
 

Nieuwe keramische constructiematerialen

Citation for published version (APA):
Metselaar, R. (1987). Nieuwe keramische constructiematerialen: cursusprogramma 2, 11 en 18 juni 1987 in
Eindhoven. Technische Universiteit Eindhoven.

Document status and date:
Gepubliceerd: 01/01/1987

Document Version:
Uitgevers PDF, ook bekend als Version of Record

Please check the document version of this publication:

• A submitted manuscript is the version of the article upon submission and before peer-review. There can be
important differences between the submitted version and the official published version of record. People
interested in the research are advised to contact the author for the final version of the publication, or visit the
DOI to the publisher's website.
• The final author version and the galley proof are versions of the publication after peer review.
• The final published version features the final layout of the paper including the volume, issue and page
numbers.
Link to publication

General rights
Copyright and moral rights for the publications made accessible in the public portal are retained by the authors and/or other copyright owners
and it is a condition of accessing publications that users recognise and abide by the legal requirements associated with these rights.

            • Users may download and print one copy of any publication from the public portal for the purpose of private study or research.
            • You may not further distribute the material or use it for any profit-making activity or commercial gain
            • You may freely distribute the URL identifying the publication in the public portal.

If the publication is distributed under the terms of Article 25fa of the Dutch Copyright Act, indicated by the “Taverne” license above, please
follow below link for the End User Agreement:
www.tue.nl/taverne

Take down policy
If you believe that this document breaches copyright please contact us at:
openaccess@tue.nl
providing details and we will investigate your claim.

Download date: 05. Oct. 2023

https://research.tue.nl/nl/publications/8035585e-5c4d-4208-84c6-d0858ec6ecdc


,.

••

ORGAAN VOOR POSTACADEMISCH ONDERWIJS
IN DE TECHNISCHE WETENSCHAPPEN

SECTIE WERKTUIGBOUWKUNDE EN INDUSTRIEEL ONTWBRPEN

NIEUWE KERAMISCHE CONSTRUCTIEMATERIALEN

CURSUSPROGRAMMA

2, 11 en 18 juni 1987
in Eindhoven

verzorgende instantie

Technische Universiteit Eindhoven
Faculteit der Scheikundige Technologie

Vakgroep Fysische Chemie
Centrum voor Technische Keramiek

cursusleider

Prof.dr. R. Metselaar



, - 2 -

NIEUWE KERAMISCHE CONSTRUCTIEMATERIALEN

1. Doelstelling van de cursus

De cursus beoogt de deelnemers vertrouwd te maken met de toepassings­
mogelijkheden van nieuwe keramische constructiematerialen, waarbij
aandacht wordt besteed aan de vervaardigingswijze, de mechanische
eigenschappen, het ontwerpen en de materiaalkeuze, het nabewerken en de
verbindingstechnieken.

De cursus wordt gegeven in de vorm van hoorcolleges, waarbij steeds
gelegenheid tot het stellen van vragen zal worden gegeven.
Aan de cursisten zal een syllabus worden verstrekt en tevens het boek
'Design with non-ductile Materials' door W.E.C. Creyke, I.E.J. Sainsbury
en R. Morell.

De volgende onderwerpen worden behandeld:
- Poeders (1 uur)

Vormgeving (1 uur)
Sinteren (1 uur)
Mechanische eigenschappen en karakterisering (3 uren)
Beschikbare materialen en hun eigenschappen (4 uren)
Nabewerking (2 uren)
Metaal-keramiek verbindingen (2 uren)
Ontwerpen en materiaalkeuze (2 uren)
Oefeningen, discussie (2 uren).

2. Algemene gegevens

Data

Plaats

Cursusruimte
Lunches
Telefonisch bereikbaar:

Cursusleider
Docententeam

di~sdag 2 juni en de donderdagen 11 en 18 juni
1987 van 10.00 tot 17.00 uur
Gebouw voor Scheikundige Technologie (T-hoog) van
de Technische Universiteit Eindhoven
Zaal 'Vogelkooi'
Kantine (nader aangegeven)
Secretariaat van de vakgroep, tel. 040- 472770
(b.g.g. 040-473758)
Prof.dr. R. Metselaar (040-473122)
Ing. R. Brehm (Philips Nat.Lab.),
dhr. J .T. Klomp (Philips Nat. Lab.),
prof.dr. R. Metselaar (TUE),
prof.dr. G. de With (TUE en Philips) en
prof.dr. G. Ziegler (TUE en DFVLR)

Enige tijd na afloop van de cursus ontvangt iedere deelnemer een verklaring
van deelname. Tevens wordt een evaluatieformulier toegezonden.
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3. Dagrooster

Dinsdag 2 juni 1987

10.00 'Inleiding, produktie' door prof.dr. R. Metselaar
Kort overzicht over bereiding van keramische poeders ­
poedereigenschappen - sintergedrag.

11.30 Pauze
11.45 Vervolg 'Produktie' door prof.dr. R. Metselaar

De belangrijkste vormgevingsmethoden - relatie vormgeving ­
geometrie en maatvoering.

13.00 Lunch
14.00 'Mechanisch gedrag' door prof.dr. G. de With

Eigenschappen van niet-ductiele materialen - karakterisering ­
brosse breuk en sterkte.

15.30 Pauze
15.45 Vervolg 'Mechanisch gedrag' door prof.dr. G. de With

Weibull statistiek - scheurweerstand - langzame scheurgroei ­
levensduur - (kruip) algemene relaties microstructuur - mechanische
eigenschappen.

Donderdag 11 juni 1987

10.00 'Materiaaleigenschappen' door prof.dr. G. Ziegler
Overzicht van beschikbare technische keramische materialen ­
mechanische eigenschappen in relatie tot microstructuur.

11.30 Pauze
11.45 Vervolg 'Materiaaleigenschappen' door prof.dr. G. Ziegler

Oxidische materialen op basis van A1203, Zr02 en A12Ti05
nitridische materialen, Si3N4 en sialons - carbides.

13.00 Lunch
14.00 Vervolg 'Materiaaleigenschappen' door prof.dr. G. Ziegler

Nieuwe ontwikkelingen - composieten
15.00 Pauze
15.15 'Metaal-keramiek verbindingen' door J.T. Klomp

Overzicht van diverse verbindingstechnieken ­
toepassingsmogelijkheden en beperkingen.

Donderdag 18 juni 1987

10.00 'Nabewerking' door ing. R. Brehm
Bewerkingsmethoden - toleranties - oppervlakte kwaliteit.

11.30 Pauze
11.45 Vervolg 'Nabewerking' door ing. R. Brehm
12.15 'Construeren met keramiek' door prof.dr. G. de With

Aspecten van het ontwerpen met brosse materialen - mechanische en
thermomechanische spanningen.

13.00 Lunch
14.00 Vervolg 'Construeren met keramiek' door prof.dr. G. de With

Enkele voorbeelden.
15.15 Pauze
15.30 Slotdiscussie met prof.dr. R. Metselaar en prof.dr. G. de With.
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1. INLEIDING

Het woord keramiek wordt in vele betekenissen gebruikt. Het meest om-

vat tend is de beschrijving ttanorganische, niet-metallische materialen". In

Nederland wordt meestal de onderverdeling gebruikt zoals onder aangegeven.

structurele keramiekfunctionele keramiek

keramiek

r---------l--------.I. I
klassleke keramiek technische keramiek

I I
r

fijnkeramiek
I

grofkeramiek

•
(bakstenen,

dakpannen)

(porcelein,

aardewerk)

(elektro, magneto,

opt. ,bio)

(mech. functies)

Tabel 1.1 geeft een indruk van de huidige markt. Het is duidelijk dat de

functionele keramiek, en met name de elektrokeramiek, het grootste aandeel

levert.

Table 1;1 High technology ceramics markets (1980) in millions of dollars"

•

Product Japan World

Ceramic powders 130 250

Electronic IC
Packages/Substrates 540 880

Capacitors 325 750

Piezoelectrics 295 325

ThermistorlVaristors 125 200

Ferrites 380 480

Gas/Humidity sensors 5 45

Translucent ceramics 20 45

Cutting tools:
Carbide, Cermet. 120 1000
Coated moncarbide'" 5 25

Structural ceramics
(heat and wear resistant) 120 250

Totals 2065 4250

Reprinted from Ref.3 with permission from the American Ceramic Society
.. Excludes fibers, nuclear fuels, spark plugs'" e.g. alumina, partially stabiliz-

ed zirconia, silicon carbide and nitride, and oxynides.
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In deze cursus zullen we ons primair bezig houden met de structurele kera­

miek d.w.z. keramische materialen waaraan vooral mechanische eisen worden

gesteld.

Tabel 1.2 geeft een voorspelling voor de toekomstige ontwikkelingen.

Estimation of Futur~ Market for Fine Ceramics in Japan (' 83-2000)
(100 million yen)

Table 1.2

Classification or products 1983 1985 1990 1995 2000 Notes

1. Electromic and magnetic
5.737 8.586 16.898 26.265 37.669ceramics

<D IC substrates. packeges. etc. 203 461 1,186 2.400 4.680 Estm.( a) : integrated circuits

<%) Themistors. barristors. etc. 486 743 1.627 1,960 2.275 Estm.( &) ; semiconductors

@ Magnets. etc. 1.202 1.831 4.339 7.100 10.000 Estm.( &) ; general electronic parts

@ Condensors. piezoelectric 3.650 5.314 9.233 14,200 20.000 Estm.( &) : general electronic parts

parts. etc.
@ Spark plugs 196 237 513 605 714 Estm.( a) : erectric mechanical parts

2. Mechanical ceramics 390 580 1.020 1.645 2.082
<D Tools. hard material parts 320 453 704 949 1.196 Estm.( c) : grinding. cutting & oth-

er tools

(2) Wear resistant parts 55 91 230 560 700 Estm.( c) ; valves. bearings
@ Others 15 36 86 136 186 Linear extrapolation

3. Thermal ceramics 266 468 2.771 6.235 9.019
<D Re rractory par ts lor semi- 55 161 796 1,820 3.800 Estm.( a) : IC, semiconductors

conductor heat treatment
(2) High temperature corrosion 132 191 1.755 4.143 4.887 Estm.( a) : parts for engines

resistant parts
@ Others 79 III 220 272 332 Estm.( c) : chemical & mining eq·

uipments
4. Chemical and medical ceramics 298 437 1.912 2.920 3.959

<D Sensors 196 318 703 840 975 Estm.( a) : semiconductors
<%) Catalysts. catalyst carriers 82 119 209 330 484 Estm.( c) : calatysts
@ Teeth. bones. join Is. etc. 0 0 1.000 1.750 2.500 Estm.( d ) : number or teeth pulled

out
5. Optical ceramics 173 229 1,672 4.692 6.342

<D Optical fibers 149 197 1.620 4.620 6.250 Eslm.( e) : optical ribers
(2) Others 24 32 52 72 92 Linaer extrapolation

6. Others 86 175 990 1.489 2.190
<D Nuclear lield 0 0 590 864 1,340 Estm.( r) : nuclear capacilies
~ Olhers 86 175 400 625 850 Linaer extrapolation
Total 6.950 10.415 25.263 43.246 61.26\

•

• • Japan Fine Ceramics Association

Fig. 1.1 geeft een indruk van het totale aandeel van keramiek en glas in

het materialen verbruik. Uit de figuren mogen we concluderen dat metalen

voor de constructeur de belangrijkste materialen blijven maar dat kera­

mische componenten voor specifieke toepassingen hun weg zullen vinden.

Voor toepassingen waar eigenschappen als slijtvastheid en corrosie­

bestendigheid van primair belang zijn, is deze doorbraak al een feit. We

denken hierbij aan snijgereedschappen, mechanische afdichtingen en pompen.
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Fig. 1. 1 Huidige verdeling van

materiaalklassen in de VS, uitgedrukt in

procenten van de omzet. Er wordt een

relatieve dname van 3-6% van het

aandeel van metalen verwacht, deze

afname zal grotendeels ten goede

leomen van het aandeel van polymerenj

het aandeel van anorganische

materialen zal 1-2% stiJgen (bron: Nota

Materialenbeleld 1986, Ministeries van

o en W en van EZ).

•
Voor hoge-temperatuur toepassingen mogen we dit nog niet zeggen. De snel­

heid van de ontwikkeling wordt hierbij echter niet uitsluitend bepaald

door de keramicus die materiaaleigenschappen verbetert, maar ook door de

constructeur. Deze laatste zal inzicht moeten krijgen in de eigenschappen

en het gedrag van keramische materialen en hij zal zijn ontwerpen hierop

mede baseren. Laten we ervan uitgaan dat voor een bepaalde toepassing de

gebruiksomstandigheden, bijvoorbeeld hoge temperatuur of een corrosieve

omgeving, er toe leiden dat een keramisch materiaal in aanmerking komt. We

zullen dan de volgende vragen moeten beantwoorden. Welk materiaal komt in

aanmerking? Welke eigenschappen heeft dit? Wie kan het leveren? Hoe maken

we met dit materiaal een optimaal ontwerp?

~ In deze cursus zullen we vooral op de eerste twee vragen ingaan. We zullen

ook enkele leveranciers noemen, maar deze lijst zal niet volledig zijn en

is aan snelle verandering onderhevig. Ook aan de specifieke eisen die het

ontwerpen in keramiek stelt, zal enige aandacht worden besteed. Overigens

is het belangrijk op te merken dat het ontwerp in veel gevallen niet los

gezien kan worden van de vormgeving en de verdere produktiestappen. Niet

aIleen zal de ontwerper daar enig inzicht in moeten hebben, hij zal ook in

een vroeg stadium met de producent moeten overleggen.
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De hieronder geschetste driehoeksrelatie is van grote betekenis.

chem. samenstelling

processing intrinsiek

• microstructuur ---------------...------i>.. eigenschappen

Ze illustreert hoe de eigenschappen van het uiteindelijke produkt bepaald

worden door de intrinsieke eigenschappen zowel als door de procesvoering.

Een belangrijke kengrootheid is hierbij de microstructuur. Hieronder ver­

staan we een verzameling van parameters zoals korrelgrootte en

korrel-grootteverdeling, porositeit en poriegrootte, aard en morfologie

van tweede fasen. Enkele voorbeelden van verschillende mocrostructuren

zien we op pags. 21-23 in het boek van W.E.C. Creyke, T.E.J. Sainsbury en

R. Morrell (in de verdere tekst aangeduid met Creyke). Deze grootheden

belnvloeden ieder op hun eigen wijze, de materiaaleigenschappen. Omdat de

microstructuur ze1f weer sterk bepaald wordt door de procesvoering zullen

we in het eerste deel van de cursus enige aandacht besteden aan achtereen-

• volgende stappen bij de vervaardiging van keramische materialen t.w. poe­

derbereiding, vormgeving en sinteren.

We zullen vervolgens aandacht besteden aan de mechanische eigenschappen

van keramische d.w.z. niet-ductiele materialen. Met name komen aan de orde

het breukgedrag, sterkte, langzame scheurgroei en statistische behandeling

van de sterkte.

2. POEDERS

De keramische technologie omvat altijd de volgende processtappen:

a. poederbereiding

b. vormgeving

c. sinteren

d. nabewerken
- 5 -



In de klassieke keramiek is klei de belangrijkste grondstof. in combinatie

met andere natuurlijke mineralen zoals kwarts en veldspaat. De nieuwe ma­

terialen. waaraan steeds hogere eisen worden gesteld met betrekking tot

optische. elektronische of mechanische eigenschappen. eisen een zo grote

zuiverheid en homogeniteit dat synthetische grondstroffen nodig zijn.

Tabel 2.1 Poederbereidingstechnieken.

•

Natchemische methoden

Neerslaan uit oplossing

Sproeidrogen

Vriesdrogen

Sol-gel methoden

Hydrolyse van metaal-organische verbindingen

Gasfase methoden

Gasfasereaktie

Pyrolyse

Laser en plasma depositie

Vastestofreakties

Ontleding van vaste stoffen

Reakties van vaste stoffen (evt. ook met gasfase)

• Tabel 2.1 geeft een beknopt overzicht van gangbare methoden voor poeder­

bereiding. Vastestofreakties zijn zeer veel toegepast voor de bereiding

van oxidische materialen. Het is moeilijk om via deze weg homogene. fijn­

korrelige. zuivere poeders te maken. Om deze redenen wordt thans veel aan­

dacht besteed aan de natchemische methoden. Voor de bereiding van nitrides

en carbides worden vooral gasfase methoden gebruikt.

Bij het werken met een stapeling van kleine deeltjes hebben we te maken

met capillaire krachten. Deze krachten worden bepaald door de oppervlakte

of grensvlak energie en de krommingsstraal van de deeltjes. Dit betekent

dat de deeltjesgrootte. poriegrootte en zuiverheid van de poeders van

groot belang zijn zowel bij vormgeving. drogen en sinteren.
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•

2.1 Zuiverheid

onzuiverheden vertonen een sterke neiging om zich te concentreren aan het

oppervlak van een poeder. Daarmee worden o.a. de sintereigenschappen sterk

belnvloed. Voor de constructeur is van belang dat ook de eigenschappen van

het eindprodukt hierdoor veranderen. Ket name hoge-temperatuur­

eigenschappen als kruip, sterkte, oxidatie en corrosieweerstand worden

sterk belnvloed. Bijvoorbeeld, Ca verlaagt de kruipweerstand van Si
3

N
4

dat verdicht is met KgO als sinterhulpmiddel, door vorming van een glas­

fase op de korrelgrenzen. Deze glasfase veroorzaakt bij hoge temperatuur

kruip door visceuze vloei. Bij gebruik van Y203 als sinterhulpmiddel

heeft Ca weinig effect omdat het Ca nu in de kristallijne fase oplost. Een

verontreiniging zoals Fe levert Fe-silicide deeltjes op die als 2
e

fase

tussen de Si
3

N
4

korrels uitgescheiden worden (inclusies). Inclusies

hebben weinig invloed op kruip of oxidatiegevoeligheid, maar werken weI

als fouten waar zich mechanische spanningen kunnen concentreren. Hierdoor

neemt de sterkte van het materiaal af. De grootte van dit effect is afhan­

kelijk van de grootte van de inclusie t.o.v. de korrelgrootte en van de

relatieve thermische uitzettingscoefficient en de elastische eigenschappen

van de matrix en inclusie.

2.2 Deeltjesgrootte

De sinterbaarheid van een poeder is sterk afhankelijk van de deeltjes­

grootte. Ken streeft i.h.a. naar deeltjesafmetingen < 1 ~. Het is

~ vrijwel onmogelijk dergelijke afmetingen te verkrijgen via het malen van

grovere poeders. De aandacht is daarom vooral gericht op bereiding van

poeders via natchemische processen of uit de gasfase. Een van de be­

langrijkste problemen die zich voordoen bij het maken van fijne poeders

uit de vloeistoffase is dat van de agglomeratie. Wanneer de vloeistof tus­

sen de deeltjes verdwijnt, worden de deeltjes door de capillaire krachten

naar elkaar toe getrokken er vormen zich agglomeraten. Fig. 2.1 geeft een

voorbeeld van een KgO poeder met agglomeraten.
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• Fig. 2.1 Geagglomereerde MgO deeltjes gemaakt uit magnesiumhydroxyde

Voor het sintergedrag en de mechanische eigenschappen zijn deze agglomera­

ten van groot belang. Hun aanwezigheid tijdens het verdichtingsproces

leidt namelijk tot inhomogeniteiten die zich kunnen uiten in de vorm van

kleine scheurtjes. De oorzaak is makkelijk in te zien. Wanneer we een poe­

der samenpersen levert een agglomeraat een inhomogeniteit in de dichtheid

van het ongesinterde produkt (de zg. groene dichtheid). De sintersnelheid,

d.w.z. de snelheid van de volumekrimp, is

•
v 1 ~

P dt
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en V en ont­
m

kunnen leiden tot

Als de dichtheid van het agglomeraat p verschilt van die van de ma­
a

trix p dan verschillen ook de sintersnelheden V
m a

staan er spanningen tussen agglomeraat en matrix die

scheurvorming. Fig. 2.2 geeft een voorbeeld van scheurtjes gevormd rond

opzettelijk aangebrachte agglomeraten.

•

Fig. 2.2 Scheurvormig rond

een agglomeraat

Fig. 12. Lateral crack which cir­
cumvents bottom of agglomerate (4).

Men kan de agglomeraten soms verwijderen uit het poeder door een maalbe~

• handeling. Dit lukt echter alleen wanneer de deeltjes slechts zwak gebon­

den zijn. Tijdens de poederbereiding tracht men dit te bereiken door in­

stellen van procesvariabelen zoals de pH of door uitwassen van de poeders

met vloeistoffen met lagere oppervlaktespanning.

Bij een gegeven sintertijd en sintertemperatuur is de verkregen dichtheid

evenredig met de groene dichtheid van het poedercompact. Met bolvormige

deeltjes met gelijke diameter heeft een compact met de dichtste pakking

nog altijd een porositeit van 26 %. Een dichtere pakking kan worden ver­

kregen door kleinere deeltjes in de porien van de grotere deeltjes te

brengen. Van zeer groot belang is vooral de regelmatigheid van de pakking.
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Er zijn vele voorbeelden voor oxidische poeders waaruit bIijkt dat het rno-

gelijk is een

beeld van een

doorschijnend

goede verdichting te krijgen bij ca. 0,5 TIt. Een voor­
sme

Ti0
2

poeder dat reeds bij ca. 900 °c tot een dicht,

produkt sintert wordt getoond in fig. 2.3.

•

• Fig. 2.3 Ti0
2

poeder gernaakt via nat-chernische weg. Gemiddelde deeltjes­

grootte 0,3 lJlI1
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2.3 Poedervoorbehandeling

Afhankelijk van de vormgevingsmethode en/of sintermethode kan een voorbe­

handeling van de poeders nodig zijn. Zo eist men bijvoorbeeld voor het

persen van een vormstuk goed lopende poeders d.w.z. poeders die de matrijs

goed vullen en met minimale wrijving geperst kunnen worden.

Tabel 2.2 geeft een overzicht van voorbehandelingen die nodig kunnen zijn

voorafgaand aan de vormgeving. We komen hierop terug in het volgende

hoofdstuk.

Tabel 2.2 Behandeling voorafgaand aan vormgeving

pH instellenVrij lopend poeder

maken door sproeidrogen

of granuleren

Persen Slibgieten =S~p=u~i~t~g~i~e~t~e~n~ _

Binder toevoegen Slib bereiden Thermoplast toevoegen

Smeermiddel toevoegen Binder toevoegen Plasticizer toevoegen

Sinterhulpmiddel toevoegen Deflocculant toevoegen Bevochtigingsmiddel

toevoegen

Smeermiddel toevoegen

•

Viscositeit instellen Sinterhulpmiddel

toevoegen

Concentratie vaste Ontluchten

stof instellen

Ontluchten Granuleren of

• pelletizeren

- 11 -



Tabel 3.1 Vormgevingstechnieken

•

•

Techniek

Persen

uniaxiaal

i sostati sch

heetpersen

heet isostatisch

(hip)

Gieten

slibgieten

Plastische vorming

extrusie

spuitgieten

Speciale technieken

groen bewerken

plasmaspuiten

chemical vapour

depos i tion (cvd)

Katerialen

oxiden en niet-oxiden

oxiden en niet-oxiden

speciale produkten van oxiden

en niet-oxiden

hoogwaardige materialen

(vooral als na-sintermethode

klassieke keramiek, oxiden

en niet-oxiden

klassieke keramiek, met

plastic binders ook

technische keramiek

oxiden en niet-oxiden

met plastic binders

aIle materialen na een van

de bovengenoemde vormgevings­

technieken

oxiden

carbiden, nitriden

- 12 -

Vormen

zeer uiteenlopend, maar

profielbeperkingen in

de persrichting

eenvoudige vormen

vlakke platen of

cylinders met af­

metingen beperkt door

de pers

aIle afmetingen en

vormen

onregelmatige vormen,

dunwandige componenten,

kleine series

lange dunne staafjes,

buizen, plaatjes

complexe, onregelmatige

vormen, gaten en krom­

mingen

vormen via boren, frezen

slijpen, draaien etc.

deklagen en dun-wandige

vormen

deklagen en dun-wandige

vormen



•

•

3. VORKGEVING

Tabel 3.1 geeft een overzicht van be1angrijke vormgevingsmethoden (zie ook

Creyke paragraaf 5). We zullen de voornaamste methoden kort bespreken en

daarbij aangeven welke mogelijkheden en beperkingen deze methoden hebben.

3.1 Uniaxiaal persen

Van de persmethoden wordt vooral uniaxiaal persen toegepast. Rierbij wordt

poeder in een matrijs gebracht en wordt vervolgens druk in een richting

uitgeoefend op een stempel. Ter voorbereiding wordt aan het poeder 0,5-5 ~

binder toegevoegd om te zorgen dat het poeder goed in de matrijs loopt.

Daarnaast wordt enig smeermiddel (bijv. paraffine olie) toegevoegd. Ret

poeder wordt onder hoge druk samengeperst. Ret smeermiddel zorgt dat de

poederdeeltjes zich makkelijker herrangschikken tot een dichtste stape­

ling. Met automatische persen kan men hoge produktiesnelheden en nauwe

maattoleranties halen (fig. 5.5 Creyke).

Bijvoorbeeld met persen met beweegbare boven en onderstempel en 20 ton

persdruk, kan men 100 cycles per minuut halen. Met roterende persen,

waarbij een aantal matrijzen op een roterende schijf staat zijn produktie­

snelheden van 2000/min mogelijk. De maattolerantie is ± 1 ~.

De belangrijkste problemen zijn: a) slijtage van de stempels en matrijzen

waardoor de maat verloopt, b) scheurvorming in de produkten, o.a. door

plakken aan de matrijs, luchtinsluitsels e.a., c) niet-uniforme dichtheid.

Dit laatste is het belangrijkste probleem (zie fig. 3.1) Ken belangrijke

oorzaak is de poeder-wand wrijving.
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(al

(bl

h = 0.45
o

Fig. 3.1 Dichtheidsvariatie in een geperst poeder voor twee matrijzen met

• verschi11ende hoogte/diameter verhouding (uit: Ceramic Fabrication

Processes, W.D. Kingery ed., MIT Press 1963)
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Enkele voorbeelden van geperste produkten zien we in fig. 3.2

Fig. 3.2 Keramische vormstukken gemaakt door uniaxiaal en isostatisch per­

sen, enkele met nabewerking (Uit: Modern Ceramic Engineering, D.W.

Richerson, Marcel Dekker Ins, 1982)
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3.2 Isostatisch persen

Via een vloeistof wordt alzijdige druk op het poeder uitgeoefend (fig. 5.6

Creyke). Het poeder wordt in een rubber vorm gebracht. Men werkt met druk­

ken van ca. 200 MPa. Deze methode levert produkten met een betere dicht­

heidsverdeling en maakt het ook mogelijk vormstukken met grotere lengte:

diameter verhouding te maken dan met uniaxiaal persen. Het is echter moei­

lijker om hoge produktiesnelheden te bereiken en ook is de maatnauwkeurig­

heid en oppervlaktekwaliteit kleiner.

3.3 Heet persen

Bij uniaxiaal zowel als isostatisch persen kan het persen ook bij hoge

temperatuur worden uitgevoerd, waardoor vormgeving en sinteren in een

processtap geschieden. Door de hoge kostprijs worden deze methoden indu­

strieel nauwelijks toegepast. We komen er in paragraaf 4 kort op terug .

- 16 -
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3.4 Gietmethodes

Van deze methodes wordt vooral slibgieten veel toegepast. Een suspensie

van het keramisch poeder wordt in een gipsvorm gegoten (fig. 5.2 Creyke).

Door de capillaire krachten van de poreuze gipsvorm wordt de vloeistof aan

de suspensie onttrokken en zet zich een laag vaste stof af. Het succes van

de methode hangt sterk af van de mogelijkheid stabiele suspensies te maken

met hoge concentratie vaste stoE. Men kan met deze methode complexe vormen

maken, fig. 3.3 geeft een voorbeeld. De produktiesnelheid is echter laag .

-.. 5 em I--------l

Fig. 3.3 Verbrandingskamer van SiC voor een gasturbine motor, gemaakt via

slibgieten (Uit: Modern Ceramic Engineering, D.W. Richerson, Marcel Dekker

Inc. 1982)
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3.5 Plastische vormgeving

Extrusie en spuitgieten zijn de belangrijkste melhoden. Het keramisch

poeder wordt gemengd met een organische .binder (25-50 vol.,. binder) die

bij verhoogde temperatuur een plastisch vervormbaar mengsel levert.

Fig. 5.7 Creyke geeft een voorbeeld van een spuitgietmachine. De plas­

tische massa wordt via een spuitmond bij temperaturen rand 150 °c in een

verwarmde matrijs geperst. Men kan zowel met thermoplastische als thermo­

hardende binder werken. Men kan hiermee zeer complexe vormen maken. De

produktiesnelheid is haag, de matrijzen zijn echter duur. Hierdoor leenl

de methode zich vooral voor grate series.

Het grootste probleem inherent aan aIle plastische vormgevingstechnieken

is het verwijderen van de organische binder. Meestal doet men dit door

uitstoken. Door de grate hoeveelheid gas die hierbij ontstaat kunnen

makkelijk scheuren in het produkt ontstaan. Tijdens het vormgeven zelf

ligt het grootsle gevaar in de insluiting van lucht, waardoor grote porien

in het vormstuk kunnen ontstaan.

Extrusie wordt veel gebruikt voor de produktie van staven, buisjes, blok­

ken en andere langwerpige vormstukken met constante doorsnede Fig. 5.3

Creyke geeft een doorsnee van een extruder.

Het plastische mengsel van keramisch poeder met organische binder wordt

door een spuitmond geperst en daarna vaak opgevangen op een drager; ver­

volgens wordt het op de vereiste lengte afgesneden. De doorsnede kan zeer

complex zijn. Een goed voorbeeld is de honingraatstructuur voor warmte­

wisselaars en katalysatordragers (fig. 3.4)
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Fig. 3.4 Geextrudeerde honingraatstructuren voor war.mtewisselaars (Uit:

Modern Ceramic Engineering, D.W. Richerson, Marcel Dekker Inc. 1982)
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3.6 Speciale technieken

Technieken als chemical vapour deposition (cvd) en plasmaspuiten zijn pri­

mair van belang als coating technieken d.w.z. voor het aanbrengen van een

deklaag op een dragermateriaal. Bij cvd laat men gas sen bij hoge tempera­

tuur reageren aan een substraat oppervlak. Ken voorbeeld is de produktie

van sic uit Si en C houdende verbindingen. Andere bekende deklagen die

hiermee worden gemaakt zijn TiN, Si
3

N
4

, BN, grafiet. De methode is ook

geschikt voor de produktie van poeders. Bij het plasmaspuiten wordt een

poeder in een plasma verhit tot boven het smeltpunt en koelen de druppel­

tjes vervolgens zeer snel af wanneer ze het substraat raken. Verschillende

stabiele oxiden zoals A1
2
0

3
, zr0

2
, KgO, Si0

2
worden hiermee ge-

maakt. In tegenstelling tot cvd waarmee zeer dichte lagen ontstaan, levert

plasmaspuiten poreuze lagen.

Als laatste noemen we het bewerken in groene toestand. Na een eerste vorm­

gevingsstap kan men via normale mechanische bewerking speciale vormen ver­

krijgen. omdat het produkt nog niet gesinterd is, is de bewerking in deze

toestand veel minder kostbaar. WeI is het groene produkt zeer fragiel.

3.7 Aandachtspunten bij het ontwerpen

De groene dichtheid is meestal niet meer dan 60 % van de einddichtheid

d.w.z. tijdens het sinteren treedt 10 - 20 % lineaire krimp op. De krimp

wordt zowel door het sinterproces als door de vormgevingstechniek bepaald.

De maatnauwkeurigheid van het gesinterde produkt is i.h.a. niet meer dan 2

• %. Bij de vormgeving moeten we hiermee rekening houden. Fig. 3.5 en 3.6

tonen enkele aandachtspunten voor de ontwerpen.
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Fig._3.5
D;sign factors affecting
manufacturing reliability.

AVOID BETTER

increase
at x and y

GENERAL:

Thin fragile ends:
High loss rate
in handling

•

Sharp corners:
Avoid unless ends are ground;
or chamfer ends by rumbling.

Sudden changes in section:

DIE-PRESSING:

II II

Small holes:
Die pins may break and cause
damage; holes at least I mm
preferred

•

Feather edges on press tools:
Could break and damage the
die. Leave thick edges or use
steeper tapers.

MACHINING GREEN:

Small holes:
May crack ceramic due to
bursting.

Thin edges:
Prone to damage and distor­
tion.

- 21 -

Square corners:
Prone to damage and cracking.



Fig. 3.6
Designs which induce distor­
tion resulting from uneven
green density.

AVOID BETTER
DIE·PRESSING:

Holes too near edges:
Thin wall may crack or distort.

Large changes in section:
May crack at change of section
and thin part distort.

• Long narrow shapes:
May distort or crack.

Square corners:
May distort or crack.

•
Sharp points:
May be weak at the points due
to low level of compaction

EXTRUSION:

6 &
0-- 0"'----

~ [/(
/
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Holes too near edges:
Thin wall may crack or distort.

Square edges:
Difficult for material to flow
in sharp corners.

Unsymmetrical shapes:
Uneven flow in extrusion will
cause distortion.
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4. SINTEREN

4.1 In1eiding

Doe1 van het sinteren is een keramisch poeder via een warmtebehande1ing om

te zetten in een dicht polykrista11ijn lichaam.

We onderscheiden drie verdichtingsprocessen:

i. Vitrificatie

Samenste11ing en temperatuur worden zo gekozen dat vo1doende vloei­

stof ontstaat om de gasfase tussen de poederdee1tjes te e1imineren .

>

ii. V1oeistoffase sinteren

Samenste11ing en procestemperatuur worden zo gekozen dat er enige

v1oeistof ontstaat. maar niet vo1doende om de porositeit te e1imine­

ren; er zijn daarom vormveranderingen van de korre1s nodig om een

vo11edige verdichting te verkrijgen .

• (~~ CJ
()~O O~O@

-->
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iii. Vastefase sinteren

Gedurende het gehele proces is uitsluitend vaste stof aanwezig, ver­

dichting kan alleen optreden door vormverandering van de korrels.

(:J C)
C') C)U

--~

•

•

De beschikbare variabelen gedurende het sinterproces zijn:

a) de procestemperatuur

b) de procestijd (ook: tijd-temperatuur profiel)

c) de deeltjesgrootte van het poeder

d) de samenstelling, inclusief het gebruik van toevoegingen en de gas­

atmosfeer

e) de uitwendige druk (bij heet-uniaxiaal of heet-isostatisch persen)

We zullen nagaan hoe veranderingen in bovengenoemde parameters het sinter­

proces beinvloeden .
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4.2 Drijvende kracht

Macroscopisch gezien is de drijvende kracht voor het verdichtingsproces de

energieafname die samenhangt met een vermindering van het gas/vast opper­

vlak van het poeder. De totale energie is

(4.1)

•

2
waarin Ys en Yb de oppervlakte energie per m voor het gas/vast

oppervlak, resp. het vast/vast oppervlak, As en A
b

het gas/vast opper­

vlak, resp. het korrelgrensoppervlak, Door massatransport wordt E gemini­

maliseerd .

Op atomaire schaal gezien, is de drijvende kracht voor massatransport het

verschil in vrije energie over een gekromd oppervlak.

Beschouw een bolvormige porie met straal 1 ~ in een korrel. Als de

poriestraal afneemt, neemt de oppervlakte energie van de poriewand af; om

de evenwichtswaarde van 1 ~ te behouden moet zich een gasdruk in de

• porie opbouwen. Bij evenwicht geldt dat de energietoename t.g.v. samen­

drukking van het gas (P~V) gelijk is aan de energieafname t.g.v. de

oppervlakte vermindering (Y~):

P~V = Y~
2

p 4~r dr = y8~rdr

P = 2y/r (4.2)

(NB voor een bol is V
2

A = 4~r , dA/dr =8~r)

3= 4/3 nr , dV/dr
2

= 4trr ,

- 25 -



Meer algemeen geldt voor het drukverschil over een gekromd oppervlak

) (4.3)

waarin r
l

en r
2

de hoofdkrommingsstralen zijn. Deze formule leidt er

direct toe dat ieder grensvlak zich zal verplaatsen in de richting van

zijn krommingsmiddelpunt!

Een andere consequentie is dat zowel de oplosbaarheid als de dampspanning

afhankelijk zijn van de krommingsstraal:

•
).~ (1.

PRT r
1

waarin p resp Po de dampspanning boven een gekromd resp. vlak opper­

vlak, V het molair volume, M de molaire massa, P de dichtheid, R de

gasconstante en T de temperatuur.

Vergelijking (4.4) is ook te schrijven in de vorm

(4.4)

!::J..G 1= yV( ­
r

1
(4.5)

Ret is dus het verschil in vrije energie over een gekromd grensvlak dat

verantwoordelijk is voor zowel verdichting als korrelgroei.

4.3 Kwalitatieve discussie van transportmechanismen

• We beschouwen eerst het vastefase sinteren. Fig. 4.1 geeft een overzicht

van de mogelijke transportmechanismen in de eerste fase van het sinter­

proces.ln de figuur vertegenwoordigt ieder cijfer een mechanisme:

1 oppervlakte diffusie van: oppervlak naar: nek

2. volume diffusie van: oppervlak naar: nek

3. gastransport van: oppervlak naar: nek

(verdamping en condensatie)

4. korrelgrensdiffusie van: korrelgrens naar: nek

5. volumediffusie van: korrelgrens naar: nek

6. plastische vloei van: dislokatie naar: nek

- 26 -



•
Fig. 4.1 Alternatieve diffusiewegen tijdens het sinteren

Alle mechanismen leiden tot verlaging van oppervlakte energie. Voor ver­

dichting is het echter noodzakelijk dat de middelpunten van de bollen el­

kaar naderen - dit is alleen het geval bij mechanismen 4 en 5! (vergelijk

fig. 4.2 en 4.3).

Bij de overige mechanismen treedt wel versteviging en korrelgroei op, maar

geen verdichting!

• om goede mechanische eigenschappen te krijgen wil men i.h.a. kleine

korrels en lage porositeit. Men zal dus proberen de beweging van korrel­

grenzen zo veel mogelijk te remmen. Beinvloeding van de verschillende

t.ransportmechanismen is mogelijk door additieven te gebruiken die de

vakatureconcentratie beinvloeden, via de temperatuur of door toepassing

van uitwendige druk.

Bij de vervaardiging van oxidische materialen vinden we vele voorbeelden

van het vastefase sinteren: A1
2
0

3
met MgO toevoeging (fig. 4.4),

zro2 met CaO of Y203 toevoeging.
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ADJACENT PARTICLES
IN CONTACT

NECK FORMATION
BY VAPOR PHASE
MATERIAL TRANSPORT

COMPLETION OF VAPOR
PHASE TRANSPORT: PARTICLES
BONDED, PORE SHAPE CHANGED,
NO SHRINKAGE

Fig. 4.2 Schematic of vapor-ph8.Be material transport.

•

ADJACENT PARTICLES
IN CONTACT

NECK FORMATION
BY DIFFUSION

DISTANCE BETWEEN PARTICLES
CENTERS DECREASED, PARTICLES
BONDED, PORE SIZE DeCREASED

I •

I-t -I
Fig. 4.3 Schematic of solid-state material transport.
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•
Fig. 4.4 Microstructuur van een dicht gesinterd A1

2
0

3
met MgO als sin­

terhulpmiddel
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In materialen met sterke covalente bindingen, zoals Si
3

N
4

en SiC zijn

de diffusiecoefficienten in de vaste stof zo laag dat verdichting prac­

tisch niet mogelijk is. In die gevallen gebruikt men toevoegingen die bij

de sintertemperatuur een vloeibare fase vormen. Deze vloeistof moet

a) de korrels bevochtigen

b) enige oplosbaarheid voor de vaste fase toestaan

Door de vloeistofvorming kunnen de deeltjes schuiven en vindt een her­

rangschikking plaals. Daarnaasl kan via de vloeistoffase een veel snellere

diffusie plaats vinden dan via de vaste fase. Als deeltjes met ver­

schillende diameter aanwezig zijn dan lossen de kleine deeltjes op en

groeien de grote deeltjes (fig. 4.5) .

•
Fig. 6a 3 min Fig. 6b 120 min

I

Fig. 6a and b - Grain growth and shape accomodation durinq
liquid phase sintering of W-Ni at 16700 C (10)

Bekende voorbeelden zijn Si
3

N
4

met MgO toevoeging, W met Ni of Co toe­

voeging (hardmetaal).
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Aan verdichting via vitrificatie zullen we weinig aandacht besteden omdat

deze methode hoofdzakelijk gebruikt wordt voor het sinteren van klassieke

keramische produkten zoals porcelein. Bij dit verdichtingsproces wordt zo­

veel van een zeer visceuse vloeibare fase (de zgn. flux) gevormd dat de

porieruimte geheel wordl gevuld.

4.4 Speciale sintertechnieken

Voor het verdichten van niet-oxidische materialen gebruikt men naast het

vloeibare fase sinteren ook enkele speciale technieken. We geven hier een

kort overzicht. Bij het bespreken van de materiaaleigenschappen komen we

nader terug op de relatie tussen sinterproces en de resulterende eigen­

schappen .

4.4.1 Reactiesinteren

Het gewenste keramisch produkt wordt gemaakt door een in-situ reactie.

Bijvoorbeeld Si 3N4 wordt gemaakt door een Si vormstuk te laten reage-­

ren met stikstof. Het gevormde materiaal staat bekend onder de afkorting

RBSN (reaction bonded silicon nitride) (fig. 2.5 Creyke)

In het geval van SiC laat men een vormstuk bestaande uit een mengsel van

SiC en C reageren met vloeibaar of gasvormig Si. Dit Si reageert met de

koolstof tot SiC.

4.4.2 2e Fase binding

Als een soort analogon van het-vitrificatieproces bij silicaten gebruikt

men soms het binden met een tweede fase. Bijvoorbeeld sic wordt weI ge­

bonden door de porieruimte te vullen met een aluminiumsilicaat (klei­

gebonden SiC) (fig. 4.6). Zie ook Fig. 2.4 Creyke
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200,um

A

Fig. 4.6 Microstructuur van een kleigebonden sic (Uit: An introduction for

the engineer and designer. R. Morrell. Her Majesty's Stationery office.

1985).

Ook maakt men weI SiC + si vormstukken die vervolgens in stikstof worden

gestookt zodat de sic deeltjes door Si
3

N
4

gebonden worden. Analoog

• kent men sialon gebonden sic.

4.4.3 Uniaxiaal heetpersen

Ken uitwendige druk levert een extra drijvende kracht voor het sinteren.

We kunnen de drijvende kracht nu benaderd schrijven als

~P = ~ + HP
r ext

waarin H de aangelegde druk p t vertaalt naar de spanning op de grens­
ex

vlakken. Ken typische druk is hierbij 10 - 50 MPa. Fig. 5.8 Creyke geeft

een schematische voorstelling van een heetpersapparaat.
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Ais matrijs en stempelmateriaal wordt meestal grafiet gebruikt. Dit is

toepasbaar tot zeer hoge temperaturen mits gebruikt in een

niet-oxiderende omgeving. Oak worden weI Al
2

0
3

of SiC matrijzen toe­

gepast. In het algemeen levert de methode zeer dichte en fijnkorrelige

materialen. Ze wordt zowel voor oxiden als niet-oxiden toegepast. Voor­

beelden zijn heetgeperst Si
3

N
4

(HPSN) en heetgeperst sic (HPSC) (fig.

4.7).

4.4.4 Heet isostatisch persen (HIP)

De verdichting vindt plaats bij hoge temperatuur onder alzijdige gasdruk.

Wanneer men begint met een poreus vormstuk dan moet dit eerst ingekapseld

worden in een flexibel kapsel. Men gebruikt hiertoe o.a. Ta folie of

glas. Typische drukken zijn 100 - 200 MPa, bij temperaturen tot ca. 2000
a

C. Niet aIleen is het inkapselen zelf veel werk, oak het verwijderen

van het kapsel is arbeidsintensief. Veel interessanter is daze methode

dan oak wanneer ze aIleen voor naverdichting gebruikt wordt. Wanneer we

beginnen met een voorgesinterd produkt met gesloten porien dan kan de

uitwendige druk direct worden uitgeoefend zander inkapselen .

Fig. 4.7 Microstructuur van heetgeperst Si
3

N
4

(HPSN)
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Deftnities

Dichtheid. porositeit

Bulk dichtheid p = massa/bulk volume d.w.z. totaal volume inclusief

porien

Ware dichtheid = massa/volume vaste stof exclusief open porositeit. Dit is

equivalent aan theoretische dichtheid van porievrij materiaal, of aan de

bulkdichtheid van een materiaal zonder open porositeit

Theoretische dichtheid = dichtheid van porievrij materiaal, d.w.z. ge­

middelde dichtheid van aIle vaste fasen

Totale porositeit = volume van aIle porien/bulk volume

Open porositeit = volume van buiten af toegankelijke porien/bulk volume

Gesloten porositeit = volume van gesloten porien/bulk volume

Thermische eigenschappen

Soortelijke warmte = (dQ/dT) = c , waarin Q = warmte inhoud per massa
-1 -1 P P

eenheid; eenheid J g K

• Totale warmte ~houd over een temperatuur gebied T
1

tot T
2

voor een

massa m: Q = Jt:i c dT
, P

De gemiddeld~~soortgelijke T warmte over het gebied T tot T
2

is
1 1

c (T +T ) = Q/m(T -T )
P 1 2 2 1

Lineaire uitzettingscoefficient a(T)

Warmtegeleidingscoefficient ~ =
I~

I=.-
{ .,.('1

,1. ~ cl f
dt (·AT

-1
eenheid K

d.w.z. de warmteflux per eenheid van temperatuur gradient; eenheid
-1 -1wm K

Thermische diffusiecoefficient D =
eenheid m2s-1

~/pc ;
P
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Kechanische eigenschappen

Young's modulus E = dIe, met d de spanning en e de vervorming in

dezelfde richting

Torsiemodulus G = ~/~, met ~ de schuifspanning en ~ de rotatie in

radialen

Bulk modulus K = pV/~V, met p de hydrostatische druk en AV de

daardoor veroorzaakte volumeverandering per eenheidsvolume

Poissonverhouding u, de verhouding tussen de vervorming e in een

richting en de vervorming -ue in de orthogonale richting

Er geldt E = 3K(1-2u) = 2G(1+u)

De temperatuurcoefficient van de modulus is ~,

Hardheid

Vickers hardheid HV = 1,8544 P/d
2

met P de balasting is kg, d het gemiddelde van de lengte van de diagonalen

• in rom. Dus HV 2,5 is Vickers hardheid onder 2,5 kg belasting

Knoop hardheid HK = 14.229 P/d2

met d de lengte van de lange diagonaal

Rockwell hardheid HRN = lOO-d

met d de diepte van de indruk in ~

- 1 -



Temperatuurschokbestendigheid

aan de oppervlakte breeksterkte a
s

gelijk wordt
0-; (1- V)

~£

= R =

Als ~T de instantane temperatuurverandering is waarbij de thermisch
m

geinduceerde spanning

dan geldt 8T
m

Bij geringere afkoelsnelheid gebruikt men

R' = f.. R R'
dan geldt 8T

m
= '~ . vormfactor,

h = warmte overdrachtscoefficient

• Wanneer men een constante opwarm- (of afkoel-) snelheid ~ gebruikt, geld

dat ~ = R". vormfactormax
met R" = R.D

Temperatuurschok hoeft niet altijd tot volledige breuk te leiden, eerst

kunnen locale scheurtjes worden gevormd. Ken definieert
£ 3'R.... = .L

-;I. ( ')l):!> 1- v

met Y
f

de breukenergie

•
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Table 1 Density and porosity for common engineering ceramics

Material (IEC class) -3
Density, Mgm

Practical, Theoretical

range

Porosity, 'I.

Closed,

range

Open,

range

Porous electrical

refractories:

• Aluminosilicate (C-510) 1. 9-2.4 2.5-3.3 ? ?

Cordierite-containing (C-511) ? 2.5-2.8 ? ?

Cordierite-containing (C-512) ? 2.5-2.6 ? ?

High-cordierite (C-520) 1. 9-2.1 2.5-3.0 ? ?

High-alumina (C-530) 2.1-2.8 2.8-3.6 ? ?

Chemical wares

Chemical stoneware 2.0-2.4 ? 1

Chemical porcelain 2.2-2.8 ? 0

•
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Oxides:

Alumina 99 ex. (C-799) 3.65-3.93 3.97 1-8 0

Alumina 95 ex. (C-795) 3.55-3.76 3.86 2-8 0

Alumina 90 ex. (C-786) 3.45-3.60 3.73 2-8 0

Berylli a BeO (C-810) 2.8-2.9 3.008 2-8 0

Chromic oxide cr
2

0
3

4.2-4.4 5.2 ? 10-20

Magnesia MgO hot-pressed >3.55 3.58 < 1 0

Magnesia MgO porous (C-820) 2.5-3.2 3.58 ? 10-30

Spinel MgA1
2

0
4

2.8-3.2 3.59 0-10 0-20

Thoria ThO 9.2-9.6 10.0 0-10 ?
2

Tin oxide SnO 6.0-6.7 7.0 ? 0-20

• Titania Ti0
2

(C-310) 3.5-4.0 4.0-4.2 2-8 0

Urania U0
2

? 10.96 ? ?

Zircon ZrSiO 3.5-4.5 4.68 ? 0-20
4

Zirconia zr0
2

(CaO, MgO stab. )
2

(C-830) 5.0-5.8 5.5-5.8 2-8 0

Zirconia
2

0zr0
2 (Y203 stab. ) 5.2-5.9 5.6-5.9 2-8

Zirconia (tetragonal phase) 6.1

Zirconia (monoclinic phase) 5.56

Non-oxides:

Silicon nitride (reaction-

bonded) 1.9-2.8 3.19 ? 15-40

• Silicon nitride (hot-pressed) 3.1-3.2 3.19-3.25 0-1 0

Silicon carbide (clay bonded) 2.5-3.0 2.8-3.1 2-8 0-20

Silicon carbide (nitride bonded) 2.2-2.7 3.21 ? 15-30

Silicon carbide (sintered) 3.0-3.2 3.208 1-6 0

Silicon carbide (coarse.

sintered) 2.2-2.7 3.208 0-1 20-40

Silicon carbide (hot-pressed) 3.0-3.2 3.21 0-5 0

Silicon carbide (reaction-bonded) 3.0-3.15 3.0-3.15 < 1 0
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Table I (contd)

Material (lEC class) -3
Density, Mgm

Practical, Theoretical

range

Porosity, !.

Closed,

range

Open,

range

Non-oxides (contd)

Boron carbide (hot-pressed) 2.3-2.5 2.52 0-10 0

• Boron nitride (hot-pressed) 1. 9-2.1 2.27 ? 0

Boron nitride (pyrolytic) - 2.1 2.27 0-5 0

Boron nitride (cubic form) 3.48

Graphite
3

1.6-1.9 0-20 0-30

Vetreous carbon 2.0-2.2 10-20 0

Pyrolytic graphite 2.15-2.23 2.26 0-1 0-5

Silicon 2.33

Tungsten carbide (no metal) 15.8

Molybdenum disilicide 6.26

Glasses:

Soda-lime (float or bottle) 2.49-2.50 0 0

• Borosilicate (e.g. •Pyrex' ) 2.24-2.30 0 0

Vitreous silica (all types) 2.20 0 0

'ULE' silica (Corning 7971) 2.21 0 0
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Glass-ceramics:

'Pyroceram 9606' (Corning) 2.60 0 0

'Pyroceram 9608' (Corning) 2.50 0 0

'EE1087' (GEC Power Eng) 2.40 0 0

'Zerodur' (Schott) 2.52 0 0

Machinable ceramics:

Pyrophilli te unfired 2.8-2.9 , ,
fired

4 4 4
2.3-2.5 , ,

'Macor' machinable glass-ceramic 2.52 0 0

• Block talc unfired 2.6-2.8

fired
4 ,4 ,42.4-2.7 3.1-3.2

Machinable alumina 2.0-2.7 3.7-3.9 , 30-50

Sintered fused silica 1. 5-2.0 10-30

Single-crystal materials:

Alpha-quartz 2.65 0 0

Sapphire 3.99 0 0

•
1 Assuming no added alumina. with in­

creasing alumina content, densities increase.

2 Density depends on stabilizer type and

content. with CaO and MgO, theoretical den­

sity decreases with increasing stabilizer

content. With Y203'

marked.
3 . dMany graphltes an

the fall is less

carbons are impreg-

nated to reduce open porosity.
4

Depends on firing conditions and degree

of vitrification.
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Table 2 Specific heat of single-phase materials

Formula, mineral name, transition

o -1
temperature, C, (latent heat, Jg )

-1
Specific heat, Jg ,at temp.,

°c

25 100 500 1000 1500

Oxides:

Al
2

0
3

corundum 0.78 0.92 1.16 1.25 1.32

• Al
6

Si
2

0
13

mullite 0.76 0.88 1.16 1.26 1.32

BeO beryllia 1.02 1.28 1.84 2.23 2.58

CaO calcia 0.77 0.83 0.93 0.98

KgO periclase 0.94 1.01 1.17 1.28 1.37

KgA1
2

0
4

spinel 0.81 0.94 1.18 1.30 1.40

Kgcr
2

0
4

chrome spinel 0.66 0.75 0.90 1.30 1.40

Kg2Al4si50l8 cordierite 0.73 0.88 1.13 1.25

Si0
2

quartz 573 (20.2) 0.74 0.86 1.11 1.18

S'O cristobalite 250 (14) 0.75 0.86 1.11 1.18 1.251 2

Si0
2

vitreous silica 0.74 0.85 1.09 1.24 1.38

sn0
2

tin oxide 0.35 0.41 0.52 0.57

Th0
2

thoria 0.23 0.25 0.28 0.30 0.32

Ti0
2

rutile 0.69 0.78 0.91 0.94 0.96

• U0
2

urania 0.24 0.26 0.31 0.33 0.34

zro
2

zirconia 1200 (48) 0.45 0.51 0.59 0.64 0.60

(unstabilized)

zrSi0
4 zircon 0.54 0.62 0.76 0.82 0.87
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Non-oxides:

AIN aluminium nitride 0.80 0.86 1.17 1.57

BN boron nitride 0.78 1.02 1.59 1.95 2.14

si N silicon nitride 0.68* 0.80* 1.06* 1.30 1. 55
3 4

C carbon/graphite 0.70 0.90 1.60 1.90 2.10

B
4

C boron carbide 0.95 1.13 1.92 2.21 2.44

Sic silicon carbide 0.67 0.84 1.12 1.26 1.36

WC tungsten carbide 0.18 0.21 0.25 0.26 0.28

KOSi
2 molybdenum disilicide 0.42 0.45 0.51 0.55

Si silicon m.p. 1400 (427) 0.71 0.78 0.89 0.95 0.91

TiB2 titanium diboride 0.63 0.77 1.03 1.17

• zrB
2

zirconium diboride 0.43 0.50 0.61 0.67 0.71

Glasses:

Soda-lime (flat. bottle) 0.83 0.91 1.21 1.35

Borosilicate (e.g. 'pyrex') 0.77 0.88 1.13

Comples ceramics:

Quartz porcelain 0.76 0.87 1.16 1.26

'Pyroceram 9606' (Corning)(cordierite base) 0.78 0.89 1.12 1.30

'Pyroceram 9608' (Corning)(spodumene base) 0.80 0.92 1.18

•
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Table 3 Heat contents from 25
0

C

Phase
-1 0

Heat content, Jg from 25-T C

T = 100 500 1000 1500

Qxides:

alumina 64 494 1100 1740

mullite 62 482 1090 1740

beryllia 87 730 1750 2960

• calcia 58 403 868

magnesia 73 516 1130 1790

spinel 66 502 1124 1800

chrome spinel 53 390 855 1340

cordierite 61 478 1075

quartz 60 506 1080*

cdstobali te 62 491* 1065*

vitreous silica 60 458 1040 1700

tin oxide 29 220 492

thoria 17 122 264 416

rutile 55 403 869 1346

urania 19 135 293 460

zirconia (unstabilized) 36 260 568 927*

• zircon 44 326 722 1145
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Non-oxides:

aluminium nitride 61 467 1150

boron nitride 68 608 1900 2460

silicon nitride 55 417 1030

carbon 66 618 1476 1445

boron carbide 86 763 1800 2960

silicon carbide 57 464 1060 1720

tungsten carbide 15 263 583 927

molybdenum disilicide 35 226 490

silicon 54 384 834 1720*

titanium diboride 53 464 975

• zirconium diboride 35 263 583 927

Glasses:

soda-lime 63 490 1140

borosilicate 60 450

Comples ceramics:

Quartz porcelain 62 480 1090

'Pyroceram 9606' 61 478 1075

'Pyroceram 9608' 65 500

•
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Table 4 Typical thermal expansion coefficients for common types of ceramic*

Material (IEC class) Mean linear thermal expansion coefficient

(10-
6

K-
1

) over temperature range from

25
0

C to:

Oxides:

Alumina 99'%. (C-799) 5.9 7.4 8.0 9.0

• Alumina 95'%. (C-795) 5.6-5.9 7.0-7.6 8.0-8.3

Alumina 90'%. (C-786) 5.0-6.0 6.8-7.4 8.0-8.3

Beryllia (C-810) 5-7 8.4-8.6 8.8-8.9

Cordierite 0 1.0-1. 5 1.8-2.5

Magnesia (C-820) 8-9 10-12 11-13 14-15--
Mullite 3.2 4.6 5.2

Spinel 5.6 7.6 8.4 10.2

Thoria 9.2 11. 7

Titania (C-310) 5-7 7-8 8-9

Urania 8-9 10-11 11-12

Zircon 5 6 6

Zirconia (stab.)(C-830) 8-9 9-10 11-13 12-13--
Zirconia (partially-stabilizedl ) 7-8 8-9 1-10

•
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Sialons, sintered silicon nitrides 1.5-1.7

'1' b'd 3Sl 1con car 1 e 2.8

•

•

Non-oxides:

Silicon nitride2

Boron carbide

II hot-pressing direction

1 hot-pressing direction

pyrolytic, II deposition

pyrolytic, 1 deposition

Carbon, vitreous

Carbon, graphite
4

Tungsten carbideS

Glasses:

Soda-lime sheet

'Pyres' borosilicate

't '1' 6V1 reous Sl 1ca

'ULE' silica (Corning 7971)

1.5

3.3

0-2.5

0--1

-2

2.0-2.2

1-3

4.7

7.8

2.5-3.5

0.55

0.013-0.0

67
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2.7

2.7-3.0

3.9

4.5

0-3

0-1

-25

-0.4

2.8-3.0

2-4

5.0

2.5-3.5

0.52

3.3

3.3-3.7

4.6

5.8

2-6

1-2

-25

-1.4

3.0-3.2

3-5

0.50

3.6

6.6

3-7

1-2



Table 4 (contd)

Materials (IEC class) Mean linear thermal expansion coefficient
-6 -1

(10 K ) over temperature range from
o

25 C to

•
Glass-ceramics:

'Pyroceram 9606' (Corning)

( • 7'Pyroceram 9608' Corning)

'EE 1087' (GEC Ceramics Ltd.)

'Zerodur' (Schott)

Machinable materials:

6.5

0.7-2.0

0.03

4.8

1-3

10-11.5

4.5

1.5-4

'Macor' machinable glass-ceramic (Corning 9658)

-13

-10

•

Pyrophillite (unfired)

Pyrophillite (fired 1250
o

C)

Pyrophillite (fired 1350
o

C)

Talc (fired 1000
o

C)

sintered fused silica

Single-crystal materials:

Sapphire lIe-axis

Ie-axis

Quartz lIe-axis

Ie-axis

-8

2-3

3-6

-11

0.6

6.9

5.3

7. 57

13,79
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-8

3-4

4-6

0.6

8.33

7. 70

12.8}

22.2

3-4

5-6

0.6

9.03

8.31

transforms to

a-quartz at

573
0

C.

Over range

600-100 C, a.~0



* Figures underlined refer to the range given in lEC 672: 1980.

•

•

1

2

3

4

5

6

7

Partially-stabilized zirconia shows some variation depending on tetragonal

phase content, grain size and temperature range of measurement.

Reaction-bonded and hot-pressed formes show similar behaviour.

Host froms of siC product show similar behaviour except after oxidation.

Graphite-containing products can be considerably anisotropic.

Typical of low metal content hardmetal.

All types show similar expansion behaviour.

Depending on heat treatment .
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Table 5 Thermal expansion coefficients of some less-common materials

Material Mean linear thermal expansion coefficient
-'- -I(10 K ) over temperature range (oC)

Oxides:

Aluminium titanate (anisotropic, shows hysteresis)

Chromium oxide 8.0 8.0 8.0

• Lanthanum oxide 8.0 10.5 12.0

Lanthanum chromite 7.6 7.6 8.0

magnesium titanate (anisotropic, shows hysteresis)

Tin oxide 3.0 4.2 5.2

yttria 7.2 7.6 8.4 8.7

non-oxides:

Zirconium diboride 5.4 6.1 6.9 7.4

Titanium diboride 5.7 6.7 7.6 8.3

Hafnium diboride 6.0 6.5 7.0 7.4

Titanium carbide 6.5 7.0 7.6 8.2

Tantalum carbide 5.9 6.1 6.5 6.9

• Aluminium nitride 3.6 4.5 5.3

Boron nitride, cubic 1.8 3.4 4.6

Molybdenum disilicide 6.9 7.9 8.5 8.8

-_.•
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Table 6 Thermal conductivity of dense polycrystalline single-phase compounds

in fine grain size

phase formula
-1 -1

Thermal conductivity, wm K at temperature

Oxides:

Al
2

0
3

38 35 11 7 6

Al
6
Si

2
O

l3
6.1 4.5 4.0

• BeO -300 -220 -70 18 14

CaO 15 8.7 7.8

Lacr0
3

-6 -5 -4 -3.8 -3.6

MgO -40 -35 16 7 6.5

MgAl
2

0
4

16 15 9 6

Si0
2

(vitreous) 1.6 1.7 2.1 5.0
1

sn0
2

-35 -25 -10 6

Th0
2

14 6 2 2

Ti0
2

9.2 4.5 3.3

U0
2

12 8 4.5 3.2

Y203 -18 -15 -5 -3

Zr0
2

( stabilized) 1.8 1.8 2.0 2.2 2.44

ZrSiO 8 5.8 4.8 4.2
4•
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Non oxides:

AlN (II hot-pressing

direction 36 33 23

BN (see Table 2.4.6)

Si
3

N
4

(hot-pressing)

1 'I. MgO) 30 28 21 14.5 13

B
4

C 30 25 21 17 15

S; 150 110 4S 26

Sic 110 90 65 45 40

MOSi
2

60 S4 33

TiC2
-30 -32 -36 -40 -45

2• WC -40 -45 -50

•

1

2

This increase at higher temperatures is due to increasing direct trans­

mission of radiation

Depends on the metallcarbon ratio
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Table 7 Thermal conductivity of commercial products

Material (IEC class)
-1 -1

Thermal conductivity, wm K at temperature

500
0

C lOOOoC

Oxides:

Alumina >99.5'1.(C-799) 33 29 12 9 7

Alumina 95'1. (C-795) 23 13 9 6 5

Alumina 90'l. 11 12 7 5 4

• Alumina 85'1. (C-780) 15 12 7 4 3.5

Beryllia >99.5'1. (C-810) 300 no 70 18 14

Magnesia, 30'1. porous

(C-820) 10-14 5-8

full dense 40-60 36-48 13-16 6-8 6-8

Cordierite (see

Refractory, C-520 above

Spinel, dense -15 -13 -8 -5

Thoria, sintered 8-10 6-8 3-5 2-3

Tin oxide, sintered -30 22 10 6

Titania, sintered

(C-310) 2.5-4

Urania, sintered 8-10 6-8 4-5 2-3 -2

• Zircon, sintered 4-7 4-7 3-5 2.5-4.5

Zirconia, stabilized

(C-830) 1. 7-2.0 1. 7-2.0 1. 7-2.0 1. 7-2.2 1. 8-3.3

Zirconia,

partially-stabilized 1.3 1.3 1.4 1.5
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Non-oxides:

Boron nitride.

hot-pressed

(1/ direction) 20 17 14 13

(1 direction) 33 31 30 27 12

pyrolytic (in plane) 150-250 150-200 130-150

(perp. to plane) 1.5-2.6 1.4-2.5 1.1-1.8

Silicon nitride.

RBSN density 2.6
-3

13 11Kgm 14 12

10

2.3
-3

11 8.5 7.0Kgm 9.5 8.0

2.0
-3

7 4.8 4.3 4.0• Kgm 5

HPSN. 5% KgO 37-43 30 28 18 15

Sialons. SSN
1

4.5-13 4.5-11 4.5-10

Boron carbide 27 21 15 14 13

Silicon carbide.

silicon-infiltrated 120-200 100-170 60-80 30-40 25-30

hot-pressed. 2% A1
2

0
3

90-110 70-90 55-65 35-45

30-40

clay-bonded 20-40 20-30 10-20 10-20

nitride-bonded -35 -25 -16 -15

sintered. dense 90-110 70-90 55-65 35-45 30-40

sintered. porous 35-50 30-40 18-25 15-20 10-15

•
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Table 7 (contd)

Material (IEC class)
-1 -1

Thermal conductivity, wm K , at temperature

o
25 C

Non-oxides (contd)

Carbon and graphite,

diamond 600-2000

carbons, graphites 5-90 4-S0 3-50 2-40 1.5-25

• vitreous carbon 4-S

pyrolytic graphite

(in plane) 400-1500 350-1200 200-500 130-300 100-250

(perp. to plane) 2-S 2-6 1.5-3.0 1-2

Tungsten carbide, 6'- Co 60-S0

Glasses:

Soda-lime, 2
4.S

3Float 1.2 1.5 2.1

Borosilicate,
2

'Pyrex' 1.1 1.1 2.0

vitreous silica
2

1.2 2.0 5.01.7

Glass-ceramics:

• 'Pyroceram 9606' 3.6 3.6 3.3 3.1

'Pyroceram 960S' 2.2 2.3 2.4

'EE 10S7' ~2

'Zerodur' 1.63

- 51 -



Machinable ceramics:

'Macor' machinable

glass-ceramic
4

1.3 1.3 1.4

Pyrophi1lite fired 1250
0

C 0.77-1.1 0.8-1. 2 1.1-1. 7 1. 2-1.8

sintered fused silica 0.8 1.0 1.2

Single-crystal materials:

Quartz, /I c-axis 14.5 10.4 4.4

Quartz, 1 c-axis 8.5 6.2 3.1

• Sapphire. /I x-axis 40 25 11 7

Note: Ranges are given where it is known that considerable variations are

shown by commercial products depending on phase content and porosity. By the

same token, the single figures are representative of most products and will

vary by only ± 10" between products.
1

sintered silicon nitride. of oxides into silicon ni-SSN = Incorporation

tride generally reduces thermal conductivi ty.
2

Thermal conductivity of infra-red and optical trans-glasses depends on

• 3

4

mittance. which are functions of temperature and thickness. The apparent

thermal conductivity increases with increasing thickness, especially above

300°C.

At 1000
o

C, soda-lime glass is essentially a viscous liquid .

Figure depends on the mica type. flake size and volume fraction.
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Table 8 Thermal diffusivity of commercial products

Material (lEC class)
-6 2 -1

Thermal diffusivity, 10 m s ,at temperature

o
25 C

Oxides:

Alumina, >99.5% (C-799) 10.7 8.0 2.6 1.8 1.3

• Alumina, 95% (C-795) 8.0 3.8 1.9 1.3 1.0

Alumina, 90% (C-786) 6.2 3.7 1.7 1.2 0.9

Alumina, 85% (C-780) 5.6 3.9 1.7 0.9 0.8

Beryllia, >99.5% (C-810) 105 60 13.5 2.9 1.9

Magnesia, 30% porous

(C-820) 6 2.7 1.9

dense -12 -10 -4 -1.5

Cordierite (see Refractory,

C-520 above)

Spinel, porous -6 -4 -2 -1.2

Thoria, sintered 3.5-4.5 2.5-3.5 1.1-1.9 0.7-1.1

Tin oxide -13 -8 -3 -1.5

Titania, sintered (C-310) 0.9-1.5

• Urania, sintered 3-4 2-3 1.2-1. 5 0.6-0.9 0.6

Zircon, sintered 1.6-3.0 1.4-2.5 0.9-1. 5 0.7-1.2

Zirconia,

stabilized (C-830) 0.7 0.7 0.6 0.5 0.6

Zirconia, part.-stab. 0.8 0.55 0.45
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Non-oxides:

Boron nitride,

hot-pressed

(II hot-pressing

direction) 11 7 3.8 2.9

(1 hot-pressing

dorection) 18 13 6 6

pyro1ytic (in plane) 90-150 70-90 40-45

(perp to plane) 0.9-1.6 0.6-1. 2 0.3-0.5

Silicon nitride,

RBSN density
-3

2.6 Kgm 9-12 8-10 4-5 -3 -2
-3• 2.3 Kgm 6-8 6-7 3-4 -2 1.5
-3

2.0 Kgm 4-5 3-4 2-2.5 1.4-1.6 1.2

HPSN, 5% KgO 17-20 12-14 6-7 -4-5 3-4

Sia1ons, SSNs 2-5 1.8-4 1.5-3

Boron carbide -11 -8 -3 2.5 2

siHcon carbide,

silicon-infiltrated 75-100 50-75 15-25 9-12 8-10

hot-pressed,

2% A1
2

0
3

45 32 16 11 8

clay-bonded 10-20 9-13 3-6 3-6

nitride-bonded 20 11 5.5 5

sintered, dense 40-50 26-40 15-18 11-13 7-9

sintered, porous -10 -6 -5

•
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Table 8 (contd)

Material (IEC class)
-6 2 -1

Thermal diffusivity, 10 m s ,at temperature

o
25 C

Non oxides (continued)

Carbon and graphite,

diamond 400-1300

graphites 4.8-64 3.0-44 1.3-16 0.7-11 0.5-6

• vitreous carbon 3-5

pyrolytic graphite

(in plane) 250-1000 180-600 50-150 30-75

(perp to plane) 2.8-5.4 1-3 0.4-0.8 0.2-0.5

Tungsten carbide, 6% Co 20-30

Glasses
1

:

Soda-lime, Float 0.58 0.67 0.70 1.44

Borosilicate, 'Pyrex' 0.62 0.55 0.78

Vitreous silica 0.74 0.91 0.83 2.10

Glass-ceramics:

• 'Pyroceram 9606' 1.8 1.6 1.1 0.9

'Pyroceram 9608' 1.1 1.0 0.8

'EE 1087' -0.9

'Zerodur' 0.79
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Machinable ceramics:

'Macor' machinable

glass-ceramic 0.7-0.8 0.6-0.7 0.5-0.6 0.5-0.6

Pyrophilli te ,
f. 0 0.4-0.6 0.4-0.6 0.4-0.6 0.4-0.6Ired 1250 C

Sintered fused silica 0.55 0.54 0.57

Single-crystal materials:

Quartz, /I c-axis 7.3 4.5 1.5

Quartz, 1 c-axis 4.3 2.7 2.3

• Sapphire 13 7 2.5 2.0

•

1
As with thermal conductivity, values depend on thickness, increasing with

increasing thickness due to the effects of radiation .
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Table 9 Typical elastic moduli data

Material (IEC class) Elastic moduli

G

GNm-2
K

GNm-2

\)

oxide ceramics:

Alumina, >99" Al
2

0
3

(C-799) 380 -12 160 230 0.22

• Alumina, 95" Al203
(C-795) 320 -12 130 180 0.22

Alumina, 90T0 Al
2

0
3

(C-786) 260 -12 105 160 0.22

Alumina, 85" Al
2

0
3

(C-780) 220 -12 90 140 0.22

Beryllia, 99" BeO (C-810) 340 140 0.23

Magnesia, dense 300 -16 124 0.21

Magnesia, porous (C-820) (depends on density)

Spinel, dense 260 -12 100 0.29

Thoria, dense 240 -10 95 0.26

Tin oxide, dense 230

Titania, dense 280 110 0.25

• silicate-bonded (C-310) 90-140

Urania 200 80 0.30

Zircon 160

Zirconia, stabilized

(C-830) 200

Zirconia, partially-

stabilized 100(typically)

Zirconia, partially

stabilized, aged 200
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Table 9 (contd)

Material, Elastic moduli

u

Non-oxides:

Boron nitride,

hot-pressed 20-100 (anisotropic)

• pyrolytic, /I plane 150 (anisotropic)

Silicon nitride,

reaction-bonded

(Figure 2.5.2) 120-250 -3to-1 30-80 0.20

hot-pressed 310 -4 120 0.21

Sialons, sintered

silicon nitrides 300 0.21

Boron carbide 450

Silicon carbide,

silicon-infiltrated 350-380 0.22

hot-pressed 440

clay-bonded -60

nitride-bonded -80

• sintered, dense 400

sintered, porous 40-150

Carbon and graphite

diamond (average) 960 400 0.20

graphites (non-linear) 3-15 1-6 --1 -0.1

vitreous carbon 20-30 (depends on desity)

pyrolytic graphite

(/I plane) 30 (anisotropic)

Tungsten carbide,

6" cobalt 600 240 0.26
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Glasses:

Soda-lime, Float 73 -13 30 0.22

Borosilicate, 'Pyrex' 68 0.200

vitreous silica 74 0.16

Glass-ceramics:

'Pyroceram' 9606 (Corning) 120 0.24

'Pyroceram' 9608 88 0.25

'EE 1087' (GEC Ceramics Ltd) 92 37 0.245

'Zerodur' (Schott) 84

• Kachinable ceramics:

'Kacor' machinable glass-

ceramic 65 -6 30 0.27

Pyrophyllite, fired 1250
0

C ~50

Sintered fused silica 10-30 (Depends on density)

Kachinable alumina 50-150 (depends on density)

Single-crystal materials:

Alpha-quartz,

parallel to a-axis 78 See data sheets for tensor elastic

• parallel to c-axis 105 Constants

Sapphire, parallel to a-axis 430

parallel to c-axis 460

1 Temperature coefficient of Young's modulus over the temperature range up

to the softening point of any of the constituent phases.
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Table 10 Hardness numbers for various ceramic materials

Material Hardness numbers

HV2.5 HVO.1 HKO.1 HKO.05

oxide ceramics:

Alumina, >99T. Al
2
0

3
(C-799) 1450 1900 1930 2030

Alumina, 95T. Al 0 (C-795) 1170 1600 1590 1780
2 3

Alumina, 90T. Al 0 (C-786) 1050 1400 1400 1620
2 3

• Alumina, 85T. Al 0 (C-780) 970 1250 1250 1500
2 3

BeryIIia, 99T. BeO (C-810) 1100-1300

Magnesia, dense 500 -600

Spinel, dense 1200 1500 1700

Thoria, dense

Tin oxide, dense

Titania, dense

Zircon

Zirconia, stabilized (C-830) 1200 1500

Zirconia, partially stabilized

•
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Table 10 (contd)

Material (lEC class) Hardness numbers

HV2.5 HVO.l HKO.1 HKO.05

Non-oxides:

Boron nitride, hot-pressed very soft, anisotropic

pyrolytic soft

Silicon nitride,

reaction-bonded
-3

2.27 Mgm 750• hot-pressed 1600-1800 2500-2700

Sialons, sintered Si
3

N4
1840

Boron carbide 2800 3200 2800

Silicon carbide,

silicon-infiltrated 2000 2500 2900

hot-pressed 2400-2800

sintered dense ~2500

Carbon and graphite

diamond ~8000

graphites soft to very soft

vitreous carbon

pyrolytic graphite soft, anisotropic

• Tungsten carbide, 6'X. Co 1300-1600

- 61 -



•

Glasses:

Soda-lime 'Float'

Borosilicat, 'Pyrex' type

vitreous silica

Glass ceramics:

'Pyroceram' 9606 (Corning)

'Pyroceram' 9608 (Corning)

'Zerodus' (Schott)

Machinable ceramics:

'Macor' machinable glass­

ceramic

Single-crystal materials:

Alpha-quartz

Sapphire

n/a

n/a

n/a

n/a

n/a

n/a

450

9S0(HVO.S)

-900

1800-2400

460

420

490

660

590

700

650

(HKO.02)

Note: Data quoted above are intended as typical figures. Materials of very low

porosity tend to be harder. Low-density products show poor macrohardness but

• microhardness approaching that of principal phases. For this reason they are

excluded from the Table. Single-crystal products show variable hardness depen­

ding on orientation of test face. Anisotropic polycrystalline materials tend

to have anisotropic hardness.
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Property Symbol Unit Katerials

Silica tpyrex t Cordierite

glass glass (dense

sintered)

Density -3
2.2 2.4 2.5P Kgm

Specific
0 -1 -1

0.94 0.94heat at 200 C C Jg K 0.91
P -2Strength C1 KNm 70 70 100
s

GNm-2Youngts modulus E 70 70 120

Expansion coefficient
-6 -1

0.6? 3.2 1.0a. 10 K

Thermal conductivity at
0 -1 -1

1.5 2.5200 C Y WIn K 1.8

The~al diffusivity at
0 -6 2 -1

1.06200 C D 10 m s 0.90 0.66

Fracture energy yf
-2

-1 -1 -5Jm

Poissonts ratio \) (0.25 assumed for all

materials)

Thermal shock parameters:

R (h = 00) K 1200 230 625

Rt (h = const.) -1
2160 345 1560wm

RU .= const.) -6 2 -1
1080 150 24010 m Ks

-6RUU (damage) 10 m -:20 -20 -80

Note: The values chosen for material properties in this Table are for demonstration pur­

poses onlYt and do not necessarily pertain to any particular product. Consequently the

rankings given here are only a demonstration of the difference in performance of broad

product groups when such data are inserted into the thermal shock resistance parameters.

The parameters are fairly sensitive to material properties, particularly yf in Rutt .

- 63 -



Table 11 (contd)

Silicon Boron Siliceous Alumina Silicon

nitride carbide porcelain 99.5% carbide

(RBSN) (hot- (electrical (fine- (RBSe)

pressed) type) grained)

Zirconia Magnesia

(partially- (dense)

stabilized)

Firebrick.

( insulating

type)

2.2-2.6 2.5 2.6 3.9 3.1 5.6 3.55 1.2

0.86 1.46 0.95 0.99 0.88 0.53 1.05 0.95

120-200 300 80 380 300 200 170 3

150-250 440 100 400 400 200 276 10

2.6 4.5 6 7.7 4.5 11.0 11.6 4.5

6.0~.5 20 1.9 25 100 1.3 25 0.4

3.2-5.6 5.5 0.8 6.5 37 0.43 6.7 0.35

10 25 5 25 25 50 1 10

410 110 100 90 125 70 40 50

2400-5100 2200 190 2250 12500 90 1000 20

1300-2300 600 77 580 4580 30 270 17

140-80 160 100 90 150 300 15 150

und~ined values for each thermal shock parameter indicate the extremes of performance
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Aspects of microstructures

Microstructures can be characterized by various methods. Geometrical as­

pects are dealt with in the section called stereology. other aspects of

microstructures like grain and grain boundary chemistry and crystallo­

graphy are discussed in the section structural aspects.

Stereology

The characteristics of microstructures (and powders) are rather irregular

in general. Fig. 1 shows the different degrees and types of porosity. The

aspect of grain size versus preferred orientation (texture) is shown in

... fig. 2 while the impact of second phases is illustrated in fig. 3. An

attempt to characterize numerically the geometrical aspects of micro­

structures is necessary. This attempt is called stereology. Somewhat more

formal it is described as an estimate of the three dimensional (3-D) geo­

metry from 2-D image data and the interpretation of the 3-D data.

Notation in stereology is more or less standardized and described briefly

below.

P number of point elements or test points

L number of lineal elements or test lines

A planar area of intercepted features or test area

V volume of 3-D features or test volume

N number of features... S surface area

Various test quantities exist (plane, line and point testing). They are

illustrated in fig. 4. Each microstructure parameter consists of a ratio

of a microstructural quantity M over the chosen test quantity T, indicated

by the symbol MT· Some typical parameters are:

P = P/L, the number of intersects per unit length
L

N = NIL, the linear density of grains
L

S = S/V, the amount of surface per unit volume
V -- -L = LI/N

l
and similar for A, S and V
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Microstructural parameters in single-phase materials.
a) Fully dense.
b) Porous with small pores .
c) Porous with pores and grains of similar size.
c) Porous with large pores.

Microstructural parameters in single-phase materials.
A versus B: grain size.
A versus C: grain shape.
B versus 0: preferred orientation .

A

Fig. 1

Fig. 2

•

•
(0) (b) (e) (d)

(e) (f) (g)

Fig. 3 Microstructural parameters in two-phase materials.
a) Aggregate with B 150°.
b) Aggregate with B - 80°
c) Aggregate wi th B - 10°
d) Oriented precipitate, nucleated at grain boundary.
e) Oriented precipitate, nucleated within the grain.
f) Shear-induced microstructures.
g) Transformation structures nucleated at grain boundaries.
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Note that a simple relation exists between PI' the number of intersects

per unit length and N
l

, the number of grains per unit length. In the

case of contiguous particles PI = N
l

while in the case of separated

particles P
l

= 2N
I

. Between the microstructure parameters various

other relations exist. They are shown in fig. 5. The derivation of these

relations has a long history. Furthermore they vary from rather simple to

somewhat complicated.

A simple example will illustrate the use of the test methods and relevant

equations. Suppose we have a matrix in which another phase, alpha, is em-

bedded and we want to determine its volume fraction (V )d. Hereto we
v

= p'/p" where p'determine the point ratio for alpha, (P )d. Now P
P P

is the number of grid points on the alpha-phase and p" is the total number

of points. Further assume 43 hits in the alpha-phase in 100 applications•

•

of a 9-point grid. From fig. 5 and the numbers mentioned above it follows

that

V = P = 43(9*100) = 0.048v p
Hilliard has derived an equation for the error s in V (5 % level):

2 2 v
s (V ) = s (P ) = 4P (l-P )/p

v P P P
where p is the total number of test points. For the above mentioned example

s(V ) = 2\10.048*(1-0.048)/900\= 0.014 corresponding to a relative error
v

of 0.014/0.048 = 30 %. In comparing figures from different determinations

one should be aware of the relatively large errors involved. For the de­

termination of the volume fraction one could also use the line or area

method. The systematic point count is the most efficient method, however .

For the determination of the grain size many parameters are in use. The

use of the mean intercept length 1 is advised because

a) the measurement is simple

1 11N1 for space filling particles and

1 = Vv/N
l

for separated particles

b) no assumptions are made on the convexity of the particles

c) this quantitiy is related to the other stereological quantities, con­

trary to grain size definitions, e.g.

--S = 2/1 for contiguous particles orv
s = 4/1 for separated particlesv
d) no transformation is necessary for calculating the 3-D value:

1(3-0) = 1(2-0)
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Random pOtnt count Systematic point count Areal analysis Lineal analysis

Fig. 4 Various methods of microstructure analysis.
a) Random point count.
b) Systematic point count.
c) Areal analysis.
c) Lineal analysis.

Relationship of Measured (Circles) to Calculated (Squares) Quantities

•
Dimensions of Symbols

(arbitrarily expressed in terms of millimeters)

Microstructural
Feature

Points

Lines

Surfaces

Volumes

Basic Equations

(I) V,,=A,,=LL=Pp

(2) 5" = (4/.".) LA = 2PL

(3) L., = 2P"
(4) P, -= (1/2) L,S., -= 2PA P"

mm"
mm-'
mm-! ,
mm-'

20

(a)

Relationship between various stereological quantities.
25 ....-......-......-r-r--r--T""Ir--1r--1r--1

8 9 10 11 12 13 14 15 16 17
Number of intersections

(b)

Use of straigth test line of fixed length for PI measurement.
a) Straigth secasnt placed on equiaxed grains.
b) Frequency curve for number of intersections.

Fig. 5

Fig. 6

•
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The mean intercept can be measured using straigth (fig. 6) or curved (fig.

7) test lines. Curved test lines assure a randomization of the data even

in textured materials. For the example in fig. 6 the average number of in­

tercepts for the chosen test length is 12. Assuming that the test line was

100 wm, the mean intercept length 1 = 100/12 = 8.3 wm. In this case

also an error estimate (5% level) can be made:
- --%

s(l) = K.l.p

where K = 1.2 for contiguous particles, K = 4.0 for dispersed particles

and p is the total number of intersections.

In two-phase materials containing alpha-particles in a continuum matrix a

useful quantity, directly related to the mean intercept, is the mean free

distance between the alpha-particles. It is defined by
-A. = (l-(V ) )/N = l(l-(V) )/(V )

va. 1 va. va.
In the description of the relation between microstructure and mechanical

properties of two-phase materials the mean free distance is used.

Distributions can be determined as well (fig. 6). In many cases these dis­

tributions are skew (fig. 8) which means that various characteristic

·size' measures can be used. In the definitions use is made of the cumu-

lative distribution function (cmd):
X

r(X):: J f(i)dx '
-(..0

where f(x) is the (probability) distribution function (pdf). These

measures are:

a) Mean or average

The mean "i" is defined by

2) Median

The median x
50

is defined by the value of x which divided the area

beneath the f(x) curve into half.

or
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Fig. 7

Fig. 8

---~

Use of circular test line for PI measurement .

Skew probability distribution function with (approximate)
indication of the mode, median and mean .
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v = (In x-In

If g (v) and
n

the following

•

3) Mode

The mode x is defined as the most frequently occurring value of x:
m

Skew distributions are often described by the so-called log-normal distri­

bution. A normal (or better Gauss) distribution in the normalized para­

meter u is given by

u =(x-l1)/a
-~ 2

g(u) =(2n) exp (-u Is)
-~5 v.. 2 dtG(u) = (2n) exp (-t 12)

---(f:>

Here 11 is the mean and a the width (standard deviation) of the distri­

bution. A log-normal distribution is obtained by introducing the parameter

v:

11) lIn a

G (v) are the pdf and cdf for the log-normal distribution
n
holds

-1
g = g(v) and G = (x Ina) .G(v)

n n
One can show that the median in the log-normal distribution corresponds to

the geometrical mean in the original (normal) distribution. There exist

also relations between the median and mode and median and mean in the

log-normal distribution
2mode: In x = In 11 - In a

m 2
mean: In x = In 11 + ~ In a

• The following table serves to illustrate the influence of the choice of

the characteristic size measure for a log-normal distribution with a

(typical) value of In(a) = 0.6

2 10 SO

x 1.4 7.0 35m
x 2.4 12.0 60

Apart from the use of different measures, confusion can also arise because

many other grain size parameters are in use. A small list is given below.
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Equivalent sphere diameter

The size of the particle is equated to the size of a circle with equal

perimeter 1 or area A as the particle under consideration:

d = lIn or d =-v; A\
. 7J

Complicated transformatl0ns are necessary for the calculation of the 3-D

distribution from the 2-D distribution (contrary to the mean intercept in

3-D which is equal to the one in 2-D).

Feret and Martin diameter

The Feret diameter is defined as the average length of the projection of

the particle in a fixed direction. If one divides the area of a particle

into two halves the length of the dividing line is called the Martin dia­

meter. While the first parameter is dependent on the direction of pro­

jection (texture), the latter is not unambiguously defined.

statistical diameter

Generally statistical parameters are defined by
m n l/m-n

D = 0:: N. D./I: N. D.) )m,n 1 1 1 1

where Ni is the number of particles with size D.. A typical example is
1

provided by the mean area diameter D
2

O.
2 % 'D2 0 = (I: N.D./I:N.)

, 1 1 1

The problem of which parameter to choose is again present .

Finally, we note that for the judgment of homogeneity of a size distri­

bution the eye deceives. For example, the microstructure as observed on a

polished specimen and a fracture surface of a Al
2

0
3

(MgO) alumina looks

regular. The introduction of a small amount of Ca in the material

(AI30 3 (MgO, CaO» results in an irregular microstructure as observed

on a fracture surface but still regular as observed on a polished

specimen. As shown in fig. 9 a detailed intercept measurement reveals that

in both cases multi-modal distributions exist.
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Fig. 9 Intercept distribution of grains in a Al203(KgO)
and Al203(KgO, CaO) ceramic. Although the
microstructure looks regular on the micrographs, the
intercept distribution clearly indicates multimodal
behaviour .

•
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structural aspects

In these notes we denote by structural aspects the grain and grain boun­

dary chemistry and crystallography. The main techniques used in the

characterisation of the microstructure are X-ray diffraction, SEM and TEM

equipped with EDX or EPKA analysis, Auger and XPS spectroscopy. These

techniques are used dependent on the details of the question to be

answered.

A gain in a polycrystalline material is a volume with the same crystallo­

graphic orientation within that volume. A grain boundary is simply the in­

terface between two or more grains. In principle this grain boundary can

be described by an array of dislocations (fig. 10). Although this descrip­

tion may be useful in some cases, in most cases the grain boundary struc­

ture is much more complicated. First, at high angles between the lattices

in two neighbouring grains the description in terms of dislocations is

somewhat formal since a high (line) density of dislocations is necessary.

Furthermore the grain boundary can be smooth (fig. 11) or serrated

(fig. 12). Second, in many cases segregation occurs. That means that some

impurity elements, only present in low concentration in the bulk of the

grains, enrich at the grain boundaries (fig. 13). Third, also in many

cases a second phase is present between the grains, either over all of the

boundary or in the so-called triple points in the microstructure. This

grain boundary phase can be wholly (fig. 14) or partly amorphous

(fig. 15). The grain boundary phases are often determining in the ultimate

properties of the ceramics.
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• Fig. 10

•
Fig. 11

Array of soap bubbles simulating planes in crystal
lattices showing continuous dislocations between
disoriented grains, non-continuous dislocations
between more nearly oriented grains and vacancies in
the grains themselves .

Atomically smooth and clean grain boundary in
Y3Al50l2 ceramic as observed by TEM.
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• Fig. 12 Serrated grain boundary in KgO ceramic as observed
by TEK.

Auger 'Signol

1"

CoI292)

AI

o

-3"

AI

• Fig. 13

_Energy leVI
I • I ' ' I I I "

o 200 400 600 eoo 1000 1200 1400 1600

Auger electron spectrum of an intergranular fracture
surface of A1203. While the bulk of the ceramic
contains 1000 ppm KgO and 45 ppm CaO, the spectrum
shows segregation of Ca corresponding to an
enrichment to 2.2 at ~ at the grain boundary.
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Fig. 14

Fig. 15

Three grain junction in KgO fluxed hot-pressed
Si3N4. Lattice images at the top and lower
grains cleraly show that the intergranular phase is
located at the grain junction, A, with a very thin
film (about 0.8 nm) between the grains .

Si3N4. Y203 crystalline phase, B, surrounded
by glassy phase at the triple points of Si3N4
grains denoted by A.
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In polycrystalline materials the various grains possess a different

crystallographic lattice. In some cases a crystallographic preferred

orientation is present. This is usually called (crystallographic) texture.

This crystallographic texture is usually represented in the geometrical

appearance of the microstructure (fig. 16), but not always. That is from

stereological measurements no preferred orientation is present but form

e.g. X-ray measurements the crystallographic preferred orientation is

revealed. An example can be found in some qualities of extruded debased

alumina's in which the plane across the extrusion direction shows a sig­

nificantly higher resistance to fracture due to this texture. Another as­

pect of the microstructure is that in some cases abnormal grain growth

occurs (fig. 17) which usually has a negative influence on the properties,

in particular strength .

The different orientations of the grains in single phase ceramics can also

give rise to mechanical stresses due to the anisotropy of

(thermo)-mechanical properties. The most important property in this res­

pect is the thermal expansion coefficient. Even in cubic materials,

however, these stresses can be present since the elastic properties are

not isotropic in cubic systems, in contrast to the thermal expansion

coefficient. A rather pronounced example is Mn-Zn-ferrite in which the

Young's modulus in the 111 direction is roughly 3 times that in the 100

direction. Usually these stresses give rise to problems. In alumina the

anisotropy of the thermal expansion coefficient and elasticity result in a

limiting grain size of about 75 ~ above which the microstructure is

• microcracked. The most pronounced example is AlTi0
3

which has actually a

negative expansion coefficient in one direction resulting in a nearly

always microcracked microstructure. The presence of phase transormations

can also result in microcracking. An example can be found in PbTi0
3

which has a cubic to tetragonal transformation at about 490°C. Upon trans­

forming the originally equivalent axes become inequivalent and show such a

large anisotropy that the resulting ceramics are heavily microcracked un­

less the grain size is below 1 ~.
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Fig. 16

Fig. 17

_-..:.._-~
~~"'RIIi.Crystallographic and geometrical preferred

orientation in the microstructure of Ba-hexaferrite
ceramic .

Abnormal growth of a single grain in a
Y3AlS012 ceramic, in this case probably caused
by the inhomogeneous distribution of the dopant (bar
length = 50 1J.IIl).
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In poly-phase materials different phases are present which differ in a

crystallographic and chemical way. The poly-phase nature of the ceramic

may be unintentionally. A relative simple example is provided by the

A1
2
0

3
inclusions in Y3AlS012 ceramics as shown in fig. 18. In

most cases, however, the poly-phase nature is meant to be there. A simple

two-phase system is provided by the A1
2
0

3
-zr0

2
composites (fig. 19).

A relative complicated example can be found in the so-called nuclear waste

ceramics where a large number of phases with different chemical composi­

tion and crystallographic structures are present. The various phases have

of course different (thermo)-mechanical properties. Similar to the single

phase materials this gives rise to stresses at the grain boundaries. In

the case of the A1
2

0
3
-zr0

2
composites this effect is turned into an

advantage in the sense that it increases the fracture resistance due to

microcracking (and the phase transformation in zr0
2

although not dis­

cussed here). For the nuclear waste ceramics microcracking should be

avoided, however, in order to reduce the leachibility of the material .
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Fig. 18 Unintentional two-phase ceramic. A1-rich inc1ususion in a grain of
Y3A1S012 ceramic doped with 1200 wt ppm Si02 and sintered
in vacuum (bar length = 200 nm) .

10 lim

Fig. 19 Microstructure of transformation toughened A1203-1S vo1~

Zr02 composite (back scattered mode of SEM, thermal etch l6S0 C).
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F(S)

MECHANICAL BEHAVIOUR

The mechanical properties of ceramics are important, not only for
structural ceramics but also for functional ceramics. This chapter
deals mainly with brittle fracture in general at low and intermediate
temperature. Specific materials are discussed \atar on.

1 Brittle fracture

Brittle fracture has various aspects. We deal first with strength,
then with fracture mechanics and end with slow (or subcritical) crack
gt'owt h ..--------

The most irllpot'tant mechanical pt'opet'ty is stt'ength. In fig. 1. 1 ,;\
number of tests are depicted. The discussion is limited to tensile
fracture because the compressive strength is usually sufficiently
high. Since tensile fracture is usually related to (volume or surface)
defects in the matet'ial, it is adva1'"ltageous to use the lat'gest
possible volume or area at the maximum stress in the tested specimens.
Without doubt the tensile test is the most representative test (fig.

1.2) for measuring the tensile strength. In this test the volume and
surface of the material is loaded homogeneously. It also offers the
most pt'oblems, pat'ticulat'ly i1'"1 the at'ea o:,f alitFrlle1'"lt and speCime1'"1
preparation. Therefore in ceramics it is quite customary to use the
bend test, either in the 3-point or 4-point mode. From the load at
fracture and the dimensions of the specimen the (flexural) strength is
calculated (fig. _1.3). The results of strength measurement
experiments show in general considerable scatter. The distribution of
the strength values is often described by the so-called Weibull
statistics. In 1939 Weibull suggested that the failure probability of

.- speCirlle1'"1 quite genet'ally can be desct'ibed by

I - ~f (- fF(S) ,tV)

where P, is the failure probability, F a function of the applied
stress S and the integral is taken over the volume (surface) of the
specimen. The simplest function that satisfies the requirements for F
is a power dependence

( 5- Sec)"'"
SCI

where So is a normalizing factor and m the Weibull modulus. The
parameter S~ is a stress value below which no fracture occurs. Often
one assumes that SIL = O. 11'"1 the case of a simple stt'ess distt'ibution
the integral can be easily evaluated e.g. for a tensile test

11'"1 In (1/ ( 1-l=:.r) = "" ~'" ( S - "5 14 )

An estimate for Pf can be made by ordering the experimental strength
values in order of increasing strength. The .failure probability is
t he1'"1 g i ve1'"1 by



P.f 0"", i I (n + 1)

where i is the order number of the tested specimen and n the total
number of tested specimens. Plotting In In (1/(1-P4) versus In S
results in a straight line. The higher the the value of m, the less
variation in fracture strength occurs. The simple dependence on volume
(or surface) as found for the tensile test is lost in more complicated
stress distributions. For example in the 3-point and 4-point bend test
the results for volume defects are

Cifb/crt

~p4Jtrl:
l,,-,hi Ie the

..
1:

corresponding equations for surface defects are

"i p ~I tr'f. :: [~ ( lA4 i I) '1./ ( "'" t 2. ) ] ,/~

~h~~~~:~t :f ~,:[r:t :::!.~,::t ::~tV:eometries and sizes is de",onsb-ated
in fig. 1.4. Apart from the large variability these test methods
suffer from a number of drawbacks which are represented in fig. 1.5.

Fracture mechanics

Selme f ..wthet~ iY"lsi~t iY"1 the ft~acttwe clf cet~amics was c.btained by
applying fracture mechanics. This branch of science is a part of
continuum mechanics that deals with the stress and fracture in
continua with a crack-like defect. The central idea is that in the
neighbourhood of a defect the remotely applied stress is c?ncentrated
(fig. 1.6). In linear elastic materials the stress concentration at
the defect tip, SD' is given by

S =:.,
For an infinitesimal small crack tip radiusp (atomically sharp crack)

.he stt~ess ST ir. the neighbotwhclod of the tip is

S =:
T

-'It f'<, .,.. . (G))

=:

In these expressions KI is the stress intensit~ factor, r the distance
to the crack tip and 8 the polar angle. The stress intensity factor is
on its turn given by

y. S . 4. lit

where Y is a geometrical factor dependent on the exact loading
conditions and shape of the defect, S the applied stress and a the
defect size. Roughly speaking fracture occurs when the stress at the
crack tip supercedes the theoretical strength of the atomic bonds.
That means that cata~trophic fracture occurs when the stress intensity
factor Kl exceeds the materials property T, the critical stress
intensity factor or fracture toughness.

T y,Sf'
whet~e Sf' is the stt~eY"lgth aY"ld CIc, the size of the ct~itical defect. The



f"r'actur'e toughY"less T i!:; iYI thf.-? 1 itf.?r'attwe usually dc'?notE:!d by ,JC. Fr'orll
the above equation an immediate consequence is that polishing (removal
of large flaws) yields stronger materials while abrading (introduction
of large flaws) reduces the strength. When one calculates the amount
of energy necessary to create a unit area of fracture surface, the
fracture energy Jf' this appears to be directly related to Klc by

J
f

=, ".: (I-V1 )/'l G (planE? sb'aiYI conditions)

where E denotes Young's modulus and v Poisson's ratio. Combining the
last two equations yields the following result:

~f ~ Y-, .V~ J;. / ( a - vt ) . etc.'

The influence of Poisson's ratio is only minor: its value is nearly
always between 0.2 and 0.3. A high strength is thus realized by a high
fracture energy, a high Young's modulus and a small critical defect
si ze.

a The pr'oblem of infinite str'esses at the cr'ack tip itself in this
~escription due to the inverse quare root dependence is usually

circumvented either by saying that the material is in reality discrete
and that the smallest realistic distance to speak off in this respect
is the distance between two atoms or that limited plastic deformation
occurs at the crack tip. The size of the plastic zone at the tip, r t ,
can be estimated by

1
"'p :: 6-}r (K,'lSy)

where By is the uniaxial yield stress. From this formula it is easily
calculated that for ceramics the plastic zone size is in the order of
atomic distances. Finally it should be remarked that, although the
stress becomes infinite at the crack tip, the total amount of stored
elastic energy remains finite.

y. t>f' 'lKIc =

Measurement of the fracture toughness is possible by using the 3-(or
4-) point bend method (fig. 1.7). A crack longer than any
microstructural feature and of known length is introduced in the

~pecimeY,. Fr'orll the load at fr'actur'e aYld the dimensiclYfs the value clf
~Ic is calculated using the equation

iff.a

The value of the so-called compliance factor Y
the literature and schematically given in fig.
possibility is the double cantilever beam test
case the expression for Kleis given by

is well documented in
1. 8. Another'

(fig. 1.7). IYI that

This specimen also offers the possibility to measure the dependence of
crack velocity on KI.

Young's modulus E can be determined also from bending experiments by
measuring not only the force but the deflection as well. The
deflection for a 3-point bend specimen is given by

A =
where A is the deflection at the midpoint of the specimen. Nowadays



the elastic properties are usually determined by ultrasonic methods.
The simplest is the pulse-echo method in which an ultrasonic pulse is
transmitted in the material and received by the same transducer after
reflection to the back side of a planparallel specimen (fig. 1.9).
From the observed transmitting time and the thickness of the specimen
the wave velocity can be calculated. The relations between density p,
longitudinal wave velocity Vj and sheat~ (ot' tt'anvel'~se) wave vE·locity
VA at~e

v/:: (~f )·[(,c~-~)1:2V)]

y~\.:: (Sjp J ; ('if) .[ .t; 11 V)]
where G is the shear modulus. Inverting these equations yields Young's
modulus E and Poisson's ratio v. Another simple method is recording
the resonance frequency of a sample of known dimensions. The Young's
modulus can be calculated from the resonance frequency and the
dimensions by the appropiate formulae. For example for a cylindrical
rod of radius r and length I the resonance frequency for the 4i~tmode

is• IJ.J =
An advantage of this method is the relative ease of using it at
elevated temperature.

Slow crack growth

If fracture behaviour of brittle materials was governed entirely by
whether the critical stress intensity factor was exceeded or not, it
would have been already quite complicated because the defects are in
general rather small and not easily detected by non destructive
methods. Unfortunately this is not true and a phenomenom called slow
crack growth (SeG) is present. The essence of this process is that
even at stress intensities below the critical one, flaws can grow
slowly. This means that when a material is stressed below its
mc.mentary. stt~erlgth, it still will fail aftet~ the time rlecessat'y fOt~

the flaw to grow to its critical size at that particular stress level .
• 'he t'ate of slow ct'ack gt~owth is sensitive tel the atmosphet~e. Fot'

oxides water enhances the slow crack growth rate. The general
dependence of crack growth o~ the stress intensity applied is shown in
fig. L 10. TI-wee diffet~erlt t'egirlles can be distirfguished. In t~egirlle I
the crack velocity is determined by the reaction of H20 at the crack
tip while regirlle II the diffusion of H20 to the crack tip is ra~e

determining. In regirlle III various rIlechanisms, dependent on the
particular material, operate. A lirllit to slow crack growth (usually
call ed stress corrosion limit) can be present. Its existence has been
verified for just a few rIlaterials. In the case of glass it has been
estimated as 0.17 the value of KIc. For life tirlle calculations the
dependence on stress intensity in regime I (and III) is usually taken
as

The pararlleter n can vary considerably. A low value is 10 while values
above 50 seldomly occur. In the few cases where n has been deterrllined
for region III values of about 100 result. The lifetirlle of a stressed
matet'ial t.( carl be thus be est imated by
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taking only in account region I. Combination of the above equations
with the expression for KIc results after some calculation in

til _. -t.:"c V\ • H'a:' f ~l.~-'" _ t,("Z·""Z A- 1.1{,~ .(~)t1. S-~
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Long lifetimes are thus achieved by a high value of KIc, a
initial defect size, a high respectively low value for the
parameters nand A.

The influence of H20 on the slow crack growth rate can be visualised
as fClllows (fig. 1.12). In the stt~ess ft'ee situatic.rl a bond at thf:?
crack tip has equal probabilities for healing and breaking due to the
equal reaction barriers for the forward and backward reactions.
Applying a stress changes this situation to a lower barrier and thus a
lower probability for bond breaking than for bond healing. This is the
basic subcritical crack growth mechanism. The energy of the system
after breaking of the bonds can be further lowered by the addition of

alH tCI the Me and H to the O-'Me pat~t of the bt~oken Me-O-IYle bond. Bond
~ealing becomes more difficult.

Measurent of slow crack growth can be done in two ways. The first
is making use of a macroscopic crack whose extension is followed. A
convenient test specimen is the so-called 'double torsion' specimen
(fig. 1.12). An initial crack is made. After rapid loading to about
90 ~ of the force necessary for catastrophic fracture, the load
relaxation is monitored. From this relaxation in principle the entire
crack velocity-stress intensity diagram can be determined. The

re~~v:r'[i:£~~il:r~);w.~3.dh .(,. I. J.' II/
W
Jt. F

The second method makes use of the 'natural' defects in bending
specimens. At slower loading rates there is more time for the existing
defects to grow, resulting in a lower strength. From the strength
dependence on loading rate the slow crack growth parameters can be
calculated •

•
2 Influence of microstructure

The fracture energy J and Young's modulus E depend on the
microstructure of the material. Both parameters are dependent on the
porosity, the amount of texture and the presence of second phases in
the material. Moreover the fracture energy J al~o depends on the grain
size of the ceramic. Slow crack growth is also dependent on the
microstructure of the material but, unfortunately, in this case the
relations are less clear. The critical flaws or defects are either
fabrication or machining defects. Apart from the size of these defects
the microstructural characteristics determine whether the fabrication
or machining defects are the critical flaws. The influence of these
microstructural characteristics will discussed in the following.

Influence on Young's modulus

The value of the Young's modulus of a fully dense polycrystalline



E easily can be calculated according to

BR
and G Young's modulus

Sv ::
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Fr'orll B

ceramic can be estimated by the Voigt-Reuss-Hill average. In essence
the Reuss average (1929) assumes that the stresses are continuous over
all grains while the Voigt average (1910) assumes that the strains are
continuous over all grains. These estimates correspond to a series and
p,:H'c.'I1h'?1 modf~l r'espectivE'ly, fig. ;:::.1. Hill (195i=:) has showy, that
these estimates represent an upper and lower bound to the Young's
modulus of the polycrystal and suggested that the average of the Voigt
and Reuss estimate could be taken as an estimate for the value of E.
For cubic crystals the Voigt and Reuss average for the bulk modulus B
and shear modulus G are simple related to the single crystal elastic
stiffness constants C(j and elastic compliance constants Sij

(( c. II - elz ) -J 3 e"" )/ ~
: (e" + 2 CI2)/3

E.: ~ QSI{ 3 B t S )
e:.r' other' cr'ystallogr'aphic systems rllor'e complex r'elations exist.
Typical values are in the range of 50 to 400 GPa.

For porous materials many empirical expressions have been proposed.
For a limited range of porosity an exponential dependence is often
taken:

E ::: Eo.exp(-a.p)

where Eo is the Young's modulus of the fully dense material, a an
exponent dependent on the pore shape and p the porosity (fig. 8.2.2).
Obviously the limiting behaviour at p ::: 1 is incorrect. Another
relation which does have the proper limiting behaviour at both p ::: 0
and p ::: 1 is given by

t\..
E ::: Eo (1 - a. p)

The parameter a is related to the packing geometry and can be
~oY,sider'ed as the inver'se of a cr'it ical pc,r'osity above which nc.
~,ntinuous structure exists anymore. This sets a lower limit of 1 for
the value of a. For a cubic packing of particles the critical porosity
is 0.476 corresponding to a value of a ::: 2.1. For the most dense
packing (rhombohedral) the value of a is about 3.9. The parameter n is
related to the pore structure. Its value ranges from about 2. 1 for
spherical, isolated pores to 4. 1 for irregular shaped, interconnected
por'es.

Apart from these empirical approaches two other possibilities exist
to estimate the elastic properties of porous materials. The first is
an appr'oach like the 'cowposite spher'e rJK.del'. In this appr'c.ach the
porosity is modelled as a single spherical pore in a spherical shaped
piece of solid waterial and this composite sphere is embedded in an
effective medium. The effective medium represents the porous material
at some distance away frow the pore. Taking into account the boundary
conditions and the equilibrium equations yields an implicit expression
for the elasticity. Even this simple wodel results in somewhat
complicated and what is worse, coupled equations which limits their
daily use considerably. The second possibility is to make use of
stereological inforwation. A little consideration shows that if one
has a piece of porous material of length I to be stressed in the x-



direction the Young's modulus is given by
.(

liE .: [.I,: lCp., __ ] / ED L
where Eo is the Young's modulus of the fully dense material and R
th€~ pC'I"osity irl the y_··z plc\nE.' at po~~ition x. The lc\st quantity C<:\~I be
evaluated by stereological measurements. It should be remarked that
this is a rather simple model (forces are homogeneously divided over
the available area) and its application to real ceramics has been very
1 i mit ed a s yet.

The presence of a preferred orientation (texture) in the ceramic
introduces also an anisotropy in the elastic properties. An example
fot' St'-hexafet't'ite is shol'Jn in fig. c~. 3.

For poly-phase materials estimates can also be based on the parallel
and series model (fig. 2.1). The expressions for a two-phase
material with a (volume) fraction f of a second phase present are

• =
--

£, .(I·I)

{I- ()/E', +

Unfortunately these estimates differ widely (fig. 2.4) and only a
very rough estimate is obtained by taking the average. Somewhat more
sophisticated models based on series and parallel coupling of
different materials exist but none is very satisfactory. An approach
like the 'composite sphere model' but with the pore replaced by a the
second material is another possibility.

Influence on fracture energy

The influence of the microstructural parameters on the fracture
energy J is even more pronounced than in the case of the Young's
modulus. For a fully dense material for a long time people have said
that the fracture energy should be equal to the (thermodynamic)
surface energy. Initial experiments seemed to confirm this. It is

.leat' in the mear, time, howevet', that this is not tt'ue. Of COI.lt'se,
bonds have to be broken to form a fracture surface but in many cases
the fracture velocity is that high that surface relaxation only occurs
after the crack has passed already. A simple calculation of the energy
necessary to break the bonds is in covalently bonded materials a good
estimate (Si02, B4C, diamond). Furthermore a fracture surface is not
flat while the fracture energy is calculated per projected unit area,
limited plastic deformation at the crack tip as well as subsidiary
cracking may occur. Typically the fracture energy is 10-100 J/m2.

Porosity has a severe influence on the fracture energy. One could
think on the stereological arguments that the decrease in J is
proportional to the amount of porosity present. In many cases,
however, fracture is preferential through the pores. Rice has made
plausible that in that case the dependence becomes exponential:

J ::::: J.,.exp(-b.p)

whet'e Jo is the ft'acttwe enet'gy fot' the fully derlse cet'arnic, bar,
exponent dependent on the shape of the pores and p the porosity. In
those few cases where porosity was the only parameter varied,
reasonable agreement was observed (fig. 2.5).



Preferred orientation is also important for the fracture energy. In
fig. 2.6 the orientation dependence of the fracture toughness of
Sr-hexaferrite is shown. R relatively large difference is observed for
the various directions.

While grain size is unimportant (except in special cases) for the
Young' 5 modulus, it is t~athet~ impot~tant fot~ the ft~act,-n~e enet~gy.

Unfortunately the issue is confused by the transition from
intergranular to transgranular fracture which occurs with increasing
grainsize. For cubic crystals the value of J
is more or less independent of the grain size unless a transition
occurs from intergranular to transgranular. For non-cubic materials
the anisotropy in thermal expansion coefficient (and Young's modulus)
results in stresses at the grain boundaries. If the grains are
sufficiently large microcracks can arise resulting in diminished
fracture energy (and strength!). The size of this effect is largely
dependent on the amount of anisotropy present. In the case of the
heavily anisotropic MgTi205 first an increase in fracture energy is

<IIIIIIIIIii1t~esent folk'\.'Jed by a dect~ease at st i 11 lat'get' gl~ain size. FOt~ the much
~ess anisotropic R1203 a more or less constant fracture energy is
obset~ved (fig. 2.7). II'"I this case fot~ all gt~ain sizes ft~act,-n'e was
intergranular due to the presence of a limited amount of porosity at
the grain boundaries. The results of various experiments gre sometimes
rather conflicting. This is due to above mentioned transition from
intergranular to transgranular fracture as well as the fact that
different methods yield slightly different quantities, e.g. the bend
test delivers the fracture initiation energy while the double
cantilever beam test gives th~ fracture propagation energy.

The effect of second phases can be distinguished in two categories.
First, the normal effect due to the introduction of tougher second
phase particles in the matrix. The increased fracture energy is due to
the higher contribution of the particles to the fracture energy in
case the fracture plane is through the particles. If the fracture
circumvents the particles an increased roughening of the surface is
present but also a pinning of the crack front between two particles
resulting in an extra energy dissipation. Rn example of the results of

.ii. rJKldel expet~iwel'"lt at~e showl'"l il'"l fig. 2.8. Secol'"ld, the Zt~02

~oughening. Zr02 exhibits a phase transformation from tetragonal to
mOl'"loclil'"Jic at about 1000·C. If Ol'"le il'"ltt~oduces Zt~02 pc.u~ticles in a
matrix the phase transformation from tetragonal to monoclinic can be
wholly or partly avoided through the constraining action of the
watrix. The effect on the main crack can be twofold. One way is that
the residual stresses in the watrix can cause wicrocracking in the
watrix in the neighbourhood of the cracktip if the main crack extends.
The other way is that if the wain crack extends the Zr02 phase
transformation occurs in the neighbourhood of the cracktip thereby
dissipating energy. The expected increase in strength occurs only when
the particles are well dispersed through the matrix. There is a large
chance of introducing larger defects that counteract the increase in
toughness (fig. 2.9).

Influence on slow crack growth

The influence of the microstructural characteristics on subcritical
crack growth is much less clear. No clear dependence is observed on
grain size or porosity. The influence of texture, however, is usually
rather pronounced. In many cases the crack, if it grows subcritically,



shows an intergranular fracture surface (fig. 8.2.10) even though fast
fl'act tll"'e may occ u t' t t'a ns g1"C':\nu 1<,n' 1y. Th is i~; po~:;~; i b 1Y I'I;? 1at ed t.::,
impurities segregated at the grain boundaries.

Cl'i tical defects

Critical flaws can be distinguished in two categories. First, the
fabrication related flaws. Second, the machining related flaws. Within
the first category we can distinguish pores, porous zones, inclusions,
large grained areas and locally melted spots due to low melting
eutectic compositions (impurities). R few examples are shown in figs.

2.11-13.

Machining of ceramics is usually done by diamond grinding. R
grinding wheel consists of collection of diamonds bonded on a steel
blade by either metal (bronze) or polymer. The action of each
individual diamond results in two distinct features (fig.. 2.14).
First, a plastically deformed zone below the groove. Second, lateral,

.ad i a 1 aY-ld med ian ct'acks. Because the mf'.?d i aY-1 ct'acks have t he I at~gest
~xtension they are considered to be the most dangerous ones. The

consequence is that a circumferentially machined ~iece of material in
general will have an anisotropic strength (fig. .2.15). There is also
the possibility that the machining defects themselves have a
subcritical size but that they are linked by subcritical crack growth
(fig. 2.16). Plotting the strength as a function of grain size the
following picture emerges (fig. 2.17). Rt large grain size the
strength is mainly determined by the microstructure, in particular the
grain size (region I) and only weakly dependent on the surface
quality. Rn inverse quare root dependence can be rationalised. For
small grain size the critical defects are grinding defects. The level
of strength (region II) is dependent on the severity of the surface
r.1ach i Y-,i ng •

•
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1.1 Various methods of determining the strength of materials.
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Fig. 1.2 Stress distribution in tensile, 4-point and 3-point bend
specimen of hot-pressed Si3N4 showing the decreasing efficiency of
these specimens. Typical average strength is indicated. Shaded area
represents the tensile stress.
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Pulse-echo method

transducer

•
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Fig. 1.9: Principle of the pulse-echo technique for measuring
the Young's modulus.
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~ig. 1.10: Schematic of the relation between the crack velocity
a and the applied stress intensity KI. The influence of relative
humidity is indicated as well. The possible existence of a stress
corrosion limit is indicated by Klo. The maximum crack velaocity at
catastrophic failure is the Rayleigh wave velocity ~.
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1. 11 Schematic of the reaction at the crack tip and the
energy-reaction path diagram .

Fig. .1.12: The double torsion specimen which can be used to
determine slow crack growth behaviour as well as the toughness
of cet~amics.

Fig. 2.1: Schematic of the parallel and series model for
estimating the Young's modulus of two-phase ceramics.



ID

1 0.5

E/E
o

02

0.2

P--

0.4 0,6

Fig. 2.2: The dependence of the Young's modulus E of an alumina
ceramic as a function of porosity p. In this case the dependence
is reasonably well described by an exponential relation with
a == 3 .
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Fig. 2.4: The elastic behaviour of a glass-alumina composite
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Fig. 2.5 Influence of porosity on the fracture energy of
alumina ceramic where porosity was the only parameter varied .
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Fig. 2.8: The (normalised) fracture energy of a glass-alumina
composite as function of the ratio d/Dwhere d is the distance
between the alumina particles and D is the size of the alumina
particles. The solid line represents the prediction of theory .
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Fig. 2.10: Subcritical crack growth preferentially along the grain
boundaries possibly introducing a network of secondary cracks
(pt'ocess zOl"le).
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Fi g. 2.11 : Strength determining flaw: pore in BaTi03 ceramic.
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Fig. 2. 12 strength determining flaw: SiC inclusion in Si3N4 ceramic.

Fig. 2.13: Strength determining flaw: large grained area in
hot-pressed alumina ceramic.
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Fig. 2.17: Schematic of the strength-grain size relation in
ceramics. In the large grain size region I the strength is roughly
proportional to the inverse square root of the grain size. In the
small grain size region II the strength is mainly determined by
surface machining.
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GrUnde fUr das derzeitige Interesse an keramischen Werkstoffen
Wild 1 und Tab. 1) [1]-
Hier ist zunachst einmal zu bemerken, daB Keramik generell keine

neue Werkstoffgruppe ist, sondern neu nur im Hinblick auf die

Anwendung in bestimmten Einsatzbereichen, beispielsweise als Kon­

struktionswerkstoff oder fUr extreme Temperaturen bei gleich­

zeitiger Forderung nach speziellen mechanischen, thermischen oder

physikalischen Eigenschaften. Ein Beispiel fUr hochleistungsfahige

k las sis c h e keramische Werkstoffe ist Aluminiumoxid, das

bereits vor mehr als 20 Jahren mit hervorragenden Eigenschaften

entwickelt wurde und bei dem in den letzten Jahren nur noch geringe

Fortschritte erzielt worden sind. Bekanntlich zeichnen sich nahe-

zu aIle klassischen keramischen Werkstoffe durch hohe H~rte, geringe

Warmeleitf~higkeit und geringe elektrische Leitf~higkeit sowie hohe

Bestandigkeit gegen korrosive Medien aus. Diese Eigenschaften be­

stimmten im wesentlichen bisher die klassischen Anwendungen ke­

ramischer Werkstoffe in Bereichen, in denen gute elektrische Iso­

lation, hohe VerschleiBfestigkeit oder hohe chemische Bestandig­

keit gefordert wurden. DarUber hinaus weisen verschiedene kera­

mische Werkstoffe hohe Steifigkeit, geringe thermische Ausdehnung

und spezielle physikalische Eigenschaften auf. Viele keramische

Werkstoffe haben zusatzlich ein geringes spezifisches Gewicht.

In neuerer Zeit sind keramische Werkstoffe insbesondere durch die

gegenUber Metallen hervorragenden Hochtemperatureigenschaften

• (Bild 1) [2J, die sehr guten VerschleiBeigenschaften, die ausge­

zeichneten Korrosionseigenschaften und vor allem durch die zuvor

ni.cht erreichten Eigenschaftskombinationen von geringem spezifi­

schen Gewicht, hervorragender VerschleiBfestigkeit und guter

thermischer und chemischer Bestandigkei t interessant geworden.

Hier seien nur 2 Beispiele aus dem Hochtemperaturbereich genannt:

Als erstes Beispiel Keramik im 'wei teren Sinne zur thermischen

Isolation bei hohen Temperaturen als Warmeschutz bei Wiederein­

trittskorpern (z.3. "ceramic tiles" beim Spacelab), als zweites

Beispiel Kerarnik als hochwarmfcster Konstruktionswerkstoff if.1

Turbinenbau fUr Einsatztemperaturen von ca. 13500 C bei sehr hohen

mechanischen und thermischen Belas tungen. Der Grund fUr das star­

ke Interesse an den kerarnischen Werkstoffen zum jetzigen Zeitpunkt

1
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liegt vor allem darin, daB man heute bestrebt ist, die extrem

positiven Eigenschaften der keramischen Werkstoffe zu nutzen und

voll auszureizen und damit auch bereit ist, die dafUr notwendigen

Grundlagenuntersuchungen und technologischen Arbeiten mit groBem

Aufwand durchzuflihren.

Dies ist darauf zurlickzuflihren, daB man mit anderen Werkstoff­

gruppen seit einiger Zeit an Grenzen gestoBen ist und eine Reali­

sierung verschiedener neuer Entwicklungsprojekte mit den bisher

bekannten Werkstoffgruppen nicht moglich ist. Einen Losungsweg

sieht man im Einsatz keramischer Werkstoffe. Beispiele hierflir

sind die bereits genannten Bereiche Elektronik und Elektrotechnik,

Optik, Nukleartechnik, ~edizin, vor allem aber auch mogliche An­

wendungen im Motorenbau, im Bereich der Energie- und Verarbeitungs­

technik, im allgemeinen ~laschinenbau, im chemischen Anlagenbau,
in der Schmelzmetallurgie sowie in der Raumfahrt. Ein weiterer

Grund fur den derzeitigen verstarkten Einstieg in die keramischen

Werkstoffe liegt darin, daB heute wesentlich glinstigere techno­

logische und wissenschaftliche Voraussetzungen fur eine erfolg­

reiche Entwicklung vorliegen, z.B. verbesserte Rohstoffe, Fort­

schritte in den Bereichen Pulveraufbereitung, Formgebung, Ver­

dichtungstechnik und Charakterisierung der Werkstoffe sowie ein

groBeres Verstandnis der grundlegenden EinfluBfaktoren. Darliber

hinaus ist wichtig, daB die Rohstoffe fur die hochqualitativen

Sinterpulver nahezu unbegrenzt und preiswert zur Verfugung stehen.

Interessante hochfeste und thermisch belastbare ingenieurkeramische

Werkstoffe (Bilder ~ bis 32; Tab. 2 bis 31; s. auch Anlage)

Generell kann man sagen, daB die chemischen Verbindungen der Ele­

mente Sauerstoff, Kohlenstoff, Stickstoff, Bor und Silicium mit

Metallen, aber auch Verbindungen dieser Substanzen untereinander,

also Oxide, Carbide, Nitride, Boride und Silicide von Interesse

sind (Bild 2) [2]. D.h. es liegt eine umfangreiche Palette von

Werkstoffen vor, von denen allerdings bisher erst wenige erforscht

und technisch genutzt werden.

2



Dies soll am Beispiel der hochfesten, hochwarmfesten und ther­

misch belastbaren keramischen Werkstoffe demonstriert werden.

An diese Werkstoffgruppe werden meist extreme Anforderungen

hinsichtlich folgender Eigenschaften gestellt:

· Festigkeit

· Warmfestigkeit

· spezifisches Gewicht

· thermische Ausdehnung

· Warmeleitfahigkeit

· Thermoschockverhalten

· Langzeitverhalten (statisch + zyklisch;

tt mechanisch + thermisch)

Korrosions- und Oxidationsbestandigkeit sowie

· VerschleiBverhalten.

FUr die meisten Einsatzfalle werden hohe Werte dieser Eigen­

schaften gefordert. Ausnahmen sind die Dichte, die thermische

Ausdehnung und die Warmeleitfahigkeit. Niedrige Dichtewerte wer­

den deshalb angestrebt, urn ein hohes Leistungs-/Masse-Verhaltnis

zu erreichen und urn bei rotierenden Teilen die Fliehkrafte zu

minimieren. Thermische Ausdehnung und Warmeleitfahigkeit mUssen

je nach dem Anwendungsfall eingestellt werden. FUr gute Tempe­

raturwechselbestandigkeit sind hohe Warmeleitfahigkeit und nied­

rige thermische Ausdehnung erforderlich. FUr Isolationszwecke

tt werden niedrige Warmeleitfahigkeitswerte, fUr Metall-Keramik­

Verbindungen aufgrund der notwendigen Anpassung der Ausdehnungs­

koeffizienten an den Metallpartner hohe thermische Ausdehnungs­

koeffizienten gefordert. FUr verschiedene Anwendungen muB je

nach dem Verweridungszweck das Eigenschaftsprofil weiter diffe­

renziert werden.

Welche Werkstoffe konnen diese Anforderungen am ehesten erfUllen?

Bei Zugrundelegung der Auswahlkriterien fUr hochfeste, hochwarm­

feste und thermisch hochbelastete Anwendungen ergibt sich aus dem

Eigenschaftsvergleich (Bilder 3-15), vor allem aus der gUnstigen

Kombination einzelner Eigenschaften, daB die Gruppen der Oxide,

Nitride und Carbide am besten fUr diese Anforderungsprofile ge-
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eignet sind. Die aussichtsreichsten Werkstoffe innerhalb dieser

Gruppen sind Siliciumnitrid (Si
3

N4), Siliciumcarbid (SiC), Zirkon­

oxid (zr02 ) und Aluminiumtitanat (A1
2

TiO
S
):

. Si 3N4 und SiC vor allem als Hochtemperaturwerkstoffe fUr Ein-
osatztemperaturen bis 1400 C aufgrund der guten Hochtemperatur-

eigenschaften, des guten Therrnoschockverhaltens und der gUn­

stigen Kornbination verschiedener Eigenschaften. Beide Werkstoffe

gewinnen allerdings auch fUr Anwendungstemperaturen <1000o C zu­

nehmend an Bedeutung, Si
3

N
4

vor allem im Motorenbau und in der

Verarbeitungstechnik, SiC fUr verschleiBfeste Anwendungen .

. zro2 aufgrund der hohen Festigkeit und niedrigen Warrneleit­

fahigkeitswerte bei niedrigeren Anwendungstemperaturen und Fin­

satzfallen, bei denen eine gute Kornbination von hoher Festig­

keit und guter Warmedarnmung gefordert wird .

. A1 2 TiOS aufgrund der niedrigen thermischen Ausdehnung und der

niedrigen Warmeleitfahigkeitswerte fUr Anwendungen, bei denen

eine sehr gute Warmedarnmung bei gleichzeitig gutem Thermoschock­

verhalten erwUnscht ist.

Hier muB allerdings noch erwahnt werden, daB hinter jedem Werk­

stoff verschiedene Stoffsysteme stehen, da man - ahnlich wie bei

metallischen Werkstoffen - versucht, ausgehend von den Einstoff­

systemen,durch Legierungstechniken Eigenschaftsverbesserungen

zu erreichen .

Aus diesen GrUnden standen zw!achst einmal die Werkstoffe Si 3N4
und SiC fUr die Anwendung in Kfz-Gasturbinen und stationaren

Turbinen sowie Zr0
2

und A1 2Ti0 3 im Hinblick auf den Einsatz im

tvlotorenbau in den letzten Jahren im Vordergr'...lnd der we.l.tweiten

Forschungsaktivitaten. Aufgrund der gunstigen Kombinat":'on von

Eigenschaften zeichnen sich aber insbesondere ~Ur Si 3N4 und SiC

zunehmend andere Anwendungen abo
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Derzeitiger Entwicklungsstand (Bilder 33 bis 44; Tab. 32 bis 34)

Im Rahmen dieses Beitrags ist die Beantwortung dieser Frage nur

stichwortartig und anhand weniger Beispiele moglich.

Wahrend der letzten Jahre hat man enorme Fortschritte in den Be­

reichen der Werkstoffentwicklung und Werkstofftechnologie sowie

bei der Verbesserung der Eigenschaften (Optimierung und Ein­

stellung bestimmter Eigenschaften) erzielt [3-9J. SO erreicht man

heute hohe Festigkeitswerte und ist in der Lage, fUr einen be­

stimmten Anwendungsfall Uber die Optimierung des GefUges bestimmte

Eigenschaftswerte gezielt einzustellen. Einige Beispiele sollen dies

verdeutlichen. Bild 33zeigt als Beispiel fUr die Werkstoffentwick­

lung und Eigenschaftsoptimierung die wahrend der letzten 10 Jahre

erreichten Festigkeitssteigerungen. Es wurden bei den einzelnen

Werkstoffen Eigenschaftsverbesserungen urn den Faktor 2 bis 5 er­

reicht.

So konnen heute routinemaBig Si
3

N4 -Werkstoffe mit Biegefestig­

keitswerten Uber 800 MNm- 2 , zr0
2
-werkstoffe mit weit Uber 1000 ~mm-2

hergestellt werden. Durch Optimierung bekannter und durch den Ein­

satz neuer technologischer Verfahren konnen komplizierte Bauteile

hergestellt werden. Verschiedene Teile werden heute schon als korro­

sions-, verschleiB- und thermoschock-beanspruchte oder thermisch­

beanspruchte und isolierende Bauteile serienmaBig produziert. Die

Hochtemperatureigenschaften (Bilder 36 bis 39) wurden zwar ver­

bessert, der groBe Durchbruch ist aber bisher noch nicht gelungen .

Die Temperaturwechselbestandigkeit konnte durch GefUgeoptimierung

vor allem beim Si
3

N4
wesentlich verbessert werden (s. Bilder 41

und 42).

Wesentliche Probleme von der Werkstoffseite

Der fundamentale Nachteil der hochfesten keramischen Konstruk­

tionswerkstoffe ist ihre hohe Sprodigkeit, d.h. die nlangelnde

Fahigkeit, Spannungsspitzen durch plastische Deformation abzu­

bauen. So liegt die RiSzahigkeit (als MaS fUr die Duktilitat)

der besten keramischen Werkstoffe urn mehr als den Faktor 2 bis 3

niedriger als die RiBzahigkeit sproder metallischer Legierungen.
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Diese Eigenschaft der keramischen Werkstoffe ist durch ihren

Kristallaufbau bestimmt, der bei niedrigen Temperaturen eine

fUr g~te Duktilitatswerte zu geringe Anzahl von Gleitsystemen

aufweist. Die Folgen des geringen Widerstands gegen instabile

RiBausbreitung sind die hohe Empfindlichkeit gegen Zugspannungen

und die gegenUber metallischen Werkstoffen mangelnde Widerstands­

fahigkeit gegen mechanische und thermische Schockbelastung. Diese

negativen Charakteristika erschweren bzw. beschranken den Einsatz

keramischer Werkstoffe zum jetzigen Zeitpunkt trotz verschiedener
auBergewohnlicher Eigenschaftswerte dieser Werkstoffgruppe.

Das Sprodbruchverhalten und die damit im Zusammenhang stehende

z.Zt. noch unbefriedigende Zuverlassigkeit ist das Haupt­

hindernis fUr die starkere Nutzung des Anwendungspotentials der

ingenieurkeramischen Werkstoffe. Kurzfristig kann die Verringe­

rung der Eigenschaftsstreuung und die bevorzugte Belastung der

keramischen Werkstoffe durch Druckspannung eine Verbesserung der

Situation schaffen, mittel- und langfristig mUssen allerdings

neue Werkstoffkonzepte realisiert werden.

Ein wei teres wesentliches Problem besteht trotz erzielter Fort­

schritte nach wie vor in den noch nicht befriedigenden Hochtempe­

ratureigenschaften. Es gibt heute noch kein Material, das hohe

Festigkeitswerte Uber den gesamten Temperaturbereich aufweist.

DarUber hinaus sind von der technologischen Seite noch eine Reihe

von Einzelproblemen zu losen. Beispiele hierfUr sind:

· tibertragung der bisher erreichten relativ guten Eigenschaftswerte

• auf Bauteile

reproduzierbare Herstellung von Bauteilen in graBen StUckzahlen

· konturennahe Herstellung von Bauteilen

· Verbindungstechnik

· Qualitatssicherung durch zerstorungsfreie PrUfverfahren

· statistisch abgesicherte Lebensdauervorhersage sowie

· keramikgerechtes Konstruieren.

. Beschichtungen
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Entwieklungstendenzen

Aus der Diskussion der Probleme ergeben sieh fUr ale Weiterent­

wieklung der \'Jerkstoffe verschiedene wesentliehe Entwiek1un(!s­

tendenzen [1]:

- Die Verringerung der Eigensehaftsstreuung.

Dies kann erreicht werden durch Vermeidung von Fehlern und

Rissen, durch Verbesserung der Homogenitat und Reinheit sowie

durch OptimierQ~g des GefUges mittels besserer Techniken bei

der Pulverherstellung, bei der GrUnverarbeitung, bei der Form­

gebung und be i der Sin terung.

- Die Verbesserung der \'Jarrnfestigkeitseigenschaften.

Das 2ie1 weiterer Entwieklungsarbeiten ist es, den L'est_iq­

keitsabfall zu reduzieren und damit ,"1aterialien zu entwickeJ.n,

die ein hohes Festiokeitsniveau und einen moglichst (Teringe:c

Festigkeitsabfall bei hohen Ternperaturen zeigen. Oer entschei­

dende Punkt ist hier die Optimierung der Korngrenzenphasen.

("grain boundary engineering").

- Die Verbesserung des Sprodbruehverhaltens.

FUr den Einsatz der hoehfesten keramischen Werkstoffe auf brei­

ter Basis als Konstruktionswerkstoff ist die Verbesserung des

Widerstands gegen RiBausbreitung, d.h. die Erhohung der RiB­

zahigkeit, eine grundlegende Voraussetzung. Mit monolithischen

keramisehen Werkstoffen ist dieses 2iel nicht zu erreichen, da
hier nur noch graduelle Verbesserungen z1.1 erwarten sind. Der

Durchbruch kann hier dureh Entwicklung neuer Konzepte erfolgen.

Wesentliehe Fortschritte zeichnen sieh durch den Einbau zweiter

Phasen in die keramischen Crundwerkstoffe ab, die dureh Einlei­

~en energieverbrauchender Mechanismen im Mikrobereieh den Wider­

stand gegen RiBausbreitung positiv beeinflussen. Dabei bieten

sieh nach dem heutigen Kenntnisstand prinzipiell zwei Losungen

an: Die Verstarkung einer keramischen Matrix mit keramischen

Fasern oder l"Jhiskern so\'/if:~ dle Umwandlungsverstarkung keramischer

Werkstoffe durch den Sinbau von ~eilchen aus ZrO~ (oder Phasen
"-

mit ahnlichem Verhalten) unter kontrollierter Ausnutzung der te­

tragonal-monoklinen Phasenumwandlung. Bei beiden Konzepten wird

eine Verringerung der Sprodigkeit durch Erhohung der Bruchenergie

und RiBzahigkeit erwartet.
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- Die Entwicklung keramischer Werkstoffe mit speziellen mecha­

nischen, physikalischen und chemischen Eigenschaften.

Hier geht es vor allem darum, neue keramische Werkstoffe zu er­

forschen und neue Stoffkombinationen, ausgehend von den Einstoff­

systemen, zu entwickeln.

EinfluB des Gefliges auf die mechanischen, thermischen und thermome­

chanischen Eigenschaften (Bilder 45 bi~ 68; Tab. 35 bis 38)
Bei den Bestrebungen, die Eigenschaften der Hochleistungskeramiken

zu verbessern, karnmt dem Geflige eine Schllisselrolle zu. Durch

Optimierung des Gefliges ist es moglich, die Absolutwerte der Eigen­

schaften zu erhohen, die Streuung der Eigenschaften zu verringern

und definierte Eigenschaftswerte fur bestirnmte Belastungsfalle

einzustellen. Die Grundlage fUr die GefUgeoptimierung bildet der

tt Zusarnmenhang zwischen Herstellung, CefUge und Eigenschaften

(Bild 49).

Das Zusammenwirken dieser 3 Schwerpunkte in beiden Richtungen ist

die Basis jeder Werkstoffentwicklung. Jeder dieser 3 Schwerpunkte

spaltet sich allerdings wiederum in eine graBe Zahl von Einzel­

Problemen auf (s. Bild 50) .

Zu nennen sind hier die stoffliche Optimierung, der EinfluB der

verfahrenstechnischen Parameter, die quantitative GefUgeanalyse

und die Korrelation GefUge-Eigenschaften. Die stoffliche Opti­

mierung schlieBt die Pulvereigenschaften, die Formgebung und die

Optimierung der Konzentration der Sinteradditive ein. Die ver­

fahrenstecrlllische Optimierung beinhal tet die Abstimmung einer

tt Vielzahl verschiedener technologischer Parameter und darUber hin­

aus die ~oglichkeiten, die die neuen Herstellungstechniken bieten.

Die Voraussetzung fur die Untersuchung des Zusamlnenhangs von Ge­

fUge und Eigenschaften ist die Einstellung bestimmter GefUgezu­

stande durch stoffliche und \'erfahrcnstechnische Variation und die

quantitative Analyse der verschiedenen Gefugeparameter. Der Quanti­

fizierung des GefUges, die bisher nicht in ausreichendem MaCe be­

trieben wurde, kommt dabei eine entscheidende Bedeutung zu. Neben

den Inhomogenitaten sind vor illiem die stereologischen Parameter

KorngroBe, KorngroBenverteilung und Kornmorphologie sowie die che­

mische Zusammensetzung und Strukt1,:r der meist dunnen Korngrenzen­

filme zu bestirnrnen. In einemNeltcn~n Schritt qeht es bei der hier

diskutiertcn Werkstoffgruppe U~ den ~achweis der strukturellen Fehl-

ste lIen.
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Als Beispiel fUr die Korrelation Geflige-Eigenschaften wird der

recht komplizierte Zusammenhang zwischen GefUgeparametern, die

durch Variation der Pulvereigenschaften und Herstellungsparameter

gezielt verandert werden konnen, und dem Thermoschock- bzw. Ther­

moermUdungsverhalten diskutiert (s. Bilder 62 bis 68 und Tab. 37

und 38). Hier ist zu beachten, daB die einzelnen mechanischen und

thermischen Eigenschaften teils gleichsinning, teils gegensinnig

von den verschiedenen GefUgeparametern beeinfluBt werden konnen

(Bilder 51 bis 61 und Tab. 35 bis 37). Durch Optimierung der ver­

schiedenen GefUgeparameter ist es moglich, bei den in Bild 62 ge­

zeigten Ergebnissen die Hochstwerte in den schraffierten Bereichen

zu erreichen .

EinfluB der Korngrenzenphasen auf die Hochtemperatureigenschaften

(Bilder 69 bis 73)

Wahrend der letzten Jahre hat man enorme Fortschritte auf dem Ge­

biet der hochfesten keramischen Werkstoffe, insbesondere auf Sili­

cium-Basis (Si
3

N4 , SiC) gemacht. Aber trotz der enormen Anstren­

gungen, die vor allem im Rahmen der Projekte zur Entwicklung der

vollkeramischen Gasturbine weltweit gemacht worden sind, besteht

ein wesentliches Problem in den nach wie vor nicht befriedigenden

Hochtemperatureigenschaften. Die Eigenschaftsverminderung bei Tempe­

raturen > 10000 C verhinderte bisher den breiten Einsatz dieser Werk­

stoffe bei hohen Temperaturen, obwohl eine Reihe technischer Anwen­

dungsfalle gegeben ware (Bild 69).
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Die Ursache fUr die Eigenschaftsverminderung bei hohen Tempera­

turen ist das Erweichen einer arnorphen oder teilkristallinen

Phase, die in sehr dUnnen Schichten (einige R) und in den Tripel­

punkten der Korngrenzen angeordnet ist. Diese Korngrenzenphase

entsteht meist Uder einen FIUssigphasensinterprozeB. Ein Beispiel

daftir ist Si
3

N4 , der hochfeste kerarnische Werkstoff mit der zur

Zeit hochsten Warmfestigkeit, der bisher im technischen MaBstab

nur durch Initiierung einer Fltissigphasensinterung durch Zusatz

meist oxidischer Additive hergestellt werden kann. Durch Zugabe

spezieller Additive zum Si
3

N4 , z.B. von Al- und Be-Verbindungen ,

gelingt es ganz oder teilweise, die Additive wahrend der Sinte­

rung in die sieh ausscheidenden Si 3N4-Kristalle unter Ausbildung

tt von Mischkristallen einzubauen. Diese Materialien zeigen aufgrund

der Mischkristallbildung keinen bzw. nur einen geringen Festig­

keitsabfall bei hohen Temperaturen, haben aber den erheblichen

Nachteil, daB das gesamte Festigkeitsniveau relativ niedrig liegt

(s. Bild 69). Daraus folgt, daB es zur Zeit noch kein Material

gibt, das hohe Festigkeitswerte tiber den gesamten Temperatur­

bereich aufweist.

Das Ziel der weiteren Entwicklungsarbeiten ist es daher, Materialen

zu entwickeln, die ein hohes Festigkeitsniveau und keinen bzw.

nur einen moglichst geringen Festigheitsabfall bei hohen Tempe­

raturen zeigen. Diese Zielsetzung gleidert sich in zwei Zielbe­

reiche (1). Zum einen ist es notwendig, durch den Einsatz

tt spezieller Untersuchungsverfahren den strukturellen und che­

mischen Aufbau der Werkstoffe im Submikron-Bereich zu verstehen

und darauf aufbauend neue Konzepte zur Optimierung der Korn­

grenzenphase zu entwickeln. Beispiele hierfur sind die oberflachen­

spezifischen Verfahren Auger- Elektronen- und Photoelektronen­

Spektroskopie, die eine Tiefenauflosung von nur wenigen Nanometern

besitzen, und die analytische Transmissionselektronenmikros-

kopie. Gerade das letztgenannte Verfahren hat in den vergangenen

Jahren durch neue Methoden in der Abbildung, der Elektronenbeugung

und der Mikrobereichsanalyse eine sturmische Entwicklung hin zur

"analystischen" Transmissionselektronenmikroskopie beschrieben die

der Materialforschung neue Aspekte eroffnen. So konnen in der

Raster-Transmissionselektronenmikroskopie durch die Verwendung

sehr kleiner Sonden mittels konvergenter Beugung oder durch An-
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wendung der Elektronenenergieverlust-Spektroskopie GefUgezustande

im Nanometerbereich strukturell und chernisch charakterisiert werden,

was gerade fUr die Charakterisierung der Korngrenzenphasen von

aUBerordentlicher Wichtigkeit ist.

Neben der detaillierten Charakterisierung spielt die Reduzierung

der Korngrenzenphasenmenge und die Einstellung bestimmter Phasen

(kristalline Phasen oder amorphe Phasen hoher Viskositat) durch

stoffliche und verfahrenstechnische Verbesserungen die entschei­

dende Rolle (s. Bild 70).

EinfluB des Ausgangspulvers auf die rnechanischen Eigenschaften bei

Raurnternperatur und bei hohen Temperaturen (Bild 75)

tt Die Pulvereigenschaften bestimmen bei den Hochleistungskerarniken

in starkem MaBe das Verhalten bei der GrUnverdichtung, bei der

Formgebung und beim Sintern und damit die Eigenschaften des End­

produkts. Die genaue Charakterisierung der Pulver, die Einstellung

bestimmter Pulvereigenschaften und die reproduzierbare Herstellung

der Pulver sind daher von enorrner Bedeutung.

Als Ausgangsmaterialien fUr Hochleistungskeramiken verwendet man

heute synthetische Rohstoffe, deren Charakteristika gezielt gean­

dert werden k6nnen. Die wesentlichen Pulvercharakteristika, die

das Sinterverhalten, die Gefligeausbildung und Gefligehornogenitat

sowie die Eigenschaften des Endproduktes in starkem MaBe beein­

flussen, kann man unterteilen i:J. die morphologischen Eigenschaften,

tt die Reinheit der Ausgar:'C'sp~ll'/e:c ,md den kristallographischen Zu-

stand. Dureh die Opt L:-;',H?rUn CJ c~s ;110g1ich, die .Zi.bsolutwerte der

Eigenschaften zu verbessern, die Streu~~g der Eigenschaften zu

gern. Dies solI am Beispiel des Si
3

N4 demonstriert werden [10, 11].

In Bild 75 ist der EinfluJ3 verschiedener Charakteristika von tech­

nischen Si 3N4-Pulvern, die nach verschiedenen Verfahren hergestellt

worden sind, auf die Raumtemperatur- und Hochtemperatureigenschaften

von gesintertem Si 3N4 gezeigt. Ohne zunachst auf Details einzugehen,

kann man sehr deutlich erkennen, daJ3 die heute mit verschiedenen Her­

stellungsverfahren erreichten Pulvercharakteristika zu stark unter­

schiedlichen Festigkeitswerten flihren.
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Die Unterschiede in der RT-Festigkeit sind auf Xnderungen der

KorngroBe, vor allem aber auf Xnderungen der gestreckten Korn­

morphologie zurlickzuftihren. Die Unterschiede in der Warmfestig­

keit werden durch Xnderungen der Zusammensetzung und der Struk­

tur der Korngrenzenphase bewirkt. Einen negativen EinfluB auf die

Hochtemperatureigenschaften von Si
3

N4 haben der Sauerstoff

(s. Material G) und metallische Verunreinigungen, insbesondere

Calcium und in Kombination mit Calcium Aluminium und Eisen.

Neuere Untersuchungen zeigen dabei zwei interessante Ergebnisse:

Auch bei Vorliegen hoherer Verunreinigungen konnen bei relativ

niedrigen Sauerstoffgehalten gute Warmfestigkeitswerte erreicht

werden (s. Material L). Das Vorhandensein von geringen Mengen

an CI verursacht auch bei hochreinen Pulvern einen starken Festig­

keitsabfall bei hohen Ternperaturen (s. Material K). Die erste

Beobachtung 1st damit zu erklaren, daB bei niedrigen Sauerstoff­

gehalten eine bevorzugte Kristallisation der Korngrenzenphase

auftreten kann. Das zweite Ergebnis kann damit interpretiert

werden, daB der Chlorgehalt die Loslichkeit von Stickstoff in der

fllissigen Phase reduziert, die Kristallisation der Korngrenzen­

phase behindert und damit die Viskositat und die Erweichungs­

temperatur der Korngrenzenphase herabsetzt. Dies zeigt deutlich,

daB selbst geringe Mengen an bestimmten Elernenten die Eigenschaf­

ten der Hochleistungskeramiken wesentlich beeinflussen konnen.

Aus den bisherigen Ergebnissen folgt, dan es moglich ist, das

Geflige und damit die Eiqenschaften des Endprodukts bei den Hoch­

leis tW1gskeramiken gan z ·.....esen tli ch durch die Pulver zusamrnensetzli.'1g

zu beeinflussen.

Verbesserung der mechanischen Eiaenschaften durch neue Herste1lungs­
techniken (Bilder 76 bis 78)

In vielen Fallen ist es nur moglich, hochfeste und hochwarrn­

feste kerarnische Werkstoffe oder Bauteile aus Hochleistungs~

keramiken rnittels spezieller Techniken herzustellen. Daflir

gibt es zwei Grlinde: Viele Hochleistungskerarniken, insbeson­

dere die nichtoxidischen kerarnischen Werkstoffe, weisen einen

hohen Anteil an kovalenter Bindung und damit niedrige Diffu­

sionsgeschwindigkeiten auf. Eine Verdichtung nach den Ublichen

Sinterverfahren ist daher in vielen Fallen nicht rnoglich. In

diesen Fallen kann die Herstellung durch Anwendung alterna­

tiver Techniken und/oder durch zusatzliche MaBnahmen erfolgen:
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· Durch Reaktionssintern bei relativ niedrigen Temperaturen,

was allerdings rneist 2U nicht vollstandiger Verdichtung fUhrt.

Ais Folge davon erhalt man Werkstoffe, die noch eine gewisse

Restporositat oder noch einen Anteil an nichtreagierten Aus­

gangssubstanzen aufweisen. Dies fUhrt in vielen Fallen zu

einer Begrenzung der Eigenschaftswerte.

• Durch Zusatz spezieller Sinteradditive, die eine Verdichtung

Uber einen FlUssigphasen- oder GasphasenprozeB einleiten.

· Durch die (zusatzliche) Anwendung von Druck, der den Ver­

dichtungsvorgang bei allen Arten der Sinterung (Feststoff-,

FIUssigphasen- und/oder Gasphasensinterung) fordert.

· Durch Verwendung hochaktiver Sinterpulver und durch Erhohung

der Sintertemperatur. In vielen Fallen muB hier allerdings

unter speziellen Sinteratmospharen gearbeitet werden, urn Zer­

setzungserscheinungen zu verhindern. Ein typisches Beispiel

hierfUr ist das Gasdrucksintern von Si
3
N4 unter hohem N

2
-Druck.

Bei der Entwicklung neuer Werkstoffe, z.B. der Verbundwerkstoffe,

werden darUber hinaus weitere Verfahren eingesetzt, beispiels­

weise das Sol-Gel-Verfahren fUr oxidische Systeme und das CVD­

Verfahren.

Ein weiterer Grund fUr die Anwendung spezieller Techniken ist

die Herstellung von kompliziert geformten Bauteilen ohne die

beim HeiBpressen oft notwendige aufwendige und kostenintensive

Nachbearbeitung, die den Einsatz der Hochleistungskeramiken fUr

einen wei ten Anwendungsbereich bisher einschrankt. Durch Ent­

wicklung spezieller HersteIIQ~gstechniken, z.B. dem heiBisosta­

tischen Pressen (Verdichten unter gleichzeitiger Einwirkung

von Temperatur und allseitigem durch Gas Ubertragenen Druck)

oder dem Gasdrucksintern beim Si 3N4,besteht die Moglichkeit,

die Vorteile des Drucksin terns bei hohen Temperaturen mi t der

konturennahen Bauteilherstellung 2U kombinieren. DarUber hinaus

zeichnet sich bei diesem Verfahren durch Anwendung haher Drucke

der Vorteil ab, die :::igenschaftsstreuung zu vermindern und damit

die Zuverlassigkeit der Werkstoffe 2U steigern. 1;her hier gibt
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es noeh eir.e Heihe von Problemen, die Grundlagenarbelten una

technologische Entwicklu..'1gsarbeiten erfordern. Als Beispiel

ist hier die Kapseltechnik beim heiSisostatischen Pressen von

kompliziert geformten Bauteilen zu nennen, die angewendet werden

muS, wenn man von Materialien mit offener Porosit~t ausgeht.

Wichtige Voraussetzungen fur das erfolgreiche Kapseln sind:

die thermische Stabilit~t der Kapsel bei Temperaturen bis 20000 C

bei gleichzeitig plastisehern oder viskosern Verhalten, die ehe­

rnsiehe Vertragliehkeit von Kapsel und Keramikteilen, die An­

passung der Ausdehnungskoeffizienten des Kapselrnaterials und

des keramisehen Werkstoffs sowie die Entkapselung der ver­

dichteten Teile ohne Besehadigung der Bauteiloberflaehen. Dureh

Entwieklung spezieller Kapselteehniken (Glaspartikel-Kapsel-

tt technik, Sinter-Kapselteehnik) ist es heute rnoglieh, aueh kom­

pliziert geformte Bauteile, wie Turbolader oder Turbinenro­

toren herzustellen.

Drei Beispiele sollen den erfolgreiehen Einsatz dieser neuen

[13,14] •

. Die Verringerunq der Eigenschaftsstreuung dureh eine Naeh­

behandlung mittels des heiBisostatischen Pressens (Bild 76).

Der Erfolg hangt hier ga.'lZ wesentlich von der Gefugemorpho­

logie des Ausgangsmaterials abo

Die Vorteile des Gasdrucksinterns bei der '/erdichtung 'lon

(Bilder 77 und 78) .

tt
Dies wird am 3. Beispiel etwas ausflihrlicher diskutiert.

Oer wesentliche Vorteil des Gasdrucksinterns besteht, wie be­

reits erwahnt, darin, daB aufgrund thermodynarniseher Uberlegungen

mit steigendem Gasdruck hahere Sintertemperaturen angewendet

werden kennen. Die Ergebnisse in Bild 9 zeigen, daB mit stei­

gendem Druck und damit steigender Sinterternperatur die Enddich­

te ansteigt. Beirn EinstufenprozeB ist die Verdichtung allerdings

begrenzt. Wesentliche Vorteile bringt der ZweistufenprozeB, der

zu nahezu vollstandiger Verdichtung flihrt. Wichtig ist hierbei,

daB wahrend des ersten Sinterschrittes geschlossene Porositat

erreieht wird. Beim zweiten Sinterschritt genligt dann bereits
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ein Gasdruck von 100 bar, urn das Material vollstandig zu ver­

dichten. Das Gasdrucksintern erm6g1icht im Vergleich zum Sin­

tern unter 1 bar N
2

eine Reduktion des Additivgehaltes bzw.

die Verwendung refraktarerer Additive. Der EinfluB der Sin­

teraktivitat der Ausgangspulver auf das Verdichtungsverhalten

wird mit ansteigendem Druck/Temperatur vermindert und bei An­

wendung des Zweistufen-Sinter-Prozesses rninimiert.

Damit flihrt das Gasdrucksintern zu wesentlich besseren Ergeb­

nissen. Allerdings ist das Verfahren sehr sensitiv gegenUber

den Additivkonzentrationen und dern Verunreinigungsgehalt der

Ausgangspulver. Die Verdampfung der Additive und die daraus

resultierende Bildung von Hohlraurnen in der fllissigen Phase

kann zu einer Verschlechterung des Sinterverhaltens flihren .

Umwandlungsverstarkte keramische Werkstoffe [15] (Bilder 79 und 80)

Das Prinzip der Umwandlungsverstarkung beruht auf dem Einbau fein­

ster Teilchen einer zweiten, umwandlungsfahigen Phase. Ein Material,

das die geforderten Teilcheneigenschaften in idealer Weise erflillt

und auBerdem in groBen Mengen verfligbar ist, ist das Zirkoniurnoxid.

Es besitzt drei Modifikationen mit kubischem, tetragonalem und mono­

linem Kristallgitter. Ublicherweise werden zr0
2
-Teilchen im Matrix­

material, z.B. Aluminiumoxid, dispergiert und bei etwa 1400-1600o C

verdichtet, bei Temperaturen also, bei denen die tetragonale Modi­

fikation vorliegt. Beim Abklihlen wandeln sich die zr0
2
-Teilchen im

allgemeinen in ihre monokline Tieftemperaturmodifikation urn, die ein

urn etwa flinf Prozent groBeres Volumen aufweist. Die Volurnenausdehnung

der in der Matrix eingeschlossenen zr0
2
-Teilchen ist die Voraus­

setzung flir eine Reihe energieabsorbierender Mechanismen, die sich

glinstig auf den Bruchwiderstand auswirken.

Zunachst sei jedoch noch auf eine andere Besonderheit im Umwandlungs­

verhalten der Zr0
2
-Teilchen hingewiesen: Die Temperatur, bei der sich

die Umwandlung vollzieht, hangt von der TeilchengroBe abo Beim Ab­

klihlen nach dem Sintern wandeln relativ groBe Teilchen mit einem

Durchmesser von tiber 1 ~m bei etwa 10000
C urn, wobei sie in der Ma­

trix durch die Volurnenaufweitung unterkritische, d.h. die Festig­

keit nicht wesentlich mindernde Mikrorisse erzeugen (Fall 1). Mit

abnehmender TeilchengroBe wird die Umwandlungstemperatur zu immer

tieferen Werten verschoben.
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Zwar bewirken auch diese Teilchen Spannungen in der Matrix, die je­

doch nicht zur Erzeugung von Mikrorissen ausreichen (Fall 2). Sehr

kleine Teilchen mit Durchmessern unter etwa 0,5 ~m wandeln beim Ab­

klihlen zunachst gar nicht urn, weil die Eigenspannung der Matrix die

Umwandlung verhindert, sondern bleiben metastabil in der tetrago­

nalen Form erhalten (Fall 3). Erst durch weiteres Abklihlen oder

durch auBere Spannungen, also z.B. bei technischen Beanspruchungen,

erfolgt die Umwandlung.

Da normalerweise in realen Proben die einzelnen Pulverteilchen

nicht alle gleich groB sind, sondern in den Ausgangspulvern ein mehr

oder weniger breites TeilchengroBenspektrum vorliegt, treten alle

soeben geschilderten Falle in den Dispersionskeramiken auch neben­

einander auf •

Die Gefligecharakteristika einer Dispersionskeramik konnen die ge­

fahrlichen Spannungsspitzen liberkritischer Risse abbauen, was sich

in einem Anstieg des Bruchwiderstands auswirkt. Dabei werden die

verschiedenen Gefligebestandteile durch spezifische Energieabsorp­

tionsmechanismen wirksam.

Die RiBverzweigung wird durch die bei der Umwandlung erzeugten Mi­

krorisse entsprechend Fall 1 ausgelost; sie stellen sozusagen die

Weichen flir die Aufspaltung eines groBen Risses. GroBe (kritische)

Risse werden auf diese Weise verastelt und dadurch geschwacht. Die

RiBverzweigung ist in ihrer Wirksamkeit allerdings dadurch stark

beeintrachtigt, daB zu hohe MikroriBdichten von sich aus eine Werk-

• stoffschwachung zur Folge haben.

Die MikroriBbildung wird wirksam im Bereich der die umgewandelten

Teilchen umgebenden Spannungsfelder, also unter Bedingungen, die

dem Fall 2 entsprechen; die vor dem kritischen RiB erzeugten Span­

nungen "reagieren" mit den Spannungsfeldern der Teilchen so, daB

sich die angestaute elastische Energie durch die Bildung eines fei­

nen RiBnetzwerkes in Oberflachenenergie umwandelt. Bildlich ge­

sprochen werden kritische Risse in Spannungsfeldern abgebremst. Die

Matrix kann wie ein Metall "nachgeben", mit dem Unterschied, daB

die RiBverastelungen die Funktion der bei der Plastizitat wirksamen

Versetzungen libernehmen.
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Der Mechanismus der spannungsinduzierten Umwandlung setzt Geftige­

bestandteile nach Fall 3 voraus, also dispergierte zr02-Teilchen

in der tetragonalen Kristallform. 1m Moment einer auBeren Belastung

wandeln sich diese metastabilen Dispersoide in die stabile mono­

kline Form urn. Durch die damit gekoppelte Volumenzunahme entstehen

Druckspannungen in der Matrix, die den Bruchspannungen entgegen­

wirken; die RiBspitze wird gewissermaBen "zugedrtickt".

Hinzu kommt die RiBablenkung, die praktisch in allen eingelagerten

Teilchen erfolgen kann. Dieser Mechanismus bringt den kritischen

RiB vom ktirzesten Weg ab und zwingt ihn zu energieverzehrenden Um­

wegen, auf denen er auBerdem mit erhohter Wahrscheinlichkeit den

"Attacken" der anderen Mechanismen ausgesetzt ist.

Das Konzept der Umwandlungsverstarkung ist allgemeingtiltig und hat

sich bei vielen Keramiken als wirksam erwiesen .

Die Umwandlunqsverstarkung wird heute bereits vereinzelt in­

dustriell genutzt. In Zukunft ist auf dem Gebiet der Umwand­

lungsverstarkung eine groBere Palette von Werkstoffen mit un­

terschiedlichen Eigenschaften zu erwarten. Allerdings gibt es

bei dieser Werkstoffgruppe noch eine Reihe von Problemen: So

konnten bisher weder ein schadenstoleranteres Verhalten durch

Vermeiden des katastrophalen RiBfortschritts noch Verbesserungen

im Thermoermtidungsverhalten erreicht werden. AuBerdem sind die

bei dieser Werkstoffgruppe wirksamen Verstarkungsmechanismen

nur bis zu begrenzten Temperaturbeanspruchungen wirksam.

Oamit ergibt sich als aussichtsreichstes Konzept tiber den ge­

samten Temperaturbereich die Whisker-/Faser-Verstark~ng.

Verbesserung des Sprodbruchverhaltens keramischer Werkstoffe

durch Verstarkung mit keramischen Whiskern und Fasern

(Bilder 81 bis 106 und Tab. 39)

Das Hauptproblem aller keramischen ~'Jerkstoffe ist, wie bereits

erwahnt, das Sprodbruchverhalten und die damit im Zusammenhang

stehende z.Zt. noch unbefriedigende Zuverlassigkeit. Das er­

folgversprechenste Konzept, dieses Problem zu lasen, ist nach

dem heutigen Kenntnisstand die Verstarkung keramischer Materialien

mit keramischen Whiskern oder Fasern (s. Bilder 81 und 82). Die

Eigenschaften einiger Verstarkungskomponenten sind in Bild 86a

und 86b sowie in Tab. 39 [16] zusammengefaBt.
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Die Grundidee dieser Entwicklungsrichtung ist, daB durch den

Einbau der Whisker und Fasern Mechanismen initiiert werden,

die Energie absorbieren und damit das RiBausbreitungsverhalten

positiv beeinflussen. Nach dem heutigen Kenntnisstand konnen

dabei folgende Mechanismen ablaufen: Spannungslibertragung vom

Matrixwerkstoff auf die hochfesten Verstarkungskomponenten

durch Einbau von Fasern mit hohem E-Modul; die Erzeugung von

Druckspannungen in der Matrix durch Einlagerung von Fasern

mit hoherem thermischen Ausdehungskoeffizienten; die Hemmung

des RiBfortschritts durch die Fasern oder Whisker; die Aus­

lenkung der Risse entlang der Grenzflache Faser-Matrix so-

wie die MikroriBbildlli~g in£olge unterschiedlicher Eigenschaften

von Faser und Matrix. Bei den whisker- und faserverstarkten

Werkstoffen kann es dabei zu einer Uberlagerung der verschie­

denen Mechanismen korr~en. Diese Verformungsmechanismen flihren

dazu, daB die Kraft-Dehnu~qs~urve einen pseudoplastischen Ver-

(s.. Bild 87).

Die Entwicklungsarbeiten flihrten bereits bei der Verstarkung

von verschiedenen Glasern und Glaskeramiken mit C-, SiC- und

A1 20 3-Fasern zu einer erheblichen Erhohung der RiBzahigkeit und

Bruchenergie bei gleichzeitiger Verbesserung von Festigkeit,

E-Modul und Ermtidungsverhalten [1]. So wurden bei diesen Werkstoffen

Spitzenwerte der RiBzahigkeit von 22 MNm- 3/ 2 erreicht; das

sind Werte, die in der GroBenordnung metallischer Werkstoffe

liegen. Die Verstarkung mit hochfesten Fasern brachte damit

gegenliber der unverstarkten Matrix eine Verbesserung der RiB­

zahigkeit urn nahezu eine Zehnerpotenz. Die Entwicklung von

United Technology hat bereits zu einem jndustriellen Produkt

geflihrt (COMPGLi\S). Auch i n:1 .LabormaBstab wurden bereits bei
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Einige typische Ergebnisse fUr verschiedene Werkstoffgruppen, die

auch im wesentlichen den derzeitigen Entwicklungsstand wider­

spiegeln, sind in den Bildern 15 bis 32 dargestellt:

· SiC (Nicalon)-Faser-verstarkte

LAS-Glaskeramik (Bilder 89 bis 92) [17, 16]

· SiC-Whisker-verstarktes A1 20 3
(Bilder 93 bis 96) [19, 20]

· SiC-Whisker-verstarkter Mullit

(Bild 97) [21]

· SiC-Faser-verstarktes SiC

(Bilder 98 bis 101) [22,23,24]

· SiC-Whisker-verstarktes Si 3N4
(Bilder 102 bis 104) [25, 26]

· SiC-Faser-verstarktes reaktionsgesintertes Si 3N4
(Bilder 105 und 106) [22]

Der groBe Vorteil dieser faserverstarkten Verbundwerkstoffe be­

steht darin, daB die matrixspezifischen Eigenschaften, wie die

Hochtemperatureigenschaften, :.He Verschlei13festigkei t und die

gute thermische und chemische Bestindigkei t, erhal ten bleiben.

Mi t dieser En twicklungsric;-, tunc; is t dami t die :-loglichkei t ge­

geben, als wichtige Erginz~~g Z~ den bereits vorliegenden mo­

nolithischen ingenieurkeramischen Werkstoffen bruchzahe, un-

• kritisch versagende, schadenstolera~te und noch hdher belast-

ban~ faserverstarkte keramische \'lerkstoffe \-c::.-fl.igbar 2:1.1 machen.

Bei eirJ.er erfo1greichen En-t\-Jickl:.mg -,."ire die i,;rllndlage fur den

umf assenden Druchbruch cer kE!ramis chen \\erks tc:::'"e :Jes chaffen.

£olgr:, ~'lObei :Lnsbesondl:~rc jie~roeen, "Ton den Refjierungen qe-

eine Vielzahl \'O~ P~obl_81nC!1 )U~, die den ?roblesb0reich aer
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Zu nennen sind in diesem Zusamrnenhang einige wesentliche Pro­

bleme: die Entwicklung geeigneter Verstarkungskomponenten,

Whisker oder Fasern mit hoher thermische Stabilitat bis zu

Temperaturen von ca. 2000oC; die Steuerung der Grenzflachen­

eigenschaften zwischen Faser und Matrix, der eine SchlUssel­

rolle fUr das Eigenschaftsspektrum der Verbundwerkstoffe zu­

kornmt; die Vielzahl technologischer Probleme beider Herstellung

der whisker- und langfaserverstarkten Verbundwerkstoffe sowie

die bruchmechanische Beschreibung des Schadensverhaltens dieser

Verbundwerkstoffe, das neue Konzepte erfordert. Die Arbeiten

auf dem Gebiete der whisker- und faserverstarkten Werkstoffe

stehen noch ziemlich am Anfang. Sie sind einerseits noch stark

grundlagenorientiert, mlissen aber andererseits schon in der

Entwicklungsphase technologie- und anwendungsorientiert sein,

urn schon frlihzeitig durch die Zusammenarbeit von Werkstoff­

wissenschaftlern, Konstrukteuren und Anwendern die gerade bei

dieser Werkstoffgruppe so wichtigen konstruktionsrelevanten

Probleme zu berlicksichtigen. Sie werden mit Sicherheit einen

sehr hohen Entwicklungsaufwand erfordern r aber die Vcraussetzung

daflir bilden, daB die keramischen Werkstoffe als Hochleistungs­

werkstoffe bei extremen Beanspruchungen eine breitere ~wendung

finden .
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Vergleich der Eigenschaften
von metallischen und
keramischen Werkstoffen
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• !

Oxidations ­
bestiindigkeit

Metal I

Keramik IIIIIlI
Warmfestigkeit

-.L-

TEMPERATUR~

•
Bild 1: Vergleich wichtiger Eigenschaften fUr den Hochtemperatur­

einsatz (Warmfestigkeit, Oxidationsbestandigkeit, Dukti­

litat, Temperaturwechselverhalten) von metallischen und

keramischen Werkstoffen (relative Werte, gekennzeichnet

durch einen Glitefaktor) [2].
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Tab. 1: Vergleich wichtiger Eigenschaften von metallischen

und keramischen Werkstoffen.

Eigenscha1t Metall ische I Keramische
Stoffe

Warmfestigkeit '- +

Oxidations. - Best. - +

TWa. + -

Verformbarkeit + -

Dlehte mittel - hach niedrig

Harte niedrig - mittel hach
.'

el. Leitfahigkeit Leiter Isotatoren

.,

thermo Leitfahigkeit gut schlecht - gut

Schmelzpunkt bis 3l4l-c • bis 4OOO-C
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Eigenschaften interessanter hochfester

und thermisch belastbarer ingenieur­

keramischer Werkstoffe
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•
. Bild 2: Wichtige keramische Werkstoffe und deren Bindungs­

verhaltnisse [2] .
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Bild 5: Biegefestigkeit als Funktion der Temperatur flir ver­

schiedene ingenieurkeramische Werkstoffe
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Bild 9: Warmeleitfahigkeit verschiedener ingenieurkeramischer

Werkstoffe als Funktion der Temperatur

von U. Dworak, D. Fingerle, M. Schumacher
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Bild 10: Termische Ausdehnung als Funktion der Temperatur

verschiedener ingenieurkeramischer Werkstoffe

von U. Dworak, D. Fingerle, H. Schumacher
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Tab. 2: Grouping of material types by short-term strength

Very high strength, >400MNm2

Hot-pressed silicon nitride, silicon carbide, boron carbide and alumina.
Zirconia-toughened alumina, optimally-aged partially-stabilized zirconia.
All-tetragonal zirconia (LZ.p.).
Sintered sialons and sintered silicon nitrides.
Cemented carbides.

Higb strength, 200-400MNm - 2

Most sintered aluminas of fine grain size.
High-density reaction-bonded silicon nitride.
Fine-grained reaction-bonded silicon carbide.
Sintered silicon carbide.
Thermally-strengthened soda-lime glass .

Medium strength, lOO-200MNm- 2

Aluminous porcelains of high alumina content, mullite ceramics, low-loss steatite and forsterite.
Medium- to coarse-grained high-alumina ceramics and reaction-bonded silicon carbides.
Low-density reaction-bonded silicon nitride.
Beryllia, stabilized zirconia, titania.
Opaque glass-ceramics.
Single-crystal sapphire.

Low strengtb, SO-lOOMNm- 2

Quartz and cristobalite porcelains, aluminous porcelains, normal steatite, vitreous cordierite.
Coarse-grained porous silicon carbides.
Magnesia ceramics, magnesium titanate.
Glasses in the polished or flame-finished state.
Transparent glass-ceramics, machinable glass-ceramics.
Fired pyrophyllite.
Single-crystal quartz.

Very low strength, <SOMNm- 2

Porous electrical refractories, porous steatite and forsterite, porous cordierite.
Glasses in the ground surface condition.
Unfired pyrophyllite, talc, machinable alumina, sintered fused silica.

Note: This Table groups basic product types into strength categories based on what would
normally be obtained for the mean strength in bend tests at ambient temperature and humidity
on small (e.g. 5 X 3 mm cross-section) test bars with a ground surface tested in four-point
bending at a rate such that fracture occurs in the time range of about 10-100 seconds. It also
reflects minimum acceptable mean strengths quoted in the draft lEC classification for
electrotechnical materials. Reports in manufacturers' brochures and in the scientific literature
of higher levels of strength may refer to polished or lapped finishes rather than ground finishes,
and special test precautions, such as rounded edges on test bars, may have been employed.
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Table 3

Material type

Limits on use temperatures under load (see also Figures 2.6.3-2.6.6) aft e r M0 r r ell

Temperature, °C, for

Long-term
use under
load

Detectable
creep under
load

Short-term use,
no load

•

Glass-bonded mica
Soda-lime glass
Borosilicate glass (,Pyrex' type)
Machinable glass-ceramic ('Macor')
Electrical porcelains, steatite, etc.
Silica glass and sintered fused silica
'Pyroceram 9606' glass-ceramic
Aluminous porcelains
High-alumina ceramics (>95010 AbOJ)
Refractory porcelains, refractory mullites
High-alumina ceramics (>99.5070 AbOJ)
Refractory, high-purity aluminas
Stabilized zirconia
Hot-pressed silicon nitride (with MgO)
Reaction-bonded silicon nitride

Reaction-bonded silicon carbide
Sintered silicon carbide (fully dense)
Alumina refractories
Thoria
Magnesia refractories
Hot-pressed boron nitride
Graphite, in air

in inert or reducing gas

250 300
300 450
300 450
600 750
600 800
800 950
800 900
800 900
900 1000

1000 1200
1200 1400
1400 1550
12004 1300
1200 1300
16001 17001

14002 16002

> 1500J > 2000
1500 1650
1500 1600
1200(?) 1200(?)
1200J 1500(?)
400 (oxidizes)

> 1500 > 1500

350
470
480
950

1000
1400
llOO
1100
1100
1600
1700
1900
2000
1600
1800

(dissociates)
1600

>2100
1850
2200

>2000
>2000

>2500

•

1 In inert conditions. In oxidizing conditions, performance is limited by the tendency to oxidize.
Low density materials oxidize internally and begin to creep at around l100°C. They also
crystallize to cristobalite and are weakened by subsequent cooling to room temperature.
Higher-density materials, i.e. those with densities greater than about 2.4 Mgm -J, tend to
glaze over and are not affected in the same way.

2 The silicon phase melts at about 1410°C, and tends to vaporize at above 1600°C. For materials
that have free silicon removed, temperatures in excess of 2000°C can be achieved in inert
conditions. In oxidizing conditions oxidation occurs above 900°C, and the same comments
apply as for silicon nitride. Oxidation is not catastrophic at temperatures below about 1600°C.
Sintered silicon carbide is not limited by having free silicon, but nevertheless tends to oxidize
at temperatures above 900°C to form a surface layer of silica.

J In inert conditions. In oxidizing conditions, boron nitride oxidizes to B20J at temperatures in
excess of 800°C. B20 J glazes the surface at low temperatures, but tends to volatilize at
temperatures above l000°C. Use under load may depend on pre-existing B20J content.

4 Stabilization is lost slowly on holding at temperatures between 800°C and 1200°C, stabilization
by MgO being less effective than by CaO or Y20J.
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Table 4 Grouping of materials by fracture toughness after Morrell

•

Klc/)'i ranges
MNrn- 312/Jrn- 2

< 1.0/ <2

1.0-2.512-15

2.5-5.0/15-50

5.0-15/50-500

>15/>500

Material types

Most single-crystal materials.
Glasses of all types.
Some glass-ceramics, particularly those of a very fine grain size or of high

glass content.

Most glass-ceramics.
Most porcelains and other clay-based materials.
Some alumina ceramics, particularly those of fine grain size designed for

acid resistance.
Some oxide ceramics, such as MgO.

Most alumina ceramics.
Most dense non-oxide ceramics, B4C, SiC, ShN4 .

Reaction-bonded silicon nitride.
Many porous ceramics (these may be weak but may show high levels of

toughness as determined by a fracture toughness test).

Transformation-toughened ceramics based on alumina or zirconia.
Low binder content hardmetals.

High binder content hardmetals .
Some fibre-reinforced ceramics.
Carbon fibre-reinforced carbon.

Note: This table is intended to give a broad picture of relative values. Allowance should be
made for departures from this grouping as a consequence of variations in microstructure in
individual products.

Table 5 Susceptibility to sub-critical crack growth at ambient temperatures* after Morrell

•
Range
of 'n'

<30

30-60

60-150

> 150

Material types

Most glasses in most water or water-containing environments.
Some porcelains and oxides in alkaline solution.

Glasses in inert conditions.
Some porcelains and oxide ceramics in neutral or acid environments.

Most oxides in dry air or inert conditions.
Some porcelains.

Most non-oxides in inert conditions, some in water-containing conditions.
Most hardmetals.

*'n' tends to stay constant with increasing temperature, but the actual velocity for a given K1

increases. At temperatures substantially above 100°C, water vapour seems to have little extra
influence over and above the effect of temperature. The rankings above assume that no gross
chemical attack takes place. If this is not the case (see Section 2.9), slow crack growth rates
may have a lower, non-zero limit defined by gross dissolution rather than pH-assisted
propagation.
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Table 6 Types of wear after Morrell
Fixed abrasive particles (similar to machining by grinding)

2 Rolling abrasive particles

3 Impact by small hard particles

4 Impact by large objects

5 Abrasion by sliding surfaces, self-abrasion, surface fatigue

6 Adhesive wear (adhesion of abrading material followed by removal with some substrate)

7 Chemical wear with or without any of the above

Table 7 Effect of material properties on wear behaviour after Morrell

Material properties
and wear parameters

Requirements for:

low wear rate high wear rate

•
Material toughness
Material hardness
Porosity
Abrasive size
Abrasive shape
Abrasive hardness
Applied pressure
Speed
Abrasive particle movement
Lubricant
Coefficient of friction
Chemical conditions

high
high
low
low
rounded
low
low
low
rolling
present
low
inert

low
low
high
high
angular
high
high
high
IIXed, impact
absent
high
corrosive, with integranular

attack

HardnfSS, -, ,-- ---,- ---,_
HV015

Fin. Si C (84~m)

Coors. flint (384~m)

Rang, produCfd by
commtrc;al products
Ifst,d

750 Sintfr.d Ti 0,

S40 FUSfd sil ica

460 Soda - lim. glass

Soo FUSfd cast basalt

1200 Sinttr.d I
:llolon ~

2450 80ron car bid•.~

1230- Tunqst.n carbidt W/~
1450 hardmflals ~/..,
1620 Hot -prfSSfd Sis N, I

~RfOction-bond.d SiC ~
l~Hot-p'fSSfd Al,Os ~_
lm- High- alumina cframics ~A_,
640 Mintral flint L ..,
710 R.action-bonded Si, N, ( P - 2.27 Mgm 0') 1

L.-,
IL __

Figure 16
Relative wear rates of ceramic
materials under fine fixed grit
silicon carbide and coarse
fixed grit flint abrasives, from
Moore, M A, and King, F S
(1979), (see Bibliography).•

I I
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Figure 19
Maximum short-term use temperatures and temperatures
for the onset of creep in commercial polyphase oxide
materials.

after Morrell
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Figure 20
Melting, vaporization or dissociation temperatures
for single-phase, dense, non-oxide materials compared with
maximum use temperatures in inert conditions and
temperatures for the onset of significant rates of oxidation
in oxidizing conditions.

a.fter Morrell
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Figure 21
Maximum short-term no-load temperatures in inert
conditions compared with temperatures for the onset of
creep under load and with temperatures for significant rates
of oxidation in commercial types of non-oxide materials.
Note that oxidation can enhance creep rates in some
materials.

after Morrell
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Table 8 Maximum working temperatures of refractory ceramics
(See also Section 2.6 where more materials are induded.) after Morrell
~aterial Temperature Approximate maximum working temperature, °C

of fusion or
decomposition Oxidizing Reducing Remarks
°C atmospheres or inert

atmospheres

Silicates:

Silica, vitreous 1710 1050 - 500' Can be used for short periods to 1350°C in
oxidizing conditions.

• Impervious mullite -1900 1650 uncertain

Oxides:

Beryllia 2570 1900 ••
Magnesia 2850 2300 1700 Easily reduced at high temperatures.
Spinel 2100 1950 -1800
Alumina 2050 1900 1900
Titania 1840 1600 < 800 Easily reduced at high temperatures.
Zirconia (CaO stabilized) 2550 2200 ••
Tin oxide 1500 1400 Easily reduced, volatile above 15OO°C.

(sublimes)
Thoria 3300 2500 -2000

Non-oxides:

Silicon carbide 2600 1650 2320 Oxidation at low partial pressures of O2 more
(decomposes) severe than at higher pressures.

Boron carbide 2450 800 2000
Tungsten carbide 2750 550 2000 With metallic binders softens at about 800°C.

(decomposes)
Silicon nitride 1900 1200 1850

(reaction-bonded) (sublimes)
Boron nitride 2300 1200 1870 In solid form can be used to I600°C in air for

short periods.
Titanium diboride 2980 800 >2000
Molybdenum disilicide 1870 1700 1350 (in dry Above 1500°C the glass phase is fluid and the• (glass-bonded) hydrogen) material deforms.
Graphites 3600 450 2500 Plastic deformation and vaporization begin

(sublimes) above 25OO°C.
Vitreous carbon 3600 550 2500 Performance depends on manufacturing

(graphitizes) conditions.

"Depends on medium. Can be used in argon to > looo°C.
""Depends on medium.
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Table 9 Resistance to acids, alkalis and halogens from Morrell

Reagent Silicates Oxides

Silica, vitreous Mullite BeO MgO MgAb0 4 Ab03 Zr02

Acids:

General A8 Bl2 e l2 A I2 BI2

inorganic
A I5 A I2

Hel A 8 A I4 e l2 A I2

HN03 A 8 A I4 e l2 A I2 A I5 BI2

H2SO4 A 8 A I4 e l2 A I2 A I5 BI2

H3P04 B8200 BI4 BI2 A l2 A I5 BI4

HF e 8 e l420 BI2 BI2 A I2 BI2

Alkalis:

General A I2 A I2

Hot alkali B8 A I2 A I2 BI2

solutions
Hot KOH e l480 BI480 A A A I480 A I480

solution
Fused alkali BI2 1200 A l2 A I2 W2

carbonates
Fused el~ e 14900 AI 5900 B15900 BI"9oo B14900

Na2e03
e l2

Fused e 8 e l4500 BI2 A I2 A I2 e l2

alkalis

• Fused KOH e l4500 e l4500 e l5500 Bl5500 Bl5500 A I5500

Halogens:

Fluorine C8 e 26 C26 A I2 C26

Chlorine A4500 B26 > 700 BI2 A I2 A26

Bromine A22400 A I2

Iodine A 8 A 12

Key: A - Resistant to attack up to temperature (0C) indicated (often not given in technical literature).
B - Some reaction at temperature indicated.
C - Appreciable attack at temperature indicated.

Superscript - Reference number to list of cited sources.
No reference indicates expected behaviour.
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from Morrell

Key: A - Resistant to attack up to temperature (0C) indicated .
B - Some reaction at temperature indicated.
e - Appreciable attack at temperature indicated.•

Table 10 Resistance to fused salts and oxides

Reagent Silicates

Silica, vitreous Mullite

Salts:

Fluorides C C
KF C 14900 c l"9oo
Chlorides
MgCh B 1200
BaCh e is looo A is looo
Nitrates Bi7

Sulphates
Na2S04 A I41000
Bisulphates
Phosphates BI7

Borax e ls looo e ls looo
NaVO) elSsoo elSsoo

PbO e ls looo e ls looo
V20 S BI4Soo e l4soo

Oxides

BeO MgO AhO) Zr02

C12 e 12

e 14900 e l 4<)oo

A I21200 B27

B121350 B I5 1000
A I2

A I2

A I41000 A I41000
BI2 BI2

A I2

e l5 1000 e l5 1000
BI5S00 A i5Soo
Bls looo BI5 1000
e l4soo e l4soo -

Non-oxides

SiC reaction-bonded BN hot-pressed TiB2 hot-pressed

A I5 1000
e l5soo
e ls looo
C I4S00

•
81S 1000
C15g00
8151000
CI4S00

----:------------------------------
Superscript - Reference number to list of cited sources.
No reference indicates expected behaviour.
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Table 11a Resistance to some metals and non-metals from Morrell
Element Melting point Silicates Oxides

°C
Silica, Mullite BeO MgO MgAIz04 Ah01 Zr02
vitreous

Li 109 B8250 C 14400 A25400 B25400 C2s400 C2s400 BI2

Na 9S C14500 C14500 A12S00 B12600 A27S15 BI2 B12

K 64 B29M A32S00 B32600 A I6 BI2

Be 1277 A I2 B171S00 B17S00 A I2 IS00
Mg 650 B8S00 B26 C12900 C26 BI2 B12900 B12

Ca S3S B8600 W2S50 BI2 BI2 BI2

Sr 76S B29M BI2 A I2 BI2

Ba 714 B29M A I2 BI2

B 2300 B29M W21300
Al 660 C8S00 CI4S00 BI2 B26 B121500 BI2

C 3727 (sublimes) B81000 BI2 1Soo BI21600 BI2 B121600 B121300
Si 1410 A101400 BI2 1S00 BI2 1Soo B121S00 A28 1450
Ge 937 A28 1100

• Sn 232 A8 A28 1300 A I2 A IO

Pb 327 A21 700 A26 A12S00 A I2 A28 1400 A21 700 A26

As SI7 A I2M
Sb 631 A I2M
Bi 271 A27 1000 A I2 A27 1000
Ti 1668 C121S00 C 171S00 BI7 1Soo B12 1800
V 1900 A12 A 121700 A I2

Cr 1875 A I2 A262100 A I2 AI2

Mn 1245 W2 A 12 A28 1710 A I21250 A I2

Fe 1536 A26 A I2 A I2M A121500 A10M
Co 1495 AI2 1500 A28 1550
Ni 1453 A 12 1800 A I2 IS00 A I7 IS00 A17 1800
Cu IOS3 A28 1300 A12 A28 1843
Zn 420 A8 A28 1300 A I2 AIO A26M
Zr 1852 B121S00 C17 IS00 BI2 1800 A I2 1Soo
Nb 2415 BI21Soo A I61Soo A 171Soo A121800
Mo 2610 A8 A I21800 A171800 A I2 A I21900 A12 1800
Rh 1966 A IO A26

Ag 961 A8 A I2 A28 1550 A11M
Cd 321 A8 A28 1300
Ta 2996 A I21600 A I7 1Soo A 121700 A17 1600
W 3410 A8 A121800 A172000 A I2 A I21900 A 17 1600
Ir 2454 A 1SOD A
Pt 1769 A8 All750 A26M A I2 Al1 1600 A 10M A26M
Au 1063 A8 A I2 A28 1S97
Hg -38 A8 A12300 A A A14300 A12300• Ce 795 B8Soo
Th 1750 B24 A I2M
U 1132 A I2M A141200

Key: A - Resistant to attack up to temperature (0C) indicated.
B - Some reaction at temperature indicated.
C - Appreciable attack at temperature indicated.
M - Denotes element in molten state (presumably near melting point).

Superscript-Reference number to list of cited sources.
No reference indicates expected behaviour.
s.s. - steel, mild or stainless, may also be a suitable crucible material.
m.p. - melting point.
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Ta.ble 11p
Non-oxides Suitable container for

melting at melting point
ThOz SiC reaction- ShN4 hot- BN hot-pressed TiBz hot- Vitreous

bonded pressed pressed carbon

Blz400 C 14400 C 14400 A Z5400 Bl8 BeO, Ah03, BN
Blz1400 C 14500 C 15500 A7M BI8 s.s.
Blz l400 AZ7S71 BI8 BeO, Ah03, S.S.

A171S00 B712S0 BeO, ZrOz, ThOz
BIZ B5750 A1IM C, TiBz
BIZ C
A35 Ah0 3
A35 most at m.p.

A7M BN
A3z1000 C I4S00 A5900 A7M AIIM AM most at m.p.
A 1Z B51050 B39 > 1700 A II2200 A
Bl7 1S00 A 37M A7M BIIM ZrOz, BN

AIIM Ah0 3
A 15600 A5300 A7M AIIM A I8 most at m.p.
A 15600 A5400 AZ7S15 AI1M most at m.p.

A38M A I8 Ah03
A7M AlZ0 3, C

AZ7 1000 A7600 A7M AIIM most at m.p.
A17S00 BI1M ThOz

• Alz0 3
B391650 A 39M BeO, ThOz

Spinel, Alz0 3
AZ8 1550 B51450 A7M Ah03, ZrOz

BI1M Ah03, ZrOz
A17 ISOO B71460 BIIM Ah03, ZrOz

A7 C51150 A7M A 39M C, mullite, Ah03
A7600 A5550 A9M AIIM AM Mullite, Ah03

A171S00 AlZ0 3, ThOz
W7lSOO Ah03, ZrOz
A171900 ThOz

MgO, ThOz
A5M A 38M AIIM AM most at m.p.

A7M AI1M AM most at m.p.
A17 l900
Al72200

ThOz
AJlllOO C 151100 B7l770 Alz03, ZrOz

A38M most at m.p.
A I520 most at m.p.

BZ6M CeS
AJ6M MgO, ThOz
!l.J6M B71140 CeS, MgO, ThOz

•
Table 12 Resistance to attack by bot gases from Morrell
Gas Oxides --Silica, vitreous BeO MgO Ah0 3 ZrOz ThOz

-.
Air A 1700 A 161700 A 161700 A 161700 A 162400 A 163000
Steam A8 BI6 A I61700 C 101800
Argon A A 161700 A 161700 A 161700 A A
Nitrogen A8 A 161700 A 161700 A 161700 B372200 A
Vacuum A 161700 A 161700 A 161700 A A
Carbon monoxide A30 A 161700 A 161700 A I61700
Hydrogen A8 A 161700 A I61700 A 161700
Sulphur-containing A8 B16 B16 A Z6 Bl6 BI6
Hydrogen sulphide
Fluorine C820 C26 A 1Z C26

Chlorine A4500 WZ A IZ A26

Halogens BI6 Bl6 Bl6 B16

Key: A - Resistant to attack up to temperature (0C) indicated.
B - Some reaction at temperature indicated.
C - Appreciable attack at temperature indicated.

Superscript-Reference number to list of cited sources.
No reference indicates expected behaviour.
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Tab. 13: Charakteristika oxidkeramischer Werkstoffe

von R. Voigt

Aluminiumoxid-Keramik

o hohe mechanische Festigkeit (300 - 500 MPa)
a sehr gute Warmeleitfahigkeit (ca. 30 W/m· K)
a hohe VerschleiBfestigkeit
a hoher elektrischer Isolationswiderstand
a gute Korrosionsbestandigkeit

Zirkonoxid-Keramik

a extrem hohe Festigkeit, 350 - 950 Mpa
m1/2o hohe Bruchzahigkeit, 6,0 - 10,5 MPa

o sehr geringe Warmeleitfahigkeit 2,5 W/m . K

Umwandlungsverstarkte Dispersionskeramik

o erh6hte Bruchzahigkeit; ca. 5,8 MPa . m 1/2
o erh6hte Festigkeit; 450 - 600 MPa
o erhohte VerschleiBfestigkeit

Aluminiumtitanat-Keramik

o geringe thermische Dehnung; ca. 1,5 x 10-oK- 1

im Bereich 20 - 500 °c
o gute Temperatur-Wechselbestandigkeit
a geringe Warmeleitfahigkeit
a niedriger Elastizitatsmodul;.~20 GPa
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Table 14 Some characteristic properties of two typical high alumina ceramics of
different composition

Property

General properties

Uni t Composition
99.77. AI 20)

"0.257. MgO
97% AIZO)

+Silicates

•

Average grain size

Density

Residual porosity

Leak rate

Mechanical properties

Compressive strength

at 20
0 e

at looooe
Flexural strength

at 20°C

at 10000C

Electrical properties

;;m 4 \0

g/cm 3
3.9 3.7

7. 0.2 7.2

mbl/s <10- 12 <10- 12

MN/m
2

SOOO 3000

MN/m
2 2000 600

MN/m
2

500 300

MN/m
2 400 200

•

Volume resistivity

at 100°C

at 500°C

at 10000C

Dielectric strength
at 20°C

Loss coefficient (tann
at ZOOC and 4000 mega­
cycles

Thermal properties

Thermal conductivity

Thermal expansion

between 0 and 300°C

0 and SOOoC

0 and 1100°C

Rcm

ncm

ncm

kV/mm

J/cmsK

11K

30

0.20

6.7. 10-6

7.3.10-.6

9.5.10-6

18

0.38

Table 15 Requirements of the various fields of appUCdUVU

Required
properties

Mechanical
strength

Wear
resistance

Corrosion
resistance

Electrical
resistance

High ~empera­

ture endurance

Mechanical
engineering

x

x

x

x

Electronics

(x)

(x)

x

x

Medicine

x

x

x

x yes - no (x) sometimes
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Eigenschaften nichtoxidischer Werkstoffe
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Bild 23 Zustandsschaubild des Systems Silicium-Kohlenstoff bei

Ubel' 35 bar (von K. Schwetz)
In einem offenen System beginnt sich das Siliciumcal'bid schon ab

etwa 2300 ·C untel' Abgabe von gasfal'migem Silicium und ZUI'Uckbleiben

von Gl'aphit zu zel'setzen •

Tab.17 Bindungsal't und Nomenklatul' von SiC-Wel'kstoffen (von K. Schwetz)

BINDUNG

al'tfl'emd

Ton, Silicate,
Si

3
N4 , Si

2
N

2
0

NOMENKLATUR

fl'emdgebundenes SiC

kel'amisch gebund.SiC

SiC-Gehalt
(Gew.-%J

bis 95

Wel'kstoff­
kUl'zbezeich­
nung

K-SiC

•

al'teigen

SiC, Si + SiC
od. C + SiC

selbstgebundenes SiC

l'ekl'istallisiel'tes SiC

l'eaktionsgebund. SiC
(inklusive infiltl'iertesJ

dl'ucklos gesintertes SiC

hei5gepl'e5tes SiC
(inklusive HIP J

HIP-nachvel'dichtetes
SSiC

100

100
90

98

98
>99,5

98

R-SiC

RB-SiC
Si-SiC

S-SiC

HP-SiC
HIP-SiC

HIPS-SiC

Tab.1 8 Typische physikalische Eigenschaften von selbstgebundenen

SiC-Werkstoffen (von K. Schwetz)

W/mK

Wel'kstoff­
typ 0)

Dichte

g/cm'

POl'ositat E­
Modul

GPa

Wal'me- Warme- Biegefestigkeit
dehnung leit- 20·C 1400·C
O'-30/l500ofahigk. MPa MPa

-6 bei 600·C
10 IK

KSiC 2,55 20 100 5,8 16 30 20

RSiC 2,60 20 240 5,0 28 100 100

RBSiC 2,60 20 250 5,0 25 250 250
paras

RBSiC'O) 3,18 0 280 4,2 n.b. 350 n.b.
dicht

SiSiC 3,12 <1 400 4,3 60 350 200

SSiC 3,15 < 2 410 4,9 50 430 450

HPSiC 3,20 0 450 4,5 55 640 650

HIPSiC 3,21 a 450 4,5 75 640 610

HIPSSiC 3,19 0 430 4,8 50 450 450

0) Erklal'ung der Werkstoffbezeichnungen siehe Tab. 3

n.b. .... nicht bestimmt

00) hel'gestellt durch Si-Infiltration von Kohlenstoffvorkorpern

(ggf. mit SiC-Whiskern verstarkt) , Laborprodukt mit < 2 %

freiem Si.
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Tabelle 19

Mechanische und physikalische Eigenschaftswerte von ge­

sintertem SiC "EKASIC 0". (von H. Knoch)

Eigenschaft Einheit Temperatur (OC) Wert

Querkontraktionszahl

Spez.el.Widerstand em

Warmeleitfahigkeit wm- 1K- 1

3.2

410

o.17

10-100

1 1 0

45

4.0

5.8

6.0

3.10

3.5

2700

> 2200

410

410

410

10

20

20

20

20

20

1000

1 400

20

20

20

20

20

1 000

20- 500

500-1000

1000-1500

3/ 2
MNm

MNm

gcm

vol.-%

Oiehte

Hartezahl (Knoop 100)

Oruckfestigkeit

4-P-Biegefestigkeit

Porositat

Weibull-Modul

Bruchzahigkeit
(scharfer AnriB)

E-Modul GNm

•

• Tabelle 20

Chemische Zusammensetzung und Korrosionsverhalten von ge­

sintertem SiC "EKASIC 0" (von H. Knoch)

Analysenwerte (GefN. -%) Korros ionsverhal ten

SiC > 98.5

C
f

. 1.0
re~

AI 0.3
Si_ 0trei
0, N spuren

wassrige Medien

Sauren+Sauregemische

Laugen+Laugengemische

organische LOsungsmittel

kein Angriff

kein Angriff

kein Angriff

kein Angriff
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Bild 25: System Bor-Kohlenstoff (von K. Schwetz)

Tabelle21 Eigenschaften von selbstgebundenen B4C-Werkstoffen (von K. Schwetz)

•

EIGENSCHAFT EINHEIT HP- s- HIPS-
B4C* B4C* B4C*

Kohlenstoffge-
Gew.-% 21,7 22,5 '22,5halt, Cgesamt.

PorosiUit % < 0,5 <2 <,0,5

Sinterdichte g/cm 3 2,51 2,44 2,51

mittl.Gefilge-
jJm 5 8 8

korngro~e

Biegefestigkeit 480 351 401
(HT, 4-Punkt) MPa +40 +40 +19

Elastizitllts-
GPa 441 390 433modul

Schubmodul GPa 188 166 183

Poisson-Zahl 0,17 0,17 0,18

Bruchzllhigkeit
MPa. m1/2 3,6 3,3 3,4

(KIc ' SENB)
~0,3 ~O,2 ~0,3

HP ......... heiJi>gepreJi>t (axial)

S ....... drucklos gesintert

HIPS .••.• gesintert und HIP-nachverdichtet
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Tabelle 22

Physikalische und mechanische Eigenschaften von dichtgesintertem

B4 C (von H. Knoch)

Eigenschaft Dimension Zahlenwert

2900-3100

300- 500

2800

450

3, 1

78,26

21,74

a
O

= 0,551; Co = 0,1207

2,51

2720

3770

5

29-67

0,1-10

600

nm

K

Gew.-%

Gew.-%

g/cm 3

10 N/mm 2

Ohm cm

Borgehalt in B4 C

C-Gehalt in B4 C

Gitterkonstanten (hexag.)

Dichte

Schmelzpunkt

Siedepunkt

Therm.Ausdehnungskoeffizient

Warmeleitfahigkeit, RT

• Elektr .Widerstand I RT

Einfangsquerschnitt f. therm.Neutr. barn

Harte, Knoop 100, RT

4-Punkt-Biegefestigkeit, RT

DVJckfestigkeit, RT

Elastizitatsmodul, RT

Bruchzahigkeit, RT

Stroh/mittel Korund, Korngrone 1-2 mm

5trah/ druck 6 Bar

Strah/mltteldurchsatz 300 kglh

1 41z 0, Y=3.71 glcm
J

2 SiS/ C 5'=3, 12 glcmJ

3 HH f =14.38glur(

4 SIC -EkaslC 0 J
j= 3,ISgicm

5 8,C- Tetrabor ,
j =2,51g1cm

3

41' 2

:j
,~~----=-~5

5 10 15 20
Strah/dauer (hi

•

Bild 26: Verschiedene Werkstoffe im VerschleiBvergleich als

Sandstrahldlise (von H. Knoch)
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•
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Nochbeorbeiten Silicieren Vorbeorbeiten Brennen

(sIGRD VERFAHREN ZUR H~STELLUNG 212530
VON SiSiC -FORMKORPERN

Bild 27 (von H. Boder)
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Tab. 23 TYP I SCH£ E!QCHAFTEN ANHAND AUSGD~~HL TER HWELSPRODUKTE (von H. Bader)

Eigenschaft

Dlchte
offene Porositat
Gasdurchlassigkeit

Type

g/cm 3

Vol. %
cm 2/s

SiSiC
SIGRI

Silit SK 308

Feinkorngramit
Ringsdorff

EK 42

1.,70

Glaskohlenstoff CFC
SIGR I SIGRI CC 1501 G

SIGRI\DUR G

1~42 1~40 - 1~45

20 - 25
10-9 4 . 10-2

_________________________________________________ L ------------------

Biegefestigkel t 20°C 300 40 256 1) 210 - 250
N/mm2 1200 °C 340

Druckfestigkeit N/mm 2 1250 100
Zugfestigkeit N/mm2 28 260 - 330

())

.I::> 20 °C 340 9 35 60 - 65
Dyn. E-Modul kN/mm2 12OO °C 320

Schubmodul kN/mm2 150
inter lam. Scherfestlgkeit N/mm2 - 9 - 12
---------------------- ------------- --------------- ~------------------------------ ------------------

therm. Ausdehnungskoeff. K-1 20- 4~ 5·1 0-6 290-
2~2 2~7.10-61CXXJl( 470K

Warmeleitfahigkeit W/ml< 20°C -180 35 5~3
1200 o( 45

spez. elektr. Wider-stand wm.D- 20°C '2000 44 25 - 30
l00J o( 400 - 600

1) 4-Punkt Biegefestigkeit~ Probengeometrie 0 3 mm x 50 mm



Table 24 Properties of silicon nitride ceramics

crystal structure:

a-phase

a-phase

hexagonal

hexagonal

a-axis 0.775-0.777 [nm]

c-axis 0.516-0.569 [nm]

cia - 0.70

a-axis O. 759-0.761 [nm]

c-axis 0.271-0.292 [nm]

cia - 0.37

decomposition temperature [oCl

theoretical density [gcm- 3 1

a.-phase

a-phase

-3
density [gcm ]

dense Si 3N4
reaction-bonded Si 3N4

coefficient of thermal expansion

(20 -1500 °C) [10- 60C-
1 ]

thermal conductivity (RT) [Wm- 1K- 1 1

dense Si 3N4
reaction-bonded Si

3
N4

thermal diffusivity (RT) lcm2s- 1]

dense Si 3N4
reaction-bonded Si 3N4

specific heat (J kg-~-l]

electrical resistivity (RT) [r2cm]

microhardness [Vickers, MNm- 2 ]

Young's modulus E (RT) [GNm- 2 ]

dense Si 3N4
reaction-bonded Si 3N4

66

1900

3.168-3.188

3.19 -3.202

..
90-100 % th.d.

70-88 % th.d.

2.9-3.6

15-50

4-30

0.08-0.29

0.02-0.22

700

_ 10 '3

1600-2200

300-330

120-220

Continued next page



•

flexural strength (RT) [MNm- 2 1

dense Si 3N4
reaction-bonded Si3N4

fracture toughness [MNm- 3 / 2 1

dense Si 3N4
reaction-bonded Si3N4

thermal stress resistance

OF ( 1-v)
t R roC]parame er = Eu·

and R' = R·\ [10 3 wm- 1 )

dense Si 3N4
reaction-bonded Si 3N4

R = 300-780

R = 220-580

400-950

150-350

1.4-8.2

1.5-2.8

R' = 7-32

R' = 0.5-10

•

* theoretical density is dependent on the type and composition
-3

of consolidation aids (th.d. of pure Si 3N4 = 3.2 gem )
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Table 25 Overview of processing techniques of

silicon nitride-ceramics

•

•

Reaction-bonded Silicon Nitride

Dense Silicon Nitride

Hot-pressed Si3N4

Sintered Si 3N4

• starting material Si 3N4 powder

• starting material RBSN

Hot-isostatically pressed Si 3N4

• starting material Si 3N4 powder

• starting material RBSN

• starting material SSN

• starting material SRBSN
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RBSN

HPSN

SSN

SRBSN

HIPSN

HIPRBSN

HIPSSN

HIPSRBSN



•

Table 26 Overview of the processing steps and typical processing

conditions of the various production techniques for Si3N4
ceramics, and characteristics of the processing techniques

• Overview of Processing Techniques:

Reaction-8onding Hot-Pressing Sintering Sintering Hot-Isostatic
RBSN HPSN SSN SRBSN Pressing

Starting- Si-Powder Si3N4 -Powder Si3N" -Powder Si-Powder -CD
Materials

1
• Additives • Additives •Additives Si 3N,,(Powder •

I
t t Additive)-

Processing Moulding Moulding Moulding (ompads(HIPSN)

Steps
~ ~IP<D ~ • CD

RBSN-Parts with
Nitridation Hot-Pressing Sintering Nitridation

Additives
~ 1420 0(, ~72h ~1700 0(, ~O,Sh ~ 1750 0(, ~1h ~1420 O(,~ 72h

IHIPRBSN)
- 30MNm-2 PM ~ 0,1 MPa t-H1P ®

2 -0)I
I

~HIPG)
Pre-Sintered

\ Sintering S;3N4 -Parts
~17S0 0(,~1h

IHIPSSN)
PN ~ 0,1 MPa

2

1 t- H1P @ -@
Final Final Part Machining of the Final Part I Final Part Post-Sintered

Product Final Part \ RBSN
I. i (HIPSRBSN)

• ·Characteristics of Processing~ques:

IShrinkage % 0 ~ 15 ~5 ~15I

Pos t-Machining I
No Intensive Low Low Low

Final Porosity ~20 -0 <3 < 5 -0
%

Flexural -300 ~ 700 ~ 700 ~ 100 >100
Strength MNm-2 IRT-1400 O() IRT-1000 O() IRT-1000 O() IRT-1000 °el (RT-1000 O()
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slnt.ring
aid

Transformation
(1- ~ -Si3t:f,.

Microstructure of
dense Si3~"

•
Si]N4·sinterinq

aid
li.e.!'1g01

sint.ring
hot-pressing

.. f'lgO.Si02
. I"I'fQul
-li~id

/IIa1J1eSium­
silicates

cooling
.. · a.. Si]N4

· Il-Si]N 4

· (jassy phlls.

•

Fig. 28 Solution-precipitation model for the densification

of dense Si 3N4 (schematic plot) .

morphology

mic ro sec t ion

Fig. 29 Microstructure of dense Si
3

N4 (schematic plot).
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• •
Bild 30: PRODUCT ION OF REACT ION-S INTERED S13N4

SI POWDER ... COMPACTION
OF SI POWDER

... NITRIDATION
PROCESS

---~. MICROSTRUCTURE

41. •.,...
POROSITY 15-30 %

" ,
~\' .. ,

•..-.l.....

ISOSTATIC PRESSING
INJECTION MOLDING
SLIP CASTING

N2
T 1100-1430 °c
T 3-10 D

SI GRAIN SIZE:

D 5-15 11M

GREEN DENSITY: 60-70 %



• ---

~(3AlAAlNI

Fig.31 Phase relationships in the Si3N4-SiOZ-Alz03-A1N

system at 1700 °c (~"e,. :!) .9. -r"'ompson e.4- Gl..L.)

1000

x HPSN (Y203)
• ssN (Y203)
• HPSN (1A9O)

o+-=,.,.......:::SSN~:.:;::z;:.L,---.---,,.--..---,--.----r---.,.--.-
o 200 400 600 800 . 1000 1200

Temperotur [OC]

,...,
c

~ 8OOl:=:==:~-~X__"""K__
....,
.~

~. 600
:0:-
m
<l)-.:; 400
u
::l...
..a
g, 200
<l)

CiS

•

Einfluss von Sinteradditiv und Herstell­

verfahren ouf die Festigkeitswerte

Bild 32 von K. Friedrich
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Tab. 27

.-

RBSN SSN I SiAlOt·j IHPSN I HIPSN
I

i

IDichte (g/cm3) 2.40 3.15 3.12 ! 3.20 3.20
I

-3.30 -3.25\-3.30 -3.30 I
Biegefestlgkeit RT 200 800 800 700 700 I

I
!

(MPo) -250 -900 -800 i -1000 -1000 i

1200·C 200 300 300 i 300 300
(MPo) -250 -500 -500 -500 -800

Weibull-Modul \ co.15 15-20 15-20 15-20 15-25

E-Modul (GPo) 150 280 280 300 300

Bruchzahigkeit - co.6 co.8 co.7 ca.7

Harte - 1400 1400 1500 11500
-1600 -1800, -1700

I

-1600

_CHANISCHE EIGENSCHAFTEN

_<Q~VON SILIZIUMNITRID
AJc...........lscboft

;''tOC~lr.GE'''1

von K. Friedrich

Tab. 29

Tab. 28

RBSN SSN SiAlON HPSN HIPSN

Dichte [~] 75 95 95 98 98
-100 -100 -100 -100

Ausdehnungskoeff.

20-S00·C 2.1 2.5 2.5 2.3 2.5

500-1000·C 3.2 4.3 4.0 3.6 4.0

Wanneleitfahigk.
[W/mK] 11 20-30 10-30 25--4-0 25-40

spaz.Warme [J/gK] 0.7 0.7 0.7 0.7 0.7

max. Einsatztem-

peratur [·C] 1400 900 900 1100 1100
-1200 -1200 -1400 -1400

THERMISCHE EIGENSCHAFTEN VERSCHIE-

DENER SILIZIUMNITRID - SORTEN ~~n:-..... c:( ...ll'~;,~·,

Tab. 30

WESENTLICHE EIGENSCHAFTEN VON

HEXAGONALEM 80RNITRID

Korrosionsbelrlandigkeit

Temperaturwechselbelrlcndigkeit

hoher elektrlscher W1demond

kolrlengunlrlige Bearbeitbarkeit

DL:hte

Bicgefestigkeit 25·C

1000·C

Harte HK100 25·C

E-Modul

thenn.Ausdehnung

Wonneleitfahigkeit

max.Einsatztemperatur Luft

.ax.Einsatztemperatur Inert

1.8-2.2 g/cm3

45-80 MPo #115

10-45 MPa

15-30

30-45 GPo 170

0.5-2 x 10-6/K i
40-55 W/mK #
900-1100·C

1800-2200·C

/I Anisotropie

Dichte 3.26 g/~~":

Harte(HV1) 1300

Bieg~bruchfestigkeit 270-400 >APe

Thennische Ausdehnung 2.5-5x10-6/K

Wanneleitfohlgkeit 140-170 W/mK

max. Einsatztllmperatur 1500·C (I/akuum)

-2S00·C (NZ)

Korrosionsbelrlandigkeit

Temperaturwechselbelrlandigkeit

eleldrischer Isolator

EIGENSCHAFTEN VON
I

M~hMALUMINIUMNITRID 4k"-'?....i.I.Id-ft
;)I.C::,~iNGCi'j

von K. Friedrich
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Tabelle 31
Physikalische und mechanische Eigenschaften von TiB2• Eigenschaft DimenSIon Temperatur 'C TiS,

Dichte (theoretisch) g/cm' 20 4,51

Biegefestigkelt, 99% dlcht MNlm' 20 240
4 - P - 8, 90% dicht 20 175
BrUchZilhigkeit MN/m"2 20 4,4

Bruchmodus, KG < 10 I'm 20 Inter

KG> 20 I'm 20 trans

E·Modul, 99% dicht GN/m' 20 538
90% dicht 20 483

Poissonzahl 20 0,1
Elektnscher Widerstand 1(J4 O~m·m 20 0,1

1000 0,6
Thermlscher AusdehnungskoeH,zlent 10-<l/K 20-1000 7,7

Wiirmeleitlah,gke,l WlmK 20-1000 60

•
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•

•

Derze itiger Entwickl ung sstand
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Zr02(PSZ)
2000, ,

~ 1100
I I, ,

N HP-Si)N4'e
z S-Si3NIoL......

800
-+-
OJ

• ..Jc::
0\

-+-
en 500
OJ

\6- RB-Si 3N4OJ
0\
OJ

CO
200

0
1974 1965 1974 1985 1974 1985

•
Bild 33 : Fortschritte bei der Werkstoffentwicklung zwischen

1974 und 1985 am Beispiel der Biegefestigkeit .
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400

200

•...
'"
; 100...

HPSiC
ItronskrtstaUlnl

o~g 0____ _ 0----"--- "-
0- ""'"° 0

• __;;;;.z.=.U.il.g • .~

•

"10 liOO 100 lQOO 1:100
-- Te",perotllr 1°C.I-

• Bild 34: Vergleich von Zug- und Biegefestigkeit (4-Punkt) von
bordotiertem HPSiC in Abhang1gkeit von der Temperatur

nach W. Gebhard

Bild 35~Vergleich von Zug- und Biegefestigkeit (4-Punkt) von
Al-dotiertem HPSiC in Abhangigkeit von der Temperatur

nach Wo Gebhard
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HPSN
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I
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~ .-B.~._._._._._._".'~.'~':\~._· t...~-.-.-.-.-.-.-.-.-.-.-.-~~-
~ RtsSiC \ -

•

OI...-....l.----1-----l'--.J..-L--L----1-----l'--.J..-~~_.l....-....l.----1-----l'----J

RT 500 1000 °c 1500
Pruftemperatur

Bild 36:Typischer Verlauf der Biegefestigkeit verschiedener
Siliciumnitrid- und -Karbidwerkstoffe in Abhlngigkeit
von der Temperatur.

von G. Wirth

aoo

200

300

600

700 -""""'--
- _ l1gO-FtuXM

- -- -L- Sit"'-----~··-··--r··-··-·· ..........
SOct _., II-SiAl ON -"-"_" '--" "-1.00 ----.,.--------SiB{O~-------- ---~.~~ .. \

\,......

9OO1r---.--.....,.----,r----,...---~--""T"'""---.,

..• 'E

!
:::
I-
~
Z
\AI
a:
l-
V!

~

~
a:
~x
\AI
~...

100

oRT 100 500 600 aoo 1000
TEMPERATURf l"t J

1200 1400

Fig. 37 High-temperature flexural streng~~ of various Si3N4
ceramics as a function of temperature
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Bild 38 :Vergleich der Kriechkurven verschiedener SN- und SiC-tt Werkstoffe in Luft nach N.J. Osborne

tt
-~

10

- HPSN
-- RBSN
_.- HPS.C
--- SSIC (al
- SI5.C

10

10-1
1..........-.6-.........."""----"'--'--....~~~2--'--4-"'O'-"--"-.6----'

19 6 b - (Sparvung Il MPa)

Bild 39: Typische sekundare Kriechgeschwindigkeiten verschie­
dener SN- und SiC-Werkstoffe in Abhangigkeit von der
Biegespannung.

von G. Wirth
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SEVERITY OF THERMAL SHOCK
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L_ st~t"ceramICs

Schematic plot of the strength behaviour after thermal shock
as a function of severity of thermal shock. indicating unstable and
stable crack propagation_

Schematische Darste!lung des Festigkeitsverhaltens nach
dem Thermoschock als Funktion der Abschreckgeschwindigkeit fur
instabilen und stabilen RiBfortschritt_

Fig.40b:
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Strength after thermal shock
as a function of quenching
temperature difference.
illustrating the sharp drop in
strength shown by strong
materials when subjected to
greater than critical shock,
compared with the slow decline
in strength of weaker low
modulus materials.

from Morrell

Qutnchinq lemptratuft difftrtnct
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• Bild 41 : Thermoschockverhalten verschiedener ingenieurkeramischer

Werkstoffe: kritische Temperaturdifferenz 6T nach Was,ser­
c

und Ol-Abschreckung Probendimensionen 3 x 3 x 30 +

5 x 5 x 50 mm
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•

J[ If .L
. 20 40 - - . -60·-

T,.12500 C IH =17min COQING RATE 800 C s"

T2 l00°C lA =2.5min

O'---~~~~~~-~-~~~~'~' ~,_-..J-_~

10' 102

NUMBER OF CYCLES

Bild 42: Beeinflussung des zyklischen thermischen Langzeit­

verhaltens von Si 3N4 durch Variation des Gefliges

(schraffierter Bereich) Vergleich mit einigen

anderen ingenieurkeramischen Werkstoffen
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. Bild 43: Reibungskoe!!izienten verschiedener Keramik/

Stahl-Paarunsen

von D. Fingerle

Versuchsdcuer: 30min
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Bild 44:
6 os 1:5 i.o 2~1 i2

v[m/sl ----

nach D. Finqule Verschlci3werte verschicdener Keramik/Stahl­

Paarungcn
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Tab. 32: Eigenschaften kauflicher keramischer

Haterialien

•

E O'SRT 9 A. a Tmax
Werkstaff

I W ..1..166GPa MPa -9... C1C
cm 3 m·K K

Gufleisen 120 300 7,2 54,4 12 700

Stahl 210 550 7.87 I 50.2 13 500

Hochlegierter Stohl 200 1100 8.2 12.1 13 800

Aluminium 70 160 2.75 155.0 21 300

Aluminiumoxid 360 240 3.78 25.0 8 1200

Zirkonoxid 200 450 5.73 2.5 9.8 950

Siliziumnitrid 290 650 3.21 32.0 3,4 11.00
(drucklos l
Siliziumcarbid 410 450 3.15 70.0 4.6 1700

AIuminiumtitanot 20 40 3.2 2.0 2.6 950

nach W.D. Gundel

Tab. 33: Eigenschaften kauflicher keramischer Materialien
!

Eigtnlchltttn ingenlec.OeraniIdMr Wertcltoffe

Wertstoffeigenschaften
Oxide Carbide Nitride

-
AlzO, PSZ A1zTIOs $SiC SSiC HPSiC RSSN SRBSN SSN HPSN

Wencstotfcfichte g/cm~ ·3.95 5.76 3.20 ·3.08 3.15 3.20 2.50 3.20 3.20 3.20

Biegefestigkeit MN/mz 350 650 3S «Xl 400 700 250 500 500 700

Wefbullmodul - >10 20 >20 >10 >10 10 15 >10 > 10 20

Elastlzititsmodul GNJm2 380 205 13 370 ~ (3) 180 2SO :m 310

RiSzihigkeit MN/m¥Z 4 9 - 5 3 5 2 3 4 5

Poisson-lahl - 0.20 0,23 0,22 0.20 0,16 0.16 0,23 0,27 0,26 O.'ll

Mitt!. Spez. Warme (295-1275K] J/kg· K 8S) 400 880 950 800 1(0) 700 680 850 700

Wirmeleitfihigkeit [295 K] W/m·K 11 2 2 150 ~ 80 15 20 20 32

Ungenausd. Koeff. [295-12751<1 10-'/K 7,8 10 1.5 4,4 4.5 4,6 3;0 3.3 3.3 3.2

Spez. EI. Wlderstand (295 K] Ohm· em > 10 11 > 10' > 1011 2· 10' 102 102 > 10" > 10' > 10' > 10'

Gehalt an Fremdphase °h <1 < 1,5 <2 <8·16 <1 <1 <2 < 10 < 10 < 10

nach A. Krauth
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Tab. 34: Eigenschaften kauflicher keramischer ~1aterialien

•

•

® E O'SRT Klc m 9 ). c a
Material aeulchnunll Handela-

Mhvm dt3
W J 1. ,10-S

bezelcllnung GP. MP. in.1( i:K K

ASSH CEAANOX NR 170 220 2.5 .. 10 2.5 11 0,7 3,0
Slllzlum-

HPSN / HIPSN CERANOX NH 315 700
.

7,0 .. 15 3,19 35 0.1 3.2
nltrld

SSH CERAHOX ND 290 650 5.0 .. 15 3.21 32 0.1 3,4

SlIizlum - SISIC C!RANOX CS "350 ..300 - "'0 3,05 -85 0,9 4.4

carllid SSIC CERAHOX cn 410 450 4,5 - ~3.15 10 1,0 4.6

Aluminium-
AI20 3 SPIC V35 360 240 4.9 "12 13,18 25 0,9 a,o

oald

Umwendlunga-
••r.tilrkt••

I

A1203/ZrO, SPK SN80 340 850 5,3 .. 15 4,15 25 O,8S 8,1
Aluminlurnoald

DlapersionlSlceram. A'2031TlCIZrOz SPK SH 1 370 800 4,5 ..12 4,23 15 - 7,8

11rkofloxld Mg-PSZ SPIC 1N40 200 500 a,l ..20 t 5,73 2,5 0,4 9.8

y- PSZ SPK ZN100 - 1050 9,1 ..12 t5,97 - 0,4 9,3

Alumlnlum- ATI SPIC AT 10 20 40 - - 3,2 2 0,7 2.0
litanat

nach U. Dworak, D. Fingerle, M. Schumacher
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•

•

Mikrostruktur keramischer Werkstoffe
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GREEN GRANULES CRUSHED GRANULES

• Bild 45: Typische Porenstrukturen (schematisch)

nach G. Willmann

•

Bild 46: Idealisiertes Gefuge einphasiger Keramik

A-: dicht

B: Poren kleiner als die mittlere KorngroBe
inter- und intragranulare Poren

C: Porendurchmesser in der GroBcnordnung der KorngroBe

D: Poren groBer als die Korner
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• •
Bild 47: Wichtige Gefligeparameter bei keramischen Werkstoffen

co
OJ

• residual porosity

• phase composition

• GRAIN MORPHOLOGY

• GRAIN BOUNDARY PHASES

• solid solution

• orientation

• amorphous grain boundary phase
triple Junctions
intergranular layers



Bild 48: • .•

ABMESSUNGEN EINIGER MIKROSTRUKTURELEMENTE KERAMISCHER WERKSTOFFE
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:::::.::::::: K·R I STAlLG I TTER' :::::::::::::::::·............ . .
••••• (....... i I· .

~ ~ ~ ~ GI TTERDEFEKTE· ~ ~ ~ ~ ~: ~
...... ...... I +:"••••••••••
::::::::::::KORNGR,NZEN .::::::::::

:::::::::: PHASENGRENZEN -=::::::::• • • • • • • • • • • • II ............ I .
....... ~ ......
::::::: KORNGRENZENPHASEN .. ::::::
:::::::.. I ·f....
:::::.: .. : AUSSCHEIDUNGEN :::::::::::
..... ::~ ~ ~ .. 1. ~ ~ :::( :::::

::::;:::::::::::::::::::::::: lOKALE ANRE I CHERUNG VON VERUNRE INI GUNGEN ::::::::::::::::::::::::::....... 1]1 . .. .. .. .. • . . . . .. .. . .. .. . . • .. . . I .. ... .. ... .. ... .. '.
...... I I 1 .
............................. ANGRI FF DURCH OXIDATION KaRRaS ION HEI SSGASKORROS ION····························.............................. J,," ...•...••........•..•.•...••...... l l· l ·················1··········..... I ..· REAKI I ONSZONEN .· " " " .. " .. " " , " .. " ., .· " " ".. .."" ".... ... ,.. "'I' ,.".. I • I • " " • I I I Ill' •• " •• I " I

:::::::::::.:::::: PHASEN KORNSTRUKTU·R ::::::::::.::::::::::
" " , " • , , •• , •• , , , , • I ~ • " " " • , " " " " " •• " " " " " • " •

, " " " " .. " ."" ""."". ." , " " " " " , " " , " " , , " " , " "

10-10 10-9 10-8

.. ABMESSUNGEN IN DER 3. DI MENS I ON



•
Bild 49: Zusammenhang zwischen Herstell.ung, Mikrostruktur und

Eigenschaften als Grundlage der Werkstoffentwicklung.

Stoffllche Optlmlerung GefUge Herstellungstechnlken

•
TellchengrOBen- und
Agglomeratvertellungen

Formgebung (Pressen,
SprltzgleBen, Schllcker­
glel3enl

Verbessertes VerstOndnls
der ElnfluBgrOBen belm
FlusslgphasenslnterprozeB

II
Quantitative stereologlsche
GefUgeanalyse

. Analyse der SekundOrphosen
(Auger, XPS, ATEMl

il
Mechonlsche

Eigenschoften
fur T <1000 ·C

ErhOhung Absolutwerte

· Verrlngerung Streuung
· Verbesserung Reproduzlerborkelt

· Elnstellung bestlmmter Werte

Gasdrucks Intern

HIPen

. Noch-HIPen

Bild SO:Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von Si 3N4
fur Anwendungstemperaturen <1000

o
Ci Zusammenhang zwischen

der stofflichen Optimierung, den Herstellungstechniken

und dem Gefuge als Grundlage der Verbesserung der mecha­

nischen Eigenschaften fur Temperaturen <1000oC.
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Fig. 51: Fracture strength (RT) of various types of

Si 3N4 *

*The scatter in each material group represents the results of
various grades.

•

,
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RBSH HPSH
HIP-

SSM SllBSH -SH -RBSH -SSH

Fig. 52: Fracture toughness of various types of Si
3

N
4
*

*The scatter in each material group represents the results of

various grads.
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TabeLle 35: Ti-'tbelle 36:

Influence of various microstructural characteristics on frac­
ture strength (a) and thermal conductivity (A)/diffusivity (a) of dense
SiJi'{4: the increase in the microstructural characteristics results in the
marked changes in a and in Aand a.

EinfluB verschiedener Geffigeparameter auf die Biege­
festigkeit (a) und Wiinne-(}..)rremperaturleitfahigkeit (a) von dichtem
ShN4: Mit zunehmendem Geffigeparameter andern sich die Eigen­
schaften a sowie A. und a in der angegebenen Richtung.

Influence of various microstructural characteristics on frac­
ture strength (a) and thermal conductivity (}")/diffusivity (a) of reac­
tion-bonded Si~4: the increase in the microstructural characteristics
results in the marked changes in (] and in A. and a.

EinfluB verschiedener Gefiigeparameter auf Bruchfestig­
keit (a) und Wiinne-(}")/Temperaturleitfahigkeit (a) von reaktionsge.
sintertem Si3N4: Mit zunehmendem Geffigeparameter iindern sich die
Eigenschaften (] sowie }.. und a in der angegebenen Richtung.

microstructural characteristics changes
ina

changes in A.
and a

microstructural characteristics changes
in (]

changes in A.
and a

• residual porosity

• ~-content

• elongated grain structure
(aspect ratio)*

• grain size

• glassy phase

• solid solution

• orientation (HPSN)

• inhomogeneities. internal and
surface flaws

• * increasing aspect ratio Vd.

• total porosity ~

• macropore size (> 1 ~) ~

• a-content j
• grain structure of the a-phase t

including the pore structure of
micropores'

• residual metallic Si content 1
• oxidation effects ~T

(SiO~ formation; microcracks)

• inhomogeneities. internal and ~

surface flaw

• Coarser grain structurellarger micropores.
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Fig.53: Semi-loqaritnmic plot of the flexural strength of
Si3N4 as a function of porosity
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figure 54: c- I.E.C. Class
Young's modulus as a function 17991 C-191 C-l90 C-186 C-130-
of alumina content of high-

} Th.orftiea! maximumalumina ceramics. Data are 400i·laken from manufacturers'
brochures.

•
from Morrell

It,:' ., I, •
~ 300- • •• •<>

'!i • • •:; • •-g •
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• - I I I I
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Sourer: Lars.n (1919)
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Figure 5 5
Young's modulus of silicon
nitrides as a function of
porosity, taken from Larsen,
DC, (1979), 'Property
icreening of turbine vane
materials', Report
4FML-TR-79-4188.

•
•

10 ZO 30 40
Volum. fraclion oorosilv. 'II>
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Fig. 56: Fracture strength as a function of crack initiAting

pore size
•
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RADIUS OF SURFACE PORE r ["'-1-

Fig. 57 Influence of two typical microstructural variables of
dense Si3N4 , the aspect ratio and the grain size of
the 6-phase, on t~e mechanical properties at room
temperature (schematic plot) [7].
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Fig. 59: Thermal diffusivity (RT) for various types of

Si 3N4 *

*The scatter in each material group represents the results of

various grades.
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Fig. 60: Influence of various microstructural characteristics

on the thermal diffusivity of dense Si3N4

Fig. 61: Influence of various microstructural characteristics
on the thermal diffusivity of RBSN
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ZrOz
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~
~

600 800

•
Bild

o 200 400 600 800
OUENCHING TEMPERATURE DIFFERENCE AT [OCI

62: Beeinflussung des Thermoschockverhaltens von Si3N4
durch Variation des GefUges (schraffierter Bereich)

Vergleich mit einigen anderen ingenieurkeramischen Werk­

stoffen (Probendimensionen 3,5 x 4,5 x 45 ~ 5 x 5 x 50 rom)

R = (j <l - v) R' = R .", for relative changes: R < IHc < R'
a . E

residual porosity 01 EI " I R' RI

• 13 -content El At ---- R't:\f
· aspect rot! 0 at ----
· groin size 01 E= ,,= RI R' j

• glossy phase oj EI AI R= R' I

· solid solution 0= E= A~ R= R'~

Inhomogeneities, o~ E= ),= R~ R'~
surface flows

Tabelle 37: EinfluB verschiedener GefUgeparameter auf die das Thermo­

schockverhalten bestimmenden mechanischen und thermischen

Eigenschaften von Si3N4 als Grundlage fUr die Optimierung

des Thermoschockverhaltens (das Thermoschockverhalten

wird hier durch die Warmespannungsparameter R fUr sehr

schroffe und R' fUr mildere Abschreckbedingungen charak­

terisiert)
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Bild 63: Influence of phase compositIOn Ct/~ and srain morphology ;',f
the elongated ~·grains (characterized by the aspect -atia I m dense
'3i,~, (here: ~gO-fluxed HPSN) on: a) fracture strength and Young's
modulus of elasticity, b) thermal conductivity. c) various thermal
<ho,;k resIstance characteristics, the thermal stress resistance parame­
'.err, Rand R' (relative changes\. and the critical temperature differ­
ence UTc after water quench.

EinfluB der Phasenzusammensetzung (tj~ und der Kornmor­
phologie der langgestreckten ~·Korner (charaktensiert durch den
Streckungsgrad) in dichtem SiJN l (hier: \<rgO·haltiges HPSN) auf: a)
Biegefestigkeit und E-Modul. b) Warmetel!fahlgken. c) verschiedene
'hermoschockkenngroBen, die Thermaschockparameter Rand R'
! relative Anderungen), und jie knnsche Temperaturdifferenz ::.T,
nach Wasserabschreckung.
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Microstructural
~Qrameters:

• PIlCIsa =1'/100 S i tion

-grain morphology

-grain growt"

-sintering ai"d

e ~uolity loctor 0

IIIIm influence 01 strength

.. influence 01 thermal conductivity

tt Fig. 64: Influence of various microstructural characteristics on
the thermal shock resistance to fracture initiation of

dense Si3N4

tt

Tabelle 38:
Influence of various microstructural characteristics on ther­

mal shock resistance of reaction-bonded Si3N4 (the increase of the
microstructural parameters leads to the marked changes in properties:
l' increase; Ldecrease).

. Einflul3 versehiedener Gefiigeparameter auf das Thermo­
schockverhalten von reaktionsgesintertem Si~4 (mit zunehmendem
Gefiigeparameter andem sich die Eigenschaften in der angegebenen
Richtung: i Anstieg; LAbfall).

Thermal shock resistance characterized by

R = 0(1 - v) and R' = 0(1 - v)
a·E a·E

- density o~ E~

- macropore size o~ E...

- a-content oj E...

- grain structure of the a-phase in-ol E""
eluding the pore structure of mic­
ropores·

- oxidation

• coarser grain structurellarger micropores.
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Bild 65: . Influence of the size of macropores (at nearly constant total
porosity and pore structure of micropores) of reaction-bonded Si3N.
on: a) fracture strength and Young's modulus of elasticity, b) thermal
conductivity, c) various thermal shock resistance characteristics, the
thermal stress resistance parameters R and R' , and the critical temper­
ature difference ATe after water quench (relative changes).

dMaao~ => (J~ E == A== R~ R' ~ ATe~

EinfluB der MakroporengroBe (bei ungefahr konstanter
Gesamtporositat und Porenstruktur der Mikroporen) von reaktions­
gesintertem Si3N4 auf: a) Biegefestigkeit und E-Modul, b) Warmeleit­
fahigkeit, c) verschiedene ThermoschockkenngroBen, die Thermo­
schockparameter R and R' sowie die kritische Temperaturdifferenz
ATe nach Wasserabschreckung (relative Anderungen).
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Microstructural
parameters:

40

- density

-pore size

-grain morphology

-phase composit ion

-oxIdation

20·,.

quality factor

a 20

e

1IIIlIIJl] influence of strength
_ influence of thermal conductIvity

• Fig. 66: Influence of various microstructural characteristics

on the thermal shock resistance of RBSN

AlZ03
Grain Size

500400200o

I

oLi ~ _

100f

100f
i
ioIL-__'---__..J.-__~ _

300i
I

200~r--,"""

:::(H
i I

200~

loof

D.uenchtng Temperature Difference

2oaf-

Influence of grain size at constant density on the thermal shock
resistance of Alz0 3 after water quench: strength as a function of
quenching temperature difference [ 8 ]

EinfluB der KorngroJ3e bei annahernd konstanter Dichte
(Q = 97,8 bis 99,7% th, 0,) auf das Thermoschockverhalten von
A1,03 nach Wasserabschreckung: Festigkeit als Funktion der Diffe-
renz der Abschrecktemperatur [ 8 ]

(a) no pores
(b) i 1; cylindrical ?Ores
(c) 3 , cylindrical pores
(dl 5 % cylindrical pores

tel 1 t 2-dirnensional oores
(f) 3.5 t spherical ?Ores

2SClt '

200t-~

'sot- @)

lOOt-

SO~ ~I

0 '00 200 300 400

'00 200 300 400

QUENCHING TEMPERATURE DIFFERENCE ~T (OCl

. Influence of induced porosity (amount of porosity and
geometry of pores) on the thermal shock resistance of AlZ0 3 after
water quench: strength as a function of quenching temperature differ-
ence [8]

EinfluB einer kiinstlich erzeugten Porositat (Porositatsgrad
und Geometrie der Poren) auf das Thermoschockverhalten von AlzO,
nach Wasserabschreckung: Festigkeit als Funktion der Differenz der
Abschrecktemperatur [ 8 ]

Bild 67:

•
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, Bild 69:Warmfestigkeit verschiedener Si 3N4-Qualitaten als Funktion

der Temperatur (rechts Korngrenzenphase - schematisch -,

die fUr den Festigkeitsabfall bei hohen Temperaturen ver-

antwortlich ist).

•
RT 100 500 600 800 1000

Temperatur [DC]

1200 1400

Stoffllche Optlmlerung KorngrenzenPhase Verfahrenstechnische
Opt Imlerung

•
· Zusatz refraktOrer

Adclt Ive

· Verwendung von
Ke 1mb11 dnern

· ErhOhung des N2­
Gehalts der Glasphase

· Verrlngerung des Ver­
unrelnlgungs- und
Sauerstoffgehalts

II
Strukturelle und aralytlsche
Untersuchungen

• EDX. Auger. XPS
• ATEr1
• UHV-ln-sltu-Apparatur

Hochtemperatur­
elgenschaften

• Verdlchtung unter erMhtem
N2-Druck

• Thermlsc~e Nachbehandlung

Bild 70: Verbesserung der Hochtemperatureigenschaften von hoch­

festem Si 3N4 : Zusammenhang zwischen verschiedenen stoff­

lichen KenngroBen, verfahrenstechnischen Parametern und

der Zusammensetzung und Struktur der Korngrenzenphase als

Grundlage der Verbesserung der Hochtemperatureigenschaften.
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Fig. 71: Total strain as a functiQn of tLme during creep experi­

ments for Si3N4 ceramics with different type and amount

of additives: MgO (3 and 5 Tllt.%) and Y203 (1.4-" 7.0 wt.%)
after,J. Heinrich et al.
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Fig. 73: Weight gain during oxiaation as a function of time for

Si3N4 ceramics wi~~ different type and amount of addi­

tives: MgO (0.5~5 wt.%) and Y203 (0.7-"7.0 wt.%)
after J. Heinrich et al.

•

a. b

Fig. 74: Model of RBSN oXidation, material fllith a) small

and b) large pores from Grathwohl, Thlimrnler
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Bild 75: Festigkeit bei Raumtemperatur und bei 12500 C von Si
3

N
4

­

Materialien, die mit verschiedenen Ausgangspulvern her­
gestellt wurden.

Additive: 10 Gew. % Y203 + 2,26 Gew. % A1
2

0
3

Sinterbedingungen: 1780oC/2h + 1820oC/2h.
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• Bild 77: EinfluB des N2-Drucks und der Sintertemperatur auf die

Sinterdichte fUr verschiedene Ausgangspulver und ver­

schiedenen Zusammensetzungen.
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Umwandlungsversttlrkte
keramische Werkstoffe
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Bild 79: Verschiedene Mechanisrnen der Energieabsorption bei

urnwandlungsverstarkten kerarnischen Werkstoffen

nach Petzow
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Verbesserung infolge Zr02-Einlagerungen

Kerarnischer Werkstoff ohne Zr02
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Bild 80: Verbessernde Wirkung von dispergierten zr0
2
-Teilchen

auf die Festigkeit von verschiedenen kerarnischen Werk­

stoffen. S = Sinterqualitat; HIP = heiBisostatisch

nachverdichtet; PSZ = teilstabilisiertes zro
2

; TZP =

tetragonales feinkorniges Zr0
2

.

nach Petzow
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Faser- und Whisker-versttlrkte
keramische Verbundwerkstoffe
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Bild 81: Structure du renfort.

Unidirectionnel 1D: (a); bidirectionnel 2D,

stratifi~: (b), tissus: (c). structure 3D: (d) i

structure 4D: (e) i renfort aleatoire: (f). [16]
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Bild 82a: Verstarkungskornponenten fUr die kerarnischen Verbund­

werkstoffe: SiC-Whisker .

400 fJm

. Bild 82b: Verstarkungskomponenten fur die keramischen Verbund­

werkstoffe: SiC-Langfasern.
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DESIGNATION FABRIQUANT STRUOTURi:: - COHPOSITION N d P I<t'fR

I
rn lOf o{F T ~f

B~,,~ ..c/'-..!l It",.,rh/!,.,. Strlllt"f4lr - rvsom""''''~~''~t.H'.!1 JAm g/cm CPa CPa 10-6KI
°C

p,.~vrlcr-
----_.

Carbone HT divers precurseur: PAN ou brai 1000 b 1. '17 3 N 3 220 0 i' 300
Carbone HM divers precurseur: PAN ou brai et if 2.2 3'10 axial (air)
Carbone UHM Union Carbide ex brai mesophase pl~s 10 1. yo 2.1 b'iO 0 2760
Alumine FP Du Pont Alum.,polycrst.(0.5~~)~ 210 20 5 3.95 1.~-2 7-13 380 8.3 1650 0.2
Saffil 101 Alum. (o{+~), Silice (~%) 3 1 3.~ 1-2 2':>0-320
Alumine Sumitomo Alumine + Silice ( 15%) 1000 17

,
~J. 25 1. 8-2.6 <12 210-250 8.8 1250

Nextel 312 311 Alum. +;)10 2~" +b 0 1~j, 3,,0 8-'1 2.7 1.1<' 1.') 1;'2 1200
Nextel ~~U 31-; - + 2b'; + 2% 390 10-12 3.1 2 5 1~00

Nextel ~(j0 311 - + ? 1600
Bore(C) AVCO B arnorphe, drne C 1 100 2.:;8 3.~S 400 320 0.21
Sic (C) AVCO arne C 1 100 3 j.~ ~Oo 1300 0.19
Sic (W) ilerl'nof arne W 1 100 36~ 3.:; 1J Lf2U 600
Nicalon Nippon Carbon SiC +C 15% +SiO 21% 500 10-20 2 .. S5 2 ~ 200-jOO j.1 1000
Tyranno VilE .'5i 4b';,C 28~,O H»,Ti4j, 2UOn 8-10 2.3 3 7.5 2UO 5. 1 600
Nitrure de B Carborundum tlN hexagondl 4-7 2.25 0.0-1.0 10U-)00 1100
Carbure de B Carborundum B.. C (precurseur: C) .... 10 2.5 2.45 2h 2,,00
Silice Quartz Silice S10z amorphe 1-50 2.2 1-10 72 0.5 1600 0.H3

W Tokamax Tokar Ii SiC d=0.1-0.5..m. 1=50-200.m 'j.1'I 1~ 700 1,,00
W SCW Tateho ~Sic d= 1. 5 10m 1= 5-200"m 3.18
W SC9 ARCO 0( SiC + r..SiC d= O.ll ,ll.m 1= 1O-80~m 6.9 6,,0
W VC-1 Vesar 0< SiC + 11 SiC d= 1-10"m 1=20-200",m 10 5S0
W SNW Tateho Si.J1''t (t/+M d=0.5-2jl.m 1=;,0- :i00)Jll 3.10 14 3,,0
W Alumine < 1120 ,. 3.~7 2<!. 12,0
W Alumine '" 1100 > 3.97 1:'; 22'1:'
W Alumine <00.1 .. 3.97 8 460
W Graphite 1.6-2.2 20 1000

..

Tableau Caracteristiques typiques de fibres pour com~osite~ ceramiques
N: nombre de brIns; d: diametre du brln i p: <Jcnsi te
m: module de Weibull; T: temp0rature maxi;~: coeff. de POIsson

Tt:tb~/Jt 39: ''Ifisth. ~·':Ji"lur.J,,_I'I'''' vDt' +G.~~r" -fJ, 4~"QI1'f/rc,l,..

Kf'rom/~f''' .
;v: 1l",~J,j <!.r SJr""J~' d: 5h''''j-d; (.J: D"/'I,,
m: "".;Jwll.n.lu'i i:'maY -1-,~.p.r.. lvrjV P"i>Jon'Z"J,! [16]
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• Fig.91. :Polished cross section of oo/9oo-ply
lay-up glass matrix composite. I 1 8 ]

Fig.92: Representative glass matrix composite articles, (A) Hot-pressed fabric-reinforced cup,
(B) hot-pressed hybrid air foil, (C) matrix-transfer-molded cylinder, (0) injection-molded igniter
shape, and (E) injection-molded cylinder. [1 8 ]
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Fig. 93 : (a) Fracture toughness of alumina-SiC whisker composites as
~ function of whisker content. (b) Fracture strength of alumina-SiC _
whi~kl'r composites as functions of temperature and whisker content. [19]
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•
Bild 94:Gefugeaufnahme einer mit SiC-Whiskern (20 %Massegehalt)

verstarkten A1 203-Basis-Keramik [20]
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Bild 96: Leistungsverhalten von Oxid-Keramik mit SiC-Whiskern beim

Drehen von Inconel 718 12Q]
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Fig.

C250~

105: - Atypical cross section of SiC/RBSN
com~site showing fiber distribution. ( 27 ]
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PATO Cursus: Juni '87

Nieuwe keramische constructie materialen

Metaal-keramiek verbindingen

J. T. Klomp

Philips Natuurkundig Laboratorium Eindhoven

Inleiding

De fysische- en chemische eigenschappen van te verbinden materialen

bepalen de klasse van verbindingstechnieken die in principe in

aanmerking komen om een gegeven keramiek of composiet met een gegeven

metaal te verbinden. De te kiezen techniek hangt af van de specifieke

toepassing en de eisen die daarbij worden gesteld b.v. de toepassing van

AlZ03 of SiC keramiek als substraat voor halfgeleiders stelt heel andere

eisen dan de toepassing in hoog thermisch belaste vacuum systemen of

mechanische constructies.

De verbindingstechnieken kunnen globaal in 3 groepen worden ingedeeld op

basis van de physische toestand waarin het verbindingsmateriaal verkeert

tijdens het tot stand komen van de verbinding:

Vaste fase verbinden

Vloeistof fase verbinden

Gas fase verbinden

In verdere beschrijving za1 aan de hand van voorbeelden de moge1ijkheden

en beperkingen van technieken binnen de gegeven classificering worden

besproken. Hierbij moet worden opgemerkt dat de ontwikke1ing van

technieken voor het verbinden van nitride- en carbide keramiek en

composieten nog in volle gang is in tegenstelling tot die voor oxyde

keramiek- inclusief g1as- waarvoor een uitgebreide literatuur en

commercieele recepten beschikbaar zijn.
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Voorafgaande aan de beschrijving van werkwijzen voor het verbinden van

keramiek aan metaal zullen eerst enige materiaal aspecten worden

besproken die bij het ontwerpen van de verbinding van belang zijn en die

een belangrijke rol spelen in het verbindingsproces. Deze betreffen de

chemische reacties van metaal met de chemische elementen waaruit het

keramiek is opgebouwd en met gassen omdat deze laatste van belang zijn

voor de atmosfeer waarin de verbinding moet worden gemaakt. Later zullen

ook enige physische aspecten van ma1erialen in verbindingen nader aan de

orde komen. I

Metaal-gas reacties

Gegevens over reacties van metalen gassen of met koolstof, als

component van het keramiek, of met gas uit de omgeving zijn in

betrekkelijk ruime mate in de liter tuur beschikbaar [1, Z, 3]. Aan de

hand van de zogenoemde Ellingham di grammen kan een eerste indicatie

worden verkregen of een metaal in c ntact met een keramiek zal

reageren. We zullen hier een e beschrijving geven van zo'n

diagram voor oxyden, Fig. 1, en het praktische gebruik ervan

toelichten. Voor complexe oxyden al silikaten en voor nitriden en

carbiden zijn zulke diagrammen aanw zig in de literatuur [1,2) of kunnen

met de beschikbare thermodynamische gegevens [3] worden samengesteld.

In Fig. 1 is in wezen de affiniteit (AGO) van een aantal elementen voor

zuurstof aangegeven als functie van de temperatuur.

Ter verduidelijking van het gebruik van Fig. 1 zijn in Fig. Z de lijnen

uit Fig. 1 voor ZCuZO, ZHZO eniCrz 3 weergegeven. Deze lijnen

representeren de vr ije energie (4 GO volgens Gibb' s van de volgende

oxydatie evenwichts reacties van re p. Cu, HZ en Cr met zuurstof (OZ)

bij standaard temperatuur en druk ( SoC, 1 atm.).

4Cu + 0Z::: ZCuZO met de vrije energ"eAGo als f (T)

ZHZ + 0Z~ ZHZO

~ Cr + 0z~CrZ03
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De waarden van de.1 GO, s kunnen ook worden a fgeleid door gebruik te maken

van de thermodynamische tabellen [3] en de formule:

In deze tabellen z1Jn G,H en 5 gegeven voor de reactanten en de

reactieproducten. Vergelijken we in Fig. Z de ligging van de Iijnen dan

zien we datA GO voor Crz03 meer negatief is dan voor HZO en deze weer

meer negatief danA GO voor CuZO, met andere woorden, de chemische
stabiliteit van een oxide neemt toe naar mateAGo meer negatief is. Dus

onder standaard temperatuur en druk zal CuZO in HZ worden gereduceerd

tot Cu onder vorming van HZO waarbij de verhouding van HZ en HZO druk =
1#maar CrZ03 kan niet onder zulke condities worden gereduceerd. Wijzigen

we echter de condities zodanig dat de verhouding HZ:HZO veel kleiner is

dan die voor de evenwichtsreactie dan kan CrZ03 weI worden gereduceerd.

We kunnen dit zien door in Fig. Z de stippeIIijn te volgen die van uit

het punt H gaat door de CrZ03 Iijn bij 1000°C naar de as waarop de

HZ/HZO verhouding is aangegeven en deze snijdt bij ongeveer 103• Dit

betekent dat Crz03bij 1000dC en hoger door HZ wordt gereduceerd ais de

HZO druk in HZ van 1 atm g Iijk is of kleiner dan 10-3 atm. Bij Iagere

temperaturen is natuurlijk een Iagere HZO druk nodig voor de reductie

van CrZ03. Hetzelfde geldt indien het reducerende gas in plaats van HZ

bestaat uit CO (zie Fig. 1 •

De derde verticale as in FOg. 1 met de aanduiding pOZ heeft betrekking

op de evenwichts zuurstofd voor de oxidatie van een element. Op deze

•

• as is de waarde 1 bovenaan

verticale stippellijn aan

0. Dit laatste punt staat

hier bij definitie = 0. Tr

die de CUZO evenwichtslijn

bij ongeveer 10-7• Dit bet

reactie:

vinden en op dezeIfde hoogte op de

e Iinkerzijde van de grafiek staat het punt

oor de vrije enthalpie van zuurstof en is

kken we vanuit het punt 0 in Fig. 1 een Iijn

snijdt bij 1000°C dan snijdt deze de pOZ-as

kent dat de zuurstofdruk voor de evenwichts

4Cu + 0Z~ZCuzOJongeveer 1 -7 atm bedraagt.
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Tegen de achtergrond van deze beschouwing zal het duidelijk z1Jn dat

b.v. Al20J niet kan worden gereduceerd in 1 atm technische waterstof

aangezien die slechts van H20- damp gereinigd kan worden tot een H20 druk

van ca. 10-6 atm terwijl een druk van ca. 10-15 atm is vereist (zie

Fig. 1). Uit de ligging van de lijnen voIgt ook dat een oxyde kan worden

gereduceerd door een metaal alsAG o voor de oxydatie van dat metaal meer

negatief is dan van eerstgenoemde oxyde b.v. Cr reduceert CU20 onder

vorming van Cr203. (Deze reactie draagt de naam redox-reactie.)

Voorts kan zuurstof maar ook stikstof en koolstof oplossen in sommige

metalen en kan het vrijgekomen metaal uit het oxyde (keramiek) oplossen

in het te verbinden metaal. In de volgende beschrijving wordt daarop

nader ingegaan omdat reacties van metaal met de keramiek componenten de

kwaliteit van een verbinding in sterke mate kunnen beinvloeden. (Bijlage
1)

Metaal-keramiek reacties

In dit hoofdstuk willen we nader ingaan op de metallurgische aspecten

van reacties aan het grensvlak tussen metaal en keramiek. We laten hier

de voorwaarden waaronder reacties mogelijk zijn buiten beschouwing en

verwijzen daartoe naar Bijlage 1.

De metallurgie van een metaal-keramiek reactie bezien we aan de hand van

de reactieve combinatie Ti-Si3N4. Het Ti reageert zowel met Si als met

N2 zoals in de respectivelijke fasen diagrammen,Fig. J en 4[4],blijkt en

de reactie producten zijn stabieler dan Si JN4 (Fig. 5) [5]. Zowel Si als

N2 kunnen oplossen in het Ti maar bij verdergaande reacties kunnen

nieuwe fasen worden gevormd zoals Titaansiliciden en Titaan-nitriden.

Daze nieuwe fasen onderscheiden zich van het Ti en het Si3N4 o.a. door

hun kristalstructuur en hun fysische en mechanische eigenschappen zoals

respectivelijk sterkte en thermische uitzetting. Veelal hebben de nieuwe

fasen een ongunstige invloed op de mechanische eigenschappen van de,

verbinding en de reactie zal dan ook bij voorkeur beperkt moeten zijn

tot de vorming van vaste oplossingen.
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De ze zijn in Fig. 3, 4 en 5 de gebieden die Z1Jn aangegeven met rI.., en ~ •

(~is de kristalstructuur van Ti dat door verwarmen bij 882°C een

kristalstructuur verandering van hexagonaal naar kubisch ondergaat.)

Het gebruik van fasen diagrammen ter indicatie van reacties is uiteraard

ook relevant bij technieken waarbij vloeibare niet metallische fasen

(b.v. gesmolten oxyden) worden gebruikt (zie Bijlage 2).

Werkwijzen van de verbindingstechnieken

In dit hoofdstuk zal de aandacht zich richten op de technieken voor het

verbinden van de niet-oxydische keramieken-Si3N4, SiC en ALN-aan

metaal. Voor een beschrijving van technieken voor het verbinden van

oxyde keramieken aan metaal verwijzen we naar Bijlage 4.
Zoals reeds is opgemerkt is de ontwikkeling van technieken voor het

verbinden van de niet oxydische keramieken aan metaal nog in volle

gang. Ter illustratie: sinds 1983 zijn hierover ca. 300 octrooien

verschenen. Daarom zullen we hier meer een algemene lijn in die

ontwikkeling dan een beschrijving van beproefde technieken kunnen

geven. Onder handhaving van de eerder gegeven classificatie zullen we

voorts enige technieken bezien in relatie tot de eisen die aan een

verbinding worden gesteld t.a.v. thermische en mechanische

belastbaarheid en de omgevende atmosfeer. Immers bij toepassing van

nitride- en carbide keramiek bij de micro electronica zijn de

belastingen gering terwijl een verbinding voor een krachtbron extreem

haag moet kunnen worden belast.

Verbindingen met ALN- en SiC keramiek in de electronica.

Sinter~n_v.!!.n_metaalpoede.!:.

ALN- en SiC-keramiek zijn beiden materiaal met een thermische

geleidbaarheid die ca. 10x hoger is en dan A1203-keramiek en een

thermische uitzetting coefficient die vrij goed overeenkomt met silicium

(zie tabel 1 en 2). (Bij vergelijking van de eigenschappen van SiC in

deze tabellen, die uit commercieele documentatie zijn overgenomen,

blijkt dat identificatie van een materiaal nodig is voor een onderlinge

vergelij king).
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Wegens de genoemde eigenschappen van ALN- en SiC-keramiek zijn ze

aantrekke1ijk voor de e1ectronische industrie ter vervanging van het

veel gebruikte AIz03-keramiek dat als electrisch isolerende en warmte

afvoerende drager van hoog thermisch be1aste geintegreerde schakelingen

de grens van toepasbaarheid heeft bereikt.

Door het overwegend covalente karakter van de bindingen in nitriden

verschilt het in chemisch gedrag met het metallisch karakter van carbide

binding. De toepassing van ALN-keramiek als niet reagerend

kroesmateriaal voor het smelten van een groot aantal metalen en glazen,

geeft een indicatie dat het niet eenvoudig is om metaa1 met ALN te

verbinden. SiC-keramiek daarentegen reageert met veel metalen en

glazen. Voor het aanbrengen van de e1ectrisch geleidende patronen (zie

Bij1age 3) op een ALN-keramiek substraat wordt dan ook voorafgaande aan

het meta11iseringsproces het ALN-keramiek aan het oppervlak gewijzigd in

A1Z03. Dat deze opperv1ak modificatie moge1ijk is valt in te zien bij

het vergelijken van de affiniteiten van Al en Si voor 0z (Fig. 1) en

voor NZ (Fig. 6). Dit zou men kunnen noemen actief maken van het

oppervlak. Ook SiC kan zo worden behande1t en vormt daarbij aan het

oppervlak het vee1 minder reactieve SiOZ. Langs deze weg is het moge1ijk

de meta1lizering van een ALN- en SiC keramiek substraat uit te voeren

met de voor A1Z03 substraten gebruike1ijke methode. De oxydatie

behandeling van ALN- en SiC keramiek wordt gewoonlijk uitgevoerd bij

1000°C gedurende 1 uur in lucht waarbij een A1Z03 resp. SiOZ 1aag wordt

gevormd van ca. 10 ~m dike Met deze 1aag vormt het g1as in de

meta11iseerlaag{Ag-Pd (ESL 9601)*, Cu (Cerma11oy 70Z9 d)~bij het

inbranden bij 800-1000°C in stikstof een goed hechtende basis voor de

metaa1deeltjes in de 1aag. Het bezwaar van deze werkwijze is dat hierbij

een deel van het goed thermisch ge1eidende ALN en SiC wordt vervangen

door het s1echter ge1eidende A1Z03 resp. SiOZ. Voor het ALN zijn er tot

nu toe nauwelijks a1ternatieve technisch aantrekke1ijke methoden. De

reden hiervan is dat een directe binding van metaa1 aan ALN keramiek een

metaal vereist dat nitride kan vormen. Dit zijn meta1en die ook een

grote affiniteit tot zuurstof hebben, b.v. Ti, en/of slecht soldeerbaar

zijn (b.v. Mo). Dat maakt het nodig om een soldeerbare 1aag aan te

brengen b.v. 1angs galvanische weg, en is dus een extra stap in een

productieproces.

* Electro Science Laboratories. U.S.A.

cermalloy U.S.A.
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Voor het metalliseren van SiC-keramiek is de keuze mogelijkheid van het

metaal grater omdat zowel Si als C kunnen oplossen in vele metalen. Het

voorkomen van overmatige silicide- en carbide vorming is echter vaak

moeilijk te beheersen. Daarom worden zulke metalen (Zr, Ti, Nb, Cr, Co,

Mo, W), oak weI actieve metalen genoemd, gemengd met minder- of niet

reactieve metalen zoals Cu, Ni, Au, Rh of hun legeringen. In

tegenstelling tot het metalliseren van AIN-keramiek kan SiC-keramiek met

glasvrije metalliseringspasta's worden gematilliseerd. Zo worden

Ni-rijke chroomlegeringen en Ti-Pt legeringen in poedervorm op SiC 101

substraten* gesinteerd bij 1000°C in Argon** evenals dunne films van

deze legeringen die door sputteren of opdampen worden verkregen. Hierbij

is de silicide- en de carbide vorming beperkt •

Hardsolderen van nitride- en carbide keramiek met actief metaal of

geactiveerde verbindingen.

Voor verbindingen van metaal aan AIN, Si3N4' oxynitride, b.v. Sialons,

en SiC-keramiek die niet aan extreme temperatuurbelastingen worden

onderworpen b.v. ~ aoo°c, kan hardsolderen een goede techniek zijn (zie

oak Bijlage 3). In tientallen octrooischriften worden legeringen

beschreven van een of meer actieve metalen, zoals eerder genoemd, met

Ag, Cu, AI, Fe, Si of legeringen hiervan. De verscheidenheid van soorten

keramiek die zich o.a. uit in het al of niet aanwezig zijn van vrij Si

in het keramiek, b.v. RBSN en RBSC bevatten vrij Si, vereist een daarbij

aangepaste soldeerlegering. RBSN en RBSC worden daarom veelal met

Si-houdende legeringen gesoldeerd am de reacties te beheersen. Voor

HIP-materialen is dat geen vereiste.

In de recente literatuur worden verbindingen beschreven van SiC, Si3N4

en AlN met metaal die met eutectisch Ag-Cu met een toevoeging van 1.5

tot 1a gew. %Ti in vacuum bij 950°C gedurende 5 min. werden

gesoldeerd [6,7J~

De spanning in de verbindingen hangt in hoge mate af van de thermische

uitzettingsverschillen tussen het keramiek en het metaal[aJ.

* Hitachi documentatie

** Persoonlijke informatie
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De spanning in de materialen in de omgeving van de verbinding neemt toe

naarmate de uitzettingsverschillen groter zijn waarbij natuurlijk de

elastische eigenschappen van de materialen ook een rol spelen inclusief

die van het soldeer en de dikte van de soldeerlaag. Indien materialen

met aanzienlijke verschillen in thermische uitzetting moeten worden

verbonden is het raadzaam am een gemakkelijk vervormbaar metaal folie

tussen het keramiek en het te verbinden metaal te solderen waardoor een

groter metaalvolume in de soldeernaad ontstaat waarin de spanningen

kunnen relaxeren. Ter illustratie van de sterkte, het effect van

uitzettingsverschillen en de mogelijkheid tot spanningsrelaxatie zijn

enige grafieken gereproduceerd uit de literatuur Fig. 7-12[6,7].

Van belang in het ontwerpen van soldeerverbindingen zijn de afmetingen

van de capillaire ruimte die door het gesmolten soldeer moet worden

gevuld (zie hiervoor Bijlage 2).

De beschreven aspecten gelden evenzeer voor composieten (met fibers

versterkte materialen) b.v. SiC Nicalon fibers in Aluminium of andere

matrix materialen waaraan momenteel zowel veel onderzoek naar de

grensvlak reacties als naar de fabricage technologie gaande is.

Voorts noemen we hier een soldeertechniek die bekend is als "Eutectic

Copper Bonding" waarbij niet, zoals in het voorgaande, een metaal de

actieve component is maar zuurstof(9J. Hierbijwordt koper aan het

oppervlak geoxydeerd en in contact met AIN dat vooraf is geoxydeerd,

verhit op 107So C in stikstof die ongeveer 10ppm zuurstof bevat. Hierbij

vormt zich een eutectische smelt ,die het Al203 goed bevochtigd en

daaraan goed hecht. Deze methode wordt weI toegepast voor het aanbrengen

van geleidersporen voor electronische schakelingen.

Vaste stof verbindingen

In de engelstalige literatuur wordt de techniek van de vaste stof

verbinding vaak aangeduid met: solid-state bonding, thermocompression

bonding, diffusion bonding en reaction welding.

De techniek behelst het in contact brengen van het metaal met het

keramiek door een uitwendige kracht en verhitten tot een temperatuur die

ligt tussen 60 en 90% van de smelttemperatuur van het metaal in een

gecontroleerde atmosfeer.
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De uitwendige kracht die daarbij vereist is hangt af van de

eigenschappen van het metaal dat moet worden verbonden. Deze techniek

krijgt toenemende aandacht omdat een reeks van metalen, van de laag tot

de hoogsmeltende metalen, kunnen worden verbonden (zie Bijlage 3).

Voor hoog thermisch- en mechanisch belaste verbindingen van metaal en

nitride- en carbide keramiek komen de reactieve metalen,als reeds eerder

genoemd,in aanmerking. De condities waaronder een verbinding moet

functioneren, b.v. de resistentie tegen gassen, is belangrijk voor de

keuze van het metaal. Voor de chemische achtergrond van reacties aan de

metaal-keramiek grensvlakken verwijzen we naar Bijlage 1. De uitwendige

kracht speelt in het verbindingsproces een belangrijke rol naast de

oppervlakte kwaliteit van het keramiek. Door de uitwendige kracht zo

groot te maken dat het metaal gaat kruipen en plastisch gaat vloeien

worden de oppervlak oneffenheden van het keramiek geheel of gedeeltelijk

gevuld. Het streven is een totaal gecontacteerd grensvlak te realiseren

omdat defecten ook hier, evenals in het keramisch materiaal zelf, een

beslissende rol spelen in de weerstand tegen breuk.

Vergeleken met vloeibare metaalprocessen heeft het vaste stof verbinden

het voordeel dat de grensvlak reacties beter beheerst kunnen worden.

Experimenteel werk hieraan is op uitgebreide schaal gaande. Vaak worden

de reactieve metalen als dunne films of folies tussen keramische delen

of het keramiek en een constructie materiaal gebruikt[10,11]. De

redenen hiervoor kunnen zijn dat het reactieve metaal als constructie

materiaal niet voldoet, de uitzettingscoefficient niet past bij het

keramiek of dat de kristalstructuur van de reactie producten niet passen

bij het keramiek.

In het bijzonder het voorkomen van breuk of de lage mechanische

belastbaarheid als gevolg van spanningen door thermische

uitzettingsverschillen heeft grote aandacht. De oplossing wordt dan

gezocht in de invoering van materialen waarvan de thermische uitzetting

tussen de te verbinden materialen ligt en waarvan de elastische

eigenschappen overeenkomen met het te verbinden metaal b.v.

SiJN4-Invar-staal waarbij Al als reactief verbindingsmateriaal tussen

het Si3N4 en Invar is gebruikt. De staal-invarverbinding komt daarbij

geIijktijdig door di ffusie tot stand[12].
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Slotbeschouwing

Van de nieuwe keramische materialen is bekend dat produktieprocessen nog

verdere verbetering behoeven om vooral het mechanisch gedrag van deze

materialen te beheersen. Dit geldt ook voor verbindingen van deze

materialen aan metalen. Het onderzoek van reacties van metalen met

keramische materialen dat de ontwikkeling van verbindingstechnieken moet

ondersteunen is nog in volle gang. Beproefde technieken zullen niettemin

in de naaste toekomst beschikbaar komen •
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Taber 1. Werkstoffeigenschaften von AIN im Vergleich mit anderen keramischen Werkstoffen
Properties of AIN compared to other ceramics

•

•

Material A'N A'203 A'203-TiC 30 B4C BN (hex) I BeO ISiC Si3N4 5102 Zr02

Warmeleitfahigkeit bei 140-170') 10-35 38 60 15-20 150-250

1

90 10-40 0,1 1-3,
20 cC (bei 1000'C) i

;,
in W/mK (-) (4) (-) H i (-) (25) (40) (-) (-) , (-)

Thermal conductivity
I

I
I
I

at 20°C (at 1000°C)
\in W/mK 'I

Spezifischer elektrischer >10" >10'2 1,2-8 4x 102 109 10'3_10'5 >5 109 10'8 1 10,3
Widerstand bei 20 cC

,

1 (5 x 105)
I

(bei 1000°C) in Hcm (-) (105-108 ) H (-) (-) (-) (106 ) ; (102-103)

Electrical resistivity
I

I I
at 20°C (at 1000°C) I

in!lcm 'I , I
I

6x 10.6 1-10 3,1 X 10.6 0,5x 10.6 11 x 10.6Warmeausdehnungs- 2,7x10·6 5,5x10'6 7,8x10·6 5,4x 10.6 3.1
koeffizient bei 20-100 °C i : x 10.6 x 10.6
(bei 20-1000°C) in K· 1 (5,4 x 10'6) (8,5x 10'6) (-) i (_) (-) (8,9 x 10.6) (5,18 (-) (0,45 (-)

Coefficient of thermal
I x 10'6) X 10'6)
iexpansion for 20-100 °C i

(at 20-1000°C) in K' i

Elastizitatsmodul 300-310 300-380 370-420
:

60-80 1300-355 380 280-320 I 70-72,5 150-200450
in kN/mm2

I
Modulus of elasticity I 1

,

in kN/mm2 ! ! i I
---

Oichte/Oensity in g/cm3 3,26 3,9 4,27 i 2.52 i 1,90 2,9 3,2 i 3,3 i 2,2 15,4

: 30-50
I

BiegefestigkeitiBending 280-320 240-250 400-700 i 400 170-230 500 600·700 67 1 50-500
strength in N/mm 2 I i I I
Hartel Mohs 7-8 9 19 19 1 8-9 9 - 5,5-7 7
hardness Knoop 1200 2000 2000-2400 i 3000 7 1000 i 2000 1250 800 1160

500 9 I

Schmelzpunkt/Melting 23002) 2030 -
1

2450 30002) 2530 2700 19002) 1750 12700
point in °C I

I iI

'* IkrtLeas.

1) Literaturwerte:
literature values:

Boron, M.P. et aI.,
Am., Chem. Soc. Bull 51 (1972) 852-56

66 W/mK An polykristallinem Material gemessener Wert
value measured on polycrystalline material

253 W/mK An Einkristallen gemessener Wert
value measured on single crystals

320 W/mK Rechnerischer Wert
theoretical value

2) Zersetzung
decomposition
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Comparison of Characteristics in Hitaceram 5C-101 and Various Ceramics

~~. Hitaceram SC-I01 '" I) I) 7' 7'JI-;'T 81t.7'JH.:.r).l..
M 1!: Material Beryllia Alumina Aluminium Nitride

Characteristics - ____ H S 99%BeO 99.5%AI,O] AIN

fJ' ~ It'll Bulk Density
>3.1 >3.1 2.9 3.8 3.3(g cm])
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3.7 3.7 8.0 7.0 4.6(x 10·< ·C. RT - 400'C)

~fZ.* Thermal Conductivity 2.7 2.7 2.4 0.3 0.6-1.0(w cmOC. RT)

fit\:* Electrical Resistivity > 10'3 > 10'0 > 10 '4 > 10'4 10 '3 -10'5• (Ocm. RT)

~.*
Dielectric Constant 40 -100 7 10 9(1MHz,RT)

1I!1\f~1I Bending Strength 40 40 20 30 40(kgf mm')
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Figure f6. ' . The standard free energies of formation of the nitrides per gram-mole
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are stable at 1 atm. pressure and the designated temperature. [1]
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NABEWERKING VAN KERAMIEK

R. Brehm

Philips Research Labaratarium

EINDHOVEN

Inleiding •

•
De verwachtingen t.a.v. keramiek zijn haag gespannen. In Japan

verwacht men dat de amzet van keramische grandstaffen tegen het

jaar ZOOO angeveer van dezelfde amvang zal zijn als die van de

plastics en angeveer de helft van die van de huidige staalpraduk­

tie.

Deze graatse graeiverwachtingen verklaren de keramiek-rage die er

in Japan heerst. De belangstelling gaat vaaral uit naar de mecha­

nisch en thermisch haag te belasten materialen zaals nitrides en

~ carbides ap basis van silicium, barium en titanium. Het zijn de

materialen die kunnen dienen als vervanging van metalen.

Op dit moment liggen de taepassingen nag in de sfeer van de

enkelfabricage. Dat keramiek in de techniek nag niet ap grate

schaal wardt taegepast heeft te maken met de prablematiek aan­

gaande de praduktietechnalagie en de hage kasten van nabewer­

king. Zeker 50 tot 75% van de kasten van pradukten van struktu­

rele keramiek (zaals SiC, Si3N4, AIZ03 en Z"OZ) zitten in de na­

bewerkingl

Mei, 1987
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In Japan stelt men de ontwikkelingen op het gebied van de nabe-

werking dan ook centraal om te komen tot kostenverlaging en pro-

duktiviteitsverbetering. Het belang dat wordt gehecht aan geavan-

ceerde bewerkingssystemen voor het verkrijgen van bijv. super-

gladde oppervlakken of voor het bewerken van moeilijk te snijden

materialen wordt in het volgende plaatje uit een recent Japans

artikel over Precision Engineering weergegeven •

BJI 8 (7)';:' tI!!~~ iJi!'11: I1"'l XM- e: fill
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•

•

-3-

Keramieken worden naar gelang de applicatie onderscheiden in

funktionele keramieken (electro-ceramics) en in strukturele

keramieken (engineering ceramics).

Functionele keramieken worden hoofdzakelijk in de electronische

industrie toegepast. De toepassing is op basis van specifieke fy­

sische eigenschappen. De eigenschappen hebben betrekking op mag­

netisme, electrische geleiding of isolatie, piezo en ferro elec­

triciteit of op optische eigenschappen.

Structuele keramieken worden toegepast in de metaal-, de chemi­

sche en in de electronische industrie. Evenals bij de functionele

keramieken geschiedt de applicatie op basis van specifieke eigen­

schappen. Bij de structurele keramieken gaat het om eigenschappen

ten aanzien van hardheid, slijtvastheid, geometrische stabili­

teit, thermische isolatie, corrosiebestendigheid e.a.

De applicatie van functionele keramieken heeft vooral betrekking

op Si-technologie, vaste-stoflaser, electromotoren, dikke en

dunne filmtechnologie, luidsprekers, recording, etc. Structurele

keramieken vinden hun toepassing o.a. in verbrandingsmotoren, als

sub-straatdrager in sensoren, als warmtewisselaars en slijtvaste

lagen, als lager of geleidingen en andere typische machineonder­

delen.

Bewerkingsprocessen.

Bewerkingstechnisch moe ten de keramieken gezien worden als een

groep materialen. Ze laten zich slechts bewerken met diamantge­

reedschappen. De bewerkingen zijn gedefinieerd op basis van de

mate van vrijheid die een korrel in een bewerkingsproces heeft.
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Zo onderscheidt men:

A: Bonded abrasive machining (vlakslijp n, rondslijpen, zagen,

boren)

B: Free abrasive machining (poederstral n)

Bonded abrasive machining is het sli ·pen met gebonden slijp-

C: Contained abrasive machining (leppen, mechanisch polijsten)

I

• korrels. (B.A.M.)

Free abrasive machining is n met Iosse of vrije kor-

rels zoais poeder of zandstralen.

Deze techniek (F.A.M.) wordt o.a. getruikt

kleine gaatjes in AlZ03 substraten 0t voor

touren.

voor het maken van

het maken van con-

•

Contained abrasive machining is het lijpen of polijsten met

"min of meer vaste" deeltjes. Het be rip contained kent geen

goede nederiandse vertaling. In de I teratuur aangeduid met

C.A.M.

Hoewel bij de meeste van bovenstaande p ocessen het maken van

scheuren in het materiaal essentieel is speelt ook plastische de-

formatie een role Breuk is meestal een ngewenst verschijnsel; in

bewerkingsprocessen wordt er nuttig gebiuik van gemaakt.

Bij het slijpen, Ieppen en polijsten tr edt tijdens het maken van

bewerkingsgroeven naast scheuren ook pI deformatie Ope De

verschijnselen bij de genoemde bewerkin worden weergegeven in de

volgende figuur
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Figuur 2

In aIle gevallen wordt de mate van plastische deformatie bepaald

door de hardheid van de materialen; het ontstaan van cracks of

scheuren wordt naast de hardheid ook bepaald door de scheurweer-

stand van de betrokken materialen.

De verschijnselen worden bepaald door een kombinatie van bewer-

kingskrachten, bewerkingssnelheden, door temperatuur en door de

slijp-, lep- of polijstvloeistof. In de praktijk treden er

allerlei kombinaties op van effecten zoals die zijn weergegeven

in figuur 2.

Afhankelijk van die kombinaties kunnen in een bewerkingsproces de

plastische deformaties of het ontstaan van scheuren overheersen.
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Bonded Abrasive Machining (BAM)

De meest toegepaste nabewerkingstechniek voor keramische materi­

alen is het slijpen met metaal gebonden diamant slijpschijven.

Deze slijpschijven bestaan uit een metalen binder (veelal mes­

sing) waarin zich diamanten bevinden als slijpkorrels (foto 1).

Ook worden schijven gebruikt waarop galvanisch een laag nikkel

met diamanten is aangebracht. Afhankelijk van de aan het produkt

te stellen eisen kiest men de slijpschijf-parameters zoals de

grootte en de concentratie van de slijpkorrels, het type binder

(metaal of kunststof) en de machine instellingen zoals het toe­

rental van de slijpschijf, de aanzetdiepte en de aanzetsnelheid.

(zie figuur 3)

Diamant

a

Werkstuk

figuur 3
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Het resultaat is een bepaald volume verspaand materiaal en een

bepaalde oppervakte kwaliteit. Om inzicht te krijgen in het

slijpproces dient men de optredende slijpkrachten zowel in hori­

zontale als in verticale richting te meten.

Een experimentele opzet waarmee slijpkrachten kunnen worden ge­

meten m.b.v. dynamometers wordt weergegeven in figuur 4.

•

•

•

5L1JP5CHIJF

DYNAMOMETER

l ADING5-VER5TER KER

II

MOlOR

OMVORMER

Figuur 4: Experimentele opzet
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• Foto 1

•

Detail van een nikkelgebonden Diamantboor.

Wat maakt de analyse van het slijpproces zo gekompliseerd. Er

zijn twee redenen.

In de eerste plaats zijn er zeven komponenten, waarvan er een

aantal al eerder genoemd zijn, betrokken bij het slijpproces die,

ten tweede, elkaar belnvloeden.

Een blok schema van de onderdelen van een slijpsysteem wordt

hieronder weergegeven (fig.5) •

MACHINE

KOEl-EN LAGERS

SMEERVlOEISTOF SLlJPWIEl
ITEMP-

--
BINDERl

ICHEMIE DIAMANTI

I MICROSTRUCTURE I

IOpp SPANE~ AFVAl1__ - --
WERKSTUK

SCHOONMAAK -
lAGERS VLOEISTOF

MACHINE
FRAME

COMPONENTEN VAN EEN SLUP PROCES

figuur 5
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In dit geheel is de stabiliteit van de machine (frame, geleiding,

aandrijving, etc.) van groot belang. De materiaalafname is in de

orde van enkele microns. Zoals in het blokschema is weergegeven

is het geheel een gesloten lus zodat trillingen een rol spelen.

De materiaalafname voor een vlakslijpbank is eenvoudig te bere­

kenen. Kent men de snedediepte, de voedingsnelheid en de breedte

van het slijpwiel, dan is de volumeafname

Z = a • b • Vw (1 )

Weet men hoeveel vermogen Wer bij het slijpen nodig is dan kent

men de energie die nodig is voor het verwijderen van een volume

eenheid materiaal, de specifieke energie e.

e = W/ Z (2 )

• Om een beter idee te krijgen waarmee de specifieke energie samen­

hangt moeten we meer in detail kijken naar het slijpwiel. De

slijpkorrels, meestal diamanten bewegen met Vs ' de omtreksnel­

heid. Deze diamanten oefenen de verspanningskracht uit (zie fi­

guur 3). Wat betreft het geleverde slijpvermogen geldt:

W =Ft • Vs

Er voIgt dus uit (1), (2) en (3) dat:

Ft = W/Vs =eZ/Vs = eb (aVw/Vs) = eb heq.

(3)

(4 )



Waarbij heq = a Vw/Vs
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(5 )

heq - eq staat voor equivalent - is een grootheid die is opge­

bouwd uit de snedediepte, de aanzetsnelheid en de wielsnelheid en

in feite een machine instelling aangeeft.

tt heq stelt voor de gemiddelde dikte van de laag slijpsel die kon­

tinue over het draaiende slijpwiel oppervlak wordt uitgespreid en

afgevoerd. Heq wordt daarom ook de kontinue spaandikte genoemd.

(fig 6)

In de slijptechniek is heq een veel gebruikte grootheid, evenals

de specifieke energie e.

Heq stelt ons in staat om op een eenvoudige wijze machine instel­

ling met elkaar te vergelijken.

tt
Voor fijn slijpwerk is heq ongeveer 0,01 ~m, voor grofslijpen is

een typische waarde van 1 ~m.

heq

werkstuk

O+-__-+- ::::::::::_+-__~-__::::::::::4

figuur 6
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Voor het doen van slijpexperimenten is heq een nuttige parame­

ter. Zo kan men de relatie tussen slijpkrachten en heq of de

specifieke energie voor een bepaald materiaal afhankelijk van de

verspaningskracht bepalen. (fig 7)

30 Quartz
25 Vs 58 9L. m/s E
20 F' N/mm E0 • Quartz• -F; 0 • N/mm z

58 94 80~
E 15 • V m/s

<LC N/m2 E
E H 0 • 60 ~......

i 0 • J/m3z 10
(") 0
E C1l- 0

-c 8 " .!::
<ll.. a> 40 Cl

i ~
0 I
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.S;
E 0

~ u
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0 a. c
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5
C)

0.1 0.2 0.3 0.4 0.6 08 0.1 0.2 0.3 0.1. 0.6 0.8

• Continuum chip thickness -----+ heq ~m) Continuum chip thickness -----+heql.~Jm)

Fig. 7

De uitsteekhoogte van de diamantjes op de omtrek van de

slijpschijf is niet overal gelijk.

Een experiment met een iets hellend werkstuk toont dat aan. Op

foto 2 zijn duidelijk de sporen van de verschillende diamanten te

zien. Ook is duidelijk te zien dat er verschillende typen materi-

aal vervorming optreden. Deze effecten zijn overeenkomstig de in

figuur 2 genoemde typen van materiaal deformatie.



•

•

-12-

De diepte van de groeven waarbij geen breuk optreedt is slechts

enke1e tienden van een micron. Deze waarden zijn bepaa1d op de

eerder genoemde slijpopstelling.

Het geeft aan het gebied dat tegenwoordig bekend staat als plas­

tic-flow grinding (in de japanse literatuur aangeduid als plastic

regime grinding). Hiervoor geldt dat heq «0,001 ~m. Het gaat in

dit bestek te ver om dit onderwerp te behandelen. Het valt onder

het vakgebied van de Precision Engineering. Ik wil volstaan met

de opmerking dat voor het bewerken van keramische materialen met

zeer extreme nauwkeurigheden bijzondere stijve machines nodig

zijn met luchtlagers i.p.v. kogel-of rollagers, wrijvingsaandrij­

vingen en laserinterferentie-meetsystemen •

Foto 2

inloopgroeven van diamantkorrels in een

MgZn ferriet oppervlak
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Contained Abrasive Machining (polijsten).

Nieuwe toepassingen in de electronische industrie van allerlei

halfgeleiders en andere keramische materialen hebben tot gevolg

gehad dat we heden ten dage over een aantal nieuwe polijsttech-

nieken beschikken. Oak in dit geval gaat het am technieken die

veelal slechts in Japan worden gebruikt. De wens am over super-

gladde, beschadigingsvrije oppervlakten te beschikken heeft deze

.. ontwikkeling sterk gestimuleerd. Kende men tot voor enkele jaren

slechts mechanische polijstprocessen, tegenwoordig wordt oak bij

het polijsten gebruik gemaakt van plastische deformatie processen

waarbij door locale chemische reacties of door het in oplossing

gaan van de bovenste atoomlagen oppervlakken gepolijst worden.

Men is in staat am praktisch verstoringsvrije en super vlakke

oppervlakken te realiseren. (foto 3)

..
Foto 3

----------_..-~~--------------r
i
I

I
L

Interferentiebeeld van een gepolijst

kwartsoppervlak (~ 25 mm), (A =660 nm)
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Een aantal van deze nieuwe polijstprocessen zijn:

1) Float polishing (zie toelichting)

2) 50ft grain polishing (zie toelichting)

3) Field assisted polishing

4) Magnetic polishing

5) Liquid bonded lepping

Float Polishing

Float Polishing is een polijstproces op basis van een systeem zo­

als weergegeven in Fig 8. Het werkstuk is bevestigd op een boven­

plaat. De onderplaat maakt een relatieve beweging t.o.v. de

bovenplaat. Het geheel bevindt zich in polijstvloeistof. Door een

hydrodynamisch effect ontstaat een dunne vloeistof film tussen

het werkstuk oppervlak en de gegroefde onderplaat.

De polijstvloeistof raakt in beweging. Deze beweging geeft po­

lijstdeeltjes in de vloeistof voldoende energie om het oppervlak

te polijsten (fig 8). AIleen de atomen in de oppervlakte laag

worden verwijderd. Deze methode maakt het mogelijk om oppervlakte

ruwheden te realiseren van enkele ~ngstroms.
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Soft grain polishing. (zie figuur 9)

Soft grain polishing werkt als voIgt. Het substraat beweegt over

een tin plaat met daartussen een oplossing van Fez03 korrels in

en al dan niet agressieve (chemische) oplossing. De korrels (met

afmeting van 10 tot 70 A) bevinden zich op het grensvlak van tin

en substraat. Door de zeer hoge locale druk zullen die kleine

relatief zachte korrels in het substraat indringen en de eerste

4It monolaag van het substraat aantasten. Vervolgens wordt het

materiaal door andere korrels verwijderd. Bovendien wordt er

materiaal chemische verwijderd omdat het in oplossing gaat. De

mate waarmee dat gebeurt is afhankelijk van de oppervlakte

energie. Door een juiste keuze van de chemische en mechanische

deel in het polijstproces is het mogelijk om de afname te

optimaliseren voor de verschillende orientaties van een

kristallijn materiaal (aanpassing van de pH of aanpassing van het

aantal FeZ03 deeltjes).

4It

bewegings richting

reaktie produkt

Schematische weergave van het 'Zachte korrelpolijsten'.

figuur 9
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