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Zusammenfassung

Reaktionsgesintertes Siliziumnitrid (RBSN) ist einer der fiihrenden Vertreter
einer Gruppe von "Hochleistungskeramiken', die fiir den Einsatz z.B. in der
Gasturbine entwickelt werden. Die vorliegende Arbeit untersucht das Kriech-
verhalten des RBSN sowohl unter grundsidtzlichen Gesichtspunkten als auch

unter dem Aspekt der technischen Einsetzbarkeit. Eine Auswahl handelsiiblicher
RBSN—Qualitédten, die die jlingste Entwicklung dieses neuen Werkstoffs reprdsen-

tieren, stellt die werkstoffliche Grundlage des Versuchsprogramms dar.

Nach einer einfiihrenden Darstellung mdglicher Kriechmechanismen keramischer
Werkstoffe wird eine Zusammenstellung der bisher ver8ffentlichten Ergebnisse

zum RBSN-Kriechverhalten gegeben. Dabei wird der heutige Kenntnisstand iiber
Aufbau und Gefiige sowie deren Eigenschaften und Parameter wiedergegeben, die

das mechanische Hochtemperaturverhalten des RBSN beeinflussen. Die Kriechver-
suche werden in 4-Punkt-Biegeanordnung unter Spannungen zwischen 30 und 130 MN/m2
bei Temperaturen von 1000 bis 1500°C in Luft und Vakuum durchgefiihrt. Der Ein-

fluB von Voroxidationsgliihungen auf das Kriechverhalten wird untersucht.

Im Vakuum zeigen verschiedene RBSN-Probenserien Unterschiede im Kriechverhal-
ten, die mit der unterschiedlichen Porositdt erklidrt werden konnen. Dagegen
werden an Luft erheblich grdfiere Unterschiede gemessen. Das Kriechverhalten
korreliert mit der inneren Oxidation des RBSN. Cristobalitprofile iiber den Pro-
benquerschnitt werden rdntgenographisch, Profile des gesamten SiOz4Geha1tes
durch Analysen mit der Mikrosonde, mit einer oa-Teilchen-Riickstreumethode und
mittels chemischer Analyse bestimmt. Das AusmaB der inneren Oxidation hingt

vom Gefiige, besonders von der Porenvolumenverteilung und vom Zeit-Temperatur-—
Schema der Glithung ab. Spannungsexponenten (1,2 < n S 1,8) und Aktivierungsener-
gien des Kriechens (320 kJ/mol = Q £ 640 kJ/mol) weisen daraufhin, daB viskose
Verformung von oxidischen Phasen, verbunden mit einer fortschreitenden Zerstd-—
rung des Gefiiges aufgrund der mit der feinstverteilten Porositdt kooperierenden
Gleit- und AufreiBvorgénge an den Korngrenzen, das Kriechverhalten bestimmt. Sehr
kleine Bruchdehnungen (< 1%Z), das Fehlen von tertidren Kriechbereichen und von
makroskopischen Rissen, sowie Porenvergrdberung wdhrend des Kriechens besti-
tigen das Verformungsmodell. Griinde fiir die ungewShnlich starke Ausprigung des
primiren Kriechbereichs, wie die Spannungsumverteilung in der Biegeprobe wih-
rend des Kriechversuchs, die ViskositdtserhShung der oxidischen Phasen aufgrund
der Ca-Verarmung im Probeninnern und die Kristallisation des amorphen SiO2 wah-
rend des Kriechversuchs werden diskutiert. Die Erfiillung der fiir Gasturbinen-
laufschaufeln aufgestellten Bedingung einer minimalen Kriechdehnung iiber die

Lebensdauer wird fiir die neueren RBSN-Qualitdten festgestellt.

Als Manuskript eingereicht am 11.7.78



Abstract

Creep of reaction-sintered silicon nitride

Reaction-sintered silicon nitride (RBSN) is one of the leading ceramics for
high performance applications e.g. for the small gasturbine. This study has
two objectives: creep of RBSN is investigated under more fundamental aspects
and in view of the engineering requirements as well. The experimental pro-
gramme is carried out with some materials of industrial origin representing

the recent development of RBSN.

An introduction in high-temperature creep mechanisms of ceramics is followed
by a synopsis ef the published creep results of RBSN. Today's knowledge
about structure, microstructure and properties influencing the mechanical
behaviour of RBSN at high temperatures is summarized. The creep experiments
are performed in a 4-point-bending mode under bending stresses between

30 and 130 MN/mz at temperatures from 1000 up to 1500°C in air and in vacuo.

In addition, the influence of preoxidation—treatment on creep is studied.

Different RBSN-qualities show differences in their creep behaviour under
vacuum conditions which can be explained with their different porosities.
However, much larger differences are measured in air. The creep behaviour
correlates with the internal oxidation of RBSN. The extent of this oxida-
tion is determined in the form of profiles of Cristobalite measured by

X-ray diffraction analysis and total Si02—profi1es obtained by electron
microprobe analysis, by an a-particles-backscattering technique and by
chemical analysis. These profiles depend on the microstructure, mainly on
the pore size distribution and on the time-temperature schedule. Stress
exponents (1,2 < n £ 1.8) and activation energies for creep (320 kJ/mol

2 Q 2 640 kJ/mol) allow to describe the deformation mode, the creep rate
being controlled by the viscous flow of oxide phases leading to a progressive
destruction of the microstructure. Sliding and separating processes on the
grain boundaries have to be seen as cooperating with the pores which are
extremely fine distributed. Very small rupture strains (< 1Z), the absence

of tertiary creep rates and of large cracks and themeasured coarsening of
the pores during creep solidify the suggested deformation mode. Reasons

for the large extension of the primary creep range as the stress redistribu-
tion during creep, further the increase of the viscosity of the oxide phases
because of the loss of Ca in the specimen interior and the crystallisation
~of the amorphous silica during creep are discussed. It is confirmed that

the measured creep rates — at least for the recently developed RBSN-qual-
ities — meet the postulated figures for the technical performance of a

RBSN turbine blade.
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1. Einfiihrung und Problemiibersicht

Die Entwicklung von neuen Werkstoffen stellt eine wichtige

Aufgabe werkstoffwissenschaftlicher Forschung dar. Sie dient

dazu, Werkstoffe, deren Rohstoffbasis unsicher ist, deren Ein-

satz als unwirtschaftlich angesehen wird, oder deren Eigenschaften
unzureichend sind, durch geeignetere Materialien zu ersetzen. In

den letzten Jahren ist die wirtschaftliche Untersuchung der Werk-
stoffbasis vieler technischer Bereiche durch eine stirkere Be-

tonung der Rohstofforschung in ein neues Stadium getreten /1/.

Die Gegeniiberstellung des Rohstoffverbrauchs und der zur Verfiigung
stehenden Rohstoffvorkommen sowie der erreichten und angestrebten
Werkstoffeigenschaften erklidrt das steigende Interesse an Forschungs-
arbeiten, die die Entwicklung und Sicherung der technischen Werk-
stoffbasis zum Ziel haben. Die fiir die jeweilige Wirtschaftlich-
keitsberechnung giiltigen Ansitze werden entscheidend von den Er-
gebnissen solcher Arbeiten geprdgt. In diesem Zusammenhang nehmen
keramische Werkstoffe ganz allgemein eine besondere Stellung ein.
Untersuchungen zur Rohstoffsicherung, zu den Eigenschaftsprofilen

zur Wirtschaftlichkeit und zur Umweltbelastung bei der Herstellung
und beim Einsatz lassen in wichtigen Anwendungsgebieten fiir keramische

Werkstoffe einen gilinstigeren Einsatz als fiir Metalle erwarten /2,3/.

Die Hochtemperatureigenschaften keramischer Werkstoffe haben in den
letzten 3 bis 4 Jahrzehnten zu wiederholten Versuchen gefiihrt, die

auf dem Einsatzgebiet der hSchstwarmfesten Legierungen bisher ver-
wendeten Metalle durch keramische Werkstoffe zu ersetzen. Als cha-
rakteristischer technischer Anwendungsfall steht dabei die Beschaufe--
lung von Gasturbinenlaufrddern im Mittelpunkt. Diese im 2. Weltkrieg
mit Oxidkeramik begonnenen Arbeiten haben die Entwicklung einer
"Hochleistungskeramik'" zum Ziel. In mehreren Ansdtzen wurden neben
Oxiden, Karbiden, Nitriden, Siliziden und porzellan#dhnlichen Werk-—
stoffen auch Keramik-Metall-Verbundsysteme (Cermets) untersucht. Das
Ziel,solche Systeme als Konstruktionsmaterialien bei hohen Temperaturen

einzusetzen, wurde bisher nicht erreicht.

Nach vergleichenden Studien, in die bis zu 250 keramische Materialien



einbezogen wurden, riickten seit etwa 20 Jahren Siliziumnitrid

und Siliziumkarbid in den Mittelpunkt dieser Entwicklung /4,5,6,7/.

Gestiitzt durch staatliche Fdrderungsprogramme wurden diese Arbeiten

in der neuesten Zeit im In- und Ausland erheblich verstirkt /8,9,10

11/. Die Einsatzmdglichkeiten von Siliziumnitrid, Siliziumkarbid

und verschiedenen Glaskeramiken in der Gasturbine sind in zahlreichen

Arbeiten diskutiert und die Zukunftsaussichten dargelegt worden /12,

13,14,15,16/. Bei einer erfolgreichen Durchfiihrung der laufenden
Forschungs- und Entwicklungsprogramme sollten die betrichtlichen
Anstrengungen in der Industrie, in Forschungs- und Hochschulinstituten
innerhalb des ndchsten Jahrzehnts zur technischen Realisierung einer.

Gasturbine mit keramischen Komponenten fiihren.

Anhand des Beispiels der Gasturbine wird in Bild 1 das auf der Techno-
logie, Strukturmechanik und Wirtschaftlichkeit basierende Potential
eines in der Zukunft mdglicherweise in groRen Mengen eingesetzten Hoch-

temperaturwerkstoffs Siliziumnitrid dargelegt. Ausschlaggebend fiir die

hoher Wit- geringerer Rohsloﬂ"vers.orgl.mg: Ve.rbrenn.t.lng keine Anti-
kungsgrad Treibstoff- kostengunshg,.slcher, mit Luftiber- Klopfmittel
bedar{ umweltireundlich schub .
1 |
I ]
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Bild 1: Merkmale einer Kraftfahrzeug-Gasturbine mit keramischen Komponenten




hervorragende Stellung des Si3N4 gegeniiber konkurrierenden Werkstoffen
ist die Temperaturwechselbestédndigkeit, die auf der geringen thermischen
Ausdehnung und, insbesondere beim heifgepreBten Werkstoff (HPSN), auf

der hohen Festigkeit beruht. Die Festigkeit des reaktionsgesinterten
Siliziumnitrids (RBSN) liegt zwar insgesamt bei tieferen Werten als die
des HPSN, sie zeigt jedoch nicht den fiir HPSN typischen Abfall bei
Temperaturen {iiber lOOOOC, sondern verlduft bis zu Temperaturen von
mindestens 1400°C nahezu unabhingig von der Temperatur. Der Einsatz der
keramischen Werkstoffe erlaubt eine Anhebung des Temperaturniveaus der
Gasturbine; fiir die Bauteiltemperaturen im heiBen Bereich wird eine
Temperatursteigerung von etwa 300°¢C fiir mdglich gehalten, wenn die

heute eingesetzten Superlegierungen auf Ni-Co-Basis durch Silizium-
nitrid und Siliziumkérbid ersetzt werden. Neben der dadurch erreich-
baren Steigerung des thermischen Wirkungsgrades, die sich letzten Endes
giinstig auf die Betriebskosten auswirkt, wird wegen der geringen Dichte
der keramischen Werkstoffe eine deutliche Verkleinerung der Zugspannungen
erreicht, die in den rotierenden Bauteilen aufgrund der Zentrifugal-
krifte zu erwarten sind. Dariiberhinaus bieten die Rohstoff- und
Energiesituation und die fiir RBSN auBergewdhnlich glinstigen Verfahren
der Herstellung und Bauteilformgebung die Gewdhr fiir eine zukunfts-

orientierte und erfolgversprechende Entwicklung.

Die Schwierigkeiten, die auf diesem Weg zu iiberwinden sind, beruhen
zum einen auf der Sprddigkeit, zum anderen auf der chemischen In-
stabilitidt diesernichtoxidischen Keramiken. Die Sprddigkeit be-
deutet eine Empfindlichkeit dieser Werkstoffe gegeniiber mechanischen
und thermischen Spannungsspitzen, die sich im instationiren Betrieb
(schockartige mechanische oder thermische Belastung) aufgrund der
mangelnden plastischen Verformbarkeit katastrophal auswirken und zum
Versagen des Bauteils fiihren kdnnen. Diesen Schwierigkeiten ist durch
eine kontrollierte Technologie, die extreme Spannungskonzentrationen
an Gefiigefehlern (Einschliisse, Poren) vermeidet,durch entsprechende
Oberfldchenbeschaffenheit und durch keramikgerechte Konstruktion
(Beriicksichtigung von grtBeren Sicherheitsfaktoren, Vermeidung von
hohen Zugspannungen, werkstoffgerechte Verbindungen z.B. Metall-

Keramik) entgegenzuwirken.



Der chemische Aspekt wird durch die thermodynamische Instabilitit

des Systems Si,N,-Gasturbinenatmosphire bestimmt. Zwar besteht die

3N
Moglichkeit, durch den passivierenden Verlauf der Oxidation des

Si3N4 eine Quasistabilitdt des Systems zu erreichen. Dazu sind

jedoch, insbesondere flir das RBSN, bestimmte Gefligeparameter bei der.
Herstellung definiert einzustellen (s.Abschnitt 3.3.). Trotzdem kdnnen
die Effekte der Langzeitoxidation, das Verhalten von Bauteilen mit
teilweise sehr diinnen Querschnitten und der EinfluB von Temperatur-
wechseln auf die Oxidschicht die passivierende Wirkung dieser Deck-—
schichten unter Umstdnden verhindern oder in Frage stellen. Ein festig-
keitsverschlechternder EinfluB bleibt trotz des passivierenden Cha-
rakters der Oxidation aufgrund des unterschiedlichen thermischen

Ausdehnungsverhaltens von Si3N4'und Si02 bestehen.

Das Kriechverhalten des RBSN wird sowohl von dem physikalischen Zu-
stand des Materials als auch von den angedeuteten chemischen Be-—
dingungen des Systems bestimmt. Eine relativ komplizierte Kristall-
struktur, starke Bindungskridfte und eine idherwiegend kovalente
Bindung des Si

3
wohl in seiner Kinetik als auch hinsichtlich des Kriechmechanismus-

N4 lassen ein Kriechverhalten erwarten, das sich so—

deutlich von weniger sprdden Materialien abhebt. Die thherschaubar~
keit des Kriechverhaltens diirfte durch die Heterogenitit des RBSN-
Gefiiges erschwert werden, das aus mindestens 3 Phasen besteht

(a—813N4, 8-313N4,

Zusitzlich ist die Stabilitit des Gefliges wihrend des Kriechver-—

Poren, oft Oxidanteile, immer Verunreinigungen).

suchs gewShnlich nicht gew#hrleistet, vielmehr muB mit erheblichen

Gefiigeveridnderungen gerechnet werden.

Die Anforderungen, die bei der technischen Realisierung der Keramik-—
Gasturbine an die Kriechfestigkeit der RBSN-Bauteile gestellt werden,
sind bisher nur niherungsweise angegeben worden. So werden allgemein
Kriechdehnungen unter 17 i{iber die angenommene Lebensdauer gefordert.
Die fiir das Kriechen kritischen Betriebszustdnde einer hdchstbe-
anspruchten RBSN-Laufradbeschaufelung sind als maximale Zugspannung
von 110-120 MN/m2 und maximale Schaufeltemperatur von 1300°C ange-

geben worden /16,17/. Diese Werte entsprechen dem Vollastbetrieb.




Zusammen mit den oberen Teillastbereichen (bis zu einer Schaufel-
temperatur von 1225°C) werden fiir diese hochsten Beanspruchungen Be-
triebszeiten von etwa 500 h vorgesehen. Ahnliche, wenn auch gering-
fligige abgeschwidchte Anforderungen sind bereits friiher aufgestellt
worden /8f,18,19/. Um diese Anforderungen erfiillen zu kdnnen, mufB
eine mittlere Kriechgeschwindigkeit von < 2'10—5 hfl erreicht werden.
Beim Auftreten eines ausgeprigten primidren Kriechbereichs ist eine
wesentlich kleinere stationdre Kriechgeschwindigkeit im Bereich von

]0“6 h_] erfoderlich.

In der vorliegenden Arbeit wird das Kriechverhalten des RBSN unter
mehreren Aspekten untersucht. Zum einen sollen die technische
Anwendung und die erwdhnten Beanspruchungsfidlle die Auswahl der Ver-
suche beeinflussen und eine anschliefende Einschitzung des Materials
hinsichtlich seiner Einsetzbarkeit ermdglichen. Zum anderen ist die
Kenntnis der Mechanismen und Parameter, die das Kriechen bestimmen,
zum Verstdndnis des Materials und zur Mdglichkeit seiner Weiterent-
wicklung erforderlich. Eine Erkl&drung des Kriechverhaltens, die die
Ergebnisse werkstoffkundlicher Untersuchungen an den Kriechproben vor

und nach den Kriechversuchen beriicksichtigt, wird gegeben,

Dazu werden im folgenden Kapitel zunichst einige theoretische
Grundlagen und Mechanismen des Hochtemperaturkriechens keramischer
Werkstoffe diskutiert. Anschliefend werden im 3. Kapitel die bis-—
her von anderen Autoren verdffentlichten Ergebnisse zum RBSN-Kriech-
verhalten vorgestellt, wobei auch wichtige Daten iliber Aufbau und
Eigenschaften des Materials beriicksichtigt werden. Die eigenen Ver-
suche mit der Beschreibung der experimentellen Voraussetzunéen in
Kapitel 4 und der Darstellung der Ergebnisse in Kapitel 5 folgen im
AnschluB. Die Interpretation der Versuchsergebnisse mit den ab-
schlieBend formulierten Schluffolgerungen soll zu Aussagen fiihren,
die eine Erkldrung des Kriechverhaltens ermdglichen und eine Ab-
schidtzung der Verwendbarkeit von RBSN unter den geforderten Be-

dingungen erlauben.



2. Theoretische Uberlegungen zum Kriechen keramischer Werkstoffe

In keramischen Werkstoffen k&nnen sehr unterschiedliche Ver-
formungs— und Kriechmechanismen wirksam werden. Neben den Ver-—
suchsbedingungen, vor allem Spannung und Temperatur, {iben zahl-
reiche Werkstoffparameter einen EinfluB auf das Kriechverhalten
aus, wie z.B. Bindungsart, Bindungskrdfte, Struktur, Korn-
gréRe, Porositdt, Auftreten von zweiten Phasen und Verunreini-
gungen. Auf der einen Seite stehen Stoffe, die bei Raumtempera-
tur (z.B. AgCl) oder bei hohen Temperaturen (z.B. NaCl, MgO,
CaF2) fiinf unabhingig voneinander wirksame Gleitsysteme auf-
weisen /20,21,22/. Nach von Mises ist durch fiinf aktive Gleit-
systeme die geometrisch beliebige Forminderung eines Poly-
kristalls, die durch die sechs unabhidngigen Komponenten eines
Verformungstensors beschrieben werden kann, mdglich, da ein
Bestimmungsstiick der Verformung durch die Volumenkonstanz

- wihrend der plastischen Verformung vorgegeben ist /23/. Durch
die Erfiillung des von Mises—Kriteriums ist gewdhrleistet,

daB sich die einzelnen Kdrnmer in solchen polykristallinen
Materialien plastisch verformen kdnnen, ohne den Verbund mit
den Nachbarkdrnern durch Aufreifen der Korngrenzen zu ver-—
lieren (Kompatibilit#tsprinzip). Die jedoch iiblicherweise mit
keramischen Stoffen in Verbindung gebrachte Sprddigkeit be-
deutet, daf vor dem Bruch keine makroskopische plastische Ver-

formung méglich ist.

Spréde Werkstoffe kdonmen durch ErhShung der Temperatur zu-
nehmend verformbar werden. In der vorliegenden Arbeit werden

" fiihren,

nur solche Prozesse, die zum "Hochtemperaturkriechen
beriicksichtigt. Darunter werden Kriechmechanismen verstanden,
fiir deren Aktivierung die Versuchstemperatur liber einer be-

stimmten Mindesttemperatur liegen muB. Unterhalb dieser Tem-

peratur sind diese Mechanismen nicht zu aktivieren, ihre

Aktivierungsenergie kann durch die Einwirkung HuBerer Spannungen

praktisch nicht verdndert werden. Andererseits werden solche
Mechanismen bei Temperaturen iiber dieser Mindesttemperatur

schon bei geringen HuBeren Spannungen aktiviert, ohne daf das




Phidnomen einer Grenzspannung auftritt. Bei allen Hochtemperaturkriech-
prozessen spielen Diffusionsvorginge eine Rolle, die in vielen Fdllen
geschwindigkeitsbestimmend ist. In diesem Sinne ist jedes Hochtemperatur-

" kriechen ein "Diffusionskriechen' /24/.

Die Unterscheidung der Kriechmechanismen in Korngrenzen-und Gitter-—
mechanismen /25/ geht auf die Wirksamkeit der Korngrenzen bzw. des
Korninnern bei der Entstehung der Verformung zuriick. Die Korngrenzen-—
mechanismen, bei denen die Verformung auf Vorgdnge im Bereich der Korn-
grenzen zurlickzufiihren sind, kommen im Gegensatz zu den Gittermechanismen
nur in polykristallinen Werkstoffen zur Geltung. Obwohl diese Unter-
scheidung nicht konsequent durchzuhalten ist (z.B. sind Kriechprozesse

nach dem Modell von Nabarro-Herring zu den Korngrenzenmechanismen zu
rechnen, treten jedoch auch im Einkristall auf), wird hierdurch auf einen
charakteristischen Unterschied zwischen dem Kriechverhalten keramischer
Stoffe und z.B. dem der Metalle aufmerksam gemacht. Bei der Kriechverformung,
die bei keramischen Stoffen gewShnlich eine Hochtemperaturverformung ist,
spielen Vorgidnge an den Korngrenzen eine wichtigere Rolle als bei der Ver-
formung von Metallen. Die Bedeutung der Korngfenzen ergibt sich einer-
seits aus der geringen Beweglichkeit der Versetzungen in vielen keramischen
Stoffen; andererseits ist das herstellungsbedingte Geflige vieler technisch
wichtiger Keramiken (z.B. nach Heifipressen mit Zusdtzen) fiir das viskose

Abgleiten von KSrnern entlang der Korngrenzen besonders geeignet.

Als Unterscheidungsprinzip fiir die bei der Hochtemperaturverformung
keramischer Stoffe wirksamen Mechanismen scheint die folgende Einteilung
geeigneter zu sein /26/. Prozesse, die zur Kormverformung fiihren, werden
von Prozessen unterschieden, die eine Bewegung von benachbarten Kdrnern
relativ zueinander bewirken. Die grundlegenden Mechanismen, die eine Korn-
verformung zur Folge haben, sind die Bewegung von Versetzungen im Gitter
und die Diffusion von Leerstellen. Diese Kriechmechanismen sind auch im
Einkristall vorstellbar. Fiir die Gleitvorginge an Korngrenzen sind mehrere
atomistische Transportmechanismen, die zum Teil noch nicht eindeutig fest-
gelegt sind, anzufiihren. Einerseits kann auch das Korngrenzengleiten mit
Modellen fiir Versetzungs— und Diffusionsmechanismen beschrieben werden.
Daneben kann Korngrenzengleiten auch als viskoser ProzeR in einer amorphen

Schicht, die mit zunehmender Dicke als eigene 2. Phase anzusehen ist, auf-



gefaft werden. Diese Prozesse des Korngrenzengleitens k&nnen naturgemifR

nur in polykristallinen Werkstoffen wirksam werden.

Das Problem der Interpretation des Hochtemperaturkriechens keramischer
Stoffe wird besonders durch die Tatsache erschwert, daB die makroskopische
Gesamtverformung einer Probe nur in Ausnahmefillen einem einzigen der

in Frage kommenden Kriechprozesse zuzuordnen ist. Dieses Phdnomen der
gegenseitigen Uberlagerung verschiedener Kriechprozesse fiihrt bei der
Bestimmung der wirksamen Mechanismen und der Zuordnung der resultierenden
Kriechgeschwindigkeit zu erheblichen Schwierigkeiten. Zwar ist auch hier
versucht worden, die Prinzipien und Gleichungen der Reihen— und Parallel-
schaltung filir den Fall der gleichzeitigen Wirksamkeit von unabhingigen bzw.
voneinander abhidngigen Verformungsmechanismen anzuwenden /27/. Dieses
Yerfahren erscheint jedoch als zu stark vereinfachend und wenig hilfreich,
da die Anwendung der entsprechenden Gleichungen in der Praxis auf Schwierig-
keiten stdRt, die in der Bestimmung der Anteile der einzelnen Verformungs-
mechanismen begriindet sind. Versuche, diese Anteile meBtechnisch zu er-
fassen /25/, sind nicht nur sehr schwierig, sondern fiihren auch je nach
der Definition des Beitrags eines Mechanismus zu wenig aussagekrdftigen

Werten.

In den folgenden Abschnitten werden einige wichtige Mechanismen des
Hochtemperaturkriechens diskutiert. Dabei werden zundchst die einfachen,
theoretisch erarbeiteten Modelle dargelegt, ohne auf die erwidhnten Er-
weiterungen durch Uberlagerung gleichzeitig wirkender Mechanismen Riick-
sicht zu nehmen .. AnschlieBend werden, insofern es mdglich erscheint,

solche Erweiterungen in Richtung realistischer Modelle vorgenommen.

Wegen der besonderen Bedeutung fiir die vorliegende Arbeit wird den Modellen,
bei denen die Kriechverformung auf Vorgidnge im Bereich der Korngrenzen

zuriickgeht, verstirkte Beachtung gewidmet.

2.1, Spannuhgsgerichtete Leerstellendiffusion

Unter dem Begriff des diffusionsgesteuerten Kriechens kristalliner Werk-
stoffe werden solche Mechanismen verstanden, hei denen die Kriechgeschwindig-
keit durch die Leerstellendiffusion bestimmt wird. Diffusionsgesteuertes
Kriechen tritt insbesondere bei geringen Spannungen auf, bei denen andere

Verformungsmechanismen, z.B. Bildung und Bewegung von Versetzungen keine



Bedeutung erlangen. Diffusionsprozesse erfordern fiir ihre Aktivierung
eine geniigend hohe Temperatur; infolgedessen wird das Kriechverhalten
der Werkstoffe besonders im Hbchtempératurbereich (T > 0.5 TS; TS=Schmelz—

temperatur) durch Diffusion bestimmt.

2.1.1, Volumendiffusion

Die grundlegenden Vorstellungen zum Modell des diffusionsgesteuerten
Kriechens wurden zuerst von Nabarro /28/, dann in einer allgemeineren

Form von Herring /29/ erarbeitet.

Dabei werden Korngrenzen oder die Oberflichen eines Einkristalls als

der Ort betrachtet, wo Formidnderungen durch die Anlagerung von Atomen

an das Gitter oder durch die Entstehung und Vernichtung von Leerstellen
erzeugt werden kdnnen. Da die Bildungsenergie einer Leerstelle EL von der
Spannung abhingt, die auf die Korngrenze einwirkt, ergeben sich Leer-
stellenkonzentrationen fiir unter Spannung stehende Korngrenzen, die von
den Werten filir spannungsfreie Korngrenzen abweichen. Im spannungsfreien

Zustand ist die Leerstellenkonzentration fiir das thermische Gleichgewicht

durch
=N exp(-EL/kT) (1)

gegeben., n ist die Zahl der Leerstellen eines Kristalls, der N Gitter-—
plitze aufweist. Die Konzentration an Leerstellen ¢ = n/N wird durch EL
und die Temperatur T bestimmt (k = Boltzmann-Konstante). Demgegeniiber

ist zur Bildung einer Leerstelle des Volumens Q in einer unter der Druck-
spannung O stehenden Korngrenze die um den Betrag o:Q gr&Bere Arbeit

zu verrichten; die Leerstellenbildungsenergie erhSht sich dort auf

E + g-Q), an Korngrenzen unter Zugspannung wird sie entsprechend auf

L
E - o+Q, verringert. In einem Gefiigemodell entsprechend Bild 2 /30/ er-

L

gibt sich fiir die unter Druckspannung stehenden Korngrenzen eine Leer-—
stellenkonzentration, die sich um den Faktor exp(20-:Q/kT) von den unter
Zugspannung stehenden Korngrenzen unterscheidet. Der Konzentrationsgradient,
der sich zwischen den unter Zug— bzw. Druckspannung stehenden Korngrenzen

einstellt, hat den Wert

L= tenCGhlon@D - e @TD1 ¥ e Ts ()
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‘—-—/

Leerstellen-
diffusion

— —
S~

Bild 2: Volumendiffusion in einem unter Schubspannung
stehenden Korn

wobei wegen der bei iiblichen Versuchsbedingungen geltenden Ungleichung

0+Q << kT die Ndherung exp(c-Q/kT) & 1 + 0-Q/kT benutzt werden kann. Die
Diffusionsweglidnge d entspricht dem Mittelwert aller mSglichen Wegldngen;
sie ist von der KorngréBe 1 und der Kornform abhingig. Gleichung (2) wird

dann umgeschrieben zu

o
kT °

e 5.1 exp(f—%‘)' (3)

d 1 1

B, ist ein konstanter Faktor, der zusammen mit der Korngr&Be die fiir das

1
Kriechmodell und die Kornform charakteristischen Diffusionsweglingen be-
schreibt. Aufgrund des Konzentrationsgradienten ergibt sich ein Leerstellen-
diffusionsstrom zwischen den Korngrenzen eines Korns, der auf den Abbau des
" verursachenden Spannungsgradienten ausgerichtet ist. Da die Leerstellen-
diffusion durch Platzwechsel mit den Atomen des Gitters erfolgt, wird da-
durch ein entgegengesetzt gerichteter Materialtransport bewirkt, der zu

einer Verlingerung des Korns in Richtung der Zugspannung und einer Ver-
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kiirzung in Richtung der Druckspannung fiihrt. Der Konzentrationsunterschied
bleibt auch wdhrend der Diffusionsprozesse unter der Voraussetzung erhalten,
daB die Erzeugung und Vernichtung von Leerstellen an den Korngrenzen schneller
ablaufen als die Diffusion. Der auf das Leerstellenvolumen  bezogene

Diffusionsstrom (durch eine Querschnittsfliche A) hat den Wert

J== AD %§-= B, A p exphiLy. O (4)

11 wr? 'T

o=

D = Diffusionskoeffizient fiir die Leerstellendiffusion.
Durch die Einfiihrung des Selbstdiffusionskoeffizienten fiir die Volumen-—

diffusion Dv= c¢D und mit (1) ergibt sich

- B (5)
J=B,

=

g
Dv kT °
Aufgrund dieses Diffusionsstroms erfidhrt der Kristall in der Zeit dt eine

Verlédngerung um

dl = Jﬂdt=BM

A TrT 4t (6)

die auf die KorngrdBe bezogen die Kriechgeschwindigkeit

é:ﬂdl:BM (7)

de’ T~ °1 1247
ergibt. Aufgrund der linearen Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindig-
keit kann eine diesem Modell entsprechende effektive Viskositdt mit

12kT

1 D& (8)

festgelegt werden. Die Temperaturabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
wird von der Volumendiffusion bestimmt. AuBerdem ist eine reziproke Ab-—
hingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von der 2. Potenz der Korngr&Be als

charakteristisch fiir das Nabarro-Herring-Kriechmodell festzuhalten.

Die theoretische Festlegung des konstanten Faktors B, ist zwar mdglich,

bereitet jedoch bei realistischen Modellen erheblich; Schwierigkeiten.
Entsprechend stark weichén die experimentell ermittelten Werte von der
theoretischen Berechnung ab. Nabarro /28/ gibt in einer Grenzwertab-

. schitzung fiir kubische K8rner eine Mindestweglinge fiir die Diffusion

zwischen zwei ausgewihlten Punkten zweier Korngrenzen (Punkte mittlerer
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Spannung, im Abstand von jeweils 1/4+1 von der Wirfelecke) mit 4 2 1/4-1 V2
an. Damit wird fiir Bl ein Wert < 16/v2 ermittelt. Herriﬁg /29/ bestimmt
diese GroRe fiir ein Gefiige aufgrund eines Modells kugelfdrmiger Kdrner.,
Unter der Annahme einer gleichmdBigen, konstanten Schubspannung in einem
kugelférmigen Korn mit dem Durchmesser 1 ergibt sich ein Wert fiir Bl= 16.
Wird gleichzeitig eine Spannungsrelaxation an den Korngrenzen mit einer
daraus resultierenden Neuverteilung der nicht mehr gleichmdfigen Spannung
beriicksichtigt, erh8ht sich der Wert fiir B, um den Faktor 5/2. Gibbs /31/

1

berechnet fiir -das Wiirfelmodell einen Wert B,= 12, wobei eine Spannungstmver-

1
teilung der urspriinglichen einachsigen Zugspannung beriicksichtigt wird.

Diese Spannungsneuverteilung entsprechend Bild 3c wird n8tig, da sich der

g

Bild 3: Spannungsumverteilung aufgrund von diffusionsgesteuertem
Kriechen /31/

einachsig beanspruchte Wirfel (Bild 3a) aufgrund der unterschiedlichen
Lingen der auftretenden Diffusionswege bei freien Oberflichen entsprechend
Bild 3b verformt. Wenn die urspriingliche Ebenheit der Oberflichen beibe-
halten wird, stellt sich "eine neue Spannungsverteilung entsprechend

Bild 3c ein. Die dadurch bedingten '"Spannungen 2. Art" sind zum ersten

Mal von Lifshitz /32/ rechnerisch behandelt worden. In neueren Berechnungen
/33/, die von einer regelmiBigen Anordnung hexagonaler K&rner ausgehen,

wird fiir B] ein Wert von 15,1 ermittelt.

Fiir polykristalline Materialien bedeuten diese Uberlegungen, daB sich auch

bei einer Probe, die sich 'in einem:makroskopisch-einachsigen Spannungszustand
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befindet, durch die Verformung Spannungsumverteilungen und instationdre
mehrachsige Spannungszustidnde im mikroskopischen Bereich einstellen.
Obwohl das theoretische Diffusionskriechmodell eine stationdre Kriech-
geschwindigkeit erwarten 148t, ist bis zu dem Zeitpunkt mit einem Uber-
gangskriechen zu rechnen, bei dem die innere Spannungsverteilung den
verdnderten Wert angenommen hat und ein gleichmidBfiger Diffusionsstrom

iiber den gesamten,z.B. unter Zugspannung stehenden Bereich einer Korn-

grenze erfolgt.

2.1.2. FKorngrenzendiffusion

Die fiir A1203 entworfene Vorstellung /34/ einer gegeniiber der Volumen-
diffusion verstdrkten Korngrenzendiffusion der Anionen bei gleichzeitiger
Volumendiffusion der Kationen fiihrte zur Entwicklung eines Modells des
diffusionsgesteuerten Kriechens durch Korngrenzendiffusion. Das von

Coble /35/ entwickelte Modell geht entsprechend der Vorstellung Herrings
/29/ von einem kugelfdrmigen Kornanalogon aus, in dem durch eine einachsig

aufgebrachte Spannung eine Polachse festgelegt wird (s. Bild 4).

(¢}
+ Polachse

/’//— /\\\\\\
Viamman
H ( ) e
‘\m 1)

/
’/
//
-
-

Q-

Bild 4: Korngrenzendiffusion bei einem unter
Zugspannung stehenden Korn

Aufgrund des sich einstellenden Leerstellenkonzentrationsgradienten folgt
ein Diffusionsstrom von Leerstellen aus der Polgegend entlang der Korngrenzen
zur Aquatorzone. In umgekehrter Richtung entspricht diesem Diffusionsstrom

ein Materialtransport, der zu einer Verlingerung des Korns in Spannungs-
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richtung bei konstant gehaltenem Volumen fiihrt. In einer Zhnlichen Ab-

leitung, wie sie zu (8) fiihrt, wird die resultierende Kriechgeschwindig-

keit zu
¢ = p, 20 (9)
1°kT
bestimmt,

wobei der Faktor B, den Wert 18.85,unter Beriicksichtigung einer Spannungs-—
relaxation der Korngrenzen wieder einen um den Faktor 5/2 erhShten Wert

18.85 « 5/2 = 47.1 annimmt.

In dieser Gleichung wird der Selbstdiffusionskoeffizient fiir die Volumen-
diffusion durch den Koeffizienten fiir die Korngrenzendiffusion Db ersetzt.
Aufgrund der geringeren Aktivierungsenergie fiir die Korngrenzendiffusion
tritt bei tieferen Temperaturen eher ein durch Korngrenzendiffusion als
durch Volumendiffusion gesteuertes Kriechen auf. Die Spannungsabhingig-
keit ist gegeniiber (7) unverdndert. Weiter tritt jedoch eine Abhdngigkeit
von der 3. Potenz der KorngroBe auf. Dadurch wird neben dem EinfluB der
Diffusionsweglidngen auch das Auftreten einer effektiven Korngrenzendicke

w beriicksichtigt, die durch den Bereich verstdrkter Diffusion (sc. Korn-
grenzendiffusion) festgelegt wird. Bei konstantem w nimmt die fiir die
Korngrenzendiffusion zur Verfiligung stehende Querschnittsfliche mit kleiner
werdender KorngrdBe zu, wdhrend sie fiir die Volumendiffusion praktisch
konstant bleibt. Berechnungen auf der Basis von Ergebnissen aus Diffusions-,
Sinter- und Kriechexperimenten /36/ zeigen, daB die Werte fiir w bei
Metallen in der Grﬁﬁenordnuné einiger Atomdurchmesser liegen. Wesentlich
groRere Werte, bis zu einigen um bei Mg0O, werden fiir keramische Materialien
angegeben. Dadurch kommt zum Ausdruck, daB die Korngrenzen keramischer Stoffe
neben der eigentlichen Fehlordnung Raumladungen darstellen konnen, die

durch ebenfalls gestbrte Schichten der angrenzenden Gitter kompensiert
werden. Sowohl in Metallen wie in Keramiken ist die Korngrenzendicke stark

von den anwesenden Verunreinigungen abhingig.

Da die Diffusionskriechmechanismen nach Nabarro-Herring und Coble vonein-—
ander unabhidngige Kriechbeitrige liefern, kann im Sinne einer Reihenschaltung
die Gesamtkriechgeschwindigkeit als Summe der Einzelbeitr#dge geschrieben

werden
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¢=p, 200 1+ B2 Daw,. (10)
1%kT 1 Yy
Der schnellere, die Gesamtkriechgeschwindigkeit bestimmende Mechanismus
wird dabei durch die KorngrdBe und die Werte fiir die Diffusionskoeffi-

zienten Dv und D. festgelegt.

b
Die Gleichungen (7) und (9) wurden fiir den Fall aufgestellt, daB der be-
trachtete Kristall nur aus einer Atomsorte aufgebaut ist, deren Diffusions-
geschwindigkeit die Kriechgeschwindigkeit bestimmt. Erweiterungen auch fiir
keramische Systeme sind méglich, wenn die unterschiedlichen Diffusionskoeffi-
zienten der Bindungspartner beriicksichtigt werden. Unter den Voraussetzungen,
daB beide Kompbnenten die gleichen Diffusionswege benutzen und die Ladungs-
neutralitdt in einem reprisentativen Volumen erhalten bleibt, kdnnen die
Gleichungen (7) und (9) fiir einen Kristall der Zusammensetzung AxBy weiter—
benutzt werden /37/, wenn Q durch das Volumen des Molekiils Vm =(x + y)f

und z.B. Db in (9) durch einen effektiven Korngrenzendiffusionskoeffizienten

S .
. ) (x +y) Dy Dy B an
; + ]
b;eff y Db,A X Db,B
ersetzt werden. Db A(B) sind die Korngrenzendiffusionskoeffizienten fiir
’

die Komponente A bzw., B. Fiir den héufigen Fall, daB sich die Werte fiir

DA und DB erheblich voneinander unterscheiden,ndhert sich Deff dem kleineren
der Werte DA und DB an. In #Zhnlicher Weise kann fiir den allgemeinen Fall,
wenn die Komponenten A und B auf verschiedenen Diffusionswegen diffundieren,
unter der Voraussetzung eines st&chiometrischen Gesamtflusses ein zusammen-—

gesetzter Diffusionskoeffizient DC bestimmt werden /38,39/

1
E(D +1.2D w,/1)

D = v,A b,A A . (12)
c L X_DV’A + 1,2 Db,A wA/l
X DV’B + 1.2 Db’B wB/l

Abhingig von der KorngrdoBe und der Temperatur werden vier Bereiche fest-
gelegt, in denen die Gesamtkriechgeschwindigkeit durch Volumen- oder Korn-—

grenzendiffusion der Kationen oder Anionen bestimmt wird.
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2.1.3, Diffusionskorngrenzengleiten

Ausgehend von experimentellen Ergebnissen, die eine um mehrere GréRen-
ordnungen hhere Kriechgeschwindigkeit als nach den Modellen von Nabarro-
Herring und Coble erwartet ergaben, ist Korngrenzengleiten als ein
weiterer viskoser Kriechmechanismus zundchst von Gifkins und Snowden
/40,41,42/, dann in einer weiterentwickelten Form von Ashby, Raj und
Gifkins /43/ vorgeschlagen worden. Der zur Unterscheidung von anderen
Korngrenzengleitprozessen als Diffusionskorngrenzengleiten bezeichnete
Mechanismus bewirkt eine Verschiebung zweier benachbarter Kérner gegen-—
einander, ohne daf zundchst eine Verformung der einzelnen Kdrmer zu be-
riicksichtigen ist. Von den friiher entwickelten Diffusionskriechmodellen
unterscheidet sich dieser Mechanismus im wesentlichen durch die kiirzeren

Diffusionsweglidngen. Dem Modell (Bild 5) /43/ liegen 'sdgezahnartige' Korn-

—— A

Leerstellen-
<>\, (diffusion

N
Volumendiffusion Korngrenzendiffusion

Bild 5: Diffusionsgesteuertes Gleiten einer unter
Schubspannung stehenden Korngrenze
grenzen zu Grunde, die im Gegensatz zu vollkommen ebenen Korngrenzen nur
durch plastische Verformung oder Diffusionsprozesse aufeinander abgleiten
kénnen. Entlang einer ebenen Korngrenze treten im Abstand A Doppelstufen

mit der Linge d und der HShe h auf (Bild 5a). Aufgrund einer auf die Korn-
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grenze einwirkenden Schubspannung T werden an der Stufenkante 1 Druck-
spannungen, an der Kante 2 Zugspannungen erzeugt (Bild 5b). Aus mechanischen
Gleichgewichtsgriinden ergibt sich fiir diese Normalspannungen an den
Stufenkanten der Mittelwert
o= A T (13)
2h
Der sich zwischen den beiden Kanten einstellende Leerstellenkonzentrations-—

unterschied fiithrt zu einem Diffusionsstrom

Ay Dy ©
i i (14)

wenn die Diffusion durch das angrenzende Gitter erfolgt, bzw.

A, Dy O (15)
J =2 —2> |
b - dkT

wenn die Korngrenzendiffusion ausschlaggebend ist (Bild 5c). Av ist die
von der Volumendiffusion durchstromte Fldche, deren Wert, bezogen auf eine
Einheitstiefe der Korngrenze, etwa der Stufenldnge d entspricht. Ab korre-
liert in entsprechender Weise mit der Korngrenzendicke w. Dem auf die
Fliche F = h*Einheitstiefe der Korngrenze bezogenen Volumenstrom J-Q/F
entspricht unter Beriicksichtigung von (13) eine Gleitgeschwindigkeit £fiir

den Fall der Volumendiffusion
D, T A
. v
= — = 16
Yy e T T2 (16)
bzw. fiir die Korngrenzendiffusion

._DbQT Aw (17)
W kT 324

Neben der erwarteten Spannungs— und Temperaturabhidngigkeit der Kriechge-
schwindigkeit treten in diesen Gleichungen als wichtigste Parameter die
Bestimmungsstiicke der Korngrenzenstufen auf. Fiir Metalle kann mit Werten

fiir d zwischen 20 und 100, fiir h mit etwa 10 Atomabstinden gerechnet werden.
In Korngrenzen mit unterschiedlich groBen Stufen wird die Kriechgeschwindig-
keit durch die Stufe mit den gr&BRten Abmessungen bestimmt. Das Kriechen
polykristalliner Geflige, in denen Korngrenzengleiten auftritt, wird in

Kapitel 2.2. diskutiert.



_.18_

2.1.4. Weiterentwickelte Modelle

Die Modellvorstellungen zum diffusionsgesteuerten Kriechen sind auf
einer Reihe von Voraussetzungen aufgebaut, deren Erfiillung nicht immer
gewdhrleistet ist. Wie oben dargelegt, wird das Kriechverhalten kristal-
liner K8rper nur dann durch Diffusion gesteuert, wenn die Korngrenzen

in ihrer Eigenschaft als Leerstellenquellen und —-senken zu wirken nicht
behindert werden. Diese Voraussetzung ist nicht erfiillt, wenn die
Emissions— und Absorptionsgeschwindigkeit der Leerstellen an den Korn-

grenzen durch Grenzflichenreaktionen beeinfluBt wird /44/.

Die Vorstellung eines kristallinen Aufbaus der Korngrenzen(durch Korn-
grenzenstufen und -versetzungen) fiihrt zu der Uberlegung, daB Leerstellen
in Korngrenzen nur entlang von Korngrenzenversetzungen aufgenommen und
abgegeben werden, Damit kann der ProzeR der Leerstellenabsorption als
Kletterschritt der Versetzungen in den Korngrenzen interpretiert werden.
Dichte und Beweglichkeit der Versetzungen in den Korngrenzen sind dann
als ausschlaggebend fiir die sich einstellende Kriechgeschwindigkeit an-
zusehen. Aufgrund der Abhidngigkeit der Versetzungédichte von der Spannung
geht die lineare Beziehung zwischen Spannung und Kriechgeschwindigkeit
verloren. Wenn die Versetzungsbewegung duch Teilchen einer 2, Phase, die
in die Korngrenzen eingelagert sind, behindert wird, kann die aus den

klassischen Modellen bekannte Spannungsabhingigkeit durch den Ausdruck

eV 0-0 (18)
ersetzt werden /45/. Das Material beginnt infolge dieser Beziehung erst
oberhalb einer Minimalspannung o, zu kriechen. Diese Spannung ist cha-
rakteristisch fiir die Uberwindung des Widerstandes, den die eingelagerten
Teilchen der Bewegung der Korngrenzenversetzungen entgegenbringen. Da 00
mit grofer werdendem Volumenanteil der 2. Phase zunimmt, kann eine Ver-
dnderung der Teilchendichte wihrend des Kriechens zu einer nichtstationdren
Kriechgeschwindigkeit fiihren. Ausgeprdgte primire Kriechbereiche, die in

- und Mg/ZrH, -

den klassischen Modellen nicht auftreten, sind bei Cu/A120 2

3
Systemen festgestellt worden /45/.

Eine weitere Beeinflussung des diffusionsgesteuerten Kriechens kann durch

Oxidationsprozesse, die wihrend des Kriechens ablaufen, erfolgen /46/.
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Der fiir das Kriechen ausschlaggebende Diffusionsstrom kann durch Leer-
stellenkonzentrationen beeinfluBt werden, die die Folge oxidationsbe-
dingter Diffusionsvorginge der an der Oxidation beteiligten Reaktions-
partner sind. Die wdhrend der Oxidation ins Geflige eingebrachten Leer-
stellen kdnnen den zum Kriechen fiihrenden Diffusionsstrom je nach der
Orientierung verstdrken oder abschwidchen. Obwohl der Effekt eher als
gering anzusehen ist, diirfte er doch, vor allem bei Auftreten innerer

Oxidation, beachtenswert sein.

Auf einen weiteren Grund fiir das von der urspriinglichen Modellvorstellung
abweichende nichtstationdre Kriechverhalten wird von Green hingewiesen
/47/. Aufgrund der Kriechverformung der Kbrner nimmt die Linge der
Diffusionswege wihrend des Kriechens zu, so daB die Kriechgeschwindig-
keit mit fortschreitender Dehnung abnimmt, was allerdings erst nach

groBen Verformungen ins Gewicht fdllt. Es wird weiter gefolgert, daB

fiir das stationire Kriechverhalten polykristalliner Gefiige die Diffusions-
vorginge im Bereich der Tripelpunkte ausschlaggebend sind, wobei gleich-
zeitig groBere Beitridge zur Gesamtverformung durch andere Prozesse wie
Korngrenzengleiten bewirkt werden. Die Annahme der -gleichzeitigen Wirk-
samkeit von verschiedenen Verformungsprozessen ist in polykristallinen
Materialien in den meisten Fdllen unumgidnglich; sie wird im folgenden aus-

filhrlicher verfolgt.

Bereits in den Originalarbeiten wird von manchen Autoren auf die Begrenzungder
Giltigkeit und die notwendige Verinderung ihrer Modelle durch gleichzeitig ab-
laufende verschiedene Verformungsprozesse hingewiesen. Herring_/29/ fiihrt
einen aus der Relaxation der Korngrenzen resultierenden Korrekturfaktor

ein, womit Korngrenzengleitprozesse niherungsweise miterfaBt werden.

Diese Korrektur wird von Coble {ibernommen /35/. Wihrend hier die Verformung
eines Korns im Mittelpunkt der Ableitung steht, ist von Lifshitz durch die
Analyse der makroskopischen Verformung eines polykristallinen KGrpers,

dessen Kdrner den Raum vor und widhrend des Kriechens vollstédndig ausfiillen,
die Notwendigkeit des gleichzeitig -zum-Diffusionskriechen stattfindenden
Korngrenzengleitens nachgewiesen worden /32/. Die vereinfachten Vorginge

sind in einer symmetrischen Anordnung hexagonaler Kdrner anschaulich zu
machen /48,25/. In Bild 6a werden die KSrnmer 1 bis 4 einer einachsigen

Zugspannung unterworfen. Betrachtet werden die Korngrenzen ABCD, an denen
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a

Bild 6: Korngrenzengleiten beim Diffusionskriechen polykristalliner Geflige

aufgrund der spannungsgerichteten Diffusion Material angelagert wird. Dieses
Material wird von den parallel zur Spannungsrichtung liegenden Korngrenzen
durch Diffusion wegtransportiert. Im stationidren Kriechbereich existiert

in jedem Korn ein Punkt, in dem der Leerstellenkonzentrationsgradient Null
ist und der deswegen als Diffusionszentrum (o) bezeichnet wird /49/. Diese
zentralen Punkte weisen keine Eigengeschwindigkeit im Korn auf; die Ge-
schwindigkeit der Korngrenzen (VI’VZ) kann also der resultierenden Geschwindig-
keit des Diffusionszentrums (V) gleighgesetzt werden, wenn die Lage der Korn-
grenzen ABCD festgehalten wird. Werden nur die aus der spannungsgerichteten
Diffusion resultierenden Verformungsgeschwindigkeiten betrachtet, ergibt sich
die in Bild 6b dargestellte Situation. Eine parallel zur Spannungsrichtung
verlaufende Markierungslinie XYZ &ndert ihren Verlauf durch die Diffusions-
vorgidnge nicht; die Diffusionszentren benachbarter Kérner entfernen sich
lediglich auf einer Linie parallel zur Spannungsrichtung voneinander (neue
Position *). Diese Betrachtung fiihrt zur unrealistischen Situation der Ge-
fligeaufl6sung durch Diffusionskriechen. Wenn die Kontinuitdt des Gefiiges
erhalten bleiben soll, muB gleichzeitig als Akkommodationsprozef eine
Relativverschiebung benachbarter Kdrner auftreten, die sich in einem Ver-

satz der Markierungslinie Y' Y'' an der Korngrenze zeigt (Bild 6¢). Kann
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aus irgendwelchen Griinden diese Kornverschiebung nicht erfolgen, ist

im Innern einer polykristallinen Probe bei unveridndert vollstindiger
Raumausfiillung keine Kornverformung durch Diffusionskriechen m&glich.
Da die Kornverschiebung phidnomenologisch vom Korngrenzengleiten nicht
zu unterscheiden ist, wird im folgenden auf eine Trennung der Begriffe
verzichtet. Wegen der gegenseitigen Abhdngigkeit kann das Diffusions-
kriechen mit der Akkommodation durch Korngrenzengleiten auch als Korn-
grenzengleiten mit akkommodierenden Diffusionsprozessen bezeichnet
werden /50/. Aus Griinden der sprachlichen Unterscheidung wird jedoch
von manchen Autoren der Begriff Korngrenzengleiten der 2. Lesart vorbe-
halten, der die Relativverschiebung der K&rner beim Diffusionskriechen
(englisch: '"relative grain motion") gegeniibergestellt wird /51,39/.
Korngrenzengleiten widre dann als ein eigener Kriechmechanismus zu ver-—
stehen, der seine Akkommodation nicht durch Diffusionsprozesse sondern z.B.

durch plastische Verformung des Gitters erhdlt /25/ (s.2.2.).

Nach der Klirung der Notwendigkeit von Akkommodationsprozessen stellt

sich die Frage, ob und unter welchen Bedingungen Korngrenzengleiten
wihrend des Diffusionskriechens einen eigenen Anteil zur Gesamtver-
formung beitrdgt. Bei den iiblichen Versuchsbedingungen fiir Hochtemperatur-
kriechen bestimmt meistensdie diffusionsgesteuerte Kornverformung als

der langsamere ProzeB die Kriechgeschwindigkeit. Korngrenzengleiten bringt
dann nach Gibbs /52/ keinen zusidtzlichen Verformungsbeitrag. Der umge-
kehrte Fall der erleichterten diffusionsgesteuerten Verformung und einer
durch Korngrenzengleiten bestimmten Kriechgeschwindigkeit tritt selten

auf und ist z.B. fiir superplastische Verformung von Bedeutung /33/. Die
von Gibbs getroffene Festlegung gilt jedoch offensichtlich nur fiir einen

bestimmten Gefiigetyp, wie aus der folgenden Ableitung /49,53/ hervorgeht.

Betrachtet wird eine zweidimensionale Gefiigeanordnung, die unter einer
in Richtung der z-Achse wirkenden Zugspannung steht (vgl. Bild 6). Zwischen
zwei benachbarten KSrnern (z.B. Korn 1 und 3, Bild 6), deren Diffusions-

zentren durch die Koordinanten Y2 bzw. Vo2, festgelegt sind, stellt

1
sich aufgrund der angelegten Spannung eine Relativgeschwindigkeit mit

den Komponenten

v._=u é und v =u € (19)
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ein, wobel uy='(y1 - yz) und u = (z1 - z2) die Komponenten des Verbin-—
dungsvektors zwischen den Diffusionszentren bedeuten. ey'und €, sind die
Komponenten der Dehnungsgeschwindigkeit eines Volumenelements mit den Ko-
ordinaten y,z in Richtung der Koordinatenachsen. Aus trigonometrischen Be-

ziehungen (Bild 7) folgt fiir die Geschwindigkeitskomponenten in Spannungs-

Z

L,

Bild 7: Geschwindigkeitskomponenten der
diffusionsgesteuerten Verformung und des Korngrenzengleitens in einem
polykristallinen Gefiige

richtung fiir die Verformung aufgrund der Diffusion, bzw. aufgrund des Korn-

grenzengleitens

. 2
V= —u_E€_cOosSOSsSInOG+ u_ € cos O.
y Oy z z

(20)

. . 2
V,= u_€_cosdsin0+ u_ €_ sin a.
G y ¥ z Z

Dabei ist o der Winkel zwischen der Spannungsrichtung und der Normalen
auf der Korngrenze zwischen den betrachteten Kdrnern. Wegen der Fldchen-

konstanz beim hier benutzten Modell (entsprechend der Volumenkonstanz einer

Kriechprobe) gilt

Eo= ¢ . 2h
y z

In Bild 7 kommt weiter zum Ausdruck, daB eine Verformung aufgrund von

Diffusion nur senkrecht zur Kongrenze, eine Abgleitung zweier Kdrner nur

parallel dazu erfolgen kann. Die in (20) angegebenen Geschwindigkeits-—

komponenten ergeben in der Zeit dt eine inkrementelle Verlingerung in

Spannungsrichtung um

dp = Vv dt bzy. v, dt . (22)
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Ein Lingenelement dl einer Korngrenze mit der Linge 1, deren Normale um
den Winkel o gegeniiber der Spannungsrichtung geneigt ist, ﬁrégt um

dp d1/1 zur Verlidngerung der Probe bei. Die Linge 1 soll sich dabei iiber
die gesamte Probenbreite H erstrecken. Die betrachtete Korngrenze trigt

dann insgesamt um

de =179 g (23)
L
zur Dehnung der Probe mit der Linge L bei, Mit den geometrischen Be-
ziehungen H = 1 cosa und A = H.L (A= Fldche der zweidimensional ge-
dachten Probe) ergibt sich
1
de = K J dp cos o dl. (24)

Damit k&nnen nach Einsetzen von (20), (21) und (22) die durch Diffusion

bzw. Korngrenzengleiten bewirkten Dehnungsbetrige ermittelt werden:

€z dt
deD = T

f(—uy cosZOL-SinOL+ u, C0530L )dl

. (25)
€z dt
d€G = A

f(uy cosza sino + u, sinza cosa )dl,

Mit éz = de/dt erhdlt man die auf die Gesamtdehnung bezogenen Dehnungs-

spannteile ED,G’ die addiert immer ED + E(;= 1 ergeben.
de
E. =—0 = 1 J(—u cosza sinoa+ u cossot )d1
D de A y z
(26)
E = .d_E:£ = l f(u COSz(X. gin O+ u Siﬂza cos O )dl
G de A y 2 ‘

Das Verhdltnis dieser beiden Dehnungsanteile wird von den Werten fiir o

und u bestimmt, die durch stereometrische Gr&Ben wie Form und Orientierung

der Kdrner zur Spannungsrichtung festgelegt werden. Unter den vereinfachenden
Annahmen eines idealisierten Gefiiges, z.B. einer. regelmidfigen Anordnung
kubischer Kérnmer (Bild 8), konnen diese Anteile bestimmt werden /49/. Steht
die Spannung senkrecht zu einer Wiirfelseite (Bild 8a), so ergibt sich aus

(26) wegen 0 = 0° nur fiir E. ein von Null verschiedener Term, EG =0,

D

ED = 1, Dieses zu Beginn des Abschnitt erwidhnte Ergebnis bedeutet, daf .

in einer regelmdBigen Anordnung von identischen K8rnern, fiir die alle er-

wiahnten Bedingungen in gleicher Weise erfiillt sind, nur eine translatorische
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Bild 8: Modelle zur Ermittlung des Verformungs-
anteils durch Korngrenzengleitenbeim Dif-
fusionskriechen polykristalliner Gefiige

Bewegung senkrecht zu den Korngrenzen (diffusionsbedingt), aber keine Be-
wegung parallel zu den Korngrenzen (Korngrenzengleiten) erfolgen kann. Der
entgegengesetzte Fall, bei dem die Spannungsrichtung mit der Raumdiagonalen
des Wiirfels zusammenfdllt (Bild 8b), ergibt die Ldsung E, = 1, ED = 0.

Da alle Wirfelseiten die gleiche Orientierung gegeniiber der Spannungs-—
richtung aufweisen, treten keine spannungsbedingten Unterschiede in den
Leerstellenkonzentrationen der Korngrenzen und infolgedessen auch kein

D = 0.25,

EG = 0.75. Berechnungen an praxisnidheren Modellen mit raumfiillenden Poly-

Diffusionsstrom auf. Eine Orientierung entsprechend Bild 8c ergibt E

edern ndhern sich einem Wert von ED = 0.4......0.35 und E; = 0.6.....0.65.
In diesen Modellen tritt wie in realen Systemen praktisch kein Anisotropie-
effekt von ED und EG mehr auf. Ahnliche Ergebnisse sind von weiteren Autoren
/48,54 ,55,56,57/und nach anderen Betrachtungsweisen erhalten worden, woraus
der SchluB zu ziehen ist, daB beim Diffusionskriechen zusitzliche Verformungs-
anteile durch Korngrenzengleiten nicht unberiicksichtigt bleiben diirfen. Unter-
schiede zwischen experimentellen und theoretisch vorausberechneten Kriecher-

gebnissen kdnnten dadurch mitbegriindet werden.
2.2. Korngrenzengleiten

Korngrenzengleiten stellt fiir das Hochtemperaturkriechen keramischer Stoffe
einen KriechprozeRB von besonderer Wichtigkeit dar. Wegen der oft mit Korn-
grenzengleiten verbundenen RiBbildung und —ausbreitung, die zum Versagen eines
Werkstoffs fiihren kdnnen, kommt diesem ProzeRf auch groBe technische Be-

deutung zu. Die Behandlung des Korngrenzengleitens wird in einem eigenen
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Kapitel 'wieder aufgenommen, da unter diesem Begriff verschiedenartige Vor-
gdnge zusammengefaBt werden, wobei ein vollstidndiges Verstidndnis aller auf-
tretenden Phidnomene noch aussteht. In der Auffassung iiber die Natur und die
Wirksamkeit der unter dem Begriff Korngrenzengleiten eingereihten Mechanis-—
men bestehen erhebliche Unterschiede. Aufgrund des nicht einheitlichen
Sprachgebrauchs ergeben sich zusitzlich terminologische Schwierigkeiten.

In diesem Kapitel werden zunichst die mit dem Begriff Korngrenzengleiten
erfaBten Phinomene einander gegeniibergestellt. Danach werden die in Frage

kommenden Mechanismen diskutiert.
2.2.1 Phidnomene

Korngrenzengleiten wird definiert als eine parallel zur Korngrenze er-
folgende Verschiebung zweier benachbarter Kdrner relativ zueinander. Diese
Art der Verformung eines polykristallinen Kdrpers kann z.B. durch Markierungs-
linien, durch die Ausbildung von Korngrenzenstufen an der Probenoberflidche
oder durch das AufreiBen von Korngrenzen experimentell festgestellt werden.
In der iliberwiegenden Zahl der Fille ist das Korngrenzengleiten im Bereich
des Hochtemperaturkriechens gegeniiber anderen Kriechprozessen kinetisch be-
glinstigt. Diese Feststellung gilt unabhingig von dem Aufbau der betrachteten
Korngrenzen und den Mechanismen der ablaufenden Prozesse. Die Abgleitung
kann durch eine amorphe 2. Phase zwischen den Kdrnern ermbglicht werden;
andererseits kdnnen die Korngrenzen selbst als amorphe, bei hohen Tem-—
peraturen sich viskos verhaltende Schichten von der Dicke einiger Atomab-
stinde aufgefaBt werden. Wenn die Kristallinitdt in keinem Bereich zwischen
zwel Kdrnern aufgegeben wird, konnen Korngrenzenversetzungen oder Diffusions-
prozesse in der Korngrenze als Triger der Verschiebung auftreten. DaB das
Gebiet des Hochtemperaturkriechens trotz des relativ leicht zu erreichenden
Gleitens nicht weitgehend vom Korngrenzengleiten bestimmt wird, hingt von
der Tatsache ab, daB fiir griBere makroskopische Verformungen bei Einhaltung
der Kohdrenzbedingung gleichzeitig ablaufende Akkommodationsprozesse not-
wendig werden, die im allgemeinen grSRere Aktivierungsenergien aufweisen und
die Geschwindigkeit des Gesamtvorgangs bestimmen. In diesem Sinn ist Korn-
grenzengleiten eher als Akkommodationsprozess der zur Kornverformung

filhrenden Kriechprozesse zu bezeichnen.

Diese Feststellung hat zu der immer wieder diskutierten Fragestellung ge-

fiihrt, ob das Phinomen des Korngrenzengleitens durch die Behandlung als
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AkkommodationsprozeB vollstdndig erfaBt wird, oder ob ein eigener ("ordinary'")
GleitprozeR als Kriechmechanismus angenommen werden kann, wofiir eine Reihe
von Griinden sprechen /58/. In diesem Zusammenhang ist eine brauchbare Unter-
scheidung zwischen dem Korngrenzengleiten und den z.B. beim Diffusions—
kriechen notwendigen Kornverschiebungen vorgeschlagen worden /48/. Das
Kriterium fiir diese Unterscheidung besteht in der Anzahl der Kdrner ent-
lang einer Spannungsachse einer Probe, die sich bei der Wirksamkeit eines
Korngrenzengleitmechanismus aufgrund der Verschiebung und Neuanordnung der
Kérner veridndert /59/. Im Gegensatz dazu bleibt diese Kdrmeranzahl konstant,
wenn Korngrenzengleiten, wie in Bild 6 gezeigt, nur die durch Diffusion er-
folgte Kornverformung akkommodiert. Da dieser Anteil des Korngrenzengleitens
an der Gesamtverformung nur von der Kornform abhdngt und daher ndherungs-
weise zu berechnen ist (s. 2.1.4.), sollte durch die Bestimmung der ge-
samten auf das Korngrenzengleiten zuriickgehenden Verformung der Anteil des

eigentlichen Gleitmechanismus abzuschdtzen sein.

Eine Reihe von Methoden, die Verformungsanteile durch Korngrenzengleiten
aufgrund geometrischer Uberlegungen experimentell zu bestimmen, sind vorge-
schlagen worden /25/. Sie betreffen alle die direkte Messung der Gleitbe-
trdge oder Gleitwinkel von einzelnen Kdrnern bzw. Kornverschiebungen, wobei
meistens Markierungslinien auf der Oberfliche benutzt werden. Bei der
Messung einer Verschiebungskomponente senkrecht zur Oberfliche kodnnen inter-
ferometrische Methoden benutzt werden, die jedoch wie die iibrigen Methoden
erhebliche experimentelle Schwierigkeiten vor allem aufgrund der sehr groRen
Zahl der bendtigten Einzelmessungen mit sich bringen. Dariiberhinaus ist der
Aussagewert dieser Messungen auf rein geometrischer Basis hinsichtlich der
Frage nach den Anteilen der verschiedenen Verformungsmechanismen beschrinkt,
Die gegenseitige Abhidngigkeit des Korngrenzengleitens und intrakristalliner
Verformungsprozesse kann durch diese geometrischen Methoden nicht quantitativ

erfaBt und gedeutet werden /56/.
2.2,2 Korngrenzenmodelle und Elementarprozesse des Korngrenzengleitens

Entsprechend den Modellvorstellungen iiber den Aufbau von Korngrenzen werden
fiir das Korngrenzengleiten drei wichtige Elementarprozesse in Betracht ge-
zogen.,

1) Ein weithin anerkanntes Modell /z.B. 50/ geht davon aus, daB zwei

miteinander in Kontakt stehende K8rner:entlang ihrer Kontaktfliche
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unebene Begrenzungsfldchen von gleicher topographischer Gestalt ausbilden.
Die mechanischen Eigenschaften der so gebildeten Korngrenzen kdnnen durch
einen extrem diinnen fliissigkeitsdhnlichen Film zwischen diesen Begrenzungs-—
flichen beschrieben werdemn. Diese "amorphe' Schicht zeigt bei tiefen Tem-—
peraturen das fiir Glas typische spréde Verhalten, widhrend unter den Bedin-
gungen des Hochtemperaturkriechens eine wesentlich grdBere Verformungsge-—
schwindigkeit des Schichtmaterials als der Kdrner zu erwarten ist /60/. Die
resultierende Kriechgeschwindigkeit wird jedoch nicht von der FlieBge-
schwindigkeit in der Schicht, sondern von der Fihigkeit bestimmt, die Hinder-
nisse zu {iberwinden, die dem Gleiten durch die Unebenheiten der Begrenzungs-
fldchen und an den Tripelpunkten entgegengesetzt werden. Die dazu notwendigen
Akkommodationsprozesse kdnnen verschiedener Natur (z.B elastisch, intra-
granular plastisch, diffusionsgesteuert) und mit RiRausbildung verbunden sein;

sie werden zum SchluB des Kapitels diskutiert.

2) Ein anderes Modell,in dem das Korngrenzengleiten durch die Bewegung von
Korngrenzenversetzungen beschrieben wird, stiitzt sich auf die Beobachtung,

daB Korngrenzengleiten bis zu sehr tiefen Temperaturen (nahe dem absoluten
Nullpunkt) m8glich ist /61,62/. Das zugrunde liegende Korngrenzenmodell wird
aus drei kristallinen Bereichen aufgebaut, aus den beiden aneinandergrenzenden
Kdrnern und einer dazwischenliegenden Schicht, deren Struktur zwar kompliziert
ist, wegen der definierten Atomanordnung jedoch ebenfalls als kristallin aufge-
faBt wird. Die zur Verschiebung der beiden Kbrner fiihrenden Prozesse laufen in
dieser Schicht ab. Analog zu Gleitvorgidngen im Korninnern tritt dabei nicht die
gleichzeitige Abgleitung aller Atome eines ganzen Kristallbereiches auf, viel-
mehr wird die Verschiebung durch die Bewegung einzelner Atome entsprechend den
Modellen der Versetzungsbewegung bewirkt. Die fiir das Korngrenzengleiten zu-
stdndigen Versetzungen sind fiir die Struktur der Korngrenze typisch, von den
Versetzungen der angrenzenden Gitter unabhingig und in ihrem Verlauf auf den
Bereich der Korngrenze festgelegt. Der Burgersvektor dieser Korngrenzenver-
setzungen liegt in der Ebene der Korngrenze; wandert eine Versetzung durch

die Korngrenze, so wird infolgedessen eine Abgleitung in der Korngrenze auf-
treten, die gleichbedeutend mit einer Parallelverschiebung der angrenzenden
Korner relativ zueinander ist. Ein Vergleich der Beweglichkeit von Korn-
grenzen— und Gitterversetzungen zeigt, daf sich Korngrenzenversetzungen be-
reits unter dem EinfluR von wesentlich kleineren Spannungen als Gitterver-—
setzungen bewegen. Diese experimentellen Befunde kdnnen durch das hohere

energetische Niveau der Korngrenzenatome im Vergleich zu den Gitteratomen
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erklidrt werden, das in dem Phinomen der Grenzflichenenenergie zum Ausdruck
kommt. Bei hoheren Temperaturen treten zusdtzlich zum Versetzungsgleiten
thermische aktivierte Prozesse auf, die das Korngrenzengieiten beschleunigen,
ohne daB sich der Mechanismus des Korngrenzengleitens #ndert. Diese Hoch-
temperaturprozesse (z.B. Diffusion von Leerstellen, Versetzungsklettern)
weisen erheblich h8here Aktivierungsenergien als der hier beschriebene

Gleitmechanismus auf und sind von ihm zu unterscheiden.

Die Kritik an diesem Modell bezieht sich vor allem auf die Natur der Korn-
grenzenversetzungen, deren Burgersvektor kein Gittervektor der angrenzenden
Kdrner, sondern der eigenen Korngrenzenstruktur ist. In weniger scharf be-
grenzten Modellen /63,64,65/ wird Korngrenzengleiten durch Versetzungs-—
gleiten und -klettern in einem Bereich, der auch die der Korngrenze be-
nachbarte Zone erfaBit, beschrieben. In einer theoretischen Ableitung wird
eine Abhidngigkeit der auf das Korngrenzengleiten zuriickgehenden Kriechge-

schwindigkeit von £ 02/1 ermittelt. Dabei wird auf die schon friiher

n
gemachten Beobachtuﬁzin zuriickgegriffen /66,67/, wonach die "Korngrenzen-
versetzungen' aus dem Korninnern unter Beibehaltung ihres Burgersvektors .in
die Korngrenzen hineinlaufen und dort durch Gleit— und Kletterprozesse zum
Korngrenzengleiten beitragen. Da der Burgersvektor der so definierten
"Korngrenzenversetzungen' im allgemeinen nicht in der Korngrenzenebene liegt,
trdgt nur die parallel zur Korngrenze verlaufende Komponente des Burgers-
vektors zur Relativverschiebung der K8rner und damit zum Korngrenzengleiten
bei. Experimentelle Bestdtigung dieses Modells wurde z.B. an heiBgepreBten
MgO~Proben im Temperaturbereich von 1200 - 1400°C gefunden /68/. Zusitzlich
bleibt anzumerken, daf diese Korngrenzenversetzungen fihig sind, durch Leer-
stellenemission aufgrund der Kletterprozesse das Wachstum von Poren im Korn-
grenzenbereich zu bewirken /69/. Weitere Modelle zur Entstehung von Kriech-
porositdt werden in Abschnitt 2.2.3.4 diskutiert, ohne auf diesen Mechanis-
mus erneut einzugehen.

3) Obwohl in einem zweiphasigen Gefiige, das zwischen elastischen K8rnern
eine zwelte sich unter Versuchsbedingungen viskos verhaltende Phase enthilt,
strenggenommen kein Korngrenzengleiten auftreten kann, wird auch in diesem
Fall fiir Hochtemperaturverformungsprozesse, bei denen sich starre Kérner
relativ zueinander verschieben, der Begriff des Korngrenzengleitens ver-
wendet. Die in solchen Gefiigen zu erwartende Verformungskinetik wird im
Abschnitt 2.2.3.1 dargelegt. Im folgenden wird der ElementarprozeB des

viskosen FlieBens, das in zweiphasigen Gefligen die Hochtemperaturverformung
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bestimmen kann, in einer vereinfachenden Ableitung kurz skizziert /24,60/.

Ausgangspunkt fiir das viskose FlieRen ist eine gewisse Abweichung des Gitter-
aufbaus von der regelmiBigen Atomanordnung in Richtung amorpher Zustand.
Deswegen wird das Phinomen des viskosen FlieBens auch als "amorphe Plasti-
zitdt" bezeichnet. In einem amorphen Gefiige hat jeweils eine Gruppe von

Atomen zwei MSglichkeiten sich relativ zueinander anzuordnen. Diese als
negativ und positv bezeichneten Zustinde unterscheiden sich durch einen
makroskopischen Dehnungsbeitrag 6 ,den die betrachtete Atomgruppe aufgrund

von Platzwechselvorgingen beim Ubergang von der negativen zur positiven
Anordnung aufbringt. Wenn auf eine Volumeneinheit, die N solcher Atom-

gruppen enthidlt, keine HuBere Spannung einwirkt, werden sich jeweils N/2
Atomgruppen in den beiden mSglichen Zustdnden aufhalten. Die Anzahl der

pro Zeiteinheit von einem in den anderen Zustand iibergehenden Atomgruppen

wird durch die Aktivierungsenergie Q zu K*N/2-exp(-Q/RT) bestimmt (K=Konstante).
Wird zusitzlich eine von auBen angelegte Spannung 0 beriicksichtigt, so ver-
dndert sich die Aktiﬁierungsenergie um den Betrag Bo , wobei der Faktor B
beim Ubergang in den positiven Zustand einen negativen Wert, beim Uber-

gang in den negativen Zustand einen positiven Wert annimmt. Der erste Fall

ist durch einen Spannungsabbau gekennzeichnet. Damit kann die Anzahl der
Atomgruppen n, die vom negativen in den positiven Zustand iibergehen, ermittelt

werden. Durch die Anzahl dieser Uberginge wird eine Kriechdehnung

€ =nd (27)

erreicht, Die Zunahme der Atomgruppen im positiven Zustand ergibt sich pro

Zeiteinheit zu

Lo k(@ -0 exp- LB - G+ ) emp(- LEDTL (28)

Wegen B0 /kT << 1 kann die Niherung exp(Bo /kT) 3y 1 + Bo /kT benutzt werden.

Dadurch kann (28) umgeschrieben werden

dn _ - Bo _
it = K exp( kT) (N T 2n). (29)
Im Fall des rein viskosen Verhaltens wird sich die Anzahl der Atomgruppen

im positiven und negativen Zustand nicht wesentlich vom Gleichgewichtswert
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N/2 entfernen. Das Wiederauffiillen von Positionen, die zum Ubergang in den
positiven Zustand fihig sind, erfolgt durch Diffusion. Durch Kombination
von (27) und (29) ergibt sich unter Vernachldssigung des Terms 2n im
Klammerausdruck die Kriechgleichung fiir viskoses FlieBen

€ =K Nk,?, Bo exp (- 1%), (30)

deren prinzipielle Ubereinstimmung mit (7) zu erwarten war. Werden die
entsprechenden Positionen nicht wieder kontinuierlich bis zum Gleichgewichts-
wert aufgefiillt, weil wie in bestimmten Gldsern die verschiedenen Atom-
gruppen (Ionen) bestimmte strukturelle Anordnungen mit jeweils eigenen
Aktivierungsenergien bevorzugen, zeigt der Priifkdrper viskoelastisches Ver-

halten mit einer abnehmenden Verformungsgeschwindigkeit.
2.2.3. Kriechmechanismen beim Auftreten von Korngrenzengleiten

Wie bereits angedeutet, ergibt sich beim Auftreten von Korngrenzengleiten

die Notwendigkeit von gleichzeitig ablaufenden Akkommodationsprozessen,

wenn die Kontinuit#t des Gefliges erhalten bleiben soll. Diese Akkommodations-—
prozesse sind als der meist langsamere Prozef fiir die sich einstellende Kriech-
kinetik ausschlaggebend, es sei denn die Korngrenzen des Gefliges sind in
ausreichendem MaBe eben, so daR die viskosen Prozesse in einer amorphen
"Korngrenzenschicht'" von geniigender Dicke das makroskopische Kriechverhalten
bestimmen kdnnen. Dieser Fall wird im vorliegenden Kapitel an erster Stelle
behandelt. Von den bei sehr diinnen und unregelmiBigen Korngrenzen notwendig
werdenden Akkommodationsprézessen werden die plastische Verformung der

K&rner, besonders im Bereich von Tripelpunkten und der Materialtransport
durch Diffusion anschlieBend diskutiert. Treten in einem polykristallinen
Gefiige auBer der Relativverschiebung starrer Kdérner keine weiteren Ver-
formungsprozesse auf, so hat bereits ein geringer Anteil an Korngrenzen-
gleiten die Bildung zahlreicher interkristalliner Risse zur Folge. Die
Bildung und das Wachstum von Poren und Rissen wird als letzter Mechanismus

erdrtert.
2.2.3.1. Kriechen eines zweiphasigen Gefliges mit einer viskosen Phase

Bei der Kriechverformung der hier betrachteten: Gefiige wird davon ausge-
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gangen, daB zwischen den Kdrnern des Grundmaterials eine 2, Phase vor-
liegt, die sich unter Testbedingungen viskos verhdlt. Die Verformung der
Korner wird als rein elastisch angenommen, ihre plastische Verformung
wird ausgeschlossen. Aufgrund dieser Voraussetzungen werden sich be-
nachbarte Kdrner unter Kriechbedingungen parallel und senkrecht zu ihrer
gemeinsamen Grenze bewegen, d.h. aufeinander abgleiten und sich von-—
einander entfernen. Fiir die Ermittlung der Verformungsgeschwindigkeit

wird das in Bild 9 dargestellte Modell verwendet /70/. Das Gefilige wird aus
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Bild 9: Modell fiir das Kriechen eines zweiphasigen
Gefiiges mit viskoser Phase

kubischen K&rnern der Kantenldnge 1, die durch eine viskose Phase mit der
Schichtdicke S, voneinander getrennt sind, aufgebaut. Fiir das Gedanken-
modell des Abgleitens (Bild 9a) wird der Abgleitvorgang als unabhingig von
Bewegungen angesehen, die die K8rner senkrecht zu ihren Grenzflichen aus-
fiihren, d.h. die Phase zwischen Korn | und Korn 2 iibt zunichst keinen Ein-
fluR auf den benachbarten Gleitvorgang aus. Die Dehnung, die in Richtung

der angelegten Kraft G auftreten wird, betrigt

S—SO
R 31)
(o]
und
de = —— ds, (32)
(o]

mit s = Entfernung zwischen 2 K8rnern, Schichtdicke nach der Abgleitzeit t.

Fiir Newton'sche FlieBvorgidnge gilt der Zusammenhang

=2 g, (33)
S
0o

mit
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T = Schubspannung, die am Korn aufgrund der Kraft G angreift
n = Viskositdt der Phase zwischen den Kdrnern
s = ds/dt.

Die Kombination von (32) und (33) ergibt als Ausdruck fiir die Dehnungs-—

geschwindigkeit beim Korngrenzengleiten

. 54 !
E—W’H'T. (34)

Nach Einfiihren eines Dickenverhdltnisses a zwischen Ausgangsschichtdicke

und Kantenldnge des kubischen Korns
a = so/l (35)

wird (34) umgeschrieben zu

a 1
1 + a n *

M
[
I

,_]

(36)

Im zweiten Schritt wird das Verhalten zweier Kdrmer, die sich aufgrund der
Kraft G voneinander wegbewegen, betrachtet (Bild 9b). Dabei wird zundchst

nur ein konstant angenommenes Fliissigkeitsvolumen
Vv=1". g (37)

zwischen den beiden Kdrnern berilicksichtigt. Unter Vernachldssigung des Ein-
fluBes der Oberflichenspannung wird die Geschwindigkeit ermittelt, mit der

die beiden Kdrner sich voneinander entfermen /71/

. 2T 55
S = . G . (38)

3n v2

Nach Einsetzen von (32),(35),(37) und 0 = G/l2 erhdlt man die Dehnungs-

geschwindigkeit bei der Trennung der Korner

e =45 TG o (39)

Fiir den Fall a << | (sehr diinne Schichten der viskosen Phase) und s %‘sb

(Korngrenzen haben sich sehr wenig voneinander entfernt)zeigt der Vergleich
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von (36) und (39), daB unter gleichen Bedingungen die Dehnungsgeschwindig-
keit aufgrund des Gleitens erheblich gréBer ist als die sich bei der
Trennung einstellende Geschwindigkeit. In einem Werkstoff, in dem beide
Prozesse nebeneinander ablaufen, wird also die Korngrenzentrennung als der
langsamere ProzeB die Kriechgeschwindigkeit des Werkstoffs entsprechend (39)

bestimmen.

Das bisher vorausgesetzte freie FlieBen der viskosen Phase ist in realen
Gefligen nicht m8glich. Das mit zunehmendem Abstand zwischen den Kdrnern
groBer werdende Volumen der Zwischenschicht kann von der viskosen Phase
nicht vollstidndig ausgefiillt werden. Eine reine Umverteilung dieser Phase
von Korngrenzen, die unter Druckspannung, zu Korngrenzen, die unter Zug-
spannung stehen, reicht zum freien FlieBen nicht aus, da entsprechend (39)
die Kornanniherung (s/so < 1) aufgrund von Druckspannungen mit einer
kleineren Geschwindigkeit erfolgt als die Korngrenzentrennung. Die daraus
folgende Behinderung des FlieBens macht das Wachsen von vorhandenen Gas-
blasen erforderlich, wenn die betrachteten Kornverschiebungsprozesse
weiter ablaufen sollen. In Arbeiten {iber den Bruch von Fliissigkeiten /72/
wird gezeigt, daB fiir das Wachsen einer Gasblase bestimmter GrdRe eine

Spannung o, nétig ist, die grdBer als ein kritischer Wert 0. sein muB.
o, b3 O’c = ln(/Lc (40)

v = Oberflidchenenergie

L.= Kritischer Gasblasendurchmesser.

Bei einer bestimmten Spannung k&nnen also nur die Gasblasen wachsen, die
eine kritische GrdBRe iiberschreiten. Eine Verformung der hier betrachteten

Geflige ist nur bei Einhaltung dieser Bedingungen mSglich.

Diese modellhaften Uberlegungen lassen flir polykristalline Materialien, die aus
kubischen Kérnern(Bild 9) aufgebaut sind, folgende Anwendungsméglichkeiten zu:
1) Ein polykristalliner Kdrper verformt sich ausschlieBlich durch Korn-
grenzentrennung, wenn folgende Bedingungen erfiillt sind:

a) Zwischen je zwei Korngrenzen, die senkreéht zur Richtung der angelegten
Spannung angeordnet sind, befindet sich eine Gasblase.

b) Alle Gasblasen haben einen Durchmesser Lo’ der oberhalb eines durch die
Spannung bestimmten kritischen Wertes liegt. (vgl. 40). Unter diesen Be-
dingungen verformt sich der Polykristall mit der maximalen Geschwindigkeit

entsprechend (39). Im Zugversuch fiihrt diese Art der Verformung zur Auf-



- 34 -

trennung des Kérpers in einzelne Schichten mit Oberflichen, die senkrecht
zur Spannungsrichtung liegen.

2) Wenn in der viskosen Phase keine Gashlasen enthalten sind,oder die an-
gelegte Spannung den fiir das Wachsen vorhandener Blasen bendtigten Wert
nicht erreicht (05 < 0&); wird das freie FlieBen der viskosen Phase nur
durch die HuBeren Oberflichen, die eine Grenzfliche gasfdrmig - fliissig
darstellen, ermdglicht. Korper mit sehr groBen Querschnitten, bei denen
diese FlieRvorginge von der Oberfliche ins Probeninnere im Verhdltnis zu
der sehr groBen Anzahl voneinander zu trennender Kdrner keine Bedeutung
haben, kdnnen dann nur elastisch Qerformt werden. K8rper mit sehr diinnen
Querschnitten ndhern ihr Verformungsverhalten dem an Bild 9b diskutierten
Modell an,

3) Wenn in der viskosen Phase nur eine beschrinkte Anzahl wachstumsfidhiger
Blasen enthalten ist, werden gegeniiber 1) verstirkt Gleitprozesse ab-
laufen, ohne daf sich jedoch die grundsitzlichen Uberlegungen zum Ver-

formungsmechanismus- dndern.

Das Kriechverhalten der hier beschriebenen Gefilige wird neben der Viskositit
der Korngrenzenphase entscheidend von den Gefiigeparametern a und L (Anteil
an viskoser Phase und GréBe der Gasblasen) bestimmt. Da L nicht gréBer als
die KorngrdRe anzunehmen ist, werden feink8rnige Gefiige wegen (40) einer
nichtelastischen Verformung erst bei hSheren Spannungen als grobkdrnige Ge-
flige unterliegen. Der EinfluB von vorhandenen grtBeren Gefligefehlern wie
Poren und Rissen ist darin zu sehen, daB durch diese Fehler groRe Grenz-
flidchen zwischen Gasphase und viskoser Phase bereitgestellt werden, die
den Priifkdrper in kleinere Bereiche mit hoher Verformungsfihigkeit unter-
teilen. Ein ndherungsweise freies FlieBen der viskosen Phase ist in diesen
Teilbereichen méglich, durch das auch eine relativ groBe Verformung des

Gesamtkdrpers mbglich wird.
2.2.3.2 Korngrenzengleiten mit diffusionsgesteuerter Akkommodation

Wenn das Korngrenzengleiten von akkommodierenden Diffusionsprozessen be-
gleitet wird, kann das Kriechverhalten wieder nach den in Kapitel 2.1 dar-
gelegten Zusammenhingen beschrieben werden, die fiir die spannungsgerichtete
Leerstellendiffusion aufgestellt wordensind, Entsprechende Kriechmodelle
[/73,74/,die auf der Basis des Diffusionskorngrenzengleitens weiterent-

wickelt wurden, beriicksichtigen vorallem die Tatsache, daB die Abgleitung
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der Korngrenzen in den Bereichen der Tripelpunkte akkommodiert werden

muB (Bild 10). Wenn dabei Diffusionsprozesse die ausschlaggebende Rolle

_T—> /
//\ Leerstellen-

Korngrenzen- \ diffusion

gleiten

Bild 10: Akkommodation des Korngrenzengleitens
durch Leerstellendiffusion

spielen, ergeben sich Abhingigkeiten der Kriechgeschwindigkeit von der 3.
bzw. 2. Potenz der KorngrdBe entsprechend der vorherrschenden Korngrenzen-

bzw. Volumendiffusion.

2.2.3.3. Korngrenzengleiten mit plastischer Kornverformung durch

Versetzungsmechanismen

Der Mechanismus der plastischen Verformung der Kdrner durch Versetzungs-
bewegung, die gleichzeitig mit einer Verschiebung der Kérner durch Korn-
grenzengleiten erfolgt, wird anhand eines Gefiigemodells diskutiert, wie

es unter 1) im Abschnitt 2.2.2 beschrieben wird. Der betrachtete Gefiige-
aufbau besteht aus einer Aneinanderreihung von regelmiBfig geformten K&rnern,
die durch Korngrenzen amorpher Struktur miteinander verbunden sind. Die
Korngrenzenschicht 148t eine Verschiebung zweier benachbarter Kérner zu, wo-
bei die Geschwindigkeit der Verschiebung durch die Viskositdt der Kormgrenzen
bestimmt wird und der anliegenden Schubspannung proportional ist. Das Kriech-
verhalten der KOrner wird durch ein Potenzgesetz, £ On, beschrieben, der
Spannungsexponent n hat einen fiir das Kriechen aufgrund von Versetzungsbe-

wegungen typischen Wert von z.B. 4.5.

Beim gleichzeitigen Wirksamwerden der plastischen Kornverformung und des
- Korngrenzengleitens ist eine mikroskopisch ungleichmifige Verformung des

Polykristalls zu erwarten, die aufgrund der unterschiedlichen beteiligten
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Verformungsarten, ihrer verschiedenen Spannungsexponenten und der sich
einstellenden Spannungs— und Dehnungsverteilung auBerordentlich schwierig

zu beschreiben ist, Hart /75/ benutzt dazu ein Fasermodell, in dem die fiir
Korngrenzen und Korninneres typischen Verhaltensweisen auf zwei verschiedene
Arten von Fasern iibertragen werden. Mit Hilfe von Reihen- und Parallel-
schaltungen dieser beiden Faserarten werden die fiir das Kriechverhalten

des Gesamtkdrpers ausschlaggebenden Parameter bestimmt. Die Ergebnisse
dieser Arbeit sind mit den Berechnungen von Crossman und Ashby /76/ in
Uibereinstimmung zu bringen, die mit der Methode der finiten Elemente die
Spannungs—~ und Dehnungsverteilungen in den hexagonalen Kdrnern eines Modell-
gefiiges ermitteln. Dabei werden in Abhingigkeit von der Kriechgeschwindig-
keit zwei Bereiche einander gegeniibergestellt, in denen die beiden beteiligten
Verformungsarten unterschiedliche Beitrige zur makroskopischen Kriechge-
schwindigkeit liefern. Bei groBen Kriechgeschwindigkeiten verformen sich die
Korner vergleichsweise schnell und der Anteil des Korngrenzengleitens an der
Gesamtverformung wird unbedeutend. Bei kleinerem Kriechgeschwindigkeiten
kann demgegeniiber der EinfluB des Korngrenzengleitens nicht vernachldssigt
werden; die Kriechgeschwindigkeit wird im Extremfall des "freien Korngrenzen-
gleitens'",wenn von den Korngrenzen kein Widerstand gegen das Gleiten auf-
gebracht wird, durch Korngrenzengleiten beschleunigt. Fiir das betrachtete
Modellgefiige kann bei hohen n-Werten ein maximaler Anteil des Korngrenzen-—

gleitens an der Gesamtkriechgeschwindigkeit von 507 erreicht werden.,

Die Ergebnisse dieser Berechnungen lassen folgendenverallgemeinernden An-=
satz zu: Polykristalline Werkstoffe, deren Kérnmer sich nach einem Kriech-
gesetz £ " " verformen, kriechen beim Auftreten von freiem Korngrenzen-
gleiten nach einem Gesetz £ n (f(I)n, wobei der Spannungssteigerungsfaktor
f von n praktisch unabhingig ist und mit dem Wert f = 1.2 ¥ 0.12 an-
gegeben wird /76/. Dabei ist festzuhalten, daB sich durch das freie Korn—
grenzengleiten an der Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
nichts #dndert. Der Wert des Faktors f ist von der Korngr&Be unabhingig.
Andererseits weist die Abhidngigkeit des Faktors f von der Kornform auf die
Tatsache hin, daf durch das Korngrenzengleiten die urspriinglich gleich-
miBige Spannungsverteilung im Geflige verindert wird. An den Kdrnerkanten
und Tripelpunkten entstehen Spannungsspitzen, die z.B. bei einem Spannungs-
exponenten von n = 4.4 den vierfachen Wert der angelegteﬁ Spannung erreichen

kénnen.
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Das Kriechverhalten des beschriebenen Modellgefiiges ist weiterhin dadurch
charakterisiert, daf der Ubergang zwischen dem Bereich, in dem das Korn-
grenzengleiten praktisch ohne Bedeutung bleibt, und dem vom Korngrenzen-
gleiten beeinfluBten Bereich durch eine relativ geringe Anderung der
makroskopischen Kriechgeschwindigkeit (etwa eine Zehnerpotenz) erreicht
werden kann. Bei konstant gehaltener Kriechgeschwindigkeit kann dieser
Ubergang auch durch das Erreichen eines kritischen Wertes der den Korn-
grenzen zugeschriebenen Viskositdt festgelegt werden. Bei wesentlich
groBeren oder kleineren Kriechgeschwindigkeiten bzw. Viskositdten als
dieser kritische Wert ‘verdndern sich die relativen Anteile der Kornver-
formung und des Korngrenzengleitens nur noch unbedeutend. Bei der Ver-
wirklichung dieser Modellbetrachtungen in realen Systemen spielt infolge-
dessen die Korngrenzenviskositit eine entscheidende Rolle. Bei sehr kleinen
Viskositdten, in die auch die UnregelmiBigkeiten der Korngrenzen wie Stufen,
Erhebungen und alle Abweichungen von der Ebenheit eingehen /50,77/, tritt
bei allen durch die iibliche Versuchstechnik zu erreichenden Kriechgeschwindig-
keiten freies Korngrenzengleiten mit seinem dargelegten EinfluB auf die
Kriechgeschwindigkeit auf. Das Modell verliert jedoch bei sehr kleinen
Kriechgeschwindigkeiten bzw. Spannungen an Bedeutung, da eine Akkommodation
von Korngrenzengleiten eher durch Diffusion als durch plastisches FlieBen
der Korner erfolgen diirfte. AuBerdem ist besonders beim Auftreten von sehr
unregelmdBigen Korngrenzen mit der Entstehung von Poren und Rissen an den

Korngrenzen zu rechnen, die im nichsten Abschnitt diskutiert werden.

2.2.3.4, Korngrenzengleiten ohne vollstidndige Akkommodation, RiBbildung

und -wachstum

Wenn das Korngrenzengleiten nicht oder nur teilweise durch Vorginge, die

zur Kornverformung fiihren, akkommodiert wird, tritt der experimentell sehr
hdufig beobachtete Fall ein, daB die Abgleitvorginge von der Entstehung von
Poren und Rissen an den Korngrenzen begleitet werden. Dabei ist von einer Be-
hinderung des Korngrenzengleitens auszugehen, die zu lokalen Spannungs-—
konzentrationen fﬁhrt; ein Abbau dieser Spannungen ist ohne die Bildung von
Poren und Rissen nicht mdglich. Das Auftreten dieses Phi#nomens ist nicht
gleichbedeutend mit dem Beginn des tertiiren Kriechens, es kann vielmehr
unmittelbar nach Einsetzen der Kriechverformung beginnen und den gesamten

Kriechvorgang begleiten. Ausdruck dieses Verhaltens ist eine Dichteabnahme
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des Materials, die bei bestimmten Materialien proportional zur Kriechdehnung
erfolgen kann /78,79/. Durch die Bedingungen, die das Auftreten von Korn-
grenzengleiten mit gleichzeitiger RiBausbildung bewirken, wird die Duktilitdt
des Materials herabgesetzt. Die Poren und Risse kdnnen vorallem aufgrund ihres
Zusammenwachsens zum friihzeitigen Bruch der Probe fithren. Ein Duktilit&dts-
minimum wird besonders in einem mittleren Temperaturbereich von etwa 0.4 bis
0.7 der absoluten Schmelztemperatur beobachtet /80,81/. Bei tieferen Temp-—
peraturen tritt das Korngrenzengleiten mit der damit verbundenen M8glichkeit
zur RiRbildung in seiner Bedeutung zuriick, bei sehr hohen Temperaturen kdnnen
Ausheilvorginge durch thermisch aktivierte Prozesse den Bruch der Probe ver-
zbgern. Dazwischen liegt ein Bereich, in dem der Bildung von Rissen be-
sondere Bedeutung zukommt. Im folgenden werden die Mechanismen, die zur

Bildung und zum Wachstum von Poren und Rissen fiihren, kurz diskutiert.

Zurilickgehend auf eine Arbeit von Mc Lean /82/ wird zwischen keilfdrmigen
Rissen, die sich aufgrund von Korngrenzengleiten im Bereich von Tripel-
punkten auftun ("W-type") und abgerundeten Poren (cavities), die bevorzugt
in senkrecht zur angelegten Spannung verlaufenden Korngrenzen entstehen

("R-type'"), unterschieden. Die Keilrisse (Bild 11) sind zwar experimentell
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Bild 11: RiRbildung beim Korngrenzengleiten

ndbhgewiesen /83/ uﬁd in ihren Auswirkungen auf den Bruchverlauf des Ge-
fiiges beschrieben worden /84/; sie spielen jedoch in der Diskussion um den
Kriechbruch keine bedeutende Rolle mehr. Einerseits sind die fiir diesen
Bruchverlauf notwendigen Spannungskonzentrationen sehr hoch, so daB trans-
kristalline Bruchmechanismen méglich werden, zum anderen ist die Morphologie

der Keilrisse auch aufgrund der Mechanismen der Porenbildung und des Zu-
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sammenwachsens von Poren in Tripelpunktbereichen vorstellbar /79/. Eine
Beschrinkung auf die Diskussion der ilibrigen Poren— und Rifbildungsmechanis-
men erscheint deswegen angebracht. Obwohl eine groBe Zahl von Untersuchungen
zur Kriechporositdt durchgefiihrt wurde /79,85/, fehlt bis heute das voll-

stdndige Verstdndnis der damit zusammenhingenden Ph#nomene.

Die Vorstellung einer homogenen Keimbildung aufgrund von Leerstellen-
kondensation /86/ kann das Entstehen von Keimen fiir die Kriechporositit
nicht hinreichend erkliren. Die Anwendung dieses Mechanismus erscheint

fiir das Wachsen vorhandener Keime mdglich, muB jedoch bei der Keimbildung
versagen, da entstandene Keime erst ab einem kritischen Radius stabil werden
und sich entsprechend der positiven Energiebilanz beim Einbau einer Leer-
stelle in Poren unterkritischer GrdBe wiederaufldsen. Ubersdttigungswerte
der Leerstellenkonzentration, die als Argument fiir die homogene Keimbildung
benutzt werden, reichen nicht aus, die kritische Porengr®Be zu iiberschreiten.
Die weiteren diskutierten Porenbildungsmechanismen bauen auf zwei grund-
sitzlichen Méglichkeiten auf. Beide gehen von einem notwendigen Zusammen-

hang der Kriechporositdt mit dem Korngrenzengleiten aus.

Im Modell von 'Gifkins /87/ tritt neben dem Korngrenzengleiten eine
plastische Verformung der Kdrner aufgrund von Versetzungsgleiten auf. Beim
Durchdringen von Gleitlinien durch die Korngrenzen entstehen Korngrenzen-
spriinge. Gleichzeitig entstehen aufgrund der vor den Korngrenzen aufgestauten
Versetzungen Spannungsfelder, die geeignet sind, lokale Auftrennungen der
Korngrenzen entlang der Korngrenzenspriinge herbeizufiihren. Gleitvorginge

an den Korngrenzen bewirken, daf sich die entstandenen Bruchflichen bei
entsprechender Orientierung zur Gleitrichtung voneinander entfermen und die
so entstandene Pore wichst (Bild 12). In einer Weiterentwicklung dieses
Modells wird gezeigt, daB beliebige UnregelmiBRigkeiten der Korngrenzen,

z.B, Stufen, Kanten aufgrund des Korngrenzengleitens in die Lage versetzt
werden kdnnen, Spannungskonzentrationen zu entwickeln, die das Auftrennen der

Korngrenzen und die Bildung einer Pore ermdglichen /88,89/.

Die Wirksamkeit von Teilchen einer 2. Phase, die in die Korngrenzen einge-
lagert sind, ist der Ausgangspunkt fiir das Modell der heterogenen Keim-—
bildung der Kriechporositit. Porenbildung im Zusammenhang mit Ausscheidungs-—
teilchen und Anreicherungen von Verunreinigungen ist in zahlreichen Arbeiten
experimentell nachgewiesen worden /85/. Dabei werden die Poren aufgrund des

Korngrenzengleitens zwischen den K&rnern und den eingelagerten Teilchen,
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Bild 12: Entstehung von Poren an Korngrenzen-—
stufen beim Korngrenzengleiten

die dem ungehinderten Korngrenzengleiten entgegenstehen, gebildet. Theoretische
Ableitungen zeigen, daB die Wirksamkeit der eingelagerten Teilchen bei der Er-
zeugung von Kriechporositdt aufgrund der zu erwartenden Spannungsverteilung

und der Grenzflichenenergien besonders groR und unter gewdhnlichen Versuchs-
bedingungen hdufig zu aktualisieren ist /80,90/. Normalerweise wird der Fall
eintreten, daB die Bildung der Kriechporositdt nicht allein einem Mechanismus
zuzuschreiben ist, sondern daf die gleichzeitige Wirksamkeit mehrerer:Mechanismen
moglich ist, Die Zuordnung der einzelnen Mechanismen zu bestimmten Versuchs-
bedingungen bleibt weiterhin zu untersuchen. Es bleibt jedoch festzuhalten,

daB das Korngrenzengleiten mit der Ausbildung von Spannungen im Korngrenzen-—
bereich, die nicht schnell genug relaxieren kénnen, eine wesentliche Voraus-

setzung filir die Entstehung der Kriechporositidt ist.

Fiir das Wachstum der Poren und Risse unter Kriechbedingungen kommen zwei
prinzipielle Mechanismen in Betracht. Der erste ProzeB beruht wieder auf
der Wirksamkeit des Korngrenzengleitens und entspricht den an Bild 12 dis-
kutierten Vorgingen. Dieser auf Gifkins /87/ zuriickgehende Mechanismus,
dessen Temperatur— und Spannungsabhingigkeit durch das Korngrenzengleiten
bestimmt wird, hat in einer erheblichen Anzahl von Arbeiten Unterstiitzung
gefunden. Vor allem Experimente, in denen Spannungsumkehrungen (z.B. Zug-
Druck-Zug) innerhalb eines Kriechversuchs durchgefiihrt wurden, werden wegen
des praktisch fehlenden Einflusses der Druckperiode auf das wiederaufge-
nommene Zugkriechen als Argument fiir diesen Mechanismus angefiihrt /91,92,93/.
Falls der alternmative Mechanismus des Porenwachstums durch Leerstellen-—

kondensation Gililtigkeit besitzt, wiirde nach Vorzeichenumkehr der angelegten



Spannung eine Schrumpfung der vorher unter Zugspannung wachsenden Poren er-
wartet werden. Dieser Mechanismus /86,94,95/ beruht auf den Grundlagen

der spannungsgerichteten Leerstellendiffusion, wobei zusidtzliche Energie-
beitrdge aufgrund der mit der Kriechporositdt verbundenen Oberfliche zu
beriicksichtigen sind. Fiir das Wachstum einer Pore ist dann die Einwirkung einer
dufReren Zugspannung O > Gp notwendig, wobei Op = 2 y/r (y=Oberflichenenergie,
r=Porenradius) einer Druckspannung entspricht, der eine kugelf&rmige Pore

unterworfen ist.

SchlieBlich sind auch Arbeiten bekannt geworden, die darauf hinweisen, daB
beide in Frage stehenden Mechanismen in einem Material zusammen realisiert
werden kdnnen. Ausschlaggebend fiir die dominierende Wirksamkeit eines
‘Mechanismus kdénnen die Versuchsbedingungen sein, z.B. dominiert bei kleinen
Kriechgeschwindigkeiten die Leerstellendiffusion, bei groBen Geschwindigkeiten
das Porenwachstum aufgrund des Korngrenzengleitens /96,97/. Dem entspricht
die experimentell bestitigte Feststellung, daB bei groBen Kriechgeschwindig-
keiten ein Maximum der Porenhdufigkeit an Korngrenzen zu finden ist, die

in einem Winkel von etwa 45° zur Richtung der angelegten Spannung angeordnet
sind. In diesen 45°—K0rngrenzen ist die Schubspannung maximal, das Korn-
grenzengleiten wird dort am ehesten auftreten. Das Porenwachstum durch Leer-
stellenkondensation ist dagegen am hdufigsten in Korngrenzen, die einen
Winkel von 90° zur Spannungsachse bilden, anzutreffen. In diesen Korngrenzen

sind die Normalspannungen (Zugspannungen) maximal.

Beide Mechanismen k®nnen, einzeln oder gleichzeitig wirkend, die Zeit und
die Kriechdehnung bis zum Bruch (tB und eB) bestimmen, wobei diese Gr&Ren
besonders bei wenig duktilen Werkstoffen mit Hilfe der Monkman-Grant-Be-

ziehung /98,99/ durch die stationire Kriechgeschwindigkeit miteinander zu

verkniipfen sind,
€ =€ . t, = konst. : (41)

In einer einfachen Annahme wird dabei der Bruch nach Erreichen einer
kritischen Querschnittsschwichung aufgrund einer kritischen Porositit /79/,
die von Spannung und Temperatur praktisch unabhingig ist, erfolgen. Die

Konstanz des Produktes ést spiegelt die Vorstellung wieder, daB diese

B
kritische Porositdt ein unmittelbares Ergebnis des Korngrenzengleitens ist
und einem kritischen Wert der makroskopischen Kriechverformung entspricht.
Die Kriechverformung und die Ausbildung der Kriechporositidt verlaufen beide

nach dem gleichen Mechanismus und mit der gleichen Geschwindigkeit. Daf
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diese Betrachtungsweise nur als grobe Ndherung zu verstehen ist, wird
durch den experimentellen Befund des Duktilit#tsminimumsohne weiteres
deutlich. Eine umfassende kinetische Betrachtung, die alle Vorginge von
der Keimbildung der Poren bis zum Bruch der Probe quantitativ erfaSt,

steht jedoch noch aus.

3. Kriechen und die Kriechfestigkeit bestimmende Parameter und

Eigenschaften des RBSN

Die bisher in der Literatur bekannt gewordenen Ergebnisse zum Kriech-
verhalten des RBSN werden im 4., Abschnitt des vorliegenden Kapitels zu-
sammengestellt., Zuvor werden in drei Abschnitten Parameter und Eigenschaften
des RBSN diskutiert, die zum Verstindnis des RBSN-Kriechens notwendig sind.
Die neueren Erkenntnisse iiber die Existenzbereiche der beiden Si3N4—Modi—
fikationen, iiber ihren Aufbau, die Bindungsverhdltnisse und die Realstruktur
werden im 1. Abschnitt vorgestellt. Danach wird eine charakterisierende Dar-
stellung des RBSN-Mehrphasengefiiges gegeben, in der auch iiberwiegend techno-
logisch bedingte Zusammenhinge und Erfahrungen berlicksichtigt werden. Im 3.
Abschnitt werden die chemischen Aspekte der Hochtemperaturbestdndigkeit von
RBSN diskutiert, da erwartet werden kann, daR das Hochtemperaturkriechen
auch durch das Verhalten des RBSN gegeniiber dem Versuchsmedium Luft beein-

fluBt werden kann.
3.1. Kristallographie des Siliziumnitrids

Siliziumnitrid kommt in zwei Modifikationen, als o- und B-Si3N4 vor. Analog

zur grundlegenden Bedeutung des Si0,-Tetraeders beim Aufbau der verschiedenen

SiOz—Modifikationen existiert eine ietraedrische SiN4-Grundeinheit, aus deren
dreidimensionaler Verkniipfung die Si3N4—Modifikationen aufgebaut werden. Die
leicht verzerrten SiN4—Tetraeder mit einem Si-Atom in der Mitte und je einem
N-Atom an den Ecken der Tetraeder sind an den Ecken so miteinander ver-
kniipft, daB jedes N-Atom gleichzeitig drei Tetraedern angehSrt und infolgedessen
3 Si-Atome als nichste Nachbarn hat. Jedes Si-Atom hat entsprechend der tetra-
edrischen Grundeinheit 4 N-Atome als ndchste Nachbarn. Dieser Aufbau spiegelt
die Bindungsverhiltnisse des Si3N4 wieder. Das Si-Atom mit der Elektronenbe-
setzung 352 3p2 weist in der Bindung mit Stickstoff sp3—Hybridorbita1e auf,

die in die vier Ecken eines Tetraeders gerichtet sind. Die 232 2p3 Elektronen—
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konfiguration des Stickstoffs nimmt an der Si,N,-Bindung in der Form von

3Ny
ebenfalls hybridisierten spz—Orbitalen teil, die im idealen Fall eine den

drei Orbitalen gemeinsame Ebene bilden. Der kovalente Bindungscharakter des
Si3N4 kommt in der Uberlappung von jeweils einem der vier sp3—0rbita1e

des Siliziums mit einem der sp —Stickstofforbitale zum Ausdruck, die eine

0 - Bindung eingehen. Daraus ergibt sich der geschilderte rdumliche Aufbau

mit den angegebenen Koordinationszahlen. Eine Beteiligung des vollbe-

setzten p-Orbitals des Stickstoffs, das nach der Hybridisation zus#tzlich
vorhanden und senkrecht zur Ebene der spz—Orbitale angeordnet ist, wurde
zunichst ausgeschlossen /100/. Inzwischen wird verstirkt die PFrage diskutiert,
inwieweit m-Bindungsanteile am Aufbau der Si-N-Bindung beteiligt sind.

Hier soll jedoch lediglich daraufhingewiesen werden, daB eine Beriicksichtigung
von T-Bindungsanteileneine um ein Drittel stirkere Bindung im Vergleich

zur reinen 0-Bindung erwarten 1#8t /101,102/. Aufgrund der unsymmetrischen
Ladungsverteilung ist weiter mit einem partiellen Ionenbindungscharakter

der Si-N-Bindung zu rechnen, der nach den Elektronegativititsberechnungen

mit einem Ionenbindungsanteil von etwa 307 anzugeben ist. /103/.

Obwohl die Existenz der beiden Si3N4—Modifikationen bereits seit 20 Jahren
feststeht /104,105/, bestehen nach wie vor Unklarheiten i{iber die genaue
Struktur und den Existenzbereich vorallem der o- Phase. Ebenfalls seit
etwa zwel Jahrzehnten ist bekannt, daB beide Modifikationen hexagonale
Strukturen aufweisen und das Verhdltnis der Gitterparameter c/a der o-
Phase etwa doppelt so groB wie das der B-Phase ist /100,106, 107/. Die
Struktur der o- Phase ist demnach der B - Phase #hnlich, sie zeigt jedoch
eine gegeniiber der AB-Schichtfolge der B - Phase verinderte Reihenfolge

der Gitterebenen ABCD mit einer etwa doppelt so groBen Elementarzelle wie

die B-Phase.

Fiir die Si6N8—Ze11e der B - Phase wird eine vom Phenakittyp (BeZSiO4) ab-
geleitete Struktur ermittelt; ihre Projektion auf die Basisebene ist in

Bild 13 /108,102/ schematisch dargestellt. Die ausgezogenen groBen Kreise
entsprechen den Si—-Atomen der Basisebene, die gestrichelt gezeichneten

Atome liegen in Ebenen im Abstand ¥ 0.5c zur Basisebene. Man erkennt, daR

die Tetraeder mit jeweils einer Kante (N-Atome, kleine Kreise) parallel zur
Basisebene (in der Papierebene) und einer weiteren Kante parallel zur c-Achse

angeordnet sind. Dabei sind zwei verschiedenwertige Positionen der N-

Atome und entsprechend zwel verschieden starke Si-N-Bindungen zu unter-
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Bild 13: Kristallaufbau des B—Si3N4

scheiden: zwei N-Atome der Elementarzelle (2) liegen jeweils in der Mitte
eines gleichseitigen Dreiecks aus Si-Atomen mit einer Si-N-Bindungslinge

von 0.1745 nm. Die ilibrigen sechs N-Atome der Elementarzelle (1) liegen in

der Mitte von weniger regelméﬁigen Dreiecken der Si—-Atome. Ihre Bindungs-
ldingen schwanken zwischen 0.1730 und 0.1739 pm, wobei jedes Si-Atom zwei kiirzere
und eine lingere, seine nichsten Si-Nachbarn eine kiirzere und zwei ldngere
Si-N-Bindungen dieser Art aufweisen. Diese verschiedenen Bindungslingen sind
mit den wechselnden T-Bindungsanteilen in Verbindung zu bringen. Der sich
durch die hexagonale Anordnung in Richtung der c-Achse ertffnende Leerraum
hat einen Durchmesser von etwa 0.3 nm. Da er sich durch das ganze B-Gitter
erstreckt, ermdglicht er die relativ leichte Diffusion groBer Atome durch das
Gitter. Aufgrund von Ubersichtsarbeiten /109,110/ erscheinen folgende Werte
fiir die Gitterparameter und die Dichte der B-Modifikation als gesichert:

a = 0.7603...0.7608 nm, ¢ = 0.290,..0.2912 nm, p = 3.19 g/cm3.

Die Struktur der a-Modifikation ist komplizierter als die B- Struktur

und besteht im wesentlichen aus einer verdnderten Schichtfolge und aus
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spiegelbildlichen Anordnungen der aus der B— Struktur bekannten Ebenen.
Die Elementarzelle Si]ZNIG hat die doppelte Atomanzahl der f- Zelle und
bedingt stdrkere Abweichungen von der idealen Tetraederstruktur der SiN,
Grundeinheiten. Der durchgehende Leerraum der B-Phase tritt hier zwar auch
auf, wird jedoch regelmiBig durch engere Kanile mit einem Durchmesser von
0.14 nm unterbrochen. Die Diffusion von groBen Fremdatomen diirfte demnach
nicht in demselben AusmaR wie im B-Gitter mdglich sein, wohingegen Sauer-
stoff noch leicht durch das Gitter diffundieren kann /108/. Die gr&Beren
Streubreiten in den Werten der Gitterparameter und der Dichte spiegeln die
noch nicht ausgeriumten Unsicherheiten bei der Bestimmung der o-Struktur

wieder /109/: a = 0.7748...0.7765 nm, ¢ = 0.5614...0.5691 nm, p = 3.17...
3
3.19 g/em™.,

Die urspriingliche Annahme von zwei ‘polymorphen Si3N4-Modifikationen /104,
108,111/ wurde fragwiirdig, da es bisher nicht gelang, die geforderte Re-
versibilitidt der Phasenumwandlungen nachzuweisen. Statt dessen wurden

Argumente fiir die Vorstellung erarbeitet, daf o- Si eine Phase groBen

3Ny,
Sauerstoffpotentials und in Wirklichkeit ein Oxinitrid ist /112,113/. In
dieser sauerstoffstabilisierten Phase :werden von jeweils 32 N- Positionen
zwel durch ein O-Atom und eine Leerstelle ersetzt, widhrend aus Neutralitits-
griinden von jeweils 24 Si-Positionen eine Stelle unbesetzt bleibt. Die Zu-

sammensetzung dieser Phase entspricht der Formel Si 55 sie wurde
b

N..O
11,5150
in einer spiteren Arbeit /114/ in einen schmalen Homogenit#tsbereich, der

bis Si reicht,erweitert., Dichtemessungen und die Ergebnisse von

11,4415%,3
Sauerstoff-Analysen scheinen die Existenz dieser Phase zu bestitigen, an der
von den Autoren trotz der stidrker werdenden Gegenargumente festgehalten.

wird /115/. Aus mehreren Laboratorien sind Ergebnisse bekannt geworden, die
den Nachweis eines geringeren Sauerstoffgehalts als von der vorgeschlagenen
Formel gefordert erbringen /116-121/. Danach kann ausgeschlossen werden, daB
der Grund filir das Auftreten von zwei Si3N4—Modifikationen in deren unter-
schiedlichem Sauerstoffgehalt zu finden ist. Auf der Basis von Messungen

der thermischen Ausdehnungskoeffizienten wurde dagegen vorgeschlagen, daB der
Unterschied zwischen den beiden Gitterstrukturen lediglich im AusmaB ihrer
Verzerrung liegt /122/. Das weniger verzerrte B-Gitter entspricht dann dem
energetisch giinstigeren Zustand und stellt die bei allen Temperaturen stabile
Modifikation dar. Der Grund fiir das Auftreten der wahrscheinlich metastabilen
0.— Phase ist in einer kinetischen Begiinstigung der o~ Phase wihrend der

Nitridierung zu sehen. Wenn auch die Strukturen und Existenzbereiche der
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Si3N4—Modifikationen noch nicht endgiiltig gekldrt sind, so ist doch fest-

zuhalten, daB unter gewShnlichen Versuchsbedingungen o-und B- Si3N4 im
RBSN immer gemeinsam auftreten, wobei die o- Phase die stdrker verzerrte

und geringfiigig weniger dﬁchte Phase darstellt.

Der experimentelle Befund, daB die Umwandlung von reinem o- in B—Si3N4

praktisch unmglich ist /116/, wird auf die Art und Stidrke der SiBNA_

Bindung zuriickgefiihrt /101/. Auch die Umwandlung von reinem amorphem Si3N

4
in oc--Si3N4 wird erst bei sehr hohen Temperaturen mdglich. Unterhalb von
1550°C wird die Beweglichkeit der Atome, die fiir diese Umwandlungsprozesse
erforderlich ist, vernachlissigbar gehalten /123/. Daten zur Selbstdiffusion

in Si_ N, sind bisher aus der Literatur nicht erhdltlich. Eine einzelne, auf

374
groben Ndherungen basierende Angabe fiir die Si-Diffusion in Si3N4 gibt fir
1400°C den Wert D = 1.5-10_13cm2/s an /124/. Dieser Wert stimmt gut mit dem

Si-Selbstdiffusionskoeffizienten in SiC iiberein /124,125/. Die Aussagekraft
dieser Werte ist jedoch wegen des Einflusses der Verunreinigungen stark be-
schridnkt; durch den teilweisen Austausch von Stickstoff durch Fremdatome,

z.B. Sauerstoff kann die Diffusion stark zunehmen /101/. Der Einbau von Fremd-
atomen kann zur Erzeugung von zusdtzlichen Leerstellen fiihren, durch die
Transportmechanismen im Gitter zur Verfiigung gestellt werden. Wegen des
Mangels an Diffusionsdaten ist eine rechnerische Vorausbestimmung der Kriech-
bestidndigkeit von Si3N4 gegeniiber einer Verformung durch Leerstellendiffusion
nicht mdglich, wenn auch erwartet werden kann, daB der geringen Atombeweglich-

keit eine hohe Kriechfestigkeit des reinen Si3N4 entsgpricht.

Die Plastizitidt des Si3N4 aufgrund von Versetzungsprozessen ist bisher eben-
falls kaum untersucht worden. Zwar sind in mehreren Arbeiten das Auftreten

und die Bestimmungsstiicke von Versetzungen in Si /126-130/, sowie von Gleit-

N
systemen in #hnlichen Strukturen /131/ beschrieb2n4worden, jedoch fehlen
bisher quantitative Angaben iliber Art, Anzahl und Aktivierung der Gleitsysteme
in Si3N4 sowle iliber eventuell vorhandene verformungsbedingte Versetzungs-—
strukturen. In beiden Si_N,-Modifikationen sind Versetzungen gleichermafen

nachgewiesen worden /1283.4Man geht jedoch allgemein davon aus, daB in der

B - Phase h&here Versetzungsdichten als in der o - Phase auftreten, was mit den
unterschiedlichen Bildungsmechanismen der beiden Phasen erklirt wird /132/.

Die Unterschiede in den Versetzungsdichten sind jedoch nicht zweifelsfrei nach-
gewiesen; stark unterschiedliche Gefiigezustdnde von iiberwiegend o - bzw. B-
haltigen Materialien (5.3.2) kdnnen die Untersuchungsergebnisse erheblich be-

eintrichtigen. Fiir die hdufigsten Versetzungen und primiren Gleitsysteme
AY
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wurden Burgersvektoren in [ 0001} und {1010} Gleitebenen bestimmt /126,127/.
Seltener beobachtete Versetzungen eines anderen Typs konnten zun#ichst nicht
eindeutig festgelegt werden. Eine urspriinglich zur Erklirung der elektronen-—
mikroskopischen Beobachtungen vorgeschlagene Dissoziation der Versetzungen

wurde aufgegeben, als der eindeutige Nachweis von Burgersvektoren in 1/3

<1123> gelang /129/.

Die Erzeugung der Versetzungen mit einem Burgersvektor in Richtung der c-
Achse so0ll durch Bruchvorginge bei Raumtemperatur mdglich sein /127/. Da-
neben wird aufgrund von elektronenmikroskopischen Untersuchungen angenommen,
daB wihrend des HeiBprefvorgangs die Entstehung von Zellstrukturen mdglich
ist, die eine betridchtliche Versetzungsbewegung zumindest bei diesen hohen
Temperaturen (180000) voraussetzt /126-128,130/. Die Versetzungsdichte wird
jedoch, wenn liberhaupt, als sehr klein angegeben und zeigt nach einer Kriech-
verformung keine merkbare Veridnderung /128,133/. Eine Abschitzung fiir HPSN
mit einer mittieren Korngr6B8e von | um ergibt einen maximalen Verformungs-

beitrag durch Versetzungen von 7.6-]0_6.

Die Spannung, die notwendig ist, um die Versetzungen zu bewegen, diirfte er-
heblich iiber der bei RBSN erreichbaren Bruchspannung. liegen. Relativ groRBe
Betrdge der Burgersvektoren und eine komplizierte, durch eine starke Lokali-

sierung der Bindungen bestimmte Struktur des Si erschweren die Bewegung der

3N
Versetzungen. Hinzu kommt, daR fiir eine beliebige makroskopische Verformung
die Wirksamkeit von fiinf unabhingigen Gleitsystemen erforderlich ist, was

im Fall des Si3N4 auch die Einbeziehung von sekundiren Gleitsystemen mit
groferen kritischen Schubspannungen notwendig macht. Abschdtzungen aufgrund

von Mikrohdrtewerten und Berechnungen auf der Basis von plastischen Ver-
formungen in Prallversuchen ergeben Streckgrenzen, die auch bei 1000°C noch
Werte iiber 1000 MN/m2 erreichen /134-136/. Es kann jedoch angenommen werden,
daf aufgrund von hohen Spannungskonzentrationen in der Umgebung von RiRspitzen
die fiir die Versetzungsbewegung notwendige Schubspannung lokal erreicht werden
kann. Zumindest bei hohen Temperaturen (14OOOC) werden solche plastischen Vor-
ginge bei Messungen der Bruchzihigkeit fiir das Ansteigen der Bruchflidchen-—
energie mit steigender Temperatur verantwortlich gemacht /137/. Ein Beitrag von
Versetzungsbewegungen zur makroskopischen Verformung wird jedoch aufgrund der

nachgewiesenen Linaritdt zwischen Spannung und Dehnung bis zu Temperaturen

von 1800°C ausgeschlossen /135,138/.

Entsprechend der geringen Bedeutung der Diffusion und der Versetzungsbewegungen

diirfte reines Si3N4 eine sehr groRe Kriechfestigkeit aufweisen. Erste Kriech-
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versuche bei 15600C mit grobkristallinem CVD-Si dessen KorngrdBe in der

3Ny
GroBenordnung des Probenquerschnitts liegt, ergeben bei einer Spannung von
69 MN/m2 im 3~Punkt-Biegeversuch eine nicht mehr bestimmbare Kriechge-

1

schwindigkeit von £ < 1.6'10_7h_ /139/ ; (CVD = chemical vapour deposition).

3.2, Das Gefiige 'des RBSN

Die Interpretation des Kriechverhaltens und seiner Abhingigkeit von den
Gefiligeparametern des RBSN steht vor erheblichen Schwierigkeiten, die zum Teil
nur durch den Einsatz neuer Untersuchungsmethoden iliberwunden werden kdnnen.
Zum einen entziehen sich wichtige Gefiigeparameter wie z.B. die Korngrife

der quantitativen Analyse durch bewdhrte Methoden, zum anderen treten in

dem Mehrphasensystem RBSN zahlreiche weitere Gefiigeparameter auf, deren Ein-—
fluB auf das Kriechverhalten unbekannt ist. In den bisher bekannt ge-
wordenen RBSN-Kriechuntersuchungen wurde auf quantitative Gefiigeanalysen
weitgehend verzichtet. Im vorliegenden Abschnitt wird eine Beschreibung des
RBSN-Gefiiges anhand von Gefiigeparametern gegeben, die fiir die Kriechfestig-

keit von Bedeutung sind.

Im typischen RBSN-Gefiige treten folgende Phasen auf: o- und B—Si3N4 (<887),

unreagiertes Si und Porositdt (>127). Die in Klammern angegebenen Grenzwerte
entsprechen einem neuen, in der Literatur noch kaum beriicksichtigten Material
/140/. Ublicherweise wird Material mit zum Teil erheblich gr&Rerer Porositit

hergestellt und untersucht. Die beiden Si N4-Modifikationen kénnen in ver-—

schiedenen Morphologien vorkommen /141/: ’
a) Fasern der o-Phase in den Poren und an den Probenoberflichen, wo sie
sehr lang (30 mm) sein kdnnen und oft SiOz—Glas und bis zu 107 Sauerstoff
enthalten /142/. Die in den Poren enthaltenen Fasern zeigen typische Durch-
messer von 0.05 bis 0.2 ym und einen uneinheitlichen Aufbau /126/.

b) o-'"matte", sehr feinkdrniges erstes Nitridierprodukt, das vor allem an
den Kontaktstellen der Si-Teilchen und in den Bereichen der kleinsten Si-
Partikel entsteht. Diese '"Matrix" des RBSN kann entweder als Faserhaufwerk,
das einem frilhen Nitridierstadium entspricht, auftreten, oder die zunidchst
entstandenen Fasern k®nnen aufgrund von Dickenwachstum bei fortschreitender
Nitridierreaktion oder nach Umkristallisation und Zusammenwachsen durch
einen Gasphasentransport relativ dichte, mit extrem feiner Porositdt ver-

sehene Bereiche bilden. Die typische KorngrtBe in diesen Bereichen ist
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< 0.5 um. Durch Messungen der Verbreiterung der Réntgenbeugungslinien

wurden scheinbare Kristallitgrdfen im Bereich von 0.05 bis 0.07 um be-
stimmt /143/. Die Tatsache, daB fiir die o— und B Phase kaum unterschiedliche
Werte gefunden werden, legt die Erkldrung nahe, daf beide Phasen durch einen
dhnlichen Mechanismus der eine Gasphasenreaktion iiber Si0 einschlieft, ge-
bildet werden. Aufgrund elektronemmikroskopischer Untersuchungen scheint die
Annahme gerechtfertigt, daB grdfere a— und B-K&rner aus feinen, faser- oder
bandartigen Kristalliten bestehen kémmnen /144/. "Schlierenerscheinungen" in
elektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden schon in sehr friihen Arbeiten mit
einem lamellaren Aufbau der Kdrner in Verbindung gebracht /104/. Weitere Vor-
schlidge, die Entstehung des extrem feinkdrnigen RBSN-Gefliges zu erkl&ren,
werden unten diskutiert.

c¢) GréRere a—-Kdrner, die von der o-Matrix zu unterscheiden sind und eine
KorngrbBe von ungefzhr 1 um besitzen /126,145/ sowie B-Stengelkristalle, die
oft aus ungestdrtem Wachstum des Nitrids in Si-Kérner oder in Poren hinein
resultieren und zu gréferen Kbrnern zusammenwachsen k&nnen.

d) Lamellares Gefiige aus B-Si_N, und Si, wobei Si in einer Hochdruck-Modi-

34
fikation auftritt, deren Entstehung durch die bei der Nitridierung auf-
tretenden Druckspannungen erklirt wird /141/. Dariiberhinaus kann unreagiertes
Si aus groBen Si-Partikeln, die nur unvollstidndig nitridiert werden konnten,

auftreten.

Die Einstellung bestimmter RBSN-Gefiigezustdnde, die sich sehr stark vonein-
ander unterscheiden k&nnen, hingt von der Struktur des Si-Griinlings und von
den Versuchsbedingungen des Nitridierprozesses ab. Die Formgebung des Griin-
lings kann durch verschiedene pulvermetallurgische Verfahren erfolgen:
Matrizenkalt—- und warmpressen, isostatisch pressen, spritzgieBen, schlicker-
gieBen, strangpressen, flammspritzen und foliengieRBen. RBSN zeichnet sich
durch den anschlieBenden Nitridierprozef in der Weise aus, daB bei der Um-—
wandlung von einem teilnitridierten, bearbeitungsfidhigen Zustand zum voll-
nitridierten Endprodukt praktisch keine Anderung der duBeren Abmessungen
auftritt. Dimensionsdnderungen < 0.05% kdnnen eingehalten werden /146/.

Da jedoch die Nitridierung mit einem Volumenzuwachs in der festen Phase von
etwa 227% verbunden ist, wird umnmittelbar ersichtlich, daB die Nitridiérung
auch zu einem Wachsen des Nitrids in die Poren des Griinlings hinein und

zu einer Porositdtsverminderung fiihren muB. Diese Phinomene, vor allem die
ausbleibende Dimensionsdnderung sind Ausgangspunkt fiir eine Erkldrung der

Entstehung der o-Matrix [132,147/, in der Nachdruck auf die experimentell
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bestdtigte Feststellung gelegt wird, daB die Nitridierung nicht an den Grenz-
flichen zwischén den festen Phasen ablduft. Statt dessen findet eine nach
auBen gerichtete Diffusion des Si durch die zundchst gebildete Si3N4—Schicht
statt, der eine Zunahme der Leerstellenkonzentration im verbleibenden Si-
Korn entspricht. Die Leerstellen kondensieren zu -Poren durch die zusitzlich
innere Oberflichen an den Si—Si3N4—Grenzf15chen geschaffen werden. An diesen
Porenoberflichen findet die Nitridierreaktion zwischen dem eindiffundierten
Stickstoff und gasfSrmigem Si oder SiO statt, so daB es zu einem mit der Re-
aktion verbundenen PorenwanderungsprozeB ins Innere der Si-Kdrner hinein
kommt. Die sehr kleinen Korn— und Porengrifen des entstehenden o-Gefliges

werden so verstidndlich.

Aufgrund der experimentellen Stiitzung dieses Nitridiermodells miissen friihere
Erkldrungsversuche skeptisch beurteilt werden, nach denen der Stickstoff
wdhrend des gesamten Reaktionsablaufs direkten Zugang zu der Grenzfliche
Si—SiBN4 beh#dlt. Diese ZutrittsmSglichkeit wurde in der Bildung von Mikro-
rissen aufgrund hoher durch die Volumenzunahme bedingter Spannungen in den
Si3N4—Schichten gesehen, mit denen sich die Si-KSrner im ersten Nitridier-
stadium liberziehen /148/. Das periodische AufreiBien und Abblittern dieser
Schichten, die lichtmikroskopisch nicht nachzuweisen sind, kann nach den
neuen experimentellen Befunden nicht mehr fiir das submikroskopisch feine

RBSN-Gefiige verantwortlich gemacht werden.

Zwei Arten von Poren treten im RBSN-Gefiige auf: Poren, die als Restporositit
aus der Porositdt des Griinlings abzuleiten sind und Poren, die mit der GrdBe
der urspriinglichen Si-Partikel korrelieren. Die letzteren sind gewdhnlich
sehr groB (der Si-Ausgangspartikelgrdfe vergleichibar), abgerundet und ent-
stehen aufgrund des Aufs dimelzens der Si-Kdrner beim Eindringen der Schmelze
in die bereits hestehende Si3N4vMatrix. Die meisten Porenrim RBSN sind je-
doch sehr klein (0,1 bis 0,01 um) und entstehen bei der Bildung der RBSN-
Matrix aus der unvollstidndigen Auffiillung der Griinlingsporositidt widhrend .
der Nitridierung. Vor allem bei RBSN geringer Dichte k&nnen jedoch auch
Poren von relativ grofer Ausdehnung, die etwa der Ausgangsporengrdfe ent-~
spricht, auftreten. Diese Poren zeigen eine sehr unregelmiBige Gestalt

mit stark wechselnden Querschnitten und einem ausgepridgten Verwinklungs-—

charakter.
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Aufgrund der unterschiedlichen Porositidtsarten ist nicht nur ein EinfluB des
Betrags der Porositdt, sondern auch der Form, GréRe und GrdBenverteilung der
Poren auf das Kriechverhalten zu beriicksichtigen. Bei RBSN-Proben vergleich-
barer Qualitdt kann jedoch ein EinfluB der Porositdt auf die Kriecheigenschaften
erwartet werden, der den aus der Literatur bekannten Abhingigkeiten ent-

spricht und nur den Betrag der Porositdt beriicksichtigt /149,150/.

Die Einfliisse der iibrigen Gefiigeparameter auf die RBSN-Kriecheigenschaften
sind schwer abzuschdtzen. Stark unterschiedliche KorngréBen und Kornformen,
die vom Phasenverhdltnis o/f unabhingig sind, lassen die Festlegung einer ein-
deutigen Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit vom o/B-Verhiltnis ohne die
Beriicksichtigung dieser Gefiigeparameter nicht zu. Die experimentelle Be-
stimmung dieser Parameter ist bisher jedoch nicht gelungen. Ob der beim Hoch-
temperaturkriechen oft beobachtete Anstieg der Kriechgeschwindigkeit mit ab-
nehmender KorngrdBe auch beim extrem feinkdrnigen RBSN auftritt, erscheint
nach ersten Versuchen unsicher /8 e /. Aufgrund dieser Ergebnisse wird viel-
mehr vermutet, daB ein Anstieg der Kriechfestigkeit mit zunehmendem Anteil

an feinkdrniger Matrix auftritt, was andererseits auch zu Maximalwerten der

RBSN-Festigkeit fiihrt /151,152/.

Weiterhin ist die Frage zu stellen, inwieweit der bei der RBSN-Herstellung
unter gewdhnlichen Bedingungen nicht vollstdndig auszuschaltende Sauerstoff
sowohl unmittelbar durch die Bildung von Oxid- und Oxinitridphasen widhrend
der Nitridierung als auch durch die Beeinflussung des sich einzustellenden
ofB -Verhdltnisses das RBSN-Kriechverhalten bestimmt. RBSN wird {iblicher-
weise unter Bedingungen hergestellt, bei denen Si3N4 gegeniiber SiQ2 thermo-
dynamisch instabil ist /153/. Bei 1350°C ist z.B. ein Sauerstoffpartialdruck
-14.6

<10 Pa notig, um das Stahilititsgehiet des Si.3

In Nitridierexperimenten mit deutlich h8heren Sauerstoffpartialdrucken tritt

N4 zu erreichen /114/.

neben einer Behinderung des Reaktionsablaufs mit steigenden Sauerstoffpartial-
drucken /154,155/ eine Zunahme des o/B-Verhdltnisses auf /143,153,156/. Die
Begiinstigung der a—Phase wird mit der Bildung von SiO begriindet, das iiber eine
Gasphasenreaktion zur bevorzugten Bildung von o-Fasern beitridgt. Sofern der
Sauerstoffpartialdruck in der Nitridieratmosphire eine passive Oxidation

(s. 3.3) ermdglicht, kann auch mit dem Auftreten von SiO, im nitridierten

2
Geflige gerechnet werden /143,155,157/. Si,ON, diirfte sich bevorzugt bilden,

wenn der Sauerstoff in Form von SiO2 in d%e ﬁeaktion eigebracht wird /158/.

Eine Zwischenschicht zwischen #uBeren Cristobalitschichten und dem Basismaterial
wird nach Nitridierversuchen mit halbleiterreinem Silizium gefunden /159/. Die
Stickstoff~ und Sauerstoffgehalte lieRBen jedoch keine eindeutige Phasenanalyse

zu.
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Die Bestimmung des Einflusses der wdhrend der Nitridierung eingebrachten Sauer-
stoffgehalte bzw. Oxidphasen auf das Kriechverhalten von RBSN ist bisher nicht
erfolgt. Diese Gehalte diirften zwar sehr klein sein, jedoch unter technischen
Bedingungen nie vollstdndig fehlen. Die Interpretation ihres Einflusses er-
folgt im Rahmen der Diskussion {iber den EinfluB der Oxidation auf das Kriech-

verhalten des RBSN.

Messungen zur Hochtemperaturfestigkeit von RBSN, bei dem eine Sauerstoffaufnahme
wihrend der Nitridierung festgestellt wurde, zeigen keinen eindeutigen Zii-
sammenhang auf. Obwohl eine einzelne Probencharge einen fiir RBSN nicht er-
warteten Abfall der Festigkeit bei 1350°C um 30% gegeniiber der Raumtemperatur-
festigkeit zeigte /143/, 148t der Vergleich mit einer anderen Probencharge, die
gleiche Festigkeitswerte bei tiefen und hohen Temperaturen aufwies, keinen
festigkeitsvermindernden EinfluB sauerstoffhaltiger Phasen erkennen, da der
Gehalt an Sauerstoff und Mineralphasen bei beiden Chargen etwa gleich groB

war, Die Einfliisse der Oxidation und der Oxidphasen auf die Festigkeit und das

Kriechverhalten des RBSN werden im nichsten Abschnitt diskutiert.

3.3. Oxidation des RBSN und ihre Bedeutung fiir mechanische Eigen-—

schaften

Der bereits angedeutete Einfluf der Oxidation des RBSN wird in der Literatur
sowohl im Sinne einer Verbesserung als auch einer Verschlechterung der mecha-
nischen Eugenschaften angegeben. Im folgenden sollen die Grundlagen der Oxidation
kurz dargelegt und nachgewiesene Einfliisse auf die RBSN-Eigenschaften, soweit

sie das Kriechverhalten mitbestimmen kdnnen, diskutiert werden.

Die Oxidation des Si3N4 zZu SiO2 ist mit einer relativ groBen Reaktionsenergie
von = 1700 kJ/mol verbunden /8 g/. Aufgrund der dadurch zum Ausdruck kommenden
starken Oxidationsneigung des Si3N4 tritt ab etwa 800°C eine meBbare Oxidations-
geschwindigkeit auf. Die Reaktion verlduft nach (42)

Si3N4 + 3 02 > 3 SiO2 + 2 N2. (42)

Weitere Reaktionen mit geringeren Reaktionsenergien, deren Angaben grofe

Streuungen zeigen /119,160/ fiihren zur Bildung von SiO und Si20N2 nach

folgenden Gleichungen:
2 Si3N4 +3 02 + 6 Si0 + 4 N, (43)

4 Sl3N4 + 3 O2 > 6 8120N2 + 2N2 (44)

513N4 +-o2 > 8120N2 + Si0 + Nz' (45)
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SchlieRlich kann Si,N, auch mit schon gebildeten SiOz—Schichten reagieren:

374
813N4 + 3 SlO2 > 6 Si0 + 2 N2 (46)
S]‘.:\}N4 + S:i_O2 > 2 SiZONZ. (47)

Die Bildung von SJ';ZON2 ist bei sehr hohen Temperaturen /161/ und in Material,
das schon von der Nitridierung her Oxinitridanteile enthi#lt, mdglich /162~
164/, Dgs Auftreten einer SiZONZ—Zwischenschicht, die aufgrund der vorge-
schlagenen thermodynamischen Gleichgewichtsbedingungen /165/ zwischen dem

Nitrid und den Oxidphasen zu erwarten ist, wurde experimentell jedoch nicht
nachgewiesen /166/.

Mit der Bildung des Reaktionsproduktes Si0 ist der Begriff der aktiven
Oxidation verbunden. Da SiO unter den Oxidationsbedingungen gasférmig auf-
tritt, l3uft die Oxidation unbehindert und mit einem Massenverlust der festen
Phase verbunden ab. Voraussetzung fiir die aktive Oxidation ist ein geringer

Sauerstoffpartialdruck, der z.B. bei 1400°C unter P0 = 5-]02 Pa liegen muf

2
/157,160/. Dieser Wert hidngt mit dem Gleichgewichtspartialdruck fiir SiO,

PSiO zusammen, der sich entsprechend der Reaktion (46) an der Grenzfliche
zwischen Si3N4 und SiO2 einstellt. Analog zu den bei der Oxidation von

Si ermittelten Zusammenhingen /167/ besteht zwischen beiden Werten die Be-
ziehung
P ;{,0.4P

0,

durch die die Grenze zwischen passiver und aktiver Oxidation festgelegt

510° (48)

wird.

Wiahrend bei der aktiven Oxidation nur gasfdrmig entweichende Reaktions-
produkte entstehen, tritt bei der Oxidation des Si3N4 zZu SiO2 ein Massenge-
winn von 28,67 und eine Volumenzunahme von etwa 827 in der festen Phase
auf. Aufgrund dieser betriichtlichen Volumenzunahme ist die Oxidation ge-
eignet, die pordse Struktur des RBSN zumindest in Oberflichennihe zu ver-
dichten und Poren , die einen bestimmten Durchmesser nicht {iberschreiten,

zu verschlieBen. Daraus ergibt sich die Erklirung der Zwei-Stufen-Oxidation
des RBSN /168,169/. In der ersten Oxidationsstufe tritt der oxidative An-
griff sowohl an der dufleren wie der inneren Oberfliche auf. Nach dem Ver-
schlieBen der Poren beginnt das 2. Oxidationsstadium, das durch die Diffusion
des Sauerstoffs durch die gebildete Oxidschicht bestimmt wird /169-171/.
Wegen der wesentlich gréBeren zugidnglichen Oberfliche ist die Oxidationsge-

schwindigkeit des 1. Schritts erheblich gr&Ber als die des 2. Schritts. Die
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Messung der kleineren Oxidationsgeschwindigkeit des zweiten Stadiums, die ge-
wohnlich nach einem thermogravimetrischen Verfahren erfolgt, kann jedoch
durch Reaktionen entsprechend (43,),(45) und (46) beeinfluBt werden. Diese
Reaktionen sind fiir das Auftreten von negativen Gewichtsverinderungen in

Oxidationsexperimenten /102, 172/ verantwortlich zu machen.

Die Oxidation fiihrt widhrend des ersten Oxidationsstadiums zu einer Belegung
der inneren Oberflichen mit Si02. Daraus foigt eine Reduzierung der Porositit
und der PorengrdBen, die sich vor allem in den HuBeren Bereichen der Proben
bemerkbar macht /173/. Als Oxidationsprodukte an den Porenwinden werden so-
wohl amorphe SiOz—Schichtén [174/ als auch kristalline Phasen (Cristobalit)
/175/ gefunden. Das AusmaB der inneren Oxidation steigt mit zunehmender
Porositédt /8g, 176, 177/ und erreicht bei hohen Temperaturen (140000) ge-
ringere Werte als bei tieferen Temperaturen (IOOOOC) /168/, Der Grund dafiir
liegt in dem schnelleren VerschlieBen der Porenkanile an der Probenoberfliche
bei den hoheren Temperaturen. Wenn man davon ausgeht, daB das Verh#dltnis

der durch die Sauerstoffdiffusion bestimmten Oxidationsgeschwindigkeiten

der inneren und HuBeren Oxidation im betrachteten Temperaturbereich kon-
stant ist, muB zur Erkldrung der geringen inneren Oxidation und der schnellen
Deckschichtbildung bei hohen Temperaturen ein weiterer Mechanismus, der

fiir das Verschlieflen der Poren bei hohen Temperaturen verantwortlich ist,
angegeben werden. Die Vorstellung einer bevorzugten Kristallisation an

den "Kanten" der Poren /169/ versagt beim Versuch der kinetischen Be-
griindung der Deckschichtbildung. Vielmehr kann aus elektronenmikroskopischen
Untersuchungen die Evidenz gewonnen werden, daB das an der Oberfliche ent-
standene Oxid bei hohen Temperaturen in die Poren hineinflieB8t, woraus auf

die kleine Viskositdt dieser Oxidphasen zu schlieBen ist /168/.

Der EinfluB der Oxidation auf die mechanischen Eigenschaften des RBSN ist in
mehreren Arbeiten untersucht worden, die zum Teil Riickschliisse auf die Art
und die Eigenschaften der Oxidationsprodukte erlauben. Dabei ist zwischen
den Einfliissen, die von den Deckschichten ausgehen und denen, die von der
inneren Oxidation herriihren, zu unterscheiden. Sofern dichte Oxidschichten
auf die Oberfliche aufwachsen, die keine Risse aufgrund der Cristobalitum-—
-wandlung bei ca 250°¢C aufweisen, ist eine erhebliche Festigkeitssteigerung
festzustellen. Diese Steigerung kann den Wert iiberschreiten, der allein auf-
grund der Reduzierung der kritischen FehlergrdBe an der Oberfliche mdglich
ist, so daR auch eine Modifizierung der kritischen Fehler im Innern des

Materials anzunehmen ist. Es ist bemerkenswert, daB dabei Festigkeitswerte
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bis zu 500 MN/m2 (3 Punkt-Biegung) erreicht werden /175/. Die Modifizierung
der inneren Gefiigefehler wird bevorzugt in einer Abrundung der Poren durch
Oxidschichten gesehen, was auch in Festigkeitstests verifiziert wurde, bei
denen Deckschichten keinen EinfluB ausiibten/168/. DaB die innere Oxidation
jedoch nicht nur zur Auskleidung der Poren mit Oxidschichten fiihrt, wird
an Untersuchungen mit einem Material deutlich, in dem die Korngrenzen als

Ausgangspunkt der Oxidation der SiBNa—Karner ermittelt werden /163/.

Im Gegensatz zu diesen Arbeiten stehen Ergebnisse, die einen festigkeitsver-
schlechternden EinfluB der Oxidation nachweisen /178/. Der katastrophale
Festigkeitsabfall nach dem Abkiihlen oxidierter Proben mit kristallinen Deck-
schichten ist aufgrund der relativ groBSen Volumenkontraktion des Cristobalits,
die zu Rissen in den Oxidschichten fiihren kann, zu verstehen. AuBerdem wird
auch eine durch die Oxidation bewirkte Schidigung der Matrix festgestellt.
Diese Schddigung wird in der Bildung von Cristobalitschichten auf den Si3N4—
Kérnern gesehen, wodurch die Matrix aufgrund der groBen Volumenzunahme bei der
Oxidation unter Zugspannungen geridt. Diese Zugspannungen bewirken eine Ver-
minderung der aufbringbaren Spamnung, die am kritischen Riff zum Bruch

fiihrt. Dagegen wird aufgrund exﬁerimenteller Befunde die Ansicht vertreten,
daf zumindest ein Teil der Druckspannungen, die aufgrund der Oxidation in

den Oxidschichten zu erwarten sind, widhrend der Oxidation durch plastisches
FlieBen abgebaut werden kdnnen /168,175/. Eine makroskopische Plastizitit
von RBSN nach starker innerer Oxidation wird hingegen aufgrund des sprdden

Bruchverlaufs zumindest bis 1400°C ausgeschlossen /179/.

Die teilweise widerspriichlichen Angaben verschiedener Autoren ergeben keine
eindeutige Kldrung des Einflusses der Oxidation auf die mechanischen Eigen-—
schaften des RBSN. In eigenen Untersuchungen, die der vorliegenden Arbeit voraus-
gingen, wurden jedoch im Vakuum erheblich .hhere Kriechfestigkeiten als in

Luft gemessen /204/. Es wurde festgestellt, daB die innere Oxidation wihrend
der Kriechversuche in Luft ein erhebliches AusmaR erreichen kann /164,205/.
Durch Beschichtung der Proben z.B. mit SiC kann die Anf#lligkeit der Proben
gegeniiber der inneren Oxidation betrdchtlich verringert werden, was zu einer
deutlichen Erhéhung der Kriechfestigkeit fiihrt /205/. Auf diesen Zusammenhang
zwischen Oxidation und Kriechverhalten wurde bereits in mehreren Vortrigen und
Aufsitzen hingewiesen /206,207,208/. Durch die vorliegende Arbeit soll das Ver-
stindnis des Kriechverhaltens und seiner Abhingigkeit von der Oxidation ver-—

tieft werden.
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3.4, Kriechergebnisse, Literaturiibersicht

Von den bisher verdffentlichten RBSN-Kriechdaten sind die wichtigsten
Ergebnisse zusammen mit einigen angegebenen Werkstoffparametern in Tabelle
| zusammengefaBt. In den Untersuchungsprogrammen wurden sehr unterschied-
liche nach verschiedene Verfahren hergestellte Materialien getestet. Ob-
wohl nur zum Teil angegeben, werden doch groBRe Unterschiede hinsichtlich
der Dichte, der Phasenanteile und der Verunreinigungsgehalte sichtbar. Die
Testtemperaturen iiberdecken einen Bereich von 1000 bis 148000, die ange-
wandten Spannungen liegen zwischen 8 und 400 MN/mz. GewShnlich werden die
Kriechversuche unter 4-Punkt-Biegebeanspruchung im Umgebungsmedium Luft

durchgefijhrt. Zug- und Druckkriechversuche werden seltener angewandt.

Die ver6ffentlichten Kriechkurven zeigen oft einen auffallend stark ausge-
pridgten Primdrbereich; gelegentlich wird, auch iiber lange Zeiten, nur
primdres Kriechen festgestellt /148,185,191/. In diesem Fall k&nnen die

Kriechkurven besser durch ein Potenzgesetz der Form

e(t) = bet!C (49)
und e(t) = a-t © (50)

(mit den Konstanten a,b,c und a = b(i-¢))

als durch einen exponentiellen Ansatz beschrieben werden /185/. Diese Tat-
sache und die sehr kleinen Kriechgeschwindigkeiten nach langen Versuchs-
zeiten legen die Vermutung nahe, daB in den zitierten Versuchen kein ausge-
pridgter stationdrer Kriechbereich zu erreichen ist. Logarithmisches Kriechen,
dessen Zeitabhingigkeit sich mit (50) fiir den Grenzfall c = 1 beschreiben
148t, entspricht in seiner Phinomenologie einem Erschépfungskriechen, ohne daB
dabei die Maximaldehnungen des primdren Kriechbereichs erreicht werden.

Diese Kriechkinetik wird bei relativ‘tiefen Temperaturen (T < 0,3 TS) be-
obachtet., Das Kriechverhalten wird dabei durch Verfestigungsprozesse be-
stimmt, da Erholungsvorgidnge aufgrund der niederen Temperaturen nicht ab-

laufen k&nnen.

Die Kriechversuche mit angegebener stationirer Kriechgeschwindigkeit wurden
allgemein nur bis zu relativ geringen Dehnungsbetridgen ausgedehnt. Mit Aus-
nahme der ersten {iberhaupt bekannt gewordenen RBSN-Kriechversuche /4,148,
180/ zeigen alle verdffentlichten Kriechkurven £(t) gréBere Kriechdehnungen
im primdren als im sekundiren Bereich. Das zum Teil starke Uberwiegen der

Primirkriechdehnung, die immer é 1Z und oft im Bereich 10_22 angegeben wird,



Tabelle 1: Kriechergebnisse mit Versuchs— und Werkstoffparametern, Literaturiibersicht

Form-|Dichte |a/B | Verunreinigungen|{ Temp.| Spannung | Vers.- |Vers.- im prim. ¢ £ (é . ) Q Lit.-
3 p s _min
gebg. |[g/cm”] Ca Al Fe - [°c] [MN/EZJ art dauer Bereich |[®/oo]| [10 ®n 1] (kJ/mol] | Stelle
[GewZ] (h] [h]
MP 2,1 1000 30,9 4~Pkt.—| 192 30 0,96 | 16-29 /4,180
1000 46,3 Bieg. 115 5 0,37 | 35
mit 57 SiC 1000 23,2 102 5,5 0,64 | 18,6
1000 61,8 42 4 0,74 | 50,5
2,16 1200 23,2 335 10 0,05 0,8
IP 2,5 1200 46,3 33Qx 15 0,05 0,9
1200 92,7 141 | 30 0,32 1,1-3,2
mit 5% SiC 1200 23,2 485. 35 0,37 0,32
1200 92,7 114 30 0,32 1,1
MP 1000 46,3 140 20 0,13 | <0,05
1000 61,8 190 20 0,13 ] <0,1
1000 92,7 190 1,1
1000 108,1 365 35 0,16 0,5
SLG 2,30 1000 30,9 47 8 0,74 | 69-106
2,35 1100 30,9 230 6 1,01 2,1
2,32 . 1200 30,9 118 2,5 |0,48] 1,1
2,30 n, 100h, 1200 "C voroxid.|1000 30,9 106 6 0,431 31,9
1,5 1200 23,2 4=Pkt.—| 55 tertiir /181-
2,1 1200 23,2 Bieg. 400 400 183/
2,5 1200 23,2 1000 |e =5700
plast
2,34 1482° 14 Druck 6 3 1,8 /184/
1482 10 |ohne -‘Primdrber. {250
2,2 |"a" 1200 15,4 4-Pkt.=| 140, 15 0,1 | 0,8 /148/
46,3 Bieg. 70 25 0,3 | 2.8
115,8 ca 3* fca 400)
1350 30,9 80_ 80 1 (11,3)
1425 30,9 ca 3* [ca 400)
1480 15,4 20 20 ,331(10)
2,6 1200 38,6 140 10 0,17 2,8
2,2 3" 1200 46,3 90™ 50 0,44 5,8

_Lg_



Fortsetzung: Tabelle 1

Form- Dichtg a/B| Verunreinigungen | Temp. | Spannung | Vers.- [Vers.- im pPrim. Ep Es(émin) n Q Lit.-
gebg. [[g/em” ] Ca| Al IFe [°c) [MN/mz] art dauer Bereich [[®/oo] |[10 ®n }] [kJ/mol]| Stelle
[Gew?] (h] [h]
FS 2,6 1100 77 4-Pkt.~ | 180 30 0,4 <1 17/
1150 Bieg. 180 0,1 <1
1250 180 0,1 <1.
1P 2,18 |l 1200 20,7 4~Pkt.~ | 50 50 0,8 (3,6) B= 450- | /185/
2,24 41,1 Bieg. 24 24 1,3 (18) 0,095- 702
2,19 50,8 50 50 2,3 (12) 0,125
2,05 1250 40,8 12 12 1,8 (70)
2,20 40,8 50 50 3,0 | (31) & neBE
2,33 40,8 50 50 1,7 (20,9)
2,20 1300 20,6 50 50 2,0 (15)
2,18 : 29,8 50 50 2,5 (23)
2,19 40,8 50 50 3,6 (33)
2,18 50,8 50 50 4,6 (38)
2,19 1350 20,9 50 50 4,0 (42)
2,17 _ 41,8 50 50 7,8 (69)
2,16 1400 20,7 50 50 9,5 (108)
2,21 41,1 5% | tertidr (900)
2,44 1260 137,8 4~Pkt~ | 260 <10 ca l v 0 /186/
) Bieg.
SPG | 2,30 [65/35] 0,4 [0,35- |0,50- | 1093 17,2 | 4-Pkt.- _ 2,5 1,2 /8e,£,18,
: Q48 (0,70 34,5 Bieg. 100 50 1,3 4,3 19,187/
1204 8,6 12
17,2 60
34,5 80
SPG | 2,36 0,02|0;38-{ 0,66- | 1204 68,9 7 1,4-1,6] 210
Q,08(0 60 {Q76 1260 34,5 100 25 0,45 3
51,7 5,3
68,9 9

_8g_



Fortsetzung: Tabelle 1

Form-|Dichte | &/B | Verunreinigungen | Temp. | Spannung | Vers.- | Vers.- im prim. € € (é . ) n Q Lit.-
3 ‘ : v 2 s _min
gebg. [[g/cm™ ] Ca |AL [Fe = [°c] | [Mv/m“] art dauver Bereich| [®/oo]|[10 ®h !] [kJ/mol]| Stelle
[Gew%] [h] (h)
SPG 2,35 [65/35{0,02- |0,38-10,66— | 1204 34,5 |4-Pkt. 0,2 1,6-2,0 230 |/8e,f,18)
nitr. 0,08 10,60 10,76 68,9 |Bieg. 0,8 19,187/
i 103,3 0,9
/N 1260 68,9 100 13 0,2 1,5
2'72 103,3 3,9
137,8 4,3
1316 68,9 3,3
1370 68,9 4,5
SPG 2,34 0,01-{0,10~|0,60- | 1280 68,9 0,7 1,6 210
nitr. 0,05 10,23 {0,94 1370 68,9 1,2
in 103,3 2
N2/H2 137,8 3
SLG 2,72 mt 37 Fe203 1260 68,9 65 v 0
117,1 45: N0
137,8 5 ~v 0
SLG 75/25| 0,1 |0, 5 0,7 | 1300 68,9 4-Pkt. 8 1,40 523-17188/
' 103,3 |Bieg. 14 565
137,8 20
1350 68,9 30 1,45
86,1 170 100 11 34
103,3 60
137,8 100
SLG 0,04 (G, 5 0,7 1300 68,9 12 1,37 544-
103,3 20 561
137,8 30
1350 68,9 40 1,30~
86,1 170 100 9 26 1,45
103,3 60
137,8 100

_6g_



Fortsetzung: Tabelle 1

Form—|Dichte | a/B |Verunreinigungen| Temp. Spannung| Vers.- | Vers.- im prim. ¢ € (e .) n Q Lit.-
3 ! [s} 2 P S _min
gebg. | [g/cm™] Ca |Al |Fe [Tcl | [Mv/m”] art dauer | Bereich| [®/oo]|[1070n™ 1] [kJ/mol] | Stelle
[Gewz] (k] [h] '
SPG 65/35| 0,06| 0,5(0,65 | 1300 | 68,9 |4~Pke. 4,5 1,32 s07- | /188/
103,3 Bieg. 8 574
137,8 10
1350 68,9 18 1,33-
86,1 170 100 8 13 1,45
103,3 36
137,8 50
2,6 1277 | 200 Druck 12 2,3 650 /189/
250 23
315 36 |
1327 220 36 A
330 120 |
400 ‘ 200
1350 345 45 20 |3,8-5,7| 100
1377 165 70
200 120
330 360
Si-Pulver: < 10 ym 1300 70 4-Pkt. | 100 50 0,68 4 /190/
oo 10-37 pm IBieg. 100 70 | 0,89 2
" " 37-63 um 100 50 0,67 4
P 2,2 1200 58,9 |Zug > 12 (85) /191/
70,6 10, 5 7 2,5 128
Erlduterungen: )
Formgebung: MP = matrizengepreft of/B: "o {iberwiegend « Versuchsdauer: = = Bruch der Probe
IP = isostatisch gepreSft "B" iiberwiegend B
SLG= schlickergegossen
FS = flammengespritzt
SPG= spritzgegossen
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ist durch die lange Ausdehnung des Primdrhereichs und die Tatsache hestimmt,
daB die schlieflich erreichten sekundiren Kriechgeschwindigkeiten sehr
kleine Werte bis zu < ]0\-.6 h*] aufweisen. Abgesehen von den experimentellen
Schwierigkeiten bei der Messung dieser kleinen Geschwindigkeiten diirfte

auf aufgrund der geringen, im sekundiren Bereich erreichten Kriechdehnungen
die Frage offen bleiben, ob die Kriechgesc¢hwindigkeit bei noch lidngeren Ver-
suchszeiten nicht weiter abnimmt. Fehler in der Angabe von stationdren Kriech-
geschwindigkeiten k8nnen vor allem bei kleinen Spannungen aufgrund zu kurzer
MeBzeiten erhebliche Werte annehmen /192,193/. Ein tertiirer Kriechbereich,
dessen Auftreten die Messung einer minimalen Kriechgeschwindigkeit "nach-
trdglich" absichert, wurde mit Ausnahme von Versuchen an Materialien mit
extrem kleiner Dichte (1,5 g[cmB) bei sehr hohen Temperaturen (J4OOOC) nicht

erreicht.

Der stationire Kriechbereich. wird durch die Abhdngigkeit der stationiren

Kriechgeschwindigkeit von Werkstoff-und Versuchsparametemnach (51) bestimmt.

¢ =A-1" . o™ exp(- Q/RT) (51)

A,m und n sind Konstanten, die {ibrigen GrdRen werden wie in Kapitel 2 ver-—

wendet. Die gemessenen stationidren Kriechgeschwindigkeiten zeigen allgemein
] . <4 -1 . .

sehr kleine Werte. es—Werte > 1+10 " h = werden nur im Druckversuch beil

hohen Spannungen (400 MN/mz) erreicht /189/,

Die Spannungsabhingigkeit der stationiren Kriechgeschwindigkeit, ausgedriickt
durch den Spannungsexponenten n, wird quantitativ nur in den neueren Arbeiten
bestimmt. Dabei werden Werte von 1.2 < n £ 2,0 im Druckversuch und bei einem
deutlich hdheren Spannungsniveau n = 2.3 gefunden. Diese Werte fiir den Spannungs-
exponenten fiihren zu der Feststellung, daB der geschwindigkeitsbestimmende
Kriechmechanismus kein rein viskoser ProzeR mit einer linearen €-o-Beziehung ist.
Desgleichen kénnen Versetzungsbewegungen als kriechbestimmender Schritt ausge-—
schlossen werden., n—-Werte, die geringfiigig von 1 in Richtung 2 abweichen,

weisen daraufhin, daB nicht-viskose Prozesse, die mit dem Korngrenzengleiten
verbunden sind, zunehmenden EinfluB auf das Kriechen ausiiben /194/. Ent-
sprechend den Zusammenhingen, die in Kapitel 2.2 dargelegt werden, kommen da-
fiir vor allem die Entstehung und VergrdBerung von Rissen und Poren in Betracht.
Aufgrund der experimentellen Befunde wird fiir RBSN sowohl Korngrenzengleiten
[/188/ als auch RiBausbildung /189/, die zur Akkommodation des Gleitens not-

wendig ist, als Kriechmechanismus vorgeschlagen.
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Zur Ermittlung der Spannungsabhidngigkeit des Kriechens werden Spannungs-
wechsel im stationdren Bereich eines Kriechversuchs durchgefiihrt. Daneben
werden auch Proben, die bei konstanter Temperatur aber verschiedenen
Spannungen getestet wurden, miteinander verglichen. Beide Verfahren ergeben
eine gute Ubereinstimmung der ermittelten Spannungsabhingigkeit der statio-
niren Kriechgeschwindigkeit /188,189/. Die Anwendung des zweiten Verfahrens
im primidren Kriechbereich, wobei jeweils Kriechgeschwindigkeiten bei gleicher
Dehnung der verschiedenen Proben verglichen werden, fiihrt zu einer Spannungs-

abhidngigkeit, die besser nach einer Exponentialfunktion nach (52)
(o) = B exp (Bo) (52)

als nach einem Potenzgesetz (51) beschrieben werden kann. Fiir B werden Werte
zwischen 0.095und(L1251m?ﬂﬂ1gefunden/lSS/.Wird die Spannungsabhingigkeit mit den-
selben Werten dennoch entsprechend (51) bestimmt, so werden bei kleinen
Spannungen n-Werte knapp iiber 2 ermittelt. Bei gr&Beren Spannungen steigt

der Spannungsexponent an. Offensichtlich werden jedoch bei diesem Verfahren
unterschiedliche Gefiligezustdnde der einzelnen Proben in den Vergleich einbe-

zogen.

Aufgrund der Temperaturabhingigkeit der gemessenen Kriechgeschwindigkeiten
werden Aktivierungsenergien fiir das Kriechen von RBSN ermittelt; die ange-
gebenen Werte liegen zwischen 210 und 700 kJ/mol. Daneben sind jedoch auch
Ergebnisse verdffentlicht worden, die bei 1000°C eine deutlich hohere Kriech-
geschwindigkeit als bei 1200°C zeigen /180/. Dieses iiberraschende Ergebnis
aus den ersten RBSN-Kriechversuchen wurde schon frilhzeitig mit der unter-
schiedlichen Oxidation bei den Testtemperaturen in Verbindung gebracht. Die
ermittelten Aktivierungsenergien sind mit den fiir HPSN bestimmten Werten ver-
gleichbar., Daraus wird zundchst geschlossen, daB bei beiden Materialsorten

im wesentlichen der gleiche Kriechmechanismus wirksam ist /189/. Ferner wird
aus dem gleichsinnig wirkenden EinfluB des Ca~Gehaltes auf die Viskositidt

von SiO, und auf die HPSN-Kriecheigenschaften /133/ gefolgert, daR das Kriech-

2

verhalten der Si3N4—Werkstoffe von der Viskositdt der Korngrenzenphasen ab-

hingt.

Der EinfluR der Verunreinigungen, insbesondere von Ca und Al wird auch fiir
das Kriechen von RBSN nachgewiesen /8f£,19,188/. Eine Erhdhung des Ca<Gehaltes
von 0.04 auf 0.1%7 ergibt eine Steigerung der Kriechgeschwindigkeit um den

Faktor 2., Die mit steigendem Ca-Gehalt abnehmende Viskositidt der Oxidphasen
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an den Korngrenzen wird fiir diese Verringerung des Kriechwiderstandes ver-
antwortlich gemacht. Dariiberhinaus scheinen Ca—-Anreicherungen an den Korn-
grenzen und ihr negativer EinfluB auf die Kriechfestigkeit auch durch die
Nitridierbedingungen zu beeinflussen zu sein.. Eine Zugabe von 17 H2 Zum Nz—
Nitridiergas ergibt eine Reduzierung der Kriechgeschwindigkeit gegeniiber

dem in 1007% N2 nitridierten RBSN um den Faktor 4 und verhindert das Absinken
der Festigkeit in den hdheren Temperaturbereichen /187/. Beides wird mit dem
feineren Gefiige und der Tatsache erklirt, daB die in HZ/NZ—Mischungen nitri-
dierten Proben nach den Kriechversuchen im Gegensatz zu den in 100% N2
nitridierten Proben keine Anreicherungen von Ca und Al an den Korngrenzen

aufweisen.

Ein zahlenmdfiger Nachweis iiber die Abhingigkeit des RBSN-Kriechens von
Gefiligeparametern wie der Korngr&Be ist bisher nicht erfolgt. Die Angabe von
kleineren Kriechgeschwindigkeiten bei feinkdrnigem RBSN /8e,19/ kann sich
nicht auf gemessene Korngr8fen stiitzen. Da gleichzeitig angenommen wird, daB
die Kriechverformung im wesentlichen iiber die Verformung amorpher Korngrenzen-
phasen erfolgt, sollte bei kleiner werdender KorngrdBe ein Ansteigen der
Kriechgeschwindigkeit folgen. Die Begriindung des gegenteiligen Befundes mit
der zunehmenden intergranularen Kontaktfliche des feinkdrnigen Materials
erscheint nicht schliissig, wenn die intergranularen Phasen die Verformungs-
trdger darstellen. Eine, wenn auch nur tendenziell festgelegte Abhingigkeit
der Kriechgeschwindigkeit von der Ausgangspartikelgrtfe des Siliziums

ergibt ebenfalls einen geringen Anstieg der Kriechgeschwindigkeit mit der
PartikelgrdBe, die ihrerseits mit der PorengrtBe des nitridierten Kérpers
korreliert /190/. Der EinfluB der Porositit ist in mehreren Arbeiten nachge-
wiesen aber weder quantitativ beschrieben noch mechanistisch interpretiert

worden,

Experimentelle Ergebnisse, nach denen die Kriechfestigkeit mit grdBer
werdendem o/B-Verhdltnis ansteigt /148,188/, kdnnen nicht zweifelsfrei mit

dem inhdrenten Kriechverhalten der reinen Phasen erklirt werden. Abgesehen

von der ohnehin geringen Bedeutung der Versetzungen in RBSN reichen die An-
gaben iiber das vergleichsweise seltene Auftreten von Versetzungen in der
a-Phase gegeniiber der B-Phase /188/ nicht aus, die beobachtete Abhingigkeit des
Kriechens vom o/B-Verhiltnis quantitativ zu begriinden. Der Einfluf des o—B-
Verhidltnisses diirfte am ehesten mit den Gefligeparametern wie der KorngriBe

erklidrt werden, die fiir die beiden Phasen stark unterschiedlich sein k&nnen.



- 64 —

Die bisherigen Ergebnisse zeigen, daB das Kriechen von RBSN als eine gegen-—
seitige Verschiebung von starren Kérnern aufzufassen ist. Der Aufbau und die
Eigenschaften der Korngrenzen, die diese Verschiebung ermdglichen, bestimmen
das Kriechen des RBSN. Auch in den neueren Arbeiten wird jedoch das RBSN-
Kriechverhalten ohne seine Abhidngigkeit von den Gefiigednderungen, die wihrend
des Kriechens z.B. aufgrund der Oxidation zu erwarten sind, interpretiert.
Die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit sollen die Kenntnisse iiber das
Kriechverhalten des RBSN erweitern und insbesondere den EinfluBf oxidations-—

bedingter Gefiigezustinde auf das Kriechen erkliren.
4. Experimentelle Angaben zu den eigenen Untersuchungen

4.1. Vorbereitung und Charakterisierung der Proben

Fiir die Versuche wurde. reaktionsgesintertes Siliziumnitrid industrieller
Herstellung verwendet. Dabei wurde angestrebt, RBSN-Sorten méglichst unter-
schiedlicher Qualitdt in die Untersuchungen einzubeziehen. Der iiberwiegende
Teil der Proben wurde von der Firma Annawerk, RS8dental-Oeslau geliefert; da-
neben wurden auch Proben der Firmen Degussa Wolfgang, Rosenthal Technik, Selb und
Norton International Worcester ,untersucht. Die Anlieferung der Proben erfolgte
in der Form prismatischer Biegestdbe, die noch die urspriinglichen Ober-
fldchen aus der Nitridiergliihung aufwiesen. Diese '"as—nitrided" Oberflichen
unterscheiden sich sowohl hinsichtlich der Farbe als auch des Aufbaus von dem
Grundmaterial. Bild 17a zeigt das Netzwerk von a—SiBN4—Fasern, das der Ober-
fliche eine weiBgraue Farbe gibt.

Die verwendeten Materialien reprisentieren durchaus verschiedene Stadien in
der RBSN-Entwicklung der letzten vier Jahre; fiir die vorliegende Arbeit werden
Kennziffern fiir die einzelnen Probenserien eingefiihrt. In Tabelle 2 sind das

Verhdltnis der Phasenanteile von o und B-Si und die Ergebnisse der

N
374
chemischen Analyse fiir fiinf verschiedene Probengruppen angegeben, die im Ver-

lauf der Arbeit immer wider zitiert werden.

Tabelle 2: Verhdltnis der Phasenanteile /8 und chemische Zusammensetzung
[Z] der Proben im Anlieferungszustand
Material o/B N 0 C Ca Fe Al si®

88/12 (35,97 | 2.5

. 2,15 | 0.11 0.57 0.02 58.70
91/ 9| 38.55 (1.2

] ]

2 € | 1.71 | 0.05 [0.49 0.11 57.81
3 95/ 5137.75{1.62 | 1.40 | 0.09 |0.78 | < 0.0l 58.35
4 65/35 | 38.85 | 0.74 | 0.26 | 0.01 {0.22 0.22 59.70
5 80/20 | 38.0 [ 0.95 | 0.20 | 0.12 ]0.32 0.38 60.03

® Si wird als Rest auf 100% angegeben.
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Die quantitative Bestimmung der kristallinen Phasenanteile wurde mit dem Rontgen-—
diffraktometer durchgefiihrt (CuKo-Strahlung). Dazu wurden die Flichen unter

den entsprechenden Beugungslinien auf die an Standardproben gemessenen

Fldchen bezogen. Fiir oa—Si3N4 wurde der (201)-Reflex (d = 0.2893 nm), fiir

B-Si der (200)-Reflex (d = 0.331 nm) benutzt. Alle Proben zeigen groBere

3Ny,
Anteile an o~ als an B-Phase. Rdntgenographisch wurden keine Anteile von
weiteren kristallinen Phasen gefunden. Die keramographische Untersuchung zeigte
lediglich in den Probenserien 1 und 4 geringe Mengen an freiem Silizium. Der
hohe Nitridierungsgrad wird auch durch die chemische Analyse bestidtigt. Die
nach dem HeiBextraktionsverfahren ermittelten Gehalte an Stickstoff und Sauer-
stoff lassen vermuten, daB ein geringer Teil des Siliziums als Oxid gebunden

in den angelieferten Proben vorliegt. Rontgenographisch wurden diese Anteile
nicht nachgewiesen, da sie unter der Nachweisgrenze liegen diirften. Der Nachweis
kdnnte jedoch auch aufgrund der amorphen Struktur des Oxids verhindert worden
sein. In allen Probenserien wurden betrichtliche Fe—-Gehalte festgestellt. Ca-

und Al-Gehalte zZeigten allgemein kleinere Werte und grdfere Unterschiede zwischen

den verschiedenen Probengruppen.
In Tabelle 3 sind die Formgebungsverfahren, die Dichte und eine mittlere Poren-

groRe fiir die fiinf betrachteten RBSN-Scrten angegeben.

Tabelle 3: Formgebung, Dichte und mittlerer Porendurchmesser der Proben

im Anlieferungszustand

Material Formgebung Dichte mittlerer Poren-
3 durchmesser .

(g/em™] (um]

1 isostatisch gepreft 2.38 0.24

2 isostatisch gepreBt 2.22 0.20

3 isostatisch gepreft 2.14 0.16

4 isostatisch gepreBt 2.56 0.07

5 schlickergegossen 2.45 0.068

Die Si-Griinlinge wurden durch isostatisches Pressen (Material 1-4) und im
SchlickerguBverfahren hergestellt. Nach der Nitridierung wurde die in Bild
17a gezeigte faserige Oberflidchenschicht durch Schleifen entfernt. Vor der
Dichtemessung mit der Auftriebsmethode erhielten die Proben einen Lackiiber-
zug, um das Eindringen der Auftriebsfliissigkeit (Wasser) in die Poren zu ver-
hindern. Die gemessenen Dichtewerte iiberdecken einen Bereich von etwa 67%
(2,14 g[cm3) bis 81Z (2,56 g[bms) der theoretischen Dichte.

Die Porenvolumenverteilung (Bild 14) wurde mit einem Quecksilberporosimeter

bestimmt, Dabei wird Quecksilber unter steigendem Druck in immer kleinere
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Bild 14: Porositit und Porenvolumenverteilung verschiedener
Probenserien

Poren eingepreBt. Nach Gleichung 53 besteht zwischen dem Kehrwert des Queck-
silberdrucks, 1/P, und dem Durchmesser der Poren D, die jeweils mit Queck-
silber gefiillt werden, ein linearer Zusammenhang, wenn angenommen wird, daR
die Oberflichenspannung des Quecksilbers, O,und der Kontaktwinkel zwischen
Quecksilber und Probe, 0, konstant sind. Beide Parameter hingen in Wirklich-
keit vom Druck und von der Probenzusammensetzung ab /195/; in der vorliegenden
Arbeit werden folgende Mittelwerte benutzt:

o = 480 mN/m; 8 = 141,3°
= _4 '
D=-—0 cosb (53)
P ‘
Weiter ist zu beriicksichtigen, daB die beschriebene Methode nicht die Real-

struktur der Poren wiedergibt. Gleichung (53) baut auf der Annahme zylind-

rischer Poren mit kreisfdrmigem Querschnitt auf. Das Auftreten von unregel-
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Bild 15: Porositdt und Porenvolumenverteilung von Proben mit ver-—
schiedenen Si-Ausgangspartikelgrdfen

miBig geformten Poren (z.B. flaschenfdrmig mit engem Porenhals oder teil-
weise gefiillt mit Whiskern) fiihrt dazu, daB die gemessenen Porendurchmesser
bei zu kleinen Werten angegeben werden, AuBerdem kann widhrend des MeBver-
fahrens eine Strukturverinderung durch teilweise Zerstdrung des urspriing-—
lichen Gefiiges aufgrund des Quecksilberdruckes eintreten /195/. Die Queck-
silberporosimetrie wurde trotzdem als ein sehr hilfreiches Verfahren ange-
wendet, da gerade die ermittelten engsten Porenquerschnitte fiir einige Eigen-—

schaften des RBSN wie z.B. fiir das Oxidationsverhalten von groBer Bedeutung

sind.

' Die Porenvolumenverteilungen der Materialien 1-5 sind in Bild 14 dargestellt.
Das jeweils einem Porendurchmesser zuzuordnende Porenvolumen wird auf das

maximale, durch die Quecksilberporosimetrie erfafte Volumen bezogen, so dafB
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Bild 16: Porositit und Porenvolumenverteilung von Proben verschiedener
Formgebungsverfahren

Summenkurven bestimmt werden kdnnen. Die Maximalwerte kdnnen als Niherungswerte
fiir die offene Porositidt aufgefaRt werden, die zusdtzlich in Bild 14 einge-—
tragen sind. Die Verteilungskurven zeigen, daB die Porositdt der Materialien

4 und 5 aus sehr kleinen Poren besteht, Der zugehdrige 507-Wert (507 des
zuginglichen Porenvolumens liegt bei Porengr®dBen vor, die kleiner als dieser
Wert sind) ist um den Faktor 3.5 kleiner als der Wert des Materials 1., Dieser
50%7-Wert ist als mittlerer Porendurchmesser in die Tabelle 3 aufgenommen. Das
Fehlen von sehr groRen Poren (> luym) f#1lt besonders bei den Materialien 5 und
2 auf. Die Erklirung der unterschiedlichen Porenverteilungen liegt im Her-
stellungsprozefl des Materials begriindet., Einfliisse von Parametern wie
Partikelgrdfe des Ausgangspulvers, Dichte des Griinlings, Temperatur—Zeitpro-

gramm und Auftreten von fliissigen Phasen beim Reaktionssintern sind fiir die
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Unterschiede verantwortlich. Die Porenvolumenverteilungen von Materialien
stark unterschiedlicher Ausgangspartikelgr®ssen und mit unterschiedlichen
Formgebungsverfahren hergestellt sind in Bild 15 bzw. Bild 16 dargestellt.
Die relativ geringen Unterschiede in Bild 15 weisen daraufhin, daB der Ein-
fluB der Ausgangspartikelgrtfe auf die PorengrdRe des Endproduktes durch
andere Herstellungsparameter praktisch zum Verschwinden gebracht werden
kann. Das ist insbesondere beim Auftreten von fliissigen Phasen in einem
frilhen Stadium des Reaktionssinterprozesses zu erwarten. Dadurch werden gleich-
zeitig auch die relativ kleinen Werte der offenen Porositit erklirbar, die
bei diesen Materialien nur etwa 707 der Gesamtporositit ausmachen. Aus den
Bildern 14-16 wird weiter deutlich, daB grofe Anteile an offener Porositit

erwartungsgemidB bei Materialien kleiner Dichte gefunden werden.

Wegen der extrem kleinen Poren— und Korngr&Be des RBSN sind mit den iiblichen
keramographischen Untersuchungéverfahren nur unzureichende Erkenntnisse iiber

den Gefiligeaufbau zu erhalten. Deswegen wurden verstdrkt rasterelektronen-
mikroskopische Untersuchungen zur Materialcharakterisierung durchgefiihrt. Bild
17b-e zeigt beispielhaft die Gefiigeunterschiede zwischen zwei RBSN-Sorten unter-—
schiedlicher Qualitdt in licht— und rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen
von Anschliffen und Bruchflichen. Abgesehen von der unterschiedlichen Dichte
werden die deutlich grtBReren Poren und das unregelmidBfige, mit Whiskern ver-
sehene Gefiige des Materials 3 deutlich, wihrend das Material 5 eine sehr feine,

gleichmdBige Struktur aufweist.
4.2, Kriechen im 4-Punkt-Biegeversuch

4.2.1, Kriterien und MeBgréRen des Biegeversuchs

Die Kriechversuche wurden aus folgenden Griinden als 4-Punkt-Biegeversuche durch-
gefiihrt. Die verwendeten prismatischen Biegestibe sind wesentlich einfacher und
kostenglinstiger herzustellen als z.B. zylindrische Zugproben mit unterschied-
lichen Querschnitten. Auch ein mdglichst fehlerfreies Aufbringen der Last er-
scheint im Biegeversuch einfacher als im Zugversuch, da aufgrund der schwierigen
Bearbeitbarkeit der keramischen Proben die Vermeidung iiberlagerter Biege-

momente bei der Einspannung von Zugproben einen groBen Aufwand erfordert. Im
Biegeversuch kann weiter eine sehr hohe Empfindlichkeit der Verformungsmessung be-
sonders bei der Verwendung sehr diinner Proben erreicht werden, was beim

Kriechen von wenig duktilen Keramiken von erheblichem Vorteil ist.

Die Berechung der Spannungsverteilung in der Biegeprobe gestaltet sich ver-

gleichsweise schwierig. Wihrend in einer Zugprobe unter idealen Bedingungen
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Geflige verschiedener Proben-
serien im Anlieferungszustand

a) Oberfliche, Probenserie 3
b) Bruchflidche,Probenserie 3
c) Bruchfliche,Probenserie 5
d) Anschliff, Probenserie 3
e) Anschliff, Probenserie 5
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eine gleichfdrmige Spannungsverteilung iiber den Probenquerschnitt ange-
geben werden kann, ist in einer Biegeprobe zundchst nur die Konstanz des
aufgebrachten Biegemoments gegeben, dem die Probe durch eine - oft in-
stationdre — Spannungsverteilung entspricht. Zwar sind die fiir den elastischen
Fall giiltigen Beziehungen zur Spannungs— und Dehnungsbestimmung bekannt,
eine exakte L&sung fiir den elastisch-plastischen Fall, um den es sich beim
Kriechen immer handelt, liegt fiir die Biegeprobe jedoch nicht vor. Trotz-
dem werden auch im Kriechversuch die fiir den elastischen Fall giiltigen Be-
ziehungen verwendet, wenn wie in der vorliegenden Arbeit nur kleine Durch-
biegungen erreicht werden. Dann ergibt sich aufgrund eines aufgebrachten
Biegemomentes M = P-la eine Spannung © in einer Probenschicht mit dem Ab-

stand y von der neutralen Faser (Bild 18)

M
o) =% -y, (54)
P = Eirizelkraft
1a= Abstand zwischen Last— und Auflagerpunkt
J = dquatoriales Flichentrigheitsmoment beziiglich der Probenquerachse
b = Breite der Probe
h = Hthe der Probe
o b e
[}
L ]
- N2
Poofp a
' -
\\\\\ v : ///
\\\ ) ///
A \\I'\ —I——"":" ‘ tp fll‘\
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Bild 18: Versuchsanordnung und MeBgrSBen im 4-Punkt-Biegeversuch
Die Spannung erreicht ihren Maximalwert
_6P1,4
“max ~ b n2 (53)

in der HuBeren Faser des Biegebalkens y = h/2, wobei angenommen wird, daB bei
einem symmetrischen Probenquerschnitt (mit J = bh3/12) die neutrale Faser in
Probenmitte liegt (Bild 18). Wdhrend des Kriechversuchs relaxiert diese Maximal-

spannung, wenn der elastische Bereich {iberschritten wird und das Kriechver-
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. .o n .
halten nicht Newton-viskoser Natur (n = 1 im € v g —Gesetz) ist. Aus der
Bernoulli'schen Hypothese, nach der ebene Probenquerschnitte eben und
senkrecht zur Achse ausgerichtet bleiben, folgt, daR mit einer linearen

Dehnungsverteilung iiber den Balkenquerschnitt
e =y/r (56)

gerechnet werden kann

(r = Kriimmungsradius).

Damit diese Bedingung einzuhalten ist, wird sich bei einem gililtigen Kriech-
gesetz €n o  und n > 1 eine neue Spannungsverteilung einstellen, die die
Linearitidt o v y aus (54) nicht mehr aufweist. Nach Timoshenko /196/ ergibt

sich als neue, stationire Spannungsverteilung

6 P1 2n+1 (2y”“

9% %82 " T B 7

Fiir die HuBere Faser bedeutet der Faktor (2n + 1)/3n bei n = 2 eine
Spannungsreduzierung um 17% gegeniliber der elastizititstheoretisch be-
rechneten Randfaserspannung. Daraus folgt, daf unter Annahme des Norton'schen
Kriechgesetzes die Kriechgeschwindigkeit einer Biegeprobe, die urspriinglich
bis zur gleichen nominellen Spannung wie eine Zugprobe belastet wurde,
schlieBlich nur 697 der Kriechgeschwindigkeit der Zugprobe erreicht. Bei
h8heren Spannungsexponenten wird der Unterschied mech gréBer, die Kriechge-
schwindigkeit im Biegeversuch f#llt bei n = 4 auf 327 der Geschwindigkeit

im Zugversuch ab.

Diese Berechnung beriicksichtigt nur stationire Verhiltnisse und geht von der
Annahme aus, daR sich die Lage der neutralen Faser wdhrend des Kriechens
nicht #ndert. Keramische Stoffe zeigen jedoch sehr oft unterschiedliches
Kriechverhalten unter Zug- und Druckspannung, wodurch diese Annahme ihre
Gliltigkeit verliert.In einer erweiterten Ableitung /8g/, die auch primires
Kriechen beriicksichtigt, wird dem Rechnung getragen. Das Kriechverhalten

wird durch

m

€=Ac + Bo ¢t (58)

beschrieben, wobei eine Zeitabhidngigkeit nach m < 1 und nichtviskoses
Kriechen mit n > 1 angenommen werden. Zwei Grenzfille k®nnen betrachtet
werden: a) die Probe zeigt unter Zug—- und Druckspannung gleiches Kriechver-
halten, b) der Druckbereich der Biegeprobe verformt sich wdhrend des Kriech-

versuchs nur elastisch. Im ersten Fall erfolgt nach der Belastung
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eine schnelle Relaxation der "elastischen Spannungen'" in den AuBenfasern,
gefolgt von einemlangsamen weiteren Abfall. Fiir n = 2 und m = 0.5 nidhert

sich das Verhiltnis der Kriechgeschwindigkeiten einer Zugprobe und einer Biege-
probe einemsWert von etwa 1.7:1, wenn beide Proben urspriinglich bis zur
gleichen nominellen Spannung belastet wurden. Unter den gleichen Voraus-
setzungen erfolgt im zweiten Fall eine schnelle Spannungsrelaxation auf

der Zugseite, widhrend auf der Druckseite der Biegeprobe eine Spannungs=—
steigerung entspechend einem Anstieg der elatischen Verformung auftritt. Der
entsprechende Vergleich der Kriechgeschwindigkeiten von Zug- und Biege-

proben ergibt hier ein Verhiltnis von etwa 7.4:1. Reale keramische Systeme

werden ein Verhalten zwischen diesen beiden Grenzfillen zeigen.

Die Dehnung der #HuBeren Zugfaser zwischen den beiden Lastpunkten (P,P,
Bild 18) kann mit (56) und der geometrischen Beziehung zwischen der Durch-

biegung f und dem Biegeradius des kreisbogenfsrmigen verformten mittleren

Probenteils
1p2
als € = izh— f (60)

1
bestimmt werden. Da in den Kriechexperimenten jedoch die Gesamtdurchbiegung
f, sgemessen wird, ist diexmchneriéche Erﬁittlung von f erforderlich. Wenn
nur elastische Verformungen zugelassen werden, stellt sich im Fall 1a = 1P

ein Verhiltnis
f /fm = 0.13 . , (61)

ein. Dieses Verhiltnis wird oft auf plastische Verformungen ﬁberfragen
/79,197/ wodurch dann die Kriechdehnung der #uBeren Zugfaser im Mittelteil
der Probe mit dem gemessenen fm nach (60) berechnet werden kann. Die Durch-
biegung fp = fm—f zwischen Last-und Apflagerpunkt (P,A in Bild 18) ist bei
plastischer Verformung jedoch nur in zwei Fidllen einfach festzulegen /198/:
a).bei ideal—plastischem Verhalten, n = O, tritt zwischen den beiden Auf;
lagern eine kreisfdrmige Durchbiegung mit konstantem Kriimmungsradius in allen
Probenabschnitten auf,

b) bei n = ® bleibt der Probenabschnitt zwischen Last- und Auflagerpunkt
gerade. Beide Fille sind unrealistisch, geben aber die Grenzen an, zwischen
denen das Verhalten realer.Systeme zu finden ist. Bei 1 < n £ » ist der Biege-
radius zwischen P und A nicht mehr konstant, sondern #ndert sich allméhlich

von T (Krﬁmmungsradius des Porenmittelteils) in Richtung Unen&lich (Gerade
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des unbelasteten Probenendes). Wegen der n-Abhingigkeit der Kriimmung des
Probenteils PA wird auch die Dehnung von n abhingen, wenn der Dehnungsbe-
rechnung die Durchbiegung fp zu Grunde gelegt wird:

e = 2h (n+ 2) P (62).

21,01+1 (n+ 1] P

Fiir n = 2 wird nach (62) eine Dehnung ermittelt, die um etwa 11Z grdBer ist

als die auf elastizititstheoretischer Grundlage berechnete Dehnung. Dieser
Unterschied nimmt mit steigenden n-Werten zu und erreicht z.B. bei n = 4 einen
Wert von 25%. Der Fehler bei der Dehnungsberechnung nach (60) und (61) hilt

sich bei kleinen Spannungsexponenten in vergleichsweise engen Grenzen. Spannung
und Dehnung der duReren Zugfaser werden in der vorliegenden Arbeit auf elastizi-
titstheoretischer Grundlage berechnet, da erwartet wird, daB die Spannungsabf
héngigkeit der RBSN-Kriechgeschwindigkeit im untérsuchten Bereich durch kleine

Spannungsexponenten charakterisiert wird.
4.2.2, Versuchstechnik

Die Oberflichen der Proben wurden vor den Kriechversuchen einheitlich durch
Feinstschleifen auf einer metallgebundenen Diamantscheibe vorbereitet. Die

Oberfldchenrauhigkeit war nach dem Schleifen mit den Porendurchmessern ver-
'gléichbér. In den Abweichungen von der Planparallelitdt der Zug- und Druck-

oberflidchen wurden Toleranzen < 0.01 mm eingehalten.

Die Kriechversuche wurden in zwei verschiedenen Anlagen durchgefiihrt. In einer
Vakuumkriechanlage (fiir prinzipielle Beschreibung s. /197/) wurden Proben der
Abmessungen 30x 6 x 2 mm getestet. Abweichend von den Angaben in /197/ be-
trug der Abstand 1p = 1a = 6.5 mm (Bild 18), Die Belastung der Proben wurde
durch ein hydraulisches System erreicht, dessen Druck direkt auf zwei einzelne
Belastungsstempel wirkt. Die Abdichtung des evakuierten Rezipienten gegenliber
dem hydraulischen System erfolgt im Bereich dieser Belastungsstempel durch
flexible Metallbilge., Nach Erneuerung dieser Metallbilge wurden jeweils Eich-
messungen durchgefiihrt, um den effektiven Querschnitt dés Stempel—Balg-Verbunds
festzulegen, der yon dem hydraulischen Druck beaufschlagt wird. In diesen Eich-
versuchen wurde die Kraft 2 P (Bild 18, (55)) mittels eines Miniaturkraftauf-
nehmers gemessen, der zusammen mit einer probedhnlichen Haltéeinrichtung an
Stelle der Probe eingebaut wurde. Durch diese Eichmessungen konnte gleichzeitig
der EinfluB einer Federkraft der Metallbilge auf die Priifkraft festgelegt werden,
wodurch ihfe Kompensation wdhrend des Kriechversuchs méglich wurde. Mit diesen

Messungen am Ort der spdter eingebauten Probe wurde die meBtechnische Grundlage
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zur verbesserten Bestimmung der Kridfte gelegt, die wihrend des Kriechver-
suchs an der Probe auftreten. Die Ermittlung der Krifte im Kriechversuch er-
folgte unter Beriicksichtigung der Eichergebnisse durch Messung des Drucks

im hydraulischen System mit Hilfe eines angeschlossenén Réhrenmanometers ver-—
besserter Genauigkeit und eines induktiven Druckaufnehmers. Eine Genauigkeit
der Kraftmessung und -regelung von etwa 17 der Maximalkraft wurde in den Ver-

suchen eingehalten.

Die Temperatur wurde gewdhnlich mit einem W/Re-Thermoelement in der Nihe der
Probe gemessen. Die zusitzlich geschaffene Mdglichkeit, gleichzeitig ein
zweites Thermoelement in der Nihe der Probe einzurichten, gestattete es, die
Temperaturmessung und den Verlauf der Temperatur iiber die Probenlidnge zu
kontrollieren., Die MeB- und Regelgenauigkeit der Versuchstemperatur lag bei
+ 3°C. Eine weitere Kontrolle der Temperatur vor allem {iber mehrere Versuche
und ldngere Zeiten hinweg wurde durch die Registrierung der elektrischen
Leistungsaufnahme der Heizeinrichtung ermdglicht (W-Widerstandsheizung). Mit
Ausnahme einiger Versuche unter Schutzgasatmosphire wurden alle Versuche im
Hochvakuum unter einem Druck im Bereich von 10—4Pa durchgefiihrt. Wihrend die
Leistungsaufnahme in Versuchen unter Vakuum bei gleicher Temperatur konstant
blieb, erforderten die Versuche unter Schutzgasatmosphiren aufgrund der ge-
steigerten Wdrmeabfuhr aus dem Rezipienten eine erheblich grdBere elektrische

Heizleistung.

Die in 4.2.]1 erwdhnte Gesamtdurch.biegung‘fm wurde von 2 Filhlern direkt an der
Probe kontinuierlich aufgenommen. Die MeBRfiihler bestehen wie die Last— und Auf-
lagerrollen aus Wolfram. Uber ein Hebelsystem wird das Durchbiegungssignal

von der Probe zu einem induktiven Wegaufnehmer gefiihrt, der auBerhalb des
Rezipienten angebracht ist., Dieser iiber eine Strecke von etwa 1 mm linear
arbeitende Differentialtransformator (LVDT) hat eine Empfindlichkeit von

200 mV/mm. Sein Ausgangssignal wird durch einen Kompensationsschreiber konti-
nuierlich registriert und ermﬁglic%t so nach (60) und (61) die Ermittlung

von £(t)- Kurven.

In einer zweiten Anlage (fiir prinzipielle Béschreibung s. /185/) wurden Kriech-
versuche an Luft durchgefiihrt. Die verwendeten Proben waren 70 mm lang und

z.B. 15 mm breit; die HBhe der Proben variierte von 6 bis 1 mm. Auch fiir diese
Anlage gilt 1p = 1a (Bild 18) jedoch mit einem Wert 1p = 20 mm. Die Belastung
der Proben erfolgt statisch durch das Gewicht eines Haubenofens, das je mnach
der einzustellenden Last zu einem Teil durch Gegengewichte kompensiert wird.
Die Notwendigkeit fiir eine Lastregelung entfi#llt bei dieser Anordnung, viel-

mehr bewegt sich der Ofen entsprechend der auftretenden Durchbiegung aufgrund
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seines teilkompensierten Gewichts, das eine konstante resultierende Kraft auf
die Probe ausiibt. Diese Bewegung ist mit der Reibung eines Wilzlagers in der
Of enaufhingung verbunden. Eichmessungen mit dem oben beschriebenen Kraftauf-
nehmer bestitigen, daB die auftretenden Reibungskrifte vernachlissigbar sind.
Die durch die Reibung bedingten Lastschwankungen machen weniger als 0.5Z der

maximal verwendeten Last aus.

Fiir die Beheizung des Ofens wurde ein SiC-Heizelement verwendet. Die grofle
thermische Trigheit des Haubenofens lieB keine grdferen Aufheizgeschwindig-
keiten als 0.5°/sec zu. Zur Temperaturmessung und -regelung wurden 2 Pt/Rh-
Thermoelemente in der Nihe der Probe, bzw. in der Nidhe des Heizleiters einge-
baut. Nach jeweils einigen Versuchen wurden die Thermoelemente erneuert. Die
Genauigkeit der Temperaturmessung und -konstanthaltung entsprach den Verhdlt-

nissen an der Vakuumkriechanlage.

Auch fiir die Messung der Durchbiegung wurden induktive Wegaufnehmer gleicher
Empfindlichkeit wie in der Vakuumkriechanlage benutzt. Zur Abnahme des MeR-
wertes fm an der Probe und zur Transferierung in kalte Bereiche der Anlage
wurden hier allerdings Fiilhler und Stdbe aus keramischen Materialien (SiC, A1203)
verwendet, wie liberhaupt der gesamte konstruktive Aufbau der Belastungs— und
Auflagereinrichtung im heiBen Bereich aus keramischen Werkstoffen (RBSN, A1203)

gefertigt war.

Nach Beendigung des Kriechversuchs wurde die Durchbiegung der Proben mit Hilfe
einer FeinmeBuhr im kalten Zustand nachgemessen. Mit einer Durchbiegung von

I ym, die von der Feinmefuhr noch aufzuldsen ist, kann eine Dehnung der in der
Luftanlage getesteten Proben (mit 4mm Probenhdhe) von 5~10—6 nachgewiesen werden.
Diese Aufldsung der Dehnungsmessung ist jedoch nicht realistisch, da die vorge-
gebene: Rauhigkeit und Welligkeit der Probenoberflidchen, vor allem nach den
Kriechversuchen, mit deutlich hdheren Werten in die Durchbiegungsmessung ein-—

geht.
4.3, Oxidationsversuche und Analyse oxidierter Proben

Um den in den eigenen Arbeiten beobachteten Oxidationseinfluf auf das Kriechen
zu untersuchen, wurde eine Reihe von Proben vor dem Kriechversuch einer Vor-
oxidationsbehandlung unterworfen. Diese Gliihungen wurden sowohl in der Luft-
kriechanlage als auch in gewdhnlichen Kammerdfen durchgefiihrt, was im letzteren
Fall zur Folge hat, daB die Proben zwischen Voroxidationsgliihung und Kriechver-
such auf Raumtemperatur abgekiihlt wurden. Dabei konnten jedoch die Aufheiz- und
Abkiihlgeschwindigkeiten in gréBerem Umfang als in der Luftkriechanlage variiert

werden.
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Wegen der vermuteten Bedeutung der Oxidation wurde auf die Charakterisierung
oxidierter Proben vor und nach dem Kriechversuch besonderer Wert gelegt. Neben
licht- und elektronenmikroskopischen Untersuchungen und Messungen zur Gewichts-
und Porositidtsverdnderung wurde die Bestimmung des Sauerstoffanteils und des
Gehalts an oxidischen Phasen mit vier verschiedenen Analysenverfahren durch-
gefiihrt. Die Notwendigkeit mehrer Methoden ergab sich aus der Aufgabe, nicht
nur Gesamtgehalte sondern auch Profile von Sauerstoff und Oxidphasen iiber den

Probenquerschnitt zu messen.

Wie in Abschnitt 4.1, bereits erwidhnt, wurden die Gehalte an Sauerstoff

und Stickstoff nach einem HeiBextraktionsverfahren bestimmt. Bei der Anwendung
dieser Methode fiir oxidierte Proben wurden vor der Zerkleinerung repridsentativer
Probenabschnitte die Oberflichenoxidschichten durch Schleifen entfernt. In-
folgedessen werden durch diese Analyse integrale Mittelwerte der Sauerstoff -
und Stickstoffgehalte des Probeninnern erhalten. Um Gradienten dieser Gehalte
feststellen zu kdnnen, wurden zusidtzlich die Elektronenstrahlmikroanalyse und
eine Riickstreumethode von o-Teilchen angewandt. Die dabei verwendeten Proben
wurden in folgender Weise pridpariert. Nach dem in Bild 19 dargestellten Schema
wurden aus den getesteten Biegestdben Proben fiir die Analysen mit einer Diamant-—
blattsdge herausgeschnitten. Nachdem sich durch Mikrosondenuntersuchungen heraus-—
gestellt hatte, daB die Kontamination von Anschliffen mit A1203, die durch
Polieren mit Tonerde hergestellt wurden, nicht vollstindig beseitigt werden
kann, wurde fiir das Polieren der extrem feinkdrnigen und feinpordsen Gefiige
nach dem Schleifen auf SiC-Scheiben nur noch Diamantpaste verwendet. Fiir die
Mikrosondenproben (Bild 19a) wurde eine Querschnittsfliche des herausgesigten
Probenteils geschliffen und poliert, Zur Analyse des Sauerstoffprofils wurde
der Elektronenstrahl auf dieser Fliche schrittweise in einer Richtung senkrecht
zur Zugseite der Biegeprobe bewegt. Der Elektronenstrahl wurde in dieser
Richtung auf 1 ym fokussiert, um eine Aufldsung der MeBpunkte von mindestens

2 ym zu erreichen. Die Ausdehnung der MeRflidche senkrecht zu dieser Richtung
wurde dagegen groB gewdhlt (100 um), um lokale Gefiigeinhomogenititen in ihrer
Auswirkung auf das Analysenergebnis zu beschrinken. Durch den Vergleich der
gemessenen Intensititen mit den Werten von Standardproben, deren Pridparation

in entsprechender Weise vogenommen wurde, konnten quantitative Angaben iiber

die Stickstoff— und Sauerstoffgradienten in Kriechproben erhalten werden.

Mit einer um den Faktor _104 groBeren MeBfliche wurden dazu vergleichende
Messungen mit der Riickstreuung von o-Teilchen /199,200/ durchgefiihrt. Ent-
sprechend Bild 19b wurden aus den Biegestdben keilfdrmige Proben durch Sidgen

und Schleifen hergestellt. Bei einer MeBfldche von | x 1 mm konnten auf der
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Bild 19: Proben fiir die Sauerstoffanalyse
a) fiir die Mikrosonde, b) fiir die Riickstreumethode

schrigen Probenoberfldche ausreichend viele Me8punkte niedergebracht werden,
um Profile der O- und N-Gehalte iiber den Querschnitt der Biegeprobe zu er-
halten. Bei dieser MeBmethode wird ein monoenergetischer Strahl von a-Teil-
chen (2 MeV) an den Atomen der Probenoberflidche gestreut. Die Energie der
riickgestreuten Teilchen hidngt von der Masse der Targetatome ab, so daB aus
dem gemessenen Energiespektrum Art und Konzentration der Atome in der Probe

bestimmt werden konnen.

Schlieflich wurden mit dem R6ntgendiffraktometer die Anteile an kristallinen
Phasen nach dem Kriechen bestimmt. Dazu wurde jeweils ein Teil aus dem am
stirksten beanspruchten Bereich der Kriechproben, wie in Bild 19a gezeigt,
herausgesdgt. Durch schrittweises Abschleifen und Analysieren dieser Proben
konnte die Verteilung der kristallinen Phasen iiber den Probenquerschnitt
bestimmt werden. Fiir die quantitative Analyse des bei der Oxidation von

SiBN4 entstehenden Cristobalits wurden der (101)-Reflex (d = 0.405 nm) be-
nutzt und die jeweils ermittelten Flichen unter der Beugungslinie mit den an
Standardproben bestimmten Werten verglichen. Bei allen Analysen wurde der Ein-
fluB der Verunreinigungen durch Korrekturrechnungen beriicksichtigt. Differenzen
zwischen den so ermittelten kristallinen Phasenanteilen und den Ergebnissen der
Gesamtanalysen ermﬁglichén so auf indirektem Weg Aussagen iiber das Auftreten
amorpher Phasenanteile. Da jedoch dabei die Fehler der Einzelmessungen, die

mit etwa 57 des jeweiligen MeBwertes angegeben werden kbnnen, addiert werden
miissen, sind von dieser Methode nur relativ grobe Niherungsangaben iiber die

Gehalte an amorphen Phasen zu erwarten.
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5. Versuchsergebnisse

Um den EinfluB wichtiger Versuchs— und Werkstoffparameter auf das Kriechen

von RBSN zu untersuchen, wurden zahlreiche Kriechversuche bei Temperaturen
zwischen 1000 und 1500°C in einem Spannungsbereich von 30 bis 130 MN/m2 in

Luft und Vakuum durchgefiihrt. Dabei wurden Proben unterschiedlicher Gefiige-
zustidnde und nach verschiedenen Vorbehandlungen getestet. Die Temperatur— und
Spannungsabhidngigkeit des Kriechens wurde durch Temperatur— und Lastwechsel-
experimente bestimmt. Weitere Kriechexperimente dienten der Ermittlung des €(t)-
Kurvenverlaufs und seiner Abhidngigkeit von der widhrend des Kriechens statt-

findenden Oxidation der Kriechprobe.
5.1, Abhingigkeit des Kriechens vom Umgebungsmedium

Um den EinfluR der Atmosphire wihrend des Kriechens zu bestimmen, werden zu-
ndchst einige Kriechexperimente in Luft und Vakuum einander gegeniibergestellt.
Die Proben wurden nach dem Schleifen ohne weitere Vorbehandlung bei konstanter
Temperatur und Spannung getestet. Wihrend der Kriechversuche im Vakuum trat
ein erheblicher Massenverlust der Proben auf. Die auf die Ausgangsproben be-
zogenen Verluste, die nach den Kriechversuchen bei 1400°¢ gemessen wurden,
sind fiir einige Proben der Serien 2 und 3 als Streuband in Bild 20 darge-
stellt. Nach einer anfidnglich hoheren Verlustrate stellt sich iiber den be-
trachteten Zeitraum eine Verlustrate von etwa 10_2 h_l ein. Drei Prozesse
werden fiir diesen Massenverlust verantwortlich gemacht. Zu Beginn der Ver-
suche kann die Verfliichtigung von adsorbierten Gasen, Wasser und die Zer-
setzung leicht fliichtiger Verunreinigungsphasen zu der Verlustrate beitragen.
Aufgrund der groBen inneren Oberfliche der Proben kann dieser Beitrag auch
durch sorgfdltiges Reinigen und Trocknen nicht vdllig ausgeschaltet werden.
Weitere Beitrige zum Massenverlust gehen auf die aktive Oxidation mit dem Rest-

sauerstoff der Atmosphdre und auf die Zersetzung des Si3N4 zuriick.

Der Hauptanteil des Massenverlustes wird durch die Zersetzung des Si3N4 ent-—

sprechend
Si,N, (s) = 38i (s) + 2N, (g) (63)

verursacht. Si3N4 zeigt keinen Schmelzpunkt, sondern dissoziiert direkt in die
 elementaren Bestandteile, ohne gasfSrmige Si-N-Verbindungen zu bilden /201/.

Der Stickstoffpartialdruck erreicht aufgrund der Zersetzung z.B. bei 1400°C

einen Gleichgewichtswert von etwa 85 Pa /202/. Im Kriechversuch unter dynamischen
Vakuumbedingungen (etwa ]O?4Pa) wird der Stickstoffpartialdruck um einige

GréBRenordnungen unterhalb des Gleichgewichtswertes gehalten,so daB die Zer-
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setzungsreaktion durch den freiwerdenden Stickstoff nicht behindert wird. In
Gliihversuchen unter Vakuum und Schutzgasatmosphiren /203/ wurde gezeigt, daB die
Zersetzung im ersten Reaktionsstadium einer Reaktion erster Ordnung ent-

spricht

1n ] = k]t R (64)

mit 0 = Anteil des Ausgangsmaterials, der zum Zeitpunkt t zersetzt ist.

Nach lidngeren Versuchszeiten ndhert sich der Reaktionsablauf einem Gesetz

[t - (1 -.0) =k.t. (65)

Dieses Zeitgesetz entspricht einem Reaktionsmodell, in dem das Reaktions-—
produkt als Schicht auf einem festen Reaktionspartner aufwichst, der in der
Form kugelfSrmiger Partikel vorliegt. Dadurch werden Diffusionsvorgidnge durch
diese Schicht fiir den Reaktionsfortgang geschwindigkeitsbestimmend. Mit den
Geschwindigkeitskonstanten k= 3.9+10 exp(-Q,/RT) s”! und k,= 2.6+10'°
exp(—Qz/RT) s_l (mit Q1= 389 kJ/mol, Q2= 779 kJ/mol) /203/ergeben sich die
in Bild 20 dargestellten Kurven.

Massenverlust a[%]—»

QO — N W N 01 D N3 ©® O
~ T T T T Y T T
~

T=1400°C
----- Zersetzung nach {64)
«ooo-o.-lersetzung nach {65)
SSSSEX eigane Messungen

) 4 5 6
Zeit auf Temperatur[h]—e

o
~
w

Bild 20: Massenveflust von Si.N, -Proben im Hochvakuum

374
Diese Ergebnisse wurden durch Messungen an Si3N4—Pu1ver mit einer mittle;en
KorngrdBe von etwa 8 um und einer spezifischen Oberfliche von etwa 1.0 m"/g
erhalten. Obwohl die eigenen Versuche mit kompakten Proben durchgefiihrt wurden,
ist ein Vergleich der Ergebnisse nach Bild 20 in grober Niherung mdglich, da
beide Materialsorten einen dhnlichen Wert fiir die spezifische Oberfliche auf-—
weisen. Fiir die eigenen Proben wurde mit dem vereinfachten BET-Verfahren ein
Wert von 1.72 mz/g ermittelt. Der Streubereich der eigenen Ergebnisse in Bild
20 erkldrt sich aufgrund der Tatsache, daR den Messungen unterschiedliche

Proben zu Grunde liegen. Trotzdem kann festgestellt werden, daB der gemessene

Reaktionsablauf mit der Kinetik eines diffusionsgesteuerten Prozesses ver-—




gleichbar ist. Danach bestimmt die Stickstoffdiffusion durch die sich bildende
Siliziumschicht die Zersetzungsgeschwindigkeit. In den eigenen Experimenten
wurde an Vakuum—Kriechproben das Auftreten von freiem Silizium sowohl an der
Oberfliche als auch im Innern der Proben rdntgenographisch nachgewiesen. Auch
durch die lichtmikroskopische Untersuchung von Anschliffen konnte das durch
die Vakuumgliihung bedingte Auftreten von Si-Anreicherungen bestdtigt werden
(Bild 21, vgl. Bild 17b).
Blld 21: Gefiige einer Probe nach
Krlechversuch im Vagu—
um (1400°C, 70 MM/m”,
6 h; Am = -8.6%). Licht-
mikroskopische Aufnahme

eines Anschliffs.
500:1

Da Silizium bei den Versuchstemperaturen einen erheblichen Dampfdruck aufweist,
wird der gravimetrisch bestimmte Massenverlust gegeniiber (65) aufgrund der Ab-
dampfung von Silizium geringfiigig erhtht sein. Gleichzeitig kann die aktive
Oxidation von Si und Si_N, mit dem Restsauerstoff (s. 3.3) zu einer Beschleuni-

374
gung der Verlustrate beitragen.

Versuche, die Zersetzung des Si widhrend des Kriechens zu verhindern, brachten

3N,

keinen vollen Erfolg. Die Verwendung einer N, -Schutzgasatmosphire (z.B. 104 Pa)

ergab keine wesentliche Verringerung der Veriustrate, obwohl der von auBen auf-
gebrachte Nz-Druck den aus der Literatur bekannten Wert fiir den Gleichgewichts-
druck um etwa 2 GrSBenordnungen {iberstieg. Neben der Zersetzung leicht fliichtiger
Phasen und der aktiven Oxidation des Sl3N4 entsprechend (43) kann auch das Ab-
dampfen von Silizium zum Massenverlust beitragen. Durch die Wiederkondensation

an kidlteren Stellen der Apparatur wird die Einstellung des Gleichgewichtspartial-
drucks des Siliziums verhindert. In weiteren Versuchen wurden einige Proben

vor dem Kriechen mit einer dichten Oberflichenschicht iiberzogen, um die

Proben als abgeschlossenes, quasi-stabiles System betrachten zu konnen.
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Die Gasphasenabscheidung von TiN, das eine wesentlich hShere Stabilitidt als
Si3N4 aufweist, erwies sich als geeignet fiir die Beschichtung; die Verbund-
Proben versagten jeoch im Kriechversuch durch Abblittern der Deckschichten,
was durch den Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von
Si3N4 und TiN und durch eine ungeniigende Haftfestigkeit gegeniiber einem Innen-
druck der Proben erklidrt werden muB. SchlieBlich wurden auch Proben getestet,

die zuvor mit SiC (aus der Gaspahse abgeschieden) oder mit Al 03 (durch Be-

2
stdubung) beschichtet worden waren. In allen Fidllen wurde jedoch ein #hnliches

Versagen wie bei den TiN—SiBNA—Proben beobachtet.

Der instabile Probenzustand fiihrte zu einer Unsicherheit bei der kontinuierlichen
Durchbiegungsmessung. Wihrend des Versuchs treten zwei Prozesse auf, die zur
Form- und Dimensionsinderung der Kriechprobe fiihren. Beide Effekte werden (als
fm(t) = Durchbiegung aufgrund des Kriechens und fq(t) = Anderung der Proben-
hohe aufgrund der Zersetzung) von dem Durchbiegungsmefsystem erfaBt, kénnen je-
doch mit der verwendeten Versuchsanordnung meftechnisch nicht getrennt werden.
Das gemessene Wegsignal fv(t) = fm(t) - fq(t) erreicht bei den extrem kleinen
Kriechgeschwindigkeiten des RBSN im Vakuum aufgrund der unbekannten Zeitab-
hingigkeiten von fm und fq und wegen fm N fq keine Werte, die die Ermittlung
von fm(t) erlauben. Infolgedessen wird die Auswertung der Vakuum—-Kriechversuche
auf die Ermittlung der tatsichlichen Durchbiegung, die nach Ende des Versuchs

gemessen wird, beschrinkt.

In Tabelle 4 sind die Kriechergebnisse einiger Proben der Serien 3 und 5

in Luft und Vakuum miteinander verglichen.

Tabelle 4: Vergleich von Kriechdehnungen in Luft und Vakuum

Material|Atmosphidre |Temperatur Spannugg Anfangsdehnung |Kriechdehnung €
T [°c] olMN/m~] e [°/o0] nach Versuchdauer t
‘ ° tlhl e [9/o0]
3 Vakuum 1300 70 0.84 3 0.24
3 Vakuum 1375 70 0.72 5 0.30
3 Vakuum 1375 100 1.05 4 0.56
3 Vakuum 1400 70 0.78 5 0.56
3 Luft 1300 40 0.52 5 0.68
3 Luft 1300 50 0.52 5 0.72
3 Luft 1300 70 0.65 5 0.85
3 Luft 1300 100 0.98 5 1.07
3 Luft 1400 70 0.69 5 1.67
5 Vakuum 1375 100 0.80 5 0.30
5 Luft 1300 70 0.47 5 0.15
5 Luft 1350 70 0.52 5 0.17
5 Luft 1400 70 0.25 5 0.17
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Entsprechend der geringeren Dichte (s.Tabelle 3) wird fiir die Probenserie 3 eine
geringere Kriechfestigkeit als fiir die Serie 5 gemessen. Auffallend ist, daR
bei dem weniger kriechfesten Material in Luft eine Kriechdehnung gemessen wird,
die um den Faktor 3 bis 4 grdBer ist als im Vakuum. Neben der geringen Dichte
weist dieses Material eine breite PorengrdRenverteilung bei vergleichsweise
groRen Poren auf (s.Biid 14). Bei RBSN-Proben, deren Gefiige moch gréBere

Poren, bzw. eine noch ungleichmifigere Verteilung der Porositit aufweisen,

kann ein wesentlich stdrkerer AtmosphireneinfluB als in Tabelle 4 gezeigt auf-
treten /204/. Dagegen ist das Material 5, das durch hohe Dichte, enge Poren-
groRenverteilung bei kleinen Poren und durch ein gleichmiBiges Gefiige ausge-
zeichnet ist, diesem EinfluB nicht unterworfen. Unterschiedliches Kriechver-
halten in Luft und Vakuum tritt offensichtlich nur bei Proben auf, die aufgrund
groBer Poren die oxidationsbedingte Deckschichtbildung nicht abschlieBen k&nnen,
bevor eine erhebliche innere Oxidation stattgefunden hat. Der gezeigte

Abfall der Kriechfestigkeit an Luft ist mit dieser inneren Oxidation zu er-—
kldren, Die weiteren Untersuchungen stiitzen sich iiberwiegend auf Versuche an

Luft, da im Vakuum-Versuch die Ermittlung der Kriechkinetik nicht mglich ist.
5.2, Vergleich des Kriechverhaltens verschiedener Probenserien

Bei der ersten Belastung in einem Kriechversuch an Luft zeigen die verschiedenen
Probenserien stark unterschiedliches Kriechverhalten, wie aus Bild 22 hervor-

geht. Bei beiden in den Vergleich einbezogenen Temperaturen kommt zunichst der

= Probenserie 3
aProbenserie &
eProbenserie 5
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Bild 22: Kriechkurven verschiedener Probenserien an Luft
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EinfluB der Porositidt zum Ausdruck, der bei dem weniger dichten Material zu
einer erheblichen Steigerung der Kriechgeschwindigkeit im Vergleich zu den
dichteren Sorten filihrt. Wdhrend die relativ geringen Unterschiede zwischen
den Kriechgeschwindigkeiten der Serien 4 und 5 noch mit der auch bei anderen

Keramiken gefundenen Porositidtsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit nach
(66) /149/

S 2
ep/sd =1+ 0.125 p (66)

(ép’éd = Kriechgeschwindigkeit des porSsen bzw. dichten Materials; p =
Porositdt in Z) interpretiert werden kdnnen, legt die um etwa 2 Zehnerpotenzen
gréBere Kriechgeschwindigkeit der Probenserie 3 den SchluB nahe, daB fiir
diesen erheblichen Anstieg der Kriechgeschwindigkeit zusitzlich der EinfluB
eines weiteren, wichtigen Materialparameters verantwortlich ist. Die Werte der
in Tabelle 2 aufgefiihrten Verunreinigungsgehalte und des Phasenverhdltnisses
®/B korrelieren nicht eindeutig mit dem in Bild 22 dargestellten Kriechver-
halten., Eine Entsprechung ist dagegen in den in Kapitel 4.1 dargelegten Unter-
schieden in der PorengrdBe und PorengrdBenverteilung zu finden, deren Ein-
fluB auf die Kriechgeschwindigkeit weniger physikalisch begriindet als viel-

mehr aufgrund der Besonderheiten der Si _N,~Oxidation chemisch bedingt ist.

34
Die unterschiedliche Porosititsstruktur ist geeignet, die wihrend des Kriechens
stattfindende Oxidation (Deckschichtbildung und innere Oxidation) entscheidend

zu beeinflussen und so auf das Kriechen EinfluB8 zu nehmen.

Um das von der Oxidation unbeeinfluBte Kriechverhalten der verschiedenen Proben-
serien zu vergleichen, sind Vakuum-Kriechergebnisse ausgewdhlter Chargen in
Tabelle 5 zusammengestellt, Die Probenserien zeigten sowohl untereinander als
auch innerhalb einer Charge stark streuende Eigenschaftswerte. Bei zahl-
reichen Proben wurde festgestellt, daB die Biegefestigkeit kleiner war als

die Biegespannung, unter der die Kriechproben getestet werden sollten. Auch
der Eintritt des Probenbruches wdhrend des Kriechversuchs ist weniger auf
einen Kriechbruch als auf das Phdnomen einer zeitabhdngigen Festigkeit zuriick-
zufiihren. Insgesamt konnten aus diesen Griinden und aufgrund der im vorher-
gehenden Kapitel beschriebenen Zersetzungserscheinungen nur kleine Kriech-
dehnungen erreicht werden. Obwohl fiir diesen Vergleich der Vakuum-Kriecher-
gebnisse keine Kriechgeschwindigkeiten augegeben werden konnen, ist doch fest-
zuhalten, daB zwischen den einzelnen Probenserien keine #hnlich gravierenden
Unterschiede in der Kriechfestigkeit vorliegen, wie sie entsprechend Bild

22 in den Versuchen an Luft festgestellt wurden. Die Unterschiede sind mit

den verschiedenen Porosititen der Proben erkl&rbar, wobei sich vor allem
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Tabelle 5: Kriechverhalten verschiedener Prohenchargen im Vakuum

Material| Temperatur| Spannung | Anfangsdehnung|Kriechdehnung € nach
‘ o 9. o Versuchsdauer t o
T [¢] o[MN/m"] el [oo] t[h] el /ool

1 1200 50 0.35 3 Y
1 1300 50 0.26 5,5 0.10
1 1300 62 Bruch beim Belasten
1 1400 48 Bruch beim Belasten
2 1300 35 0.26 4 o .
2 1400 50 0.29 4 0.25
2 1400 67 0.46 4 0.35
2 1400 93 0.65 0,25 0.15
2 1400 93 0.64 4 0.54
2 1400 100 0.82 13 1.42
2 1400 133 0.84 Bruch nach 3.8 h
2 1450 100 0.73 Bruch nach 2.5 h
3 1375 70 0.72 5 0.30
3 1375 100 1.05 4 0.56
3 1400 70 0.78 5 0.56
3 1400 90 0.76 4 0.96
5 1375 100 0.80 5 0.30

bei der Probenserie 1 auch die Ungleichm#Bigkeit des Gefliges mit einem An-

teil groBer Poren (> 1 um) hinsichtlich eines geringen Festigkeitsniveaus

auswirkt.

5.3.

Kriechen nach thermisch-oxidativen Vorbehandlungen

Der beobachtete starke EinfluB der oxidierenden Atmosphidre auf das Kriechen

ist durch. gezielte Voroxidationsgliihungen genauer untersucht worden. Die

Glihzeiten und - temperaturen sind in Bild 23 zusammengestellt. Im Vergleich
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Bild 23: Parameterfeld der Voroxidationsglithungen

zu den unbehandelten Proben zeigten diese voroxidierten Proben im Vakuum-

Kriechversuch kaum grSBere Stabiliti#t gegen Zersetzung. Zusdtzlich ist die

Reaktion (46) des Si

3N4 mit Si0

2

zu beriicksichtigen, die zu einem gesteigerten
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Massenverlust der Probe fiihrt. Die bei Versuchsbeginn vorhandene SiOz—Deck—
schicht stellt keine wirksame Barriere dar, die die Einstellung der Gleich-
gewichtspartialdrucke nach (46) und (63) ermdglichen wiirde. Vielmehr zeigt

die Deckschicht nach dem Abkiihlen von der Oxidationstemperatur Risse und Poren.
Wihrend des Kriechversuchs wird die Deckschicht aufgrund der geschilderten Re-
aktionen zerstort (s. Bild 24) ,was sich vor allem bei Temperaturen oberhalb
1350°C und nach ldngeren Zeiten (> 1 h) durch erhebliche Massenverluste bemerkbar
macht. Die in Kapitel 5.1 erlduterten MeBschwierigkeiten treten auch hier auf,
so daB sich die Auswertung der Kriechversuche wieder auf die Bestimmung der
Anfangs~ und Enddehnung beschrinkt. Die Ergebnisse einiger wichtiger Vakuum-
o1 Bild 24: a) Oberfliche nach Voroxi-

dation (13500C, 3 h),
REM-Aufnahme, 205:1

b) Voroxidierte Probe nach Vakuum-
Kriechversuch, Makroaufnahme 3:1

Kriechversuche voroxidierter Proben sind in Tabelle 6 aufgelistet und kdnnen

in folgenden Punkten zusammengefaBt werden. Der Vergleich mit einigen, eben-—
falls in Tabelle 6 aufgefiihrten Kriechergebnissen nicht vorbehandelter Proben
zeigt, daB die Kriechfestigkeit durch eine Voroxidationsbehandlung deutlich
verringert werden kann. Eine Zunahme der Kriechverformung unter vergleichbaren Be-
dingungen wird jedoch nur erreicht, wenn bestimmte Oxidationsbedingungen ein-
gehalten werden. Durch lange Gliihzeiten bei mittleren Temperaturen (z.B. lOOOOC)
und durch langsames Aufheizen werden die grdBten Dehnungszunahmen erreicht.

Vor allem die Probenserien, die groBe Poren aufweisen (1,3) zeigen nach
Glihungen bei 1000°C eine starke Zunahme der Kriechdehnung. Die maximalen
Unterschiede wurden an Proben gemessen, die mindestens eine um den Faktor 6
grbRere Dehnung als nicht voroxidierte Proben zeigten. Andererseitswerden

nach Schockgliihungen, bei denen die Proben zur Oxidation in den auf Temperatur
befindlichen Ofen eingebracht werden, keine eindeutigen Unterschiede im Kriech-

verhalten zwischen voroxidierten und nicht oxidierten Proben festgestellt.
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Tabelle 6: Kriechverhalten voroxidierter Proben im Vakuum

Vorgliihung Kriechversuch
Material .
Temperatur| Dauer Temperatur | Spannung |Anfangs-|Kriechdehnung €
o o 2 dehgung nach Versuchsdauer t
[Tc] [h] [Tcl [MN/m"] |e ["/ool | t [h] e[®/o0]

1 - - 1300 50 0,26 5.5 0.10
1 1000 42 1300 30 0.21 5 0.58
2 - - 1400 93 0.64 4 0.54
2 1000 42 1300 80 0.73 5 0.25
2 1000 42 1400 80 0.64 5 0.90
3 - - 1375 70 0.72 5 0.30
3 1000 100 1400 70 0.90 5 1.40
3 1000 200 1400 70 0.95 4 0.81
3 1000, 1200 je 24 1300 70 0.66 5 0.86

1350
3 1000, 1200 je 24 1375 70 0.77 5 0.88

1350
3 1000, 1200 je 24 1375 81 0.79 9.75 1.52

1350
3 1350" 3 1300 70 0.70 5 0.38
3 1350% 3 1375 70 0.80 5 0.25
3 1375% 0.5 1375 70 0.68 5 0.59
3 1400 4 1300 70 0.61 5 0.66
3 1400 4 1375 70 0.72 5 1.22
3 1400 4 1400 70 0.79 5 1.38
3 1400 4 1450 70 0.95 Bruch nach 0.7 h
3 1400 4 1450 40 0.54 5 2.52
5 - - 1375 70 0.80 5 0.30
5 1375% 3 1450 70 0.60 5 0.34

X Schockgliihung; Probe in vorgeheizten Ofen eingebracht

!

Die Untersuchung #hnlicher Abhingigkeiten in Kriechversuchen an Luft fiihrte zu
folgendenErgebnissen. In den Bildern 25 und 26 sind die Kriechkurven der Proben-
serie 3 mach verschiedenen Vorbehandlungen dargestellt. Da die Kriechkurven
widhrend der angegebenen Versuchsdauer keinen stationdren Bereich erreichen,

werden Kriechgeschwindigkeiten nach gleichen Kriechdehnungen miteinander ver-—
glichen. Aus Bild 25 und 26 wird deutlich, daB abhingig von den gewdhlten Gliih-
bedingungen ein Unterschied von nahezu 2 GréBenordnungen in den Kriechgeschwindig-
keiten erreicht werden kann. Eine vergleichsweise groBe Kriechgeschwindigkeit
ergibt sich nicht nur nach einer Langzeitgliihung bei IOOOOCX, sondern auch bei
einer relativ langsamen Aufheizgeschwindigkeit (2°/min) auf die Kriechtemperatur.
Dagegen ist eine wesentlich hShere Kriechfestigkeit nach einer vorausgehenden
Schockgliihung der Proben zu erreichen. Es bleibt allerdings anzumerken, daB auch

die Kriechproben, die zunichst eine groBe Kriechgeschwindigkeit aufweisen, mit

xProben, die noch lingere Zeit voroxidiert wurden (IOOOOC, 1000 h), konnten im
Kriechversuch nicht mehr getestet werden, da sie wihrend des Belastens bei

relativ kleinen Spannungen brachen.
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Bild 25: Kriechkurven der Probenserie 3 bei 13OOOC, 70 MN/m2 nach ver-
schiedenen Vorbehandlungen
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Bild 26: Kriechkurven der Probenserie 3 bei 1400 C, 70 MN/m2 nach ver-—
schiedenen Vorbehandlungen

fortschreitender Dehnung eine kontinuierliche Abnahme der Kriechgeschwindig-
keit zeigen, so daB nur relativ geringe Unterschiede in den gemessenen minimalen

Kriechgeschwindigkeiten auftreten,

Die Proben aus der Serie 4 zeigen nach den verschiedenen Vorbehandlungen weniger
deutliche und uneinheitliche Unterschiede im Kriechverhalten (Bild 27). Bei
allen Proben dieser Serie wurde eine Aufheizgeschwindigkeit von 2° /min einge-
halten. Um den potentiellen EinfluB der inneren Oxidation auf das Kriechen
deutlicher werden zu lassen, wurden bevorzugt sehr diinne Proben (Probenhthe | mm)
verwendet, die der inneren Oxidation stdrker unterliegen d&lirften als die Proben

mit gréBeren Probenquerschnitten. Eine Zunahme der Kriechgeschwindigkeit in
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Bild 27: Kriechkurven der Probenserie 4 beil 14OOOC, 100 MN/m2 nach ver-
schiedenen Vorbehandlungen

Abhingigkeit von sehr lang ausgedehnten Vorgliihungen (1000 h) wurde nicht
festgestellt. Die relativ geringe Kriechfestigkeit der nicht voroxidierten
Probe (ProbenhShe lmm) diirfte mit einer Vorschidigung der Probe zu erkliren

sein, die in einem spiteren Versuchsstadium durch den Bruch dieser Probe zum
Ausdruck kam.

5.4. Untersuchungen zum Verlauf der Kriechkurve

Um feststellen zu kdnnen, ob die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit mit fort-
schreitender Dehnung anhdlt, oder ob sich den in Bild 25-27 gezeigten Kurven
ein stationirer Kriechbereich anschlieBt, wurden Kriechversuche bei konstanten
Bedingungen bis 170 h und bei wechselnden Bedingungen bis zu 460 h ausgedehnt.
Da vermutet werden kann, daBR zumindest bei einem Teil der Proben kein primidrer
Kriechbereich mit anschlieBendem sekundiren Kriechen, sondern ein " Er-
schdépfungskriechen" auftritt, sind einige Kriechkurven in den Bildern 28-31

in einer einfach-logarithmischen Darstellung £ vs log t aufgetragen. Die

Abhdngigkeit der Kriechdehnung vom Logarithmus der Zeit

€ Vv log t (67)

wird als logarithmisches Kriechen bezeichnet und entspricht dem experimentellen
Befund der fortschreitenden Abnahme der Kriechgeschwindigkeit mit der Versuchs-
dauer. Das Fehlen einer sekundiren Kriechkomponente in jedem Stadium des Versuchs
kommt in dem Ausdruck "Erschdpfungskriechen' zum Ausdruck, das gewShnlich beil
wesentlich kleineren Kriechdehnungen als im primidren Kriechbereich erreichbar zur

Kriechgeschwindigkeit Null fiihrt. Der auf dieser Basis erwartete gerade Verlauf der
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Bild 29: Kriechkurven in der € vs log t - Auftragung (Probenserie 3)
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Bild 30: Kriechkurven in der € vs log t - pyftragung (Probenserie 5)




Kriechkurven in den Bildern 28-31 ist zumindest andeutungsweise bei tiefen
Temperaturen (Bild 28), bei geringen Spannungen (Bild 29), bei der Proben-

serie 5 (Bild 30), nicht jedoch bei der Probenserie 4 (Bild 31) zu erkennen.
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Bild 31: Kriechkurven in der € vs log t - Auftragung (Proben-
serie 4)

Die ermittelten Abweichungen der Kriechkurven von der Geraden sind gleichbe-
deutend mit einem langsameren Absinken der Kriechgeschwindigkeit, als es dem
logarithmischen Kriechen entspricht. In den folgenden Bildern 32-35 sind die
Kriechkurven des ersten Belastungsstadiums der Proben entsprechend der all-

gemeinen Zeitabhingigkeit des Ubergangskriechens

€ =a-t C (50)
in einer doppeltlogarithmischen Darstellung aufgetragen. Als charakteristische
GréBen fiir den Verlauf des Ubergangskriechbereichs werden dabei der Exponent
¢ (Steigung der Geraden) und der Faktor a (Achsenabschnitt z.B. bei t = | min)
ermittelt. Beide GréBen werden nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate
bestimmt und sind zusammen mit den Versuchsparametern in den Tabellen 7-10
aufgelistet. Ein Exponent ¢ = 1 ist dabei gleichbedeutend mit einem Kurven-

verlauf nach (67) und bezeichnet den Grenzfall des logarithmischen Kriechens.

Trotz der relativ groRen Streuung der MeBwerte ist aus den Bildern 32-35 zu
erkennen, daB die dargestellten Kriechkurven iiber die betrachtete Versuchs-
dauer keinen sekundiren Kriechbereich zeigen und daB das gemessene Ubergangs-—
kriechen einen Verlauf nach (50) aufweist. Wihrend der ersten Belastungsphase
nimmt die Kriechgeschwindigkeit {liber sehr lange Zeiten (z,B. 100 h)

ab und erreicht schlieflich bei allen Versuchstemperaturen unter 1400°C Kriech-

geschwindigkeiten im Bereich von 10—6h—l. Die Kriechgeschwindigkeiten nehmen
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Bild 32: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 7)

Tabelle 7: Versuchsangaben und Ergebnisse zum Ubergangskriechen aus Bild 32

Probe| Mat, | Proben— | Aufheizen | Temp. | Spannung a c
héhe 9 -4 -1
[rom | [°/min] [°c] | [M¥/m”] |[10 *h "]
A 3 4 1 1000 70 58.2 |0.86
B 3 4 2 1000 70 16.8 |0.85
C 3 4 10 1000 70 1.7 0.58
D 3 4 10 1100 70 7.0 |0.72
E 3 4 2 1300 50 48.8 10.95
F 3 4 2 1300 70 40.6 10.90
G 3 4 2 1300 70 37.0 |0.74
H 3 4 2 1300 100 92.8 0.92

wdhrend dieser Versuchsphase um etwa 3 GrSBenordnungen ab und lassen bei noch
ldngeren Versuchszeiten aufgrund der ungeniigenden Mefgenauigkeit keinen ein-
deutigen SchluB iiber ein weiteres Andaunern des Ubergangskriechbereichs zu.

Die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit erfolgt bei tiefen Versuchstemperaturen
besonders schnell (groBe Werte fiir c), wdhrend der Verlauf in Abhingigkeit

von der Spannung weniger eindeutig anzugeben ist. Vor allem bei hohen Tem-
peraturen ist jedoch ein schnelleres Absinken der Kriechgeschwindigkeit bei
kleineren Spannungen festzustellen. Eine hervorragende Stellung nimmt die Proben-
serie 5 ein, die unabhingig von den Versuchsbedingungen immer eine in etwa

dem logarithmischen Kriechen entsprechende Abnahme der Kriechgeschwindigkeit
zeigt. Die Kriechgeschwindigkeiten der anderen Probenserien nehmen demgegeniiber

mit kleineren Zeitexponenten c ab. Da jedoch die Anfangskriechgeschwindigkeiten
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Bild 33: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 8)

Tabelle 8: Versuchsangaben und Ergebnisse zum Ubergangskriechen aus Bild 33

Krie chgeschwindigkeit & [h1] ==

Probe|[Mat.|Proben- | Vorgliihung Kriechversuch
héhe Tgmp. Dauer Agfheizen Tgmp. Spann&ng §4 . ¢
[rom [Tcl [kl |["/min] [Tcl | Im/m™]{[107*h "]
A |3 4 14007 | 0.5 20 1300 70 26.8 |0.89
B 3 4 - - 10 1300 70 47 .4 0.86
C 3 4 - - 30 1300 70 41.3 0.85
D 3 4 1000 | 100 1 1300 70 63.6 0.78
E 3 4 1400% | 0.5 2 1400 70 27.6 0.69
F 3 4 - - 2 1400 70 43.3 0.57
xSchockgll‘ihung, Proben in vorgeheizten Ofen eingebracht
1073 103
5 5 \\\:\\
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Bild 34: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 9)
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Tabelle 9: Versuchsangaben und Ergebnisse zum Uibergangskriechen aus

Bild 34
Probe| Mat. | Proben- Kriechversuch

hohe Aufheizen| Temp. Spannang a c

(mm ] [°/min] [°cl | [M¥/m [1074n71]
A 4 1 2 1000 100 1.2 0.84
B 4 2 2 1300 70 9,2 0.95
C 4 4 2 1300 70 7.5 0.97
D 5 4 2 1300 70 17.8 1.16
E 5 4 2 1350 70 33.9 1.19
F 5 4 2 1400 70 24.5 1.10
G 5 1 2 1400 100 10.7 1.02
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Bild 35: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 10)

Tabelle 10: Versuchsangaben und Ergebnisse zum ibergangskriechen aus

Bild 35
Probe|Mat. | Proben—| Vorgliihang Kriechversuch

héhe Temp.| Dauer |Aufheizen | Temp. Spann&ng a

[mm]  |[°cI| [R] |[°/minI | (°c] |[M¥/m"] | [1074n"1]
A 4 2 - - 2 1400 40 2.5 0.60
B 4 2 - - 2 1400 70 10.0 1.06
C 4 1 1000 | 1000 2 1400 70 6.0 0.80
D 4 2 - -~ 2 1400 | 100 9.6 0.71
E 4 1 1000 110 2 1400 100 7.2 0.78
F 4 1 1000 | 1000 2 1400 | 100 11.3 0.87
G 4 2 - - 2 1450 40 4.6 0.69
H 4 2 - - 2 1450 80 2.9 0.44
J 4 2 - - 2 1500 100 5.8 0.37
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(dem Faktor a entsprechend) der Probenserie 4 allgemein kleiner sind als die
der iibrigen Serien, kdnnen beide Materialien 4 und 5 in ihrer Kriechbestdndig-
keit miteinander verglichen werden. Die Probenserie 3 zeigt einen deutlich

geringeren Kriechwiderstand als diese beidenMaterialien.

Gezielte Voroxidationsbehandlungen iiben in folgender Weise einen EinfluB auf

den Ubergangsbereich aus. Langzeitvoroxidierte Proben tendieren zu kleineren
Zeitexponenten c und hdheren Anfangskriechgeschwindigkeiten, wihrend schockge-
gliihte Proben ein schnelleres Absinken der Kriechgeschwindigkeit von kleineren
Anfangswerten, jeweils mit Standardversuchen verglichen, zeigen. Diese Ab-
hingigkeiten gelten jedoch nur fiir die Probenserie 3, wihrend beim Material 4
keine eindeutigen Einfliisse von Voroxidationsbehandlungen festzustellen sind.
Einzelne Parallelversuche bei identischen Versuchsbedingungen (z.B. IOOOOC)

sollen eine Einschdtzung der Reproduzierbarkeit der Kriechversuche ermdglichen.
Solche Vergleiche zeigen zum Teil erhebliche Unterschiede in Kriechgeschwindig-
keit und Verlauf der Kriechkurve auf, die nur mit dem nicht einheitiichen Proben-
material innerhalb einer Probenserie zu erkliren sind. Ein besonders stark ab-
weichendes Kriechverhalten einer einzelnen Probe kann jedoch meistens aufgrund
eines besonders unregelmdfigen Gefiigeaufbaus mit groBen Poren oder schon in der
Ausgangsprobe vorhandenen Rissen erklidrt werden, was nach dem Kriechversuch z.B.
durch den vorzeitigen Bruch der Probe (s. 5.7) oder durch einen auBergewthnlichen

Grad an innerer Oxidation zu verifizieren ist.
5.5. Das Kriechverhalten nach Spannungswechseln

Um die Spannungs— und Temperaturabhingigkeit des Kriechens entsprechend (51) zu be-
stimmen, wurden Spannungs— und Temperaturwechselversuche durchgefiihrt., Diese
Wechselversuche wurden nur insoweit ausgewertet, als stationire Kriechge-
schwindigkeiten in den einzelnen Versuchsabschnitten angegeben werden konnten.
Anhand des Versuchs, der in den Bildern 36 und 37 dargestellt ist, werden die
Phinomene, die bei einem Spannungswechelversuch auftreten,diskutiert. Das erste
Versuchsstadium mit einer Spannung von 100 MN/m2 besteht aus einem sehr ausge-
dehnten Primdrkriechbereich,(mindestens 50 h,s.a. Bild 32, Probe H), der in

einen stationiren Kriechbereich mit der sehr kleinen Kriechgeschwindigkeit von

€ = 6.1'10_6h—1 {ibergeht. Nach 4 Temperaturwechseln (fiir Temperaturabhingigkeit
des Kriechens s. 5.6), nach denen sich jeweils eine neue stationidre Kriechge-

Sh_] erreicht (Punkt I in

schwindigkeit einstellte, wurde ein Wert von 5.0-10
Bild 37). Nach einer Spannungsreduzierung auf 50 MN/m2 ergab sich etwa 22 h

lang eine "negative" Kriechgeschwindigkeit; danach wurde iiber einen Zeitraum
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Bild 36: Kriechverhalten einer Probe (Serie 3) bei Temperatur-—
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von 44 h eine "Kriechgeschwindigkeit Null" gemessen (2. Versuchsabschnitt in
Bild 37). Abhingig von Versuchstemperatur und dem Betrag der Spannungs-—
reduzierung wurden in mehreren Versuchen die Inkubationsperioden fiir das Ein-
setzen einer neuen ''positiven" Kriechgeschwindigkeit bestimmt. Diese Versuchs-
zeiten, in denen trotz einer aufgebrachten Spannung keine Kriechgeschwindigkeit
auftritt, nehmen mit gr&Ber werdenden Spannungsschritten sehr stark zu. In der
Mehrzahl der Versuche wurde das Einsetzen einer neuen Kriechgeschwindigkeit
erst bei einer erneuten SpannungserhShung erreicht (s. Bild 36). Bei h&heren
Temperaturen ergaben sich dagegen kurze Inkubationszeiten. Bei einem Spannungs-
wechsel von 100 auf 80 MN[m2 wurde bei 1450°C eine Zeit bis zum Beginn der
welteren Kriechverformung von 40 min, bei 1500°C eine Zeit von 30 min ge—
messen., Dieses erholungstypische Kriechverhalten bestitigt die Vermutung, daB
das Kriechen des RBSN nicht durch eine spannungsinduzierte Leerstellendiffusion
bestimmt wird, da sich in diesem Fall nach dem Spannungswechsel spontan eine dem
neuen Spannungsniveau entsprechende Kriechgeschwindigkeit einstellen sollte.
Inwieweit jedoch die aus der Spannungsreduzierung folgende Umverteilung der
Spannung {iber den Querschnitt der Biegeprobe zusdtzlich zu Erholungsvorgingen
dieses: Verhalten mitverursacht (s. 6.1), ist aus den zur Verfligung stehenden
Experimenten nicht zu ermitteln, Auf die Bestimmung van Erholungskenngrdfien

wurde deswegen verzichtet,

Die nachfolgenden Spannungswechsel (3. Versuchsabschnitt Bild 36,37) fiihren erst
etwa ab Erreichen des friiheren Spannungsniveaus zu Kriechgeschwindigkeiten,

die die Ermittlung der eigentlichen Spannungsabhidngigkeit des Kriechens ge-
statten. Bei kleineren Spannungen wird deutlich, daB nach der verfestigenden
"Vorpriagung" (100 MN/mz) keine vollstindige "Erholung'" eingetreten ist. Eine
Bestimmung der Spannungsabhidngigkeit des Kriechens ist nach einer Spannuns-
reduzierung nur im Bereich des vorherigen oberen Spannungsniveaus sinnvoll.
Dabei werden im vorliegenden Fall Spannungsexponenten von 1,80 und 1,24 ge-
messen. Es ist jedoch daraufhinzuweisen, daB im 3. Versuchsabschnitt das vorherige
Niveau der Kriechgeschwindigkeit auch bei der hohen Spannung (100 MN/mz) nicht
mehr erreicht wird. Es wird vermutet, daB trotz der langen Ausdehnung des Ver-
suchs und trotz des scheinbar stationiren Verlaufs der Kriechkurve die Kriech-
prozesse weiter durch ein Ubergangskriechen zu charakterisieren sind. Ahnliche
Schliisse sind auch aus dem Kriechversuch bei 1400°C in Bild 38 zu ziehen, bei
dem die Kriechgeschwindigkeit nach dem 1. Versuchsabschnitt (40,80 MN/mz) und
.nach mehrfachen Spannungéwechseln das vorherige Niveau im 2. Versuchsabschnitt
(60,100 MN/mz) nicht mehr erreicht. In beiden Versuchsstadien werden jedoch

Spannungsexponenten im Bereich 1.7 bis 1.8 bestimmt, die fiir beide Material-
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Bild 38: Spannungsabhingigkeit des Kriechens der Proben-
serie 4

sorten (3 und 4) und von Vorbehandlungsrustidnden unabhdngigim unter—
suchten Temperaturbereich von 1300-1500°C fiir gliltig erachtet werden. Spannungs-
exponenten in diesem Bereich (1 < n £ 2) werden oft mit einer zunehmenden

Bedeutung des Korngrenzengleitens fiir die Verformung in Verbindung gebracht
[209/. |

5.6. Temperaturabhingigkeit des Kriechens

Die Temperaturwechsel des Versuchs, der in Bild 36 dargestellt ist, und ein
weiterer Temperaturwechselversuch auf geringerem Spannungsniveau (70 MN/mz)
sind mit den daraus berechneten Aktivierungsenergien des Kriechens in den
Bildern 39 und 40 aufgetragen. Aus der Arrhenius-Darstellung (Bild 41) er-
kennt man, daB die Aktivierungsenergie auf dem tieferen Spannungsniveau iiber
den gesamten Temperaturbereich konstant ist. Berechnet nach der Methode

der kleinsten Fehlérquadrate ergibt sich ein Mittelwert von Q = 362 kJ/mol.
Dieser Wert entspricht auch dem Versuchsablauf bei 1300-1350°C unter 100 MN/mZ.
Bei hdheren Temperaturen nimmt die Aktivierungsenergie bis auf 643 kJ/mol zu.
Einzelne weitere Werte, die nach verschiedenen Vorbehandlungen gemessen wurden,
sind in Tabelle 11 zusammengestellt. Diese Werte sind Einzelmessungen, die im
Fall der beiden ersten Versuche auf dem Vergleich von Kriechgeschwindigkeiten

verschiedener Proben beruhen. Aufgrund dieser Ergebnisse ist festzustellen, daR
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Bild 40: Temperaturwechselversuch (Probenserie 3)

die Temperaturabhingigkeit des Kriechens der Probenserie 3 von Vorbehandlungs-
zustinden weitgehend unbeeinfluft ist. Im Bereich einer Versuchstemperatur
von 1300-1350°C wird eine Aktivierungsenergie von etwa 360 kJ/mol gemessen

die vorallem bei grofen Spannungen mit noch hdheren Temperaturen bis iiber
600 kJ/mol ansteigt.

Fiir die Probenserie 4 und 5 wurde folgende Temperaturabhingigkeit des Kriechens
ermittelt. Versuchsparameter und Kriechergebnisse von Temperaturwechselver-

suchen sind in Tabelle 12 zusammengestellt, die gleichzeitig zur Erliuterung
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Bild 41: Temperaturabhingigkeit des Kriechens der Proben-
serie 3

Tabelle 11: Parameter und Ergebnisse von Versuchen zur Bestimmung der
Temperaturabhdngigkeit des Kriechens der Probenserie 3

Versuch| Vorbehandlung Kriechversuch
Temperatur Dauer Spannung Temperatur— Aktivierungsenergie
o 9 bereich
°e) | w1 |oem®1| o] (k3/mo1]
I 1400™ 0.5 70 1300-1400 420
2 - - 70 1300-1400 407
3 (nach Kriechversuch 90 1350-1375 330
280 h bei 1300 9
4 1350, 50-90 MN/m") 90. 1375-1400 589

® Schockgliihung, Probe in den vorgeheizten Ofen eingebracht

der Arrhenius-Darstellung einiger Versuche in Bild 42 dient. Die Versuche

wurden gewdhnlich auf dem-tieferen Temperaturniveau bis etwa 100 h ausge-

dehnt, wdhrend fiir die anschlieBenden Temperaturwechsel meistens eine Ver-
suchsdauer von 24 h gewdhlt wurde (s. Bild 36). Wdhrend dieser Versuchszeiten
stellten sich in den meisten Fdllen Kriechgeschwindigkeiten ein, die iiber einen
ausreichend langen Zeitraum einen stationiren Verlauf zeigten. Die Werte fiir

die Aktivierungsenergie des Kriechens in Tabelle 12 entsprechen zum Teil Einzel-
messungen, zum Teil wurden sie als Mittelwerte aus mehreren Temperaturwechseln
(nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate) bestimmt. Sowohl fiir das Material

5 als auch auf dem unteren Spannungsniveau (70-80 MN/mZ) fiir das Material 4
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Bild 42: Temperaturabhingigkeit des Kriechens der Proben-

serie 4

Tabelle 12: Parameter und Ergebnisse von Versuchen zur Bestimmung der Temperatur=
abhingigkeit des Kriéchens der Probenserien 4 und 5

Material| Probenhdhe| Vorbehandlung Kriechversuch
Temperatur | Dauer | Spannung Temperatur-—|Aktivierungs-
2 bereich energie
[mom ] [°c] (] | mv/m“] | [°cC] (kJ/mo1]
4 2 - - 70 1400-1450 440
4 1 - - 70 1400-1425 387
4 1 1000 1000 70 1400-1450 424
4 2 - - 80 1450-1475 382
4 2 nach Kriechversuch 80 1450~1475 318
57 h bei 1450°C,
80-100 MN/m
4 2 nach Kriechversuch 100 1400-1430 479
162 h, bei }400°C 100 1430-1450 623
40-100 MN/m
4 1 1000 1000 100 1425-1450 627
5 1 - - 100 1400-1450 376

wird eine Temperaturabhingigkeit des Kriechens beobachtet, die dem Verhalten

des deutlich stidrker kriechenden Materials 3 entspricht. Als Mittelwert aus

7 Versuchen (bei 70-80 MN/mz) ergibt sich fiir das Material 4 eine Aktivierungs-—

energie von 390 kJ/mol, die den Werten fiir das Material 5 (376 kJ/mol,! Versuch)
und fiir das Material 3 (368 kJ/mol, 9 Versuche) sehr nahe kommt. Mit hSheren
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Temperaturen und Spannungen wird auch fiir das Material 4 ein geringer An-

stieg der Aktivierungsenergie beobachtet.

Die Temperaturwechselexperimente ergeben zusammenfassend folgendes Bild:
Unabhingig von Materialsorte, Vorbehandlung und Kriechgeschwindigkeit der
Proben ergibt sich eine Temperaturabhidngigkeit des Kriechens, die durch eine
Aktivierungsenergie im Bereich von 360-390 kJ/mol charakterisiert ist. Grofe
Spannungen sind vor allem bei hohen Temperaturen geeignet, die Aktivierungs-—
energie des Kriechens bis auf einen Wert von iiber 600 kJ/mol ansteigen zu

lassen.
5.7. Ergebnisse zur Kriechbruchdehnung

Um Informationen {iber die erreichbare Kriechdehnung zu erhalten, wurde eine
reprisentative Anzahl von Versuchen mit Proben der Serien 3 und 4 bis zum
Probenbruch ausgedehnt. Abhingig von den Versuchsparameéern Probenvorbehand-
lung, Kriechspannung und Temperatur wurden dabei sehr unterschiedliche Werte
gemessen. Die Bruchdehnungen lagen jedoch immer unter 17. In Tabelle 13 sind

die entsprechenden Versuchsdaten und -ergebnisse zusammengestellt. Zum Ver-
gleich sind die Maximalwerte der Kriechdehnungen, die mit Proben der beiden
Probenserien 3 und 4 ohne das Auftreten eines Kriechbruchs erreicht wurden,
angegeben. Zusidtzlich zu den Ergebnissen in Tabelle 13 ist zu bemerken, daB
einige weitere Proben beim Abkiihlen nach einer Vorgliihung bei 1000°C allein
aufgrund thermisch bedingter Spannungen gebrochen sind. DaR diese Voroxidations-
gliihungen einen EinfluB auf die Festigkeit ausiiben, wird auch durch die Ver-
suche in Tabelle 13 deutlich, bei denen der Probenbruch wihrend der Belastung
auftrat. Die Vermutung, daB die Festigkeit der Proben auch aufgrund des Kriechens
abnimmt, konnte durch Versuche bestitigt werden, bei denen Proben nach einer
‘relativ groBen Kriechdehnung bei einer Spannungserhhung auf ein mittleres
Spannungsniveau gebrochen sind. Eine quantitative Ermittlung dieser Festigkeits-—
abnahme, die in der vorliegenden Arbeit nicht durchgefiihrt werden konnte, hat
neben der Wirksamkeit eines RiRwachstumsmechanismus auch den eventuell festig-

keitsmindernden EinfluR der Oxidation der Proben zu beriicksichtigen.

Aus Tabelle 13 ist ersichtlich, daB die maximalen Kriechdehnungen des RBSN
deutlich unter 1% liegen. Diese Feststellung gilt fiir die beiden sehr unter-
schiedlichen Probenserien 3 und 4 und wird auch durch die Literaturwerte (s.
Tabelle 1) weitgehend bestidtigt. Es ist jedoch ein deutlicher Unterschied
zwischen den Werten fiir die Kr}echbruchdehnung der Serien 3 und 4 festzustellen.
Die Proben der Serie 4, die eine erheblich hdhere Kriechfestigkeit als die

Serie 3 aufweisen, versagen bereits nach wesentlich kleineren Kriechdehnungen
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Tabelle 13: Versuchsparamter und erreichte Kriechdehnungen der Probenserien

3 und 4
Mat.[ Proben—| Vorgliihung Kriechversuch
héhe Temp.| Dauer Temp. |Spannung| max Kriech- Bemerkung
o 2 dehnung
[m] | %] ] | %] |0m/n®] | [®/oo]
3 4 - - 1000 70 0.40 Bruch im Prim3r-
bereich .
3 4 - - 1000 70 0.45 Bruch im Primdr-—
. bereich
3 4 - - 960 6 - Bruch wdhrend des
Aufheizens
3 4 - - 1150 70 1.20 Bruch wdhrend des
Aufheizens
3 4 - - "~ 1300 100 0.24 Bruch im Primidr-
bereich
3 4 - - 1300-1400| 50-90 5.62 Bruch im Sekundir-
bereich
3 4 - - 1300-1400 70 4,8 Bruch bei Spannungs-—
erhGhung
3 4 1400% 0.5 1400 70 0.93 Bruch im Primir-
bereich
"3 4 1000 | 1000 1300 ca 45 - Bruch widhrend
Belastung
3 4 1000 | 1000 1400 ca 45 - Bruch wihrend
Belastung
3 4 1000 100 1300 70 2.74 Versuch ohne Bruch
beendet
3 4 - - 1375~-1400 70 5.43 Versuch ohne Bruch
: beendet ,
3 4 - - 1300-1400f 50-110 7.07 Versuch ohne Bruch
beendet
4 1 - - 1400 100 0.82 Bruch im Sekundir-
bereich
4 1 1000 { 100 1400 100" 0.30 Bruch im Primdr-
bereich
4 1 1000 100 1400 100 0.34 Bruch im Sekundidr-
bereich
4 2 - - 1450-1475 80 2.12 Bruch im Sekundir-
bereich
4 2 - - 1450~1475( 80-100 1.85 Bruch im Sekundir-
bereich
4 2 - - 1450 160 - Bruch sofort nach
Belastung
4 1 - - 1400-1500] 33-90 0.81 Bruch im Prim#dr-
bereich
4 2 - - 1500 80-100 1.23 Bruch im Primir-
bereich
4 2 - - 1500 130 0.43 Bruch im Primir-
bereich
4 2 - - 1450 40-100 2.03 Versuch ohne Bruch
beendet
4 1 1000 | 1000 1400-145%0| 100 0.55 Versuch ohne Bruch
beendet

® Schockgliihung, Probe in vorgeheizten Ofen eingebracht

xxSpannung auch wdhrend Vorgliihung wirksam
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(z.B. 0.1-0.27%) als die Proben der Serie 3, mit denen immerhin Dehnungen

von z.B. 0,77 erreicht werden. Wenn jedoch diese Proben vor dem Kriechver-

such einer schockartigen Voroxidationsbehandlung unterzogen werden, nimmt mit
der Kriechgeschwindigkeit (s. 5.3) auch die Kriechbruchdehnung dieser

Proben ab. Andererseits sind auch nach sehr langen Voroxidationsgliihungen

bei 1000°C die maximal erreichbaren Kriechdehnungen der Serie 4 gegeniiber nicht
vorbehandelten Proben keineswegs zu steigern, vielmehr scheint auch hier

aufgrund der Voroxidation eher eine "Versprddung" eingetreten zu sein.

Erstaunlicherweise brechen die meisten Proben in einem Kriechbereich, in dem
die Kriechgeschwindigkeit noch abnimmt. Der Kriechbruch in einem Versuchsab-
schnitt mit ansteigender Kriechgeschwindigkeit wird, wie auch in der Literatur,
praktisch nie beobachtet. Diese Ergebnisse deuten daraufhin, daB die makro-
skopische Kriechverformung einer RBSN-Probe mit einem RiBwachstumsmechanismus
verbunden ist, der schon im primdren Kriechbereich zu einem RiB kritischer

Linge und damit zum Versagen der Probe fithren kann.

SchlieBlich wird darauf hingewiesen, daB eine Reihe von Proben bei mittleren
Temperaturen (um lOOOOC) nach sehr kleinen Kriechdehnungen gebrochen ist. Vor
allem fiir die Probenserie 3 ist ein deutliches Abfallen der Kriechduktilitit
gegeniliber den hohen Temperaturen (1300-1400°C) festzustellen. Andererseits
ist zu beriicksichtigen, daB gerade im mittleren Temperaturbereich eine relativ
groBe Streuung des Kriechverhaltens (s. Bild 32) und der Kriechbruchdehnung
gefunden wird. Offensichtlich besteht jedoch bei mittleren Temperaturen ein
Zusammenhang zwischen einer relativ groBen Kriechgeschwindigkeit und einer
kleinen Kriechbruchdehnung und umgekehrt. Dieser Zusammenhang ist einer
Erklirung aufgrund der Vorstellung zugidnglich, daB die Kriechgeschwindigkeit
durch einen RiBwachstumsmechanismus bestimmt wird, der in Abhdngigkeit von
der GroBe, Form und Orientierung der vorhandenen Risse (oder Poren) sowohl
die Kriechgeschwindigkeit als auch die erreichbare Kriechdehnung steuert

(s. Kapitel 6).

Ein Vergleich der Kriechbruchdehnungen in Luft- und Vakuumversuchen ist

wegen der erwihnten MefRprobleme und aufgrund der zusdtzlichen Gefiigednderung
durch die Si3N4—Zersetzung in den Vakuumproben schwierig. Trotzdem ermbglicht
ein Vergleich der Tabellen 5 und 13 folgende Feststellung: die im Vakuum
erreichbaren Kriechdehnungen sind im allgemeinen kleiner als an Luft; sie
kdnnen am ehesten mit den sehr kleinen Kriechbruchdehnungen des Materials

4 an Luft verglichen werden.
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5.8. Abhingigkeit des Kriechens vom Probenvolumen

Parallele Kriechversuche, bei denen alle Versuchs— und Probenparameter aufer
der Probenhdhe konstant gehalten wurden, dienten der Ermittlung eines még-
lichen Einflusses des Probenquerschnitts auf das Kriechen. Da erwartet wurde,
daB die von auBen nach innen fortschreitende Oxidation des RBSN einen Ein-
fluB auf das Kriechen ausiibt, sollten Proben mit kleinerem Querschnitt diesem
EinfluR eher unterliegen als Proben mit grdBerem Querschnitt. Gleichzeitig ist
jedoch bei der Verwendung von Proben unterschiedlicher Probenhdhe und bei der
Gliltigkeit einer nichtlinearen Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit
aufgrund der sich einstellenden Spannungsumverteilung ein unterschiedliicher
Verlauf der Kriechkurven von Proben verschiedener Querschnitte zu erwarten.
Wegen der gemessenen Spannungsexponenten, die von n = | nicht stark ver-

schieden sind, werden diese Einfliisse jedoch zundchst vernachlissigt.

Aus den Bildern 43 und 44 und den zugehSrigen Tabellen 14 und 15 geht hervor,
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Bild 43: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 14)

Tabelle 14: Versuchsangaben und Kriechergebnisse von Proben unterschiedlicher
Probenhdhe entsprechend Bild 43

Probe| Mat.| Proben- Kriechversuch
héhe Temp. Spannung a c
[mm] [°c] | [M¥/m2] | [10~4n~1)
A 3 2 1300 70 51.1 0.80
B 3 2.5 1300 70 20.8 0.80
C 3 4 1300 70 40.6 0.90
D 4 1.5 1300 70 2.3 0.74
E 4 2 1300 70 9.2 0.95
F 4 4 1300 70 7.5 0.97
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Bild 44: Kriechgeschwindigkeit im Ubergangskriechbereich (s. Tabelle 15)

Tabelle 15: Versuchsangaben und Kriechergebnisse von Proben unterschiedlicher
ProbenhShe entsprechend Bild 44

Probe| Mat.| Proben- Vorgliihung Kriechversuch
hShe Temp.| Dauer | Temp. Spannu&g a c
[mm] [°c] | [n] | [®°c] | [Mw/m“] | [107%n71]
A 4 1 - - 1400 70 16.8 0.90
B 4 2 - - 1400 70 10.0 1.06
C 4 1 1000 110 1400 100 7.2 0.78
D 4 3 1000 200 1400 100 4.6 0.65
E 4 1 - - 1400 100 16.4 0.80
F 4 2 - - 1400 100 9.6 0.71
G 4 3 - - 1400 100 3.6 0.64

daB das Kriechverhalten von der ProbenhBhe beeinflufit wird. Vor allem die
Proben der Serie 4 zeigen mit abnehmender Probenhdhe einen Anstieg der Anfangs-—
kriechgeschwindigkeit (ausgedriickt durch den Faktor a in (50)). Eine Ausnahme
wird lediglich bei der Probe D in Bild 43 festgestellt, die jedoch einen deut-
lich kleineren Zeitexponenten als die bei gleichen Versuchsbedingungen ge-
testeten Proben aufweist. Eine eindeutige Abhingigkeit des Zeitexponenten von
der ProbenhShe kann lediglich bei den Extremwerten der gewidhlten Versuchsbe-
dingungen (1400°C, 100 MN/mZ) angegeben werden. In diesen Versuchen ist neben
der hohen Anfangsgeschwindigkeit auch ein groBer Zeitexponent bei kleinen
ProbenhShen zu erkennen. Die Ergebnisse bedeuten, daBf sich die zu Beginn der
Kriechversuche vorhandenen Unterschiede in der Kriechgeschwindigkeit mit fort-
schreitender Versuchsdauer ausgleichen. Das "Verschwinden'" eines Volumeneffektes

im Kriechbereich abnehmender Kriechgeschwindigkeit weist daraufhin, daf Ein-
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fliisse der Probenhdhe auf die Kriechgeschwindigkeit mit den Vorgéngen ge—
koppelt sind, die zu der gewShnlich sehr groBen Ausdehnung (z.B 100 h) des
{ibergangskriechbereichs fiihren. Eine Unterscheidung zwischen den zwei
Phinomenen, die dafiir verantwortlich sein kénnen (innere Oxidation und
Spannungsumverteilung), ist aufgrund der vorliegenden Ergebnisse vor allem
wegen der fehlenden sekundiren Kriechbereiche nicht exakt mdglich. Weitere
Versuche mit der Probenserie 3, die der inneren Oxidation besonders stark
ausgesetzt ist (s. 5.10) zeigen jedoch, daB der EinfluB einer stirkeren
inneren Oxidation bei kleinerer ProbenhShe zumindest bei dieser Probensorte
deutlich ausgeprigt ist. Diese Ergebnisse werden auch aus Tabelle 16 deutlich,
in der die Kriechdehnungen von Proben unterschiedlicher Probenhdhe bei gleichen

Versuchsbedingungen verglichen. werden. Da fiir diese Proben keine station#ren

Tabelle 16: Vergleich der Kriechdehnungen von Proben unterschiedlicher

Probenhohe
Material| Probenhshe| Vorgliihung Kriechversuch
Temp.| Dauer Temp. | Spannung| Kriechdehnung
o o 2 nach 20 h

L om ] [c] [h] [7c] [MN/m" ] [®/o0]

3 2 - - 1300 70 1.35

3 2.5 - - 1300 70 0.61

3 4 - - 1300 70 0.80

4 1.5 - - 1300 70 0.08

4 2 - - 1300 70 0.12

4 4 - - 1300 70 0.12

4 1 - - 1400 70 0.30

4 2 - - 1400 70 0.09

4 1 - - 1400 100 0.42

4 2 - - 1400 100 0.37

4 3 - - 1400 100 0.18

4 1 1000 110 1400 100 0.22

4 3 1000 200 1400 100 0.23

Kriechgeschwindigkeiten angegeben werden kénnen, werden zum Vergleich der
Proben unterschiedlicher Probenh8he die Kriechdehnungen nach gleichen Ver-—
suchszeiten einander gegeniibergestellt. Diese Angaben gestatten eine Charakteri-
sierung der Querschnittsabhdngigkeit des Kriechens in folgender Weise. Bei
hohen Temperaturen (lAOOOC) erreichen diinne Proben nach 20 Stunden griBere
Kriechdehnungen als Proben mit gr&ferer Probenhthe. Bei 1300°¢C gilt fiir die
Probenserie 4 der umgekehrte Zusammenhang der fiir die Serie 3 bei den groBen
Probenhdhen bis 2.5 mm ebenfalls zu erkennen ist. Diinnere Proben (< 2.5 mm)
dieser wenig kriechfesten Serie weisen demgegeniiber einen erheblichen Abfall
der Kriechfestigkeit auf, Proben, die bei 1000°C voroxidiert wurden, zeigen

keinen durch die ProbenhBhe bedingten EinfluR.
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Eine kriechbeschleunigende Wirkung der inneren Oxidation kann bei diinneren
Proben der Serie 3 bei einer Probenhdhe < 2.5 mm und allgemein bei einer Ver-
suchstemperatur von 1400°C angenommen werden. Bei den {ibrigen Proben kommen
iiberwiegend Effekte der Spannungsverteilung und evtl. Volumeneinfliisse, wie
sie bei der Festigkeitsbestimmung keramischer Materialien beriicksichtigt
werden miissen, zur Geltung, die eine hdhere Kriechfestigkeit der Proben

mit kleinerer Probenhdhe bewirken.
5.9, Untersuchung des Oxidationsverhaltens im Kriechversuch

Um den EinfluB der Oxidation auf das Kriechen zu bestimmen, wurde das Oxidations-
verhalten unter #hnlichen thermischen Bedingungen wie das Kriechen untersucht,
Dazu wurden mit Proben der Serie 3 thermogravimetrische Untersuchungen durch-
gefiihrt. Um die Oxidationsbedingungen widhrend des Kriechversuchs mdglichst

exakt zu simulieren, wurde mit der Thermowaage die Gewichtsverdnderung auf-

grund der Oxidation auch wihrend des Aufheizens bestimmt. Diesem Versuchsab-
schnitt mit konstanter, auch im Kriechversuch verwendeter Aufheizgeschwindig-
keit folgte ein isothermer Versuchsteil. Den so erhaltenen thermogravime-—
trischen Ergebnissen wurden in den Bildern 45 und 46 die Kriechkurven gegen-
iibergestellt, die unter denselben thermischen Versuchsbedingungen aufgenommen

wurden. Fiir den Versuch, der in Bild 45 dargestellt ist, wurde die Kriechprobe
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Bild 45: Oxidationsbedingte Massenzunahme und Kriechdehnung bei
gleichen thermischen Versuchsbedingungen
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bei Raumtemperatur mit einer widhrend des Versuchsabliaufs konstanten Last

belastet.

Die thermogravimetrischen Ergebnisse zeigen, daB das verwendete Probemmaterial
unter den gewdhlten Aufheizbedingungen (1 ©/min bis lOOOOC, 2 °/min bis
]300°C) eine Massenzunahme aufgrund der Oxidation von etwa 6% erfihrt, was
einem oxidierten Anteil des Ausgangsmaterials von etwa 21%Z entspricht. Diese
relativ starke Oxidation ist zum {iberwiegenden Teil auf innere Oxidations-
erscheinungen zuriickzufiihren. Es ist weiter festzustellen, daR die Oxidation,
die bereits bei einer Temperatur zwischen 600 und 700°¢C einsetzt, nach der
Aufheizphase im wesentlichen abgeschlossen ist. Die weiter fortschreitende
Oxidation aufgrund von Diffusionsvorgingen durch die gebildete SiOz—Schicht

ist in ihrer Bedeutung fiir das Ausmaf der Oxidation gegeniiber diesem ersten

Reaktionsstadium zu vernachldssigen.

Ein Kriechversuch, der unter denselben thermischen Versuchsbedingunen durchge-
fiihrt wurde, zeigt 6K daB eine wihrend der Aufheizphase belastete Probe bereits
ab einer Temperatur zwischen 700 und 800°C zu kriechen beginnt. Die gute Uber-
einstimmung der Mindesttemperaturen fiir das Einsetzen der Oxidation und des
Kriechens und das unerwartet niedere Niveau dieser Temperaturen f3llt be-
sonders auf., Die sich ergebende Kriechkurve zeigt im Vergleich zu den kon-
ventionell aufgenommenen Kriechkurven einen gednderten Verlauf. Nach einem
Anfangsbereich, in dem sich die Kriechgeschwindigkeit im Bereich von 10_4h—]
iiber mehrere Stunden kaum &dndert, kommt es zu einem starken Absinken der
Kriechgeschwindigkeit. Das Ende der Aufheizphase stellt dabei keine Unstetig-
keit in der Kriechkurve dar. Aufgrund des ausgedehnten Bereichs hoher Kriech-
geschwindigkeit zu Beginn des Versuchs erreicht diese Probe eine deutlich
hthere Kriechdehnung als vergleichbare Proben, die nur im isothermen Ver-—

suchsabschnitt belastet waren.

In Bild 46 sind in konventionellen Versuchen erhaltene Kriechkurven einge-
tragen, die unter den angegebenen thermischen Versuchsbedingunen erhalten
wurden, wobei die Belastung der Proben jedoch erst mach der i{iblichen Haltezeit
von 5 h nach Erreichen der Versuchstemperatur erfolgte. In diesen Versuchen
klingt die Kriechgeschwindigkeit, wie in Abschnitt 5.4 gezeigt, kontinuierlich
und wesentlich schneller als im Versuch des Bildes 45 ab, wodurch die ge-
ringeren Kriechdehnungen dieser Proben trotz derhdheren Anfangskriechge-
‘schwindigkeiten erklidrbar werden. Zusitzlich ist in Bild 46 ein weiterer Ver-
gleich einer(}xidations— und einer Kriechkurve angegeben, wobei im Unterschied

zur Vergleichskurve in Bild 45 eine Aufheizgeschwindigkeit von 10°/ min ge—
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Bild 46: Oxidationshedingte Massenzunahme und Kriechkurven bei unterschied-
lichen Aufheizgeschwindigkeiten

wahlt wurde. Die beiden Versuche mit unterschiedlichen Aufheizgeschwindigkeiten
wurden in der Darstellung so zusammengestellt, daB der Zeitpunkt des Beginns
der isothermen Versuchsabschnitte beider Versuche in einem Punkt zu-
sammenfdllt. Aus dieser Darstellung wird deutlich, daB die Oxidation bei der
groBeren Aufheizgeschwindigkeit schneller ablduft, jedoch zu einem geringeren
Oxidationsgrad als bei der langsameren Aufheizgeschwindigkeit fiihrt. In ent-
sprechender Weise verlduft auch der Kriechversuch bei schneller Aufheizge-
schwindigkeit; sowohl die Kriechgeschwindigkeit als auch die Kriechdehnung
liegen bei kleineren Werten als im Kriechversuch mit langsamer Aufheizung. Es
ist zu folgern, daB die Oxidation, bevorzugt die innere Oxidation einen aus-
schlaggebenden EinfluB auf das Kriechverhalten dieser Probenserie 3 ausiibt.
Bei der Untersuchung der Proben nach den Kriechversuchen ist entsprechend

den hier diskutierten Ergebnissen mit erheblichen oxidationsbedingten Gefiige-

verdnderungen zu rechnen.
5.10. Geflige— und Phasenanalyse der Proben

In der vorliegenden Arbeit wurde besonderer Wert auf die Untersuchung der
Prozesse gelegt, die wdhrend des Kriechversuchs zur Veridnderung des Gefiiges
und der Zusammensetzung der Praoben fiihren. Wie bei den Kriechversuchen wurden
die erwarteten Verdnderungen vor allem anhand von Proben der Serien 3 und 4
verfolgt. Die angewandten Analysenverfahren sind in Abschnitt 4.3 beschrieben.
In Bild 47 sind die Ergebnisse der r¥ntgenographischen und chemischen Analyse

je einer Probe der Serien 3 und 4 einander gegeniibergestellt. Die linke Bild-
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Bild 47: Cristobalitprofil und mittlerer SiO
verschiedener Probenserien

2—Geha1t in Kriechproben

hdlfte zeigt die rdntgenographisch bestimmten Cristobalitprofile, die durch
stufenweises Abschleifen von der Zugseite der Kriechprobe bis zur Probemmitte
gemessen wurden. Dabei entspricht der Wert im Abstand O von der Probenober-
fliche einer Messung , die nach Abschleifen der Oxiddeckschicht (ca 20 um)
durchgefiihrt wurde. In allen Kriechproben wurde auf r&ntgenographischem Weg
ausschlieBlich Cristobalit als Oxidationsprodukt festgestellt. Eine wesent-
liche Veridnderung des o/f-Verhdltnisses widhrend der Kriech- und Oxidations-
versuche wurde nicht beobachtet. Auf der rechten Bildh#ilfte sind die Werte

der auf SiOZ-Gehalte umgerechneten Ergebnisse der chemischen Analyse des Sauer-
stoffs aufgetragen. Aus dieser Bildh#lfte ist gleichzeitig ersichtlich, welche
Schichtdicke durch Schleifen entfernt wurde, bevor reprisentative Probenab-
schnitte fiir die chemische Analyse zerkleinert wurden. Der angegebene Wert ist
als mittlerer SiOz—Wert im betreffenden Probenabschnitt zu verstehen. Aus Bild
47 wird der extrem unterschiedliche Oxidationsverlauf der beiden Kriechproben
unter identischen Kriechbedingungen deutlich. Wihrend an der Probenoberfliche
ein Unterschied im Cristobalitgehalt zwischen den beiden Probenserien um den
Faktor 3 gemessen wird, steigt dieser Faktor zur Probenmitte hin bis auf den
Wert 20 an. Die Ergebnisse der chemischen Analyse bestdtigen die ausgeprigte
innere Oxidation der Probenserie 3 im Vergleich zur geringen Oxidation der
‘Serie 4. Die Ubereinstimmung der Einzelmessungen des Cristobalitprofils mit
dem Mittelwert des SiOz-Gehalts ist sehr gut, so daB damit gerechnet werden

kann, daB nahezu der gesamte Sauerstoffgehalt als Si0O, gebunden in der kristal-

2
linen Form als Cristobalit vorliegt. Mit diesen groRen Unterschieden im Aus-
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maB der inneren Oxidation ist das stark unterschiedliche Kriechverhalten der

beiden Probenserien zu erkléren.

In den Bildern 48 bis 50 sind die Gehalte an Cristobalit und S:'LO2 in ver-
schiedenen Kriechproben der Serie 3 dargestellt. Wie aus diesen Bildern her-
vorgeht, werden in Abhdngigkeit von den Versuchparametern sehr unter-
schiedlicheGehalte gemessen. Eine Vorgliihung bei 1000°C fiihrt nach 100 h zu
einem maximalen, iiber den Probenquerschnitt nahezu konstanten SiOz—Gehalt von
etwa 30Z. Der anschlieBende Kriechversuch bei 1300°C fiihrt zu keiner wesent-
lichen Ver#nderung dieses Zustands (Bild 49). Demgegeniiber sind durch schnelle
Aufheizgeschwindigkeiten (10 und 30°/min) sehr grofe Gradienten der Oxidations-—
produkte mit sehr kleinen Cristobalitgehalten im Probeninnern zu erreichen.
Durch eine schockartige Voroxidationsbehandlung, bei der die Proben in einen
auf 1400°C vorgeheizten Ofen eingefiihrt werden, ist das Probeninnere von

Oxidationsprodukten praktisch freizuhalten (Bild 48).

Diese Ergebnisse, die auch mit den thermogravimetrischen Untersuchungen in

Bild 46 iibereinstimmen, sind geeignet, das in Bild 25 dargestellte Kriech-
verhalten zu erkldren: die Kriechgeschwindigkeiten der entsprechenden Proben
nehmen mit grdBer werdenden Oxidgehalten im Probeninnern zu. Dabei ist zu-
mindest wdhrend der Anfangsphase des isothermen Kriechversuchs mit einem
weiteren Anstieg der Oxidkonzentration im Probeninnernm zu rechnen, wie die
Ergebnisse aus Bild 49 zeigen. In den Untersuchungen mit der Thermowaage

(Bild 46) wurden demgegeniiber bei diesen kleinen Aufheizgeschwindigkeiten

nach der Aufheizphase praktisch keine Gewichtsverinderungen mehr beobachtet.
Der Grund fiir dieses unterschiedliche Oxidationsverhalten in der Kriechapparatur
und in der Thermowaage kann in der gleichzeitig zur Oxidation erfolgenden Ver-
formung der Proben im Kriechversuch gesehen werden. Durch die Verformung reifen
vor allem die Deckschichten an der Probenoberfliche immer wieder auf, so daB

dem Sauerstoff neue Zuginge in das Innere der pordsen Proben erdffnet werden.

Diese Erklidrung fiir das Ansteigen der Oxidkonzentration wihrend des iso-
thermen Kriechversuchs im Vergleich zu der Konstanz der Oxidgehalte im iso-
thermen Thermowaagenversuch wird auch durch die Versuche in Bild 50 gestiitzt,
bei denen die konstante Biegespannung des isothermen Versuchsabschnitts auch
schon wdhrend der Aufheizperiode wirksam war. In diesen Versuchen tritt wihrend
der isothermen Kriechphase keine Ver#nderung der Oxidkonzentration ein; der
Cristobalitgehalt zeigt keinen ausgeprigten Gradienten, sondern einen nahezu
konstanten Wert iiber den gesamten Probenquerschnitt. Offensichtlich ist bei
diesen Versuchen die Ausbildung einer Oberflichenoxidschicht durch die Ver-

formung behindert, so daR die Oxidation sowohl das Probenzentrum schneller




- 113 -

f f ___ nach Vorglihung 1000°C, 100 h
o . , , y 1300°C, 70 MN/m2, 92 h
Cristobalit Si0; °
Loe 140 _ __ Aufheizen: 2%/min,
1300°C, 70MN/m?, 35 h
L
DS L ———— _ . Autheizen: 10%min
30 E\T_'-’-9-\..._._,____.._._,_.. 130 1300°C, 70 MN/m2, 26h
. \\
\4 o _© | Aufheizen : 30% min
\. S~ " 1300%C, TOMN/m?, 27 h
20F % o 420
\ nach Schockgliihung bei
\ — 1400°C, 0,5h
- 1300° €, 70 MN/m?, 27 h
10} EON 410
A '-__':\..\ et e o e 6
L e
‘o., \-'~-—|l
A (ST TTY, ) Ad A
0 1 2 imm 0

————= Abstand von Probenoberfliche —~———w+—

Bild 48: Cristgbalitprofi} und mittlerer SiO,-Gehalt in Kriechproben
(1300°C, 70 MN/m") der Serie 3 nach“verschiedenen Vorbe-

handlungen
? * —— Vorglihung 1000°C, 100 h
% . i . LA _ __ hach Vorglithung 1000°C,100 h
408 Cristobal S0, 40 1300° C, 70 MK/m2, 92 h
Autheizen: 2°*/min
: - " 1300°C, 70 MK/m?, 105 h
303%- n r— ————— -30 " m 0
"\ s - 0T ea® __ Autheizen: 2% min
N R JOREE EETEEEEEERES 1300°C, 70MN/m2, 35h
NS e _ .
L AR - S § _..._ Aufheizen: 2*/ min
201 \. a 120 1300° €, Vorglihen: 5M
\ Lo —
N
10} {10
>~..
ey
Y 1
0 1 2 Imm 0

———= Abstand von Probenoberflache +——

Bild 49: Cristgbalitprofil und mittlerer Si0,-Gehalt in Kriechproben
(1300°¢C, 70 MN/mz) der Serie 3 nach“verschiedenen Vorbe-
handlungen und Gliihzeiten

? } Aufheizen: 1% min bis 1000°C,
” b 2%/min bis 1300°C unter
L0 Cristobalit 5i0, 440 Bisgsspannung 70 MN/m2

——— Haltezeit: 0h

430
30 + Haltezeit 30 h
___ Temperaturwechsel
- [
20 420 1300-1400°C, 162 h
10 1 L 10
0 1 2 Imm 0

————= Abstand von Probenoberfiache —-————

Bild 50: Cristobalitprofil und mittlerer SiO ~Gehalt in Kriechproben
der Serie 3 nach verschienden Versuchszeiten



- 114 -

erreicht als auch zu insgesamt hdheren Oxidationsgraden als bei einer un-
belasteten Probe fiihrt.

In Bild 50 ist zusdtzlich ein Langzeitversuch, der auch hdhere Temperaturen
(14000C) einschlieBt, aufgetragen. Gegeniiber den kiirzeren Versuchen bei 1300°C
tritt in dieser Probe wieder ein Cristobalitgradient auf: das AusmaB der
Oxidation hat sich durch die langen Versuchszeiten in den Randbereichen der
Probe erhdht, widhrend die Oxidgehalte im Probeninnern unter die Werte der
Proben mit kiirzeren Versuchszeiten gesunken sind. Die Reaktionen des SiO, mit

2
Si3N4 und die Freisetzung von SiO diirften fiir diese Ergebnisse verantwortlich
sein. Gewichtsverluste nach sehr langen Oxidationsgliihungen sind vor allem
bei 1400°C gemessen worden /210/, bediirfen jedoch noch einer kinetischen

Klidrung.

In den Bildern 51 bis 53 sind einige Analysenergebnisse von Kriechproben aus
der Serie 4 aufgetragen. Wie bereits in Bild 47 gezeigt, werden in diesen Proben
wesentlich geringereridgehélte als in den Proben der Serie 3 gemessen; die
maximal erreichten Werte der mittleren Si02—Geha1te beider Serien unterscheiden
sich etwa um den Faktor 6. Wihrend ausgeprigte Unterschiede in den Oxidge-
halten der Probenserie3 erreichbar sind, werden in den Proben der Serie 4

nur geringfiigig unterschiedliche Gehalte, jedoch immer groBe Gradienten der
Cristobalitgehalte gemessen. Nur bei zwei Proben wird auch in der Probenmitte
Cristobalit in sehr kleinen Mengen festgestellt; bei allen anderen Proben

sind Cristobalitkonzentrationen zum Teil schon in einem Abstand von O.] mm

von der Oberfliche nicht mehr nachzuweisen. Obwohl alle Proben der Serie 4 mit
derselben Aufheizgeschwindigkeit (2°/min) auf Versuchstemperatur gebracht
wurden, sind die Analysenergebnisse in den Bildern 51 bis 53 nicht in &hnlich
eindeutiger Weise wie die der Probenserie 3 den Versuchstemperaturenund-zeiten
zuzuordnen. Folgende charakteristische Abhingigkeiten kdmnen jedoch festgehalten
werden. Voroxidationsgliihungen bei mittleren Temperaturen (IOOOOC) sind beim
Material 4 nicht unbedingt geeignet, die innere Oxidation auch bis zur Proben-
mitte fortschreiten zu lassen (Bild 53). Gliihungen bei besonders hohen Tem-
peraturen (bis 150000) fiihren zu den geringsten Eindringtiefen der inneren
Oxidation (Bild 52). Da diese Ergebnisse auf Messungen an individuellen Proben
beruhen, ist mit einer Streuung aufgrund unterschiedlicher Ausgangsproben zu
rechnen, die bei den kleinen Oxidgehalten und den geringen Unterschieden die

Festlegung von eindeutigen Abhdngigkeiten zusitzlich erschwert.

Die auf der Basis der chemischen Sauerstoffanalysen berechneten mittleren
SiOz-Gehaltebestétigenim Prinzip die vergleichsweise unbedeutenden Unterschiede

der Oxidationszustinde verschiedener Proben; alle Proben der Serie weisen einen
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mittleren SiOz—Gehalt im Probeninnern zwischen 2.0 und 6.3% auf. Fiir den An-
lieferungszustand wird unter denselben Berechnungsvoraussetzungen ein Wert

von 1.4% ermittelt (s. Tabelle 2). Die entsprechenden Werte fiir das Material

3 liegen zwischen den Extremgehalten 3.4 und 32.77 bei einem SiOz—GehaIt im
Anlieferungszustand von 3.0%. Da aufgrund der rdntgenographischen Analysen
gezeigt werden konnte, daB in RBSN-Kriechproben sehr grofle Cristobalit-
konzentrationsgradienten auftreten kdnnen, ist der Vergleich von mittleren
SiOz-Gehalten mit Cristobalitprofilen nicht voll befriedigend. Vielmehr ist

die Kenntnis von Sauerstoffprofilen iliber den gesamten Probenquerschnitt Voraus-—
setzung flir einen direkten Vergleich, der AufschluB iiber den Gehalt und den
Konzentrationsgradienten von eventuell auftretenden amorphen Oxidphasen geben -
soll. Die Bestimmung der Anteile amorpher Phasen ist fiir das Verstdndnis der
Hochtemperaturplastizitdt der untersuchten Werkstoffe von besonderer Wichtig-
keit, da das mit dem Glaszustand verbundene Erweichungsverhalten im inter-
essierenden Hochtemperaturbereich das Verformungsverhalten der Proben ent-
scheidend beeinflussen diirfte. Entsprechend den Ausfiihrungen in Abschnitt 4.3
sind mit der Elektronenstrahlmikroanalyse und mit einer Riickstreumethode von
o-Teilchen Versuche zur Bestimmung von Sauerstoffprofilen in Kriechproben durch-
gefilhrt worden. Die Ergebnisse dieser Versuche sind in den Bildern 54 bis 56

dargestellt,

Die gute Ubereinstimmung der Mikrosondenuntersuchungen mit den Ergebnissen

der chemischen Analyse wird durch Bild 54 sowohl fiir einen hohen Oxidgehalt
(Probenserie 3) als auch fiir einen sehr geringen Oxidationsgrad (Probenserie 4)
dokumentiert. Dadurch wird bestdtigt, daB fiir diese Proben die Bestimmung eines
mittleren Sauerstoffgehalts aus pulverisierten Bereichen des Probenzentrums ein
realistisches Bild des Sauerstoffgehalts der inneren Probenbereiche ergibt. Der
Vergleich dieser Ergebnisse mit den rdntgenographisch bestimmten Cristobalit-
gehalten 14Rt weitgehende Schliisse zu. Im Prinzip werden die stark unterschied-
lichen Oxidgehalte der beiden Proben auch durch die Messung der Cristobalitan-
teile bestidtigt. Die geringfiigig kleineren Gehalte an Cristobalit im Vergleich
zu den SiOZ—Gehalten lassen die Moglichkeit offen, daB geringe Mengen des
chemisch bestimmten Sauerstoffgehalts in einer rontgenamarphen Struktur
gebunden auftreten. Falls solche amorphen Gefiigebestandteile vorhanden sind,
ist ihr prozentualer Anteil jedoch sehr gering; weitergehende Aussagen sind nach
dieser indirekten Methode nur mit relativ groBen Fehler zu erhalten. Fiir die
Proben aus Bild 54 kann ein vermuteter amorpher Phasenanteil zwischen O und

2 (Probenserie 4), bzw. 4% (Probenserie 3) als realistisch angenommen werden.
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In Bild 55 ist fiir zwei weitere Proben der Serie 3 ein Vergleich der Analysen-
verfahren angegeben, in den die af-Rﬁckstreumethode einhezogen ist. Die Unter-
schiede im Gesamt-SiOz-Gehalt der beiden Proben, die verschiedene Stadien
eines Kriechversuchs reprédsentieren, ist relativ gering. Mit beiden Methoden
flir die Sauerstoffanalyse (chemische Analyse und drRﬁckstreuung) werden fir
die nur vorgegliihte Probe geringfiigig gréBere Sauerstoffgehalte als fiir die
Probe gemessen, die nach derselben Aufheizperiode 24 h lang belastet wurde.
Das scheinbare Abnehmen des Sauersfoffgehalts wihrend des Kriechens bei 1300°C
muB mit der Individualit#t der einzelnen Proben und ihrem unterschiedlichen
Oxidatiosverhalten, das sehr stark von Gefiigeparametern abhingt, (s. Abschnitt
6.2) erklidrt werden. Entscheidend ist jedoch, daB im Gegensatz zu langsamer
aufgeheizten Proben (s. Bild 49) nach der Aufheizperiode keine mefbare weitere
Oxidétion im Probeninnern auftritt. Die geringeren Oxidgehalte und das friihere
"Ende" der inneren Oxidation ist parallel zu den kleineren Kriechgeschwindig-
keiten der schnell aufgeheizten Proben zu sehen., Die in Bild 55 dargestellten
Cristobalitprofile dieser Proben zeigen demgegeniiber einen deutlichen Anstieg
des Cristobalitgehalts in den inneren Probenbereichen wdhrend des Kriechver-
suchs. Der Vergleich mit der rechten Bildh#dlfte 14Bt darauf schlieBen, daB
diese Zunahme des Cristobalitgehalts auf Kosten eines amorphen SiOz-Anteils
erfolgt. Zumindest im Anfangsbereich eines Kriechversuchs kann infolgedessen

mit SiOz-Glasanteilen,jedoch nur in relativ geringen Konzentrationen (z.B.< 10%)

gerechnet werden.

Schlieflich werden an zwei weiteren Proben der Serie 3 die vier angewandten
Analysenmethoden direkt verglichen. Fiir die Versuche in Bild 56 wurden zwei
Proben mit extrem unterschiedlichen Vorbehandlungen und infolgedessen stark
unterschiedlichem Kriechverhalten ausgewdhlt. Sowohl auf dem niederen wie auf
dem hohen Oxidationsniveau kommt zum.Ausdruck, daB die Ergebnisse mit relativ
grofen Unsicherheiten behaftet sind. Trotzdem ist aufgrund dieser Ergebnisse
zu folgern, daB amorphe Oxidphasen, wenn iiberhaupt, nur in sehr geringen
Konzentrationen in RBSN-Kriechproben auftreten. Die relativ groBe Streuung

der MeBwerte kann zum Teil mit dem inhomogenen Probenmaterial erklirt werden.
Lokale Abweichungen von der gemessenen Porositit, der mittleren PorengriBe

und der chemischen Zusammensetzung kdnnen erheblich unterschiedliche Ergebnisse
sowohl zwischen den verschiedenen Verfahren als auch zwischen einzelnen MeR-
schritten eines Verfahrens bedingen. Andererseits ist auch die Genauigkeit der
MeBverfahren selbst wegen des schwierigen Bezugs der Einzelergebrisse auf

Standardmessungen mit relativ groBen Unsicherheiten behaftet.
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Die fiir die Eigenschaften des RBSN besonders wichtigen Gefligeparameter
Porositdt, von auBen zugidngliches Porenvolumen und Porenvolumenverteilung
wurden nach Oxidations— und Kriechversuchen erneut gemessen, um die widhrend
des Kriechens stattfindenden Gefligeverinderungen zu bestimmen. In isocthermen
Oxidationsversuchen bei 1000°C wurden die in Abhdngigkeit von der Versuchs-
dauer bis 1000 h erfolgenden Verdnderungen der Porosititsmerkmale untersucht.

und in Bild 57 dargestellt. Die Oberflichendeckschichten wurden nach der
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Bild 57: Porositit und Porenvolumenverteilung ig Proben der Serie 3
nach verschiedenen Gliihzeiten bei 1000 C

Oxidation durch Schleifen entfernt, so daB die Messungen die Werte des oxi-
dierten Probeninnern wiedergeben. In dem starken Abfall der offenen Porositit
kommt das Phdnomen der inneren Oxidation deutlich zum Ausdruck, die im Proben-
innern zum Auffiillen und VerschlieBen von Porenkan#len fiihrt. Die Abnahme der
offenen Porositdt kommt in diesen Versuchen weniger aufgrund einer Zunahme der
geschlossenen Porositit als vielmehr aufgrund eines Anstiegs der Dichte der
"oxidierten Proben zustande, was nach den Ergebnissen in Bild 49 aufgrund der

starken SiOz—Bildung im Innern der Proben zu erwarten war.

Die Verdnderung der Durchmesser der Porenkandle verlduft wihrend dieser Lang-



- 120 -

=~
o
—

w
o
L

Porositét [/e]——

[] N
Z offene Porositét Gesamtporositit
?

4

Probe

—

Porenvolumenanteil [%/6]
-3
o

Versuchsparameter

(2]
(=]

A Anlieferungszustand

B {Schockgliihung bei 1400°C,05h}
1300°C, 70 MN/mZ, 27h

C (Aufheizgeschwindigkeit : 2°/min)
1300°C, 70 MN/m2, 35 h

D (Vorglihung bei 1000°C, 100 h}
1300 °C, 70 MN/m2, 92 h

005 01 02 05 1 2 5 10
00z ’ Porendurchmesser {jim]—»

Bild 58: Porositit und Porenvolumenverteilung in Kriechproben der Serie 3

zeitgliihungen nicht einheitlich in eine Richtung. Nach dem ersten Oxidations-
abschnitt (100 h), wihrend dessen die Gewichts- und Dichtezunahme im wesent-
lichen abgeschlossen werden, liegt der iiberwiegende Teil der weiterhin zu-
gdnglichen Poren mit einer einheitlichen Porengréfe vor, die gréBer als der
Mittelwert der PorengrdBen im Ausgangsmaterial ist. Kleinere Poren sowie die
geringe Anzahl urspriinglich vorhandener grofer Poren sind durch den inneren
OxidationsprozeB praktisch verschwunden. Die Porenradienverteilung ist enger
geworden und insgesamt zu gréBeren Porenweiten verschoben. Aufgrund von Ge-
fligeuntersuchungen kann angenommen werden, daRB die scheinbare Aufweitung enger
Porenkanile weniger in einer echten Erweiterung der offenen Querschnitte be-
steht., Vielmehr kommt durch diese Messung zum Ausdruck, daB die extrem fein-
verteilte, mit Whiskern und der RBSN-typischen "o-matte'" durchsetzte Porositit
nach der Oxidation eher in der Form abgerundeter Poren (s. Bild61 ) mit gleich-
miBigeren Querschnitten vorliegt, deren GrSRBenbestimmung mit der Hg-Porosimetrie
zu realistischeren Werten fiihrt, als es bei der Messung an RBSN-Proben im An-

lieferungszustand der Fall ist. Nach lingeren Zeiten bei 1000°C sind hin-
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sichtlich der Dichte, der offenen Porositdt und des mittleren Porenradius nur
noch kleine Anderungen festzustellen; auffallend ist lediglich die all-
mihliche Entwicklung von sehr groBen Poren, die wahrscheinlich auf die fort-
schreitende Reaktion des SiO2 mit Si3N4 (46) und die Freisetzung von Si0O, ver-
bunden mit einem Wiederanstieg der Porositidt, zuriickzufiihren ist.

Im Vergleich zu den lediglich oxidierten Proben weisen Kriechproben wesentlich
kompliziertere Verldufe ihrer Porenradienverteilungen auf (Bild 58). Eine Probe,
die nach einer Vorgliihung bei 1000°C zusitzlich unter Kriechbedingungen bei
1300°¢C gegliiht wurde, hat die enge Verteilung der nur vorgegliihten Probe ver-
loren und weist einen Anteil an kleineren Poren aber auch relativ groBe Poren
auf, wobei das Auftreten der letzteren wohl mit der Kriechverformung und der
sie begleitenden Kormverschiebungs— und RiBbildungsprozesse erklirt werden
diirfte. Eine nicht voroxidierte, aber unter #hnlichen Kriechbedingungen ge-
testete Probe zeigt dhnliches, wenn auch in den Extremwerten weniger stark

ausgeprédgtes Verhalten. Eine schockartig voroxidierte Kriechprobe weicht von
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der Ausgangsverteilung mit Ausnahme einer geringen Tendenz zur Verengung der
Verteilung nicht ab. Entsprechend dieser besonders kriechfesten Prohe zeigen
auch die Kriechproben der Serie 4 praktisch keine Abweichung von der Ausgangsver-
teilung mit Ausnahme der Entwicklung von geringen Anteilen sehr groBer Poren,

die sich besonders bei langen Zeiten stdrker bemerkbar macht (Bild 59).

In diesen Ergebnissen spiegeln sich die Zusammenhinge zwischen der inneren
Oxidation und dem Kriechverhalten wieder, RBSN, das aufgrund seiner Gefilige-

und Porositdtscharakteristik der inneren Oxidation kaum unterworfen ist, zeigt
bei den gewdhlten Versuchsbedingungen eine sehr groBe Kriechbestdndigkeit, die
nur mit geringen Ver#dnderungen der Porenvolumenverteilung verbunden ist. In
RBSN geeigneter Struktur kann jedoch eine erhebliche innere Oxidation auf-
treten, die zu einem Anstieg der Kriechgeschwindigkeit fiihrt und eine deutliche

Verdnderung der Porositdtsparameter bewirkt,

Die Veridnderungen im Gefiige wdhrend der Oxidations~ und Kriechversuche sind

mit lichtmikroskopischen Mitteln nur unzureichend zu beobachten, da die
interessierenden Gefiijgedetails teilweise wegen ihrer zu geringen Ausdehnung,
teilweise wegen der ungeniigenden Kontrastunterschiede nicht hinreichend auf-
geldst werden kdnnen. Die Morphologie der Geflige— und Porosit#dtsverdnderungen

ist jedoch durch die Rasterelektronenmikroskopie in qualitativer Weise zu be-
schreiben. Die unterschiedlichen Gefiigezustinde von RBSN-Proben mit sehr starker,
bzw. sehr geringer innerer Oxidation werden anhand des Vergleichs einiger Proben
der Serie 3 erlidutert, Bild 60 zeigt das Bruchgefiige einer Probe, die nach dem
schnellen Einfiihren in den auf Temperatur befindlichen Ofen bei 1375°C 10 min
lang gegliiht wurde, Unterhalb einer etwa 20 pym dicken Oberflichenoxidschicht ist das
unregelmidBige Originalgefiige des RBSN mit groben und feinsten Poren, mit Whiskern
und der feinkdrnigen "ormatte' unverindert erhalten. Die Poren in der Oxidschicht
dirften von Gasblasen, die beim Verlassen der Probe in der Deckschicht einge-
fangen wurden, herriihren. Das Auftreten dieser Poren und das an anderer Stelle
beobachtete Aufplatzen der Gasblasen k&nnen als Nachweis fiir die geringe Viskosi-
tdt der zundchst glasartigen Deckschicht verstanden werden, In Bild 61 ist im
Gegensatz dazu das Bruchgefiige einer Probe mit einer 100 h-Gliihung bei 1000°C

2u sehen. Die Oberfldche auch dieser Proben ist nach dieser Oxidationsbehandlung
weitgehend dicht, Gleichzeitig zu diesem PorenschlieBprozeB an der Oberfliche

hat sich auch das Gefiige im Probeninnern verindert. Die urspriinglich vor-

handene Feinstporositdt mit den zugeh®rigen Gefligebestandteilen der Whisker

und des oFaserhaufwerks hat sich in eine grdbere Struktur mit abgerundeten Poren
von regelm#fRiger GriBe verwandelt, Bild 62 zeigt eine Oberflichenaufnahme

einer dhnlich behandelten Probe. Wihrend die i{iberwiegende Zahl der Poren be-



Bild 60: Material 3
Schockgliihung
(1375°C, 10 min),
Bruchfliche
REM—~Aufnahme
1180:1

Bild 61: Material 3
Gliihung (1000°C,
100 h),
Bruchfliche
REM-Aufnahme
2200:1

Bild 62: Material 3
Glithung (1000°C,
100 h),
Oberflidche
REM-Aufnahme
2280:1

Bild 63: Material 3
Gliihung (1000°¢,
1000 h),
Oberfliche
REM-Aufnahme
490:1
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reits geschlossen ist, sind sehr grofe Poren zumindest unmittelbar an der
Oberfliche noch offen. Ansdtze zur Kristallisation der Oxidschicht sind nicht
zu erkennen, wihrend in Bild 63 nach einer Gliihzeit von 1000 h die Ausbildung

sehr groBer Cristobalitkristalle sichtbar wird.

Die in Bild 64 zusammengestellten Intensitidtslinien von energiedispersiven
Rontgenmikroanalysen je einer Kriechprobe der Serien 3 und 4 zeigen, daR sich
Ca in den Oberflidchenoxidschichten der Proben anreichert. Dabei treten jedoch
auch in der Oberfliche groBe Unterschiede in der Ca-Konzentration auf. In Ober-
fl4dchenbereichen, die wihrend der Hochtemperaturgliihung in fliissigem Zustand
waren (s. Bild 65) wurden die h8chsten Ca-Konzentrationen festgestellt (Bild

64 a,c), In Bild 65 ist eine Ansammlung glasiger Substanz an der Oberfl&che
einer Kriechprobe zu erkennen, die sich sowohl in der Farbe als auch im Ca-

und Fe-Gehalt wesentlich von derumgebenden Oberfléche‘unterscheidet (vgl.

Bild 64 c und d). Die wihrend des Kriechens erzeugten Bruchflidchen sind dem-

gegeniiber nahezu Ca- und Fe- frei (Bild 64 b und e).

Ca-Anreicherungen in Oberflichenoxidschichten wurden auch duch Mikrosonden-
untersuchungen nachgewiesen. Aus dem Ca-Verteilungsbild (Bild 66) geht hervor,
daB die Oberflichenoxidschicht Zentren sehr hoher Ca~Konzentration aufweist,

im tlibrigen jedoch praktisch Ca-frei ist. Die Grenzfliche zwischen Deckschicht
und Grundmaterial stellt eine mit Ca angereicherte Zone dar, wdhrend das Grund-
material selbst eine gleichmiBige Ca-Verteilung mit einer geringfligig hoheren
Konzentration als die Oxidschicht aufweist. Die zur Probenoberfldche in Rich-
tung des groBeren Sauerstoffpotentials gerichtete Ca-Diffusion erfolgt im
pordsen, mit einer groBen inneren Oberflicheversehenen Grundmaterial schneller
als in der relativ dichten beckschicht. An der Oberfliche kommt es zur Bildung
einer Ca-reichen Phase auf der Deckschicht, wobei die umgebende SiOz—Schicht
weitgehend frei von Ca ist. Aufgrund der Bildung dieser als Ca-Senke wirkenden

Phase an der Oberflidche verarmt das Grundmaterial an Ca, so daR im Probeninnern

mit Oxidphasen geringerer Ca-Konzentration gerechnet werden kann.

DaR jedoch auch im Probeninnern viskose Prozesse amorpher Phasen an der Kriech-
verformungbeteiligt sind, zeigen die rasterelektronenmikroskopischen Auf-
nahmen von Anschliffen verformter Proben (Bild 67-69). In diesen Bildern sind
Risse im Probeninnern zu sehen, die wdhrend der Kriechverformung bei hohen
Temperaturen entstanden sind. DaBf diese Risse nicht bei der Abkiihlung der
Proben von der Versuchstemperatur oder bei der Probenprdparation entstanden
sind, ist aufgrund der im fliissigen oder erweichten Zustand verformten "Glas-—
fiden und -platten" die die entstehenden Risse iiberqueren, eindeutig nachzu-

weisen. Die Beteiligung viskoser Prozesse an der Kriechverfomung sowie das
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Probenserie 3
1300-1400°C, 50-90 MN/m?2,
460 h, Kriechbruch

a Oberflache
b Bruchfldche

L

Probenserie 4

1450 - 1475 °C, 80 MN/m2, 110 h,
Kriechbruch

¢ Oberflache, glasig{s.Bild 65)
d Oberfldche

e Bruchfldche

| T T T T
Si Au Ca Ca Mn Fe Fe Au
Ka KB Ka KB

Bild 64: Energiedispersive Analysen an Bruch- und Oberfldchen
von Kriechproben
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Bild 65: Oberflédche
einer Kriech-
probe (1450-
1475°C, 106 h)
REM—Aufnahme
220:1

damit gekoppelte Auftreten von Rissen wéhrend des Kriechens finden in diesen
Bildern ihre optische Bestdtigung. Weitere Evidenz fiir ein in Anwesenheit
amorpher Phasen stattfindendes Gleiten von Kdrnern oder Kornmbereichen mit
gleichzeitiger Offnung von giinstig orientierten Korngrenzen wird durch Bild
70 gegeben, das beide Vorginge an Korngrenzen an der Zugoberfliche einer Kriech-
probe zeigt. Die sich voneinander entfernenden Begrenzungsfldchen von 2 Korn-
bereichen sind wieder teilweise durch viskos verformte "Fliissigkeitsstege'
iiberbriickt. SchlieBlich sind in den Bildern 71 und 72 ein von der Zugseite
ausgehender Rif (Bild 71, Material 4), sowie eine RiBflanke im Probeninnern
Bild 72, Material 3) zu sehen, die beide wdhrend des Kriechens entstanden sind
bzw. sich vergrdfert haben und fiir beide Materialien ein die Verformung
begleitendes RiBwachstum belegen. Es kann gefolgert werden, daR in beiden
Materialsorten (Serie 3 und &) trotz der unterschiedlichen Kriechgeschwindig-

keiten der prinzipiell gleiche Verformungsmechanismus wirksam ist.

6. Diskussion
6.1, EinfluB der inhomogenen Spannungsverteilung auf die Kriechergebnisse

Im Gegensatz zur homogenen Spannungsverteilung in einer Zugprobe treten bei
der Biegebeanspruchung eines Biegestabes inhomogene Spannungs- und Dehnungs-—

verteilungen im Stabquerschnitt auf. Die Ermittlung des Festigkeits- und Ver-




- 127 -

Bild 66: Randbereich einer
Kriechprobe
5000:1

Ca-Verteilungsbild
5000:1

formungsverhaltensvon Biegeproben ist nach den Gesetzen der Biegelehre
ohneweiteres moglich, solange die Beanspruchung im elastischen Bereich
bleibt. Beim Verlassen des elastischen Bereichs, sei es durch Uber-
schreiten der Streckgrenze oder durch das Aufbringen einer Kriechver-
formung, ist die Angabe der Spannungsverteilung iiber dem Biegeprobenquer—
schnitt im Normalfall nur bei Kenntnis der Verfestigungskurye bzw, der
Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit mdglich, Aus der inhomogenen
und unter bestimmten Versuchsbedingungen auch instationiren Spannungsvertei-

lung in einer Biegekriechprobe ergeben sich fiir die Versuchsdurchfiihrung
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Bild 67:

Bild 68:

Bild 69:

Anschliff
einer Kriech-
probe (Mate-
rial 3)
REM-Aufnahme
14000:1

Anschliff
einer Kriech-
probe (Mate-
rial 3)
REM-Aufnahme
22000:1

Anschliff
einer Kriech-
probe (Mate-
rial 4)
REM-Aufnahme
10000: 1
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Bild 70:

Bild 71:

Bild 72:

Zugoberfliche
einer Kriech-
probe (Mate-
rial 4)
REM—-Aufnahme
10000:1

RiB unter
der Zugober-
fldche einer
Kriechprobe
(Material 4)
REM—-Aufnahme
1000:1

Kriechbruch-
fliche einer
Probe (Mate-
rial 3)
REM—-Aufnahme
1000:1
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und —auswertung eine Reihe von Konsequenzen, die im einzelnen in ihrer Aus-
wirkung auf die Interpretation der RBSN-Biegekriechergebnisse erldutert werden

sollen.

Bei der reinen Biegebeanspruchung einer Stabprobe, die den elastischen Bereich

nicht iiberschreitet, ergibt sich nach Gleichung
M
01 (V) = 77 (54)

eine lineare Verteilung der Spannung Oel(y) {iber der Biegehdhe (Bild 73 a).
(Die verwendeten Bezeichnungen werden entsprechend ihrer Bedeutung in Ab—
schnitt 4.2.1 gebraucht). Die entsprechende Dehnungsverteilung ist aufgrund

des Hooke'schen Gesetzes ebenfalls linear:

€1 ) = JlIE- v- (68)

Die Maximalwerte fiir Spannung und Dehnung werden in den Randfasern erreicht.
Fiir RBSN kann angenommen werden, daf die Linearitit zwiéchen 0 und € auch bei
den Versuchstemperaturen des Kriechversuchs bis zum Bruch erhalten bleibt

(s. Abschnitt 3.1). Die Gleichungen (54) und (68) sind also fiir die Belastungs-

phase des Kriechversuchs giiltig.

Infolge der Belastung tritt eine zeitabhingige plastische Verformung ein; die
Geschwindigkeit dieser Kriechverformung wird am Ort der groRten Spannung, in

den beiden Randfasern, maximal sein. Wenn die Kriechgeschwindigkeit nicht

linear (n > 1) von der Spannung abhingt, wird sich wegen der weiterhin linearen
Dehnungsverteilung (Bernoulli Hypothese) eine Spannungsumverteilung ergeben, die
im Randfaserbereich zu einem Spannungsabbau fiihrt. Im stationdren Kriechbereich
stellt sich eine neue stationire Spannungsverteilung

1/n

.2n + 1 2y
arl. i@ (69)

3n

o(y) = 3 2
ein /196/, die bei einer stark ausgeprigten Spannungsabhidngigkeit der Kriechge-
schwindigkeit (groBe n-Werte) einen Abfall der Randfaserspannungen auf 2/3 der
urspriinglich (elastisch) aufgebrachten Spannung bedeutet. Bei einer linearen
Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit bleibt die Spannung wihrend
dieses viskosen FlieBens iiber der Biegehthe linear verteilt; eine Relaxation
der Randfaserspannung findet nicht statt. In Bild 73 b sind die sich fiir die
Fdlle n = 2 und n = 4.5 ergebenden Spannungsverteilungen nach (69) aufgetragen.
Der Wert n = 2 entspricht in etwa der experimentell ermittelten Spannungsab-

hdngigkeit des Kriechens. Unter Zugrundelegung dieses Wertes sind die in der
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Arbeit verwendeten Randfaserspannungen im stationdren Bereich um etwa 17%

zu groRl angegeben. Die zunichst wihrend der Belastung erreichten Maximal-
spannungen relaxieren im Anfangsbereich des Kriechversuchs und fiihren
wihrend dieses Versuchsabschnitts zu einer Abnahme der Kriechgeschwindigkeit

um etwa 317.

Ein Spannungswechsel im stationiren Bereich eines Biegekriechversuchs be-
deutet, daR der bestehenden Spannungsverteilung entsprechend (69) eine zu-
sdtzliche Spannung linearer Verteilung nach (54) {iberlagert wird. Die Super-
position beider Spannungen fiihrt zu einer neuen Verteilung, die nach der Um-
verteilung der zusdtzlichen Spannung nach (69) erreicht wird. Fiir den Fall
einer SpannungserhShung bedeutet dieser Vorgang, daB das hShere Niveau einer
neuen stationiren Kriechgeschwindigkeit nach einem Bereich mit abnehmender
Kriechgeschwindigkeit erreicht wird (Bild 73 c). Bei einer Spannungsreduzie-—
rung wird die neue kleinere Kriechgeschwindigkeit nach einem Zeitraum er-
reicht, in dem die Randfaserspannung nach der elastischen Teilentlastung

wieder angestiegen ist. Die neuen stationiren Werte der Spannungsverteilung

und Kriechgeschwindigkeit werden dann nach einem Bereich ansteigender Kriechge-
schwindigkeit eingestellt (Bild 73 d). Wegen der Relaxation der urspriinglich
aufgebrachten Randfaserspannung geniigt bei einem Spannungsexponenten von 2 eine
Spannungsreduzierung um > 837 der urspriinglich aufgebrachten Spannung, um im
Randfaserbereich eine Vorzeichenumkehr der Spannung zu erreichen. In diesem
Fall wird trotz der nach wie vor dem Wechsel gleichsinnig aufgebrachten
Biegebeanspruchung eine zeitweilige Riickverformung der Probe (mit "negativer
Kriechgeschwindigkeit')eintreten (Bild 73 e). Beide Verhaltensweisen nach
Spannungserhdhungen und -reduzierungen wurden beli den Spannungswechselversuchen
der vorliegenden Arbeit beobachtet. Nach Spannungsreduzierungen wurde regel-
méBig eine Periode '"negativer" Kriechgeschwindigkeit festgestellt, der zum

Teil erheblich ausgedehnte Versuchsbereiche ohne mefbare Kriechgeschwindigkeit
folgten. Zusitzlich zu den Effekten der Spannungsumverteilung sind bei diesen
Versuchen auch anelastische Verformungen zu beriicksichtigen, die nach Spannungs-
wechseln zu einer Uberlagerung der plastischen Verformung durch Verformungsanteile
verzégerter Elastizitdt fiihren. Der Grund dafiir ist in dem viskosen Verhalten
der Korngrenzenphasen zu sehen, das zu einem verzdgerten Anstieg der Dehnung

und damit der Spannung in den elastisch verformten Kdrnern fiihrt.

-Flir die bisher erliduterten Fidlle der Spannungsverteilung in der Biegeprobe wurde
angenommen, daf das Kriechverhalten unter Zug— und Druckbeanspruchung identisch
ist. Bei Erfiillung dieser Voraussetzung ist die Annahme des Zusammenfallens

der neutralen Faser mit der Schwerachse der Biegeprobe giiltig. Fiir RBSN ist
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diese Voraussetzung jedoch nicht erfiillt, yielmehr wurde experimentell fest-
gestellt, daf fiir RBSN-Proben im Druckversuch eine etwa 10-fach groBere
Spannung aufgebracht werden muB, um die gleiche Kriechgeschwindigkeit wie

im Zugversuch zu erreichen /189, 211/. Die neutrale Faser wird infolgedessen
nicht mehr in der Probemmitte verlaufen, sondern aufgrund des hdheren Kriech-
widerstands im Druckbereich in Richtung der Druckrandfaser verschoben sein.
Unter vereinfachenden Annahmen 148t sich die neue Lage der neutralen Faser
mit dem Krdftegleichgewicht am Probenquerschnitt berechnen. Der Verlauf der
Spannung iiber die Biegehohe Oz(y) 148t sich unter Verwendung von (56) und der
Spannungsabhingigkeit der stationdren Kriechgeschwindigkeit & ~ 0" z.B. im

Zugbereich als

y 1/n
o, (y) = Gmax,z . (E;) (70)
angeben  /196/, Dabei ist O ax. 7 die maximale Spannung an der Randfaser und
3

hz der Abstand der neutralen Faser von der Randfaser des Zugbereichs. Eine ent-
sprechende Festlegung gilt fiir den Druckbereich,
y 1/n
) (71)
hy .

Gd(y) - Omax,d.

Das Gleichgewicht der Normalkridfte im Probenquerschnitt A

h hy
Z
f o, (y) dA =f Od(Y) dA (72)

o] o]

fiihrt nach Einsetzen von (70) und (71) zu der Beziehung

d 0max,z (73)

Z 0max,d

Es wird angenommen, daR die Bedingung einer 10-fach grdReren Spannung im Druck-
versuch als im Zugversuch bei gleicher Kriechgeschwindigkeit auch fiir die Druck-
und Zugbereiche einer Biegeprobe gilt. Da die Verformungsgeschwindigkeiten von
Druck- und Zugfasern gleichen Abstandsvon der neutralen Faser identisch sind,
kénnen die zugehdrigen Spannungen entsprechend der Voraussetzung verglichen

werden

1/n 1/n

Y = A
10 Omax,z(hz) Omax,d(hd) (74)
9

was sich vereinfacht schreiben 1dRt als
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h g n
h_d = 101 (_“E.x_"l) (75)
z max,z .

Nach Einsetzen von (73) erhdlt man fiir n = 2 ein Verhdltnis von hd/hz = 0.22,
was bel einer Probe mit 4 mm Probenhthe einem Abstand der neutralen Faser von

der HuBeren Druckfaser von hd = 0,71 mm entspricht.

Die Spannungsverteilung kann mit der weiteren Bedingung berechnet werden, daR
das Moment der Kridfte aus (72) beziiglich der neutralen Faser gleich dem auf-

gebrachten Biegemoment M sein muB
hz
b oy dy = M, (76)

_hd

Unter den schon erlduterten Voraussetzungen gilt dann:

o h,
1/n
10bo y I/n
max,z (hd) ydy +b nax,z (BL) ydy =M=
Z
- h, o
h/2
1/n
2bo 2
max, s (T¥) ydy . a7)
o

O ax. s entspricht dabei der Randfaserspannung in einem Versuch mit zentraler
?

Lage der neutralen Faser. Daraus 148t sich das Verhdltnis der Randfaser-
spannungen im Zugbereich bei nichtzentraler und zentraler Lage der neutralen

Faser bestimmen

Oﬁlax,z _ h2/2 (78)
2 2 ?

0max,s 10h 4 +h,
wobei wieder n = 2 und 10-fach groRere Kriechfestigkeit unter Druckbeanspruchung
angenommen wird. Dieses Ergebnis (s. Bild 73 f) bedeutet, daB unter den gegebenen
Voraussetzungen die Randfaserspannung im Zugbereich aufgrund der Wanderung der
neutralen Faser in Richtung des kleiner werdenden Druckbereichs um die Hilfte
abnimmt. Die urspriinglich aufgebrachte Randfaserspannung relaxiert aufgfund

dieser Effekte auf etwa 427 der elastisch berechneten Spannung. Damit verformt
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Y AO' O.S|O-Z=O'SI+AO-
€
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Spannungsverteilung iiber der Biegehthe einer Kriechprobe
im rein elastischen Fall

a) Oel,
b) Og»

c 1)02,

c 2)0S2,
d 1)02,

d 2)032,
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nach Kriechverformung mit unterschiedlichen Spannungsexponenten

zum Zeitpunkt einer Spannungserhdhung um A ©

nach Spannungsumverteilung

zum Zeitpunkt einer Spannungsreduzierung um A O
nach Spannungsumverteilung

zum Zeitpunkt der Entlastung

bei unterschiedlichem Zug- und Druckkriechverhalten

bei Auftreten eines oxidierten Randbereichs mit ideal-
plastischem Verhalten '

bei Auftreten einer rifbehafteten Randzone
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sich eine Biegeprobe mit einer etwa um den Faktor 5.6 kleineren Kriechge-
schwindigkeit als eine Zugprobe unter der gleichen nominellen Spannung. Um den
gleichen Faktor wird die Kriechgeschwindigkeit wihrend des Anfangsbereichs eines

Biegekriechversuchs allein aufgrund der Spannungsumverteilung abnehmen.

Bei den bisher betrachteten Fidllen wurde vorausgesetzt, daB die Biegeprobe

keine Schichten unterschiedlicher Materialzusammensetzung oder unterschied-
lichen Gefiigeaufbaus enthdlt. Nach den Ergebnissen in Kapitel 6 sind diese
Voraussetzungen fiir RBSN nicht erfiillt. RBSN kann unter oxidierenden Versuchs-
bedingungen als beschichtetes Material aufgefaBt werden, das zusidtzlich einen
erheblichen, zur Oberfliche gerichteten Gradienten der Oxidkonzentration auf-
weist, Der EinfluB der Oberflichenoxidschicht auf das Kriechverhalten wird

wegen der geringen Schichtdicke (z.B. 20 um) vernachlidssigt. Die inneren Oxi-
dationsprodukte werden jedoch nicht nur einen direkten Einfluf auf die Kriech-
geschwindigkeit, sondern - beim Auftreten eines Oxidgradienten - auch auf die
Spannungsverteilung in der Biegeprobe ausiiben. Dieser Fall soll anhand des Bei-
spiels in Bild 73 g fiir einen extremen Oxidgradienten betrachtet werden. Es wird
angenommen, daB die #uBeren, stark oxidierten Probenbereiche im betrachteten
Spannungsbereich ideal-plastisches Verhalten zeigen, widhrend im nicht-oxidierten
inneren Probenbereich die Spannungsverteilung nach (69) verliuft. Unter diesen
Voraussetzungen stellt sich eine geringere Randfaserspannung ein als sie nach
(69) berechnet wird. Aufgrund des ideal-plastischen Verhaltens des Randbereichs
wird die gemessene Kriechgeschwindigkeit jedoch nicht von den Randgebieten,
sondern vom nichtoxidierten Probenkern bestimmt. Wegen der Konstanz des aufge-
brachten Moments steigen die Spannungen im Probeninnern an, so daB insgesamt
eine hohere Kriechgeschwindigkeit als nach (69) erwartet, gemessen wird. Beim
Auftreten von Oxidgradienten und kleinen Eindringtiefen der Oxidation ent-
sprechen die gemessenen Kriechgeschwindigkeiten nicht einem durch innere Oxi-
dation geschwdchten RBSN, vielmehr sind die MeRBwerte Ausdruck des inhirenten Ver-
haltens des nichtoxidierten RBSN-Probenkerns, der allerdings unter hdheren

Spannungen, als nach (69) berechnet, getestet wird.

Trotz der unrealistischen Annahmen eines stufenfSrmigen Verlaufs der Oxid-
konzentration und des ideal-plastischen Verhaltens der oxidierten Zone zeigen
diese Uberlegungen, daR die Spannungsverteilung in einer Biegeprobe mit einem
Gradienten der Oxidkonzentration zu einem weiteren Abbau der Randfaser-
spannungen fithrt, was durch eine verstdrkte Stiitzwirkung des inneren, wenig oxi-
dierten Probenkerns ausgeglichen wird. Eine Zugprobe wird unter denselben Vor-
aussetzungen jedoch #hnliches Verhalten zeigen, so daB sich das Verhiltnis der

Kriechgeschwindigkeiten im Zug— und Biegeversuch aufgrund dieser Phinomene



nicht &ndert.

SchlieBlich ist aufgrund der experimentellen Ergebnisse zu erwarten, daf
Risse unterkritischer Linge wihrend des Kriechversuchs wachsen und nach
relativ geringen Kriechdehnungen zum Bruch der Probe fiihren. Dabei werden
Probenbereiche zunehmender Dicke entlastet, so daB die aufgepragte Spannung
vom diinner werdenden Probenkern aufgenommen wird (Bild 73 h). Entsprechend
der Schwidchung des tragenden Querschnitts sollte die Kriechgeschwindigkeit

wihrend des Kriechversuchs ansteigen.

Die Uberlagerung der anhand von Bild 73 diskutierten Einfliisse, deren Auf-
treten beim Biegekriechen des RBSN erwartet werden muB, fiihrt zu einer uniiber-
sichtlichen Situation bei der Bestimmung der wirksamen Spannung. Sowohl bei der
Angabe des Betrags der Kriechgeschwindigkeit als auch ihrer Abhiingigkeit von
der Zeit ist mit relativ groBen Abweichungen gegeniiber einer Probe zu rechnen,
die sich in einem homogenen und stationiren Spannungszustand befindet. Unter
bestimmten Voraussetzungen kdnnen diese Abweichungen berechnet werden; sie
sind im vorliegenden Abschnitt angegeben. Die Verwendung von Biegeproben

fiihrt jedoch bei der Bestimmung der Temperatur- und Spannungsabhdngigkeit der
Kriechgeschwindigkeit sowie beim Vergleich verschiedener Probensorten unter-
einander zu Ergebnissen, die mit denen aus einer Vérsuchsfﬁhrung mit homogener

Spannungsverteilung zu vergleichen sind.
6.2, Oxidation und ihr EinfluB auf das Kriechen

Ein zentrales Ergebnis der vorliegenden Arbeit ist in der Feststellung zu sehen,
daB RBSN-Kriechproben unter bestimmten Voraussetzungen, die im Gefiligeaufbau be-
griindet sind, einem erheblichen Atmosphireneinfluf beim Kriechen in der Weise
unterliegen, daB oxidierende Versuchsbedingungen zu einer starken Verringerung
des Kriechwiderstands gegeniiber der im Vakuum gemessenen Kriechfestigkeit
fiihren., Dieser partielle AtmosphireneinfluB bedeutet gleichzeitig, daB stark
ausgeprigte Unterschiede im Kriechverhalten an Luft zwischen RBSN-Chargen
unterschiedlichen Gefiigeaufbaus auftreten, die mit den herkdmmlichen Para-
meterabhingigkeiten (z.B. der Porosit#dt) vergleichbarer Keramiken nicht mehr
erkldrt werden kdnnen. Es ist zwingend, auch diese Ergebnisse auf unterschied-

liche oxidationsbedingte Gefiligezustdnde zuriickzufiihren.

Parallel zur unterschiedlichen Kriechfestigkeit werden sehr eindrucksvolle
Unterschiede im Oxidationsverhalten festgestellt. Probenchargen geringer
Kriechfestigkeit k¥nnen einen Oxidationsgrad erreichen, bei dem der innere

Probenbereich bis zu etwa einem Drittel aus Oxidationsprodukten (SiOz) be-
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steht. Die maximal erreichbaren inneren Oxidationskonzentrationen kriechfester

Materialien sind im Vergleich dazu um den Faktor 5 kleiner.

Die erheblichen Unterschiede im Oxidationsverhalten verschiedener RBSN-Sorten

sind nur unter Beriicksichtigung der Besonderheiten der RBSN-Oxidation zu ver-
stehen. Das porSse Ausgangsmaterial bietet der angreifenden Oxidation sowohl

eine HuRere als auch innere Oberflidche an, deren relative Bedeutung fiir das
Oxidationsergebnis durch den freien Zugang des Sauerstoffs in die Poren ent-
schieden wird. Da die Oxidation des RBSN passivierend verliuft, ist bel vor-
gegebener Porositit des Ausgangsmaterials eine umso stirkere innere Oxidation

zZu erwarten, je linger die Zugidnglichkeit zu der inneren Oberfl&iche erhalten bleibt,
bevor eine geschlossene Oberflichendeckschicht entstanden ist. Die entscheidenden
Matérialparameter sind in der offenen Porositidt und in den effektiven Porengr&Ren zu

zu sehen, durch die der Zugang zum Probeninnern erschlossen wird.

Um die Abhingigkeit des Ausmasses der inneren Oxidation von diesen Porositdts-—

parametern uu diskutieren, wird in einer modellhaften Uberlegung (Bild 74)
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{Beispiel:Mat. 4, d =0,07 pm ) (Beispiel: Mat.3,d=0,16 ym)

Bild 74: Modell der bis zum PorenverschluB fortschreitenden Oxidation
von RBSN unterschiedlicher Porosit#t und Porengrdfen
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die Oxidation einer ebenen Probenschicht bis zu dem Zeitpunkt verfolgt, an
dem die urspriingliche Porositidt dieser Ebene aufgrund der oxidationsbe-
dingten Volumeﬁzunahme verschwunden ist. Der zu diesem Zeitpunkt erreichte
Oxidationsgrad wird als der maximal erreichbare Wert angesehen. Effekte von

weiteren Reaktionen z.B. zwischen SiBN4 und SiO2 werden vernachlissigt.

In Bild 74 ist die PorengrdBenverteilung durch eine mittlere Porengrfe bei
gleicher Porositit ersetzt. Bei konstanter mittlerer Porengrdfie nimmt der
maximale Oxidationsgrad der in Bild 74 betrachteten Probenebene mit der
Porositdt linear zu. Bei der im Material 4 vorhandenen offenen Porositit
von 17% betridgt der zum VerschlieBen der Porositdt notwendige, maximale
Oxidationsgrad 29% (37 VolZ), beim Material 3 (29% offene Porositit) da-
gegen 557 (64 VolZ). Unter der Annahme gleicher PorengrdBen ist jedoch die
Zeit bis zum Erreichen dieses Oxidationsgrades fiir beide Materialien gleich
groR. Wird dagegen bei konstanter Porositidt die mittlere Porengrtfie variiert,
so bleibt zwar der maximale Oxidationsgrad in der betrachteten Probenebene
konstanty die Zeit bis zum Porenverschluf nimmt jedoch wegen der grbBeren
bendtigten Schichtdicke bei grbBeren Poren zu. Da zudem fiir die Oxidation
ein parabolisches Zeitgesetz giiltig ist, steigen die fiir die ungehinderte
innere Oxidation zur Verfligung stehenden Zeiten mit zunehmenden Porengrdfen

stark an.

Die anhand von Bild 74 diskutierten Abliufe sind fiir die Oxidation in ober-
flidchennahen Bereichen der Proben giiltig; die berechneten maximalen Oxi-
dationsgrade erscheinen aufgrund der Messungen (Kap. 5.10) realistisch. Fiir

die innere Oxidation sind jedoch weitere Parameter zu beriicksichtigen.

Eine einfache Abschitzung zeigt, daB mit dem Sauerstoffangebot, dasbei Re-
aktionsbeginn durch die in den Proben befindliche Luft bereitgestellt wird,
weniger als 1 Zehntel der inmeren Obérfléche von RBSN mit einer monomoleku-
laren SiOz—Schicht zu belegen ist. Mit Ausnahme dieser vernachlissigbaren
Sauerstoffmenge wird der gesamte Sauerstoffgehalt fiir die Oxidation durch
Diffusion ins Probeninnere transportiert, Dabei wird der eindringende Sauer-
stoff wegen der groBen Oxidationsneigung des Si3N4 an den HuBeren Porenenden
reagieren und zu einer von auBen nach innen abnehmenden Belegung der Porenwinde
mit SiO2 filhren. In Konkurrenz zu der Diffusion der Oxidationspartner durch
diese Schichten tritt der Sauerstofftransport durch Gasdiffusion in den Poren-
kandlen auf, der die innere Oxidation ermdglicht. Eine gleichm#Bige Oxidation
in den Innen~ und AuBenbereichen der Probe und damit ein konstanter Oxidgehalt
iiber den Probenquerschnitt wird dann auftreten, wenn der auf der Gasdiffusion

beruhende Sauerstofftransport ins Probeninnere schneller als die Diffusion durch
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die Si02~Schicht erfolgt. Diese Bedingung ist am ehesten bei Temperaturen
erfiillt, bei denen die Diffusion hzw, Permeation durch die Glasschichten noch
keine grdBere Bedeutung erlangt. Mit ansteigender Temperatur nimmt dieser
Sauerstofftransport durch die Oxidschicht und damit die Oxidationsgeschwindig-—
keit exponentiell zu, wihrend das weitere Eindringen des Sauerstoffs in die
Porenkanidle demgegeniiber zunehmend erschwert wird. Infolgedessen kann es schon
bei relativ kleinen inneren Oxidationsgradenm zum PorenverschluB in den

HuBeren Probenbereichen und damit zu groBen SiOZ?Konzentrationsgradienten kommen.

In Bild 75 sind die dabei auftretenden zeitabhingigen Oxidationsabliufe fiir

2 RBSN-Sorten mit unterschiedlichen PorengrSRen modellhaft dargestellt.
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Bild 75: Modell der Oxidation von RBSN verschiedener Poren-—
gréfen bei 1000 und 1300°C

Zusammen mit den anhand von Bild 74 erlduterten Abhingigkeiten kann das Oxi-
dationsverhalten wie folgt erklirt werden. Bei mittleren Temperaturen

(z.B. 1000°C) ist die Oxidationsgeschwindigkeit, bzw. die Diffusionsgeschwindig-
keit durch die gebildeten Si02~Schichten vergleichsweise klein, so daf nach Er-
reichen einer bestimmten Oxidschichtdicke das Eindringen des Sauerstoffs in das

Probeninnere bevorzugt ist. Diese Schichtdicke wird im folgenden als Ubergangs-
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schichtdicke bezeichnet., Wihrend der Versuchszeit? die zum Erreichen dieser
Ubergangsschichtdicke notwendig ist, wird immer ein Oxidgradient zu messen
sein. Wenn die mittlere PorengrtBe des Materials kleinmer als die Ubergangs-
schichtdicke ist, bleibt das Probeninnere auch nach l&ngeren Zeiten von innerer
Oxidation weitgehend frei (Bild 75a). Im umgekehrten Fall ndhern sich die Oxid-
konzentrationen im Probeninnern denen der AuBenbereiche an, so dafl das Oxid-
profil allmdhlich einen konstanten Verlauf annimmt (Bild 75b). In diesem Fall

gelten die anhand vonBild74 erliuterten Verhiltnisse in allen Probenbereichen.

Die Untersuchungen an den RBSN-Sorten mit verschiedenen Porengrdfen er-—

lauben, diese entscheidende Ubergangsschichtdicke in etwa anzugeben. Da das
Material 4 im Gegensatz zum Material 3 auch nach sehr langen Oxidationszeiten
bei 1000°C einen grofien Oxidgradienten zeigt, wird die Ubergangsschichtdicke

bei 1000°C zwischen 0.05 und 0,12 ﬂm liegen¥ Materialien mit einer kleineren
mittleren PorengréBe kdnnen einen PorenverschluB erreichen, bevor die innere
Oxidation fortgeschritten ist, wdhrend Materialien mit grdBeren Poren bei 1000°¢C

einem iiber die ProbenhShe konstanten Oxidgehalt zustreben.

Die Ubergangsschichtdicke nimmt mit steigender Temperatur zu, da die Sauer-

stoffpermeation durch die Si0,-Schicht stdrker von der Temperatur abhingt

als die Gasdiffusion in den Pzrenkanélen. Die experimentellen Ergebnisse be-
stitigen den Anstieg bei 1300°C auf einen Wert > 0.12 um: Bei diesen hohen
Temperaturen sind die Poren bei allen untersuchten Probensorten zu verschlieBen,
bevor die innere Oxidation zu #hnlichen Werten wie in den ProbenauBenbe-
reichen fortgeschritten ist (Bild 75c,d). Auch nach sehr langen Gliihzeiten

(z.B. 500 h) betridgt der Gesamtoxidationsgrad des Materials 3 bei 1300°C nur

1/4 des Wertes bei 1000°C /210/. Der Parameter Aufheizgeschwindigkeit spielt
dabei nur insofern eine Rolle, als bei nicht schockartigem Aufheizen not-

wendigerweise Versuchsabschnitte bei tieferen Temperaturen (mit innerer

Oxidation) auftreten.

Diese Uberlegungen gelten nur fiir Oxidationsversuche, bei denen die Probe
nicht gleichzeitig Kriechbedingungen unterworfen werden. In Kriechversuchen
dndert sich das Verhalten dahingehend, daf aufgrund der Kriechverformung
Stérungen (z.B. Risse) im Aufbau der Oberflichendeckschichten auftreten, die
dem Sauerstoff verstdrkten Zugang zum Probeninnern verschaffen, so daR die
resultierenden Oxidgradienten eine Abschwichung bei insgesamt hdherer Oxid-

konzentration gegeniiber dem unbelasteten Fall zeigen. Weiter in die gleiche

Die angegebenen Grenzwerte entsprechen den Oxidschichtdicken, die dem maximal
erreichbaren Oxidationsgrad der beiden Materialien 3 und 4 entsprechen (s.

Bild 74).
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Richtung weisende Korrekturen am vorgelegten Modell sind beim verstdrkten
Auftreten sehr groBer Poren anzubringen, was jedoch fiir die hier untersuchten

Probenserien nicht notwendig erscheint.

Die Beeinflussung des Kriechverhaltens durch die Oxidation kann in der folgenden

3N4 zu SiO2 bedeutet eine Zerstdrung
des urspriinglichen Kristallaufbaus und die Ausbildung einer neuen Struktur.

Weise erklirt werden. Die Umwandlung des Si

Durch den damit verbundenen Ubergangszustand, der durch eine "atomare Un-
ordnung" gekennzeichnet ist, wird eine Verformung durch viskoses FlieRen er-
mbglicht /60/. Die Oxidation, durch die ein Teil des Gefiiges in amorphe Oxid-
phasen umgewandelt wird, tritt bevorzugt an den Stellen auf, die der Oxidation
am ehesten zugdnglich sind (Poren, Korngrenzen),., Filr den Verformungsmechanismus
bedeutet das, daB nichtoxidierte Si3N4—K6rner durch das viskose FlieRen amorpher

Korngrenzenphasen aufeinander gleiten k&nnen.

Die entstehenden SiOszlasschichten stellen eine Senke fiir metallische Verun-
reinigungen wie Ca und Mg dar. Die Anreicherung dieser Elemente in glasigen Be-
reichen besonders an der Oberfliche wird sowohl in den eigenen Experimenten als
auch in der Literatur mehrfach nachgewiesen /187 212,213/, Der in den eigenen
Untersuchungen beobachtete fliissige Zustand dieser Ca-reichen Phasen ist aufgrund
der Zustandsdiagramme zu erwarten /214/, die eine tiefere Liquidustemperatur
dieser Phasen mit hSherem Ca~Gehalt angeben. Eine Abnahme der Kriechfestigkeit

beim Auftreten dieser Oxidphasen ist infolgedessen verstdndlich.

Fiir das Kriechverhalten der untersuchten Werkstoffe ist die Verteilung der niedrig-
viskosen Glasphasen im Gefiige auBerordentlich wichtig. Aufgrund unbefriedigender
Untersuchungsverfahren ist jedoch ihre Festlegung noch nicht gesichert. Die
Untersuchungen der vorliegenden Arbeit ergaben, daf die gemessenen SiOz—Gehalte
auch nach kurzen Versuchszeiten gr8Btenteils kristallin bei einer relativ ge-—
ringen Ca— Konzentration im Probeninnern vorliegen. Ca-Anreicherungen - in stark
inhomogener Verteilung — werden dagegen an der Probenoberfliche nachgewiesen. Die
Triebkraft fiir eine zur Oberfliche gerichteten Ca-Diffusion ist in der Bildung
Ca-reicher Glasphasen an der Oberfliche zu sehen, die zu einer Ca-Verarmung an
der Grenzfliche zwischen Deckschicht und Grundmaterial fiihrt /212/, Es ist in-
folgedessen wahrscheinlich, daB neben einer sekundidren Kristallisation des

SiO2 zu Cristobalit auch eine Abreicherung des Probeninnern an Ca und niedrig-
viskosen Glasphasen auftritt, die beide zu einer zunehmenden Behinderung von

"Gleitprozessen zwischen den Si3N4*K6rnern fiihren.

In diesem Zusammenhang sind auch elektronenmikroskopische Untersuchungen an

HPSN /215/ interessant, die den Nachweis einer unvollstdndigen Benetzung der



- 142 -

Si3N4—K6rner durch die amorphe Korngrenzenphase bei Raumtemperatur erbringen.
Eine vollstidndige Benetzung ist eyentuell bei hohen Temperaturen zu er~

warten, wenn die Grenzflichenspannung zwischen der amorphen Korngrenzenphase

und den Si3N4-K6rnern kleiner ist als die Grenzflichenspannung zwischen 2
SiBN4—K6rnern, In dem MaBe, wie sich dieses Verh#ltnis mit fallenden Tempera-—
turen umkehrt, nimmt die Benetzung der Korner ab, so daB sich die amorphe

Phase bevorzugt an Punkte, wo mehrere Kdrner zusammenstoBen, zurlickzieht., In
entsprechender Weise kann auch beim RBSN eine temperaturabhdngige Benetzung der
Si3N4«K6rner durch Glasphasen auftreten, so daB z.B. das bei Raumtemperatur
vorgefundene Verteilungsbild des Ca die Verhdltnisse bei hohen Temperaturen
nicht widerspiegelt, Bei hohen Temperaturen ist vielmehr mit einer gleich-
mdBigen Verteilung der Ca-reichen Glasphasen an der Oberfliche zu rechnen, die
sich jedoch in der Ca-Konzentration, Viskositit und im Massenanteil deutlich von

den Oxidphasen im Probeninnern unterscheiden diirften.

Insgesamt ist durch die Oxidation eine Beschleunigung des Kriechens gegeniiber
einem nichtoxidierten RBSN festzustellen, deren Wirkung jedoch durch den
Ca-Verlust im Probeninnern und durch die Kristallisation der zunichst als
amorphe Phasenentstehenden Oxidationsprodukte in den friihen Versuchsstadien

eine starke Abschwichung erfdhrt.

6.3. Kriechmechanismus

Das Kriechverhalten des RBSN ist durch einen komplexen, aus einer einzigartigen
Kombimation von Eigenschaften und Werkstoffparametern resultierenden Verfor-
mungsmodus charakterisiert, der in keinem der bekannten Kriechmodelle seine Ent-
sprechung findet. Der geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist weder in einer
plastischen Verformung aufgrund von Versetzungsbewegungen noch in einem spannungs-
gerichteten Materialtransport aufgrund von Diffusionsvorgingen zu sehen, wenn
gleich zahlenmdfig nicht angebbare Verformungsanteile durch diese Vorginge zur
Gesamtverformung beitragen kdnnen. Korngrenzgngleiten ist nach dem Verstidndnis
der klassischen Modelle als Kriechmechanismus fiir RBSN ebenfalls nicht zu iiber-
nehmen. Gegeniiber den in Kapitel 2 erliuterten grundsitzlichen M8glichkeiten

der Hochtemperaturverformung keramischer Stoffe sind fiir den Fall des RBSN eine
Reihe weiterer Phidnomene zu interpretieren und bei der Festlegung des Kriech-

mechanismus zu beriicksichtigen.

Das Kriechverhalten des RBSN ist im wesentlichen durch drei wichtige Werkstoff-
eigenschaften und ~parameter bedingt: die inhdrente Kriechfestigkeit des Si3N4,
das porSse Gefiige und das Oxidationsverhalten des RBSN. Die inhidrente Kriech-

festigkeit des Si3N4 fiithrt dazu, daB die SiBNa*Kﬁrner im betrachteten Spannungs-
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und Temperaturbereich nur elastisch verformt werden. Plastische Verformungen
sind an Vorginge in den Korngrenzen gebunden, die durch oxidierenden Angriff
bedingt ihre Kriechfestigkeit wdhrend des Kriechversuchs stark verdndern
kOnnen. Das extrem feink8rnige und pordse Gefiige des RBSN 1ld8t auch wdhrend
einer "stationdren" Kriechverformung die Einstellung eines stationiren Ge-
fligezustandes nicht zu, vielmehr bedeutet jede Kriechverformung fiir das RBSN-

Gefiige eine Veridnderung in Richtung fortschreitender Gefiigezerstdrung.

Wihrend der Kriechverformung werden folgende Phinomene beobachtet. Nach einem
sehr ausgedehnten Primdrbereich, in dessen Verlauf die Kriechgeschwindigkeit
bis zu sehr kleinen Werten abnimmt, erfolgt bei relativ geringen Dehnungen

(< 1%Z) der Bruch der Probe. Dem Versagen des Werkstoffs kann ein gegeniiber
dem Primdrbereich meist schwach ausgeprédgter "stationirer" Kriechbereich
vorausgehen, Tertidre Kriechbereiche in deutlicher Ausprigung werden nie be-
obachtet. Durch oxidierende Versuchsbedingungen wird je nach den Gefiigepara-
metern die Kriechfestigkeit deutlich verringert; zusdtzlich wird ein Anstieg
der Kriechbruchdehnung beobachtet. Im iibrigen sind die geschilderten Kriech-

phdnomene im wesentlichen von den Oxidationsbedingungen unabhingig.

Der Kriechmechanismus des RBSN ist als eine Verschiebung benachbarter starrer
Si3N4—K6rner oder Kornbereiche parallel oder senkrecht zu ihrer gemeinsamen
Grenzflidche zu verstehen. Durch die Bereitstellung einer zunichst amorphen Korn-
grenzenphase durch innere Oxidationseffekte wird der bemerkenswerte Abfall der
Kriechfestigkeit bei oxidierenden Versuchsbedingungen erkldrt. Die in den
Kriechversuchen ermittelten Aktivierungsenergien sind mit den Werten fiir das
viskose FlieBen von oxidischen Glasphasen zu vergleichen(z.B.535kJ/mol ) /211,
216/. Dabei kann die starke Abnahme der Kriechgeschwindigkeit im ersten Ver-
suchsstadium durch eine Verfingerung des Glasphasenanteilg durch Kristallisation
und eine ErhShung der Viskosit#t dieser Phasen im Probeninnern zustande kommen.
Die Messungen der hohen Cristobalitgehalte und der Ca-Diffusion an die Ober-
fldche bestdtigen diese Vorstellung. Weiter ist jedoch daraufhinzuweisen, daB
allein aufgrund der Versuchsanordnung (4-Punkt-Biegung) ein ausgedehnter Kriech-
bereich mit abnehmender Kriechgeschwindigkeit zu erwarten ist. Die aufgrund der
Spannungsumverteilung erfolgende Relaxierung der Randfaserspannungen, die durch
die in den Randbereichen der Proben stdrkere Oxidation noch verstirkt wird,
sowie die Wanderung der neutralen Faser in Richtung des abnehmenden Druckbe-
reichs sind allein zur Erkldrung der Abnahme der Kriechgeschwindigkeit um mehr

als eine GrdRenordnung geeignet.

Durch die gemessenen Spannungsexponenten wird ein durch Kornverschiebung be-

stimmter Kriechmechanismus nahegelegt. Von den dabei mglichen Elementar-—
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prozessen kommt flir RBSN bevorzugt das viskose FlieBen einer amorphen
Korngrenzenphase in Betracht, Aufgrund des Gefiiges sind jedoch beim
Korngrenzengleiten des RBSN einige Besonderheiten zu beriicksichtigen.

Zu Recht wird bereits von Wilshire und Mitarbeitern /189/ aufgrund einer
Modelliiberlegungvon Lange /70/ (s. 2.2.3.1.) daraufhingewiesen, daB bei der
Wirksamkeit des vorliegenden Kriechmechanismus die Kriechgeschwindigkeit durch
die Kornverschiebung senkrecht zur gemeinsamen Korngrenzenflidche und nicht
durch das eigentliche Korngrenzengleiten bestimmt wird. Die Anwendbarkeit
dieses Modells fiir RBSB ist jedoch in der Weise kritisch zu sehen, als auf-
grund der feinstverteilten Porositdt die Kooperation einer abgleitenden Korn-
grenze mit einer eng benachbarten Pore zu beriicksichtigen ist. Diese Kooperation
kann in einer Schwidchung bzw. Aufhebung des effektiv tragenden Querschnitts
einer gleitenden Korngrenze gesehen werden. Die Hiufigkeit dieses Ereignisses
ist aufgrund der groBen Porositidt und der Porositdtsverteilung im Vergleich zu
dichten Materialien als groB anzunehmen, so daB die Akkommodation des Korn-
grenzengleitens durch senkrecht zur Korngrenze erfolgende Verschiebungen (bei

nicht abgerissenem "Fliissigkeitsfilm") in ihrer Bedeutung abfdllt.

Durch diesen Mechanismus werden das Kriechbruchverhalten und die vorausgehende
Kriechkinetik erklidrbar. Die Kriechproben brechen nach sehr kleinen Kriech-
dehnungen ohne Tertidrbereich. Die groBe Hiufigkeit von inneren Bruchvorgingen
mit engbegrenzter lokaler Auswirkung fiihrt zu einer fortschreitenden "inneren
Zerstdrung'" des Materials. Das Fehlen eines Kriechbereichs mit ansteigender Kriech-
geschwindigkeit bei fortgeschrittener Zerstdrung, sowie das Fehlen makrosko-
pischer Risse, die bei einem Bruchverlauf mit kontinuierlich abnehmendem tra-
genden Querschnitt zu erwarten sind, werden damit erklirt, daR wihrend der
Kriechverformung zunichst die inneren "Briicken" giinstiger Orientierung zerstdrt
werden. Das nachfolgend verstdrkte Ansprechen weiterer "Briicken" mit un-
giinstigerer Orientierung kann zu einer Abnahme der Kriechgeschwindigkeit bei
konstantem aufgebrachten Biegemoment fiihren. Das Auftreten eines Kriechbruchs
im primdren Kriechbereich erfolgt nach dem Verlust eines kritischen Anteils des

tragenden Querschnitts.

Durch eine verstirkte innere Oxidation mit einer entsprechenden Porositdtsab-
nahme und groBeren Hidufigkeit von Oxidationsprodukten wird die Bedeutung der
Korngrenzengleitvorginge gegeniiber der "inneren Gefiigezerstdrung' erhdht. Die
htheren Kriechgeschwindigkeiten und gr8Beren Kriechbruchdehnungen stark oxi-
dierter Materialien werden dadurch verstindlich. Die Bedeutung der Kontakte
zwischen den K8rnern eines RBSN-Gefiiges fiir die Kriechgeschwindigkeit und die
erreichbare Gesamtdehnung wird auch durch Untersuchungen an Materialien ver-

schiedener Herstellung und unterschiedlichen Gefiigeaufbaus bestidtigt /19/. Auf-
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grund des dominierenden Kriechmechanismus wird eine besonders hohe Kriechfestig-
keit bei fehlender innerer Oxidation und einer mdglichst groBen Kontaktfliche

zwischen den K8rnern beli kleiner Porositidt erreicht.
7. Zusammenfassung und SchluBfolgerungen

Siliziumnitrid hat in den letzten Jahren wegen seiner ungewShnlichen Kombination
von Eigenschaften starke Beachtung gefunden. Das Ziel des Einsatzes als "Hoch-
leistungswerkstoff" z.B. in der Gasturbine hat eine intensive Forschungs- und
Entwicklungsaktivitdt im In- und Ausland angeregt. Sowohl die auf der Si-Basis
mBglichen keramischen Werkstoffe als auch die Bauteilkomponenten der Gas-—

turbine sind in jlingster Zeit erfolgreich weiterentwickelt worden.

Reaktionsgesintertes Siliziumnitrid nimmt in diesem Zusammenhang eine besondere
Stellung ein. Die fiir RBSN ungewdhnlichen glinstigen Herstellungs- und Bearbei-
tungsverfahren, die Mdglichkeit, Si3N4—Bauteile praktisch beliebiger Form ohne
den Gebrauch sinterf6rdernder Zusdtze herstellen zu kdnnen, sowie die vom reinen
Si3N4 ableitbaren Eigenschaften machen RBSN in vielfacher Hinsicht zu einem
hochfavorisierten Werkstoff. Trotz der groBen Erwartungen sind jedoch auch heute
die Probleme noch nicht vollstidndig gel8st, die sich aus der vergleichsweise
geringen Festigkeit, aus der unvermeidbaren Porositit und aus den oxidations-

bedingten Verinderungen thermischer und mechanischer Eigenschaften ergeben.

Die Kriechuntersuchungen der vorliegenden Arbeit verfolgen zwei Ziele. Die
Kenntnis des Kriechverhaltens, der bestimmenden Parameter ind Abhingigkeiten
fiihrt zu einer Vertiefung des grundlegenden Verstindnisses des Werkstoffs.
Obwohl die untersuchten Materialien sehr unterschiedliche Entwicklungszustinde
des relativ neuen Werkstoffs RBSN reprdsentieren, sind eindeutige Ergebnisse
grundsdtzlicher Bedeutung erarbeitet worden, deren Kenntnis fiir die repro-—
duzierbare Herstellung kriechfester RBSN-Sorten von grofem Wert ist. Zum anderen
werden durch die Kriechversuche Werkstoffdaten gewonnen, die fiir die Auslegung
der RBSN-Bauteile fiir den angestrebten Hochtemperatureinsatz von. Bedeutung

sind.

Die wichtigsten Ergebnisse der vorliegenden Arbeit lassen sich in den folgenden
Punkten zusammenfassen:

1) RBSN kann einem stark ausgeprigten EinfluB der umgebenden Atmosphire auf das
Kriechverhalten unterliegen. Ausschlaggebend fiir die Bedeutung ist das Ausma8
der inneren Oxidation, die entscheidend von den Gefiigeparametern des Materials
abhingt.

2) Die untersuchten RBSN-Sorten zeigen Unterschiede in den Kriechgeschwindig-

keiten (z.B.2 Zehnerpotenzen), die mit den iiblicherweise angegebenen Werkstoff-
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parametern (z.B. Porositit, Phasenanteile, Verunreinigungen) nicht erklirt
werden kdnnen. Der entscheidende Gefligeparameter ist in den Durchmessern der
Porenkanile zu sehen, durch die auch die inneren Bereiche der Proben fiir den

Sauerstoff der umgebenden Atmosphidre zuginglich werden.

3) RBSN mit ausschlieflich sehr kleinen Durchmessern der Porenkanile (z.B.
mittlerer Durchmesser < 0.07 um) zeigt bis zu Temperaturen von mindestens 1400°¢
eine ausgezeichnete Kriechfestigkeit und keinen ausgeprigten EinfluB der Um-
gebungsatmosphire auf das Kriechen. RBSN mit gr&Reren Porenkandlen kann vor

und widhrend des Kriechversuchs innerlich stark oxidieren (bei den verwendeten
Versuchszeiten wird bis zu 1/3 des Ausgangsmaterials in Oxid {ibergefiihrt) und

infolgedessen eine erhebliche Verringerung det Kriechfestigkeit aufweisen.

4) Durch gezielte Voroxidationsbehandlungen ist die vor dem Kriechversuch ab-
laufende Oxidation dieses oxidationsanfdlligen Materials zu beeinflussen. In
entsprechender Weise ist auch die Kriechfestigkeit dieses Materials durch Vor-
glihungen zu verdndern: durch mdglichst schneiles Aufbringen einer geschlossenen
Oxidschicht bei moglichst geringer innerer Oxidation ist ein erheblicher An-

stieg der Kriechfestigkeit zu erreichen.

5) Die Kriechversuche zeigen immer einen sehr stark ausgeprigten primiren
Kriechbereich (z.B. i{iber 100 h), der oft einer logarithmischen Zeitabhidngigkeit
entspricht. Die Kriechgeschwindigkeiten erreichen nach Ende des Primidrbereichs
oft sehr kleine Werte im Bereich 10_6h_].
6)Aufgrund von Spannungswechseln werden Spannungsexponenten zwischen 1.2 und
1.8 geﬁessen. Die Spannungsabhidngigkeit der Kriechgeschwindigkeit ist nicht

deutlich von dem Oxidationsgrad der Proben abhingig.

7) Die gemessenen Aktivierungsenergien des Kriechens liegen zwischen 320 und
640 kJ/mol; die hSheren Werte werden vorzugsweise bei hohen Spannungen und

Temperaturen gemessen.

8) Die erreichbaren Kriechdehnungen sind sehr klein. Mit Material hoher Kriech-
festigkeit werden keine Werte > 0.3%erreicht, widhrend weniger kriechfestes Ma-

terial etwas h8here Dehnungen zul&dBt, die jedoch immer < 17 sind.

9) Eine Volumenabhingigkeit des Kriechens erscheint in der Weise mbglich, daRB
sehr diinne Querschnitte eines wenig kriechfesten, da oxidationsanfilligen Ma-
terials verglichen mit grdBeren Querschnitten zu hdheren Kriechgeschwindigkeiten

fiihren.

10) Das Kriechverhalten der untersuchten Materialien wird durch die Verschiebung

der sich elastisch verformenden Si3N4—K6rner bestimmt. Diese Gleitvorginge
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werden durch innere Oxidationsprodukte erleichtert. Aufgrund des Gefliges, vor
allem der sehr feinen Verteilung der relativ grofen Porositidt wird die makro-
skopische Verformung von einer fortschreitenden Zerstdrung des Gefiigeaufbaus
begleitet, die nach geringen Dehnungen zum Versagen des Materials fiihrt.

Neben der Spannungsumverteilung aufgrund der Relaxierung der Randfaserspannungen
in der Biegeprobe werden vor allem zwei Prozesse fiir die Abnahme der Kriechge-
schwindigkeit wdhrend des Kriechversuchs verantwortlich gemacht: Die Verringe-
rung des Glasphasenanteils aufgrund der SiOz-Kristallisation zu Cristobalit
bedeutet eine Behinderung der Verformbarkeit durch viskoses FlieBen. Ein gleich-
artiger EinfluB ist von dem Ca-Verlust im Probeninnern zu erwarten, der zu einer

Erhdhung der Viskositdt der inneren Oxidphasen fiihrt.

11) Die vom technischen Einsatz her geforderten mimimalen Kriechdehnungen und
~geschwindigkeiten werden von RBSN, das dem heutigen Kenntnisstand entspricht,
sicher erreicht. Die untersuchten Materialien hoher Kriechfestigkeit (Sérien

4 und 5) sind sowohl was den Vergleich mit Ergebnissen aus der Literatur be-
trifft als auch hinsichtlich der in der Einleitung festgelegten technischen Be-

anspruchungsfille als fiihrende RBSN-Werkstoffe mit sehr guter Kriechbestdndig-

keit zu bezeichnen.
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