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Kurzfassung

In dieser Arbeit wurde eine dotierte Forsterit-Keramik (Mg2SiO4) im Hinblick
auf ihre Eignung als Substratmaterial in einer Festoxidbrennstoffzelle unter-
sucht. Aufgrund der relativ hohen Betriebstemperaturen von 700 - 800 °C fand
zur Absicherung der thermomechanischen Stabilitat der dotierten Forsterit-
Keramik eine Analyse des Verhaltens unter simulierten SOFC-Betriebsbedin-
gungen statt, wobei die Auswirkungen von Temperatur und Feuchtigkeit auf
die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften besonders beriicksich-
tigt wurden. Fir den Ausgangszustand konnte eine Harte (870 HV), Bruchza-
higkeit (1,25 MPay/m), charakteristische Festigkeit (110 MPa), der Weibull-
Modul (8,4) und der E-Modul (172 GPa) ermittelt werden. Die Analyse der
Mikrostruktur zeigt ein mehrphasiges Geflige, bestehend aus der Forsteritmat-
rix, Poren und einer Al-, Zn-reichen Sekundérphase.

Fir die Untersuchungen des zeit- und temperaturabhéngigen Materialverhal-
tens unter einer statisch thermischen Auslagerung bei 750 °C und 950 °C
konnte keine wesentliche Veranderung der mechanischen Eigenschaften oder
der Gefiigestruktur ermittelt werden. Durch eine thermische Zyklierung bei ei-
ner Temperatur von 900 °C kommt es jedoch zu einem deutlichen Abfall
(ca. 50%) der charakteristischen Festigkeit. In-Situ Untersuchungen bei erhoh-
ten Temperaturen zeigen eine Zunahme der Bruchzahigkeit, wahrend es bei
erhohten Temperaturen zu einer Abnahme der charakteristischen Festigkeit
kommt.

Durch fraktographische Analysen der Bruchflachen konnten gréRere, bruch-
auslosende Defekte festgestellt werden. Es l&sst sich vermuten, dass es auf-
grund herstellungsbedingter Verunreinigungen mit Al,Os zur Bildung einer
Zn(AlysFeg6)O0s-Spinellphase kommt, welche zu einem abnormalen Korn-
wachstum fihrt. Bedingt durch thermische Eigenspannungen kommt es in-
folge dieser kritischen Defekte zu einem frihzeitigen Materialversagen, was
vor allem die charakteristische Festigkeit in allen untersuchten Zustédnden in
einem starken Mafe beeinflusst.



Abstract

In this work, a doped forsterite ceramic (Mg2SiO4) was investigated with re-
gard to its suitability as a substrate material in a solid oxide fuel cell. Due to
the relatively high operating temperatures of 700 - 800 °C, an analysis of the
behaviour under simulated conditions was carried out to verify the thermome-
chanical stability of the doped forsterite ceramic, whereby the effects of tem-
perature and humidity on the microstructure and the mechanical properties
were particularly taken into account. For the initial condition, a hardness
(870 HV), fracture toughness (1.25 MPa\m), characteristic strength
(110 MPa), Weibull modulus (8.4) and Young's modulus (172 GPa) was de-
termined. The analysis of the microstructure shows a multiphase structure con-
sisting of the forsterite matrix, pores and an Al-, Zn-rich secondary phase.

For the investigations of the time- and temperature-dependent material beha-
viour under static thermal ageing at 750 °C and 950 °C, no significant change
in the mechanical properties or the microstructure could be determined. How-
ever, thermal cycling at a temperature of 900 °C results in a significant de-
crease (approx. 50%) in the characteristic strength of the material. In-situ
investigations at elevated temperatures show an increase in fracture toughness,
while the characteristic strength decreases at elevated temperatures.

Fractographic analyses of the fracture surfaces revealed larger, fracture-indu-
cing defects. It can be assumed that a Zn(Al1.4Feo)O4 spinel phase is formed
due to manufacturing-related impurities with Al,O3, which leads to abnormal
grain growth. Due to thermal residual stresses, these critical defects lead to
premature material failure, which strongly influences the characteristic
strength in all investigated conditions.
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1  Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

Hochtemperatur-Brennstoffzellen, auch Festoxidbrennstoffzellen (Solid
Oxide Fuel Cells, SOFC) genannt, ermdglichen ohne weitere verlustbehaftete
Umwandlungsschritte eine direkte Umwandlung der chemischen Energie in
elektrische Energie und tragen somit zu einer umweltschonenden Energieer-
zeugung bei.  Neben der elektrischen Energie lasst sich die bei der ,kalten
Verbrennung® entstehende Wérme als Abwérme nutzen, weshalb SOFCs zu
den effizientesten Brennstoffzellen gehdren ! (Wirkungsgrad 85-90% 5). Die
relativ hohe Betriebstemperatur von 600-1000 °C 2 stellt jedoch die Materia-
lien und deren Lebensdauer vor groRe Herausforderungen. Hierbei ist neben
einer guten thermischen Stabilitét auch eine hohe chemische Stabilitét des Ma-
terials gefordert. Darlber hinaus mussen in dem System SOFC vor allem auch
die Kombination der Funktions- und Leitschichten (Anode, Kathode, Elektro-
Iyt) diese Stabilitaten aufweisen. Hier gilt es durch geeignete Materialien und
Materialkombinationen die beschriebenen Anforderungen zu erfiillen. Die in
dieser Arbeit verwendete neuartige Materialzusammensetzung (Zn- und Ca-
dotierte Forsterit-Keramik [Mg2SiO4]) © soll diese Liicke schlieRen und wird
in dieser Arbeit hinsichtlich ihrer thermischen Stabilitat, des Kurz- und Lang-
zeittemperaturverhaltens sowie des Verhaltens unter thermozyklischer Belas-
tung untersucht. Ein Uberblick zum Thema SOFC wird in Kapitel 2.1 gegeben,
wobei unterschiedliche Konzepte (Aufbau und Materialien) sowie deren Vor-
und Nachteile beschrieben werden.

Obwohl Forsterit eines der haufigsten Materialien des Erdmantels ist, sind
viele mechanische und thermomechanische Eigenschaften sowie das Material-
verhalten bei hohen Temperaturen nur sporadisch oder Giberhaupt nicht unter-
sucht. Bedingt durch seinen Einsatz als biokompatible Keramik wurde Fors-
terit in den letzten Jahren hauptséchlich hinsichtlich seiner Materialsynthese,
Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften untersucht. Hierzu zéhlen
vor allem die Charakterisierung der Harte und Bruchzéhigkeit sowie der Ein-
fluss von Sinterparametern (Temperatur und Dauer) auf Gefiigeeigenschaften
(Dichte) und dessen Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften
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(Harte und Bruchzihigkeit). 4 712 Obwohl bereits in einigen Publikationen
erwahnt wurde, dass ein Einsatz von Forsterit-Keramiken aufgrund seines ein-
stellbaren, linearen Warmeausdehnungskoeffizienten sowie der guten Hoch-
temperaturstabilitdt auch im Bereich Festoxidbrennstoffzelle von Interesse sei
13,14 wurden bisher, zumindest nach dem Wissen des Autors, noch keine Un-
tersuchungen hierzu publiziert.

Bedingt durch die hohen Betriebstemperaturen der SOFC gibt es einen deutli-
chen Bedarf an der Erprobung des Materials unter betriebsnahen Bedingungen.
Diese Arbeit soll zu einem besseren Verstandnis flr den Einsatz der Forsterit-
Keramik in Hochtemperaturanwendungen und dessen Materialverhalten bei
hohen Temperaturen, unter wechselnder thermischer Belastung sowie unter-
schiedlicher Betriebsdauer dienen. Hierflr wurden entsprechende Versuche
durchgefiihrt.
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2  Stand der Technik/ Grundlagen

In diesem Kapitel soll auf wichtige Themen, die zum Verstandnis dieser Arbeit
dienen, eingegangen werden. Zundchst findet in Kapitel 2.1 eine kurze Zusam-
menfassung zum Aufbau und der Funktionsweise einer SOFC sowie ein Uber-
blick Uber unterschiedliche Arten der SOFC statt. Das fir diese Arbeit rele-
vante Material sowie der aktuelle Stand der Technik ist in Kapitel 2.2
herausgearbeitet. In Kapitel 2.3 wird die Bruchmechanik keramischer Werk-
stoffe beschrieben und ein kurzer Uberblick iiber relevante Themen gegeben.
Das stabile, instabile und unterkritische Risswachstum werden in Kapitel 2.4
behandelt. Eine Betrachtung des Festigkeitsverhaltens keramischer Werkstoffe
findet in Kapitel 2.5 statt. In Kapitel 2.6 werden thermisch induzierte Span-
nungen und deren Berechnungen beschrieben. Abschlieend wird in Kapitel
2.7 eine Ubersicht tiber normales und abnormales Kornwachstum bei Kerami-
ken gegeben.

2.1 Festoxidbrennstoffzellen: Aufbau,
Funktionsweise und Konzepte

Zundchst soll der generelle Aufbau und die Funktionsweise einer Festoxid-
brennstoffzelle erldutert werden. Der schematische Aufbau ist in Abbildung
2.1 dargestellt. Die Funktion einer SOFC beruht auf dem Prinzip der Redoxre-
aktion, bei der die Reduktion und die Oxidation rdumlich getrennt voneinander
ablaufen. Hierbei gibt es eine luft- und eine brenngasumstromte Seite. Auf der
luftumstrémten Seite befindet sich die pordse Kathode (blau), bestehend aus
einem keramischen Werkstoff. Auf der brenngasumstromten Seite befindet
sich die porése Anode (griin), bestehend aus einem keramisch-metallischen
Verbundwerkstoff (Cermet). * Anode und Kathode sind sowohl fir lonen, wie
auch fiir Elektronen leitfahig. Die beiden Seiten werden durch den dichten,
keramischen Festelektrolyten getrennt, welcher ab einer erhhten Temperatur
(z.B. T >500 °C fur YSZ *) fur Sauerstoffionen leitend wird, jedoch isolierend
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fur Elektronen ist. Auf der luftumstromten Kathodenseite findet einer Redu-
zierung der Sauerstoffmolekile mittels der Elektronen zu O statt, was durch
folgende Gleichung ausgedriickt werden kann: 12 15

Reaktion der Kathodenseite: % 0y + 26 > 0%

Durch die lonisierung der Sauerstoffmolekile ist nun eine Diffusion der O%
lonen durch den leitfahigen Elektrolyten méglich. Auf der Brenngasseite fin-
det eine katalytische Reaktion der Wasserstoffmolekiile des Brenngases mit
den Sauerstoffionen unter Abgabe von Wérme und den jeweiligen Verbren-
nungsprodukten statt. Bei Verwendung von Wasserstoff als Brenngas fiihrt
dies zu Wasser (H,0), wobei die Elektronen der O*lonen wieder freigegeben
werden. Dies lasst sich durch folgende Reaktionsgleichung darstellen: ¥

Reaktion der Anodenseite: H, + 0% = H,0 + 2e-

Wird nun ein Verbraucher zwischen Anoden- und Kathodenschicht geschal-
ten, kann der Transport der Elektronen in Form von elektrischer Energie ge-
wonnen werden. Als Gesamtreaktion und unter Verwendung von reinem Was-
serstoff als Brenngas, ergibt sich somit folgende Gesamtreaktion: °

Gesamtreaktion: 2H; + O2 2 2H.0

Verbrauchte
Luft

Brenngas

Verbrauchtes
Brenngas
+H0

Anode Elektrolyt Kathode

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau und Funktionsprinzip einer Festoxidbrennstoffzelle
(SOFC) nach *°
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Der Aufbau einer SOFC kann, abhangig von den jeweiligen Funktions- und
Leitschichten (Anode, Kathode, Elektrolyt) gestaltet werden, was zu unter-
schiedlichen Konzepten und Bauweisen fiihrt. Neben den vollkeramischen
Konzepten, welche in dieser Arbeit betrachtet werden, gibt es noch weitere
Ausflihrungen bei denen z.B. die Interkonektoren aus metallischen Materialen
ausgefihrt sein kdnnen. Die géngigsten Bauweisen fir ein vollkeramisches
Konzept sind der planare und der tubulare Aufbau. Der Vorteil des tubularen
Aufbaus liegt neben einer héheren mechanischen und thermischen Stabilitat
vor allem in der einfacheren Abdichtung des Systems 67, Eine komplette Zu-
sammenfassung der Bauweisen kann u.a. in 2> gefunden werden. Neben der
Bauweise kann auch die Ausfilhrung der einzelnen Schichten variieren. Im
Folgenden findet eine Beschrankung auf die in Abbildung 2.2 dargestellten
Konzepte statt.

Die Vor- und Nachteile dieser Konzepte werden u.a. in folgenden Quellen > 1>
16,18, 19 detailliert aufgefihrt. Hier soll eine kurze Zusammenfassung der we-
sentlichen Ergebnisse dazu dienen, das fiir diese Arbeit relevante Konzept
(substratgetragertes Konzept) vorzustellen und dessen Vor- bzw. Nachteile
aufzuzeigen.

Anode

Elektrolyt

Kathode

Abbildung 2.2: Schematischer vergleich unterschiedlicher Tragerkonzepte fiir SOFCs nach *°

Wiéhrend bei allen Konzepten sowohl Kathode wie auch Anode aus einer po-
rosen Schicht bestehen, besteht im Falle des substratgetrdgerten Konzeptes
auch das Substrat aus einer porésen Schicht. Diese dienen dazu, den Austausch
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von Sauerstoff und Brenngas sicherzustellen. Die dichte Elektrolytschicht hin-
gegen dient dazu, Sauerstoff und Brenngas voneinander getrennt zu halten.
Das Trégermaterial gewéhrleistet die mechanische Stabilitdt wodurch die an-
deren Schichten diinner ausgefuhrt werden kdnnen. Anforderungen an ein sol-
ches Tragermaterial sind neben einer guten mechanischen Festigkeit auch eine
hohe chemische und thermische Stabilitat.

Die besten mechanischen Eigenschaften zeigt ein elektrolytgetragertes Kon-
zept 5. Aufgrund seiner guten thermischen und elektrischen Eigenschaften
wurde hierbei viel Aufmerksamkeit 8 mol % Yttrium-stabilisiertem Zirkon-
oxid, kurz: 8YSZ, gewidmet 2. Mit einem E-Modul von
Eo = 220,302 GPa 2, einer charakteristischen Festigkeit oo = 192 - 232 MPa
22,23 nd einem Weibull-Modul m = 5,7 - 6,9 % zeigt es jedoch verglichen mit
3YSZ lediglich eine geringe mechanische Festigkeit (oo = 600 - 1300 MPa,
m =6 - 14 ) ?* welche fiir den Einsatz als Tragermaterial dennoch ausreichend
ist.

Neben den mechanischen Eigenschaften spielen jedoch auch weitere Eigen-
schaften eine wichtige Rolle. So kénnen durch eine diinn ausgefuihrte Elektro-
lytschicht die elektrolytischen Widerstandsverluste minimiert und gleichzeitig
eine bessere Konduktivitdt bei niedrigeren Temperaturen erzielt werden 26,
weshalb ein anodengetragertes Konzept am haufigsten verwendet wird. °
Hierbei sind vor allem die Ni-YSZ cermets von besonderem Interesse 2 (ce-
ramic-metals, Keramik-Metallverbunde). Eine Auflistung der mechanischen
Eigenschaften kann Tabelle 2.1 entnommen werden. Dennoch flihren zu stark
ausgepragte Elektrodenschichten (Anode oder Kathode) zu einem Problem der
Massenlimitierung.

Tabelle 2.1: Mechanische Eigenschaften gangiger Anodenmaterialien
(Ni-YSZ cermets)

Material Eo [GPa] oo [MPa] m Quelle
NiO-8YSZ 172 290714 6,817 144 2
NiO-8YSZ 210 77,5-143,6 1,7-121 %

Ni8-8YSz/8YSZ 83,6 - 136,6 35-12,6 2
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Durch die Verwendung eines pordsen Substrates kdénnen, wie bereits beschrie-
ben, die Funktions- und Leitschichten (Anode, Elektrolyt, Kathode) diinner
ausgefiihrt werden, was neben einer Reduzierung von Widerstandsverlusten
und Massenlimitierung auch noch zu einer erheblichen Einsparung der Mate-
rialkosten fihrt. Ein Hauptproblem der Kommerzialisierung von SOFCs sind
neben der Systemsicherheit/-lebensdauer vor allem die Produktionskosten 5 3,
Hier gilt es durch geeignete, glinstige Materialien die beschriebenen Anforde-
rungen zu erfullen.
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2.2 Forsterit-Keramik: Anwendung und
mechanische Eigenschaften

Forsterit (Mg2SiQy) ist ein haufig vorkommendes Mineral der Mineralklasse
Germanate und Silikate, gehort zur Hauptgruppe der Olivine * und ist Haupt-
bestandteil des oberen Erdmantels %7, Er besitzt ein orthorhombisches Kristall-
system mit der Raumgruppe Pbnm und den Gitterparametern a = 4,756 A,
b=10,195A, c=5981A. Die Gitterwinkel entsprechen hierbei jeweils
a=f=y=90°. Veranschaulicht wird dies anhand Abbildung 2.3.

Abbildung 2.3: Aufbau einer Elementarzelle von reinem Forsterit nach Zhou et al. 4

Die Zusammensetzung ist qualitativ anhand des terndaren Phasendiagramms
aus MgO, ZnO und SiO; in Abbildung 2.4 dargestellt.
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Si0,

Periclase
MgO Zincite

~2800°C

Abbildung 2.4: Ternares Phasendiagramm aus MgO, ZnO und SiO, nach %

Neben der einfachen (synthetischen) Herstellung * 4, des hohen Schmelzpunk-
tes von 1890 °C * 2, der guten chemischen Stabilitét (selbst bei hohen Tem-
peraturen) 4, einer vergleichsweise geringen thermischen Ausdehnung 4 0
und der geringen Materialkosten * 3! wurden Forsterit-Keramiken in den letz-
ten Jahren hauptséchlich aufgrund des linearen Wérmeausdehnungskoeffizien-
ten, welcher optimal an die weiteren Zellkomponenten abgestimmt werden
kann, sowie aufgrund seiner sehr hohen Stabilitat in der Brennstoffzellenum-
gebung im Bereich der SOFC immer interessanter 4. Die Hauptanwendung
von Forsterit-Keramiken findet sich aktuell jedoch im Bereich der Biokerami-
ken als Knochenersatzprodukt, da es eine bessere Biokompatibilitat und bes-
sere mechanische Eigenschaften aufweist als z.B. Hydroxylapatit 7 ¢ 10 12,13, 33-
3, Weitere Einsatzgebiete sind in der Elektronikindustrie 1% 143037 ynd als La-
serquellen %4 zu finden. Fir den Einsatz als Biokeramik sind die mechani-
schen Eigenschaften wie Harte und Bruchzéhigkeit von héchstem Interesse.
Weitere mechanische Eigenschaften wurden deshalb nur sporadisch untersucht
(siehe Tabelle 2.2). Hinsichtlich des Einsatzes in der Elektronikindustrie sowie
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als Laserquelle sind Eigenschaften wie Konduktivitat, elektrischer Wider-
stand, etc. von Interesse. Da diese Eigenschaften in dieser Arbeit nicht von
Relevanz sind, werden diese nicht weitergehend betrachtet, kénnen jedoch in
diversen Arbeiten 10-14.30.37-41 gefynden werden.

Herstellung/Synthese

Fur die Synthese von Forsterit werden in der Literatur hauptséchlich zwei Her-
stellverfahren erwahnt. Zum einen die bei relativ hohen Temperaturen ablau-
fende Festkorperreaktion, auch Solid State Reaction, kurz SSR genannt,
8-11,33,36,42-45 7ym anderen das nasschemische Verfahren der Sol-Gel-Methode
3,12,14,29,31, 34, 46 \Weitere Varianten der nasschemischen Methode wéren noch
die Citrat-Nitrat-Technik 4’ oder die nasskolloidale Methode “8.

Jede dieser Methode beeinflusst die Eigenschaften des Materials wie das Sin-
terverhalten und die Mikrostruktur. Der Hauptunterschied zwischen den bei-
den meistgenannten Synthesewegen besteht darin, dass fir die Festkdrper-
reaktion (SSR) eine Mischung aus gemahlenem oder zerkleinertem Pulver
ohne Verwendung von Losungsmitteln verwendet wird. Dagegen ist die Sol-
Gel-Methode ein Verfahren zur Synthese eines Gels auf der Basis eines Sols.
Ein Sol ist eine Dispersion von festen Teilchen in einer Flissigkeit oder einem
Gas. Bei Gelen kann zwischen Hydrogelen (wéssrige Lésung), Alkogelen (al-
koholische Lésung) und Xerogelen (gasférmige Lésung) unterschieden wer-
den. 3" *° Die Vorteile der SRR liegt vor allem in den niedrigeren Kosten und
der geringeren Menge an chemischen Abfallen.

Die gangigsten Rohstoffe fir die Synthese von Forsterit mittels der SSR sind
Talkum (MgsSis(OH), 8% oder MgzSizsO19(OH), 32364243 in Kombination mit
Magnesiumoxid (MgO). Die Ausgangsstoffe fiir die Sol-Gel-Methode sind vor
allem hexahydratisiertes Magnesiumnitrat (Mg(NO3),*6H,0 3 12:29.33,34.37 jp
Kombination mit Tetraethylorthosilikat (TEOS) 7 2% 313437 oder kolloidalem
SiO, % 12 3% mit Polyvinylalkoholpolymer (PVA) 12 3% 35 Eine mechanische
Aktivierung durch Kugelmahlen wird fur die SSR zwischen 1 h 9 42 4
- 60 h %236 genannt. Fir Sol-Gel wird eine Gelierung entweder bei Raumtem-
peratur " 3 oder hoheren Temperaturen (60 °C 3, 80 °C 2 %) flir Zeiten zwi-

10
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schen 2 h 1235 und 3 Tagen 7 erwihnt. Auf dem Gebiet der Synthese von na-
nokristallinem Forsterit 2 -3 wurden ebenfalls einige Arbeiten publiziert,
welche sich mit dem Einfluss der KorngréRe auf die Phasen- und Mikrostruk-
tur sowie der mechanischen Eigenschaften befassten.

Eigenschaften

Thermophysikalische Eigenschaften - Warmeausdehnungskoeffizient

Bedingt durch die orthorhombische Kristallstruktur weist Forsterit ein aniso-
tropes Warmeausdehnungsverhalten auf. Entsprechend den Untersuchungen
von Matsui und Manghnani * sowie Zhou et al. * ist hierbei die Ausdehnung
in b-Richtung am groften, wobei sie in a-Richtung am geringsten ausfallt. Ver-
glichen mit anderen Literaturquellen 5% 52 sowie einer Dilatometermessung des
technischen Wérmeausdehnungskoeffizienten (im Folgenden als a: bezeich-
net) der Firma Robert Bosch GmbH flr das in dieser Arbeit verwendete Mate-
rial (o= 10*10% 1/K fiir T =25 - 950 °C) gibt es groRe Abweichungen hin-
sichtlich der Kennwerte. Die auf Basis der Dichtefunktionaltheorie (DFT)
simulierten a nach Zhou et al.  liegen flr a, im Bereich von 1 - 3,55*10°% 1/K,
fir o, im Bereich von 2,1-6,8%10° 1/K und fir acim Bereich von
1,55 - 4,85*10°6 1/K fiir 300 - 2000 K. Matsui und Manghnani *° ermittelten
mit Hilfe der Fizeau Interferometrie das Warmeausdehnungsverhalten eines
Forsterit-Einkristalls bis zu einer Temperatur von 1023 K. Hierbei lagen die a
fur eine Temperatur von 309,4 K fiir a bei 0,85*10° 1/K, fiir b bei 0,86*10°
1/K und fiir ¢ bei 0,82*10° 1/K. Bei ca. 1000 K lagen die Werte fiir a bereits
bei 63,68*10% 1/K, fiur b bei 94,63*10% 1/K und fir c bei
85,63*10° 1/K. Bouhifd et al. 5 untersuchten das Warmeausdehnungsverhal-
ten von Forsterit bis zu seinem Schmelzpunkt (400 — 2160 K). Anhand der
Ausfuhrungen in der publizierten Literatur konnte o lediglich als Summe aus
aa + ap + ac verglichen werden und lag hierbei im Bereich von a ~ 29*10¢
/K fur T =500 K und a ~ 45*10° 1/K fiir T ~ 2160 K.
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Mechanische Eigenschaften

Durch eine Anpassung des Sinterprozesses (Sintertemperatur und —dauer) &
42,43,53 kann Einfluss auf die Mikrostruktur und die Dichte des Materials ge-
nommen werden, was zu einer Anderung der mechanischen Eigenschaften
fuhrt. Jeffrey et al. ° konnte durch eine Anpassung des Aufbereitungs- und Sin-
terprozesses (Erhdhung der Sintertemperatur von 1200 °C auf 1500 °C) eine
Steigerung der Dichte von ~ 70 % auf ca. 90 % erreichen wodurch eine Erho-
hung der Hérte von ~230 HV auf ~790 HV bzw. die Bruchzéhigkeit von
2 MPaym auf 5,16 MPay/m erreicht wurde. Die Untersuchungen von Lee et
al. 10 zeigten ebenfalls, dass eine Anderung der Sintertemperatur von 1200 auf
1500 °C mit einer Zunahme der Dichte einhergeht und somit die Harte von
~230 HV auf ~780 HV verbessert werden kann. Zusétzlich wurde hierbei die
hochste Bruchzahigkeit von 5,15 MPay/m bei 1500 °C erreicht. Neben der er-
héhten Dichte wird hierbei auch das Vorhandensein von MgO als Sekundér-
phase bei Temperaturen unterhalb 1300 °C genannt, welche zu einer reduzier-
ten Bruchzahigkeit fuhrt. Ni et al. 2 zeigte ebenfalls durch eine Anpassung der
Sintertemperatur von 1350 °C auf 1450 °C sowie eine Verlangerung der Sin-
terdauer von 3 h auf 8 h eine Steigerung der Biegefestigkeit von 150 + 8 MPa
auf 203 +8 MPa sowie der Bruchzahigkeit von 1,8 +0,4 MPaym auf
2,3+ 0,1 MPay/m. Tan et al. *® konnte eine Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften von Harte und Bruchzahigkeit (~720 HV, Kc = 4,88 MPay/m)
mit zunehmender Sintertemperatur bis 1400 °C nachweisen, eine héhere Sin-
tertemperatur fihrte zu einem verstarkten Kornwachstum und somit zu einer
Abnahme von Harte und Bruchzahigkeit. Durch eine Veranderung der Auf-
heizrampe von 2 °C/min auf 10 °C/min bei gleichbleibender Sintertemperatur
(1400 °C) konnten Teh et al. > die Harte von ~470 HV auf ~720 HV und die
Bruchzihigkeit von 3,5 MPay/m auf 4,9 MPay/m steigern. Als Grund hierfiir
wird ebenfalls eine hohere Dichte sowie ein gehemmtes Kornwachstum ange-
fuhrt.
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Ein weiterer Ansatz fiir Erhdhung der Dichte und somit der mechanischen Ei-
genschaften ist ein zweistufiger Sinterprozess (engl.: two step sintering, kurz:
TSS). Hierbei wird die eigentliche Sintertemperatur nur kurz gehalten und an-
schlielend eine niedrigere Temperatur mit einer langeren Haltedauer gefahren,
wodurch eine Kornvergréberung verhindert wird. Fathi et al. ® konnte durch
ein Sintern bei 1300 °C fir 6 min und ein anschlieBendes halten bei 750 °C
und 15 h eine nanokristalline Forsterit-Keramik mit einer Korngréfle von
60 —-75nm, einer Dichte von ~9859%, einer Bruchzdhigkeit von
3,61 + 0,1 MPaym und einer Harte von 940 + 10 HV erreichen. Kharaziha et
al. 12 erzielten durch ein Sintern bei 1200 °C fiir 6 min und ein anschlieRendes
halten bei 750 °C fir 5 h eine KorngréRe von 120 — 150 nm, eine relative
Dichte von 98,6 %, eine Harte von 1102 HV sowie eine Bruchzahigkeit von
4,3 MPay/m. Dem gegeniiber stehen die Ergebnisse von Ramesh et al. 8. Hier-
bei wurde ein konventioneller Sinterprozess (engl.: conventional sintering,
kurz: CS) bei unterschiedlichen Temperaturen (1200, 1300 und 1400 °C fir
jeweils 2 h) mit einem TSS (T1 = 1400 °C/6 min, T2 = 750, 850 und 950 °C
flr jeweils 15 h) verglichen. Es wurde gezeigt, dass ein konventionelles Sin-
tern zwar zu einer geringeren relativen Dichte (pcs = ~86 %, prss = ~90%),
wie auch ein starkeres Kornwachstum (Korngréf3ecs = ~ 2,5 um, KorngréRerss
< 1,5 um) fuhrt, dennoch lies sich durch das CS eine hohere Bruchzéhigkeit
erzielen (Kiccs = 4,88 MPayvm, Kic:1ss = 2,3 MPayv/m). Fiir die Harte konnte
kein Einfluss festgestellt werden (HVcs = 700 HV, HVrss = 710 HV).

Als weitere ,,Stellschraube werden in der Literatur die Zugabe von Dotierun-
gen auf das Materialverhalten untersucht. 44485455 Sg entsteht durch eine Zu-
gabe von Aluminiumoxid (10 - 15%) als Dotierung ein MgAl,O.-Spinell,
wodurch sowohl die Dichte, wie auch die Kaltbruchfestigkeit wvon
~ 1300 kg/cmz auf ~ 2000 kg/cm? (ermittelt nach der ASTM C-773-87) gestei-
gert werden konnen %, Als Grund hierfiir wird lediglich die Entstehung des
Spinells genannt. Durch eine Zugabe von Strontium ¢ kann Einfluss auf die
Kristall- und Partikelgréfie sowie die Gitterparameter genommen werden. Dies
flhrte bei reinem Forsteritpulver bereits bei 0,2 at% zu einer Steigerung der
KristallitgroRe von 25,3nm auf 459 nm sowie der PartikelgréRe von
31,0 + 3,9 nm auf 62,9 £ 11,8 nm. Ein Einfluss auf mechanische Eigenschaf-
ten wurde jedoch nicht untersucht. Die in dieser Arbeit untersuchte Forsterit-
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2 Stand der Technik/ Grundlagen

Keramik wurde mit Zink (Zn) und Calcium (Ca) dotiert. Diese Dotierungen
sollen zu einer Reduktion der Sintertemperatur, zum Erreichen einer einphasi-
gen Mikrostruktur wie auch dem passgenauen Einstellen des Wérmeausdeh-
nungskoeffizienten zu den Funktions- und Leitschichten flihren. Ein weiterer
Vorteil der Zinkdotierung ist eine Verbesserung der elektrischen Isolation so-
wie der chemischen Stabilitat.

Tabelle 2.2 gibt einen Uberblick tiber bislang publizierten Arbeiten hinsicht-
lich der mechanischen Eigenschaften. Zu erwéhnen ist, dass bei Knochener-
satzprodukten pordse Strukturen verwendet werden weshalb ein Unterschied
in der Dichte/Porositét haufig einen direkten Vergleich erschwert.

Es lasst sich zusammenfassen, dass die mechanischen Eigenschaften von Fors-
terit, bedingt durch seine bisherige Hauptanwendung als ein biokompatibles
Knochenersatzmaterial lediglich im Bereich Héarte und Bruchzéhigkeit einge-
hend untersucht wurde. Hierbei kdnnen je nach Herstellparameter (Sinterver-
fahren, -temperatur und -dauer) Bruchzéhigkeiten von bis zu 5,16 MPay/m 1t
und Hérten von ca. 800 HV ° erreicht werden. Eine Biegefestigkeit wurde mit
Hilfe des 3 Punkt-Biegeversuchs mit 203 MPa ermittelt 2. Lediglich eine ge-
ringe Anzahl an Literaturquellen befassen sich mit dotiertem Forsterit und da-
mit einhergehenden Verénderungen der Mikrostruktur und den mechanischen
Eigenschaften. Zu den thermophysikalischen Eigenschaften gibt es teils wider-
sprichliche Angaben. Es ist keine Arbeit bekannt, die sich mit dem thermi-
schen Einfluss auf mikrostrukturelle oder mechanische Eigenschaften von
Forsterit befasst.
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2.2 Forsterit-Keramik: Anwendung und mechanische Eigenschaften

Tabelle 2.2: Zusammenfassung bislang publizierter mechanischer Eigen-
schaften und Kennwerte von Forsterit-Keramiken

= 3 = = =
Q —
2 S = X2 A <
. 2 ST &) oo —
T R—T | A= =, 2 g| = 5 ©
= 2 O ] \O ) HOe R E % .
g o 2. > 2 s} N © s} oS
n & =) o S & = o =
g S s 52| = 5)
[} 5] [ 1 o—
- o~ m €3] m
Nietal, 81-93 2,1- 152 -
20073 | 13501550 i 2,4 i 203
9 -99 20 -
Kharaziha et 85500/ 66 i 132 1,1-
1,2010 12 4,3
a (TSS) (HV1)
Ramesh et 1200 - 58-90 <170 - 0,8 - 11,5- i
al, 2013 11 1500 ~ 790 5,16 87,3
Leeetal, 1200 - 70-91 ~230- | ~2,5-
201310 1500 780 5,15
Teh et al, 1200 & 68 - 88 ~170 - 1,7 -
201453 1400 720 4,9
Tan et al., 1200 - 68 -91 ~200 - 1,9 -
201542 1500 720 4,88
Tan et al., 1200 - 70-91 ~190 - 1,8 - i i
2015 43 1500 720 4,88
Jeffrey et al, 1200 - 70-90 ~200 - 2- 11- i
20159 1500 800 5,16 89,7
Jeffrey et al, 1000 - - 130 081- | 44-
2015 48 1200 1,39 77
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2.3 Bruchmechanik keramischer Werkstoffe

Keramische Werkstoffe sind besonders empfindlich gegeniiber Inhomogenita-
ten und Gefligedefekten wie z.B. Einschliisse, Poren oder Mikrorisse. Im Be-
reich solcher Fehlstellen kommt es zu Spannungsiiberhéhungen, da kerami-
sche Werkstoffe keine ausreichende Duktilitat aufweisen. Hierdurch treten
lokale Spannungen auf, die um ein Vielfaches hoher sind als die Nennspan-
nung, was zu einem Sprddbruchversagen des Werkstoffes filhren kann. Eine
Beschreibung des Verhaltens kann mit Hilfe der linear-elastischen Bruchme-
chanik erfolgen.

2.3.1 Linear-elastische Bruchmechanik

Durch die linear-elastische Bruchmechanik lasst sich das Werkstoffverhalten
bei Raumtemperatur sehr gut beschreiben 6. Hierbei wird ein rein elastisches
Materialverhalten angenommen, was dazu fihrt, dass eventuell auftretende
Verformungen an der Rissspitze vernachlassigt werden. Die Grundlagen
hierzu gehen auf die Arbeit von Griffith 57 zurlick, wobei das Modell sowie die
Erweiterung hiervon um den Spannungsintensitatsfaktor K von Irwin 58 entwi-
ckelt wurde. Dieser Faktor beschreibt die Beanspruchung an der Rissspitze und
lasst sich mit Hilfe der duBeren angelegten Spannung a,, der Risslédnge a sowie
des Geometriefaktors Y nach Gleichung 2.1 bestimmen.

K:o‘a* axY (2.1)

Betrachtet man den vereinfachten Fall einer unendlich ausgedehnten Platte mit
einem innenliegenden Riss unter homogener Zugbelastung, so ergibt sich fur
den Geometriefaktor Y = /7. % und der Spannungsintensititsfaktor wird zu

K=o0,*Vax*m

Hierbei lasst sich zwischen den drei grundlegenden Risséffnungen
(Abbildung 2.5) unterscheiden, wobei Mode | als wichtigste Belastungsart zu
betrachten ist. 5
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2.3 Bruchmechanik keramischer Werkstoffe

| . Zugbelastung senkrecht zur Riss6ffnungsebene
1 : Schubbelastung normal zur Risséffnungsebene
1l . Schubbelastung parallel zur Riss6ffnungsebene

-~

—

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Risséffnungsmoden

Uberschreitet nun der Spannungsintensitatsfaktor K einen materialspezifischen
kritischen Wert, kommt es zu einem Risswachstum. In diesem Fall spricht man
von der sogenannten Bruchzéhigkeit Kc. Fur den Fall der Mode | Beanspru-
chung kann somit folgende Beziehung fiir ein Risswachstum definiert werden

K, = K¢ (2.2)

In der linear-elastischen Bruchmechanik l&sst sich das Spannungskonzept auch
in das Energiekonzept Uiberfiihren. Hierbei besteht zwischen dem Spannungs-
intensitatsfaktor K und der Energiefreisetzungsrate G folgender Zusammen-
hang ©°:

K? (2.3)

Fir einen ebenen Spannungszustand gilt E' = E, fir den ebenen Dehnungszu-
stand wird folgender Zusammenhang beschrieben,
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E' = 15/(1 _ ) (2.4)

wobei E dem E-Modul entspricht und v der Querkontraktionszahl. Hierdurch
lasst sich folgende Bedingung definieren: Ubersteigt die bei einem Rissfort-
schritt freigesetzte Energie der dafiir bendtigten Energie, so kommt es zu ei-
nem instabilen Risswachstum 6,

2.3.2 Bestimmung des K;unter Verwendung der
Gewichtsfunktionsmethode am Beispiel von
einseitig gekerbten Scheiben mit einer
aufgebrachten Umfangslast

Fur viele gangige Proben-, Belastungs- und Rissgeometrien ist der Geomet-
riefaktor Y bekannt, was eine einfache Bestimmung der Spannungsintensitat
Ky an der Rissspitze in Abhéngigkeit der &uReren Belastung ermdglicht. Ist die-
ser Geometriefaktor nicht bekannt, kann uber die sogenannte Gewichtfunkti-
onsmethode die Spannungsintensitat K, berechnet werden. Die Gewichtsfunk-
tionsmethode geht auf Bueckner 2 zuriick und bietet einen allgemeinguiltigen
Ansatz zur Beschreibung der Spannungsintensitat an der Rissspitze durch die
Integration der Gewichtsfunktion h ) sowie der Spannungsfunktion o) Uber
der Rissldange a (Gleichung 2.5). Hierdurch ist es mdglich, inhomogene
Spannungsverldufe zu betrachten.

a
(2.5)
K = J h(x,a) * O-(x) dx
0

Im Folgenden soll auf die fur diese Arbeit relevante Betrachtung eingegangen
werden. Fett ® beschreibt das Verhalten von einseitig gekerbten Scheiben mit
einer aufgebrachten Umfangslast wie folgt:

2
hwo = 75a

(2.6)

[le——f Doy T—p +Dy(1— p)/2 + Dy (1 — )2
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mit den Koeffizienten:

1,5721 + 2,4109 * & — 0,8968 * a* — 1,4311 * &> 2.7)
DO =
(1- )32
0,4612 + 0,5972 * @ + 0,7466 = a* + 2,2131 x a® (2.8)
Dl =
(1- a)¥2
—0,2537 + 0,4353 * @ — 0,2851 * a® — 0,5853 * a® (2.9)
DZ =
(1- a)3?

wobei @ = a/D und p = x/a entspricht. Eine Zuordnung der Koeffizienten a,
D und x kann Abbildung 2.6 entnommen werden, wobei D = 2*R. Eine Be-
schreibung der in dieser Arbeit verwendeten Berechnung der Umfangslast o
erfolgt in Kapitel 2.6.1.

Unter der Verwendung von Wérmespannungen (siehe Kapitel 2.6.1) fur die
Spannungsfunktion o) lasst sich nun ein temperaturabhéngiger K-Verlauf
Uber der Risslange a, entsprechend Abbildung 2.7 (a) auftragen. Erfolgt nun
eine Zunahme der aufgebrachten Last durch eine Steigerung der Temperatur,
so kdnnen temperaturzugehdrige Ki-Verldaufe in Abhéngigkeit der Risslange a
aufgetragen werden. Kommt es nun zu einem Risswachstum, da Kijapp > Kic,
so lasst sich mit Hilfe der Gleichungen 2.5, 2.6 und 2.24 die Bruchzahigkeit
Kic in Abhéngigkeit der Rissldnge a und der Spannungsfunktion o bestim-
men. Ein Risswachstum kann hierbei je nach Hohe der Belastung entweder
stabil oder instabil erfolgen (auf die unterschiedlichen Risswachstumsformen
sei an dieser Stelle auf Kapitel 2.4 verwiesen). Dies bildet die Grundlagen fur
die Untersuchungen der Hochtemperatur-Bruchzahigkeit in Kapitel 7.1.
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung einer einseitig gekerbten Kreisprobe unter

Umfangslast &

—
()
—

Spannungsintensitats-
faktor K .

Spannungsintensitats-
faktor K, .

Risslange a

—
(=2
~—

X
3]

stabil
T, == instabil

Steigende
thermische
Belastung

Risslange a

Abbildung 2.7: Schematische Darstellung des (a) Spannungsintensitatsfaktor K, in Abhéangigkeit
der Risslange a, (b) temperaturabhéngige Spannungsintensitatsfaktoren K; mit
T3 > T1 aufgetragen uber die Risslange a
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2.3.3 R-Kurvenverhalten

Fur ideal sprode Materialien ist die Bruchzahigkeit konstant und unabhangig
von der Rissverlangerung 4a. Bei einem R-Kurvenhalten hingegen steigt die
Bruchzéhigkeit K;z mit zunehmender Rissverlangerung und kann durch fol-
gende Beziehung beschrieben werden:

KIR = KIO + AKR(A(I) (2.10)

wobei K;, dem Startwert oder auch der intrinsischen Bruchzéhigkeit der R-
Kurve entspricht (Abbildung 2.8). Mit der extrinsischen Bruchzéhigkeit
AK;r(Aa) werden die zahigkeitssteigernden Mechanismen im Rissspitzenbe-
reich beschrieben, ® welche in Kapitel 2.3.4 genauer betrachtet werden. Ab-
hangig von der Mikrostruktur und der vorhandenen Verstarkungsmechanis-
men kann der Verlauf der R-Kurve von einigen wenigen pum bis hin zu einigen
mm reichen. %557 Sobald der Plateaubereich erreicht ist, wird die Bruchzahig-
keit nicht mehr von einem weiteren Rissfortschritt beeinflusst.

KI,Plateau

KIR

>
=~
=
N

Q
p—

Risslverlangerung Aa

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung einer R-Kurve
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2.3.4 Verstirkungsmechanismen

Verstarkungsmechanismen fiihren zu einer Steigerung der Festigkeit infolge
einer Zahigkeitszunahme. Hierbei kann zundchst eine grobe Unterscheidung
in geometrische Prozesse und Abschirmprozesse vorgenommen werden. Wei-
ter kann hinsichtlich der Einflusszone unterschieden werden, d.h. findet der
zahigkeitssteigernde Mechanismus direkt an der Rissspitze oder im Bereich
des bereits entstandenen Risses hinter der eigentlichen Rissspitze statt. Eine
grobe Unterteilung der zahigkeitssteigernden Mechanismen kann nach . 6°
folgendermaRen erfolgen:

- Rissablenkung/-meandering infolge Fasern, Partikel, elongierter
Korner

- Abschirmungsprozesse der Rissspitze
o Phasenumwandlung
o Mikrorisse
- Kontaktabschirmung
o Reibung im Risspfad
o Brickenbildung

Eine strikte Trennung der einzelnen Mechanismen ist jedoch normalerweise
nicht méglich 7, da haufig ein Zusammenspiel mehrerer Mechanismen statt-
findet.

Einer der wichtigsten und bereits eingehend untersuchten Verstarkungsmecha-
nismen in ZrO,-Keramiken ist die Umwandlungsverstarkung 775, Hierbei er-
folgt die Zahigkeitssteigerung durch eine spannungsinduzierte Umwandlung
der tetragonalen in eine monokline Phase, was zu einer Volumenexpansion und
somit zu Druckeigenspannungen flihrt. Ein weiterer Mechanismus der hierbei
eine wichtige Rolle spielt, sind Mikrorisse (herstellungsbedingte oder Bildung
neuer Mikrorisse "® ") in der Nahe der Rissspitze, welche zu einem Abbau von
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Zugeigenspannungen infolge eines thermisch bedingten Mismatches oder ei-
ner Phasenumwandlung filhrt und somit zu einer Z&higkeitssteigerung beitragt.
6 Eine eingehende Betrachtung der Verstarkungsmechanismen fir dotiertes
SisN4 (Dotierungszugaben MgLa, MgLu, MgY) wurde von Fiinfschilling
et al. ™ durchgefiihrt. Hierbei werden die einzelnen Mechanismen wie z.B.
intergranulare Phasen/Filme, Kornmorphologie und Briickenbildung betrach-
tet und entsprechend ihres Auftretens und der Dotierungszugaben unterteilt.
Der starkste Anstieg der R-Kurve konnte in Folge nadelférmiger Kérner, wel-
che idealerweise senkrecht zur Rissflanke verlaufen, nachgewiesen werden.

Durch eine Zugabe von duktilen Partikeln oder Fasern (Langfaser oder Kurz-
faser, z.B. Whisker) kann ebenfalls eine Zahigkeitssteigerung erzielt werden.
Hierbei fuhren Langfaserverstarkungen zu einer Rissablenkung an der Grenz-
flache zwischen Faser-Matrix, was zu einer Ablésung (engl.: debonding) von
Faser-Matrix fiihrt. Bei steigender Belastung kommt es zu einem Brechen der
Faser (engl. rupture). Weiterfuhrend kann es zu einem Herausziehen der Fa-
sern aus der Matrix kommen (engl.: pull-out). Ahnlich verhélt es sich bei
Whiskerverstarkungen, obwohl der Mechanismus des pull-out aufgrund der
kurzen Faserlange vernachlassigbar ist 7°. Durch die Umwandlung der a-rei-
chen Phase in die B-Phase bei SizsN4 beim Sintern, kommt es zur Bildung von
langlichen, nadeldhnlichen Korner, deren Seitenverhéltnisse vergleichbar zu
Whiskern sind. 8 Hierdurch kann eine Steigerung der Bruchzahigkeit von
> 4 MPay/m (Si3N4 mit einem feinkérnigen Gefuige) auf 10 — 12 > 4 MPaym
erreicht werden. 8

Neuste Arbeiten auf diesem Gebiet konzentrieren sich auf die Zugabe von Na-
nopartikeln. Dies fuhrt durch Mechanismen wie Rissablenkungen, Rissbrii-
cken, herausziehen der Partikel (pull-out) &hnlich Whiskerverstarkungen und
spannungsinduzierter Phasenumwandlung zu einer Steigerung der Zahigkeit.
So konnten Tian et al. 8 durch die Zugabe von nano-NbC in SisN, eine Zu-
nahme der Bruchzahigkeit um 100 % erreichen. Cui et al. % erzielten durch
nano-ZrO, eine Steigerung der Bruchzéhigkeit von Al,O3/Ti(C,N) um 86 %

auf 11 MPavm.
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Arbeiten die sich mit zahigkeitssteigernden Mechanismen im Zusammenhang
mit Forsterit-Keramiken beschéftigten wurden nicht gefunden.

Im Folgenden sollen fir diese Arbeit relevante zahigkeitssteigernde Mechanis-
men genauer erlautert werden.

2.3.4.1 Rissablenkung am Beispiel von Partikeln

In diesem Kapitel soll die Rissablenkung am Beispiel von Verstarkungsparti-
keln beschrieben werden. Neben Partikeln kénnen jedoch auch Fasern oder
elongierte Korner zu einer Ablenkung der Rissspitze flihren.

Ist die Matrix mit Verstarkungspartikeln versehen, die eine kollineare Rissaus-
breitung stort, so kommt es flr den Fall opanikel > omarix, infolge der Partikel
entweder zu einer Rissbeugung oder zu einer Rissablenkung & und einer Ver-
groRerung der Bruchfliche. 8 Fir den Fall apartikel < oimatrix Kann ein Risswachs-
tum durch den Partikel erfolgen. Diese Rissablenkung und die damit verbun-
dene Zahigkeitssteigerung ist in starkem MaBe abhdngig von dem
Volumenanteil der Sekundérphasen/Partikel/Fasern, deren Morphologie und
der Verteilung/Abstande zwischen den Partikeln &. Besonders Partikel/Sekun-
dérphasen mit einem héheren thermischen Ausdehnungskoeffizienten oder E-
Modul als die Matrix erzeugen tangentiale Druckspannungen an dem Uber-
gangsbereich Matrix/Sekundarphase, was zu einer Rissablenkung fiihrt 8. Eine
Rissablenkung kann entweder in Form einer Ablenkung (tilt) durch den Win-
kel 8 (Abbildung 2.9 (a)) oder durch eine Wendung (twist) erfolgen (Abbil-
dung 2.9 (b)). Die grofite Zahigkeitssteigerung zeigen hierbei stabchenférmige
Fasern in Kombination mit einer twist-Ablenkung des Risses 8. Dennoch be-
sitzt eine Rissablenkung alleine gesehen lediglich eine geringe z&higkeitsstei-
gernde Wirkung 8.
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2.3 Bruchmechanik keramischer Werkstoffe

(b)

Partikel

Abbildung 2.9: Schematische Darstellung einer Rissablenkung an Partikeln
(a) tilt, (b) twist nach 8

Wie bereits erwahnt ist eine Trennung der Rissablenkung und der Rissbriicken-
bildung nicht immer mdoglich, da hdufig Partikel, Fasern oder elongierte Kor-
ner, welche fiir eine Rissablenkung verantwortlich sind, auch zu einer Rissbru-
ckenbildung fuhren. Aus diesem Grund wird dieser Mechanismus als ndchstes
betrachtet.

2.3.4.2 Rissbriickenbildung

Bei den Abschirmeffekten durch Rissbriickenbildung erfolgt die Zahigkeits-
steigerung im Risspfad und somit hinter der eigentlichen Rissfront. Die Z&hig-
keitssteigerung kann durch unterschiedliche Briickeneffekte erzielt werden:

o Faserverstarkung

o Whiskerverstarkung

e Reibung und Verhakung durch rissiiberbriickende Korner
e Ligamentbriicken

Fur die Entstehung von Rissbriicken sind Rissablenkungen notwendig %. So
fuhren z.B. die nadelférmigen Kdrner der B-Phase in SisN4 neben Rissablen-
kungen auch zu einer Rissbriickenbildung. & Eine Unterteilung kann in intakte
(elastische) Rissbriicken, Reibungsbriicken und mechanisch verhakte (elas-

25
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tisch-plastische) Rissbriicken stattfinden 7°. Dass Rissbriicken in Al,O3 zu ei-
nem R-Kurvenverhalten und somit zu einer Steigerung der Zahigkeit beitra-
gen, wurde u.a. bereits 1987 von Swanson et al.® oder 1989 von Vekinis et al.
8 untersucht und nachgewiesen. Durch solche briickenbildenden Verstar-
kungsmechanismen l&sst sich eine Steigerung der Zahigkeit um etwa das 3 - 5-
fache erzielen %. So kann z.B. durch die Zugabe von 40 vol.% TZP (12 mol%
Cer) die Bruchzahigkeit von Al,O3 von Kic = 3 MPav/m auf 13 MPav/m ge-
steigert werden. % Die Untersuchungen von Lutz et al. ® zeigen, dass bei einer
Duplexkeramik mit einer Al,Os-Matrix (CT 8000 SG) das R-Kurvenhalten le-
diglich durch die Risslberbriickung hinter der Rissspitze verursacht wird.
Hierbei wurde allein durch die Rissbriicken eine Zahigkeitssteigerung von ca.
100 % erzielt. Fir eine genauere Beschreibung der einzelnen Vorgénge und
Mechanismen sei an dieser Stelle auf folgende Literatur 6% % 7091 verwiesen.

Reibung und Verhakung

Reibungen und Verhakungen treten z.B. infolge rissiiberbriickender Kérner
auf, welche haufig bei polykristallinen Keramiken zu finden sind. Hierbei sind
die gegeniiberliegenden Rissflanken aufgrund der rauen Bruchflache und her-
ausgebrochener Kérner nicht mehr kompatibel weshalb es zu einer Wechsel-
wirkung der Rissufer kommt 9. Griinde fiir risstiberbriickende Korner sind u.a.
Rissablenkungen an schwachen Korngrenzen 8 sowie grobe, elongierte Kor-
ner welche eine grofle Rissliberbriickung und somit mechanische Verhakung
ermoglichen 7°.

Ligamentbriicken

Bei Ligamentbriicken wird, wie in Abbildung 2.10 ersichtlich, der Riss seitlich
versetzt wobei ein Uberlappbereich | beider Risse vorhanden ist. Solche Liga-
mentbriicken tiben eine rissschlieBende Kraft aus und filhren somit zu weiteren
Reibungs- und Verhakungseffekten 8% 9, |st die Rissoffnung zu groR, brechen
diese Bricken auf, weshalb sie hauptséchlich in Rissspitzenndhe zu finden
sind. Solche Ligamentbriicken konnten u.a. von Kawashima et al. % fiir SizNa,
Sajgalik et al. % firr Y,0s- und Al,Os-dotiertes SisNa, als einer der zdhigkeits-
steigernden Effekte identifiziert werden.
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2.4 Rissausbreitung

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung einer Ligamentbriicke %

2.4 Rissausbreitung

Die bisherige Betrachtung der Bruchmechanik trifft lediglich eine Aussage ob
ein Wachstum des Risses auftritt. Deshalb soll im Folgenden auf die Art und
Weise des Risswachstums eingegangen werden. Es kann in stabil, instabil und
unterkritisch unterteilt werden. Stabiles und instabiles Risswachstum begren-
zen mafgeblich die Lebensdauer keramischer Werkstoffe und sind verantwort-
lich fur ein Spontanausfall des Bauteils infolge katastrophalen Versagens oder
bei (thermo-)mechanischer Beanspruchung.

2.4.1 Stabiles Risswachstum

Nach der Betrachtungsweise des bruchmechanischen Spannungskonzeptes er-
folgt ein Risswachstum sobald K app den kritischen Wert Kic bzw. Kr erreicht:

K appr = Kic bZW. K; 4 = Kig (2.11)
Ein stabiles Risswachstum zeichnet sich dadurch aus, dass fir eine weitere
Rissverlangerung da eine Zunahme der &ul3eren Last o hotwendig ist. Dies er-
folgt solange folgende Bedingung erfullt ist:
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dK dK dK dK
—HEPL < TE 7y, —APRL < TR (2.12)

da ~ da da da
Durch folgende Uberlegungen nach ™ % kann die Geschwindigkeit des stabi-

len Risswachstums unter Vernachlassigung der Abh&ngigkeit des R-Kurven-
verhaltens, wie folgt ausgeruickt werden:
0K,

dKIC = Wda (213)

Durch eine Differentiation einer zeitabhdngigen Belastung von K app1 SOWie ei-
ner Kopplung des Werkstoffverhaltens ohne eine Berlcksichtigung anderer
Risswachstumsarten, ergibt sich die Risswachstumsgeschwindigkeit flr stabi-
les Risswachstum nach folgender Gleichung:

-1
v = d_a — aKI,appl aKIC _ aKl,appl (214)
dt at da da

Eine detailliertere Herleitung kann unter anderem in * gefunden werden.

2.4.2 Instabiles Risswachstum

Im Gegensatz zum stabilen Risswachstum zeichnet sich ein instabiles Riss-
wachstum durch eine hohe Rissgeschwindigkeit aus, welche der Schallge-
schwindigkeit des Materials entspricht. Aufgrund der hohen Wachstumsge-
schwindigkeit kommt es im Normalfall zu einem Versagen des Bauteils
infolge eines Sprddbruchs, da die Belastung nicht entsprechend schnell abge-
baut werden kann. Hierdurch findet ein unkontrolliertes Risswachstum ohne
weitere Steigerung der &uferen Last statt. Ein instabiles oder auch dynami-
sches Risswachstum erfolgt sobald folgende Kriterien erfiillt sind %%

dK1appl dKIRr
Kl,appl = KIR UndT > 2 (215)

Fir Materialien mit einem R-Kurvenverhalten findet instabiles Risswachstum
statt sobald die Steigung der Belastungskurve K; > der Steigung der Risswi-
derstandskurve ist.
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2.4.3 Unterkritisches Risswachstum
Selbst bei einer scheinbar unterkritischen mechanischen Belastung, sprich

Kl,appl < KIR (216)
kann ein Risswachstum ausgehend von Fehlstellen, Defekten, Mikrorissen
oder auch Oberflachenfehlern erfolgen. Dies kann sowohl bei statischer wie
auch dynamischer Belastung des Bauteils auftreten und zum Versagen fuhren,
sobald eine kritische Defektgrofe ac erreicht wird. Ursache fiir ein unterkriti-
sches Risswachstum kdénnen sowohl mechanische, thermische wie auch che-
mische Prozesse sein. Hierbei spielt das Aufbrechen einzelner Bindungen z.B.
infolge Korrosion oder erhéhten Temperaturen eine wichtige Rolle. Eine Un-
terteilung des unterkritischen Risswachstums erfolgt entsprechend Abbildung
2.11 in 3 Bereiche. Fir eine Belastung unterhalb des Schwellwertes K findet
kein Risswachstum statt. Fur eine ausfihrlichere Darstellung sei an dieser
Stelle auf folgende Literatur verwiesen 56 9697,

111

log(v)

Ky, K
“ log(K,) ¢

Abbildung 2.11: Schematischer Verlauf einer v-K-Kurve in Anlehnung an ¥
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Bereich I: Die Rissgeschwindigkeit wird durch die an der Rissspitze ablaufen-
den chemischen Prozesse bestimmt und kann mit folgendem Potenzgesetz
nach Paris *® beschrieben werden

da K )" (2.17)
v

- n_ g, (L
wobei die Parameter A bzw. 4’ und n sowohl werkstoffabhéngige Gréfen sind,

wie auch von der Temperatur und den Umgebungsmedien abhangen.

Bereich II: Hierbei ist die Beweglichkeit der reaktiven Stoffe stark einge-
schrénkt, wodurch dieser Bereich durch die Diffusionsgeschwindigkeit be-
stimmt wird. Es erfolgt keine Anderung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit.

Bereich I11: In diesem Bereich steigt die Risswachstumsgeschwindigkeit stark
an und kann die Schallgeschwindigkeit unter Vakuum erreichen.

2.5 Festigkeitsverhalten keramischer
Werkstoffe

Das Festigkeitsverhalten keramischer Werkstoffe ist maRgeblich durch das
sprode Materialverhalten bestimmt. Dies fiihrt dazu, dass vorhandene Defekte
wie Gefiigefehler (z.B. Poren, Einschliisse, Risse, Inhomogenitaten, etc.), aber
auch bearbeitungsbedingte Fehlstellen (z.B. Schleifenriefen) oder Verschleild
dazu fiihren, dass ein Bauteil versagt. Da diese Fehler in ihrer GroRe, Lage und
Orientierung statistisch verteilt sind, kommt es zu einer starken Streuung der
Festigkeit. 7 % Aus diesem Grund wird zur Beschreibung des Festigkeitsver-
haltens bei keramischen Werkstoffen das Modell nach Weibull 1% verwendet.
Hierbei kann eine Aussage Uber die Ausfallwahrscheinlichkeit Psin Abhéngig-
keit der anliegenden Spannung ¢ getroffen werden,

o m
Pr=1-exp [— <—> ] (2.18)
0o
wobei der Weibullmodul m ein MaR fiir die Streuung ist. Die charakteristische
Festigkeit oo ist wie folgt definiert 5°:
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oo = KIC
Y,/ao(zV)"/m
mit zV = der durchschnittlichen Anzahl an Fehlern in einem VVolumen. Wobei
eine Belastung, welche der charakteristischen Festigkeit entspricht, eine Aus-
fallwahrscheinlichkeit von 63,2 % besitzt.

(2.19)

2.6 Thermisch induzierte Spannungen

Thermisch induzierte Spannungen kdénnen in zwei Kategorien unterteilt wer-
den. In Kkonstruktionsbedingte Warmespannungen, sprich einen &uReren
Zwang, da eine Wérmausdehnung behindert wird, oder durch einen inneren
Zwang, sprich thermisch induzierten Eigenspannungen. In mehrphasigen
Werkstoffsystemen treten diese thermisch induzierten Eigenspannungen in-
folge eines unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten der einzelnen
Phasen auf. 92-1% Hierdurch kdnnen Risse entstehen, welche zu einer Verrin-
gerung der mechanischen Eigenschaften fuhren, jedoch missen solche ther-
misch induzierten Spannungen nicht immer zu einer Verringerung der mecha-
nischen Eigenschaften fuhren (siehe Kapitel 2.3.4 Verstarkungsmechanismen
— Spannungsinduzierte Umwandlung). Eine gezielte thermisch induzierte
Mikrorissbildung kann zu einer Z&higkeitssteigerung fiihren und somit u.a. die
Thermoschockbestandigkeit verbessern. 10419 Zysatzlich kann durch eine
thermisch induzierte Phasenumwandlung ebenfalls eine Z&higkeitssteigerung
erzielt werden. 79 92 107,108

2.6.1 Berechnung von Warmespannungen

Bei der Berechnung der Wéarmespannungen mussen neben den physikalischen
Eigenschaften (o, E, v, ¢, p) auch die thermischen und geometrischen Randbe-
dingungen berucksichtigt werden. Hierbei zdhlen zu den thermischen Randbe-
dingungen Ort und Menge der Warmelast. Zusammen mit den thermo-
physikalischen Eigenschaften bestimmen die thermischen Randbedingungen
die Art des Temperaturfeldes. Eine Dehnungsbehinderung wird durch die ge-
ometrischen Randbedingungen definiert.
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Im Folgenden soll die in dieser Arbeit relevante Berechnung der Wéarmespan-
nungen an einer Kreisscheibe unter mittiger thermischer Last betrachtet wer-
den. Diese wird fur die Bestimmung der Hochtemperatur-Bruchzahigkeit an
Kreisproben mittels IR-Lampenpriifstand (Kapitel 7.1) benétigt.

Hierbei resultieren Warmespannungen aus einem Temperaturgradienten zwi-
schen Probenmitte und Probenrand. Nach Magerl °2 kann bei ausreichend gro-
Rem Verhéltnis der Scheibendicke h zum Probenradius R (h<<R) ein Tempe-
raturgradient in Dickenrichtung, welcher zu Biegespannungen flihren kann
vernachl&ssigt werden. Dennoch sind dies nur N&aherungen und werden exakter
je dinner die Probe ist. Auf der anderen Seite fand Knoblauch 7 % heraus,
dass die Probendicke einen signifikanten Einfluss auf den Temperaurgradien-
ten in Dickenrichtung und somit das Ausbeulen der Probe haben kann. Dies
flhrt zu Biegespannungen, die tberlagert mit den tangentialen Spannungen zu
einer fehlerhaften Berechnung der Bruchzéhigkeit und Festigkeit flihren kon-
nen. Auf eine grundlegende Herleitung der Gleichungen sei an dieser Stelle
verzichtet und auf folgende Arbeiten verwiesen 9 110111 F{ir eine radialsym-
metrische Temperaturverteilung ergeben sich folgende Radialspannungen o
und Tangentialspannungen ot:

r—a*E*[ fTrdr——f Trdr] (2.20)

1 (2.21)
or = a*Ex R—f Trdr+—f Trdr—T
0

2

Wird nun aus Messwerten der zeitabhéngigen Temperaturverteilung das
radialsymmetrische Temperaturfeld z.B. durch ein Polynom 4. Grades appro-
ximiert 112

T(r,t) = ag(t) + a,(t) *12 + a,(t) * r* (2.22)

und in die Gleichungen 2.20 bzw. 2.21 eingesetzt, so ergibt sich nach der In-
tegration folgende Ldsung:
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o,(r,t) = aE Eaz(t) * R? + %a4(t) * Rt — %az(t) *xr?— %a4(t) *T4] (2.23)

o (r,t) = aE Eaz(t) * R? + %m(t) «RY— %az(t) sr? ga4(t) *r4] (2.24)

Da durch eine zentrische Erwérmung der Scheibe die Radialspannungen ledig-
lich zu Druckspannungen fihren und Druckspannungen im Allgemeinen fur
keramische Werkstoffe unkritisch sind, sind diese hierbei zu vernachl&ssigen.
%2 Aus der Tangentialspannungsverteilung erfolgen im Randbereich der
Scheibe Zugspannungen, welche als kritisch zu betrachten sind (siehe Abbil-
dung 2.12).

(a) (b)

Temperaturprofil

|~

-8 -4 2 [ 2 4 L]

(c) (d) Radius R [mm]
‘ Radialspannungsprofil \ ‘ Tangentialspannungsprofil
20 80
—_ ‘w s
E =30 %
E ﬂ:) 40
él-do g, 0
5 2
E -50 é o
2 w
Erao T a0
& b=
3 .0
& 70 2 -
&
-80 -80
) -4 2 0 2 4 [ -6 -4 -2 o 2 4 &
Radius R [mm] Radius R [mm]

Abbildung 2.12: (a) Schematische Darstellung einer Kreisprobe, (b) exemplarisches Temperatur-
profil mit den zugehdrigen (c) Radial- und (d) Tangentialspannungen
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2.7 Normales und abnormales Kornwachstum

Rekristallisation und Kornwachstum ist durch die Migration von Korngrenzen
gekennzeichnet. Diese sind abhéngig von einer Vielzahl von thermischen, che-
mischen und mikrostrukturellen Faktoren. Ausgehend von einem einphasigen
Material ohne fixierte Korngrenzen kann die Kornwachstumsgeschwindigkeit
vk folgendermaRen ausgedriickt werden,

Vg =M, *p (2.25)
wobei p der Antriebskraft und My, der Korngrenzmobilitat entspricht. 113

Normales Kornwachstum kann durch folgende zwei Beziehungen beschrieben
werden 114 115

i. Es besitzt einen engen KorngroBRenbereich, d.h. die maximale
KorngroRe ist lediglich 2-3-mal groRer als die mittlere Korngréfe

ii. Eine Zeitunabhéngigkeit der normalisierten KorngroRenverteilung

Wahrend normales Kornwachstum durch eine unimodale KorngroRenvertei-
lung gekennzeichnet ist, zeichnet sich ein abnormales Kornwachstum durch
eine bimodale KorngréRenverteilung aus, da hierbei einige wenige energetisch
gunstigere Kérner schneller, auf Kosten kleinerer Kérner der Matrix wachsen.
Nach Kang ¢ kann ein abnormales Kornwachstum auftreten, wenn eine der
folgenden Bedingungen erfillt sind

i. Sekundérphasen oder Verunreinigungen hoher Konzentration
ii. Eine hohe Anisotropie in der Grenzflachenenergie
iii. Ein hohes chemisches Ungleichgewicht

Die Kornwachstumsgeschwindigkeit bei abnormalem Kornwachstum vag kann
folgendermaRen ausgedriickt werden 17:

2
Veg = M, (Z*a *yK/GK) (2.26)
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Wobei My der Korngrenzmobilitat, yx der Korngrenzenergie und Gk der Korn-
groRe entspricht. Jedoch ist in jedem Falle ein abnormales Kornwachstum das
Ergebnis von einer lokal sehr hohen Grenzflachenmobilitét.

Karato 8 untersuchte den Einfluss von Poren, Sekundarphasen und wasserge-
fullten Poren auf ein abnormales Kornwachstum bei Olivinen. Hierbei wurde
festgestellt, dass sowohl Wasser, wie auch Sekundérphasen und Verunreini-
gungen einen Einfluss auf das Kornwachstum haben. Wahrend wassergefillte
Poren einen hemmenden Einfluss auf das Kornwachstum der Matrix hatten,
fuhrte es zu einem starken Wachstum einiger weniger Korner. Bea und Baik
119 untersuchten den Einfluss von MgO und CaO auf das Kornwachstumsver-
halten von Aluminiumoxid und konnten feststellen, dass bereits bei geringen
CaO-Verunreinigungen (> 50 ppm) ein abnormales Kornwachstum beobachtet
werden kann. Die Zugabe von MgO in gleicher Menge fiihrte wiederum zu
einem normalen Kornwachstum. Oberhalb der Loslichkeitsgrenze von CaO
und SiO, kam es zur Bildung einer schmelzflissigen Phase, welche das abnor-
male Kornwachstum triggerte. Der Einfluss von Sekundérphasen, sowie einer
kritischen Konzentration auf abnormales Kornwachstum bei Forsterit-Kerami-
ken wurde von Ohuchi und Nakamura % fiir das System Forsterit — Diopsid
(Mg,SiO4 — CaMg[Si20g]) sowie von Dong et al *2! in dem System Forsterit —
Mg2Al:SisO1g untersucht. In beiden Fallen konnte fur einen Sekundarphasen-
anteil > 20 % ein abnormales Kornwachstum der Forsteritkdrner festgestellt
werden. Von Dong et al. wird hierzu keine Erklarung genannt.
Ohuchi und Nakamura nehmen fiir das AGG die Bildung einer diinnen,
schmelzflissigen Phase bestehend aus Ca und Si an, wodurch eine erhohte
Korngrenzmigration gegeben ist.
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3  Experimentelle Durchfiihrung

Das zu untersuchende Material wurde durch den Projektpartner, die Robert
Bosch GmbH, zur Verfligung gestellt. Hierbei wurde eine Forsterit-Keramik
(Mg2SiO4) mit Zink (Zn) und Calcium (Ca) dotiert. Der Einfluss dieser Dotie-
rungen ist in Kapitel 2.2 beschrieben.

Fir die Untersuchungen wurden Proben aus unterschiedlichen Chargen ver-
wendet. So kamen fir die Charakterisierung des Referenzzustandes sowie die
Versuche der statischen thermischen Alterung die Proben aus Charge 1 zum
Einsatz. Fir die Untersuchungen der thermozyklischen Eigenschaften sowie
der Hochtemperaturfestigkeit wurden Proben aus Charge 2 verwendet. Hierbei
sei erwihnt, dass zwischen den einzelnen Chargen keine Anderung der Her-
stellparameter vorgenommen wurden. Diese wurden lediglich kapazitétsbe-
dingt zu anderen Zeitpunkten hergestellt.

3.1 Probenherstellung und Material

Fur die im Folgenden aufgefiihrten Versuche wurden Scheibenproben mit ei-
nem Durchmesser D = 15 mm (Hochtemperatur-Bruchzéhigkeit) sowie
D =20 mm (Thermische Alterung, Thermozyklierung, RT- und HT-Doppel-
ringbiegeversuche) verwendet. Durch Vorversuche hat sich gezeigt, dass der
as-fired Zustand aufgrund von Krimmungen der Proben, Porensaume im &u-
Reren Bereich der Proben (in Dickenrichtung) (Abbildung 3.1) keine fiir die
Versuche nutzbare Oberflachen- und Probenbeschaffenheit bietet. Aus diesem
Grund wurden die Proben von einer anfanglichen Hohe von 1,5 mm auf eine
Zielhdhe von 0,8 mm beidseitig geschliffen (Kérnung D91, D25) und anschlie-
Rend poliert (3 um). Um Proben ausschlieflen zu kdnnen, die bereits durch den
Herstellungs- oder Bearbeitungsprozess eine Beschadigung aufweisen (z.B.
Risse), wurden die Proben nach dem Polieren einer Farbeindringprifung un-
terzogen.
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R e N TR

500 pm

Porensaum

Abbildung 3.1: Exemplarische lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahme einer Kreisprobe im
Querschliff mit erkennbarer Krimmung und Porensaum

3.2 Charakterisierende Methoden

In diesem Kapitel soll auf Methoden eingegangen werden, die dazu dienten
das Material hinsichtlich seiner Mikrostruktur sowie der mechanischen Kenn-
werte zu charakterisieren. Hierbei wird zundchst auf die Untersuchungsmetho-
den der Mikrostruktur mittels lichtmikroskopischer- und rasterelektronenmik-
roskopischer  Analysemethoden eingegangen (Kapitel 3.2.1.1). Eine
Phasenanalyse fand mit Hilfe der Rontgenbeugung (XRD) statt und wird in
Kapitel 3.2.1.2 behandelt. Weitergehend werden die Untersuchungsmethoden
zur Ermittlung der mechanischen Kennwerte wie Festigkeit, Bruchzahigkeit
und Harte erlautert (Kapitel 3.2.2). AbschlieBend werden in den Kapiteln
3.2.3 - 3.2.7 die einzelnen Untersuchungsmethoden zur Bestimmung der ther-
mischen Besténdigkeit und des Alterungsverhaltens beschrieben.

3.2.1 Analyse der Mikrostruktur

3.2.1.1 Mikroskopische Analyse

Far eine Analyse der Mikrostruktur wurden sowohl lichtmikroskopische wie
auch rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen verwendet. Ubersichtauf-
nahmen, wie in Abbildung 3.1 zu sehen, wurden mit Hilfe des Lichtmikrosko-
pes Zeiss Axiolmager Vario und der Software Zen Core V2.4 - 3.0 der Firma
Carl Zeiss Microscopy GmbH aufgenommen. Fir eine detaillierte Analyse der

37



3 Experimentelle Durchfihrung

Mikrostruktur, exemplarisch Abbildung 3.2, wurden Aufnahmen mittels eines
Rasterelektronenmikroskops (Sigma 300 VP der Firma Carl Zeiss Microscopy
GmbH) in verschiedenen VergroRerungen aufgenommen. Géngige Vergrole-
rungen waren 200 x, 500 x, 2500 x, 5000 x und 10.000 x. Hochauflésende
Transmissionselektronen-Mikroskopie, TEM-Untersuchungen, wurden am
Laboratorium fir Elektronenmikroskopie des Karlsruher Instituts fir Techno-
logie (KIT-LEM) mit einem FEI Titan® 80-300 durchgefiihrt.

Abbildung 3.2: REM-Aufnahme der Mikrostruktur, poliert, 5000x Vergroferung

Wie in Abbildung 3.2 ersichtlich, waren im polierten Zustand keine Korngren-
zen sichtbar. Aus diesem Grund wurden die Proben fir eine quantitative Ge-
fligeanalyse (QGA) zunachst thermisch geéatzt (1000 °C/ 2 h/ Luft) (Abbildung
3.3 (a)). Hierdurch konnte eine gute Kontrastierung der Korngrenzen gewahr-
leistet werden. Fir die QGA wurde eine VergréRerung von 2000 x gewéhlt.
Eine anschliefende Auswertung wurde mit Hilfe der Software AxioVision SE
Rel. 4.9 der Firma Carl Zeiss Microscopy GmbH durchgefiihrt. Hierdurch
konnte durch mehrere Zwischenschritte eine grauwertbasierte Segmentierung
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3.2 Charakterisierende Methoden

von Poren, Fremdphasen und Forsterit-Kornern vorgenommen werden (Abbil-
dung 3.3 (b)). Fur die Analyse wurden funf Bilder je Zustand, was einer Anzahl
von ca. 1900 Kérnern je Zustand entspricht, ausgewertet.

Abbildung 3.3: (a) REM-Aufnahme (SE) bei 2000x-VergdRerung, thermisch geatzt; (b) Segmen-
tierung der Forsteritkorngrenzen

3.2.1.2 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Zur Analyse der Phasen wurden rontgendiffraktometrische Untersuchungen
durchgefihrt. Hierzu kam das in-Situ XRD Seifert Sun X-Ray Diffraktometer
3003 zum Einsatz. Verwendet wurde eine CoKa-Rdntgenquelle tber einen
Winkelbereich (26) von 25 - 80 ° mit einer Schrittweite von 0,026 °und einer
Messdauer von ca. 30 min. Fir die Auswertung wurden entsprechend der ein-
zelnen Materialien folgende PDF-Karten verwendet:

Mg2SiO4 PDF 01-080-1637
Zn(Aly 4Feq6)Oas-Spinellphase PDF 01-082-1039

3.2.1.3 Dichtebestimmung nach Archimedes

Die Bestimmung der Dichte fand mit Hilfe des Archimedischen Prinzips nach
Gleichung 3.1 statt. Hierfuir wurden die Proben mit einer Waage (Shimadzu
AUW220D), sowie einem zugehorigen Dichtebestimmungsset (Shimadzu
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3 Experimentelle Durchfihrung

SMK-401) zunachst an Luft und anschlieBend in Wasser gewogen. Die durch
die Auftriebskraft scheinbare Massendifferenz wurde durch die Dichte des
Wassers geteilt, wodurch das Probenvolumen bestimmt werden konnte. Der
Quotient aus Probenmasse und Probenvolumen liefert anschlieBend die
Dichte.

3.2.2 Ermittlung mechanischer Kennwerte

3.2.2.1 Harte und Bruchzihigkeit (ICL)

Fur die Ermittlung der Harte wurde eine Hartepriifung nach Vickers (HV3)
mittels eines Harteprifgerates (Emco-Test Durascan 70 G5, Software: ecos
Workflow CIS pro) durchgefiihrt. Fir jeden Zustand wurde ein Mittelwert aus
25 Hartereindriicken, verteilt auf 5 Proben herangezogen. Durch eine anschlie-
Rende mikroskopische Vermessung der ausgebreiteten Risslangen gemaR der
ASTM F 2094 — 03a 2 konnte die Bruchzahigkeit mittels der Indentation-
crack-length Methode (ICL-Methode) fiir Medianrisse nach Gleichung 3.2 be-
stimmt werden.

0,08
a® (3.2)
Kic(mediany = 10,4 ¥ E®* x P%6 5 ("HV /C1.5)

Wobei P der Eindruckkraft entspricht. Abbildung 3.4 zeigt einen exemplari-
schen Harteeindruck mit sich ausbreitenden Rissen. Wahrend die Diagonale
des Hérteeindrucks 2any entspricht, entspricht die gesamte Rissléange 2c.
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3.2 Charakterisierende Methoden

Abbildung 3.4: Exemplarischer Harteeindruck mit Rissen fiir die Bestimmung der
ICL-Bruchzahigkeit

3.2.2.2 Charakteristische Festigkeit mittels Doppelring-
Biegeversuchs

Fir die Ermittlung der Biegebruchspannung o+ sowie der charakteristischen
Festigkeit oo und des Weibull-Moduls m wurden Doppelring-Biegeversuche in
Anlehnung an die DIN 51105 *2 an Kreisproben durchgefiihrt. Hierzu wurde
in eine Universal Zug- und Druck-Priifmaschine Schenck RSA100 eine 1 kN
Kraftmessdose adaptiert, um eine mdéglichst genaue Messung der Kraft erhal-
ten zu kdnnen. Die Prifgeschwindigkeit wurde mit ve = 0,2 mm/min gewdhit.
Ein federgelagerter Druckring des Durchmessers di = 7,5 mm driickt hierbei
auf die Kreisprobe mit den Dimensionen D =20 mm und h =0,8 mm. Die
Kreisprobe ist auf einem Stltzring des Durchmessers d, = 15 mm aufgelegt.
Die Biegebruchspannung wird bei einem Doppelring-Biegeversuch nach
folgender Gleichung berechnet 123

_ 3%F 1 1 d, 1 d%—df 33
= e (AW (E) F v o (33)

0.1"7'
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3 Experimentelle Durchfihrung

Dabei entsprechen F der Druckkraft, h der Probenhohe, di dem Durchmesser
Druckring, d> dem Durchmesser Stutzring, dz dem Probendurchmesser und v
der Poissonzahl. Fir die Berechnungen und Simulationen wurde ein konstanter
E-Modul = 172 GPa, welcher durch den Doppelring-Biegeversuch im Refe-
renzzustand ermittelt wurde sowie eine Poissonzahl von v = 0,25 verwendet.
Die Bestimmung des E-Moduls fand nach Gleichung 3.4 statt 124,

2
n

—1-In—++> >

3.4
n 21+v 1?7 34

_3x(A =V F[ (17 r, 11—vr}— r?r?
h 2 % * W * h? r2

Wobei F der Prifkraft, w der Durchbiegung, h der Probenhohe,
r. dem Lastringradius, r, dem Stitzringradius und rz dem Probenradius
entsprechen. Die Durchbiegung wurde mit Hilfe eines induktiven Wegaufneh-
mers (Typ WI/2mm-T) der Firma HBM aufgenommen.

Eine Darstellung der Ergebnisse fand entsprechend der Bruchspannung und
Ausfallwahrscheinlichkeit in einer Weibull-Verteilung statt, wobei mit Hilfe
der Maximum-Likelihood-Methode ausgewertet wurde. Fir die Streuung der
charakteristischen Festigkeit und des Weibull-Moduls wurde das Konfidenz-
intervall herangezogen. Die Auftragung der priméren Koordinatenachsen er-
folgt hierbei in doppellogarithmischer Form nach Gleichung 3.5, wobei auf der
priméaren Ordinate die Auftragung entsprechend In(In(1/(1-Ps)) und auf der pri-
méaren Abszisse entsprechend In(s) stattfindet. Die Steigung m wird als
Weibull-Modul bezeichnet und ist ein Mal flir die Streuung. Dies bedeutet, je
hoher der Weibull-Modul, desto geringer ist die Streuung der einzelnen Fes-
tigkeitswerte.

Inln 1/1 2 =m=xlno (3.5)

In den Diagrammen der Weibull-Verteilung ab Kapitel 4 sind auf der sekun-
déren Abszisse die Biegespannung o und auf der sekundéren Ordinate die Aus-
fallwahrscheinlichkeit Pr aufgetragen.
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3.3 Methoden zur Bestimmung der thermo-mechanischen Besténdigkeit

3.3 Methoden zur Bestimmung der thermo-
mechanischen Bestiandigkeit

Im Folgenden wird auf die Untersuchungsmethoden zur thermo-mechanischen
Besténdigkeit eingegangen. Eine anschlieRende Charakterisierung der Mikro-
struktur und der mechanischen Kennwerte fand entsprechend der in Kapitel
3.2.1 und 3.2.2 aufgefiihrten Methoden statt.

3.3.1 Thermische Alterung

Statische thermische Alterungsversuche wurden bei Umgebungsdruck und —
atmosphére in einem Kammerofen (Nabertherm N7/H) durchgefiihrt. Hierzu
wurden jeweils 20 Kreisproben der Charge 1 bei 750 °C bzw. 950 °C fir je-
weils 240 h, 720 h und 2160 h ausgelagert. Damit die Proben von allen Seiten
gleichermalen der Ofenatmosphdre ausgesetzt sind, wurden die Proben ent-
sprechend Abbildung 3.5 senkrecht in eine Cordieritplatte ((Mg,Fe).Als) ge-
stellt. Die Nut entsprach hierbei der Probenbreite + 0,05 mm und wurde mit
dem Pulver der Forsterit-Keramik aufgefiillt, um eine moégliche Querkontami-
nation zu vermeiden. Stdbchen aus Forsterit-Keramik verhinderten ein Heraus-
rutschen der Proben beim Einlegen und Entnehmen der Proben aus dem Kam-
merofen.

Kreisproben

Forsterit-
pulver

Cordierit- |
stabchen platte |

Abbildung 3.5: Probenlagerung wahrend der statischen thermischen Alterung
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3 Experimentelle Durchfihrung

3.3.2 Thermozyklierung

Das thermozyklische Alterungsverhalten wurde mit 20 Kreisproben der
Charge 2 durchgefiihrt, wobei die Kreisproben in einem Temperaturbereich
von Tmin =100 °C bis Tmax =900 °C in einem Kammerofen (Nabertherm
N7/H) fur 50 Zyklen zykliert wurden. Der Aufheizprozess wurde mit einer
Aufheizrate von 300 K/h (ca. 2,67 h) gefahren. Eine Abkiihlung fand bei ge-
schlossenem Ofen innerhalb von ca. 16 h auf RT statt. Wie bei der statischen
thermischen Alterung, Kapitel 3.3.1 Abbildung 3.5, lagerten die Proben wéh-
rend des Versuchs in einer Cordieritplatte.

3.3.3 Hochtemperaturuntersuchungen der
Doppelring-Biegefestigkeit

Zur Bestimmung des Festigkeitsverhaltens bei hohen Temperaturen wurden 20
Proben der Charge 2 verwendet. Die Versuche fanden mit Hilfe eines Hoch-
temperatur-Doppelringbiegeauflagers entsprechend Abbildung 3.6 statt, wobei
die Auflagerringe aus SiC und die Belastungsrohre aus Al,O3z bestanden.
Hierzu wurden die Proben in einem Hochtemperaturprifsystem der Firma
ZwickRoell, bestehend aus einer Universalpriifmaschine ZwickRoell Z100 mit
einer 100 kN Kraftmessdose der Firma GTM, Gassmann Theiss Messtechnik
GmbH und einem Schwenkofen der Firma Heraeus (Typ 19.694.000, Nenn-
temperatur 1000 °C, 50 Hz) geprift. Die Proben wurden bei RT in das Aufla-
ger eingelegt und anschlieend innerhalb von ca. 2 h auf 700 °C erwdrmt.
Durch ein Thermoelement in Probennédhe konnte die Temperatur wahrend des
Versuchs iberwacht werden. Bei Erreichen der Priiftemperatur fand die in-situ
Festigkeitsprifung statt. Um ein anschlielendes weiteres Brechen der Proben
infolge Thermoschock zu vermeiden, wurde der Abkihlvorgang bei geschlos-
senem Ofen durchgefiihrt. Ein Versuchsdurchlauf benétigte somit ca. 4 h. Die
Auflagermalie des Hochtemperatur-Doppelringbiegeauflager entsprechen dem
Auflager welche fiir die Bestimmung der Festigkeit bei Raumtemperatur ver-
wendet wurde, um eine Vergleichbarkeit gewahrleisten zu kénnen. Eine Aus-
wertung fand wie in Kapitel 3.2.2.2 beschrieben statt.
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[/

Abbildung 3.6: Aufbau zur Bestimmung der Hochtemperatur-Doppelring-Biegefestigkeit
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3 Experimentelle Durchfihrung

3.3.4 Hochtemperatur-Bruchzihigkeit

Fur die Untersuchung der Bruchzéhigkeit in Abhangigkeit der Temperatur und
Risslange wurde ein Infrarot (IR)-Lampenprifstand entsprechend Abbildung
3.7 fur dinne Kreisproben des Durchmessers D = 15 mm, Héhe h = 0,5 mm
verwendet. Der Aufbau besteht aus einer IR-Lampe sowie Probenhalter und
Probe, einer Warmebildkamera, einem Long-Distance-Mikroskop und einer
Videokamera. Die IR-Lampe dient hierbei zum Aufheizen der Kreisprobe. Mit
Hilfe der Warmebildkamera konnten lampenspannungsabhéngige Tempera-
turprofile aufgezeichnet, und die Proben vor den Versuchen auf eine mittige
Ausrichtung gepruft werden. Das Punktpyrometer dient zur Temperaturiiber-
wachung wahrend der Versuche. Mit Hilfe des Long-Distance-Mikroskops
und der Videokamera konnte der Riss detektiert und ein Rissfortschritt aufge-
zeichnet werden. Vergleichbare Untersuchungen wurden unter anderem von
Knoblauch 7, Knoblauch und Schneider et al. 1% sowie Magerl % 1% durchge-
fuhrt.

4 LD-Mikroskop
| + Videokamera

‘ ' ‘ ‘

Abbildung 3.7: Versuchsaufbau zur Bestimmung der Hochtemperatur-Bruchzahigkeit

Fur die Versuche wurden die Proben einseitig, zunachst mit einer Diamant-
scheibe (Breite ca. 0,5 mm) auf eine Tiefe von 0,5 - 0,75 mm vorgekerbt und
anschlieBend mit Hilfe einer Rasierklinge und 1 um Schleifpaste der Vorkerb
auf einen Kerbradius von ca. 10 pm verringert und auf 0,75 - 1,5 mm vertieft.
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Die Erzeugung eines scharfen Anrisses, kann wie von Knoblauch 7 erwahnt,
z.B. durch ein Dezentrieren des Brennflecks erfolgen. Dies filhrte jedoch bei
der untersuchten Forsterit-Keramik nicht zu einem Risswachstum mit kurzer
Stopprisslange, weshalb dies nicht weiterverfolgt wurde. Ein Vermessen des
Kerbes fand mit Hilfe des Lichtmikroskopes Axiolmager der Firma Carl Zeiss
bei 50-facher VergroRerung fiir die Ubersichtsaufnahmen und Vermessung der
Kerbtiefe, entsprechend Abbildung 3.8, und 200-facher Vergréerung fir die
Vermessung des Kerbradius statt.

200 ym

Abbildung 3.8: Exemplarische mikroskopische Aufnahme einer gekerbten Probe zur
Vermessung der Kerbtiefe und —breite

Das Messprinzip beruht hierbei auf einem rotationsymmetrischen Wérmeein-
trag in diinne Kreisproben (Abbildung 3.9 (b)). Durch das sich einstellende
Temperaturfeld, in Abhangigkeit des Warmeeintrags (welcher tber die Leis-
tung der IR-Lampe gesteuert werden kann) und der thermophysikalischen Ma-
terialkennwerte lassen sich die Spannungszustéande wie in Abbildung 3.9 (d)
schematisch dargestellt, entsprechend Kapitel 2.7.1 berechnen. Fir einen defi-
nierten und vergleichbaren Warmeeintrag wurden die Proben mittels eines
schwarzen Emissionslackes (¢ = 0,9), wie in Abbildung 3.9 (a) zu erkennen,
behandelt. Die Verwendung vorgekerbter Proben erlaubt die Bestimmung der
Bruchzahigkeit (Berechnung mit Hilfe der Gewichtsfunktionsmethode nach
Kapitel 2.3.2), wobei der skizzierte Spannungsverlauf (Druckspannungen im
Probeninnern) eine stabile Rissausbreitung erméglicht. Hierdurch I&sst sich die
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3 Experimentelle Durchfihrung

Bruchzéhigkeit fiir unterschiedliche Temperaturen und Risslangen bestimmen
109, 112

Im Vorfeld der eigentlichen Untersuchungen wurden die jeweiligen Tempera-
turverlaufe entsprechend den Lampenleistungen (0 -5V im Abstand von
0,1 V) mit Hilfe der Warmebildkamera aufgezeichnet. Exemplarische Tempe-
raturprofile fir 1V, 2 V, 3V, 4 V und 5 V kdnnen Abbildung 3.9 (c) enthom-
men werden. Die anhand der eingestellten, inhomogenen Temperaturvertei-
lung resultierenden Tangentialspannungsverléufe sind in Abbildung 3.9 (d)
dargestellt.

Fir die Versuche wurden die vorgekerbten Proben mit Hilfe der IR-Lampe mit
einer steigenden Temperaturbelastung beaufschlagt, bis Kjapp > Kic und ein
Risswachstum beobachtet werden konnte. Ab diesem Zeitpunkt wurde die
Temperatur konstant gehalten. Sobald die anliegenden Spannungen abgebaut
sind und somit K, appi < Kic, findet kein weiteres Risswachstum statt. Mit Hilfe
der Warmebildkamera und des Punktpyrometers wurde die Temperatur zu Be-
ginn des Risswachstums ermittelt und der zugehdrige Tangentialspannungs-
verlauf entsprechend Kapitel 2.7.1 - Berechnung von Warmespannungen be-
rechnet. Der Rissfortschritt konnte mit Hilfe des Long-Distance-Mikroskops
aufgezeichnet und vermessen werden. Unter Verwendung der Gewichtfunkti-
onsmethode (Kapitel 2.3.2) kann nun eine Bestimmung der Bruchzéhigkeit in
Abhéngigkeit der Temperatur bzw. Risslange stattfinden. Eine anschlieRende
Steigerung der Temperatur fuhrt zu einer Erhéhung der anliegenden Tangen-
tialspannungen. Ist nun die Bedingung K appi > Kic erneut erflllt, fuhrt dies zu
einem vorantreiben des bereits bestehenden Risses in Form eines stabilen Riss-
wachstums. Hierdurch kénnen fir eine Probe mehrere temperatur- bzw. riss-
langenabhéngige Bruchzéhigkeiten bestimmt werden.
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Abbildung 3.9: (a) gekerbte Probe mit Riss, (b) exemplarische WBK-Aufnahme einer Kreis-
probe unter radialsymmetrischer Temperaturbeaufschlagung, (c) Temperaturver-
teilungen fiir 1 V -5 V (d) zugehérige Tangentialspannungen infolge
inhomogener Temperaturverteilung
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4  Charakterisierung des
Referenzzustandes bei
Raumtemperatur

Im folgenden Kapitel wird auf die in Kapitel 3 genannten Untersuchungsme-
thoden zur Charakterisierung des Referenzzustandes (ungealtert, beidseitig
entsprechend Kapitel 3.1 geschliffen und poliert) eingegangen. Zunéchst wird
in Kapitel 4.1 auf die Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften einge-
gangen sowie ein anschlieBender Vergleich mit literaturbekannten Kennwer-
ten hergestellt. Die Analyse der Mikrostruktur erfolgt in Kapitel 4.2. Die Er-
gebnisse der mikrostrukturellen Eigenschaften dienen zur abschlieenden
Diskussion des Einflusses von Verunreinigungen auf das Kornwachstum (Ka-
pitel 4.3.1) sowie dessen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften (Kapi-
tel 4.3.2).

4.1 Mechanische Eigenschaften

Die Doppelringbiegefestigkeit respektive charakteristische Festigkeit im Refe-
renzzustand wurde wie in Kapitel 3.2.2.2, die Hérte und Bruchzéhigkeit wie in
Kapitel 3.2.2.1 beschrieben, ermittelt. In Abbildung 4.1 sind die Proben ent-
sprechend der Weibull-Verteilung aufgetragen. Fir den Referenzzustand
wurde eine charakteristische Festigkeit von oorer = 11075 MPa (Ps = 63,2 %)
und ein Weibull-Modul von m; = 8,4+% (ibermittelt, wobei die Streuung durch
das Konvidenzintervall angegeben ist. Die Harte wurde mit 873 + 28 HV3, die
Bruchzahigkeit mit Kic rer = 1,25 + 0,1 MPay/m ermittelt. Der E-Modul konnte
mit 172 £ 7 GPa bestimmt werden. Als MaR fir die Streuung der Hartewerte,
Bruchzéhigkeit und des E-Moduls wurde jeweils die Standardabweichung ver-
wendet.
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Abbildung 4.1: Weibull-Verteilung des Referenzzustandes

Vergleicht man die ermittelten Werte der Hérte und Bruchzéhigkeit des Refe-
renzzustandes mit bekannten Literaturwerten vergleichbarer Dichte
(Pref = 98 — 99 %, priteraer = 89 — 93 %), so féllt auf, dass trotz geringerer
Dichte die ermittelten Bruchzéhigkeiten der Literatur um ~ 100 — 400 % ober-
halb der Werte der in dieser Arbeit untersuchten Forsterit-Keramik liegen. Die
literaturbekannten Hartewerte hingegen liegen um ~ 4 — 30 % unterhalb der in
dieser Arbeit gemessenen Werte. Eine Auflistung aller Kennwerte ist in Ta-
belle 4.1 zu finden. Fir einen Vergleich der charakteristischen Festigkeit
konnte lediglich eine Quelle 2 recherchiert werden, welche die Biegefestigkeit
nachvollziehbar und unter Angaben einer Dichte untersucht hat.
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Tabelle 4.1: Vergleich von Dichte und mechanischen Eigenschaften des
Referenzzustandes mit literaturbekannten Kennwerten

. — ) s 5
S > 5 |25
e Py s |B2ZE
S 5 | 55 |L5%2
a T s 2 g k5
o 5 m
. . 110 + 4/
~08 - + +
Diese Arbeit 98 - 99 870 + 28 1,25+0,1 104 + 15
Nietal.® | 925 - 24+0 | -/203+8
Jeffrey et al. ® 90 ~775 5,2 -
Ramesh et al. 1 89 ~780+90 | 5,16+0,5 -
Hassanzadeh et al. %7 93 ~840+26 | 3,1+0,3 -
Tan et al. *® 92 ~600+25 | 4,1+0,1 -

Im Folgenden sollen nun die in dieser Arbeit und der Literatur verwendeten
Untersuchungsmethoden gegeniibergestellt und die Ergebnisse miteinander
verglichen werden.

Die charakteristische Festigkeit aoret = 11013 MPa (mrr = 8,4 + 2) wurde in
dieser Arbeit im Doppelring-Biegeverfahren (gemaR Kapitel 3.2.2.2) ermittelt.
Ni et al. 3 bestimmten die Biegefestigkeit von ospg = 203 +8 im 3 Punkt-Bie-
geverfahren mit einer Spannweite von 30 mm (entsprechend JIS R 1601 Stan-
dard). Hinsichtlich der Probengeometrie wurden keine Angaben gemacht.

Die Bestimmung der Harte und Bruchzahigkeit erfolgten in dieser Arbeit mit
Hilfe der ICL-Methode (vgl. Kapitel 3.2.2.1). Zur Bestimmung der Bruchza-
higkeit wurden in der publizierten Literatur zwei Methoden angegeben. Ni et
al.  verwendete die SENB-Methode (Single-edge-notched-beam), wahrend
der GroRteil ebenfalls die ICL-Methode nutze. Hierbei wurden jedoch unter-
schiedliche Ansatze verfolgt. Wahrend Ramesh et al. 1* keine Angaben zur
Auswertung machen, verwendeten Jeffrey et al. ® und Tan et al. * einen Ansatz
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nach Niihara jedoch ohne Angaben einer Gleichung. Hassanzadeh-Tabrizi ¥’
nutz den Ansatz nach Anstis 126 nach Gleichung 4.4.

1
/
Kic = 0016 (E/py )7+ P/, (4.4)

Anhand Abbildung 4.2 wird verdeutlicht, wie sich die Bruchz&higkeit literatur-
bekannten Kennwerte in Abhangigkeit der relativen Dichte entwickelt, wobei
eine Steigerung der relativen Dichte durch eine Erhéhung der Sintertemperatur
erreicht wurde. Obwohl die Dichte des Materials dieser Arbeit mit
pre = 98 - 99 % oberhalb der Literaturkennwerte (piterawr = 69 - 93 % % %)
liegt, liegt die ermittelte Bruchzahigkeit der in dieser Arbeit untersuchten Fors-
terit-Keramik mit Kicref = 1,25 MPaym unterhalb literaturbekannter Werte
Kic Literatur = 1,6 — 5,16 MPay/m 3 °. Die mittlere Biegebruchfestigkeit dieser
Arbeit liegt mit orr = 104 MPa ebenfalls niedriger als eine bekannte publizierte
Biegebruchfestigkeit ospg = 152 - 203 MPa 3. Aus diesem Grund soll eine de-
taillierte Betrachtung der Mikrostruktur im folgenden Kapitel mégliche Ursa-
chen fiir die niedrigeren mechanischen Eigenschaften identifizieren.

6 A Diese Arbeit
— 1 ]| =e Nietal.ll 5
S ! - & - Jeffrey et all®!
£ 5 ' ! - & —Ramesh et al.[11] [36]
O ,,h ! Hassandzadeh et al.
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= .57 !
O 3 / i
= s 1
2 / i
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ﬁ 2 g > S ‘.l :
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Abbildung 4.2: Vergleich der Bruchzéhigkeit zu Literaturkennwerten in Abhéngigkeit der
relativen Dichte
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4.2 Mikrostruktur

Die Analyse der Mikrostruktur mittels Licht- und Rasterelektronenmikroskop
zeigt ein mehrphasiges Gefiige (Abbildung 4.3 (a)). Neben der Forsteritmatrix
mit einem Phasenanteil von 96,2 £0,51 % und einem mittleren Korndurchmes-
ser von dsp = 3 um weist das Material Poren mit einem Phasenanteil von
2,4 £ 0,36 % und Fremdphasen mit einem Anteil von 1,4 £ 0,23 % auf. Dies
liegt in guter Ubereinstimmung mit einer ermittelten relativen Dichte (nach
Archimedes, siehe Kapitel 3.2.1.3) von ca. 99 %. Gegenliber der Forsteritmat-
rix (Abbildung 4.3 (b)) weisen die Fremdphasen einen erhohten Aluminium-,
Zink- oder Zirkoniumgehalt sowie Spuren von Eisen auf (Abbildung 4.3 (c)).
Dies konnte durch XRD-Messungen bestétigt und die Sekundarphase als eine
Zn(AlysFeq6)Os-Spinellphase identifiziert werden. Durch eine vergleichende
XRD-Messung des Pulvers und des gesinterten Materials (Referenzzustand)
lasst sich infolge der Sinterung eine leichte Zunahme des Reflexes der Spinell-
phase bei ca. 37 ° sowie ca. 44 ° feststellen (gelbe Markierungen Abbildung
4.4).

Weiter konnten in TEM-Untersuchungen (FEI Titan® 80-300) durch das Labo-
ratorium fur Elektronenmikroskopie des Karlsruher Instituts fir Technologie
(KIT-LEM), Abbildung 4.5, drei unterschiedliche Arten von Sekundérphasen
identifiziert werden, welche sich in ihrer Form und Zusammensetzung unter-
scheiden, wobei die Forsterit-Matrix in Abbildung 4.5 (a) mit M gekennzeich-
net ist. Eine komplette Auflistung der enthaltenen Elemente ist in Tabelle 4.2
zu finden, wobei die fett markierten Elemente den Verunreinigungselementen
entsprechen. Hierbei enthalten Typ 1 (Abbildung 4.5 (a)) und Typ 2 (Abbil-
dung 4.5 (b) und (d)) neben Al auch noch Ti und Fe als Verunreinigung und
unterscheiden sich lediglich in ihrem Si-Anteil und der Form. Typ 3 (Abbil-
dung 4.5 (c) und (d)) hingegen zeigt neben Al auch noch Verunreinigungen
von Zr und Fe. Da sich die Auswertung auf einen kleinen Bereich beschrénkt,
kdnnen weitere Fremdphasen unterschiedlicher Zusammensetzung nicht aus-
geschlossen werden.
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Abbildung 4.3: Mikrostruktur des Referenzzustandes (a) REM-Aufnahme SE, thermisch geétzt,
(b) EDX-Spektrum der Forsteritmatrix, (c) EDX-Spektrum der Sekundarphase
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—— (b) Referenzzustand

Intensitét (n.a)

—— (a) Pulver
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Abbildung 4.4: XRD-Spektrum des (a) Pulvers und (b) Referenzzustandes

Abbildung 4.5: TEM-Aufnahmen zur Bestimmung unterschiedlicher Sekundarphasen
hinsichtlich Form und enthaltener Elemente; Orange = Mg, Blau = Al, Rot = Si,
Griin = Zn
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4.2 Mikrostruktur

Tabelle 4.2: Vergleich der enthaltenen Elemente zwischen Matrix und den
unterschiedlichen Sekundérphasen

Enthaltene Elemente

Matrix | Ca | Zn Mg Si |0 |- - - -
Typ1l - Zn Mg Si |O | Al Fe Ti -
Typ 2 - Zn Mg Si |O | Al Fe Ti -
Typ 3 Ca |Zn Mg Si |O | Al Fe - Zr

Fraktographische Untersuchungen der Bruchflache (Abbildung 4.6 (a)) zeigen,
dass der Bruchspiegel in zwei Bereiche differenziert werden kann. Im Zentrum
des Bruchspiegels ist eine groRere Agglomeration der Sekundérphasen
(59,2 um) zu finden (Abbildung 4.6 (e)), welche von einer glatten Bruchflache
umgeben ist (Abbildung 4.6 (c)). Diese glatte Bruchflache konnte durch ther-
misches Atzen als abnormal gewachsenes Korn (engl.: abnormal grown grain,
AGG) mit einer Grolke von 221 um identifiziert werden, da zum einen keine
Korngrenzen innerhalb des glatten Bereiches vorliegen (Abbildung 4.7 (a))
und zum anderen die chemische Zusammensetzung, entsprechend der EDX-
Untersuchungen (Abbildungen 4.6 (d)), der Zusammensetzung der Forsterit-
matrix entspricht (Abbildung 4.6 (b)). Aullerhalb des Bruchspiegels ist die
Forsteritmatrix zu erkennen, welche durch das thermische Atzen eine gute
Ausbildung der Korngrenzen aufweist (Abbildung 4.7 (b)). Die Sekundarphase
hingegen weist einen erhdhten Gehalt von Aluminium sowie Verunreinigun-
gen von Zink, Eisen und Zirkonium auf (Abbildung 4.6 (f)). Dies ist vergleich-
bar mit durch REM- und TEM-Aufnahmen untersuchten Sekundérphasen ent-
sprechend Abbildung 4.3 bzw. Abbildung 4.5.

Fir den ungealterten Zustand konnte so, anhand von 4 Bildern, die agglome-
rierten Sekundérphase mit einer Gréf3e von 57,7 um £ 7,7 um und das abnor-
male Korn, anhand von 5 Bildern, mit einer GréRe von 211 + 32,7 um be-
stimmt werden.
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Abbildung 4.6: Fraktographische Untersuchung der Bruchflache; REM-Aufnahmen (a) Uber-
sicht der Bruchfléche, (c) Ausschnitt der glatten Bruchfléche bei héherer Vergro-
Rerung, (e) Agglomerierte Sekundérphase bei héherer VVergroRerung; (b) EDX-
Spektrum der Matrix, (d) EDX-Spektrum der glatten Bruchflache, (f) EDX-
Spektrum der Sekundérphase
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Forsteritkorner

o

AGG ohne sichtbare
Kérner/Korngrenzen

Abbildung 4.7: REM-Aufnahme der Bruchfliche, thermisch geétzt (a) Ubersichtsaufnahme des
AGG ohne erkennbare Korngrenzen, (b) Detailaufnahme der Matrix mit gut
sichtbaren Korngrenzen der Matrix

Weiterflhrende hochauflosende REM/EDX- sowie TEM-Analysen (KIT-
LEM) bestatigen eine hohe Al-Konzentration der Sekundérphase (Abbildung
4.8 (b), pink = Al), weiter konnten Ca-Anreicherungen an ehemaligen Korn-
grenzen im &uBeren Bereich des AGG gefunden werden (Abbildung 4.8 (c),
rot = Ca). Fiir eine bessere Ubersicht ist in den Abbildungen 4.8 der Ubergang
AGG zu Forsteritmatrix, sowie im Zentrum in Abbildung 4.8 (c) die Agglo-
meration der Sekundarphase, durch eine weille, gestrichelte Linie gekenn-
zeichnet.
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4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Sekundar
-phase

AuRerer Bereich AGG
mit Ca-Anreicherungen

Abbildung 4.8: Hochauflosende REM-EDX Analysen (a) REM-BSE Aufnahme, (b) EDX-Map-
ping, Aluminiumanreicherungen in der Sekundérphase (pink), (c) EDX-Map-
ping, Calciumanreicherungen im &uReren Bereich des AGG (rot)

Weiterfuhrende, hochaufgeldste TEM-Untersuchungen fanden im Bereich der
Calciumanreicherungen am Rande des AGG statt. Hierfuir wurde mit Hilfe ei-
nes FIB eine Lamelle entsprechend der gelb gekennzeichneten Linie Abbil-
dung 4.9 (a) entnommen. Diese wurde anschlielend in vier Bereiche, soge-
nannte regions of interest (ROI) unterteilt, wobei (1) der Matrix, (2) dem
Ubergangsbereich Matrix-AGG (vorwiegend Matrix), (3) dem Ubergangsbe-
reich Matrix-AGG (vorwiegend AGG) und (4) dem AGG entsprechen (Abbil-
dungen 4.9 (a) Mitte und rechts) und detaillierter analysiert. Hierbei konnte
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4.2 Mikrostruktur

entsprechend Abbildung 4.9 (b) innerhalb der Matrix (1) gezeigt werden, dass
Calciumanreicherungen an den Korngrenzen vorzufinden sind. Diese Ca-an-
reicherungen an ehemaligen Forsterit-Korngrenzen konnten ebenfalls inner-
halb des AGGs (3) nachgewiesen werden.

(a)
Ubersichtsaufnahme
Bruchspiegel

(b)

Ubersicht FIB-Schnitt

Queransicht FIB-Schnitt

I 1: Matrix |

3: Ubergang Matrix--AGG

STEM
HAADF

STEM HAADF

Ca

Ca-anreicherungen an
ehemaligen Korngrenzen

Matrix

AGG

600 nm
—f

Abbildung 4.9: Hochauflésende TEM-Aufnahmen (a) Ubersicht des untersuchten Bereiches, (b)
STEM-EDS-Aufnahmen der Matrix (Region 1) mit sichtbaren Ca-anreicherun-
gen an den Korngrenzen und Ubergangsbereich Matrix-AGG (Region 3) mit
sichtbaren Ca-anreicherung an ehemaligen Korngrenzen
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4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Es lasst sich abschlieend zusammenfassen, dass abnormal gewachsene Koér-
ner, ausgehend von einer groflen agglomerierten Sekundérphase anhand des
Bruchspiegels nachgewiesen werden konnten. Ein Beleg dieser Agglomerati-
onen und der AGGs in einem Schliffbild war nicht mdglich, da diese erst nach
der mechanischen Untersuchung der Proben auf dem Bruchspiegel sichtbar
wurden. Aufgrund der GroRe der AGG ldsst sich vermutet, dass diese als
bruchauslésende Defekte fungieren. Zusatzlich liesen sich Ca-Anreicherungen
an Korngrenzen innerhalb der Matrix sowie an ehemaligen Korngrenzen im
auBeren Bereich des AGG feststellen. Weiterfiihrend soll eine Betrachtung des
Einflusses von Verunreinigungen und Sekundarphasen sowie intergranularen
Filmen auf das Kornwachstum stattfinden.
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4.3 Diskussion zum Einfluss
herstellungsbedingter Verunreinigungen

4.3.1 Einfluss von herstellungsbedingten
Verunreinigungen auf das Kornwachstum

Wie durch die Analyse der Bruchflache gezeigt werden konnte, kam es um
Agglomerationen groRer Sekunddrphasen zu einem abnormalen Kornwachs-
tum. Anhand publizierter Literatur 11711121 jst bekannt, dass Verunreinigun-
gen/Sekundérphasen ein abnormales Kornwachstum begunstigen kénnen. Fol-
gend soll ein mdgliches Modell aufgezeigt werden, wie es zu einem
abnormalen Kornwachstum bei der in dieser Arbeit untersuchten Materialzu-
sammensetzung kommen kann.

Das in dieser Arbeit untersuchte Material (Forsterit-Keramik, Mg,SiO4)
wurde, wie Anhand Kapitel 2.2 beschrieben, mit Calcium und Zink dotiert.
Durch XRD- und EDX-Messungen konnten jedoch zusétzlich herstellungsbe-
dingte Verunreinigungen wie Eisen (naturliche Verunreinigung des Forsterit-
pulvers), Zirkoniumoxid (vermutlich durch den Kugelmahlprozess) und Alu-
miniumoxid (vermutlich durch den Spruhtrockenprozess) gefunden werden
(Abbildung 4.6). Der Ausgangszustand ist schematisch in Abbildung 4.10 dar-
gestellt. Hierbei findet sich eine groRere Agglomeration von Al,Os-Verunrei-
nigungen im Forsteritpulver.
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4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Abbildung 4.10: Schematische Darstellung des Ausgangszustandes, Verunreinigung durch Al,O3
in Forsteritpulver

Bereits die Versuche von Bae und Baik 1*° an Al,Os zeigen, dass bereits eine
geringe Verunreinigung des Pulvers mit CaO (50 ppm) flr ein abnormales
Kornwachstum ausreichend ist. Wie die Untersuchungen des Kornwachstums-
verhaltens von Ohuchi und Nakamura *?° u.a. an Forsterit in Kombination mit
Diopsid (CaMg[Si2Os]) darlegen, konnte ein abnormales Kornwachstum fur
einen Fremdphasenanteil zwischen 10 — 20 % Diopsid festgestellt werden. Ab
einem Fremdphasengehalt von > 30 % Diopsid fand kein abnormales Korn-
wachstum mehr statt. Die Versuche von Dong et al. 12! zum Kornwachstums-
verhalten von Forsterit-dotiertem Mg,Al4SisO1g zeigen, dass ab einem Forste-
ritanteil von > 50 wt % ein abnormales Kornwachstum festgestellt werden
konnte. Hierbei filhrte dies dazu, dass die KorngroRe der AGG 4x gréRer war
als die mittlere KorngroRe. In beiden Féllen konnte jedoch das starkste AGG-
Wachstum fiir eine Zusammensetzung bestehend aus 80 wt% Forsterit-Kera-
mik und 20 wt% Sekundarphase beobachtet werden. Dies lasst die Schlussfol-
gerung zu, dass Forsterit in Kombination mit geeigneten Fremdphasen, bereits
im Bereich von 10 — 50°wt % zu einem abnormalen Kornwachstum neigen
kdnnen.
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4.3 Diskussion zum Einfluss herstellungsbedingter Verunreinigungen

Durch den anschlieRenden Sinterprozess und der damit eingebrachten thermi-
schen Energie kommt es (i) zum Zusammensintern des Forsteritpulvers zu/r
Forsteritkdrnern/-matrix, (ii) zum Einschluss der groen Al,Os-Verunreini-
gungen in der Forsteritmatrix und (iii) zu einer Diffusion von Eisen und Zink
aus dem Umgebungsbereich hin zu groRen Al,Os-Verunreinigungen und somit
zu einer Formation des Zn(Al1 4Feo6)Oa-Spinells. Eine schematische Darstel-
lung des Vorgangs kann Abbildung 4.11 (b) entnommen werden. Eine REM-
Aufnahme des Bruchspiegels ist in Abbildung 4.11 (a) dargestellt und zeigt
eine gute Ubereinstimmung mit der Hypothese. Aus der Literatur ist bekannt,
dass sich bei Vorhandensein von Al>Os; und ZnO eine ZnAl,O4-Spinellphase
bei Temperaturen zwischen 750 — 950 °C bildet *¥’. Hierbei werden Zn?* durch
AlIP* ersetzt 1?8 (ein abnormales Kornwachstum bedingt durch eine ZnAl,O4-
Spinellphase in ZnO konnte jedoch nicht beobachtet werden). 127128 Eine Sub-
stitution von Fe®* in ZnAl,O4 konnte von Pathak et al. ?° nachgewiesen wer-
den. Hierbei wird bei einer hohen Fe-Konzentration Fe3* mit AI**, bei niedri-
gerer Fe-Konzentration Fe3* mit Zn?* substituiert, wodurch es zur Bildung
einer Zn(Al1 4Feo6)Os-Spinellphase kommen kann. Mit zunehmender Diffu-
sion von Fe und Zn hin zu Al,O3 nimmt zum einen die Bildung der Spinell-
phase zu, zum anderen das abnormale Kornwachstum. Zuséatzlich kann ein
“einfrieren” der Ca-Anreicherungen an ehemaligen Korngrenzen am auf3eren
Rand des AGG festgestellt werden (Abbildung 4.8). Dies kann durch eine er-
hohte Korngrenzmobilitat des AGG verursacht werden (Korngrenzmobilitét
des AGG > die Diffusionsgeschwindigkeit von Ca). Eine gesteigerte Korn-
grenzmobilitat des AGG kann durch das Fehlen von Fe und Zn beglinstigt wer-
den, da wie bereits in Kapitel 2.7 erwdhnt, eine der drei folgenden Bedingun-
gen fur ein abnormales Kornwachstum bendtigt werden 16;

i. Sekundérphasen oder Verunreinigungen hoher Konzentration
ii. Eine hohe Anisotropie in der Grenzflachenenergie

iii. Ein hohes chemisches Ungleichgewicht

65



4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Als weiterer Grund flir ein abnormales Kornwachstum in dem System Forsterit
— Diopsid wird von Ohuchi und Nakamura 2 ein dtnner, intergranularer
Schmelzfilm aus Si und Ca aufgefuhrt, welcher die Korngrenzmobilitat stei-
gert. Ahnliche Beobachtungen wurden von Handwerker et al. *° sowie Kays-
ser et al. L fir Al,O3 gemacht. Hierbei kam es, in Abhéngigkeit der Dotierung,
zur Bildung einer Schmelzflissigen Phase und somit zum Teil zu einer gestei-
gerten Korngrenzmobilitat. Die Steigerung der Korngrenzmobilitat infolge ei-
nes Schmelzfilms kann auf zwei Mechanismen zurtickgefiihrt werden. Zum
einen ist durch den Schmelzfilm eine hohe Diffusionsrate gegeben, zum ande-
ren ist der hemmende Effekt des diinnen Schmelzfilms gegeniiber einer Korn-
grenzmigration sehr gering. % Koh et al. 133 fanden fir CMS-BBNT-Compo-
site (CMS = Ca-Mg-Silikate, BBNT = Bi-Ba-Nd-Titanat) heraus, dass sich
eine (Ca, Zn)-reiche Glasphase bereits ab einer Sintertemperatur von 1000 °C
bilden kann. Obwohl sich das von Koh et al. untersuchte System deutlich zu
dem in der Arbeit untersuchten Material unterschiedet, konnte anhand der
TEM-Untersuchungen (Abbildung 4.9) eine sehr dinne, Ca-reiche Phase an
Korngrenzen innerhalb der Matrix sowie an ehemaligen Korngrenzen inner-
halb des AGGs gefunden werden. Diese kann wiederum zu einer gesteigerten
Korngrenzmobilitdt und somit zu einem abnormalen Kornwachstum beigetra-
gen haben.
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Abbildung 4.11: Schematische Darstellung des Ubergangszustandes, (a) REM-Aufnahme des
Ubergangszustandes, (b) Diffusion von Zn und Fe zu Al,O3; Bildung des AGG
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4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Eine schematische Zusammenfassung der Hypothese ist in Abbildung 4.12
dargestellt. Hierbei wurde versucht, die Ausflihrung der einzelnen Zustande
und die resultierenden Anderungen des Materialsystems, welche Aufgrund der
AlyOs-Verunreinigung zur Bildung der Zn(AlysFeos)Os-Spinellphase und
letztendlich zu einem abnormalen Kornwachstum fuhren, in Form eines Ab-
laufdiagramms darzustellen.

* Ausbildung von Forsteritkdrnern
Vorliegen einer Al,O5-Verunreinigung * Ca-Anreicherungen an den
im Forsterit-Feedstock Korngrenzen

« Diffusion von Fe und Zn hin zur Abnormales Kornwachstum infolge
Al,0O3-Verunreinigung — Bildung « einer schmelzflissigen
der Spinellphase Korngrenzphase
* Aufschmelzen der Ca- * Verunreinigung hoher
Anreicherung Konzentration
e L P IRAY L |, SN
Spinell F. § 2 N 3 Spinell
2 [spnei
S
|/ ’; N
ﬂ \\ 3 ; 4 Zn
I 1 La
Forsterit-Kérner Ve

Abbildung 4.12: Schematische Darstellung der einzelnen (Zwischen-)Zustande entsprechend der
Hypothese in Form eines Ablaufdiagramms
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Als Griinde fur das abnormale Kornwachstum konnten folglich zwei mégliche
Mechanismen identifiziert werden:

Eine Diffusion von Fe und Zn aus der Matrix hin zu groBen Al.Os-Ver-
unreinigungen was zur Bildung einer Zn(Al1 4Feo,6)O4-Spinellphase und
somit zu einer Sekundarphase mit einer mittleren Gréf3e von 57,7 um £
7,7 (n=4) fuhrt. Dies wiederum resultiert in einer Verunreinigung hoher
Konzentration sowie zu einer Verarmung der Matrix an Fe und Zn, was
ein chemisches Ungleichgewicht zur Folge hat.

Eine dlinne Ca-reiche Phase zwischen den Korngrenzen der Matrix und
an ehemaligen Korngrenzen innerhalb des AGGs, was zu einer erhhten
Korngrenzmobilitét gefiihrt haben kann. Hierbei ist zum einen eine hohe
Diffusionsrate durch diese Phase gegeben, zum anderen ist aber auch

der hemmende Effekt gegenliber einer Korngrenzmigration sehr gering.
132

AbschlieRend kann nicht vollstandig geklért werden, welcher Mechanismus zu
einem abnormalen Kornwachstum fuhrt. Aus diesen Griinden ist ein Zusam-
menspiel dieser beiden Mechanismen am wahrscheinlichsten urséchlich fiir
das abnormale Kornwachstum, das im Rahmen der vorliegenden Arbeit beo-
bachtet wurde.
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4.3.2 Einfluss von Eigenspannungen infolge
herstellungsbedingter Verunreinigungen/
abnormal gewachsener Korner auf die
mechanischen Eigenschaften

Im folgenden Kapitel werden zunéchst zwei mogliche Hypothesen zum Ein-
fluss der Spinelleinschliisse und der abnormal gewachsenen Korner auf die
Gefiigeeigenspannungen und somit auf die mechanischen Eigenschaften ge-
genubergestellt. Hierfir werden unterschiedliche Ansatze der bruchmechani-
schen Betrachtung sowie thermomechanische Finite-Element Berechnungen
flr die Bestimmung einer kritischen DefektgréfRe durchgefiihrt.

Verwendet man fur eine erste Abschétzung der kritischen Defektgrofie den An-
satz nach Griffith (Gleichung 2.1) und nutzt fiir die Festigkeit, die im Grund-
zustand ermittelte charakteristische Festigkeit oo = 110 MPa, die Bruchzahig-
keit von Kicrer=1,25MPaym und den Geometriefaktor Y fir einen
innenliegenden Riss in einer unendlich ausgedehnten Platte (Y = v/rr) so erhalt
man eine DefektgroRe von 2a; = 82 um. Dies liegt zwar in guter Naherung zur
GroRe der Spinellphase (57,7 um), jedoch in starkem Widerspruch zu der er-
mittelten GroRe des AGGs 211 + 32,7 um. Um kldren zu kénnen, welcher De-
fekt urséchlich fir die vergleichsweise geringe Festigkeit verantwortlich ist,
wird in Hypothese | das AGG und der Ubergang AGG zu Matrix betrachtet,
wohingegen in Hypothese Il der Ubergang Spinell zu AGG beleuchtet wird.

Wie bereits an anderer Stelle erwéhnt, weist Forsterit aufgrund der orthorhom-
bischen Kristallstruktur ein anisotropes Warmeausdehnungsverhalten auf
(Abbildung 4.13 (a)). Fir eine genauere Betrachtung sei an dieser Stelle auf
Kapitel 2.2 verwiesen. Aufgrund der unterschiedlichen Literaturangaben so-
wie der Dilatometermessung fand eine Umrechnung der Wérmausdehnungs-
koeffizienten nach Zhou et al. * hin zu a =10*10° 1/K statt (Abbildung
4.13 (b)). Die simulierten a-Werte von Zhou et al. wurden gewahlt, da sie zu
den neueren Literaturquellen gehdért, sowie einen gut nachvollziehbaren und
temperaturabhéngigen Verlauf von a entlang der drei Gitterrichtungen enthalt.
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Hierflr wurde zundchst ein Mittelwert der jeweiligen a entsprechend der ein-
zelnen kristallographischen Orientierungen (a - ¢) in einem Temperaturbereich
von 20 - 1200 °C gebildet.

_1lyn _1yn _1lyn
MWaa ~n i=1 Xai» MWab - ;Zi:l abilMWac = p4ai=t Aci

Diese werden im Folgenden als MW ., MW, und MW, bezeichnet. Anschlie-
Rend wurde aus den drei Mittelwerten flr a - ¢ ein gesamter Mittelwert gebildet

MW’ = (MW, + MWy, + MW,,,C)/3

Durch die Erzeugung eines Verschiebungsfaktors, welcher sich aus dem tech-
nischen Warmeausdehnungskoeffizienten a, dividiert durch den MW* zusam-
mensetzt

Verschiebungsfaktor = a/MW*

konnte nun eine Umrechnung der jeweiligen Kurven fir a, b und c hin zu o
vorgenommen werden. Hierzu wurden die einzelnen a-Werte aus Zhou et al. 4
mit dem Verschiebungsfaktor multipliziert.

oa‘(my = aamy*Verschiebungsfaktor, ay‘ () = apm*Verschiebungsfaktor,
ac‘(my = agmy*Verschiebungsfaktor

Hierdurch ergeben sich die angepassten Kurven der aa, ap* und ac. Flr die
Matrix wurde der Mittelwert M aus den drei umgerechneten Kurven aa*, ap*
und ac* gebildet.

M:(a,’l+a,',+aé)/3

Die so berechneten a wurden anschliefend fur die weitere Abschatzung der
Eigenspannungen und als Input fur die FE-Simulation verwendet. Eine genaue
Angabe der thermischen Ausdehnungskoeffizienten entsprechend einer tabel-
larischen Auflistung kann dem Anhang, Tabelle 9.2 enthommen werden

71



4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

< --aA
&

2 18 o 4
s 16 y e a-b
S u 3ok O e T
3 A
212 4 a-o*
S~ -¥
Eco 10 4 * a;

pi 7
S 81t a
S e4f P i-b
© ) ok | pessecdaese
GE-’ 4 A/’4;4,,A"‘<"‘< *-C
= LA
:© 2*"
= 0+ . . v

300 800 1300 1800

Temperatur [K]

Abbildung 4.13: (a) Aufbau der Elementarzelle von reinem Forsterit 4, (b) die Temperaturabhéan-
gigkeit des a entlang der drei Gitterachsen a - ¢ nach *, a, sowie die umgerech-
neten o entsprechend a‘ - ¢*

Hypothese |

Durch die Annahme einer statistisch regellosen Verteilung der Forsteritkérner
in der Matrix ergibt sich ein quasi-isotropes Warmeausdehnungsverhalten der
Matrix, wohingegen ein abnormal gewachsenes Forsteritkorn ein anisotropes
Waérmeausdehnungsdehnungsverhalten aufweist. Dies fuhrt durch den Ab-
kihlprozess nach dem Sintern zu thermisch bedingten Eigenspannungen. Eine
mogliche Schéadigung der Matrix infolge des anisotropen Wérmeausdehnungs-
verhaltens des AGG kann durch eine Uberschldgige Berechnung der radialen
und tangentialen Spannungen entsprechend den Gleichungen 4.5 und 4.6 ab-
geschatzt werden 34, Je nach Art der Spannungen (radial oder tangential) und
in Abhdngigkeit der Belastung (Zug oder Druck) kann es letztendlich zu un-
terschiedlichen Schadigungen der Matrix, des Partikels oder des Ubergangs
Matrix/Partikel kommen. Betrachtet man hierzu den vereinfachten, 2-dimen-
sionalen Fall, so kann beim Abkihlen in zwei Arten unterschieden werden:

o Partikel mit einem groReren a als die Matrix (op > am) — dies fuhrt zu
einem stérkeren Schrumpfen des Partikels, was in radialen Zug- und tan-
gentialen Druckspannungen resultiert. 3

72



4.3 Diskussion zum Einfluss herstellungsbedingter Verunreinigungen

o Partikel mit einem geringeren a als die Matrix (o, < am) — dies fihrt zu
einem Aufschrumpfen der Matrix auf den Partikel, was zu radialen
Druck- und tangentialen Zugspannungen fiihrt. 13

(ap —aM) * AT (4.5)
Or = [1 + vy + — 2% VP]
2+ Ey, Ep
(ay — ap) * AT (4.6)
O = [1 + vy + — 2 % Vp]
2+Ey, Ep

Mit den Koeffizienten a = Warmeausdehnungskoeffizient, AT = Temperatur-
differenz, v = Querkontraktionszahl, E = Elastizitdtsmodul und den Indizes P
= Partikel und M = Matrix.

Verwendet man nun fir die Berechnung die Werte entsprechend Tabelle 4.3,
so lassen sich die beim Abkihlen entstehenden Spannungen abschéatzen. Fir
den Warmeausdehnungskoeffizienten Ao wurde die Differenz der jeweiligen
o in a-, b- und c-Richtung, zwischen 1200 °C (Sintertemperatur) und der
Raumtemperatur RT = 20 °C gebildet.

Bedingt durch den nahezu identischen Warmeausdehnungskoeffizienten zwi-
schen Matrix und der c-Achse, kommt es hierbei zu keinen nennenswerten
Spannungen (or = -43 MPa, ot = 22 MPa). In Bezug auf die a-Achsenrichtung
hat hierbei die Matrix einen héheren o, was zu radialen Druckspannungen in
Hohe von 433 MPa und tangentialen Zugspannungen in Héhe von 216 MPa
flhrt. Da in b-Achsenrichtung der o des AGG grofRer ist, als der der Matrix,
kommt es hierbei zu radialen Zugspannungen in Héhe von 476 MPa sowie
tangentialen Druckspannungen in Héhe von 238 MPa. Eine Zusammenfassung
der jeweiligen Spannungen sowie das Verhdltnis der o zwischen AGG und
Matrix kénnen ebenfalls Tabelle 4.3 enthommen werden.
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Tabelle 4.3: Berechnung der hydrostatischen Spannungen

AGG Matrix
a-Achse b-Achse c-Achse
Aa [10 1/K] 6,49 11,53 8,65 8,89
AT [K] 1180
v 0,25
E-Modul [GPa] 172

Entstehende Spannungen innerhalb der Matrix

a-AGG < a-AGG > a-AGG =
a-Matrix a-Matrix a-Matrix
or [MPa] -433 476 -43
ot [MPa] 216 -238 22

Diese Uberschlégig bestimmten Spannungen sollen nun im Folgenden mit ei-
ner thermisch-mechanischen Simulation verglichen werden. Hierfir wurde
eine FEM-Simulation mit Hilfe der Simulationssoftware ANSYS R19.2 durch-
geflihrt, wobei der Abkihlprozess sowie die dabei entstehenden Spannungen

unter folgenden Randbedingungen simuliert wurden:

Das abnormal gewachsene Korn wurde als Kugel (Verbund mit der Mat-
rix) mit einem Durchmesser von 200 um in einer quasi-unendlich ausge-
dehnten Platte (10 x 10 x 10 mm) modelliert. Hierdurch konnte gewéhr-
leistet werden, dass die Spannungen am Rande der Matrix gegen Null
gehen und einen Einfluss von Randbedingungen ausgeschlossen werden.

Die Matrix weist ein isotropes Warmeausdehnungsverhalten auf. Hierf(r
wurde der Mittelwert der Warmausdehnungskoeffizienten aus a -, b - und
¢ ~Achsenrichtung in einem Temperaturbereich von RT — 1200 °C heran-

gezogen.

Das abnormal gewachsene Korn weist ein anisotropes Warmeausdeh-
nungsverhalten entsprechend a“, b“ und c‘-Achsenrichtung in einem

Temperaturbereich von RT — 1200 °C auf.
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Ein spannungsfreier Zustand wurde bei einer Temperatur von 1200 °C
(Sintertemperatur) definiert und das Modell anschlieBend auf Raum-
temperatur (20 °C) abgekdhlt.

Als Materialeigenschaften wurden, teilweise auf Basis der Angaben der
Robert Bosch GmbH, folgende Kennwerte verwendet, v = 0,25,
vace = 0,25, «a entsprechend Tabelle 9.2, E-Modul = 172 GPa,
thermische Leitfahigkeit = 11,2 W/(m*K), spezifische Wé&rmekapazitét
Cp = 930 J/(kg*K) und ¢, = 1230 J/(kg*K), Dichte = 3,38 g/cm3.

Fur Hypothese 11 wurde die Spinellphase als Pore mit einem Durchmesser
von D = 60 um innerhalb des AGG modelliert.

Das Modell wurde im Bereich des AGG sowie im Ubergangsbereich AGG-
Matrix verfeinert (Abbildung 4.14). Hierbei wurde eine ElementgroRe von
0,01 mm in einem Bereichsradius von 0,15 mm verwendet. Anschlielend
wurde das Netz, aus Grlinden der Rechenleistung und —zeit auf bis zu 1,4 mm
vergrobert, da dieser Bereich nicht von Relevanz ist. Entsprechend der Koor-
dinaten des kartesischen Koordinatensystems wurde der Wé&rmeausdehnungs-
koeffizienta = x, b =y und ¢ = z gesetzt (Abbildung 4.15).

AN

Kugel/
Abnormal
gewachsenes
Korn

«— Waiirfel/

unendlich
ausgedehnte
Platte

Abbildung 4.14: Vernetzung des Simulationsmodells, vergréRRerte Darstellung des kugelférmig
modellierten AGG und sowie des relevanten, fein vernetzten Bereiches
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4 Charakterisierung des Referenzzustandes bei Raumtemperatur

Abbildung 4.15: Gegeniiberstellung der Koordinatensysteme des Gesamtsystems Matrix (karte-
sisch X, y, z) und des AGGs mit den Warmeausdehnungskoeffizient a, b, ¢

Zunachst wurde eine statische thermische Analyse durchgefiihrt, bei der der
Korper von einer Anfangstemperatur Ts= 1200 °C (Sintertemperatur) auf
Raumtemperatur Tr = 20 °C abgekihlt wurde. Eine anschlielende statisch-
mechanische Analyse diente zur Bestimmung der Spannungen. Im Folgenden
werden nun die jeweiligen Radial- und Tangentialspannungen in Abhéngigkeit
des a in den unterschiedlichen Schnittebenen XY, XZ und YZ betrachtet, wo-
bei der Ursprung des Koordinatensystems im Mittelpunkt des kugelférmig mo-
dellierten AGGs liegt.
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Kritische Spannungen infolge anisotropem Wéarmeausdehnungsverhalten

Die Simulationsergebnisse der Spannungen werden exemplarisch anhand ei-
nes Schnittes der XY-Ebene in Abbildung 4.16 (a) und dem zugehérigen Span-
nungsverlauf der a- und b-Achsen in Abbildung 4.16 (b) erlautert. Obwohl
auch radiale Spannungen im Bereich von ~ 400 MPa auftreten, soll an dieser
Stelle lediglich die tangentialen Spannungen der XY -Ebene (Abbildung 4.16)
betrachtet werden, da diese zum einen hoher sind als die radialen Spannungen
und zum anderen fir die spétere bruchmechanische Betrachtung der Rissbil-
dung von groBerer Bedeutung sind. Alle Simulationsergebnisse der radialen
und tangentialen Spannungen kénnen im Anhang den Abbildungen 9.2 bzw.
9.3 entnommen werden. Hierbei sind in den Abbildungen (a), (c) und (e) die
Simulationsergebnisse in den unterschiedlichen Schnittebenen als farblicher
Spannungsverlauf dargestellt. Fiir eine bessere Ubersicht und Vergleichbarkeit
der Spannungsverlaufe, wurden diese entlang der x-/a-, y-/b- und z-/c-Achse
in Form eines Diagrammes dargestellt, wobei aus Symmetriegriinden hier le-
diglich eine Hélfte des AGGs/Matrix betrachtet wird (Abbildungen (b), (d) und

().

Wie Abbildung 4.16 (a) entnommen werden kann, steht das AGG entlang der
a-Achse unter einer konstanten, tangentialen Zugspannungsbelastung von
otza ~ 400 MPa, am Ubergang AGG zu Matrix andert sich hierbei der Span-
nungszustand, was dazu fihrt, dass in der Matrix Druckspannungen von
otp,amax ~ 600 MPa herrschen, welche mit zunehmendem Abstand zur Grenz-
flache abnehmen. In b-Richtung steht das AGG unter einer nahezu konstanten
Druckspannungsbelastung von ot pp ~ 370 MPa. An der Grenzflache kommt es
hierbei erneut zu einer Anderung des Spannungszustandes in Zugspannungen,
wobei die Matrix unter maximalen Zugspannungen von otz pmax ~ 570 MPa
steht. Diese nehmen wiederum mit steigendem Abstand zur Grenzflache ab.
Da hier ein Uberlagertes Verhalten vier unterschiedlicher o zu diesen Span-
nungszustdnden fihrt, ist eine einfache Interpretation nach op > om bzw.
ap < am nur bedingt maoglich.

Fur die weitere bruchmechanische Betrachtung und die hieraus resultierende
Entstehung von Rissen werden die tangentialen Zugspannungen am Ubergang
AGG zu Matrix in b-Richtung herangezogen.
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Abbildung 4.16: Tangentialspannungen infolge des anisotropen Warmeausdehnungsverhaltens
des AGG, (a) Spannungsverlauf in XY-Ebene,
(b) Spannungsverlauf entsprechend a- und b-Achse

Anhand Tabelle 4.4 werden die radialen und tangentialen Spannungen, welche
Uberschlagig nach Gleichung 4.5 und 4.6 berechnet wurden mit den Spannun-
gen der Simulation am Ubergang AGG — Matrix verglichen. Die Ergebnisse
der FE-Simulation liegen hierbei in guter N&herung mit den Uberschlégig be-
rechneten hydrostatischen Spannungen weshalb diese fur die weitere bruch-
mechanische Betrachtung der Eigenspannungen herangezogen wurden. Es sei
hierbei darauf hingewiesen, dass die maximalen Spannungen der FE-Simula-
tion haufig kurz nach dem Ubergang AGG zu Matrix auftreten, weshalb fiir
den Vergleich in Tabelle 4.4 die Spannungen direkt am Ubergang AGG zu
Matrix genommen wurden.
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Tabelle 4.4: Vergleich der mittels FE-Simulation ermittelten Spannungen mit
der Uiberschl&gigen Berechnung der hydrostatischen Spannun-

gen

Berechnung nach 3 FE-Simulation
a-AGG < | a | o [MPa] -433 -360
a-Matrix ot [MPa] 216 390
a-AGG > | b | or [MPa] 475 410
a-Matrix ot [MPa] -238 -360
a-AGG ~ | ¢ | o [MPa] -43 -18
a-Matrix ot [MPa] 22 -20

Wie bereits erwahnt sind vor allem die tangentialen Zugspannungen fur die
Bildung von Rissen als kritisch zu bewerten. Durch die Simulation konnten in
b-Richtung, kurz nach dem Ubergang AGG zu Matrix, die maximalen tangen-
tialen Zugspannungen mit oy max ~ 570 MPa ermittelt werden. Durch diese ther-
misch bedingten Eigenspannungen, welche deutlich oberhalb der charakteris-
tischen Festigkeit (oo,rer = 110 MPa) liegen, kann es somit zu einer Schadigung
der Matrix infolge (Mikro-)Rissbildung kommen. Eine Abschatzung der Riss-
lange aufgrund thermischer Eigenspannungen kann durch die Bestimmung des
Spannungsintensitatsfaktors infolge thermischer Eigenspannungen um sphéri-
sche Partikel mit einem ringférmigen Riss entsprechend den Gleichungen 4.7
und 4.8 nach Fett **¢ erfolgen. Eine schematische Darstellung des sphérischen
Einschlusses sowie des ringférmigen Risses ist in Abbildung 4.17 zu finden,
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a
(4.7)
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Abbildung 4.17: Schematische Darstellung eines sphérischen Einschlusses/Partikels mit einem
ringformigen Riss nach 1%

wobei R dem Radius des Partikels und a der Risslange entspricht.

Fur on(x) wurde der tangentiale Spannungsverlauf in b-Richtung entsprechend
der Simulation verwendet (Abbildung 4.18 (a)). Hierdurch kann in Abhéangig-
keit der Risslange um einen sphérischen Einschluss der thermische Span-
nungsintensitatsfaktor K" gemaR Abbildung 4.18 (b) ermittelt werden.
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Abbildung 4.18: (a) Tangentialspannungsverlauf infolge thermischer Eigenspannungen durch
das Abkiihlen nach dem Sintern im Referenzzustand (b) zugehoriger thermischer
Spannungsintensitatsfaktor K in Abhéngigkeit der Risslinge a

Bei der ermittelten Bruchzéhigkeit des Referenzzustandes
Kicret = 1,25 MPaym kommt es ab einer bereits bestehenden DefektgréRe von
ca. 7- 10 um zu einem Risswachstum, da Kiapp > Kic. Der Riss wachst hierbei
instabil bis zu einer Risslange von a ~ 40 pum, bis die Bedingung Kiapp < Kic
erfallt ist. Hieraus kann nun eine effektive DefektgroRe mit der Grolke von
2a; ~ 280 um (GroRe AGG ~ 200 um + 2x Risslange a ~ 40 um) bestimmt
werden, dies liegt zunéchst in guter N&herung im Bereich der Grofie des AGGs
211 + 32,7 um. Betrachtet man jedoch die Abschatzung der kritischen Defekt-
grolle von 2a; = 82 um mit Hilfe der Griffith-Gleichung (Gleichung 2.1), so
stehen diese beiden Abschédtzungen in starkem Widerspruch. Da die meisten
AGG oberflachennah gefunden werden konnten, vergleiche Abbildung 4.6 a),
6.3 a) und 8.4 b) & c), soll an dieser Stelle eine Abschétzung eines oberfla-
chennahen Defektes nach Griffith mit Y = 1,12 erfolgen. Hieraus ergibt sich
eine DefektgroRe 2ac, = 66 pm (mit o fir oberflachennah), welche in noch
starkerem Widerspruch zu der ermittelten DefektgrdfRe mit Hilfe des Span-
nungsintensitétsfaktors stehen.

Des Weiteren konnten in den fraktographischen Untersuchungen der Bruch-
flache keine Defekte zwischen AGG und Matrix gefunden werden, hier konnte
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lediglich eine gute Anbindung des AGGs an die Matrix festgestellt werden
(Abbildungen 4.6 und 4.7).

Aus diesen Griinden soll im Folgenden Hypothese 11 behandelt werden, welche
bei der Spannungsberechnung die Spinellphase beriicksichtigt.

Hypothese 11

Da die Simulationsergebnisse und der daraus abgeleiteten bruchmechanischen
Betrachtung der Rissentstehung fiir Hypothese | und der Abschatzung der kri-
tischen DefektgroRe nach Griffith im Widerspruch stehen, sowie keine rele-
vanten Defekte zwischen AGG und Matrix gefunden werden konnten, wird in
Hypothese 11 der Zn(Aly 4Feos)Oa-Spinelleinschluss als kritischer Defekt be-
trachtet, welcher infolge der Abklihlung nach dem Sintern mit einer gestorten
Anbindung zum AGG vorliegt. Eine derartige Abldsung kann z.B. aufgrund
eines unterschiedlichen a zwischen AGG und Spinelleinschluss begriindet
sein. Hinweise hierauf geben die Abbildungen 4.6 €), 4.11 a), 5.3 ¢), 6.2 b)
sowie 8.4, welche eine gestdrte Anbindung zwischen Spinelleinschluss und
AGG erkennen lassen. Aus diesem Grund wurde das Simulationsmodell aus
Hypothese | entsprechend angepasst und der Spinelleinschluss als eine kreis-
runde Pore des Durchmessers D = 60 um im inneren des AGG (D = 200 pm)
modelliert (Abbildung 4.19). Wie bereits in Hypothese | ausgefihrt, sind flr
die weitere bruchmechanische Betrachtung des Risswachstums die tangentia-
len Spannungen relevant, weshalb im Folgenden lediglich auf diese genauer
eingegangen wird.

Der resultierende Tangentialspannungsverlauf entsprechend Abbildung
4.20 (a) konnte durch das gednderte Simulationsmodell bestimmt werden.
Wiahrend im Inneren der Pore keine Spannungen auftreten, sind die Tangen-
tialspannungen in a-Richtung an der Grenzfliche Pore zu AGG mit
otz ~ 990 MPa maximal. AnschlieBend nimmt die Spannung innerhalb des
AGGs auf ca. 400 MPa ab. Am Ubergang AGG zu Matrix andern sich die
tangentialen Zugspannungen in Druckspannungen und sind am Ubergang mit
otp ~ 560 MPa maximal, wahrend diese mit zunehmendem Abstand abnehmen
und sich ot =0 MPa anndhern. Der Verlauf der tangentialen Spannungen
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wurde fir eine moéglichst exakte mathematische Beschreibung und eine mog-
lichst genaue Bestimmung des Spannungsintensitatsfaktors in drei Bereiche
unterteilt. Wobei fiir den ersten Bereich (y1) die Funktion mit Hilfe eine Poly-
noms 3. Grades beschrieben wurde. Der zweite Bereich (y2) konnte durch eine
lineare Funktion ausgedriickt werden. Bereich drei (y3) wurde mit Hilfe eines
Polynoms 4. Grades angenéhert. Wobei diese Funktionen jeweils fur folgende
Bereiche definiert wurden, y1(30 < b <69), y2(69 < b < 100) und y3 (b > 100).
AnschlieRend erfolgte eine Berechnung des Spannungsintensitatsfaktors K™,

Der K™-Verlauf ist in Abbildung 4.20 (b) dargestellt. Hierbei kann zunachst
ein steiler Anstieg bis ca. 2 MPav/m beobachtet werden. Dies hangt mit den
hohen Tangentialspannungen am Ubergang Pore zu AGG (x = 30 um) zusam-
men. Mit zunehmendem Abstand zur Grenzflache Pore/AGG nimmt die tan-
gentiale Spannung bis zu einem konstanten Wert von ~ 400 MPa ab, dies fuhrt
dazu, dass der Spannungsintensitatsfaktor mit einer geringeren Steigung zu-
nimmt und am Ubergang AGG zu Matrix (x = 100 um) maximal wird
(K™mnax ~ 3,5 MPay/m). Ab dieser Grenzflache wechseln die tangentialen
Spannungen von Zug in Druck was ebenfalls dazu fiihrt, dass der K™-Verlauf
zundchst stark abfallt (x > 100 um). Abschlieend nehmen mit zunehmendem
Abstand sowohl die tangentialen Druckspannungen, wie auch der K™ ab und
néhern sich 0.
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Abbildung 4.19: Simulationsmodell des AGG mit einem abgeldsten Spinelleinschluss modelliert
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Abbildung 4.20: (a) Tangentialspannungsverlauf innerhalb des AGG mit einem abgel6sten
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Spinelleinschluss (als Pore modelliert), (b) zugehdriger Spannungsintensitatsfak-
torverlauf K™ fiir eine Pore der GroRe R = 30 um
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Anhand des resultierenden K™-Verlaufes lasst sich festhalten, dass es zu ei-
nem instabilen Risswachstum kommt, sobald ein bereits bestehender Defekt
von ac > 2 um vorliegt. Dieser Defekt breitet sich spontan bis zu einer Lange
von ca. 80 um aus, bevor K app < K. Dies wiirde zu einer DefektgréRe von
2ac ~ 220 pm (GroRe Spinell = 60 um + 2x Risslédnge a ~ 80 um), fuhren. Ge-
gen diese DefektgroRe bzw. den bereits bestehenden Defekt von ac > 2 um als
Ursprung fiir ein solches Risswachstum sprechen folgende Punkte:

- Der Spinelleinschluss und das AGG weisen eine gestdrte Anbindung
auf, wodurch der Spinelleinschluss geldst innerhalb des AGGs vorliegt.
Hierdurch ist eine Interaktion zwischen Spinell und AGG nur einge-
schréankt mdglich und nicht zu erwarten.

- Innerhalb des AGGs sind keine Korngrenzen zu finden (Kapitel 4.2),
was darauf schlielen lasst, dass innerhalb des AGGs keine Defekte re-
levanter Groéf3e zu erwarten sind von denen sich ein Riss ausbreiten kann

Dies lasst vermuten, dass im Grenzbereich Spinelleinschluss/AGG keine De-
fekte kritischer Grol3e vorliegen und somit kein Risswachstum erwartet wird.
Aus diesem Grund kann mit héherer Wahrscheinlichkeit davon ausgegangen
werden, dass der Zn(Als4Feos)Oas-Spinelleinschluss mit einer GroRe von
57,7 um als bruchausldsender Defekt fungiert. Dies liegt auch in sehr guter
Ubereinstimmung mit der nach Griffith abgeschatzten kritischen DefektgroRe
flr einen oberflachennahen Defekt mit 2ac, = 66 pum.
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5 Einfluss statischer thermischer
Alterung

Im Folgenden werden die Ergebnisse der statischen thermischen Alterung dar-
gestellt. In Kapitel 5.1 werden zundchst die Untersuchungen der mechanischen
Eigenschaften vorgestellt. AnschlieRend findet in Kapitel 5.2 eine Betrachtung
der Analyse der Phasen und der Mikrostruktur sowie eine quantitative Gefu-
geanalyse, vergleichend zum Referenzzustand statt. Abschlieend wird in Ka-
pitel 5.3 der Einfluss der thermalen Alterung auf wichtige mikrostrukturelle
Merkmale und die mechanischen Eigenschaften diskutiert. Die Versuchs-
durchfuihrung kann dem Kapitel 3.3.1 enthnommen werden. Die Analysemetho-
den wurden analog zu den in Kapitel 4 dargestellten Ergebnissen verwendet
und sind in den Kapiteln 3.2.1 (Analyse der Mikrostruktur) sowie 3.2.2 (Er-
mittlung der mechanischen Kennwerte) beschrieben.

5.1 Mechanischen Eigenschaften

Der Einfluss der statischen thermischen Alterung auf die charakteristische Fes-
tigkeit, Harte und Bruchzahigkeit ist in Abbildung 5.1 dargestellt. Die einzel-
nen Werte sowie die zugehdrige Streuung kénnen Tabelle 5.1 entnommen wer-
den. Fur die Angabe der Streuung der charakteristischen Festigkeit in
Abbildung 5.1 (a) sowie Tabelle 5.2 wurden die Grenzen des 90%-Konviden-
zintervall verwendet.

Die charakteristische Festigkeit zeigt fiir die ersten beiden Zustande der ther-
mischen Alterung (240 h und 720 h) im Mittel eine leichte Zunahme um bis zu
13 % (950 °C/720 h). Fur eine Alterungsdauer von 2160 h néhern sich die
Werte wieder dem Referenzzustand an. Zieht man die Grenzen des 90 %-Kon-
videnzintervalls mit in Betracht, so ist festzuhalten, dass fur beide Temperatu-
ren bei hdheren Auslagerungsdauern (2160 h) keine signifikante Veranderung
festgestellt werden kann. Weiter l&sst sich fiir alle Zustande eine Zunahme der
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5.1 Mechanischen Eigenschaften

Streuung der Festigkeitswerte feststellen, was mit einer Abnahme des Weibull-
Moduls von myes = 8,4 *2 auf bis zu mesoeciz160n = 5,3 *2 einhergeht.

Der Einfluss der thermischen Alterung auf die Harte und Bruchzahigkeit ist in
Abbildung 5.1 (b) dargestellt. Auf der priméren Ordinate ist die Harte (HV3),
auf der sekundéren Ordinate die Bruchzéhigkeit KicicL aufgetragen, jeweils
dargestellt in Abhéngigkeit der Alterungsdauer. Betrachtet werden zunéchst
die Ergebnisse der Hartepriifung. Unter Berticksichtigung der Streuung (Stan-
dardabweichung) lasst sich hierbei keine Veranderung der Harte feststellen.
Die Bruchzéhigkeit zeigt flr eine Auslagerungstemperatur von 750 °C zu-
nachst eine leichte Zunahme um ~ 15 % von Kic.icLref = 1,25 + 0,1 MPaym auf
Kic.icL750°c/720n = 1,44 + 0,2 MPay/m. Fiir eine Alterungsdauer von 2160 h setzt
sich dieser Trend allerdings nicht fort und die Bruchzéhigkeit zeigt eine leichte
Abnahme auf Kic,icL 750°c/7200 = 1,35 # 0,1 MPay/m. Fiir eine Auslagerungstem-
peratur von 950 °C kann mit zunehmender Auslagerungsdauer eine Zunahme
der Bruchzédhigkeit um ca. 25 % auf bis zu Kiccrgso°crz160n = 1,55 + 0,3
MPay/m festgestellt werden.

Tabelle 5.1: Mechanische Kennwerte fiir die statische thermische Alterung

Hirte Bruchzahigkeit Charalfteris_tische Weibull-
Zustand [HV3] Kic,icL Festigkeit oo Modul
[MPay/m] [MPa]

Referenz | 873 +28 1,25+0,1 110%3 8,412
750°C/240h | 87151 1,32+0,1 111*§ 6,672
750°C/720h | 867 +45 1,44 +0,2 11713 5,6 2

750°C/2160h | 896 + 39 1,35+0,1 111*8 612
950°C/240h | 897 + 48 1,31+0,2 115%8 6,212
950°C/720h | 896 + 58 1,36 £ 0,2 124%7 6,9 3

950°C/2160h | 889 + 60 155+0,3 11743 5,312
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Abbildung 5.1: Einfluss der statischen thermischen (750°C, gelb; 950 °C rot) Alterung auf
(a) charakteristische Festigkeit, (b) Harte und Bruchzéhigkeit im Vergleich zum
Referenzzustand (blau)
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5.2 Mikrostruktur

5.2 Mikrostruktur

Die Diffraktogramme der XRD-Untersuchungen sind in Abbildung 5.2 darge-
stellt. Hierbei wird mit dem Referenzzustand (a) von unten begonnen. Die wei-
teren Diffraktogramme (b), (c) und (d) entsprechen den Versuchen bei 750°C
flir jeweils 240h, 720h und 2160 h und (e), (f) und (g) den jeweiligen Versu-
chen bei 950 °C. Die Diffraktogramme sind entsprechend der Auslagerungs-
temperatur und -dauer von unten nach oben sortiert. Vergleicht man die Dif-
fraktogramme der einzelnen Alterungszustdnde mit dem Referenzzustand, so
lasst sich keine signifikante Verénderung der Forsterit-Phasenzusammenset-
zung nachweisen. Auch die Reflexe der Zn(Al; sFeos)Oa-Spinellphase zeigen
keine Veranderung und sind in allen Zustdnden in quasiidentischer Auspré-
gung vorzufinden.

Thermisch gealtert

JU—A-—J—MLJ\—A——————J\—» —— (9)950°C/2160h
_JLJ_J\_A_ﬂ._JLLM_,\____J\_A —— (f) 950°C/720h
JU_A__A_,LvULVJw.A_WL —— (€) 950°C/240h
oo e WM AL 4 7s0eci2160n
wu A N (c)750°C/720h
M_UL«JA_A__“L —— (b)750°C/240h

(a)Referenzzustand

! o | \ |1 Zn(Al, Feq)O
f O T O (T TR S R B TR TR O [ Foisiéﬁit 0s)Os

Intensitat (n.a.)

25 30 35 40 45 50 55 60 65
20°
Abbildung 5.2: XRD-Diffraktogramme der thermischen Alterung. Vergleich von

(a) Referenzzustand, (b) 750°C/240h, (c) 750°C/720h, (d) 750°C/2160h,
() 950°C/240h, (f) 950°C/720h, (g) 950°C/2160h
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5 Einfluss statischer thermischer Alterung

Ein Vergleich der Mikrostruktur wird exemplarisch anhand der beiden Ext-
remzustande vorgenommen, welche in Abbildung 5.3 (a) Referenzzustand und
(b) thermisch gealtert 950 °C/2160h dargestellt sind. Eine komplette Ubersicht
aller Zusténde kann dem Anhang Abbildung 9.1 entnommen werden. Qualita-
tiv I&sst sich eine leichte Abnahme der Sekundérphasenpartikel sowie der Po-
rositat und eine leichte Kornvergroberung erkennen. Dies bestétigt die quanti-
tative KorngréRen- und Phasenanalyse entsprechend Kapitel 5.2.1.

Abbildung 5.3: REM-Ubersichtsaufnahmen der Mikrostruktur fir (a) Referenzzustand,
(b) thermisch gealtert 950 °C/2160h

Durch fraktographische Untersuchungen (exemplarisch in Abbildung 5.4 fur
den Zustand 950 °C/2160h) konnten, wie bereits im Referenzzustand eine
grolle Sekundérphase mit einer hohen Al-Konzentration, umgeben von einem
abnormal gewachsenen Korn auf der Bruchflache identifiziert werden. In die-
sem exemplarischen Beispiel ist ebenfalls zu erwéhnen, dass der Kern der Se-
kundérphase (Abbildung 5.4 (c)) zu einem GroRteil aus Al,O3 besteht (Abbil-
dung 5.4 (d)) und eine Umwandlung der Zn(AlsFeos)Os-Spinellphase
lediglich im Randbereich (Abbildung 5.4 (e)) stattgefunden hat. Dies liegt in
guter Ubereinstimmung mit der in Kapitel 4.4.1 aufgestellten Hypothese zur
Bildung der Spinellphase. Weiter kann, wie bereits im Referenzzustand zu be-
obachten war, eine gestorte Anbindung zwischen Spinelleinschluss und AGG
festgestellt werden (Abbildung 5.4 (c)).
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Abbildung 5.4: Exemplarische fraktographische Analyse der Bruchflache, thermisch gealtert
950 °C/2160 h; REM-Aufnahmen (a) Ubersicht der Bruchflache, (c) Sekundar-
phase bei hdherer VVergroBRerung, (e) Spinellphase im Randbereich der Sekundar-
phase; (b) EDX-Spektrum des AGG, (d) EDX-Spektrum der Al,Os-Phase, (f)
EDX-Spektrum der Spinellphase
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5 Einfluss statischer thermischer Alterung

5.2.1 Quantitative Analyse der Mikrostruktur

Eine quantitative Gefiigeanalyse (QGA) wurde mit Hilfe der in Abschnitt
3.2.1.1 beschriebenen Methode durchgefiihrt. Zunachst wurden die einzelnen
Phasenanteile der Forsterit-Keramik (Koérner), Sekundérphase und Poren be-
stimmt. In Abbildung 5.5 (a) ist die Grol3e der Sekundarphase, in (b) die GroRe
der Poren in Abhéangigkeit der Auslagerungsdauer aufgetragen. Der Referenz-
wert ist hierbei blau, die thermische Auslagerung bei 750 °C orange und
950 °C rot eingefarbt. Es werden fiir beide Diagramme jeweils der Verlauf der
das-, dso- und dgo-Werte betrachtet [(d2s bzw. dso bzw. dgg bedeutet, dass jeweils
25 % bzw. 50 % bzw. 99 % der untersuchten Phase kleiner sind als die ange-
gebene Phasen-/KorngroRe)]. Nach einer thermischen Auslagerung von 240 h
konnte hierbei eine Abnahme der Sekundarphasengréfie um ca. 50 % (dzs und
dso) bzw. ca. 15 % (dgg), Sowie eine Abnahme groRerer Poren (dgg) um ca. 25 %
festgestellt werden. Kleinere Poren zeigten nahezu keine Veranderung. Bereits
flr eine Alterungsdauer von 720 h konnte keine statistisch verwertbare Aus-
sage mehr ber Sekundarphasen- und Porenanteil sowie -gréRRe getroffen wer-
den, da keine ausreichende Anzahl an kleineren Sekundérphasen und Poren
vorhanden waren. Dies lasst auf eine Abnahme der Sekundérphase bzw. Poren
infolge einer statischen thermischen Alterung schlief3en.

Weitergehend wird deshalb fur langere Auslagerungsdauern (> 240 h) ledig-
lich auf die Entwicklung der KorngréRe eingegangen. In Abbildung 5.6 ist die
Entwicklung der KorngréBe in Abhéngigkeit der Alterungsdauer dargestellt.
Hierbei sind jeweils die KorngroRenkennwerte das, dso und dgg der einzelnen
Zusténde abgebildet. Fur kleine und mittlere KorngréfRen (dzs bzw. dsg) konnte
kein signifikantes Wachstum beobachtet werden. GroBe Korner (dgs) hingegen
zeigen ein stérkeres Kornwachstum mit zunehmender Alterungsdauer. So
konnte fiir beide untersuchte Temperaturen der thermischen Alterung ein
Wachstum um ~ 100 % (von ~ 5 um auf ~ 10 pm) nach einer Alterung von
2160 h festgestellt werden. Die KorngroRe dgo fir den Referenzzustand sowie
die maximale Alterungsdauer fur 750 °C und 950 °C sind in Tabelle 5.2 ge-
genubergestellt. Eine komplette Auflistung der einzelnen KorngroRen aller Zu-
stdnde kann Tabelle 9.3 im Anhang entnommen werden.
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Abbildung 5.5: Entwicklung der (a) SekundarphasengréRe und (b) PorengréRie bei 750 °C
(orange) und 950 °C (rot) nach 240 h im Vergleich zum Referenzzustand (blau)
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Abbildung 5.6: Entwicklung der Korngrée (kumulativ) in Abhéngigkeit der Alterungsdauer,
Vergleich des Referenzzustandes (blau) mit 750°C (orange) und 950°C (rot)

Tabelle 5.2: KorngroRe dgg der maximalen thermalen Alterungsdauer im Ver-
gleich zum Referenzzustand

Referenz

750°C/2160h

950°C/2160h

dog [Um]

51+04

10,4+0,9

10,4+0,9
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5 Einfluss statischer thermischer Alterung

5.3 Diskussion des Einflusses thermischer
Alterung auf das Materialverhalten

Im Folgenden werden die Ergebnisse aus den Kapiteln 5.1 und 5.2 aufgearbei-
tet und in einen gemeinsamen Kontext gebracht. Hierzu flieRen die Erkennt-
nisse entsprechend der Hypothese Il aus Kapitel 4 mit ein.

Die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften zeigt, dass wahrend fir die
Hérte keine signifikante Veranderung verzeichnet werden konnte, sich fiir die
charakteristische Festigkeit zunédchst fur Auslagerungsdauern <720 h eine
leichte Zunahme um bis zu 13 % feststellen lasst. Eine Steigerung der Bruch-
zdhigkeit um bis zu 25 % lies sich flr eine Auslagerung von 950 °C/2160h
beobachten. Wie bereits in Kapitel 4.4.2 aufgezeigt, kommt es bedingt durch
einen Mismatch des Wérmeausdehnungskoeffizienten zu thermischen Eigen-
spannungen durch das Abkihlen nach dem Sintern. Deshalb soll im ersten
Schritt der Abbau von Eigenspannungen infolge einer thermischen Behand-
lung, was mit einer thermischen Alterung gleichzusetzen ist, diskutiert werden.

Grundsétzlich kann durch eine anschlieRende ,,Warmebehandlung* ein Abbau
von Eigenspannungen ¥, wie auch ein ,,Ausheilen” von (Mikro-)Rissen 3
beobachtet werden. Der Abbau von Oberflachen-Eigenspannungen, infolge ei-
ner mechanischen Bearbeitung (Schleifen), konnte von Tokuda et al. **° fiir
Al;O3 und SisN4 durch ein nachgelagertes Gliihen nachgewiesen werden. Eine
Begriindung hierfiir wird allerdings nicht geliefert. In der Arbeit von Fischer
et al. 37 wurden 5 Dental-Glass-Keramiken hinsichtlich ihrer bearbeitungsin-
duzierten Eigenspannungen untersucht. Hierbei wurde vor allem die optimale
Temper-Temperatur gesucht, welche 100 K unterhalb der Glasiibergangstem-
peratur (Tg) liegen soll. Zun&chst fand eine Charakterisierung der Materialien
bei Raumtemperatur statt. Anschliefend wurden die Proben der jeweiligen
Materialien bei unterschiedlichen Temperaturen thermisch ausgelagert (Tq—
200 K, Tg— 100 K, Tg—50 K, Ty, Tq + 10 K, T4 + 50 K) und die Festigkeit bei
RT bestimmt. Hierbei konnte eine Zunahme der Festigkeit um 4,9 — 129,6 %
ermittelt werden. Bei einer Temper-Temperatur von Tq— 100 K wurde im Mit-
tel eine Steigerung um ca. 18 % erreicht. Als Griinde hierfur werden bei gerin-
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geren Temperaturen der Abbau von Eigenspannungen genannt. Bei Tempera-
turen nahe der Glasiibergangstemperaturen fiihren RissschlieBungen und ein
Abrunden von Rissspitzen infolge Mikroflie3ens zu einer weiteren, sprunghaf-
ten Steigerung der Festigkeit.

Das sogenannte ,,crack healing* kann, wie eben beschrieben, zu einer Riss-
schlieBung und somit zu einer Steigerung der Festigkeit beitragen. Dies wurde
u.a. von Tavangarian und Li ¥ fiir MgAl.O., Gupta bei MgO ! und Al,O3 142
sowie Lange und Radford 1 bei Al,Os; beobachtet. Fir MgAl.O. konnten
Tavangarian und Li *° ein sowohl ein normales, wie auch ein abnormales
Kornwachstum flr das Ausheilen identifizieren. Bereits nach 1 h bei 1200 °C
flhrte das Ausheilen von Rissen zu einer Zunahme der Festigkeit um 13 %.
Eine zunehmende Ausheilung wurde mit steigender Temperatur und Auslage-
rungsdauer erreicht. Fir MgO wird von Gupta '* die ,,Umformung® von zy-
lindrischen in sphérische Poren und eine anschliefende Verkleinerung der
spharischen Poren als ,,Ausheilungsprozess* angefiihrt. Eine Abnahme der Po-
rengroBe konnte, wie aus Abbildung 5.5 ersichtlich, auch in dieser Arbeit be-
obachtet werden.

Fur Al,Os konnte fiir ein Tempern bei 1600 °C und 1700 °C und einer ,,lange-
ren* Temperdauer (> 60 min) nach einer anféanglichen Zunahme der Festigkeit,
eine erneute Abnahme verzeichnet werden 42 (Sintertemperatur 1800 °C). Fur
diese Abnahme der Festigkeit werden zwei Effekte angefihrt. Zum einen
wurde ein Verschwinden von Poren festgestellt, zum anderen aber auch ein
Kornwachstum um ca. 10 %.%%? Lange und Radford ** konnten fiir Al,O; zu-
néchst ebenfalls eine Erholung der Festigkeit infolge Rissheilung durch Korn-
wachstum beobachten. Eine Abnahme der Festigkeit erfolgte jedoch ab 25 h
bei einer Auslagerungstemperatur von 1700 °C (diese entspricht ebenfalls der
Sintertemperatur). Als Grund hierfir wird eine Kornvergréberung von ca.
23 % (fir eine Auslagerungsdauer von > 25 h) genannt.

Es konnte durch mehrere publizierte Arbeiten gezeigt werden, dass eine ther-
mische Nachbehandlung von Keramiken zu einer Steigerung der Festigkeit
beitragen kann. H&ufig steht dies im Zusammenhang mit einem Ausheilen von
Rissen 1¥7:138 z B. infolge von einem Kornwachstum 140143 ynd einem Abbau
von Eigenspannungen ¥, Ein Kornwachstum von groReren Kornern (dss)
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konnte, wie anhand von Abbildung 5.6 in dieser Arbeit ebenfalls beobachtet
werden, was diesen leichten Anstieg der charakteristischen Festigkeit durch
eine thermische Alterung erklaren l&sst. In diesem Fall beginstigt ein leichtes
Kornwachstum ebenfalls eine RissschlieBung, bevor es durch eine weitere
Kornvergréberung zu einer Abnahme der Festigkeit kommt.

Eine Abschétzung der kritischen DefektgréRe nach Griffith wurde analog zu
Kapitel 4.4.2 durchgefiihrt. Verglichen mit den gemessenen Grofen (Dmax) des
Spinelleinschlusses anhand mikroskopischer Aufnahmen des Bruchspiegels
(Tabelle 5.3), liegen diese erneut in sehr guter Naherung zu der GroR3e eines
oberflachennahen Defektes (2ac0). Aufgrund der geringen Anzahl der gemes-
senen GroRen des Spinelleinschluss im gealterten Zustand kann lediglich ver-
mutet werden, dass es infolge der thermischen Alterung zu einem Wachstum
des Zn(Al1 4Feg6)Os-Spinelleinschlusses kommt. So zeigt vor allem die ther-
mische Auslagerung bei 950°C/2160 h das starkste Wachstum um ~ 60 %. Ob-
wohl die kritische Defektgrofe mit zunehmender Auslagerungsdauer zu stei-
gen scheint, nimmt auch die charakteristische Festigkeit zu. Dies steht
zunéchst im Widerspruch, da mit einer steigenden Defektgréfe eine Abnahme
der Festigkeit erwartet wird. Da jedoch im gleichen Zuge auch die Bruchza-
higkeit mit der Auslagerungsdauer zunimmt, scheinen sich die beiden Effekte
zu kompensieren bzw. die Zunahme der Bruchzéhigkeit das Wachstum der
Spinellphase zu liberkompensieren, was in einer leichten Zunahme der Festig-
keit resultiert. Als Griinde fiir die Zunahme der Bruchzéhigkeit kdnnen vor
allem das Ausheilen von (Mikro-)Rissen angenommen werden.

Es sei darauf hingewiesen, dass die Anzahl der auswertbaren Aufnahmen ent-
sprechend Tabelle 5.3 variiert und mit n angegeben ist. Aufgefuhrt sind die
Mittelwerte sowie die jeweilige Standardabweichung.
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Tabelle 5.3: Vergleich der tberschlagigen Berechnung der kritischen Defekt-
groRe nach Gleichung 2.1 zur mikroskopisch gemessenen
Grolie Dmax des Spinelleinschlusses

Probenzustand | P}Z;“Z] [M(T;a] [iinc] [2;;]; Dimax [um]
Referenzzustand 1,25 110 82 66 57,7+7,7 (n=4)
750°C/240h 1,32 111 90 72 77 (n=1)
750°C/720h 1,44 117 96 77 76 (n=1)

750°C/2160h 1,35 111 94 75 -
950°C/240h 1,31 115 83 66 -
950°C/720h 1,36 124 77 61 84,5 (n=1)

950°C/2160h 1,55 117 112 89 94,9 £ 4,6 (n=3)

Abschlielend I&sst sich zusammenfassen, dass es infolge der thermischen Al-
terung zu einer leichten Zunahme der charakteristischen Festigkeit, tiberlagert
von einer Abnahme des Weibull-Moduls kommt, weshalb diese Anderungen
nicht als signifikant betrachtet werden. Ahnliches gilt fiir die Veranderungen
der Harte und Bruchzahigkeit. Als Grinde fiir einen Anstieg der charakteristi-
schen Festigkeit kobnnen der Abbau von Zugeigenspannungen sowie ein leich-
tes Kornwachstum urséchlich sein. Diese Effekte (Ausheilen von Rissen 37
138 Abbau von Eigenspannungen 3" und Kornwachstum 40-14%) f{ihrten eben-
falls anhand der aufgefiihrten Arbeiten zum Teil zu einer Zunahme der mecha-
nischen Eigenschaften. Jedoch ist anzumerken, dass die Ubertragbarkeit in-
folge der unterschiedlichen Materialsysteme und Auslagerungstemperaturen
der Literatur nur sehr eingeschrénkt moglich ist. Eine zunehmende Alterungs-
dauer fuhrt jedoch nicht zu einem weiteren Anstieg der Festigkeit, was mit dem
Uberlagerten Wachstum der Zn(Al1 4Feo6)Oa-Spinellphase einhergehen kann,
wie der Vergleich anhand Tabelle 5.3 nahelegt. Da davon ausgegangen wird,
dass die Spinellphase als bruchausldsender Defekt fungiert, kann geschlussfol-
gert werden, dass das Kornwachstum der Matrix (Abbildung 5.6) nur eine un-
tergeordnete Rolle fur das Festigkeitsverhalten des Materials spielt.
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Es lasst sich also festhalten, dass fur die Verdnderungen der mechanischen Ei-
genschaften mehrere, sich tiberlagernde Effekte betrachtet werden miissen, die
im Rahmen dieser Arbeit nicht vollstandig aufgeklart werden konnten.
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6.1 Mechanische Eigenschaften

6 Einfluss thermozyklischer
Belastung

In diesem Kapitel wird auf die Untersuchungen der Thermozyklenfestigkeit
eingegangen. Hierzu werden in Kapitel 6.1 zunachst die mechanischen Eigen-
schaften dargestellt. Die Versuchsdurchfiihrung hierzu ist in Kapitel 3.3.2 be-
schrieben. Die Charakterisierung der mikrostrukturellen Eigenschaften findet
in Kapitel 6.2 statt. Die Mechanismen, welche zu einer Verringerung der Fes-
tigkeit infolge (thermo-)zyklischer Belastung fuhren kénnen werden in Kapitel
6.3 diskutiert. Die Analysemethoden wurden analog zu den in Kapitel 4 und 5
dargestellten Ergebnissen verwendet und sind in den Kapiteln 3.2.1 (Analyse
der Mikrostruktur) sowie 3.2.2 (Ermittlung der mechanischen Kennwerte) be-
schrieben.

6.1 Mechanische Eigenschaften

Fir die charakteristische Festigkeit kann nach einer Thermozyklierung von
1200 h bzw. 50 Zyklen eine starke Abnahme um ~ 50 % auf 6o = 533 MPa
festgestellt werden (coger = 11075 MPa). Der Weibull-Modul liegt mit
My = 5 *3 ebenfalls deutlich unterhalb des Referenzwertes (mrer = 8,4 ¥2), was
aus einer starkeren Streuung der Festigkeitswerte resultiert. Eine Auftragung
der Festigkeitswerte anhand einer Weibull-Verteilung kann Abbildung 6.1 ent-
nommen werden. Harte (HVef = 873 + 28, HVyia = 857 £ 33) und Bruchzéhig-
keit (Kicret = 1,25 + 0,1 MPavm, Kiczya = 1,16 + 0,1 MPay/m) zeigen mit ei-
ner geringen Abnahme um ca. 2 % bzw. 8 % keine signifikante Veranderung.
Eine Gegeniiberstellung der mechanischen Eigenschaften der beiden Zusténde
kann Tabelle 6.1 entnommen werden.
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Abbildung 6.1: Weibull-Verteilung des thermozyklierten Zustandes

Tabelle 6.1: Vergleich der mechanischen Kennwerte des thermozyklierten
Zustandes zum Referenzzustand

00 Harte Kic.icL Weibull-Mo-
[MPa] [HV3] [MPay/m] dul m
Referenz- | 1101} | 873+28 1,25+0,1 8,4 *2
zustand
900 °C/1200h 53*% 857 £ 34 1,16 £ 0,1 52
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6.2 Mikrostruktur

6.2 Mikrostruktur

Eine Verdnderung der Mikrostruktur durch die Thermozyklierung konnte we-
der durch XRD-Messungen (Abbildung 6.2) noch durch mikroskopische Auf-
nahmen festgestellt werden. Es wurden bei fraktographischen Untersuchungen
ebenfalls abnormal gewachsene Kérner mit einer Sekundérphase im Zentrum
gefunden (Abbildung 6.3 (a)). Vergleichbar zum exemplarischen Beispiel des
thermisch gealterten Zustandes Abbildung 5.4, unterscheidet sich auch hierbei
der Kern der Sekundarphase, welcher aus Al,O3 besteht zum Randbereich, der
Zn(Aly4Feo,6)04-Spinellphase (Abbildung 6.3 (b)). Ebenfalls zu erkennen ist
eine gestorte Anbindung der Sekundérphase zum AGG.

—— (b) Thermozykliert

Intensitét (n.a)

(a) Referenzzustand

1 (. 1 | I 1 Zn(Aly 4Feqg)04

[ ] I nwee e e i owerof | Forsterit

25 30 35 40 45 50 55 80 65
20°

Abbildung 6.2: XRD-Spektrum des (a) Referenzzustandes und (b) thermozyklierten Zustandes
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< 8 Gestorte
‘4 Anbindung

e

,‘.‘—

Abbildung 6.3: Exemplarische fraktographische Analyse der Bruchflache, thermozykliert; REM-
Aufnahmen (a) Ubersicht der Bruchflache, (b) Sekundérphase bei héherer
VergroRerung mit Al,O5 im Kern und Spinellphase im Randbereich

6.3 Diskussion des Einflusses
(thermo-)zyklischer Belastung auf die
Festigkeit

Im Folgenden werden die Ergebnisse aus den Kapiteln 6.1 und 6.2 aufgearbei-
tet und in einen gemeinsamen Kontext gebracht. Infolge der thermozyklischen
Belastung konnte keine signifikante Verdnderung der Bruchz&higkeit oder der
mutmalilich bruchauslésenden Spinellphase festgestellt werden. Des Weiteren
kann aufgrund der Thermozyklierung nicht von einer Anderung des Eigen-
spannungszustandes ausgegangen werden. Aus diesem Grund sollen im Fol-
genden vor allem ein unterkritisches Risswachstum (SCG) diskutiert werden,
welches infolge der thermozyklischen Belastung zu einem gesteigerten Riss-
wachstum und somit zu einer reduzierten Festigkeit fuhren kann. Eine Ab-
schétzung der kritischen Gréf3e fiir einen oberflachennahen Defekt mit Hilfe
der Griffith-Gleichung ergibt mit den ermittelten mechanischen Kennwerten
aus Tabelle 6.1 eine DefektgrélRe von 2ac, = 243 um. Fir eine Abschétzung
der Spannungen wird mit Hilfe des Simulationsmodells der Hypothese Il aus
Kapitel 4 der Lastfall unter zyklischer Temperaturbelastung simuliert und der
zugehdrige Spannungs- sowie der K™-Verlauf bestimmit.
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Bei einer thermischen, mechanischen oder thermo-mechanischen Zyklierung
gibt es unterschiedliche Mechanismen, die zu einem Risswachstum flhren
kénnen. Ein unterkritisches Risswachstum (subcritical crack growth, SCG)
spielt dabei eine entscheidende Rolle bei der Begrenzung der Lebensdauer.
Hierbei kann bereits unterhalb einer kritischen Last (Kiappi < Kic) ein Riss-
wachstum auftreten, was zu einem Materialversagen fiihren kann (siehe Kapi-
tel 2.4.3). Sinkt die anliegende Last unter einen bestimmten Schwellwert (engl.
threshold) bzw. Kjreshoid (Kurz: Kimres) kann kein SCG mehr nachgewiesen
werden. So konnte durch die Arbeit von Sglavo und Green 4 an Silikatglasern
gezeigt werden, dass ein unterkritisches Risswachstum bis zu einem K| tres VON
ca. 1/3*Kc auftritt. Die Arbeit von de Aza et al. 1*° befasste sich unter anderem
mit dem Risswiderstand von Al,O; und ZrO,. Fir Al,O; konnte ein
Kithres = 2,5 MPam'?  ermittelt werden, was ca. 0,6*Kic entspricht
(Kicapos = 4,2 MPam¥?).  Der Threshold-Wert fir ZrO, wurde mit
Kithres = 3,1 MPam*? ermittelt, dies entspricht bei Kiczoz2 = 5,5 MPam'?
ca. 0,56*Kc. Auch wenn die Materialsysteme der publizierten Arbeiten nur
bedingt mit der Forsterit-Keramik dieser Arbeit vergleichbar sind, wurde, als
Né&herung, fiir die weiteren Berechnungen der Kjwnres in einem Bereich von
1/3 - 2/3*Kc herangezogen.

Sofern die Belastung periodisch mit der Zeit variiert, spricht man von einem
Ermidungsrisswachstum oder auch fatigue crack growth (kurz FCG) genannt
125 Dies bedeutet, dass ein Risswachstum auf eine sich abwechselnde Belas-
tung und Entlastung zuriickgefiihrt werden kann 46, Hierbei auftretende Ef-
fekte, die sich auf die Zykleneigenschaften auswirken konnen, finden sich zum
einen in der Mikrostruktur im Allgemeinen (KorngrolRe, Mikrorisse, ...) sowie
im Risspfad durch Unebenheiten, Mikrorisse und Rissbriicken 47 und unter-
scheiden sich nicht zu den Mechanismen einer statischen Belastung®®. Wie die
Untersuchungen von Horibe und Hiraha 46 zeigen, tritt lediglich bei Kerami-
ken mit einem intergranularen Versagen ein zyklisch bedingtes Risswachstum
auf. Dabei sind folgende Mechanismen von Relevanz:

i. Verzweigung oder Ablenkung des Risses

ii. geldste Kdrner/Partikel innerhalb des Risspfades
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iii. Unebenheiten an der Rissoberflache

Wobei i bei der Belastung, ii und iii bei der Entlastung des Materials auftre-
ten, 146

Solche mechanischen Effekte im Risspfad fiihren unter statischer Belastung
bekannterweise zu einer Zahigkeitssteigerung und somit zu einem R-Kurven-
verhalten. Guiu et al. 18 stellten bereits 1991 einen Zusammenhang zwischen
einem ausgepragten R-Kurvenverhalten und einem starkeren Risswachstum
unter dynamischer Belastung infolge entstehender Rissbriicken fest. Ahnliche
Beobachtungen wurden von Urashima et al. fiir B-SisN4 gemacht. Hierbei zeig-
ten die SisNs-Materialien mit einem starker ausgepragten R-Kurvenverhalten
eine hohere Anfalligkeit fiir ein Ermudungsrisswachstum. #° Magerl et al. 12
konnten fir ein 20%-SiC-Whiskerverstarktes Al,O3 ein ausgepréagteres SCG
fur eine dynamische wie auch fiir eine statische Belastung ermitteln. Dies
héngt mit einem Brechen sowie einer Abldsung der Whisker zusammen, wel-
che im Normalfall flir das ausgepragte R-Kurvenverhalten sorgen. Wie spater
in Kapitel 7.1 aufgezeigt wird, sind bei dem in dieser Arbeit untersuchten Ma-
terial ebenfalls zahigkeitssteigernde Mechanismen zu finden, die auf ein R-
Kurvenverhalten schlieRRen lassen.

Abbildung 6.4: Exemplarische fraktographische Analyse der Bruchflache, thermozykliert; REM-
Aufnahmen (a) Ubersicht der Bruchfliche mit einem Riss ausgehend von der Se-
kundarphase, (b) Ubergang AGG zu Sekundérphase bei héherer
VergroRerung mit der gestrten Anbindung und Riss
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Wie anhand der fraktographischen Analyse der Bruchflache in Abbildung 6.4
gezeigt wird, kann trotz einer gestorten Anbindung zwischen AGG und Sekun-
dérphase ein Riss innerhalb des AGGs, ausgehend von der Sekundérphase ge-
funden werden. Ob dieser Riss durch die thermozyklische Belastung oder das
Versagen der Probe entstanden ist, lasst sich im Nachhinein nicht eindeutig
klaren. Allerdings wird dies, sowie die Erkenntnisse der Berechnungen in Ka-
pitel 4.3.2, als Indiz genommen, um bei der weiteren bruchmechanischen Be-
trachtung des thermozyklierten Zustands Hypothese Il entsprechend Kapitel
4.3.2 zu verwenden. Eine Abschétzung nach Griffith flir einen oberflachenna-
hen Defekt ergibt eine Defektgrofle von 2ac, = 243 um. Dies liegt in guter
Ubereinstimmung mit der AGG-GrofRe von d = 256 um in Abbildung 6.4, was
ebenfalls vermuten lasst, dass in Folge der thermozyklischen Belastung Risse
ausgehend von der Sekundérphase zu einer Schadigung des AGGs flihren, was
ebenfalls flr Hypothese Il spricht. Aus diesen Griinden wird im Folgenden
auch auf Berechnung mit Hypothese | verzichtet.

Aufgrund der unterschiedlichen a zwischen AGG und Matrix entstehen durch
das Abkiihlen nach dem Sintern thermische Eigenspannungen. Durch die ther-
mozyklische Belastung werden diese Eigenspannungen bei htheren Tempera-
turen zundchst abgebaut und beim Abkiihlen auf niedrigere Temperaturen wie-
der aufgebaut. Dies fuhrt zu einer sich abwechselnden Belastung des Materials.
Aus diesem Grund wurde das Simulationsmodell aus Kapitel 4.3 entsprechend
der maximalen und minimalen Temperatur der thermozyklischen Belastung
angepasst. Hierzu wurden die jeweiligen Zustdande bei Tmin =100 °C und
Tmax =900 °C mit Hilfe der FE-Simulation berechnet und die zugehdrigen
Tangentialspannungsverlaufe bestimmt. Wie bereits in Kapitel 4.3.2 soll im
weiteren Verlauf lediglich auf die fir ein Risswachstum relevanten Tangen-
tialspannungen eingegangen werden, eine Betrachtung der Radialspannungen
erfolgt an dieser Stelle nicht.

Die jeweilige Darstellung des FE-Modells des AGGs mit einem abgeldsten
Spinelleinschluss (modelliert als Pore) sind fur T = 100 °C in Abbildung 6.5
(a) bzw. fiir T =900 °C in Abbildung 6.6 (a) zu finden. Hierbei wurde, wie
bereits in Kapitel 4, das AGG mit einem Durchmesser von D = 200 pum und
die Pore mit einem Durchmesser von D = 60 um modelliert. Die zugeh6rigen
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Tangentialspannungsverlaufe der XY-Ebene in a-Richtung finden sich fir
T =100 °C in Abbildung 6.5 (b) und fur T =900 °C in Abbildung 6.6 (b). Die
Beschreibung der Tangentialspannungsverldufe erfolgte analog zu der Ausfih-
rung in Kapitel 4.4.2, wobei die Funktion in drei Bereiche unterteilt wurde
(y1 (30 <x<69), y2 (69 <x <100) und y3 (x > 100)). Fur den ersten Bereich
wurde die Funktion mit Hilfe eine Polynoms 3. Grades, flir den zweite Bereich
durch eine lineare Funktion und fir den dritten Bereich mit Hilfe eines Poly-
noms 4. Grades beschrieben. Anschlielend erfolgte, analog der Beschreibung
in Kapitel 4.3.2, eine Berechnung des Spannungsintensitatsfaktors K™ fir die
jeweilige Zyklisierungstemperatur (Abbildung 6.5 (c) bzw. 6.6 (c)).

Anhand des Tangentialspannungsverlaufes bei einer Temperatur von
T =100 °C (Abbildung 6.5 (b)) kann festgestellt werden, dass innerhalb der
Pore, bis zu einem Radius von R = 30 um, keine Spannungen auftreten. An der
Grenzflache Pore zu AGG (x > 30 pm) sind die tangentialen Zugspannungen
mit ~ 950 MPa maximal. AnschlieRend nehmen die Spannungen innerhalb des
AGGs auf ~ 400 MPa ab, bis am Ubergang AGG zu Matrix (x = 100 um) ein
Wechsel von tangentialen Zug- in Druckspannungen von ~ 590 MPa erfolgt.
Mit zunehmendem Abstand zu dieser Grenzflache nehmen die Spannungen in-
nerhalb der Matrix ab. Der Verlauf sowie der Betrag der anliegenden Span-
nungen unterscheidet sich hierbei temperaturbedingt nur marginal zu dem vor-
herrschenden Zustand bei RT.

Der gleiche Verlauf, jedoch auf einem deutlich niedrigeren Niveau kann fir
den Tangentialspannungsverlauf bei T =900 °C festgestellt werden. Hierbei
liegen die maximalen Zugspannungen am Ubergang Pore zu AGG bei
~ 300 MPa, wobei diese Spannungen innerhalb des AGGs auf ~ 120 MPa ab-
nehmen. An der Grenzflache erfolgt die Anderung der tangentialen Zug- in
Druckspannungen auf ~ 200 MPa, welche ebenfalls mit zunehmendem Ab-
stand zur Grenzflache AGG zu Matrix abnehmen. Der zugehorige Verlauf des
Spannungsintensitatsfaktors K™, zeigt zunachst fir beide Temperaturen einen
sprunghaften Anstieg, wobei fiir T = 100 °C auf ~ 2 MPa+/m, fiir T = 900 °C
auf ~ 0,5 MPavm. AnschlieRend nimmt der Verlauf nahezu linear zu, bis er
am Ubergang AGG zu Matrix (x = 100 pm) maximal wird
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(KTHmaxyloo °oc ~ 3,4 MPa\/E bzw. KTHmaxvgoo °c~ 1,1 MPa\/E). Ab diesem Uber-
gang der Zug- in Druckspannungen nimmt auch der Verlauf des Spannungsin-
tensitatsfaktors K™ abrupt ab und nahert sich 0.

Wie aufgrund der Erkenntnisse der vorhergehenden Kapitel zu erwarten war,
liegen die maximalen Tangentialspannungen bei einer Temperatur von 100 °C
deutlich oberhalb der Tangentialspannungen bei 900 °C. Dies bedeutet, dass
es durch ein Aufheizen auf 900 °C zu einem Abbau der Eigenspannungen und
durch das Abkuhlen auf 100 °C zu einem erneuten Aufbau der Eigenspannun-
gen kommt.

Eine direkte Gegentiberstellung der Tangentialspannungsverlaufe und der K™-
Verlédufe fir RT, 100 °C und 900 °C findet in Abbildung 6.7 statt. Hierbei wird
ersichtlich, dass sich die Tangentialspannungen und damit auch der K™-Ver-
lauf zwischen RT und 100 °C kaum unterscheiden. Die maximalen tangentia-
len Zugspannungen sind fir alle 3 Zustinde am Ubergang Pore zu AGG
(x =30 pm) zu finden, welche mit zunehmendem Abstand in b-Richtung ab-
nehmen. Am Ubergang AGG zu Matrix (x = 100 um) findet der Wechsel des
Spannungsfeldes von tangentialen Zug- in Druckspannungen statt. Bei der Be-
trachtung des K™-Verlaufes kann das Risswachstum und die damit einherge-
hende Entstehung der kritischen DefektgréfRe bzw. Risslange fir die Ther-
mozyklierung in drei Bereiche unterteilt werden.

Bereich I: Aufgrund der Thermozyklierung und der damit einhergehenden Be-
und Entlastung kommt es in diesem Bereich, da Kiapp < Kic, zu einem unter-
kritischen Risswachstum (SCG).

Bereich II: Sobald eine kritische Rissléange erreicht ist (> 2 um) kommt es zu
einem instabilen Risswachstum bis Kiapp < Kic. Dies flhrt zu einer Risslange
von ~ 75 pm.

Bereich I11: Hierbei kommt es infolge der thermischen Zyklierung erneut zu
einem unterkritischen Risswachstum (SCG) bis Kiappl < Kithreshold. Wird flir den
Theshold-Wert der zu Beginn des Kapitels erwahnte Bereich von ca. 1/3 — 2/3
Kic zu Grunde gelegt, entspricht dies bei der ermittelten Bruchz&higkeit
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Kicak = 1,16 MPay/m einem Kireshoia~ 0,38 - 0,76 MPay/m. Hieraus ergeben
sich Risslangen im Bereich von 80 - 90 um.
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Abbildung 6.5: Simulationsergebnisse bei T = 100 °C (a) Simulationsmodell des AGG mit einem

108

abgeldsten Spinelleinschluss (als Pore modelliert), (b) zugehériger Tangen-
tialspannungsverlauf, (c) zugehériger Spannungsintensitatsfaktorverlauf K™ fiir
eine Pore der GroRe R = 30 um
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Abbildung 6.6: Simulationsergebnisse bei T =900 °C (a) Simulationsmodell des AGG mit einem
abgeldsten Spinelleinschluss (als Pore modelliert), (b) zugehériger Tangen-
tialspannungsverlauf, (c) zugehdriger Spannungsintensitatsfaktorverlauf K™ fiir
eine Pore der GroRe R = 30 um

109



6 Einfluss thermozyklischer Belastung

@ 1000 (b) 4
z I i i !
— 3 K™ RT
g 750 \ f 35 1 i K™ 100 °C
= \ S LT K™ 900 °C
p 500 \, k7 3 L : ——-K
g @ s ; ¢
gﬁ 250 s 25 4 L 1‘
£ 0 ® £ 24 1
c c© '
@ - Q0
o 250 =151 !
© = Wl ..
B -500 { —Pore_RT > 1 o R S \t
2l Pore_100°C ) g -7 \\ ;{\5
2 750 = £ 051 L[k
© ~——Pore_900°C © ~d
= -1000 & o —_—
0 30 60 90 120 150 0 20 40 60 80 100 120
a-Achse [um] Risslange a [um]

Abbildung 6.7: (a) Tangentialspannungen infolge unterschiedlicher o AGG/Matrix bei RT (blau)
T =100 °C (orange) und T =900 °C (rot), (b) zugehdriger Spannungsintensitats-
faktor K™ infolge des Tangentialspannungsverlaufes fiir eine Pore mit R = 30 um

Es l&sst sich zusammenfassen, dass es bedingt durch die thermischen Eigen-
spannungen infolge eines a-Mismatch durch die Thermozyklierung zu einem
sich abwechselnden Auf- und Abbau von Eigenspannungen und somit zu einer
wechselnden Be- und Entlastung kommt. Durch ein unterkritisches Risswachs-
tum kann, auch wenn Kiapp < Kic ein Risswachstum bis K tresnold Stattfinden.
Dieser wurde aufgrund publizierter Arbeiten im Bereich von
ca. 1/3 — 2/3*K|c 144 145 angenommen. Bei der Betrachtung des Spannungsin-
tensitatsfaktors K™, kommt es aufgrund der thermischen Eigenspannungen in-
folge der Thermozyklierung zu einem Risswachstum der Lange
a=80-90 um, was zu einer DefektgroRe von 2a; =220 — 240 um fihrt
(2a; = 60 um + 2*a). Durch eine Abschatzung nach Griffith konnte die kriti-
sche DefektgroBRe mit 2ac, = 243 um bestimmt werden. Diese beiden Defekt-
groRen liegen in sehr guter Ubereinstimmung, was die Schlussfolgerung
zuldsst, dass die thermozyklische Belastung zu einem unterkritischen Riss-
wachstum, ausgehend von dem Spinelleinschluss fuhrt. Aus diesem Grund
kann das thermozyklischbedingte, unterkritische Risswachstum als wahr-
scheinlichste Ursache fiir die starke Abnahme der charakteristischen Festigkeit
um ca. 50 % von goget = 11012 MPa auf ooy = 535 MPa betrachtet werden.
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7 Einfluss hoher Temperaturen
auf die Bruchzahigkeit und
Festigkeit

In diesem Kapitel wird auf die Untersuchungen der mechanischen Eigenschaf-
ten bei hohen Temperaturen eingegangen. Dabei werden zunéchst in Kapitel
7.1 die Untersuchungen der Bruchzahigkeit mittels IR-Lampenprifstand dar-
gestellt und die Analyse der Mikrostruktur betrachtet. Die Beschreibung der
Versuchsdurchfiihrung ist in Kapitel 3.3.4 — Hochtemperatur-Bruchzahigkeit
zu finden. In Kapitel 7.2 werden die Untersuchungen der Festigkeit bei erhoh-
ter Temperatur behandelt. Die zugehorige Durchfiihrung ist in Kapitel 3.3.3 -
Hochtemperaturuntersuchungen der Doppelring-Biegefestigkeit beschrieben.
Abschlielend wird in Kapitel 7.3 der Einfluss erhdhter Temperatur auf die me-
chanischen Eigenschaften zusammengefasst. Hierbei wird vor allem auf die
Erkenntnisse der Analyse der Mikrostruktur aus Kapitel 4 und 7.1 eingegan-
gen. Die Analysemethoden wurden analog zu den vorherigen Kapiteln 4-6 ver-
wendet und sind in den Kapiteln 3.2.1 (Analyse der Mikrostruktur) sowie 3.2.2
(Ermittlung der mechanischen Kennwerte) beschrieben.

7.1 Untersuchung der Bruchzahigkeit bei
erhohten Temperaturen

Der Einfluss von Temperatur und Risslange wurden bei Hochtemperatur-
Bruchzahigkeitsuntersuchungen an einseitig gekerbten Proben mittels IR-
Lampenprifstand untersucht. Eine Ermittlung des temperaturabhéngigen
Spannungsprofils erfolgte wie in ,,Kapitel 2.6.1 - Berechnung von Warmespan-
nungen* erldutert. Die Bestimmung der temperatur- und rissl&éngenabhéngigen
Bruchzahigkeit erfolgte mit Hilfe der Gewichtsfunktionsmethode, Kapitel
2.3.2. Die Proben wurden vor den Versuchen, wie in Kapitel 3.3.4 beschrieben
und in Abbildung 3.8 exemplarisch dargestellt, vorgekerbt. Exemplarische
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Beispiele einer gekerbten Probe mit einem Riss bis zur Probenmitte, eine Auf-
nahme mit Hilfe der Wéarmebildkamera einer ungekerbten Kreisprobe unter
radialsymmetrischer Temperaturbeaufschlagung sowie den hieraus resultie-
renden Temperaturverteilungen und den zugehdrigen Tangentialspannungen
kdnnen Abbildung 3.9 und 3.10 entnommen werden. Eine exemplarische Dar-
stellung des radialsymmetrischen Temperaturverlaufes mit einer Temperatur
der Probenmitte von 540 K kann Abbildung 7.1 (a) entnommen werden. Der
zugehorige Tangentialspannungsverlauf ist in Abbildung 7.1 (b) abgebildet.
Hierbei zu erkennen ist, dass eine Temperatur der Probenmitten von 540 K zu
tangentialen Spannungen am Probenrand in H6he von 100 MPa flhren. In Ab-
héngigkeit der Risslange und der anliegenden Temperatur kann mit Hilfe der
Gewichtsfunktionsmethode ein temperatur-/risslangenabhéngiger Verlauf des
Spannungsintensitatsfaktors K; ermittelt werden, dieser ist fiir Probe 6 exemp-
larisch in Abbildung 7.2 dargestellt. Hierbei ist der Spannungsintensitatsfaktor
Ky in Abhéngigkeit der Risslange aufgetragen. Zusétzlich sind die temperatur-
abhéngigen Verlaufe des Spannungsintensitatsfaktors K, von 175 °C (blau) —
250 °C (griin) dargestelit.
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Abbildung 7.1: Exemplarische Darstellung (a) radialsymmetrischer Temperaturverlauf aufgetra-
gen Uber den Probendurchmesser
(b) zugehoriger Tangentialspannungsverlauf
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Abbildung 7.2: Exemplarischer Verlauf des Spannungsintensitatsfaktors K, fiir unterschiedliche
Risslangen/Temperaturen der Probenmitte

Eine direkte Gegenuberstellung der Bruchzéhigkeiten mehrerer Proben, in Ab-
héngigkeit der Risslange bzw. der Temperatur der Probenmitte ist in Abbil-
dung 7.3 (a) bzw. Abbildung 7.3 (b) zu finden. Die einzelnen Proben sind hier-
bei jeweils mit unterschiedlichen Farben bzw. Symbolen gekennzeichnet. Die
mit Hilfe der ICL-Methode bei Raumtemperatur ermittelte Bruchzahigkeit
Kicret = 1,25 20,1 MPay/m ist durch die blau gestrichelte Linie gekennzeichnet
und dient als Anhaltspunkt flr die ermittelten Bruchzahigkeiten.

Die initiale Bruchzahigkeit Kicimi = 1,26 0,2 MPay/m die mit dieser Methode
ermittelt werden konnte, liegt in guter Ubereinstimmung mit den Bruchzéhig-
keitswerten, die fir den Referenzzustand mittels der ICL-Methode ermittelt
wurden  (Kicref = 1,25 #0,1 MPav/m), wobei diese im Bereich von
Kic.iniz = 0,92 MPayvm bis Kicimiz = 1,42 MPaym streuen. Ein Risswachstum
ist ab einer mittleren Temperatur der Probenmitte von ca. 260 °C zu beobach-
ten (Abbildung 7.3 (b)). Diese Temperatur fuhrt zu tangentialen Zugspannun-
gen am Probenrand in Héhe von ca. 100 MPa (Abbildung 7.1 (b)), wodurch
das Kriterium fir ein Risswachstum Kiapp > Kic erreicht ist und es zunéchst zu
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7 Einfluss hoher Temperaturen auf die Bruchzéhigkeit und Festigkeit

einem sprunghaften, instabilen Rissfortschritt von mind. 4000 um kommt. Ab
diesem Zeitpunkt fiihrt eine weitere Steigerung der Temperatur, respektive der
tangentialen Zugspannungen, zu einem kontrollierten, stabilen Risswachstum
mit Risswachstumsléangen von 100 - 200 um. Je Probe konnten somit zwischen
3 und 5 Bruchzéhigkeitswerte ermittelt werden, ehe eine Steigerung der Tem-
peratur zu keinem weiteren Risszuwachs fiihrte, da der Riss bis in das Zentrum
der Probe vorangetrieben wurde. Alle Proben weisen einen vergleichbaren
Verlauf auf, dass mit zunehmender Risslange bzw. Temperatur auch eine Zu-
nahme der Bruchzahigkeit zu beobachten ist.

Fir Probe 3 konnte eine maximale Rissldange von 5,97 mm bei einer Tempera-
tur der Probenmitte von 338 °C ermittelt werden, was zu einer Zunahme der
Bruchzahigkeit um 60 % von Kc = 1,46 MPay/m auf 2,3 MPay/m fiihrte.
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Abbildung 7.3: Entwicklung der Bruchzahigkeit mit (a) steigender Risslange,
(b) zunehmender Temperaturbelastung
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7.1 Untersuchung der Bruchzahigkeit bei erh6hten Temperaturen

7.1.1 Zahigkeitssteigernde Mechanismen bei der
Hochtemperatur-Bruchzihigkeit

Wahrend der Hochtemperatur-Bruchzéhigkeitsmessungen konnte mit zuneh-
mender Rissl&nge a bzw. Temperatur T eine Zunahme der Z&higkeit beobach-
tet werden (R-Kurvenverhalten). Vergleichbare Arbeiten wurden von
Schneider et al. 2 an SizsN4 und Knoblauch et al. an Y-PSZ 1% sowie an CMC
(Keramikmatrix-Verbundwerkstoff auf der Basis einer Polymerprecursor-Ke-
ramik) 7 durchgefiihrt. Hierbei konnte fiir SizN4 eine Zunahme der ,,Thermos-
chock*-Z&higkeit von ca. 6 MPav/m bei T = 200 - 750°C auf ca. 12 MPaym
bei T = 930 °C beobachtet werden 2. Griinde hierfiir wurden in der Publika-
tion nicht angefithrt. Knoblauch 7 konnte als Verstarkungsmechanismen fiir
die Versuche an CMC zum einen thermisch bedingte Druckeigenspannungen
infolge fein dispergierter SiC-Partikel sowie Rissablenkungen, Rissbriicken
und Reibungsbricken bzw. mechanische Verhakung identifizieren. Zusétzlich
konnte eine rissspitzennahe Mikrorisshildung nachgewiesen werden.

Mdogliche Griinde flr die Zunahme der Bruchzahigkeit in dieser Arbeit wurden
weiterfihrend in mikroskopischen Betrachtungen des Risspfades gesucht.
REM-Aufnahmen des Risspfades legen unterschiedliche Verstarkungsmecha-
nismen (Kapitel 2.3.4) dar. Diese Mechanismen konnten bei allen untersuchten
Proben festgestellt werden und wurden als Rissablenkungen, Rissbriicken, Li-
gamentbriicken sowie ,,Reibung und Verhakung“ im Risspfad identifiziert.
Diese sind exemplarisch in Abbildung 7.4 dargestellt.
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Abbildung 7.4: REM-Aufnahmen von zéhigkeitssteigernden Mechanismen (R-Kurveneffekte)
entlang des Risspfades, Rissausbreitung von oben nach unten
(a) Rissablenkung und Rissbriicken (b) Ligamentbriicken, (c) Rissablenkung in-
folge Sekundérphase, (d) Rissablenkung und Rissbriicken infolge eines ausge-
brochenen Korns
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7.1 Untersuchung der Bruchzahigkeit bei erhdhten Temperaturen

Als weiterer zahigkeitssteigernder Effekt konnte, wie aus Abbildung 7.5 er-
sichtlich, eine duktile Phase innerhalb des Risspfades identifiziert werden.
Durch EDX-Untersuchungen in Abbildung 7.6 wurde hierbei ein erhohter Ge-
halt an Ca und Zn innerhalb des Risspfades detektiert. An dieser Stelle sei da-
rauf verwiesen, dass diese Ca-reiche Korngrenzphase bereits in dem Kapitel
4.2 beschrieben und u.a. ebenfalls in den TEM-Aufnahmen gefunden wurde
(Abbildung 4.9).

N

Abbildung 7.5: Exemplarische REM-Aufnahmen (a) Ubersichtsaufnahme des Risses,
(b) Detailaufnahme einer duktilen Phase innerhalb des Risspfades,
(c) duktilen Phase innerhalb des Risspfades
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Abbildung 7.6: REM-EDX Untersuchung des Risspfades (a) REM-Aufnahme des Risspfades,
(b) EDX-Spektrum der Matrix, (c) EDX-Spektrum der duktilen Phase

Abschlielend lasst sich fur die Untersuchungen der Hochtemperatur-Bruchzé-
higkeit an einseitig gekerbten Proben mittels IR-Lampenprifstand folgendes
Fazit ziehen.

- Die initiale Bruchzihigkeit (Kicini = 1,26 £0,2 MPay/m) liegt in guter
Ubereinstimmung mit den Bruchzahigkeitswerten die fir den Referenz-
zustand mittels der ICL-Methode ermittelt wurden
(Kicref = 1,25 0,1 MPayv/m).

- Ab einer Temperatur der Probenmitte von 540 K bzw. der hieraus resul-
tierenden Tangentialspannungen am Probenrand von ca. 100 MPa
kommt es zu einem sprunghaften, instabilen Risswachstum von mind.
4000 um. Durch eine weitere Erhéhung der Temperatur respektive der
tangentialen Spannungen kann ein stabiler Rissfortschritt von 100 — 200
um je Temperaturerh6hung erreicht werden.
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7.2 Hochtemperatur-Festigkeit

- Mit einer zunehmenden Risslange bzw. Temperatur kann eine Zunahme
der Bruchzéhigkeit festgestellt werden. Hierfir konnten durch mikro-
skopische Untersuchungen zéhigkeitssteigernde Mechanismen wie
Rissablenkungen, Rissbriicken, Ligamentbriicken, Reibung und Ver-
hakung im Risspfad sowie eine Ca-reiche Korngrenzphase nachgewie-
sen werden. Eine Differenzierung der Temperatureffekte und der
R-Kurveneffekte ist an dieser Stelle jedoch nicht méglich.

7.2 Hochtemperatur-Festigkeit

Der Einfluss hoher Temperaturen (engl. high temperature, im Folgenden ab-
gekirzt als HT) auf die Festigkeit ist anhand einer Weibull-Verteilung in Ab-
bildung 7.7 dargestellt, sowie in Tabelle 7.1 gegenubergestellt. Die Proben
wurden hierbei auf eine Temperatur von 700 °C erwérmt und anschlief3end,
wie in Kapitel 3.3.3 beschrieben, in-situ die Biegebruchspannung ermittelt und
die Festigkeit bestimmt. Flr die charakteristische Festigkeit konnte somit bei
einer Temperatur von 700 °C eine Abnahme von ca. 30% auf
oont = 78%12 MPa, im Vergleich zum Referenzzustand festgestellt werden
(ooret = 110%% MPa,). Zusétzlich ist eine deutliche Zunahme der Streuung
festzustellen, was sich anhand des geringen Weibull-Moduls von myr = 2,8 er-
kennen lasst (myes = 8,4).

Wie bereits im Ausgangszustand Kapitel 4 und den Untersuchungen der
thermozyklischen Belastung Kapitel 6 konnten bei fraktographischen Untersu-
chungen der Bruchflache ebenfalls abnormal gewachsene Kérner mit einer Se-
kundarphase im Zentrum gefunden werden (Abbildung 7.8).
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Abbildung 7.7: Weibull-Verteilung der Hochtemperatur-Untersuchungen

Tabelle 7.1: Vergleich der charakteristischen Festigkeit und des Weibull-Mo-
duls bei erhdhter Temperatur zum Referenzzustand

oo [MPa] Weibull-Modul m
Referenzzustand 1103 8,4 +2
700 °C 78f%§ 2,811
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7.2 Hochtemperatur-Festigkeit

Abbildung 7.8: Exemplarische fraktographische Analyse der Bruchflache, Hochtemperatur-
Festigkeit; REM-Aufnahmen, Ubersicht der Bruchflache
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7 Einfluss hoher Temperaturen auf die Bruchzéhigkeit und Festigkeit

7.3 Diskussion des Einflusses erhohten
Temperaturen auf die Bruchzahigkeit und
Festigkeit

Entsprechend den Ergebnissen der Untersuchungen der Bruchzéhigkeit und
Festigkeit bei erhdhten Temperaturen aus Kapitel 7.1 und 7.2, sollen zwei
Hypothesen der untersuchten Temperaturbereiche getrennt betrachtet und das
Materialverhalten anhand der charakteristischen Eigenschaften modelliert
werden.

Untersuchung der Bruchzahigkeit bei Temperaturen bis ca. 420 °C

Mit der in Kapitel 7.1 verwendeten Methode zur Untersuchung der Bruchza-
higkeit bei erhdhten Temperaturen, konnte ein Temperaturbereich bis ca. 420
°C abgedeckt werden. Eine differenzierte Betrachtung der Temperatureffekte
und der rissuberbrickenden Effekte war nicht moglich. Ein Nachkerben eines
kurzen Anrisses, wie von Knoblauch 7 beschrieben, um mdgliche risstiberbri-
ckende Effekte zu eliminieren, konnte aufgrund der geringen Festigkeit der
untersuchten Forsterit-Keramik nicht durchgefihrt werden. Dies flihrt dazu,
dass eine Zunahme der Rissldnge stets mit einer Steigerung der Temperatur
verknlpft war. Bei niedrigeren Temperaturen ist davon auszugehen, dass die
temperaturunabhéngigen, zahigkeitssteigernden Mechanismen wie Rissablen-
kungen, Rissbriicken, Ligamentbriicken, Reibung und Verhakung im Risspfad
Uberwiegen und zu der Zunahme der Bruchzéhigkeit beitragen. Mit einer Stei-
gerung der Temperatur kénnen zwei Effekte vermutet werden. Zum einen neh-
men, wie aus Kapitel 6 ersichtlich, mit steigender Temperatur die Eigenspan-
nungen im Material ab was zu einer Zunahme der Bruchzahigkeit fiihren kann,
zum anderen kann die Ca-reiche Korngrenzphase mit zunehmender Tempera-
tur zu einer Steigerung der Bruchzéhigkeit fuhren, insbesondere wenn diese
Phase mit steigender Temperatur an Duktilitdt gewinnt. So konnten Jakus et
al. 1% an 85 wt % Al,03 mit 15 wt % Glas zeigen, dass die vorliegende Glas-
phase in Abhdangigkeit der Verschiebungsrate, Temperatur (Viskositat der
Phase) und ihrer Position innerhalb des Risses zu einer RissschlieBung infolge
entstehender Brlickenspannungen fiihren kann. Der zéhigkeitssteigernde Ef-
fekt von duktilen Phasen wurde u.a. von Flinn et al. **! an Al-verstarktem
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Al>O3 untersucht. Hierbei konnte gezeigt werden, dass die Zahigkeitssteige-
rung infolge plastischer Arbeit der duktilen, risstiberbriickenden Al-Phase be-
stimmt wird. Pezzotti und Shaizero 52 untersuchten ebenfalls das R-Kurven-
verhalten von 30 % Al-verstiarktem Al,Os. Hierbei wurde eine Zunahme der
initialen  Bruchfestigkeit Ko =2,15 MPay/m mit steigender Risslange
Aa~900 pm auf eine Bruchzihigkeit von Kr ~ 5 MPaym festgestellt. Als
Griinde hierflr werden zum einen thermisch induzierte Eigenspannungen in-
folge eines Mismatches des a angegeben, welche durch das Abkihlen nach
dem Sintern entstanden, zum anderen konnten Ligamentbriicken der metalli-
schen Phase gefunden werden. Kalantar und Fantozzi 5% konnten fiir Y,O3 +
Al,O3 dotiertes SizsN4 beobachten, dass ein Aufweichen der Korngrenzphase
bei héheren Temperaturen zu einem stabileren Risswachstum und zu einem
gesteigerten R-Kurvenverhalten fuhrte (eine genaue Definition der gefundenen
Korngrenzphase fand allerdings nicht statt). Ein dhnliches Verhalten kann bei
dem in dieser Arbeit untersuchten Material beobachtet werden. Nach einem
anfanglich instabilen Risswachstum mit mind. 4000 um kommt es bei hoheren
Temperaturen zu einem stabilen Risswachstum mit Risslangen von 100 — 200
pum (Abbildung 7.1 (b)).

Abschlieend lasst sich festhalten, dass die Zunahme der Bruchzahigkeit auf
vermutlich 2 voneinander unabhéngige Ursachen zurlckzufiihren ist.

1. Die temperaturunabh&ngigen R-Kurveneffekte im Risspfad

2. Mogliche temperaturabhangige Effekte der Ca-reichen Korngrenz-
phase, temperaturabhangige R-Kurveneffekte und eine Abnahme der
Gefligeeigenspannungen infolge der Temperatursteigerung

Aufgrund der erhohten Temperatur, der Abnahme von Gefligeeigenspannun-
gen und der Zunahme der Bruchzdhigkeit ist, bei gleichbleibender DefektgroRe
davon auszugehen, dass bei erhdhter Temperatur ebenfalls eine Zunahme der
Festigkeit erwartet werden kann. Weshalb dies in Kapitel 7.2 nicht bestétigt
werden konnte, soll im Folgenden betrachtet werden.
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Untersuchung der Festigkeit bei T > 700 °C

Aufgrund der bisherigen Ergebnisse
1.Zunahme der Bruchzéhigkeit bei erhthten Temperaturen bis 420 °C

2.Reduzierung von Gefligeeigenspannungen bei htheren Temperaturen
(Simulationen Kapitel 4.3 und 6.3)

kdnnte davon ausgegangen werden, dass eine erhéhte Temperatur zu einer Ab-
nahme der Eigenspannungen und somit zu einer gesteigerten Festigkeit fuhrt.
Zwar kann flr die Auslagerung bei hohen Temperaturen entsprechend Kapitel
5 eine Zunahme der Defektgrofie mit zunehmender Temperatur/Dauer festge-
stellt werden, da die Proben fiir die Festigkeitsuntersuchungen bei 700 °C je-
doch nur kurz bei dieser Temperatur gehalten wurden, wird keine Gefligever-
anderung respektive eine Zunahme der kritischen DefektgrofRe erwartet.
Entsprechend den Ergebnissen aus Tabelle 7.1 kann jedoch keine Zunahme der
Festigkeit bei hheren Temperaturen beobachtet werden, weshalb andere Ef-
fekte fur eine Abnahme der Festigkeit sorgen. Aus diesem Grund soll im Fol-
genden auf das Festigkeitsverhalten von Keramiken bei hohen Temperaturen
eingegangen und mdégliche Mechanismen fur eine Abnahme der Festigkeit dis-
kutiert werden.

Deformationen und das Versagensverhalten von Keramiken bei hohen Tempe-
raturen sind vor allem durch Kriecheffekte bestimmt 6. Der Prozess des Krie-
chens bzw. die Kriechrate ist durch die Belastung, Zeit und Temperatur defi-
niert und kann wie folgt zusammengefasst werden: 15

é=f(0,t,T)
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Kriecheffekte konnen wie folgt kategorisiert werden %, wobei i und ii fir Ke-
ramiken irrelevant sind und hier nur zur Vollstandigkeit mit aufgefihrt sind.

i Versetzungsgleiten
ii. Klettern von Versetzungen
iii. Korngrenzenbewegung
iv. Diffusionsbewegung infolge Fehlstellen

Eine signifikante Rolle spielt die Bewegung von Korngrenzen (iii) wobei das
viskose FlieBverhalten einer amorphen Korngrenzphase einen wichtigen Korn-
grenzeneffekt darstellen kann %6, Eine weitverbreitete und haufig verwendete
Darstellung einer Keilrissbildung (w-type cracks) infolge Korngrenzbewegun-
gen wurde erstmalig von Chang und Grant 1956 veréffentlicht 4. Bereits
1948 wurde von Zener in “Elasticity and anelasticity of metals” %> angenom-
men, dass eine Bildung solcher Keilrisse an Tripelpunkten bei einer hohen Be-
lastungskonzentration startet.

Entsprechend den Ergebnissen der Untersuchungen der Mikrostruktur aus Ka-
pitel 4.3 und 7.1.1 soll infolge der Ca-reichen Korngrenzphase im Folgenden
auf den Einfluss des Flieverhaltens einer amorphen Phase entlang der Korn-
grenzen eingegangen werden. Chang ¢ konnte bereits 1959 nachweisen, dass
Dotierungszugaben von MgO in BeO sowie Cr,03 oder Laz0Os in Al,O3 zu ei-
ner Steigerung der Korngrenzviskositat und somit zu einer Verschlechterung
des Hochtemperatur-Bruchverhaltens beitragen. Lee und Moore 57 wie auch
Oliveira und Ferreira 8 konnten fir MgO, CaO und BaO-dotierte Aluminosi-
likate (Al.Os und SiOy) feststellen, dass es zu einer Bildung einer niedrig-
schmelzenden Glasphase kommt, welche einen starken Einfluss auf die Hoch-
temperaturfestigkeit haben kann. Ein &hnliches Verhalten bei erhéhten
Temperaturen konnte von Lube und Dusza '*° sowie Lange *® fiir SisN4 beo-
bachtet werden. Lube und Dusza *° untersuchten hierflr das Verhalten von
SizNs mit ~ 3wt.% Al und ~ 3wt.% Y03 im Rahmen eines Testprogramms der
ESIS (European Structural Integrity Society) u.a. bei Temperaturen zwischen
800 und 1300 °C. Es konnte eine Abnahme der Biegefestigkeit von 11 - 36 %,
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in Abhéangigkeit der Priifgeschwindigkeit festgestellt werden. Als Grund fir
diese Abnahme wird das Aufweichen einer amorphen Phase bei 950 °C ge-
nannt. Lange % konnte fiir zwei unterschiedliche SisNs-Materialien zeigen,
dass ab 800 °C eine Abnahme der 4-Punkt-Biegefestigkeit um ca. 9 % festzu-
stellen ist (Prufgeschwindigkeit = 0,5 mm/min), wobei eine steigende Verun-
reinigung des Materials mit einer starkeren Abnahme der Festigkeit einher-
ging. Dies wird mit einem Aufweichen der CaO-Phase entlang der
Korngrenzen begriindet. Eine Abnahme der Festigkeit unter erhéhten Tempe-
raturen von MgO-dotiertem B-SisN4 (2% MgO) konnte von Dai et al. 6! beo-
bachtet werden. Hierbei fihrt eine niedrigschmelzende Mg-Phase zu einer Ab-
nahme der Festigkeit von ca. 950 MPa bei RT auf ca. 680 MPa bei 1200 °C,
was einer Abnahme von ca. 30 % entspricht. De With 62 konnte fir CaO und
MgO dotiertes Al,Os; aufzeigen, dass die Dotierung von CaO zu einer Ab-
nahme der Festigkeit um ca. 30 % bei einer Temperatur von T = 826 °C flhrt
(orT = 210 MPa, a6 -c = 150 MPa). Dies wird zum einen damit erklart, dass
sich CaO bevorzugt an den Korngrenzen ausscheidet, was zu einer weicheren
Korngrenze fuhrt, zum anderen konnte gleichzeitig ein starkeres Kornwachs-
tum einiger weniger Korner beobachtet werden, welche wiederum als bruch-
auslésende Defekte fungieren kdnnen. Von einem abnormalen Kornwachstum
wird in diesem Zusammenhang jedoch nicht gesprochen. Dalgleish et al. 163
konnten durch Untersuchungen fiir Al.Os mit Verunreinigungen aus SiO,
MgO und CaO aufzeigen, dass ein Aufweichen der Glasphase bereits ab
T =650 °C zu beobachten ist. Ab einer Temperatur > 800 °C fihrt ein auf-
schmelzen dieser Korngrenzphase zu einer Abnahme der Bruchzéhigkeit.

Wie aus den hier aufgefiihrten Arbeiten hervor geht, spielt haufig eine niedrig-
schmelzende Korngrenzphase eine wichtige Rolle bei der Degradation der Fes-
tigkeit. Dies kann zu einer Abnahme der Festigkeit zwischen ~ 9 - 30 % 160-162
fuhren. Durch die TEM-Aufnahmen Abbildung 4.9 sowie die REM-Aufnahme
Abbildung 7.3 und EDX-Messungen 7.4 konnte eine Phase mit einem erhéhten
Ca-Gehalt nachgewiesen werden. Dies kann als starker Hinweis gedeutet wer-
den, dass es bei einer Temperatur von 700 °C, durch eine Ca-reiche Korn-
grenzphase zu einer gesteigerten Korngrenzviskositat und somit zu einer Ver-
ringerung der Festigkeit um ca. 30 % (gorer = 1103 MPa, gonr = 78%12 MPa)
kommen kann.
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8 Zusammenfassung

Forsterit (Mg2SiOs) ist ein haufig vorkommendes Mineral der Mineralklasse
,»Germanate und Silikate* und zeichnet sich vor allem durch seine giinstigen
Herstellkosten, gute Prozessierbarkeit sowie eine gute chemische Stabilitét
aus. Bedingt durch seine bisherige Hauptanwendung als biokompatible Kera-
mik im Bereich von Knochenersatzmaterialien wurden vor allem mechanische
Eigenschaften wie Harte und Bruchzahigkeit untersucht. Arbeiten, die sich mit
dem Materialverhalten bei hohen Temperaturen befassten, sind bis dato nicht
bekannt. Fur den Einsatz in Festoxidbrennstoffzellen (SOFC) bei Betriebstem-
peraturen im Bereich von 600 — 1000 °C * 2 ist ein wesentlicher Aspekt die
mechanische Zuverléssigkeit des Materials bei hohen Temperaturen, wech-
selnder Temperatur, unter Betriebsatmosphére sowie wechselnden Betriebs-
dauern. Aus diesem Grund wurde in dieser Arbeit das thermische Kurz- und
Langzeit-Alterungsverhalten, die Thermozyklierbestdndigkeit sowie das in-
situ Verhalten unter hohen Temperaturen untersucht.

Hierbei erfolgte zun&chst eine eingehende Grundcharakterisierung des Refe-
renzzustandes (ungealterter Zustand), wobei die mechanischen Eigenschaften
Harte (873 + 27 HV3), Bruchzihigkeit (Kicret = 1,25 + 0,1 MPay/m), charak-
teristische Festigkeit (oorer = 11017 MPa), der Weibull-Modul (mres = 8,4 * 2)
und der E-Modul (172 + 7 GPa) bestimmt wurden. Die Analyse der Mikro-
struktur zeigte ein mehrphasiges Gefiige bestehend aus Forsterit (dso = 3 um),
Poren und einer Al-, Zn-reichen Sekundérphase, welche innerhalb der Matrix
mit einer GroRe von 1 — 5 um vorliegt. Durch herstellungsbedingte Verunrei-
nigungen aus Al,Oz kam es zur Bildung dieser Al-, Zn-reichen Sekundérphase,
welche in Form von groReren Agglomerationen als eine Zn(Aly4Fege)Os-
Spinellphase bestimmt wurden. Diese wiederum diente als Keim fir ein ab-
normales Kornwachstum. Durch fraktographische Untersuchungen der Bruch-
flache konnten diese abnormal gewachsenen Kdrner, mit einer Gréfie von
211 pm + 32,7 bestimmt werden. Im Zentrum dieser abnormal gewachsenen
Kdrner lag in den allermeisten Fallen ein groRerer Kern, bestehend aus Al,O3
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und Zn(Aly4Feos)O4-Spinellphase vor (57,7 um =7,7), wahrend eine Um-
wandlung des Al;Os je nach Zustand teilweise oder bereits vollstandig stattge-
funden hat. Entgegen erster Annahmen wurde dargelegt, dass diese abnormal
gewachsenen Korner mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht als bruchausldsender
Defekt fungieren. Durch eine Betrachtung der kritischen Defektgrofie ac mit
Hilfe der Griffith-Gleichung, sowie eine Bestimmung des Spannungsintensi-
tatsfaktors infolge thermischer Eigenspannungen (K™) konnte gezeigt werden,
dass die Zn(Al; 4Feo6)O4-Spinellphase innerhalb des AGGs mit héherer Wahr-
scheinlichkeit als kritischer Defekt flir das Materialversagen verantwortlich ist.
Verglichen mit bekannten Biegebruchfestigkeitswerten der Literatur
ospe = 150 - 200 MPa @ fiihrt dies zu einer reduzierten charakteristischen Fes-
tigkeit von aorer = 11055 MPa mit einem Weibull-Modul von myes = 8,4 + 2.

Fir die Untersuchungen des zeit- und temperaturabhéngigen Materialverhal-
tens wurde eine statische thermische Alterung unter Umgebungsatmosphére
bei Temperaturen von 750 °C und 950 °C fir eine Dauer von jeweils 240, 720
und 2160 h durchgefiihrt. Unter Berlicksichtigung der Streuungen und der Ab-
nahme des Weibull-Moduls bei allen Alterungszustanden um bis zu 37 %,
zeigt die Alterung keinen signifikanten Einfluss auf die Harte, Bruchzéhigkeit
und die charakteristische Festigkeit. Durch eine quantitative Gefligeanalyse
konnte eine geringe Zunahme der mittleren KorngréRe dso um ca. 30 %, jedoch
ein starkeres Wachstum groferer Kérner (dgg) um ca. 100 % auf ca. 10 um
nachgewiesen werden. Dies ist jedoch bei den vorherrschenden thermischen
Eigenspannungen sowie der Grofe der Zn(AlysFeo6)Os-Spinellphase und der
abnormal gewachsenen Korner nicht relevant fir eine Verénderung der
mechanischen Eigenschaften.

Das Materialverhalten unter wechselnder Temperaturbelastung wurde in ei-
nem Temperaturbereich von Tpin = 100 °C und Tmax = 900 °C fur 50 Zyklen
mit einer Heizrate von 300 K/h untersucht. Eine Verénderung der Hérte und
Bruchz&higkeit konnte hierbei nicht festgestellt werden. Die charakteristische
Festigkeit zeigte jedoch eine starke Abnahme um ca. 50 % auf gy = 53 MPa
sowie eine Zunahme der Streuung, was zu einer Abnahme des Weibull-Moduls
auf my =5 flhrte. Dies kann auf thermisch bedingte Eigenspannungen in-
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folge des anisotropen Warmeausdehnungsverhaltens von Forsterit 4 zuriickge-
fuhrt werden, welche insbesondere im Bereich des abnormal gewachsenen
Korns zu erwarten sind. Eine bruchmechanische Betrachtung mit Hilfe der Ge-
wichtsfunktionsmethode legt ein zyklisch bedingtes Ermidungsrisswachstum
gefolgt von einem instabilen Rissfortschritt durch das AGG nahe. Anschlie-
Rend kommt es infolge der zyklischen Belastung zu einem unterkritischen
Risswachstum (SCG) bis Kjappi < Kithreshold-

Die Untersuchungen der Hochtemperatur-Bruchzéhigkeit mit Hilfe eines IR-
Lampenprifstandes zeigt, mit zunehmender Rissldnge, eine Steigerung der
Bruchzéhigkeit um bis zu 60 %, was auf ein R-Kurverhalten der untersuchten
Forsterit-Keramik hindeutet. Als zaéhigkeitssteigernde Mechanismen wurden
u.a. Rissbriicken, Rissablenkungen sowie eine Ca-reiche Korngrenzphase in-
nerhalb des Risspfades identifiziert. Die Hochtemperatur-Festigkeitsuntersu-
chungen bei 700 °C zeigen sowohl eine Abnahme der charakteristischen Fes-
tigkeit um ca. 30 % auf oonr = 78 MPa, wie auch des Weibull-Moduls um
77 %auf myr = 2,8. Hierbei wird ein Aufweichen der Ca-reichen Korngrenz-
phase vermutet.

Aufgrund der herstellungsbedingten Verunreinigungen, dem damit verbunde-
nen abnormalen Kornwachstum und der hieraus resultierenden thermischen
Eigenspannungen nach dem Sintern, lasst sich nur eingeschrénkt eine Aussage
Uber das Temperaturverhalten von Forsterit im Allgemeinen, sowie der in die-
ser Arbeit untersuchten Forsterit-Keramik treffen. Die Zn(Aly4Feoe)Os-
Spinellphase in Kombination mit den abnormal gewachsenen Kornern beein-
flussen vor allem die charakteristische Festigkeit in allen Zustdnden/untersuch-
ten Temperaturversuchen in einem starken Mafe. Alles in allem Idsst sich fest-
halten, dass vorwiegend der Einfluss der herstellungsbedingten
Verunreinigungen und nicht die eigentlichen mechanischen Eigenschaften von
Forsterit bei erhdhten Temperaturen untersucht wurden.
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Tabelle 9.1: Vergleich der mechanischen Kennwerte der thermalen Alterung,
Thermozyklierung und Hochtemperaturversuche

00 Harte Kic,icL Weibull-
[MPa] | [HV3] [MPavm] Modul m
Referenz- | 11044 | g73428 | 125+04 8,4 12
zustand
750°C/240h | 11175 [ 87151 | 1,3+0,1 6,672
@ _ | 750°C/720h | 117*3 | 86745 | 1402 5,6 12
2 S | 750°C/2160h | 111*% | 896+39 | 13+0,1 6+2
E 2 [T950°C/240h | 115°% | 897448 | 13+02 6,272
£ < [950°C/720n | 1247 | 89658 | 1,402 6,973
950°C/2160h | 1172 | 889+60 | 16+0,3 5,3 12
Zykl. | 700°C/1200h | 53*% |858+34 | 12+0,1 512
HT 900°C 78+12 - - 2,871
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Tabelle 9.2: Ubersicht des umgerechneten thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten von reinem Forsterit entlang der drei Gitterachsen

Temperatur [K] | aa [10%/K] | an [10%/K] | ac [108/K] | omatrix [108/K]
300 2,88 6,05 4,47 4,47
450 5,19 10,09 7,78 7,69
700 6,92 12,97 9,8 9,9
900 7,93 14,56 10,95 11,15

1050 8,5 15,57 11,82 11,96
1250 8,94 16,72 12,40 12,68
1475 9,37 17,58 13,12 13,36
1700 9,8 18,59 13,69 14,03
1900 10,09 19,31 13,84 14,41
2000 10,23 19,6 13,98 14,61

131



9 Anhang

Tabelle 9.3: KorngréRe dzs, dso und dgg der thermalen Alterung im Vergleich
zum Referenzzustand

RT 750 °C 950 °C
_ Referenz 21+0,1 - -

£ 240 h - 25+0,1 2,60,
2 720 h - 25+0,1 2,6+0,2
° 2160 h - 24+02 25+01
. Referenz 2,7+0,1 - -

£ 240 h - 33+0,1 3,4+0,2
= 720 h - 3,4+0,1 350,
° 2160 h - 33+02 34+01
_ Referenz 51+04 - -

£ 240 h - 6,7+0,5 8,1+0,3
= 720 h - 7303 8105
° 2160 h - 10,4 0,9 10,4 0,9
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Abbildung 9.1: REM-Aufnahmen der Mikrostruktur der thermischen Alterungszusténde vergli-
chen mit dem (a) Referenzzustand, (b) 750°C/240h, (c) 750°C/720h, (d)
750°C/2160h, (e) 950°C/240h, (f) 950°C/720h, (g) 950°C/2160 h
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Abbildung 9.4: Exemplarische REM-Aufnahmen der gestdrten Anbindung zwischen
Spinelleinschluss und AGG fiir (a) den Referenzzustand,
(b) thermisch gealtert (950 °C/2160 h), (c) thermisch gealtert (950 °C/2160 h)
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