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Zusammenfassung

Untersuchung des langsamen Rifiwachstums von heifigepreftem Silizium-

Heiflgeprefltes Siliziumnitrid (HPSN) ist ein dichter, nichtoxidischer
keramischer Werkstoff, der aufgrund seiner auBergewdhnlichen mecha-
nischen Eigenschaften, die bis zu hohen Temperaturen beibehalten wer-
den, als bedeutender Vertreter moderner Hochleistungskeramiken an-
gesehen werden mufBl. Diese Arbeit untersucht die statische Ermiidung
durch langsames RiBwachstum an verschiedenen gezielt dotierten HPSN-
Qualitdten und fithrt dadurch zu einer Vertiefung der Kenntnisse und
zum beseren Verstdndnis der HPSN=-Werkstoffe. Die gewonnenen Ergeb-
nisse zeigen Wege fiir eine weitere Werkstoffentwicklung auf und er-
lauben, die Verwendungsfidhigkeit des HPSN besser zu beurteilen so-
wie die Lebensdauer unter den dort jeweils herrschenden Beanspruchun=-

gen abzuschidtzen.

Nach einer einfiihrenden Darstellung der Herstellung sowie Charakteri-
sierung - hauptsidchlich der Kornform und Korngrenzenstruktur - des
HPSN, werden einige Grundlagen und Uberlegungen zum Temperatur-Zeit-
verhalten von HPSN unter Lasteinwirkung, wie auch einige theoretische
Grundlagen zur Berechnung der Lebensdauer unter Beriicksichtigung des
langsamen RiBfortschritts gegeben.

Die langsamen RifBwachstumsversuche wurden jn 4-Punkt-Biegebeanspruchung
unter Spannungen ZW1scgen 100 und 600 N/mm”~ bei Temperaturen von
25 °C und 1000 - 1300 "C in Luft durchgefiihrt.

Neben den sprdde ablaufenden Bruchvorgidngen findet bei hohen Tempera-
turen plastische Deformation durch mdgliche Kriechmechanismen statt
Uberlagert werden diese Vorgédnge noch durch Oxidation.,.

Die Y_O_,~dotierte HPSN-Qualitdt zeigt dabei insgesamt ein deutlich
bessereé Langzeitverhalten bei hohen Temperaturen als die MgO=-do-
tierten HPSN-Qualitdten.,

Die das langsame RiBwachstum charakterisierenden Parameter n und K
(T) zeigen eine deutliche Abhingigkeit von der Zusammensetzung der
Korngrenzenphase und vom Gefiigeaufbau 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 Rifwachstum - der Viskositdt der Korngrenzenphase,
der E-Modulabnahme, dem Verformungsbeginn und dem Verdichtungsbeginn
beim HeifBpressen. Als Mechanismus des langsamen RiBwachstums ist
aufgrund der erhaltenen Ergebnisse das nicht oder nur unzureichend
akkommodierte Korngrenzengleiten zu nennen.




Abstract

Investigation of slow crack growth on hot-pressed silicon mnitride

Hot-pressed silicon nitride (HPSN) is a dense, non-oxide ceramic
material, which can be considered a significant representative of
modern high-performance ceramics 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 gut by L-point-bending
under stresses ranging from 100 .and 600 N/mm~ at temperatures from
25 "C and 1000 - 1300 "C 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 O3 in general shows a definitely bet-
ter long-time behaviour at high-temperatures than the MgO-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. Einfiihrung und Problemiibersicht

Neue Technologien, die Forderung mnach hdoheren Arbeitstemperatu-
ren zur Verbesserung des Wirkungsgrades, z. B. von Kolben-und
Stromungsmaschinen, bei der Energieerzeugung und bei chemischen
Prozessen sowie der Zwang, strategische Rohstoffe bzw. Roh-
‘stoffei denen eine Verknappung droht, einzusparen, haben in den
letzten Jahren zu einer intensiven werkstoffwissenschaftlichen
Forschung gefiihrt mit dem Ziel, die herkdmmlichen Werkstoffe
durch neue Materialien mit gesicherter Rohstoffbasis zu er-
setzen / 1/ . Da mit metallischen Werkstoffen zur Zeit keine
Aussicht besteht zu Arbeitstemperaturen wesentlich iber 1000 °c
zu kommen, ohne dafl sie dabei die fiir 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 "Ceranox-Materialiens=
ceramic-non~oxides'bezeichnet) zu nennen, die aufgrund dieser
Entwicklung in vielen Bereichen die bisherigen Werkstoffpro-

bleme zu lGsen vermdgen.

Eine Gruppe von Werkstoffen, auf die besondere Hoffnung ge-
setzt werden, sind die Nitride und Karbide und hier im beson-

deren Siliziumnitrid (Si Nu) und Siliziumkarbid (SiC), da sie

3

sich aufgrund besonderer Eigenschaften schon friihzeitig Anwen-

dungsgebiete in der Technik erschlossen haben / 2-8/ .

Gestiitzt durch staatliche Forderungsprogramme, wurden diese Ar-
beiten in neuerer Zeit im In- und Ausland erheblich verstidrkt
7/ 9-14 / . Dies hat dazu gefiihrt, dafl aufgrund der werkstoff-
lichen und technologischen Weiterentwicklung immer neue Anwen-
dungsgebiete erschlossen werden. Besonders bewdhrt, und des-
halb als Beispiel hervorzuheben, ist der Einsatz in der Ver-
schleifB-, Dichtungs- uncd Lagertechnik sowie im Hochtemperatur-
Maschinenbau, in der Chemietechnik, im Apparatebau und der
Elektrotechnik / 15-26 / . Die Einsatzgebiete resultieren im

wesentlichen aus folgenden Eigenschaften:




- Hohe mechanische Festigkeiten

- Beibehaltung der guten mechanischen Eigenschaften bis zu ho-
hen Temperaturen, bei denen der Einsatz von Metallen micht

mehr mdglich ist

- Ausgezeichnete Temperaturwechselbestdndigkeit infolge niedri-

ger Warmedehnung

= Chemische Bestidndigkeit gegeniiber einer Vielzahl von aggre-

siven Gasen, Fliissigkeiten und Schmelzen
- Hohe H&rte und VerschleiBfestigkeit
- Niedriger Reibungskoeffizient
- Niedriges spezifisches Gewicht

Formkdrper aus Siliziumcarbid und Siliziumnitrid lassen sich
durch Reaktionssintern //16, 17, 20, 27-31 / , Sintern /'32-37/
und HeiBpressen / 14-17, 38-46/ herstellen. HeiflgepreBte Ma-
terialen haben 1m allgemeinen ein hdheres Festigkeitsniveau als
reaktionsgesinterte und gesinterte, doch haben neueste Entwick-
lungen auch die Festigkeit des gesinterten Siliziumnitrids und
Siliziumkarbids zumindest bei Raumtemperatur der der heifBlge-
preBten Materialien angeglichen / 37 / . Aufgrund der héheren
Festigkeit und geringeren Sprodigkeit (geringer Elastizitdts-
modul, héhere Bruchdehnung) kommt dem heifigepreBten Silizium~
nitrid (HPSN) mehr Bedeutung zu als dem heif3lgepreBtem Silizium-
karbid (HPSC).

Als Ausgangsprodukt fiir die Herstellung von Formteilen aus HPSN
wird im allgemeinen ein hoch cX-SiBNu—haltiges Pulver verwendet,
das aus Silizium in einem NitridierprozeB erhalten wird /h7-51/.

Dieses nach Aufmahlung sehr feinkdrnige Pulver wird mit geeig-

neten Sinterhilfsmitteln vermischt und anschlieBlend in Graphit-

matrizen unter Vakuum oder Schutzgas in widerstands- oder in-




duktionsbeheizten HeiBpressen bei 1700 °c - 1800 °c verdichtet.

Wegen des geringen Selbstdiffusionskoeffizienten von SiBNM ist
die Zugabe von Sinterhilfem zur vollstdndigen Verdichtung er-~

forderlich; diese bilden bei Sintertemperaturen eine fliissige

Phase und ermdglichen somit den Materialtransport. Die das HPSN
auszeichnende hohe Biegefestigkeit bei Raumtemperatur kanmn je=
doch bei Temperaturen iiber 1000 °c abfallen. Gleichzeitig tritt
eine bleibende plastische Verformung des Materials ein., Die Ur-
sache dafiir ist die in diesem Temperaturbereich beginnende Er-
weichung der - durch die Sinterzusdtze und die im Ausgangs-SiBNu—
Pulver immer vorhandenen Verunreinigungen - gebildeten Korngren-
zenphase, deren Zusammensetzung fiir das Hochtemperaturverhalten
entscheidend ist. Die gebrduchlichsten Sinterhilfsmittel sind
Magnesiumoxid und Yttriumoxid / 52-62/ .

Wichtig fir den Einsatz von HPSN wie auch fiir jeden anderen ke-
ramischen Werkstoff ist neben einem reproduzierbaren Aufbau des
Gefliges die materialspezifische Béschreibung des Festigkeits-
und Verformungsverhaltens. Aufgrund der fiir Keramiken typischen
Defektstruktur lassen sich mit konventionellen Festigkeitsunter-
suchungen nur vergleichende Betrachtungen anstellen. Nur iber
statistische, bruchmechanische oder energetische Betrachtungen
bzw. iliber deren gegenseitige Verkniipfung lassen sich werkstoff-
spezifische Kennzeichnungen erreichen, mit demnen eine ingenieur-
gerechte Handhabung méglich wird. Mit zu den wichtigen Kenn-
zeichnungen gehdrt heute auch die Lebensdauervorhersage bzw. die
Uberlebenswahrscheinlichkeit als Funktion der Temperatur und

Spannung,

Bei hohen Temperaturen oder infolge eines korrosiven Angriffes
kdonnen die in der Keramik vorhandenen Risse oder Fehlstellen
unterkritischer Linge unter dem Einflufl einer Beanspruchung (z.
B, Zug, Druck, Biegung, Wechsellast, Temperaturwechsel) langsam
wachsen bzw. es konnen sich auch Defekte bilden und bei Erreichen
der kritischen RifBl&dnge zum Bruch des Bauteiles fiihren. Durch
dieses Riflwachstum nimmt nicht nur die Warmfestigkeit, sondern
auch die Raumtemperaturfestigkeit des Materials mit der Zeit ab.

Dieses Verhalten, auch als langsames RifBwachstum (slow crack



growth), unterkritisches RiBwachstum (subcritical crack growth),
verzdgerter Bruch (delayed fracture) oder statische Ermiidung
(static fatigue) bezeichnet, ist in der letzten Zeit beobachtet
und beschrieben worden / 63-100 / . Die durch unterkritische
RiBausbreitung bedingte Festigkeitsminderung von HPSN wird auf
Korngrenzengleiten zuriickgefiihrt / 64, 65, 67, 73, 74, 80, 81,
101-110 / . Gewisse Verunreinigungen, wie auch die Sinterhilfs-
mittel, besonders aber Kalzium, die sich in der Korngrenzenphase
konzentrieren / 72, 74, 76, 81, 83, 102-104, 106, 111=-120 / ,
verringern die Hochtemperaturfestigkeit stark, widhrend sie den
Grad der plastischen Verformung vor dem Bruch erhdhen. Daraus
folgt, daB das langsame RiBwachstum von der Reinheit des HPSN,
das heiBlt von dem Anteil und der Zusammensetzung der Korngrenzen-
phase, abhidngt. In der Regel werden deshalb nur Korngrenzenglei-
ten durch Erweichen der Korngrenzenphase oder die SpannungsriB-
Korrosion als Ursache genannt /99, 121, 122 / . Die das lang-
same RifBwachstum charakterisierenden, materialspezifischen Kenn-
grofBen lassen sich auf vielfache Art bestimmen / 63, 66, 69-71,
76, 86, 90, 98, 123 / , doch sind die Messungen meist sehr auf-
wendig, und es ist nur selten moglich, anwendungsbezogene Be-
dingungen zu schaffen. Deswegen erscheint es geeigneter, die
Kenngrtfen aus einfachen Standzeitversuchen (h-Punkt—Biegebean-
spruchung) zu ermitteln. Aullerdem kann gleichzeitig der Einfluf
der Oxidation iiber lange Zeiten, die durch Gliihen stattfindende
Verdnderung des Materials sowie die Verformung durch Kriechen
oder auch durch RifB6ffnung erfaflit werden. Zur Bestimmung der
materialspezifischen - das langsame Riflwachstum charakterisieren-

den - Kenngridflen, wurde von folgendem theoretischen Zusammenhang

ausgegangen:
n n=2
by - ty = K (T) - GRT = C = konstant (1)

Hierin sind tB und E& die mittlere Standzeit bzw. Spannung bei
der jeweiligen Temperatur T"ERT die Festigkeit bei Raumtempera-
tur, K (T) und n die das Material charakterisierenden , tempera-

turabhédngigen Kenngridfen. Gleichung 1 kann durch Verkniipfung
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der Funktion fir die RiBausbreitungsgeschwindigkeit v
da
vV = 9T = AKX (2)
und der Beziehung fiir den Spannungsintensitdtsfaktor KI

K; = Y-S- Va (3)
und durch Integration lber die RiBldnge a und die Standzeit t
hergeleitet werden (siehe auch Kapitel 4, Gleichung 36 bis 50).
Durch Messung der Lebensdauer bei vorgegebener Temperatur und
Spannung und der Raumtemperaturfestigkeit lassen sich diese
materialspezifischen KenngrdBen gemidfl obiger Gleichung berech-

nen,

In der vorliegenden Arbeit wird das Langzeiltverhalten von HPSN
unter statischen Bedingungen hinsichtlich mehrerer Aspekte un-
tersucht. Zum einen soll die technische Relevanz die Auswahl der
Versuche beeinflussen, und die Ergebnisse sollen eine spdtere
Einschdtzung des Materials hinsichtlich seiner Einsetzbarkeit
ermoglichen, Zum anderen sind Kenntnisse zum Mechanismus des
langsamen RiBwachstums sowie alle Faktoren, die das langsame
RiBwachstum wie aber auch das Materialverhalten (Materialén-
derung, Oxidation, Verformung) beeinflussen, notwendig zum Ma-
terialverstindnis, und damit zur Weiterentwicklung des HPSN. Ob-
wohl sich eine Reihe von Arbeiten in den letzten Jahren mit der
unterkritischen RiBausbreitung beschidftigen / 63-100 / , sind
bisher keine Untersuchungen bekannt, die den EinflufB der Sinter-
zusdtze, KorngréfBen, Verunreinigungen, Gefiligeausbildung, Tewmpera-
tur, Biegespannung, Oxidation und das Verformungsverhalten be-

schreiben.

Dazu wurden in den folgenden Kapiteln zundchst 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 RifBfortschritts diskutiert. AmschlieBend wexrden einige

gebriduchliche Methoden zur Bestimmung der Parameter des lang-
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samen RifBwachstums und die Ergebnisse anderer Autoren unter Be-
ricksichtigung wichtiger Daten wie z. B. die Zusammensetzung des
Materials vorgestellt. Experimentelle Angaben zu eigenen Unter-
suchungen sowie die Darstellung und Diskussion der Versuchser-
gebnisse schlieflen sich an. Durch die zusammenfassende Betrach-
tung aller Materialdaten und der erhaltenen Ergebnisse aus den
statischen Ermiidungstests soll eine SchluBfolgerung zu Aussagen
fiihren, die eine Kldrung des langsamen Riflwachstumsverhaltens,
eine Lebensdauerabschdtzung sowie eine Verwendbarkeit von HPSN

und Richtlinien fiir eine weitere Materialentwicklung ermdglichen.

Grundsdtzliches zur Herstellung und Charakterisierung von HPSN

Die Herstellung von heiflgepreBtem Siliziumnitrid erfolgt in der
Regel iiber die Pulverroute / 37-39, 4k4-46 / , doch hat sich auf-
grund der begrenzten Formgebungsmdglichkeit auch ein anderes Ver-
fahren, das Heiflnachverdichten (quasi isostatisches Verdichten)
von reaktionsgesintertem Siliziummitrid, etabliert / 38, 39 / .
Durch beide Technologien kOmnen vergleichbare Werkstoffe mit

97 = 99 % TD hergestellt werden. Allerdings gelingt dies nicht
ohne bestimmte Sinterzusidtze wie z. B. Mg0O. Heute sind neben

Mg0O viele Metalloxide und einige Nitride als Sinterzusidtze be-
kannt / 44, 124<137 / . Diese ZusHitze bilden bei hohen Tempera-
turen zusammen mit dem auf dem notwendigerweise feinen SiBNh-
Pulver immer vorhandenen 8102 und den im SiBNu-Pulver wie din

den Zusidtzen immer vorhandenen Verunreinigungen eine schmelz-
fliissige silikatische Phase / 56, 58, 60, 114, 138-141 / . Die-
se fliissge Phase erlaubt eine schnelle Verdichtung des Werkstof-
fes. Es handelt sich beim HeiBlpressen somit um ein Fliissigphasen-
sintern. Uber Fortschritte beim HeiBpressen sowie iliber Einfliisse

verfahrenstechnischer Parameter wird vielfach berichtet / 37-=39,

b1, 43, 51, 82, 142-148 / .
Herstellung

Die gebrduchlichste Methode zur Herstellung von HPSN, die Pulver-

route, kann in drei Rereiche unterteilt werden:




1. Herstellung von Si Nu—Pulver durch Reaktion
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von Silizium mit Stickstoff

2. Prdparieren des SiBNu-Pulvers fiir das Heil3-
pressen durch Zufliigen der Sinterzusdtze und

Reduzierung der KorngrofBe durch Mahlen

3. Verdichtung des Pulvergemisches in der HeifB-

presse

2.,1.1 SiBNu-Pulverherstellung
Der fiir die Nitridierung vorgesehene Siliziumrohstéff bringt
je nmach Herkunft und Behandlung (z. B. Sdurereinigung) 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, daB
die Verunreinigungen als Silizide, Oxide oder komplexe Silikate

vorliegen.

Das Siliziumpulver wird bei geeignet ausgewidhlter Temperatur
(1200 - 1400 oC) in Stickstoff oder Gemischen mit Wasserstoff
und/oder Argon bzw. andere Inertgase mnitridiert / 114, 149-
155 / . Da die Reaktion exotherm verladuft, 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 mufBl. Da SiBNu duBerst hart und abrasiv ist, wird das Si3N4_

Pulver duch die Aufbereitung weiter verunreinigt.

Die meisten SiBNu-Pulver bestehen aus - und B_Si3Nh’ Beide
Phasen haben hexagonale Struktur und unterscheiden sich mur in

der Lidnge der c-Achse. Die ~Phase hat in Richtung der kristal-
lographischen c-Achse eine etwa doppelt so groBe Gitterkonstante

wie die B-Phase. Zur Herstellung eines HPSN mit guten mecha-
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nischen Eigenschaften mufl ein Si Nu-Pulver verwendet werden,

3
das einen hohen Anteil an & =Phase besitzt. Die bevorzugte Bil-
dung von °<'Si3Nh geschieht durch die Ofenregelung, insbesondere
durch die Temperaturfiihrung. Temperaturen = 1350 °c und /oder

lange Haltezeiten bevorzugen die Bildung der f3-Phase.

Si Nu-Pulvervorbereitung

3

Ublicherweise wird das grobe Si Nu—Pulver zusammen mit den Sin-

3
terhilfen in organischen Losungsmitteln mit geringer Wasserlods-
lichkeit, wie z. B. Cyclohexan oder Butanol, zur Vermeidung einer

zu grofBen Oxidation bzw. Hydrolisierung aufgemahlen.

SiBNh + 302 — 3 Si0, + 2 N, (&)

SiBNh + 6 H,0 — 3 Sio, + 4 NH (5)
Eine Verunreinigung durch Mahlkdrper- und MahlgefidfBabrieb ist un-
vermeidlich. Eine zu hohe Kontamination kann nur durch geeig-
nete Mahlverfahren und Mahlparameter bzw. Sdurebehandlung ver-

mieden werden. Fiir das Heiflpressen mufl das Si Nu-Pulver sehr fein

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

betragen.
Heiflpressen von SiBNu-Pulver

Das getrocknete und gesiebte Pulvergemisch wird in Grafitmatrizen
in induktions- oder widerstandsbeheizten Heiflpressen im Vakuum
oder unter Schutzgas bei Temperaturen zwischemn 1600 und 1900 °c
und Prefdriicken zwischen 15 und 40 N/mm2 gepreflt, Dabei ist die
Temperatur-Zeitfiilhrung besonders wichtig fir die Verdichtung und
die Gefiigeausbildung / 39, 51 / . Die hochsten Festigkeiten eines
dichten HPSN werden dann erzielt, wenn eine komplette Umwandlung
der D(-SiBNu-Pbase in die B-SiBNh-Phase erfolgt ist. Bild 1 =zeigt

einige Parameter und Mechnismen, die sich auf die Gefligeausbil-

dung auswirken,




e B Z,@ 1 6, Temperatur

1. 2. 3. 4. 5.
- Ausgangspulver - Zusammenriicken - flissige Phase |- of~-B-Umwandlung - Ostwald-
- X-Si N duich mechanische rei fung
374 Krafte
- B'SiBNh - Aufldsung - Wiederausscheidung
- 5102 - plastisches - Neuordnung - Endstadium
Filieflen der Verzahnung
- Verunreinigungen |- Teilchenumordnungj - Bildung und Wachs-
tum von stengligem
) D—SijNh
- Zusatze ~ Wachstum von vor-
handenen 0~
Kristallen
Bild 1: Reihenfolge der ablaufenden Mechanismen beim Heiflpressen von SijNh

Die relative Schwindung beim HeiBpressen kann durch die Gleichung

fiir Fliissigphasensintern

£>14 K t1,/n (6)

IJO

ausgedriickt werden,‘wobei LBL/LO die relative Ladngenanderung,
t die Zeit und k und n Konstanten sind / 156 / . K und n sind
Funktionen der geschwindigkeitsbestimmenden Vorgidnge (z. B. Auf-
16sung und Wiederausscheidung oder Diffusion in der fliissigen

Phase). Auch hidngen 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 B~Modifi-
kation, Steigende Mengen an Sinterhilfen fihren zu mehr sili-
katischer Phase und dadurch ebenfalls zu einer schnelleren Ver-
dichtung. Zu lange Haltezeiten, d., h, Haltezeiten, die iiber die
vollstdndige Umwandlung hinausfiihren, bedingen wegen der Ost-
waldreifung einen Festigkeitsverlust / 39, 41, 51 / . Aufgrund
des Aufildsungs-Wiederausscheidungsprozesses kommt es zu einer
starken Verzahnung der nadelfﬁrﬁigen B-Kristalle. Je hoher der
Verzahnungsgrad und je inniger die B-Kristalle in Kontakt sind,
destc hdher sind die mechanischen Eigenschaften des HPSN-Werk-
stoffes /39, 41, 51 / . Durch geeignete Wahl der Heillprefipara-

meter , die von der Anlage und dem Si Nu-Pulver abhdngen, gilt

3
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es, die bestmbgliche Gefiigeausbildung zu erreichen,
Chemische Zusammensetzung des HPSN

Der Hauptanteil des HPSN besteht aus B-SiBNM' Daneben wird meist
auch noch micht umgewandeltes -Si Na gefunden. Die Sinterhil-

3

fen, z. B. Mg0O, reagieren mit dem Si02 des SiBNu-Pulvers und bil-

den Magnesiumsilikate wie z. B.:
2 Mgo + 510, ———» Mg,Si0, (Forsterit) (7)

MgO + Si0, ——— MgSio (Enstatit) (8)

3
Beide Silikate konmnen jedoch in HPSN nicht nachgewiesen werden,
da sie sehr schlecht auskristallisieren und somit als unter-
kithlte Schmelzen zu betrachten sind. Erst lange Temperaturbe-
handlung (z. B. Oxidation) fiihren zur Auskristallisierung und
zum rontgenographischen Nachweis. In diesen Magnesiumsilikat-
gldsern sind die anderen Verunreinigungen geldst. Eisen kann je-
doch als Silizid (FeSi, FeSiz) vorliegen, was auch rontgeno-
graphisch nachgewiesen wurde. Erwdhnt werdemn mufl auch, dafl Si-
bis zu 60 % in fester L8sung aufnehmen kann

liziumnitrid AlZO
/ 15, 157 / .

3

Die L6sung der Verunreinigungen in der Schmelze fiihren zu sehr
komplexen Silikatgldsern. Dadurch kann das AuftretenAeiner
fliissigen Phase von 1540 °C im reinen $i0,-Mg0-System (Bild 2)
zu tieferen Temperaturen verschoben werden. Diese Silikatschmel-
zen benetzen das Si Nh gut und bilden damit eine Voraussetzung

3
fir den VerdichtungsprozeB beim Fliissigphasensintern /15, 157 / .




2800 °C A
1900 + Periklos « t Schmelze S
B
& 1800 -
E ]
1.. // \\
1700 Periklos « Forstent Klnnoer;slohl 2 Flussigkerten \ L1700
Forsterit.
5
1600 + Cristobalit« S L 1600
0
Forstertt « i
: . Khnoensiol Klmoenslullmtnslobolul
MgO 20 Aq 60 80 sio,
Gew -% Mg, SiO, MgSio,

Bild 2: System Si0,-MgO0 (Anderson und
Bowen )

Dem Vorteil der guten und sehr schnellen Verdichtung steht die
Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften aufgrund der
schon bei tiefen Temperaturen (900 - 1000 oC) erweichenden Glas-
phase gegeniiber. 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. Mg0O oder Y203) kann
die Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften auch zu
hdheren Temperaturen hin verschoben werden / 32, 37, 39 /.

Dies ist jedoch auch dann méglich, wenn es gelingt, die Korn-~

grenzenphase zu kristallisieren / 158 /.

Neben den Verunreinigungen, die auch schon bei der SiBNu-Pulver—
herstellung erwdhnt wurden, wie den durch die Aufbereitung hin-
zugekommenen Verunreinigungen, in der Regel Wolfram, Kobalt,
Fisen, Aluminiumoxid, Zirkonoxid und dem oben gemnannten B-, ‘
u’_SiBNM’ FeSi, FeSiz, wurden auch SiC, SiZONz’ freies Si und

WC mnachgewiesen / 138, 159 / . Freies Si und SiC werden in der
Regel nur bei hohen HeiflpreBtemperaturen gefunden, wo das Si3N“
sich zersetzt bzw. mit dem SiO2 und dem stets vorhandenen Kohlen-
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2.3

2.3.1

stoff reagieren kann / 44 / :

Si3Nl+ + 3 810, — 6 sioT + 2 N2T (9)

3 8i0 + 3¢C——p 3 si + 3 cof (10)

Der dabei ebenfalls freigesetzte Stickstoff wird zum groflen Teil
im Glas eingelagert. Durch die Einlagerung werden einige Eigen-
schaften der Magnesiumsilikatglidser verdndert. So nimmt z. B.
ihre Hirte mit steigendem Stickstoffgehalt linear zu / 160 / .
AuBerdem verschiebt sich aber auch die Glastransformationstem-
peratur zu hoheren Temperaturen hin / 161 / , d. h., daB auch
die Viskositdt bei hoheren Temperaturen von Gldsern mit Stick-

stoff hoher ist als von Gldsern ohne Stickstoff.
Gefiigebeschreibung
Kornform

Charakteristisch fiir das Gefiige von HPSN ist die nadelige oder
stengelige Kornform der hexagonalen B=813Nu=Kristalle. Aufgrund
dieser Form, zumal sie mnoch sehr irregulidr sein kann, lassen
sich nur qualitative Aussagen zur Kornverteilung machen, da die
exakte Durchmesser- und L&ngenbestimmung nicht mdglich ist.
KorngrdBe, aber vor allen Dingen der Schlankheitsgrad (Durch-

messer zu Lidngenverhdltnis der Si Na-Kristalle) und Verzahnungs-

3

grad, haben einen starken Einflufl auf die mechanischen Eigen-

schaften / 51, 162=164 / . Da die B—SiBNu—Kristalle bevorzugt

in Richtung der kristallografischen c-Achse wachsen und deut-

lich ldnger als die o¢-=Si Nu—Kristalle sind, 1aBt sich auch

3

der Umwandlungsgrad (0<-Si Nu-———DB-Si Nh) bei Betrachtung des

3 3
Gefliges durch Vergleich der Kristalldngen beurteilen (Bild 3).

Wegen der Ahnlichkeit der Form und GrofBe der SiZONz-Kristalle
mit den Si Na-Kristallen kann dies jedoch nicht immer richtig

3

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

nitrids / 138, 159 /.




Bild 3: REM-Aufnahmen von ungedtzten Bruchflidchen fir

a) 75 % B-SiBNh, | | b) 68 % oc-5i
6 % «-313Nu 12 % B-Si

3Ny
3Ny,

Aufgrund der sehr feinen KorngréBen (ca. 0,1 = 5'pm) sind solche
Untersuchungen nur mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie
REM) bzw. der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) mdglich.
Nur bei hohen VergrdBerungen kdnnen die Kornabstidnde, und somit
die Schichtdicke der Korngrenzenphase, beurteilt werden (Bild 4).
Flir quantitative Aussagen muBl allerdings auf die TEM zuriickge-

griffen werden,

Bild 4: REM-Aufnahme eines
Schliffs zur Beur-
teilung der Korn-
abstdnde




2.3.2 Korngrenzenstruktur im HPSN

Viele bedeutende Keramiken, besonders die jenigen, die entweder
durch Fliissigphasensintern oder durch einen Losungs-Wiederaus-
scheidungsproze entstanden sind, bestehen aus einer Mischung
einer ein- oder mehrkristallinen Phase (z. B. 0(-S13N4 oder
0(—513N4 und B-SiBN4 und SiZONZ) und einer zusdtzlichen 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 O Grad und fiihren daher
zur Vermutung, dafl sie die KoOrmer der kristallinen Phase umgeben
und trenmnen / 139 / . Der Verlust der Festigkeit bei hohen Tem-
peraturen von heifigepreflitem Siliziuvmmitrid ab 1000 °c wird der
glasartigen intergranularen Phase aus Magnesiumsilikatglas zu-=
geschrieben, deren Viskositidt oberhalb der Erweichungstemperatur
rapide abnimmt und den SiBNu—Kristallen ein Vorbeigleiten an-
einander gestattet / 102-107, 117, 120 / . Fiir solche Mikro-
geflige existieren Beweise aus augerspektroskopischen Unter-
suchungen, aus inneren Reibungsmessungen und aus Druckversuchen,
wo die Glasphase an die Oberflidche herausgequetscht wird / 165-
167 / . Um jedoch zu bestimmen, wo die Glasphase sich wirklich
befindet, und ob {liberhaupt eine diinne Schicht existiert, die die
einzelnen Kdrmer umgibt, wird die Gitterbeugungsbildertechnik

angewandt.

An einer heiBgeprefBten Siliziumnitridqualitdt der Fa. Norton
wurde durch Messung der inneren Reibung und Haufwerksbetrach-
tungen eine Schichtdicke vonm 50 = 1000 R abgeschdtzt. Aus Hell=-
feld-REM=-Untersuchungen ist jedoch klar, daB solche Schicht-
dicken nicht existieren / 140, 167-169 / . Um noch geringere
Schichtdicken zu identifizieren, mufl die Technik der oben er-
wdhnten Gitterbeugungsabbildung herangezogen werden. Dabei wird
festgestellt, daB sich nicht immer Schichten zwischen den Korm-
grenzen befinden. Ein monomolekularer Film mag zwar stets vor-
handen sein,; jedoch keine dicken Schichten, wie sie aus der
Haufwerksbetrachtung abgeschédtzt wﬁfden. Die Glasphase befindet

sich hauptsichlich zwischen den aus drei oder vier Kdrnmern be-
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stehenden KormnstofBlstellen und ist hier konzentriert. Dies be-
zleht sich jedoch nur auf Raumtemperaturuntersuchungen. Eine
temperaturabhidngige Benetzung konnte mdglich sein. Proben, die
nach dem Kriechen untersucht wurden, zeigten jedoch ein &hn-

liches Mikrogefiige / 140 / .

Y203-haltiges HPSN hat eine héhere Hochtemperaturfestigkeit als
MgO~haltiges HPSN, Das wird der feuerfesteren Phase zugesprochen,
die wdhrend des Heiflpressens entsteht, und nach réntgeno-
graphischen Analysen ein Y-Si-Oxinitrid sein soll. Obwohl be-
richtet wurde, daB die Oxinitridphase bis 1800 °C stabil ist
und auch nicht erweicht / 170 / , =zeigt das Y203-haltige HPSN
einen Festigkeitsverlust bei Temperaturen um 1400 °C  und zeigt
somit an, daBB hier noch andere Griinde fiir den Festigkeitsabfall
vorliegen kdnnen. Hellfeldaufnahmen zeigen ein Mikrogefiige, das
aus SiBNM und kristallinem Si=Y=Oxinitrid besteht / 140 / . Das
Gefilige ist im groBen und ganzen dhnlich dem MgO-haltigen HPSN
mit Oxinitridphase und der Magnesiumsilikatphase, die heterogen
verteilt und an den KornstoBstellen konzentriert ist. Die Oxi-
nitridphase dringt nicht zwischen die SiBNu—Kérner und bildet

somit keinen kontinuierlichen intergranularen Film / 140 / .

Bei der Bestimmung der GréfBe der Oxinitridphase wurde eine zu-
sdtzliche Phase gefunden, die micht durch rontgenographische
Untersuchungen identifiziert werden konnte; es ist eine inter-
granulare Phase zwischen dem SiBNM und den Si-Y-Oxinitridkornern
und kann als Phasengrenzphase (Zwischenphasenphase) bezeichnet
werden / 140 / . Der Festigkeitsverlust bei hohen Temperaturen

kdnnte dieser Zwischenphase zugeschrieben werden.
Die gefundenen Verunreinigungen in einer ca. 150 2 breiten Y-
Si-Oxinitridphase kdnnen ebenfalls erkldren, dafl eine Schmelze

unterhalb 1800 °c auftreten kann.

Durch TEM-Untersuchungen mit hoher Aufldsung und Auger-Elek-

tronen-Spektroskopie kdnnen

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

- Segregation von geldsten Stoffen an den Korngrenzen

sichtbar gemacht werden. Bei Untersuchung der Korngrenzenphase

fiel auf:

a) Die Verteilung der intergranularen Phase iliber das Ge-
fige mit prinzipiellen Konzentrationen an mehrkdrnigen

Stoflstellen ist inhomogen.

b) Viele der untersuchten Korngrenzen waren frei von Jje-

der Korngrenzenphase, die die Kormer trennt.

c) An einigen Korngrenzen wurden intergranulare Filme

bis zu 8 f-~Dicke gefunden.

d) 1In vielen dieser glasartigen Tripelpunkt-Korn-Stof3-
stellen kam sekunddre Kristallisation vor. Im MgO-=
dotierten heifigeprefBten Siliziumnitrid konnten kleine
Korner von 8120N2 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, dafi die Morphologie und Verteilung
der Glasphase in diesen Materialiem so betrachtet werden kann,
daB3 das Glas eine kontinuierliche Schicht bildet, die jedes

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

3. Grundlagen und Uberlegungen zum Temperatur-Zeit-Verhalten von

HPSN. unter Lasteinwirkung

Belastungsversuche bei hohen Temperaturen, fiir die die Nicht-
oxidkeramiken ja vorgesehen sind, zeigen mehrere Phidnomene, die

im einzelnen sehr intensiv untersucht worden sind;
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Bei hohen Temperaturen fiihren schon geringe Spannungen (z.
B. Biegespannungen von nur 60 N/mm2 bei 1200 OC) zu einer
bleibenden Verformung der Keramik, wobel die Durchbiegung
mit der Zeit zu und die Durchbiegungsgeschwindigkeit mit

der Zeit abnimmt. Dabei k&nnen sich konstante Durchbiegungs-
geschwindigkeiten einstellen / 44, 171 / . Diese Vorginge
wverden unter dem Begriff "Kriechen' abgehandelt. Flir kera-

mische Stoffe, speziell fiir solche mit zweiter Phase, stellt

'das Korngrenzengleiten den wichtigsten Hochtemperaturkriech-

prozel dar. Wegen der hidufig mit dem Korngrenzengleiten ver-
bundenen RiBbildung und Riflausbreitung an der Oberflache
oder im Materialinmeren, die zum Bruch des Bauteils fiihren
knnen, kommt diesem ProzeB besondere Bedeutung zﬁ / 4l

63, 73, 80, 100 / .

Bei steigender Belastung bildet sich dann ein Rifl bzw. tritt
dann eine Riflverlidngerung ein, wenn die Spannungskonzentra-
tion an irgendeinem eingeschlossenen Defekt oder an einem
dufleren Fehler einen kritischen Wert erreicht. Bei sproden
Werkstoffen kamn an kritisch beanspruchten Defekten bereits
RifBbildung einsetzen, ohne dafl sich eine bemerkenswerte
plastische Verformung ausbilden kann, Ortliche Spannungs-
konzentrationen kdnnen aber auch durch die Entstehung wvon
Rissen (Energieverbrauch zur Bildung neuer Oberflidchen) ab-
gebaut werden. Weitere Mdglichkeiten zum Spannungskonzen-=
trationsabbau sind auch Rifiverzweilgung (Verteilung auf zwei
oder mehrere Risse), RiBabstumpfung und Abfall der maximalen
Spannung durch plastische Verformung. Bei weiterem Einflufl
von Temperatur und Spannung auf das Bauteil, oder durch zu-
sdtzliche Uberlagerung von z. B. SpannungsriBkorrosion,
kdnnen die Risse langsam weiterwachsen und bei Erreichen

einer kritischen Ldnge zum Versagen des Bauteiles fiihren

/ 99, 172 / .

Die Instabilitdt des Siliziumnitrids erhdht die Komplexi-=
tdt des Temperatur-Zeit-Verhaltens. So kann eine Oxidation -

abhédngig von Temperatur oder Zeit - sowohl eine Verbesserung
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als auch eine Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften
bewirken. Neben den an der Oberfléche des Materials ablau-
fenden Reaktionen sind auch Diffusionsprozesse bekannt, die
zu einer Materialverdnderung und somit zu vodllig neuen Eigen-=

schaften fiihren kodnnen,.

d) Als Bruchausgang kénnen oft die durch Oberfldchenbearbeitung
entstandenen Schleifriefen festgestellt werden / 38; 39 / .
Diese wirken besonders dann kritisch, wenn sie senkrecht zur
Beanspruchungsrichtung liegen / 173 / . Bei komplex geform-
ten Bauteilen 1ld8t sich dieses nicht immer vermeiden. Das
hat u., a. auch dazu gefiihrt, die Auswirkung verschiedener
RiBgroBen und -geometrien auf die Festigkeit festzustellen.
Scharfe Risse lassen sich in sprdden Materialien durch
Vickershdrteeindriicke, aber besonders reproduzierbar durch
Knoophidrteeindriicke erreichen, um deren Verhalten unter Tem-
peratur und Spannung zu untersuchen. Risse kdnnen aber unter

bestimmten Voraussetzungen auch durch Oxidation erzeugt wer-

den /174, 175 / .
3.1 Rifbildung und RiBwachstum durch Kriechverformung

Die an HPSN bei hohen Temperaturen deutlich mefibare plastische
Verformung wird wegen der inhdrenten Sprodigkeit der SiBNh-
Kristalle nur durch Kornverschiebungen hervergerufen. Diese kann
durch viskoplastische oder diffusionskontrollierte Abgleitung
und Umlagerung erfolgen. Das Gebiet der Hochtemperaturverformung
wird jedoch mnicht nur durch das leicht zu erreichende Korngren-
zengleiten bestimmt, sondern wird moch durch gleichzeitig ab-
laufende Akkommodationsprozesse zur Wahrung der Gefligekontinui-
tdt beeinfluft. Ist eine Akkommodation nicht mehr hinreichend
schnell mdglich, kommt es infolge der fortschreitenden Kornver-
schiebung zum Aufreifien der Kornstofistellen (Bild 5 und 6) -
Tripelpunktkeilrisse genannt - und weiter fortschreitend zu Sekun-
ddrrissen, wie im Bild 7 dargestellt., Eine ungeniigende Akkommo-
dation ist besonders dann zu erwarten, wenn die Verformungsge-
schwindigkeiten hoch sind, d. h., wenn viskoses Korngrenzen-=

gleiten die Verformung bestimmt. Dies wurde an untersuchten
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handelsiiblichen Qualitdten mehrfach festgestellt / 102,

109, 174~-178 / .

Korngrenzen-
gleiten
a) // \\
N
RiBbildung
Tripelpunkt
beschl.
b) Korngrenzen
gleiten
RiBoffnung
Korngrenzen-
trennung
Bildung [
c) eines 2.
Risses
Stufen der Riffbildung:
a) Tripelpunkt-Keilrifibildung
b) RiBoffnung
¢) Korngrenzentrennung

Bild 5: Stufen der RifBbildung

107,
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Bild 6: Mbgliche RiBbildung beim Kormgrenzengleiten




o, Korn- ‘ o,
grenze

Bild 7: Bildung von Sekunddrrissen und RiBlver-
langerung

Es wurde gezeigt, dafl sich die Xorngrenzenglasphase zumeist in
den Tripelpunkten und Mehrfachkornstoflstellen befindet /74,

178 / . Haufig benetzt die Glasphase Jjedoch auch die StoBstellen
zwischen zwei Kormern / 74, 178 / . Ubereinstimmend wird gesagt,
dafl das Glas einen dominierenden Einflufl auf das mechanische Ver-
halten von HPSN bei hdheren Temperaturen hat. Auch wird das zeit-
abhidngige RiBwachstum meist der Bildung von Sekunddrrissen zuge-
schrieben, die vor dem Hauptrifl ebenfalls durch Korngrenzen-
gleitprozesse entstehen. Das wurde durch Bruchfldchenunter-
suchungen bestdtigt / 80, 83, 178 / . Der in den Bildermn 7 und 8
~schematisch dargestellte physikalische Mechanismus des Korn=-
grenzengleitprozesses zeigt, daBl durch weiteres Abgleiten der
Korner eine Verbindung zwischen dem Hauptrifl und den Mikro-
rissen geschaffen und so der Rifl um eine Kornlidnge verldngert
wird. Bis das geschieht, kdnnen viele solcher Mikrorisse oder
Tripelpunktkeilrisse sowie Poren vor der Rifispitze entstehen

(Bild 9).
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1 HauptriB

2 Mikroril

3 beginnender Mikrorifl

4 Blase

5 NachflieBen von Korngrenzenphase

ild 8: RiBbildung durch nicht=-
akkommodiertes Korngren-
zengleiten

TripelpunktkeilrifBbildung

== Porenbildung
Riflfver~
zweigung =

Hauptrid

Riflverzweigung

Bild 9: REM=Aufnahme

Bildung von Tripelpunktkeilrissen und Riflverzweigung

24




- 24 =

Die Folge wird ein beschleunigtes Kriechen sein, es sei denn,
es kommt durch Riflverzweigung (Verringerung der Spannungskon-
zentration vor der RiBspitze) zur Verlangsamung der Riflige-
schwindigkeit. Aus diesen Uberlegungen folgt, daB das RiBwachs=
tum neben den geschwindigkeitsbestimmenden Prozessen der Korn-
grenzengleitung auch durch die geschwindigkeitsbestimmenden

Prozesse filir die Mikrorif3bildung beeinfluBt wird.

Der Einfluf3 der in der Korngrenzenphase konzentrierten Verun-
reinigungen auf die Zeitkonstante fiir das Korngrenzengleiten

/ 179 / kann z. B. durch innere Reibungsmessung bestimmt wer-
den / 74, 179, 180 / . Diese Viskositdtsmessungen mit der
Torsionspendelteciinik, zeigen eine DiAmpfung, deren Maf fiir die
Mikroriflbildungsgeschwindigkeit von Bedeutung ist. Wenn VZ die
Viskositdt und & die Dicke der Korngrenzenphase ist, dann er-

gibt sich die Relaxationszeit zu
(&

.:Bo_—' 11
: (11)

Dabei ist B ein Parameter, der von der Korngrifle, Kornform und
den elastischen Eigenschaften des Materials abhidngt, aus denen

die Kdrner bestehen. Fir eine &dquiaxiale Kornform ist

2
8 = 1.14 o L=277)d (12)

E

Dabei ist d die KorngriBe (effektive Gleitlidnge), E der Elasti-
zitdtsmodul und Y die Poisson-Zahl des Korns. Fiir Materialien,
die bis auf die Verunreinigungen bzw. Zusammensetzung der Korn-
grenzenphase gleich sind, ergibt sich durch Verdnderungen des
Faktors 2/% eine deutliche Verdnderung der Relaxationszeit.
Flir saubere Korngrenzenphasen werden dabei étets ldngere Re-
laxationszeiten gemessen als fiir solche mit hohem Verunreini-
gungsgrad. Hochviskose Korngrenzenphasen haben einen grdBeren
Fldchenwinkel, unter denen sie sich zwischen den Kornern er-
strecken als niederviskose. Fin groflerer Fldchenwinkel weist
Jedoch auf eine geringere Benetzung der Korngrenze durch das
Glas hin., Das kann 2zu einer geringeren Gleitgeschwindigkeit

fihren. Die sich aus der Dampfungsmessung ergebenden Akti-

- 25 =




- 25 -

vierungsenergien filir das Korngrenzengleiten im HPSN liegen
zwischen 636 und 712 KJ/mol, und somit in der gleichen Grdfen-

ordnung wie die Aktivierungsenergien aus Kriechexperimenten

/ 179 / .

Wegen des Viskositdtseinflusses der zweiten Phase auf das Korn-
grenzengleiten kommt der Zusammensetzung und Menge der Korn-
grenzenphase besondere Bedeutung zu. Dies wurde auch durch
Kriechuntersuchungen bestdtigt / 93, 104, 106 / . Bild 10 zeigt
eine typische Kriechkurve von HPSN. Es gibt ein erstes Stadium
oder einen Ubergangsbereich (Primdrbereich), wo die Dehnungsge-
schwindigkeit ziemlich schnell mit der Zeit abnimmt. Dann folgt
ein zweiter Bereich, das stationdre Kriechen (Sekunddrbereich),
der sich iiber den groéfBtenm Teil der Lebensdauer des Prﬁfkﬁfpers
oder des Bauteils erstrecken kann. Das dritte Stadium, oder der
Bereich des beschleunigten Kriechens (Tertiérbereich), ist in

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

Bruch
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1 1
Zeit t
Bild 10: Bereiche einer typischen Kriech-

kurve (€-t-Diagramm)

In etlichen Fdllen ist das stationdre Kriechen mnicht vorhanden
(abhﬁngig 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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Die Kriechkurven werden im Primirbereich meistens durch ein

Potenzgesetz der Form

£ (t) t-e (13)

i
o
d

i
[\

£(t) £ ~° (14)

beschrieben / 108, 181 / . Dabei sind a, b und ¢ Konstanten,
wobei a = b ¢ (1-c) ist, Wie im Primirbereich wird auch im
stationdren Kriechbereich die Kriechgeschwindigkeit vom Werk-
stoff und den Versuchsparametern bestimmt und kann als Variab-
le von Temperatur und Spannung ausgedriickt werden / 102, 171 /

wie:

L)

6 = A¥>((; ,qf’s’(}) o 1-4n Q;'n s exp [j_ Q(VELg‘vS,(} ?} ( 15)

S RT

Dabei sind A, m und n" (Spannungsexponent fiir das Kriechen)
Konstanten, © die angelegte Spannung bei Temperatur T, S ist
der Gefiigeterm und schlieBt KorngrdfBle, Versetzungsdichte und
Reinheit ein, G ist die Atmosphédre, Q die Aktivierungsenergie,

R die Gaskonstante und 1 die Korngrenzenlinge. Fiir jeden Kriech-
mechanismus steht ein bestimmter Wert von n und m (Tabelle 1)

/ 101, 182 / .

Korngrenzenmechanismen
*
m n D
a) Diffusionskriechen
- Nabarro-Herring 2 1 DG
- Coble 3 1 DKG
b) Korngrenzengleiten
- mit fllssiger Phase 1 1 D2. Ph
- ohne fliissige Phase 1 2 DG oder DKG
Tabelle 1: Angaben von m und n*sowie der Diffusionskoeffizienten
DG = Gitterdiffusion
DKG = Korngrenzendiffusion
D2.Ph = Diffusion durch 2. Phase
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Kriechversuche an unterschiedlichen HPSN-Qualitdten zeigten hin-

sichtlich Temperatur, Verunreinigung und Atmosphire einen deut-

lichen EinfluB. Unterschiede in Korngrdfle und Versetzungsstruk-
tur wurden nicht gefunden / 102 / .

Die relevanten Ergebnisse sind:

Eine wesentliche Zunahme der Lebensdauer wird durch Bil-
dung einer Oxidschicht und damit durch weitergehende Rifl-
‘abstumpfung und Riflausheilung fiir das gleiche Material

bei Tests in Luft gegeniiber inerter Atmosphidre festgestellt.

Fine 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 Atmosphire (kiirzere Lebensdauer als in.Luft)
tritt der Bruch bei weniger als 1 % gegeniiber 3 % Gesamt-

verformung an Luft ein.

*
Der Spannungsexponent n ist in inerter Atmosphidre bei

gleicher Temperatur hdher als in Luft.

Die Aktivierungsenergie nimmt mit zunehmenden Verunreini-

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

Der Bruch verliduft im gesamten Temperaturbereich (1150 -

1350 °c) intergranular.

TEM~-Aufnahmen zeigen eine ausgepridgte Hohlraumbildung
(cavitation) zwischen den SiBNu-Kﬁrnern und Korngrenzen-

-

trenmungen der gekrochemen Proben.
Von den Verunreinigungen wirken sich die Elemente der
Gruppe Ta 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 % Ca0 als Zusatz zum SiO2 eine scharfe
Reduktion des Erweichungspunktes und eine Abnahme um zwei
Groflenordnungen in der Viskositdt des Glases / 104, 183 / . Da
im HPSN unterschiedliche Mengen an Ca und SiO2 vorhanden sind,

mufl auch hier ein deutlicher Unterschied erwartet werden.

Die Aktivierungsenergien filir die Diffusion von Alkali- und Erd-
alkalimetallen durch Glas liegen zwischen 84 und 336 KJ/mol

/ 95, 104, 107 / . Da die Aktivierungsenergien fiir das Kriechen
von HPSN sehr viel hoher liegen, muBl die Diffusion von Alkali-
und Erdalkaliverunreinigungen als geschwindigkeitsbestimmender

Schritt ausgeschlossen werden.

Die erhaltenen Aktivierungsenergien und der Einflufl der Verun-
reinigungen auf Q sind in guter Ubereinstimmung mit den Akti-
vierungsenergien des viskosen FlieBens von Gldsern (600 KJ/mol)
/ 174, 184 / . Aus den Ergebnissen kann geschlossen werden,
dafl die Kriechverformung in Si3N4 offensichtlich dort durch das
viskose FlieBen der Korngrenzenglasphase beherrscht wird, wo
die Verformung durch einen KorngrenzengleitprozeB erzeugt wird.
Dabei miissen sich Keilrisse an den KornstoBstellen 6ffnen, um
die Spannungskontinuitidt wihrend eines nicht akkommodierten
Korngrenzengleitprozesses zu gewdahren / 105, 107, 114, 185,

186 / . Dies fiihrt bei weiterer Verformung zu Korngrenzentren-

nungen und schliefllich zum Bruch,.

Durch Modellbetrachtung fiir das Kriechen eines zweiphasigen Ge-
figes mit viskoser Phase und unter Beriicksichtigung des Newton-
schen Flieflens zeigt sich, daB unter gleichen Bedingungen die
Dehnungsgeschwindigkeit aufgrund des Gleitens erheblich hother
ist als die sich bei der Trennung einstellende Geschwindigkeit
/ 171 / . Da beide Prozesse nebeneinander ablaufen kS8nnen,
wird also die Korngrenzentrennung als der langsamere Prozel die
Kriechgeschwindigkeit bestimmen. Im Gefilige realer Werkstoffe ist
ein reines Newtonsches Flieflen jedoch nicht gegeben. Daraus

folgt, daB der zunehmende Abstand zwischen den Kormern nicht
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mehr von der viskosen Phase aufgefiillt werden kann (Void-Bil-
dung), da die Phasenum&erteilung = Flieflen von Druckspannungen
Zu Zugspannungen = mit kleinerer Geschwindigkeit erfolgt als

die Kormgrenzentrennungen. Die dadurch resultierende Behinderung
des Flieflens macht das Wachsen von etwaigen vorhandemnen Blasen,
die durch Unterdriicke dem Korngrenzengleiten entgegenwirken,
notwendig. Das Vorhandensein einer glasartigem Oxidschicht
(Kriechen an Luft) kann im Gegensatz zur fehlenden Oxidschicht
(Kriechen in inerter Atmosphére) aufgrund der als Kapillarnetz-
werk zu betrachtenden Korngrenzen mehr Glas fiir das Auffiillen
der Voids zur Verfiligung stellen, und dadurch eine stédrkere An-
ndherung an das Newtonsche Xriechen (n* = 1) ermdglichen., Dies
kdnnte die Unterschiede der Spannungsexponenten n* = 2 (Kriechen

*
in Luft) und n = 3 (Kriechen in inerter Atmosphdre) erklidren,

Unter diesen Betrachtungen 148t sich die Kriechverformung von

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

Das Anfangsstadium des Kriechens wird durch die sukzessive Bil-
dung von Tripelpunktkeimen und -keilrissen gekennzeichnet.
Wahrend des stationdren 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 konnen
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 Abhidngigkeit von
der Korngridfe und der stationidren Kriechgeschwindigkeit ausge-
driickt werden / 102 / :

Lo = 8T (1-9)Y e iy
t, = . £ (16)

B G . D2

Dabei ist G der Schubmodul, -D der durchschnittliche Korndurch-
messer, tB die Zeit bis zum Bruch, v die Poissqn-Zahl LG die
Kantenlédnge des Korns, Brdie Bruchenergie und &5 die stationidre
Kriechgeschwindigkeit. Fiir eine gegebene KorngroBe und Tempera-
tur ist das Produkt tB . éS eine.Konstante und gleich der Ge-

samtdehnung EB (EB = tg '£S>'
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Der Bruch wdhrend des Kriechens geschieht fast immer an kri-
tischen Defekten von der Oberfldche 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 gemdfl der theoretischen Vorhersage fort-

schreiten.

Lebensdauer als Funktion von Temperatur und Spannung

Die klassische Lebensdauerkurve fiir eine Temperatur weist fiir
Keramik drei Bereiche auf, die sich durch verschiedene Riflemp-
findlichkeitsparameter n voneinander unterscheiden (Bild 11)

/ 72, 187 / .

(N/mm?)
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Bild 11: Lebensdauerkurve am Beispiel von
Norton HS 130 bei 1260 °Cc / 72, 187 /




Bereich I:

Die Festigkeit des Materials wird durch die in Keramik immer

vorhandenen Defekte (Korngrenzen, Risse, Einschliisse) und deren
Verteilung bestimmt., Die zulidssige Spannung kann mit Hilfe der
Weibull-Statistik ermittelt werden. Die Weibullverteilung 1l&aBt

sich in einer zwei- bzw. dreiparametrigen Form beschreiben:

m
- S . 1=y 8
PU- = 1 = PB = e Spo (Gos) (17)
PU = 1 - PB = e Sgo (’—;Egg—i> (18)

Dabei ist Pﬁ die Uberlebenswahrscheinlichkeit und PB die Bruch-
wahrscheinlichkeit des Bauteils, S bedeutet das Volumen, falls
das Teil durch einen Volumenfehler versagt, oder die Oberfliche,
falls das Teil durch einen Oberflidchenfehler versagt. So steht
fir Einheitsvolumen (1 mm3) bzw. Einheitsoberflache (1 mmz).'G
ist die Spannung, unter der das Bauteil bricht. Q%S und m sind
KenngrdBen der Weibullstatistik.‘GUS ist die Spannung, unter-

halb der kein Bruch auftritt / 188, 189 /.

Die zuldssige Spannung hidngt dabei von der zugelassenen Aus-
fallwahrscheinlichkeit PB und der BauteilgréfBe ab., Ohne Ein-
fluB sind hier die Beanspruchungsdauer und der zeitliche Ab-

lauf der Beanspruchung / 190 / .
Bereich IT:

Die Fehlstellen, insbesondere die Risse, die im Bereich I die
Festigkeit bestimmen, kOnnen unter bestimmten Bedingungen
wachsen, was zu einer stetigen Festigkeitsminderung mit zu-
nehmender Beanspruchungsdauer filhrt. Die GesetzmidBigkeiten des
Spannungsabfalls sind in Kééitel 4 beschrieben. Auch hier hingt
die zuldssige Spannung bei vorgeschriebemer Lebensdauer von
BauteilgrdfBe und Ausfallwahrscheinlichkeit ab. Die fiir diesen
Bereich giiltige Beziehung zwischen der mittleren Lebensdauer

tB und der Spannung E;T bei der jeweiligen Temperatur T lautet:
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ne-2
n
ng .ty = K (T) -GRT = C = konstant (19)
und daher
n n
< .t _ .
1 B1 Q% tB2 (20)

Dabei sind G%T die Raumtemperaturfestigkeit und K (T) und n
temperaturabhédngige, materialspezifische Kenngréflen. Durch
Messung der Lebensdauer bei vorgegebener Temperatur und Spannung
und der Raumtemperaturfestigkeit lassen sich diese materialspe~
zifischen Kenngroflen berechnen. Beim Eintragen der MeBpunkte in
ein Diagramm (Ordinate 1n G und Abszisse 1n tB) erhdlt man eine
Gerade (Ausgleichsgerade nach der GauBschen Methode der klein-

sten Quadraté) mit der Steigung - 1/n,
Bereich III:
Hier sind bei hohen Temperaturen zwei Mdglichkeiten bekannt:

1. Die Korngrenzenphase ist hier schon so stark erweicht
(stark kriechende Materialien), daB neben der weiteren
RiBausbreitung selbst geringe Spannungen schon zu einer
starken Verformung bzw. zu einem starken Abgleiten der
Kristalle aneinander fiihren. Das hat einen steilen Abfall

der zuldssigen Spannung zur Folge.

2, Bei kriechbestdndigeren Materialien wird die Lebensdauer
bei niedriger Spannung nur durch das Kriechen und die mit
dem Kriechen einhergehenden Materialverdnderungen be-
stimmt. In diesem Bereich sind die Spannungen zu gering,

um den RiB weiter fortschreiten zu lassen.

Das Verhalten 1&Bt sich auch mit Hilfe der dreiparametrigen Form
der Weibullverteilung so erklidren, daB die angelegte Spannung G

unter die Spannung © sinkt, unterhalb der kein Bruch auf-

UsS .
tritt bzw. die das Bauteil mit Sicherheit ertragen kann.
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Fir das Standzeitintervall des Bereiches II, fir den die Be-
ziehung 19 oder 20 gililtig ist, gibt es keine feste Regel, da

es von Material zu Material verschieden sein kann.Von technischem
Interesse fiir eine Lebensdauerberechnung ist jedoch nur der
Ubergang von Bereich II in Bereich III sowie die Steigungs-
dnderung der Geraden. Fine steilere Gerade ergibt bei Nicht-
berilicksichtigung der Anderung eine zu grofle Lebensdauer, und

eine flachere Gerade eine zu geringe Lebensdauer. Die Rich-
tungsdnderung (Bereich II nach Bereich III) der Geraden kann

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

Zur exakten Bestimmung sind daher Versuche mit einem hohen
Zeitaufwand erforderlich., Fiir den Ubergang von Bereich I in

Bereich II werden Standzeitem von 1 = 10 sec., angegeben.

Der Mechanismus des langsamen RiBwachstums wird fast immer von
plastischen Prozessen in der Ndhe der Riflspitze,wie in Kapitel
3.1 beschrieben, begleitet, Diese Plastizitdt wird der meist

amorphen 2. Phase zugeschrieben / 66, 102, 114, 138 / . Lang-
same RifBwachstumsprozesse werden mormalerweise durch die Rifl-

geschwindigkeit v und den Spannungsintensitdtsfaktor KI gemdf

V = A ° KI (21)

beschrieben. Dabei sind A und n Konstanten.

Durch Messung der RiBlgeschwindigkeit und des Spannungsintensi-
tdtsfaktors konnen die das langsame RiBwachstum charakteri-
sierenden Parameter bestimmt werden. Es ist bei diesen Messun-
gen jedoch nicht immer leicht oder auch nicht moglich, anwen-
dungsbezogene Bedingungen wie Kriechen, Oxidation, Materialver-
-dnderung durch Diffusion iiber lange Zeitrdume durch entsprechend
langsame RifBgeschwindigkeiten mit zu beriicksichtigen. Dabei
spielen vor allen Dingen die Oxidation sowie die Diffusion aus
dem Materialinneren an die Oberfliche eine entscheidende Rolle.
Daneben sind auch den Bauteilen meistens Grenzen hinsichtlich
ihrer Kriechverformung gesetzt. Somit kann die Verwendbarkeit

der Bauteile beendet sein, obwohl sie nicht durch Bruch versagt
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haben. Die aus den Riflgeschwindigkeiten berechneten Aktivierungs-
energien liegen zwischen 500 und 950 KJ/mol in den Bereichen,

die auch fiir das Kriechen gemessen wurden / 73, 77, 83, 93, 191,
192 /.

Oxidation von HPSN

Bei der Oxidation von Si Nh sind zwei F&dlle in Abhidngigkeit von

3

Sauerstoffpartialdruck und Temperatur zu unterscheiden:

a) Bei hohem Sauerstoffpartialdruck bildet sich ein diinner
$i0,-Film, auf dem Si N, gemis /193 / :

Si N, (£f) + 3 o, (g) —>3 sio0, (f) + 2 N, (g) (22)

Die Bildung eines SiOZ-Films verlangsamt die weitere Oxi-

dation.

b) Bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck bildet sich gasfor-
miges Si0 gemdB / 194 / :

513N4 (f) + 3 si0,, (£)—»6 sio (g) + 2 N, (g) (23)

2 SigN, (f) + 3 o, (g)—»6 si0 (g) + 4 N, (g) (24)

Hierbei wird stets ein deutlicher Gewichtsverlust festge-~

stellt.

Die Oxidation wvon 0(-SiBN4-Pulver in Luft wird durch die

Diffusion von O2 durch die SiOZ-Schicht kontrolliert. Das

wird daraus geschlossen, dafl die im Temperaturbereich von
- 1150 bis 1250 OC erhaltenen Aktivierungsenergien von 294
KJ/mol sehr nahe an der’éktivierungsenergie ist, die bei
der O_<=Diffusion durch Quarzgut erhalten wird (298 KJ/mol).

2
. Es wurden folgende Oxidationsreaktionmen vermutet / 195, 196 /.

513N4 (£f) + 5 o, (g) —3 sio, (£) + 4 NO (g) (25)




2 NO (g)+——>N, (g) + 0, (&) (26)

Die erste Reaktion sollte jedoch geschwindigkeitsbestimmend
sein. Die gesamte Oxidationsreaktion kann man daher,wie in
Gleichung 22 gezeigt, beschreiben. Bei Temperaturen iiber 1200 °c
wurde eine Abweichung von der parabolischen Oxidationsrate fest-

gestellt (Bild 12).

cm

2
mg
n

(Gewichtszunahme)2

0 2 6 10 14 18

Glihzeit h

Bild 12: Abweichung vom parabolischen Oxidations-
verlauf

Wahrend bei der Oxidation von Si Nu-Pulvern reines Si0O_ ent-

3 2
steht, wird es bei MgoO, YZO oder Al1,0, als HeiflprefBhilfsmittel

3 2°3
von HPSN ein Erdalkali- oder ein anderes Silikat sein. Im Tempera-
turbereich von » 1200 °c ist die Abweichung von der Geraden deut-
lich zu sehen. Hier kann keine Aktivierungsenergie angegeben wer-

‘den. ROntgenographische Analysen zeigen 5120N und Cristobalit.

2
8120N2 ist dabei als Grenzphase zwischen SiBN4 und 8102 vorhan-
den. Dies ist wahrscheinlich auch der Grund fiir die Abweichung

von der Geraden. Es kann also bei hohen Temperaturen die Reaktion
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513N4 + 810, —— 2 Si,0N, (27)

vorkommen / 196 / .

Eigene thermogravimetrische Messungen im Temperaturbereich wvon
1100 bis 1300 °C an HPSN zeigen, dafl die Gewichtsidnderung durch
Oxidation in der Regel parabolisch verlduft, Die Aktivierungs-
energien liegen zwischen 250 und 500 KJ/mol. Die Angaben der
Aktivierungsenergien fiir die Oxidation von HPSN wird auch von
anderen Autoren in der gleichen GrdBenordnung angegeben /196,201/
Die Oxidationsrate ist dabei unabhidngig vom Stickstoff- oder
Sauerstoffpartialdruck, jedoch ist sie in feuchter Atmosphdre
grofler als in trockener. Aus der Hohe der Aktivierungsenergie
wird geschlossen, daB der geschwindigkeitsbestimmende Schritt

die Diffusion von Mg<' durch die Oxidschicht ist / 196-199 / .

Das HeiBpreBhilfsmittel MgO und andere zwischen dem SiBNu be-
findlichen Verunreinigungen erhdhen die Oxidationsrate / 194-
202 / . Es wird daher angenommen, dafBl die Verunreinigungen, wie

auch das MgO, die Viskositdt der Si0_~Schicht herabsetzen, indem

2
sie =z, B, MgSiO3 bilden und den Diffusionskoeffizienten erhdhen.
Nicht nur die Verunreinigungen, sondern auch ein Teil des gas-

formigen Stickstoffes, der in der Schutzschicht verbleibt, macht

das Oxidationsverhalten von HPSN sehr komplex.

Die sich durch die Oxidation gebildete Oberfldchenschicht be-
steht hauptsdchlich aus & -Cristobalit, SiOz—Glas und Silikaten

(fast ausschlieBlich nadelfdrmige MgSiO,~-Kristalle). Letzteres

wird daraus geschlossen, daf3 energiedisgersive Analysen dieser
- nadeligen Kristalle einen deutlichen Betrag an Mg und nur ge-
ringe Betrdge an Ca, Fe und K finden liefBen (Bild 13). Stark
verunreinigtes HPSN dagegen zeigt nach Oxidation noch andere
kristalline Phasen, wie z. B. Akermanit (Ca2Mg Si ) oder
Diopsid CaMg (5103)2.

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

207
Da jedoch auch noch andere Verunreini-

zentrieren kdnnen, kdnnen die Silikate noch komplexer sein als

die hier erwdhnten. Vielleicht lassen sich hiermit einige un=

identifizierte Linien bei der ROontgenbeugungsanalyse erkl&dren.
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Bild 13: REM-Aufnahme einer
oxidierten Oberfldche (MgO-
dotiertes HPSN)

Bei einem Gesamtmagnesiumanteil von 1 - 3 % in der Probe wur-
den in der Oxidschiéht zwischen 10 und 30 % Magnesium gefun-
den. Auch hat sich der Anteil an Kalzium, Eisen und Natrium

in der Oxidschicht erh6ht. Durch die Tieftemperaturumwandlung
des Cristobalits bei etwa 250 °C ist die Oxidschicht in der
Regel gerissen. Die Dicke der Oxidschicht ist grdBer als aus
den Gewichtszunahmen erwartet werden kann. Man kann daraus
schlieflen, dafBl die Oxidhaut einen grofBen Teil des herausge-
ldsten Stickstoffes oder auch Si0O enthalten mufBl. Kontrollierte
Oxidationsversuche bestidtigten das.Bei diesen Versuchen war
das Verhdltnis des entwichenen Stickstoffes zu dem aufge-
nommenen Sauerstoff kleiner, als aus der Stdchiometrie der
Oxidation des Si3N4 zu erwarten widre / 199 / .

Figene rasterelektronmenmikroskopische Untersuchungen zeigen
neben nadelfdrmigen Kristallen (Mg SiOB) auch Hquiaxiale
Kristalle (Bild 13). Da als Ergebnis der energiedispersiven
Analyse nmur Si und O2 erhalten wurde, miissen diese &dguiaxialen
Kristalle Cristobalit sein. Auflerdem wurde ein glasartiges
Matrixmaterial gefunden, das wéniger hohe Anteile an Ca, K, Fe
und Mg als die kristallinen Phasen zeigt und daher wahrschein-
lich SiOZ—Glas ist. Unterhalb der ZAuBleren Schicht sowie an der
Oberfldche befinden sich eine Anzahl von Poren, die wahrschein-
lich durch die Stickstoffblasen gebildet wurden. Die Ldcher in
der Oberfldche der Oxidschicht kOnnten dann durch Aufplatzen
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dieser Stickstoffblasen entstanden sein. Der Anteil der Verun-
reinigungen ist unterhalb der &duBerem Schicht wesentlich ge-
ringer, Das Material besteht hier in der Hauptsache aus Cristo-
balit, Oxinitrid und teilweise oxidiertem SiBNh (Mikrosonden-
untersuchungen zeigen fast ausschliefilich 02 und N2 sowie Si).
Aluminium ist meist homogen iiber 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 Oberfldche der Oxidhaut
zeigt an, daB beide Elemente selektiv aus dem SiBNa-Basismaterial
in die Oxidhaut (an die Oberfldche)diffundieren und als Teil des
Oxidationsprozesses betrachtet werden miissen. 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
SiBNh ist die Diffusion von/Magnesium und/oder Kalzium durch
das Silikatmaterial in den Korngrenzen der Nichtoxidkeramik, da
die Aktivierungsenergie fiir die Oxidation mit der fiir die Dif~
fusion dieser Kationmen im Silikat (M19 KJ/mol) vergleichbar ist

/ 203, 204 /.

Die Oxidation findet also in der Oxidschicht statt. Dabei 16st

sich 813N4 in dem Oxid. Die N3--Ionen, die im Oxid geldst sind,

werden zu N2 oxidiert, was zur Blasenbildung fihrt, die in der
Oxidschicht beobachtet wird. In der Grenzfldche (Oxidschicht/
Luft) reagiert das OZ-Gas mit den freigesetzten Elektronen aus

3- 2-

dem oxidierten N und bildet 07 , Die Bedeutung von Magnesium-

oxid liegt darin, daB die L&slichkeit wvon SiBNh in der Silikat-
schlacke mit steigendem MgO-Gehalt zunimmt / 199, 202 / ,

Durch die Diffusion verarmen die Korngrenzen im Basismaterial,
vor allen Dingen im Randbereich, anm Mg und Ca., Das fiihrt zu

einer Versprddung bzw, einer drastischen Erhdhung der Viskosi=-
tdt der Korngrenzenphase. Voroxidierte Materialien zeigen hiu-

fig eine geringere Kriechbruchdehnung als unoxidierte. Durch
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rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen konnte auch eine
erhthte Porositdt nachgewiesen werden.,

Einige der Y -haltigen heifigeprefiten Siliziumnitridquali-

203
tdten sind trotz ihrer exzellenten Eigenschaften bei hohen Tem-~
peraturen (2 1200 oC) im mittleren Temperaturbereich von ca.

1000 °C instabil. Ursache hierfiir sind einige schddliche 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=-
trdglichkeitsdreieck im ternidren System SiBNu—Y 0 —SiOz, wo die

2°3
Phasen nicht vorhanden sind (Bild 14). Das stabile Gebiet liegt

¢ _ s _ . o
mit Dreieck SiBNM YZSiZO7 8120N2 / 205-207 / . Dabei werden je

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

gehalt, beriicksichtigt.

1\
I A\\'&\‘§7Al\ Y,Si,0;N
stabiles Gebiet @:&s\\‘éw&
T 4§§£§ﬂ‘u AM.E' ‘ﬁ\

N2 TAVAVAVAV
SACAVAVAVAVAYAY,

X7 3\
/N NN N NN N
— 11%SiY, O,N,

instabifes Gebiet

YJOJ

Bild 14: Phasenbeziehung im System

. . (o]
513N4-5102 Y2o3 bei 1600 - 1800 °C

Materialien, die in diesem Dreieck heiflgepreBt bzw. gesintert
werden, =zeichmen sich durch bessere Oxidationsbestdndigkeit,
Kriech~ und Hochtemperatureigenschaften aus als solche, die
nicht in diesem Dreieck heifigepreft werden. Rintgenographische

Analysen zeigen nach dem Heifpressen der Zusammensetzungen

- Q) =
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auflerhalb des Stabilitdtsgebietes in der Regel B-SiBN4 als
Hauptbestandteil, dann jedoch noch eine Reihe von Yttriumsili-

katphasen in Abhdngigkeit des 5102 zu Y203-Verhéltnisses des
Ausgangspulvers. Die Phasen sind / 205, 208, 209-216 / :

SiBNM ° Y203 bzw, SiBY203N4 oft als Phase I bezeichnet
Y5513012N bzw. YS(SiOM)BN oft als H-Phase bezeichnet
YSiOZN ' oft als K-Phase bezeichnet
YuSizo7N2 oft als J=Phase bezeichnet
Y481306N4 bzw., 2~Y203-813N4 oft als Phase II bezeichnet
Y681309Nh‘ bzw. 3 Y203‘813N4 Zzggﬁzzi als J=-Phase be=
Y1OSi7023N4 manchmal als H-Phase be-

zeichnet

Alle genannten Phasen zeigen bei etwa 1000 oC eine Instabilitat,
die durch Reaktion mit dem Sauerstoff hervorgerufen wird und
durch starke Gewichts- und Volumenzunahme gekennzeichnet ist.

Es ergibt sich auBerdem eine gute Korrelation mit starker Oxi-
dation und Rifbildung. Bei Raumtemperatur und Temperaturen =2

als 1200 °c sind jedoch die mechanischen Eigenschaften gut.

Die instabilen Phasen oxidieren in der Regel zu Yttriumsilikaten
und SiO2. Bei Temperaturen = 1200 °c bildet sich eine schiitzen-
de 5i0,_,-Schicht aus und verhindert eine weitere schiddliche Oxi=-

dation? Unterhalb 1200 oC, wo die Oxidatiomsgeschwindigkeit
‘langsam ist, werden die instabilen Phasen nicht durch -eine Si02-
Schicht geschiitzt, und ihre Oxidation fiihrt zu einer drastischen
Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften. Dies zeigt sich
auch im linearen Oxidationsverhalten (Bild 15). Ein deutlicher
SiozaAnteil ist also zwingend notwendig, um ein stabiles HPSN
zu bekommen. Bei den instabilen Phasen kdnnen z. B. folgende

Reaktionen ablaufen / 205-216 / :




%

Gewichtszunahme

HPSN mit 15% Y203

A

60

100

140
Glihzeit bei 100000

180

Bild 15:

YS(Siou)BN + 0,75 02__pYu’67(8104)30+ 0,165 Y,0

L*'Gewichtszunahme 1,2 %
Volumenzunahme 35,0 %

Linearer Oxidationsverlauf

3

+

3

2

Y, S '
1,5 7Y, 1207N2 + 2,25 02——>Yu,67(5104)30+o,665 Y,0
L—PGewichtszunahme 3,7 %
Volumenzunahme 11,0 %
Y, _Sid —
> 1303Nh + 3 O2 Y203 + 3 SiO2 + 2 N2
L_pGewichtszunahme 9 %
Volumenzunahme 120 %
i Y, si, O, + Si0, + 2 N
ST3Y05Ny + 3 0T TR0y 2 2
2 YSi ‘ :
i0,N + 1,5 02—-——>Y251207 + N,
Y. S —b i i
10 17023Nh + 30, 5 Y25105 + 2 8i0, + 2 N
Y, Si i
u 1207N2 + 1,5 02———§2 Y2810 + N2

5

0,5 N2

+1,5 N2

(28)

(29)

(30)

(31)
(32)
(33)

(34)
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Letztere zweite Phase ist nmoch am oxidationsbestidndigsten. Die
bevorzugte Entstehung kann durch verdnderte Heiflprefparameter
und durch Zufilgen geringer Mengen von Kalzium oder Aluminium

gefordert werden.

Man glaubt, daB das an den Korngrenzen befindliche SiBNQ . Y203

hauptsédchlich amorphes 8102 mit etwas Y203 bildet, Die Spannun-

gen durch dieses amorphe SiO das versucht, seine Oberflédchen-

2)
Spannung zu verringern, konnte zu der beobachteten Rifibildung

flihren.

Es wurde gezeigt, daBl durch Tempern von Y203-HPSN in Stickstoff,
auch wenn die Zusammensetzung nicht im stabilen Dreieck liegt,
die schiddliche Oxidation verhindert und somit auch im mittleren
Temperaturbereich von 900 - 1000 °C exzellente Hochtemperatur-
eigenschaften erhalten werden kodnmen / 217, 218 / . Der lineare
Oxidationsverlauf der umnbehandelten Proben geht iiber in einen
parabolischen Verlauf der behandelten Proben. Bei keiner so ge-
temperten Probe konnten starke Gewichtszunahmen und starke Rif3-
bildung festgestellt werden. Die Biegefestigkeiten wie auch die

Standzeiten unter recht hohen Lasten konnten im gesamten Tem-

peraturbereich bis 1400 °c gesteigert werden / 217, 218 /.

Die Verbesserung der Oxidationsbestdndigkeit durch Zusidtze von
A1203 oder Kalziumoxid zu Yttriumoxid wurde zZwar nachgewiesen,
doch sinkt durch solche Zusidtze die HeifBbiegefestigkeit wie

auch die Lebensdauer der Proben unter statischer Belastung bei

hdoheren Temperaturen.

Mikrosondenuntersuchungen und TEM-Aufnahmen zeigen, dafBl in der

Korngrenzenphase eines Y2O ~-dotierten HPSN Verunreinigungen

3

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

/ 59, 157, 219 / .
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3.4 Riflbildung und RiBausheilung durch Oxidation

Die bei hohen Temperaturen gebildete Oxidschicht ist bei MgO-
haltigen Proben - im Gegensatz zu Y203-haltigen Proben -~ nicht
als geschlossener, dichter Uberzug zu betrachtem / 195 / .

Sie ist mehr oder weniger pords, mit Blasen durchsetzt und un-
gleichmidBig stark (Bild 16). Dadurch kommt es zu keiner Schutz-
wirkung fiir das Grundmaterial, und die Schiddigung des Materials

kann bei weiterer Oxidation fortschreiten.

Risse und Schleifriefen kdnnen bei geeigneter Temperaturfiihrung
beim MgO-, besonders aber beim Y203—haltigen Material, durch
Oxidation wieder gefiillt werden. Die bei Langzeitoxidation von
MgO-~dotierten Proben gebildete dicke, polykristalline Oxid-
schicht ist uneben und weist Erhdhungen und Vertiefungen (mounts
und pits) auf / 220-224 / ., Nach 100 Stunden Gliihen bei 1250 °C
ist die Schicht in der Regel 50 bis 100 pm, in einigen F&dllen
sogar bis 200 ym stark. REM-Untersuchungen zeigen, daB der Bruch-
ausgang stets von solchen pits ausgeht. Die Abmahme der Raumtem-
peraturfestigkeit, die nach einer Hochtemperaturoxidation gemessen
wird, steht mit der pit=-Bildung vermutlich in Verbindung. Durch
eine Oxidationsbehandlung erhdht sich die Magnesiumkonzentration
in der Oxidschicht. Damit steigt die LOslichkeit des Si3N4 in
der Grenzfldche zur Oxidschicht, und ein selektiver Angriff lé&ngs
der Kornmgrenzen oder auch Risse sind die Folge. Fine ebene Grenz-
fldche zwischen der Oxidhaﬁt und dem Grundmaterial ist daher
instabil. Eine inhomogene MgO-Verteilung im HPSN fordert die
Bildung einiger groBerer Griibchen oder pits. Da eine hohe Mg-
Konzentration stets vor den pits"hergeschoben" wird, wird die
Fdhigkeit Si3Nu zu lésen, vergroBert (lokaler Angriff), und das
fihrt wiederum zum beschleunigten Eindringen der Oxidschicht in
~das Basismaterial an gleicher Stelle und damit zur verstédrkten
Griibchenbildung. Nach anfidnglichem drastischem Festigkeitsver-
lust von HPSN durch Oxidation bei hohen Temperaturen (bis ca.
100 Std.) durchpit-Bildung mit kleinem Kerbradius wird bei l&n-
geren Glﬁhzeiten (1000 Std.) kein weiterer drastischer Abfall
festgestellt (Bild 17). Das kann dadurch erkladrt werden, dafl

aufgrund des Konzentrationsailusgleiches die Oberfldche des Basis-
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Bild 16

REM~Aufnahme einer Oxidschicht
(1200 °c, 15 Stunden)

—
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Glihzeit bei 1200°C h
Bild 17: Festigkeitsabfall als Funktion der Gliihzeit
nicht oxidiert T 7 7 i
xidier Sl3N‘i
Stickstoffblasen
100 h oxidiert o, °_ e . ° . " " ‘oxidschicht
Stickstoffblasen
1000 h oxidiert . o L7 o\ : .
s ° ° e ° ° o Oxidschicht
© ° ® o o L o
(] —
Bild 18: Schematische Darstellung der pit-Bildung als Funktion

der Gliihzeit




_u5_

materials glatter wird und keine scharfen Kerben mehr aufweist
(Bilad 18),

Massentransport von Verunreinigungen, Bildung und Wachstum
neuer Phasen in der Schicht sowie Eindringen der Schicht in
die SiBNu-Grenzfléche verlaufen ldngs von etwaigem Rissen und
Volumenfehlern (Einschliisse und Poren unter der Oberfliche).
Dies fiihrt zur RiBverkleinerung und Wechselwirkung des Ein-
schlusses oder der Pore mit dem Oxid. Die Folge ist eine Rif3-
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 Viskositdt erfidhrt (Erweichungsbereich), - hier laufen die
Diffusionsprozesse wesentlich langsamer ab -, fiilhren aufgrund

fehlender pit-Bildung und dichteren Oxidschicht zu keinem bzw.
nur geringem Festigkeitsabfall.

Y203-haltige Materialien zeigen selbst mach 100 Std. Gliihdauer
bei 1250 °C nur eine 20 ym dicke Schicht. Die vorwiegenden
kristallinen Phasen sind Y25107 und K =Cristobalit. Nach Ab=-
dtzen der Schicht tauchen wieder Schleifspuren auf und flache
Mulden (im Gegensatz zu tiefen, meist sehr spitz zulaufenden

Mulden beim MgO-HPSN),

RifBeinbringung durch Knoop-Hirteeindriicke

Zur Bestimmung des Einflusses der RifBlgrdfle auf die Festigkeit
geht man von Vickers- oder Knoophdrteeindriicken aus, die in
Keramiken reproduzierbare RiBgeometrien erzeugen (Bild 19).
Auch lassen sich durch diese Methode die kritischen Spannungs-
intensitdtsfaktoren ermitteln. Die durch Knoop-~Hdrteeindriicke
erhaltenen Oberflidchenrisse sind nahezu halbkreisformig. Bild
20 zeigt die schematische Darstellung sowie die GrodBe und Form
eines Risses in HPSN, der durch einen Knoop-Hirteeindruck

(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 zerstdrt und vermut-

lich plastisch verformt,




N/mm2

L4-Punkt Biegefestigkeit

N/me
HK 10000
700
HK 7000
Streuband der
HK Material-
festigkeit
(ohne Knoop)
500
GLB
300
100

4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24

( RiBtiefe ¢ )_1/2 cm‘1/2

Bild 19:

RiBtiefe und Biegefestigkeit von durch Knoop-
Eindriicke geschiddigten HPSN-Biegeproben

N X

ﬁ——Qc

Bild 20a: Schematische Darstellung
eines Risses durch einen
Knoop-Hiarteeindruck
(HK 7000)
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b) c)

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

a)

Bild 21: REM=Aufnahme

a) geschidigter Bereich durch plastische
Deformation (HK 7000)

b) Bruchflidche direkt unterhalb des ge-
schiddigten Bereiches

Zwischen die RiBflanken gedriicktes Material hdlt den Rifi offen.
An der RifBspitze treten dadurch zusdtzliche Zugspannungen auf,
Das verschiebt die gemessenen Spannungsintensitdtsfaktoren zu

kleineren Werten als aus der Gleichung / 225 /

2
Ky = 1,03 - = v a (35)

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

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

b) Gliihbehandlung

Wegen des sehr aufwendigen Abschleifens - vor allen Dingen bei
groflen Probeserien - wird meist die Gliihbehandlung bevorzugt.
Bild 22 zeigt den Einflufl der Gliihtemperatur auf die Biege=-
festigkeit geknoopter HPSN-Proben. Neben der Spannungsrelaxation
ist jedoch auch bei hohen Temperaturen ein viskoses Flieflen an
der RifBspitze (RiBabstumpfung) und ein SchlieBen des Risses
durch Oxidation (Ausheilen) zu erwarten. Messungen haben je-
doch gezeigt, daB selbst bei 1400 °c in Vakuum geglihte Proben
und bei 1250 °c in Luft gegliihte Probemn der Bruch immer am Knoop-
Eindruck erfolgt, und somit eine Rifausheilung nicht zu erkennen
war / 37, 39, 76, 225 / . Obwohl nach der Gliihbehandlung ein
deutlicher Anstieg der Biegefestigkeit festgestellt wurde, lag
das Festigkeitsniveau jedoch immer unter dem der gleichlang ge-
gliihten, 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 Riflparameter im Standzeitversuch zunutze machen.

o
g so0
™~
=
HPSN 2,5% MgO ohne Knoop
Mt ]
R R
600
+
-
@
Eﬂ 400 | . HPSN 2,5% Mg0 mit Knoop HK5000
s . 3 .
@ &
S e °
of)
@
a 200
o L
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
0
R Temperatur C

Bild 22: EinfluB der Gliilhtemperatur auf die Biege-
festigkeit
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Da jedoch der durch pit-Bildung bedingte Festigkeitsverlust
grofler sein kann als der durch einen Knoop-Eindruck mit 2 kp
(HK 2000) hervorgerufene Festigkeitsverlust, miissen filir Stand-

zeitversuche hdhere Knooplasten gewdhlt werden.

Theoretische Grundlagen und Berechnung der Lebensdauer unter

Beriicksichtigung des langsamen Riflifortschritts

An Werkstoffen, die sich anndhernd linear elastisch verhalten,
kann der Zusammenhang zwischen RiBausbreitungsgeschwindigkeit v

und dem Spannungsintensitdtsfaktor KI durch eine Potenzfunktion

da _ , - 4. x" (36)

beschrieben werden / 70, 91, 95 / . Hierin sind a die RiBlé&nge,
t die Zeit. A und n sind Kenngrodflen, die von Versuchsparametern,
wie Temperatur und Umgebungsmedium und dem Material selbst ab-

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

RiBausbreitungsexperimenten bestatigt / 70, 89-92, 100 / .

Der Spannungsintensitdtsfaktor beschreibt dabei die Spannungs-
verteilung vor der Riflspitze entsprechend der Beziehung / 226 /

K = % - Y (2)Va (v), (37)

I

und hdngt somit von der angelegten Spannung © und der RiBlénge
ab. Y (a/h) ist dabei eine Korrekturfunktion fiir endliche Pro-
benabmessungen und variiert mit dem Verhidltnis RiBtiefe a zu
Probenhshe h. Uberschreitet der Spannungsintensitétsfaktor einen

kritischen Wert K z. B.. durch Erreichen.der kritischen Rifi-

1c’
ldnge a_ ., so-kommt es zum Bruch der Probe.

Fiir die Biegeprobe in 4-Punkt-Anordnung (Bild 23) errechnet sich
die Spannung, die an der Unterseite ("Zugseite") der Probe an-=

liegt, aus der Priifgeometrie und der anliegenden Last P zu:




S - P (1 - e% (38)

Falls die Probe mit einem geraden Kerb der Tiefe a behaftet
ist, lautet die Korrekturfunktion Y (a/h) in Gleichung 37:

Y-(2) = 1,99 - 2,47 2 4 12,97 (2)2-23,17 (2)7+24,80 (2)"  (39)

fﬁrOé% < 0,6

bzw.

Yy (2) = 0,665 - (%)'1/2 (1-%)'3/2 (40)

fir 0,5 <« %

< 0,8
Falls die Biegeprobe mit einem halbelliptischen Rif3 behaftet ist,
Z. B. bei Knoop-Hdrteeindriicken, wmuBl eine weitere Konturfunktion

eingefiihrt werden / 227 / (Bild 24):

KI=G~1fa1'Y(%,%)‘ =G-1/;°B(a,h,c) (41)

1
b 2)

Dabei beschreibt a/c das Halbachsenverhdltnis der Ellipse.¢(%)

ist daselliptische Integral der Form
TT 2
6@ -  [1-0-%) an’d] 2 a¢ (42)
o

Das elliptische Integral 1&B8t sich numerisch lésen. ¢ (%) kann
dabei als Funktion des a/c-Verhidltnisse, die in Tabelle 2 stehen-

den Werte annehmen / 227 / .

Unter Voraussetzung einer konstant angelegten Spannung‘s ergibt
sich durch Verkniipfung von Gleichung 36 und Gleichung 37 oder 41
und durch Integration von der Zeit t = 0O bis =zum Bruch t = tB
und von der Anfangsrifilédnge a, bis zur kritischen Rif3l&nge a,

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

Biegeprobe in 4-Punkt-Belastung

F;-Qé

Bild 24:

Schematische Darstellung

fir einen halbelliptischen Rif}

a/c-Verhdltnis b a/c-Verhdltnis $

o 1.0000 0,55 L2432
0,05 1.0049 0,6 L2764
0,1 1.0160 0,65 .3105
0,15 1.0316 0,7 . 3456
0,2 1.0506 0,75 .3815
0,25 1.0723 0,8 .18
0,3 1.0966 0,85 L4553
0,35 1.1227 0,9 . 4933
0,4 1.1506 0,95 .5318
0,45 1.1802 1,00 .5708
9,5 1.2111

Tabelle 2: Wert des elliptischen Integrals

a/c-Verhdltnisses

¢ als Funktion des

52




t. = o (43)

B n n
A Y- G
t—— bzw. Bn
Da filir die meisten Keramikem m = 8 ist, braucht die Endriflilédnge

a_ wegen
a 2 << a 2 : (44)

nicht beriicksichtigt zu werden. Der Geometrieparameter Y bzw.
Y - ¢ =1 wurde dabei als konstant betrachtet. Fiir SiBNh’ wo
langsames Riflwachstum {iber einen grofien Bereich von KI vorkommen

kann, ist die Annahme =zuldssig, solange a < 0,3 h ist / 83 / .

Unter der Voraussetzung, dafl bei allen Temperaturen die gleichen

Risse zum Versagen fiihren , gilt:

Kig = Y~GC-1/aO (45)

bzw,
ey I ‘%, (46)
a 1/2 K
o Ic
wobei Q;c = Y;RT die Bruchspannung bei Raumtemperatur ist, folgt:
n=2
)
_— 2 ;| =2 (47)
(n-2) © Y = & « K" c”

Finschridnkend mufl jedoch gesagt werden, dafl fiir HPSN bei hohen
Temperaturen andere Fehlstellen zum Bruch fiihren kdnnen als bei
Raumtemperatur. Die Giiltigkeit der Gleichungen 45<47 bleibt je-

doch erhalten, wenn z. B, ein grofler Anfangsrifl durch einen
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Knoop-Hdrteeindruck eingebracht wird, der grofler ist als irgend-
ein anderer Fehler im Material oder an der Oberflédche des

Materials.

Fir einme gegebene Temperatur T lassen sich die in der Klammer
stehenden Parameter der Gleichung 47 zu einem mneuen, das lang-

same Riflwachstum charakterisierenden, Parameter zusammenfassen:

= (n-2) - Y2 ?A . K272 (48)

Gleichung 47 ergibt dann die fiir diese Arbeit benutzte Beziehung

ne=2

©

_ RT
ty = K (T) = (49)
T

bzw. flir eine Temperatur

ty - \g,r; = X (T)G’E,I,Z = Konstant (50)

Wenn tB in Sekunden und QaTP bzw. E{T in N/mm2 angegeben wird,
2)2 .

muB3 X (T) die Dimension (N/mm 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 RiBwachstum
kennzeichnenden Parameter n und K (T) berechnen. Die Ermittlung
des kritischen Spannungsintensitdtsfaktors, der Anfangsrifildnge
sowie der Parameter A, Y und ¢ eriibrigt sich somit. Die Gililtig-

kKeit der Gleichung wurde filir etliche keramische Werkstoffe nach-

gewiliesen,

Andere gebrduchliche Methoden zur Bestimmung der Parameter des

langsamen RiBwachstums

Aufgrund des relativ hohen Zeitaufwandes filir statische Ermidungs-
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) / 63, 71, 84, 98,
123, 229 / und an gekerbten Doppéltorsionsproben (DT-Proben
mit und ohne Fﬁhrungsrinne) / 214 / durchgesetzt. Dabei wur-
den die Parameter entweder durch verschiedene konstante Be-

lastungsgeschwindigkeiten gemidf

Ne2

G - B (n41) B, - S (51)

mit der Bruchfestigkeit E;F’ der Inertfestigkeit © dexr Be-

1c’
lastungsgeschwindigkeit © und den RiBausbreitungsparametern B
und n oder durch Berechnung der Riflidnge aus der Anderung der

Probennachgiebigkeit ermittelt / 63, 84 / .
Langsame Riflwachstumsergebnisse, Literaturiibersicht

In Tabelle 3 sind die wichtigsten Ergebnisse der bis jetzt ver-
offentlichten HPSN-~Daten des langsamen RiBBwachstums zusammen

mit einigen Werkstoffparametern =zusammengefaflit. Auffallend sind
neben den recht groflen Unterschieden des Rifllparameters n - spe=
ziell an der am intensivsten untersuchten Qualitdt NC 132 - die
Abnahme von n mit steigender Temperatur. Aulerdem wird bei dyna-
mischen Messungen (‘g -~ bzw. DT-Messungen) immer ein hoherer

Wert fiir m erhalten als unter statischen Bedingungen. Eine Er-
kldrung wurde von den Autoren bis jetzt noch micht gegeben. Man
kann jedoch annehmen, dafl die Materialverinderung durch Oxidation
und Diffusion bei den statischen Versuchen (Versuchsdauer einige
100 Stunden) besser beriicksichtigt wurden als bei den schnelleren
dynamischen Messungen (Versuchsdauer einige Stunden). Dies wiir-
de bedeuten, daBl die angegebene Lebensdauer aus Berechnungen,

die nur auf dynamischen Versuchsergebnissen beruhen, zu hoch

sind.




Material Mg l Ca ' Al I Fe Tewperatur n Q MeOme thode Literatur
| % t o) KJ/mo)
Norton "Standard” - A1 - - 1400 5,5:0,5
Norton "selhr rein*® - 0,25 - - 1hoo 7.,280,7 712 }DT-Prabon 191
Rorton SiJNl/Slc-Vcr- - ) - - Y40u Lk, 6+0,6
bund *
Annaverk NH 206 1.751o,04| 0,547 1,08 22 50
800 48 DT-Proben 63
900 .30
Y000 17
Norton HS 130 0,350,004 0,1 0,5 [1200 - 1300 10 ¢ 2 921 DT-~Proben 192
1100 - 1400 [3 712 DT-Proben 99
1000 90 DT«Proben 90
Nerton NC 132 0,25 |]0,08! 0,09} 0,12 1204 9,5 Blegeprovben ©
1204 12,4 Zugproben © 89
1300 7.6 Zugprobun @
1200 12,1 Biegeproben ? 270
1200 23,1 Biegeproben G
1200 11,5 Biegeproben G 20N
1038 72
1204 19,1 Blegeproben © 232
13N 17.2
1204 30 DT-Proben 233
1200 - . 30 DT-Proben 80
Fard FUPSN 3.5 % Hgo - - - - 1204 13,9 }Bx-gﬁprob.n 232
1100 > 100
Lucas 0,98 {o,24 |0,58 | 3,42 1000 17,5
1100 17.5
1150 17,5 Biegeproben 72
1200 V7.5
1250 17,5
Degussa v,83 jo,05 1o,15] 1,20 1200 b3, 2 Biegeproben 26
1250 by, 2
Annawerk y,04 Jo,06 [0,v4 [0,78 1100 19,8
1150 39.8 Biegeproben 76
1200 19,8
1250 39,8
|

Tabelle 3: Ergebnisse von Lebensdauermessungen aus der Literatur

Experimentelle Angaben zu eigenen Untersuchungen
Vorbereitung und Charakterisierung der Proben

Fir die Versuche wurden 5 heifBlgeprefte Siliziummitrid-Quali-
tdten hergestellt. Das Ausgangsmaterial (Tabelle 4) war in
allen Fdllen das gleiche. Die Qualitidtsunterschiede wurden

dadurch erreicht, daB

a) unterschiedliche Mahlverfahren gewidhlt wurden,

b) als Sinterhilfsmittel neben Mg0O auch Y verwendet wurde,

295

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

iert wurde,

d) die Verunreinigung an Kalzium, die als besonders kritisch
angesehen wird, in einem Falle gegeniiber dem Ausgangs-

material verdoppelt wurde.

Tabelle 5 zeigt die 5 HPSN-Qualitdten und ihre wichtigsten
Unterscheidungsmerkmale im Uberblick.

Die heiBpreBfdhigen Si Nu—Pulver wurden wie folgt erhalten:

3

- Material A (Standardqualitdt):

Das grobe Si_N,-Pulver (siehe Tabelle4) wurde mit 2 % MgO

3
vermischt. und zur Vermeidung der Oxidation in einem or-
ganischen Losungsmittel in Eisenkugelmiihlen bis =zu einer

Oberfldiche von 3,5 m2/g aufgemahlen.

-~ Material B unterscheidet sich von Material A durch eine
groBere Oberflidche (6 m2/g), die durch einen zusdtzlichen
Mahlvorgang in einer Rilhrwerkskugelmiihle mit Zr02-Kugeln

erreicht wurde.

- Material C hat einen hdheren MgO-~Gehalt (4,5 %) als Material
A und B, wurde jedoch wie Material B aufgemahlen. AnschliefBend
erfolgte zusdtzlich eine Sdurebehandlung zur Verringerung des

Eisenanteiles.

- Material D unterscheidet sich von Material B durch einen ho-
heren Kalziumgehalt und durch einen weiteren Mahlprozefi in
einer Eisenkugelmiihle, um das zusdtzlich hinzugegebene CaO
zu homogenisieren. Trotz vorsichtiger Mahlung stieg auch die
durch Abrieb bedingte Eisenverunreinigung des SiBNu—Pulvers

beachtlich an.

- Material E:

Das grobe Si,N,-Pulver wurde mitf 8 %'YZO vermischt und wie

3 3




Roéntgenographische und
chemische Analyse des filr
alle HPSN-Qualitdten ver-
wendeten SiBN“-Pulvers

Gew.—%

x-Si,N, 87
D-S1,N, 2,5
512ON2 -
FeSi -
F9512 -

Si frei -

N 36,05
o} 1,63
C Gesamt 0,21
Al 0,15
Fe 0,21
Ca 0,14
Mg < 0,05
r 0,05
Ti 0,02
Na ¢z 0,02
K < 0,02

Tabelle U4:

Si;Nu— Mahlverfahren/ spez. Kornverteilung MgO Ca Fe Zr0 Y, O
Pulver Reinigung Oberflache 2 2
fir HPSN- | [%)
o 2
Qualitat [m”/g] <5 pm | 5-10 pm (>10 pa | (K]} [%] | (%] | (%] [#]
A Kugelmiihle 3,5 85 11,2 3,8 1,971 0,34 1,37 - -
B Kugelmiihle + 6,0 99,5 0,2 0 q
, 1 0,24 8 -
Rihrwerksmilhle ' ' - 27 ' o 0:4¢
c Kugelmiinle + 6,8 99,7 0,0 0,3 4,381 0,21] 0,18} 0,50 -
Rithrwerksmiihle +
HC1l-Reinigung
D 2 x Kugelmiihle 6,2 99,3 0,1 0,6 1,92 0,45] 3,62 0,39 -
E Kugelmiihle 5,9 100,0 - - 0,00} 0,20 1,17 0,00 7,83
Tabelle 5: Unterscheidungsmerkmale der heifpreffihigen SiBNQ—Pulver fiir die 5 HPSN-Qualitdten
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Material A in einer Eisenkugelmiihle gemahlen. Durch ein

anderes Gewichtsverhidltnis von Mahlgut =2zu Mahlkugel sowie
eine andere Kugelgrifle gelang es jedoch bei gleicher Mahl-
dauver die spezifische Oberfldche des Pulvers zu vergrodflern,

bei gleichem Abrieb.

Die getrockneten und gesiebten Si Nu-Pulver flir die Qualitédten

3
2 zu Platten (4 200 mm,

A < D wurden bei 1700 °C mit 350 kp/m
Hohe 8 mm) heiBgepreBt. Das SiBNu-Pulver fiir die Qualitdt E

wurde bei gleichem Druck wegen des erst bei hdherer Temperatur
einsetzenden Erweichungs- bzw. Verdichtungsbeginns mit 1800 °a

gepreflt, Die Haltezeit betrug in allen Fdllen 1 Stunde,

Aus den Platten wurden Priifkdrper der Abmessung (B x H x L)
3,5 x 4,5 x 45,0 mm herausgearbeitet. Die Proben wurden all-
seitig in Lidngsrichtung geschliffen, und die Lingskanten wur-
den verrundet. Die Planparallelitdt konnte iliber die Linge mit
einer Toleranz < 5 pm eingehalten werden. Die Zug- und Druck-

fldchen wiesen eine OberfliAchenrauhigkeit von RZ £ 5 yum auf,

Um die Standardabweichung der zu messenden Kenngridflen des lang-
samen Riflwachstums so niedrig wie mdglich zu halten, muBlte der
Probenbruch aufgrund unkontrollierbarer innerer Defekte wie
auch unkontrollierbarer Oberfldchenfehler ausgeschlossen wer-
den. Das geschah Jjeweils an einem Teil der Proben durch Auf-
bringen von je 4 Knoop-Hédrteeindriicken (HK 5000) in der Mitte
der Zugseite. Die Lage der Hdrteeindriicke ist in Bild 25

skizziert.

Nachdem anhand von Material A nachgewiesen wurde, daf3 die durch
Knoop~Hirteeindriicke hervorgerufenen Eigenspannungen durch vor-
sichtiges Abschleifen wie aber auch durch einstiindiges Tempern
an Luft bei 1250 °c erfolgen kann (siehe auch Tabelle 6), wurde
wegen des sehr aufwendigen Abschleifens der Oberfldche das Tem-
pern gewdhlt. Das zuletzt auch deshalb, damit eine relativ

g€leiche Ausgangsbasis fiur die spdteren Standzeitversuche bei
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unterschiedlichen Temperaturen (Raumtemperatur - 1300 oC) an

der RifBspitze erhalten wurde.

P
12,5 20 — 0
y v |
1) | ! 5,5
L
410 104 f
40—
p— ——— 45 -
| | i
| } |
| ! Y
[ [ ' ] 3,5
12 5‘1 4
2) ’ ‘
~—-16,0
l-—20, 5—
25,0 ——
- ——29,5-——
= o= o 32,5 - —
‘ S
3)
- U
Mb
max
Mb
1) 4-Punkt Biegeanordnung mit Biegeprobe
2) Lage der Knoop-Eindriicke auf der Zugseite
der Biegeprobe
3) Biegemomentverlauf
Bild 25: Biegemomentverlauf und Lage

der Knoop-Harteeindriicke
auf der Biegeprobe

Zur Charakterisierung der 5 HPSN-Qualitidten wurde die Biege-
festigkeit bei Raumtemperatur und bei 1200 °C an unterschied-

lich vorbehandelten Priifkdrpern bestiwuii {(Tabelle 6).
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Diepgefestipgkedlt deS HPSN- Anzahl
Qualitidten [BN/m der Prif-
korper
A B c D E :
< 713 | 693 | 642 | 763 | 793 10
©2s5 %
VS 663 6Lo | 548 633 733
min
742 735 |1 719 848 870
gmax
m 29 23 112,8] 10,7 16
€25 oo MK 5000 403 | 345|333 | 375 | 421 5
G%dn 378 334 | 308 361 407
S hax 453 | 351|355 | 391 | 435
o5 °c mk s000| 530 | 432|387 | 538 | 730 5
gegliihy
CSmin Loy 4o3 | 364 L82 728
S ax 556 | 455 403 | 580 [ 73
ey
- 25 % , ge- | 575 | 547|565 | 586 | 819 5
glitht
:;min 523 | 521 500 | 378 | 784
Q?max 631 588 | 644 666 897
c;25 °c HK 5004 517 - - - - 5
abgeschliffen
‘;min 488 - - - -
Q;.max 550 - - - -
= 48 400 288 82
T 1200 o 3 537 5 5
HK S000 gegliiht
© uin 430 | 3831 512 | 282 | 529
C;mﬂx 518 419 | 589 305 607
< s12 | 486 510 | 352 | 667 5
1200 ©¢
< @in 503 429 | 4s5 308 665
gmax 538 501 | 579 389 669
= - 1 os27]| - - - 5
25 "c, oxi-
diert, 5 Std.
1500 °cC
S atn o Bl R B
=) max - 538 - - -
2;25 oC, oxi~ - 527 - - - 5
diert, 5 Std.
1500 C, gaschlif]
G min R e e e
@ max - 547 - - h

Tabelle 6: Biegefestigkeitswerte der S5SHPSN-Quaulitaten
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Die Biegefestigkeit bei Raumtemperatur wurde bei einem Jochvor-
schub von 0,1 mm/min. in einer Instron-Priifmaschine und bei
1200 °C bei einer Belastungsgeschwindigkeit von 6,25 N/sec. in
einer Heifilbiegepriifmaschine der Fa. Netzsch in 4-Punkt-Be-

lastung gemessen. (siehe auch Bild 25).

In Tabelle 7 sind die Dichten (gemessen nach der H20-Auftriebs~
methode) sowie die Ergebnisse der quantitativen, rontgeno-
graphischen und chemischen Analyse der geschliffenen HPSN=-

Qualitdten zusammengefaft.

Ergebnisse der ridntgenographischen und
chemischen Apalyse der HPSN-Qualitaten |%
A B c D E
(o4 -SiBNu 20 5,5 - 25 -
B-SijNh 70 82 86,5 52 81
S1,0N, - - - 8 -
FeSi 3 3 - 3 -
FeSi, - - ' - - 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 Gesawt 0,24 o,lo 0,37 0,23 0,30
Al 0,43 0,69 0,69 0,63 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 1,14 1,19 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
X 0,012| 0,012 | 0,010 0,010| 0,020
S [&/cm’] 3,20 3,19 3,18 3,21 | 3,28

Tabelle 7: RYntgenmographische und chemische Analyse der
5 HPSN-Qualitdten

Wegen der sehr kleinen KorngridBe von HPSN sowie der sehr hohen

Dichte (> 99,5 % TD) kann man mit den iiblichen keramographischen
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Untersuchungsverfahrén nur unzureichende Erkenntnisse iiber den
Gefiigeaufbau erhalten. Wegen der besseren Aufldsung und Tiefen-

schidrfe wurden ausschlieBlich rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen zur Materialcharakterisierung durchgefiihrt.

Bild 26 zeigt die REM-Aufnahmen von Anschliffen und Bruch-
fldchen der 5 HPSN-Qualitdten. Die Mdglichkeit, Schliffbilder -
und Bruchfldchen bei hohen VergréBerungen zu untersuchen, ldBt
eine gute Beurteilung der Kornform und des Verzahnungsgrades
zu. Desweiteren kdnnen qualitative Aussagen iliber den Korngren-
zenphasengehalt sowie die Bruchart (transkristallin bzw. inter-

granular) gemacht werden.

Durch vergleichende Untersuchungen von Bruchflidchen, 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-

fiir vorgesehenen Kapiteln dargestellt.

Durch die Anwendung der Elektronmenstrahl-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 Materialverdnderung vom Pro-

benrand zum Probenzentrum hin bedingt quantitativ angegeben
werden., Fiir die REM= und Mikrosondenuntersuchungen wurde ein
Rasterelektronenmikroskop der Fa. Joel JSM/35 C mit einem

wellenlidngendispersiven 4-~Kristallspektrometer benutzt.
Aufbau der Versuchsanlage

Um quantitative Aussagen iiber das Verformungs- und Bruchver-
halten der 5 HPSN-=Qualitidten im.statischen Ermiidungstest machen
zu konnen, wurde eine vorhandene HeiBbiegepriifapparatur so um-
gebaut, daB die zur Priifung vorgesehenen Biegeproben im 4-Punkt-
Biegeversuch bis zu Temperaturen von 1300 °c iiber lange Zeit-
raume (bis zu 200 Std.) gesichert unter konstantem Lasten ge-

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

den Belastungs-, MeB~ und Einbaudffnungen - ermdglichten Dauer-
temperaturen von 1400 °C bei einer Temperaturkonstanz ldngs 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‘pm bei einer gewdhlten Schrei-
berempfindlichkeit von 50 mV/cm bei einem Eingangswiderstand von

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

Die Belastung wurde iiber einen Hebelarm auf einen in einer wasser-
gekiihlten Kugelbiichse laufenden Stahlzylinder, an dem ein in die
heifle Zone hineinfiihrender Aluminiumoxidstempel eingeklebt ist,
aufgebracht. Die Belastungsgeschwindigkeit wurde durch Ein-
rieseln von Bleikugeln in einen Auffangbehdlter so eingestellt,
daB sie fiir alle Proben bei 3,1 + 0,15 N/sec. lag. Bild 27 zeigt
die Prinzipskizze der Anlage mit der MefSleinrichtung fiir die
Durchbiegung. Die Konstruktion filir die Verformungsmessung er-
laubt eine direkte Ubernahme der gemessenen Durchbiegung, da

die Wegmessung, bedingt durch die sich stets in Bezug auf die
unteren Auflager im gleichen Abstand gehaltene MefBbriicke, unab-
hédngig vom Belastungszustand ist. Die Messungen der FEigenver-
formung des unteren und oberen Auflagers, wobeil das obere Auf-
lager direkt auf das untere gesetzt wurde, zeigten bei 1100 °c
und 1300 °C und einer aufgebrachten Last, die 5 kp iliber der bei
den Versuchen benutzten Lasten lag, bei empfindlichster Ein-
stellung auch keine wesentlichen temperaturbedingten Unter-
schiede, so daBl die Auflagerverformung ohne groBere Verfdlschung
der spdteren MeBergebnisse vernachlidssigt werden konnte. Ta-~
belle 8 zeigt die gemessenen Verformungen. Wegen der wesentlich
hdéheren Durchbiegungen der HPSN-Priifkdrper muf3te jedoch bei den
Standzeitmessungen eine um den Faktor 100 geringere Empfindlich-
keit gewdhlt werden. Die bei einer Vergleichsmessung an heifl-
geprefltem Siliziumkarbid gemessenen Durchbiegungen betrugen bei
1100 °C direkt nach der Lastaufbringung 85 npm, und 10 Stunden
nach der Lastaufbringung 196 nm.
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Biegeprobe
h~Punkt-Bicygeautlager
Wey-Meflsystem mit induktivem
Weraufnehmer und Referenzfiihler
Thermoelement T1

Thermovlement To

$SiC-Heizleiter ;
Belastungsstempel

Hebelarm

Ausgleichsgewicht

Behidlter fir Bleischrot

Last { Belastungsgeschwindigkeit

3,15 N/sec )

@0®

@)

T
1
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@ L ’_@
Ofen

Feder-Aufhiingung fiir das Weg-MeBsystem
x-t-Schreiber ( Durchbicgung-Zeit )

a Aufheizpceriode

b Lastaufbringung

¢ Standzceit

d Probenbruch

Ofensteuverung mit Temperaturanzeige

Leistungscinheit

Bild 27:

Prinzipskizze der

Priifanordnung
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Last auf Gesamtverformung der Auflager im | um]
oberem
] en oberes Auflager
Auflager (gemessen geg ber Aufl )
25 % 1100 °c 1300 °C
2 kp 0,0 < 0,1 20,2
¥
25 kp < 0,3 ~ 0,3 ~ 0,4
£
25 kp ~ 0,4 < 0,5 <0,6
¥ direkt nach der Lastaufbringung gemessen
% 10 h nach der Lastaufbringung gemessen
Tabelle 8: Uberpriifung des WegmeBsystems

Da erste Messungen mit einem kommerziellen 4-Punkt-Biegeauf-
lager aus RBSN mit starren Auflagerrollen aufgrund der die Biege-
spannung iiberlagernden Torsionskridfte zu grofie Streuungen der
Biegefestigkeit - und somit auch der Standzeiten - zeigten,
wurde zur Herabsetzung dieser Streuung ein Auflagerkonzept ent-
wickelt, das wegen beweglicher Auflagerrollen eine mdgliche
Torsion ausschlof3 (Bild 28). Eine Biegerolle des unteren Auf-
lagers war feststehend, widhrend das andere beweglich blieb.

Beim oberen Auflager wurden beide Biegerollen beweglich gehal-
ten. Die Krafteinleitung erfolgte iiber den Aluminiumoxidstem-
pel und iiber einen Bolzen auf das obere Auflager. Wegen der
besseren Oxidationsbestidndigkeit als RBSN und der hdheren Fegtig-
keit wurden Biegerollen aus heifBgepreBtem SiC benutzt. Die mitt-
lefe Bohrung im unteren Auflager diénte zur Durchfiihrung des
Meffiihlers fiir die Durchbiegungsmessung, die Bohrung direkt
daneben zur Durchfiihrung des Thermoelements, und die Bohrungen
‘direkt unterhalb der Biegerollen zur Aufnahme der Referenzfiihler

der Mefleinrichtung filir die Durchbiegung.
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6.3 Versuchstechnik

Die auf der Zugseite mit jeweils vier Knoop-Harteeindriicken
versehenen und 1 Stunde bei 1250 °c getemperten Biegeproben
wurden, um stets eine gleiche Lage zu gewdhrleisten, mit Hil~-
fe einer Schablone 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 oC/min. auf MeBtemperatur aufgeheizt. Die
Lastaufgabe erfolgte 15 Minuten nach Erreichen der Endtempera-
tur durch Einrieseln von Bleischrot (gleichméﬂige Kugelform)
in den dafiir vorgesehenen Behidlter (siehe Bild 27). Proben-
durchbiegung und Temperatur wurden bis zum Probenbruch auf
einen x=-t-Schreiber mitgeschrieben. Die statischen Ermidungs-
versuche bei hohen Temperaturen wurden stets an Luft durchge-
fihrt. Die fiir die Messungen ausgewidhlten Temperaturen lagen
bis auf zwei Ausnmahmen (Raumtemperatur und 1000 ° C) bei 1100 OC,
1150 °c, 1200 °

brachten Biegespannung lag, in Abhdngigkeit von der Temperatur

Cc, 1250 °c und 1300 0C. Der Bereich der aufge-

und der HPSN-Qualitdt , zwischen 100 und 600 N/mmz. Priifkdrper,
die wdhrend des Standzeittests nicht gebrochen waren, wurden
auf einer Instron-~Priifmaschine in gleicher 4~Punkt-Belastung
bei Raumtemperatur gebrochen. Die Biegefestigkeit wurde dann
mit bei gleicher Temperatur und gleichlang gegliihten, jedoch
unbelasteten Proben verglichen, um eventuelles unterkritisches
RiBwachstum bei den belasteten Proben feststellen zu kodnnen.
Alle Priifkdrper wurden vor dem Versuch gewogen. Eine Gewichts-
zunahme durch Oxidation konnte eindeutig jedoch nur an Proben
bestimmt werden, die den Standzeitversuch ungebrochen iiber-
standen hatten, da in den meisten anderen Fillen vor allen
Dingen die Scherlippe der HPSN-Proben in kleinere Bruchstiicke

zersplittert war.

Von jedem im Standzeitversuch getesteten Priifkdrper wurden
neben dem Temperatur-, Zeit- und Festigkeitsverhalten auch
das Verformungsverhalten durch Messung der Durchbiegung fm’

der daraus berechneten Randfaserdehnung & und der Dehnungs-
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geschwindigkeit é— wdhrend der Lastaufbringung und der Stand-
zeit bestimmt. Die MefBgroBe fm ist stets die Niveaudifferenz
zwischen der Probenmitte und den Punkten unterhalb der unteren
Biegerollen. Die MeBanordnung arbeitete dabei iiber eine Weg-
strecke (Mefhub) von 10 mm linear mit einem Linearitdts-Fehler

von 0,06 %.

Um zu entscheiden, ob der Bruch der Proben auch vom kontrolliert
aufgebrachten Rifl ausging, wurden rasterelektronenmikroskopische
Aufnahmen gemacht. Mit Hilfe dieser Aufmnahmen kann eindeutig
ausgesagt werden, ob der Bruch am Knoop-Eindruck erfolgte oder
nicht (Bild 29), sowie erklidrt werden, wieso einige Proben fri-
her oder spdter 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 Verdnderung des Mikrogefiliges durch die aufge-

brachte Beanspruchung gemacht werden.

a) b)
Bild 29: Bruchfldchen von durch langsames RiBwachstum ge-
brochenen Biegeproben
a) RiBursprung am Knoop-Eindruck

b) RiBursprung an einem Verrundungsfehler




Die Bildauswertung der Bruchfldchen mit einem Gerdt zur halb-
automatischen Erfassung von bildanalytischen Daten, MOP AM 03
der Fa. Kontron, ermSglichte quantitative Angaben zur Zone des
langsamen RiB3fortschritts, und damit aﬁch zur RifBldnge und zum

Rifverlauf unter unterkritischen Bedingungen.

Ein Teil der Proben wurde nach den Versuchen abermals rontgeno-
graphisch und chemisch analysiert, damit etwaige Materialver-

dnderungen durch das Tempern an Luft festgestellt werden konnte.

Versuchsergebnisse

In statischen Ermiidungstests wurde der Einflufl von Versuchs-
und Werkstoffparametern auf den verzidgerten Bruch von HPSN in
Luft bei Raumtemperatur sowie zwischen 1000 °c und 1300 °C in
einem Spannungsbereich von 100 bis 600 N/mm2 bestimmt. Zur
Komplettierung der Daten zur Materialcharakterisierung und
zum Vergleich mit der hier durchgefiihrten Untersuchungsmethode
wurden an einigen Qualitdten die elastischen Konstanten durch
dynamische Messungen (Resonanzfrequenz) sowie die kritischen
Spannungsintensitdtsfaktoren, die Bruchenergie, der Riflempfind-
lichkeitsparameter n durch Aufnehmen der v—KI— bzw. v-R-Kurven
(RiBwiderstand R) an gekerbten (ChevronwKerb) Biegeproben be-
stimmt, Auflerdem wurde das Kriechverhalten und die Heiflbiege-

festigkeit an ungeknoopten Priifkdrpern ermittelt.

Aufgrund der erhaltenen Ergebnisse (Tabelle 9 und Bild 30) S 0=
wie unter Berlicksichtigung der Ergebnisse aus den Vorversuchen
(Tabelle 6) konnen nicht nur Aussagen iiber das unterschied-
liche Materialverhalten unter konstanten Versuchsbedingungen,
sondern auch Aussagen zu Faktoren, die das langsame Rillwachs-
tum beeinflussen, und zum Mechanismus des langsamen RiBwachstums
gemacht werden. Durch diese Erkenntnisse wird die Moglichkeit
einer gezielten HPSN-Herstellung bzw. welterer Materialent-
wicklung fiir Bauteile gegeben, die eine bestimmte Beanspruchung

auch im Langzeiteinsatz, bei vorgegebener Ausfallwahrscheinlich=~




- 71 =

100
&} n=44
@ -~
.
E —
L 10
o
.g s
& .
— B
3
=
-
s .
<
©
wn
<5
80
o 1,0 [
st
n:54
B e
0,5 e Belastungsgeschw.
0,01 cm/min
0,2} = Belastungsgeschw.
0,005 cm/min
0,1 - — :
10 20 50 100 200 500 1000
RiBwiderstand J/m2

Bild 30: RiBgeschwindigkeitsverlauf als Funktion des
RifBwiderstandes aus kontrollierten Bruchver-
suchen (4-Punkt-Biegung mit Chevron-Kerb)
an HPSN-Qualitdt A




..’72-.

keit, ohne Versagen durch Bruch oder zu starke Deformation zu

tragen vermdgen., 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 °c

HPSN-Qualitdt

Rifempfindlichkeltsparameter n -

A B E
Elastizitdtsmodul E (GN/m?) 322,1 316,5 321,8
Schubmodul G [GN/m?] 125,0 123,0 121,6
Poisson=Zahl + - 0,262 0,286 0,323
spez. Bruchenergie P [g/m?] 67-75 69-82 66-68
RiBwiderstand R 1 3/m?) 167,0 165,0 -
Kyo-Wort (mn/m3/2)| 7.7 7.5 7.2

Priifgeschwindigkeit 5‘ym/min 54,0 156,0 74,0
Prifgeschwindigkeit 10 nm/min 54,0 - 94,0
Kriechuntersuchungen bei 1250 °c und
80 MN/m?
Randfaserdehnung & [ %] 3,06 3,49 0,17
: ~1 -5 -5 -6
Kriechgeschwindigkeit & [h ] 4,310 7,510 ~ 110

Tabelle 9at Materialeigenschaften bei 25 °c und Kriecheligenschaften

bei 1250 °C

Kriechdaten der Qualitdt E

T < é, n* Q
[°c] [ MN/m?] [n') - [KJ/m ol)
1250 80 191078 — ]
: 6 —— 220
1300 80 3,510
6 0,92
1300 100 4,3-10 ]
p 0,83 |>>u8s
1300 120 5,0°10"
1350 80 11,0-10'6
#*
0D = Spannungsexponent

73




..73_

Hochtemperatureigenschaften der Qualitidt E

T E G N, © o
[°) |{len/m?] [ oN/m?) - [ MN/m?) -

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 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 21,6
1400 277,0 104 ,0 0,326 524 21,5

m = Weibull-Modul

Kriechdaten und Hochtemperatureigenschaften

Tabelle 9b;
der HPSN-Qualitdt E

7.7 Lebensdauver der untersuchten HPSN-Qualitdten

Nachdem Standzeitmessungen an HPSN=-Qualitdten der englischen
Fa, Lucas-Industries, der deutschen Firmen Degussa (Wolfgang)
und Annawverk (Rbdeﬁtal) iberraschend temperaturabhidngige Rifi-
empfindlichkeitsparameter n ergaben (Bild 31) / 72, 76 / ,
konnte das fiir die 5 HPSN=-Qualitdten A - E (Bild 32—36) nicht
festgestellt werden. In allen Fdllen zeigte sich die eigent-~
lich erwartete Temperaturabhidngigkeit des Exponenten m. Tabelle
10 zeigt die aus den Bildern 32-~36 entnommenen und mit der Re-
gressionsanalyse berechneten RiBempfindlichkeitsparameter n in
Abhingigkelt von Temperatur und Qualitdt. In allen Fdllen ist
ein Abfall der n-Werte mit der Temperatur festzustellen. Bild
37 verdeutlicht noch einmal den EinfluB3 der Temperatur auf den
RifBempfindlichkeitsparameter. In diesem Bild sind die Exrgeb-
nisse der Standzeitversuche mit den Ergebnissen zusammenge-
faBt, die an den gleicten HPSN=Qualitdten bei Raumtemperatur
durch kontrollierte Bruchversuche an gekerbten (Chevron-Kerb)
Biegeproben bei Priifgeschwindigkeiten von 5 und 1O4pm/min. er-

halten wurden.
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Bild 31: Lebensdauer als Funktion von Temperatur und

Spannung von 3 HPSN-Qualitdten

Insbesondere 1Bt sich dabei feststellen:

-~ Obwohl Qualitdt A auch schon bei Raumtemperatur einen deut-
lich feststellbaren RifBfortschritt (Festigkeitsabfall mit zu=
nehmender Standzeit) zeigt (m ~ 55), filhrt eine Temperatur-
steigerung nur zu einer geringen Abnahme des n-Wertes (1300 °c

n = 31,2).

- Material B zeigt bei Raumtemperatur ein kaum mefllbares Rif3-
wachstum (n > 100), bei 1100 °C reduziert sich der n-Wert
jedoch auf etwa die Hdlfte (n = 58,5). Eine Temperaturstei-
gerung auf 1150 °c bringt eine weitere leichte Reduktion
(n = 41,2). Fine weitere Temperaturanhebung um 100 K fiihrt

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

- Material C (mit sduregereinigtem SiBNu—Pulver hergestellt)
verhdlt sich bis 1100 °C hinsichtlich des langsamen Rif3-
wachstums wie bei Raumtemperatur (n > 100). Dann setzt Jje-
doch auch hier bei einer um 50 K hoheren 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 1300 C

wird dann wiederum ein Abfall auf n =

12,6 gemessen.,

Temgeratur n . Korrelations- Bamerkungen
c koaeffizient
Qualitidt A 1300 31,2 0,985 mlt Knoop,gegliht
1200 25,6 0,915 " " "
1150 4y, 4 0,923 " n "
1100 36,0 0,962 " " "
25 56,0 - " " "
Qualitét B 1300 19,0 0,944 " " "
1250 18,1 0,985 oo "
1200 18,5 0,943 " " "
1150 h2,2 0,956 " " "
1100 58,5 0,916 noo "
Qualitdt C 1300 12,6 0,956 " " "
1250 26,0 0,998 " " "
1200 27,2 0,992 " " "
1150 50,6 0,960 " n "
1100 >100,0 - " " "
Qualitdt D 1250 14,6 0,959 " " "
1250 20,8 0,792 ohne Knoop,gegliiht
1250 14,0 0,810 " u ,ungegliiht
1200 22,4 0,916 mit Knoop,gegliiht
1150 23,7 0,865 " " "
1100 26,6 0,9 " " "
1000 ~ 93,0 - " " "
Qualitit E 1250 40,1 0,795 " " "
1200 42,0 0,829 " " "
1150 90,8 0,992 " " "
1100 76,0 0,999 " " "
Tabelle 10:.-_ RifBempfindlichkeitsparameter und Korrelationskoeffizient

in _Abhdngigkeit von der Temperatur
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Bild 32: Gemessene Standzeit der HPSN-Qualitdt A

_94_




- 84

HPSN - Qualitat B
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Bild 33: Gemessene Standzeit der HPSN-Qualitdt B
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Bild 34: Gemessene Standzeit der HPSN-Qualitdt C
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HPSN - Qualitat E
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Bild 36: Gemessene Standzeit der HPSN-Qualitidt E
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- Material D, das unreinste HPSN, zeigt bis 1000 °c nahezu kon-
stantes Verhalten unter statischen Bedingungen ( n® 93). Da-
nach setzt jedoch ein rapides Absinken des Riflempfindlich-
keitsparameters ein. Bei 1100 °¢c wird nur noch ein n-Wert von

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

- Material E, das Y203 dotierte HPSN, zeigt aufgrund der teil-
kristallinen Korngrenzenphase von Raumtemperatur bis 1150 °c
hinsichtlich des unterkritischen RiBausbreitungsverhaltens
keine wesentlichen Unterschiede. Bei 1200 °C wird jedoch ein
deutlich geringerer n-Wert gemessen (n = 42,0). Zweil zu=-
sdtzliche Versuche mit einer durch eine nachtridgliche mehr-
stlindige Temperaturbehandlung unter Stickstoff stdrker
kristallisierten Korngrenzenphase (wesentlich stdrkerer
Yttriumsilikatpeak bei der rontgenographischen Analyse) zei-
gen, dall 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
Priifk6rper bei 1250 °c getestet wurden, wurde die Steilgung
der Geraden nur aus den Spannungen (600 und 575 N/mm2) und
den Standzeiten (6 min. und 152 min.) berechnet. Der aus
der Steigung ermittelte n-Wert betrdgt 75,9. Der Bruch er-
folgte bei den kristallisierten Proben nicht mehr am Knoop-
Findruck, sondern aufgrund materialinhirenter Fehler - in
beiden Fdllen FEisenanreicherungen = ca. 20 pm unter der

Oberfliche der Zugseite (Bild 38).

Bruchfldche der getemperten

HPSN-Qualitdt E

ﬁo\'
ar ]
Bild 38: REM-=-Aufnahme
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Um eventuelles unterkritisches RifBwachstum bei einigen Proben,
die widhrend des Standzeitversuches nicht gebrochen waren, fest-

stellen zu kdnnen, wurden diese und gleichlang gegliihte, unbe-
lastete Priifkdrper in einem 4-Punkt-Biegeversuch bei Raumtem-
peratur bis zum Bruch belastet (Tabelle 11). Ein Vergleich der
Bruchspannungen 148t Riickschliisse zu, ob unterkritisches Rif-
wachstum stattgefunden hat, oder ob sogar die durch Knoop=Ein=

driicke erzeugten Risse ausheilen konnten.

HPSN - Temp. (ST Haltezeit ‘;RT Ausgangsfestigkeit
Qualitidt [°¢] [N/mmzl | min) [N/mm2] [N/mm2]

A 11700 | 300 13020 442 S, = bk

1100 ) 13020 458 «@

1150 | 300 10140 318 < - 403
B 1150 ) 10140 354 @in

1200 | 250 2739 389 < = 455

1200 0 . 2739 b7 max

1100 | 275 10120 389

1100 o} 10120 477 < = 164
c 1100 | 287,5 10060 410 man

1100 o] 10060 Luk < = 403

1150 | 225 9642 348 max

1150 0 9642 519

1000 | 350 7314 562

1000 0 7314 502 =y = L8z
b 1100 | 225 10087 379 min

1100 o] 10087 621 o - 580

max

1200 150 20 385

1200 0 20 L27
E 1100 | 525 10186 637 < = 728

1100 0 10186 560 min

Tabelle 11: Vérgieich der Biegefestigkeit bei Raumtemperatur (K=4) von

" belasteten und unbelasteten Priifkdrpern

Wie aus Tabelle 11 ersichtlich, zeigen die Materialien ein

recht unterschiedliches Verhalten.




- Qualitdt A (Standardmaterial):

Die Raumtemperatur-Biegefestigkeit des belasteten wie unbe-
lasteten Priifkdrpers liegt nach gleicher Gliihdauer von ca.
217 Std. bei 1100 °C auf dem gleichen Niveau. Eine unter-
kritische RiBausbreitung hat trotz der angelegten Spannung
von 300 N/mm2 nicht stattgefunden, Trotzdem ist durch die
lange Gliihdauer eine Materialschwdchung eingetreten, denn
beide Raumtemperaturfestigkeitswerte liegen mit 442 bzw,
458 N/mm2 unter der Mindestfestigkeit der geknoopten und

1 Std. bei 1250 °C gegliihten Proben (G ., = 494 N/mm=>).

- Qualitdt B (feineres SiBN4=Pulver, mehr SiOZ):

Wie bei Qualitdt A wurde auch bei einem ca. 169 Std. ge=-
gliihten (1100 OC) Priifkdrper eine Materialschwdchung ge-~
funden, doch liegt die Raumtemperaturfestigkeit des beim
Glithen belasteten Priifkdrpers (Q;RT = 318 N/mm2) deutlich
unter der des unbelasteten PriifkGrpers (Q;RT = 354 N/mmz),
Das heiBt, daB unterkritisches RiBwachstum stattgefunden

hat. Die Ausgangsfestigkeit (Q; ) betrug filir beide Pro-

ben 403 N/mm2. Bei einer Glﬁhdazzi von ca. 45,7 Std. bei
1200 °c und 250 N/mm2 wird mit einer Raumtemperaturbiege-
festigkeit von 389 N/mm2 eine deutlich geringere Festig-
keit als bei einem gleichbehandelten, Jjedoch unbelasteten
Priifkorper (‘;RT = 471 N/mm2) gemessen., Die durch Knoop-
Hidrteeindriicke erzeugten Risse sind bei der unbelasteten
Probe noch weiter ausgeheilt. Dies kann daraus geschlossen
werden, dafl die Ausgangsfestigkeit (E;max = 455 N/mm2) be-
trug.

- Qualitdt C (mehr Mg0O, weniger Eisen ‘'wegen der Sdurebe=

handlung):

Nach wmehr als 167 Std. Gliihzeit bei einer Temperatur
von 1100 °C konnte trotz einer Beanspruchung von 275

bzw., 287 N/mm2 keine Verschlechterung der Raumtempera-
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tur gegeniiber der Ausgangsfestigkeit festgestellt werden. Die
unbelasteten, jedoch gleichlang getemperten Proben zeigten
gegeniiber der Ausgangsfestigkeit bei Raumtemperatur eine ho-
here Festigkeit und damit noch eine weitere RiBausheilung.
Durch Anheben der Temperatur auf 1150 °C bei ca. 160 Std.
Gliihdauer kann die Ausheilung noch weiter vorangetrieben
werden, Gleichzeitig nimmt aber - im belasteten Fall -~ die
Schédigung des Materials durch RifBlwachstum trotz geringer

Spannung gegeniiber 1100 °c zu.
Qualitdt D (mehr Kalzium und Eisen):

Bei 1000 °C und einer Standzeit von ca. 122 Std. wird im
belasteten und unbelasteten Fall kein Festigkeitsverlust

bzw., Festigkeitsanstieg festgestellt. Dies dndert sich je-
doch rapide bei 1100 °C. Einen deutlichen Festigkeitsanstieg
der unbelastet gegliihten Probe steht ein deutlicher Festig-
keitsabfall der belasteten Probe gegeniiber. Bei 1200 °C wird
trotz geringer Gliihzeit (ca. 20 Min.) sowohl fiir den unbe-
lasteten Priifkdrper als auch - etwas mehr - fiir den belaste-
ten Priifkdrper ein Festigkeitsverlust gegeniiber der Ausgangs-
festigkeit gemessen,

Qualitit E (Y20 statt Mgo):

37
Belastet wie unbelastet sinkt die Raumtemperaturfestigkeit
der bei 1100 °c gegliihten Proben gegeniiber dem Ausgangsniveau
ab. Wie auch schon bei Qualitdt D (1000 oC) ist die gemessene
Bruchspannung der belasteten Proben bei Raumtemperatur hoher
als die der unbelasteten. Bei Qualitdt E wie aber auch fiir
die Qualitidten A-D wird eine stidrkere Gewichtszunahme der
unter Last getemperten Priifkdrper gegeniiber 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 Priifkdrpern im statischen Ermiidungstest
gemessene Verformung auch durch die Offnung eines oder mehrerer
sich an der Zugseite der Probe befindlichen Risse bestimmt. Des-
wegen wird in dieser Arbeit unter der sonst fiir die Kriech-
dehnung und Kriechgeschwindigkeit gewdhlten Bezeichnung £ und

é die gesamte Verformung (Randfaserdehnung) bzw., Verformungs-

geschwindigkeit (Dehnungsgeschwindigkeit) verstanden.

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

tdt B (PreB-Nr.: 348) und die Bilder 41-42 zeigen einige typische
£ - bzw. é,-Verléufe iiber der Zeit. Durchldufer (in Standzeit-
versuchen nicht gebrochene Proben),die bei Messung der Raumtem-
peraturbiegefestigkeit keinen oder fast keinen Festigkeitsab-
fall gegeniiber der Ausgangsfestigkeit aufwiesen, zeigen ein &dhn-
liches Verhalten, wie es auch von reinen Kriechuntersuchungen

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

Wird jedoch die Kriechverformung durch RifBwachstum iiberlagert,
(Durchléufer, die bei Raumtemperaturmessung eine deutlich ge-
ringere Festigkeit als die Ausgangsfestigkeit hatten) sehen

auch die Verformungskurven bzw. Dehnungsgeschwindigkeitskurven
verdndert aus, (Bild 42 a und b). Der bekannte stetige Abfall
der Kriechgeschwindigkeit mit der Zeit wird bei RiBwachstum durch
schwankende, von der Tendenz her gesehen jedoch auch abnehmende
Verformungsgeschwindigkeit ersetzt. Dieses Verhalten wurde nicht
nur bei den Durchlidufern, deren Bruchflidchen nach dem Bruch bei
Raumtemperatur deutliche Zonen des langsamen RiBwachstums auf-
wiesen, sondern bei fast allen Priifkérpern festgestellt, die

aufgrund unterkritischer RifBausbreitung gebrochen waren,

Da fiir den Langzeiteinsatz nicht nur die Lebensdauer, sondern
auch die Gesamtverformung ein den Einsatz begrenzender Faktor
ist, wurde diese an den 5 HPSN=Qualitdten festgehalten. Dabei

wurde die an allen im Standzeitversuch getesteten PriifkSrpern
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gemessene Durchbiegung fm in die Randfaserdehnung §£ umgerechnet
/ 234 / . Die Randfaserdehnung £ setzt sich zusammen aus der
Probendehnung, der Probennachgiebigkeit durch RiB6ffnung und der
Porenbildung. Fiir die 4~Punkt-Biegeanordnung gemif Bild 25 er-

gibt sich die Randfaserdehnung zu

_ 3,6666 ° h - £ (52)

0,84028 . 12 + fi

" . 2
Das zweite Glied im Nenmer kann vernachlédssigt werden, da fm

stets kleiner als 12 ist. Mit einer Stiitzldnge von 1 = 40 mm

ergibt sich Gleichung 52 =zu

3
£ = 2,727 - 10 "+ h * ¢ (53)

Dieser Zusammenhang zwischen der Priifkdrperhdhe h und der Durch-
biegung f wurde in dieser Arbeit benutzt. Mit h im [mm] und £

in [ pm] erhilt man £ in [%.] .

Die im Diagramm ¥ iiber Eéeingetragenen Randfaserdehnungen beim
Probenbruch (Bild 43), d. h., Bruchdehnung, zeigen bei sehr ge-
ringer Streuung - trotz grofler Materialunterschiede - eine Ab-
hdngigkeit von der Spannung, die fiir alle gemessenen Tempera-

turen sowie Standzeiten durch die Gleichung
5B=c.\3-b (54)

mit C und b als Konstanten ausgedriickt werden kann. Durch

doppellogarithmische Auftragung der Werte ergibt sich Bild 4k,

Fir C = 137.871 und b = 1,82 wird der Kurvenverlauf in Bild 44
bestens beschrieben. Fiir alle getesteten 5 HPSN-Qualitdten 1l&a8t
sich somit die Randfaserdehnung beim Bruch bei vorgegebener

Spannung berechnen.
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Wadhrend im Diagramm %o iiber EB der Einflufl von Temperatur und
Standzeit auf EB nicht direkt sichtbar ist, verdeutlicht sich
der Temperatureinflufl und der Standzéiteinfluﬁ, wenn man den Loga-~
rithmus der Randfaserdehnung iiber dem Logarithmus der Zeit bis
zum Bruch auftrdgt (Bild 45-49). Dabei sollten sich fiir kriech-
bestdndigere Werkstoffe die MeBpunkte durch eine Ausgleichsge-
rade mit sehr geringer Steigung bei niedrigen Gesamtverformun-
gen beschreiben lassen. Material E erfiillt diese Forderungen
sehr gut. Ein TemperatureinfluBl auf EB ist nicht feststellbar,
da alle MeBpunkte, die bei 1100 - 1250 °C erhalten wurden,
durch dieselbe Ausgleichsgerade beschrieben werden kodnnen. Die
MgO~dotierten Materialien dahingegen zeigen einen ausgepridgten
Temperatureinflufl, der sich einmal in den Abstdnden von den
Kurven (Linien gleicher Temperatur) zueinander und durch ihre

Steigung ausdriickt.

Zur Bestimmung der Temperaturabhidngigkeit der Verformung wur-
den die bprechneten Kriechgeschwindigkeiten in ein Arrhenius-
Diagramm eingetragen (Bild 50-53) und aus den Linien gleicher
Spannung die Aktivierungsenergien bestimmt. Neben dem Einflufl
der Temperatur ist vor allem der Einfluf der Biegespannung auf-
fdllig. Mit zunehmender Spannung nimmt die Aktivierungsemnergie
ab. Die berechmneten Aktivierungsenergien liegen zwischen 140
und 1100 KJ/mol und somit fast ausschliefilich im iiblichen Be-
reich der bisher an SiBNh in Kriech-=, aber auch in langsamen

Riflausbreitungsexperimenten, insbesondere an HPSN, ermittelt

wurden / 70, 73, 77, 79, 85, 93-95, 102, 104, 106, 108, 120 /.

Beriicksichtigt man die groBen Spannungsunterschiede (100—600
N/mmz),mit denen die 5 HPSN-Qualitdten getestet wurden, so
ist kein signifikanter Unterschied zwischen den verschiedenen

HPSN=Qualitdten feststellbar.
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Temperaturabhidngigkeit der
Dehnungsgeschwindigkeit vor
dem Bruch (wegen zu geringer
Zahl der Priifkorper, die bei
gleicher Spannung getestet
werden, ist filir Qualitdt D
keine Arrheniusdarstellung

méglich),
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Materialcharakterisierung mach Standzeitversuchen

Dichtemessungen sowie rontgenographische und chemische Unter-

suchungen

Um Materialverdnderungen nach langen Standzeiten feststellen
zu konnen, wurden - aufler der Dichtebestimmung -~ einige Priif-
kdrper abermals ridntgenographisch und chemisch untersucht.
Tabelle 12 zeigt die Dichteveridnderungen und Tabelle 13 die
deutlichsten Veranderungen in der Materialzusammensetzung.
Dichtemessungen der im Standzeitversuch stark verformten Priif-
kOrper ergaben auch nach Abschleifen der Oxidschicht Dichte-
verluste bis zu 2 %, die nicht alleine durch die Diffusion von
Korngrenzenmaterial in die Oxidschicht erkldrt werden konnten.
Die Dichteabnahme ist fiir alle Priifkorper, die unter Last ge-
tempert wurden, grdfler als fiir die, die ohne Last getempert
wurden, Nach Abschleifen der Oxidschicht stiegen die Dichten
fir beide Varianten wieder an. Wiadhrend fiir die ohne Last ge-
temperten Priifkorper mahezu die Ausgangsdichte erreicht wur-
de, zeigten die unter Last getemperten Priifkdrper noch einen
deutlichen Dichteunterschied. Qualitdt E spielt auch hier eine
Ausnahme, da nach dem Abschleifen der geradezu vernachlidssig-
baren Oxidschicht immer wieder die Ausgangsdichte erreicht
wurde. Neben den Dichteunterschieden fiel auch eine unter-
schiedliche Gewichtszunahme auf. Unter Spannung gegliihte Pro=-
ben zeigten stets einen hoheren Gewichtszuwachs als lediglich

gegliihte Proben.

Aufgrund der geringen Probenmassen war eine quantitative Mine-
ralanalyse durch Rdntgenbeugung nur vom ¢ - und B—SiBNu-Gehalt
mdglich. Man sieht jedoch, daB bei langen Temperzeiten einer
Abnahme des SiBNq-Gehaltes eine Zunahme an anderen kristallinen
Phasen gegeniibersteht. Die chemische Analyse zeigt zwar Ab-
weichungen beim Vergleich von oxidierten und nichtoxidierten
Prifkdrpern an Al, Ca, Mg, Fe, K und Na, doch liegen diese

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

nicht maglich.
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HPSN~-Qualitat A B C D E
Dichte der 3,20 3,19 3,18 3,21 3,28
ungetemperten
Priifkorper
oxidiert unter
Last
mit Oxidschicht 3,1 3,09 3,07 3,10 3,26
Oxidschicht ab- 3,15 3,14 3,12 3,15 3,28
geschliffen
oxidiert ohne
Last
mit Oxidschicht 3,1k 3,12 3,09 3,13 3,27
Oxidschicht ab- 3,19 | 3,78 | 3,16 | 3,19 | 3,28
geschliffen
Tabelle 12: Gemessene Dichten in g/cm3 nach unter-
schiedlichen Vorbehandlungen. (Haltezeit
~ 150 h, Temperatur 1150 °C)
HPSN-Qualitédt
A B (o} : D E
unbeh, ox, unbeh, ox. unbeh, ox. unbeh. ox, unbeh. ox.
o(-513Nu [ Gew.-%) 20 18 5,5 5 - - 25 23 - -
B-SiBNu " 70 70 82 79 86,5 83 52 51 81 80
SiZONu " - - - - - - 8 6,5 - -
Sifret " - - - - - - - - 3 1
FeSi " ¢ 3 <3 <3 <3 - - 3 3 - -
FeSi2 n - - - - - - - - <3 < 3
Mg Si0, (Enstatit) - + - + - + - (+) - -
Mg,510, (Forsterit) - (+) - - - - - - - -
CaMg(5103)2 (Diopsid) - - - - - (+) - it - -
Ca ,MgSi, 0, (Akermanit) - - - - - - - + - -
$10, (Cirstobalit) - (+) - + - + - (+) - -
sio, (Tridymit) - - - - - - - (+) - -
Y-Silikat - - - - - - - - + (++)
unbekannte Peaks - (+) - (+) - - - + - -
0 [ Cew, -] 219 2,531 2,81 3,11 3.97 4,31 3,50 | 3,74 2,57 2,62
" 36,10 36,09| 35,93 35,91 35,54 35,31) 34,14 34,04 33.75 33,74
Tabelle 13: Materialverﬁnderugg nach Gliihen an Luft ( ) angedeutet
> 150 h bei 1150 C (unbehandelt/oxidiert) ++ vorhanden, ausgeprdgter Peak
+ vorhanden
- mnicht gefunden
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Einer deutlichen Sauerstoffzunahme und einer SiBNu-Abnahme
steht jedoch kein merklicher Stickstoffverlust gegeniiber.

Man kann daher annehmen, daBl sich der Stickstoff (Differenz
aus chemischer Analyse und aus rdntgenographisch bestimmten
Si,N)~ und S1,0N,-Anteil) als Nitridstickstoff in der Oxid-
schicht befindet bzw. als Stickstoffblase im Silikatglas ein-

geschlossen ist.

REM=-Untersuchungen an Bruchfldchen und Schliffen

Die in Bild 26 gezeigten REM-Aufnahmen von Bruchflidchen und
Schliffen charakterisieren das Geflige der 5 HPSN=-Qualitidten.

Qualitdt A, mit relativ grobem Si Nu—Pulver gepreflt, zeigt

auch das grobste Gefiige, ’
Qualitdt B welst einen hohen Feinanteil von £ 1’ym auf, doch
sind im Vergleich dazu noch vereinzelte sehr grofle Kristalle
vorhanden. Die Kornverteilung bei Qualitdt C und D ist da-

gegen gleichmdfBiger. Die Y -dotierte Qualitat E zeigt, ob-

203
wohl sie mit einem SiBNu-Pulver mit &hnlicher Kornverteilung

wie Qualitdt C und D heiflgepreflt wurde, ein groberes Gefiige.
Auffallend sind dabei besonders die extrem langen SiBNh-
"Nadeln", die zum Teil eine L&nge von 15 - 20 um bei einem
Durchmesser von 1 - 2 nym aufweisen. Die SiBNu—Kristalle der
MgO-dotierten Qualitdten zeigen, abgesehen von einigen "Riesen-
kristallen", Lingen von 3 = 7 pjm. Der Bruch erfolgt auch bei
Raumtemperatur vorwiegend intergranular, doch werden ldngere
Kristalle, die senkrecht zur Bruchfldche stehen, transkristallin

gebrochen. Dies gilt besonders fiir das YZO -haltige HPSN.

‘ 3
Qualitdt A weist gegeniiber Qualitdt E einen wesentlich gerin-
geren Prozentsatz an transkristallin gebrochenen Kristallen
auf, widhrend bei Qualitdt B - D transkristalline Briiche die

Ausnahme sind.

Die Bilder 54 - 63 zeigen einige typische Oxidationserschei-

nungen :
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Bild 54: REM-~-Aufnahme Bild 55%: REM=Aufnahme
Aufgeplatzte und einge-
schlossene Stickstoff-

blasen in der Oxidschicht
(Qualitdt A)

Oxidoberflache mit Enstatit
(Qualitdt A)

Bild 56: REM~Aufnahme Bild 57: REM=-Aufnahme
Oxidoberflidche mit Cristo-~

Verglaste Bruchkante am
balit (Qualitdt a)

Knoop=Eindruck der Quali-
tdt B

-
Bild 59: REM~-Aufnahme

Oxidschicht der Qualitdt C

Bild 58: REM-~-Aufnahme

Verglaste Bruchkante am
Probenrand der Qualitdt B
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Bild 60: REM=Aufnahme Bild 61: REM-Aufnahme
Mount=Bildung der Quali- Verglaster Knovop-Eindruck
tdit ¢ (1200 °C. 1 Std. der Qualitdt D

Haltezeit)

Durch Blasenbildung zer-
storte Oxidschicht der
Qualitdt D

Bild 63: REM-Aufnahme Qualitédt E
a) Bruchflidche mit Oxidschicht
b) Oberfldche der Oxidschicht
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Qualitdt A:

Neben einer Schicht aus amorphem SiO die durch aufgeplatzte

2 1
und noch eingeschlossene Stickstoffblasen gekennzeichnet ist
(Bild 54), wird vor allen Dingen noch Enstatit (Bild 55) und

Cristobalit (Bild 56) gefunden.
Qualitdt B:

Die unter gleichen Bedingungen wie bei Qualitdt A oxidierten
Bruchfldchen (10 Std. bei 1200 oC) weisen dhnliche 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 Jm stark) nicht mehr in die Bruch-
fldche hineinlaufen. Der offene Rifli am Knoop-Eindruck dagegen

zelgt eine sehr starke Oxidation.
Qualitdt C:

Der erhdhte MgO-Gehalt bewirkt eine stidrkere Oxidation. Die
Dicke der Oxidschicht (Bild 59) betridgt - unter den gleichen
Versuchsparametern wie Qualitdt B - ca. 20 ymm. Man sieht deut-
lich den pordsen Aufbau der Schicht, die daher auch nicht als
passivierende Schutzschicht betrachtet werden kann. Schon eine
kurzzeitige Glithung (1 Std. bei 1200 °
mit einer HOhe von 10 bis 15 pm auf der Zugfldche entstehen

(Bild 60).

C) 148t Erhebungen (mounts)

Qualitdat D:

Die bei 1150 °c erzeugte Bruchfliche zeigt neben dem fir MgO-
dotiertes HPSN typischen Aufbau der Oxidschicht, dafB eine
starke Blasenentwicklung stattgefunden hat, Bild 61 zeigt
einen verglasten Knoop-Eindruck, und Bild 62 die durch Blasen-
bildung stark zerstdrte Oxidschicht unterhalb einer Vertie-

fung (pit).
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Qualitat E:

Im Gegensatz zu der pordsen Oxidschicht der MgO-haltigen Quali-
tdten ist die Oxidschicht nach 10=-stiindiger Gliihung bei 1200 °c
der Y203-haltigen Qualitat wesentlich diinner und total ge-

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

63 b zu sehen sind, diirften beim Abkiihlen entstanden sein.

Die ndchste Bildserie (Bild 64~72) zeigt Aufnahmen aus dem
Ubergangsbereich, wo das langsame RifAwachstum in schnelles
RiBwachstum (katastrophaler Bruch) iibergeht. Alle Proben wur-
den bei 1200 °c in langsamen Rififortschrittsversuchen gebrochen,
Da der Ofen ca. 10 Minuten braucht, um von 1200 °c auf 900 °c
abzukiihlen, sind die Bruchfldchen mehr oder weniger leicht oxi-
diert. Trotzdem kann dadurch ein Unterschied in der Korngrenzen-=
substanz verdeutlicht werden. Widhrend bei Qualitdt A (Bild 64)
die Bruchflidche dhnlich aussieht wie bei einem Raumtemperatur-
bruch, zeigt die Qualitdt B einen deutlichen Unterschied zum
Raumtemperaturbruch. Einzelne Kristalle sind gelockert bzw.
durch Risse voneinander getrennt (Bild 65). Geschmolzene Korn-
grenzenphase und Oxidation lassen die Konturem der Kristalle
nicht mehr klar sichtbar werden. Bei Qualitdt C und D ist der
Gefiigeaufbau nicht mehr zu erkennen (Bild 66-68). Die Si3N4-
Kristalle sind nahezu komplett von einer Glasphase iiberdeckt.
Auffallend sind die Glasfdden, die auf der Bruchfldche sichtbar
sind. Sie scheinen sich durch die RiB&6ffnung (sich voneinander
fortbewegende RiBufer) gebildet zu haben und liegen nicht nur
auf der Oberfldche auf, sondern kommen allem Anschein mnach aus
dem Materialinnern (Bild 67). Die Bruchfldche von Qualitidt E
(Bild 69) #hnelt auch der einer Raumtemperaturbruchflidche (Bild
70), doch sind die dort deutlich sichbaren Konzentrationen der
zweiten Phase an den KornstoBstellen nicht mehr zu finden. Ne-
ben einem leichten Glasiiberzug (Bild 71) fallen vor allen Din-
gen kugeldhnliche Partikel auf, die, wie aus den Ergebnissen

der Rdntgenbeugung vermutet (und spiter mit der Mikrosonde be=-

wiesen), aus Eisensilizid (FeSiz) bestehen (Bild 72).

- 108 -




Bild 6L4: REM-Aufnahme
Bruchfldche Qualitat A

Bruch nach 53 Std. bei
1200 ©°C

Bild 66: REM-Aufnahme

Bruchflédche Qualitdt C
Bruch nach 51 Std. bei
1200 ©C

Bruchfldche Qualitdt D

Bild 65: REM-Aufnahme

Bruchfldche Qualitdt B

Bruch nach 74 Std. bei
1200 °C

Bild 67: REM-Aufnahme

Bruchfldche Qualitdt D

Bruch nach 70 Std. bei
1200 ©C

Bild 69: REM-Aufnahme

Bruchfldche Qualitdt E

Bruch nach 45 Std. bei
1200 °c
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Bild 70: REM=-Aufnahme Bild 71: REM-=-Aufnahme

Bruchfldche Qualitdt E Bruchfldche Qualitidt E
Bruch bei 25 ©C VergréBerung von Bild 69

Bild 72: REM-=Aufnahme

Bruchfldche Qualitdt E

FeSiz-Kugeln

Bei allen MgO-haltigen Qualitdten konnte pit-Bildung (Bild 73
und 74) beobachtet werden. Typisch filr alle Qualitidten, ein-
schliefilich auch der Y203-haltigen Qualitdt, sind Sekundar-
risse und starke Riflverzweigung in den Bereichen, wo der Rif}
sich langsam ausbreiten kann. Speziell aber sind sie in den
Ubergangsbereichen zu finden (Bild 75-79). Die Sekunddrrifl=
bildung verl&duft wie die Bildung des Hauptrisses meist inter-
granular. Das wird besonders gut durch Bild 78 verdeutlicht,
Neben der Rifiverzweigung und Sekunddrrifibildung im Material
findet man auch = besonders an stark verformten Prifkdrpern,
wie z. B, bei Qualitdt D = Sekunddrrifbildumng an der Ober-
fldche der Zugseite (Bild 80).
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Bild 73: REM-Aufnahme

Bruchfldche mit "pit"
Qualitdt A

Bild 75: REM-Aufnahme

Sekunddrrifl, Qualitdt A

Bild 77: REM-Aufnahme

Rifverzweigung,
Qualitédt B

Bild 74: REM-Aufnahme

Bruchfldche mit "pit"
Qualitéat B

Bild 76: REM-Aufnahme

Sekundidrrisse; - Uber-
gangsbereich, Qualitédt C

Bild 78: REM-Aufnahme

RifBverzweigung .
Qualitdt D
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Bild 79: REM-Aufnahme Bild 80: REM=-Aufnahme

Riflverzweigung Sekund&drrisse an der
Qualitat E Zugseite, Qualitat D

Aufgrund der guten Verzahnung der Qualitdt E brechen auch

wdhrend des langsamen RiBfortschritts etliche Si Nu-Nadeln

3
transkristallin (Bild 81). Bild 82 zeigt, daB selbst an einem

einzigen Si Nh-Kristall ein Mischbruch (transkristallin und

3

intergranular) vorkommen kann.

Die fiir 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 widhrend des Standzeitversuchs zwar am
Knoop~Eindruck, doch friiher als erwartet, gebrochen waren, wur-
den bei genauerer REM-Untersuchung sowie machfolgender Mikro-
sondenuntersuchung Fehler gefunden wie Einschliisse von Ver-
unreinigungen, ZrOZ-Partikel aus Mahlkugelabrieb in Qualitdt B
(Bild 84), Eisensilizidkugeln in Qualitdt E (Bild 85), SiBNu-
"Riesenkristalle" bei Qualitdt A und C (Bild 86 und 87) sowie
Glasphasen-Agglomerate in Qualitdt D (Bild 88).

Bruchfldchenuntersuchungen von bei Raumtemperatur gebrochenen
Durchldufern aus den Standzeitversuchen zeigen mneben der sicht-
baren Zone des langsamen Riflfortschritts ein durch Pfeile ge-

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

REM~Aufnahme

Transkristallin gebrochene
S
i3N4

=Kristalle,Qualitdt E

Bild 83: REM-Aufnahme

Korngrenzenphase und Tripel-
punkt-Keilrisse, Qualitat D

2SEl w10 prnd
Bild 85: REM=Aufnahme

FeSiZ-Kugeln in Qualitdt B

¥

Bild 82: REM~Aufnahme

Mischbruch an einem Si

3Ny~
Kristall, Qualitdt E

Bild 84: REM~Aufnahme

Zr0_=Verunreinigung in
Qua%itét B

Bild 86: REM-Aufnahme

SiBNh-Riesenkristall in
Qualitat A
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Bild 87: REM=-Aufnahme

Si Na-Riesenkristall in
Qualitat C

Bild 89: REM-Aufnahme

Zone des langsamen Rif3-
fortschritts und oxi-
dationsbeeinfluflite Zone,
Qualitdt D

Bild 88: REM=Aufnahme

Glasphasenagglomerat in
Qualitdt D

Bild 90: REM-Aufnahme

Zone des langsamen Riflfort-
schritts und oxidationsbe=
einflullte Zone, Qualitdt C

Oxidationsbeeinfluflite Zomne

Qualitdat C
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Auflerdem kann auch eine durch Oxidation beeinfluBte, ca. 200 pum
tiefe Zone festgestellt werden. Fine etwas hdhere VergrdBerung

zeigt, daB diese Zonme sehr pords ist (Bild 91).

In Bild 92 a bis h ist das Gebiet des langsamen RiBwachstums
von unterschiedlich vorbehandelten Priifkdérpern der Qualitidt D,
die bei 1250 °c mit verschiedenen Spannungen beaufschlagt wur-
de, zu sehen. Bild 92 a bis d zeigen die Bruchfldchen von ge~
knoopten und ungegliihten Priifkdrpern. Bild 92 e und f zeigen
die Bruchflidchen von ungeknoopten, jedoch gegliihten Priifkdrpern,
und Bild 92 g und h zeigen die Bruchfldchen von ungeknoopten und
ungeglihten Priifkdrpern. Es wird deutlich, daBl mit abnehmender
Last bei zunehmender Standzeit eine merkliche unterkritische
Riflverladngerung stattgefunden hat. MeBbar l&dngere, sich unter-
kritisch gebildete Rissersind auch bei den ungeknoopten Priif-
kdrpern zu erkennen. Die ungegliihten Priifkérper weisen jedoch
aufgrund fehlender Vorschiadigung durch Oxidation eine hohere

Standzeit auf als die gegliihten Priifkdrper.

Der bei hohen Temperaturen geringe Widerstand der Qualitdt D
gegen langsamen RiBfortschritt, charakterisiert durch einen
niedrigen Wert des Riflempfindlichkeitsparameters n, zeigt sich
schon bei der Bestimmung der Heiflbiegefestigkeit bei 1200 °c

in einer HeifBbiegepriifmaschine 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 RiBausbreitung 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 hdufig

durch Torsionsspannungen iliberlagert wird, geht der Probenbruch

bevorzugt von den Kanten aus,
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Bild 92c: 125 N/mm2 Bild 92d: 100 N/mm2
t. = 56 min tB = 913 min

0 N/mm2
= 208 min

Bild 92e: 175 N/mm> Bild 92f: 1
tB = 132 min t

o




7.3.3

Bild 92g: 175 N/mm° Bild 92h: 150 N/mm?
t, = 153 min t_ = 528 min
B B
REM=Aufnahmen

Bruchflidchen der bei 1250 °C in Standzeitversuch getesteten
HPSN-Qualitédt D
a - d: Priifkorper mit Knoop gegliiht
- f: PriifkOrper ohne Knoop gegliiht
g€ - h: Prifkdrper ohne Knoop ungegliiht

Mikrosondenuntersuchungen

Die Bestimmung der Elementverteilung und die Charakterisierung
der Einschliisse und der Oxidschicht erfolgten an Bruch-
fldchen, vor allen Dingen aber an Schliffen parallel zur Bruche-
fldche durch Mikrosondenuntersuchungen. Dabei wurden sowohl
Fldchenmessungen (Verteilungsbild), Messungen ldngs einer Linie
(Line-SCAN) und Punktmessungen durchgefiihrt. 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. SIpm grofBlen Kristallen besteht, wie
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Punktmessungen gezeigt haben, aus Oxinitrid. Das wird daraus
geschlossen, dafl in dieser Schicht bis auf Spuren von Ca und
Mg nur Si, Sauerstoff und Stickstoff konzentriert gefunden
wurden. Die weiflen Kristalle selbst sind vermutlich Diopsid,
da sie aus Si, Mg, O und Ca bestehen, und Diopsid auch réntgeno-
graphisch nachgewiesen wurde. Der dunkle, schwammartige Be-
reich dagegen enthdlt nur sehr wenig Ca und ist daher wahr--

scheinlich Enstatit.

Die mach langen Gliihzeiten auf den Bruchflidchen gefundene
oxidationsbeeinflufite Zone ist auch bei Anschliffen sichtbar
(Bild 96a). Dabei findet man neben einer pordsen, rissigen
Oxidschicht (Bild 96b) bis zu 60 pm tiefe pits (Bild 96¢). Die
Bilder 96d-h zeigen die Elementverteilung. Auffallend dabei
ist die Verarmung der sichtbaren Zone an Mg und Ca, deren Kon-
zentration zur Probenmitte hin wieder zunimmt, In Bild 97 ist
das durch Punktmessung bestdtigte Konzentrationsprofil sche-=

matisch dargestellt.

Die in Bruchflidchen eisenhaltiger HPSN-Qualitdten hdufig =zu
findenden kugelférmigen 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
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) bestdtigten, daB die Verunreinigungen dort, mit
Ausnahme von Al, konzentriert sind. Al kann auch in den SiBNh_
Kristallen nachgewiesen werden und ist daher zum Teil im SiBNH-

Gitter eingebaut.
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Bild 93:

25Kl Xenp

Bild 94c: Al-Verteilung

£glr

REM-Aufnahmen im HeifBlbiegefestigkeitsversuch
gebrochener Priifkdorper

a) mit Knoop gegliiht

2
1200 % = 287 N/mm
b) ohne Knoop gegliiht
1200 °c = 383 N/mm

6824 1080 CFI

16 B0 CFI

25KU %600

Bild 94d: Ca-Verteilung
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P50y Ke@s 826 (8 Wy CFI
Bild 94e: Fe-Verteilung Bild 94 f: O=Verteilung

Bild 94: REM-Aufnahmen; Ubersicht und Elementverteilung

um einen pit der Qualitdt D, 1200 °C, Stand=-
zeit 1422 min

| 15KU X2pm8 6826 ;
Bild a: 1Ubersicht Bild 95b: oO-Verteilung

25KV we@es  e3pl 1G.80 CFI -
Bild 95¢c: Si-Verteilung Bild 95d: Ca-=Verteilung
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25KU %2000 6829 “ioEl CFI
Bild 95e: Fe-Verteilung

25KV %Xz000 6820 " 10.60 CFI
Bild 95g: Al-Verteilung

Bild 95: REM-Aufnahmen; Ubersicht und Elementverteilung
in der Oxidschicht, Qualitdt D, 1200 ©C, Stand-
zeit 1422 min

Bild 96b:
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Bild 96¢c:

25kU %300 4
Bild 96e: Bild 96f:

25Ky %30 4pe 166 B0 CFI
Bild 96h:

Bild 96: REM-Aufnahmen; Schliff parallel zur Bruchflidche
Durch Oxidation beeinfluB3te Randzone der Qualitdt D

a) durch einen hellen Saum gekennzeichnete oxi-
dationsbeeinflu3te Zone

pordse rissige Oxidschicht

pits unterhalb der Oxidschicht 5
Ubersichtsaufnahme der oxidationsbeeinfluBten
Zone filir Elementverteilung

O - Verteilung

Mg-Verteilung

Ca-Verteilung

Al=Verteilung
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Bild 97: Schematische Darstellung der Ele-

mentverteilung in der durch Oxi-
dation beeinflufliten Zone

Bild 9éa:

Bild 98: REM-Aufnahmen

a) geglithte (1 Std. bei 1250 °C) Oberfliche
der Qualitdt E

b) Fe-Verteilung zu Bild 98a
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Bild 99a: Bild 99b:

Bild 99: REM=Aufnahmen

a) Bruchfldche Qualitidt B (1300 °C, Stand-
zeit 71,6 min)

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

Diskussion

Einflufl der Gefiligeausbildung und der Zusammensetzung der HPSN-

Qualitidten auf das verzdgerte Bruchverhalten

Die beim Heiflpressen zum Verdichten der SiBNq-Pulver benotig-~
ten fliissigen Phasen, die aus dem SiOZ’ das im SiBNu-Pulver ent-
halten ist, den Verunreinigungen und den hinzugefliigten Sinter-
hilfsmitteln bestehen, miissen wegen ihrer unterschiedlichen Zu-
sammensetzung und Menge auch das Hochtemperaturverhalten der
HPSN~-Qualitdten beeinflussen. Die im HPSN an den Korngrenzen,
bevorzugt an den KornstoBstellen vorliegende zweite Phase (er-
starrte fliissige Phase), ist in der Regel, zumindest beil der
Verwendung von MgO als Sinterhilfe, amorph und kann somit als
Glasphase betrachtet werden. Glidser werden anstelle eines
Schmelzpunktes durch die Transformationstemperatur charakteri-
siert, bei der eine Zihigkeit wvon 1013 Poise vorliegt. Ober-
halb der Transformationstemperatur ist das viskose Flieflien
mdglich., Die sehr hohe Transformationstemperatur des reinen
Si0,_,-Glases wird durch die Einlagerung von Metall-Ionen herab-

2
gesetzt,




- 124 -

Die Verformung sprdder Werkstoffe ist durch die Erhdhung der
Temperatur mdglich. Fir solche Prozesse, die zum "Hochtem-
peratur~-Kriechen" fiihren, sind Mechanismen notwendig, die erst
durch Temperaturen oberhalb einer bestimmten Mindesttempera-
tur aktiviert werden. Bel allen Hochtemperaturkriechprozessen
spielen die Diffusionsvorgidnge eine Rolle, und diese sind in

vielen Fdllen geschwindigkeitsbestimmend.

Wegen der geringen Beweglichkeit der Versetzungen in vielen
keramischen Stoffen kommt den Korngrenzen besondere Bedeutung
zu. Das Gefiige von HPSN (mit Sinterzusdtzen heiBgeprefBt) ist

daher besonders flir das viskose Abgleiten der Si Nu-Kristalle

entlang der Korngrenzen geeignet. Korngrenzenngiten, die Be-
wegung von benachbarten Kornern relativ zueinander, kann neben
einem viskosen ProzeB in einer alszweite Phase anzusehenden
amorphen Schicht angesehen, aber auch durch Modelle fiir Ver-
setzungs- und Diffusionsmechanismen beschrieben werden. Die
neben dem Korngrenzengleiten zur Wahrung der Gefiigekontinuitat
langsam ablaufenden Akkommodationsprozesse sind bei grdfleren
Verformungsgeschwindigkeiten nicht in der Lage, Abgleitvor-
gdnge ohne die Entstehung von Rissen und Poren (Tripelpunkt-
keilrisse und Cavities) zu ermdglichen., Dieses Phdnomen kann

mit der Rasterelektronenmikroskopie sichtbar gemacht werden

(Bild 9).

Die aufeinanderfolgende Bildung von Tripelpunktkeimen bzw,.
kleinen Keilrissen (der Primdrbereich des Kriechens wird hier-
durch charakterisiert) kann unmittelbar mnach dem Finsetzen

der Kriechverformung beginnen. Widhrend des stationdren Kriechens
(Sekundérbereich) bilden sich Keilrisse bzw. wachsen die Keil-
risse proportional zur Kriechrate. Die durch die Verformung be-
dingte MikroriBbildung bewirkt eine Herabsetzung der Duktili-
tdt / 235, 236 / und gleichzeitig eine Dichteabnahme / 237,
238 / . Eine Dichteabnahme wurde jedoch fiir alle MgO-haltigen
HPSN-Qualitdten gefunden (Tabelle 12). Die Poren und Risse
kdnnen zusammenwachsen und dadurch zu friihzeitigem Bruch der
Probe oder des Bauteiles filihren. Bei hohen Temperaturen konnen

jedoch thermisch aktivierte Ausheilvorgidnge den Bruch der Pro-
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be verzdgern.

Die Temperatur beim Heiflpressen, bei der der Verdichtungsbe-
ginn gemessen wird, muf3 also ebenfalls abhidngig von Art und

Menge der im SiO_-Glas eingelagerten Metallionen sein. Die=

se Temperatur isi in Tabelle 14 zusammen mit der aus Tabelle 7
errechneten Zusammensetzung der HPSN=Qualitdt dargestellt. Die
Qualitét D mit dem hochsten Anteil an Verunreinigungen zeigt
wegen der geringsten Viskositdt der Korngrenzenphase aller

5 HPSN-Qualit&dten auch den friilhesten Erweichungsbeginn. Ob-
wohl Qualitdt C den hdchsten MgO-Anteil aufweist, liegt der
Erweichungsbeginn oberhalb dem der Qualitdt A und B. Das kann
durch den sehr geringen Eisenanteil und, da Kalzium die deut-
lichste Reduzierung der Viskositdt der Korngrenzenphase be-
wirkt, durch den geringeren Kalziumanteil erkldrt werden (Ta-~
belle 7). Entsprechend der durch die geringere Viskositdt be-
dingten, bei tieferer Temperatur einsetzenden Erweichung ist
auch mit einembei tieferen Temperaturen einsetzenden Verformungs-
beginn bei Belastung oder mit einer stdrkeren Verformung bei
gleicher Temperatur zu rechnen. Das konnte unter Beriicksichti-
gung der unterschiedlichen KorngriBle und Kornform bestdtigt
werden. Wiahrend Qualitdt E nur eine geringe Gesamtverformung

- unabhingig von der Temperatur - auch bei langen Standzeiten
zuliefl, zeigten die MgO-haltigen Qualitdten eine deutliche
Temperaturabhéngigkéit (Bild 45 -~ 49). Extrapoliert man die
1100 oC-Kurve auf 10 min., so korrelieren die Gesamtverfor-

mungen (Randfaserdehnungen) etwa mit den Erweichungstempera-

turen T_.

- Qualitdt D: Tp = 1370 °c €= 7,1 %
- Qualitdt B: Ty = 1405 °C E= 7,0 %
- Qualitdt A: T, = 1450 °C €= 4,9 %
- Qualitdt c: T, = 1510 °C € = 5,0 %
- Qualitit B: Ty = 1565 °C € = 2,3 %
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HPSN-Qualitit
A B C D E
513Nu (o¢ und- 8) 90,00 87,50 86,50 77,00 81,00
5120N2 - - - 8,00 -
S1 et - - - - 3,00
FeS1i < 3,00 < 3,00 - 3,00 -
FeSi, - - - - < 3,00
sio0, 2,01 2,78 1,71 1,16 2,85
N, im Glas 0,16 0,98 0,99 1,15 1,4
sic 0,80 0,47 0,87 0,77 ©1,00
Crrei - 0,26 0,1 - -
£ Me + Op . 4,43 5,35 6,92 9,13 9,07
Analysensumme k100,43 | 100,32 97,12 100,18 <99,78
Verdichtungsbeginn:
Temperatur | °C]} 1450 1405 1510 1370 1565
1. Abfall von n:
Temperatur | °c] 21100 £1100 “£1150 41100 £1200
Anderung von n:
RT 56 > 100
1000 °c l l ~93
1100 °c 36 58,5 > 130 26+6
1150 °c 507 93.8
1200 °c 42
1. E-Modul-Anderung| 1095 1077 1133 945 ~ 1190
2. E-Modul-Anderung| 1180 1150 ~ 1196 1020 -
Temperatur(ocl

Tabelle 14: Verdichtungsbeginn, E-Modul-Anderung, Abfall des
RiBempfindlichkeiltsparameters, Materialzusammen-
setzung

Trotz des hdoheren MgO-Anteils der Qualitdt C gegeniiber Quali-
tdt A ist die Gesamtverformung bei gleicher Biegespannung bei
104 min. in etwa gleich, doch wird sie bei Qualitdt C durch
eine bessere Gefiigeausbildung (vollstidndige Umwandlung von o -
in B-SiBNh) sowie durch die hohe Feinkdrnigkeit und bessere
Verzahnung bestimmt. Eine Temperatursteigerung ermdglicht je-
doch der mehr Korngrenzensubstanz enthaltenden Qualitdt C eine
deutlich hdhere Verformung, da mehr Glasphase in die an den
Tripelpunkten entstandenen Keilrisse nachflieflen kann, und so-~
mit ein iiber lidngere Zeiten wirksamer Ausheilvorgang den Bruch

der Probe verzdgert.
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Der RiBempfindlichkeitsparameter n (steigender n-Wert bedeu-
tet eine zunehmende Unempfindlichkeit gegen RiBausbreitung, und
ein Abfall des n-Wertes bedeutet somit einen sinkenden Wider-
stand gegen RiBwachstum) der verschiedenen Qualitdten zeigt
eine unterschiedlich starke Abnahme mit steigender Temperatur
(siehe auch Bild 37 und Tabelle 14). Die erste deutliche Ab-
nahme wird um 1100 oC festgestellt. Das liefl vermuten, dafl
aufgrund der in Kapitel 3 beschriebenen Mechanismen zur Kriech-
verformung und zur RiBbildung eine Ubereinstimmung zwischen

dem Erweichungs-, Verformungs- und Riflwachstumsverhalten be-
steht. Denn bei HPSN=-Qualitdten mit einer hohen Verformungs-
oder Kriechneigung, also solchen, deren Korngrenzenphase eine
geringere Viskositdt bei der gleichen Temperatur als kriech-
bestdndigere HPSN=Qualitdten aufweisen, miissen sich, ent-
sprechend dem in Bild 8 gemachten Modell fiir das Korngrenzen-
gleiten und das RiBwachstum, unter gleichen Beanspruchungen
eine gr8Bere Zahl von Tripelpunktkeilrissen bilden. Das be-
deutet aber, daB die RifBempfindlichkeit, charakterisiert durch
einen kleinen n-Wert, zunimmt. Stellt man also den Erweichungs-
temperaturen die Temperaturen gegeniiber, bei denen der n-Wert
deutlich abfdllt (Tabelle 14), sieht man ebenfalls eine gute
Korrelation. Aufgrund der anderen Beanspruchung beim HeifB3-
pressen - der Prefildruck liegt nur unter 35 N/mm2 gegeniiber den
wesentlich hoheren Biegespannungen - und weil sich beim HeiB-
pressen erst eine Korngrenzenphase ausbildet, liegt das Tem-
peraturniveau, bei der die Erweichung festgestellt werden konn-
te, hOher. Die HPSN-Qualitidt mit der hdchsten Erweichungstem-
peratur zeigt auch erst bei hoheren Temperaturen als die an-

deren Qualitdten einen Abfall des n-Wertes.

In &hnlicher Weise,wie der RifBempfindlichkeitsparameter n mit
steigender Temperatur ab- bzw. die RiBempfindlichkeit zunimmt,
nimmt auch die Gesamtverformung zu. Eine Ausnahme bildet aller-
dings die kriechbestdndigere Y203—dotierte Qualitdt E. Einen
Abfall des n-Wertes bei 1200 °C steht keine Zunahme der Rand-
faserdehnung gegeniiber. Das kann durch die Viskositdt nicht

mehr allein erkldrt werden. Betrachtet man jedoch die Gefiige-
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ausbildung (sehr diinne langgestreckte stark verzahnte SijNa-
Nadeln, die auch bei hohen Temperaturen keine plastische Ver-
formung zulassen) und vergleicht dieses Gefiige mit dem der
MgO-haltigen HPSN-Qualitdten, bei denen die SiBNu-Kristalle
weniger in Richtung der kristallographischen C-Achse gerichtet
gewachsen sind so ist einleuchtend, dafl nur geringe Relativbe-

wegungen der Si Na-Kristalle bei dem "starren" Gefiige der Quali=-

tdt E auftreteanBnnen. Wegen der Behinderung der Relativbewe-
gung (Korngrenzengleiten) sind daher hohere Spannungen erfor-
derlich, um den Bruch der Priifkdrper zu erzielen. Durch die
héheren Spannungen kann einerseits der Widerstand gegen das
Herausziehen einzelner SiBNa-Kristalle (pull out) iiberwunden
werden, was wegen der Lidnge der SiBNu-Kristalle, falls diese
senkrecht zur Zugflidche stehen, eine betrdchtliche Riflverlidnge-
rung bedeutet; andererseits ist eine Rifverldngerung nur moég-
lich, wenn die SiBNu-Kristalle brechen. Beides, sowohl eine’
grofle Anzahl der herausgezogenen wie auch der gegeniiber MgO-
haltigen HPSN hohere Anteil an transkristallin gebrochenen
Kristallen, ist fiir die in Standzeitversuchen gebrochenen Biege-
proben der Qualitédt E typisch. Das ist wahrscheinlich auch der
Grund dafiir, dafl bei dieser Qualitdt keine Zone des langsamen
RiBwachstums festgestellt werden konnte. Die Bruchflichen &hneln
selbst nach langen Standzeiten einer bei Raumtemperatur ge-=
brochenen Probe. Eine Bestdtigung dafir ist auch der im unter-
suchten Tewmperaturbereich (bis 1300 OC) nahezu gleichbleibende
K o=Wert / 63, 84 / . Fiir MgO-dotierte Proben wird dagegen
ab 900 °C ein starker Anstieg von K ., gemessen / 63, 84 / .
Ebenfalls kann bei 900 °C bei den MgO-haltigen Qualitdten die

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

Eine weitere Erklidrung liefert jedoch auch die Viskositdt der
Y~-Silikatphase. Der gegeniiber MgO-dotierten HPSN-Qualitdten

bei hdoheren Temperaturen einsetzende Erweichungsbeginn deu-
tet auf eine hoher viskose Korngrenzenphase hin. Hochviskose
Korngrenzenphasen bilden aufgrund einer schlechteren Benetzung
der Korngrenzen durch diese Silikatphase einen grdofleren Fldchen-

winkel zwischen den Si Nu-Kristallen (d. h. kein kontinuier-

3
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licher Ubergang der durch die Silikatphase gebildeten Ober-
fldche auf die Oberfliéche der SiBNb'-Kristalle_) / 114, 179 / .
Aufgrund der schlechteren Benetzung ist jedoch zu erwarten, daf
wegen der fehlenden "Gleitschicht" zwischen den SiBNu-Kristallen
ein hoher Kriechwiderstand gemessen wird, da die Korngrenzen-
phase die SiBNu—Kristalle nicht umhiillt, sondern an den Korﬁ-
stoflstellen konzentriert ist. Sehr saubere MgO-haltige HPSN-
Qualitdten zeigen daher oft eine geringere Raumtemperaturfestig-
keit (vergleiche auch Qualitdt C und D), wenn der Verzahnungs-
grad etwa der gleiche ist. Das konnte durch Kriechuntersuchun-
gen (siehe auch Tabelle 9) bestdtigt werden. Im Gegensatz zu
den niederviskosen Korngrenzenphasen der MgO-haltigen Quali-
tdten , die durch NachfliefBlen in die sich wdhrend des Korn-
grenzengleitens gebildeten Tripelpunktkeilrisse zur RiBaushei-
lung beitragen kdnnen, mufl dieser Effekt bei hochviskosen Korn-
grenzenphasen nicht vorhanden sein. REM=Aufnahmen von Bruch=
flichen der Qualitdt E mit scharfem Korngrenzen (Bild 69) gegen-
tiber den verschwommenen Korngrenzen der Qualitdt B (Bild 65)
konnen zur Bestdtigung herangezogen werden. Wird .die Temperatur
bei der Y203-haltigen Qualitdt noch weiter gesteigert, so kann,
wie Kriechversuche (Tabelle 9) gezeigt haben, die Yttriumsili-
katphase die Viskositdt erreichen, die die MgO-haltigen Quali-
tdten 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-
tdt aufweisenden Korngrenzenphasen kdnnen die Gesamtverformung

E wie auch die Verformungsgeschwindigkedit é erkldren. 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 RiBaus-
breitung durch die Viskositidt der zweiten Phase beeinfluBt. Die
aus den widhrend des Standzeitversuches gemessenen Verformungen
berechneten Verformungsgeschwindigkeiter)ékurz 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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glien streuen aufgrund der unterschiedlichen Biegespannungen
ziemlich stark und liegen zwischen 140 und 1600 KJ/mol. Da die
unterschiedlichen Verformungsgeschwindigkeiten nicht an einem
einzigen Priifkdérper, sondern an mehreren PriifkSrpern gemessen
wurden, was wegen unterschiedlicher Dichte bzw. Materialzu-
sammensetzung zu unterschiedlichen Ergebnissen fiihren kann,
sollten die extremen Aktivierungsemnergien, vor allen Dingen auch
wegen der geringen Anzahl der Meflpunkte, unberiicksichtigt blei-

ben.

Beriicksichtigt man nur die Aktivierungsenergien, die aus Ver-
formungsgeschwindigkeiten, die mehrfach belegt sind, berechnet
wurden, so schridnkt sich der Bereich auf 400 - 1100 KJ/mol ein.
Die aus Kriechuntersuchungen an HPSN berechneten Aktivierungs-
energien liegen in der Regel zwischen 500 und 650 KJ/mol. Das
entspricht der Aktivierungsenergie fiir das viskose Flieflen von
Silikatgldsern / 174, 184 / . Jedoch werden auch geringere
Aktivierungsenergien (80 -~ 140 KJ/mol) fiir den Fall der dif-
fusionsgesteuerten Korngrenzengleitung genannt. Die Hdhe dieser
Aktivierungsenergie entspricht der, die fiir Diffusion von Al-

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

Alle in der Literatur gemachten Angaben der Aktivierungsener-
gien wurden aus Kriechmessungen erhalten, die in der Regel mnach
wenigen Stunden abgebrochen wurden, oder sie stammen aus kurz-
zeitigen Lastwechselversuchen. In beiden Fdllen ging man von
der Amnahme aus, daBB der stationdre Zustand erreicht sei., Zur
Bestimmung der Aktivierungsenergien wurden also meist Kriech-
geschwindigkeiten nach gleichlangen Zeiten verglichen. Lang-
zeitmessungen an HPSN / 108 / haben jedoch gezeigt, daB der
vermeintliche stationdre Zustand meist nur sehr ungenau be=
stimmt werden kann, und daB es glinstiger ist, Kriechgeschwin-
digkeiten bei gleichen Randfaserdehnungen zu vergleichen, statt
nach gleichen Zeiten. Die so bestimmten Aktivierungsemergien
liegen zwischen 700 und 1050 KJ/mol, statt zwischen 300 und

500 KJ/mol, wie sie an der gleichen HPSN-Qualitdt, 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 durchgefiihrten Riflge-
schwindigkeitsmessungen ergaben sich Aktivierungsenergien
zwischen 500 und 900 KJ/mol / 73, 77, 85, 93, 191, 192 / ,
die somit im gleichen Bereich liegen, der fiir das Kriechen

von HPSN angegeben wird. Die in dieser Arbeit durch Standzeit-
messungen bestimmten Aktivierungsenergien liegen ebenfalls im
gleichen Bereich. Aufgrund der Ubereinstimmung der Aktivie-
rungsenergien kann angenommen werden, dafl der Mechanismus des
langsamen RiBwachstums - wie im Modell (Bild 8) dargestellt -
der gleiche ist, der die plastische Deformation durch vis-
koses Korngrenzengleiten beim Kriechem von HPSN hervorruft,

da nichtakkommodiertes Korngrenzengleiten auch stets mit
Mikrorifbildung und RiBwachstum verbunden ist. Das kann auch
durch die vorher gemachten Beobachtungen und Uberlegungen hin-
sichtlich der Korrelation der Erweichungstemperatur mit dem Ab-
fall des RiBempfindlichkeitsparameters n und der Randfaser-
dehnung bestdtigt werden. Ein weiteres Anzeichen dafir ist
auch der dhnliche Verlauf der Randfaserdehnung bei Proben-
bruch in Abhingigkeit von der Spannung. Die aus dem Diagramm
(Bild 44) berechnete Geradengleichung 54 wird im gemessenen
Temperaturbereich unabhidngig von Temperatur oder Standzeit

und sogar flir jede untersuchte HPSN=Qualitdt erfiillt. Das 1l&dBt
die Vermutung zu, dafl in allewm Fidllen der gleiche Mechanismus
ablauft, d. h. Begrenzung der Bruchdehnung durch nichtakkommo-~
diertes Korngrenzengleiten., Materialien mit hohem Kriechwider-
stand werden auch nur geringe Verformungen zulassen., Bei stark
kriechenden Maferialien dahingegen fiithren 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 miissen sich zur Wahrung der Ge-

fligekontinuitdt 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 Rifl ist soweit fortgeschritten, dafl
der Bruch eintritt. Die Bruchdehnung EB kann auch mit der Zeit

bis zum Bruch t_ mit Hilfe der Monkman-Grant-Beziehung / 240 /

B
oder durch Integration der Kriechgeschwindigkeitsgleichung 15

B
nédren Kriechgeschwindigkeit €stat verkniipft werden:

in den Grenzen € = 0 bis EB und t = 0 bis t_ mit der statio-

e

Ep = Egtat * (55)
. % - 8
mit - _ 4¥x.p" e RT (56)

stat dt

wobei die Bezeichnung wie in Gleichung 15, Kapitel 3.1 ver-

wendet werden.

Unter Voraussetzung eines dhnlichen Gefiigeaufbaus und fiir kon-
stante Spannungen erhdlt man durch Einsetzen von Gleichung 56,

in Gleichung 55 und durch Logarithmieren

1n 8B = 1n A+ n* in © - é% + 1n tg (57)

Wegen 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 hohere Temperaturen bei geringeren Standzeiten

b) durch ldngere Standzeiten bel geringeren Temperaturen

Da mit Gleichung 57 die maximale Dehnung bis zum Bruch nur fiir
den stationdren Fall und nicht fiir den gesamten Kriechbereich
erhalten wird, ist ein Vergleich mit Gleichung 54, Kapitel 7.2,
mit der die maximal mdgliche Gesamtdehnung (Bruchdehnung) fiir
alle gemessenen HPSN-Qualitdten berechmnet werden konnen, nur

dann zuldssig, wenn gleiche Bedingungen vorherrschen und wenn
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der stationdre Bereich sehr grofl gegen den instationdren Be-~
reich (siehe z. B. Bild 41b) und die Dehnung widhrend des in-

stationdren Zustandes klein gegeniiber der Gesamtdehnung ist.

Aus Gleichung 54 folgt

1n£B=1nC-b1nG (58)
Mit Gleichung 58 in Gleichung 57 erhdlt man die Standzeit als

Funktion der‘Spannung und der Temperatur:

*

Int, = InC -b1ln® -1n A*+ X -n" 1n G (59)

B RT
oder nach Zusammenfassen der Konstanten zu einer meuen Kon-

stanten B

* Q
1n thB-lnG(b+n ) +1—Q_’f (60)
*
Da b ungefdhr 1,8 ist und fiir n bei Korngrenzengleiten unge-

fahr 1 erhalten wird, ist die Zeit bis zum Bruch

1.8

In t; =B + 5 + § 2,8 1n G (61)
d. h., je hdher die Temperatur bei gleichbleibender Spannung,
desto geringer ist die Lebensdauer, oder je tiefer die Tempera-

tur, desto hoher ist die zu erwartende Standzeit.

Eine Schiddigung des Materials durch langsames RiBwachstum kann
auch bei Temperaturen unterhalb des Erweichungsbereiches der
Korngrenzenphase festgestellt werden. Ubersteigt der Spannungs-
intensitdtsfaktor an irgendeinem Defekt einen kritischen Wert,
so kommt es zur Riflverldngerung bzw. bei Erreichen einer kri-
tischen Rifldnge zum Bruch der Probe, es sei denn, daB unter-
kritische Bedingungen vorgefunden werden. Das ist einmal mdg-
lich durch die Abnahme der Spannungen, zum anderen durch Ab-
nahme der Spannungskonzentration an der RiBspitze durch Rif3-
verzweigung (Verteilung der Spannung auf zwei oder mehrere

Risse), und bei htheren Temperaturen auch durch RiBabstumpfung
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und durch Riflausheilung. Da im unteren Temperaturbereich das
Riflwachstum bzw. der Riflempfindlichkeitsparameter nicht mehr
von der Viskositdt der Korngrenzenphase und von der Verformung
abhédngen, kdnnen als EinflulgrdBen nur noch die Gefiigeparameter
(Kornform, Korngré&Be und Verzahnung) sowie die Art, Menge, Haf=-
tung und Benetzung der Korngrenzenphasen angenommen werden.,

Die wegen unterschiedlicher Zusammensetzung der Korngrenzen-
phasen bei tiefen Temperaturen deutlich verschiedenen Be-

netzungswinkel zwischen den Si Nh-Kristallen und den Korngren-

zenphasen gleichen sich bei Teaperaturen, die weit ilber den
Erweichungstemperafuren (1000 ~ 1200 oC) dieser Korngrenzen-
phasen liegen, an. Aufgrund der beim HeiBpressen verwendeten
Temperaturen, die mit 1700 - 1800 °C deutlich iiber dem Er-
weichungsbereich der Korngrenzenphasen liegen, kann dahexr fir
alle 5 HPSN-Qualitdten in etwa die gleiche Benetzung und Haf-
tung der Korngrenzenphasen an den SiBNu-Kristallen angenommen
werden, d. h. die Einflufigrofien reduzieren sich bei gleicher
Festigkeit der Korngrenzenphasen auf die Gefiligeausbildung.
Die Zunahme der n-Werte mit abnehmender Temperatur wurde auch
durch Standzeitmessungen (nur Qualitdt A) und durch dynamische

RiBausbreitungsexperimente bei Raumtemperatur bestdtigt (Bild

30, 32 und 37).

Das Einsetzen der Erweichung kann durch Messung des Elastizi-
tdts~Moduls deutlich gemacht werden. Ein deutlicher Abfall des
E~Moduls weist auf einsetzende Erweichung hin. Fiir MgO-haltige
Materialien liegt die Erweichung in der Regel zwischen 900 und
1100 oC, und.fﬁr Y203-haltige Qualitdten = je nmach Kristalli-
sationsgrad der Korngrenzenphase - zwischen 1100 und 1300 °c

/ 63, 84 / . Bild 100 zeigt einen E~Modul-Verlauf der Quali-
tdt B iliber der Temperatur. Kontrollierte Bruchversuche zeigen,
dafl der RiBempfindlichkeitsparameter von Raumtemperatur bis
zum Beginn der Erweichung sich nicht verindert / 63, 84 / .
Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen (Bild 37 und
Tabelle 14) zeigen ein dhnliches Verhalten., So bleibt =z. B,

der n-Wert der Qualitdt E von Raumtemperatur bis 1150 °C auf

dem gleichen Niveau.
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Rifausbreitung der Rifl nmicht so schnell kritisch werden kann,
ist der hdhere n-Wert der Qualitdt erkldrbar.

Neben den Gefligeparametern bestimmt auch die Verteilung und die
Festigkeit dieser Korngrenzenphasen die Materialfestigkeit und
den Riflempfindlichkeitsparameter,

Bei Temperaturen oberhalb des Erweichungsbereiches der Korn-
grenzenphasen werden die Riflwachstumsmechanismen durch Vorgidnge
vor der Rifispitze, der sogenannten Prozeflzone, durch Kriech=-
mechanismen wie Abgleitvorgidnge und Bildung von cavities iiber-
lagert. Neben den dort ablaufenden Prozessen erfolgt eine wei-
tere Uberlagerung durch Oxidation wie auch durch diffusionsbe-
dingte RiBausheilung und RiBabstumpfung (siehe Kapitel 3). Das
wie auch die Riflverzweigung und drastische Richtungsidnderung
des Rtierlaﬁfs fihrt zu unterschiedlichen Verformungs- wie
auch RiBausbreitungsgeschwindigkeiten und charakterisiert ins-
besondere die Zone des langsamen Riflwachstums. Diese Zone weist
aufgrund der langsamen RifBausbreitung eine deutlich rauhere
Bruchfldche auf und ist leicht von dem Gebiet des schnellen
Riflwachstums zu unterscheiden (Bild 92). Die wechselnden Ver-
formungsgeschwindigkeiten (Bild 42) sind typisch fiur Priifkor-
per, die durch langsamen RifB3fortschritt gebrochen bzw. geschid-
digt sind. Unter Verwendung der aus der Rifildnge und Standzeit
berechneten mittleren RiBgeschwindigkeit lassen sich in etwa
die Zeiten bestimmen, mach denen die Riflfront eine ausgeprigte
Richtungsidnderung - auf der Bruchflidche z. T. durch ein Bruch-
wellental bzw. einen Bruchwellenberg sichtbar = erreicht hat.
Die so berechneten Zeiten zeigen eine gute Ubereinstimmung mit
den Zeiten, bei denen eine Unstetigkeit, d. h. Verformungsge-
schwindigkeitszu- bzw. -abnahme, festgestellt wurde (siehe auch
Bild 101 und 102), Trdgt man die aus den RiBldngen berechneten
mittleren Rif3geschwindigkeiten 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 Grioflenordnung liegen wie die, die
aus Kriech- oder Riflwachstumsuntersuchungen und aus den in die-

ser Arbeit verwendeten Verformungsgeschwindigkeiten erhalten
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Abschitzung der Riflgeschwindigkelitsidnderung aus der Lage bzw.

dem Abstand der Bruchwellen und Vergleich mit den Knderungen

der Dehnungsgeschwindigkeit aus der Durchbiegung

mittlere RiBgeschwindigkeit = kritische Riflinge:

Zeitpunkt der Anderung der RiBgeschwindigkeit =

Abstand der Bruchwelle von der Randfaser:

mittlere Riflgeschwindigkeit

kritische RiBlidnge

Standzeit

mittlere Riflgeschwindigkeit

i

1,585 mm

278,4 sec

1]

5,69 ¢ 10-'3 wm/sec

n

Standzeit

Abstand der Bruchwellen
von der beanspruchten
Randfaser

Zeitpunkt der Anderung
der Riflgeschwindigkeit

Zeitpunkt .der
Dehnungsgeschwindig-
keltsédnderung

—

. Welle bei 0,151 mm
. Welle bei 0,348 mm
. Welle bei 0,556 mm
. Welle bei 0,722 mm
. Welle bei 1,054 mm
. Welle bei 1,369 mm
. Welle bei 1,535 mm
. Welle bei 1,585 mm

2
3
4
5
6
7
8
(kritische RiBlénge)

0,07 min
1,02 win
1,63 min
2,11 min
3,09 min
4,01 min
4,49 min
4,64 min

0,08 amin
1,09 min
1,56 min
2,63 min
3,43 min
4,17 min
4,53 min
4,64 win

Bild 102: REM-Aufnahme;

aus Bild 101

Bruchfldche zu Probekdrper
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wurden (Bild 103).
EinfluB der Oxidation auf das RiBausbreitungsverhalten

Die Bildung von unterschiedlichen Oxidationsschichten auf den
HPSN-Qualitdten, die in der Anfangsphase meistens amorph, nach
langen Glihzeiten jedoch mehr und mehr auskristallisieren, so-
wie die durch Oxidation beeinfluBte Zone (Kapitel 7.3.3), die
pordser als das Basismaterial ist und an Bestandteilen zweiter
Phase, besonders an den Substanzen, die die Viskositét‘der
Korngrenzenphase herabsetzen, verarmt ist, koOnnen das RiBausF
breitungsverhalten beeinflussen., Risse und Fehlstellen an der
Oberfl&dche, z. B. Schleifspuren, konnen durch Oxidatijonspro-
dukte aufgefiillt und daher in ihrer Wirkung als bruchauslosen-
de Fehlstellen abgeschwdcht werden (Tabelle 6)., Gleichzeitig
findet aber auch eine -~ abhingig von der Zusammensetzung der
zweiten Phase = sehr schnell ablaufende pit-Bildung statt. Bei
der Qualitdt C konnten schon nach 2 Std. Gliihung bei 1250 °C
pits mit einer Tiefe von 20 ym gefunden werden. Die pit-Bildung
ist vermutlich filir das Absinken der Raumtemperaturfestigkeit
nach Glithen an Luft (Tabelle 6) verantwortlich. Nach einem an-
fdnglich schnellen Festigkeitsabfall wird nach l&ngeren Gliih~
zeiten nur noch eine geringe Festigkeitsabnahme festgestellt
(Bild 17). Das konnte auf die Abflachung und Verbreiterung der

anfangs schmalen pits zuriickzufiihren sein (Bild 18).

Das von pits ausgehende langsame RiBwachstum zeigt das gleiche
Verhalten (gleicher n-Wert) wie von Knoop-Hadrte-Eindriicken aus-
gehendes RiBwachstum, Bild 35 zeigt die Standzeiten bei 1250 °c
mit und ohne Knoop=-Eindruck, nur ist bei gleichen Bruchspannun-
gen die Lebensdauver zu hdheren Standzeiten verschoben. Aufgrund’
der lédngeren Standzeiten werden auch gridflere Verformungen er-

reicht (Bild 48). —
Die Tiefe der durch Oxidation beeinfluBten Zone wie auch die

Dicke der Oxidschicht mnimmt mit zumehmendem MgO-Gehalt und

steigender Gliihzeit =zu.
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Y203-dotiertes HPSN neigt nicht zur pit-Bildung. Die sich bil=-
dende Oxidschicht ist im Gegensatz zu MgO-dotierten HPSN-Quali-
tdten dicht und von wesentlich geriﬁgerer Dicke. Aus diesem
Grund werden nach Auffiillen der Oberflichenrisse (z. B. Schleif=-
riefen, Kratzer oder aber auch der Risse, die durch einen Knoop=-
Hirteeindruck erzeugt wurden) mit dem Oxidationsprodukt &dhn-

liche Festigkeiten wie vor der Oxidation erreicht.

Vergleiche der bei Raumtemperatur gebrochenen Durchldufer mit
gleichlang gegliihten, unbelasteten Priifkdrpern (Tabelle 11) zei-
gen, dall sowohl weitere RiBausheilung durch Oxidation als auch
eine Schiddigung des Materials durch pit-Bildung bzw. Zonenbil-
dung (Erhdhung der Porositdt) stattfinden kann. Gleichzeitig
wurde jedoch auch eine hdohere Gewichtszunahme der unter Spannung
gegliihten Proben gegeniiber den aus Vergleichsgliihung stammenden
Priifkdorpern festgestellt. Als mdgliche Ursache kommen die hohere
Aktivitdt des unter Spannung stehendenm HPSN und die durch Mikro-
risse verursachte groBere Oberfldche in Betracht. Lag die Gliih-
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-
geniiber den unbelasteten. Priifkdrpern festgestellt werden (Ta«

belle 11, Qualitdt D und E).

Die Berechnung der kritischen Spannungsintensitdtsfaktoren aus
den gemessenen RiBverlidngerungen (Kapitel 4, Gleichung 37) zei-
gen flir die MgO-haltigen Priifkdrper eine Zunahme der KIC-Werte
mit steigender Temperatur (Tabelle 15). Die Zunahme ist um so
deutlicher, je hdher der MgO-Gehalt und je gridfBer der Anteil
der Korngrenzenphase ist. Dies wurde zum Teil auch in der Li-

teratur bestdtigt / 63, 84, 98, 232 / . (Bild 104).

Durchl&ufer, die nach den Standzeitversuchen bei Raumtempera-
tur gebrochen wurden, zeigten einmal einen hdheren KIC-Wert,
und ein anderes Mal einen geringeren KIC-Wert als unbehandelte

Priifkorper.
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HPSN- mittlerer K__ -Wert aus Brucgfléchenauswertungen nach mittlerer K. -Wert
Qualitdt Standzeitversuchen in [ MN/m 2] und Anzahl der MeO- aus dynamisggen
werte ( ) Bruchyersuchen in
[MN/m)/Z] und An-
zahl der MeBwerte ( )
25 °cl1100 °cl1150 °c|1200 °cl 1250 °c|1300 °c|i1350 °C 25 °¢c 1200 °%c
A 8’8 1111 2'2 1311" 17)‘ 1316 - 717 -
(2) (7) (6) (15) (7) (5) (8)
B - 14,7 13,2 15,9 14,1 17,0 - 7.5 -
(6) (5) (9) (6) (5) (5)
c - = 3,5 1“-5 1811‘ 23|6 29,3 6v9 -
(2) () (5) (8) (1) (5)
D - 13,0 6,2 17,4 20,4 - - 8,0 14,9
(8) (5) (9) (8) (6) (4)
20,0*
(6)
* %
22v9"
(6)
E - - - - - - - 7.2 -
(7)

* ohne

ohne

Knoop gegliiht
Knoop ungegliiht

Tabelle 15:

K

~-Wert aus Bruchfldchenauswertungen und
Ag%éngigkeit von der Temperatur

aus dynamischen Bruchversuchen inp

HPSN-Qualitdt Temperatur Last Standzeit KIC

2
[ °c | [ MN/m? ] [ min ] [ MN/m37?)

A 1100 300 13020 11,2

1150 375 0,63 7.7

B 1150 300 10140 5,6

1200 250 2739 9,1

1300 175 76,1 7.8

1100 275 10120 3.4

1100 300 10110 3,1

c 1150 250 10040 2.1

1150 250 1420 2,7

1200 225 1422 5,5

D 1100 225 10087 9,9

Tabelle 16: KIC'aus Bruchflidchenauswertungen von Durchlidufern

aus den Standzeltversuchen
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Festgestellt wurde:

a) Priifkorper, die nur sehr kurze Zeit im Standzeittest waren,
zeigten nur eine durch Oxidation beeinflufite Zone mit ge-
ringer Tiefe. Deshalb kam es h&ufig vor, dafl die Riffront
auflerhalb dieser Zone und somit im ungeschéddigten Material
lag. KICfWerte, die an diesen Priifkdrpern bel Raumtempera-
tur erhalten wurden, lagen stets héher als die, die an un-

behandelten Priifkérpern bestimmt wurden (Tabelle 16).

b) Priifkérper, die ldngere Zeit (= 20 Stunden) im Standzeit-
test waren, zeigten stets dann einen wesentlich geringeren
K_.-Wert, wenn die Riffront des langsamen RifBwachstums inner-

IC
halb der geschidigten Zome lag (Tabelle 16, Bild 90).

Das Ansteigen der K__. -Werte zu Beginn des instabilen Riflwachs-

tums mit der Temperiiur kann mit der sich vor der Riflspitze
ausgebildeten ProzeBzonme / 98, 241 / , in der Tripelpunktkeil-
riflbildung durch Korngrenzengleiten, Sekundidrrif3ibildung und
RiBverzweigung .vorkommen, erkldrt werden. Auch spielt die da-
durch bedingte stidndige Anderung der RiBausbreitungsrichtung
eine Rolle. Alle diese Prozesse bendtigen zur RiBverlidngerung
mehr Energie als fir eine generelle Rifiverlidngerung bei Raum-
temperatur, wo durch das sprdde Brechen der Korngrenzen und der
SiBNu-Kristalle keine Prozeflzone in der GrdfBenordnung wie bei
hohen Temperaturen aufgebaut werden kann. Wird ein RiBwachs-
tumsversuch bei hohen Temperaturen abgebrochen, um dann bei
Raumtemperatur fortgefiihrt zu werden, so wird die dort ausge-
bildete ProzeBzone "eingefroren'", d. h. die Risse vor der Rif3-
front (Tripelpunktkeilrisse, Sekunddrrisse usw.) bleiben er-
halten. Fiir eine Riflverlidngerung ist dann bei Raumtemperatur
ebenfalls ein hoherer K, _.-Wert erforderlich als bei einer

IcC
"ungeschiddigten" Probe.

Geht dagegen die oxidationsgeschddigte Zone tiefer in das

Material hinein als die durch langsames RiBwachstum vorge-

schobene RiBfront sowie die dazugehSrende Prozefizone (Bild 90),
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so ist aufgrund der Materialdnderung (pordses Gefiige mit ver-
dnderter Korngrenzensubstanz) ein geringer KIC-Wert Zu erwar-
ten (éhnlich wie der flr pordse Materialien, z. B. RBSN). Klei-
nere KIC-Werte werden in diesem Fall auch aus der RiBlgeometrie,
der Priifkdrpergeometrie und der Bruchspannung berechnet (Ta-
belle 16). Setzt man jedoch die gesamte geschiddigte Zone an der
Zugseite der Probe als RiBtiefe an, dann ergeben sich deutlich
hohere K_ . ~Werte, deren HOhe mit den K._.-Werten der unbehandel-

IC Ic
ten Proben vergleichbar ist.

Kennzeichnung der Vertrauensbereiche des RifBlempfindlichkeits-

parameters n

Mit Hilfe der linearen Regressionsanalyse wurden die Regressions-
gleichungen sowie die Standardabweichung des Regressionskoeffi-
zienten berechnet. Zum Beispiel wurde fiir die Qualitdt A bei

1300 °C (siehe auch Bild 32 und Tabelle 10) folgende Regressions-

g€leichung erhalten:

Y = 2,458 - 3,209 - 1077 . x (62)
log & Achsenab- : Regressionskoeffi- log tg
schnitt zient bzw, Stei- »
gung m
Wegen n = = % berechnet sich der RiBempfindlichkeitsparameter

n zu 31,16. Aus der Regressionsanalyse wurdedie Standardab-

weichung Am von m zu 2,86 - 10”2 berechnet.

Die Steigung m kann daher wie folgt angegeben werden:

m = - 3,209 ° 10'2 + 2,86 - 10'3.

Die Standardabweichung & n des RiBempfindlichkeitsparameters n

berechnet sich aus

LHn = -A—2m = 2'86 2 10 — zu An = 2’78.
fn (-3,209 - 10
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Fiir den n-Wert 1ldBt sich daher schreiben:

n = 31,16 + 2,78
bzw. aufgerundet
n = 31,2 + 2,8
oder
n oo = 28,4 und 0o = 34

Unter Beriicksichtigung der jeweiligen Standardabweichungen der
Regressionskoeffizienten konnen die Streuungen'bzw, die Ver-
trauvensbereiche der n-=Werte der 5 HPSN=-Qualitdten angegeben
werden (Tabelle17)a Erwartungsgemdf ist die Standardabweichung
des Riflempfindlichkeitsparameters besonders bei hohen n-Werten
(in der Regel n 7&0) und aufgrund der groflen Streuung bei ge-
ringer Probenzahl bei den ungeknoopten Priifkdérpern groB. Das
heifit, dafl die Genauigkeit, besonders bei hohen n-=Werten, nur
in einem breiten Vertrauensbereich angegeben werden kann, widh-

rend die Genauigkeit fiir n £ 40 meist deutlich hdher ist.

Abschdtzung der Standzeit unter Berilicksichtigung der Bruchwahi-

scheinlichkeit

Durch Kombination der Gleichung fir die Standzeit und der
Gleichung fiir die Bruchwahrscheinlichkeit erh&dlt man eine
Festigkeits~-Wahrscheinlichkeits-Standzeitbeziehung, mit deren
Hilfe eine Berechnung der Lebensdauer in Abhingigkeit von der

zugelassenen Bruchwahrscheinlichkeit mdglich wird.

Aus

v n=2
t =K(T)-§T‘n— (63)

mit der Standzeit t der temperaturabhingigen Konstanten K (T),

B’

der Kurzzeitfestigkeit der angelegten Biegespannung bei

G
K’
der jeweiligen Temperatur ‘;T und dem Riflempfindlichkeitspara-

meter m folgt durch Logarithmieren:
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HPSN- Temperatur RifBempfindlichkeitsparameter
Qualitat Mittel- Standard- Vertrauvens-
wert abweichung bereich
[°c] n An n - n
min max
1300 31,2 2,8 28,4 - 34,0
A 1200 25,6 3,0 22,6 - 28,6
1150 s,k 9,5 35,9 =~ 54,9
1100 36,0 3,6 32,4 -~ 39,6
1300 19,0 3,0 16,0 - 22,0
1250 18,1 1.4 16,7 - 19,5
B 1200 18,5 2,2 16,3 - 20,7
1150 b2,2 5,2 36,0 - U6,k
1100 58,5 11,5 k7,0 - 70,0
1300 12,6 1,6 11,0 - 14,2
c 1250 26,0 0,9 25,1 - 26,9
1200 7,2 1,8 25,4 - 29,0
1150 50,6 10,5 Lbo,1 - 61,1
1250 14,9 2,0 12,9 - 16,9
1200 22,4 31 19,3 - 25,5
1150 23,7 5,6 18,1 - 29,3
1100 26,6 3,9 22,7 -~ 30,5
D 1250, ohne 20,8 7,2 13,6 - 28,0
Knoop,
gegliht
1250 ,0hne 14,0 74,1 6,9 - 21,1
Knoop,un=
gegliiht
1250 4o, 13,7 26,4 - 53,8
E 1200 42,0 12,7 29,3 - 54,7
1150 90,8 8,0 82,8 - 98,8
1100 76,0 1,0 75,0 = 77,0
Tabelle 17: Vertrauensbereiche der ermittelten Riflempfindlich-

keitsparameter
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In tg = 1n X (T) + (n-2) InB, - n JjaVir (64)

Die Kurzzeitfestigkeit unterliegt einer Weibullverteilung

m
e
P.. = 1 = P = e gO (65)
U B
wobei PU die Uberlebenswahrscheinlichkeit, PB die Bruchwahr-
scheinlichkeit, E;K die Kurzzeitfestigkeit und m und Q% Kenn-

groflen der Weibullstatistik sind. Durch zweimaliges Logarith-

mieren und Aufldsen nach Gk erhdlt man

1 1n 1n 11P + 1n G (66)

lnE', =
- K B

Einsetzen von Gleichung 66 in Gleichung 64 fiihrt zu einer Beziehung
fiir die Standzeit als Funktion der Bruchwahrscheinlichkeit, der

Kurzzeitfestigkeit, der Weibullverteilung, der Temperatur und

der angelegten Biegespannung.

In tg = 1n K (T) + (n-2) [% 1n 1n 1JPB + 1n G;:]- n lnEa? (67)

Durch Messung der Standzeiten sowie Berechnung der RiBlempfind-
lichkeitsparameter, wie in Kapitel 6 und 7 beschrieben,und bei
Kenntnis der Kurzzeitfestigkeit und der Weibullkenngrodflen, lassen
sich sogenannte SPT-Diagramme (strength-probability-time) auf-
stellen, aus denen die Lebensdauer fiir eine gewilinschte Biege-
spannung und Bruchwahrscheinlichkeit abgelesen werden kann. Ein
solches Diagramm wurde fir die Qualitdt E fiir 1200 °c aufge-
stellt (Bild 105).

Sind auch die Kurzzeiteigenschaften und die Weibullkenngriflen
von ungeknoopten Priifkdrpern bekannt, so kann bei Annahme eines
gleich hohen RiBempfindlichkeitsparameters, wie es z. B. bei
Qualitdt D in der Tat zu sein scheint, durch Messung der Rif3-

ausbreitungsparameter auch die Standzeit von ungeschiddigten
Priifkérpern abgeschdtzt werden (Bild 106).
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Die erwartete Verlidngerung der Lebensdauer fiir gleiche Belastung
und Bruchwahrscheinlichkeit kann leicht abgelesen werden. Mit
Hilfe solcher Diagramme kann der Konstrukteur bei einer zu-
ldssigen Ausfallwahrscheinlichkeit und einer gewlinschten Lebens-~

dauer das zugehdrige Spannungsniveau bestimmen.
Mechanismen des langsamen RiBwachstums

Das langsame RifBwachstum von HPSN wird wegen einer vielfdlti-
gen Kombination von Eigenschaften und Werkstoffparametern so-
wie durch Komplexe =z. T. unabhingig voneinander ablaufenden
Mechanismen bestimmt. Neben sprdode ablaufenden Bruchvorgidngen
bzw. RiBverlidngerungen findet bei erhdhten Temperaturen plas-
tische Deformation durch mdgliche Kriechmechanismen statt. Uber-
lagert werden diese im Material stattfindenden Vorgidnge noch
durch Oxidation, die je nach Wahl der Temperatur und Material-
zusammensetzung zum Ausheilen von Defekten, wie z. B. Rissen

an der Oberflidche, aber auch zur Bildung von Léchern, soge-
nannten pits, wie aber auch zur Materialverdnderung durch Diffu-
sion von Korngrenzenbestandteilen an die Oberflidche und dadurch
zur Steigerung der Porositidt filhren kann. Der geschwindigkeits-
bestimmende Schritt scheint im Temperaturbereich 1100 - 1300 °c
bei angelegten Biegespannungen von 100 bis 600 N/mm2 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 Riflwachs-~

tumsuntersuchungen (500 - 900 KJ/mol) an HPSN erhalten wurden.

Das unter den Versuchsbedingungen gemessene Verformungsver-
halten von HPSN sowie die durch REM-Untersuchungen festge-
stellten Gefiigeveridnderungen weisen auf typische Korngrenzen-
gleitprozesse hin, die in Kriechuntersuchungen beschrieben und
gefunden wurden / 66, 80, 81, 87, 102-110 / . Aufgrund der
inhdrenten Kriechfestigkeit des Siliziumnitrids kdnnen die
SiBNa-Kﬁrner im betrachteten Temperatur- und Spannungsbereich

(Versetzungsbewegungen sollten in diesem Bereich eine unterge-~

ordnete Rolle spielen /4L, 80, 117, 168 / ) nur elastisch ver-
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formt werden. Damit ist die plastische Deformation auf Vor-
gdnge an den Korngrenzen begrenzt und wird hauptsidchlich durch
Zusammensetzung, Menge und Art der Korngrenzenphase bestimmt.
Die Geschwindigkeit der Verformung wird durch die temperatur-
abhidngige Viskositdt der Korngrenzenphase, der Bildung von
Keilrissen, Korngrenzentrennungen, von akkommodierenden Dif=-
fussionsprozessen sowlie von der Gefligeausbildung, insbesondere

von dem Verzahnungsgrad, abhédngen.

Der Erweichungsbereich der Korngrenzenphase (Silikat- oder Glas-
phase) sowie deren Viskositdtsabmahme mit steigender Temperatur
ist durch die Art der Phase (amorph oder kristallin) und durch
die Zusammensetzung (viskositdtsmindernde Zusttze bzw. Verun-
reinigungen, wie z. B. Ca, Na, K, usw.) festgelegt. bie Viskosil-
tdt wiederum beeinflufit die Benetzung der Korngrenzen,die auch
eine Auswirkung auf das Abgleiten der Ko6rnmexr hat. Ld4Bt man die
Kornausbildung noch unberiicksichtigt, so spielt auch die Menge
der Korngrenzenphase fiir das Korngrenzengleiten eine Rolle, denn
je mehr fliissige Phase als "Schmierfilm" sich zwischen den Kor-
nern befindet, desto weniger wird das viskose Flieflen durch
Reiben der Kdrner gegeneinander beeintrdchtigt, und desto leich-
ter kann ein Ausheilen durch Nachflieflen in die sich wegen un=
vollstédndiger Akkommodation gebildeten Korngrenzentrennungen

und Keilrisse erfolgen. Die Deformation nimmt also bei vorge-
gebener Temperatur und Spannung mit der Menge der Korngrenzen-

phase sowie mit sinkender Viskositdt zu.

Neben der Korngrenzenphase wird jedoch die Deformation auch
durch die Gefiigeausbildung beeinflufit. Dabei ist eimleuchtend,
dall ein durch dquiaxiale Kristalle aufgebautes Geflige bei glei-
cher Korngrenzenphase weniger kriechfest sein kann als ein Ge-
fiige aus nadelfdrmigen Kristallen, die miteinander stark ver-
zahnt sind. Je hoher der Schlankheitsgrad (Verhdltnis von Korn-
ldnge zu Korndurchmesser) und je besser die Verzahnung, desto
geringer ist die mdgliche plastische Verformung., Die Verformung
wird durch das Nachgeben des Priifkdrpers durch RiB&ffnung iiber-

lagert, Bei einem feinkdrnigen, verzahnten Gefilige ist die Rif3-
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verldngerung und somit auch die Gesamtverformung geringer, da
der Rifi nur durch das Brechen eines SiBNu-Kristalles bzw. durch
das Aufreiflen einer Kornstoflstelle verldngert werden kann. Der
hohe Verzahnungsgrad wirkt sich auch auf die Rififortschritt-
geschwindigkeit aus, da der Rifl durch stédndige Richtungs-

dnderungen weniger schnell vorankommt,

Die Hohe wie die Geschwindigkeit der ablaufenden viskoplasti-
schen Verformung lassen vor der Riflspitze eine mehr oder weni-
ger durch innere Bruchvorgidnge gestdérte Zone entstehen. Die
Spannungen werden nicht mehr allein auf die Rifispitze konzen-
triert, sondern werden mit auf die vorgelagerte Zone verteilt.
Dadurch wird mehr Energie zum Vorantreiben des Risses ndtig,
1g-Werte belegt ist (Tabelle 15 + 16) /98/.

Die Riflverldngerung erfolgt durch Verbindung des Hauptrisses

was durch die hdéheren K

mit der sich in der ProzeBzone gebildeten Risse. Gleichzeitig
wird auch die ProzeBlzone weiter vorangeschoben. Die Geschwine-
digkeit des RiBwachstums wird durch‘die sich vor der Rifspitze
ablaufenden gefiige- und korngrenzenphasenabhingigen Prozesse
bestimmt. Je miedriger die Viskositdt der Korngrenzenphase, desto
schneller verliuft die Verformung. Damit hdufen sich auch die
inneren Bruchvorgidnge. Das bedeutet aber eine Zunahme der Rifl-
empfindlichkeit gegen Rifiverlédngerung, was durch Absinken der

n-Werte charakterisiert wird.

Wahrend der plastischen Verformung werden folgende Phadnomene
beobachtet: Wie beim Kriechen nimmt die anfédnglich hohe Ver-
formungsgeschwindigkeit (Primdrbereich) sehr schnell bis zu
sehr kleinen Werten ab. Dabei kommt es besonders bei gut ver-
zahnten HPSN-Qualitdtenm zu zum Teil mehrmaligen Unstetigkeiten,
die durch starke Geschwindigkeitsdnderungen gekennzeichnet sind.
Durch Bruchfldchenuntersuchungen 143t sich mit Hilfe einer be-
rechneten mittleren RiBgeschwindigkeit zeigen, dafl in diesem
Fall oft eine starke Richtungsdnderung des Risses oder aber
auch Sekunddrrifibildung stattgefunden hat. Eine meist nur in
der Anfangsphase des langsamen RiBwachstums festgestellte drasti-

sche Geschwindigkeitsidnderung 148t auf jeden Fall auf eine Be-
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hinderung oder auf ein Uberwinden einer Behinderung des Ver-
formungsvorganges bzw, der RiBausbreitung schlieflien. Aufgrund
der geringen Anderung der Verformungsgeschwindigkeiten bei den
-anderen Proben bzw. nach Uberwinden der "Hindernisse" bzw. nach
kurzzeitiger Er8ffnung neuer RifSfortschrittsmdglichkeiten der
oben genannten Proben, stellt sich bis zum Bruch fast immer ein
"stationdrer" Bereich ein. Tertiidre Kriechbereiche wurden nur
selten gefunden. Die starke Abnahme der Kriechgeschwindigkeit
im ersten Versuchsstadium kann durch die verformungsbedingte
Spannungsumverteilung / 171 / und durch das Herausquetschen

von Korngrenzensubstanz aus den druckbeanspruchten Bereichen
erklidrt werden. Mit abnehmendem."Schmierfilmgehalt" kommt es
durch die Verzahnung und eine hohere Reibung der SiBNa-Kristalle
goegeneinander zur verstidrkten Behinderung der weiteren Verformung
und damif zur Verminderung der Kriechgeschwindigkeit. Die Ver-
formung kann dann nur noch durch das schon beschriebene Korn-
grenzengleiten und durch eine grofilere Nachgiebigkeit des Priif-
kérpers durch RiBwachstum erfolgen. Die durch Oxidation beein-
flufte Randzone, die an Korngrenzensubstanz verarmt ist, fihrt
ebenfalls zu einer Versprddung und zu einer Steigerung der Vis-
kositdt und damit zu einer reduzierten Kriechgeschwindigkeit
Fiir MgO-dotierte HPSN-Qualitdten wurde die Diffusion von Korn-
grenzenbestandteilen wie Mg, Ca und Fe an die Oberflidche be-
stdtigt. Das Aufldsen von SijNM in Magnesium-Silikatglas, das
mit stelgendem Magnesiumanteil zunimmt, fihrt neben der teil-
weisen Auskristallisierung der Korngrenzenphase durch Stick-
stofffreisetzung zu einer pordsen Oxidatiénsschicht, die keinen
Schutz fiir weitere Oxidation bildet. Die Entstehung von pits
wurde ebenfalls nachgewiesen. Erreichen die pits eine kritische
Grofle, setzen hier wie bei jedem anderen Rifl die Rifiwachstums-
mechanismen ein.

Y203—dotiertes HPSN zeigt aufgrund des hdheren Erweichungsbe-
reiches der Korngrenzenphase auch erst bei hdoheren Temperaturen
ein Absinken des RiBempfindlichkeitsparameters n. Der Abfall
bei Erreichen des Erweichungsbereiches kann durch die wesent-

lich groBere Menge an Korngrenzensubstanz, die nur schwach
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kristallin ist,erkért werden, da durch sie der "Flilissigkeits-
film" nicht so schnell abreiflt und der Zustand des viskosen
élieﬂens ldnger aufrecht erhalten wird. Daher verliduft der

Bruch iiberwiegend intergranular. Wegen der guten Verzahnung
brechen aber noch relativ viele Kristalle transkristallin. Das
ist auch eine Ursache fiir die hdhere Hochtemperaturfestigkeit.
Erste Versuche zur Kristallisierung der Korngrenzenphase haben
gezeigt, daBl der Erweichungsbereich um mindestens ﬁOO K =zu
héheren Temperaturen hin verschoben werden kann, und dafl dabei
auch der RiBempfindlichkeitsparameter nicht abfdllt, sondern auf
dem Niveau wie bei Raumtemperatur bleibt. Das Y203-dotierte
Material (Qualitét E) bildet beim Tempern an Luft stets eine
diinne, geschlossene Oxidschicht aus. Eine pit-Bildung kann nicht
festgestellt werden. Die dichte Oxidschicht fihrt zur Ausheilung
von Oberfldchenrissen. Festigkeitsmessungen nach Oxidation er-
gaben daher immer hohere Biegefestigkeiten als bei ungegliihten
Priifkdrpern festgestellt werden konnte, d. h., daB wesentlich
hohere Biegespannungen bendtigt werden, um dieses Material =zum

RiBwachstum anzuregen.

Zusammenfassung und SchluBfolgerung

Fir dichtes HPSN sind aufgrund seiner besonderen Eigenschaften
in den letzten Jahren viele Anwendungsgebiete erschlossen wor-
den. Das hat filir die Anwender wie Werkstoffhersteller zu neuen
Erkenntnissen gefiihrt und zu einer intensiven Entwicklung und
Forschung im In- und Ausland angeregt. So sind mittlerweile
neue Werkstoffe auf dem Markt, die sich durch deutlich ver-
besserte wmechanische wie thermische Eigenschaftem von den bis-
herigen abheben, aber auch solche, die durch neue Technologien,
wie z. B. das Sinterm von SiBNu-PulverpreBlingen und das Nach=
sintern von reaktionsgesintertem Siliziumnitrid, eine dem HPSN
zur Zeit etwa gleichwertige dichte Siliziumnitridqualitdt dar-
stellen. Wegen des nahezu identischen Aufbaus dieser neuen Werk-
stoffe im Vergleich zu HPSN hinsichtlich Gefiige und Korngren-

zenphase kann wahrscheinlich auch bei den neuen Siliziumnitrid-
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qualitditen RiBwachstum, Kriechen und Oxidation durch die glei-

chen Mechanismen beschrieben werden.

Die wichtigsten Ergebnisse der Arxrbeit lassen sich wie folgt

zusammenfassen:

a)‘ Fiir MgO~dotierte HPSN-Qualitdten konnte bestidtigt werden,
dafl 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 Kornmgren-

zenphase befindenden Verunreinigungen verstidrkt.

c) Ebenfalls bestitigt wurde, daB die mit der Oxidation in Zu-
sammenhang stehende pit-Bildung meben der Porenbildung mit
fiir den Festigkeitsabfall verantwortlich ist.

d) Erreicht ein pit eine kritische GréBe, so kann das langsame
RiBwachstum, #dhnlich wie von einem Anrifl, der durch einen
Knoop-Hédrteeindruck gebildet wurde, seinen Ausgang nehmen.
Der Mechanismus der Riflausbreitung ist dann derselbe, wie

durch gleiche n=Werte bestdtigt (Bild 35, Tabelle 10 und 17).

e) Es wurde auch bestdtigt, daB die Y203-dotierten HPSN=Quali-
tdten, wenn eine stabile Yttrium=Silikat-Phase eingestellt
werden konnte, nur eine geringe Oxidationsneigung zeigen.
Die sich ausbildende Oxidschicht ist im Gegensatz zu der
dicken, portsen Oxidschicht der MgO-dotiertem HPSN-Qualitidt
diinn und geschlossen. Dadurch wird eine weitere Oxidation
behindert und ein selektiver Angriff des Basismaterials, der
zur pit-Bildung fiihrt, sowie die Diffusion von Kormgrenzen-=
substanzen an die Oberfldche, die zur Porenbildung fiihrt,

verhindert.
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Die Viskostitdt der Korngrenzenphasen wird durch ihre Zu-
sammensetzung bestimmt. Die Viskositdt beeinflufit in star-
kem MafBe die Verformung und die Verformungsgeschwindigkeit.
Die Erweichungstemperatur beim HeiBpressen (Verdichtungsbe-
ginn), die Temperatur,vbei der sich der Elastizitdts~Modul
drastisch verdndert, die Temperatur, bei der deutliche
plastische Deformation eintritt, und die Temperatur, bei
der ein merklicher Abfall des Riflempfindlichkeiltsparameters

n eintritt, stehen im unmittelbaren Zusammenhang.

Unter den gewdhlten Temperatur- (1100 -~ 1300 0C) und Last=
bedingungen (100 ~ 600 N/mm2) erfolgt die Deformation durch
viskoses Korngrenzengleiten mit mehr oder weniger ausge-
priagter Akkommodation. Korngrenzengleiten ohne vollstédndige
Akkommodation bedeutet aber, dafl sich keilférmige Risse und
Poren an den bevorzugt senkrecht zur angelegten Spannung auf-
tretenden Korngrenzen bilden miissen.,Die Bildung dieser Ris-
se ist von der Geschwindigkeit der Deformation und diese
wiederum von der Viskositdt der Korngrenzenphase abhingig
und nimmt mit steigender Verformungsgeschwindigkeit zu. Die-=
se Vorgidnge werdemn bevorzugt dort ablaufen, wo eine erhihte
Spannung herrscht, d. h., in der Regel vor einer RiBspitze.
Fir die Verformung ist das Korngrenzengleiten bzw., die Bil-
dung der Tripelpunktkeilrisse geschwindigkeitsbestimmend.
Die ermittelten Aktivierungsenergien (400 - 1100 KJ/mol)
liegen in der GridBenordnung, die fiir viskoplastisqhe Ver-~

formung iiber die Korngrenzenphase angegeben werden.

Die durch Kriechverformung, Nachgiebigkeit der Probe durch
RiBoffnung und Porenbildung verursachte maximale Randfaser-
dehnung (Bruchdehnung) kann fiir alle untersuchten HPSN-

Qualitédten durch die Gleichung E£g= C P (mit C und b

= Konstanten) ausgedriickt werden.
Die Verformungsgeschwindigkeit nimmt, wie bei reinen Kriech-

untersuchungen, sehr schnell von hohen Geschwindigkeiten zu

z. T. sehr geringen, quasi stationdren Geschwindigkeiten ab.
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In Fdllen, wo starke RifBverzweigung auf der Bruchfl&dche
oder wo eine deutliche Richtungsédnderung des Risses eoer-
kennbar ist, wird eine merkliche Geschwindigkeitsidnde-
rung festgestellt, Aufgrund des breiten Beanspruchungs-
niveaus (1100 - 1300 °C, 100 - 600 N/mm2) wurden =- ab-
hdngig von der Viskositdt der Korngrenzenphase - Ver-

- -6 -
formungsgeschwindigkeiten zwischen 10 ! und 10 h !
gemessen, Die Randfaserdehnungen lagen zwischen 1.7 und

20 %, . HPSN-Qualitdten mit hochviskosen Korngrenzenphasen
zeigen die gerinsten Verformungen und auch die geringsten

Verformungsgeschwindigkeiten.

Aufler der Zusammensetzung wirkt sich auch die Menge der
Korngrenzenphase auf das Verformungsverhalten aus. Viel
Korngrenzenphase bedeutet ein lidngeres viskoses Flieflen,
da der Fliissigkeitsfilm nicht so schnell abreifit., Bei we-
nig Korngrenzenphase kommt es nach dem Herausquetschen der
Korngrenzensubstanz zu schnellerer Riflverlidngerung. Solche
Werkstoffe zelgen zwar aufgrund des hoheren Widerstandes

beim Abgleiten der Si Nh-Kristalle ohne fliissige Zwischen-

3

phase einen grdfleren Widerstand gegen Kriechen, sie sind

aber empfindlicher gegen RifBfortschritt.

Neben der Korngrenzenphase kommt mnoch der Gefliigeausbildung
besondere Bedeutung hinsichtlich Verformungs-~ und RifBaus-
breitungsverhalten zu. Dabei zeigt ein stark verzahntes Ge-
flige einen hoheren Widerstand gegen die Verformung als ein
schlecht verzahntes Gefilige. Der Widerstand gegen Verformung
steigt an, wenn die verzahnten ,nadelfdrmigen SiBNu-Kristalle
feinkﬁrnig_sind und einen hohen Schlankheitsgrad aufweisen.
Gleichzeitig steigt dann auch der Widerstand gegen lang-
sames Riflwachstum, da nach Bruch eines SiBNu-Kristalls

oder einer Kornstofllstelle der Rifl nur eine vergleichbar

kleinere Verlidngerung erfihrt und hdufiger umgelenkt wird

als bei einem grobkdrnigen Gefiige.
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Wegen der sich vor der Riflspitze ausbildenden Prozeflizone,
die durch KeilrifBbildung und Sekunddrrifbildung charakteri-

siert ist, kommt es bei hohen Temperaturen zu einem deut-
lichen Ansteigen des KIC-Wertes, wobeil in einem Fall bei

1350 °C ein K_.-Wert vom 30 MN/mm"B/2 erhalten wurde,

IC

Neben den gegeniiber Raumtemperatur gemessenen KIC-
Werten der unbehandelten Priifkdrper wurden nicht nur bei

hohen Temperaturen hohere K_ . -Werte erhalten, sondern auch

dann, wenn im Standzeitversigh nicht gebrochemne Proben bei
Raumtemperatur gebrochen wurden und wenn die sich wdhrend
des statischen Ermiidungstest ausgebildete Riflfront im Ba-
sismaterial lag und nicht in der durch Oxidation beein-
fluBten Zone. .

Lag dahingegen die Rififront noch in der Oxidationszone, so
wurden stets kleinere KIC-Werte erhalten.

Die Untersuchungen bestdtigten, daB 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 °C liegt, die durch Oxidation bedingte Schi-

digung sowie die Verformung des Materials zu schnell voran-

schreitet,

Der Finsatzbereich des MgO-haltigen HPSN 148t sich jedoch
vergrdflern, wenn neben einem gut verzahnten, feinkdrnigen

Gefiige aus schlanken Si Nu—Nadeln eine.Korngrenzenphase

3

mit geringem MgO-und Verunreinigungsgehalt eingestellt

wird.

Ebenfalls wurde bestidtigt, daB das Y203-dotierte HPSN besser
geeignet ist, da es aufler einer feuerfesteren Korngrenzen=-
phase auch die besseren Kriech- und Oxidationseigenschaften

aufweist.
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Die Y203-dotierte HPSN=Qualitdt weist gegeniiber den MgO-
haltigen Qualitdten auch das bessere Verhalten gegen Rif-
fortschritt, gekennzeichnet durch hdhere n-Werte, trotz
deutlich hdherem Beanspruchungsniveau (425 - 600 N/mm2
gegeniiber 225 - 400 N/mmz), auf, Durch Kristallisieren

der Korngrenzenphase kdnnen sogar noch hihere Beanspruchun=
gen, auch bei Temperaturen liber 1300 OC, iiber lange Zeiten
aufgebracht werden, ohne dafl es zum Bruch kommt, und ohne
dafl die vom technischen Einsatz her oft geforderten ge-

ringen Kriechdehnungen iliberschritten werden.

langsamen RiBwachstumsuntersuchungen der vorliegenden Ar-

beit verfolgen drei Ziele:

I.

IT.

IIT.

Die Untersuchung des Materialverhaltens unter Last und
Temperatur gibt Aufschlufl iiber die im Material statt-
findenden Vorgidnge und fiihrt zu elner Vertiefung der
Kenntnisse und zum besseren Verstidndnis der HPSN-Werk-
stoffe.

Durch die gewonnenen Erkenntnisse lassen sich, da ein-
deutige Ergebnisse von grundsdtzlicher Bedeutung fiir
dieses Material erarbeitet worden sind, meue dichte SiBNh-

Qualitdten entwickeln, bzw. die vorhandemnen verbessern.

Die gewonnenen Werkstoffdaten erlauben, die Verwendungs-
fdhigkeit besser zu beurteilen sowie die Lebensdauer un-
ter den dort jeweils herrschenden Beanspruchungen abzu-

schitzen bzw. die Beamnspruchung dem Werkstoff anzupassen.
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