mechanische Festigkeiten 

- Beibehaltung der guten mechanischen Eigenschaften bis zu ho­

hen Temperaturen, bei denen der Einsatz von Metallen nicht 

mehr möglich ist 

- Ausgezeichnete Temperaturwechselbeständigkeit infolge niedri­

ger Wärmedehnung 

Chemische Beständigkeit gegenüber einer Vielzahl von aggre­

siven Gasen, Flüssigkeiten und Schmelzen 

- Hohe Härte und Verschleißfestigkeit 

- Niedriger Reibungskoeffizient 

- Niedriges spezifisches Gewicht 

Formkörper aus Siliziumcarbid und Siliziumnitrid lassen sich 

durch Reaktionssintern I 16, 17, 20, 27-31 I , Sintern I 32-37 I 
und Heißpressen I 14-17, 38-461 herstellen. Heißgepreßte Ma­

terialen haben im allgemeinen ein höheres Festigkeitsniveau als 

reaktionsgesinterte und gesinterte, doch haben neueste Entwick­

lungen auch die Festigkeit des gesinterten Siliziumnitrids und 

Siliziumkarbids zumindest bei Raumtemperatur der der heißge­

preßten Materialien angeglichen I 37 I . Aufgrund der höheren 

Festigkeit und geringeren Sprödigkeit (geringer Elastizitäts­

modul, höhere Bruchdehnung) kommt dem heißgepreßten Silizium­

nitrid (HPSN) mehr Bedeutung zu als dem heißgepreßtem Silizium­

karbid (HPSC). 

Als Ausgangsprodukt für die Herstellung von Formteilen aus HPSN 

wird im allgemeinen ein hoch ~-si3N4-haltiges Pulver verwendet, 

das aus Silizium in einem Nitridierprozeß erhalten wird I 47-51 I. 
Dieses nach Aufmahlung sehr feinkörnige Pulver wird mit geeig­

neten Sinterhilfsmitteln vermischt und anschließend in Graphit­

matrizen unter Vakuum oder Schutzgas in Widerstands- oder in-

- 5 -
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duktionsbeheizten Heißpressen bei 1700 °e - 1800 °e verdichtet. 

Wegen des geringen Selbstdiffusionskoeffizienten von Si
3

N
4 

ist 

die Zugabe von Sinterhilfen zur vollständigen Verdichtung er­

forderlich; diese bilden bei Sintertemperaturen eine flüssige 

Phase und ermöglichen somit den Materialtransport. Die das HPSN 

auszeichnende hohe Biegefestigkeit bei Raumtemperatur kann je­

doch bei Temperaturen über 1000 °e abfallen. Gleichzeitig tritt 

eine bleibende plastische Verformung des Materials ein. Die Ur­

sache dafür ist die in diesem Temperaturbereich beginnende Er­

weichung der - durch die Sinterzusätze und die im Ausgangs-si
3

N4-

Pulver immer vorhandenen Verunreinigungen - gebildeten Korngren­

zenphase, deren Zusammensetzung für das Hochtemperaturverhalten 

entscheidend ist. Die gebräuchlichsten Sinterhilfsmittel sind 

Magnesiumoxid und Yttriumoxid I 52-62 I 

Wichtig für den Einsatz von HPSN wie auch für jeden anderen ke­

ramischen Werkstoff ist neben einem reproduzierbaren Aufbau des 

Gefüges die materialspezifische Beschreibung des Festigkeits­

und Verformungsverhaltens. Aufgrund der für Keramiken typischen 

Defektstruktur lassen sich mit konventionellen Festigkeitsunter­

suchungen nur vergleichende Betrachtungen anstellen. Nur über 

statistische, bruchmechanische oder energetische Betrachtungen 

bzw. über deren gegenseitige Verknüpfung lassen sich werkstoff­

spezifische Kennzeichnungen erreichen, mit denen eine ingenieur­

gerechte Handhabung möglich wird. Mit zu den wichtigen Kenn­

zeichnungen gehört heute auch die Lebensdauervorhersage bzw. die 

Überlebenswahrscheinlichkeit als Funktion der Temperatur und 

Spannung. 

Bei hohen Temperaturen oder infolge eines korrosiven Angriffes 

können die in der Keramik vorhandenen Risse oder Fehlstellen 

unterkritischer Länge unter dem Einfluß einer Beanspruchung (z. 

B. Zug, Druck, Biegung, Wechsellast, Temperaturwechsel) langsam 

wachsen bzw. es können sich auch Defekte bilden und bei Erreichen 

der kritischen Rißlänge zum Bruch des Bauteiles führen. Durch 

dieses Rißwachstum nimmt nicht nur die Warmfestigkeit, sondern 

auch die Raumtemperaturfestigkeit des Materials mit der Zeit ab. 

Dieses Verhalten, auch als langsames Rißwachstum (slow crack 

- 6 -
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growth), unterkritisches Rißwachstum (subcritical crack growth), 

verzögerter Bruch (delayed fracture) oder statische Ermüdung 

(static fatigue) bezeichnet, ist in der letzten Zeit beobachtet 

und beschrieben worden I 63-100 I. Die durch unterkritische 

Rißausbreitung bedingte Festigkeitsminderung von HPSN wird auf 

Korngrenzengleiten zurückgeführt I 64, 65, 67, 73, 74, 80, 81, 

101-110 I. Gewisse Verunreinigungen, wie auch die Sinterhilfs­

mittel, besonders aber Kalzium, die sich in der Korngrenzenphase 

konzentrieren 172, 74, 76, 81, 83, 102-104, 106, 111-120 I, 
verringern die Hochtemperaturfestigkeit stark, während sie den 

Grad der plastischen Verformung vor dem Bruch erhöhen. Daraus 

folgt, daß das langsame Rißwachstum von der Reinheit des HPSN, 

das heißt von dem Anteil und der Zusammensetzung der Korngrenzen­

phase, abhängt. In der Regel werden deshalb nur Korngrenzenglei­

ten durch Erweichen der Korngrenzenphase oder die Spannungsriß­

korrosion als Ursache genannt I 99, 121, 122 I . Die das lang­

same Rißwachstum charakterisierenden, materialspezifischen Kenn­

größen lassen sich auf vielfache Art bestimmen I 63, 66, 69-71, 

76, 86, 90, 98, 123 I , doch sind die Messungen meist sehr auf­

wendig, und es ist nur selten möglich, anwendungsbezogene Be­

dingungen zu schaffen. Deswegen erscheint es geeigneter, die 

Kenngrößen aus einfachen Standzeitversuchen (4-Punkt-Biegebean­

spruchung) zu ermitteln. Außerdem kann gleichzeitig der Einfluß 

der Oxidation über lange Zeiten, die durch Glühen stattfindende 

Veränderung des Materials sowie die Verformung durch Kriechen 

oder auch durch Rißöffnung erfaßt werden. Zur Bestimmung der 

materialspezifischen - das langsame Rißwachstum charakterisieren­

den - Kenngrößen, wurde von folgendem theoretischen Zusammenhang 

ausgegangen: 

r-n • ( ) 
'0 T tB = K T 

• 'iön-2 
RT = c = konstant ( 1 ) 

Hierin sind tB und ~T die mittlere Standzeit bzw. Spannung bei 

der jeweiligen Temperatur T, ~RT die Festigkeit bei Raumtempera-

tur, K (T) und n die das Material charakterisierenden tempera-

turabhängigen Kenngrößen. Gleichung 1 kann durch Verknüpfung 

- 7 -
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der Funktion flir die Rißausbreitungsgeschwindigkeit v 

V = 
da 
dt = A • K n 

I 
( 2) 

und der Beziehung für den Spannungsintensitätsfaktor KI 

= y. ~. ra (J) 

und durch Integration über die Rißlänge a und die Standzeit t 

hergeleitet werden (siehe auch Kapital 4, Gleichung 36 bis 50). 

Durch Messung der Lebensdauer bei vorgegebener Temperatur und 

Spannung und der Raumtemperaturfestigkeit lassen sich diese 

materialspezifischen Kenngrößen gemäß obiger Gleichung berech-

nen. 

In der vorliegenden Arbeit wird das Langzeitverhalten von HPSN 

unter statischen Bedingungen hinsichtlich mehrerer Aspakte un­

tersucht. Zum einen soll die technische Relevanz die Auswahl der 

Versuche beeinflussen, und die Ergebnisse sollen eine spätere 

Einschätzung des Materials hinsichtlich seiner Einsetzbarkeit 

ermöglichen. Zum anderen sind Kenntnisse zum Mechanismus des 

langsamen Rißwachstums sowie alle Faktoren, die das langsame 

Rißwachstum wie aber auch das Materialverhalten (Materialän­

derung, Oxidation, Verformung) beeinflussen, notwendig zum Ma­

terialvarständnis, und damit zur Weiterentwicklung des HPSN. Ob­

wohl sich eine Reihe von Arbeiten in den letzten Jahren mit der 

unterkritischen Rißausbreitung beschäftigen I 63-100 I sind 

bisher keine Untersuchungen bekannt, die den Einfluß der Sinter­

zusätze, Korngrößen, Verunreinigungen, Gefügeausbildung, Tempera­

tur, Biegespannung, Oxidation und das Verformungsverhalten be= 

schreiben. 

Dazu wurden in den folgenden Kapiteln zunächst einige theore­

tische Grundlagen zur Herstellung und Charakterisierung von 

HPSN sowie zum Temperatur-Zeit-Verhalten unter Lasteinwirkung 

und zur Berechnung der Lebensdauer unter den Bedingungen des 

langsamen Rißfortschritts diskutiert. Anschließend werden einige 

gebräuchliche Methoden zur Bestimmung der Parameter des lang-

- 8 -
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samen Rißwachstums und die Ergebnisse anderer Autoren unter Be­

rücksichtigung wichtiger Daten wie z. B. die Zusammensetzung des 

Materials vorgestellt. Experimentelle Angaben zu eigenen Unter­

suchungen sowie die Darstellung und Diskussion der Versuchser­

gebnisse schließen sich an. Durch die zusammenfassende Betrach­

tung aller Materialdaten und der erhaltenen Ergebnisse aus den 

statischen Ermüdungstests soll eine Schlußfolgerung zu Aussagen 

führen, die eine Klärung des langsamen Rißwachstumsverhaltens, 

eine Lebensdauerabschätzung sowie eine Verwendbarkeit von HPSN 

und Richtlinien für eine weitere Materialentwicklung ermöglichen. 

2. Grundsätzliches zur Herstellung und Charakterisierung von HPSN 

Die Herstellung von heißgepreßtem Siliziumnitrid erfolgt in der 

Regel über die Pulverroute I 37-39, 44-46 I , doch hat sich auf­

grund der begrenzten Formgebungsmöglichkeit auch ein anderes Ver­

fahren, das Heißnachverdichten (quasi isostatisches Verdichten) 

von reaktionsgesintertem Siliziumnitrid, etabliert I 38, 39 I . 
Durch beide Technologien können vergleichbare Werkstoffe mit 

97 - 99 % TD hergestellt werden. Allerdings gelingt dies nicht 

ohne bestimmte Sinterzusätze wie z. B. MgO. Heute sind neben 

MgO viele Metalloxide und einige Nitride als Sinterzusätze be­

kannt I 44, 124-137 I . Diese Zusätze bilden bei hohen Tempera­

turen zusammen mit dem auf dem notwendigerweise feinen Si
3

N4-
Pulver immer vorhandenen Si0

2 
und den im Si

3
N4-Pulver wie in 

den Zusätzen immer vorhandenen Verunreinigungen eine schmelz­

flüssige silikatische Phase I 56, 58, 60, 114, 138-141 I . Die­

se flüssge Phase erlaubt eine schnelle Verdichtung des Werkstof­

fes. Es handelt sich beim Heißpressen somit um ein Flüssigphasen­

sintern. Über Fortschritte beim Heißpressen sowie über Einflüsse 

verfahrenstechnischer Parameter wird vielfach berichtet I 37-39, 

41, 43, 51, 82, 142-1481. 

2.1 Herstellung 

Die gebräuchlichste Methode zur Herstellung von HPSN, die Pulver­

route, kann in drei Pereiche unterteilt werden: 

- ·9 -



1 • 

2. 

- 9 -

Herstellung von Si
3

N
4
-Pulver durch Reaktion 

von Silizium mit Stickstoff 

Präparieren des Si
3

N4-Pulvers für das Heiß­

pressen durch Zufügen der Sinterzusätze und 

Reduzierung der Korngröße durch Mahlen 

J. Verdichtung des Pulvergemisches in der Heiß-

presse 

Der für die Nitridierung vorgesehene Siliziumrohstoff bringt 

je nach Herkunft und Behandlung (z. B. Säurereinigung) deutliche 

Verunreinigungen wie Aluminium, Kalzium, Magnesium und Eisen 

mit, von denen nur das Aluminium keine Silizide zu bilden ver­

mag. Andere Verunreinigungen wie z. B. Titan, Natrium, Kalium, 

Kupfer, sind nur in Spuren vorhanden. Als Hauptverunreinigung 

ist jedoch der Sauerstoff zu betrachten. Es wird vermutet, daß 

die Verunreinigungen als Silizide, Oxide oder komplexe Silikate 

vorliegen. 

Das Siliziumpulver wird bei geeignet ausgewählter Temperatur 

(1200 - 1400 °C) in Stickstoff oder Gemischen mit Wasserstoff 

und/oder Argon bzw. andere Inertgase nitridiert / 114, 149-

155 / • Da die Reaktion exotherm verläuft, sind aufwendige Re­

gelungen zur Ofensteuerung erforderlich. Durch das Nitridieren 

bildet sich ein harter, kompakter Sinterkuchen aus Siliziumni­

trid, der zur Pulverherstellung gebrochen und aufgemahlen wer­

den muß. Da Si
3

N4 
äußerst hart und abrasiv ist, wird das si

3
N

4
-

Pulver duch die Aufbereitung weiter verunreinigt. 

Die meisten Si
3

N4-Pulver bestehen aus ~- und ß-Si
3

N4 • Beide 

Phasen haben hexagonale Struktur und unterscheiden sich nur in 

der Länge der c-Achse. Die ~-Phase hat in Richtung der kristal­

lographischen c-Achse eine etwa doppelt so große Gitterkonstante 

wie die ß-Phase. Zur Herstellung. eines HPSN mit guten mecha-

.. 10 -
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nischen Eigenschaften muß ein si
3

N4-Pulver verwendet werden, 

das einen hohen Anteil an 0(-Phase besitzto Die bevorzugte Bil­

dung von ~-Si3N4 geschieht durch die Ofenregelung, insbesondere 

durch die Temperaturführung. Temperaturen ~ 1350 °e und/oder 

lange Haltezeiten bevorzugen die Bildung der ß-Phase. 

Üblicherweise wird das grobe si
3

N
4
-Pulver zusammen mit den Sin­

terhilfen in organischen Lösungsmitteln mit geringer Wasserlös­

lichkeit, wie z. B. eyclohexan oder Butanol, zur Vermeidung einer 

zu großen Oxidation bzw. Hydrolisierung aufgemahlen. 

+ + (4) 

+ + 4 NH
3 

(5) 

Eine Verunreinigung durch Mahlkörper-und Mahlgefäßabrieb ist un­

vermeidlich. Eine zu hohe Kontamination kann nur durch geeig­

nete Mahlverfahren und Mahlparameter bzw. Säurebehandlung ver­

mieden werden. Für das Heißpressen muß das si
3

N4-Pulver sehr fein 

sein, die spezifische Oberfläche sollte zwischen 3 und 10 m2 /g 

betragen. 

Das getrocknete und gesiebte Pulvergemisch wird in Grafitmatrizen 

in induktions- oder widerstandsbeheizten Heißpressen im Vakuum 

oder unter Schutzgas bei Temperaturen zwischen 1600 und 1900 °e 

und Preßdrücken zwischen 15 und 40 N/mm2 gepreßt. Dabei ist die 

Temperatur-Zeitführung besonders wichtig für die Verdichtung und 

die Gefügeausbildung I 39, 51 I . Die höchsten Festigkeiten eines 

dichten HPSN werden dann erzielt, wenn eine komplette Umwandlung 

der CX -si
3

N 4 -Phase in die ß-Si
3

N 
4 

-Phase erfolgt ist. Bild 1 zeigt 

einige Parameter und Mechnismen, die sich auf die Gefügeausbil­

dung auswirken. 

- 11 -



1 1 

Zeit, Temperatur 

1. 2. J. 4. 5. 

- Ausgangspulver - Zusammenrücken - f'lüssige Phase - ()(-ß-Urnwandlung - Ostwald-

- D<-SiJN 4 
durch mechanische reifung 
Kräf'te 

- ß-SiJN 4 - Auf'lösung - Wiederausscheidung 

- Si0
2 - plastisches - Neuordnung - Endstadium 

Fließen der Verzahnung 

- Verunreinigung~n - Teilchenumordnung - Bildung und Wachs-
turn von stengligem 
ß-SiJN 4 

- Zusätze - 'n'achs turn von vor-
handenen ß-
Kristallen 

Bild 1: Reihenf'olge der ablauf'enden Mechanismen beim Heißpressen von Si
3

N4 

Die relative Schwindung beim Heißpressen kann durch die Gleichung 

für Flüssigphasensintern 

= 

ausgedrückt werden, wobei 

- K • ( 6 ) 

6L/L die relative Längenänderung, 
0 

t die Zeit und k und n Konstanten sind I 156 I . Kund n sind 

Funktionen der geschwindigkeitsbestimmenden Vorgänge (z. B. Auf­

lösung und Wiederausscheidung oder Diffusion in der flüssigen 

Phase). Auch hängen sie von der Pulvercharakterisierung ab. 

Die Verdichtungsgeschwindigkeit nimmt mit steigender Temperatur 

und steigendem Druck zu. Die steigende Temperatur bewirkt wie 

bei der Pulverherstellung eine bevorzugte Bildung der ß-Modifi­

kation. Steigende Mengen an Sinterhilfen führen zu mehr sili­

katisoher Phase und dadurch ebenfalls zu einer schnelleren Ver­

dichtung. Zu lange Haltezeiten, d. h. Haltezeiten, die über die 

vollständige Umwandlung hinausführen, bedingen wegen der Ost­

waldreifung einen Festigkeitsverlust I 39, 41, 51 I . Aufgrund 

des Auflösungs-Wiederausscheidungsprozesses kommt es zu einer 

starken Verzahnung der nadelförmigen ß-Kristalle. Je höher der 

Verzahnungsgrad und je inniger die ß-Kristalle in Kontakt sind, 

desto höher sind die mechanischen Eigenschaften des HPSN-Werk-

stoffes I 39, 41, 51 I Durch geeignete Wahl der Heißpreßpara-

meter die von der Anlage und dem Si
3

N4-Pulver abhängen, gilt 

12 -
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es, die bestmögliche Gefügeausbildung zu erreichen. 

2.2 Chemische Zusammensetzung des HPSN 

Der Hauptanteil des HPSN besteht aus ß-Si
3

N4 • Daneben wird meist 

auch noch nicht umgewandeltes ~-Si3N4 gefunden. Die Sinterhil­

fen, z. B. MgO, reagieren mit dem Sio
2 

des Si
3

N4-Pulvers und bil­

den Magnesiumsilikate wie z. B.: 

2 MgO + Si0
2 
----.Mg

2
Sio

4 
(Forsterit) (7) 

MgO + Si02 
(Enstatit) (8) 

Beide Silikate können jedoch in HPSN nicht nachgewiesen werden, 

da sie sehr schlecht auskristallisieren und somit als unter­

kühlte Schmelzen zu betrachten sind. Erst lange Temperaturbe­

~andlung (z. B. Oxidation) führen zur Auskristallisierung und 

zum röntgenographischen Nachweis. In diesen Magnesiumsilikat­

giäsern sind die anderen Verunreinigungen gelöst. Eisen kann je­

doch als Silizid (FeSi, FeSi
2

) vorliegen, was auch röntgeno­

graphisch nachgewiesen wurde. Erwähnt werden; muß auch, daß Si­

liziumnitrid Al
2

o
3 

bis zu 60 % in fester Lösung aufnehmen kann 

I 1 5, 1 57 I . 

Die Lösung der Verunreinigungen in der Schmelze führen zu sehr 

komplexen Silikatgläsern. Dadurch kann das Auftreten einer 

flüssigen Phase von 1540 °C im reinen Si02 -MgO-System (Bild 2) 

zu tieferen Temperaturen verschoben werden. Diese Silikatschmel­

zen benetzen das Si
3

N
4 

gut und bilden damit eine Voraussetzung 

für den Verdichtungsprozeß beim Flüssigphasensintern 115, 157 I. 
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Forslerll • 
~hnoenslolli 

Schrnrln S 

I 
I \ 

r/_7_FI_us_s'~9k_ell_en ___ ,~ 1700 

[mlobolli • S 1600 

MgO 20 50 80 

Bild 2: 

I 

Gew-% MgSi03 

System Si0
2

-MgO (Anderson und 
Bowen) 

Dem Vorteil der guten und sehr schnellen Verdichtung steht die 

Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften aufgrund der 

schon bei tiefen Temperaturen (900 - 1000 °C) erweichenden Glas­

phase gegenüber. Durch eine Beeinflussung der Korngrenzenphase 

(Wahl sauberer Ausgangspulver, besonders arm an Kalzium, Natrium, 

Kalium, Wahl von verunreinigungsarmen Mahlverfahren sowie die 

Auswahl und Menge der Sinterhilfen, z. B. MgO oder Y
2

o
3

) kann 

die Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften auch zu 

höheren Temperaturen hin verschoben werden I 32, 37, 39 I . 
Dies ist jedoch auch dann möglich, wenn es gelingt, die Korn­

grenzenphase zu kristallisieren I 158 I . 

Neben den Verunreinigungen, die auch schon bei der si
3

N4-Pulver­

herstellung erwähnt wurden, wie den durch die Aufbereitung hin­

zugekommenen Verunreinigungen, in der Regel Wolfram, Kobalt, 

Eisen, Aluminiumoxid, Zirkonoxid und dem oben genannten ß-, 

~ -Si
3

N4 , FeSi, FeSi
2

, wurden auch SiC, Si
2

oN
2

, freies Si und 

WC nachgewiesen I 138, 159 I . Freies Si und SiC werden in der 

Regel nur bei hohen Heißpreßtemperaturen gefunden, wo das Si
3

N4 
sich zersetzt bzw. mit dem Sio

2 
und dem stets vorhandenen Kohlen-

- 14 -
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stoff reagieren kann I 44 I 

( 9) 

3 SiO + 3 C ___ __.,~ 3 si + 3 cot ( 1 0) 

Der dabei ebenfallsfreigesetzte Stickstoff wird zum großen Teil 

im Glas eingelagert. Durch die Einlagerung werden einige Eigen­

schaften der Magnesiumsilikatgläser verändert. So nimmt z. B. 

ihre Härte mit steigendem Stickstoffgehalt linear zu I 160 I . 
Außerdem verschiebt sich aber auch die Glastransformationstem­

peratur zu höheren Temperaturen hin I 161 I , d. h., daß auch 

die Viskosität bei höheren Temperaturen von Gläsern mit Stick­

stoff höher ist als von Gläsern ohne Stickstoff. 

2.3 Gefügebeschreibung 

2.3.1 Kornform 

Charakteristisch für das Gefüge von HPSN ist die nadelige oder 

stengelige Kornform der hexagonalen ß-si
3

N
4
-Kristalle. Aufgrund 

dieser Form, zumal sie noch sehr irregulär sein kann, lassen 

sich nur qualitative Aussagen zur Kornverteilung machen, da die 

exakte Durchmesser- und Längenbestimmung nicht möglich ist. 

Korngröße, aber vor allen Dingen der Schlankheitsgrad (Durch­

messer zu Längenverhältnis der Si
3

N
4
-Kristalle) und Verzahnungs­

grad, haben einen starken Einfluß auf die mechanischen Eigen­

schaften I 51, 162-164 I . Da die ß-Si
3

N
4
-Kristalle bevorzugt 

in Richtung der kristallografischen c-Achse wachsen und deut­

lich länger als die cx-si
3

N
4
-Kristalle sind, läßt sich auch 

der Umwandlungsgrad ( D< -si
3

N
4 

~ ß-Si
3

N
4

) bei Betrachtung des 

Gefüges durch Vergleich der Kristallängen beurteilen (Bild J). 
Wegen der Ähnlichkeit der Form und Größe der Si 20N 2-Kristalle 

mit den si
3

N
4
-Kristallen kann dies jedoch nicht immer richtig 

sein, es sei denn, man weiß um das Nichtvorhandensein des Oxid-

nitrids I 138, 159 I. 
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Bild J: REM-Aufnahmen von ungeätzten Bruchflächen für 

a) 75 % ß-Si
3

N4 , 

6 % <X-Si
3

N4 

b) 68% CX-si
3

N
4

, 

12 % ß-Si
3

N4 

Aufgrund der sehr feinen Korngrößen (ca. 0,1 - 5 ?m) sind solche 

Untersuchungen nur mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie 

REM) bzw. der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) möglich. 

Nur bei hohen Vergrößerungen können die Kornabstände, und somit 

die Schichtdicke der Korngrenzenphase, beurteilt werden (Bild 4). 
Für quantitative Aussagen muß allerdings auf die TEM zurliekge­

griffen werden. 

Bild 4: REM-Aufnahme eines 
Schliffs zur Beur­
teilung der Korn­
abstände 
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2.3.2 Korngrenzenstruktur im HPSN 

Viele bedeutende Keramiken, besonders diejenigen, die entweder 

durch Flüssigphasensintern oder durch einen Lösungs-Wiederaus­

scheidungsprozeß entstanden sind, bestehen aus einer Mischung 

einer ein- oder mehrkristallinan Phase (z. B. o< -si
3

N4 oder 

~-Si3N4 und ß-Si
3

N
4 

und Si
2

oN
2

) und einer zusätzlichen Korn­

grenzenphase. Die Korngrenzen- oder Benetzungsphase kann bei 

Raumtemperatur kristallin und/oder amorph sein. Mikroskopische 

Untersuchungen zeigen einen Kontaktwinkel zwischen der Benetzungs­

phase und den anderen Phasen von nahezu 0 Grad und führen daher 

zur Vermutung, daß sie die Körner der kristallinan Phase umgeben 

und trennen I 139 I . Der Verlust der Festigkeit bei hohen Tem­

peraturen von heißgepreßtem Siliziumnitrid ab 1000 °C wird der 

glasartigen intergranularen Phase aus Magnesiumsilikatglas zu­

geschrieben, deren Viskosität oberhalb der Erweichungstemperatur 

rapide abnimmt und den Si
3

N4-Kristallen ein Vorbeigleiten an­

einander gestattet I 102-107, 117, 120 I . Für solche Mikro-

gefüge existieren Beweise aus augerspektroskopischen Unter-

suchungen, aus inneren Reibungsmessungen und aus Druckversuchen, 

wo die Glasphase an die Oberfläche herausgequetscht wird I 165-

167 I . Um jedoch zu bestimmen, wo die Glasphase sich wirklich 

befindet, und ob überhaupt eine dünne Schicht existiert, die die 

einzelnen Körner umgibt, wird die Gitterbeugungsbildertechnik 

angewandt. 

An einer heißgepreßten Siliziumnitridqualität der Fa. Norton 

wurde durch Messung der inneren Reibung und Haufwerksbetrach­

tungen eine Schichtdicke von 50 - 1000 ~ abgeschätzt. Aus Hell­

feld-REM-Untersuchungen ist jedoch klar, daß solche Schicht­

dicken nicht existieren I 140, 167-169 I . Um noch geringere 

Schichtdicken zu identifizieren, muß die Technik der oben er­

wähnten Gitterbeugungsabbildung herangezogen werden. Dabei wird 

festgestellt, daß sich nicht immer Schichten zwischen den Korn­

grenzen befinden. Ein monomolekularer Film mag zwar stets vor­

handen sein, jedoch keine dicken Schichten, wie sie aus der . 
Haufwerksbetrachtung abgeschätzt wurden. Die Glasphase befindet 

sich hauptsächlich zwischen den aus drei oder vier Körnern be-
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stehenden Kornstoßstellen und ist hier konzentriert. Dies be­

zieht sich jedoch nur auf Raumtemperaturuntersuchungen. Eine 

temperaturabhängige Benatzung könnte möglich sein. Proben, die 

nach dem Kriechen untersucht wurden, zeigten jedoch ein ähn­

liches Mikrogefüge I 140 I . 

Y2 o
3
-haltiges HPSN hat eine höhere Hochtemperaturfestigkeit als 

MgO-haltiges HPSN. Das wird der feuerfesteren Phase zugesprochen, 

die während des Heißpressans entsteht, und nach röntgeno­

graphischen Analysen ein Y-Si-Oxinitrid sein soll. Obwohl be­

richtet wurde, daß die Oxinitridphase bis 1800 °e stabil ist 

und auch nicht erweicht I 170 I , zeigt das Y
2
o

3
-haltige HPSN 

einen Festigkeitsverlust bei Temperaturen um 1400 °e und zeigt 

somit an, daß hier noch andere Gründe für den Festigkeitsabfall 

vorliegen können. Hellfeldaufnahmen zeigen ein Mikrogefüge, das 

aus Si
3

N
4 

und kristallinem Si-Y-Oxinitrid besteht I 140 I . Das 

Gefüge ist im großen und ganzen ähnlich dem MgO-haltigen HPSN 

mit Oxinitridphase und der Magnesiumsilikatphase, die heterogen 

verteilt und an den Kornstoßstellen konzentriert ist. Die Oxi­

nitridphaie dringt nicht zwischen die Si
3

N4-Körner und bildet 

somit keinen kontinuierlichen intergranularen Film I 140 I . 

Bei der Bestimmung der Größe der Oxinitridphase wurde eine zu­

sätzliche Phase gefunden, die nicht durch röntgenographische 

Untersuchungen identifiziert werden konnte; es ist eine inter­

granulare Phase zwischen dem Si
3

N4 und den Si-Y-Oxinitridkörnern 

und kann als Phasengrenzphase (Zwischenphasenphase) bezeichnet 

werden I 140 I . Der Festigkeitsverlust bei hohen Temperaturen 

könnte dieser Zwischenphase zugeschrieben werden. 

Die gefundenen Verunreinigungen in einer ca. 150 ~breiten Y­

Si-Oxinitridphase können ebenfalls erklären, daß eine Schmelze 

unterhalb 1800 °e auftreten kann. 

Durch TEM-Untersuchungen mit hoher Auflösung und Auger-Elek­

tranen-Spektroskopie können 

- Lage und Verteilung der intergranularen Phase 
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- kristalline Struktur der Grenzen selbst 

~ Segregation von gelösten Stoffen an den Korngrenzen 

sichtbar gemacht werden. Bei Untersuchung der Korngrenzenphase 

fiel auf: 

a) Die Verteilung der intergranularen Phase über das Ge­

füge mit prinzipiellen Konzentrationen an mehrkörnigen 

Stoßstellen ist inhomogen. 

b) Viele der untersuchten Korngrenzen waren frei von je­

der Korngrenzenphase, die die Körner trennt. 

c) An einigen Korngrenzen wurden intergranulare Filme 

bis zu 8 R-Dicke gefunden. 

d) In vielen dieser glasartigen Tripelpunkt-Korn-Stoß­

stellen kam sekundäre Kristallisation vor. Im MgO­

dotierten heißgepreßten Siliziumnitrid konnten kleine 

Körner von Si 2oN
2 

gesehen werden, die von Glas umgeben 

waren. Auch wurden gelegentlich, neben vielen glas­

freien Korngrenzen, glasfreie Tripelpunkte gefunden. 

Alle diese Untersuchungen machen die bisherigen Interpreta­

tionen sehr zweifelhaft, daß die Morphologie und Verteilung 

der Glasphase in diesen Materialien so betrachtet werden kann, 

daß das Glas eine kontinuierliche Schicht bildet, die jedes 

Korn umgibt und so voneinander trennt (kein Sand-Binder-Modell). 

J. Grundlagen und Überlegungen zum Temperatur-Zeit-Verhalten von 

HPSN unter Lasteinwirkung 

Belastungsversuche bei hohen Temperaturen, für die die Nicht­

oxidkeramiken ja vorgesehen sind, zeigen mehrere Phänomene, die 

im einzelnen sehr intensiv untersucht worden sind; 
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a) Bei hohen Temperaturen führen schon geringe Spannungen (z. 

B. Biegespannungen von nur 60 N/mm
2 

bei 1200 °C) zu einer 

bleibenden Verformung der Keramik, wobei die Durchbiegung 

mit der Zeit zu und die Durchbiegungsgeschwindigkeit mit 

der Zeit abnimmt. Dabei können sich konstante Durchbiegungs­

geschwindigkeiten einstellen I 44, 171 I . Diese Vorgänge 

werden unter dem Begriff "Kriechen" abgehandelt. Für kera­

mische Stoffe, speziell für solche mit zweiter Phase, stellt 

das Korngrenzengleiten den wichtigsten Hochtemperaturkriech­

prozeß dar. Wegen der häufig mit dem Korngrenzengleiten ver­

bundenen Rißbildung und Rißausbreitung an der Oberfläche 

oder im Materialinneren, die zum Bruch des Bauteils führen 

können, kommt diesem Prozeß besondere Bedeutung zu I 44, 

6 3 , 7 3 , so , 1 oo 1 . 

b) Bei steigender Belastung bildet sich dann ein Riß bzw. tritt 

dann eine Rißverlängerung ein, wenn die Spannungskonzentra­

tion an irgendeinem eingeschlossenen Defekt oder an einem 

äußeren Fehler einen kritischen Wert erreicht. Bei spröden 

Werkstoffen kann an kritisch beanspruchten Defekten bereits 

Rißbildung einsetzen, ohne daß sich eine bemerkenswerte 

plastische Verformung ausbilden kann. Örtliche Spannungs­

konzentrationen können aber auch durch die Entstehung von 

Rissen (Energieverbrauch zur Bildung neuer Oberflächen) ab­

gebaut werden. Weitere Möglichkeiten zum Spannungskonzen­

trationsabbau sind auch Rißverzweigung (Verteilung auf zwei 

oder mehrere Risse), Rißabstumpfung und Abfall der maximalen 

Spannung durch plastische Verformung. Bei weiterem Einfluß 

von Temperatur und Spannung auf das Bauteil, oder durch zu­

sätzliche Überlagerung von z. B. Spannungsrißkorrosion, 

können die Risse langsam weiterwachsen und bei. Erreichen 

einer kritischen Länge zum Versagen des Bauteiles führen 

I 99, 172 I 

c) Die Instabilität des Siliziumnitrids erhöht die Komplexi­

tät des Temperatur-Zeit-Verhaltens. So kann eine Oxidation -

abhängig von Temperatur oder Zeit - sowohl eine Verbesserung 
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als auch eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften 

bewirken. Neben den an der Oberfläche des Materials ablau­

fenden Reaktionen sind auch Diffusionsprozesse bekannt, die 

zu einer Materialveränderung und somit zu völlig neuen Eigen­

schaften führen können. 

d) Als Bruchausgang können oft die durch Oberflächenbearbeitung 

entstandenen Schleifriefen festgestellt werden I 38, 39 I . 
Diese wirken besonders dann kritisch, wenn sie senkrecht zur 

Beanspruchungsrichtung liegen I 173 I . Bei komplex geform­

ten Bauteilen läßt sich dieses nicht immer vermeiden. Das 

hat u. a. auch dazu geführt, die Auswirkung verschiedener 

Rißgrößen und -geometrien auf die Festigkeit festzustellen. 

Scharfe Risse lassen sich in spröden Materialien durch 

Vickershärteeindrücke, aber besonders reproduzierbar durch 

Knoophärteeindrücke erreichen, um deren Verhalten unter Tem­

peratur und Spannung zu untersuchen. Risse können aber unter 

bestimmten Voraussetzungen auch durch Oxidation erzeugt wer­

den 1174, 175 I. 

3.1 Rißbildung und Rißwachstum durch Kriechverformung 

Die an HPSN bei hohen Temperaturen deutlich meßbare plastische 

Verformung wird wegen der inhärenten Sprödigkeit der Si
3

N4-

Kristalle nur durch Kornverschiebungen hervorgerufen. Diese kann 

durch viskoplastische oder diffusionskontrollierte Abgleitung 

und Umlagerung erfolgen. Das Gebiet der Hochtemperaturverformung 

wird jedoch nicht nur durch das leicht zu erreichende Korngren­

zengleiten bestimmt, sondern wird noch durch gleichzeitig ab­

laufende Akkommodationsprozesse zur Wahrung der Gefügekontinui­

tät beeinflußt. Ist eine Akkommodation nicht mehr hinreichend 

schnell möglich, kommt es infolge der fortschreitenden Kornver­

schiebung zum Aufreißen der Kornstoßstellen (Bild 5 und 6) -

Tripelpunktkeilrisse genannt - und weiter fortschreitend zu Sekun­

därrissen, wie im Bild 7 dargestellt. Eine ungenügende Akkommo­

dation ist besonders dann zu erwarten, wenn die Verformungsge­

schwindigkeiten hoch sind, d. h., wenn viskoses Korngrenzen­

gleiten die Verformung be~timmt. Dies wurde an untersuchten 
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handelsUbliehen Qualitäten mehrfach festgestellt I 102, 107, 

1o9, 174-178 I . 

~ 

C1 

~ 
+ 

a) C1 

Bild 6: 

Korngrenzen­
gleiten 

a) ~~ ~ 

beschl. 
b) 

c) eines 2. 
Risses 

Tripelpunkt 

Korngrenzeu­
trennung 

r 

Stufen der Rißbildung: al Tripelpunkt-Keilrißbildung 
b Rißöffnung 
c Korngrenzentrennung 

Bild 5: Stufen der Rißbildung 

~\ ~ ~\ 
II; II; 

C1 

t 

+ 
b) C1 c) a d) 

11 
~ 

d 

Mögliche Rißbildung beim Korngrenzengleiten 
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Korn­
( grenze 

ikroriß 

c 
. kri t. Rißlänge 

\ Rißweg 

Bildung von Sekundärrissen und Rißver­
längerung 

Es wurde gezeigt, daß sich die Korngrenzenglasphase zumeist in 

den Tripelpunkten und Mehrfachkornstoßstellen befindet I 74, 

178 I . Häufig benetzt die Glasphase jedoch auch die Stoßstellen 

zwischen zwei Körnern / 74, 178 I . Übereinstimmend wird gesagt, 

daß das Glas einen dominierenden Einfluß auf das mechanische Ver­

halten von HPSN bei höheren Temperaturen hat. Auch wird das zeit­

abhängige Rißwachstum meist der Bildung von Sekundärrissen zuge­

schrieben, die vor dem Hauptriß ebenfalls durch Korngrenzen­

gleitprozesse entstehen. Das wurde durch Bruchflächenunter­

suchungen bestätigt I 80, 83, 178 I . Der in den Bildern 7 und 8 

schematisch dargestellte physikalische Mechanismus des Korn­

grenzengleitprozes~s zeigt, daß durch weiteres Abgleiten der 

Körner eine Verbindung Z\dschen dem Hauptriß und den Mikro­

rissen geschaffen und so der Riß um eine Kornlänge verlängert 

wird. Bis das geschieht, können viele solcher Mikrorisse oder 

Tripelpunktkeilrisse sowie Poren vor der Rißspitze entstehen 

(Bild 9). 
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zweigung 

1 Hauptriß 
2 Hikroriß 
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3 beginnender Hikroriß 
4 Blase 
5 Nachfließen von Korngrenzenphase 

;Bild 8: Rißbildung durch nicht­
akkommodiertes Korngren­
zengleiten 

Tripelpunktkeilrißbildung 

Hauptriß 

Rißverz,veigung 

Bild 9: REM-Aufnahme 

Bildung von Tripelpunktkeilrissen und Rißverzweigung 
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Die Folge wird ein beschleunigtes Kriechen sein, es set denn, 

es kommt durch Rißverzweigung (Verringerung der Spannungskon­

zentration vor der Rißspitze) zur Verlangsamung der Rißge­

schwindigkeit. Aus diesen Überlegungen folgt, daß das Rißwachs­

tum neben den geschwindigkeitsbestimmenden Prozessen der Korn­

grenzengleitung auch durch die geschwindigkeitsbestimmenden 

Prozesse für die Mikrorißbildung beeinflußt wird. 

Der Einfluß der in der Korngrenzenphase konzentrierten Verun­

reinigungen auf die Zeitkonstante für das Korngrenzengleiten 

I 179 I kann z. B. durch innere Reibungsmessung bestimmt wer­

den I 74, 179, 180 I . Diese Viskositätsmessungen mit der 

Torsionspendeltectmik, zeigen eine Dämpfung, deren Maß für die 

Mikrorißbildungsgeschwindigkei t von Bedeutung ist. Wenn V/._ die 

Viskosität und b die Dicke der Korngrenzenphase ist, dann er­

gibt sich die Relaxationszeit zu 

't = ß • ( 1 1 ) 

Dabei ist ß ein Parameter, der von der Korngröße, Kornform und 

den elastischen Eigenschaften des Materials abhängt, aus denen 

die Körner bestehen. Für eine äquiaxiale Kornform ist 

ß = 1 • 1 4 • ( 12) 

Dabei ist d die Korngröße (effektive Gleitlänge), E der Elasti­

zitätsmodul und Y die Poisson-Zahl des Korns. Für Materialien, 

die bis auf die Verunreinigungen bzw. Zusammensetzung der Korn­

grenzenphase gleich sind, ergibt sich durch Veränderungen des 

Faktors ~ /~ eine deutliche Veränderung der Relaxationszeit. 

Für saubere Korngrenzenphasen werden dabei stets längere Re­

laxationszeiten gemessen als .für solche mit hohem Verunreini­

gungsgrad. Hochviskose Korngrenzenphasen haben einen größeren 

Flächenwinkel, unter denen sie sich zwischen den Körnern er­

strecken als niederviskose. Ein größerer Flächenwinkel weist 

jedoch auf eine geringere Benatzung der Korngrenze durch das 

Glas hin. Das kann zu einer geringeren Gleitgeschwindigkeit 

führen. Die sich aus der Dämpfungsmessung ergebenden Akti-
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Vierungsenergien für das Korngrenzengleiten im HPSN liegen 

zwischen 636 und 712 KJ/mol, und somit in der gleichen Größen­

ordnung wie die Aktivierungsenergien aus Kriechexperimenten 

I 1 79 I . 

Wegen des Viskositätseinflusses der zweiten Phase auf das Korn­

grenzengleiten kommt der Zusammensetzung und Menge der Korn­

grenzenphase besondere Bedeutung zu. Dies wurde auch durch 

Kriechuntersuchungen bestätigt I 93, 104, 106 I . Bild 10 zeigt 

eine typische Kriechkurve von HPSN. Es gibt ein erstes Stadium 

oder einen Übergangsbereich (Primärbereich), wo die Dehnungsge­

schwindigkeit ziemlich schnell mit der Zeit abnimmt. Dann folgt 

ein zweiter Bereich, das stationäre Kriechen (Sekundärbereich), 

der sich über den größten Teil der Lebensdauer des Prüfkörpers 

oder des Bauteils erstrecken kann. Das dritte Stadium, oder der 

Bereich des beschleunigten Kriechans (Tertiärbereich), ist in 

der Regel sehr kurz oder in vielen Fällen gar nicht erkennbar. 

E 

"" c 
:I 
c 
.c. 
"' "0 
.c. 
u 

"' 

Primär­
Bereich 

11 

Sekundär-cd. Stationär­
Bereich 

Zeit 

III 

Tertiär­
Bereich 

Bruch 

Bild 10: Bereiche einer typischen Kriech­
kurve (E-t-Diagramm) 

In etlichen Fällen ist das stationäre Kriechen nicht vorhanden 

(abhängig von Temperatur, Spannung und Verunreinigungen); hier 

wird das beschleunigte Kriechen beinahe sofort beginnen, und 

eine kurze Lebensdauer bei geringer Kriechdehnung ist die Fol-
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ge. 

Die Kriechkurven werden im Primärbereich meistens durch ein 

Potenzgesetz der Form 

c ( t) b t 1-c 
( 1 J) = • 

. -c c( t) = a . t ( 14) 

beschrieben I 108, 181 I . Dabei sind a, b und c Konstanten, 

wobei a = b • (1-c) ist. Wie im Primärbereich wird auch im 

stationären Kriechbereich die Kriechgeschwindigkeit vom Werk­

stoff und den Versuchsparametern bestimmt und kann als Variab-

le von Temperatur und Spannung ausgedrückt werden 

wie: 

= * A ('0' ,T,S,G) 
* 

1 -m ~n 
'0 • exp 

I 102, 171 I 

( 15) 

Dabei sind l;· m und n * ( Spannungsexponent für das Kriechen) 

Konstanten,~ die angelegte Spannung bei Temperatur T, S ist 

der Gefügeterm und schließt Korngröße, Versetzungsdichte und 

Reinheit ein, G ist die Atmosphäre, Q die Aktivierungsenergie, 

R die Gaskonstante und 1 die Korngrenzenlänge. Für jeden Kriech­

* mechanismus steht ein bestimmter Wert von n und m (Tabelle 1) 

I 1 o 1 , 182 I . 

Korngrenzenmechanismen 

.. 
m n D 

a) Dirfusionskriechen 

- Na barro-Herring 2 1 DG 

- Coble J 1 DKG 

b) Korngrenzengleiten 

- mit flüssiger Phase 1 1 D2. Ph 

- ohne flüssige Phase 1 2 DG oder DKG 

Tabelle 1: Angaben von m und n*sowie der Diffusionskoeffizienten 

Gitterdiffusion 

Korngrenzendiffusion 

Diffusion durch 2. Phase 
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Kriechversuche an unterschiedlichen HPSN-Qualitäten zeigten hin­

sichtlich Temperatur, Verunreinigung und Atmosphäre einen deut­

lichen Einfluß. Unterschiede in Korngröße und Versetzungsstruk­

tur wurden nicht gefunden I 102 I . 

Die relevanten Ergebnisse sind: 

Eine wesentliche Zunahme der Lebensdauer wird durch Bil­

dung einer Oxidschicht und damit durch weitergehende Riß­

abstumpfung und Rißausheilung für das gleiche Material 

bei Tests in Luft gegenüber inerter Atmosphäre festgestellt. 

Eine geringe Abnahme der Verunreinigungen zeigt eine deut­

liche Zunahme der Lebensdauer bis zum Bruch {Kriechbruch). 

Die Zeit, um eine konstante Dehnung z. B. 1 %zu erreichen, 

nimmt mit der Reinheit zu und mit steigender Temperatur ab. 

In inerter Atmosphäre {kürzere Lebensdauer als in.Luft) 

tritt der Bruch bei weniger als 1 % gegenüber 3 % Gesamt­

verformung an Luft ein. 

* Der Spannungsexponent n ist in inerter Atmosphär~ bei 

gleicher Temperatur höher als in Luft. 

Die Aktivierungsenergie nimmt mit zunehmenden Verunreini­

gungen ab und liegt zwischen 500 und 630 KJ/mol. 

Der Bruch verläuft im gesamten Temperaturbereich {1150 -

1350 °C) intergranular. 

TEM-Aufnahmen zeigen eine ausgeprägte Hohlraumbildung 

(cavitation) zwischen ~en si
3

N4-Körnern und Korngranzen­

trennungen der gekrochenen Proben. 

Von den Verunreinigungen wirken sich die Elemente der 

Gruppe Ia und IIa, hier besonders Li, Na, K, vor allen 

Dingen aber Ca, als verschlechternd auf die Hochtempera-
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tureigenschaften aus. 

So verursacht z. B. 5 % CaO als Zusatz zum Siü2 eine scharfe 

Reduktion des Erweichungspunktes und eine Abnahme um zwei 

Größenordnungen in der Viskosität des Glases I 104, 183 I . Da 

im HPSN unterschiedliche Mengen an Ca und Siü2 vorhanden sind, 

muß auch hier ein deutlicher Unterschied erwartet werden. 

Die Aktivierungsenergien für die Diffusion von Alkali- und Erd­

alkalimetallen durch Glas liegen zwischen 84 und 336 KJ/mol 

I 9 5, 104, 107 I . Da die Aktiv ierungsenerg ien für das Kriechen 

von HPSN sehr viel höher liegen, muß die Diffusion von Alkali­

und Erdalkaliverunreinigungen als geschwindigkeitsbestimmender 

Schritt ausgeschlossen werden. 

Die erhaltenen Aktivierungsenergien und der Einfluß der Verun­

reinigungen auf Q sind in guter Übereinstimmung mit den Akti­

vierungsenergien des viskosen Fließans von Gläsern (600 KJ/mol) 

I 174, 184 I . Aus den Ergebnissen kann geschlossen werden, 

daß die Kriechverformung in Si
3

N4 offensichtlich dort durch das 

viskose Fließen der Korngrenzenglasphase beherrscht wird, wo 

die Verformung durch einen Korngrenzengleitprozeß erzeugt wird. 

Dabei müssen sich Keilrisse an den Kornstoßstellen öffnen, um 

die Spannungskontinuität während eines nicht akkommodierten 

Korngrenzenglei tprozesses zu gewähren I 105, 107, 114, 185, 

186 I . Dies führt bei weiterer Verformung zu Korngrenzentren­

nungen und schließlich zum Bruch. 

Durch Modellbetrachtung für das Kriechen eines zweiphasigen Ge­

füges mit viskoser Phase und unter Berücksichtigung des Newton­

sehen Fließens zeigt sich, daß unter gleichen Bedingungen die 

Dehnungsgeschwindigkeit aufgrund des Glei~ens erheblich höher 

ist als die sich bei der Trennung einstel.lande Geschwindigkeit 

I 171 I . Da beide Prozesse nebeneinander ablaufen können, 

wird also die Korngren~entrennung als der langsamere Prozeß die 

Kriechgeschwindigkeit bestimmen. Im Gefüge realer Werkstoffe ist 

ein reines Newtonsches Fließen jedoch nicht gegeben. Daraus 

folgt, daß der zunehntende Abstand· zwischen den Körnern nicht 
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mehr von der viskosen Phase aufgefüllt werden kann (Void-Bil­

dung), da die Phasenum~erteilung ~Fließen von Druckspannungen 

zu Zugspannungen - mit kleinerer Geschwindigkeit erfolgt als 

die Korngrenzentrennungen. Die dadurch resultierende Behinderung 

des Fließans macht das Wachsen von etwaigen vorhandenen Blasen, 

die durch Unterdrücke dem Korngrenzengleiten entgegenwirken, 

notwendig. Das Vorhandensein einer glasartigen Oxidschicht 

(Kriechen an Luft) kann im Gegensatz zur fehlenden Oxidschicht 

(Kriechen in inerter Atmosphäre) aufgrund der als Kapillarnetz­

werk zu betrachtenden Korngrenzen mehr Glas flir das Auffüllen 

der Voids zur Verfügung stellen, und dadurch eine stärkere An-

* näherung an das Newtonsehe Kriechen (n = 1) ermöglichen. Dies 

* könnte die Unterschiede der Spannungsexponenten n = 2 (Kriechen 

* in Luft) und n = J (Kriechen in inerter Atmosphäre) erklären. 

Unter diesen Betrachtungen läßt sich die Kriechverformung von 

HPSN durch ein Modell genauer beschreiben (siehe Bild 8). 

Das Anfangsstadium des Kriechans wird durch die sukzessive Bil­

dung von Tripelpunktkeimen und -keilrissen gekennzeichnet. 

Während des stationären Kriechens werden diese Keilrisse vermut­

lich mit einer Geschwindigkeit wachsen, die proportional zur 

Kriechgeschwindigkeit ist. Wenn die Dehnung einen Grenzwert er­

reicht, verbinden sich die Korngrenzentrennungen, und es können 

sich instabile Risse bilden, die weiter wachsen. Dies kenn­

zeichnet den Bereich III, das beschleunigte Kriechen. Die Zeit 

bis zum Bruch durch Korngrenzengleiten kann in Abhängigkeit von 

der Korngröße und der stationären Kriechgeschwindigkeit ausge­

drückt werden I 1 o2 I 

= 
87r (1-y )f1112 

G • D
2 J ( 1 6) 

Dabei ist G der Schubmodul, -D der durchschnittliche Korndurch­

messer, tB die Zeit bis zum Bruch, ~die Poiss~n-Zahl LG die 

Kantenlänge des Korns, -/die Bruchenergie und E;, die stationäre 

Kriechgeschwindigkeit. Für eine gegebene Korngröße und Tempera-. 
tur ist das Produkt tB • Es eine Konstante und gleich der Ge-

samtdehnung EB ( [B = tB • ES). 

- JO -



- JO -

Der Bruch während des Kriechans geschieht fast immer an kri­

tischen Defekten von der Oberfläche aus. Wegen dieser meist 

schon vor dem Kriechen bestehenden Risse wird ein Kriechver­

halten hervorgerufen, das von der Gleichung abweicht, d. h. es 

werden geringere Lebensdauern auftreten. Wenn jedoch diese 

Fehler z. B. durch Oxidation neutralisiert werden, kann die 

Kriechverformung gemäß der theoretischen Vorhersage fort= 

schreiten. 

).2 Lebensdauer als Funktion von Temperatur und Spannung 

Die klassische Lebensdauerkurve für eine Temperatur weist für 

Keramik drei Bereiche auf, die sich durch verschiedene Rißemp­

findlichkeitsparameter n voneinander unterscheiden (Bild 11) 

I 72, 187 I 

300 

200 

0.001 

Bild 11 : 

II II! 

---

0,01 2 5 10 20 50 100 
------'---lh) 

Lebensdauerkurve am Beispiel von 
Norton HS 1)0 bei 1260 °C I 72, 187 I 
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Bereich I: 

Die Festigkeit des Materials wird durch die in Keramik immer 

vorhandenen Defekte (Korngrenzen, Risse, EinschlUsse) und deren 

Verteilung bestimmt. Die zulässige Spannung kann mit Hilfe der 

Weibull-Statistik ermittelt werden. Die Weibullverteilung läßt 

sich in einer zwei- bzw. dreiparametrigen Form beschreiben: 

- s 
( ~os) ms pü = 1 - p = e So. 

B ( 1 7) 

_ s c,.; _ 10 r· 
pü 1 PB 

-· us = - = e S 0 ~ 
OS 

( 1 8) 

Dabei ist PÜ die Überlebenswahrscheinlichkeit und PB die Bruch­

wahrscheinlichkeit des Bauteils. S bedeutet das Volumen, falls 

das Teil durch einen Volumenfehler versagt, oder die Oberfläche, 

falls das Teil durch einen Oberflächenfehler versagt. So steht 

für Einheitsvolumen (1 mm3) bzw. Einheitsoberfläche (1 mm2 ). ~ 
ist die Spannung, unter der das Bauteil bricht. '0 und m sind 

OS S 

Kenngrößen der Weibullstatistik. ~US ist die Spannung, unter-

halb der kein Bruch auftritt / 188, 189 /. 

Die zulässige Spannung hängt dabei von der zugelassenen Aus­

fallwahrscheinlichkeit PB und der Bauteilgröße ab. Ohne Ein­

fluß sind hier die Beanspruchungsdauer und der zeitliche Ab­

lauf der Beanspruchung I 190 I . 

Bereich II: 

Die Fehlstellen, insbesondere die Risse, die im Bereich I die 

Festigkeit bestimmen, können unter bestimmten Bedingungen 

wachsen, was zu einer stetigen Festigkeitsminderung mit zu­

nehmender Beanspruchungsdauer führt. Die Gesetzmäßigkeiten des 

Spannungsabfalls sind in Kapitel 4 beschrieben. Auch hier hängt 

die zulässige Spannung bei vorgeschriebener Lebensdauer von 

Bauteilgröße und Ausfallwahrscheinlichkeit ab. Die für diesen 

Bereich gültige Beziehung zwischen der mittleren Lebensdauer 

tB und der Spannung ~T bei der jeweiligen Temperatur T lautet: 
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n-2 n 
tB K (T) ·~T c konstant (19) ~ . = = = 

T 

und daher 

~n n . t = ~ tB2 (20) 
1 B1 2 

Dabei sind ~RT die Raumtemperaturfestigkeit und K (T) und n 

temperaturabhängige, materialspezifische Kenngrößen. Durch 

Messung der Lebensdauer bei vorgegebener Temperatur und Spannung 

und der Raumtemperaturfestigkeit lassen sich diese materialspa­

zifischen Kenngrößen berechnen. Beim Eintragen der Maßpunkte in 

ein Diagramm (Ordinate ln~ und Abszisse ln tB) erhält man eine 

Gerade (Ausgleichsgerade nach der Gaußsehen Methode der klein­

sten Quadrate) mit der Steigung - 1/n. 

Bereich III: 

Hier sind bei hohen Temperaturen zwei Möglichkeiten bekannt: 

1. Die Korngrenzenphase ist hier schon so stark erweicht 

(stark kriechende Materialien), daß neben der weiteren 

Rißausbreitung selbst geringe Spannungen schon zu einer 

starken Verformung bzw. zu einem starken Abgleiten der 

Kristalle aneinander führen. Das hat einen steilen Abfall 

der zulässigen Spannung zur Folge. 

2. Bei kriechbeständigeren Materialien wird die Lebensdauer 

bei niedriger Spannung nur durch das Kriechen und die mit 

dem Kriechen einhergehenden Materialveränderungen be­

stimmt. In diesem Bereich sind die Spannungen zu gering, 

um den Riß weiter fortschreiten zu lassen. 

Das Verhalten läßt sich auch mit Hilfe der dreiparametrigen Form 

der Weibullverteilung so erklären, daß die angelegte Spannung'ö 

unter die Spannung ~US sinkt, unterhalb der kein Bruch auf­

tritt bzw. die das Bauteil mit Sicherheit ertragen kann. 
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Für das Standzeitintervall des Bereiches II, für den die Be­

ziehung 19 oder 20 gültig ist, gibt es keine feste Regel, da 

es von Material zu Material verschieden sein kann.Von technischem 

Interesse für eine Lebensdauerberechnung ist jedoch nur der 

Übergang von Bereich II in Bereich III sowie die Steigungs­

änderung der Geraden. Eine steilere Gerade ergibt bei Nicht­

berücksichtigung der Änderung eine zu große Lebensdauer, und 

eine flachere Gerade eine zu geringe Lebensdauer. Die Rich­

tungsänderung (Bereich II nach Bereich III) der Geraden kann 

zwischen 40 und 1000 Stunden auftreten I 72, 178, 187 I . 

Zur exakten Bestimmung sind daher Versuche mit einem hohen 

Zeitaufwand erforderlich. Für den Übergang von Bereich I in 

Bereich II werden Standzeiten von 1 - 10 sec. angegeben. 

Der Mechanismus des langsamen Rißwachstums wird fast immer von 

plastischen Prozessen in der Nähe der Rißspitze,wie in Kapitel 

J.1 beschrieben, begleitet. Diese Plastizität wird der meist 

amorphen 2. Phase zugeschrieben I 66, 102, 114, 138 I . Lang­

same Rißwachstumsprozesse werden normalerweise durch die Riß­

geschwindigkeit v und den Spannungsintensitätsfaktor KI gemäß 

n 
V = A • KI 

beschrieben. Dabei sind A und n Konstanten. 

( 21 ) 

Durch Messung der Rißgeschwindigkeit und des Spannungsintensi-

tätsfaktors können die das langsame Rißwachsturn charakteri-

sierenden Parameter bestimmt werden. Es ist bei diesen Messun­

gen jedoch nicht immer leicht oder auch nicht möglich, anwen­

dungsbezogene Bedingungen wie Kriechen, Oxidation, Materialver­

änderung durch Diffus~on über lange Zeit~äume durch entspre~hend 

langsam~ Rißgeschwindigkeiten mit zu berücksichtigen. Dabei 

spielen vor allen Dingen die Oxidation sowie die Diffusion aus 

dem Materialinneren an die Oberfläche eine entscheidende Rolle. 

Daneben sind auch den Bauteilen meistens Grenzen hinsichtlich 

ihrer Kriechverformung gesetzt. Sqmit kann die Verwendbarkeit 

der Bauteile beendet sein, obwohl sie nicht durch Bruch versagt 

- J4 -



- 34 -

haben. Die aus den Rißgeschwindigkeiten berechneten Aktivierungs­

energien liegen zwischen 500 und 950 KJ/mol in den Bereichen, 

die auch für das Kriechen gemessen wurden I 73, 77, 83, 93, 191, 

192 I . 

3.3 Oxidation von HPSN 

Bei der Oxidation von Si
3

N
4 

sind zwei Fälle in Abhängigkeit 

Sauerstoffpartialdruck und Temperatur zu unterscheiden: 

a) Bei hohem Sauerstoffpartialdruck bildet sich ein dünner 

Sio
2
-Film, auf dem Si

3
N

4 
gemäß I 193 I: 

von 

(22) 

Die Bildung eines Sio
2

-Films verlangsamt die weitere Oxi­

dation. 

b) Bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck bildet sich gasför­

miges SiO gemäß I 194 I : 

(23) 

(24) 

Hierbei wird stets ein deutlicher Gewichtsverlust festge­

stellt. 

Die Oxidation von CX'-Si
3

N
4
-Pulver in Luft wird durch die 

Diffusion von 0
2 

durch die Si0
2
-Schicht kontrolliert. Das 

wird daraus geschlossen, daß die im Temperaturbereich von 

1150 bis 1250 °C erhaltenen Aktivierungsenergien von 294 

KJ/mol sehr nahe an der !ktivierungsenergie ist, die bei 

der o
2
-Diffusion durch Quarzgut erhalten wird (298 KJ/mol). 

Es wurden folgende Oxidationsreaktionen vermutet I 19 5, 196 I . 

(25) 
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(26) 

Die erste Reaktion sollte jedoch geschwindigkeitsbestimmend 

sein. Die gesamte Oxidationsreaktion kann man daher,wie in 

Gleichung 22 gezeigt, beschreiben. Bei Temperaturen über 1200 °e 

wurde eine Abweichung von der parabolischen Oxidationsrate fest-

gestellt (Bild 

6 
""' I 

s 
(J 

C'l 5 b!J 
s 

4 

C'l 
~ 

"' s 3 .<:: 
ro 
.:: 
:0 

" "' +' 2 
.<:: 
(J ..... 
;. 

"' t!l 1 

0 
0 

Bild 12: 

1 2). 

2 6 10 18 

Glühzeit h 

Abweichung vom parabolischen Oxidations­
verlauf 

Während bei der Oxidation von Si
3

N
4
-Pulvern reines Si0

2 
ent­

steht, wird es bei MgO, Y
2

o
3 

oder Al
2

o
3 

als Heißpreßhilfsmittel 

von HPSN ein Erdalkalroder ein anderes Silikat sein. Im Tempera­

turbereich von >1200 °e ist die Abweichung von der Geraden deut­

lich zu sehen. Hier kann keine Aktivierungsenergie angegeben wer­

den. Röntgenographische Analysen zeigen Si
2

oN
2 

und eristobalit. 

Si2 oN 2 ist dabei als Grenzphase zwischen Si
3

N4 und Si0
2 

vorhan­

den. Dies ist wahrscheinlich auch der Grund für die Abweichung 

von der Geraden. Es kann also bei hohen Temperaturen die Reaktion 

- J6 -



- 36 -

(27) 

vorkommen I 196 I . 

Eigene thermogravimetrische Messungen im Temperaturbereich von 

1100 bis 1300 °C an HPSN zeigen, daß die Gewichtsänderung durch 

Oxidation in der Regel parabolisch verläuft. Die Aktivierungs­

energien liegen zwischen 250 und 500 KJ/mol. Die Angaben der 

Aktivierungsenergien für die Oxidation von HPSN wird auch von 

anderen Autoren in der gleichen Größenordnung angegeben /196,201/ 

Die Oxidationsrate ist dabei unabhängig vom Stickstoff- oder 

Sauerstoffpartialdruck, jedoch ist sie in feuchter Atmosphäre 

größer als in trockener. Aus der Höhe der Aktivierungsenergie 

wird geschlossen, daß der geschwindigkeitsbestimmende Schritt 

die Diffusion von Mg 2 + durch die Oxidschicht ist I 196-199 I 

Das Heißpreßhilfsmittel MgO und andere zwischen dem Si
3

N
4 

be­

findlichen Verunreinigungen erhöhen die Oxidationsrate I 194-

202 I . Es wird daher angenommen, daß die Verunreinigungen, wie 

auch das MgO, die Viskosität der Si0
2
-Schicht herabsetzen, indem 

sie z. B. MgSio
3 

bilden und den Diffusionskoeffizienten erhöhen. 

Nicht nur die Verunreinigungen, sondern auch ein Teil des gas­

förmigen Stickstoffes, der in der Schutzschicht verbleibt, macht 

das Oxidationsverhalten von HPSN sehr komplex. 

Die sich durch die Oxidation gebildete Oberflächenschicht be­

steht hauptsächlich aus C< -Cristobali t, Siü
2

-Glas und Silikaten 

(fast ausschließlich nadelförmige MgSio
3
-Kristalle). Letzteres 

wird daraus geschlossen, daß energiedispersive Analysen dieser 

nadeligen Kristalle einen deutlichen Betrag an Mg und nur ge­

ringe Beträge an Ca, Fe und K finden ließen (Bild 13). Stark 

verunreinigtes HPSN dagegen zeigt nach Oxidation noch andere 

kristalline Phasen, wie z. B. Akermanit (ca
2

Mg Si
2

o
7

) oder 

Diopsid CaMg (Sio
3

)
2

• Da jedoch auch noch andere Verunreini­

gungen wie z. B. Fe, Al, Na und K sich in der Oxidschicht kon­

zentrieren können, können die Silikate noch komplexer sein als 

die hier erwähnten. Vielleicht lassen sich hiermit einige un­

identifizierte Linien bei der Röntgenbeugungsanalyse erklären. 
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Bild 13: REM-Aufnahme einer 
oxidierten Oberfläche (MgO­
dotiertes HPSN) 

Bei einem Gesamtmagnesiumanteil von 1 - 3 % in der Probe wur­

den in der Oxidschicht zwischen 10 und 30 % Magnesium gefun­

den. Auch hat sich der Anteil an Kalzium, Eisen und Natrium 

in der Oxidschicht erhöht. Durch die Tieftemperaturumwandlung 

des Cristobalits bei etwa 250 °C ist die Oxidschicht in der 

Regel gerissen. Die Dicke der Oxidschicht ist größer als aus 

den Gewichtszunahmen erwartet werden kann. Man kann daraus 

schließen, daß die Oxidhaut einen großen Teil des herausge­

lösten Stickstoffes oder auch SiO enthalten muß. Kontrollierte 

Oxidationsversuche bestätigten das.Bei diesen Versuchen war 

das Verhältnis des entwichenen Stickstoffes zu dem aufge­

nommenen Sauerstoff kleiner, als aus der Stöchiometrie der 

Oxidation des Si
3

N4 zu erwarten wäre I 199 I . 

Eigene rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen 

neben nadelförmigen Kristallen (Mg Sio
3

) auch äquiaxiale 

Kristalle (Bild 13). Da als Ergebnis der energiedispersiven 

Analyse nur Si und o
2 

erhalten wurde, müssen diese äquiaxialen 

Kristalle Cristobalit sein. Außerdem wurde ein glasartiges 

Matrixmaterial gefunden, das weniger hohe Anteile an Ca,~. Fe 

und Mg als die kristallinan Phasen zeigt und daher wahrschein-

lieh Si0
2

-Glas ist. Unterhalb der äußeren Schicht sowie an der 

Oberfläche befinden sich eine Anzahl von Poren, die wahrschein­

lich durch die Stickstoffblasen gebildet wurden. Die Löcher in 

der Oberfläche der Oxidschicht könnten dann durch Aufplatzen 
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dieser Stickstoffblasen entstanden sein. Der Anteil der Verun­

reinigungen ist unterhalb der äußeren Schicht wesentlich ge­

ringer. Das Material besteht hier in der Hauptsache aus Cristo­

balit, Oxinitrid und teilweise oxidiertem Si
3

N4 (Mikrosonden­

untersuchungen zeigen fast ausschließlich o
2 

und N
2 

sowie Si). 

Aluminium ist meist homogen über die gesamte Probe verteilt, 

d. h. in gleichen Anteilen in der Oxidschicht wie im unoxi­

dierten Material enthalten, und bildet somit eine Ausnahme. 

Der sehr hohe Mg- und Ca-Anteil in der Oberfläche der Oxidhaut 

zeigt an, daß beide Elemente selektiv aus dem si
3

N4-Basismaterial 

in die Oxidhaut (an die Oberfläche)diffundieren und als Teil des 

Oxidationsprozesses betrachtet werden müssen.Die Oxidationsrate von 

HPSN nimmt nicht nur mit zunehmendem MgO-Gehalt zu, sondern auch 

mit ansteigendem Ca-, Na- und K-Gehalt. 

Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei der Oxidation von 
/ 

Si
3

N4 ist die Diffusion von Magnesium und/oder Kalzium durch 

das Silikatmaterial in den Korngrenzen der Nichtoxidkeramik, da 

die Aktivierungsenergie für die Oxidation mit der für die Dif­

fusion dieser Kationen im Silikat (419 KJ/mol) vergleichbar ist 

I 203, 2o4 I . 

Die Oxidation findet also in der Oxidschicht statt. Dabei löst 

sich Si
3

N4 in dem Oxid. Die N3--Ionen, die im Oxid gelöst sind, 

werden zu N
2 

oxidiert, was zur Blasenbildung führt, die in der 

Oxidschicht beobachtet wird. In der Grenzfläche (Oxidschicht/ 

Luft) reagiert das o2 -Gas mit den freigesetzten Elektronen aus 

dem oxidierten N3 - und bildet 0 2 -. Die Bedeutung von Magnesium­

oxid liegt darin, daß die Löslichkeit von Si
3

N4 in der Silikat­

schlacke mit steigendem MgO-Gehalt zunimmt I 199, 202 I . 

Durch die Diffusion verarmen die Korngrenzen im Basismaterial, 

vor allen Dingen im Randbereich, an Mg und Ca. Das führt zu 

einer Versprädung bzw. einer drastischen Erhöhung der Viskosi­

tät der Korngrenzenphase. Voroxidierte Materialien zeigen häu­

fig eine geringere Kriechbruchdehnung als unoxidierte. Durch 
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rasterelektronenmikroskopische UntersuchunGen konnte auch eine 

erhöhte Porosität nachgewiesen werden. 

Einige der Y2o
3
-haltigen heißgepreßten Siliziumnitridquali­

täten sind trotz ihrer exzellenten Eigenschaften bei hohen Tem­

peraturen {~ 1200 °e) im mittleren Temperaturbereich von ca. 

1000 °e instabil. Ursache hierfür sind einige schädliche Phasen 

im Si-Y-0-N-System, die bei obigen Bedingungen die mechanischen 

Eigenschaften und das Oxidationsverhalten drastisch reduzieren. 

Abhilfe schafft das Einhalten der Zusammensetzung in einem Ver­

träglichkeitsdreieck im ternären System Si
3

N
4

-Y
2
o

3
-sio

2
, wo die 

Phasen nicht vorhanden sind (Bild 14). Das stabile Gebiet liegt 

mit Dreieck Si
3

N4-Y2Si2 o
7
-si20N2 I 205-207 I . Dabei werden je­

doch nicht die Verunreinigungen, wie z. B. auch der Kohlenstoff­

gehalt, berücksichtigt. 

Bild 14: Phasenbeziehung im System 
si

3
N4-sio2 -Y

2
o

3 
bei 1600 - 1800 °e 

Materialien, die in diesem Dreieck heißgepreßt bzw. gesintert 

werden, zeichnen sich durch bessere Oxidationsbeständigkeit, 

Kriech- und Hochtemperatureigenschaften aus als solche, die 

nicht in diesem Dreieck heißgepreßt werden. Röntgenographische 

Analysen zeigen nach dem Heißpressen der Zusammensetzungen 
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außerhalb des Stabilitätsgebietes in der Regel ß-Si
3

N4 als 

Hauptbestandteil, dann jedoch noch eine Reihe von yttriumsili= 

katphasen in Abhängigkeit des Si02 zu Y2 o 3-verhältnisses des 

Ausgangspulvers. Die Phasen sind I 205, 208, 209-216 I : 

bzw. 

bzw. 

oft als Phase I bezeichnet 

oft als H-Phase bezeichnet 

oft als K-Phase bezeichnet 

oft als J-Phase bezeichnet 

oft als Phase II bezeichnet 

manchmal als J-Phase be­
zeichnet 

manchmal als H-Phase be­
zeichnet 

Alle genannten Phasen zeigen bei etwa 1000 °e eine Instabilität, 

die durch Reaktion mit dem Sauerstoff hervorgerufen wird und 

durch starke Gewichts- und Volumenzunahme gekennzeichnet ist. 

Es ergibt sich außerdem eine gute Korrelation mit starker Oxi­

dation und Rißbildung. Bei Raumtemperatur und Temperaturen ~ 

als 1200 °e sind jedoch die mechanischen Eigenschaften gut. 

Die instabilen Phasen oxidieren in der Regel zu Yttriumsilikaten 

und Sio
2

• Bei Temperaturen ~ 1200 °e bildet sich eine schützen­

de Sio
2
-Schicht aus und verhindert eine weitere schädliche Oxi­

dation. Unterhalb 1200 °e, wo die Oxidationsgeschwindigkeit 

langsam ist, werden die instabilen Phasen nicht durch eine Sio
2

-

Schicht geschützt, und ihre Oxidation führt zu einer drastischen 

Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften. Dies zeigt sich 

auch im linearen Oxidationsverhalten (Bild 15). Ein deutlicher 

Si02 -Anteil ist also zwingend notwendig, um ein stabiles HPSN 

zu bekommen. Bei den instabilen Pqasen können z. B. folgende 

Reaktionen ablaufen I 205-216 I 
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0 20 60 100 140 180 

Glühzeit bei 1000°c h 

Bild 15: Linearer Oxidationsverlauf 

Y5 (sio4 )
3

N + 0,75 o 2 _,.y4 ,
67

(sio4 )
3

o+ 0,165 Y2 o
3 

+ 0,5 N2 (28) 

4 Gewichtszunahme 1, 2 % 
Volumenzunahme 35,0 % 

1,5 Y4 Si2 o
7

N2 + 2,25 o
2
--.y4 ,

67
(sio4 )

3
ü+0,665 Y20J+1 ,5 N2 (29) 

~Gewichtszunahme J,7 % 

si
3

y
2

o
3

N
4 + 

2 YSi0 2N + 

y10Si702JN4 

Y4 si 2o
7

N
2 + 

J 

Volumenzunahme 11,0% 

~Gewichtszunahme 9 % 
Volumenzunahme 120 % 

02 • Y2Si 2o
7 

+ Sio2 

1 '5 02 -.Y2si
2

o
7 + N2 

+ 

+ J 02 ---+5 Y2Sio
5 

+ 2 Sio2 

1 '5 02----+ 2 Y2Sio
5 + N2 

(JO) 

2 N 2 ( J 1 ) 

(J2) 

+ 2 N2 (JJ) 

(J4) 
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Letztere zweite Phase ist noch am oxidationsbeständigsten. Die 

bevorzugte Entstehung kann durch veränderte Heißpreßparameter 

und durch Zufügen geringer Mengen von Kalzium oder Aluminium 

gefördert werden. 

Man glaubt, daß das an den Korngrenzen befindliche Si
3

N
4 

· Y
2

o
3 

hauptsächlich amorphes Si0
2 

mit etwas Y
2
o

3 
bildet. Die Spannun­

gen durch dieses amorphe Si0
2

, das versucht, seine Oberflächen­

spannung zu verringern, könnte zu der beobachteten Rißbildung 

führen. 

Es wurde gezeigt, daß durch Tempern von Y
2

o
3

-HPSN in Stickstoff, 

auch wenn die Zusammensetzung nicht im stabilen Dreieck liegt, 

die schädliche Oxidation verhindert und somit auch im mittleren 

Temperaturbereich von 900 - 1000 °C exzellente Hochtemperatur­

eigenschaften erhalten werden können I 217, 218 I . Der lineare 

Oxidationsverlauf der unbehandelten Proben geht über in einen 

parabolischen Verlauf der behandelten Proben. Bei keiner so ge­

temperten Probe konnten starke Gewichtszunahmen und starke Riß­

bildung festgestellt werden. Die Biegefestigkeiten wie auch die 

Standzeiten unter recht hohen Lasten konnten im gesamten Tem­

peraturbereich bis 1400 °C gesteigert werden I 217, 218 1. 

Die Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit durch Zusätze von 

Al 2 o
3 

oder Kalziumoxid zu Yttriumoxid wurde zwar nachgewiesen, 

doch sinkt durch solche Zusätze die Heißbiegefestigkeit wie 

auch die Lebensdauer der Proben unter statischer Belastung bei 

höheren Temperaturen. 

Mikrosondenuntersuchungen und TEM-Aufnahmen zeigen, daß in der 

Korngrenzenphase eines Y
2

o
3
-dotierten HPSN Verunreinigungen 

wie Ti, W, Fe, Ni, Co, Zn, Ca, Mg und Al gefunden werden können 

I 59, 157, 219 I . 
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3.4 Rißbildung und Rißausheilung durch Oxidation 

Die bei hohen Temperaturen gebildete Oxidschicht ist bei MgO­

haltigen Proben - im Gegensatz zu Y
2

o
3
-haltigen Proben - nicht 

als geschlossener, dichter Überzug zu betrachten I 195 I . 
Sie ist mehr oder weniger porös, mit Blasen durchsetzt und un­

gleichmäßig stark (Bild 16).· Dadurch kommt es zu keiner Schutz­

wirkung für das Grundmaterial, und die Schädigung des Materials 

kann bei weiterer Oxidation fortschreiten. 

Risse und Schleifriefen können bei geeigneter Temperaturführung 

beim MgO-, besonders aber beim Y
2
o

3
-haltigen Material, durch 

Oxidation wieder gefüllt werden. Die bei Langzeitoxidation von 

MgO-dotierten Proben gebildete dicke, polykristalline Oxid­

schicht ist uneben und weist Erhöhungen und Vertiefungen (mounts 

und pits) auf I 220-224 I . Nach 100 Stunden Glühen bei 1250 °C 

ist die Schicht in der Regel 50 bis 100 pm, in einigen Fällen 

sogar bis 200 pm stark. REM-Untersuchungen zeigen, daß der Bruch­

ausgang stets von solchen pits ausgeht. Die Abnahme der Raumtem­

peraturfestigkeit, die nach einer Hochtemperatur?xidation gemessen 

wird, steht mit der pi~Bildung vermutlich in Verbindung. Durch 

eine Oxidationsbehandlung erhöht sich die Magnesiumkonzentration 

in der Oxidschicht. Damit steigt die Löslichkeit des si
3

N4 in 

der Grenzfläche zur Oxidschicht,und ein selektiver Angriff längs 

der Korngrenzen oder auch Rissesind die Folge. Eine ebene Grenz­

fläche zwischen der Oxidhaut und dem Grundmaterial ist daher 

instabil. Eine inhomogene MgO-Verteilung im HPSN fördert die 

Bildung einiger größerer Grübchen oder pits. Da eine hohe Mg­

Konzentration stets vor den pits"hergeschoben" wird, wird die 

Fähigkeit Si
3

N
4 

zu lösen, vergrößert (lokaler Angriff), und das 

führt wiederum zum beschleunigten Eindringen der Oxidschicht in 

das Basismaterial an gleicher Stelle und damit zur verstärkten 

Grübchenbildung. Nach anfänglichem drastischem Festigkeitsver­

lust von HPSN durch Oxidation bei hohen Temperaturen (bis ca. 

100 Std.) durchpit-Bildung mit kleinem Kerbradius wird bei län­

geren Glühzeiten (1000 Std.) kein weiterer drastischer Abfall 

festgestellt (Bild 17). Das kann dadurch erklärt werden, daß 

aufgrund des Konzentrationsaüsgleiches die Oberfläche des Basis-
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Bild 16: 

REM-Aufnahme einer Oxidschicht 
(1200 °C, 15 Stunden) 

• .. 
111 • 

600 800 1000 

Glühzeit bei 1200°c h 

Bild 17: Festigkeitsabfall als Funktion der Glühzeit 

nicht oxidiert T//7/T///T// 
Stickstoffblasen 

100 h oxidiert 0 Oxidschicht 

Stickstoffblasen 

1000 h oxidiert 7~ ~""""" 0 0 0 0 

" Oxidschicht 
0 0 

Bild 18: Schematische Darstellung der pit-Bildung als Funktion 
der Glühzeit 
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materials glatter wird und keine scharfen Kerben mehr aufweist 

(Bild 18). 

Massentransport von Verunreinigungen, Bildung und Wachstum 

neuer Phasen in der Schicht sowie Eindringen der Schicht in 

die Si
3

N
4
-Grenzfläche verlaufen längs von etwaigen Rissen und 

Volumenfehlern (Einschlüsse und Poren unter der Oberfläche). 

Dies führt zur Rißverkleinerung und Wechselwirkung des Ein­

schlusses oder der Pore mit dem Oxid. Die Folge ist eine Riß­

ausheilung sowie das Ersetzen des Einschlusses bzw. der Pore 

durch das Oxid. Langzeitoxidationen bei Temperaturen unter der 

Temperatur, wo die Korngrenzenphase eine deutliche Reduktion 

der Viskosität erfährt (Erweichungsbereich), -hier laufen die 

Diffusionsprozesse wesentlich langsamer ab -, führen aufgrund 

fehlender pit-Bildung und dichteren Oxidschicht zu keinem bzw. 

nur geringem Festigkeitsabfall. 

Y2 o
3
-haltige Materialien zeigen selbst nach 100 Std. Glühdauer 

bei 1250 °C nur eine 2opm dicke Schicht. Die vorwiegenden 

kristallinan Phasen sind Y2Sio
7 

und ~-Cristobalit. Nach Ab­

ätzen der Schicht tauchen wieder Schleifspuren auf und flache 

Mulden (im Gegensatz zu tiefen, meist sehr spitz zulaufenden 

Mulden beim MgO-HPSN). 

J.5 Rißeinbringung durch Knoop-Härteeindrücke 

Zur Bestimmung des Einflusses der Rißgröße auf die Festigkeit 

geht man von Vickers- oder Knoophärteeindrücken aus, die in 

Keramiken reproduzierbare Rißgeometrien erzeugen (Bild 19). 

Auch lassen sich durch diese Methode die kritischen Spannungs­

intensitätsfaktoren ermitteln. Die durch Knoop-Härteeindrücke 

erhaltenen Oberflächenrisse sind nahezu halbkreisförmig. Bild 

20 zeigt die schematische Darstellung sowie die Größe und Form 

eines Risses in HPSN, der durch einen Knoop-Härteeindruck 

(HK 7000) erzeugt wurde. Die Zone direkt unterhalb der Spitze 

des Knoop-Diamanten ist, wie im Bild 21 dargestellt, aufgrund 

des dort herrschenden hohen Druckes stark zerstört und vermut­

lich plastisch verformt. 
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Bild 20a: Schematische Darstellung 
eines Risses durch einen 
Knoop-Härteeindruck 
(HK 7000) 
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c) 

Bild 20 b und c: Größe und Form eines Risses durch einen 
Knoop-Härteeindruck (HK 7000) 

a) b) 

Bild 21: REM-Aufnahme 

a) geschädigter Bereich durch plastische 
Deformation (HK 7000) 

b) Bruchfläche direkt unterhalb des ge­
schädigten Bereiches 

Zwischen die Rißflanken gedrücktes Material hält den Riß offen. 

An der Rißspitze treten dadurch zusätzliche Zugspannungen auf. 

Das verschiebt die gemessenen Spannungsintensitätsfaktoren zu 

kleineren Werten als aus der Gleichung I 225 I 

2 = 1,03. 
1'1r"' 

(35) 

zu erwarten wäre. Um diese Effekte zu umgehen, wurden zwei 

Methoden zur Beseitigung der Eigenspannungen vorgeschlagen: 
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a) Vorsichtiges Abschleifen der geschädigten Zone 

b) Glühbehandlung 

Wegen des sehr aufwendigen Abschleifans - vor allen Dingen bei 

großen Probeserien - wird meist die Glühbehandlung bevorzugt. 

Bild 22 zeigt den Einfluß der Glühtemperatur auf die Biege­

festigkeit geknoopter HPSN-Proben. Neben der Spannungsrelaxation 

ist jedoch auch bei hohen Temperaturen ein viskoses Fließen an 

der Rißspitze (Rißabstumpfung) und ein Schließen des Risses 

durch Oxidation (Ausheilen) zu erwarten. Messungen haben je-

doch gezeigt, daß selbst bei 1400 °e in Vakuum geglühte Proben 

und bei 1250 °e in Luft geglühte Proben der Bruch immer am Knoop­

Eindruck erfolgt, und somit eine Rißausheilung nicht zu erkennen 

war I 37, J9, 76, 225 I . Obwohl nach der Glühbehandlung ein 

deutlicher Anstieg der Biegefestigkeit festgestellt wurde, lag 

das Festigkeitsniveau jedoch immer unter dem der gleichlang ge­

glühten, jedoch ungeknoopten Proben. Gleichzeitig zeigten die 

Biegefestigkeitswerte der geknoopten Proben immer eine wesent­

lich geringere Standardabweichung als die der ungeknoopten 

Proben. Diesen Vorteil kann man sich bei der Bestimmung der 

unterkritischen Rißparameter im Standzeitversuch zunutze machen. 
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Bild 22: 

HPSN 2,5% MgO ohne Knoop 

!~SN 2,5% MgO mit Knoop 

I 
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• 

800 1000 
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• 
• 

1200 1400 

Einfluß der Glühtemperatur auf die Biege­
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Da jedoch der durch pit-Bildung bedingte Festigkeitsverlust 

größer sein kann als der durch einen Knoop-Eindruck mit 2 kp 

(HK 2000) hervorgerufene Festigkeitsverlust, müssen für Stand­

zeitversuche höhere Knooplasten gewählt werden. 

4. Theoretische Grundlagen und Berechnung der Lebensdauer unter 

Berücksichtigung des langsamen Rißfortschritts 

An Werkstoffen, die sich annähernd linear elastisch verhalten, 

kann der Zusammenhang zwischen Rißausbreitungsgeschwindigkeit v 

und dem Spannungsintensitätsfaktor K
1 

durch eine Potenzfunktion 

da 
dt = V = (J6) 

beschrieben werden I 70, 91, 95 I . Hierin sind a die Rißlänge, 

t die Zeit. A und n sind Kenngrößen, die von Versuchsparametern, 

wie Temperatur und Umgebungsmedium und dem Material selbst ab­

hängen. Dies wurde vielfach, auch an HPSN, mit bruchmechanischen 

Rißausbreitungsexperimenten bestätigt I 70, 89-92, 100 I . 

Der Spannungsintensitätsfaktor beschreibt dabei die Spannungs­

verteilung vor der Rißspitze entsprechend der Beziehung I 226 I 

= 'Ci • Y ( ~ ) -/ a ( t )

1 

, (J7) 

und hängt somit von der angelegten Spannung~ und der Rißlänge 

ab. Y (alh) ist dabei eine Korrekturfunktion für endliche Fra­

benabmessungen und variiert mit dem Verhältnis Rißtiefe a zu 

Probenhöhe h. Überschreitet der Spannungsintensitätsfaktor einen 

kritischen Wert KIC' z. B •. durch Erreichen der kritischen Riß­

länge a
0

, so kommt es zum Bruch der Probe. 

Für die Biegeprobe in 4-Punkt-Anordnung (Bild 23) errechnet sich 

die Spannung, die an der Unterseite ("Zugseite'') der Probe an­

liegt, aus der Prüfgeometrie und der anliegenden Last P zu: 
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P ·(1- e) 
2 • b • h2 (38) 

Falls die Probe mit einem geraden Kerb der Tiefe a behaftet 

ist, lautet die Korrekturfunktion Y (alh) in Gleichung 37: 

(39) 

für 0 ~ ~ L 0, 6 

bzw. 

= (40) 

a 
für 0 , 5 < h ~ 0 , 8 

Falls die Biegeprobe mit einem halbelliptischen Riß behaftet ist, 

z. B. bei Knoop-Härteeindrücken, muß eine weitere Konturfunktion 

eingeführt werden I 227 I (Bild 24): 

1 = \0 • -VJ. • B (a,h,c) (41) 

Dabei beschreibt alc das Halbachsenverhältnis der Ellipse.p(a) 
c 

ist daselliptische Integral der Form 

(42) 

Das elliptische Integral läßt sich numerisch lösen. ~ (~) kann 

dabei als Funktion des alc-Verhältnisse, die in Tabelle 2 stehen­

den Werte annehmen I 227 I . 

Unter Voraussetzung einer konstant angelegten Spannung~ ergibt 

sich durch Verknüpfung von Gleichung 36 und Gleichung 37 oder 41 

und durch Integration von der Zeit t = 0 bis zum Bruch t = tB 

und von der Anfangsrißlänge a
0 

bis zur kritischen Rißlänge ac 

die Standzeit eines Prüfkörpers zu (siehe Seite 52) 
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Bild 23: 

Biegeprobe in 4-Punkt-Belastung 

., 

0 

Bild 24: 

" 

X • C COS ~ 

y.o,;"q. 

X 

Schematische Darstellung für einen halbelliptischen Riß 

a/c-Verhältnis q:, a/c-Verhältnis q, 

0 1. 0000 0,55 1. 24J2 

0,05 1.0049 0,6 1. 2764 

0' 1 1. 0160 0,65 1.)105 

0' 15 1. OJ 16 0,7 l.J456 

0,2 1. 0506 0,75 1.)815 

0,25 1 .0723 0,8 1. 4181 

O,J 1 .0966 0,85 1. 455J 

O,J5 1. 1227 0,9 1. 49JJ 

0,4 1.1506 0,95 1. 5J 1 8 

0,45 1.1802 1 ,00 1.5708 
0,5 1. 2111 

Tabelle 2: Wert des elliptischen Integrals q, als Funktion des 
a/c-Verhältnisses 
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[ 

1 
n-2 

a 2 
0 

a 

A • yn • c; n 

L bzw. Bn 

1 

J 
(4J) 

Da für die meisten Keramiken n = 8 ist, braucht die Endrißlänge 

ac wegen 

a 

2-n 
2 

a 
0 

2-n 
2 (44) 

nicht berücksichtigt zu werden. Der Geometrieparameter Y bzw. 

Y • ~ _, wurde dabei als konstant betrachtet. Für Si
3

N
4

, wo 

langsames Rißwachstum über einen großen Bereich von KI vorkommen 

kann, ist die Annahme zulässig, solange a ~ 0,3 h ist I 83 I . 
0 

Unter der Voraussetzung, daß bei allen Temperaturen die gleichen 

Risse zum Versagen führen , gilt: 

bzw. 

K = Y· b · -R IC c o 

a 
0 

1 
= 

(45) 

(46) 

wobei ~c = ~RT die Bruchspannung bei Raumtemperatur ist, folgt: 

n-2 
'G' RT 

( 47) 

Einschränkend muß jedoch gesagt werden, daß für HPSN bei hohen 

Temperaturen andere Fehlstellen zum Bruch führen können als bei 

Raumtemperatur. Die Gültigkeit der Gleichungen 45-47 bleibt je­

doch erhalten, wenn z. B. ein großer Anfangsriß durch einen 
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Knoop-Härteeindruck eingebracht wird, der größer ist als irgend­

ein anderer Fehler im Material oder an der Oberfläche des 

Materials. 

Für eine gegebene Temperatur T lassen sich die in der Klammer 

stehenden Parameter der Gleichung 47 zu einem neuen, das lang­

same Rißwachstum charakterisierenden, Parameter zusammenfassen: 

K (T) 2 (48) = 2 n-2 
• y • A • KIC (n-2) 

Gleichung 47 ergibt dann die für diese Arbeit benutzte Beziehung 

tB = K (T) 

n-2 
\;"RT 

~n 
T 

bzw. für eine Temperatur 

t • 
B 

n 
\O'"T 

.-n-2 
= K ( T ) \::) RT 

(49) 

= Konstant (50) 

Wenn tB in Sekunden und ~RT bz'''• lö"T in N/mm
2 

angegeben wird, 

muß K (T) die Dimension (N/mm 2 ) 2 • sec. haben. Durch Messung 

der Standzeit bis zum Bruch, bei gegebener Spannung und Tem­

peratur sowie der Raumtemperaturfestigkeit - z. B. durch einen 

4-Punkt-Biegeversuch -,lassen sich die das langsame Rißwachstum 

kennzeichnenden Parameter n und K (T) berechnen. Die Ermittlung 

des kritischen Spannungsintensitätsfaktors, der Anfangsrißlänge 

sowie der Parameter A, Y und ~ erübrigt sich somit. Die Gültig­

keit der Gleichung wurde flir etliche keramische Werkstoffe nach­

gewiesen. 

5. Andere gebräuchliche Methoden zur Bestimmung der Parameter des 

langsamen Rißwachstums 

Aufgrund des relativ hohen Zeitaufwandes flir statische Ermüdungs­

tests haben sich dynamische Tests an Biegeproben ohne Kerb (Kom­

paktbiegeproben) / 71, 228, 229 / , gekerbten Biegeproben (ge-
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rader durchgehender Kerb oder Chevronkerb) I 63, 71, 84, 98, 

123, 229 I und an gekerbten Doppeltorsionsproben (DT-Proben 

mit und ohne Führungsrinne) I 214 I durchgesetzt. Dabei wur-

den die Parameter entweder durch verschiedene konstante Be­

lastungsgeschwindigkeiten gemäß 

n-2 
= B ( n + 1 ) \;'" IC • ~ (51 ) 

mit der Bruchfestigkeit ~F' der Inertfestigkeit ~IC' der Be­

lastungsgeschwindigkeit ~und den Rißausbreitungsparametern B 

und n oder durch Berechnung der Rißlänge aus der Änderung der 

Probennachgiebigkeit ermittelt I 63, 84 I . 

5.1 Langsame Rißwachstumsergebnisse, Literaturübersicht 

In Tabelle 3 sind die wichtigsten Ergebnisse der bis jetzt ver-

öffentlichten HPSN-Daten des langsamen Rißwachstums zusammen 

mit einigen Werkstoffparametern zusammengefaßt. Auffallend sind 

neben den recht großen Unterschieden des Rißparameters n - spe­

ziell an der am intensivsten untersuchten Qualität NC 132 - die 

Abnahme von n mit steigender Temperatur. Außerdem wird bei dyna-. 
mischen Messungen (~ - bzw. DT-Messungen) immer ein höherer 

Wert für n erhalten als unter statischen Bedingungen. Eine Er­

klärung wurde von den Autoren bis jetzt noch nicht gegeben. Man 

kann jedoch annehmen, daß die Materialveränderung durch Oxidation 

und Diffusion bei den statischen Versuchen (Versuchsdauer einige 

100 Stunden) besser berücksichtigt wurden als bei den schnelleren 

dynamischen Messungen (Versuchsdauer einige Stunden). Dies wür­

de bedeuten, daß die angegebene Lebensdauer aus Berechnungen, 

die nur auf dynamischen Versuchsergebnissen beruhen, zu hoch 

sind. 
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Hator1•l He I c ... IJI 
Al I t'o Temperatur n q He0111•t.hot.Je Li\.orat.ur 

I "c I KJ/n1ol 

Norton "Standard" - "-1 - - 1400 5.5:0.5 

}oT-Probon Norton "sohr rein" - 0' 25 - - 1400 7,2t0,7 71 2 191 

Horton Sll 1/SlC-Vor• - >J - - 1400 4,6:o,6 
bund 

Annawork Nil 206 1.75 0,04 0,54 1 ,06 22 50 

]~-""''" 600 1,8 
6) 

900 JO 

1000 17 

Norton IIS I JO 0,)5 o,ol, 0' 1 0,5 1200 - 1)00 10 ! 2 921 DT-Proben 192 

1100 - 1400 6 7 1 2 DT-Proben 9J 

1000 90 DT .. froben 90 

Norton NC 1)2 0' 25 0,08 0,09 0' 1 J 1201, 9,5 Bi•«•probon 'Ö 

1201, 12,1, Zußprobon " 69 

1)00 7,6 Zugprob~u " 
1200 1 2' 1 Biegeprobon C 

2)0 
1200 2 J' 1 Biegeproben ci 
1200 11 '5 Biocoproben I:D 2)1 

10)6 72 

}Diegoprol>on 'Ö 1201, 19, 1 2 )2 

1)71 17,2 

1204 JO DT-Probon 2JJ 

1200 )0 DT-Proben 80 

F'ord Fll PS N J , 5 'f, Hg 0 - - - - 1201, 15,9 ] Biogoprubon 2)2 
1100 > 100 

Luca• 0,96 0,24 0,56 ),42 1000 17,5 

)"·'"'"'•" 
1100 17 '5 

1150 17,5 72 

1200 17' 5 

1250 17' 5 

Ooguss.s. 1, 8) 0,05 0' 15 1 '20 1200 4),2 J) Biegeproben 76 
1250 4),2 

Annawork 1 1 1 ~ 0,06 0' 1 4 0,78 1100 J9 '8 l" .,. ,c•'•" 
1150 J9,6 76 
1200 )9,6 

1250 )9,8 

Tabelle J: Ergebnisse von Lebensdauermessungen aus der Literatur 

6. Experimentelle Angaben zu eigenen Untersuchungen 

6.1 Vorbereitung und Charakterisierung der Proben 

Für die Versuche wurden 5 heißgepreßte Siliziumnitrid-Quali­

täten hergestellt. Das Ausgangsmaterial (Tabelle 4) war in 

allen Fällen das gleiche. Die Qualitätsunterschiede wurden 

dadurch erreicht, daß 

a) unterschiedliche Mahlverfahren gewählt wurden, 

b) als Sinterhilfsmittel neben MgO auch Y
2

o
3 

verwendet wurde, 

c) der Eisengehalt durch unterschiedliche Mahlprozesse sowie 
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durch ein Nachreinigungsverfahren (Säurebehandlung) vari­

iert wurde, 

d) die Verunreinigung an Kalzium, die als besonders kritisch 

angesehen wird, in einem Falle gegenüber dem Ausgangs­

material verdoppelt wurde. 

Tabelle 5 zeigt die 5 HPSN-Qualitäten und ihre wichtigsten 

Unterscheidungsmerkmale im Überblick. 

Die heißpreßfähigen Si
3

N
4
-Pulver wurden wie folgt erhalten: 

Material A (Standardqualität): 

Das grobe Si
3

N4 -Pulver (siehe Tabelle4) wurde mit 2 % MgO 

vermischt und zur Vermeidung der Oxidation in einem or­

ganischen Lösungsmittel in Eisenkugelmühlen bis zu einer 

Oberfläche von 3,5 m2/g aufgemahlen. 

Material B unterscheidet sich von Material A durch eine 

größere Oberfläche (6 m2/g), die durch einen zusätzlichen 

Mahlvorgang in einer Rührwerkskugelmühle mit Zr02 -Kugeln 

erreicht wurde. 

Material C hat einen höheren MgO-Gehalt (4,5 %) als Material 

A und B, wurde jedoch wie Material B aufgemahlen. Anschließend 

erfolgte zusätzlich eine Säurebehandlung zur Verringerung des 

Eisenanteiles. 

Material D unterscheidet sich von Material B durch einen hö­

heren Kalziumgehalt und durch einen weiteren Mahlprozeß in 

einer Eisenkugelmühle, um das zusätzlich hinzugegebene CaO 

zu homogenisieren. Trotz vorsichtiger Mahlung stieg auch die 

durch Abrieb bedingte Eisenverunreinigung des Si
3

N
4
-Pulvers 

beachtlich an. 

- Material E: 
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Si N
4

- Mahl verfahren/ 
Pu1ver Reinigung 
für HPSN-
Qua li tä t 

A Kugelmühle 

B Kugelmühle + 
RUhrwerksmühle 

c Kugelmühle + 
Rührwerksmühle + 
HC 1-Re in igung 

D 2 X Kugelmühle 

E Kugelmühle 

57 

Gow.-'fv 

o.'-SiJN 4 
87 

D-SiJN 4 
2,5 

Si
2

0N 2 -

Fe Si -
FeSi 2 -

Si f'rei -

N )6,05 

0 1. 6) 

c Gesamt 0,21 

Al 0' 15 

Fe 0,21 

Ca 0' 14 

Mg .c.. 0,05 

Zr L 0,05 

Ti 0,02 

Na L 0,02 

K < 0,02 

Tabelle 4: 

Röntgenographische und 
chemische Analyse des f'ür 
alle HPSN-Qualitäten ver­
wendeten Si

3
N

4
-Pulvers 

spez. Kornverteilung 
Oberfläche 1%1 

I m2
/g] .: 5 )-'m 5-10 pm 710 )-'ffi 

),5 85 11.2 ),8 

6,0 99.5 0,2 O,J 

6,8 99.7 0,0 O,J 

6,2 99,J 0.1 0,6 

5.9 100,0 - -

MgO Ca Fe Zro
2 Y20J 

1%1 I %1 1%1 I %1 I %1 

1,97 0,)4 1. J7 - -
1 • 97 0,24 1. 48 'o, 46 -

4,)8 0,21 0,18 0,50 -

1. 92 0,45 ),62 0,)9 -
0,00 0,20 1.17 0,00 7,8) 

Tabelle 5: Unterscheidungsmerkmale der heißpreßfähigen Si
3

N4-Pulver für die 5 HPSN-Qualitäten 
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Material A in einer Eisenkugelmühle gemahlen. Durch ein 

anderes Gewichtsverhältnis von Mahlgut zu Mahlkugel sowie 

eine andere Kugelgröße gelang es jedoch bei gleicher Mahl­

dauer die spezifische Oberfläche des Pulvers zu vergrößern, 

bei gleichem Abrieb. 

Die getrockneten und gesiebten Si
3

N4-Pulver für die Qualitäten 

A - D wurden bei 1700 °e mit J50 kp/m
2 

zu Platten (~ 200 mm, 

Höhe 8 mm) heißgepreßt. Das Si
3

N4-Pulver für die Qualität E 

wurde bei gleichem Druck wegen des erst bei höherer Temperatur 

einsetzenden Erweichungs- bzw. Verdichtungsbeginns mit 1800 

gepreßt. Die Haltezeit betrug in allen Fällen 1 Stunde, 

Aus den Platten wurden Prüfkörper der Abmessung (B x H x L) 

3,5 x 4,5 x 45,0 mm herausgearbeitet. Die Proben wurden all­

seitig in Längsrichtung geschliffen, und die Längskanten wur­

den verrundet. Die Planparallelität konnte über die Länge mit 

einer Toleranz ~ 5 pm eingehalten werden. Die Zug- und Druck­

flächen wiesen eine Oberflächenrauhigkeit von RZ ~ 5 pm auf. 

Um die Standardabweichung der zu messenden Kenngrößen des lang­

samen Rißwachstums so niedrig wie möglich zu halten, mußte der 

Probenbruch aufgrund unkontrollierbarer innerer Defekte wie 

auch unkontrollierbarer Oberflächenfehler ausgeschlossen wer­

den. Das geschah jeweils an einem Teil der Proben durch Auf-

bringen von je 4 Knoop-Härteeindrücken (HK 5000) in der Mitte 

der Zugseite. Die Lage der Härteeindrücke ist in Bild 25 

skizziert. 

Nachdem anhand von Material A nachgewiesen wurde, daß die durch 

Knoop-Härteeindrücke hervorgerufenen Eigenspannungen durch vor­

sichtiges Abschleifen wie aber auch durch einstündiges Tempern 

an Luft bei 1250 °e erfolgen kann (siehe auch Tabelle 6), wurde 

wegen desoohr aufwendigen Abschleifans der Oberfläche das Tem­

pern gewählt. Das zuletzt auch deshalb, damit eine relativ 

gleiche Ausgangsbasis für die späteren Standzeitversuche bei 
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unterschiedlichen Temperaturen (Raumtemperatur- 1300 °e) an 

der Rißspitze erhalten wurde. 

1) 

2) 

3) 

p 

~--------40---------~ 

------ 4 5 ------~- ... 

-25,0---

---- 29' 5 -----~1 

32,5 -~--~ 

--u1 
LlT 

s 

2
1) 4-Punkt Biegeanordnung mit Biegeprobe 

) Lage der Knoop-Eindrücke auf der Zugseite 
der Biegeprobe 

3) Biegemomentverlauf 

Bild 25: Biegemomentverlauf und Lage 
der Knoop-Härteeindrücke 
auf der Biegeprobe 

Zur CharakterisLerugg der 5 HPSN-Qualitäten wurde die Biege­

festigkeit bei Raumtemperatur und bei 1200 °e an unterschied­

lich vorbehandelten Prüfkörpern besc,iu.ull., (Tabelle 6). 
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Uie~eJ'estickeit de~ III'SN- Anzahl 
(.lualitäten ~N/m] der Prü1-

körper 
A B e )) E 

- 713 693 642 763 793 10 
10 2.5 oe 

~ 663 640 548 633 733 
min 

t;;;max 
742 735 719 848 870 

m 29 23 12,8 10,7 16 

G' oe HK 5000 403 345 333 37.5 421 .5 
2.5 ' 

\;min 378 334 308 361 407 

';;"" 
max 453 351 355 391 435 

~25 oe HK 5000 530 432 387 5J8 730 5 

geglüht 
\0" 494 403 364 482 728 

min 

t;;" 
max 556 455 403 580 7J1 

\; 
oe 565 586 25 . ge- 575 547 819 5 

glüht 

1:0 
min 523 521 500 J78 784 

IQ" max 6J1 588 644 666 897 

\0" 2 5 oe HK 500 517 - - - - 5 
abgeschli1fen 

'<>min 488 - - - -

\;"" 550 - - - -
max 

\;1200 
483 400 537 288 582 5 

oe 
HK 5000 geglüht 

l:;;min 4JO 383 512 282 529 

~ max 518 419 589 J05 607 

- 486 667 ~ 512 510 J52 5 
1200 oe 

\::;; min 50J 429 455 JOB 665 

\0 max 538 501 579 389 669 

\;;" - 527 - - - 5 
25 oe. oxi-

diert 0 5 Std. 
1500 e 

~ min - 516 - - -

t;Q max - 538 - - -

"0 2 5 oe' oxi- - 527 - - - 5 
diert 0 5 Std. 
1500 e,geschlli 

'\;; min 
- 506 - - -

G max 
- 547 - - -

Tabelle 6: Biege1estigkeitswerte der 5HPSN-Qualitäten 
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Die Biegefestigkeit bei Raumtemperatur wurde bei einem Jochvor­

schub von 0,1 mm/min. in einer Instran-Prüfmaschine und bei 

1200 °C bei einer Belastungsgeschwindigkeit von 6,25 N/sec. in 

einer Heißbiegeprüfmaschine der Fa. Netzsch in 4-Punkt-Be­

lastung gemessen. (siehe auch Bild 25). 

In Tabelle 7 sind die Dichten (gemessen nach der H
2
0-Auftriebs­

methode) sowie die Ergebnisse der quantitativen, rHntgeno­

graphischen und chemischen Analyse der geschliffenen HPSN­

Qualitäten zusammengefaßt. 

Ergebnisse der röntgenographischen und 
[%_! chemischen Analyse der HPSN-Qualitäten 

A B c D E 

CX -si
3

N
4 20 5.5 - 25 -

ß-Si
3

N4 70 82 86,5 52 81 

Si
2

oN
2 - - - 8 -

Fe Si 3 3 - 3 -
FeSi 2 - - - - 3 

Si frei - - - - 1 '5 

N 36' 10 35,93 35,54 34' 14 33.75 

0 2' 19 2,81 3.97 3,50 2,57 

c Gesamt 0,24 0,40 0,37 0,23 0,30 

Al 0,43 0,69 0,69 o,63 0,38 

Fe 1 '37 1 '48 0' 18 3,62 1 '17 

Ca 0,34 0,24 0,20 0,46 0,20 

Mg 1 ' 1 4 1 '1 9 2,67 1 '16 -
Zr - 0,34 0,37 0,29 -
y - - - - 6' 17 

Ti 0,06 0,06 0,04 0,07 0,07 

Na 0,007 0,007 0,003 0,011 0,007 

K 0,012 0,012 0,010 0,010 0,020 

q [g/cm~ 3,20 3' 19 3' 18 3,21 3' 28 

Tabelle 7: Rtlntgenographische und chemische Analyse der 
5 HPSN-Qualitäten 

Wegen der sehr kleinen KorngrHße von HPSN sowie der sehr hohen 

Dichte (>99,5% TD) kann man mit den üblichen keramographischen 
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Bild 26: REM-Aufnahmen von geätzten Schliffen 
und ungeätzten Bruchflächen der 5 HPSN­
Qualitäten 

HPSN­
Qualität 

A 

B 

c 

D 

E 
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Untersuchungsverfahren nur unzureichende Erkenntnisse über den 
Gefügeaufbau erhalten. Wegen der besseren Auflösung und Tiefen-

schärfe wurden ausschließlich rasterelektronenmikroskopische 

Untersuchungen zur Materialcharakterisierung durchgeführt. 

Bild 26 zeigt die REM-Aufnahmen von Anschliffen und Bruch­

flächen der 5 HPSN-Qualitäten. Die Möglichkeit, Schliffbilder• 

und Bruchflächen bei hohen Vergrößerungen zu untersuchen, läßt 

eine gute Beurteilung der Kornform und des Verzahnungsgrades 

zu. Desweiteren können qualitative Aussagen über den Korngren­

zenphasengehalt sowie die Bruchart (transkristallin bzw. inter­

granular) gemacht werden. 

Durch vergleichende Untersuchungen von Bruchflächen, die unter 

verschiedenen Bedingungen erhalten wurden, z. B. Kurzzeitbruch 

und Langzeitbruch, lassen sich Hinweise auf das spezifische 

Materialverhalten erarbeiten. Die Ergebnisse werden in den da­

für vorgesehenen Kapiteln dargestellt. 

Durch die Anwendung der Elektronenstrahl-Mikrosonde konnten 

Fremdphasen nachgewiesen und deren Verteilung im Material be­

schrieben werden. Durch Vergleich der Impulsraten mit Stand­

ards und dem Basismaterial konnte z. B. die Materialzusammen­

setzung der Oxidschicht oder die Materialveränderung vom Fro­

henrand zum Probenzentrum hin bedingt quantitativ angegeben 

werden. Für die REM- und Mikrosondenuntersuchungen wurde ein 

Rasterelektronenmikroskop der Fa. Joel JSM/35 C mit einem 

wellenlängendispersiven 4-Kristallspektrometer benutzt. 

6.2 Aufbau der Versuchsanlage 

Um quantitative Aussagen über das Verformungs- und Bruchver­

halten der 5 HPSN-Qualitäten im.statischen Ermüdungstest machen 

zu können, wurde eine vorhandene Heißbiegeprüfapparatur so um­

gebaut, daß die zur Prüfung vorgesehenen Biegeproben im 4-Punkt­

Biegeversuch bis zu Temperaturen von 1300 °C über lange Zeit­

räume (bis zu 200 Std.) gesichert unter konstanten Lasten ge­

testet werden konnten. Eine Umrüstung der Anlage auf SiC-Heiz-
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leiter und eine verbesserte Ofenisolierung - insbesondere an 

den Belastungs-, Meß- und Einbauöffnungen - ermöglichten Dauer­

temperaturen von 1400 °e bei einer Temperaturkonstanz längs der 

Probe von ± 1 K. Die eingebaute Einrichtung zur Bestimmung der 

Probendurchbiegung (niederohmiger induktiver Wegaufnehmer Lino­

tast, Typ F 205.1 g, der Fa. Novotechnik) erlaubte Messungen 

mit einer Genauigkeit von ± 0,89 ?m bei einer gewählten Schrei­

berempfindlichkeit von 50 mV/cm bei einem Eingangswiderstand von 

200.000 _n_ /Volt sowie bei einer Strichbreite von 1 mm. 

Die Belastung wurde über einen Hebelarm auf einen in einer wasser­

gekühlten Kugelbüchse laufenden Stahlzylinder, an dem ein in die 

heiße Zone hineinführender Aluminiumoxidstempel eingeklebt ist, 

aufgebracht. Die Belastungsgeschwindigkeit wurde durch Ein­

rieseln von Bleikugeln in einen Auffangbehälter so eingestellt, 

daß sie für alle Proben bei 3,1 + 0,15 N/sec. lag. Bild 27 zeigt 

die Prinzipskizze der Anlage mit der Maßeinrichtung für die 

Durchbiegung. Die Konstruktion für die Verformungsmessung er­

laubt eine direkte Übernahme der gemessenen Durchbiegung, da 

die Wegmessung, bedingt durch die sich stets in Bezug auf die 

unteren Auflager im gleichen Abstand gehaltene Meßbrücke, unab­

hängig vom Belastungszustand ist. Die Messungen der Eigenver­

formung des unteren und oberen Auflagers, wobei das obere Auf­

lager direkt auf das untere gesetzt wurde, zeigten bei 1100 °C 

und 1300 °e und einer aufgebrachten Last, die 5 kp über der bei 

den Versuchen benutzten Lasten lag, bei empfindlichster Ein­

stellung auch keine wesentlichen temperaturbedingten Unter­

schiede, so daß die Auflagerverformung ohne größere Verfälschung 

der späteren Maßergebnisse vernachlässigt werden konnte. Ta-

belle 8 zeigt die gemessenen Verformungen. Wegen der wesentlich 

höheren Durchbiegungen der HPSN-Prüfkörper mußte jedoch bei den 

Standzeitmessungen eine um den Faktor 100 geringere Empfindlich­

keit gewählt werden. Die bei einer Vergleichsmessung an heiß­

gepreßtarn Siliziumkarbid gemessenen Durchbiegungen betrugen bei 

1100 °e direkt nach der Lastaufbringung 85 pm, und 10 Stunden 

nach der Lastaufbringung 196 ?m• 
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CI) Bi egeprnbc 

® '1-Puukl-Bicgenui'lag;cr 

(}) \v'cg-~feßsystern mit indul\tivcm 

h'cgaufn,~hmer und Rcferenzf\ihler 

8 l'llcrmoclcmcnt T
1 

(}) Tllcrmoclcmcnl T
2 ® SiC-IIe i zl ci LPr 

(j) l)rlastung~sll'mpel 

@ Hcbcl<lrm 

@ Au:;glL' ichsgr·"·icll t. 

@ Be 11 iil l c r f ii r B 1<· i 'c h r o t. 

@ Last. ( Bclnstungsgcsch•·inuigkcit 

),1) N/sec ) 

0 •• · .. 

T2 

@ Ofen 

{[V Fed!'1'-Aufhii11gung fiir das Weg-~lcßsyslcrn 

@ x-t-Schreibcr ( Durchbiegung-Zeit 

a Aufheizperiode 

b La 0 taufbring n n g 

c Stilndzcit 

d ProlJPnbruch 

@ Ofensteuerung mit Tt>rnpernturanzeige 

@ Leistungseinheil 

Bild 27 Prinzipskizze der Prüfanordnung 
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Last auf Gesamtverformung der Auflager in [ }'m] 
oberem 

(gacnesa&n oberes Auflager) Auflager gegen 

25 oe 1100 oe 1JOO oe 

2 kp 0,0 .o< o, 1 L. 0 '2 

25 kp 
f 

<. 0' J ~ 0, 4 "' 0' J 

25 kp ff 
~ 0,4 <. 0 '6 < 0' 5 

t direkt nach dar Lastaufbringung gemessen 

tt 10 h nach der Lastaufbringung gemessen 

Tabelle 8: Überprüfung das Wegmaßsystems 

Da erste Messungen mit einem kommerziellen 4-Punkt-Biegeauf­

lager aus RBSN mit starren Auflagerrollen aufgrund derd~ Biege­

spannung überlagernden Torsionskräfte zu große Streuungen der 

Biegefestigkeit - und somit auch der Standzeiten - zeigten, 

wurde zur Herabsetzung dieser Streuung ein Auflagerkonzept ent­

wickelt, das wegen beweglicher Auflagerrollen eine mögliche 

Torsion ausschloß (Bild 28). Eine Biegerolle des unteren Auf= 

lagers war feststehend, während das andere beweglich blieb. 

Beim oberen Auflager wurden beide Biegerollen beweglich gehal­

ten~ Die Krafteinleitung erfolgte über den Aluminiumoxidstem-

pel und über einen Bolzen auf das obere Auflager. Wegen der 

besseren Oxidationsbeständigkeit als RBSN und der höheren Fe~tig­

keit wurden Biegerollen aus heißgepreßtem SiC benutzt. Die mitt­

lere Bohrung im unteren Auflager diente zur Durchführung des 

Meßfühlers für die Durchbiegungsmessung, die Bohrung direkt 

daneben zur Durchführung des Thermoelements, und die Bohrungen 

direkt unterhalb der Biegerollen zur Aufnahme der Referenzfühler 

der Maßeinrichtung für die Durchbiegung. 
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6.3 Versuchstechnik 

Die auf der Zugseite mit jeweils vier Knoop-Härteeindrücken 

versehenen und 1 Stunde bei 1250 °e getemperten Biegeproben 

wurden, um stets eine gleiche Lage zu gewährleisten, mit Hil­

fe einer Sch~blone in die 4-Punkt-Biegeeinrichtung der Stand­

zeitanlage eingebaut und mit 8,3 N/mm2 (aus Stempelgewicht 

und Gewicht des oberen Auflagers) vorbelastet. Danach wurde 

der Ofenraum mit 5 °e/min. auf Maßtemperatur aufgeheizt. Die 

Lastaufgabe erfolgte 15 Minuten nach Erreichen der Endtempera­

tur durch Einrieseln von Bleischrot (gleichmäßige Kugelform) 

in den dafür vorgesehenen Behälter (siehe Bild 27). Probsn­

durchbiegung und Temperatur wurden bis zum Probenbruch auf 

einen x-t-Schreiber mitgeschrieben. Die statischen Ermüdungs­

versuche bei hohen Temperaturen wurden stets an Luft durchge­

führt. Die für die Messungen ausgewählten Temperaturen lagen 

bis auf zwei Ausnahmen (Raumtemperatur und 1000 ° e) bei 1100 °e, 

1150 °e, 1200 °e, 1250 °e und 1300 °e. Der Bereich der aufge­

brachten Biegespannung lag, in Abhängigkeit von der Temperatur 

und der HPSN-Qualität , zwischen 100 und 600 N/mm 2 • Prüfkörper, 

die während des Standzeittests nicht gebrochen waren, wurden 

auf einer Instran-Prüfmaschine in gleicher 4-Punkt-Belastung 

bei Raumtemperatur gebrochen. Die Biegefestigkeit wurde dann 

mit bei gleicher Temperatur und gleichlang geglühten, jedoch 

unbelasteten Proben verglichen, um eventuelles unterkritisches 

Rißwachstum bei den belasteten Proben feststellen zu können. 

Alle Prüfkörper wurden vor dem Versuch gewogen. Eine Gewichts­

zunahme durch Oxidation konnte eindeutig jedoch nur an Proben 

bestimmt werden, die den Standzeitversuch ungebrochen über­

standen hatten, da in den meisten anderen Fällen vor allen 

Dingen die Scherlippe der HPSN-Proben in kleinere Bruchstücke 

zersplittert war. 

Von jedem im Standzeitversuch getesteten Prüfkörper wurden 

neben dem Temperatur-, Zeit- und Festigkeitsverhalten auch 

das Verformungsverhalten durch Messung der Durchbiegung f , 
m 

der daraus berechneten Randfaserdehnung E und der Dehnungs-
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. 
geschwindigkeit E während der Lastaufbringung und der Stand-

zeit bestimmt. Die Meßgröße f ist stets die Niveaudifferenz m 
zwischen der Probenmitte und den Punkten unterhalb der unteren 

Biegerollen. Die Maßanordnung arbeitete dabei über eine Weg­

strecke (Meßhub) von 10 mm linear mit einem Linearitäts-Fehler 

von 0,06 %. 

Um zu entscheiden, ob der Bruch der Proben auch vom kontrolliert 

aufgebrachten Riß ausging, wurden rasterelektronenmikroskopische 

Aufnahmen gemacht. Mit Hilfe dieser Aufnahmen kann eindeutig 

ausgesagt werden, ob der Bruch am Knoop-Eindruck erfolgte oder 

nicht (Bild 29), sowie erklärt werden, wieso einige Proben frü­

her oder später brachen, als durch den Verlauf der Geraden im 

Temperatur-Zeit-Spannungsdiagramm gegeben. Durch REM-Unter­

suchungen konnten desweiteren Aussagen zum Bruchverhalten 

(transkristallin, intergranular) und zum Oxidationsverhalten 

(bei Kopplung des Rasterelektronenmikroskops mit der Mikroson­

de) sowie zur Veränderung des Mikrogefüges durch die aufge­

brachte Beanspruchung gemacht werden. 

Bild 29: 

b) 

Bruchflächen von durch langsames Rißwachstum ge­
brochenen Biegeproben 

a) Rißursprung am Knoop-Eindruck 

b) Rißursprung an einem Verrundungsfehler 
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Die Bildauswertung der Bruchflächen mit einem Gerät zur halb­

automatischen Erfassung von bildanalytischen Daten, ~OP AM OJ 

der Fa. Kontron, ermöglichte quantitative Angaben zur Zone des 

langsamen Rißfortschritts, und damit auch zur Rißlänge und zum 

Rißverlauf unter unterkritischen Bedingungen. 

Ein Teil der Proben wurde nach den Versuchen abermals röntgeno­

graphisch und chemisch analysiert, damit etwaige Materialver­

änderungen durch das Tempern an Luft festgestellt werden konnte. 

7. Versuchsergebnisse 

In statischen Ermüdungstests wurde der Einfluß von Versuchs­

und Werkstoffparametern auf den verzögerten Bruch von HPSN in 

Luft bei Raumtemperatur sowie zwischen 1000 °C und 1300 °C in 

einem Spannungsbereich von 100 bis 600 N/mm
2 

bestimmt. Zur 

Komplattierung der Daten zur Materialcharakterisierung und 

zum Vergleich mit der hier durchgeführten Untersuchungsmethode 

wurden an einigen Qualitäten die elastischen Konstanten durch 

dynamische Messungen (Resonanzfrequenz) sowie die kritischen 

Spannungsintensitätsfaktoren, die Bruchenergie, der Rißempfind­

lichkeitsparameter n durch Aufnehmen der v-KI- bzw. v-R-Kurven 

(Rißwiderstand R) an gekerbten (Chevron-Kerb) Biegeproben be­

stimmt. Außerdem wurde das Kriechverhalten und die Heißbiege­

festigkeit an ungeknoopten Prüfkörpern ermittelt. 

Aufgrund der erhaltenen Ergebnisse (Tabelle 9 und Bild JO) so 

wie unter Berücksichtigung der Ergebnisse aus den Vorversuchen 

(Tabelle 6) können nicht nur Aussagen über das unterschied-

liehe Materialverhalten unter konstanten Versuchsbedingungen, 

sondern auch Aussagen zu Faktoren, die das langsame Rißwachs­

tum beeinflussen, und zum Mechanismus des langsamen Rißwachstums 

gemacht werden. Durch diese Erkenntnisse wird die Möglichkeit 

einer gezielten HPSN-Herstellung bzw. weiterer Materialent­

wicklunß für Bauteile gegeben, die eine bestimmte Beanspruchung 

auch im Langzeiteinsatz, bei vorgegebener Ausfallwahrscheinlich-
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n=44 
.... 

I 

• 

n=54 .... 

• Belastungsgeschw. 
0,01 cw/min 

.. Belastungsgeschw . 
0,005 cro/roin 

I 

20 50 100 200 500 1000 

d J/"'2 Rißwiderstau = 

Bild JO: Rißgeschwindigkeitsverlauf als Funktion des 
Rißwiderstandes aus kontrollierten Bruchver­
suchen (4-Punkt-Biegung mit Chevron-Kerb) 
an HPSN-Qualität A 
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keit, ohne Versagen durch Bruch oder zu starke Deformation zu 

tragen vermögen. Aus bekannten Rand- bzw. Einsatzbedingungen 

kann das maximale Beanspruchungsprofil (Temperatur, Spannung) 

bzw. die zu erwartende Lebensdauer aus berechneten Festig­

keits-Wahrscheinlichkeits-Zeitdiagrammen entnommen werden. 

Materialeigenschaften bei 25 °e 

Elastizitätsmodul E IGN/m
2

] 

Schubmodul G I GN/m
2

] 

A 

J22' 1 

125,0 

HPSN-Qualität 

B 

J16,5 

12J,O 

E 

J21 '8 

121 '6 

Poisson-Zahl y - 0,262 0,286 O,J2J 

sp€lZ, Bruchenergie YF I J/m
2 

J 67-75 69-82 66-68 

Rißwiderstand R I J/m
2

] 167,0 165,0 -

Kie-Wert I MN/mJ/ 2 ] 7.7 7.5 7,2 

Rißempfindlichkeitsparameter n - - - -
PrUfgeschwindigkeit 5 ym/min 54,0 156,0 74,0 

PrUfgeschwindigkeit 10 )'m/min 54,0 - 94,0 

Kriechuntersuchungen bei 
80 MN/m 2 

1250 oe und 

Randfaserdehnung E. I%- l J,06 J '49 0' 17 

Kriechgeschwindigkeit c I h- 11 4,J•1o- 5 7.5·10- 5 ;:::< 1•10 

Tabello 9at Materialeigonschaften bei 25 °e und Kriecheigenschaften 
bei 1250 °e 

Kriechdaten der Qualität E 

. 
~ 

T \0" E- n Q 

I 
0

e l I MN/m 2 ] I h- 11 I KJ/m ol] 

1250 80 1'10- 6 

J,5'10- 6 
220 

1JOO 80 

1JOO 100 4,3·10- 6 

5,0'10- 6 485 
1300 120 

1350 80 11,0·10-6 

* n Spannungsexponent 

-6 
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Hochtemperatureigenschaf'ten der Qualität E 

T E G .:; ~ m 

[ °C l [GN/m2 J [ GN/m 2 ) - [ MN/m 2 ) -

25 321 '8 121 '6 0,323 793 16,0 

800 311 '5 117,8 0,317 756 19,0 

900 309,0 117 '0 0,316 791 ·: :, 15,0 

1000 306,5 116' 3 0,315 753 22,2 

1100 301 '2 1 14 '3 0,315 753 22,2 

1200 280,8 105,5 0,327 683 24,8 

1300 278' 1 104,6 0,324 618 21 '0 

1400 277,0 104,0 0,326 524 21 '5 

m = Weibull-Modul 

Tabelle 9b: Kriechdaten und Hochtemperatureigenschaf'ten 
der HPSN-Qualität E 

7-1 Lebensdauer der untersuchten HPSN-Qualitäten 

Nachdem Standzeitmessungen an HPSN-Qualitäten der englischen 

Fa. Lucas-Industries, der deutschen Firmen Degussa (Wolfgang) 

und Annawerk (Röde~tal) überraschend temperaturabhängige Riß­

empfindlichkeitsparameter n ergaben (Bild 31) I 72, 76 I , 
konnte das für die 5 HPSN-Qualitäten A - E (Bild 32-36) nicht 

festgestellt werden. In allen Fällen zeigte sich die eigent­

lich erwartete Temperaturabhängigkeit des Exponenten n. Tabelle 

10 zeigt die aus den Bildern 32-36 entnommenen und mit der Re­

gressionsanalyse berechneten Rißempfindlichkeitsparameter n in 

Abhängigkeit von Temperatur und Qualität. In allen Fällen ist 

ein Abfall der n-Werte mit der Temperatur festzustellen. Bild 

37 verdeutlicht noch einmal den Einfluß der Temperatur auf den 

Rißempfindlichkeitsparameter. In diesem Bild sind die Ergeb­

nisse der Standzeitversuche mit den Ergebnissen zusammenge­

faßt, die an den gleic~en HPSN-Qualitäten bei Raumtemperatur 

durch kontrollierte Bruchversuche an gekerbten (Chevron-Kerb) 

Biegeproben bei Prüfgeschwindigkeiten von 5 und 10 pmlmin. er­

halten wurden. 
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Lebensdauer als Funktion von Temperatur und 
Spannung von 3 HPSN-Qualitäten 

Insbesondere läßt sich dabei feststellen: 

Obwohl Qualität A auch schon bei Raumtemperatur einen deut­

lich feststellbaren Rißfortschritt (Festigkeitsabfall mit zu­

nehmender Standzeit) zeigt (n ~55), führt eine Temperatur­

steigerung nur zu einer geringen Abnahme des n-Wertes (1300 °e: 
n = 31,2). 

Material B zeigt bei Raumtemperatur ein kaum meßbares Riß­

wachstum (n ~ 100), bei 1100 °e reduziert sich der n-Wert 

jedoch auf etwa die Hälfte (n = 58,5). Eine Temperaturstei­

gerung auf 1150 °e bringt eine weitere leichte Reduktion 

(n = 41,2). Eine weitere Temperaturanhebung um 100 K führt 

nochmals zu einem deutlichen Abfall des n-Wertes (n = 18,1). 

- Material e (mit säuregereinigtem Si
3

N4-Pulver hergestellt) 

verhält sich bis 1100 °e hinsichtlich des langsamen Riß­

wachstums wie bei Raumtemperatur (n ~ 100). Dann setzt je­

doch auch hier bei einer um 50 K höheren Temperatur ein Ab­

fall auf n = 50,6, und bei einer um 100 K angehobenen Tem-
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peratur ein weiterer Abfall auf n = 27,2 ein. Bei 1JOO °C 

wird dann wiederum ein Abfall auf n = 12,6 gemessen. 

Temgoratur n Korr<>lations- Bemerkungen 
[ c I koe:ff'iziant 

Qualität A 1)00 J 1 '2 0,985 mit Knoop,geglüht 

1200 25,6 0,915 " " " 
1150 45,4 0,92J " n " 
1100 J6,o 0,962 " " " 

25 56,0 - " " " 

Qualität B 1JOO 19,0 0,944 " " " 
1250 18' 1 0,985 " " " 
1200 18,5 0,94J " " " 
1150 42,2 0,956 " " " 
1100 58,5 0,916 " " " 

Qualität C 1)00 12,6 0,956 " " " 
1250 26,0 0,998 " " " 
1200 27,2 0,992 " " " 
1150 50,6 0,960 n n " 
1100 > 100,0 - " n " 

Qualität D 1250 14.6 0,959 " " " 
1250 20,8 0,792 ohne Knoop,g.,glüht 

1250 14,0 0,810 " " ,ungeglUht 

1200 22,4 0,916 mit Knoop,geglUht 

1150 2J,7 0,865 " " " 
1100 26,6 0,941 n " n 

1000 ""9J ,0 - " " " 

Qualität E 1250 40, 1 0,795 " n " 
1200 42,0 0,829 " " " 
1150 90,8 0,992 .. " " 
1100 76,0 0,999 " " " 

Tabelle 10t--Rißempf'indlichkei~sparameter und Korrelationskoef'f'izient 
in Abhängigkeit von der Temperatur 
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- Material D, das unreinste HPSN, zeigt bis 1000 °e nahezu kon­

stantes Verhalten unter statischen Bedingungen ( n~ 9J). Da­

nach setzt jedoch ein rapides Absinken des Rißempfindlich­

keitsparameters ein. Bei 1100 °C wird nur noch ein n-\{ert von 

26,6 und bei 1250 °e ein n-Wert von 14,9 gemessen. 

- Material E, das Y
2
o

3 
dotierte HPSN, zeigt aufgrund der teil­

kristallinan Korngrenzenphase von Raumtemperatur bis 1150 °e 
hinsichtlich des unterkritischen Rißausbreitungsverhaltens 

keine wesentlichen Unterschiede. Bei 1200 °e wird jedoch ein 

deutlich geringerer n-Wert gemessen (n = 42,0). Zwei zu­

sätzliche Versuche mit einer durch eine nachträgliche mehr­

stündige Temper3turbehandlung unter Stickstoff stärker 

kristallisierten Korngrenzenphase (wesentlich stärkerer 

Yttriumsilikatpeak bei der röntgenographischen Analyse) zei­

gen, daß das Absinken der n-Werte zu hohen Temperaturen hin 

verschoben werden kann. Gleichzeitig wird jedoch auch das 

Niveau der angelegten Spannung angehoben. Da lediglich zwei 

PrUfkörper bei 1250 °e getestet wurden, wurde die Steigung 

der Geraden nur aus den Spannungen (600 und 575 N/mm 2 ) und 

den Standzeiten (6 min. und 152 min.) berechnet. Der aus 

der Steigung ermittelte n-Wert beträgt 75,9. Der Bruch er­

folgte bei den kristallisierten Proben nicht mehr am Knoop­

Eindruck, sondern aufgrund materialinhärenter Fehler - in 

beiden Fällen Eisenanreicherungen - ca. 20 pm unter der 

Oberfläche der Zugseite (Bild J8). 

Bild 38: REM-Aufnahme 

Bruchfläche der getemperten 

HPSN-Qualität E 
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Um eventuelles unterkritisches Rißwachstum bei einigen Proben, 
die während des Standzeitversuches nicht gebrochen waren, fest-

stellen zu können, wurden diese und gleichlang geglühte, unbe­

lastete Prüfkörper in einem 4-Punkt-Biegeversuch bei Raumtem­

peratur bis zum Bruch belastet (Tabelle 11). Ein Vergleich der 

Bruchspannungen läßt Rückschlüsse zu, ob unterkritisches Riß­

wachstum stattgefunden hat, oder ob sogar die durch Knoop-Ein­

drücke erzeugten Risse ausheilen konnten. 

HPSN- Temp. ~T Haltezeit '\ORT Ausgangsfestigkeit 
Qualität I 0 c] I N/mm 2] Imin) I N/mm

2
) I N/mm

2
] 

A 1100 JOO 1 J020 442 
~ 494 min = 

1100 0 1 J020 458 

1150 JOO 10140 J18 10
m in = 40J 

B 1150 0 10140 J54 

1200 250 2739 J89 ';Q = 455 
1200 27J9 471 

max 0 

1100 275 10120 J89 

1100 0 10120 477 1.0 = J64 min 
c 1100 287,5 10060 410 

1100 0 10060 444 
\0 = 40J 

9642 J48 
max 

1150 225 

1150 0 9642 519 

1000 J50 7J14 562 

1000 0 7J14 502 
'l;ö"min = 482 

D 
11GO 225 10087 J79 

1100 0 10087 621 
l:ömax = 580 

1200 150 20 J85 

1200 0 20 427 

E 1100 525 10186 6J7 
lömin = 728 

1100 0 10186 560 

Tabelle 11: Vergleich der Biegefestigkeit bei Raumtemperatur (K=4) von 
belasteten und un~elasteten PrUfkHrpern 

Wie aus Tabelle 11 ersichtlich, zeigen die Materialien ein 

recht unterschiedliches Verhalten. 
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-Qualität A (Standardmaterial): 

Die Raumtemperatur-Biegefestigkeit des belasteten wie unbe­

lasteten Prüfkörpers liegt nach gleicher Glühdauer von ca. 

217 Std. bei 1100 °e auf dem gleichen Niveau. Eine unter­

kritische Rißausbreitung hat trotz der angelegten Spannung 

von 300 N/mm2 nicht stattgefunden. Trotzdem ist durch die 

lange Glühdauer eine Materialschwächung eingetreten, denn 

beide Raumtemperaturfestigkeitswerte liegen mit 442 bzw. 

458 N/mm 2 unter der Mindestfestigkeit der geknoopten und 

1 Std. bei 1250 °e geglühten Proben (~ . = 494 N/mm
2 ). m1n 

-Qualität B (feineres Si
3

N
4
-Pulver, mehr Sio2 ): 

Wie bei Qualität A wurde auch bei einem ca. 169 Std. ge­

glühten (1100 °e) Prüfkörper eine Materialschwächung ge­

funden, doch liegt die Raumtemperaturfestigkeit des beim 

Glühen belasteten Prüfkörpers (~RT = 318 N/mm 2 ) deutlich 

unter der des unbelasteten Prüfkörpers (~RT = 354 N/mm
2 ). 

Das heißt, daß unterkritisches Rißwachstum stattgefunden 

hat. Die Ausgangsfestigkeit (~ . ) betrug für beide Pro-m1n 
ben 403 N/mm 2 • Bei einer Glühdauer von ca. 45,7 Std. bei 

1200 °e und 250 N/mm 2 wird mit einer Raumtemperaturbiege­

festigkeit von 389 N/mm 2 eine deutlich geringere Festig­

keit als bei einem gleichbehandelten, jedoch unbelasteten 

Prüfkörper (~RT = 471 N/mm2 ) gemessen. Die durch Knoop­

Härteeindrücke erzeugten Risse sind bei der unbelasteten 

Probe noch weiter ausgeheilt. Dies kann daraus geschlossen 

werden, daß die Ausgangsfestigkeit (~ = 455 N/mm
2 ) be-max 

trug. 

Qualität e (mehr MgO, weniger Eisen wegen der Säurebe­

handlung): 

Nach mehr als 167 Std. Glühzeit bei einer Temperatur 

von 1100 °e konnte trotz .einer Beanspruchung von 275 

bzw. 287 N/mm 2 keine Verschlechterung der Raumtempera-
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tur gegenüber der Ausgangsfestigkeit festgestellt werden. Die 

unbelasteten, jedoch gleichlang getemperten Proben zeigten 

gegenüber der Ausgangsfestigkeit bei Raumtemperatur eine hö­

here Festigkeit und damit noch eine weitere Rißausheilung. 

Durch Anheben der Temperatur auf 1150 °e bei ca. 160 Std. 

Glühdauer kann die Ausheilung noch weiter vorangetrieben 

werden. Gleichzeitig nimmt aber - im belasteten Fall - die 

Schädigung des Materials durch Rißwachstum trotz geringer 

Spannung gegenüber 1100 °e zu. 

-Qualität D (mehr Kalzium und Eisen): 

Bei 1000 °e und einer Standzeit von ca. 122 Std. wird im 

belasteten und unbelasteten Fall kein Festigkeitsverlust 

bzw. Festigkeitsanstieg festgestellt. Dies ändert sich je­

doch rapide bei 1100 °e. Einen deutlichen Festigkeitsanstieg 

der unbelastet geglühten Probe steht ein deutlicher Festig­

keitsabfall der belasteten Probe gegenüber. Bei 1200 °e wird 

trotzgeringer Glühzeit (ca. 20 Min.) sowohl für den unbe­

lasteten Prüfkörper als auch - etwas mehr - für den belaste­

ten Prüfkörper ein Festigkeitsverlust gegenüber der Ausgangs­

festigkeit gemessen. 

-Qualität E (Y
2

o
3

, statt MgO): 

Belastet wie unbelastet sinkt die Raumtemperaturfestigkeit 

der bei 1100 °e geglühten Proben gegenüber dem Ausgangsniveau 

ab. Wie auch schon bei Qualität D (1000 °e) ist die gemessene 

Bruchspannung der belasteten Proben bei Raumtemperatur höher 

als die der unbelasteten. Bei Qualität E wie aber auch für 

die Qualitäten A-D wird eine stärkere Gewichtszunahme der 

unter Last getemperten Prüfkörper gegenüber den ohne Last 

getemperten festgestellt. 
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7.2 Verformungsverhalten der untersuchten Materialien 

Neben der Kriechverformung (Bild 10 zeigt eine typische Kriech­

kurve) wird die an den Prüfkörpern im statischen Ermüdungstest 

gemessene Verformung auch durch die Öffnung eines oder mehrerer 

sich an der Zugseite der Probe befindlichen Risse bestimmt. Des­

wegen wird in dieser Arbeit unter der sonst für die Kriech­

dehnung und Kriechgeschwindigkeit gewählten Bezeichnung E und 

E die gesamte Verformung (Randfaserdehnung) bzw. Verformungs­

geschwindigkeit (Dehnungsgeschwindigkeit) verstanden. 

Die Bilder 39-40 zeigen einen Computerausdruck für die Quali-

tät B (Preß-Nr.: 348) und die Bilder 41-42 zeigen einige typische 

E- bzw. ~-Verläufe über der Zeit. Durchläufer (in Standzeit­

versueben nicht gebrochene Proben), die bei Messung der Raumtem­

peraturbiegefestigkeit keinen oder fast keinen Festigkeitsab­

fall gegenüber der Ausgangsfestigkeit aufwiesen, zeigen ein ähn­

liches Verhalten, wie es auch von reinen Kriechuntersuchungen 

her bekannt ist (siehe Bild 41 a und b) I 44,171 I . 

Wird jedoch die Kriechverformung durch Rißwachstum überlagert, 

(Durchläufer, die bei Raumtemperaturmessung eine deutlich ge­

ringere Festigkeit als die Ausgangsfestigkeit hatten) sehen 

auch die Verformungskurven bzw. Dehnungsgeschwindigkeitskurven 

verändert aus. (Bild 42 a und b). Der bekannte stetige Abfall 

der Kriechgeschwindigkeit müder Zeit wird bei Rißwachstum durch 

schwankende, von der Tendenz her gesehen jedoch auch abnehmende 

Verformungsgeschwindigkeit ersetzt. Dieses Verhalten wurde nicht 

nur bei den Durchläufern, deren Bruchflächen nach dem Bruch bei 

Raumtemperatur deutliche Zonen des langsamen Rißwachstums auf­

wiesen, sondern bei fast allen Prüfkörpern festgestellt, die 

aufgrund unterkritischer Rißausbreitung gebrochen waren. 

Da für den Langzeiteinsatz nicht nur die Lebensdauer, sondern 

auch die Gesamtverformung ein den Einsatz begrenzender Faktor 

ist, wurde diese an den 5 HPSN-Qualitäten festgehalten. Dabei 

wurde die an allen im Standzeitversuch getesteten Prüfkörpern 
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gemessene Durchbiegung f in die Randfaserdehnung t umgerechnet 
m 

/ 234 / • Die Randfaserdehnung E setzt sich zusammen aus der 

Probendehnung, der Probennachgiebigkeit durch Rißöffnung und der 

Porenbildung. Für die 4-Punkt-Biegeanordnung gemäß Bild 25 er­

gibt sich die Randfaserdehnung zu 

E = 3,6666 • h • fm 

0,84028 . 12 + f2 
m 

(52) 

Das zweite Glied im Nenner kann vernachlässigt werden, da f
2 
m 

stets kleiner als 1 2 ist. Mit einer Stützlänge von 1 = 40 mm 

ergibt sich Gleichung 52 zu 

E = 2,727 • 
-3 10 • h • f 

m (53) 

Dieser Zusammenhang zwischen der Prüfkörperhöhe h und der Durch­

biegung fm wurde in dieser Arbeit benutzt. Mithin [m~und fm 

in [ pm] erhält man E in [ % .. ] • 

Die im DiagrammG über Eßeingetragenen Randfaserdehnungen beim 

Probenbruch (Bild 43), d. h. Bruchdehnung, zeigen bei sehr ge-

ringer Streuung trotz großer Materialunterschiede - eine Ab-

hängigkeit von der Spannung, die für alle gemessenen Tempera­

turen sowie Standzeiten durch die Gleichung 

[ = c . 'G" -b 
B 

(54) 

mit C und b als Konstanten ausgedrückt werden kann. Durch 

doppellogarithmische Auftragung der Werte ergibt sich Bild 44. 

Für C = 137.871 und b = 1,82 wird der Kurvenverlauf in Bild 44 

bestens beschrieben. Für alle getesteten 5 HPSN-Qualitäten läßt 

sich somit die Randfaserdehnung beim Bruch bei vorgegebener 

Spannung berechnen. 
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1 721 2o.o:;:,19r:::1 

Statisch~ Dau~rf~stigk~itsprüfung in Abhängigk~it von d~r Temperatur 

an Si3N4-HS-Proben der Press-Nr 348 

Pr· ob~ n - t·luri'trne· t-· :;: '3 

Prob~nabm~ssung~n 

Versuo:hsb~dingunq~n 

1. L.:t::.t.:tufbt-·i n•;:lung 

2. ~::t.:tt .• I:o::·1a::.tun•;:l 

:~: . B e· 1 . E: e· g i n n b i ::. E: r· u c h 

L .§.nqo::· 
I:r·o::· i t o::· 
Ho':.ohE· 
1•1.:t::. ::.e 
F.: .:tu li'11;:l o::· t•.' i c h t 

E: o::· 1 a :::. t t_m g :: .. :t r· t 
K - Zah 1 
~:t .. üt. z 1 .§.ngo::· 
B~ 1 .:ts t un•;:l 
Bo::·1 • Ge·::.c h1,..1, 
Pt-·üft. o::·mp. 
Aufho::· i z9o::·::.o: ht .. J. 

Ze· i t,. 

Dur·c hb i o::·gung 
F.:.:tndf. De·hn. 
Do::·hn. Go::·:=.c h'.··'· 

Zo::· i t 
Dur·c hb i o::·•;:1un9 
F.:.:tndf. Do::·hn. 
D~hn •. G~::.cht,J, 

Ze· i t 
Dut-·c hb i e·gun•;:l 
F.:.:tndf. Do::·hn. 

= 4.460E+01 1·11·1 
= ·:· ._,. 490E+OO 1'11·1 

4. 490EHH3 1•11•1 
= ~, 

"-• 243E+OO GF:At·1t·1 
= ~. 

..:·Cl 209E+OO •;:l/0: 11'1''··3 

= V i e·t~punk t 
= 4 
= 40 lilli'l 
= -;. 

~·. 250E+02 N ..... rftlt)·····2 
= ~. 

.::.. 344EHW l·l ..... ::.e·c 
= 1 . 100E+03 Gr·ad c 
= t:' ·-·. 000E+OO Gr·d C/min 

= 
= 
= 
= 

5.280E+OO 1·1i n 
1 .236E-E11 lfl lil 
1.513E+00 Pr·or!'t 
1.613E-02 1 /:::t d 

2. 457E+o:;: 1·1 in 
:;:, 202E-01 IIH!'I 

= 3.921E+OO Prom 
= 1.286E-04 1/Std 

= 2. 462E+03 1·1 in 
= 4 • 4 3 8 E - (1 1 IIHil 

= 5.434E+OO Prom 

Bild J9a: Computer-Ausdruck: Auswertung eines Prüfkörpers 
der HPSN-Qualität B 
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F' t · ob o:: n - H u ffl rn er· 20. o::::. 19C:l 

--------------------------------------------------------------
Zeit 

[ t·1 i n J I Durchbiegung I Randf.Dehnung I Dehnungsgeschw I 
[mmJ [Promille] [1/StdJ 

---------------------------------------,----------------------
O.OOOE+OO 
1. 2:-.oE-o 1 
2.500E-01 
:;: . 750E-0 1 
5.000E-01 
6.250E-01 
7.500E-01 
:::. 750E-1:::11 
1.000E+OO 
1. 125E+OO 
1.250E+OO 
1. :~:75E+OO 
1.500E+OO 
1.625E+OO 
1.750E+OO 
1.C:75E+OO 
2.000E+OO 
2. 125E+OO 
2.250E+OO 
2. :~:75E+OO 
2.500E+OO 
2. 625E+[10 
2.750E+OO 
2. :::75E+OO 
:;: • OOOE+OO 
:;: . 125E+OO 
:;: . 250E+OO 
:3.:375E+OO 
:;: . 500E+OO 
:;: . 625E+OO 
:;:. 750E+OO 
:;: . :::75E+OO 
4.000E+OO 
4. 125E+OO 
4.250E+OO 
4. ::::7:-•E+OO 
4. :.OOE+OO 
4.625E+OO 
4. 751:::1E+OO 
4. :::75E+OO 
5.000E+OO 
5. 125E+OO 
5.250E+OO 

O.OOOE+OO 
:;: . 5-:=t:::E-o:::: 
7. 196E-o:::: 
1.079E-02 
1. 4::0:9E-02 
1. 7:::6E-02 
2. 129E-02 
2.472E-02 
2.815E-02 
:;: . 140E-02 
:;: • 450E-(12 
::::. 75'3E-02 
4.069E-02 
4. ::::64E-02 
4.62C:E-02 
4. t:93E-02 
: •. 15::::E-02 
5.420E-02 
5.661E-02 
: •. 'j(I::::E-02 
6.144E-02 
6. :;:::::tSE-02 
6.640E-02 
6. :::·j:,E-02 
7. 150E-02 
7.406E-02 
7. 6::::3E-02 
7.972E-02 
:::. 261 E-1:::12 
:::. 54'3E-02 
:::. :::43E-02 
·j. 143E-02 
9. 44::::E-02 
9. 74::::E-02 
1.004E-01 
1. o::::::::E-0 1 
1.061E-01 
1. O'jOE-01 
1.119E-01 
1.146E-01 
1. 174E-01 
1.202E-01 
1. 22'jE-0 1 

13. OOOE+OO 
4.405E-02 
:::. :::11 E-02 
1.:322E-01 
1.762E-01 
2.1:::7E-01 
2.607E-01 
3.027E-01 
::::. 447E-01 
3.E:45E-01 
4.224E-01 
4.603E-01 
4. 9:::2E-0 1 
5.343E-01 
5.667E-01 
5.991E-01 
6.315E-01 
6. 6:;:6E-01 
6. 9::::2E-01 
7. 22l::E:-01 
7. 52::::E-01 
7. tl19E-01 
:::. 1 ::::oE-o 1 
t:. 442E-0 1 
:::. 755E-01 
9.068E-01 
9.407E-01 
9.761E-01 
1.011E+00 
1.047E+OO 
1. o:::::::E+t10 
1.119E+.OO 
1. 156E+OO 
1. 19::::E+OO 
1.229E+OO 
1.264E+OO 
1. :;:oOE+OO 
1. :;:::::5E+OO 
1. :.::?OE+OO 
1.404E+OO 
1. 4:::::::E+ÖO 
1.471E+OO 
1. ~505E+OO 

O.OOOE+OO 
2. 119E-02 
2. 1 08E-02 
2.096E-02 
2.084E-02 
2.055E-02 
2.020E-02 
1.985E-02 
1.950E-02 
1.903E-02 
1. 845E-(12 
1. ?:::?E-02 
1.728E-02 
1. 671 E-02 
1.615E-02 
1. 558E-1:::12 
1.502E-02 
1.451E-02 
1.444E-02 
1. 4:38E-(12 
1. 4::::2E-02 
1.425E-02 
1. 46::::E-02 
1.506E-02 
1.550E-02 
1.594E-02 
1.632E-02 
1.667E-02 
1. 70:3E-02 
1. 7:38E-02 
1.756E-02 
1.752E-02 
1.747E-02 
1.743E-02 
1. 7::::4E-02 
1.712E-02 
1. 69t1E-02 
1.667E-02 
1.645E-02 
1. 6:37E 02 
1. t:::::oE-02 
1.622E-02 
1.615E-02 

Bild J9b: Computer-Ausdruck: Verformungsverhalten während 
der Lastaufbringung 
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Pt·ol:oo::·n - t·~urltmer·· 20. [1:3. 1'~C:1 

Statische Belastung 

------------------------------------------------------------------
Zo::· i t 
[ 1·1 in J 

Dur·c hb. 
[ fll fll] I 

F.:.:u·pjf. Dehn. I Do::·hn. Go::·s.c ht,J I 
[Promille] [1/StdJ 

- -- - -- --- -- -- ---- --- --------- ---- ---- - - --- --- \--- ---- - -- - --- --- - ----
5 .. 2:::0E+OO 
6 .. 528E+01 
1 .. 25::::E+02 
1 .. :::5::::E+02 
2 .. 45:3E+02 
:;: .. 05::::E+02 
:::: .. 653E+02 
4 .. 25::::E+02 
4 .. 853E+02 
5 .. 453EH12 
6 .. 053E+02 
6 .. 65::::E+02 
7 .. 25::::E+02 
7 .. :::5::::E+02 
::: .. 4:.::::E+02 
'3 .. 0531;:+02 
9 .. 65::::E+02 
1 .. 025E+o:::: 
1 .. o:::5E+E1:::: 
1 .. 145E+o:::: 
1 .. 205E+o:::: 
1 .. 265E+o:::: 
1 .. ::::25E+o:::: 
1 .. :::::::5E+o:::: 
1 .. 445E+o:::: 
1 .. 505E+o:::: 
1 .. 565E+03 
1 .. 625E+O:::: 
1 .. 6:::5E+Ij::;: 
1 .. 745E+03 
1 .. :::o5E+En 
1 .. :::t:5E+o:::: 
1 .. 925E+03 
1 .. 9:::5E+o:::: 
2 .. 045E+o:::: 
2 .. 1 05E+o:::: 
2 .. 165E+o:::: 
2 .. 225E+03 
2 .. 2:::5E+03 
2 .. ::::45E+o:::: 
2 .. 405E+o:::: 

Bild J9c: 

O.OOOE+OO 
6.000E+01 
1 200E+02 
1 :::OOE+02 
2 400E+02 
:;: • OOOE+02 
:;: . 600E+02 
4 200E+02 
4 :::OOE+02 
5.400E+02 
6. 01~10E+02 
6.600E+02 
7 200E+02 
7. :::OOE+02 
:::. 400E+02 
·~. OOOE+02 
·~. 600E+02 
1.020E+ü3 
1 o:::oE+o:::: 
1 140E+O:::: 
1 20E1E+E1:;: 
1 260E+O:::: 
1 ::::20E+1~1:;: 

1 :::::::OE+O:::: 
1 440E+03 
1 500E+03 
1 560E+o:::: 
1 620E+O:::: 
1 6SOE+o:::: 
1. 740E+O:;: 
1 :::OOE +0:::: 
1 :::60E+03 
1 920E+O:::: 
1 ·~:::OE+O:::: 

2. 040E+O:::: 
2. 1 OOE+03 
2 160E+O:::: 
2. 220E+o:::: 
2. 280E+o:::: 
2. ::::40E+O:::: 
2. 400E+1~13 

1 2:36E-O 1 
1 677E-01 
1 95'~E-O 1 
2. 17::::E-E1l 
2 ::::79E-01 
2. 56:::E-01 
2 73::::E-O 1 
2 B74E-01 
2 988E-01 
::::. Ot:OE-01 
:;: 159E-O 1 
3. 2::::1 E-0 1 
::::. ::::05E-01 
:;:, 3:::2E-01 
:;:, 458E-01 
:;: • 5::::1 E-0 1 
:::. 59:::E-O 1 
::::. 656E-01 
:;: • 707E-O 1 
:;: 75::::E-01 
3.795E-01 
:;:, :::::::4E-01 
:~: B72E-(11 
::::. ·~o:::E-01 
::::.941E-01 
::::. ·~71E-01 
:;: • ·~·~?E-01 
4 018E-01 
4. o::::8E-O 1 
4 059E-01 
4 o:::::::E-o 1 
4.115E-01 
4. 156E-01 
4 197E-01 
4 2::::5E-O 1 
4 264E-01 
4.270E-01 
4 26'~E-O 1 
4 274E-01 
4 2'~t:E-01 

4 ::::52E-01 

1 513E+OO 
2.053E+00 
2.399E+OO 
2. 660E HW 
2. 91 ::::E+OO 
:;: • 144E+OO 
:;: • ::::4 7E+OO 
:;: . 519E+OO 
:;:, 65'~E+OO 
:;:, 771E+OO 
3. 86:::E+OO 
:;: • 9:•7E+OO 
4.047E+OO 
4 141E+OO 
4 2::::4E+OO 
4 ::::2::::E+OO 
4 405E+OO 
4 477E+OO 
4 5::::9E+OO 
4 595E+OO 
4.646E+OO 
4 694E+OO 
4 741E+OO 
4.785E+OO 
4. :::25E+OO 
4 :::62E+OO 
4 894E+OO 
4 920E+OO 
4. 'H5E+OO 
4 970E+00 
5. 1~100E+OO 
5. o::::·~E+00 
5. o::::::E+OO 
5. 1 ::::9E+OO 
5. 1 :::5E+00 
5.221E+OO 
5.229E+OO 
5.227E+OO 
5.234E+OO 
5,263E+00 
5.328E+00 

6.780E-04 
4 606E-04 
2.714E-04 
2 5t:9E-(:14 
2.428E-04 
2. 175E-04 
1 :::76E-04 
1. 57::::E-04 
1 2::::9E-04 
1. 0313E-04 
9.112E-05 
:::. :::1 OE-05 
9. ::::06E-05 
9.406E-05 
·~.169E-05 

:::. 597E-05 
7.656E-05 
6. 6:::1 E-05 
5.901E-05 
5. :;:06E-05 
4 E:96E-05 
4 781E-05 
4 5::::9E-05 
4 241E-05 
::::. 890E-05 
::::. 4t:3E-135 
2. 75~:E-05 
2.495E-05 
2.483E-05 
2.71t:E-05 
::::. 200E-05 
4 787E-05 
5 106E-05 
4 914E-05 
4 210E-05 
2.-::r·~5E-05 

5. ::::30E-07 
6 99i::E-07 
1 :,61E-05 
4 516E-05 

Comupter-Ausdr·uc k: Ver.formungsverhal ten nach 
der Lastaufbringung 
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Bild 42 a: E -Verlauf' über der Standzeit 
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2 6 8 10 "12 14 16 18 2o 22 

f B = Randfaserdehnung vor dem 
Probenbruch [ %•J 

Zusammenhang zwischen Biegefestigkeit 
und Randfaserdehnung vor dem Proben-
bruch aller 5 HPSN-Qualitäten 

f. = cG'"u 

c = 1 37871 

b = 1 ,HJR85J 

.... ~ .. 

~ 
~ 
~ 

~--- ...... 
........ ' 

2 5 10 20 50 

Randfaserdehnung vor dem Probenbruch [ %•] 

Zusammenhang zwischen EB und ~R 
der 5 HPSN-Qualitäten in doppei­
logarithmischer Darstellung 

100 
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Während im Diagramm G über EB der Einfluß von Temperatur und 

Standzeit auf EB nicht direkt sichtbar ist, verdeutlicht sich 

der Temperatureinfluß und der Standzeiteinfluß, wenn man den Loga-

rithmus der Randfaserdehnung über dem Logarithmus der Zeit bis 

zum Bruch aufträgt (Bild 45-49). Dabei sollten sich für kriech­

beständigere Werkstoffe die Maßpunkte durch eine Ausgleichsge­

rade mit sehr geringer Steigung bei niedrigen Gesamtverformun­

gen beschreiben lassen. Material E erfüllt diese Forderungen 

sehr gut. Ein Temperatureinfluß auf EB ist nicht feststellbar, 
0 da alle Meßpunkte, die bei 1100- 1250 Cerhalten wurden, 

durch dieselbe Ausgleichsgerade beschrieben werden können. Die 

MgO-dotierten Materialien dahingegen zeigen einen ausgeprägten 

Temperatureinfluß, der sich einmal in den Abständen von den 

Kurven (Linien gleicher Temperatur) zueinander und durch ihre 

Steigung ausdrückt. 

Zur Bestimmung der Temperaturabhängigkeit der Verformung wur­

den die berechneten Kriechgeschwindigkeiten in ein Arrhenius­

Diagramm eingetragen (Bild 50-53) und aus den Linien gleicher 

Spannung die Aktivierungsenergien bestimmt. Neben dem Einfluß 

der Temperatur ist vor allem der Einfluß der Biegespannung auf­

fällig. Mit zunehmender Spannung nimmt die Aktivierungsenergie 

ab. Die berechneten Aktivierungsenergien liegen zwischen 140 

und 1100 KJ/mol und somit fast ausschließlich im üblichen Be­

reich der bisher an Si
3

N
4 

in Kriech-, aber auch in langsamen 

Rißausbreitungsexperimenten, insbesondere an HPSN, ermittelt 

wurden I 70, 73, 77, 79, 85, 93-95, 102, 1o4, 106, 108, 120 ;. 

Berlicksichtigt man die großen Spannungsunterschiede (100-600 

N/mm 2 ),mit denen die 5 HPSN-Qualitäten getestet wurden, so 

ist kein signifikanter Unterschied zwischen den verschiedenen 

HPSN-Qualitäten feststellbar. 
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Bild 45: Zusammenhang zwischen Randfaserdehnung beim Probenbruch 
und Standzeit in doppellogarithmischer Darstellung 
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Bild 46: Zusammenhang zwischen Randfaserdehnung beim Probenbruch 
und Standzeit in doppellogarithmischer Darstellung 
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·Bild 47: Zusammenhang zwischen Randfaserdehnung beim Probenbruch 
und Standzeit in doppellogarithmischer Darstellung 
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Bild 49: Zusammenhang zwischen Randfaserdehnung beim Probenbruch 
und Standzeit in doppellogarithmischer Darstellung 
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Bild 50-53: Temperaturabhängigkeit der 
Dehnungsgeschwindigkeit vor 
dem Bruch (wegen zu geringer 
Zahl der Prüfkörper, die bei 
gleicher Spannung getestet 
werden, ist für Qualität D 
keine Arrheniusdarstellung 
möglich). 
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7.3 Materialcharakterisierung nach Standzeitversuchen 

7.3.1 Dichtemessungen sowie röntgenographische und chemische Unter­

suchungen 

Um Materialveränderungen nach langen Standzeiten feststellen 

zu können, wurden - außer der Dichtebestimmung - einige Prüf­

körper abermals röntgenographisch und chemisch untersucht. 

Tabelle 12 zeigt die Dichteveränderungen und Tabelle 13 die 

deutlichsten Veränderungen in der Materialzusammensetzung. 

Dichtemessungen der im Standzeitversuch stark verformten Prüf­

körper ergaben auch nach Abschleifen der Oxidschicht Dichte­

verluste bis zu 2 %, die nicht alleine durch die Diffusion von 

Korngrenzenmaterial in die Oxidschicht erklärt werden konnten. 

Die Dichteabnahme ist für alle Prüfkörper, die unter Last ge­

tempert wurden, größer als für die, die ohne Last getempert 

wurden. Nach Abschleifen der Oxidschicht stiegen die Dichten 

für beide Varianten wieder an. Während für die ohne Last ge­

temperten Prüfkörper nahezu die Ausgangsdichte erreicht wur­

de, zeigten die unter Last getemperten Prüfkörper noch einen 

deutlichen Dichteunterschied. Qualität E spielt auch hier eine 

Ausnahme, da nach dem Abschleifen der geradezu vernachlässig­

baren Oxidschicht immer wieder die Ausgangsdichte erreicht 

wurde. Neben den Dichteunterschieden fiel auch eine unter­

schiedliche Gewichtszunahme auf. Unter Spannung geglühte Pro­

ben zeigten stets einen höheren Gewichtszuwachs als lediglich 

geglühte Proben. 

Aufgrund der geringen Probenmassen war eine quantitative Mine­

ralanalyse durch Röntgenbeugung nur vom ~-und ß-Si
3

N4-Gehalt 

möglich. Man sieht jedoch, daß bei langen Tarnperzeiten einer 

Abnahme des Si
3

N4-Gehaltes eine Zunahme an anderen kristallinan 

Phasen gegenübersteht. Die chemische Analyse zeigt zwar Ab­

weichungen beim Vergleich von oxidierten und nichtoxidierten 

Prüfkörpern an Al, Ca, Mg, Fe, K und Na, doch liegen diese 

mit 6 5 % nahe an der Nachweisgrenze. Eine Deutung ist daher 

nicht möglich. 
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HPSN-Qualität A B e D E 

Dichte der J,20 J' 19 J' 18 J,21 J,28 
ungetemperten 
Prüfkörper 

oxidiert unter 
Last 

mit Oxidschicht J' 11 J,09 J,07 J' 10 J,26 

Oxidschicht ab- J' 15 J' 14 J' 12 J' 15 J,28 
geschliffen 

oxidiert ohne 
Last 

mit Oxidschicht J' 14 J' 12 J,09 J' 1 J 3,27 

Oxidschicht ab- J' 19 3' 18 3' 16 3' 19 J,28 

geschli:f:fen 

Tabelle 12: Gemessene Dichten in g/cmJ nach unter­
schiedlichen Vorbehandlungen. (Haltezeit 
> 150 h, Temperatur 1150 °e) 

HPSN-Qualität 

A B e D 

unbeh. ox. unbeh. ox. unbeh. ox. unbeh. I ox. 

20 18 5.5 5 - - 25 23 

70 70 82 79 86 '5 8J 52 51 

- - - - - - 8 6,5 

- - - - - - - -
<. 3 <-3 L. J < 3 - - 3 3 

- - - - - - - -

- + - + - + - ( +) 

- ( +) - - - - - -
- - - - - ( +) - ++ 

- - - - - - - + 

- (+) - + - + - ( +) 

- - - - - - - ( +) 

- - - - - - - -
- ( +) - ( +) - - - + 

2,19 2,5J 2,81 3' 11 3.97 4,31 3,50 J,74 

J6' 10 36,09 35.93 35,91 35,54 35,31 34' 14 J4,o4 

Tabelle 1 ~: Materialveränderung nach Glühen an Lu:ft ( ) angedeutet 

E 

unbeh. 

-
81 

-

3 

-
< 3 

-
-
-
-
-
-
+ 

-
2,57 

33.75 

":: 1 50 h bei 11 50 °e (unbehandelt/oxidiert) ++ vorhanden, ausgeprägter 
+ vorhanden 
- nicht gefunden 
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ox. 

-

80 

-
1 

-
-<.3 

-
-
-
-
-

-
( ++) 

-
2,62 

33.74 

Peak 
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Einer deutlichen Sauerstoffzunahme und einer Si
3

N
4

-Abnahme 

steht jedoch kein merklicher Stickstoffverlust gegenüber. 

Man kann daher annehmen, daß sich der Stickstoff (Differenz 

aus chemischer Analyse und aus röntgenographisch bestimmten 

Si3N4- und Si 2oN 2 -Anteil) als Nitridstickstoff in der Oxid­

schicht befindet bzw. als Stickstoffblase im Silikatglas ein­

geschlossen ist. 

7.3.2 REM-Untersuchungen an Bruchflächen und Schliffen 

Die in Bild 26 gezeigten REM-Aufnahmen von Bruchflächen und 

Schliffen charakterisieren das Gefüge der 5 HPSN-Qualitäten. 

Qualität A, mit relativ grobem Si
3

N4-Pulver gepreßt, zeigt 

auch das gröbste Gefüge. 

Qualität B weist einen hohen Feinanteil von ~ 1 ?m auf, doch 

sind im Vergleich dazu noch vereinzelte sehr große Kristalle 

vorhanden. Die Kornverteilung bei Qualität C und D ist da-

gegen gleichmäßiger. Die Y
2
o

3
-dotierte Qualität E zeigt, ob­

wohl sie mit einem Si
3

N
4
-Pulver mit ähnlicher Kornverteilung 

wie Qualität C und D heißgepreßt wurde, ein gröberes Gefüge. 

Auffallend sind dabei besonders die extrem langen Si
3

N4-

"Nadeln", die zum Teil eine Länge von 15- 20 ym bei einem 

Durchmesser von 1 - 2 ?m aufweisen. Die si3N4-Kristalle der 

MgO-dotierten Qualitäten zeigen, abgesehen von einigen "Riesen­

kristallen", Längen von 3- 7 pm. Der Bruch erfolgt auch bei 

Raumtemperatur vorwiegend intergranular, doch werden längere 

Kristalle, die senkrecht zur Bruchfläche stehen, transkristallin 

gebrochen. Dies gilt besonders für das Y2 o
3
-haltige HPSN. 

Qualität A weist gegenüber Qualität E einen wesentlich gerin­

geren Prozentsatz an transkristallin gebrochenen Kristallen 

auf, während bei Qualität B - D transkristalline Brüche die 

Ausnahme sind. 

Die Bilder 54 - 63 zeigen einige typische Oxidationserschei-

nungen: 
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Bild 54: REM-Aufnahme 

Aufgeplatzte und einge­
schlossene Stickstoff­
blasen in der Oxidschicht 
(Qualität A) 

Bild 56: REM-Aufnahme 

Oxidoberfläche mit Cristo­
balit (Qualität a) 

Bild 58: REM-Aufnahme 

Verglaste Bruchkante am 
Probenrand der Qualität B 
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Bild 55: REM-Aufnahme 

Oxidoberfläche mit Enstatit 
(Qualität A) 

Bild 57: REM-Aufnahme 

Verglaste Bruchkante am 
Knoop-Eindruck der Quali­
tät B 

Bild 59:, REM-Aufnahme 

Oxidschicht der Qualität C 
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Bild 60: REM-Aufnahme Bild 61: REM-Aufnahme 

Mount-Bildung der Quali­
tät C (1200 °C, 1 Std. 
Haltezeit) 

Verglaster Knuop-Eindruck 
der Qualität D 

a) 

Bild 62: REM-Aufnahme 

Durch Blasenbildung zer­
störte Oxidschicht der 
Qualität D 

b) 
Bild 63:, REM-Aufnahme Qualität E 

a) Bruchfläche mit Oxidschicht 

b) Oberfläche der Oxidschicht 
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Qualität A: 

Neben einer Schicht aus amorphem Sio
2

, die durch aufgeplatzte 

und noch eingeschlossene Stickstoffblasen gekennzeichnet ist 

(Bild 54), wird vor allen Dingen noch Enstatit (Bild 55) und 

eristobalit (Bild 56) gefunden. 

Qualität B: 

Die unter gleichen Bedingungen wie bei Qualität A oxidierten 

Bruchflächen (10 Std. bei 1200 °e) weisen ähnliche Oxidations­

produkte auf. Bild 57 zeigt die verglaste Bruchkante am Knoop­

Eindruck, und Bild 58 die Bruchkante am Probenrand. Da der Ofen 

nach Probenbruch sofort ausgeschaltet wurde, konnte die gla­

sige Oxidschicht (ca. 10 pm stark) nicht mehr in die Bruch­

fläche hineinlaufen. Der offene Riß am Knoop-Eindruck dagegen 

zeigt eine sehr starke Oxidation. 

Qualität e: 

Der erhöhte MgO-Gehalt bewirkt eine stärkere Oxidation. Die 

Dicke der Oxidschicht (Bild 59) beträgt - unter den gleichen 

Versuchsparametern wie Qualität B - ca. 20 pm. Man sieht deut­

lich den porösen Aufbau der Schicht, die daher auch nicht als 

passivierende Schutzschicht betrachtet werden kann. Schon eine 

kurzzeitige Glühung (1 Std. bei 1200 °e) läßt Erhebungen (mounts) 

mit einer Höhe von 10 bis 15 ?m auf der Zugfläche entstehen 

(Bild 6o). 

Qualität D: 

Die bei 1150 °e erzeugte Bruchfläche zeigt neben dem für MgO­

dotiertes HPSN typischen Aufbau der Oxidschicht, daß eine 

starke Blasenentwicklung stattgefunden hat. Bild 61 zeigt 

einen verglasten Knoop-Eindruck, und Bild 62 die durch Blasen­

bildung stark zerstörte Oxidschicht unterhalb einer Vertie­

fung (pit). 
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Qualität E: 

Im Gegensatz zu der porösen Oxidschicht der MgO-haltigen Quali­

täten ist die Oxidschicht nach 10-stündiger Glühung bei 1200 °e 
der Y

2
o

3
-haltigen Qualität wesentlich dünner und total ge­

schlossen (Bild 63 a und b). Die Oberflächenrisse, die in Bild 

63 b zu sehen sind, dürften beim Abkühlen entstanden sein. 

Die nächste Bildserie (Bild 64-72) zeigt Aufnahmen aus dem 

Ubergangsbereich, wo das langsame Rißwachstum in schnQlles 

Rißwachstum (katastrophaler Bruch) übergeht. Alle Proben wur­

den bei 1200 °e in langsamen Rißfortschrittsversuchen gebrochen. 
0 0 Da der Ofen ca. 10 Minuten braucht, um von 1200 e auf 900 e 

abzukühlen, sind die Bruchflächen mehr oder weniger leicht oxi­

diert. Trotzdem kann dadurch ein Unterschied in der Korngrenzeu­

substanz verdeutlicht werden. Während bei Qualität A (Bild 64) 

die Bruchfläche ähnlich aussieht wie bei einem Raumtemperatur­

bruch, zeigt die Qualität B einen deutlichen Unterschied zum 

Raumtemperaturbruch. Einzelne Kristalle sind gelockert bzw. 

durch Risse voneinander getrennt (Bild 65). Geschmolzene Korn­

grenzenphase und Oxidation lassen die Konturen der Kristalle 

nicht mehr klar sichtbar werden. Bei Qualität e und D ist der 

Gefügeaufbau nicht mehr zu erkennen (Bild 66-68). Die Si
3

N
4

-

Kristalle sind nahezu komplett von einer Glasphase überdeckt. 

Auffallend sind die Glasfäden, die auf der Bruchfläche sichtbar 

sind. Sie scheinen sich durch die Rißöffnung (sich voneinander 

fortbewegende Rißufer) gebildet zu haben und liegen nicht nur 

auf der Oberfläche auf, sondern kommen allem Anschein nach aus 

dem Materialinnern (Bild 67). Die Bruchfläche von Qualität E 

(Bild 69) ähnelt auch der einer Raumtemperaturbruchfläche (Bild 

70), doch sind die dort deutlich sichbaren Konzentrationen der 

zweiten Phase an den Kornstoßstellen nicht mehr zu finden. Ne­

ben einem leichten Glasüberzug (Bild 71) fallen vor allen Din­

gen kugelähnliche Partikel auf, die, wie aus den Ergebnissen 

der Röntgenbeugung vermutet (und später mit der Mikrosonde be­

wiesen), aus Eisensilizid (FeSi
2

) bestehen (Bild 72). 
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Bild 64: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität A 
Bruch nach 53 Std. bei 
1200 oe 

Bild 66: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität e 
Bruch nach 51 Std. bei 
1200 oe 

Bild 68: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität D 
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Bild 65: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität B 
Bruch nach 74 Std. bei 
1200 °e 

Bild 67: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität D 
Bruch nach 70 Std. bei 
1200 °e 

Bild 69: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität E 
Bruch nach 45 Std. bei 
1200 °e 
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Bild 70: REM-Aufnahme Bild 71: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität E 
Bruch bei 25 °C 

Bruchfläche Qualität E 
Vergrößerung von Bild 69 

Bild 72: REM-Aufnahme 

Bruchfläche Qualität E 
FeSi

2
-Kugeln 

Bei allen MgO-haltigen Qualitäten konnte pi~Bildung (Bild 73 

und 74) beobachtet werden. Typisch filr alle Qualitäten, ein­

schließlich auch der Y
2
o

3
-haltigen Qualität, sind Sekundär­

risse und starke Rißverzweigung in den Bereichen, wo der Riß 

sich langsam ausbreiten kann. Speziell aber sind sie in den 

Übergangsbereichen zu finden (Bild 75-79). Die Sekundärriß­

bildung verläuft wie die Bildung des Hauptrisses meist inter­

granular. Das wird besonders gut durch Bild 78 verdeutlicht. 

Neben der Rißverzweigung und Sekundärrißbildung im Material 

findet man auch- besonders an stark verformten Prilfkörpern, 

wie z. B. bei Qualität D - Sekundärrißbildung an der Ober­

fläche der Zugsei~e (Bild 80). 
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Bild 73: REM-Aufnahme 

Bruchfläche mit "pit" 
Qualität A 

Bild 75: REM-Aufnahme 

Sekundärriß, Qualität A 

Bild 77: REM-Aufnahme 

Rißverzweigung, 
Qualität B 
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Bild 74: REM-Aufnahme 

Bruchfläche mit "pit" 
Qualität B 

Bild 76: REM-Aufnahme 

Sekundärrisse; - Über­
gangsbereich, Qualität C 

Bild 78: REM-Aufnahme 

Rißverzweigung 
Qualität D 
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Bild 79: REM-Aufnahme 

Rißverzweigung 
Qualität E 
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Bild 80: REM-Aufnahme 

Sekundärrisse an der 
Zugseite, Qualität D 

Aufgrund der guten Verzahnung der Qualität E brechen auch 

während des langsamen Rißfortschritts etliche Si
3

N4-Nadeln 

transkristallin (Bild 81). Bild 82 zeigt, daß selbst an einem 

einzigen Si
3

N
4
-Kristall ein Mischbruch (transkristallin und 

intergranular) vorkommen kann. 

Die für das Korngrenzengleiten notwendige Bildung von Tripel­

punktkeilrissen (cavities) sowie die Vereinigung dieser cavi= 

ties zu Rissen ist in Bild 9 und 83 gezeigt. 

An einigen Proben, die während des Standzeitversuchs zwar am 

Knoop-Eindruck, doch früher als erwartet, gebrochen waren, wur­

den bei genauerar REM-Untersuchung sowie nachfolgender Mikro­

sondenuntersuchung Fehler gefunden wie Einschlüsse von Ver­

unreinigungen, Zro
2
-Partikel aus Mahlkugelabrieb in Qualität B 

(Bild 84), Eisensilizidkugeln in Qualität E (Bild 85), Si
3

N4-
"Riesenkristalle" bei Qualität A und C (Bild 86 und 87) sowie 

Glasphasen-Agglomerate in Qualität D (Bild 88). 

Bruchflächenuntersuchungen von bei Raumtemperatur gebrochenen 

Durchläufern aus den Standzeitversuchen zeigen neben der sicht­

baren Zone des langsamen Rißfortschritts ein durch Pfeile ge­

kennzeichnetes rauhes, hell erscheinendes Gebiet (Bild 89-90). 
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Bild 81: REH-Aufnahme 

Transkristallin gebrochene 
Si

3
N4

-Kristalle,Qualität E 

Bild 83: REM-Aufnahme 

Korngrenzenphase und Tripel­
punkt-Keilrisse, Qualität D 

Bild 85: REM-Aufnahme 

FeSi
2

-Kugeln in Qualität E 

Bild 82: REM-Aufnahme 

Mischbruch an einem Si
3

N4-
Kristall, Qualität E 

Bild 84: REM-Aufnahme 

Zr02 -Verunreinigung in 
Qualität B 

Bild 86: REM-Aufnahme 

Si
3

N
4
-Riesenkristall in 

Qualität A 
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Bild 87: REM-Aufnahme 

Si
3

N
4
-Riesenkristall in 

Qualität C 

Bild 89: REM-Aufnahme 

Zone des langsamen Riß­
fortschritts und oxi­
dationsbeeinflußte Zone, 
Qualität D 
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Bild 88: REM-Aufnahme 

Glasphasenagglomerat in 
Qualität D 

Bild 90: REM-Aufnahme 

Zone des langsamen Rißfort­
schritts und oxidationsbe­
einflußte Zone, Qualität C 

Bild 91: REM-Aufnahme 

Oxidationsbeeinflußte Zone 
Qualität C 
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Außerdem kann auch eine durch Oxidation beeinflußte, ca. 200pm 

tiefe Zone festgestellt werden. Eine etwas höhere Vergrößerung 

zeigt, daß diese Zone sehr porös ist (Bild 91). 

In Bild 92 a bis h ist das Gebiet des langsamen Rißwachstums 

von unterschiedlich vorbehandelten Prüfkörpern der Qualität D, 

die bei 1250 °e mit verschiedenen Spannungen beaufschlagt wur­

de, zu sehen. Bild 92 a bis d zeigen die Bruchflächen von ge­

knoopten und ungeglühten Prüfkörpern. Bild 92 e und f zeigen 

die Bruchflächen von ungeknoopten, jedoch geglühten Prüfkörpern, 

und Bild 92 g und h zeigen die Bruchflächen von ungeknoopten und 

ungeglühten Prüfkörpern. Es wird deutlich, daß mit abnehmender 

Last bei zunehmender Standzeit eine merkliche unterkritische 

Rißverlängerung stattgefunden hat. Meßbar längere, sich unter­

kritisch gebildete Risse sind auch bei den ungeknoopten Prüf­

körpern zu erkennen. Die ungeglühten Prüfkörper weisen jedoch 

aufgrund fehlender Vorschädigung durch Oxidation eine höhere 

Standzeit auf als die geglühten Prüfkörper. 

Der bei hohen Temperaturen geringe 1viderstand der Qualität D 

gegen langsamen Rißfortschritt, charakterisiert durch einen 

niedrigen Wert des Rißempfindlichkeitsparameters n, zeigt sich 

schon bei der Bestimmung der Heißbiegefestigkeit bei 1200 °e 
in einer Heißbiegeprüfmaschine der Fa. Netzsch. Selbst bei ei­

ner konstanten Belastungsgeschwindigkeit von 6,25 N/sec. konn­

te sowohl bei den geknoopten wie aber auch bei den ungeknoopten 

Proben langsame Rißausbreitung beobachtet werden (Bild 93 a und 

b). Ferner zeigt sich deutlich der Nachteil der Verwendung ei­

ner 4-Punkt-Biegeeinrichtung mit starren Auflagern. Da bei Ver­

wendung dieser Biegeeinrichtung die Biegespannung sehr häufig 

durch Torsionsspannungen überlagert wird, geht der Probenbruch 

bevorzugt von den Kanten aus. 
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Bild 92a: 175 N/mm2 

tB = 0,5 min 

2 
Bild 92c: 125 N/mm 

tB = 56 min 

2 Bild 92e: 175 N/mm 
t = 132 min 

B 
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Bild 92b: 

Bild 92d: 

Bild 92:f': 

150 N/mm2 

tB = 5 min 

2 
100 N/mm 
tB = 913 min 

2 150 N/mm 
tB = 208 min 
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Bild 92g: 175 N/mm 2 Bild 92h: 150 N/mm2 

tB = 153 min tB = 528 min 

REM-Aufnahmen 

Bruchflächen der bei 1250 °C in Standzeitversuch getesteten 
HPSN-Qualität D 

a - d: 

e - f: 

g - h: 

Prüfkörper mit Knoop geglüht 

Prüfkörper ohne Knoop geglüht 

Prüfkörper ohne Knoop ungeglüht 

7.J.J Mikrosondenuntersuchungen 

Die Bestimmung der Elementverteilung und die Charakterisierung 

der Einschlüsse und der Oxidschicht erfolgten an Bruch­

flächen, vor allen Dingen aber an Schliffen parallel zur Bruch­

fläche durch Mikrosondenuntersuchungen. Dabei wurden sowohl 

Flächenmessungen (Verteilungsbild), Messungen längs einer Linie 

(Line-SCAN) und Punktmessungen durchgeführt. Analysen sehr klei­

ner Bereiche, z. B. Korngrenzen, Zwischenschichten (zwischen 

HPSN und Oxidschicht) sowie die Bestimmung der Zusammensetzung 

einzelner Kristalle in der Oxidschicht konnten nur mit der 

Punktmessung vorgenommen werden. 

Bild 94 zeigt die Konzentration von Mg, Ca und Sauerstoff in 

der Oxidschicht, aber auch um den durch pit-Bildung entstan­

denen Hohlraum. 

Die Zusammensetzung der Oxidschicht wird durch Bild 95 ver­

deutlicht. Die dunkelgraue Schicht zwischen dem Basismaterial 

und den helleren, ca. 5 ?m großen Kristallen besteht, wie 
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Punktmessungen gezeigt haben, aus Oxinitrid. Das wird daraus 

geschlossen, daß in dieser Schicht bis auf Spuren von Ca und 

Mg nur Si, Sauerstoff und Stickstoff konzentriert gefunden 

wurden. Die weißen Kristalle selbst sind vermutlich Diopsid, 

da sie aus Si, Mg, 0 und Ca bestehen, und Diopsid auch röntgeno­

graphisch nachgewiesen wurde. Der dunkle, schwammartige Be­

reich dagegen enthält nur sehr wenig Ca und ist daher wahr­

scheinlich Enstatit. 

Die nach langen Glühzeiten auf den Bruchflächen gefundene 

oxidationsbeeinflußte Zone ist auch bei Anschliffen sichtbar 

(Bild 96a). Dabei findet man neben einer porösen, rissigen 

Oxidschicht (Bild 96b) bis zu 60 pm tiefe pits (Bild 96c). Die 

Bilder 96d-h zeigen die Elementverteilung. Auffallend dabei 

i~die Verarmung der sichtbaren Zone an Mg und Ca, deren Kon­

zentration zur Probenmitte hin wieder zunimmt. In Bild 97 ist 

das durch Punktmessung bestätigte Konzentrationsprofil sche­

matisch dargestellt. 

Die in Bruchflächen eisenhaltiger HPSN-Qualitäten häufig zu 

findenden kugelförmigen Partikel (Bild 98-99) zeigen nur Fe 

und Si in hohen Konzentrationen und sind daher vermutlich FeSi 

oder FeSi , die ihren Schmelzpunkt bei 1410 °C bzw. 1210 °C 
2 

haben, sofern es sich um eine verunreinigungsfreie Verbindung 

handelt. 

Eine Anreicherung der Oxidschicht an Yttrium und Aluminium 

konnte nicht gefunden werden. Punktmessungen an den Korngrenzen 

(Tripelpunkte) bestätigten, daß die Verunreinigungen dort, mit 

Ausnahme von Al, konzentriert sind. Al kann auch in den Si3N4 -

Kristallen nachgewiesen werden und ist daher zum Teil im Si3N4 -

Gitter eingebaut. 
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a) b) 

Bild 93: REM-Aufnahmen im Heißbiegefestigkeitsversuch 
gebrochener Prüfkörper 

a) mit Knoop geglüht 2 
1200 oc = 287 N/mm 

b) ohne Knoop geglüht 2 
1200 oc = J8J N/mm 

Bild 94a: Übersicht Bild 94b: Mg-Verteilung 

Bild 94c: Al-Verteilung Bild 94d: Ca-Verteilung 
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Bild 94e: Fe-Verteilung Bild 94 f: 0-Verteilung 

Bild 94: REM-Aufnahmen; Übersicht und Elementverteilung 
um einen pit der Qualität D, 1200 °C, Stand­
zeit 1422 min 

Bild 95a: Übersicht Bild 95b: 0-Verteilung 

Bild 95c: Si-Verteilung Bild 95d: Ca-Verteilung 
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Bild 95e: Fe-Verteilung Bild 95f: Mg-Verteilung 

Bild 95g: Al-Verteilung 

Bild 95: REM-Aufnahmen; Übersicht und Elementverteilung 
in der Oxidschicht, Qualität D, 1200 °C, Stand­
zeit 1422 min 

Bild 96a: Bild 96bs 
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Bild 96c: Bild 96d: 

Bild 96e: Bild 96f: 

Bild 96g: Bild 96h: 

Bild 96: REM-Aufnahmen; Schliff parallel zur Bruchfläche 
Durch Oxidation beeinflußte Randzone der Qualität D 

a) durch einen hellen Saum gekennzeichnete oxi-
dationsbeeinflußte Zone 

b) poröse rissige Oxidschicht 
c} pits unterhalb der Oxidschicht 
d) Übersichtsaufnahme der oxidationsbeeinflußten 

Zone für Elementverteilung 
e) 0- Verteilung 
f) Mg-Verteilung 
g) Ca-Verteilung 
h) Al-Verteilung 
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Oxid­
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Bild 97: Schematische Darstellung der Ele­
mentverteilung in der durch Oxi­
dation beeinflußten Zone 

Bild 98a: Bild 98b: 

Bild 98: REM-Aufnahmen 

a) geglühte (1 Std. bei 1250 °C) Oberfläche 
der Qualität E 

b) Fe-Verteilung zu Bild 98a 

- 123 -



- 123 -

Bild 99a: Bild 99b: 

Bild 99: REM-Aufnahmen 

a) Bruchfläche Qualität B (1300 °C, Stand­
zeit 71,6 min) 

8. Diskussion 

b) Fe-Verteilung zu Bild 99a (zugehörige 
Fe-Verteilung) 

8.1 Einfluß der Gefügeausbildung und der Zusammensetzung der HPSN­

Qualitäten auf das verzögerte Bruchverhalten 

Die beim Heißpressen zum Verdichten der Si
3

N4-Pulver benötig­

ten flüssigen Phasen, die aus dem Si0
2

, das im Si
3

N4-Pulver ent­

h~lten ist, den Verunreinigungen und den hinzugefügten Sinter­

hilfsmitteln bestehen, müssen wegen ihrer unterschiedlichen Zu­

sammensetzung und Menge auch das Hochtemperaturverhalten de~ 

HPSN-Qualitäten beeinflussen. Die im HPSN an den Korngrenzen, 

bevorzugt an den Kornstoßstellen vorliegende zweite Phase (er­

starrte flüssige Phase), ist in der Regel, zumindest bei der 

Verwendung von MgO als Sinterhilfe, amorph und kann somit als 

Glasphase betrachtet werden. Gläser werden anstelle eines 

Schmelzpunktes durch die Transformationstemperatur charakteri­

siert, bei der eine Zähigkeit von 10 13 Poise vorliegt. Ober­

halb der Transformationstemperatur ist das viskose Fließen 

möglich. Die sehr hohe Transformationstemperatur des reinen 

Si02 -Glases wird durch die Einlagerung von Metall-Ionen herab­

gesetzt. 
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Die Verformung spröder Werkstoffe ist durch die Erhöhung der 

Temperatur möglich. Für solche Prozesse, die zum 11 Hochtem­

peratur-Kriechen" führen, sind Mechanismen notwendig, die erst 

durch Temperaturen oberhalb einer bestimmten Mindesttempera­

tur aktiviert werden. Bei allen Hochtemperaturkriechprozessen 

spielen die Diffusionsvorgänge eine Rolle, und diese sind in 

vielen Fällen geschwindigkeitsbestimmend. 

Wegen der geringen Beweglichkeit der Versetzungen in vielen 

keramischen Stoffen kommt den Korngrenzen besondere Bedeutung 

zu. Das Gefüge von HPSN (mit Sinterzusätzen heißgepreßt) ist 

daherbesonders für das viskose Abgleiten der Si
3

N4-Kristalle 

entlang der Korngrenzen geeignet. Korngrenzengleiten, die Be­

wegung von benachb~rten Körnern relativ zueinander, kann neben 

einem viskosen Prozeß in einer als~eite Phase anzusehenden 

amorphen Schicht angesehen, aber auch durch Modelle für Ver­

setzungs- und Diffusionsmechanismen beschrieben werden. Die 

neben dem Korngrenzengleiten zur Wahrung der Gefügekontinuität 

langsam ablaufenden Akkommodationsprozesse sind bei größeren 

Verformungsgeschwindigkeiten nicht in der Lage, Abgleitvor­

gänge ohne die Entstehung von Rissen und Poren (Tripelpunkt­

keilrisse und Cavities) zu ermöglichen. Dieses Phänomen kann 

mit der Rasterelektronenmikroskopie sichtbar gemacht werden 

(Bild 9). 

Die aufeinanderfolgende Bildung von Tripelpunktkeimen bzw. 

kleinen Keilrissen (der Primärbereich des Kriechans wird hier­

durch charakterisiert) kann unmittelbar nach dem Einsetzen 

der Kriechverformung beginnen. Während des stationären Kriechans 

(Sekundärbereich) bilden sich Keilrisse bzw. wachsen die Keil­

risse proportional zur Kriechrate. Die durch die Verformung be­

dingte Mikrorißbildung bewirkt eine Herabsetzung der Duktili­

tät I 235, 236 I und gleichzeitig eine Dichteabnahme I 237, 

238 I . Eine Dichteabnahme wurde jedoch für alle MgO-haltigen 

HPSN-Qualitäten gefunden (Tabelle 12). Die Poren und Risse 

können zusammenwachsen und dadurch zu frühzeitigem Bruch der 

Probe oder des Bauteiles führen. Bei hohen Temperaturen können 

jedoch thermisch aktivierte Ausheilvorgänge den Bruch der Pro-
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be verzögern. 

Die Temperatur beim Heißpressen, bei der der Verdichtungsbe­

ginn gemessen wird, muß also ebenfalls abhängig von Art und 

Menge der im Si02 -Glas eingelagerten Metallionen sein. Die­

se Temperatur ist in Tabelle14 zusammen mit der aus Tabelle 7 

errechneten Zusammensetzung der HPSN-Qualität dargestellt. Die 

Qualität D mit dem höchsten Anteil an Verunreinigungen zeigt 

wegen der geringsten Viskosität der Korngrenzenphase aller 

5 HPSN-Qualitäten auch den frühesten Erweichungsbeginn. Ob­

wohl Qualität e den höchsten MgO-Anteil aufweist, liegt der 

Erweichungsbeginn oberhalb dem der Qualität A und B. Das kann 

durch den sehr geringen Eisenanteil und, da Kalzium die deut­

lichste Reduzierung der Viskosität der Korngrenzenphase be­

wirkt, durch den geringeren Kalziumanteil erklärt werden (Ta­

belle 7). Entsprechend· der durch die geringere Viskosität be= 

dingten, bei tieferer Temperatur einsetzenden Erweichung ist 

auch mit einem bei tieferen Temperaturen einsetzenden Verformungs­

beginn bei Belastung oder mit einer stärkeren Verformung bei 

gleicher Temperatur zu rechnen. Das konnte unter Berücksichti­

gung der unterschiedlichen Korngröße und Kornform bestätigt 

werden. Während Qualität E nur eine geringe Gesamtverformung 

- unabhängig von der Temperatur - auch bei langen Standzeiten 

zuließ, zeigten die MgO-haltigen Qualitäten eine deutliche 

Temperaturabhängigkeit (Bild 45 - 49). Extrapoliert man die 

1100 °C-Kurve auf 104 min., so korrelieren die Gesamtverfor­

mungen (Randfaserdehnungen) etwa mit den Erweichungstempera-

turen TE. 

- Qualität D: TE = 1370 oe E = 7' 1 % 

- Qualität B: TE = 1405 oe E = 7,0 % 
- Qualität A: TE = 1450 oe E. = 4,9 % 

- Qualität e: TE = 1510 oe E. = 5,0 % 
- Qualität E: TE = 1565 oe E = 2,3 % 
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HPSN-Qualität 

A B e D E 

SiJN 4 
(o< und ß) 90,00 87,.50 86,.50 77,00 81 ,00 

Si
2

0N
2 - - - 8,00 -

Si frei - - - - J,OO 

Fe Si < J,OO ..<: ),00 - J,OO -
FeSi 2 - - - - < ),00 

Si0
2 2,01 2,78 1 '71 1 '16 2,8.5 

N2 im Glas 0' 16 0,98 0,99 1 '1.5 1 '41 

Sie 0,80 0,47 0,87 0.77 '1 ,00 

e frei - 0,26 0' 11 - -
:i Me + 0 Rest 4,4) .5,J.5 6,92 91 1 J 9,07 

Analysensumme 100,4) L100,J2 97' 12 100' 18 <-99.78 

Verdichtungsbeginn: 

Temperatur I 0
e] 14.50 140.5 1.510 1)70 1.56.5 

1. Abfall von n: 

Temperatur I 0 e l f-11 00 :!: 1100 ~~ 1150 ~1100 61200 

Änderung von n: 

RT 56 > 100 

1000 oe l ~ .... 93 

1100 oe )6 58,.5 > 100 26+6 

1150 oe 50~ 6 90,8 

1200 oe d 
1. E-Modul-Änderung 1095 1077 11 JJ 945 -1190 

2. E-Modul-Änderung 1180 1150 ~ 1196 1020 -
Temperaturl 0 e] 

Tabelle 14: Verdichtungsbeginn, E-Modul-Änderung, Abfall des 
Rißempfindlichkeitsparameters, Materialzusammen­
setzung 

Trotz des höheren MgO-Anteils der Qualität C gegenüber Quali­

tät A ist die Gesamtverformung bei gleicher Biegespannung bei 

10
4 

min. in etwa gleich, doch wird sie bei Qualität C durch 

eine bessere Gefügeausbildung (vollständige Umwandlung von 0<­

in ß-Si
3

N4 ) sowie durch die hohe Feinkörnigkeit und bessere 

Verzahnung bestimmt. Eine Temperatursteigerung ermöglicht je­

doch der mehr Korngrenzensubstanz enthaltenden Qualität C eine 

deutlich höhere Verformung, da mehr Glasphase in die an den 

Tripelpunkten entstandenen Keilrisse nachfließen kann, und so­

mit ein über längere Zeiten wirksamer Ausheilvorgang den Bruch 

der Probe verzögert. 
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Der Rißempfindlichkeitsparameter n (steigender n-Wert bedeu­

tet eine zunehmende Unempfindlichkeit gegen Rißausbreitung»und 

ein Abfall des n-Wertes bedeutet somit einen sinkenden Wider­

stand gegen Rißwachstum) der verschiedenen Qualitäten zeigt 

eine unterschiedlich starke Abnahme mit steigender Temperatur 

(siehe auch Bild 37 und Tabelle 14). Die erste deutliche Ab­

nahme wird um 1100 °e festgestellt. Das ließ vermuten, daß 

aufgrund der in Kapitel 3 beschriebenen Mechanismen zur Kriech­

verformung und zur Rißbildung eine Übereinstimmung zwischen 

dem Erweichungs-, Verformungs- und Rißwachstumsverhalten be­

steht. Denn bei HPSN-Qualitäten mit einer hohen Verformungs­

oder Kriechneigung, also solchen, deren Korngrenzenphase eine 

geringere Viskosität bei der gleichen Temperatur als kriech­

beständigere HPSN-Qualitäten aufweisen, müssen sich, ent­

sprechend dem in Bild 8 gemachten Modell für das Korngrenzen­

gleiten und das Rißwachstum, unter gleichen Beanspruchungen 

eine größere Zahl von Tripelpunktkeilrissen bilden. Das be­

deutet aber, daß die Rißempfindlichkeit, charakterisiert durch 

einen kleinen n-Wert, zunimmt. Stellt man also den Erweichungs­

temperaturen die Temperaturen gegenüber, bei denen der n-Wert 

deutlich abfällt (Tabelle 14), sieht man ebenfalls eine gute 

Korrelation. Aufgrund der anderen Beanspruchung beim Heiß­

pressen - der Preßdruck liegt nur unter 35 N/mm2 gegenüber den 

wesentlich höheren Biegespannungen - und weil sich beim Heiß­

pressen erst eine Korngrenzenphase ausbildet, liegt das Tem­

peraturniveau, bei der die Erweichung festgestellt werden konn­

te, höher. Die HPSN-Qualität. mit der höchsten Erweichungstem­

peratur zeigt auch erst bei höheren Temperaturen als die an­

deren Qualitäten einen Abfall des n-Wertes. 

In ähnlicher Weise,wie der Rißempfindlichkeitsparameter n mit 

steigender Temperatur ab- bzw. die Rißempfindlichkeit zunimmt, 

nimmt auch die Gesamtverformung zu. Eine Ausnahme bildet aller­

dings die kriechbeständigere Y
2
o

3
-dotierte Qualität E. Einen 

Abfall des n-Wertes bei 1200 °e steht keine Zunahme der Rand­

faserdehnung gegenüber. Das kann durch die Viskosität nicht 

mehr allein erklärt werden. Betrachtet man jedoch die Gefüge-
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ausbildung {sehr dünne langgestreckte stark verzahnte Si
3

N
4

-

Nadeln, die auch bei hohen Temperaturen keine plastische Ver­

formung zulassen) und vergleicht dieses Gefüge mit dem der 

MgO-haltigen HPSN-Qualitäten, bei denen die Si
3

N4-Kristalle 

weniger in Richtung der kristallographischen c-Achse gerichtet 

gewachsen sind so ist einleuchtend, daß nur geringe Relativbe-

wegungen der Si
3

N4-Kristalle bei dem "starren" Gefüge der Quali­

tät E auftreten können. 1vegen der Behinderung der Relativbewe­

gung (Korngrenzengleiten) sind daher höhere Spannungen erfor­

derlich, um den Bruch der Prüfkörper zu erzielen. Durch die 

höheren Spannungen kann einerseits der Widerstand gegen das 

Herausziehen einzelner Si
3

N
4
-Kristalle (pull out) überwunden 

werden, was wegen der Länge der Si
3

N4-Kristalle, falls diese 

senkrecht zur Zugfläche stehen, eine beträchtliche Rißverlänge­

rung bedeutet; andererseits ist eine Rißverlängerung nur mög­

lich, wenn die Si
3

N4-Kristalle brechen. Beides, sowohl eine 

große Anzahl der herausgezogenen wie auch der gegenüber MgO­

haltigen HPSN höhere Anteil an transkristallin gebrochenen 

Kristallen, ist für die in Standzeitversuchen gebrochenen Biege­

proben der Qualität E typisch. Das ist wahrscheinlich auch der 

Grund dafür, daß bei dieser Qualität keine Zone des langsamen 

Rißwachstums festgestellt werden konnte. Die Bruchflächen ähneln 

selbst nach langen Standzeiten einer bei Raumtemperatur ge­

brochenen Probe. Eine Bestätigung dafür ist auch der im unter­

suchten Temperaturbereich (bis 1300 °e) nahezu gleichbleibende 

Kie-Wert I 63, 84 I . Für MgO-dotierte Proben wird dagegen 

ab 900 °e ein starker Anstieg von KIC gemessen I 63, 84 I . 
Ebenfalls kann bei 900 °e bei den MgO-haltigen Qualitäten die 

Abnahme des E-Moduls einsetzen I 63, 84 I . 

Eine weitere Erklärung liefert jedoch auch die Viskosität der 

Y-Silikatphase. Der gegenüber MgO-dotierten HPSN-Qualitäten 

bei höheren Temperaturen einsetzende Erweichungsbeginn deu­

tet auf eine höher viskose Korngrenzenphase hin. Hochviskose 

Korngrenzenphasen bilden aufgrund einer schlechteren Benatzung 

der Korngrenzen durch diese Silikatphase einen größeren Flächen­

winkel zwischen den Si
3

N
4
-Kristallen (d. h. kein kontinuier-
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lieber Übergang der durch die Silikatphase gebildeten Ober­

fläche auf die Oberfläche der Si
3

N4-Kristalle) I 114, 179 I . 
Aufgrund der schlechteren Benatzung ist jedoch zu erwarten, daß 

wegen der fehlenden "Gleitschicht" zwischen den Si
3

N
4
-Kristallen 

ein hoher Kriechwiderstand gernessen wird, da die Korngranzen­

phase die Si
3

N4-Kristalle nicht umhüllt, sondern an den Korn­

stoßstellen konzentriert ist. Sehr saubere MgO-haltige HPSN­

Qualitäten zeigen daher oft eine geringere Raumtemperaturfestig­

keit (vergleiche auch Qualität C und D), wenn der Verzahnungs­

grad etwa der gleiche ist. Das konnte durch Kriechuntersuchun­

gen (siehe auch Tabelle 9) bestätigt werden. Im Gegensatz zu 

den niederviskosen Korngrenzenphasen der MgO-haltigen Quali­

täten , die durch Nachfließen in die sich während des Korn­

grenzengleitens gebildeten Tripelpunktkeilrisse zur Rißaushei­

lung beitragen können, muß dieser Effekt bei hochviskosen Korn­

grenzenphasen nicht vorhanden sein. REM-Aufnahmen von Bruch­

flächen der Qualität E mit scharfen Korngrenzen (Bild 69) gegen­

über den verschwommenen Korngrenzen der Qualität B (Bild 65) 
können zur Bestätigung herangezogen werden. Wird .die Temperatur 

be~ der Y2o
3
-haltigen Qualität noch weiter gesteigert, so kann, 

wie Kriechversuche (Tabelle 9) gezeigt haben, die Yttriumsili­

katphase die Viskosität erreichen, die die MgO-haltigen Quali­

täten bei tieferen Temperaturen aufweisen. Der Spannungsexpo-

* nent n = 1 wie die Aktivierungsenergie weisen dann auf vis-

koses Korngrenzengleiten hin. 

Die bei unterschiedlichen Temperaturen unterschiedliche Viskosi­

tät aufweisenden Korngrenzenphasen können die Gesamtverformung . 
E wie auch die Verformungsgeschwindigkeit € erklären. Da je-

doch auch die Bildung von Tripelpunktkeilrissen aufgrund mangeln­

der Akkommodation in unmittelbarem Zusammenhang mit dem Ver­

formungsverhalten zu sehen ist, wird auch die langsame Rißaus­

breitung durch die Viskosität der zweiten Phase beeinflußt. Die 

aus den während des Standzeitversuches gemessenen Verformungen 

berechneten Verformungsgeschvdndigkei ten E kurz vor dem Proben­

bruch (siehe Bild 41) sind in einem Arrhenius-Diagramm aufge­

tragen (Bild 50-53). Die daraus berechneten Aktivierungsener-
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gien streuen aufgrund der unterschiedlichen Biegespannungen 

ziemlich stark und liegen zwischen 140 und 1600 KJimol. Da die 

unterschiedlichen Verformungsgeschwindigkeiten nicht an einem 

einzigen PrlifkHrper, sondern an mehreren PrlifkHrpern gemessen 

wurden, was wegen unterschiedlicher Dichte bzw. Materialzu­

sammensetzung zu unterschiedlichen Ergebnissen führen kann, 

sollwn die extremen Aktivierungsenergien, vor allen Dingen auch 

wegen der geringen Anzahl der Meßpunkte, unberücksichtigt blei­

ben. 

Berücksichtigt man nur die Aktivierungsenergien, die aus Ver­

formungsgeschwindigkeiten, die mehrfach belegt sind, berechnet 

wurden, so schränkt sich der Bereich auf 400 - 1100 KJimol ein. 

Die aus Kriechuntersuchungen an HPSN berechneten Aktivierungs­

energien liegen in der Regel zwischen 500 und 650 KJimol. Das 

entspricht der Aktivierungsenergie für das viskose Fließen von 

Silikatgläsern I 174, 184 I . Jedoch werden auch geringere 

Aktivierungsenergien (80 - 140 KJimol) für den Fall der dif­

fusionsgesteuerten Korngrenzengleitung genannt. Die HHhe dieser 

Aktivierungsenergie entspricht der, die für Diffusion von Al­

kaliionen in Glas angegeben wird I 44, 102, 183, 239 I . 

Alle in der Literatur gemachten Angaben der Aktivierungsener­

gien wurden aus Kriechmessungen erhalten, die in der Regel nach 

wenigen Stunden abgebrochen wurden, oder sie stammen aus kurz­

zeitigen Lastwechselversuchen. In beiden Fällen ging man von 

der Annahme aus, daß der stationäre Zustand erreicht sei. Zur 

Bestimmung der Aktivierungsenergien wurden also meist Kriech­

geschwindigkeiten nach gleichlangen Zeiten verglichen. Lang­

zeitmessungen an HPSN I 108 I haben jedoch gezeigt, daß der 

vermeintliche ~tationäre Zustand meist nur sehr ungenau be­

stimmt werden kann, und daß es günstiger ist, Kriechgeschwin­

digkeiten bei gleichen Randfaserdehnungen zu vergleichen, statt 

nach gleichen Zeiten. Die so bestimmten Aktivierungsenergien 

liegen zwischen 700 und 1050 KJimol, statt zwischen 300 und 

500 KJimol, wie sie an der gleichen HPSN-Qualität, jedoch un-
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ter der Benutzung des Vergleichs der gleichen Zeiten in der 

gleichen Anlage und unter gleichen Bedingungen bestimmt wur­

den. 

Aus an HPSN bei hohen Temperaturen durchgeführten Rißge­

schwindigkeitsmessungen ergaben sich Aktivierungsenergien 

zwischen 500 und 900 KJimol I 73, 77, 85, 93, 191, 192 I , 
die somit im gleichen Bereich liegen, der für das Kriechen 

von HPSN angegeben wird. Die in dieser Arbeit durch Standzeit­

messungen bestimmten Aktivierungsenergien liegen ebenfalls im 

gleichen Bereich. Aufgrund der Übereinstimmung der Aktivie­

rungsenergien kann angenommen werden, daß der Mechanismus des 

langsamen Rißwachstums - wie im Modell (Bild 8) dargestellt -

der gleiche ist, der die plastische Deformation durch vis­

koses Korngrenzengleiten beim Kriechen von HPSN hervorruft, 

da nichtakkommodiertes Korngrenzengleiten auch stets mit 

Mikrorißbildung und Rißwachstum verbunden ist. Das kann auch 

durch di~ vorher gemachten Beobachtungen und Überlegungen hin­

sichtlich der Korrelation der Erweichungstemperatur mit dem Ab­

fall des Rißempfindlichkeitsparameters n und der Randfaser­

dehnung bestätigt werden. Ein weiteres Anzeichen dafür ist 

auch der ähnliche Verlauf der Randfaserdehnung bei Proben­

bruch in Abhängigkeit von der Spannung. Die aus dem Diagramm 

(Bild 44) berechnete Geradengleichung 54 wird im gemessenen 

Temperaturbereich unabhängig von Temperatur oder Standzeit 

und sogar für jede untersuchte HPSN-Qualität erfüllt. Das läßt 

die Vermutung zu, daß in allen Fällen der gleiche Mechanismus 

abläuft, d. h. Begrenzung der Bruchdehnung durch nichtakkommo­

diertes Korngrenzengleiten. Materialien mit hohem Kriechwider­

stand werden auch nur geringe Verformungen zulassen. Bei stark 

kriechenden Materialien dahingegen führen hohe Spannungen zu 

hohen Verformungsgeschwindigkeiten und wegen sehr schneller 

Bildung von Tripelpunktkeilrissen zum Bruch, ehe eine starke 

Deformation eintreten kann. Geringe Bruchspannungen lassen 

nach entsprechenden Standzeiten starke Deformation durch 

Korngrenzengleiten zu. Doch müssen sich zur Wahrung der Ge­

fügekontinuität auch hier Risse bilden. Die Abgleitung wird 
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wahrscheinlich wegen der langen Standzeiten bzw. geringeren 

Verformungsgeschwindigkeiten besser akkommodiert. Zuletzt sind 

dann aber doch so viele Tripelpunktkeilrisse entstanden oder 

zusammengelaufen bzw. der Riß ist soweit fortgeschritten, daß 

der Bruch eintritt. Die Bruchdehnung EB kann auch mit der Zeit 

bis zum Bruch tB mit Hilfe der Monkman-Grant-Beziehung I 240 I 
oder durch Integration der Kriechgeschwindigkeitsgleichung 15 

in den Grenzen C = 0 bis EB und t = 0 bis tB mit der statio­

nären Kriechgeschwindigkeit Estat verknüpft werden: 

. 
mit E sta t = 

* de = A f. lö'n 
dt 

e 

g_ 
RT 

wobei die Bezeichnung wie in Gleichung 15, Kapitel 3.1 ver­

wendet werden. 

(55) 

(56) 

Unter Voraussetzung eines ähnlichen Gefügeaufbaus und für kon­

stante Spannungen erhält man durch Einsetzen von Gleichung 56, 

in Gleichung 55 und durch Logarithmieren 

* * ln ~B = ln A + n ln 'ö" - _g_ 
RT (57) 

1vegen der entgegengerichteten Vorzeichen des Temperaturterms 

und des Zeitterms in Gleichung 57 kann die gleiche Bruchdehnung 

bei gegebener Spannung durch zwei Wege eingestellt werden: 

a) durch höhere Temperaturen bei geringeren Standzeiten 

b) durch längere Standzeiten bei geringeren Temperaturen 

Da mit Gleichung 57 die maximale Dehnung bis zum Bruch nur flir 

den stationären Fall und nicht flir den gesamten Kriechbereich 

erhalten wird, ist ein Vergleich mit Gleichung 54, Kapitel 7.2, 

mit der die maximal mögliche Gesamtdehnung (Bruchdehnung) für 

alle gemessenen HPSN-Qualitäten berechnet werden könne~ nur 

dann zulässig, wenn gleiche Bedingungen vorherrschen und wenn 
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der stationäre Bereich sehr groß gegen den instationären Be­

reich (siehe z. B. Bild 41b) und die Dehnung während des in­

stationären Zustandes klein gegenüber der Gesamtdehnung ist. 

Aus Gleichung 54 folgt 

ln c - ln C - b ln ~ c.B - (58) 

Mit Gleichung 58 in Gleichung 57 erhält man die Standzeit als 

Funktion der Spannung und der Temperatur: 

= * - n ln ~ (59) 

oder nach Zusammenfassen der Konstanten zu einer neuen Kon= 

stanten B 

Da b 

fähr 

ungefähr 

* Q ln tB = B- ln~ (b + n ) + RT 

* 1 '8 ist und für n bei Korngrenzengleiten 

1 erhalten wird, ist die Zeit bis zum Bruch 

ln tB B 1 s 2,8 ln ~ = + T 
. 

R -

( 6o) 

unge-

( 61 ) 

d. h., je höher die Temperatur bei gleichbleibender Spannung, 

desto geringer ist die Lebensdauer,oder je tiefer die Tempera­

tur, desto höher ist die zu erwartende Standzeit. 

Eine Schädigung des Materials durch langsames Rißwachstum kann 

auch bei Temperaturen unterhalb des Erweichungsbereiches der 

Korngrenzenphase festgestellt werden. Übersteigt der Spannungs­

intensitätsfaktor an irgendeinem Defekt einen kritischen Wert, 

so kommt es zur Rißverlängerung bzw. bei Erreichen einer kri­

tischen Rißlänge zum Bruch der Probe, es sei denn, daß unter­

kritische Bedingungen vorgefunden werden. Das ist einmal mög­

lich durch die Abnahme der Spannungen, zum anderen durch Ab­

nahme der Spannungskonzentration an der Rißspitze durch Riß­

verzweigung (Verteilung der Spannung auf zwei oder mehrere 

Risse), und bei höheren Temperaturen auch durch Rißabstumpfung 
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und durch Rißausheilung. Da im unteren Temperaturbereich das 

Rißwachstum bzw. der Rißempfindlichkeitsparameter nicht mehr 

von der Viskosität der Korngrenzenphase und von der Verformung 

abhängen, können als Einflußgrößen nur noch die Gefügeparameter 

{Kornform, Korngröße und Verzahnung) sowie die Art, Menge, Haf­

tung und Benatzung der Korngrenzenphasen angenommen werden. 

Die wegen unterschiedlicher Zusammensetzung der Korngranzen­

phasen bei tiefen Temperaturen deutlich verschiedenen Be­

netzungswinkel zwischen den Si
3

N4-Kristallen und den Korngren­

zenphasen gleichen sich bei Temperaturen, die weit über den 

Erweichungstemperaturen (1000 - 1200 °e) dieser Korngranzen­

phasen liegen, an. Aufgrund der beim Heißpressen verwendeten 

Temperaturen, die mit 1700 - 1800 °e deutlich über dem Er­

weichungsbereich der Korngrenzenph~sen liegen, kann daher für 

alle 5 HPSN-Qualitäten in etwa die gleiche Benatzung und Haf­

tung der Korngrenzenphasen an den Si
3

N4-Kristallen angenommen 

werden, d. h. die Einflußgrößen reduzieren sich bei gleicher 

Festigkeit der Korngrenzenphasen auf die Gefügeausbildung. 

Die Zunahme der n-Werte mit abnehmender Temperatur wurde auch 

durch Standzeitmessungen {nur Qualität A) und durch dynamische 

Rißausbreitungsexperimente bei Raumtemperatur bestätigt {Bild 

30 , 32 und 37) • 

Das Einsetzen der Erweichung kann durch Messung des Elastizi­

täts-Moduls deutlich gemacht werden. Ein deutlicher Abfall des 

E-Moduls weist auf einsetzende Erweichung hin. Für MgO-haltige 

Materialien liegt die Erweichung in der Regel zwischen 900 und 

1100 °e, und für Y
2
o

3
-haltige Qualitäten - je nach Kristalli­

sationsgrad der Korngrenzenphase - zwischen 1100 und 1300 °e 
I 63, 84 I . Bild 100 zeigt einen E-Modul-Verlauf der Quali­

tät B über der Temperatur. Kontrollierte Bruchversuche zeigen, 

daß der Rißempfindlichkeitsparameter von Raumtemperatur bis 

zum Beginn der Erweichung sich nicht verändert I 63, 84 I . 
Die in dieser Arbeit durchgeführten Messungen {Bild 37 und 

Tabelle 14) zeigen ein ähnliches Verhalten. So bleibt z. B. 

der n-Wert der Qualität E von Raumtemperatur bis 1150 °e auf 

dem gleichen Niveau. 

- 135 -





- 1 J6 -

Rißausbreitung der Riß nicht so schnell kritisch werden kann, 

ist der höhere n-Wert der Qualität erklärbar. 

Neben den Gefügeparametern bestimmt auch die Verteilung und die 

Festigkeit dieser Korngrenzenphasen die Materialfestigkeit und 

den Rißempfindlichkeitsparameter. 

Bei Temperaturen oberhalb des Erweichungsbereiches der Korn­

grenzenphasen werden die Rißwachstumsmechanismen durch Vorgänge 

vor der Rißspitze, der sogenannten Prozeßzone, durch Kriech­

mechanismen wie Abgleitvorgänge und Bildung von cavities über­

lagert. Neben den dort ablaufenden Prozessen erfolgt eine wei­

tere Überlagerung dUI'Ch Oxidation wie auch durch diffusionsbe­

dingte Rißausheilung und Rißabstumpfung (siehe Kapitel J). Das 

wie auch die Rißverzweigung und drastische Richtungsänderung 

des Rißverlaufs führt zu unterschiedlichen Verformungs- wie 

auch Rißausbreitungsgeschwindigkeiten und charakterisiert ins­

besondere die Zone des langsamen Rißwachstums. Diese Zone weist 

aufgrund der langsamen Rißausbreitung eine deutlich rauhere 

Bruchfläche auf und ist leicht von dem Gebiet des schnellen 

Rißwachstums zu unterscheiden (Bild 92). Die wechselnden Ver­

formungsgeschwindigkeiten (Bild 42) sind typisch für Prüfkör­

per, die durch langsamen Rißfortschritt gebrochen bzw. geschä­

digt sind. Unter Verwendung der aus der Rißlänge und Standzeit 

berechneten mittleren Rißgeschwindigkeit lassen sich in etwa 

die Zeiten bestimmen, nach denen die Rißfront eine ausgeprägte 

Richtungsänderung - auf der Bruchfläche z. T. durch ein Bruch­

wellental bzw. einen Bruchwellenberg sichtbar - erreicht hat. 

Die so berechneten Zeiten zeigen eine gute Übereinstimmung mit 

den Zeiten, bei denen eine Unstetigkeit, d. h. Verformungsge­

schwindigkeitszu- bzw. -abnahme, festgestellt wurde (siehe auch 

Bild 101 und 102). Trägt man die aus den Rißlängen berechneten 

mittleren Rißgeschwindigkeiten im Arrhenius-Diagramm auf und ver­

bindet die Punkte gleicher Biegespannung, so ergeben sich Ge­

raden, aus denen sich wiederum Aktivierungsenergien berechnen 

lassen, die in der gleichen Größenordnung liegen wie die, die 

aus Kriech- oder Rißwachstumsuntersuchungen und aus den in die­

ser Arbeit verwendeten Verformungsgeschwindigkeiten erhalten . 
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Abschätzung der Rißgeschwindigkeitsänderung aus der Lage bzw. 

dem Abstand der Bruchwellen und Vergleich mit den Änderungen 

der Dehnungsgeschwindigkeit aus der Durchbiegung 

mittlere Rißgeschwindigkeit = kritische Rißlänge: Standzeit 

Zeitpunkt der Änderung der Rißgeschwindigkeit 

Abstand der Bruchwelle von der Randfaser: 

mittlere Rißgeschwindigkeit 

kritische Rißlänge 1 ,585 mm 

Standzeit 278,4 sec 

mittlere Rißgeschwindigkeit 5,69 • 10-3 mm/sec 

Abstand der Bruchwellen Zeitpunkt der Änderung Zeitpunkt-der 
von der beanspruchten der Rißgeschwindigkeit Dehnungsgeschwindig-
Randfaser 

1. Welle bei 01151 mm 

2. Welle bei 0,348 mm 

3. Welle bei 0,556 mm 

4. Welle bei 0,722 mm 

s. Welle bei 1 1054 mm 

6. Welle bei 1 1369 mm 

7. Welle bei 1 ,535 mm 

8. Welle bei 1 ,585 mm 

(kritische Rißlänge) 

Bild 102: REH-Aufnahme; 
aus Bild 101 

keitsänderung 

0,07 min 0,08 min 

1 102 min 1 109 min 

1 ,63 min 1 ,56 min 

21 11 min 2,63 min 

3,09 min 3,43 min 

4,01 min 4, 17 min 

4,49 min 4,53 min 

4,64 min 4,64 min 

Bruchfläche zu Probekörper 

139 



(..) 

Q) 

rn 

) 

+=> 
·rl 

Q) 

.!:<: 
bll 

·rl 
'"d 

1=: 
·rl 
~ 
~ 
(..) 

rn 
Q) 

b.O 
C4 
•rl 
P:1 

Q) 

H 
Q) 

r-1 
+=> +> 
·rl 
s 

-1 
10 

-2 
10 

-3 
10 

-4 
10 

-5 
10 

-6 
10 

-7 
10 

111 375 

.. 350 

• 325 

A 300 

6,357 

- 139 -

HPSN Qualität B 

776 KJ/mol 

., ... , 

920 KJ/mol 882 KJ/mol 

N/mm 2 

N/mm 2 
1020 KJ/mol 

N/mm 2 

N/mm 2 

6,789 7,283 7,855 
-1 

1/T K 10- 4 

Bild 10J: Temperaturabhängigkeit der mittleren Riß­
geschwindigkeiten 
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wurden (Bild 103). 

8.2 Einfluß der Oxidation auf das Rißausbreitungsverhalten 

Die Bildung von unterschiedlichen Oxidationsschichten auf den 

HPSN-Qualitäten, die in der Anfangspha~ meistens amorph, nach 

langen Glühzeiten jedoch mehr und mehr auskristallisieren, so­

wie die durch Oxidation beeinflußte Zone (Kapitel 7.3.3), die 

poröser als das Basismaterial ist und an Bestandteilen zweiter 

Phase, besonders an den Substanze.n, die die Viskosität der 

Korngrenzenphase herabsetzen, verarmt ist, können das Rißaus­

breitungsverhalten beeinflussen. Risse und Fehlstellen an der 

Oberfläche, z. B. Schleifspuren, können durch Oxidat~onspro­

dukte aufgefüllt und daher in ihrer Wirkung als bruchauslösen­

de Fehlstellen abgeschwächt werden (Tabelle 6). Gleichzeitig 

findet aber auch eine - abhängig von der Zusammensetzung der 

zweiten Phase - sehr schnell ablaufende pit-Bildung statt. Bei 

der Qualität e konnten schon nach 2 Std. Glühung bei 1250 °e 
pits mit einer Tiefe von 20 pm gefunden werden. Die pit-Bildung 

ist vermutlich für das Absinken der Raumtemperaturfestigkeit 

nach Glühen an Luft (Tabelle 6) verantwortlich. Nach einem an­

fänglich schnellen Festigkeitsabfall wird nach längeren Glüh­

zeiten nur noch eine geringe Festigkeitsabnahme festgestellt 

(Bild 17). Das könnte auf die Abflachung und Verbreiterung der 

anfangs schmalen pits zurückzuführen sein (Bild 18). 

Das von pits ausgehende langsame Rißwachstum zeigt das gleiche 

Verhalten (gleicher n-vlert) wie von Knoop-Härte-Eindrücken aus­

gehendes Rißwachstum. Bild 35 zeigt die Standzeiten bei 1250 °e 
mit und ohne Knoop-Eindruck, nur ist bei gleichen Bruchspannun­

gen die Lebensdauer zu höheren Standzeiten verschoben. Aufgrund 

der längeren Standzeiten werden auch größere Verformungen er­

reicht (Bild 48). 

Die Tiefe der durch Oxidation beeinflußten Zone wie auch die 

Dicke der Oxidschicht nimmt mit zunehmendem MgO-Gehalt und 

steigender Glühzeit zu. 

- 141 



- 141 -

Y2o
3
-dotiertes HPSN neigt nicht zur pit-Bildung. Die sich bil­

dende Oxidschicht ist im Gegensatz zu MgO-dotierten HPSN-Quali-
' täten dicht und von wesentlich geringerer Dicke. Aus diesem 

Grund werden nach Auffüllen der Oberflächenrisse (z. B. Schleif­

riefen, Kratzer oder aber auch der Risse, die durch einen Knoop­

Härteeindruck erzeugt wurden) mit dem Oxidationsprodukt ähn­

liche Festigkeiten wie vor der Oxidation erreicht. 

Vergleiche der bei Raumtemperatur gebrochenen Durchläufer mit 

gleichlang geglühten, unbelasteten Prüfkörpern (Tabelle 11) zei­

gen, daß sowohl weitere Rißausheilung,durch Oxidation als auch 

eine Schädigung des Materials durch pit-Bildung bzw. Zonenbil­

dung (Erhöhung der Porosität) stattfinden kann~ Gleichzeitig 

wurde jedoch auch eine höhere Gewichtszunahme der unter Spannung 

geglühten Proben gegenüber den aus Vergleichsglühung stammenden 

Prüfkörpern festgestellt. Als mögliche Ursache kommen die höhere 

Aktivität des unter Spannung stehenden HPSN und die durch Mikro­

risse verursachte größere Oberfläche in Betracht. Lag die Glüh­

temperatur unterhalb des Erweichungsbereiches, wo die Diffusion, 

und damit auch die pit-Bildung, nicht so schnell ablaufen kann, 

konnte auch eine Verbesserung der Raumtemperaturfestigkeit ge­

genüber den unbelasteten-Prüfkörpern festgestellt werden (Ta­

belle 11, Qualität D und E). 

Die Berechnung der kritischen Spannungsintensitätsfaktoren aus 

den gemessenen Rißverlängerungen (Kapitel 4, Gleichung 37) zei­

gen für die MgO-haltigen Prüfkörper eine Zunahme der KIC-Werte 

mit steigender Temperatur (Tabelle 15). Die Zunahme ist um so 

deutlicher, je höher der MgO-Gehalt und je größer der Anteil 

der Korngrenzenphase ist. Dies wurde zum Teil auch in der Li­

teratur bestätigt I 63, 84, 98, 232 I . (Bild 104). 

Durchläufer, die nach den Standzeitversuchen bei Raumtempera­

tur gebrochen wurden, zeigten einmal einen höheren KIC-Wert, 

und ein anderes Mal einen geringeren KIC-Wert als unbehandelte 

Prüfkörper. 
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HPSN-
Qualität 

A 

B 

e 

D 

E 

* ohne 

"* ohne 

Tabelle 15: 

142 

mittlerer K
1
e-Wert aus BrucSflächenauswertungen nach mittlerer K

1 
-Wert 

Standzeitversuchen in [HN/m 2 1 und Anzahl der Heß- aus dynamisc~en 
werte ( ) Bruchversuchen in 

[ HN/mJ/ 2 1 und An-
zahl der Meßwerte 

25 oe 1100 oe 1150 oe 1200 oe 1250 oe 1300 
0
eJ1350 oe 25 oe 1200 oe 

8,8 11,1 12,2 13,4 17. 1 13,6 - 7.7 -
( 2) ( 7) ( 6) ( 1 5) ( 7) ( 5) ( 8) 

- 14,7 13,2 15,9 14. 1 17,0 - 7.5 -
( 6) ( 5) ( 9) ( 6) ( 5) ( 5) 

- - 13,5 14,5 18,4 23,6 29,3 6,9 -
( 2) ( 4 ) ( 5) ( 8) ( 1 ) ( 5) 

- 13,0 16,2 17.4 20,4 - - 8,0 14,9 
( 8) ( 5) ( 9) ( 8) ( 6) {4) 

• 20,0 
( 6) 

** 22,9 
( 6) 

- - - - - - - 7.2 -
( 7) 

Knoop geglüht 

Knoop ungeglüht 

K -Wert aus Bruchflächenauswertungen und aus dynamischen Bruchversuchen in 
A6~ängigkeit von der Temperatur 

HPSN-Qualität Temperatur Last Standzeit KIC 

[ 
0

e I [ HN/m
2 1 [ min I [ MN/m 3 / 21 

A 1100 300 13020 11.2 

1150 375 o,63 7.7 

1150 300 10140 5.6 
B 

1200 250 2739 9. 1 

1300 175 76. 1 7.8 

1100 275 10120 3.4 

1100 300 10110 3. 1 

e 1150 250 10040 2' 1 

1150 250 1420 2,7 

1200 225 1422 5.5 

D 1100 225 10087 9,9 

Tabelle 16: Kre aus Bruchflächenauswertungen von Durchläufern 

aus den Standzeitversuchen 
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Festgestellt wurde: 

a) Prüfkörper, die nur sehr kurze Zeit im Standzeittest waren, 

zeigten nur eine durch Oxidation beeinflußte Zone mit ge­

ringer Tiefe. Deshalb kam es häufig vor, daß die Rißfront 

außerhalb dieser Zone und somit im ungeschädigten Material 

lag. KIC-Werte, die an diesen Prüfkörpern bei Raumtempera­

tur erhalten wurden, lagen stets höher als die, die an un­

behandelten Prüfkörpern bestimmt wurden (Tabelle 16). 

b) Prüfkörper, die längere Zeit (= 20 Stunden) im Standzeit­

test waren, zeigten stets dann einen wesentlich geringeren 

KIC-Wert, wenn die Rißfront des langsamen Rißwachstums inner­

halb der geschädigten Zone lag (Tabelle 16, Bild 90). 

Das Ansteigen der KIC-Werte zu Beginn des instabilen Rißwachs­

tums mit der Temperatur kann mit der sich vor der Rißspitze 

ausgebildeten Prozeßzone I 98, 241 I , in der Tripelpunktkeil­

rißbildung durch Korngrenzengleiten, Sekundärrißbildung und 

Rißverzweigung.vorkommen, erklärt werden. Auch spielt die da­

durch bedingte ständige Änderung der Rißausbreitungsrichtung 

eine Rolle. Alle diese Prozesse benötigen zur Rißverlängerung 

mehr Energie als für eine generelle Rißverlängerung bei Raum­

temperatur, wo durch das spröde Brechen der Korngrenzen und der 

Si
3

N4-Kristalle keine Prozeßzone in der Größenordnung wie bei 

hohen Temperaturen aufgebaut werden kann. lvird ein Rißwachs­

tumsversuch bei hohen Temperaturen abgebrochen, um dann bei 

Raumtemperatur fortgeführt zu werden, so wird die dort ausge­

bildete Prozeßzone "eingefroren", d. h. die Risse vor der Riß­

front (Tripelpunktkeilrisse, Sekundärrisse usw.) bleiben er­

halten. Für eine Rißverlängerung ist dann bei Raumtemperatur 

ebenfalls ein höherer KIC-Wert erforderlich als bei einer 

"ungeschädigten" Probe. 

Geht dagegen die oxidationsgeschädigte Zone tiefer in das 

Material hinein als die durch langsames Rißwachstum vorge­

schobene Rißfront sowie die dazugehörende Prozeßzone (Bild 90), 
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so ist aufgrund der Materialänderung (poröses Gefüge mit ver­

änderter Korngrenzensubstanz) ein geringer KIC-Wert zu erwar­

ten (ähnlich wi~ der für poröse Materialien, z. B. RBSN). Klei­

nere KIC-Werte werden in diesem Fall auch aus der Rißgeometrie, 

der Prüfkörpergeometrie und der Bruchspannung berechnet (Ta­

belle 16). Setzt man jedoch die gesamte geschädigte Zone an der 

Zugseite der Probe als Rißtiefe an, dann ergeben sich deutlich 

höhere KIC-1Verte, deren Höhe mit den KIC-Werten der unbehandel­

ten Proben vergleichbar ist. 

8.3 Kennzeichnung der Vertrauensbereiche des Rißempfindlichkeits­

parameters n 

Mit Hilfe der linearen Regressionsanalyse wurden die Regressions­

gleichungen sowie die Standardabwe~chung des Regressionskoeffi­

zienten berechnet. Zum Beispiel wurde für die Qualität A bei 

1300 °C (siehe auch Bild 32 und Tabelle 10) folgende Regressions­

gleichung erhalten: 

y 

f...y-j 
log~ 

= 2,458 
~ 
Achsenab-
schnitt 

3,209 • 10- 2 
l .J 

-------------~---------Regressionskoeffi-
zient bzw. Stei­
gung m 

X 

l v---1 
(62) 

log tB 

Wegen n = - 1 berechnet sich der Rißempfindlichkeitsparameter 
m 

n zu 31 ,16. Aus der Regressionsanalyse wurdedie Standardab-

weichung Am von m zu 2,86 • 10-J berechnet. 

Die Steigung m kann daher wie folgt angegeben werden: 

m = - 3,209 • 10- 2 + 2,86 • 10-J. 

Die Standardabweichung An des Rißempfindlichkai tsparameters n 

berechnet sich aus 

An = = 2,78. 
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Für den n-Wert läßt sich daher schreiben: 

bz'''• aufgerundet 

oder 

n = 31,16 + 2,78 

n = 31,2 + 2,8 

nmin = 28,4 und n max = 34 

Unter Berücksichtigung der jeweiligen Standardabweichungen der 

Regressionskoeffizienten können die Streuungen bzw. die Ver~ 

trauensbereiche der n-Werte der 5 HPSN-Qualitäten angegeben 

werden (Tabelle17). Erwartungsgemäß ist die Standardabweichung 

des Rißempfindlichkeitsparameters besonders bei hohen n-Werten 

(in der Regel n ~40) und aufgrund der großen Streuung bei ge­

ringer Probenzahl bei den ungeknoopten Prüfkörpern groß. Das 

heißt, daß die Genauigkeit, besonders bei hohen n-Werten, nur 

in einem breiten Vertrauensbereich angegeben werden kann, wäh­

rend die Genauigkeit für n 4 40 meist deutlich höher ist. 

8.4 Abschätrung der Standzeit unter Berücksichtigung der Bruchwahr­

scheinlichkeit 

Durch Kombination der Gleichung für die Standzeit und der 

Gleichung für die Bruchwahrscheinlichkeit erhält man eine 

Festigkeits-Wahrscheinlichkeits-Standzeitbeziehung, mit deren 

Hilfe eine Berechnung der Lebensdauer in Abhängigkeit von der 

zugelassenen Bruchwahrscheinlichkeit möglich wird. 

Aus 

tB = K (T) 

~ n-2 
K (6J) 

mit der Standzeit tB' der temperaturabhängigen Konstanten K (T), 

der Kurzzeitfestigkeit ~K' der angelegten Biegespannung bei 

der jeweiligen Temperatur ~T und dem Rißempfindlichkeitspara 

meter n folgt durch Logarithmieren: 



HPSN- Temperatur Hißempfindlichkeitsparameter 
Qualität 

Mittel- Standard- Vertrauens-
wert abweichung bareich 

! oc l ii An n 
min - n max 

1300 J1 '2 2,8 2814 - 341o 

A 
1200 25,6 J~O 2216 - 2816 

1150 4514 9,5 3519 - 5419 

1100 36,0 Jl6 3214 - J916 

1)00 1910 J~O 1610 - 22,0 

1250 181 1 1 14 1617 - 19,5 

D 1200 1815 212 1613 - 2017 
/ 

1150 42,2 5,2 3610 - 4614 

1100 5815 11.5 4710 - 70,0 

1300 1216 1 16 11,0 - 1412 

c 1250 2610 019 251 1 - 2619 

1200 27,2 1 18 2514 - 2910 

1150 5016 10,5 401 1 - 61 1 1 

1250 14,9 210 1219 - 1619 

1200 22,4 31 1 1913 - 2515 

1150 2JI7 516 181 1 - 2913 

, 100 2616 319 2217 - JOI5 
D 

1250 1ohne 2018 712 1316 2810 -
Knoop, 
geglliht 

1250 1ohne 1410 71 1 619 - 21 1 1 
Knoop 1un-
geglüht 

1250 4011 1317 26,4 - 5318 

E 1200 4210 12,7 2913 - 5417 

1150 9018 810 82,8 - 9818 

1 100 7610 110 7510 - 7710 

Tabelle 17: Vertrauensbereiche der ermittelten Rißampfindlich­
kaitsparamatar 
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ln tB = ln K (T) + (n-2) ln ~K - n ln~ 
T (64) 

Die Kurzzeitfestigkeit unterliegt einer Weibullverteilung 

m 
'I:OK - (-) 
~ 

0 

wobei p .. die Überlebenswahrscheinlichkeit, u 
scheinlichkei t, 'b" K die Kurzzeitfestigkeit 

{65) 

PB die Bruchwahr­

und m und '\;' Kenn­
o 

grHßen der WeibullstRtistik sind. Durch 

mieren und AuflHsen nach ~K erhält man 

zweimaliges Logarith-

ln 'fö = l ln ln K m 
1 ,-::p + 

B 
ln 'G" 

0 
(66) 

Einsetzen von Gleichung 66 in Gleichung 64 führt zu einer Beziehung 

für die Standzeit als Funktion der Bruchwahrscheinlichkeit, der 

Kurzzeitfestigkeit, der Weibullverteilung~ der Temperatur und 

der angelegten Biegespannung. 

ln tB = ln K (T) + (n-2) Cm
1 ln ln 1 

1-PB + ln ~0 J- n ln lö"T ( 67) 

Durch Messung der Standzeiten sowie Berechnung der Rißempfind­

lichkeitsparameter, wie in Kapitel 6 und 7 beschrieben,und bei 

Kenntnis der Kurzzeitfestigkeit und der WeibullkenngrHßen, lassen 

sich sogenannte SPT-Diagramme (strength-probability-time) auf­

stellen., aus denen die Lebensdauer für eine gewünschte Biege­

spannung und Bruchwahrscheinlichkeit abgelesen werden kann. Ein 

solches Diagramm wurde für die Qualität E für 1200 °C aufge­

stellt (Bild 105). 

Sind auch die Kurzzeiteigenschaften und die WeibullkenngrHßen 

von ungeknoopten PrüfkHrpern bekannt, so kann bei Annahme eines 

gleich hohen ·Rißempfindlichkeitsparameters, wie es z. B. bei 

Qualität D in der Tat zu sein scheint, durch Messung der Riß­

ausbreitungsparameter auch die Standzeit von ungeschädigten 
PrüfkHrpern abgeschätzt werden (Bild 106). 
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Die erwartete Verlängerung der Lebensdauer für gleiche Belastung 

und Bruchwahrscheinlichkeit kann leicht abgelesen werden. Mit 

Hilfe solcher Diagramme kann der Konstrukteur bei einer zu­

lässigen Ausfallwahrscheinlichkeit und einer gewünschten Lebens­

dauer das zugehörige Spannungsniveau bestimmen. 

8.5 Mechanismen des langsameri Rißwachstums 

Das langsame Rißwachstum von HPSN wird wegbn einer vielfälti­

gen Kombination von Eigenschaften und Werkstoffparametern so-

wie durch Komplexe z. T. unabhängig voneinander ablaufenden 

Mechanismen bestimmt. Neben spröde ablaufenden Bruchvorgängen 

bzw. Rißverlängerungen findet bei erhöhten Temperaturen plas-

tische Deformation durch mögliche Kriechmechanismen statt. Über­

lagert werden diese im Material stattfindenden Vorgänge noch 

durch Oxidation, die je nach Wahl der Temperatur und Material­

zusammensetzung zum Ausheilen von Defekten, wie z. B. Rissen 

an der Oberfläche, aber auch zur Bildung von Löchern, soge­

nannten pits, wie aber auch zur Materialveränderung durch Diffu­

sion von Korngrenzenbestandteilen an die Oberfläche und dadurch 

zur Steigerung der Porosität führen kann. Der geschwindigkeits­

bestimmende Schritt scheint im Temperaturbereich 1100 - 1JOO °C 

bei angelegten Biegespannungen von 100 bis 600 Nlmm 2 die plas­

tische Verformung durch Korngrenzengleiten zu sein. Das wird 

aus den ermittelten Aktivierungsenergien geschlossen, die sich 

mit den Werten vergleichen lassen, die aus Kriech- und Rißwachs-

tumsuntersuchungen (500 - 900 KJimol) an HPSN erhalten wurden. 

Das unter den Versuchsbedingungen gemes~ene Verformungsver­

halten von HPSN sowie die durch REM-Untersuchungen festge­

stellten Gefügeveränderungen weisen auf typische Korngrenzen­

gleitprozesse hin, die in Kriechuntersuchungen beschrieben und 

gefunden wurden I 66, 80, 81, 87, 102-110 I. Aufgrund der 

inhärenten Kriechfestigkeit des Siliziumnitrids können die 

Si
3

N 4-Körner im betrachteten Temperatur- und Spannungsbereich 

(Versetzungsbewegungen sollten in diesem Bereich eine unterge­

ordnete Rolle spielen 144, 80, 117, 168 I ) nur elastisch ver-
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formt werden. Damit ist die plastische Deformation auf Vor­

gänge an den Korngrenzen begrenzt und wird hauptsächlich durch 

Zusammensetzung, Menge und Art der Korngrenzenphase bestimmt. 

Die Geschwindigkeit der Verformung wird durch die temperatur­

abhängige Viskosität der Korngrenzenphase, der Bildung von 

Keilrissen, Korngrenzentrennungen, von akkommodierenden Dif­

fussionsprozessen sowie von der Gefügeausbildung, insbesondere 

von dem Verzahnungsgrad, abhängen. 

Der Erweichungsbereich der Korngrenzenphase (Silikat- oder Glas­

phase) sowie deren Viskositätsabnahme mit steigender Temperatur 

ist durch die Art der Phase (amorph oder kristallin) und durch 

die Zusammensetzung (viskositätsmindernde Zusätze bzw. Verun­

reinigungen, wie z. B. Ca, Na, K, usw.) festgelegt. Die Viskosi­

tät wiederum beeinflußt die Benatzung der Korngrenzen,die auch 

eine Auswirkung auf das Abgleiten der Körner hat. Läßt man die 

Kornausbildung noch unberücksichtigt, so spielt auch die Menge 

der Korngrenzenphase für das Korngrenzengleiten eine Rolle, denn 

je mehr flüssige Phase als "Schmierfilm" sich zwischen den Kör­

nern befindet, desto weniger wird das viskose Fließen durch 

Reiben der Körner gegeneinander beeinträchtigt, und desto leich­

ter kann ein Ausheilen durch Nachfließen in die sich wegen un­

vollständiger Akkommodation gebildeten Korngrenzentrennungen 

und Keilrisse erfolgen. Die Deformation nimmt also bei vorge­

gebener Temperatur und Spannung mit der Menge der Korngrenzeu­

phase sowie mit sinkender Viskosität zu. 

Neben der Korngrenzenphase wird jedoch die Deformation auch 

durch die Gefügeausbildung beeinflußt. Dabei ist einleuchtend, 

daß ein durch äquiaxiale Kristalle aufgebautes Gefüge bei glei­

cher Korngrenzenphase weniger kriechfest sein kann als ein Ge­

füge aus nadelförmigen Kristallen, die miteinander stark ver­

zahnt sind. Je höher der Schlankheitsgrad (Verhältnis von Korn­

länge zu Korndurchmesser) und je besser die Verzahnung, desto 

geringer ist die mögliche plastische Verformung. Die Verformung 

wird durch das Nachgeben des Prüfkörpers durch Rißöffnung über­

lagert. Bei einem feinkörnigen, verzahnten Gefüge ist die Riß-
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verlängerung und somit auch die Gesamtverformung geringer, da 

der Riß nur durch das Brechen eines Si
3

N
4
-Kristalles bzw. durch 

das Aufreißen einer Kornstoßstelle verlängert werden kann. Der 

hohe Verzahnungsgrad wirkt sich auch auf die Rißfortschritt­

gesch~indigkeit aus, da der Riß durch ständige Richtungs­

änderungen weniger schnell vorankommt. 

Die Höhe wie die Geschwindigkeit der ablaufenden viskoplasti­

schen Verformung lassen vor der Rißspitze eine mehr oder weni­

ger durch innere Bruchvorgänge gestörte Zone entstehena Die 

Spannungen werden nicht mehr allein auf die Rißspitze konzen­

triert, sondern werden mit auf die vorgelagerte Zone verteilt. 

Dadurch wird mehr Energie zum Vorantreiben des Risses nötig, 

was durch die höheren KIC-Werte belegt ist (Tabelle 15 + 16) /98/. 

Die Rißverlärigerung erfolgt durch Verbindung des Hauptrisses 

mit der sich in der Prozeßzone gebildeten Risse. Gleichzeitig 

wird auch die Prozeßzone weiter vorangeschoben. Die Geschwin­

digkeit des Rißwachstums wird durch die sich vor der Rißspitze 

ablaufenden gefüge- und korngrenzenphasenabhängigen Prozesse 

bestimmt. Je niedriger die Viskosität der Korngrenzenphase, desto 

schneller verläuft die Verformung. Damit häufen sich auch die 

inneren Bruchvorgänge. Das bedeutet aber eine Zunahme der Riß­

empfindlichkeit gegen Rißverlängerung, was durch Absinken der 

n-Werte charakterisiert wird. 

Während der plastischen Verformung werden folgende Phänomene 

beobachtet: 1vie beim Kriechen nimmt die anfänglich hohe Ver­

formungsgeschwindigkeit (Primärbereich) sehr schnell bis zu 

sehr kleinen Werten ab. Dabei kommt es besonders bei gut ver­

zahnten HPSN-Qualitäten zu zum Teil mehrmaligen Unstetigkeiten, 

die durch starke Geschwindigkeitsänderungen gekennzeichnet sind. 

Durch Bruchflächenuntersuchungen läßt sich mit Hilfe einer be­

rechneten mittleren Rißgeschwindigkeit zeigen, daß in diesem 

Fall oft eine starke Richtungsänderung des Risses oder aber 

auch Sekundärrißbildung stattgefunden hat. Eine meist nur in 

der Anfangsphase des langsamen Rißwachstums festgestellte drasti­

sche Geschwindigkeitsänderung läßt auf jeden Fall auf eine Be-
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hinderung oder auf ein Überwinden einer Behinderung des Ver­

formungsvorganges bzw. der Rißausbreitung schließen. Aufgrund 

der geringen Änderung der Verformungsgeschwindigkeiten bei den 

·anderen Proben bz"'• nach Überwinden der "Hindernisse" bzw. nach 

kurzzeitiger Er~ffnung neuer Rißfortschrittsmöglichkeiten der 

oben genannten Proben, stellt sich bis zum Bruch fast immer ein 

"stationärer" Bereich ein. Tertiäre Kriechbereiche wurden nur 

selten gefunden. Die starke Abnahme der Kriechgeschwindigkeit 

im ersten Versuchsstadium kann durch die verformungsbedingte 

Spannungsumverteilung I 171 I und durch das Herausquetschen 

von Korngrenzensubstanz aus den druckbeanspruchten Bereichen 

erklärt werden. Mit abnehmendem "Schmierfilmgehalt" kommt es 

durch die Verzahnung und eine höhere Reibung der Si
3

N4-Kristalle 

gegeneinander zur verstärkten Behi~derung der weiteren Verformung 

und damit zur Verminderung der Kriechgeschwindigkeit. Die Ver­

formung kann dann nur noch durch das schon beschriebene Korn­

grenzenglaiten und durch eine größere Nachgiebigkeit des Prüf­

körpers durch Rißwachstum erfolgen. Die durch Oxidation beein­

flußte Randzone, die an Korngrenzensubstanz verarmt ist, führt 

ebenfalls zu einer Versprädung und zu einer Steigerung der Vis­

kosität und damit zu einer reduzierten Kriechgeschwindigkeit 

Für MgO-dotierte HPSN-Qualitäten wurde die Diffusion von Korn­

grenzenbestandteilen wie Mg, Ca und Fe an die Oberfläche be­

stätigt. Das Au:flösen von si
3

N4 in Magnesium-Silikatglas, das 

mit steigendem Magnesiumanteil zunimmt, :führt neben der teil­

weisen Auskristallisierung der Korngrenzenphase durch Stick­

stofftreisetzung zu einer porösen Oxidationsschicht, die keinen 

Schutz für weitere Oxidation bildet. Die Entstehung von pits 

wurde ebenfalls nachgewiesen. Erreichen die pits eine kritische 

Größe, setzen hier wie bei jedem anderen Riß die Rißwachstums­

mechanismen ein. 

Y2o
3
-dotiertes HPSN zeigt aufgrund des höheren Erweichungsbe­

reiches der Korngrenzenphase auch erst bei höheren Temperaturen 

ein Absinken des Rißemp:findlichkeitsparameters n. Der Abfall 

bei Erreichen des Erweichungsbereiches kann durch die wesent­

lich größere Menge an Korngrenzensubstanz, die nur schwach 
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kristallin ist
1

erkärt werden, da durch sie der "Flüssigkeits­

film" nicht so schnell abreißt und der Zustand des viskosen 

Fließans länger a~:frecht erhalten wird. Daher verläu:ft der 

Bruch überwiegend intergranular. Wegen der guten Verzahnung 

brechen aber noch relativ viele Kristalle transkristallin. Das 

ist auch eine Ursache :für die hHhere Hochtemperatur:festigkeit. 

Erste Versuche zur Kristallisierung der Korngrenzenphase haben 

gezeigt, daß der Erweichungsbereich um mindestens 100 K zu 

hHheren Temperaturen hin verschoben werden kann, und daß dabei 

auch der Rißemp:findlichkeitsparameter nicht ab:fällt, sondern au:f 

dem Niveau wie bei Raumtemperatur bleibt. Das Y2o
3
-dotierte 

Material (Qualität E) bildet beim Tempern an Lu:ft stets eine 

dünne, geschlossene Oxidschicht aus. Eine pit-Bildung kann nicht 

:festgestellt werden. Die dichte Oxidschicht :führt zur Ausheilung 
~ ' 

von Ober:flächenrissen. Festigkeitsmessungen nach Oxidation er­

gaben daher immer hHhere Biege:festigkeiten als bei ungeglühten 

Prü:fkHrpern :festgestellt werden konnte, d. h., daß wesentlich 

hHhere Biegespannungen benHtigt werden, um dieses Material zum 

Rißwachstum anzuregen. 

9. Zusammenfassung und Schlußfolgerung 

Für dichtes HPSN sind au:fgrund seiner besonderen Eigenschaften 

in den letzten Jahren viele Anwendungsgebiete erschlossen wor-

den. Das hat :für die Anwender wie \verksto:f:fhersteller zu neuen 

Erkenntnissen ge:führt und zu einer intensiven Entwicklung und 

Forschung im In- und Ausland angeregt. So sind mittlerweile 

neue Werksto:f:fe au:f dem Markt, die sich durch deutlich ver­

besserte mechanische wie thermische Eigenschaften von den bis­

herigen abheben, aber auch solche, die durch neue Technologien, 

wie z. B. das Sintern von Si
3

N
4
-Pulverpreßlingen und das Nach­

sintern von reaktionsgesintertem Siliziumnitrid, eine dem HPSN 

zur Zeit etwa gleichwertige dichte Siliziumnitridqualität dar­

stellen. Wegen des nahezu identischen Au:fbaus dieser neuen Werk­

sto:f:fe im Vergleich zu HPSN hinsichtlich Ge:füge und Korngren­

zenphase kann wahrscheinlich auch bei den neuen Siliziumnitrid-
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qualitäten Rißwachstum, Kriechen und Oxidation durch die glei­

chen Mechanismen beschrieben werden. 

Die wichtigsten Ergebnisse der Arbeit lassen sich wie folgt 

zusammenfassen: 

a) FUr MgO-dotierte HPSN-Qualitäten konnte bestätigt werden, 

daß mit steigendem MgO-Gehalt eine zunehmende Oxidation 

und dadurch eine drastische Materialverschlechterung so­

wohl bei Raumtemperatur als auch bei hohen Temperaturen 

auftritt. 

b) Die Oxidationsneigung wird durch die sich in der Korngren­

zenphase befindenden Verunreinigungen verstärkt. 

c) Ebenfalls bestätigt wurde, daß die mit der Oxidation in Zu­

sammenhang stehende pit-Bildung neben der Porenbildung mit 

fUr den Festigkeitsabfall verantwortlich ist. 

d) Erreicht ein pit eine kritische Größe, so kann das langsame 

Rißwachstum, ähnlich wie von einem Anriß, der durch einen 

Knoop-Härteeindruck gebildet wurde, seinen Ausgang nehmen. 

Der Mechanismus der Rißausbreitung ist dann derselbe, wie 

durch gleiche n-Werte bestätigt (Bild 35, Tabelle 10 und 17). 

e) Es wurde auch bestätigt, daß die Y2o
3
-dotierten HPSN-Quali­

täten, wenn eine stabile Yttrium-Silikat-Phase eingestellt 

werden konnte, nur eine geringe Oxidationsneigung zeigen. 

Die sich ausbildende Oxidschicht ist im Gegensatz zu der 

dicken 1 porösen Oxidschicht der MgO-dotierten HPSN-Qualität 

dünn und geschlossen. Dadurch wird eine weitere Oxidation 

behindert und ein selektiver Angriff des Basismaterials,der 

zur pit-Bildung führt, sowie die Diffusion von Korngranzen­

substanzen an die Oberfläche, die zur Porenbildung führt, 

verhindert. 
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f) Die Viskostität der Korngrenzenphasen wird durch ihre Zu­

sammensetzung bestimmt. Die Viskosität beeinflußt in star­

kem Maße die Verformung und die Verformungsgeschwindigkeit. 

DwErweichungstemperatur beim Heißpressen (Verdichtungsbe­

ginn), die Temperatur, bei der sich der Elastizitäts-Modul 

drastisch verändert, die Temperatur, bei der deutliche 

plastische Deformation eintritt, und die Temperatur, bei 

der ein merklicher Abfall des Rißempfindlichkeitsparameters 

n eintritt, stehen im unmittelbaren Zusammenhang. 

g) Unter den gewählten Temperatur- (1100- 1300 °C) und Last­

bedingungen (100 - 600 N/mm2 ) erfolgt die Deformation durch 

viskoses Korngrenzengleiten mit mehr oder weniger ausge­

prägter Akkommodation. Korngrenzengleiten ohne vollständige 

Akkommodation bedeutet aber, daß sich keilförmige Risse und 

Poren an den bevorzugt senkrecht zur angelegten Spannung auf­

tretenden Korngrenzen bilden müssen.Die Bildung dieser Ris­

se ist von der Geschwindigkeit der Deformation und diese 

wiederum von der Viskosität der Korngrenzenphase abhängig 

und nimmt mit steigender Verformungsgeschwindigkeit zu. Die­

se Vorgänge werden bevorzugt dort ablaufen, wo eine erhöhte 

Spannung herrscht, d. h., in der Regel vor einer Rißspitze. 

Für die Verformung ist das Korngrenzengleiten bzw. die Bil­

dung der Tripelpunktkeilrisse geschwind~gkeitsbestimmend. 

Die ermittelten Aktivierungsenergien (4oo- 1100 KJ/mol) 

liegen in der Größenordnung, die für viskoplastische Ver­

formung über die Korngrenzenphase angegeben werden. 

h) Die durch Kriechverformung, Nachgiebigkeit der Probe durch 

Rißöffnung und Porenbildung verursachte maximale Randfaser­

dehnung (Bruchdehnung) kann für alle untersuchten HPSN-
c ~-b ( Qualitäten durch die Gleichung c.B = C • '10 mit C und b 

= Konstanten) ausgedrückt werden. 

i) Die Verformungsgeschwindigkeit nimmt, wie bei reinen Kriech­

untersuchungen, sehr schnell von hohen Geschwindigkeiten zu 

z. T. sehr geringen, quasi stationären Geschwindigkeiten ab. 
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In Fällen, wo starke Rißverzweigung auf der Bruchfläche 

oder wo eine deutliche Richtungsänderung des Risses er­

kennbar ist, wird eine merkliche Geschwindigkeitsände­

rung festgestellt. Aufgrund des breiten Beanspruchungs­

niveaus (1100 - 1300 °C, 100 - 600 N/mm
2

) wurden - ab­

hängig von der Viskosität der Korngrenzenphase - Ver­

formungsgeschwindigkeiten zwischen 10- 1 und 10-6 h- 1 

gemessen. Die Randfaserdehnungen lagen zwischen 1.7 und 

20 %o • HPSN-Qualitäten mit hochviskosen Korngrenzenphasen 

zeigen die gerinsten Verformungen und auch die geringsten 

Verformungsgeschwindigkeiten. 

j) Außer der Zusammensetzung wirkt sich auch die Menge der 

Korngrenzenphase auf das Verformungsverhalten aus. Viel 

Korngrenzenphase bedeutet ein längeres viskoses Fließen, 

da der Flüssigkeitsfilm nicht so schnell abreißt. Bei we­

nig Korngrenzenphase kommt es nach dem Herausquetschen der 

Korngrenzensubstanz zu schnellerer Rißverlängerung. Solche 

Werkstoffe zeigen zwar aufgrund des höheren Widerstandes 

beim Abgleiten der Si
3

N4-Kristalle ohne flüssige Zwischen­

phase einen größeren Widerstand gegen Kriechen, sie sind 

aber empfindlicher gegen Rißfortschritt. 

k) Neben der Korngrenzenphase kommt noch der Gefügeausbildung 

besondere Bedeutung hinsichtlich Verformungs- und Rißaus­

breitungsverhalten zu. Dabei zeigt ein stark verzahntes Ge­

füge einen höheren Widerstand gegen die Verformung als ein 

schlecht verzahntes Gefüge. Der Widerstand gegen Verformung 

steigt an, wenn die verzahnten,nadelförmigen Si
3

N4-Kristalle 

feinkörnig sind und einen hohen Schlankheitsgrad aufweisen. 

Glei6hzeitig steigt dann auch der Widerstand gegen lang­

sames Rißwachstum, da nach Bruch eines Si
3

N4-Kristalls 

oder einer Kornstoßstelle der Riß nur eine vergleichbar 

kleinere Verlängerung erfährt und häufiger umgelenkt wird 

als bei einem grobkörnigen Gefüge. 
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1) Wegen der sich vor d~r Rißspitze ausbildenden Prozeßzone, 

die durch Keilrißbildung und Sekundärrißbildung charakteri-. 
siert ist, kommt es bei hohen Temperaturen zu einem deut­

lichen Ansteigen des Kre-Wertes, wobei in einem Fall bei 

1350 °e ein Kie-Wert von JO MN/mm-3/ 2 erhalten wurde. 

m) Neben den gegenüber Raumtemperatur gemessenen Kie-

Werten der unbehandelten PrüfkHrper wurden nicht nur bei 

hohen Temperaturen hHhere Kie-Werte erhalten, sondern auch 

dann, wenn im Standzeitversuch nicht gebrochene Proben bei 

Raumtemperatur gebrochen wurden und wenn die sich während 

des statischen Ermüdungstest ausgebildete Rißfront im Ba­

sismaterial lag und nicht in der durch Oxidation beein­

flußten Zone. 

Lag dahingegen die Rißfront noch in der Oxidationszone, so 

wurden stets kleinere Kie-Werte erhalten. 

n) Die Untersuchungen bestätigten, daß das MgO-dotierte HPSN 

nur bedingt bei hoher Temperatur eingesetzt werden kann, 

da bei Temperaturen oberhalb des Erweichungsbereiches der 

Korngrenzenphase, der je nach Verunreinigungsgrad zwischen 

800 und 1100 °e liegt, die durch Oxidation bedingte Schä­

digung sowie die Verformung des Materials zu schnell voran­

schreitet. 

Der Einsatzbereich des MgO-haltigen HPSN läßt sich jedoch 

vergrHßern, wenn neben einem gut verzahnten, feinkHrnigen 

Gefüge aus schlanken si
3

N4-Nadeln eine Korngrenzenphase 

mit geringem MgO-und Verunrein~gungsgehalt eingestellt 

wird. 

Ebenfalls wurde bestätigt, daß das Y
2
o

3
-dotierte HPSN besser 

geeignet ist, da es außer einer feuerfesteren Korngrenzeu­

phase auch die besseren Kriech- und Oxidationseigenschaften 

aufweist. 
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o) Die Y2o
3
-dotierte HPSN-Qualität weist gegenüber den MgO­

haltigen Qualitäten auch das bessere Verhalten gegen Riß­

fortschritt, gekennzeichnet durch höhere n-Werte, trotz 

deutlich höherem Beanspruchungsniveau {425 - 600 N/mm2 

gegenüber 225- 400 N/mm2 ), auf. Durch Kristallisieren 

der Korngrenzenphase können sogar noch höhere Beanspruchun­

gen, auch bei Temperaturen über 1JOO °C, über lange Zeiten 

aufgebracht werden, ohne daß es zum Bruch kommt, und ohne 

daß die vom technischen Einsatz her oft geforderten ge­

ringen Kriechdehnungen überschritten werden. 

Die langsamen Rißwachstumsuntersuchungen der vorliegenden Ar­

beit verfolgen drei Ziele: 

I. Die Untersuchung des Materialverhaltens unter Last und 

Temperatur gibt Aufschluß über die im Material statt­

findenden Vorgänge und führt zu einer Vertiefung der 

Kenntnisse und zum besseren Verständnis der HPSN-Werk­

stoffe. 

II. Durch die gewonnenen Erkenntnisse lassen sich, da ein­

deutige Ergebnisse von grundsätzlicher Bedeutung für 

dieses Material erarbeitet worden sind, neue dichte Si
3

N4-

Qualitäten entwickeln, bzw. die vorhandenen verbessern. 

III. Die gewonnenen Werkstoffdaten erlauben, die Verwendungs­

fähigkeit besser zu beurteilen.sowie die Lebensdauer un­

ter den dort jeweils herrschenden Beanspruchungen abzu­

schätzen bzw. die Beanspruchung dem Werkstoff anzupassen. 
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