KiIK 2771
Marz 1979

Der Einfluld von
Verfahrensparametern und
Sinterhilfsmitteln auf die
Verdichtbarkeit, das
Kriechverhalten und die
Festigkeit von heiBgepreBtem
iliziumnitrid

R. Becker
Institut fiir Material- und Festkorperforschung

Kernforschungszentrum Karlsruhe







KERNFORJCHUNGSZENTRUM KARLSRUHE

Institut fir Material- und Festkdrperforschung

KfK 2771

Der EinfluB von Verfahrensparametern und Sinterhilfsmitteln
auf die Verdichtbarkeit, das Kriechverhalten und die Festiig-
keit von heiBgepresstem Siliziumnitrid ¥

R. Becker

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH, Karlsruhe

# yvon der Fakultidt fiir Maschinenbsu der Universitii
Karlsruhe genehmighbte Digsertation



Als Manuskript vervielfaltigt
Flir diesen Bericht behalten wir uns alle Rechte vor

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH
ISSN 0303-4003




Abstracit

BECKER, RUDOLF;:

DER BINFLUSS VON VERFAHRENSPARAMETERN UND SINTERHILFSMITTELN
AUF DIE VERDICHTBARKEIT, DAS KRIECHVERHALTLN UND DIE PESTIG-
KEIT VON HEISSGEPRESSTEM SILIZIUMNITRID

Eine Herstellmethode von Formteilen aus Si3N4 ist das Helf-
pressen von aus Si3N4~Pulvern gefertigten Grinlingen. Nach dem
Stand der Technik wird zur vollstdndigen Verdichtung ein Fliis~
sigphasen bildender Zusatz (z. B. WMg0) bendtigt. In dieser Ar-
beit werden Wege aufgezeigt, wie auch ohne konventionelle Sinter-
hilfsmittel dichtes HPSN hergestellt werden kann., Dabei wird das
an Si3N4wPartikeloberfléchen immer vorhaendene S:'LO2 als FluBmittel
eingesetzt. Auf der Basis eines solchen, fir heutige Begriffe
hochreinen HP3N werden die Auswirkungen von MgO, Mg3N2, Al203
und AlN als Sinterhilfsmittel auf die resultierenden Material-
eigenschaften: Verdichtbarkeit, Kriechen und Festigkeit in de~-
taillierter Art und Weise herausgearbeitet. Dabei zeigt sich, daB
Sinterhilfsmittel, die die Verdichtung schon bei geringen Zugebe-
mengen stark beschleunigen, HuBerst abtrdglich filir die Kriechbe-
stdndigkeit und die Hochtemperaturfestigkeit sind. Der Grund liegt
in der Bildung eines Mg~Silikates, welches im Korngrenzenbereich
verbleibt und bei ca. 1300 K erweicht. Die Kaltfestigkeit ist
wegen einer giinstigen Gefiigeausbildung hier gut. In analoger Weise
erreicht man mit A1203 und A1N wegen des erfolgenden Einbaus ins
513N4—Gitter zwar bessere Hochtemperatureigenschaften, die aber
mit EinbufBlen in der Verpressbarkeit und der Kaltfestigkeit er-
keuft werden miissen. Zusatzfreie Sorten geben im Vergleich dazu
ein einheitliches Bild mit guten Allroundeigenschaften. Aus den
Experimenten geht hervor, daB aus dem Gesagten nicht die Forde-
rung nach einem vollig glasfreien HPSN abgeleitet werden kann.
Solches Material versagt in allen Belangen. Aufgrund der Versuchs-
ergebnisse kann geschlossen werden, daB HPSN als eine Dispersion
von kristallinem 3i.N, in einer sasmorphen Matrix (Glasgehalt ca.
4-10 vol %) anzusehen ist (Sand - Binder - Modell). Dabei werden
die unterschiedlichen Materialeigenschaften weitgehend von der
Menge und der Zusammensetzung der Binderphase (Silikatglas) be-
stimmt. Diese Glasphase 1st demnach der Hauptansatzpunki fir
weitere werkstoffwissenschaftliche Untersuchungen.



Abstract

BECKFR, RUDOLF:

THE INFLUENCE OF PROCESS PARAMETERS AND ADDITIVES ON THE
DENSIFICATION, CREEP PROPERTIES AND STRENGTH OF HOT PRESSED
SILICON NITRIDE

One method of production of Si3N4 parts is the hot pressing of
powder compacts. According to the current techmnological know
how, a liquid phase building additive (e.g. Mg0) is essential
for the coﬁplete densification of 513N4. In this work it has
been shown, how dense SiBN4 may be produced without the con=-
ventional additives. The S5iO,-coating of Si3N4 particles here
results in the liguid phase formation. On the basis of the above
concept, the effect of MgO0, Mg3N2, A1203 and@ AlN-additions to

a pure Si3N4 powder have been studied in detail and the resulting
material properties: dengification, creep and high temperature
strengths have been determined. It has been shown, that the
additives, which in small amounts strongly accelerate the densi-
fication process, are also derogatory for the creep and high
temperature strengths, because of the formation of a Mg-silicate
along the grain boundaries., This silicate softens around 1300 k.
At low temperatures this material has good properties because

of the special microstructure formation. Analogically, in case
of A1203 and AIN addition, the solution of alumina in the Si3N4
lattice results in better high temperature properties, at the
cost of reduced compressibility and low temperature strengths.

In comparison, HPSN without additions, shows good all-round
properties. The experiments indicaie that the demand for a glass-
free HPSN can not be diverted. The properties of such a material
are totally unsatisfactory. Based on the results, it may be con~
cluded, that HPSN is a dispersion of crystalline Si3N4 in an
amorphous matrix (glass content between 4 -~ 10 vol %). Depending
on the amount and composition of the boundary phase (silicate
glass) widely variing material properties may be obtained,

This glass phase 1s thus the starting block for further re-
search on these materials.
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1. Einleitung

Unter dem Eindruck einer drohenden Rohstoffverknsppung werden
in letzter Zeit mehr und mehr werkstoffwissenschaftliche Ar-
beiten mit dem Z2iel des Frsatzes herkommlicher (kmapper) Werk-
stoffe durch vollig neue Materialien, deren Quellen als ge-
sichert angesehen werden, von staatlicher Seite gefCrdert 71/

Dabei sind Werkstoffe von besonderem Interesse, welche zusitz-
lich zu dem erwdhnten Gesichtspunkt eine weitgehende Verbesse-
rung bekarmter Maschinen und Apparate und eine Schaffung oder
Konstruktion einer neuen, liberlegenen Maschinengeneration er-
moglichen. Auf der Liste solcher Maschinen sind ganz oben solche
zu finden, welche Verbrennungsenergie in mechanische Arbeit
umwandeln. Diese Energie ndmlich wird heute noch vorwiegend

aus fossilen Energietridgern erzeugt, wovon das Erddl als Brenn-
stoff zum Betrieb von Wirmekraftmaschinen eine hesondere Rolle
einnimmt. Die zur Verfiigung stehenden Vorrédte fossiler Energie-~
trdger (hier insbesondere das Lrdsl) sind jedoch schon heute so
knapp, daB beil unverdndertem Verbrauch eine weitgehende Erschdp-
fung dieser abzusehen ist.

Daher ist es unerlidflich, eben durch die Entwicklung neuartiger
Werkstoffe, den Bau von im thermischen Wirkungsgrad erheblich

verbesserten Wirmekraftmaschinen zu erméglichen, die so maBgeb-
lich zur Einsparung von kmeppen Energlietrégern beitragen kdnnen.

Eine Gruppe von Werkstoffen, auf die in dieser Hinsicht groBie
Hoffnungen gesetzt wird, sind die Sonderkeramiken /3 - 8/. An

einer Ubersicht kanmn verdeutlicht werden, welche Vorteile sich,
am Beispiel einer Verbremnungsgasturbine, durch den Ersatz von
metallischen Werkstoffen durch keramische einstellen (Abb. 1).

Vom Potential her iibertreffen Hochleistungskeramiken, wie aus
der Darstellung ersichtlich, selbst die besten, zur Zeit ange-
wendeten Hochtemperaturlegierungen erheblich.

Es ist jedoch nicht einfach, keramische Materialien in analoger
Weise zu metallischen als Konstrukitionswerkstoffe fiir moderne
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Schaubild: Keramik in der Gasturbine /2/

als auch dem mechanischen Bereich aus.

Aus einer spdteren, basalen Umschau aus etwa 250 verschiedenen
Werkstoffen kristallisierten sich seit etwa 20 Jahren Silizium—
karbid und Siliziumnitrid als Verbindungen mit erfolgversprech—
enden Eigenschaften heraus /9 - 13/.

Sieht man einmal von dem ausgesprochen sproden Materialverhalten
(sehr hoher ¥-Modul, sehr geringe Bruchdehnung) ab, zeichnet sich
Siliziummitrid (Si3N4) durch eine ausgezeichnete Kombination sehr
glinstviger FEigenschaften, sowohl auf dem physikalich-chemischen,

Diejenigen Probleme, welche von der Sprodigkeit des Werkstoffs
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aufgeworfen werden, miissen durch einen Umdenkprozefi auf der kon-
struktiven Seite umgangen werden. So muf man sich darauf ein-
"stellen, dafl mechanische oder thermische Spannungsiiberhdhungen
nicht, wie bei Metallen gewohnt, durch plastische Vorginge im
Bereich der Spannungsspitzen abgebaut werden konnen, sondern,
zumindestens im Bereich unterhalb von 1273 K, Materialschddi~-
gungen oder katastrophales Bauteilversagen zur Folge haben.

Hier kann zwar bereits bei der Herstellung durch entsprechende
Technologien das Auftreten von Inhomogenitdten und Gefiigefehlern
verhindert und so EinfluB auf die bei Keramiken (wegen der Sprodig-
keit) im allgemeinen vorliegenden statistischen Verteilung (siehe
Kap. 5) von mechanischen Materialdaten genommen werden. Jedoch
bleibt die vollstdndige Umgehung der konstitutionsbedingten
Schwierigkeiten eine Froblemstellung fir die keramikgerechie
Konstruktion, die unter Vermeidung von hohen (Zug-) Spannungen \
entsprechende Global- und Detailldsungen anbieten muB (z. B. Be-
ricksichtigung grofer Sicherheitsfaktoren bzw,. entsprechende
werkstoffgerechte Verbindungen Keramik-Keramik, Keramik-ipetall).

Den hier vorliegenden, durchaus ldsbaren Problemen stehen jedoch
bel weitem diejenigen Materialeigenschaften gegenuber; die in
ihrer Kombination eine a&sgezeiéhnete Thermoschdckbesténdigkeit
bewirken und eine sehr hohe Einsatzi{emperatur, selbst in korro-
siver Atmosph&re erlauben.

So erscheint Si3N4 bigher als der einzige Werkstoff, der sowohl

die mechanischen, als auch die thermischen Beanspruchungen fur

eine Verbrénnungsgasturbine von 20 -~ 600 kW, mit einer Drehzahl

von 5 . 104 - 11 . 104 min~! und einer Gaseintrittstemperatur von
1573 K, in einer'angemessenen Standzeit schadlos iibersteht /9 -~ 13/.

In diesem Zusammenhang darf jedoch nicht {ibersehen werden, daf
nicht beide, heute zur Verfiigung stehenden Si3N4 ~Jorten, nime
lich das RBSN (Reaction Bonded Silicon Nitride) und das HPSN

(Hot Pressed Silicon Nitride), die gleichen Voraussetzungen fiir
den Einsatz in einer solchen Turbine mitbringen. Anschaulich

wird diese Tatsache, wenn man die Herstellung der beiden Pro-
duktvarianten und die aufgrund der Herstellung recht verschiedenen
Eigenschaften betrachtet.
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Abb. 2: FlieBschema der Herstellung von RBSN /14/

Plir die Herstellung von RBSN / 14 -~ 19/ (Abb. 2) ist das Aus=-
gangsprodukt Siliziumpulver, welches in der zur Verfiigung ste-
henden Kornverfieilung und der vorliegenden Zussmmensebtzung spe-
ziell aui die Erzeugung von RBSN abgestimmt sein muf. Aus diesem
Pulver wird durch ein PFormgebungsverfahren (so z. B. Pressen,
Schlicker- und SpritzgieBen oder Strangpressen) ein pordses Sili-
ziumformbteil hergestellt, sel es als Halbzeug oder direkt in der
endgliltigen Geometrie. Dieses wird nun in einer Atmosphidre von
Stickstoff und reduzierendem Wasserstoff gesintert. Dabei ist es
notwendig, die Reaktion thermisch zu kontrollieren und zu steuern,
da die Nitridation von Silizium stark exotherm ist und daraus
resultierende Temperaturiiberhthungen iiber den Siliziumschmelz~
punkt hinaus zu Materialfehlern flihren.
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Bs ist mdglich, den Sintervorgang in einem frithen Stadium zu
unterbrechen und das Formteil, welches dann bereits eine aus-
reichende Festigkeit besitzt, spanend zu bearbeiten. Im An-
schluB daran kann es, auch bel komplizierten Formen, mafhaltig
fertig nitridiert werden.

Das entstehende Produkt besteht iiberwiegend aus der bei Tem- -
perafurén < 1600 K bevorzugt gebildeten ¢ ~Modifikation von
Si3N4 und ist typischerweise pords. Das Porenvolumen betrigt

ca., 15 = 20 %. Der Gehalt an Verunreinigungen ist bei gutem
Material sehr gering. Hieraus resultieren zwar ausgezeichnete
Hochtemperatureigenschaften, jedoch miissen, als Folge der groRen
Porositdt, EinbuBen in der Festigkeit hingenommen werden (Abb. 4).

Als Ausgangsprodukt fiir die Herstellung von Formteilen aus HPSN
dient g —Si3N4 -Pulver, welches in einem Nitridierprozef, analog
zur Erzeugung von RBSN, gewonnen wird /28 -~ 43/ (abb. 3).

Dieses Pulver muB3 ebenfalls in der Kornverteilung und der Zu-
sammensetzung den Anfordernissen fiir das HeifBpressen angepaft
werden. Da,Si3N4 wegen des sehr geringen Diffusionskoeffizienten
duBerst schlecht sintert, wird zur vollstindigen Verdichtung im
allgemeinen ein Sinterhilfsmittel benotigt, welches eine bei
Sintertemperatur fliissige Phase bildet, ilber die der Material-
transport ermdglicht wird.

4

Durch Heifpressen erhidlt man Material von theoretischer Dichte,
welches je nach den aufgebrachten Bedingungen (Temperatur, Zeit,
Druck) eine mehr oder weniger vollstdndige, irreversible Umwandlung
| 3N4 erfahren hat. Das (zumindest beim
einachsigen Pressen) in nur einfachen Geometrien erhiltliche
Produkt zeichnet sich durch eine wesentlich hShere Pestigkeit dls
RBSN aus. Diese Festigkeit geht jedoch bel Temperaturen oberhalb
1273 K bis unter das Niveau des reakbtionsgesinterten Materials

zur B - Modifikation von Si

zuriick {Abb. 4). Dies hat seine Ursache in einer in diesem Tempera-
turbereich beginnenden Erweichung der zum HelBpressen notwendigen
FluBmittelphase.

Die Eigenschaften der FluBmittelphase werden im wesentlichen
‘durch deren Zusammensetbtzung bestimmt.
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tete Aufgabenstellung

" Obwohl sich eine Reihe von Arbeiten in den letzten Jahren mit
der Problematik des Drucksinterns von Si3N4 beschdftigt haben
/20 - 43/, gibt es keine umfassenden Experimente, die den Ein-
fluB verschiedener moglicher Sinterhilfen auf die Eigenschaften
von HPSN im Detail beschreiben. Ziel der vorliegenden Arbeit
ist es, durch Variation von Art und Gehalt{ verschiedener ZusHtze
(Mg0, MgqNy, Al,04, A1N) deren Auswirkungen auf Stoff- und Ge-
fligeparameter zu untersuchen, Als maBgebliche Charakterisie-
rungsmethode flir die besonders interessierenden Hochtemperatur-
eigenschaften sollen 4-Punkt-Biegekriechversuche fiir die ver-
schiedenen modifizierten HPSN~Sorten durchgefithrt werden.

Dabel so0ll Aufschlufl iiber die Kriechkinetik gewornnen und fegt-
gestellt werden, ob fir das Kriechen fiir HPSN die umgebende
Atmosphire einen Einflufl hat. Als Folgerung aus den Ergebnissen
dieser und weiterer werkstoffkundlicher Untersuchungen (Werm-
und Kaltfestigkeit), sollen Wege aufgezeigt werden, wie eine
HPSN-Qualitdt mit stark verbessertem Kriechverhalten, aber auch
sonst gubten Bigenschaften (insbesondere: Festigkeit) hergestellt
werden kann.

1.2, Grundsdtzliches zur Durchfiihrung

Zu diesem Zweck wurden 120 verschiedene HPSN-Qualitédten herge-
stellt, wobel zum einen der EinfluB von verschiedenen Sinter-
parametern auf die Verdichtung (Temperatur, Druck, KorngrdRe,
Zusammensetzung des Ausgangspulvers), zum anderen gezielt, beid
unter gleichen Bedingungen hergestellten Sorten, die Auswirkung
der Zusammensetzung (Sinterhilfsmittel) auf wichtige Material-
daten, insbesondere das Kriechverhalten, untersucht werden.

konnte.

Hierzu wurden umfangfeiche Kriechversuche, in einem Temperatur-
bereich von 1473 X bis 1748 K und Spannungen von 60 - 120 N2
durchgefiihrt, wobei die Jjewelligen gemessenen Spannungs- und
Temperaturabhéngigkeiten zur Ermittlung der Kriechkinetik wvon
 HPSN herangezogen wurden.
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Desweiteren wurde die Auswirkung der verschiedenen Sinterhilfs-
mittel auf die Kalt~ und Warmfestigkeit untersucht.,

Die in den Kriechversuchen und den Festigkeitsmessungen er-
haltenen Ergebnisse erlauben, unter Beriicksichtigung der verw
dichtungskinetischen MeBSwerte sowie der Mikrostrukturanalyse,
eine weitgehende Aufschliisselung der Wirkungsweise der fiir die
Eigenschaften von HPSN so wichtigen FluBmittelphase.

Dies ist umso gensuer miglich, als im Verlauf der Arbeit die
Herstellung eines sehr reinen, aber vollstindig verdichteten
HPSN als Vergleichsmaterial ermtglicht wurde.

Hierzu dienten die umfangreichen Versuche zur Ermittlung des
Sinterverhaltens verschieden aufbereiteter Pulverqualititen,
die der Herstellung der filir die eigentliche Untersuchung be-
notigten HPSN-Sorten mit verschiedenen Zusidtzen vorangestellt
wurden. Die unterschiedliche Aufbereitung des Pulvers betrifft
rein verfahrenstechnische Mafnahmen, wie Mahlung, Grinlings-
herstellung und Wahl der Sinterbedingungen. Dabei wurden zum
Teil neue Wege beschritten. Diese sind in dem folgenden Kapitel
2. ndher dargelegt.

2. Verfahrensentwicklung zur Probenherstellung

2.1« Stand der Technik und zur Verfiigung stehende Ausgangs-
pulver

Wie bereits eben angesprochen, kann eine vollstandige Verdich-
tung von Si3N4 nur unter besonderen Umstidnden erreicht werden.

Ein eingefiihrtes Verfahren ist das Drucksintern bei Temperaturen
in der GréBenordnung der Zersetzungstemperatur von Si3N4 (2173 X).
Zur Erleichterung der notwendigen Stofftransportvorginge wird ein
Sinterhilfsmittel zugesetzt. Dies ist Ublicherweise MgO0.

Si3N4 stellt eine sauerstoffaffine Verbindung dar, was zur Folge
hat, daB die Pulverpartikeloberflichen immer von einer SiO2 -
Schicht bedeckt sind. Die Dicke dieser Schicht ist stark von den
Herstellungsbedingungen des Pulvers abhingig. Die SiO2 ~Gehalte
betragen im allgemeinen 2 ~ 4 %. Bei einer Sintertemperatur uber
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1823 K bildet dieses Si02'mit dem zugesebtzten Mg0 eine flils—

sige Silikatphase, die ihrerseits sowohl Umlagerungsprozesse im
frihen Sinterstadium, als auch Ldsungs- und Diffusionsprozesse,
die fiir spdtere Sinterstadien geschwindigkeitsbestimmend sind,
positiv beeinfluBt (s. Kap. 3.2.). Diese Silikatschmelze jedoch
erstarrt beim Abkilhlen (weitgehend) amorph und bewirkt durch eine
Erweichung bei Temperaturen zum Teil schon im Bereich von 1273 K
eine Verschlechterung der Hochtemperaturfestigkeit.

Statt MgO konnen auch andere Metalloxide (z. B. Y203, Fe203 WeBa )
verwendet werden, deren Wirkung beim Drucksintern der des g0

Zu Beginn der Arbeit war der Entwicklungsstaend des HelBpressens
von 813N4 der, daB ausschliefilich mit Sinterhilfsmitteln voll-
stdndig verdichtete Formbteile herstellbar waren. 7Zu einem
detaillierten Verglieich der Wirkungsweise verschiedener PreBhilfs-
mittel widre es jedoch von grofier Bedeutung, als Bezugsmaterial

ein moglichst reines, aber theoretisch dichtes HPSN zur Ver-
figung zu haben.

Als Ausgengspulver standen 3 verschiedene Chargen a - Si3N4—
Pulver der Firma H., C. Starck, Goslar zur Verfiigung. Die spe-
zifische Oberfldche im Anlieferungszustand betrdgt ca. 7 m2/g,
das Verhdltnis von a - Si3N4 / 8- Si3N4 ist > 90/10.

Die Pulver haben folgende Zusammensetzungen:

N o lig Ca Al Fe ¢” oy,
Charge 1 37,6 0,95 0,05 0,1 0,2 0,1 0,8
Charge 2 38,0 0,9 0,05 041 0,2 0,1 0,4
Charge 3 38,5 0,95 0’01 0,05 0,1 0y05 0545

¥ als SiC

Hinsichtlich der Verunreinigung an Metalloxiden und an Si02
stellen diese Pulver einen hohen qualitdtsmaligen Standard im
Vergleich zu anderen erhdltlichen Pulvern dar und bieten somit
die Moglichkeit einer, von Nebeneinfliissen aus der Zusammen-
setzung nicht verfdlschbten Untersuchung von zusatzlosen und mit
Sinterhilfsmitteln versetzten HPSN-Sorten.
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2.2. Pulverpridparation

Aus einer Literaturumschau in Arbeiten, die sich mit dem HeifR-
pressen von Si3N4 beschaftigt haben, /20 - 43/ geht hervor, daB
zur Herstellung von HPSN ein moglichst feines Ausgangspulver
zur Verfigung stehen sollte. In einer vorangegangenen Arbelt
/38/ natte sich gezeigt, daB Pulver mit einer Oberfliche von

T mz/g zur zusatzlosen Verdichtung noch nicht hinreichend fein
genug sind. Diese Pulver kimnmen durch llahlen in einer Planeten—
kugelmiihle auf eine betridchtlich grdfBere Oberflidche gebracht
werden, als dies dem Anlieferungszustand entspricht.

262414 Mahlen der Ausgangspulver

2¢2¢1+17« Problematik der Mahlung

Bel der iMahlung zeigen sich zwel gravierende Probleme:

« Zum einen wird das Mahlgut durch den unvermeidlichen
MahlkSrper— und -gefidfabrieb verunreinigt.

Bin solcher Abrieb tritt sogar bei Verwendung von
Keramik- wder Hartmetallgefifen in der GroRenordnung

von mehreren Prozenten auf, da Si3N4 duflerst hart und
somit abrasiv ist. Diese Verunreinigungen, seien es nun
A1203, Si02, WC 4 Co cder Disen, lassen sich jedoch nicht,
oder nur mit grofBem Aufwand, in keinem Fall aber ohne das
Pulver weiter zu veridndern, aus dem Mahlgut entfernen.
Dies konnte zwar durch eine SHurebehandlung mit anschlies—
sender Nachwaschung geschehen, jedoch hat bei feinen Pul-
vern die Einwirkung von Feuchtigkeit einen stark hydro-
lysierenden Bffekt (Gl. 2).

« Zum anderen wird durch die starke Zerkleinerung des
Pulvers die spezifische Oberfliche soweit erhdht, del
es an Iuft, insbesondere unter der Einwirkung von ILuft-
feuchtigkeit rasch zu groflen Teilen oxidiert bzw. hydro-
lysiert wird.
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813N4 + 30, —— 3510, + 2N2f (1)

Si3N4 + 6 Hy0 —— 3 8i0, + 4NH3f (2}

Aus diesem Grunde ist es in praxi unmdglich, hochfein gemahlenes
813N4 -Pulver von aus der Mahlung stammender (z. B.) Eisenver—
unreinigung durch (z. B.) HCl-Wdsche zu reinigen, weil dabeil

der grofite Teil des Nitrids von der wHssrigen Ldsung hydro-—
lysiert wiirde. Dabei ist die Reaktion (2) wegen des entstehen~
den Ammoniaks durch dessen charakteristischen Geruch qualitativ
markant zu lUberpriifen.

Wie bereits oben angesprochen, kann zur Herstellung von zu~
satzlosem HPSN nicht auf eine Nachmahlung der Ausgangspulver
verzichtet werden. Dabel miissen jedoch Vorkehrungen getroffen
werden, um die unzuléssige Kontamination mit Fremdstoffen und
auch eine hohe Sauerstoffaufnahme wihrend oder nach der Mahlung
zu verhindern.

Zwar ist es an anderer Stelle /39/ gelungen, nicht besonders
aufbereitete 313N4 ~Pulver vollstidndig zu verdichten, jedoch

ist die dazu angewendete HIP-Technik (Heig-Isostatisches-Pres-
gen) HuBerst aufwendig, zur Erreichung der notwendigen hohen
Drucke { > 1500 bar) aber unabdingbar. In der vorliegenden Ar-
beit wird die Technik des einachsigen Pressens in Graphitmatrizen
angewendet, wobei der applizierbare Druck durch die Festigkeit
des Matrizenmaterials nach oben bégrenzt wird.

2.2.1:2+ Problemlésung

Zur Bewdltigung der oben erwdhnten Probleme wurden eigens PForm-
teile aus §i,N, (HPSN und RBSN) von der Industrie " hergestellt,
die den Aufbau von MahlgefdBen nach einer Im Zuge dieser Arbeit
entwickelten Konstruktion ermdglichen (Abb. 5).

trisch ein zylindrisches Rohr aus HPSN (RBSN) eingesetzt
und mit O=Ringen (:) verspannungsfrei gelagert. Mittels des liber

einen Teflondichtring e von einem Aluminiumflansch @ beauf-
schlagtem GefdBboden t’ s einer zylindrischen Scheibe aus HPSN

In eine zylindrische Matrige EE% aug Aluminium wird konzen-

¥ Anna~Werk, Rédental-0aslau
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(RBSN), wird die Innenwandung gegen einen Bund in der Alu=~
matrize geprefit. Das GefdR wird mit einem in den Abmessungen

dem GefiBboden entsprechenden Deckel aus HPSN (RBSN) unter
Dazwischenschaltung eines welteren Teflonringes geschlossern.

Das GefdB hat folgende Abmessungen:

D

It

innen 60 mm

H 170 cm>

60 mm o~ _. vgesamt

Als Mahlkorper werden industriell bereits hergestellte Lager-
kugeln aus HPSN von 8 mm ¢ verwendet.

Auf diese Weise wird erreicht, daB das Si3N4 ~Pulver nur mit
arteigenem Abrieb kontaminiert wird, dessen Gesamtmenge bel ca.
1 % bezogen auf die Pulvereinwaage liegt. Der Eintrag an MgO
liegt dementsprechend bel 0,05 % (das industriell hergestellte
HPSN enthdlt 2 % MgO als Sinterhilfsmittel). Der Einflugf dieser
geringen MgO =Verunreinigung wird im folgenden noch gesondert
dargestellt (Kap. 3.2.4.).

1: Aluminium-Matrize 4: Teftondichtung
2: SigN, -Zylinder 5: Aluminiumflansch
3. 0-Ring 6: SiN, - Deckel

Abb. 5: MahlgefdB mit Si3N4 —Auskleldung

Als erstaunliche Tatsache mufl festgestellt werden, dafl die Ge-
faBauskleidungen aus HPSN und RBSN ein v6llig gleiches Abrieb-
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verhalten zeigen, obwohl RBSN eine Restporositdt von ca. 20 %
hat. Die Verwendung von RBSN-Mahlkugeln hat sich nicht bewdhrt,
da dieses Material auf Grund der geringeren Dichte zu niedrige
Massenkrdfte entwickelt und auBerdem der étarken Prallbean-
spruchung wihrend des Mahlvorgangs im Dauereinsatz nicht stand-
hdlt.

Um eine Oxidation wghrend des Mahlens zu verhindern, wird eine
Mahlfliissigkeit verwendet, die das Mahlgut stdndig bedeckt und
zur Vermeidung einer Hydrolysierung mdglichst wenig Wasser ge-
16st sufnehmen kann.‘Es haben sich orgenische Lésungsmittel be-
sonders bewzshrt. Bel diesen Flissigkeiten sollten Dichte und
Viskositdt so gering wie mglich sein, um den Mahlerfolg durch
Dampfung der Kugelbewegung nicht zu vermindern. Es bieten sich
hier Aceton und Cyklohexan an, wobei der Sauerstoffeintrag wegen
geringer lMengen geldsten Wassers bei ersterem zwar héher, aber
auch die erreichbare spezifische Oberfldche des lMahlgutes wegen
der geringeren Viskosit&t und Dichte gegeniiber dem Cyklohexan
mefbar hoher ist.

Bin weiteres Optimierungsproblem besteht in der Fillung der zur

Verfigung stehenden MahlgefdBe, Die in einer vorangegangehen Ar-
beit /38/ gemachten Erfahrungen wurden diesbeziiglich erweitert.

Die besten Ergebnisse, bei vergleichsweise geringem Abrieb, wer-
den mit folgender BefUllung erreicht:

170 ml Gesamtvolwien

13,5 ml Mahlkugeln = 50 Stiick
100 ml Aceton (Cyklohexan)

In Abb. 6 ist die Zunahme der spezifischen Oberfliche mit zu-
nehmender Mahldauer 2zu ersehen. Der gleichzeitige Eintrag an
Sauerstoff (Oxidation von Si3N4 Z0 SiOz) kann Abb., 7 entnommen
werden. '

Nach einem leichten Anstieg des SiO2 ~Gehaltes mit zunehmender
spezifischer Oberfléche steigt der Sauerstoffeintrag bel einer
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Erhdhung der Mahldauer von 1200 auf 2500 min sehr stark an. Aus
diesem Grunde wurden als Mahldauer 1200 min festgelegt; es ist
zwar auch moglich, ein Pulver mit 600 min Mahldauer dicht zu
sintern, jedoch nimmt die bendtigte Zeit, wie eine Versuchs—
reihe gezeigt hat, erheblich zu (Vergl. Kap. 3.2.71.).

spez. Oberfliche Sg UmZgl

0 250 500 750 1000
Mahldauer t, [min)

Abb,., 6: Erhdhung der spezifischen Oberflidche durch
unterschiedliche Mahldauer
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Abb. T: SiO2 ~Gehalt von SiBN4 ~Palver in Abhingig-
keit von der spezifischen Oberflédche



2:2.2+ Grinlingsherstellung

- Neben der weitgehenden Ausschaltung des Abriebs— und Oxidations-
problems muB bel der wéiteren Verfahrensweise nach dem Mahlen der
bereits angesprochenen Oxidationsfreudigkeit des hochfein ge-
mahlenen Si3N4 ~Pulvers Rechnung getragen werden. Um eine maB-
gebliche ErhShung des SiO2 -Gehaltes auszuschlieBen, hat es

sich als zweckmdBig erwiesen, das Pulver bis unnmittelbar wvor

den HeifpreBvorgang unter dem Schutz der schon.zum Mahlen ver—
wendeten Fliissigkeit zu belassen. Um dieses zu ermdglichen,

wurde eine besondere Technik entwickelt, die sowohl eine Oxi-
dation des Pulvers ausschlieBt, als auch die Herstellung eines
duBerst homogenen und ausreichend festen Grinlings gewdhrleistet.

Bei diesem Verfahren kann mittels der in Abb. 8 dargestellten
Apparatur durch eine kombinierte Unter/Uberdruckfiltration direkt
aus der Mahlsuspension der Grinling als Filterkuchen hergestellt
werden. Wihrend der Filtration wird die Suspension mit Stick-
stoff durchspiilt, wn eine Sedimentation groBerer Partikel und
eine daraus resultierende Inhomogenitdt des Grintkings zu ver-
hindern. Durch den Stickstoff wird gleichzeitig der Druck in

der Filterkammer aufgebaut.

Der entstandene Filterkuchen selbst kann in einer in die Appa~
ratur integrierten Matrize mit Hilfe eines besonders konstru-~
ierten Druckstempels auf ca. 55 % der theoretischen Dichte ver-
dichtet werden. Ein solcher Griinling hat etwa die Festigkeit von
Pafelkreide und beinhaltet in seinem Porenvolumen die Reste der
Mahlflissigkeit. Durch diese Restfeuchte bleiben die Si3N4 -Par-
tikel gegen Iuftsauerstoff und Imftfeuchtigkeit abgeschirmt, so
daf auch in diesem Stadium der Préparvation eine Bildung von 3i0,
weitgehend ausgeschlossen wird. Als Erfolg des so beschriebenen
Herstellungsvorganges erhdlt man einen von Fremdstoffen weit-
gehend freien Griinling aus einem hochreaktiven Si3I\I4 -Pulver mit
ca. 12 mz/g spezifischer Oberfliche (BET-ilessung).
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2¢3e HeiBpressen

2¢3+1 Problematik des HeiBpressens

Die Randbedingungen fiir das HeifBpressen werden sowohl durch das
verwendete Matritzenmaterial, als auch durch die zur Verfiigung
stehende Anlage und durch die Eigenschaften von Si3N4 festge~
legts. Die Prefparameter sind:

. Sintertemperatur
+ PreBdruck
. Sinteratmosphire

Die fiir alle Versuche zur Verfiigung stehende Drucksinteranlage
besteht aus einem induktiv beheizten Vakuumofen mit hydraulischer
Lastaufgabe liber 2 gegeniberstehende, vertikale Stempel. Die
maximal erreichbare Temperatur liegt bei 3073 X, die maximale
Last bei 2 . 105 N. Der maximal mégliche Gasdruck im Innern be-
trégt 8 . 107 pa,

Unter diesen Voraussetzungen begrenzt die thermodynemische Sta-
bilitdt von Si3N4 die maximale Sintertemperatur: Unter Tempera—
turelnwirkung wird Si3N4 in die elementaren Bestandteilz gespalten.
Der Stickstoffpartialdruck betrdgt bei 2173 K 10,6 « 107 Pa. /45-47/,

N, - Partialdruck [x10* Pa3

0 T T L) T T T panl
1600 1800 2000 2200
Temperatur [K1

Abb. 9: Dissozialbtion von Si3N4: Stickstoffpartigl—
druck in Abhdngigkeit von der Temperatur, nach /47/
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Die Dissoziation wvon Si3N4 gewinnt jedoch bereits ab Tempera-
furen > 1900 K an Bedeutung, wenn der Stickstoffdruck die 10% Pa
Grenze iliberschreitet. Jedoch werfen auch weitere, bei hohen Tem-
peraturen ablaufende Reaktionen Probleme flir das HeiBpressen auf.
Hier sind insbesondere Reaktionen mit dem Matrizenkohlenstoff

zu erwdhnen, welche ebenfalls ab 1900 K maBgebliche Gewichtsverw
luste an Si3N4 hervorrufen:

SiyNy, + 3C —=3 8iC + 2Ny} (3)
SNy + 3 §10,—6 5i0t+ 2 Nyt (4)
3-"5102 + 30— 3510t + 3 COt (5)
380 + 3Q0—>3851 4+ 3cCot (6)
3060 + 2 Si3N4——>3 Siot + 4 NQ% + 3 SicC (7)

SisN, + 3 8i0, + 3 C—>3 siot + 2w,t + 3 sic  (8)

Dabel treten die Reaktionen (3, 5, 8) nur bei unmittelbarem Kon-
takt des Preflings mit der Matrizenwand in Erscheinung. Die Ver-
suchsergebnisge zeigen jedoch, daB auch Umsetzungen iiber eine ente-
stehende Gasphase ablaufen (4, 6, 7) missen, wobei dem 510, -Gehalt
im Prefling eine bedeutende Rolle zukommt.

Un derartige Reaktionen wdhrend der Sinterung auszuschalten, sind
eingehende Schutzmafinahmen zur Verhinderung eines Stofftransports
zwischen PreBling und Matrize notwendig (s. Kap. 2.3.2.).

Der maximale Prefdruck wird bei der Herstellung von kleinflidchi-
gen Proben durch die Druckfestigkeit des Matrizenmaterials be-~
grenzt, welche fir Spitzenprodukte des ausschlieBlich verwend-
barem Elektrographits bei 150 Nom™2 ¥ liegt. Bei griéBeren Proben
begrenzt die maximale Last der Sinteranlage den Druck, so daf
hier auch mit weniger festen Graphitsorten gearbeitet werden

kann. Versuche haben gezeigt, daB der applizierte Druck, in
gleinherweise wie die Temperatur, nur in soweit auf die er-
reichbare Dichte des Endproduktes einen EinfluB hat, als eine
charakteristische GroBe liberschritten werden muB {(s. Kap. 3.2.4.).

Desgleichen wirkt sich ein unterschiedlicher Atmosphirendruck
(hier zweckmiBigerweise Stickstoff) nicht erheblich suf die zu

% Ringsdorff-Werke, Bornn-lMehlem
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erwartenden Gewichtsverluste aus. So wird in einem offenen
System, und als solches muf der HeiBpreBofen in Relation zur
ProbengroBe angesehen werden, sich niemals ein Gleichgewicht
einstellen konnen: Das Gleichgewicht wird durch den Partial-
druck von Stickstoff und Silizium eingestellt. Entstehender
Siliziumdampf kann aber immer an kZHlteren Apparaturteilen kon-
densieren und so, durch einen stidndigen Siliziumunterschuf in der
Atmosphdre, éine fortgesetzte Zersetzung bewirken. Hinzu kommt,
daB der gréBere Teil der (unter Umstinden) zu beobachteten Ge-
wichtsverluste in der schon erwdhnten Karbonierung seine Ur—
sache findet. Diese Karbonierung 188t sich jedoch nicht durch
die Variation des Atmosphirendrucks verhindern.

Die Auslegung der Drucksinteranlage als Vakuumofen stellt somit
keinen gravierenden Nachteil dar, wenn die zu Gewichtsverlusten
fuhrenden Reaktionen auf andere Weise beherrscht werden kidnnen.

2.3.2. Problemldsung

Zur Unterbindung der unerwiinschten Tiegelreasktionen bringt schon
eine Auskleidung der Matrizenwand mit einem diinnen Film eines
inerten Pulvers (Bornitrid) eine merkliche Verbesserung in Be-

zug auf die direkte Karbonierung (Gl. 3). Um jedoch die anderen,
iilber die Gasphase ablaufenden Reaktionen zu unterbinden, reicht
ein solcher Film, insbesondere bei Temperaturen lUber 2000 K, wie
Versuche gezeigt heaben, nicht aus. Iine einschneidende Verbesse-
rung ergibt sich, wenn man den Prefling in einer groBen Menge
Bornitrid isoliert von der Metrizenwand einbettet (Abb. 10).

Beim Prefvorgang verdichtet sich dieses Inertpulver soweit mit,
dafll ein Austausch von Material Uber die Gasphase zwischen Pref-
ling und Matrizenwand weitgehend unterdriickt werden kann. Dieses
Verfshren wurde bereits an anderer Stelle /40/ mit Erfolg ange-
wendet und wird als "Pseudo~Isostatisches-HeifRpressen" bezeichnet.
Der iiber die Druckstempel aufgebrachte Druck wird bei dieser Tech-
nik nicht nur einachsig auf dem Prefling iibertragen, sondern es
bildet sich, dhnlich wie bei einer hydrostatischen Pressung, ein
Druck senkrecht zur eigentlichen Belastungsrichtung sus. Dieser
Effekt verhindert die Ausbildung einer PreBtextur, wie sie beim
einachsigen Pressen gewdbhnlich auftritt /38/.
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Der Hauptvorteil dieser Technik liegt jedoch, wie bereits er-
wdlnt, in der guten Abschirmung des Griinlings gegen Karburie-
rungsreaktionen., Dadurch ist es moglich, villig unproblematisch
Temperaturen weit {iber 2000 K bis hin zur Zersetzungstemperatur
von SiBN4 flir das HeiBpressen anzuwenden. In Verbindung mit sehr
hohen Drucken, die durch eine gute Graphitqualitdt erreicht wer-
den kdmmen, ist es moglich, die nach dem vorausgehend beschrie-
benen Verfahren hergestellten Griinlinge ohne den Zusatz von
sinterforderndem FluBmittel zu Probekdrpern von theoretischer
Dichte zu verpressen.
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3. Druckstempel

Abb. 10:; Schnitt durch eine Graphitmatrize beim
pseudo-~isostatischen HeifBpressen von Si3N4

2.4, Zusammenfassende Verfahrensbeschreibung

Fine kurze Zusammenfassung der einzelnen Verfahrensschritte soll
die Besonderheiten der in dieser Arbeit angewendelben Priéparations—
technologie gegeniiber den bisher angewendeten Verfahren nochmals
deutlich herausstellen:

Un ein moglichst reaktives Si3N4 ~Pulver zu erhalten,
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wird das Rohpulver durch eine 1200 min Mahlung in einer
Planetenkugelmuhle unter Verwendung von 813 4¢Gefaﬁen und
~Kugeln bis zu einer BET-Oberfldche von ca. 12 m /g aufge~
mahlen. ®in sls Mahlflissigkeit verwendetes organisches
Losungsmittel (Aceton, Cyklohexan) verhindert eine starke
Oxidation (Hydrolyse) des sehr reaktiven Pulvers. Unter
Vermeidung von Imftkontakt wird direkt aus der Mahlsus-
pension in einem FiltrationsprozeB der Grinling herge-
stellt. Dieser Grimnling wird noch feucht in einer Borni-
trid-Ummantelung in eine Graphitmatrize eingesetzt und mit
dem spéteren Prefldruck in der lMatrize vorverdichtet. Nach
dem vorgsichtigen Ausheizen der Restfeuchte im Vakuum wird
der Grinling beli einer Temperatur von 2123 K und einem
Druck von 80 — 150 N mm™2 in einer Stickstoffatmosphire
(700 Pa) ca. 120 iiruten heilgeprelt.

Die Unterschiede zu den herktmmlichen Verfahren

+ sehr reines, hochreaktives a - 813 4 -Pulver
. Erhaltung dieser Reaktivitdt bis zum HeiBpressen
. Anwendung von sehr hohen Sintertemperaturen und Drucken

sind verantwortlich fiir die Erzielung einer bisher noch
nicht zur Verfiigung stehenden Materialgualitit.

3. EinfluB verschledener Verfahrens- und iMaterialparsmeter
auf das HeiBpreBverhalten und die Gefligeausbildung von HPSN

Nach dem in 2.4. dargestellten Verfahren wurden 120 verschiedene
HPSN-Proben avs den in 2.1. ndher beschriebenen Pulvern herge-
stellt. Die Experimente bringen Aufschlufl iiber den EinfluB der
Pulverbeschaffenheit (Verunreinigung, spezifische Oberfliche)

und der Prefbedingungen auf die Verdichtungskinetik einerseits,
andererseits auch iliber die Ausbildung der Mikrostrukitur von HPSN.
Mit einer Reilhe von gefﬁgeanalytischen Verfahren kamn die Mikro-
struktur von HPSN sehr anschaulich beschrieben werden. Die er-
haltenen Ergebnisse geben Aufschiufi iiber die materialspezifischen

Ligenschaften dieser Sonderkeramik.
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3.1. Verfahren zur Gefligebeschreibung

Hierbel muR unterschieden werden zZwischen der Fremdphasenanalyse,
duréh die die verschiedenen Gefiigebestandteile identifizieft wer-
den konnen, und solchen Methodén, die Einblick in die Mikro-
struktur gewdhren.

3.7.1. Dichtemessung

Die Messung der Dichte der einzelnen Proben gibt den ersten Auf-
schluf iiber die Materialqualitdt. Die Messung erfolgt fiir alle
Proben in dieser Arbeit nach der Auftriebsmethode in Wasser. PFuir
Proben mit offener Porosit&t muB hier jedoch dag Eindringen von
Wasser in die Probe verhindert werden. In unserem Hause ist des~
halb ein Verfahren erarbeitet worden, bei dem pordse Proben mit
einem leicht ldslichen und niedrig schmelzendem Wachs versiegelt
werden. Das Wachs dringt in die Poren ein ohne eine Schicht an der
Probenoberfléche zu bilden, so kann das Volumen der Probe (und so-
mit die Dichte) sehr genau.bestimmt werden.,

Diejeriigen Proben, die im Bereich der theoretischen Dichte von
SiSN4 liegen (TD = 3,18 g cm-3),_k6nnen mittels eines keramo-
graphischen Schliffes auf (geschlossene) Restporositdt unter-
sucht werden. Die Betrachtung eines solchen Schliffes zeigt, daf
auch Proben, deren Dichte etwas von der theoretischen Dichite ab-
weicht, porenfrei verdichtet sind. Die filir porenfreies Material
gemessenen Dichtwerte liegen im Bereich von 3,16 bis 3,20 g cm"3,
wobel die Werte sireuen, ohne daf eine systematische Abweichung

(etwa in Abhingigkeit wvom FluBmittelgehalt) festzustellen wire,

3.1.2. Keramographische Untersuchung

Durch einen Einblick in den Gefligeaufbau von HPSN ist es mog-
lich, die durch verschiedene Verfahrensparameter hervorgerufenen
Unterschiede in der Mikrostruktur festzustellen. Diese kOnnen dann
mit den Jeweiligen, die Materialeigenschaften cherakterisierenden

lMessungen korreliert werden. Erst diese Korrelation schafft die Mig-

lichkeit, die Wirkung der Sinterhilfsmittel und PreBparameter
auf die Eigenschaften von HPSN phinomenologisch herauszuarbeiten.
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3¢1e2.1. Schliffe, gedtzt und ungedtbzt

Die Anfertigung eines keramographischen Schliffes stoft bei
einem so herten Material wie HPSN auf nur geringe Schwierig-
keiten,

Nach einem Vorschliff mit SiC-Papier grober Kornung (320,400)
geniigt ein Feinschliff mit feinem SiC-Papier (600,800), um un-
ter dem Lichbtmikroskop eine Beurteilung des Materials (hinsicht-
lich seines Gehaltes an freiem Si und ggf. SiC) zu ermdglichen.
Aussagen lber evil, vorhandene Restporositdt sind jedoch erst
moglich, wenn sich an die Schleifbehandlung eine Politur mit
Diamantpaste (3 pm, 1 pm) auf einem mittelharten Tuch bei hoher
Drehzahl und hohem Druck anschliefit. In der folgenden Abb. 11
ist eine lichtmikroskopische Aufnahme eines porenfreien HPSN

zu sehen. In der flatrix sind deutlich Partikel von freiem Si (a),
SiC (b) und einer Silikaitphase (c) zu sehen.

Abb,. 11: Keramographischer Schliff von HPSN mit
verschiedenen Fremdphasen. Lichitmikros—
kopische Aufnahme

Um neben dem Vorkommen von Fremdphasen auch die Gefiigestruktur
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sichtbar zu machen, kann ein Schliff in einer eutektischen -
Schmelze von NaOH und KOH bei 673 K gedbzt werden. Es handelt
sich debel um eine Korngrenzendtzung, da die Schmelze die Sili-
katphasen im Korngrenzenbereich bevorzugt angreift. Dabel kommt
es insbesondere bei sehr feinkbrnigem laterial zur Cberdtzung,
weil kleine Partikel v0llig sus dem Geflige herausgeldst werden.
Zwar lassen sich gedtzte Schliffe auch unter dem Lichtmikroskop
beurteilen, Jjedoch bringt die grollere Tiefenschirfe von raster-
elektronenmikroskopischen Aufnahmen (REHM) die Mﬁglichkeit einer
wesentlich besseren Beurteilung, wobeld bei entsprechender Ver-
gréBerung auch quantitative Aussagen iiber die vorliegende Korn-
grofenverteilung gemacht werden konnen (Abb. 12 und 13).

Abb. 12: Lichtmikroskopische Aufnahme von gedtztem

Abb. 13: REWM~Aufnahme von gedtztem HPSN mit 2 ¢ g0
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3e1e2.2., REM=Aufnahmen von Bruchflichen

Eine sehr groRe Bedeubtung fllr die Beurteilung eines HPSN-Ge-
fiiges kommt der Rasterelektronenmikroskopie zu. Wie oben schon
erwdhnt, liegt der Grund in einer wesentlich besseren Auflidsung
und Tiefenschidrfe im Vergleich zum ILichtmikroskop. Dadurch wird
die Moglichkeit geschaffen, nicht nur ebene (geschliffene) Fli-
chen, sondern auch Bruchfldchen bei hoher VergriBerung zu unter-
suchen. Dies hat den besonderen Vorteil, daB sich die durch un- -
terschiedliche Kornform hervorgerufene Gefiigevernetzung bheur-
teilen 148%. Desweiteren kdnnen wichtige (wenn auch nur gquali-
tative) Aussagen liber den Glasgehalt, sowie die Bruchart (trans-
kristallin bzw. intergranular) gemacht werden (Abb. T4, 77)

Durch die vergleichende Betrachtung von Bruchflédchen, die unter
verschiedenen Bedingungen entstanden sind, so z. B. kalter Ge-
waltbruch oder Brilche im Vakuum unter Kriechbhedingungen, lassen
sich wichtige Hinweise auf die Grinde des spezifischen HMateriale-
verhaltens herausarbeiten. Die Ergebnisse werden im folgenden in
den entsprechenden Kapiteln ausfihrlich dargelegt.

3.1+3. Fremdphasenanalysen

In Kapitel 3.1.2.1. ist erwdhnt, daB sich in HPSN lichtoptisch
Fremdphasen nachweisen lassen. Um diese und weitere optisch nicht
von der Matrix unterscheidbare Fremdphasen zu identifizieren,
stehen verschiedene Analysenverfahren zur Wahl, von denen jedoch
keines eine universelle und vollig quantitative Methode darstellt;
vielmehr ergibt sich erst aus der Anwendung verschiedener Verfahren
ein fiir die'Materialcharakterisierung brauchbares Bild.

3.7.3.1. Rontgenographie

Kristalline Phasen in HPSN, deren Anteil deutlich iiber 5 % be~

trigt, lassen sich mit der ROntgenstrukturanalyse im Diffraskto-
meter nachweisen. Plir die Arbelt wurden dazu feste Proben ver-

wendet, die aus dem as—-fired Material herausgestgt und auf ein

einheitliches Maf geschliffen wurden.
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Mit dieser Methode wird in HPSN als dominierende Phase § =~
Si3N4 gefunden; daneben liegen teilwelse, in Abhéngigkeit von
verschiedenen Herstellparasmetern, a4 -~ S:'L3N4 und Oxinitrid
(SizoNa) vor. Weitere vorhandene Phasen, insbesondere SiC und
freies Silizium konnen nicht nachgewiesen werden, weil sie im
Gehalt unter der Nachweisgrenze liegen. Ebenso treten Silikate
nicht oder zumindestens nicht eindeutig und quantifizierbar in
Erscheinung, da sie amorph sind und somit keine scharfen Inten-
sitdtspeaks hervorrufen. Auskristallisierte Silikatphasen liegen
- hingegen nicht oder in viel zu geringen Konzentrationen vor.

Mit entsprechenden Standarden konnen durch Diffraktometerauf—
nahmen dié nachweisbaren Fremdphasen quantifiziert werden. In
der vorliegenden Arbeit wurden die Peakhthen von 100 % Peaks
der jeweiligen Phasen summiert und auf den Maximalwert bezogen.
Diese relative Summe der Rontgenpeaks wurde in erster Niherung .
als MaB fir den gesambten kristallinen Gehelt herangezogen. Die
auf diese Weise erhaltenen Ergebnisse liefern wertvolle Hin-
weise flir die Deutung der in Kapitel 4 und 5 dargestellten MeR-
werte.

3.7.3.2. Elektronenstrahlimikrosonde

Durch die Anwendung einer Elektronenstrahlmikrosonde kénnen die
lichtoptisch unterscheidbaren, jedoch réntgenographisch nicht
erfafbaren Fremdphasen identifiziert werden.

In einer Probe aus einem frithen Stadium dieser Arbeit konnte in
einer Zusammenballung solcher Fremdphasen (Abb. 14) von der
Forschungs— und Entwicklungsabteilung des VW~Werkes in Wolfsburg
deren Zuszmmensetzung ermittelt werden /48/. Es handelt sich hier,
wie schon unter 3.1.2.1., im Vorgriff erwidhnt, bel der hellen Phase
um freies Silizium (1), bei der hellgrauen um SiC (b) und bei der
dunkelgrauen um eine silikatische Verbindung (c).

Diese Zusammenballung liegt in einem Probenrifl vor, wo freies
Silizium und das Silikat, als wdhrend des HelBpressens fliissige
Phasen, aufgrund der Kapillarkridfte zusammengelaufen sind; das

SiC ist widhrend der Sinterung durch Karburierung von Si entstanden.
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Abb. 14; Zusammenballung von Fremdphasen in HPSN in
einem Probenrif, lichtmikroskopische Aufnahme

3.2. HeiBpreBverhalten und Gefiigeausbildung

3.2.1. Messung und Beschreibung der Sinterkinetik

Wahrend der HeilBpreBversuche wurde die Schwindung kontinuierlich
#iber den zuriickgeleghben Stempelweg mittels Tauchspulen gemessen
und auf einem x -~ t Schreiber aufgezeichnet. In Folge der Borni-
tridschicht, die den Prefling umhiillt und mitkomprimiert wird, er—
gibt sich fir die Wegmessung eine Genauigkeit von nur 4+ 5/10 mm
bei einem Gesamtwert von 8 - 9 mm. Trotz dieses relativ schlechten
Wertes ist es mdglich, die Unterschiede im Sinterverhalten quan-
titativ zu beschreiben. Dazu wird vorausgesetzt, daB tatsidchlich
die gesamte Schwindung der zylindrischen Preflinge in Richtung

der Zylinderhochachse ablduft., Dies trifft, wie die Versuche ge-
zelgt haben, mit guter Genauigkeit zu, wenn die Durchmesserdif-
ferenz zwischen Grinling und Matrizenbohrung <3 mm ist (abb. 10).
Die Schwindung S (%) ist dann ein MaB fiir die Volumenznderung und,
da keine Anderung des spezifischen Gewichts von Si3N4 zu erwarten
ist, fir die Abnahme der Porositdt. Dies 1lEB+% sich dann wie folgt

gchreiben:
Ah (%) - p(t) - Pegrin (9)
Ah

5 (t) =

gesamt Pend - Pgriin



S (t) nimmt danach die Werte von 0 (Sinterbeginn) bis 1 (voll-
stdndige Verdichtung) an.

Der Zusammenhsng von Weg und Zeit 188% sich in einem rein empi-
rischen Exponentialausdruck beschreiben:

S() = b . o2t (10)

Dies wird offenkundig, wenn men die Schwindung S (%) logarith-
misch gegen die reziproke Sinterzeit 1/t auftridgt. Dabei er-
geben sich in jedem Fall mit guter Genauwigkeit Geraden.

Der Zeitparameter a nimmt in den im Rahmen dieser Arbeit durch-
gefilhrten Experimenten Werte von a<0 (- 5<a < ~1,7) an, wobei
die Schwindung fiir 2—=0 beschleunigt wird. fathematisch wird aber
die vollstdndige Vérdichtung (s = 1) fir alle a< 0 erst nach un-
endlich lenger Zeit (% =) erreicht. Die Beziehung wird sber
durch den Proportionalitdtsfaktor b den realen Gegebenheiten an-
gepaft: wenn b>1 ist, wird S = 1 (vollstindige Verdichtung) be-
reits nach der Zeit t = -~ a / 1ln b erreicht. In den Fdllen von
b< 1 wird auch in unendlich langer Zeit die theoretische Dichte
nicht erreicht. Pir den Sinterbeginn (t = 0) ergibt sich nach der
Beziehung (10) auch S = O. |

Zweifellos stimmt diese Beziehung nicht mit in der Literatur /49 -
51/ gegebenen Gleichung iiberein, jedoch muB sie aufgrund der Ver—
suchsergebnisse und der hierfir zutreffenden Sinnfdlligkeit als
brauchbare Beschreibung angesehen werden.

Eine Kurve, die dieser Gleichung (10) entspricht, entspricht in
ihrem Verlauf den Sinterstadien einer Drucksinterung mit fliissiger
Phase., Ein solcher ProzeB gliedert sich in 3 unterschiedlich:
schnell verlaufende Abschnitte:

1. Teilchenneuanordnung in der sich bildenden
fliissigen Phase '

2. Losung und Wiederausscheidung der festen in
(aus) der fllissigen Phase

3. Diffusionsgesteuerte Verminderung der Rest-
porositit
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Dabei ist die Verdichtung im ersten Teil am schnellsten und ver-
langsamt sich mit steigender Sinterzeit bis in Teil 3 eine asymp~-
totische Annsherung en den Wert 1 (vollstdndige Verdichtung) er-
folgt. Zur Beschreibung dienen in der zitierten ILiteratur exponen-
tielle Gleichungen:

S v 1-¢€ ~k% (11) oder Potenzgesetzes

S o ¢ /M (12)

mit unterschiedlichen kinetischen Konstanten k bzw. n. Diese
Gleichungen lassen sich jedoch auf die Messungen im Rahmen dieser
Arbeit nicht anwenden. In diesem Zusammenhang mufl jedoch darauf
hingewiesen werden, daB die Phasenverhdltnisse bei HPSN alles
andere 8ls modellmdBig sind und daf unter den gewshlten scharfen
Bedingungen die physikalischen GesetzmdBigkeiten nicht diskret
unterschieden werden kdnnen.

3.2.2. EinfluB der spezifischen Oberfliche des Ausgangspulvers

Die im folgenden beschrieben Experimente stellen den Weg und die
Ursache fir die Herstellung von zusatzfreiem HPSN dar. So wurden
in einer Versuchsreihe unter sonst konstanten Bedingungen Pulver
nach unterschiedlicher Mahldauer (8. h. mit unterschiedlicher
spezifischer Oberfliche (Abb, &) heiBgepreft und die jeweils er~
zielte Enddichte durch Aufiriebsmessung bestimmt.

Die Enddichte der PreBlinge nimmt mit zunehmender spezifischer
Oberfliche stark zu (Abb. 15). Vollstindige Verdichtung wird je-
doch erst ab ca. 10 m2 /g erreicht, was einer Mahldauer von

600 Minuten entspricht. Der 8102 —-Gehalt betrdgt nach dieser
Mahldauer 1,9 % (Vergl. Abb. 7). Alle linger gemahlenen Pulver
lassen sich ebenfalls vollstdndig verdichten, jedoch wird die
Sinterung erheblich beschleunigt.

In Abb. 16 ist die Schwindung S (t) liber der HeiBpreBzeit t auf-
getragen. Die untere Kurve entspricht dem Material, das die flur
die vollstindige Verdichitung notwendige Mindest-Oberfldche hat,
die obere entspricht einer Oberfliche von ca. 12 mE/g. Trigt man
die Schwindung, wie in 3.2. aufgefilhrt, logarithmisch gegen 1/t
auf, so erhdlt man das in Abb. 17 gezeigte Geradenbiindel, Wieder
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entspricht die obere Gerade (mit der grdferen Steigung) dem

schneller sinternden Material mit der hohen spezifischen Ober-
fléche.

Ermittelt man die Steigung, so ergibt sich flir dle obere Gerade
ein-Wert von & = =4 und fir die untere & = -5,5. Der Proporti-
onalitatsfaktor betrigt einheitlich b = 1,1.
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Abb. 15: Abhingigkeit der erzielten Dichte in Ab-
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Abb. 17: Verdichtung von Si3N4 in Abhingig-
keit von der spezifischen Oberfliche, S (%)
logarithmisch tiber 1/t aufgetragen

Im folgenden wird nur noch die Geradendarstellung in der einfach
logarithmischen Auftragung fir die Beschreibung der Versuchs—
ergebnisse verwendet.

3¢2.3. EinfluB des 5102 -Gehaltes des Ausgangspulvers

Da sich mit der Mahldauer neben der Oberflédche auch der Sauver-
stoff- (bzw. der 510, ~Gehalt) erhdoht (Abb. 7), wire es mdoglich,
daB die Verdichtung nicht allein von der spezifischen Oberfl&che,
sondern vom S:'LO2 ~GFehalt abhidngig ist. Aus diesem Grund ist der
Einflufl des SiO2 auf die Verdichitung von Si3N4 gesondert unter-
sucht worden. Dazu wurde in ein ungemahlenes Pulver durch Oxi-
dation bei 1273 K, bzw. durch Zugabe von Si02 ~Pulver soviel
SiO2 eingegeben, wie es auch durch eine 1200 min Mahlung der Fall
ist. Wiahrend sich das gemahlene Pulver vollsténdig verdichten
i88t, kann mit bloBer Zugabe von Si02 die theoretische Dichte
nicht erreicht werden.
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Dies wird in der folgenden Gegeniiberstellung ersichtlich (+ 3,8 SiO2)

1200'gemahlen ungemahlen ungemahlen
oxidiert SiO2 zugesetzt
100 92 87 (% TD)

Bemerkenswert ist die Tatsache, dalB die erreichbare Dichte bei

dem aufoxidierten Pulver hoher ist als bel dem Pulver, dem SiO2
zugesetzt wurde. Es ist offenbar von Bedeutung, ob 8102 als Film
auf der Partikeloberfliche oder selbst als individuelles Partikel
vorliegt. Dies wird bei der noch zu diskutierenden Wirkungsweise
der sinterfordernden Substanzen seine Erklirung finden (Xap. 6.1.).

Obwohl der SiO2 ~Gehalt fir die Ermdglichung der vollstdndigen
Verdichtung eine untergeordnete Rolle spielt, kann von vornher-—
ein nicht ausgeschlossen werden, dafl bei verdichtbarem Pulver
(Oberflidche > 10 mz/g) ein unterschiedlicher SiO2 =Zehalt Aug=-—
wirkungen auf das Verdichtungsverhalten zeigt.

Ein 1200 Minuten gemahleneS'Si3N4 Pulver wurde durch verschie-
den lange Oxidation bei 1273 K auf 8102 ~Gehalte bis zu 7,2 %
gebracht (Abb. 18). Beim Heifpressen wurde immer theoretische
Dichte erreicht, es ergaben sich hier keine Unterschiede in der
Verdichtungsgeschwindigkeit (Abb. 19). Die Werte flir den Zeit-
parsmeter a betragen einheitlich -~ 5, fiir den Proportionalitdts—
faktor b = 1,1.

Im Gegensatz zu den 8102 »haltigen Pulvern l&Bt sich ein zwar
gemahlenes (1200 Minuten), aber in H, bei 1673 K reduziertes
Pulver nicht mehr verdichten. Die erreichte Dichte liegt bei
84 % TD. In einem Schliffbild sind jedoch stark verdichtete
Inseln {dunkel) zu erkemnen (Abb. 20).

Die Vermutung, daB dies ein Effekt von nicht oder nur wenig
reduzierten (und somit SiO2 ~haltigen) Pulveragglomeraten-ist,
konnte durch eine Mikrosondenanalyse nicht eindeutig nachge-
wiesen werden.

Trotzdem kann gesaglt werden, daf, ebenso wie eine minimale
spezifische Oberfldche, ein mindester 5102 ~Gehalt fir die
Sinterung von 813N4 vorhanden sein muB.
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7Tmm

Abb, 20: Schliffbild von HPSN geringer Dichte mit
Verdichtungsinseln

Die Gefiige der ohne Zus8tze heillgepreflliten Pulver glelchen sich.
In allen Fdllen sind Hguiaxiale Korner von ca. 1 pm KorngridSe
dominierend, wobeli die Kdrner unterschiedlich stark miteinan-

der verklebt sind (Abb. 21). Der Grad der Verklebung ist ab-
hinglg von der ilenge SiO2. Dies ist deutlich durch den Vergleich
der beiden Bruchbilder zu erkennen. Die Probe mit dem geringen
510, -Gehalt ist dariberhineus nicht vollsténdig verdichtet (89 %
™D}, was deutlich an den ILiicken im Gefiige zu erkennen ist.

Der Uberwiegende Teil des als a - Si3N4 vorliegenden Pulvers ist
zu B - Si3N4 umgewandelt worden. Der Rest-a - Gehalt bebtrigt
maximal ca. 10 %.

a) | b)

Abb., 21: REH~-Aufnahmen von HPSHN mit verschiedenem
SiO2 ~Gehalt
a) 1,4 54 510,
b) 3,8 % 510,
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3¢e2.4. EinfluB des lMgO-Eintrags beim Mahlen auf die erziel-
bere Dichte von HPSN

Aufgrund der Brgebnisse von 3.2.1, und 3.2.2. mit Pulvern un-
terschiedlicher Oberfliche und variiertem 8102 ~Gehalt kann noch
nicht ausgeschlossen werden, daB der geringfligige Lintrag an Mg0
von der MahlgefdfBauskleidung einen, beil diesen Versuchen nicht
identifizierten Effekt hal. Durch vergleichende Analyse von ge-
mahlenem und ungemahlenem Pulver konnte ein maximaler Gehalt von
0,05 % Mg0 nachgewiesen werden. Um zu iiberpriifen, wie grof die
Auswirkung dieser geringen Ilenge ist, wurde zZu einem ungemahlenen,
aber oxidierten Pulver (3,8 % Si02), welches sich zu einer Dichte
von 92 4 TD verdichten liel (s. Seite 34), 0,05 % Hg0 zugesetzi.
Das Trgebnis der Sinterung ist einigermafen verbliiffend, denn
diese geringe ilenge bewirkt schon eine betréchtliche Verbesserung
des PreBergebnisses., Die erzielte Dichte von 97 % TD ist deut-
lich hdher =2ls beim Vergleichsmaterial. Durch den Vergleich
zweler RIM-Aufnahmen wird die Wirkung der {g0-Verunreinigung noch
deutlicher, als die Zahlenwerte dies dokumentieren (Abb. 22).

a) b)

Abb. 22:; RIM-Aufnahmen von HPSKN mit konstantem 3102 -
Gehalt (3,8 %), aber unterschiedlicher MgO-
Kontamination a) 0 % MgO0 b) 0,05 % MgO

Neben der wesentlich geringeren Porositdt ist eine erheblich
stirkere Verklebung der Einzelkdrner festzustellen (Abb. 22, b).
Desweiteren ist scheinbar die Menge der Korngrenzenphase ange-—
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wachsen, obwohl sich der Gehalt an glasbildenden Fremdstoffen
nur um die Verunreinigung mit 0,05 % MgO erhtht hat. Bine mog-
liche Erkl#rung ist, daB das 8102 —Glas durch die Verunreini-
gung mit Mg0 wihrend des Heifpressens eine betrdchtliche Menge
Si3N4 geldost hat und diese nicht mehr ausgeschieden wird. In
Kapitel 3.2.6. wird auf dieses Phidnomen nochmals eingegangen.

Neben dem EinfluB der Pulveraufbereitung auf das HeiBpreBver—
halten sind die Parameter des HelBpressens: Sintertemperatur
und Prefdruck filr die vollstdndige Verdichtung von HPSN ohne
Zusatz von Bedeutung.

3.2.5. EinfluB der Sintertemperatur und des PreBdrucks

Zur Ermittlung dieser Zusammenhinge wurden in einer Reihe von
Experimenten mit Pulvern gleicher Beschaffenheit und gleicher
Praparation in einem Temperaturbereich von 1773 K -~ 2123 K beil
Drucken von 10,45 und 80 N mn~° jeweils 2 Sorten HPSN herge-
stellt. Es handelt sich um HPSN mit 3 % MgO-Zusatz und zusatz-
loses Material.

3.2.5.1. HPSN mit 3 % MgO

Die Probenvorbereitung ist analog zu 2.4., wobei der Zusatz an
Mg0 zu Beginn der Mahlung eingewogen wird,

Die erhaltenen Ergebnisse (Abb. 23) lassen erkennen, daB eine
Abhdngigkeit von Temperatur und Druck nur im unteren Temperatur-~
bereich besteht:

« Bei 1773 X ist keine vollstdndige Verdichtung er-
reicht worden. (In Abb. 23 nicht angegeben).

. Bei 1823 K ist eine susgeprigte Druckabhingigkeit
der hier jeweils vollstindig verlaufenden Verdich-—
tung zu beobachten,

. Ab 1923 K ist eine Unterscheidung der Lrgebnisse
nicht mehr méglich, so daB alle Punkte um eine
Gerade liegen: die Verdichtungsgeschwindigkeit ist
nicht mehr von der gewdhlten Temperatur und dem
applizierten Druck abhingig.
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Abb. 23: Verdichtung von HPSN mit 3 % MgO bei ver-
schiedener Temperatur und verschiedenem Druck

Es existiert also bei 1900 K eine Grenztemperatur, unterhalb
der die Viskositdt der fliissigen Phase die Geschwindigkeit des
Sintervorgangs bestimmt. Dariiber veridndert sich die Viskositdt
mit steigender Temperatur nicht mehr so stark, daB daraus ein
Unterschied in der Verdichtungsgeschwindigkeit resultiert.

3.205.20 HPSN ohne Zusaiz

Unter dem Aspekt der Wirkung der fliussigen Phase sind parallel
zZ0 3.2.5.1. die Versuche mit zusatzlosem, lediglich 8102 ~hal-
tigem Pulver besonders interessant. Die jeweiligen Versuchsbe-
bedingungen entsprechen denen in 3.2.1. Hier jedoch kann eine
vollstdndige Verdichtung erst ab 2023 X erreicht werden. Eine
PTemperaturerhthung um 100 XK hat dann noch eine merkliche Ver-
besserung der Verdichtungsgeschwindigkeit zur Folge (Abb. 24).
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Ein DruckeinfluB ist nur in soweit zu verszeichnen, als beil

10 N mm~2 und 2023 X keine vollstiéndige Verdichtung erreicht
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Abb. 24:; Verdichtung von zusatzlosem HPSN bei ver-
schiedener Temperatur und verschiedenem Druck

Die Verschiebung des Temperaturniveaus um 200 K nach oben bei
dem zusatzlosem Material 14Rt auf eine unterschiedliche Schmelz-
temperatur der jeweiligen Flufmittelphasen schlieflen. Der SiO2
Schmelzpunkt liegt bei 1996 K; als Grenztemperatur flir die Ver-
dichtung wurden 2023 K festgestellt. Die Grenztemperatur im
Falle eines lig0~Gehaltes von 3 % liegt bei 1823 K, die Schmelz-
temperatur der gebildeten lagnesiumsilikatphase mull also im
gleichen Bereich liegen. In der Diskussion der Ergebnisse (Kap.
6.1.) wird auf die Wirkung einer unterschiedlichen Schmelztem-
peratur der FluBmittelphase weiter eingegangen.

3.2.6, HPSN mit verschiedenem MgO-Zusatz

Mit MgO-Zusatz wurden folgende Zusammensetzungen hergestellt:
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0,25 0,5 0,75 1,0 145 2,0 3,0 % MgO

0,1 0,2 0,3 0,4 0,6 0,8 1,2 Mgo / sio,

In Abb. 25 sind die Schwindungen dieser 7 Zusammensetzungen und
die des zusatzlosen Bezugsmaterials wiedergegeben., Die Sinter—
bedingungen sind einheitlich mit 2123 K und 80 N mm™2.
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Abb. 25: Verdichtung von HPSN in Abhdngigkeit

vom MgQO-Gehalt

Deutlich ist die starke Abhdngigkeit vom MgO-Gehalt in Abb. 25
zu erkennen. Flir den Exponentialansatz des Schwindungs-Zeit~Zu~
sammenhanges (Gleichung (10)) ergeben sich unterschiedliche Werte
filr den Zeitparameter a und den Paktor b. Dabei ist der Zeit-
parameter a von der Gesamtglaskonzentration c:

c = gew % 510, + gew % MgO . (xsio2 © 810, * Xigo ° MgO) (12)

und dem Molenbruch MgO im.Glas (x) abhingig. Tridgt man a gegen den
Logarithmus des Produkts ¢ . x auf, so ergibt sich ein linearer Zu-
sammenhang (Abb. 26).
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Abb. 26: Zusammenhang zwischen dem Zeitparameter a
und der Glasmenge und -beschaffenheit

Die Ermittlung der Geradengleichung ergibt die folgende,. rein
empirische Beziehung:

a = (13)
1,04

Fir zusatzloses Material (x = O) versagt diese Beziehung, denn
der Zeitparameter a nimmt in diesem Fall filr verschiedene 8102 -
Gehalte den Wert a = konst ¥ -5 an (vgl. Kap. 3.2.2.).

Die Werte fiir den Faktor b liegen zwischen 1,1 (zusatzloses Mate-
rial) und 1,35 (3 % MgO). Der Zusammenhang zwischen b und dem Ge-
halt an Mg0O ist ndherungsweise linear (Abb. 27).

Wie aus den Ergebnissen der HeiBpreBversuche zu erwarten ist,
steigt der Glasgehalt mit zunehmender MgO-Konzentration stark
an. Dies ist qualitativ durch den Vergleich von REM-Aufnahmen
von ungedtzten und gedtzten Bruchflichen zu beurteilen (Abb.

28 und 29). Deutlich erkennt man bei dem zusatzlosem Material
die einzelnen Kdrner und stellt fest, daB durch die Atzung nicht
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sehr viel Substanz geldst wird. Anders hingegen bei HPSN mit
3 % MgO: hier werden die Korner von einer dicken Glasschicht um~
hiillt, die erst nach Entfernung dieser durch Atzung einen Bin-
blick in die Mikrostruktur des Matrixmaterials erlaubt. Es ist
erkennbar, daB die Korner deutlich grofler als beim zusatzlosen
Material sind und daB sich stdbchenformige Korner gebildet haben.
Dies dokumentieren auch REM-Aufnabmen von gedtzten Schliffen
(Abb. 30). Auch andere Autoren /27, 28/ beschreiben ein bevor-
zugtes Kornwachstum in Richtung der c¢—-Achse des hexagonalen

B - Si3N4 durch Anwesenheit von MgQ. Bei HPSN mit 3 % MgO liegen
zum Tell sehr groBe, balkenartig wirkende X&rner vor, beim zu-
satzlosem Material kleine, Hquiaxiale Kérner.

Proportionalitdtsfaktor b

L]  § L 3 ¥ T _P
0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0
Gew. %% Zusalz

Abb, 27: Abhdngigkeit des Proportionalitatsfaktors b
vom MgO- bzw Mg3N2_ Gehalt

Durch Ausmessen der grofiten Sehne auf REN-Aufnahmen von gedtzten
Schliffen kann die KorngroBe des jeweiligen Materials und damit
die Abhingigkeit der mittleren KorngroBe (d) vom lMgO-%ehalt er—
mittelt-werden. Das Ergebnis ist in Abb. 31 dargestellt: Bie
KorngréBe widchst stetig mit zunehmendem MgO-Gehalt an.



a) b)
Abb. 28: REM-Aufnahmen von zusatzlosem HPSN, Bruch-—
fldchen: a) ungedtzt, b) gedtzt

a) b)
Abb. 29: REM-Aufnahmen von HPSN mit 3 % MgO, Bruch-
fldchen: a) ungeitzt, b) gedtzd

a) b)
Abb. 30:; REM-Aufnahmen von gedtzten Schliffen
a) zusatzloses HPSN, b) HPSN mit 3 % WgO
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Abb. 31: Abhdngigkeit der Korngrifle vom MgC-Gehalt
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Abb. 32: Abnahme des rintgenkristallinen Anteils mit
zunehmendem MgO~Gehalt
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‘Die Zunahme des Gesamtglasgehaltes kann neben der optischen
Dokumentation auch rdntgenographisch nachgewiesen werden. Mt
zunehmendem MgO-Gehalt ist eine deutliche Abnahme des kristale
linen Anteils zu verzeichnen (Abb. 32). Zum Kurvenverlauf selbst
kann keine quantitative Aussage gemacht werden, da es sich, wie
in 3.1.3.7. erléutert, lediglich um ein halbquanfitatives Ana-
lyseVerfahren handelt. Interessant ist die Feststellung,.daf im
Bereich geringer MgO-Gehalte neben dem Hauptanteil von p-mSi3N4
auch Peaks von Rest-a bzw. Oxinitrid zu finden sind. Die Bil-
dung bzw. die Erhaltung dieser Phasen wird auch von anderen
Autoren beschrieben /27, 41/,

3¢2.7+ HP3SN mit verschiedenem Mg3N2 ~Zusatz

Auch Mg3N2 ist bereits als Sinterhilfsmittel eingesetzt worden
/22/, doch ist trotz vielversprechender Ergebnisse kein weiterer
Gebrauch von dieser Verbindung gemacht worden.

Es wird erwartet, daf sich Mg3N2 mit dem 8102, welches als Ver-
unreinigung im 313N4 ~Pulver enthalten ist, sich zu Mgl und Si3N4
umsetzt (Gl., 14):

2 MgyN, + 3 Sio, ——«»Si3N4 + 6 MgO0 (14)

Das entstandene MgO bildet dexm mit dem restlichenﬂSiO2 die
sinterférdernde Silikatphase.. '

Der gravierende Unterschied in der Wirkungsweise von Mg0O und
Mg4N, beruht auf dem $10, ~Verbrauch (G1. 14). Dadurch wird eine
geringere Menge Silikabglas mit hoherem Magnesiumanteil ge-
bildet. Ob und in welchem Ausmall eine Beeinflussung der Heifi-
preBfdhigkeit und der Gefiigeausbildung im Vergleich zu MgO--Zu-~
gabe besteht, zeigen folgende Versuche.

Hergestellt wurden die Zusammensetzungen: (SiBN4 + 3,8 # Si02)

0,25 0,5 0,75 1,0 145 2,0 3,0 % lig N,
0,15 0,3 0,45 . 0,6 1,2 1,8 5,4 Mg0 / 510,

Die Auswertung der Schwindungs—Zeitdiagramme erbringt folgendes
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Ergebnis (Abb. 33):

Sinterzeit t [min]
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Mg,N,
° 025 %% Mg,N,
s 05 % Mg,N,
L 10 % Mg,N,
o 20 °6 MgsN,
= 30 °% MgyN,

0,051

Y ——
" oo500 02 03 04 05 06 07 08 09 10

reziproke Sinterzeit 1/t [min!)

Abb. 33: Verdichbungsgeschwindigkeit von HPSN mit
verschiedenem Mg3N2 ~Gehalt

Wiederum ist eine betridchtliche Steigerung der Sintergeschwindig-
Keit mit zunehmendem Mg3N2 ~Gehalt zu verzeichnen, jedoch werden

die absoluten Werte fir a und b der MgO-Reihe nicht erreicht. Wie
bei dieser ergibt sich ein Zusammenhang zwischen der Schwindung S
und dem Produkt ¢ . x. Die entsprechenden Punkte sind in Abb. 26

ergichtlich.

Der Proportionalitdtsfaktor b ist ebenfalls linear von der Menge

Mg,N, abhéngig (Abb. 27), ellerdings ist die Steilgung dieser Ge-
raden deutlich geringer.

In Ubereinstimmung mit der erwarteten Wirkungsweise vom Mg3N2
igt im Gefiige dieser Proben deutlich weniger Glas enthalten. Das
Kornwachstum ist ebenfalls nicht so ausgeprigt wie bei MgO-Zusatz

(Abb. 31 + 34). Es fallen jedoch viele stdbchenformige 5-3131\14- ‘
Korner auf,
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Abb. 34: Abhingigkeit der KorngriBe vom Mg3N2 ~Gehalt

o= I~ SiaNa
g B = Cl - SiaNl.
o i
g.. A= S’zONZ
[ 4
Lo
h
=
He)
o
o
[-1)
£ 081
£
o ]
wn °
2
0,7‘ 1 ¥ ) H 1 1 b
0 05 1 15 2 25 3

Gew. °/o !~-f'I93N2

Abb. 35: Abnahme des réntgenkristallinen Anteils mit
zunehmendem Mg3N2 -~Gehalt
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Die riontgenographische Untersuchung weist dhnliche Ergebnisse
euf wie schon bei der MgO-Reihe..Ebenfells ist sine starke Ab— -
nahme der kristallinen Anteile zu verzeichnen, wobei wiederum
bel niedrigen Gehalten an Mg3N2 neben f - Si3N4 die o ~iModi-
fikation und Oxnitrid (SiZONQJ gefunden werden (Abb. 35).

3.2.8. HPSN mit verschiedenem A1203 ~Zusatz

Auch 41,05 ist, wie lg0 ein hiufig angewendetes Sinterhilfs—
mittel fiir die Herstellung wvon HPSN. Seine Wirkung unterscheidet
sich jedoch von diesem: Es bildet sich zwar ebenfalls eine fliig=
sige Silikatphase, das A12O3 wird aber in Konkurrenz zur Sili-
katbildung in Si3N4 ~Gitter eingebaut. Der Grund fir die mige
liche Mischkristallbildung liegt in dem wesentlich geringeren
JTonendurchmesser von A13+ im Vergleich zu Mg2+. Diese Reaktion
wird auch von anderen Autoren beschrieben /53 « 63/. Durch die
Bildung eines Si-Al=0-N Mischkristalls wird die Sinterfreudig-—
keit deutlich erhdht. So ist es gelungen, mit A1203 ~Zusatz
Si,N, drucklos zu hoher Dichte "reaktionszusintern”. /55/. Die Ver—
hdltnisge sind somit noch komplexer als beim MgO oder Mg3N2, da
sich eine fliissige Phase.mit wechselnder Menge und im Verlauf
der Sinterung unterschiedlicher Konzentration an A1203 bildet.
Die dadurch zu erwartende Verschlechterung kann aber, zumindes?t
teilweise, durch die Erhdhung der Sinterfreudigkeit in Folge

der erwdhnten Sialonbildung kompensiert werden.

S0 sintern die Proben der Al203 ~Relhe zwar insgesamt langsamer
zur Enddichte, jedoch erreicht der Zeitparameter a bei 5 % A1203
ghnliche Werte wie bei hohem MgO-Gehalt.

Hergestellt wurden die Zusammensetzungen:
0,25 0,5 0,75 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 # AlL,0,

Die insgesamt ldngere Zeit bis zur vollstidndigen Verdichtung
(Abb. 36) HuBert sich im Wert fiir den Fektor b, welcher hier
fiir alle Zusammensetzungen konstant den Wert b = 1,1 annimmt.
Das Verhalten ist also dhnlich wie bei dem $i0, -haltigen Hate-
rial und unterscheidet sich von dem der Mgl bzw. Mg3N2—Reihe.
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Abb, 36: Verdichtung von HPSN mit verschiedenenm
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Abb. 37: Abnahme des rontgenkristallinen Anteils mit
zunehmendem ;‘11.21.203 ~Gehalt
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Die Steigung (Zeitparameter) nimmt mit wachsendem Al203 ~Gehalt
zZus

% 41,0, O 0,25 0,5 0,75 1,0 2,0 3,0 5,0
a -5 =5 -4 "‘3’8 “'3’5 =249 “‘2,4 ""1,8

0b ein Zusammenhang zwischen a und dem Produkt ¢ « x wie bei Mg0
bzw. Mg3N2 existiert, kann hier nicht Uberprift werden, da die
jeweils im Silikatglas vorhandene Menge A1203 und somit auch der
Gesamtglasgehalt nicht ermittelt werden kamn.

In den fertigen Proben fdllt der relativ geringe Glasanteil ins
Auge und auch die KorngridBe des HPSN mit 5 % A1203 ist nur auf
1,5 pm angewachsen. Im Geflige finden sich im Vergleich, zu Mg0 und
Mg3N2 nur wenige und wesentlich kleinere p - Si31\14 ~Nadeln.

Die rﬁntgenographische Untersuchung zeigt einen geringen Abfall
des kristallinen Anteils mit zunehmendem A1203 -Gehalt und steht
damit in {bereinstimmung mit dem Ergebnis der qualitativen Fest-

stellung bei der Betrachtung von Gefligebildern.

Alle Zusammensetzungen weilsen Anteile von o - Si3N4 und Oxinitrid
auf. Eine Verschiebung der g-Peaks in Folge einer Gitteraufwei-
tung durch den Einbau von A1203 ist, wegen der offenbar zu ge-
ringen Mengen, nicht zuw bemerken.

3.2.9., HPSN nmit verschiedenem AlN-Zusatz

Aluminiumnitrid ist bisher als Sinterhilfsmittel zum HeiBpressen
noch nicht ausfiihrlich untersucht worden. Flir diese Arbeit wurde
es angewendet, um in Analogie zur Wirkungsweise von MgéNg, den
Glasgehalt in HPSN soweit als mdglich zu senken. Zu erwarten ist
eine Reaktion von ALN mit 8102 gemdl Gleichung 15:

4 AN + 3 Sio2——+s;'13N4 + 2A1203 (1%5)

Das entstandene A12O3 sollte den gleichen Effekt wie die direkte

Aluminiumoxidzugabe haben, mit dem Unterschied, dafl SiO2 zu seiner
Bildung verbraucht worden ist. Die zugegebenen Konzentrationen an
ALN entsprechen denen der A1203 ~Reihe, wobeli die folgenden Rest-
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5i0, -Gehalte erhalten werden (gemdB Gl. 15, Si3N4 + 3,8 % 3102):
0,25 0,5 0,75 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 % AlN
305 3,25 3,0 2,7 1,6 0,5 0,0 0,0 3 Rest-5i0,

Pir das Verdichtungsverhalten ergibt sich ein ganz anderes Bild
als fir die 3 vorher behandelten Zuschlagsstoffe (Abb. 38).
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Abb, 38: Verdichtung von HPSN mit verschiedenem
AlN~Gehalt

Bis zu 2 % ALlN liegen die Geraden parallel zueinander mit einer
Steigung von a = -5, dem Wert, der den zusatzlosen, nur 8102 -
haltigen Proben entspricht. Damn fsllen die Werte rapide ab,

und die Proben mit 4 bzw. 5 % ALN erreichen nicht mehr die theo-
retische Dichte., Diese Tatsache wird besonders durch den Propor-
tionalitatsfaktor b veranschaulicht, der in diesem Pall Werte von
b < 1 annimmt, was bedeutet, daB die vollsténdige Verdichitung

nicht mehr méglich ist.
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o 0,25 0,5 1,0 2,0 3,0 4,0 5,0 % AIN

-5 =5 -5 -5 =5 ~8,7 =14 =15 a
100 100 100 100 100 100 92 88 % TD
1,7 1,1 1,17 1,0 1,0 0,9 0,7 0,3 b

Erwartungsgemid zeigen Gefiigebilder ab 3,0 % A1N keine Glas—
phase mehr, und es findet auch kein Kornwachstum mit wachsen-
dem AlN-Gehalt statt (Abb. 39).

Abb. 39: RE=-Aufnahme einer Bruchflidche von HPSH
mit 3,0 % ALN (a)

Die rontgenographische Untersuchung (Abb. 40) zeigt, daB die
kristallinen Anteile nicht abnehmen, jedoch zeigen die Proben
steigende Gehalte an Rest-a mit zunehmendem AlN-Gehalt; diese
sind bel den Proben mit 4 und 5 % am hochsten. Ein solcher Zu~
sammennang zwischen Verdichtung und a - § - Umwandlung wurde be-
reits anderen Orts festgestellt und beschrieben /43/. Oxinitrid
tritt nur bis 2,0 % AIN auf, wihrend bei weiterer Zugabe von
AlN das zur Bildung von Oxinitrid nétige S5i0, fehlt (G1. 16).

SigHy 510,—2 51,0N, (16)

Die durch die Untersuchung des Verdichbtungsverhaltens und der
Gefitgeausbildung gewonnenen Ergebnisse lassen stark unterschied-~
liche Hochtemperaitureigenschaften der einzelnen Proben erwarten.
Die folgenden Kapitel umfassen Kriechversuche und Festigkeits—
messungen on den Proben der 5 Zusammensebtzungsreihen:
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Abb. 40: Rontgenkristalliner Anteil in HPSN mit
verschiedenem AlN-Gehalt

4. Kriechversuche

Wie bereits eingangs erwdhnt, stellt die Untersuchung der her—
gestellten HPSN-Proben hinsichtlich ihrer mechanischen HT-Eigen-
schaften, neben der Herstellung selbst, den zweiten Schwerpunkt
dieser Arbeit dar. Hier stehen umfangreiche Kriechversuche, in
einem Temperaturbereich vom 1473 bis 1748 K und Spannungen von
40 - 120 N mm~? im Vordergrund. Aufgrund der erhaltenen Ergeb-
nisse kinnen nicht nur Aussagen iiber das unterschiedliche Mate-
rialverhelten unter konstanten Versuchsbedingungen, sondern auch
Aussagen liber den Kriechmechanismus von HPSN gemacht werden.

4.1. Prinzipielles zum Biegekriechversuch

Die Versuche werden als 4-Punkt-Biegekriechversuche im Vekuum
und an Iuft durchgefiihrt, da die Herstellung der hierzu ver-
wendeten prismatischen Probenkdrper betridchtlich einfacher ist,

als die Herstellung von zylindrischen Zugproben (Druckprobven)
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mit ggf. noch unterschiedlichen Querschnitten. Hinzu kommt, daB
es im Biegekriechversuch wesentlich einfacher ist, die Last feh~
1erfrei‘(Vermeidung von Torsionsspannungen) avfzubringen und die
Messung, selbst geringer Durchbiegungen, beim Biegeversuch re-
lativ unproblematisch ist. Alle Probleme, die den Biegeversuch
gegeniiber dem Zug~ oder Druckversuch favorisieren, resulitieren
letzten Endes aus den BEigenschaften des zu untersuchenden llate~
rials, das sich, wie schon mehrfach erwdhnt, durch seine auBer-
ordentliche Hirte und Sprodigkeit auszeichnet. Diese geringe
Duktilitdt ist es sber auch, die letztlich die Schwierigkeiten,
welche der Biegeversuch beli grofen Dehnungen mit sich bringen
wiirde, in Grenzen hilt.

Die Berechnung von Spannung und Dehnung ist wegen des nicht-
elastischen Materialverhaltens nur mit verschiedenen Annahmen
moglich, die nur fir kleine Durchbiegungen genau genug gliltig
sind.

Bel einem Zugversuch kann die Spammung als konstant liber den
Probenquerschnitt angesehen werden, in einem Biegebalken (Abb. 41)
ist nur das Biegemoment konstant.

P = FEinzelkraft

1 = Auflagerabstand

1 = Abstand zwischen Last—~ und Auflagerpunkt
1

E: Abstand zwischen den Lastpunkten
b = Probenbreite

h = Probenhdhe

r = Krimmungsradius

h/2

Abb. 41: Versuchssnordnung und MeBgrbfien im
4-Punkt-Biegeversuch /2/
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Die daraus resultierende Spannungsverteilung ist strenggenommen
nur fiir die rein elastische Verformung in einfacher Form be-

rechenbar:
. i
“(y) == . ¥ (17)
)
M = Biegemoment
J = dquatoriales PFlHchentridgheitsmoment zur
Probenquerachse
y = Abstand von der neutralen PFaser

Fir eine Probe mit rechteckigem Querschnitt unter einer Last
von 2 P, bei einem Hebelarm der Linge la (vel, Abb. 41) ist
der ilaximalwert der Spannung in der Randfaser mit:

6 P .1
] = 2

max i
bh?

(18) gegeben,

wenn die neutrale PFaser in der Probenmitte liegt.

Wihrend des Kriechversuchs jedoch liegen nur teilweise elastische
Verhdltnisse vor: Wird der elastische -Bereich uberschritten,
kommt es zu einer plastischen Relaxierung der Spannung in der
Randfaser, wenn das Materialverhelten nicht newtonisch ist (é~61ﬂ
mit n > 1). Unter der Annahme der Bernoullischen Hypothese, die
besagt, daB ebene Probenquerschnitte wihrend des Kriechprozesses
eben und senkrecht zur Achse bleiben, kann man die daraus re-
sultierende neue Spannungsverteilung berechnen. Unter der An-
nahme einer linear iiber dem Probequerschniit verlaufenden Deh-
nung:

e=a /r (19)

ergibt sich eine Spanmungsverteilung, die nicht mehr linear iber
y ist /64/:

6P 1 2n 4+ 1 2y 1/n
0= ——, .

bhz 3n h

(20)

Daraus ist ersichtlich, daf sich fir den Fall einer nicht New-
ton-plastischen Verformung (n>1) in der Randfaser eine geringere
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Spannung als im elastischen Fall einstellt. Bei einem Wert von
n = 2 betrigt die Abweichung 17 %. Als notwendige. Folge davon
‘nimmt die Kriechgeschwindigkeit im Vergleich zum Zugversuch
unter der gleichen nominalen Spannung ab. Es ergibt sich eine
Differenz von - 31 % /2/.

Diese Annahmen gelten nur flir stationdre Verhdlinisse und es ist
vorausgesetzt, daB sich die ILage der neutralen Faser widhrend des
Kriechversuchs nicht #Zndert, d. h. das Kriechverhalten unter Zug
und Druck gleich ist. Fir viele keramische Systeme trifft diese
Anmahme jedoch nicht zu. Is ergeben sich daraus wiederum Losungs—
ansitze zwischen zwei extremen Randbedingungen:

a2) das Kriechverhalten unter Druck und Zug ist gleich
b) der Druckbereich wird nur elastisch verformt

Bezieht man nun auch das Primdr-Kriechverhalten in die Betrach-
tung mit ein /9 8/, ergibt sich, daB die elastisch berechneten
Spammungen (und bei t = 0 werden diese auch vorhanden sein) zu-
ndchst sehr rasch relaxieren und dann mehr oder weniger stark
weiter absinken. Fir n = 2 resultiert fiir den Fall a) ein Ver—
hdltnis von Zug- / Biegekriechgeschwindigkeit von 1,7 : 1 und
fiir b) von 7,4 :1 /2./. Bs ist zu erwarten, daB HPSN ein Ver-
halten zeigt, welches gwischen den beiden Grenzwerten einzu-
ordnen ist.

Fine weitere Schwierigkeit besteht in der Berechnung der Deh-
nung (€ ) aus der gemessenen Durchbiegung fm‘

Zwar 14Bt sich die Dehnung mit Gleichung 19 aus der geomebrischen
Beziehung der Durchbiegung zwischen den inneren Auflagern:

f

lp2 /8r (21)

berechnen:

€ = 4hf/lp2 (22),

jedoch ist eine Bestimmung von f exakt aus dem MeBwert fm nicht
ohne eine Annahme, die dem nicht elastischen Materialverhalten
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Rechnung trdgt, méglich.

)

Fir den rein elastischen Fall ergibe sich (wemn 1, =1,

f = 0’13 fﬂl (23)

Diese Festlegung wird oft auch auf plastische bzw. nicht elastische
Verformungen iibertragen /65/, jedoch ist der Zusammenhang:

f=f ~-f (24)

p

nur in Grenzfdllen eindeutig festzulegen /66/.
Dabei wird unterschieden zwischen

a) ideal plasiischem Verhalten (n = 0) und
b) n = co

Als Konsequenz folgt unter a) eine kreisbogenformige Durchbie-
gung in allen gedehnten Probenabschnitten und unter b) vollig
ungedehnte Probenschenkel.

Bei HPSN (wie auch bei anderen keramischen Systemen) wird ein
Spannungsexponent von 1 < n < 2 /67 - 73/ erwartet, der nach
einer in /65/ angegebenen Formel:

2h (n+2). T, (25)

21, (1 + 1y (n+ 1))

E =

eine um 11 % hohere Dehnung als im elastischen Fall (GL. 19)
berechnet zur PFolge hat.

Da es sich in dieser Arbeit jedoch um eine vergleichende Unter-
suchung Zhnlicher llaterialien handelt, kann, ohne Verlust auf
die Aussagekraft, die Berechnung der Dehnung mit dem elastizi-
tdtstheoretischen Ansatz (Gl. 23) vorgenommen werden.

4,2, Kriechversuche im Vakuun

Der iiberwiegende Teil der Kriechversuche wurde im Vakuum durchge-
filhrt, um Atmosphireneinfliisse auszuschliefen. Die verwendeteten
Proben haben die Abmessung 30 x 6 x 2 mm, wobeli eine Toleranz der
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Planparallelitdt von 5 um Uber die Lénge gefordert ist. Das
Schleifen sus den Rohlingen geschlieht mit metallgebundenen
Diamantscheiben und erbringt eine Oberflidchenrsuhtiefe von

<4 um. Fir die Kriechversuche werden die Kanten der Zugseite
mit einer Schablone auf SiC ~Scheiben verrundet (r = 0,2 mm)
und die Zugseite selbst poliert, um Oberflichen- und Randeffekte
fir die zu erwartenden Kriechbriiche suszuschlieBen.

Als Apparatur stand ein wolframbeheizter Hochvakuumofen zur
Verfilgung (prinzipielle Beschreibung /65/). Die Auflager mit
einem Abstand von jeweils 6,5 mm bestehen aus Wolfrem. Die Be~
lastung der Proben erfolgt iliber zwel getrennte, mit (ldruck be-
aufschlagte Stempel. Diese dichten iliber Metallbilge den Rezi-
pienten gegen die Atmosphiéire &b, Der hydraulische Druck kann an
einem ROhrenmenometer abgelesen werden. Desweiteren wird er lber
einen kapazitiven Druckasufnehmer mittels eines x, t~Schreibers
widhrend des Versuches konitinulerlich asufgezeichnet. Der Druck-
aufnehmer speist den Ist-Wert in die Strecke eines PI-Reglers
ein, mit dem eine Regelgenauigkeit von + 1 % Maximalkraft er-
reicht werden kann.,

Die Temperaturmessung flir den Temperaturregler erfolgt iiber ein
in unmittelbarer Probennidhe installiertes W/Re~Thermoelement.
Die Regelabweichung dieser Strecke kann auf + 1 K eingehalten
werden. AuBerdem wurde die Temperatur mittels eines Pt/Rh~Ele-
mentes gemessen und auf einem x, t—-Schreiber aufgezeichnet.
Dieses Thermoelement ermdglicht auf Grund der Plexibilitdt der
Legierung eine Uberpriifung der Temperaturkonstanz im gesamten
Probenbereich,

Der Arbeitsdruck der Anlage betrigt ca. 10-4 Pa bel einer Tem-
peratur von <1773 K.

Die Durchbiegung fm kann liber zwei Wolframfihler direkt an der
Probe liber ein Hebelsystem auf eine auBlerhalb des Rezipienten
angebrachte Tauchspule ilibertragen werden. Die Mefgrofe isi die
Niveaudifferenz zwischen der Probenmmitte und einem Punkt untber.
dem Huferen Lastarm. Die lMeBanordnung arbeitet iliber eine Weg-
strecke von ca. 1 mm linear mit einer Aufldsung von 200 mV/mm.
Das Signal wird ebenfalls auf einen x, t-Schreiber iibertragen
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und kontinuierlich registriert. Anhand dieses Schriebes kann mit
den Gleichungen 21 = 23 die ¢ -t Kurve ermittelt werden.

4.3, Kriechkurvenverlauf bei HPSN

Eine klassische Kriechkurve weist 3 Bereiche auf, die sich durch
verschiedene Kriechgeschwindigkeiten unterscheiden (Abb. 43) /74/.

An die elastische Dehnung unter der aufgebrachten Priiflast

schlieBt sich ein Bereich mit stetig abnehmender Kriechgeschwindig-
keit an (Prim#rbereich). Dieser miindet gewslmlich in einem Be-
reich mit zeitlich konstanter Kriechgeschwindigkeit (Sekundidrbe-~
reich). Im AnschluB daran nimmt die Kriechgeschwindigkeit bis zum
Probenbruch wieder stetig zu (Tertiidrbereich).

! Bruch
€
oh
= ;
g .
£z
L4 I
=)
£ |
o . |
= I |
4 | :
' E
1 ! i | 111
|
Primar- ! Sekunddar-od. Stationar- : Terﬁﬁ(-
Bereich , Bereich | Bereich
| L o
Zeit t

Abb, 42: Beresiche einer itypischen Kriechkurve
(e - + Diagramm)

Der primédre Bereich ist charakteristisch fiir verschiedene Prozesse
in der Mikrostruktur, die zu einem im station&ren Bereich stabilen
Gefiige fithren. Die dafiir verantwortlichen Vorgiénge konnen fir un~
terschiedliche Materialien verschiedenster Natur sein (z. B. Ver—
setzungsmechanische Prozesse). Flir die Beschreibung des primiren
Kriechens gibt es eine PFiille von Arbeiten, auf die an dieser
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Stelle nicht ndher eingegangen werden goll.

Der sekunddre oder stationdre Bereich erstreckt sich soweit,
wie das gebildete stabile Geflige erhalten bleibt. Die Kriech-
geschwindigkeit kann hier nach /74/ als Variable von Tempera-
tur und Spannung ausgedrickt werden:

de _ n

—_— = € = A ¢ 0 . €Xp 3 - Q / RT % (26)
at

A = Strukitursbhingiger Parameter

g = Jpannung

n = Spannungsexponent

Q = Aktivierungsenergie

R = universelle Gaskonstante

T = abgolute Temperatur

Durch Variation der Versuchsbedingungen ist es mdglich, die den
Kriechmechanismus charakterisierenden Paremeter n und Q zu er-
mitteln.

Die durch die zunehmende Dehnung initiilerten RiBkeim~ und RiB~
wachsbumsmechanismen vermindern die Gefligestabilitat immer wel-
ter., Dies ist die Ursache flr die im Tertidrbereich bis zum
Bruch zunehmende Kriechgeschwindigkeit.

Alle lessungen, die einen Beitrag zur Untersuchung der Kriech-
mechanismen leisten sollen, midssen zweckmdfBigerweise im Bereich
der stationidren Kriechgeschwindigkeit gemacht werden. Zur Ent-
scheildung, ob unter den 0. a. Bedingungen im Vakuum ein aus-
reichend susgedehnter stationdrer Bereich in vertretbarer Zeit
erreicht wird, ktnnen Versuche unter konstanter Temperatur und
Spannung beltragen, da hier der fir das Kriechen typische Ver-
lauf der Dehnung Uber der Zeit aufgezeichnet wird. Es ist jedoch
sinnvoll, in der Darstellung der Ergebnisse die Auftragung der
Dehnung lber der Zeit durch die Auftragung der Kriechgeschwindig-
keit iiber der Dehnung zu ersetzen. In einem einfach logarith-
mischen Netz nimnt die Kurve im stationédren Bereich einen waage-—
rechten Verlauf an ( € = konstant)., So wird die jeweilige Kriech-
geschwindigkeit wamittelber mit dem Gefligezustand, ., der durch die
erfolgte Dehnung eingestellt wird, in Bezlehung gebracht.
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Hierbei soll aber darauf hingewiesen werden, daB bei HPSN wegen
seiner auBerordentlichen Sprodigkeit, auch im Hochtemperaturbe-
reich, nur geringe Gesamtdehnungen ( < 3 %, oft <<1 %) auftreten.
Auf die aus geringen Dehnungen resultierenden Konseguenzen geht
eine endere Arbeit auwsfiihrlich ein /2/. '

4.,3.7. Kriechkurvenverlauf unter konstanter Temperatur und
Spannung

Repridsentativ flur slle weiteren Versuche sel an dieser Stelle
ein Kriechversuch von HPSN mit 3 % Mg3N2 + 1,5 % A12O3 bei

1573 K und 70 N mm"2 dargestellt. Bel einer auftragung von

%% iber € wird die cherakbteristische Auvsdehnung der 3 Kriech-
stadien bei HPSN deutlich (Abb. 43).
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Abb,., 43: Kriechkurve von HPSN mit 3 % Mg3N2 und
1,5 % A1,05 bei 1573 K und 70 N mm™ 2

Nach der Belastung biegt sich die Probe liber einen weilten Bereich
mit abnehmender Kriechgeschwindigkeit. PFlir alle HPSN-Sorten ist
dieser Bereich typischerweise sehr ausgeprdgt und nimmt zwischen

30 und 50 % der Gesambtdehnung ein. Da die Anfangskriechgeschwindig-
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keit sehr hoch G%eginn =1 % n1) und die Geschwindigkeitsah—
nahme bebrichtlich ist, 1l&uft die Kurve stelil in die Waagerechte
ein. Diese Gerade, deren Ausdehnung ca. 40 - 50 % der Gesambdeh-
nung umfasst, stellt den Bereich des stationdren Kriechens dar.
Daran schlieBt sich ein Tertidrbereich mit {iblicherweise < 10 %
der Gesamtdehnung an. Es sel aber darauf hingewiesen, dal auch
Briiche ohne nennenswerte Terti#irbereiche erfolgen konnen; dies
gilt insbesondere flir glasarme Sorten bel niedrigen Temperaturen.
Proben, die nach einem ausgeprédgtem tertifren Bereich brechen,
weisen an der Zugseibe, im Bereich der stérksten Dehnung (zwischen
den inneren Auflegern), eine Anzshl von makroskopisch sichtbaren
Rissen auf, von denen meist mehrere gleichzelitlg zum Probenbruch
fiihren (Abb. 44). |

Bmm

Abb. 44: Probenzugselite mit Rissen nach dem
Kriechversuch

Dies unterstreicht, daB flir die ansteigende Dehnungsgeschwindig-
keit im Ansgchlufl an den stationdren Bereich Rissmechanismen ver-
antwortlich sind.

Eine Auswertung der enistandenen Bruchflichen liefert unter an-
derm die in 3.7. beschriebenen Unterschiede in der Gefilgeaus-
bildung.

Im folgenden wird unter Kap. 5 im Rehmen der Untersuchung des
Bruchverhaltens nochmals auf Unterschiede im Kriechbruch einge-
gangen.

Die unterschiedliche Dauer der primiren und tertidren Bereiche
kann in qualitativer Weise in Zusammenhang mit dem Glasgehalt
gesehen werden (Abb. 45).
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Abb, 45¢. Kriechkurven von HPSN mit und ohne Glas-—
bildenden Zusatz; 1573 XK, 70 N mm—2

Deutlich werden hier neben dem insgesamt niedrigeren Geschwindig-
keits- und Dehnungsniveau die wesentlich geringere Ausdehnung
des primiren Bereiches und des tertifren Bereiches unter gleichen
Bedingungen bei dem glasarmen Material verzeichnet (Abb. 45).

Béi unterschiedlichen Temperaturen und Spannungen zeligt ein und
dasselbe Material deutliche Unterschiede in der Ausgeprigtheit
des primiren Bereiches (und auch des TertiHdrbereiches). Bei der
hoheren Temperatur stellt sich das stabile Geflige erst im Be-
reich groferer Dehnungen ein und erstreckt sich iiber einen nicht
50 groBen Dehnungsbereich, AuBérdem liegt das Geschwindigkeits-
niveau betrdchtlich Uber dem der niedrigeren Temperatur.

Die Probe kommt bei der niedrigeren Temperatur innerhald der
Versuchsdauer von 10 Stunden nicht zum Bruch, wihrend bei der
hoheren Temperatﬁr der Bruch nach einem ausgepridgten Tertidr-
bereich eintritt (Abb. 46).
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Abb., 46: Kriechkurven von HPSN mit 3 % 41,0, Dbei
verschiedenen Temperaturen

Alle weiteren, im Rahmen dieser Unlersuchung hergestellten HPSH-
sorten zeigen ein analoges Materialverhalten, Da sich der Beginn
des stationiren Berelches recht gut festlegen 148t und seine Aus—
dehnung im Verh#ltnis zur Kriechbruchdehnung auch ausreichend
grofl genug ist, ist es moglich, durch eine Reihe von Temperztur-
oder Spannungswechseln im stationdren Bereich, die kinetischen
Konstanten n und @ zu bestimmen. Um gleiche Bedingungen fir alle
Proben zu gewihrleisten, werden fiir die Auswertung nur Versuche

herangezogen, in denen die jeweiligen Wechsel ausschlieflich von
unten nach oben gefahren wuarden,

4.3.,2., Kriechkurvenverlauf unter konstanter Spannung mit
Temperaturwechseln '

Die Ausbildung eines stabilen Gefliges nimmt, wie oben bereits
erwdhnt, mit zunehmender Temperatur eine lingere Zeit in An-
spruch. Offenbar liegt also fiir jede Temperatur (und desgleichen
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auch fir jede Spannung) ein jeweils charakteristischer Gefiigezu~
stand als stabiler vor. Aus diesem Grunde verwundert es nicht, wenn
sich durch Erhdhung der Temperatur aus einem stationdren Bereich her-
aus wieder flir eine gewisse Zeit eine instationdre Kriechgeschwin-
digkeit (Primdrbereich) einstellt, bis der neue stabile Zustand er-
reicht ist. Dies ist aus dem folgenden Kurvenverlauf deutlich zu er-
sehen (Abb. 47).

5_“]_2: Bruch
]
g :
<)
z 0%
= ]
— - [ ]
2 5103 /
; -4
£
3 - »
L]
b N
K i
= ]
x_ ‘0-3: 3 E
: P
5 -10°¢ . Poeed i
E ) ¥
Neb '
iame S !
1 i 1 1
lMSKNOWmﬁgHMGiMMIMBKMOWmN
n5e8 :
to-‘ T T M ": —

>

0 1 2 3 4 5'_
Dehnung £ [%Ya)

Abb. 47: Kriechkurve von HPSN mit 3 % A1203 bei
konstanter Spannung mit Temperaturwechseln

Aus den ermittelten Kriechgeschwindigkeiten zweler benachbarter
Temperaturstufen lassen sich gemdfB Glelchung (26) durch Umformen
nach (27) die Aktivierungsenergien .des Kriechprozesses berechnen:

@ =1n /¢ « R T, T,/ Ty - 0y [3/mol] (27)

4,3.3. Kriechkurvenverlauf beil konstanter Temperatur mit
Spannungswechseln

Der Kurvenverlauf bel Spammungswechseln auf konstentem Temperatur-
niveau ist vergleichbar mit dem- bei den'oben beschriebenen Temnm
peraturwechseln. Ausgehend von einer stationdren Kriechgeschwindig-
keit stellt sich nach einem Spannungswechsel nach einem mehr oder
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weniger stark ausgepridgten Primdrbereich eine neuwe stationdre
Kriechgeschwindigkeit ein (Abb. 48).

H
10'23
- 5-10'34
I.-C :
b A
- i
4 103 \ !
g 3 o\ !
€ 5. qp4] \ Y AN :
- * -] * i ehymlhe &
2z 1 \_ | \\ ey et
i b AAA? ] } |
-cn | 1
S 104 ! l ' |
@ : : I ! I
- e 1
X §.10°%; 60 N/mm2/1873KI 70 | 80 1 90 N/mm2/1673 K
. ! . ! |
. 1 I \ "
! ! | |
108 . — ‘ - - -
0 05 10 15 20

Dehnung £ [ %]

Abb. 48: Kriechkurve von HPSN mit 1 % ALN bei

konstanter Temperatur mit Spannungswechseln

fliederum ausgehend von Gleichung (26) kann man durch Umformen
den Spannmungsexponenten n aus zwel aufeinanderfolgenden Kriech-
geschwindigkeiten nach Gleichung (28) ermitteln:

Lo In { é2/ él) (28)

In ( 62/ Ul)

Die Lrmittlung aller im folgenden aufgefiihrten Werte fiir n baw,
Q erfolgt nach dem oben beschriebenen Schema,

4,4, ¥influp der verschiedenen Zusitze auf das Kriechverhalten
von HPSH

Da sich bereits das Verdichtungsverhalten als stark abhingig von
den Jeweiligén Zusdtzen erwiesen hat, kenn auch fiir die Kriech-
festigkeit eine deutliche Abh#ngigkeit von der Naterialzusammen—
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setzung erwartet werden. Um die erhaltenen Werte in besserem

Zusammenhang mit dem Verhalien von zusatzfreiem HPSN sehen zu
kdnnen, seien zunichst die Versuchsergebnisse von nur 3102 -

haltigen Proben dargestellt.

4.4,1 HPSN ohne sinterfordernde Zusidtze mit unterschiedlichem
SiO2 ~Gehelt

Ls wurden HPSN-Qualitdten mit 3 verschiedenen 8102 ~Gehalten

(2,1 %y 3,8 %, 7,2 %) Kriechversuchen unterzogen. Die Herstell~

parameter waren fiur alle identisch (vgl. XKabe 3¢2.2.).

Die stationdre Kriechgeschwindigkeit hingt deutlich vom Si0
Gehalt ab (Abb. 49).
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Abb. 49: Stationdre Kriechgeschwindigkeit von HPSH
mit verschiedenem 8102 ~Gehalt

Dabei sind die Werte flir das Material mit nur 2,1 % $i0, fir
heiBgepreftes Siliziumnitrid bemerkenswert niedrig:
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Bei 1573 K, 80 N mm™° & TN 3, 1072 n~ 1

. -2 . _ -l | -
bei 1623 K, 80 Nmm © ¢ € ... = 1. 10 " h

il

und

Diegse Werte sind vergleichbar mit denen schlechter'RBSN—Qualin
taten .an Inft. |

Wie bereits aus Abb. 49 zZu ersehen ist, besteht eine Abhidngigkeit
der Kriechgeschwindigkeit von der Temperatur. In Abb. 50 sind in
ginem Arrheniusdiagramm die jeweiligen Kriechgeschwindigkeiten azus
Abb. 49 liber der reziproken absoluten Temperatur aufgetragen. Es

ergeben sich gem#f Gleichung 27 Geraden, deren Steigung der Akti-
vierungsenergie Q entspricht,
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Abb. 50: Sitationdre Xriechgeschwindigkelt von HPSN
mit verschiedenem Si02 ~Gehalt in Abhidngig-
keit von der Temperatur bei 80 N mm™

Es ist ersichtlich, daf die Aktivierungsenergie in Abhingigkelt
vom S:'LO2 ~Gehalt einen unterschiedlichen Verlauf mit zunehmender
Temperatur zeigt. Bei dem Material mit 2,1 % 3102 bleibt sie
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niedrig und itberschreitet 180 kJ/mol nicht. Bei den hdheren Ge-
halten erhtht sich die Aktivierungsenergie, wieder ausgeshend von
080, mit zunehmender Temperatur bis auf 370 kJ/mol. Dieser Sach~
verhalt deutet daraufhin, daf sich der Verformungsmechanismus mit
zunehmender Temperatur verdndert. Auf diese Tatsache wird in Kap.
4.4,4. und 4.4.5. sowie in der Diskussion (Kap. 6.2.) nochmals
eingegangen, wobei auch etwaige Analogien zu den noch zu beschrei-
benden Versuchen mit den verschiedenen Zusdtzen mit in die Be-
trachtung einbezogen werden.

Spannungsexponenten wurden hier nicht ermittelt.
404020 HPSN mit MgO—-Zusa'tZ

Der EinflufB des MgO auf das Kriechverhalten von HPSN ist sehr aus-
gepragt (Abb. 51). Der Anstieg der Kriechgeschwindigkeit erfolgt
bereits bei geringen Zugaben rapide. Ab 1,5 % ist keine wesent-
liche ErhShung mehr zu verzeichnen. Diese Grenzlinie bei 1,5 %
Mg0 stellt bemerkenswerterweise das Verhdltnis von Mg0O / 8102 im
Silikatglas dar, ab dem sich der Einfluf von g0 auf die Viskosi-
tdt des Glases dndert (Kap. 6.2.2.).
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Abb. 51: Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit

vom MgO-Gehalt
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Bezieht man lediglich die Materialdaten bis zu dieser Zusammen—
setzung in die Betrachtung mit ein, so ergibt sich ein Ab-
hidngigkeit der stationdren Kriechgeschwindigkeit von gefiige~
spezifischen Parametern:

E iy = VI /3 | o 0192 (egip, +eex) = 11,5 (59

2
d = KorngrtfBe des jewelligen laterials
do = KorngrofBe des zusatzlosen Bezugsmaterials
(1 pum)
03102 = $i0, .Gehalt in vol/o
¢ = (esambtglasgehalt in vol/o gem#dB Gl. 12
¥ = DHNolenbruch Mgl im Silikat

Trigt man die auf den KorngroBenfaktor ( de/ﬂ) bezogene Kriech-
geschwindigkeit logarithmisch gegen den. Perm (CSiO +.¢ + x) auf,
so ergibt sich eine Gerade fiir die lig0~ sowie die ﬁg3N2- dotier—
ten Materislqualitidten (Abb. 52).

4 g
do
3
1 I“J 1

spez. stat. Kriechgeschwindigk. Ectat”

1074 Ly

Csi02+ cx

Abb. 52: Graphische Darstellung der Gleichung (29)
fiilr NMg0- und Mg3N2- dotiertes HPSN
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Die Temperaturabhingigkeit des Kriechens ist beim MgQO-haltigen
Material ausgeprigter als beil zusatzlosem HPSN. Die Aktivierungs-—
energie ist wesentlich hoher und liber einen weiten Temperatur—
bereich von 1498 K bis 1698 K konstant. Sie hat einen Wert von
520 + 10 kJ/mol. Wie sus dem Arrheniusdiagrsmm (Abb. 53) zu er-
sehen ist, gilt diese flir alle getesteten Zusammensetzungen.

Temperatur T (°C3

400 . 130 1300 1250
1 .

10724
= )
TR 5-10-3'
o ]
o
'13 E
£
3
<=
8
&
=
(8]
2 103 s 0,25% Mg0
x ] ¢ 05 /s Mg
] ; 4 1,0 % MgO
- ‘_‘ Ll
#5107 o 1,5 % Mg0

a 30 % Mg0
Q=520 kY /mol
10"4 T LU ¥ T T
- 58 60 62 64 66 68

AT LK)

Abb. 53: Temperaturabhingigkeit der stationdren
Kriechgeschwindigkeit fiir HPSN mit ver-—
schiedenem IfgO-Gehalt bei 80 N mm™2

Auch die Spannungsabhingigkeiit des Kriechens ist konstant im
gesamben getesteten Temperaturbereich, der Spannungsexponent

n nimat den VWert 2,3 + 0,3 auf verschiedenen Temperaturniveaus
an (Abb. 54).

Die Werte fiir den Spannungsexponenten und die Aktivierungsener—

gie deuten jeweils auf den gleichen Verformungsmechanismus hin
(Kap. 6.2.).
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Abb. 54: Spannungsabhdngigkeit der Kriechgeschwindig-
keit von HPSN mit verschiedenem MgO-Gehalt

4.4.3. HPSN mit'Mg3N2—Zusatz

Wie schon das HeliBpreBverhalten von Mg0 - und Mg3N2 ~haltigem
SiBN4 ghnliche Irgebnisse lieferte, so stellen sich auch die
Kriecheigenschaften duraus vergleichbar dar, wenn man den ins—
gesamt geringeren Glasgehalt mit der jedoch hoheren Mgl Kon~
zentration im Silikat bei dem Mg3N2 dotierten HPSN beriicksichtigt.

Wiederum ist anfiédnglich (bis 1,0 % Mg3N2) ein steiler Anstieg

der Kriechgeschwindigkeit zu ersehen {(Abb. 55). Durch weitere
Erhohung der Zuschlagsmenge kann diese jedoch nichit weiter ge-
steigert werden, Wiederum trifft diese markante Grenze mit der
Glaszusammensetzung von Mg0 / 510, = 0,66 zusammen. Beriicksichtigt
man wieder nur die Kriechgeschwindigkelten bis hierhin, so reihen
sich die Werte in die gleiche Beziehung (GL. 29) wie fiir die MgO~
Reihe ein (Abb. 52).

Die Temperatur- und Spannungsabhingigkeit isgt in einem breiten
Temperaturbereich gleich der des MgO-haltigen Materials. In den
entsprechenden Diagrsmmen (Abb. 56 und 57) liegen alle Geraden
parallel, Die Werte fiir die Aktivierungsenergie und den Spannungs-
exponenten betragen:

i

Q 520 20 kdJ/mol

n = 2,3 + 0’3

B3
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Abb. 55: Kriechgeschwindigkeit von HPSN in Abhingig-
keit wvom MgBI‘I? ~Gehalt
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Abb. 56: Temperaturabhingigkeit der Kriechgeschwindig-

keit von HPSH mit verschiedenem E‘.‘Ig3i\‘2 ~Gehalt
bei 80 N mm™2
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Abb. 57: Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindig-
keit von HPSN mit verschiedenem Mg3N2 ~Gehalt

Zusammenfassend soll kurz festgehalten werden, dafl das Kriechen
von MgO-haltigem HPSN, sei es durch direkte Zugabe von Mg0 oder
mittelbar durch Mg3N2 -Zugabe, nach dem gleichen Mechsnismus ab~
18uft. Dieser unterscheidet sich jedoch von dem hiechanismus der
das Kriechen von zusatzlosem Material (Xap. 4.4.1.) und dem der
die Verformung der in den folgenden beiden Kapiteln beschriebenen
Materialgruppen steuert.

404-40 HPSN mit Al203 -Zusatz

Das Kriechverhalten von A1203mhaltigem Material unterscheidet
gsich deutlich von dem der MgO-haltigen Proben: Wihrend schon bel
niedrigen Temperaturen ( < 1523 K) die Kriechgeschwindigkeit der
Mg—dotierten Sorten durch geringe Erhohung der Zugaben betricht-
lich gesteigert wird, kenn bei 1573 K, 80 N ma~2 durch den Ge-
halt an A1203 praktisch keine Verschlechterung des Kriechver-
haltens erreicht werden. Irst durch die Anhebung des Temperatur—
niveaus wird eine allmihliche Steigerung der Kriechgeschwindig—
keit bei Sorten mit hoher Al 03—Konzentrat10n erreicht. Die Ge~
schwindigkeiten steigen stetig mit immer grifler werdenden Schrit-
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ten an (Abb. 58).

5.10°3-
”

- o 1573 K,80 Nmm? -

5 1598 K, 80 Nmm* -~

= 1623 K,80 Nmm? o~
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Abb. 58: Abhingigkeit der stat. Kriechgeschwindig-

keit von HPSK mit verschiedenem A1203 Gehalt

Das Arrheniusdiagramm Abb. 59 zeigt ein Bild, des eher dem des
zusatzlosen Materials gleicht: Zwar liegen die Geraden parallel,
doch dndert sich dle Sﬁeigung nit zunehmender Temperatur. Als
Grenzwerte werden bei niedrigen Temperaturen 80 + 15 kd/mol, bei
hoheren Temperaturen 510 4+ 10 kJ/mol gemessen. Der ibergang von
den niedrigen Aktivierungsenergien erfolgt beil geringen Al203-
Gehalten in einem relaftiv breiten Temperaturbereich auf einem
relativ hohen Temperaturniveau, wihrend bei den hohen Al203 -
Gehalten die Anderung schon bel niedrigeren Temperaturen in zu-
nehmend kleiner werdenden Temperaturintervallen erfolgt. Das geht
soweil, bis bei A1203 ~Gchalten Uber 3,0 % der iibergangsbereich
mit einer mittleren Aktivierungsenergie nicht mehr zu verzeichnen
ist: Die Geraden knicken unmittelbar von der Steigung 80 kJ/mol
auf die Steigung 510 kJ/mol ab.

Hier liegt ein Wechsel des Kriechmechanismus vor: Bel niedrigen
Temperaturen und geringen A1203 ~Gehalten dhnelt das Verhalten
dem des zusatzlosem HPSN; mit zunehmender Temperatur gleichi
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sich der Verformungsmechanismus (mehr oder weniger schnell) dem
der Mg-dotierten Sorten an.

Temperatur T [°C]
| . 100 1350 1300 1250

] 5 05 % Al0,
o 20 % Al0,
A 40 %% AlLO,
o 50 % AlQ,

o

A
5. 10 \
1 Q3= 510 kJ/mol \*\
Q2= 350 kJ/mol \
2 l-n..__:-'.\-;

O o,
-0‘-_‘-'9::&:0-____
Q=80 kJ/mol Al

stat. Kriechgeschwindigk. € [N']

10“ L] i 1 1 | B
58 60 6.2 64 66
A0 7T LK

Abb. 59: Temperaturabhidngigkeit der Kriechgeschwindig-

keit bei verschiedenem Al1,0, —~Gehalt bei 80 Niam™ 2

a 10 % Al0, {1648 K)
o 20 *% Aly0, (1588K)
430 % A0, (1573 K)

10'32 N /n{
5.10° —

stat. Kriechgeschwindigk. £ [h12

0t T 1 T T T T
60 70 80 90 00 110 120
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Abb., 60: Spannungsabhingigkeit der Kriechgeschwindig-

keit von HPSN mit verschiedenem 13"1203 ~Gehalt

Dieser Wechsel im Verformungsmechanismus wird asuch durch die Ver-

dnderung des Spannungsexponenten deutlich (Abb, 60). Bei kon-

stanter Temperatur wird bis 2 % A1203 ein Spannungsexponent von
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14 + 0,2 ermittelt, bei hoheren Gehalten nimmt der Werte von
n = 2,3_“'; 0’4 an.

Dabeil werden die hohen Werte fiir n parallel zu der hohen Akti-
vierungsenergie gemessen, der Wert von 1,4 entspricht dem Niveau
von 80 kJ/mol.

4,4.,5. HPSN mit AlN-Zusatz

In Analogie zu den HeiBprefversuchen (Kap. 3.2.8.) zeigen die
Proben der AlN-Reihe andere Abhingigkeiten vom Zuschlagsgehalt
wie die Proben der ibrigen Zusammensetzungsreihen. In gleicher
Weise wie die Sintergeschwindigkeit dvrch kleine AlN-Zugaben
nicht beeinfluBt wird, so erfdhrt auch die Kriechgeschwindigkeit
der entsprechenden Proben im Vergleich zum zusatzlosen iMaterial
keine Verinderung. Ab 2 b Zugabe, wenn durch die Reaktion des
AN mit dem 5i0, (Gl. 15) der 5i0, -Gehelt bereits stark ver-
mindert worden ist, nehmen sowohl die Kriechgeschwindigkeiten,
wie auch die Standzeiten in Folge einer siark verminderten Bruch-
dehmung ( < 1 o/00) erheblich ab (Abb, 61).

Bei geringen Alli~Gehelten kann ein Wechsel des Kriechmechanismus
in analoger Weise zur A;203 ~Reihe mit steigender Temperatur ver-
zelchnet werden. Der %echsel des ilechanismus verschiebt sich je-
doch hier mit steigendem AlN-Gehalt zu hdéheren Temperaturen, bis
schlieBlich kein Wechsel mehr erfolgt und sich eine Aktivierungs-
energie von 80 kdJ/mol im gesamben gemessenen Temperaturbereich
einstellt (4bb. 63).

Pir die Proben mit 2 %, 3 % und 4 % ALN konnen hier keine Werte
angegeben werden, da die geringe Standzeit keine Parameterwechsel~
versuche mehr zul&dflt: Die Proben brechen innerhalb weniger Minu-
ten v0llig spréde unter den Kriechbedingungen. Lrst bei einem
Gehalt von 5 % AIN wird wieder eine ausreichende Lebensdauer er—
reicht, jedoch liegen die erhaltenen Ergebnisse auBerhalb des
bisher abgesteckten Rahmens: Zum einen ist die Kriechgeschwindig-
keit die niedrigste von sllen untersuchten Proben (1 . 1077 h"1),
und diese erhdoht sich bis zu Temperaturen von 1673 K nicht. Auf
die Griinde filir dieses laterialverhalten wird im Diskussionskapi-




el (6.2.) eingegangen.

‘Auch die wenigen ieBwerte zur Ermittlung der Spannungsabhingig-
keit zeigen, daB der Verformungsmechanismus im Bereich von .

80 kJ/mol dem der A1203 -haltigen Proben gleicht: Es werden Werte
von n = 1,4 + 0,3 ermittelt (Abb. 62). '
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Abb. 61:; . Abhdngigkeit der stat. Kriechgeschwindig-
keit von HPSN von verschiedenem AlN-Gehalt
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Abb, 62: Spannungsabhdngigkeit der Kriechgeschwindig-
keit wvon HPSN mit verschiedenem AlN-Gehalt
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Abb. 63: Temperaturabhingigkeit der Kriechgeschwindig-

keit bei verschiedenem AlN~Gehalt bei 80 Num— 2

4.4.,6., AtmosphdreneinfluB auf das Kriechverhalten von HPSN

Da in Arbeiten aus diesem Hause ein betridchtlicher EinfluB

von ILuft auf das Kriechverhalten von RBON festgestellt wurde /é,"
75 /, sollte eine Reihe von Kriechversuchen zeigen, ob “hnliches
filr HPSN gilt. Aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung
kann ein unterschiedliches Oxidationsverhalfen nicht ausgeschlos-
sen werden (Kap. 5.). Ob dieses jedoch einen Einfluf auf das
Kriechverhalten mit sich bringt, kann von vornherein weder nega-
tiv noch positiv beantwortet werden.

Im Zusammenhang mit den flr RBSN ermittelten Abhdngigkeiten darf
nicht Ubersehen werden, daf es sich bel RBSK um ein poroses llate-
rial handelt, wobel die innere Oxidation den wesentlichen Bin-
fluR auf die Kriechgeschwindigkeit mit sich bringt (diese wird
mit zunehmendem Oxidationsgrad erhoht) /75 - 78/. Bei HPSN, als
v6llig dichtem Material, ist nur dann ein Unterschied zu erwarten,




-81=

wenn durch die Oxidation die Probenmorphologie durch Diffusions—
vorginge, z. B. der fluBmittelbildenden Erdalkaliionen nach sufen,
stark verdndert wird. Langzeitoxidationsversuche /79 - 82/ weisen
auch nach, daf in Oxidschichten auf HPSN die Alkali- bzw. Lrd-
alkaliionen angereichert sind.

Die Versuche wurden ebenfalls als 4-Punkit-Biegekriechversuche
durchgefihrt, wobei die Probenabmessungen und auch die Auf-
lagergeometrie von den in 4.4.1. - 4.4.5. verwendeten laBen ab-

welchen.
Die hier verwendeten prismatischen Probestédbe sind:
45 mm lang, 3,5 mm hoch und 4,5 mm breit

Die Auflagerabstinde weichen von denen der Valuumversuche ab:
Bei diesen war 1a = lp = 6,5 mm. PFur die Versuche an ILuft, eben-
so wie flir die folgenden Pestigkeitsmessungen, ist lp = 2 1é =
20 mm, Diese andere Geometrie wird natlirlich bei der Spannungs—
und Dehnungsberechnung (Gl. 18, 22, 23) beriicksichtigt.

Die Imftkriechanlage ist ein mit SiC~Elementen beheizter Ofen.
Die Temperaturmessung erfolgt liber ein Pt/Rh~Thermoelement,
welches auch den Istwert in die Temperaturregelstrecke (PID-
Regler) einspeist. Die Regelgenauigkeit hetrigt + 2 K.

Die Belastung erfolgt vollhydraulisch, wobel die Last liber A1203
Stempel und Saphir-Auflagerschneiden auf die Probe libertrsgen
wird. Die Lastregelung erfolgt Uber ein Servoventil, das von
einem PID-Regler gesteuert wird. Die Regelabweichung betrigt
weniger als 1 % der Maximallast.

Die Dehnung wird linear mittels eines SiC-Stdbchens in der Proben~
mitte aufgenommen und in den kalten Bereich der Anlage {iber—
tragen., Dort wird das Signal von einem induktiven Wegaufnehmer

in ein elektrisches umgewandelt und von einem x, t-Schreiber
kontinuierlich aufgezeichnet. Das Aufldsungsvermogen dieser An-
ordnung betrigt 100 mV/ am.

Die ermittelten MeBwerte ergeben fir den prinzipiellen Kurven-
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verlauf und die stationdren Kriechgeschwindigkeiten keine signi-
fikanten Unterschiede zu den Vakuumversuchen. Dies zeigt die
folgende Gegentiberstellung deutlich:

zusatz % 0,5 Mg0 0,5 ligsl,
€stat B 1,5 x 10~% 3 x 1074 3 x 1074
( Vakuum )
. -1 - _
€spat B 1,5 x 1074 3,5 x 1074 2,5 x 1074
(Tuft)
Walcwum 80 520 520
[kJ/mo1]
Uurs 100 400" 510
[xJ/mo1]
_msats % 1 3,0 lig,N, 0,25 ALN 3,0 A1,0,
Estat © g x 0% 1,5 x 1074 > x 1074
(Valouum)
. -1
Estat D g x 1074 > x 1074 6 x 1074 wx
(Luft)
Qyakuum 520 80 80,/510
[kd/mol]
Uurs 510 100 100/510
[xJ/mo1]

*
nicht stationdr bei Temperaturwechsel

*¥
Infolge Anlagendefekt Last einseitig aufgebracht

—-Biegemoment erhdht

Die Werte wurden einheitlich bei 1573 K als Basistemperatur und
80 N mm—° Spannung aufgenomnen.

Die sich ergebenden Abweichungen kéonnen in beiden Fdllen auf Un-~
regelmédfigkeiten in der Versuchsdurchfilhrung zuriickgefiihrt werden.
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5. Festigkeitsuntersuchungen und Bruchverhaliten

Weitere'wichtige Aussagen liber die Hochtemperatureigenschaften
von HPSN sollten Biegebruchversuche liefern. Hierzu wird der Ver-—
gleich der Raumbemperaturfestigkeit und der HeifBbiegefestigkeit
(1473 X) hersngezogen.

Bs ist zu erwarten, daf gerade diejenigen Materialien, welche
eine relativ schlechte Kriechfestigkeit gezeigt hatten, auch
einen hohen Festigkeitsverlust im Bereich erhdohter Temperaturen
im Vergleich zur Raumtemperaturfestigkeit aufweisen /68, 83 - 87/,
Dabei ist es aber durchaus mdglich, daB auf Grund der stark un-—
terschiedlichen lMikrostruktur das Niveau der Werite selbst grofe
Unterschiede aufweist /27, 28/.

Festigkeitsmessungen sollten sitreng genommen nur mit einer
gréBeren Probenmenge der jeweils zu untersuchenden Werkstoff-
qualitidten durchgefiihrt werden. Der Grund hierfiir liegt in einer
statistischen Verteilung der Festigkeit bei ein und demselben
Material. Dies beruht auf der inhirenten Sprodigkeit von kera-
mischem Material., Pur die Festigkeit sind hier n#mlich Gefilige-
fehler (flaws) verantwortlich, da, wie in der Einleitung bereits
erwdlnt, Spannungsiiberhthungen an solchen Fehlern nichit, wie bel
duktilen Werkstoffem, durch plastische Vorgidnge abgebaut wer-
den kbnnen, sondern Riﬁentétehung und RifBwachstum zur Folge
heben, was schlieflich zum Materislversagen fithrt. Solche zum
Bruch fithrende Fehler (oritical flaw) sind im Probenvolumen
statistisch verteilt. Dies hat zur Folge, daf die aus der Sitreu-
ung ermittelte Pestigkeit vom getesteten Probenvolumen abhingig
ist und mit ansteigendem Volumen niedrigere Werte annimmt, da
die Chance der Anwesenheit eines besonders groBen Materialfehlers
mit steigendem Volumen ebenfalls zunimmt.

AuBerdem wird die Streuwung der Festigkeitswerte durch die An-
zahl und die Verteilung der Fehler beeinfluBt. Das heifBt, daB
ein gutes, homogenes NMaterial zumindest in der Streuung eine
wesentlich schmidlere Bandbreite aufweist =21s ein schlechtes
Moterial mit vielen Gefligefehlern.
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Diesem Problem trigt die sogenannte Weibull-Statistik /88/
Rechnung, die die Streuung der Festigkeitsdaten und die Ab-
hingigkeit der PFestigkeit vom Probenvolumen durch die Ein-
filhrung einer Bruchwahrscheinlichkeit (F) oder Uberlebenswahr—
scheinlichkeit (P = 1 - F) erfasst.

P=1-F=cxp {-D( 0~ o0, /¢_) mg (30)

D

u

O p= Bruchspannung

i

unter Spannung stehendes Volumen
untere Bruchspannung = 0

It

do= Bezugsspannung
m - = Weibull-podul

Tright man F bzw. P gegen die ermittelte Bruchspannung auf, so
ergibt sich fiir 2 unterschiedliche Werkstoffe das gezeigte Bild
(Abb. 64). Dabei entspricht die rechte Kurve einem besseren
Material mit geringerer Streuung bel erhthtem Festigkeitsniveau.

Als KenngréBe geht der Weibull-ifodul .m ein,-hier ist m, > My

Um auch bei schlechten Materialien die Streuung einzugrenzen

(und so mit einer geringeren zu priifenden Probenzahl auszu-
kommen), hat sich ein Verfahren als niitzlich erwiesen, die Proben
einer Versuchsreihe mittels eines Knoop-Bindrucks gezielt vorzu-
schddigen und den entstandenen scharfen Anrif im Kerbgrund durch
eine Oxidationsbehandlung auszuheilen., Hierdurch wird ein de-
finierter kritischer Fehler eingebrachi, der nach Moglichkeit
grofRer als der im Material enthaltene grolRte Fehler sein soll.
Dadurch wird zwar der absolute Wert der Festigkelt erniedrigt,
jedoch kann die Streuung stark eingeschridnkt werden.

Pir die Untersuchung von Proben, die eine stark unterschiedliche
Zusammensetzung und such Hikrostruktur aufweisen, bringt dieses
Verfahren jedoch 2 gravierende Nachteile:

o« Die Vorschidigung ist flir jJede Materialsorte mdglicher-—
weise unterschiedlich stark, da das Materialverhalten
im Bezug auf die Rifausbreitung unterschiedlich sein
kamm.
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« Die oxidative Ausheilung kann durch ein unterschied-
liches Oxidationsverhalten ebenfalls unterschiedlich
ausgeprigt sein.

S0 ktnnte der Tall eintreten, daB ein Material aufgrund seiner
Struktur durch den Knoop-Eindruck stark geschidigt wird und
gleichzeitig aufgrund einer guten OxidationsbestEndigkeit die
Ausheilung nur sehr schwach ist. Die Folge wire eine sehr ge-
ringe ermittelte Festigkeit. Ein anderes Materisl kémnte genau
das umgekehrte Verhaliten zeigen. Das Ergebnis wire eine ver-
gleichsweise zu hohe Fesgtigkeit.

Zwar hdtte men nun fir jede einzelne Materialsorte die Streuung
verringert, jedoch flir den Vergleich verschiedener Material—
qualitdten eine neue Streuung der Jjeweiligen Festigkeitswerte
herbeigefihrt.

Plir die Proben, die fiir diese Arbeit Festigkeitsuntersuchungen
unterzogen werden sollten, wurde aus diesem Grund auf eine Vor-
schiddigung verzichtet. Durch einige Versuchsmessungen hat sich
erwiesen, daB das Material so gleichmédlig ist, daB auch ohne
Vorschédigung die Streuung nur sehr gering ist, was einem hohen
Weibull-Modul entspricht. Bei HPSN mit 1 % MgO z. B. ergab sich
aus 4 Messungen eine Fegtigkeit von 770 N mm"'2 mit einer Streu~
breite von nur 20 N ™2,

Anstelle der Vorschddigung wurden die Kanten der Zugseite, wie

bei den Kriechversuchen, sorgfidltig verrundet und die Fliche
selbst poliert, um Randeffekte auszuschlieBen. Die gliicklicher—
weise sehr geringe Streuung macht es moglich, mit teilweise nur
einer Probe je Materialqualitdt die Einfliisse der Herstellungs-
bedingungen auf die Biegebruchfestigkeit herauszuarbeiten. Die
Beobachtungen zum Bruchverhalten beschridnken sich auf die jeweils
erreichte Gesamtdehnung und auf ein etwaiges Erreichen der Strecke
grenze. Weitere Aussagen zum Bruchverhalien liefert die Feststel-
lung, daB die Proben eine verschieden starke Neigung zum verzd-
gerten Bruch mit teilwelse unterschiedlichen Bruchmechanismen
(transkristallin bzw. intergranular) haben.
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Abb. 64: Streuwung der Festigkeit bei Keramiken,
Schematisch

5.1 Raumtemperatur- und Heifbiegefestigkelt verschiedener
HPSN-Sorten.

Die Proben zur Messung der RPT-Festigkelt haben die folgenden
Abmessungen: Ldnge 45 mm, Breite 3,5 mm, Hthe 4,5 mm. Die Auf-
lagergeometrie entspricht der der Imftkriechversuche (Kap. 4.4.6.).
Die Belastung erfolgt durch Absenken des oberen Maschinenquer-
hauptes mit einer Geschwindigkeit von 396 pm/éek. Mir die Warm-
festigkeitomessung gilt beziiglich der Proben- und Auflagergeo-
metrie nimliches. Die Versuche wurden an Iuft bei 1473 K in einem
Durchschubofen durchgefilihrt. Die Belastungsgeschwindigkeit ist

12,5 N/sec. Die Ergebnisse sind in den folgenden Diagrammen fest-
gehalten (Abb. 65 = 73).
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— »,
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T 5001
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0 05 i 15 2 25 3
Gew, *fs MgO

Abb. 65: Biegebruchfestigkeit von HPSN mit ver-
schiedenem MgO-Gehalt
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Der MgO-~Gehalt bewirkt fir die Kaltfestigkeit eine nicht uner-
hebliche Steigung, wdhrend die Warmfestigkeit doeh deutlich mit
zunehmender lig0-Konzentration abnimmt. Die Kaltfestigkeit steigt
jedoch nicht stetig an. Die lleBwerte falleir nach dem Maxinmum zu
hoheren Gehalten hin und wieder ab {Abb., 65).

800- ' 293 K

700 1

6003

4009 = 2 1473 K

3004

Biegebruchfestigkeit [Nmm2]

0 05 i 15 2 25 3
Gew. %% Mg,N, .

Abb. 66: Biegebruchfestigkeiten von HPSN mit ver-
schiedenem Mg3N2 -Gehalt

Wie durch den MgO~Zusatz wird mit der Mg3N2 ~7ugebe eine Steige-
rung der RT-Festigkeit erreichi. Der Anstieg erfolgt jedoch
kontinuierlich, ohne die Festigkeitseinbufe bei hoheren Zu=
schlagsgehalten.

Die Warmfestigkeit ist zwar auch hier geringer als die Kalt—
festigkeit, aber sie bleibt (iiberraschenderweise) auf dem Niveau
des zusatzlosen Mabterials bei 400 N mm 2 (Abb. 66).

Eine Zugabe von A1203 wirkt sich nicht auf die Keltfoestigkeit
sus. Wit keiner Zusammensetzung werden die 600 N mm"e des zu-
satzfreien Materials Ubertroffen. LEbenso dndert sich die Heif~
biegefestigkeit durch A1203 =Zugabe im gesamben WMischungsbereich
nicht (Abb. 67), allerdings ist die Streuung groBer als bei den
anderen Zusammensetbtzungsreihen.
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Wie auch bel den vorangegangenen Untersuchungen hat das Alumi-
niwnmnitrid augh hier einen andersartigen Einflufl auf die Festig-
keit von HPSK. Die Tendenz ist aber anzlog zu der beli den Kriech-
versuchen: Mit zunehmendem Gehalt an A1N f3l1lt die Kaltfestig-

keit stark ab, um schlieBlich die Werte der Warmfestigkeit anzu~
nehmen., Diese jedoch geht ebenfalls beftridchtlich zuriick., Diese liegt
mit 250 N w2 (300 N.mm*gl fiir die Warm- (Kalt)festigkeit schon

im Bereich von RBSH (Abb. 78).
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Abb. 67: Biegebruchfestigkeit von HPSK mit ver—
schiedenem A1203 ~-Gehalt
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Abb. 68: Biegebruchfestigkeit von HPSH mit ver—
aschiedenem AlN-~Gehalt
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5«2 Bruchverhalten in Biegefestigkeits- und Xriechversuchen

Bei den Heigbiegefestigkeitsversuchen wurde die Absenkung des
oberen Auflagers iiber den Weg des Lastibertragungsstempels ge-
messen und auf einem Schreiber registriert. Auf diese Weise
kann, nach einer Eichung, die jéweilige Gesamtdehnung ermittelt
werden und aus dem Kurvenverlsuf abgelesen werden, ob die Proben
die Streckgrenze erreichen oder der Bruch v6llig spride ver~
iduft. In Abb., 69 und 70 sind die ueBwerte des MgO- baw. Mg3N2~
haltigen HPSN aufgetragen. Die Kurvenverliufe der Bruchdehnung
Uber dem Zuschlagsgehalt dhneln stark den Kurvenveridufen der
Kriechgeschwindigkeiten (Abb. 51 und 55).

Alle Proben, auBer dem zusatzlosem Material, erreichen die Streck-
grenze, brechen also z#h nech plastischer Deformation. Die Bruche
dehnung nimmt mit steigendem Gehalt bis zu Gehelten von 1,5 bzw.

1 % FluPmittel zu (Kap. 4.4.2. und 4.4.3.). Dabei werden durch

den MgO-Zusatz grdBere Durchbiegungen erreicht als mit Mg2N3~
Zusatz.
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Abb. 69: Bruchbiegungvon HPSN in Abhéngigkeit vom
MgO~Gehalt (bei 1473 K)
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Abb, 70: Bruchbiegung von HPSK in Abhidngigkeit vom
g, ~Gehalt (bei 1473 K)
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Abb. 71: Bruchbiegung von IPSN in Abhingigkeit vom
A1,0, ~Gehalt (bei 1473 K)
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Abb. 72: Bruchbiegung von HPSN in Abhingigkeit vom
AlN-Gehalt (bei 1473 X)

Anders verhalten sich die Proben mit A1203~ oder AlLN-Zusatz
(Abb., 71 und 72). Mit Al,0, -Gehalten bis zu 2 % erreichen die
Proben bei etwa gleicher Durchbiegung die Streckgrenze nicht.
Bei hoheren Gehalten wird diese erreicht, und die Dehnung nimmt

um einen steigenden plastischen Anteil zu.

Ein Zusetz von ALN setzt, wie bei den Kriechversuchen, die
Bruchdehnung herab, und keine der Proben erreicht die Streck-
grenze, Der Bruch verlduft vollig sprdde.

Tine kaltgebrochene Probe zerbricht typischerweise in 3 Teile:

2 lange Teile mit einem T-formigen Mittelstiick (Abb. 73). Da-
neben fallen eine PFille von winzigen Splittern an. Auch ist die
Bruchfliche stark zerkliiftet. Dieses Phdnomen muf in irgend einer
Weise mit dem Korngrenzenglas in Zusammenhang gebracht werden.
Der Kaltbruch verlduft, mit Ausnahme der hoch AlN-haltigen und
rusatzlosen Proben vorwiegend transkristallin. Dies zelgen REM-
Aufnehmen von Bruchfléchen recht deutlich (Abb. 74). Erstaun-
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licherweise dhneln diese kaltgebrochenen Proben in ihrem makros—
kopischen Aussehen den warmgebrochenen Proben (Abb. 75).

Probenhbhe = 45 mm

Abb. 73: Kaltgebrochene HPSN~-Probe: Bruchstiicke
und Ansichi einer Bruchflédche, Beachtens-
wert der dreiteilige Bruch und die Bruch-
flédche, die eine sehr ausgeprigte Scher—
lippe (nicht senkrechter Bruchverlauf) zeigt.

Abb., 74:; Brucharten von HPSN; a) transkristalliner
Bruch bei Material mit 1 % Mg0O, b) inter-
granularer Bruch bei Material mit 3 % ALN

Das Bruchverhalten beim HelRbiegebruchversuch unterscheidet sich
von dem bei den Kaltbriichen. Dies ist schon daran zu ersehen, daf
die Proben in nur zwei Teile zerbrechen, wobei sich eine Scher—
lippe ausbildet und die Bruchildche selbst vdllig glatt ist (Abb.
75). Demit unterscheiden sich diese von den kaltgebrochenen Proben
erheblich. Offenbar liegen infolge der hohen Temperatur andere
RiBausbreitungsmechanismen vor, die mit denen, wie sie in glas-
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Probenhohe = 45mm

Abb. 75: ‘Warmgebrochene HPSK~Probe: Bruchstiicke
und Ansicht einer Bruchfliche

freien Sorten auftreten, vergleichbar sind. Leider erlaubt die
Oxidation keine Beurteilung der Mikrostruktur von warmgebrochenen
Proben: Die Bruchflidche wird von eilner Oxidschicht zugedeckt.

Auvs diesem Grund werden zur Beurteilung des Warmbruchverhaltens
die durch Kriechbriiche erzeugten Bruchflichen untersucht. Dabel
f41lt auf, dafl der Bruch bei Proben, die im Heifbiegeversuch
unter Trreichen einer Sitreckgrenze gebrochen sind, zunidchst
langsam von der Zugseite her in den Probenquerschnitt fort-
schreitet (verzdgerter Bruch) und denn in spridem Gewaltbruch
endet (Abb. 76). Dabei ist dic Zone des verzdgerten Bruches uni
terschiedlich stark ausgebildet: Bel Proben mit hohem Glasge-
halt und starker "Verzahnung! der Korner verliuft der Bruch bis
auf einen sehr geringen Rest-Gewaltbruch verzdgert durch die
Probe (Abb. 76 a). Bei geringerem Glasgehalt steigt der Anteil
des Gewsltbruches (Abb. 76 b).

YWenn keine Zusitze oder wie bei den hoch AlW-haltigen Proben
kein Glas mehr im Korngrenzenbereich mehr vorhanden ist, brechen
die Proben viéllig sprode (Abb. 76 ¢). Bei diesen Proben wird
auch die Streckgrenze nicht erreicht, bzw. die Proben brechen
bei den Kriechversuchen ohne deutlich ausgeprigbten Tertidrbe—

reich.

HPSE mit 1 % g0, hoher
a) Anteil von verzigertem Bruch



T HPSH mit 2 % A1,0.,
) b) mittlerer Anteil wvon
mm verzdgertem Bruch
2 HPSI mit 3 % ALlM,
mm ¢) vbllig sproder Ge-
L waltbruch

Abb. 76: Bruchflichen von HPSN-Proben nach
Kriechversuchen

Der verzogerte Bruch erfolgt bei allen flaterialien iiberwiegend
intergrenular, die Riffront verléufy nicht auf dem kilrzesten,
sondern, nach vielen Verzwelgungen, auf dem leichtesten Veg
durch das Gefiige. Die Bruchflidche ist dem 2zu Polge rauh und
welist Unebenheiten auf.

Der Gewzltbruch verlduft zum groBen Teil transkristallin, die
Si3N4 ~Korner werden getrennt und die Bruchfliche ist glatt
(Abb. 77).

B)

Abb. T7: Verzigerter Bruch und Gewaltbruch in HPSK
mit 3 % HgO;
a) intergrenularer, verzdgerber Bruch
b) transkristalliner Gewaltbruch



6. Diskussion der Ergebnisse
6.1, Wirkungsweise der ZusHtze suf das Verdichtungsverhalten
und die Gefiligeausbildung '

Die vorliegenden Ergébnisse zelgen eindeutig, daB es sich bei
der Verdichtung von Si3N4 um einen Flissigphasensinterprozef

handelt. Dies kann zwar nicht aus einer Analogie zwischen den
in der Iiteratur /49 - 52/ zitierten Gleichungen:

- kt

Sw1l~-ce (11), sowie

S t 1/n (12)
und der hier ermittelten, rein empirischen Beziehung:
S=b.e db (10) mit: =a<0

geschlossen werden; dafiir zeigen die Abhidngigkeiten der kinetischen
Parameter a und b den unmittelbaren Bezug zu GréBen, die flir die

Menge und die Zusammensetzung des Flufmittels charakteristisch gind.”
(Abb. 26, 27).

Die jeweils unterschiedliche Sintergeschwindigkeit wird durch den
Zeitparameter a susgedriickt, der im Falle der MgO (bzw. Mg3N2)
Dotierung linear mit dem Produkt aus Gesamtglasgehalt und Molen-
bruch Mg0 (¢ . x) steigt. Der Zeitparsmeter beschreibt den Ein~
flug des FluBmittels auf die ersten beiden Sinterstadien:

1. Bildung der flissigen Phase und Partikelneuanordnung

2. Losung und Wiederausscheidung der festen Matrix in
(aus) der Schmelze

Es ist unmittelbar einsichtig, daB eine groflere lMenge Glas mit
einer anderen Zusammensetzung die ersten Sinterstadien positiv
beeinfluBt. Unabhingig davon kann gemdB der Gleichung 10 fir

b =<1 die theoretigche Dichte nicht oder nur in unendlich langer
Zeit erreicht werden. Hier wird den realen Verhdltnissen durch den
Proportionalitédtsfaktor b Rechnung getragen, der im Falle einer
sinterférdernden Wirkung von Zusitzen Werte von b =>1,1 annimmt

und so die vollstdndige Verdichtung in endlichen Zeitrdumen be-
schreibt,
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Werte von b>1 entstehen, rein formal, durch lineare Extrapolation
der Schwindungsgraden von t = 20 min zu t = 0 und sind rein physi-
 kalisch unméglich. Zweifellos ist die Gleichung 10 in diesem Be-
reich nicht mehr gliltig. Dennoch sind solche extrapolierten b-
Werte zur Beurteilung stofflicher Einfliisse von Nutzen. Der Faktor
b charaekterisiert dementsprechend den zweiten und dritten Sinter-
abgchnitt:

2. Losung und Wiederausscheidung der festen Matrix in
(aus) der Schmelze

3. Diffusionsgesteuerte Verdichtungs- und Kornwachstums—
mechanismen

Besonders die Beeinflussung der IEndverdichtung ist im Falle von
Si3N4 beachtenswert: Durch die Anwesenheit der silikatischen Fluf-
mittelphase wird diese entscheidend beschleunigt. Silikatschmelzen
besitzen eine ausgeprigte Loslichkeit flr Gase /94/, so daB die,
hier bereits geschlossene, Restporositédt durch Aufldsung des eine-
geschlossenen Gasvolumens vermindert wird. Dies kann wesentlich
schneller ablaufen als eine durch Diffusion gesteuerte Poren-
schwindung. Da die Verdichtung unter den in dieser Arbeit ge-
wdhlten Bedingungen duBerst rasch ablduft, kdnnen die einzelnen
Stadien des Sinterprozesses nicht mehr in diskreten Gleichungen
ausgedriickt werden. Der phinomenologische Verlauf der Schwin-

dung mit der Zeit ist jedoch vergleichbar mit der Beschreibung mit
verschiedenen mathematischen Ausdriicken, die die individuellen
physikalischen Gegebenheiten der einzelnen Prozefischritte be-
ricksichtigen.

Wenn eine ausreichende Menge an fliissiger Phase vorhanden ist,
wird der Abschnitt der Partikelneuanordnung im wesentlichen nur
von der Viskositat der FluBmittelphase ébhﬁngig sein. Dies doku=
mentieren die erhaltenen Ergebnisse deutlich: Durch bloBe Erho-
hung des SiO2 ~Gehaltes wird kein BinfluB auf die Verdichtungs-
géschwindigkeit ausgeiibt. Die Werte fiir den Zeitparameter a und
den Faktor b bleiben konstant (Kap. 3.2.2.). Jedoch schon ge-
ringe Mengen Mg0 erniedrigen die Viskositdt der Schmelze erheb-
lich, auBerdem nimmt die Loslichkeit von Si3N4 in der Schmelze
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stark zu. Entsprechend steigen die Werte fir a und b an, was
einer Verschiebung zu htheren Verdichitungsgeschwindigkeiten ent~

" spricht (Abb. 25, 26, 27). Analoges gilt fir den Zusatz von Mg3N2,
die Werte fiir a und b sind jedoch nicht so hoch wie im Fall des
Mgb, weil aus dem zugesetzten Mg3N2'erst durch eine Reaktion mit -
510, (Gl. 15) MgO gebildet werden muB. Der hierfiir notwendige
Zeitbedarf schldgt sich offenbar in den geringeren Werten nieder.
Inwieweit auch ein durch den hdheren Magnesiumgehalt im Silikat
gednderter Benetzungswinkel filir diesen Effekt mit verantwortlich
igt, kann nicht entschieden werden, da hierfiir keine detaillierten
Messungen vorliegen. Aufgrund der Gefligebilder erscheint die Be-
netzung jedoch nicht unterschiedlich, so daBR auf einen weltgehend
einheitliéhen Randwinkel geschlossen werden kann. Dieser wird flur
ein Verhidltnis von Mg0 / Si02 = 0,66 bei 1818 X mit 9° angegeben
/83/.

Pir das zweite Sinterstadium ist hauptséchlich die Loslichkeit

von Si3N4 in der Schmelze geschwindigkeitsbestimmend. Die Br-
gebnisse zeigen, daB die Loslichkeit von SiBN4 im Silikatglas

durch die Anwesenheit von MgO positiv beeinflusst wird (Kape 3.2.3.)
Dies driickt sich bei MgO-Zugabe ebenfalls in einer Vergroferung

der Steigung a und des Faktors b aus.

Wiederum sind die Irgebnisse mit denen der Mg3N2 ~Reihe vergleich~
bar, wenn man den insgesamt geringeren Flufmittelgehalt und so-
mit die geringere geldste Menge SiBN4 betrachtet.

Einen weiteren Hinhweis auf erleichterte Transportvorgénge durch
die Umloseprozesse gibt die rasche und vollstindige a- g~ Um-~
wendlung bei hoch MgO-haltigen Proben. Lediglich bei Proben mit
niedrigem MgO-Gehalt ist noch Rest- o vorhanden (4bb. 32), Diese
irreversible Phasenumwandlung lduft umso schneller ab, je schnel-
ler das g~ Si3N4 von der Schmelze aufgeldst wird. Bei der Wieder—
ausscheidung findet dann der Neuaufbau des durch die hohe Tem~
peratur beginstigten '3—Gitters statt. Dabei kommt es zu einem
in die c~Achse gerichteten Kornwachstum. Dieses Kornwachstum is%t
bei den mit MgO-heifigepreBten Proben sehr wiel deutlicher ausge-
pragt, als beli den mit Mg3N2 hergestellten. Der Grund ist wieder
die durch den SiO2 -=Verbrauch insgesamt geringere FluBmittelmenge.
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Durch den hohen Plufimittelgehalt kommt es bel langen Halbtezeiten
zur Ubersinterung der hoch ligC-haltigen Proben: Es bilden sich
"sehr grofBe [3—8131\?4 -Korner, wozu zum Teil die kleinen Nadeln
"verbraucht", d. h. umgeldst werden (Abb. 78). Dies hat einen er-
niedrigenden EinfluB auf die Festigkeit (Abb. 65, 66).

Abgesehen von den einheitlichen langen Haltezeiten (120 min), wird
die vollstdndige Verdichtung immerhaldb mit steigendem Mg0 -~ (Mg3N2)
Gehalt kiirzer werdender Zeiten erreicht (tend = - a/ln b), da die
Loslichkeit bzw, die LUslichgeschwindigkeit fiur (Gase mit zunehmendem

MgO=-Anteil offenbar ansteigt.

b)

Abb. 78: Grobkornbildung bei HPSKN mit 3 % MgO
a) Sinterzeit 20 Min.
b) Sinterzeit 120 Min.

Anders sind die Verhdltnisse bei den Proben mit A1203 ~Zusatz.
Zwar wird die Sinterung beschleunigt (a whchst an), jedoch ist die
Sinterung insgesamt nicht so schnell wie beim Mg0-Zusatz, da b
konstant (b = 1,1) blelbt. Das A1203 bewirkt offenbar keine Ver-
dnderung der Aufnahmefihigkeit von Gasen, oder aber die Konzen-
tration ist so gering, daB daher kein Effekt zu verzeichnen ist.
Die Losung von A1203 im Silikat (Aluminiuwmsilikatbildung) lauft
ndmlich in Konkurrenz zur Losung von A12O3 in Si3N4 -Gitter ab.
Die Bildung des dabei entstehenden Sialon-Mischkristalls bewirkt
jedoch eine Reaktionssinterung /55/, so daB die Geschwindigkeit
der Sinbterung insgesamt gegenliber dem zusatzlosem Material zu-
nimmt. Die Sinterung liuft bei 5 % A1203 aber immer noch wesent-
lich langsamer ab, als im Falle von MgO-Zusatz.

Aus den Gefiigebildern ist weiterhin ersichtlich, daB die Ausbildung
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von nadeligem B--Si3N4 nicht stark ausgepridgt ist. Die a - f§ -
Umwandlung verlauft langsamer. Daraus kann auf in geringerem Um-
fang sblaufende Umldseprozesse geschlossen werden. Ein Indiz fir
die verlangsamte a - p-Umwandlung ist bei den hohen A1203 -G e-
halten und langen Sinterzeiten noch nachweisbares Rest-a . In
solchen Proben, die noch relativ vielq = Si;N, enthalten, ist da-
ritberhinaus noch Oxinitrid zu finden, daB durch eine Reaktion von
8102 mit Si3N4 gebildet wird:

o - 313N4 + 510, —*2 8i,0N, (16)

Durch AlN-Zusdtze wird im wesentlichen eine sinterhemmende Wir-
kung verursacht. Dies beruht auf dem geringer werdenden FluB-
mittelgehalt durch den steigenden §i0, -Verbrauch (Gl. 15). Haben
- gering AlN-haltige Proben noch die gleichen verdichtungskinetischen
Werte wie zusatzloses HPSN, so kann aus der Erniedrigung des Wer-
tes flir den Paktor b ab 1 % bereits eine Verlangsamung der End-
verdichtung abgelesen werden. Auch der Zeitparameter a nimmt dann
stark ab und nur die Probe mit 3 % ALN, bei der noch 0,5 % 510,
als FluBmittel vorliegen, kann in der vorgegebenen Zeit noch voll
verdichtet werden. Bei allen weiteren Proben f&llt der Wert fiir

b unter 1. Dadurch wird ausgedriickt, daB hier eine vollstdandige
Verdichtung unter den angewandten Bedingungen nicht mehr mdglich
ist. Das Geflige zeigt ein villiges Fehlen der Korngrenzenphase
(Abb. 39). Dafiir steigt der Rest-a -Gehalt an (Abb. 40).

Diese Tatsache verdeutlicht nochmals, daB die Sinterung von Si3N4
ein Fliissigphasensinterprozel ist: Ist eine fliissige Phase wihrend
der Sinterung vorhanden, bestimmt deren lenge und Zusammensebtzung
die Kinetik der Verdichtung, fehlt die flissige Phase, oder ist
diese infolge einer chemischen Reakbtion nur sehr kurze Zeit an-
wesend, wird die Verdichtung stark behindert oder unméglich.

Aufgrund dieser Lrgebnisse kann geschlossen werden, dafl die :lg-
haltigen Sinterzusitze ohne nennenswerte Verluste vollstidndig im
gebildeten Silikatglas verbleiben, wihrend die aluminiumhaltigen
zum {iberwiegenden Teil im Matrixgitter gélést werden. Dies steht

in bereinstimmung mit den Feststellungen anderer Autoren /53 - 64/,

Beim Abkiihlen nach Beendigung der Sinterung ist das Verhalten der
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FluBmittelphase fur die spdteren Haterialeigenschaften von groSier
Bedeutung..Von der Zusammensetzung her igt die Kristallisation wvon
stSchiometrischen Magnesiumsilikatphasen (Enstatit Mg0 / 8i0, =
0,66 und Forsterit MgO /33102 = 1,32) durchaus méglich und in
letzter Zeit auch nachgewiesen worden /84/. Auf der anderen Seite
ist im Palle dieser Arbeit die Abkilhlgeschwindigkeit nach dem HeifB~
pressen sehr hoch (ca. 200 X / min)}, so daf eine Kristallisation
mangels Zeit nicht oder nur zu geringen Teilen ablaufen kann. Hine
zu kommt, daB durch Ca0, welches als Verunreinigung in HPSN vor-
liegt, die amorphe Erstarrung von Silikaten begilinstigt wird. Bei
der rontgenographischen Untersuchung zeigen sich keine kristallinen
Magnesiumsilikate, selbst nach mehrstiindigerer Temperung im Kriech-
versuch.

Somit kann angenommen werden, daR Kristallisation in gréBerem Um-
fange nicht erfolgt. Phidnomene, die bei den Kriechversuchen und
Festigkeitsuntersuchungen eine Ursache in einer vermeintlichen
Auskristallisation zu haben schilenen, miissen und kdnnen aus diesen
Grunde auf andere Ursachen zuriickgefiihrt werden. Darauf wird im
Kap. 6.2.2. eingegangen.

6.2, Einfluf der Zusammensetzung und der Gefligeausbildung
auf das Kriechverhalten
6.2.1. Kriechmechanismus :

Verschiedene autoren /67, 69, 71 - 73, 83, 85 - 87/ haben be-
reits Untersuchungen an industriell hergestelltem HPSN durchge-
fihrt und anhand der erhaltenen kinetischen Daten auf den Ver-
formungsmechanisms geschlossen.

Das Kriechverhalten von HPSN ist charakterisiert durch die in-
hdrente Sprodigkeit der Si3N4 ~Korner, die auch bei hohen Tem~
peraturen kaum eine plastische Verformung derselben zulift, Die
sich ereignende plastische Deformation kann nur durch Koranver-—
schiebung hervorgerufen werden, sei es durch viskoplastische
oder diffusionskontrollierte Abgleifung und Umlagerung.

Beide Korngrenzengleitprozesse machen eine Akkomodation zur Wah-
rung der Gefiigekontinuitidt notwendig. Ist eine Akkomodation nicht
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mehr ausreichend schnell moglich, kommt-esliﬁfolge der weiter
fortschreitenden Kornverschiebung zu Tripelpunkt-Keilriésen
(cavities) /85/ (Abb. 79), die letztlich die Ursache fiir die
makroskopische RiBentstehung im tertiiren Kriechbereich und
das dann eintretende Materialvérsagen sind (Abb. 44). Eine
mangelnde Akkomodation ist insbesondere dann zu erwarten, wenn
die Verformungsgeschwincigkeiten hoch gind, d. h. wenn die pla-
stische Deformation durch viskoses Korngrenzengleiten erfolgt.
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Abb, 79: HModell flir die Entstehung von Tripelpunkt-
Keilrissen infolge Kornverschiebung

Die Werte des kinetischen Parameters Q, die fiir eine reinrvis~
koplastische Verformung itber die Korngrenzenphase charskteristisch

sind, werden von anderen Autoren /69, 72, 89/ einheitlich ange-
geben:

500 < Q < 650 kJ/mol

Dies entspricht der Aktivierungsenergie fiir das viskose Fliefien
von Silikatglisern /69, 70/.

Der Spannungsexponent n miifte flir diesen Fall theoretisch den Wert
n = 1 annehmen, jedoch werden durchweg groflere Werte im Bereich:

1,2<n<2,5 in einem Fall sogar n = 4,8 /88, 89/
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gemessen. fine zugrunde:liegende guantitative Erklirung -ist bis-
lang noch nicht bekannt. Prozesse, die hel metallischen Werk-
stoffen zu SBpannungsexponenten von n > 2 fithren (insbesondere
Versetzungsmechanismen) /74/, konnen fir S:‘L3N4 aufgrund seiner
speziellen Bigenschaften ausgeschlossen werden /2/.,

Pir den Fall der diffusionsgesteuerten Korngrenzengleltung wer-
den fir die Aktivierungsenergie Q Werte von:

80 € Q < 140 kJ/mol

angegeben /67/., Dies entspricht der Aktivierungsenergie der
Diffusion von verschiedenen Ionen in Glas (so z. B. 02_, oder
Alkali) /92 -103/. In diesem Fall ergibt sich durch die ver-
formungstheoretische Betrachtung fiir den Spannungsexponenten
der Wert n = 1.

Die Messungen im Rahmen dieser Arbelt welsen in eindeutiger
Weise die Bedeutung der intergranularen Silikatphase fiir das
Kriechverhalten von HPSK nach. Dabei konnen sufgrund der PFlulle
von verschiedenartigen llaterialien wichtige Rlickschliisse auf die
Konstitution dieser eligenschaftsbestimmenden Phase gezogen wer-
den.

Wie schon in #hnlicher Weise aus der Diskussion der Sinterer-
gebnisse hervorgegangen ist, sind die erhaltenen ieBwerte im
wesentlichen in zwei Gruppen einzuordnen:

. diejenigen Sorten, die unter HgO-BinfluB helBge~
prefit wurden
. sowie die mit A1203 als PreBhilfe hergestellten.

Beide Gruppen unterscheiden sich sowohl was den Verformungs-
mechsnismus anbelangt, als auch durch das Geschwindigkeitsniveau
recht deutlich von dem zusatzfreien, nur 8102 ~hgltigen llate—
rial. Die aus lig0-und SiO2 gebildete Korngrenzenphase fithrt in
einem weiten Temperaturbereich (1473 - 1773 K) zu einem vollig
identischen Materialverhalten. Die ermitteélten Aktivierungs—
energien der ig0- und Mg3N2-Reihe weigen darauf hin, dap die
Kriechverformung iiber einen viskoplostischen liechanismus ab-




lsuft (520 kd/mol, Abb. 53 und 56).

Im Vergleich dazu muBl der Verformungsmechanismus bei fluB-
mittelfreiem Material eindeutig einem diffusionegesteuerten
Korngrenzengleiten entsprechen, wobel jedoch die Temperatur
noch eine wiehtige Rolle spielt: Die Aktivierungsenergien stei-
gen mit zunehmender Temperabtur bis auf 370 kJ/mol an.

Dieser Sachverhalt wird auch durch die Proben der A1203 ~Reihe
bestdatigt: Proben mit geringem A1203 —-Gehalt dhneln in ihrem
Verhalten stark den zusatzlosen Proben, d. h. auch hier ist ein
Jvergang vom diffusionsgesteuerten zum viskosen Korngrenzen-—
gleiten zu verzeichmen (Abb. 58). Mit zunehmendem A1203 ~Gehalb
jedoch verschiebt sich die Temperaturgrenze des Mechanismus—
wechsels nach unten (Abb. 80) und die bei geringen Konzentra-
tionen zu beobachtenden Uvergangsbereiche schrumpfen zusamnen.
Dieser Mechanismuswechsel hat auch einen jeweils unterschied-~

lichen Spannungsexponenten zur Folge (Abb. 60).
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Abb, 80: Abnahme der Temperatur des Mechanismus-

wechsels mit{ stelgendem Al ~Gehalt

293
Der Grund fir dieses Verhalten liegt in einem Charakteristikum
von amorphen Substanzeni
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Bei Gldsern spricht man von einer Transformationstemperatur,
wenn eine Zdhigkeit von 1013 Poise unterschritten wird., Unter-
halb dieser Temperatur sind Verformungsprozesse nur itber dif-
fusionsgesteuerte Transportmechanismen méglich, erst dariber
ist viskoplastische Verformung mtglich.

Die sinterfdordernden Zusdtze nehmen nun EinfluB auf diese Trang-
formationstemperatur derart, daB sie diese bis zu einer gewissen
Grenze nach unten verschieben. So kommt es, daB einige Sorten

bel der gleichen Temperatur bereits viskoses FlieRen zeigen,

wenn andere sich noch diffusionsgesteuert deformieren, wobel

nmn mit steigender Temperatur bei diesen die Bedeutung von vis-
kosen Korngrenzengleitprozessen zunimmt, Man kann sagen, daf} die
beiden angesprochenen Mechanismen kontinuierlich ineinander Uber-
gehen, also unabhidngig von einander ablaufen. Je nachdem wie
schroff dieser Ubergang ablauft, erhdlt man einen mehr oder weniger
ausgedehnten Ubergangsbereich mit einer gemischten Verformung und
gomit einer mittleren Aktivierungsenergie.

Andere Verformungsprozesse als die, die liber die Glasphase ab-
laufen, scheint es in HPSN nicht 2zu geben. Bei den Proben der
AlN-Reihe mit geringem AlN-Gehalt hat das durch die Reaktion

von ALN und 8102 entstandene A1203 die gleiche Wirkung wie bei
direkter Aluminiumoxidzugabe. Die ermittelten Daten sind bis zu
einem Gehalt von 0,5 % weitgehend identisch mit denen der A1203-
Reihe (Abb. 61, 62). Bei htheren Gehalten jedoch wirkt sich die
erhebliche SiO2—Auflﬁsung dergestalt aus, daB die Verformbar-
keit von HPSN stark abnimmt. Diejenigen Proben, bei denen be-
reits ein (fast) vollstdndiger SiO2—Verbrauch stattgefunden hat
(3 und 4 %), brechen sehr schnell aus dem primdren Bereich her-
aus. Bereits geringste Dehnungen kémnnen nicht mehr durch einen
Massetransport von Glas akkomodiert werden. Die Folge davon ist
RiBbildung in den am sitHrksten gedehnten Probenbereichen. Diese
Risse laufen ungehindert durch den Querschnitt, da das Gefiige in
Folge der vorliegenden #dguiaxialen Korner keine, die Bruchzdhig-
keit erhthende, "Verzahnung" aufweist /28, 29/. So kommt es rasch
zum Materialversagen.

Bine Besonderheit stellt die Probe mit 5 % AIN dar. Diese hat
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nur eine Dichte von 88 % TD. Die im Probenvolumen enthaltene
Restporositidt wirkt nun flir die RiBausbreitung ausgesprochen
hemmend:; Immer wenn die RifBspitze in eine Pore triff{, wird durch
den endlichen Porenradius die Spannungsiiberhthung abgebaut, so
def der RiB nicht kritisch werden kann. Dadurch wird bei der im
Kriechversuch aufgebrachten Last (mit 80 N ™2 ca. 40 % der
Bruchspannung) die Lebensdauer stark verlédngert. Dieses Phénomen
der die Bruchzihigkeit erhdhenden Porositdt wird auch an anderer
Stelle beschrieben /104, 105/. Die sich einstellende geringe Ver-
formungsgeschwindigkeit (1 . 107 h"1) ist nicht auf plastische
Verformung, sondern allein suf die RiBausbreitung zuriickzufihren.
Dies unterstreicht, daB fiir die plastische Verformung von Sili-
ziumnitrid unbedingt eine zwelte Phase bendtigt wird. Fehlt diese,
g0 1st bel entsprechender Matrixbeschafienheit unier Umstdnden
keine plastische Verformung unterhalb ca. 1623 K moglich., Dies
weilsen neuere Arbeiten unseres Hauges, die sich mit dem Kriechen
von hoch dichten RBSN-Sorten beschédftigt haben, eindeutig nach

/91/.

Jet eine zweilte Phase in einem MafBle vorhanden, daf eine wvoll-
stindige Benetzung der Si3N4 ~Kbrner moglich ist, so bestimmen
deren Eigenschaften allein den mafgeblichen Verformungsmechani s
mus. Von dieser Tatsache ausgehend kamn man sagen, daB HPSN als
eine Dispersion von kristaliinem Si3N4 in einer amorphen Sili-
katphase anzusehen ist. Dabeil isgt dann sowohl die Menge als auch
die Zusammensetzung dieser fir das Materialverhalten von ent-
scheidender Bedeutung. Aufgrund dieser Betrachtung kann ein Ver—
formungsmodell fir HPSN aufgebaut werden, das auf dem Geschwindig-
keitsprofil zwischen zwel benachbarten Kornlagen, in Analogie zu
einer Couette~Stromung, beruht (Abb. 82).

Zwischen zwel relativ zueinender bewegten Platten bildet sich in
einer dazwischen liegenden viskosen Schicht ein lineares Ge-
schwindigkeitsprofil aus. Die sich dabel einstellende Verformungs—
geschwindigkeit ist abhingig von der angelegten Schubspannung

und der Vigkositédt der Grenzphase. Diese Viskositdt ist im PFalle
des HPSN, wie wir gesehen haben, sowohl von der Zusammensetzung
als auch von der Temperatur abhingig.
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Zum generelien Verstédndnis dieses Modells muf3 noch einmal in
ginem Abrif auf die Eigenschaften einer glasartigen Substanz
eingegangen werden:

Wie eben schon erwdhnt, wird ein Glas ganz wesentlich durch die
Temperatur charakterisiert, bei der es eine Zdhigkeit von 1013
Poise besitzt. Oberhalb dieser Temperatur kann viskose Verfor-
mung erfolgen. Die Viskositdt ist in einer Arrheniusbeziehung
von der Temperatur abhingig:

n= ‘qo O"Q/RT (31)

Dies ist leicht einsichtig mit dér viskoplastischen'Verformung
von HPSN zu korrelieren, da die hierbei auftretenden Aktivierungs-
energien gleich denen des viskosen FlieBen von Glas sind. Etwas
schwieriger ist die Veranscheaulichung der unterheldb der Trans-
formationstemperatur ableufenden Verformungsmechanismen.

Dezu muB man sich vor Augen halten, daB ein Glas, als einge-
frorene Fliissigkeit, in einem metastabilen Zustand vorliegt, der
einem Zustand einer wesentlich htheren Temperatur im Gleichge—
wicht entsprechen wiirde.

Glas ist nun nicht ein vdollig regelloses Material sondern, je
nach Zusammensetzung, durch eine mehr oder weniger ausgeprigte,
d. B. weitreichende Nzhordnung gekennzeichnet. Diese Bereiche

von Nehordnung sind im Falle von SiOz—Glas Assoziationen von
810,~Tetraedern /106, 107/. Die Bereiche der regelmiBigen Asso-
ziationen (Cluster) wird nun das vorliegende thermische Ungleich-
gewicht von der Leerstellenkonzentration gepridgt, die der Gleich-
gewichtiskonzentration im Bereich der Transformationstemperatur
entspricht /95/.

Es wurde bereits erwdhnt, dafl unterhalb der Transformations—
temperatur keine viskosen, sondern nur diffusionsgesteuerte
Prozesse in Gl&dsern ablaufen konnen. Die Aktivierungsenergie
eines diffusionsgesteuerten Materialtransports ist nun immer
die Summe der Fnergien zur Leerstellenerzeugung (QL) und dem
Potential zur LosreiBung eines "Gitter" -aztoms (QI):

= -Q / RT i =
D=D, .ce (32)  wobei: Q= Qp + Q
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In Falle des thermischen Ungleichgewichts, mit stark erhdhter
Leerstellenkonzentration, braucht fiir die Diffusion nur die
“Wanderung eines Atmos initiiert werden.

Darsus resultiert die geringe Aktivierungsenergie fir diffusiong=
gesteuerte Prozesse. Da unterhalb der Transformationstemperatur
Verformungsprozesse in Glidsern nur diffusionsgesteuert moéglich
sind, entspricht die Aktivierungsenergie fiir die Iniziierung der
Atmowenderung der Aktivierungsenergie fir die diffusionsgesteuerte
plastische Deformation wvon HPSN.

Mit steigender Temperatur erhdht sich die Aktivierungsenergie,
weil die Leerstellenkonzentration in zunehmenden NMaBe der der
Gleichgewichistemperatur (Transformationstemperatur) entspricht.
Es existiert also ein immer geringer werdender UberschuB an "ein-
gefrorenen" Leerstellen, 80 dall entsprechend der jeweilig an-
steigenden Iniitierungsrate neue Leerstellen gebildet werden miis-

sSen.

Der Anstieg der Aktivierungsenergie endet mit einem Maximum bei
" Erreichen der Gleichgewichtstemperatur, da hier die Leerstel-
lenkonzentration dem thermischen Gleichgewicht entspricht. Bei
weliter erhShter Temperatur ist die Transformationstemperatur
Uberschritten und die Viskositdt ist bereits so gering, dag die
FlieBprozesse an Bedeutung gewimnen. Die Messung verschiedener
Autoren fir die Aktivierungsenergie der Diffusion ergeben Werte
von 80 ~ 140 kJ/mol /70, 79, 80, 92 - 94/, wihrend fir die
Aktivierungsenergie im Bereich der Transformationstemperatur
und deriiber Werte von 640 =Q =550 kJ/mol angegeben werden
/70, 96, 103/,

Diese Werte stimmen mit den in dieser Arbeit ermittelitien Daten
liberein, so daB das bereits zuvor erwdhnte Verformungsmodell fiir
HPSN als realistisch sngesehen werden kann (Abb. 82). Dieses
Modell wird bereits dem Namen nach an danderer Stelle bezeichnet:
"Sand and molasses" (Sand und Binder) /108/.

Es bleibt nun noch zu kléren, wdarum die einzelnen Zuschlags-
stoffe die gezeigten Effekte auf den bei einer bestimmten Tem-—
peratur vorliegenden Verformungsmechanismus haben.
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Zur Kldrung tragt der HinfluB von Lietsllionen auf den Aufbau der
Silikatischen Nshordnung beil:

In reinem SiOZ—Glas liegt ein maximaler Ordnungsgrad der SiO4—Te~
traeder vor, der eine relativ hohe Transformationstemperatur be-
wirkt. Durch den Einbau von Metallionen in die Silikatstruktur
wird die Nahordnung durch die unterschiedliche Wertigkeit von
S5ilizium und Hetallionen gestdrt, und zwsr umsomehr, als die
Wertigkeit stdrker von der des Silizium (4 + ) abweicht. (Dem~
nach ist der Dffekt fiir 1-wertige Ioner am stirksten und fiir
3-wertige am geringsteny) Durch die Stdrung des Hahordnungs-
grades wird aber die Transformationstemperctur herabgesetzt.
Desgleichen wird der Nehordnungsgrad selbstverstindlich mit
wachsender Anzahl von iletallionen im Glas verminderti. 3o ist es
erklédrbar, dafl die Proben mit einen Hagnesiumsilikat, sufgrund
einer genhr niedrigen Transformationstemperstur, im ganzen ge-
messenen Temperaturbereich viskoses Kriechen zeigen, Proben mit
Aluminiumsilikaten dageger: entsprechend der unterschiedlichen,
de he mit zunehmendem Aluminiuvigehalt sinkenden Trensformations—
temperatur, einen Wechsel zwischen diffusionsgesteuverter und
vigkoser Kriechverformung zeigen. Dies gilt in besonderem ilaBe
fir die nur 8102 ~haltigen HPSE-Jorten, bel denen bis zu 1723 K

keine rein viskose Verformung erreicht werden kann.

Aus dem Absbnken der Transformationstemperstur mit stelgendem
A1203 ~Zusetz kann eufgrund des Vorgesaglten weiter geschlossen
werden, dafl nicht alles AL, 0, im Si31\f4 ~Gitter gelost wird,

273
sondern ein Teil im Silikat verbleibb.

Anhand des vorliegenden Verformungsmodells kamm in anschaulicher=
Weise die unterschiedliche Bruchdehnung im Kriechversuch erklirt

werden.

Der Bruch im Kriechversuch ereignet sich nach RiBkeim— und
RiBwachsbtumsmechanisnen im tertidren Bereich. Die Rifbildung
aber ist nichts anderes als der Verlust der Gefiigekontinuwitidi.
Diese geht verloren, sobald dic Bewegungen in der Jikrostrukitur
nicht mehr aklomodiert werden kdnnen.
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Eine Akkomodation kann bei diesem Modell nur durch die Be-
wegung von Glasphase aus dem Druckbereich der Probe in den Zug-
bereich erfolgen: Im Druckbereich verkleinern sich die Xorn~
abstdnde, wdhrend sich im Zugbereich die Korner von einander
entfernen und zwar umso mehr, je ndher sie am oberen Proben-
rand liegen (am stérksten gedehnte Faser). Dadurch kommt es so
lange zu einer Umverteilung der intergranularen Glasphase, wie
im Druckbereich noch plast{sche Verformung mdglich ist. Sind
die plastischen Verformungen hier erschépft, hat jede weitere
Dehnung im Zugbereich, mangels "NachflieBen" von Glas, RiB~
bildung durch Kornseparation zur Folge, was den Bruch ein-
leitet.

Dies erklért, warum Proben mit hohem Glasgehalt gréRere Bruch-
dehnungen erreichen als glasarme oder gar glasfreie,

6.2.2. Kriechgeschwindigkeit

Unabhéngig vom jeweiligen Mechanismus beeinflussen die Zusdtze
die Kriechgeschwindigkeit von HPSN enorm. Dies liegt einer-

seits in einer schlichten Vermehrung des Anteils der inter-
granularen Silikatphase, andererseits wird die Viskositdt dieser
durch einen steigenden Anteil von Alkali oder Erdalkalionen stark
hersbgesetzt (Kap. 6.2.1.). Einen weiteren EinfluB iUbt die vor-
liegende KorngroBe, respektive die vorliegende Kornform aus. Ein
Ergebnis dieser Arbeit ist die Feststellung, daf eine Kornver-
groflBerung immer von einem ausgeprigtem Wachstum in Richtung der
c-Achse des hexagonalen B—Si3N4 begleitet wird (Kap. 3.2.5. = 8.).
Dabei wird eine Kornvergroberung eine Verminderung der Kriechge-
schwindigkeit bewirken. In der in 4,4.2. zitierten Gleichung (28)
geht die Korngrofe in der Wurzel ein. Diese empirische Beziehung
gilt im Bezug auf die Abhingigkeit der Kriechgeschwindigkeit von
Gtlasgehalt und Glaszusammensetzung nur so lange, wie das Ver—
hdltnis Mg0 / SiO2 < 0,66 ist. Uber dieses Verhdltnis hinaus
wird keine Erhdhung der Kriechgeschwindigkeit mehr festgestellt.
Durch die Uberlegung in 6.1. wird asber die Bildung von kristal-
linen Magnesiumsilikaten ausgeschlossen. Der Grund filir den zi-
tierten Effekt muB also ein anderer sein. Nach /89/ steigt die
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Viskositdt von Magnesiumsilikaten im infrage kommenden Tem-
peraturbereich ab einer Konzentration vom 45 % MgO wieder an.

Dieses Phaﬁomen 148t sich auch aus dem Phasendiagramm M‘gOfSiO2
ableiten (Abb. 82), Die Schmelztemperatur fdllt mit steigendem
MgO-Gehalt zundchst ab, um nach dem eutektischen Punkt wieder
anzusteigen. Dies ist zwar das Verhalten der Phasen im Gleich-
gewicht, jedoch ist anzunehmen, daB auch bei der amorphen Er-
starrung (Ungleichgewicht) ‘der Zusammensetzungseffekt die gleiche
Tendenz hervorruft, indem er nidmlich die Transformationstempera—
tur herabsetzt, bzw. wieder heraufsetzt.

!
T (KY
2173 4
2073 Schmalze
1973 S .
Mgz‘s 0[‘
MgSi0s/ S+
1873 \S s,io2
i i MgSiQs +
173 MgZS|0[.+ MgS;O3 g < -
T £_l . )
M925504 50 MgS|03 70 %, SIO2

Abb. 82: Ausschnitt aus dem Phasendiagramm MgO-Si0, /109/

Durch diesen Sachverhalt wird die Kriechgeschwindigkeit er-
niedrigt.

Parallel dazu steigt aber in den einzelnen Proben durch die
erhohten Zusatzmengen der Gesamiglasgehalt weiter an. Dies hat
fir sich die Wirkuﬁg, dafl die Kriechgeschwindigkeit steigt. In
der Summe ergibt sich nun eine Kompensation der beiden Effekte,
so daB das Kriechverhalten nicht mehr weiter verschlechtert wird.
Dieser Sachverhalt gilt filir alle Temperaturen, bei denen Kriech-
versuche gefahren warden (1473 - 1773 X).

Wegen des unterschiedlichen Gesamiglasgehaltes ergeben sich fiir
die Proben der MgO-Reihe durchweg hdhere Kriechgeschwindigkeiten
als fiir die der Mg3N2uReihe. Sie liegen gegeniiber dem zusatz~—
losem. Material bei 1573 K um den Faktor 15 bzw. 8 hoher.

Der Einfluf durch die Anwesenheit von A1203 ist bel weitem nichi
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so0 ausgepridgt. Die Kriechgeschwindigkeit ist bei 1623 K nur
3,5 x hoher als die des zusaizlosen HPSN. Bei niedrigeren Tem-
peraturen sind die Kriechgeschwindigkeiten so lange vergleich-
bar, wie die Kriechverformung iiberwiegend durch die Diffusion
gesteuert wird.

Pir die Proben mit geringen AlN-Gehalten gilt das gleiche wie
fir die A1203—haltigen Sorten. Bel hoheren Gehalten pragt damm
aber der stark verminderte Glasgehalt das Materialverhalten.

Alle Ergebnisse zelgen, daB die plastische Hochtemperaturver—
formung ganz empfindlich von der Menge und der Zusammensetzung
der silikatischen Glasphase im Korngrenzenbereich abhéngt. Trotz-
dem kann daraus nicht die Forderung nach einem vollig glasfreiem
HPSN abgeleitet werden, denn die Festigkeit eines solchen lMate-
rials vermindert sich in unzulédssigerweise.

6.3. Atmosphireneinfluf

Aus der Ubersicht (Seite 82) wird deutlich, daB sich an Iuft
keine Verdnderung der Kriechgeschwindigkeit gegeniber dem Va-
kuum einstellt. Auch die Kriechkinetik wird durch die Luft-
atmosphidre nicht beeinfluBt.

Die gich ergebenden Unterschiede sind eindeutig auf Unregel-
maBRigkeiten im Versuchsablauf zuriickzufihren.

Allerdings sind die Belastungsverhilinisse und die Probenab-
messungen fiir Vakuum~ und Luftversuche nicht identigsch. Bei

den ILuftversuchen ist das unter Spennung stehende Probenvolumen
erheblich grﬁBer. OCb aber das Probenvolumen in dhnlicher Welse
aufl die Kriechgeschwindigkeit EinfluB nimmt wie auf die Festig-
keit (Xap. 5), kann nicht zufriedenstellend beantwortet wer—
den.

Zweifellos ist das Oxidationsverhalten unterschiedlich, wobeil
die Mg-haltigen Proben sichtbar stidrker oxidieren als das FlulB-
mittelfreie HPSN. Diese Abhingigkeit ist auch in /110/ heraus-
gestellt. Desweiteren sind in Oxidschichten auf HPSN erhthte
Anteile an Magnesium festgestellt worden /79 - 81/.
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Dieses muBl sus dem Probeninnern herausdiffundiert sein. Eine
Verarmung an Magnesium in der intergranularen Korngrenzen-
phese hdtte jedoch eine Verminderung der Kriechgeschwindigkeit
zur Folge. Demnach miiRte das vergridBerte Probenvolumen die
Kriechbestédndigkeit verschlechtern, um in der Summe keinen
meBbaren Unterschied der Kriechgeschwindigkeiten im Vakuum
und an Inft zu ergeben.

Dies 1st nach meinem Dafiirialten jedoch unwahrscheinlich. Denn
das stat. Kriechen wird nicht, wie die Festigkeit, vom groBten
Fehler im Testvolumen bestimmt, sondern ist eine integrale Eigen-
gschaft. Wenn sber die Kriechgeschwindigkeit nicht durch ein ver-
grofertes. Volumen erhdht wird, kann durch die Oxidation kein
mafBgeblicher EinfluB ausgeiibt werden. Dies ist vorstellbar, denn
die Oxidschichten sind im Vergleich zur Probendicke nur sehr
dinn, d. h. nur eine geringe Menge Magnesium ist aus dem inter-
granularen Silikat an die Oberflidche diffundiert.

Zur endgiltigen Kldrung konnen nur detaillierte Versuche mit
variablem Probenvolumen unter sonst gleichen Versuchsparametern
beitragen, um so einen eventuellen VolumeneinfiuBl zu identifi-
zleren., Dies ist ein Problem, mit dem sich derzeit eine Arbeit
in ungerem Hause beschdftigt.

6.4. TEinfluB der Zusammensetzung und der Gefiigeausbildung auf:
die Festigkeit und das Bruchverhalten

Dafl die silikatische Korngrenzenphase die eigenschaftsbestim-
mende Spezies in HPSN ist, wird durch die ermittelten Festigkeits-
werte weiter unterstrichen: Die Proben der AlN-Reihe weisen bis

zu 2 7% bei noch ausreichendem Glasgehalt befriedigende Festig—
keiten auf. Das Niveau liegt auf gleicher Hohe wie das des zu-
satzlogem Materials (ca. 600 N mn? bei RT, ca. 400 N ™2
1473 K). Die Ergebnisse sind in soweit nach den Kriechversuchen

bei

erwartungsgemédf, denn zum einen ist der Gesamtglasgehalt ver-—
gleichbar wie bel dem zusaizlosen Proben, zZum anderen unter-
scheidet sich die Glaszusammensetzung nicht so erheblich, dag
dadurch eine Erniedrigung der Festigkeit infolge einer frithen
BErweichung resultieren wiirde.
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Der Verbund von Glas und Si3N4 erweist sich als duBerst kon-
sistent, da die Kaltbriiche und auch ein groBRer Teil der Warm-
briiche zum Uberwiegenden Teil transkristallin verlaufen (ADbb.

74) .

Fehlt das Glas vollig, so gehen die Festigkeitswerte bis auf
das Niveau von RBSN zuriick (ca. 250 N mm_z).
Fehlen von Glasphase auch keine Gefligeverzahnung vorliegt, ver-
1duft der Bruch auch bei RT villig intergranular.

Weil neben dem

Die Proben der A1203—Reihe liegen bei RT und bei 1473 K immer
auf dem Niveau des zusatzlosen Materials, und bis auf die Zu-
sammensetzung mit 4 und 5 % A1203 wird die Streckgrenze nicht
erreicht. Es ist also auch hier so, daB die Glaszusammenseb-
zung in Folge des Einbaues von A12O3 ins Si3N4-Gitter, sich
nicht stark von dem reinen SiOQ—Glas unterscheidet und sich
der Einflufl von A13+—Ionen im Silikat erst ab dieser Grenze
durch eine Erweichung des Glases bemerkbar macht. Im Heifi~
biegefestigkeitsversuch wird die Streckgrenze damm erreicht,
gleichzeitig erhoht sich die Bruchdehnung.

Aufgrund der Kriechversuche kann auf eine relativ niedrige
Transformationstemperatur geschlossen werden (1573 K, Abb. 59),
s0 daBl das hier gezeigte Bruchverhalten auch darauf zuriick-
gefihrt werden kann.

Vollig anders ist das Verhalten der Proben der Mg3N2~ und MgO-
Reihe. In verbliiffender Weise Hhneln sich die RKurvenverldufe der
Kriechgeschwindigkelit und der Bruchdehnung iiber dem Zuschlags-
gehalt (vgl. Abb. 51, 55, 69, 70). Nach anfinglich steilem An-
stieg erfolgt oberhalb des Verhdltnisses Mg0 zu SiO2 = 0,66
ebenfalls eine deutliche Stagnation. Erkl&rbar ist dieser An-
stieg damit, daB die iibertragbare Dehnung mit steigendem Glas-
gehalt gesteigert wird, weil entsprechend dem hohen Antell von
Glas das Auftreten von Rissen (Abb. 81), welches den Bruch ein-
leitet, zur hdheren Dehnungen verschoben wird. Genasu wie bel der
Kriechgeschwindigkeit geht der Effekt der Zusammensetzung solange
in die gleiche Richtung, wie die Viskositit der Silikatphase mit
grofer werdendem MgO-Anteil abnimmt. Dadurch sind FlieBprozesse
im Korngrenzenbereich, die zur Wahrung der Gefligekontinuitidt
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- ndtig sind, leichter méglich. irfolght durch weitere lig0-Zugabe
wieder ein Anstieg der Viskositdt, wird der ILffekt der steigenden
Glasmenge welitgehend kompensiert. Alle Proben weisen eine'Streckm
grenze auf, was in Einklang mit dem beim Kriechen gezeigte Plasti-
zitdtsverhalten steht.

srstaunlich bleibt der Abfall der Wermfestigkeitswerte bei hohen
{fgO-Gehalten, Bei 2 und 3 % g0 geht die Festigkeit =zuf ca. 65 %
der degs zusatzlosen Materiéls zurilick, widhrend die Festigkeit der
Proben der Mg3N2 ~Reihe fur alle Zusammensetzungen konstant bel

ca. 400 N mn 2
der vorliegenden Mikrostruktur, iLinen Hinweis-erhidlt man zus dem
Verlauf der Kaltfestigkeit mit steigendem Flufmittelgehalt (Abb.
65, 66). Bei Mg3N2 ~Zusatz steigt die Festigkeit stetig an, wih-

rend bei lig0-Zusatz nach einem Ansticg von ca. 600 auf 800 N mm"2

bleibt. Lrklidrbar ist dies unter Berilicksichtigung

ein deutlicher Abfall zu verzeichnen ist. Dieses Phidnomen wird
auch an anderer Stelle beschrieben /110/. Der Grund hierfiir liegt
in einer ibersinterung des Gefliges. Beim HeiBpressen bewirkt ein
anwesendes [g-S3ilikat ein ausgepridgtes Kornwachstum in die Rich-
tung der c—Achse. Dies hat eine optimierbare kFinstellung eines
"verfilzten und verzahnten Gefliges" mit hohem Rifiwiderstand und
hoher Festigkeit zu Folge / 27, 28/. Tis ist unmittelbar ein-
leuchtend, da3 hierfiir das 1 / d Verhidltnis der entstandenen
Nadeln den entscheidenden Einfluf susiibt. Daneben spielt guch
die sbsolute Grofe der Korner eine Rolle, Bei dem angenommenen
"Sand und Binder" Wodell von HPSK stellen sich optimale Ver-
hdltnisse nur bei einem Maximum an kontaktierender XKornober-
fldche bei mdglichst hoher Gesambtkornoberflidche ein. Dies hat
bei gleichen Volumenanteilen von Glas eine jeweils dinnere in-
tergramulare Silikatschicht zur Folge.

s ist nun zu erwsrten, daR sich, ausgehend von einem feinen
dquiaxialen Korn durch Umldsevorginge in der Silikatphase bei
konstenter Zusammensetzung (gleicher Sinterkinetik) und kon-
stanten Sinterbedingungen mit zunehmender Sinterzeit ein zu-
ndchst feinmedeliges Korn ausbildet. it weiter ausgedelnter
Sinterdauver wird hier ein Optimum erreicht und lberschritten.
Bel konstenter Sinterdsuer hat ein zunehmender gO-Gehalt
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den gleichen Effekt wie eine verlingerte Sinterzeit: Bel einem ge-
wissen Anteil und einer gewissen Zusammensetzung wird sich ein op-
timales'Gefﬁge einstellen, darunter wird dieser Zustand noch nicht
erreicht, widhrend er dariiber bereits iiberschritten ist.

Die Versuche haben gezeigh, dafll der Mg3ﬁ2 ~-Zusatz wegen seiner
speziellen Auswirkung auf die Silikatphase stetig auf ein Optimum
hinfihrt. Bei #g0-Zusatz wird dieses Optimun sehr bald iilber-
schritten, was zu einem Abfall der Raumbemperaitur—- und Heif-
biegefestigkeit fiihrt.

Aus diesem Sachverhalt wird ersichtlich, wie stark die BEigen-—
schaften von HPSK durch "microstructural engineering"® beein-
fluBt werden konnen und dadurch geziélt eine Haterialqualitit
mit speziellen Digenschaften hergestellt werden kann.

7. Zusammenfassung und Folgerungen

In einer fast tabellarischen Ubersicht sollern die withtigsten
wrgebnisse und Lrkenmntnisse der vorliegenden Arbeit {ibersicht-
lich dargestellt werden:

. Die Herstellung von "zusatzfireiem" HPSH ist technologisch
auch unter Anwendung einer konventionellen PreBtechnolo-
gie mdglich, wenn durch entsprechende verfahrenstechnische
Mlethoden die Verunreinigung des Ausgangspulvers verhin-
dert und dessen Reaktivitdt durch Irhohung der speszifischen
Oberflidche gesteigert wird., Gleichzeitig muB die Anwen-—
dung von scharfen S3interbedingungen durch die Unterdriik-
kung von Zersetzungsrezktionen ermdglichh werden. Aum der
Tatseche, daB flir das Erreichén der theoretischen Dichte
on Si3N4 ein minimaler 8102 —Gehalt erforderlich ist, folgt,
daR die Verdichtung von EPSK ein Fliissigphasensinterpro-
zefl ist. Das an Si3N4 ~Partikeln vorhandene Sio2 reicht
in der Regel zur vollstidndigen Verdichtung aus. Die Wire
kung von sinterfdrdernden ZusHtzen beeinfluBt lediglich
die Geschwindigkeit der Sinterung. Dabei geht die Btidrkste
Wirkung vom Hg0O sus, gleich, ob es unmittelbar zugesetzt
oder durch die Reaktion von Mg3N2 und SiO2 erst gebildet
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wird. g0 verbleibt vowwiegend in der Glasphase, A12O3
hingegen wird zum groflen Teil im SiBE4 ~-Gitter gelost
(Sialonbildung). Daher ist die verdichtungsfordernde
Wirkung nicht so stark. ¥#in Zusatz von ALN vermindert
den Glasgehalt schmnell unter eine kritische Grenze, wo-
durch die Sinterfreudigkeit von Si31\'z4 stark herabgesetzi
wird und schliefBlich eine vollsténdige Verdichtung nicht

mehr moglich ist.

Die Hochtemperatureigenschaften werden durch die Zusitze
in der Reihenfolge (ALN) ~A1203 =g 3y ~1ig0 in zunehmen-—
dem MaBe verschlechtert. Dabei geht der Linfluf sowohl
von der Gesamimenge als auch von der Glaszusammensetzung
BUS.

Pir MgO und Mg3H2 sind die Zusammenhinge zum Teil guanti-
fizierbar., '

Die Annehme, dafl ein vollig glasfreies Produkt hier die
Losung der Probleme bringt, hat sich =2ls falsch erwiesen.
=in solches katerial ist durch stéchiometrische Zugabe
von ALlN zwar herstellbar, sber in den Bigenschaften, ing~
besondere in der Festigkeit, villig unzureichend.

Die Ergebnisse lassen den SchluB zu, dafl HPSN durch ein
Sand-Binder-jilodell charakterisiert werden kann. Dabei
werden die nLigenschaften weitestgehend von der intergra-
rularen Silikatphese (Binder) und nur zum Teil vom 813N4
(Sand) beeinfluBt, Die iechanismen der Kriechverformung
werden heuptsichlich durch lenge und Zusamnensetzung der
Silikatphase geprigt, wihrend der EinfluB des Si,N, (Korn-
gréBe und Kornform) nur gering ist. Jedoch auch dieser Ein-—
fluf wird mittelbar durch die Figenschaften der Glasphase
hervorgerufen, die eine unterschiedliche Ausbildung des
Gefliges beim HeiBpressen bewirkt. Bei Anwesenheit von
Magnesiumsilikat kommt es im Verlauf der Sinterung zu _
einem Léngenwachstum der SiBN4 ~Kdorner, was die Festigkeit
und die BruchzHhigkeit des Produkts positiv beeinfluBlt.
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. Zur Losung der speziellen Probleme von HPSN konnte die
Schaffung einer besonders refraktdren intergranularen
Phase beitragen. Diese mufl aber auch die wihrend der
Sinterung ablaufenden Gefligebildungsprozesse in Hhn-
licherweise wie g0 positiv beeinflussen.

Es ergibt sich ein heterogenes und schwer umfassend zu be-
schreibendes. Parameter- und Ligenschaftsfeld flr die im Rahmen
dieser Arbeit hergestellten verschiedenen iaterialqualititen.
Allerdings wird durch eine zusammenfassende Bewertung der durch
unterschiedliche Dotierung mit verschiedenen Sinterhilfsmittel
hergestellten HPSN-Sorten deutlich, daB flir spezielle Anwen—
dungen durchaus ein geeignetes ilaterial herstellbar ist. In der
folgenden llatrix sind fir unterschiedliche ilaterialsorten die
gemessenen Bigenschsesften mit Ziffern bewertet. Auf diese Welse
kann ein Werkstoff fir einen gezielten Anwendungszweck heraus-—
gesucht werden, indem nach einer ilultiplikation mit Bewertungs-
fektoren, die die Wichtigkelt der einzelnen Eigenscheften be-
riicksichtigen, das llaterial mit der niedrigsten ermittelten
Punktesumme herausgefunden wird.

41s Beispiel soll hier die Pindung eines lateriels mit guter
Worin~ und Kriechfestigkeit sowie eines liaterials mit guter Kalt-
festigkeit bei unproblematischer Verdichibarkelt vorgefihrt wer-
den: Im ersten Pell wirden die in der Matrix angegebenen Eigen-
schaften mit den folgenden Bewertungsfaktoren belegt:

Kaltfestigkeit 1, Warmfestigkeit 5, Bruchdehnung O,
Kriechfestigkeit 5, Reproduzierbarkeit 2, Verdichi-
barkeit 0.

Im zweiten Pall:

Kaltfestigkeit 5, Warmfestigkeit 1, Bruchdehnung 1,
Kriechfestigkelt 2, Reproduzierbarkeit 5, Verdicht-
barkeit 5.

Das lrgebnis weist fiir den ersten Fall zusatzloses iaterial
neben HPSN mit weniger als 2 % ALN, bzw. weniger als 0,5 %
g0 (Mg3ﬁ2) als optimales aus,.Im zweiten Fall ist hier
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die relativ beste Wahl ein HPSN mit mehr als 1 % MgO bzw. MgN e
Mit geringem Abstand folgen die Qualitédten mit weniger als 1 % -
und 0,5 % magnesiumhaltiger Zusidtze. Daraus geht hervor, daf
die letztgenannten liaterialgrupper eine gewisse Allround-Eigen-—
schaft besitzen und mit geringen Abstrichen fiir beide, bewufBt
extrem gewsdhlten Anforderungsfidlle, einsetzbar sind.

Aufgrund der im Rahmen dieser Arbeit gemachten Erfahrungen mufl
gesegt werden, daB HPSN nicht ein Werkstoff mit typischen Eigen-
schaften und Anwendungsmoglichkeiten ist, sondern in einer grofBen
Anzahl von mdglichen Variationen eine genze Palette von durchaus
unterschiedlichen und speziell einsetzbaren Werkstoffen bietet.
Es ist nun die Aufgabe des Anwenders unter Xinsatz der zur Ver—-
figung stehenden Verfahrensparameter das fiir einen jeweiligen
Einsatzzweck bestgeeignete Material herzustellen.
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