
KfK 2771

März 1979

Der Einfluß von
Verfahrensparametern und

Sinterhilfsmitteln auf die
Verdichtbarkeit, das

Kriechverhalten und die
Festigkeit von heißgepreßtem

Siliziumnitrid

R. Becker

Institut für Material- und Festkörperforschung

Kernforschungszentrum Karlsruhe





KERNFORSCHUNGS ZENTRUM KARLSRUHE

Institut für Material- und Festkörperforschung

KfK 2771

Der Einfluß von Verfahrensparametern und Sinterhilfsmitteln
auf die Verdichtbarkeit, das Kriechverhalten und die Festig­
keit von heißgepresstem Siliziumnitrid *

R. Becker

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH, Karlsruhe

* von der Fakultät für Maschinenbau der Universität
Karlsruhe genehmigte Dissertation



Als Manuskript vervielfältigt
Für diesen Bericht behalten wir uns alle Rechte vor

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH

ISSN 0303-4003



A b s t r a c t

BECKER, RUDOLF:

DER EINFLUSS VON VERFAHRENSPARillWETERN UND SINTERHILFSMITTELN

AUF DIE VERDICHTBARKEIT, DAS KRIECHVERHALTEN UND DIE FESTIG­
KEIT VON HEISSGEPRBSSTEM SILIZIUMNITRID

Eine Herstellmethode von Formteilen aus Si
3

N4 ist das Heiß­

pressen von aus Si
3

N4-Pulvern gefertigten Grünlingen. Nach dem

Stand der Technik wird zur vollständigen Verdichtung ein Flüs­
sigphasen bildender Zusatz (z. B. MgO) benötigt. In dieser Ar­
beit werden Wege aufgezeigt, wie auch ohne konventionelle Sinter­

hilfsmittel dichtes HPSN hergestellt werden kann. Dabei wird das

an Si 3N4-Partikeloberflächen immer vorhandene Si02 als Flußmittel
eingesetzt. Auf der Basis eines solchen, für heutige Begriffe

hochreinen HPSN werden die Auswirkungen von MgO, Mg3N2' A1 20
3

und A1N als Sinterhilfsmittel auf die resultierenden Material­

eigenschaften: Verdichtbarkeit, Kriechen und Festigkeit in de­
taillierter Art und Weise herausgearbeitet. Dabei zeigt sich, daß

Sinterhilfsmittel, die die Verdichtung schon bei geringen Zugabe­
mengen stark beschleunigen, äußerst abträglich für die Kriechbe­
ständigkeit 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 günstigen Gefügeausbildung hier gut. In analoger Weise
erreicht man mit A1 203 und A1N wegen des erfolgenden Einbaus ins
Si

3
N4-Gitter zwar bessere Hochtemperatureigenschaften, die aber

mit Einbußen in der Verpressbarkeit und der Kaltfestigkeit er­
kauft werden müssen. Zusatzfreie Sorten geben im Vergleich dazu
ein einheitliches Bild mit guten Allroundeigenschaften. Aus den
Experimenten geht hervor, daß aus dem Gesagten nicht die Forde­
rung nach einem völlig glasfreien HPSN abgeleitet werden kann.

Solches Material versagt in allen Belangen. Aufgrund der Versuchs­
ergebnisse kann geschlossen werden, daß HPSN als eine Dispersion
von kristallinem Si

3
N4 in einer amorphen Matrix (Glasgehalt ca.

4-10 vol %) anzusehen ist (Sand - Binder - Modell). Dabei werden
die unterschi.edlichen Materialeigenschaften weitgehend von der

Menge und der Zusammensetzung der Binderphase (Silikatglas) be­
stimmt. Diese Glasphase ist demnach der Hauptansatzpunkt für

weitere werkstoffwissenschaftliche Untersuchungen.



A b s t r a c t

BECKER, 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 Si 3N4 parts is the hot pressing of
powder compacts. According to the current technological know
how, a liquid phase building additive (e.g. 1\1g0) is essential
for the complete densification of Si

3
N4• In this work it has

been shown, how dense Si
3

N4 may be produced without the con­
ventional additives. The Si02-coating of Si

3
N4 particles here

results in the liquid phase formation. On the basis of the above
concept, the effect of MgO, Mg3N2' A1 203 and AlN-additions to
a pure Si

3
N4 powder have been studied in detail and the resulting

material properties: densification, 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 A1 20

3
and AIN addition, the solution of alumina in the Si

3
N

4
lattice results in bett er 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 indicate 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 Si

3
N4 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 is thus the starting block for furt her re­
search on these materials.
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1. Einlei tung

Unter dem Eindruck einer drohenden Rohstoffverknappung werden

in letzter Zeit mehr und mehr werkstoffwissenschaftliche Ar­
beiten mit dem Ziel des Ersatzes herkömmlicher (knapper) Werk­
stoffe durch völlig neue Materialien, deren Quellen als ge­
sichert angesehen werden, von staatlicher Seite gefördert /1/.

Dabei sind Werkstoffe von besonderem Interesse, welche zusätz­
lich zu dem erwähnten Gesichtspunkt eine weitgehende Verbesse­
rung bekannter Maschinen und Apparate und eine Schaffung oder
Konstruktion einer neuen, überlegenen Maschinengeneration er­
möglichen. Auf der Liste solcher Maschinen sind ganz oben solche
zu finden, welche Verbrennungsenergie in mechanische Arbeit
umwandeln. Diese Energie nämlich wird heute noch vorwiegend
aus fossilen Energieträgern erzeugt, wovon das Erdöl als Brenn­

stoff zum Betrieb von Wärmekraftmaschinen eine besondere Rolle
einnimmt. Die zur Verfügung stehenden Vorräte fossiler Energie­
träger (hier insbesondere das Erdöl) sind jedoch schon heute so
knapp, daß bei unverändertem Verbrauch eine weitgehende Erschöp­
fung dieser abzusehen ist.

Daher ist es unerläßlich, eben durch die Entwicklung neuartiger
Werkstoffe, den Bau von im thermischen Wirkungsgrad erheblich
verbesserten Wärmekraftmaschinen zu ermöglichen, die so maßgeb­
lich zur Einsparung von knappen Energieträgern beitragen können.

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

einer Übersicht kann verdeutlicht werden, welche Vorteile sich,
am Beispiel einer Verbrennungsgasturbine, durch den Ersatz von
metallischen Werkstoffen durch keramische einstellen (Abb. 1).

Vom Potential her übertreffen 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 Konstruktionswerkstoffe für moderne
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Wärmekraftmaschinen einzusetzen. So waren Versuche, etwa seit
dem 2. Weltkrieg, der Hochleistungskeramik Eingang in den Bau
von Gasturbinen zu verschaffen, bisher nicht von durchschlagen­
dem Erfolg. Grund dafür ist die Schwierigkeit der Bewältigung
der aus ihren besonderen physikalisch-chemischen Eigenschaften
resultierenden Probleme, insbesondere der inhärenten Sprödigkeit.
Es wurden in vielfältigen Experimenten Oxide, Nitride, Karbide,
Silizide und Cermets auf ihre Tauglichkeit untersucht und letzt­

lich verworfen.
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Abb. 1: Schaubild: Keramik in der Gasturbine /2/

Aus einer späteren, 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 spröden Materialverhalten
(sehr hoher E-Modul, sehr geringe Bruchdehnung) ab, zeichnet sich
Siliziumnitrid (Si

3
N4 ) durch eine ausgezeichnete Kombination sehr

günstiger Eigenschaften, sowohl auf dem physikalich-chemischen,
als auch dem mechanischen Bereich aus.

Diejenigen Probleme, welche von der Sprödigkeit des Werkstoffs
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aufgeworfen werden, müssen durch einen Umdenkprozeß auf der kon­
struktiven Seite umgangen werden. So muß man sich darauf ein-
stellen, daß mechanische oder thermische SpannungsüberhöhungAn
nicht, wie bei Metallen gewohnt, durch plastische Vorgänge im
Bereich der Spannungsspitzen abgebaut werden können, sondern,
zumindestens im Bereich unterhalb von 1273 K, Materialschädi­
gungen oder katastrophales Bauteilversagen zur Folge haben.

Hier kann zwar bereits bei der Herstellung durch entsprechende
Technologien das Auftreten von Inhomogenitäten und Gefügefehlern

verhindert und so Einfluß auf die bei Keramiken (wegen der Sprödig­
keit) im allgemeinen vorliegenden statistischen Verteilung (siehe
Kap. 5) von mechanischen Materialdaten genommen werden. Jedoch
bleibt die vollständige Umgehung der konstitutionsbedingten
Schwierigkeit"en eine Problemstellung für die keramikgerechte
Konstruktion, die unter Vermeidung von hohen (Zug-) Spannungen
entsprechende Global- und Detaillösungen anbieten muß (z. B. Be­
rücksichti~ großer Sicherheitsfaktoren bzw. entsprechende
werkstoffgerechte Verbindungen Keramik-Keramik, Keramik-Metall).

Den hier vorliegenden, durchaus lösbaren Problemen stehen jedoch
bei weitem diejenigen Materialeigenschaften gegenüber, die in
ihrer Kombination eine ausgezeichnete Thermoschockbeständigkeit
bewirken und eine sehr hohe Einsatztemperatur, selbst in korro­
siver Atmosphäre erlauben.

So erscheint Si
3
N4 bisher als der einzige Werkstoff, der sowohl

die mechanischen, als auch die thermischen Beanspruchungen für
eine Verbrennu:ngsgasturbine von 20 - 600 kW, mit einer Drehzahl
von 5 • 104 - 11 • 104 min- 1 und einer Gaseintrittstemperatur von
1573 K, in einer angemessenen Standzeit schadlos übersteht /9 - 13/.

In diesem Zusammenhang darf jedoch nicht übersehen werden, daß
nicht beide, heute zur Verfügung stehenden Si3N4 -Sorten, näm­
lich das RBSN (Eeaction ~onded ~ilicon liitride) und das"HPSN
(Hot Pressed Silicon Nitride), die gleichen Voraussetzungen für- - - -
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: Fließschema der Herstellung von RBSN /14/

Für die Herstellung von RBSN / 14 - 19/ (Abb. 2) ist das Aus­
gangsprodukt Siliziumpulver, welches in der zur Verfügung ste­
henden Kornverteilung und der vorliegenden Zusammensetzung spe­
ziell auf' die Erzeugung von RBSN abgestimmt sein muß. Aus diesem
Pulver wird durch ein Formgebungsverfahren (so z. B. Pressen,
Schlicker- und Spritzgießen oder strangpressen) ein poröses Sili­
ziumformteil hergestellt, sei es als Halbzeug oder direkt in der
endgUltigen Geometrie. Dieses wird nun in einer Atmosphäre 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 TemperaturUberhöhungen über den Siliziumschmelz­
punkt hinaus zu Materialfehlern führen.



Es ist möglich, den Sintervo~gang in einem frühen Stadium zu
unterbrechen und das Formteil, welches dann bereits eine aus­
reichende Festigkeit besitzt, spanend zu bearbeiten. Im An­
schluß daran kann es, auch bei komplizierten Formen, maßhaltig
fertig nitridiert werden.

Das entstehende Produkt besteht überwiegend aus der bei Tem-·
peraturen < 1600 K bevorzugt gebildeten a -Modifikation von
Si3N4 und ist typischerweise porös. Das Porenvolumen beträgt
ca. 15 - 20 %. Der Gehalt an Verunreinigungen ist bei gutem
Material sehr gering. Hieraus resultieren zwar ausgezeichnete
Hochtemperatureigenschaften, jedoch müssen, als Folge der großen
Porosität, Einbußen in der Festigkeit hingenommen werden (Abb. 4).

Als Ausgangsprodukt für die Herstellung von Formteilen aus HPSN
dient a -Si3N4 -Pulver, welches in einem Nitridierprozeß, analog
zur Erzeugung von RBSN, gewonnen wird /28 - 43/ (Abb. 3).

Dieses Pulver muß ebenfalls in der Kornverteilung und der Zu­
sammensetzung den Anfordernissen für das Heißpressen angepaßt
werden. DaSi

3
N4 wegen des sehr geringen Diffusionskoeffizienten

äußerst schlecht sintert, wird zur vollständigen Verdichtung im
allgemeinen ein Sinterhilfsmittel benötigt, welches eine bei
Sintertemperatur flüssige Phase bildet, über die der Material­
transport ermöglicht wird.

Durch Heißpressen erhält man Material von theoretischer Dichte,
welches je nach den aufgebrachten Bedingungen (Temperatur, Zeit,
Druck) eine mehr oder weniger vollständige, irreversible Umwandlung
zur ß - Modifikation von Si

3
N4 erfahren hat. Das (zumindest beim

einachsigen Pressen) in nur einfachen Geometrien erhältliche
Produkt zeichnet sich durch eine wesentlich höhere Festigkeit als
RBSN aus. Diese Festigkeit geht jedoch bei Temperaturen oberhalb
1273 K bis unter das Niveau des reaktionsgesinterten Materials
zurück (Abb. 4). Dies hat seine Ursache in einer in diesem Tempera­
turbereich beginnenden Erweichung der zum Heißpressen notwendigen
Flußmittelphase.

Die Eigenschaften der Flußmittelphase werden im wesentlichen
durch deren Zusammensetzung bestimmt.
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Abb. 3: Fließschema der Herstellung von HPSN /14/
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Abb. 4: Vergleich der Festigkeiten von verschiedenen
keramischen Materialien mit einer im Turbinen­
bau gebräuchlichen Sonderlegierung /44/



1.1. Aufgabenstellung

Obwohl sich eine Reihe von Arbeiten in den letzten Jahren mit
der Problematik des Drucksinterns von Si 3N4 beschäftigt haben
/20 - 43/, gibt es keine umfassenden Experimente, die den Ein­
fluß verschiedener möglicher Sinterhilfen auf die Eigenschaften
von HPSN im Detail beschreiben. Ziel der vorliegenden Arbeit
ist es, durch Variation von Art und Gehalt verschiedener Zusätze
(MgO, Mg3N2' Al203, AIN) deren Auswirkungen auf Stoff- und Ge­
fügeparameter zu untersuchen. Als maßgebliche Charakterisie­
rungsmethode für die besonders interessierenden Hochtemperatur­
eigenschaften sollen 4-Punkt-Biegekriechversuche für die ver­
schiedenen modifizierten HPSN-Sorten durchgeführt werden.

Dabei soll AufschlUß über die Kriechkinetik gewonnen und fest­
gestellt werden, ob für das Kriechen für HPSN die umgebende
Atmosphäre einen Einfluß hat. Als Folgerung aus den Ergebnissen
dieser und weiterer werkstoffkundlicher Untersuchungen (WarIn­
und Kaltfestigkeit), sollen Wege aufgezeigt werden, wie eine
HPSN-Qualität mit stark verbessertem Kriechverhalten, aber auch
sonst guten Eigenschaften (insbesondere: Festigkeit) hergestellt
werden kann.

1.2. Grundsätzliches zur Durchführung

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

Hierzu wurden umfangreiche Kriechversuche, in einem Temperatur-
-2bereich von 1473 K bis 1748 K und Spannungen von 60 - 120 Nmm

durchgeführt, wobei die jeweiligen gemessenen Spannungs- und
Temperaturabhängigkeiten zur Ermittlung der Kriechkinetik von

. 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 Berücksichtigung der ver­
dichtungskinetischen Meßwerte sowie der rtikrostrw<turanalyse,
eine weitgehende Aufschlüsselung der Wirkungsweise der für die
Eigenschaften von HPSN so wichtigen Flußmittelphase.

Dies ist umso genauer möglich, als im Verlauf der Arbeit die
Herstellung eines sehr reinen, aber vollständig verdichteten
HPSN als Vergleichsmaterial ermöglicht wurde.

Hierzu dienten die umfangreichen Versuche zur Ermittlung des
Sinterverhaltens verschieden aufbereiteter Pulverqualitäten,
die der Herstellung der für die eigentliche Untersuchung be­
nötigten HPSN-Sorten mit verschiedenen Zusätzen vorangestellt
wurden. Die unterschiedliche Aufbereitung des Pulvers betrifft
rein verfahrenstechnische Maßnahmen, wie Mahlung, GrUnlings­
herstellung und Wahl der Sinterbedingungen. Dabei wurden zum
Teil neue Wege beschritten. Diese sind in dem folgenden Kapitel
2. näher dargelegt.

2. Verfahrensentwicklung zur Probenherstellung

2.1. Stand der Technik und zur Verfügung stehende Ausgangs­
pulver

-
Wie bereits eben angesprochen, kann eine vollständige Verdich-
tung von Si

3
N4 nur unter besonderen Umständen erreicht werden.

Ein eingeführtes Verfahren ist das Drucksintern bei Temperaturen
in der Größenordnung der Zersetzungstemperatur von Si3N4 (2173K).
Zur Erleichterung der notwendigen Stofftransportvorgänge wird ein
Sinterhilfsmittel zugesetzt. Dies ist üblicherweise Th~O.

Si 3N
4

stellt eine sauerstoffaffine Verbindung dar, was zur Folge
hat, daß die Pulverpartikeloberflächen immer von einer Si02 ­
Schicht bedeckt sind. Die Dicke dieser Schicht ist stark von den
Herstellungsbedingungen des Pulvers abhängig. Die Si02 -Gehalte
betragen im allgemeinen 2 - 4 ~. Bei einer Sintertemperatur über
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1823 K bildet dieses Si02 mit dem zugesetzten MgO eine flüs-

sige Silikatphase, die ihrerseits sowohl Umlagerungsprozesse im
frühen Sinterstadium, als auch Lösungs- und Diffusionsprozesse,
die für spätere Sinterstadien geschwindigkeitsbestimmend sind,
positiv beeinflußt (s. Kap. 3.2.). Diese Silikatschmelze jedoch
erstarrt beim Abkühlen (weitgehend) amorph und bewirkt durch eine
Erweichung bei Temperaturen zum Teil schon im Bereich von 1273 K
eine Verschlechterung der Hochtemperaturfes~igkeit.

Statt MgO können auch andere Metalloxide (z. B. Y203' Fe203 u.a.)
verwendet werden, deren Wirkung beim Drucksintern der des IdgO
ähnlich ist.

Zu Beginn der Arbeit war der Entwioklungsstand des Heißpressens

von Si3N4 der, daß ausschließlich mit Sinterhilfsmitteln voll­
ständig verdichtete Formteile herstellbar waren. Zu einem
detaillierten Vergleich der Wirkungsweise verschiedener Preßhilfs­

mittel wäre es jedoch van großer Bedeutung, als Bezugsmaterial
ein möglichst reines, aber theoretisch dichtes HPSN zur Ver­
fügung zu haben.

Als Ausgangspulver standen 3 verschiedene Chargen a - Si3N4­
Pulver der Firma H. C. Starck, Goslar zur Verfügung. Die spe­
zifische Oberfläche im Anlieferungszustand beträgt ca. 7 m2/g,
das Verhältnis von a - Si 3N4 / ß - Si3N4 ist;,. 90/10.

Die Pulver haben folgende Zusammensetzungen:

N 0 Mg Ca Al Fe C* 0/0

Charge 1 37,6 0,95 0,05 0,1 0,2 0,1 0,8

Charge 2 38,0 0,9 0,05 0,1 0,2 0,1 0,4

Charge 3 38,5 0,95 0,01 0,05 0,1 0,05 0,45

* als SiC

Hinsichtlich der Verunreinigung an Metalloxiden und an Si02
stellen diese Pulver einen hohen qualitätsmäßigen Standard im
Vergleich zu anderen erhältlichen Pulvern dar und bieten somit
die Möglichkeit einer, von Nebeneinflüssen aus der Zusammen­
setzung nicht verfälschten Untersuchung von zusatzlosen und mit

Sinterhilfsmitteln versetzten HPSN-Sorten.
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2.2. Pulverpräpara.tion

Aus einer Literaturumschau in Arbeiten, die sich mit dem Heiß­
pressen von Si3N4 beschäftigt haben, /20 - 43/ geht hervor, daß
zur Herstellung von HPSN ein möglichst feines Ausgangspulver
zur Verfügung stehen sollte. In einer vorangegangenen Arbeit
/38/ hatte sich gezeigt, daß Pulver mit einer Oberfläche von
7 m2/g zur zusatzlosen Verdichtung noch nicht hinreichend fein
genug sind. Diese Pulver können durch Mahlen in einer Planeten­
kugelmühle auf eine beträchtlich größere Oberfläche gebracht
werden, als dies dem Anlieferungszustand entspricht.

2.2.1. Mahlen der Ausgangspulver

2.2.1.1. Problematik der Mahlung

~ei der Mahlung zeigen sich zwei gravierende Probleme:

• Zum einen wird das Mahlgut durch den unvermeidlichen
Mahlkörper- und -gefäßabrieb verunreinigt.

gin solcher Abrieb tritt sogar bei Verwendung von
Keramik- uder Hartmetallgefäßen in der Größenordnung
von mehreren Prozenten auf, da Si

3
N

4
äußerst hart und

somit abrasiv ist. Diese Verunreinigungen, seien es nun
Al203 , Si02, WC + Co oder Eisen, lassen sich jedoch nicht,
oder nur mit großem Aufwand, in keinem Fall aber ohne das
Pulver weiter zu verändern, aus dem Mahlgut entfernen.
Dies körulte zwar durch eine Säurebehandlung mit ansohlies­
sender Nachwaschung geschehen, jedoch hat bei feinen Pul­
vern die Einwirkung von Feuchtigkeit einen stark hydro­
lysierenden Effekt (Gl. 2).

• Zum anderen wird durch die starke Zerkleinerung des
Pulvers die spezifische Oberfläche soweit erhöht, daß
es an Luft, insbesondere unter der Einwirkung von Luft­
feuchtigkeit rasch zu großen Teilen oxidiert bzw. hydro­
lirsiert wird.
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• 4 NH
3

t

(1)

(2)

Aus diesem Grunde ist es in praxi unmöglich, hochfein gemahlenes
Si3N4 -Pulver von aus der Mahlung stammender (z. H.) Eisenver­
unreinigung durch (z. H.) Hel-Wäsche zu reinigen, weil dabei
der größte Teil des Nitrids von der wässrigen Lösung hydro­
lysiert würde. Dabei ist die Reaktion (2) wegen des entstehen­
den Ammoniaks durch dessen charakteristischen Geruoh qualitativ
markent zu überprüfen.

Wie bereits oben angesprochen, kann zur Herstellung von zu­
satzlosem HPSN nicht auf eine Nachmahlung der Ausgangspulver
verzichtet werden. Dabei müssen jedooh Vorkehrungen getroffen
werden, um die unzulässige Kontamination mitFremdstoffen und
auch eine hohe Sauerstoffaufnahme während oder nach der Mahlung
zu verhindern.

Zwar ist es an anderer Stelle /39/ gelungen, nioht besonders
aufbereitete Si3N4 -Pulver vollständig zu verdichten, jedooh
ist die dazu angewendete HIP-Teohnik (Heiß-Isostatisches-Pres-- - -
sen) äußerst aufwendig, zur Erreichung der notwendigen hohen
Drucke ( :> 1500 bar) aber unabdingbar. In der vorliegenden Ar­
beit wird die Teohnik des einachsigen Pressens in Graphitmatrizen
angewendet, wobei der applizierbare Druok duroh die Festigkeit
des Matrizenmaterials naoh oben begrenzt wird.

2.2.1.2. Problemlösung

Zur Bewältigung der oben erwähnten Probleme wurden eigens Form­
teile aus Si3N4 (HPSN und RBSN) von der Industrie * hergestellt,
die den Aufbau von Mahlgefäßen naoh einer im Zuge dieser Arbeit
entwickelten Konstruktion ermögliohen (Abb. 5).

In eine zylindrische Matrize CI) aus Aluminium wird konzen­
trisch ein zylindrisches Rohr ~ aus HPSN (RBSN) eingesetzt
und mit Q-Ringen ~ verspannungsfrei gelagert. Mittels des über
einen Teflondichtring fi) von einem Aluminiumflansch ~ beauf­
schlagtem Gefäßboden ~ , einer zylindrischen Scheibe aus HPSN

* Anna-Werk, Rödental-Oeslau
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(RBSN), wird die Innenwandung gegen einen Bund in der Alu­
matrize gepreßt. Das Gefäß wird mit einem in den Abmessungen

dem Gefäßboden entsprechenden Deckel aus HPSN (RBSN) unter
Dazwischenschaltung eines weiteren Teflonringes geschlossen.

Das Gefäß hat folgende Abmessungen:

170 cm3=

60 nun

60 nun

=

=H .............. Vgesamt

Als Mahlkörper werden industriell bereits hergestellte Lager­
kugeln aus HPSN von 8 nun 5i verwendet.

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

6 4

3---b11"-.1

5

1: Aluminium-Matrize

2: Si3N.-Zylinder

3: 0 - Ring

4: Teflondichtung

5: Aluminiumflansch

6: SI3N. - Deckel

Abb. 5: Mahlgefäß mit Si
3
N4 -Auskleidung

Als erstaunliche Tatsache muß festgestellt werden, daß die Ge­
fäßauskleidungen aus HPSN und RBSN ein völlig gleiches Abrieb-
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verhalten zeigen, obwohl RBSN eine Restporosität von ca. 20 %
hat. Die Verwendung von RBSN-Mahlkugeln hat sich nicht bewährt,
da dieses Material auf Grund der geringeren Dichte zu niedrige
Massenkräfte entwickelt und außerdem der starken Prallbean­
spruchung während des Mahlvorgangs im Dauereinsatz nicht stand­

hält.

Um eine Oxidation während des Mahlens zu verhindern, wird eine
Mahlflüssigkeit verwendet, die das Mahlgut ständig bedeckt und
zur Vermeidung einer Hydrolysierung möglichst wenig Wasser ge­
löst aufnehmen kann. Es haben sich organische Lösungsmittel be­

sonders bewährt. Bei diesen Flüssigkeiten sollten Dichte und
Viskosität so gering wie möglich sein, um den Mahlerfolg durch

Dämpfung der Kugelbewegung nicht zu vermindern. Es bieten sich
hier Aceton und Cyklohexan an, wobei der Sauerstoffeintrag wegen
geringer Mengen gelösten Wassers bei ersterem zwar höher, aber
auch die erreichbare spezifische Oberfläche des Mahlgutes wegen
der geringeren Viskosität und Dichte gegenüber dem Cyklohexan
meßbar höher ist.

Ein weiteres Optimierungsproblem besteht in der Füllung der zur
Verfügung stehenden Mahlgefäße. Die in einer vorangegangenen Ar­

beit /38/ gemachten Erfahrungen wurden diesbezüglich erweitert.
Die besten Ergebnisse, bei vergleichsweise geringem Abrieb, wer­
den mit folgender Befüllung erreicht:

170 ml Gesamtvolumen

50 ml Si 3N4 -Pulver

13,5 ml Mahlkugeln = 50 Stück

100 ml Aceton (Cyklohexan)

In Abb. 6 ist die Zunahme der spezifischen Oberfläche mit zu­
nehmender Mahldauer zu ersehen. Der gleichzeitige Eintrag an
Sauerstoff (Oxidation von Si3N4 zu Si02 ) kann Abb. 7 entnommen
werden.

Nach einem leichten Anstieg des Si02 -Gehaltes mit zunehmender
spezifischer Oberfläche steigt der Sauerstoffeintrag bei einer
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Erhöhung der Mahldauer von 1200 auf 2500 min sehr stark an. Aus
diesem Grunde wurden als Mahldauer 1200 min festgelegt; es ist
zwar auch möglich, ein Pulver mit 600 min Mahldauer dicht zu
sintern, jedoch nimmt die benötigte Zeit, wie eine Versuchs­
reihe gezeigt hat, erheblich zu (Vergl. Kap. 3.2.1.).
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Abb. 6: Erhöhung der spezifischen Oberfläche durch
unterschiedliche Mahldauer
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spez. Oberfläche 59 Cm2/gJ

Abb. 7: Si02 -Gehalt von Si3N4 -Pulver in Abhängig­
keit von der spezifischen Oberfläche
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2.2.2. GrUnlingsherstellung

Neben der weitgehenden Ausschaltung des Abriebs- und Oxidations­
problems muß bei der weiteren Verfahrensweise nach dem Mahlen der
bereits angesprochenen Oxidationsfreudigkeit des hochfein ge­
mahlenen Si

3
N

4
-Pulvers Rechnung getragen werden. Um eine maß­

gebliche Erhöhung des Si02 -Gehaltes auszuschließen, hat es
sich als zweckmäßig erwiesen, das Pulver bis unmittelbar vor
den Heißpreßvorgang unter dem Schutz der schon zum Mahlen ver­
wendeten Flüssigkeit zu belassen. Um dieses zu ermöglichen,
wurde eine besondere Technik entwickelt, die sowohl eine Oxi­
dation des Pulvers ausschließt, als auch die Herstellung eines
äußerst homogenen und ausreichend festen Grünlings gewährleistet.

Bei diesem Verfahren kann mittels der in Abb. 8 dargestellten

Apparatur durch eine kombinierte Unter/Lberdruckfiltration dir~kt

aus der Mahlsuspension .der Grünling als Filterkuchen ~ergestellt

werden. Während der Filtration wird die Suspension mit Stick­

stoff durchspült, um eine Sedimentation größerer Partikel und
eine daraus resultierende Inhomogenität des GrUn1ings 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 Grünling hat etwa die Festigkeit von
Tafelkreide und beinhaltet in seinem Porenvolumen die Reste der
MahlflUssigkeit. Durch diese Restfeuchte bleiben die Si 3N4 -Par­
tikel gegen Luftsauerstoff und Luftfeuchtigkeit abgeschirmt, so
daß auch in diesem Stadium der Präpaxation eine Bildung von Si02
weitgehend ausgeschlossen wird. Als Erfolg des so beschriebenen
Herstellungsvorganges erhält man einen von Fremdstoffen weit­
gehend freien Grünling aus einem hochreaktiven Si3N4 -Pulver mit
ca. 12 m2/g spezifischer Oberfläche (BET-Messung).
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3

N4 ­
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2.3. Heißpressen

2.3.1. Problematik des Heißpressens

Die Randbedingungen für das Heißpressen werden sowohl durch das
verwendete Matritzenmaterial, als auch durch die zur Verfügung
stehende Anlage und durch die Eigenschaften von Si3N4 festge­
legt. Die Preßparameter sind:

• Sintertemperatur
• Preßdruck
• Sinteratmosphäre

Die für alle Versuche zur Verfügung stehende Drucksinteranlage
besteht aus einem induktiv beheizten Vakuumofen mit hydraulischer
Lastaufgabe über 2 gegenüberstehende, vertikale Stempel. Die
maximal erreichbare Temperatur liegt bei 3073 K, die maximale
Last bei 2 • 105 N. Der maximal mögliche Gasdruck im Innern be­
trägt 8 • 104 Pa.

Unter diesen Voraussetzungen begrenzt die thermodynamische Sta­
bilität von Si

3
N4 die maximale Sint ert emperatur: Unter Tempera­

tureinwirkung wird Si3N4 in die elementaren Bestandteile gespalten.
Der Stickstoffpartialdruck beträgt bei 2173 K 10,6 • 104 Pa /45-47/.
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Abb. 9: Dissoziation von Si3N4: Stickstoffpartial-
druck in Abhängigkeit von der Temperatur, nach /47/
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Die Dissoziation von Si3N4 gewinnt jedoch bereits ab Tempera­
turen ~ 1900 K an Bedeutung, wenn der Stickstoffdruck die 104 Pa
Grenze überschreitet. Jedoch werfen auch weitere, bei hohen Tem­
peraturen ablaufende Reaktionen Probleme für das Heißpressen auf.
Hier sind insbesondere Reaktionen mit dem Matrizenkohlenstoff
zu erwähnen, welche ebenfalls ab 1900 K maßgebli?he Gewichtsver­
luste an Si

3
N4 hervorrufen:

Si3N4 + 3 C • 3 SiC + 2 N2 t (3)

Si
3
N4 + 3 Si02----~ SiO t + 2 N2 t (4)

3 Si02 + 3 C • 3 SiO t + 3 co t (5)

3 SiO + 3 C • 3 Si + 3 CO t (6 )

3 CO + 2 Si 3N4--+' 3 SiO t + 4 N2 t + 3 SiC (7)

Si
3
N4 + 3 Si02 + 3 C • 3 SiO t + 2 N t + 3 Sie (8)2

Dabei treten die Reaktionen (3, 5, 8) nur bei unmittelbarem Kon­
takt des Preßlings mit der Matrizenwand in Erscheinung. Die Ver­
suchsergebnisse zeigen jedoch, daß auch Umsetzungen über eine ent­
stehende Gasphase ablaufen (4, 6, 7) müssen, wobei dem Si02 -Gehalt
im Preßling eine bedeutende Rolle zukommt.

Um derartige Reaktionen während der Sinterung auszuschalten, sind
eingehende Schutzmaßnahmen zur Verhinderung eines Stofftransports
zwischen Preßling und Matrize notwendig (s. Kap. 2.3.2.).

Der maximale Preßdruck wird bei der Herstellung von kleinflächi­
gen Proben durch die Druckfestigkeit des Matrizenmaterials be­
grenzt, welche für Spitzenprodukte des ausschließlich verwend­
barem Elektrographits bei 150 Nmm- 2 * liegt. Bei größeren Proben
begrenzt die maximale Last der Sinteranlage den Druck, so daß
hier auch mit weniger festen Graphitsorten gearbeitet werden
kann. Versuche haben gezeigt, daß der applizierte Druck, in
gleicherweise wie die Temperatur, nur in soweit auf die er­
reichbare Dichte des Endproduktes einen Einfluß hat, als eine
charakteristische Größe überschritten werden muß (s. Kap. 3.2.4.).

Desgleichen wirkt sich ein unterschiedlicher Atmosphärendruck
(hier zweckmäßigerweise Stickstoff) nicht erheblich auf die zu

* Ringsdorff-Werke, Bonn-Mehlem
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erwartenden Gewichtsverluste aus. So wird in einem offenen
System, und als solches muß der Heißpreßofen in Relation zur
Probengröße angesehen werden, sich niemals ein Gleichgewicht
einstellen können: Das Gleichgewicht wird durch den Partial­
druck von Stickstoff~ Silizium eingestellt. Entstehender
Siliziumdampf kann aber immer an kälteren Apparaturteilen kon­
densieren und so, durch einen ständigen Siliziumunterschuß in der
Atmosphäre, eine fortgesetzte Zersetzung bewirken. Hinzu kommt,

daß der größere Teil der (unter umständen) zu beobachteten Ge­
wichtsverluste in der schon erwähnten Karbonierung seine Ur­
sache findet. Diese Karbonierung läßt sich jedoch nicht durch
die Variation des Atmosphärendrucks verhindern.

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

2.3.2. Problemlösung

Zur Unterbindung der unerwünschten Tiegelreaktionen bringt schon
eine Auskleidung der Matrizenwand-mit einem dünnen Film eines

inerten Pulvers (Bornitrid) eine merkliche Verbesserung in Be-
zug auf die direkte Karbonierung (Gl. 3). Um jedoch die anderen,
über die Gasphase ablaufenden Reaktionen zu unterbinden, reicht
ein solcher Film, insbesondere bei Temperaturen über 2000 K, wie
Versuche gezeigt haben, nicht aus. Eine einschneidende Verbesse­
rung ergibt sich, wenn mm1 den Preßling in einer großen Menge
Bornitrid isoliert von der Matrizenwand einbettet (Abb. 10).

Beim Preßvorgang verdichtet sich dieses Inertpulver soweit mit,
daß ein Austausch von Material über die Gasphase zwischen Preß­
ling und Matrizenwand weitgehend unter~rückt werden kann. Dieses

Verfahren wurde bereits an anderer Stelle /40/ mit Erfolg ange­
wendet und wird als "Pseudo-Isostatisches-Heißpressen" bezeichnet.
Der über die Druckstempel aufgebrachte Druck wird bei dieser Tech­
nik nicht nur einachsig auf dem Preßling übertragen,- sondern es
bildet sich, ähnlich wie bei einer hydrostatischen Pressung, ein
Druck senkrecht zur eigentlichen Belastungsrichtung aus. Dieser
Effekt verhindert di-e Ausbildung einer Preßtextur, wie sie beim
einachsigen Pressen gewöhnlich auftritt /38/.
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Der Hauptvorteil dieser Technik liegt jedoch. wie bereits er­
wähnt, in der guten Abschirmung des Grünlings gegen Karburie~

rungsreaktionen. Dadurch ist es möglich. völlig unproblematisch
Temperaturen weit über 2000 K bis hin zur Zersetzungstemperatur
von Si3N4 für das Heißpressen anzuwenden. In Verbindung mit sehr
hohen Drucken. die durch eine gute Graphitqualität erreicht wer­
den können. ist es möglich. die nach dem vorausgehend beschrie­
benen Verfahren hergestellten Grünlinge ohne den Zusatz von
sinterförderndem Flußmittel zu Probekörpern von theoretischer
Dichte zu verpressen.

Last

1 : Induktionsheizung
2 : Graphilmatrize

3 : Druckstempel

Last

4: Inertpulver

5: Pressling

Abb. 10: Schnitt durch eine Graphitmatrize beim
pseudo-isostatischen Heißpressen von Si

3
N4

2.4. Zusammenfassende Verfahrensbeschreibung

Eine kurze Zusammenfassung der einzelnen Verfahrensschritte soll
die Besonderheiten der in dieser Arbeit angewendeten Präparations­
technologie gegenüber den bisher angewendeten Verfahren nochmals

deutlich herausstellen:

Um ein möglichst reaktives Si 3N4 -Pulver zu erhalten.
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wird das Rohpulver durch eine 1200 roin Mahlung in einer

Planetenkugelmühle unter Verwendung von Si3N~Gefäßen und
-Kugeln bis zu einer BET-Oberfläche von ca. 12 m2/g aufge­
mahlen. ~in als Mahlflüssigkeit verwendetes organisches

Lösungsmittel (Aceton, Cyklohexan) verhindert eine starke
Oxidatioxl (Hydrolyse) des sehr reaktiven Pulvers. Unter

Vermeidung von Luftkontakt wird direkt aus der Mahlsus­
pension in einem Filtrationsprozeß der Grünling herge­

stellt. Dieser Grünling wird noch feucht in einer Borni­

trid-Ummantelung in eine Graphitmatrize eingesetzt und mit
dem späteren Preßdruck in der Matrize vorverdichtet. Nach
dem vorsichtigen Ausheizen der Restfeuchte im Vakuum wird

der Grünling bei einer Temperatur von 2123 K und einem
Druck von 80 - 150 N mm- 2 in einer Stickstoffatmosphäre
(700 pa) ca. 120 Minuten heißgepreßt.

Die Unterschiede zu den herkömmlichen Verfahren

• sehr reines, hochreaktives a - Si 3N4 -Pulver
• Erhaltung dieser Reaktivität bis zum Heißpressen
• Anwendung von sehr hohen Sintertemperaturen und Drucken

sind verantwortlich für die Erzielung einer bisher noch
nicht zur Verfügung stehenden Materialqualität.

3. Einfluß verschiedener Verfahrens- und Materialparameter
auf das Heißpreßverhalten und die Gefügeausbildung von HPSN

Naoh dem in 2.4. dargestellten Verfahren wurden 120 verschiedene
HPSN-Proben aus den in 2.1. näher beschriebenen Pulvern herge­
stellt. Die Experimente bringen Aufschluß über den Einfluß der

Pulverbeschaffenheit (Verunreinigung, spezifische Oberfläche)
und der Preßbedingungen auf die Verdichtungskinetik einerseits,

andererseits auch über die Ausbildung der Mikrostruktur von HPSN.
Mit einer Reihe von gefügeanalytischen Verfahren kann die Mikro­

struktur von HPSN sehr anschaulich beschrieben werden. Die er­
haltenen Ergebnisse geben Aufschluß über die materialspezifischen

Eigenschaften dieser Sonderkeramik.
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3.1. Verfahren zur Gefügebeschreibung

Hierbei muß unterschieden werden zwischen der Fremdphasenanalyse,
durch die die verschiedenen Gefügebestandteile identifiziert wer­

den können, und solchen Methoden, die Einblick in die Mikro­
struktur gewähren.

3.1.1. Dichtemessung

Die Messung der Dichte der einzelnen Proben gibt den ersten Auf­
schluß über die Materialqualität. Die Messung erfolgt für alle
Proben in dieser Arbeit nach der Auftriebsmethode in Wasser. Für
Proben mit offener Porosität muß hier jedoch das Eindringen von
Wasser in die Probe verhindert werden. In unserem Hause ist des­
halb ein Verfahren erarbeitet worden, bei dem poröse Proben mit
einem leicht löslichen und niedrig schmelzendem Wachs versiegelt
werden. Das Wachs dringt in die Poren ein ohne eine Schicht an der
Probenoberfläche zu bilden, so kann das Volumen der Probe (und so­
mit die Dichte) sehr genau.bestimmt werden.

Diejenigen Proben, die im Bereich der theoretischen Dichte von
Si

3
N4 liegen (TD = 3,18 g cm-3 ), können mittels eines keramo­

graphischen Schliffes auf (geschlossene) Restporosität unter­
sucht werden. Die Betrachtung eines solchen Schliffes zeigt, daß
auch Proben, deren Dichte etwas von der theoretischen Dichte ab­
weicht, porenfrei verdichtet sind. Die für porenfreies Material
gemessenen Dichtwerte liegen im Bereich von 3,16 bis 3,20 g cm-3 ,
wobei die Werte streuen, ohne daß eine systematische Abweichung
(etwa in Abhängigkeit vom Flußmittelgehalt) festzustellen wäre.

3.1.2. Keramographische Untersuchung

Durch einen Einblick in den Gefügeaufbau von HPSN ist es mög-
lich, die durch verschiedene Verfahrensparameter hervorgerufenen
Unterschiede in der Mikrostruktur festzustellen. Diese können dann

mit den jeweiligen, die Materialeigenschaften charakterisierenden
Messungen korreliert werden. Erst diese Korrelation schafft die Mög­
lichkeit, die Wirkung der Sinterhilfsmittel und Preßparameter
auf die Eigenschaften von HPSN phänomenologisch herauszuarbeiten.
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3.1.2.1. Schliffe, geätzt und ungeätzt

Die Anfertigung eines keraßographischen Schliffes stößt bei

einem so harten lIIaterial wie HPSN auf nur geringe Schwierig­
keiten.

Nach einem Vorsclliiff mit SiC-Papier grober Körnung (320,400)
genügt ein Feinschliff mit feinem SiG-Papier (600,800), um un­
ter dem Lichtmikroskop eine Beurteilung des Materials (hinsicht­
lich seines Gehaltes an freiem Si und ggf. SiC) zu ermöglichen.
Aussagen über evtl. vorhandene Restporosität sind jedoch erst
möglich, wenn sich an die Schleifbehandlung eine Politur mit
Diamantpaste (3 pm, 1 Vm) auf einem mittelharten Tuch bei hoher
Drehzahl und hohem Druck anschließt. In der folgenden Abb. 11
ist eine lichtmikroskopische Aufnahme eines porenfreien HPSN
zu sehen. In der Matrix sind deutlich Partikel von freiem Si (a),
SiC (b) und einer Silikatphase (c) zu sehen.

Abt. 11: Keramographischer Schliff von HPSN mit
verschiedenen Fremdphasen. Lichtmikros­
kopische Aufnahme

Um neben dem Vorkommen von Fremdphasen auch die Gefügestruktur
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sichtbar zu machen, kann ein Schliff in einer eutektischen .
Schmelze von NaOR und KOR bei 673 K geätzt werden. Es handelt
sich dabei um eine Korngrenzenätzung, da die Schmelze die Sili­
katphasen im Korngrenzenbereich bevorzugt angreift. Dabei kommt
es insbesondere bei sehr feiw,örnigem Material zur Überätzung,
weil kleine Partikel völlig aus dem Gefüge herausgelöst werden.
Zwar lassen sich geätzte Schliffe auch unter dem Lichtmikroskop
beurteilen, jedoch bringt die größere Tiefenschärfe von raster­
elektronenmikroskopischen Aufnahmen (REI'II) die I\Iöglichkeit einer
wesentlich besseren Beurteilung, wobei bei entsprechender Ver­
größerung auch quantitative Aussagen über die vorliegende Korn­
größenverteilung gemacht werden können (Abb. 12 und 13).

Abb. 12: Lichtmikroskopische Aufnal~e von geätztem
RPSN mi t 2 %MgO

Abb. 13: Rru~-Aufnahme von geätztem RPSN mit 2 %r~o
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3.1.2.2. R~I-Aufnahmen von Bruchflächen

Eine sehr große Bedeutung für die Beurteilung eines HPSN-Ge­
füges kommt der Rasterelektronenmikroskopie zu. Wie oben schon
erwähnt, liegt der Grund in einer wesentlich besseren AUflösung
und Tiefenschärfe im Vergleich zum Lichtmikroskop. Dadurch wird
die Möglichkeit geschaffen, nicht nur ebene (geschliffene) Flä­
chen, sondern auch Bruchflächen bei hoher Vergrößerung zu unter­
suchen. Dies hat den besonderen Vorteil, daß sich die durch un­
terschiedliche Kornform hervorgerufene Gefügevernetzung beur­
teilen läßt. Desweiteren können wichtige (wenn auch nur quali­
tative) Aussagen über den Glasgehalt, Bowie die Bruchart (trans~

kristallin bzw. intergranular) gemacht werden (Abb. 74, 77)

Durch die vergleichende Betrachtung von Bruchflächen, die unter
verschiedenen Bedingungen entstanden sind, so z. B. kalter Ge­
waltbruch oder Brüche im Vakuum unter Kriechbedingungen, lassen
sich wichtige Hinweise auf die Gründe des spezifischen Material­
verhaltens herausarbeiten. Die Ergebnisse werden im folgenden in
den entsprechenden Kapiteln ausführlich dargelegt.

3.1.3. Fremdphasenanalysen

In Kapitel 3.1.2.1. ist erwähnt, daß sich in HPillf 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 völlig quantitative Methode darstellt;
vielmehr ergibt sich erst aus der Anwendung verschiedener Verfahren
ein für die Materialcharakterisierung brauchbares Bild.

3.1.3.1. Röntgenographie

Kristalline Phasen in HPSN, deren Anteil deutlich über 5 %be­
trägt, lassen sich mit der Röntgenstrukturanalyse im Diffrakto­
meter nachweisen. Für die Arbeit wurden dazu feste Proben ver­
wendet, die aus dem as-fired Material herausgesägt und auf ein
einheitliches Maß geschliffen wurden.
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Mit dieser Methode wird in HPSN als dominierende Phase ß ­
Si3N4 gefunden; daneben liegen teilweise, in Abhängigkeit von
verschiedenen Herstellparametern, a - Si3N4 und Oxinitrid
(Si20N2 ) vor. Weitere vorhandene Phasen, insbesondere SiO und
freies Silizium können 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
sitätspeaks hervorrufen. Auskristallisierte Silikatphasen liegen
hingegen nicht oder in viel zu geringen Konzentrationen vor.

Mit entsprechenden Standarden können durch Diffraktometerauf­
nahmen die nachweisbaren Fremdphasen quantifiziert werden. In
der vorliegenden Arbeit wurden die Peakhöhen von 100 %Peaks
der jeweiligen Phasen summiert und auf den Maximalwert bezogen.
Diese relative Summe der Röntgenpeaks wurde in erster Näherung,
als Maß für den gesamten kristallinen Gehalt herangezogen. Die
auf diese Weise erhaltenen Ergebnisse liefern wertvolle Hin­
weise für die Deutung der in Kapitel 4 und 5 dargestellten Meß­
werte.

3.1.3.2. Elektronenstrahlmikrosonde

Durch die Anwendung einer Elektronenstrahlmikrosonde können die
lichtoptisch unterscheidbaren, jedoch röntgenographisch nicht
erfaßbaren Frerndphasen identifiziert werden.

In einer Probe aus einern frühen Stadium dieser Arbeit konnte in
einer Zusammenballung solcher Frerndphasen (Abb. 14) von der
Forschungs- und Entwicklungsabteilung des VW-Werkes in Wolfsburg
deren Zusammensetzung ermittelt werden /48/. Es handelt sich hier,
wie schon unter 3.1.2.1. im Vorgriff erwähnt, bei der hellen Phase
um freies Silizium (1), bei der hellgrauen um SiO (b) und bei der
dunkelgrauen um eine silikatische Verbindung (c).

Diese Zusammenballung liegt in einem Probenriß vor, wo freies
Silizium und das Silikat, als während des Heißpressens flüssige
Phasen, aufgrund der Kapillarkräfte zusammengelaufen sind; das
SiO ist während der Sinterung durch Karburierung von Si entstanden.
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Abb. 14: Zusammenballung von Fremdphasen in HPSN in
einem Probenriß, lichtmikroskopische Aufnahme

3.2. Heißpreßverhalten und Gefügeausbildung

3.2.1. Messung und Beschreibung der Sinterkinetik

Während der Heißpreßversuche wurde die Schwindung kontinuierlich
tiber den zurückgelegten Stempelweg mittels Tauchspulen gemessen
und auf einem x - t Schreiber aufgezeichnet. In Folge der Borni­
tridschicht, die den Preßling umhüllt und mitkomprimiert wird, er­
gibt sich für die Wegmessung eine Genauigkeit von nur + 5/10 mm

bei einem Gesamtwert von 8 - 9 rum. Trotz dieses relativ schlechten
Wertes ist es möglich, die Unterschiede im Sinterverhalten quan­
titativ zu beschreiben. Dazu wird vorausgesetzt, daß tatsächlich
die gesamte Schwindung der zylindrischen Preßlinge in Richtung
der Zylinderhochachse abläuft. Dies trifft, wie die Versuche ge­
zeigt haben, mit guter Genauigkeit zu, wenn die Durchmesserdif­
ferenz zwischen Grünling und Matrizenbohrung ~ 3 rum ist (Abb. 10).
Die Schwindung S (t) ist dann ein Maß für die Volumenänderung und,
da keine Änderung des spezifischen Gewichts von Si

3
N

4
zu erwarten

ist, für die Abnahme der Porosität. Dies läßt sich dann wie folgt
schreiben:

S (t) '"
ß h (t)

'"
P (t) - Pgrün

Pend - Pgrün
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S (t) nimmt danach die Werte von 0 (Sinterbeginn) bis 1 (voll­

ständige Verdichtung) an.

Der Zusammenhang von Weg und Zeit läßt sich in einem rein empi­
rischen Exponentialausdruck beschreiben:

S (t) = b • e a/t (10)

Dies wird offenkundig, wenn man die Schwindung S (t) logarith­
misch gegen die reziproke Sinterzeit 1/t aufträgt. Dabei er­
geben sich in jedem Fall mit guter Genauigkeit Geraden.

Der Zeitparameter a nimmt in den im Rahmen dieser Arbeit durch­
geführten Experimenten Werte von a< 0 (- 5:s a $ -1,7) an, wobei
die Schwindung für a -0 beschleunigt wird. Mathematisch wird aber
die vollständige Verdichtung (S = 1) für alle a$O erst nach un­
endlich langer Zeit (t =00) erreicht. Die Beziehung wird aber
durch den Proportionalitätsfaktor b den realen Gegebenheiten an­
gepaßt: wenn b> 1 ist, wird S = 1 (vollständige Verdichtung) be­
reits nach der Zeit t = - a /ln b erreicht. In den Fällen von
b< 1 wird auch in unendlich langer Zeit die theoretische Dichte
nicht erreicht. Für 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 überein, jedoch muß sie aufgrund der Ver­
suchsergebnisse und der hierfür zutreffenden Sinnfälligkeit als
brauchbare Beschreibung angesehen werden.

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

1. Teilchenneuanordnung in der sich bildenden
flüssigen Phase

2. Lösung und Wiederausscheidung der festen in
(aus) der flüssigen Phase

3. Diffusionsgesteuerte Verminderung der Rest­

porosität
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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 Annäherung an den Wert 1 (vollständige Verdichtung) er­
folgt. Zur Beschreibung dienen in der zitierten Literatur exponen­

tielle Gleichungen:

S 1 -kt
(fl - e

S (fl t 1/n

( 11)

(12 )

oder Potenzgesetze:

mit unterschiedlichen kinetischen Konstanten k bzw. n. Diese
Gleichungen lassen sich jedoch auf die Messungen im Rahmen dieser
Arbeit nicht anwenden. In diesem Zusammenhang muß jedoch darauf
hingewiesen werden, daß die Phasenverhältnisse bei HPSN alles
andere als modellmäßig sind und daß unter den gewählten scharfen
Bedingungen die physikalischen Gesetzmäßigkeiten nicht diskret
unterschieden werden können.

3.2.2. Einfluß der spezifischen Ob~rfläche des Ausgangspulvers

Die im folgenden beschrieben Experimente stellen den Weg und die
Ursache für die Herstellung von zusatzfreiem HPSN dar. So wurden
in einer Versuchsreihe unter sonst konstanten Bedingungen Pulver
nach 'unterschiedlicher Mahldauer (d. h. mit unterschiedlicher
spezifischer Oberfläche (Abb. 6) heißgepreßt und die jeweils er­
zielte Eriddichte durch Auftriebsmessung bestimmt.

Die Enddichte der Preßlinge nimmt mit zunehmender spezifischer
Oberfläche stark zu (Abb. 15). Vollständige Verdichtung wird je­
doch erst ab ca. 10m2 /g erreicht, was einer lVIahldauer von
600 Minuten entspricht. Der Si02 -Gehalt beträgt nach d~eser

Mahldauer 1,9 %(Vergl. Abb. 7). Alle länger gemahlenen Pulver
lassen sich ebenfalls vollständig verdichten, jedoch wird die
Sinterung erheblich beschleunigt.

In Abb. 16 ist die Sch~rindung S (t) über der Heißpreßzeit t auf­
getragen. Die untere Kurve entspricht dem Material, das die für
die vollständige Verdic~tung notwendige Mindest-Oberfläche hat,
die ~bere entspricht einer Oberfläche von ca. 12 m2/g. Trägt man
die Schwindung, wie in 3.2. aufgeführt, logarithmisch gegen 1/t
auf, so erhält man das in Abb. 17 gezeigte GeradenbündeL Wieder
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entspricht die obere Gerade (mit der größeren Steigung) dem
schneller sinternden Material mit der hohen spezifischen Ober­
fläche.

Ermittelt man die Steigung, so ~rgibt sich für die obere Gerade
ein "Wert von a = -4 und für dilil untere a = -5,5. Der Proporti­
onalitätsfaktor beträgt einheitlich b = 1,1.

100

98
~

0...
~ 96
~

~ 94
~

.~
0

92

90

88

7

~.-.
•

8 9 10 11
spez. Oberflöche 59 (m 2/g)

Abb. 15: Abhängigkeit der erzielten Dichte in Ab­
hängigkeit von der spezifischen Oberfläche
des.Ausgangspulvers

5
1,0

0)

.~. • so 12,0 m2/g
• '9 10,9 rrf/g
• • 10,1 w/g

o.jjoL,~~~~~~~~16~~2~0-
4 6 12

Z,lt l (mln)

Abb. 16: Verdichtungsgeschwindigkeit in Abhängigkeit
von der spezifischen Oberfläche
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Abb. 17: Verdichtung von Si 3N4 in Abhängig-

keit von der spezifischen Oberfläche, S (t)
logarithmisch über 1/t aufgetragen

Im folgenden wird nur noch die Geradendarstellung in der einfach

logarithmischen Auftragung für die Beschreibung der Versuchs­
ergebnisse verwendet.

3.2.3. Einfluß des Si02 -Gehaltes des Ausgangspulvers

Da sich mit der Mahldauer neben der Oberfläche auch der Sauer­

stoff- (bzw. der Si02 -Gehalt) erhöht (Abb. 7), wäre es möglich,
daß die Verdichtung nicht allein von der spezifischen Oberfläche,
sondern vom Si02 -Gehalt abhängig ist. Aus diesem Grund ist der

Einfluß des Si02 auf die Verdichtung von Si3N4 gesondert unter­
sucht worden. Dazu ~urde in ein ungemahlenes Pulver durch.Oxi­

dation bei 1273 K, bzw. durch Zugabe von Si02 -Pulver soviel
Si0

2
eingegeben, wie es auch durch eine 1200 min Mablung der Fall

ist. Während sich das gemahlene Pulver vollständig verdichten

läßt, kann mit bloßer Zugabe von Si02 die theoretische Dichte
nicht erreicht werden.
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Dies wird in der folgenden Gegenüberstellung ersichtlich (+ 3,8 Si02 )

1200'gemahlen

100

ungemahlen
oxidiert

92

ungemahlen
Si02 zugesetzt

87 (% TD)

Bemerkenswert ist die Tatsache, daß die erreichbare Dichte bei

dem aufoxidierten Pulver höher ist als bei dem Pulver, dem Si02
zugesetzt wurde. Es ist offenbar von Bedeutung, ob Si02 als Film
auf der Partikeloberfläche oder selbst als individuelles Partikel
vorliegt. Dies wird bei der noch zu diskutierenden Wirkungsweise

der sinterfördernden Substanzen seine Erklärung finden (Kap. 6.1.).

Obwohl der Si02 -Gehalt für die Ermöglichung der vollständigen
Verdichtung eine untergeordnete Rolle spielt, kann von vornher­
ein nicht ausgeschlossen werden, daß bei verdichtbarem Pulver
(Oberfläche> 10 m2jg) ein unterschiedlicher Si02 -Gehalt Aus­
wirkungen auf das Verdichtungsverhalten zeigt.

Ein 1200 Minuten gemahlenes·Si
3
N4 Pulver wurde durch verschie­

den lange Oxidation bei 1273 Kauf Si02 -Gehalte bis zu 7,2%
gebracht (Abb. 18). Beim Heißpressen wurde immer theoretische
Dichte erreicht, es ergaben sich hier keine Unterschiede in der
Verdichtungsgeschwindigkeit (Abb. 19). Die Werte für den Zeit­

parameter a betragen einheitlich - 5, für den Proportionalitäts­
faktor b = 1,1.

Im Gegensatz zu den Si02 -haltigen Pulvern läßt sich ein zwar
gemahlenes (1200 Minuten), aber in H2 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 erkennen (Abb. 20).

Die Vermutung, daß dies ein Effekt von nicht oder nur wenig
reduzierten (und somit Si02 -haltigen) Pulveragglomeratenist,
konnte durch eine Mikrosondenanalyse nicht eindeutig nachge­
wiesen werden.

Trotzdem kann gesagt werden, daß, .ebenso wie eine minimale
spezifische Oberfläche, ein mindester Si02 -Gehalt für die
Sinterung von Si

3
N4 vorhanden sein muß.
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Abb. 19: Verdichtung von Si3N4 -Pulver mit ver­
schiedenem Si02 -Gehalt (2173 K, 100 N mm- 2 )
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7mm

Abb. 20: Schliffbild von HPSN geringer Dichte mit
Verdichtungsinseln

Die Gefüge der ohne Zusätze heißgepreßten Pulver gleichen sich.
In allen Fällen sind äquiaxiale Körner von ca. 1 pm Korngröße

dominierend, wobei die Körner unterschiedlich stark miteinan-

der verklebt sind (Abb. 21). Der Grad der Verklebung ist ab­

hängig von der Menge Si02 • Dies ist deutlich durch den Vergleich
der beiden Bruchbilder zu erkennen. Die Probe mit dem geringen

Si02 -Gehalt ist darüberhinaus nicht vollständig verdichtet (89 %
TD), was deutlich an den Lücken im Gefüge zu erkennen ist.

Der überwiegende Teil des als 0 - Si]N4 vorliegenden Pulvers ist

zu ß - Si]N
4

umgewandelt worden. Der Rest-o - Gehalt beträgt

maximal ca. 10 %.

a) b)

Abb. 21: REM-Aufnahmen von HPSN mit verschiedenem

Si02 -Gehalt

a) 1,4 fo Si02
b) ],8 %Si02
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3.2.4. Einfluß des I'iIg0-Eintrags beim Mahlen auf die erziel­
bare Dichte von HPSN

Aufgrund der Ergebnisse von 3.2.1. und 3.2.2. mit Pulvern un­
terschiedlicher Oberfläche und variiertem Si02 -Gehalt kann noch
nicht ausgeschlossen werden, daß der geringfügige Eintrag an L~O

von der Mahlgefäßauskleidung einen, bei diesen Versuchen nicht
identifizierten Effekt hat. Durch vergleichende Analyse von ge­
mahlenem und ungemahlenem Pulver konnte ein maximaler Gehalt von
0,05 %N~O nachgewiesen werden. Um zu überprüfen, wie groß die
Auswirkung dieser geringen Menge ist, wurde zu einem ungemahlenen,
aber oxidierten Pulver (3,8 %Si02 ), welches sich zu einer Dichte
von 92 ~ TD verdichten ließ (s. Seite 34), 0,05 %~~O zugesetzt.
Das Ergebnis der Sinterung ist einigermaßen verblüffend, denn
diese geringe Menge bewirkt schon eine beträchtliche Verbesserung
des Preßergebnisses. Die erzielte Dichte von 97 %TD ist deut­
lich höher als beim Vergleichsmaterial. Durch den Vergleich
zweier REI~Aufnahmen wird die Wirkung der Ißg0-Verunreinigung noch
deutlicher, als die Zahlenwerte dies dokumentieren (Abb. 22).

a) b)

Abb. 22: REltI-Aufnahmen von HPSN mit konstantem Si02 ­
Gehalt (3,8 %), aber unterschiedlicher Mg0­

Kontamination a) °%rngo b) 0,05 %MgO

Neben der wesentlich geringeren Porosität ist eine erheblich
stärkere Verklebung der Einzelkörner 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 erhöht hat. Eine mög­
liche Erklärung ist, daß das Si02 -Glas durch die Verunreini­
gung mit rago während des Heißpressens eine beträchtliche Menge

Si
3

N4 gelöst hat und diese nicht mehr ausgeschieden wird. In

Kapitel 3.2.6. wird auf dieses Phänomen nochmals eingegangen.

Neben dem Einfluß der Pulveraufbereitung auf das Heißpreßver­

halten sind die Parameter des Heißpressens: Sintertemperatur
und Preßdruck für die vollständige Verdichtung von HPSN ohne
Zusatz von Bedeutung.

3.2.5. Einfluß der Sintertemperatur und des Preßdrucks

Zur Ermittlung dieser Zusrurunenhänge wurden in einer Reihe von

Experimenten mit Pulvern gleicher Beschaffenheit und gleicher
Präparation in einem Temperaturbereich von 1773 K - 2123 K bei
Drucken von 10,45 und 80 N ®n- 2 jeweils 2 Sorten HPSN herge­

stellt. Es handelt sich um HPSN mit 3 %j~o-Zusatz und zusatz­
loses Material.

3.2.5.1. HPSN mit 3 %MgO

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

Die erhaltenen Ergebnisse (Abb. 23) lassen erkennen, daß eine
Abhängigkeit von Temperatur und Druck nur im unteren Temperatur­

bereich besteht:

• Bei 1773 K ist keine vollständige Verdichtung er­
reicht worden. (In Abb. 23 nicht angegeben).

• Bei 1823 K ist eine ausgeprägte Druckabhängigkeit
der hier jeweils vollständig verlaufenden Verdich­

tung zu beobachten.

• Ab 1923 K ist eine Unterscheidung der Ergebnisse
nicht mehr möglich, so daß alle Punkte um eine

Gerade liegen: die Verdichtungsgeschwindigkeit ist

nicht mehr von der gewählten Temperatur und dem
applizierten Druck abhängig.
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Abb. 23: Verdichtung von HPSN mit 3 %MgO bei ver­
schiedener Temperatur und verschiedenem Druck

Es existiert also bei 1900 Keine Grenzt emperatur , unterhalb
der die Viskosität der flüssigen Phase die Geschwindigkeit des
Sintervorgangs bestimmt. Darüber verändert sich die Viskosität
mit steigender Temperatur nicht mehr so stark, daß daraus ein
Unterschied in der Verdichtungsgeschwindigkeit resultiert.

3.2.5.2. HPSN ohne Zusatz

Unter dem Aspekt der Wirkung der flüssigen Phase sind parallel
zu 3.2.5.1. die Versuche mit zusatzlosem, lediglich Si02 -hal­
tigem Pulver besonders interessant. Die jeweiligen Versuchsbe­
bedingungen entsprechen denen in 3.2.1. Hier jedoch kann eine
vollständige Verdichtung erst ab 2023 K erreicht werden. Eine
Temperaturerhöhung um 100 K hat dann noch eine merkliche Ver­
besserung der Verdichtungsgeschwindigkeit zur Folge (Abb. 24).
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Ein Druckeinfluß ist nur in soweit zu verzeichnen, als bei
10 N mm- 2 und 2023 K keine vollständige Verdichtung erreicht
wird.

2010
Sinterzeit

5
Cmin]
2

I I I

0,6 0,7
Cmin'l)

HPSN ohne Zusatz

• 2123 K/80 MN 1200 'gemahl.
o 2123 K/45-10MN 1200' "

o 2123 K/80 MN 600' "
• 2023 K/80-45 MN 1200' "

.J, , , , ,
0,05 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

reziproke Sinterzeit l/t

0,5

Vl

'"c
:>

~ 0,1
.~

.c
u
Vl

0,0

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 läßt auf eine unterschiedliche Schmelz­
temperatur der jeweiligen Flußmittelphasen schließen. Der Si02
Schmelzpunkt liegt bei 1996 Kj als Grenztemperatur für die Ver­
dichtung wurden 2023 K festgestellt. Die Grenztemperatur im
Falle eines Mg0-Gehaltes von 3 %liegt bei 1823 K, die Schmelz­
temperatur der gebildeten Magnesiumsilikatphase muß also im
gleichen Bereich liegen. In der Diskussion der Ergebnisse (Kap.
6.1.) wird auf die Wirkung einer unterschiedlichen Schmelztem­
peratur der Flußmittelphase weiter eingegangen.

3.2.6. HPSN mit verschiedenem fag0-Zusatz

Mit Mg0-Zusatz wurden folgende Zusammensetzungen hergestellt:
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0,25

0,1

0,5

0,2

0,75

0,3

1,°
0,4

1,5

0,6

2,0

0,8

3,0 %r1IgO

1,2 MgO / Si02

In Abb. 25 sind die Schwindungen dieser 7 Zusammensetzungen und
die des zusatzlosen Bezugsmaterials wiedergegeben. Die Sinter­
bedingungen sind einheitlich mit 2123 Kund 80 N mm- 2 •

20 10 5

1,0

0,

l/l

Cl

'"""D
.: 01
~ ,
.c • 0 "0 MgO
u
l/l 0 0,25 .,. MgO

0,05 • 0,5 '10 MgO
• 1,0 '10 MgO
o 2,0 0'. MgO
• 3,0 '10 MgO

Sinterzeil t (min)
2

00l.L....--.--.--~-~-----,r--,----.----,--r-----r--

, 0,05 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1.0

reziproke Sinterzeil 1/1 [mirrl)

Abb. 25: Verdichtung von HPSN in Abhängigkeit
vom ß'lgO-Gehalt

Deutlich ist die starke Abhängigkeit vom ß'lg0-Gehalt in Abb. 25
zu erkennen. Für den Exponentialansatz des Schwindungs-Zeit-Zu­
sammenhanges (Gleichung (10)) ergeben sich unterschiedliche Werte
für den Zeitparameter a und den Faktor. b. Dabei ist der Zeit­
parameter a von der Gesamtglaskonzentration c:

c = gew %Si02 + gew %ß'lg0 •

und dem Molenbruch MgO im Glas
Logarithmus des Produkts c • x
sammenhang (Abb. 26).

(xSiO • SiO + xMgO •
2 2

(x) abhängig. Trägt man
auf, so ergibt sich ein

a gegen den
linearer Zu-
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5

x
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.c
o
:>

.Ci
c
~
o
::;:
•
~0,5
.c..
g>
.9
<!>

1°/0 0

a = _ In c·x - 3,18
1,04

0,5 °/0 0

-1

Abb. 26: Zusammenhang zvdschen dem Zeitparameter a
und der Glasmenge und -beschaffenheit

(13 )a =

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

- In cx - 3,18

1,04

Für zusatzloses Material (x = 0) versagt diese Beziehung, denn
der Zeitparameter a nimmt in diesem Fall für verschiedene Si02 ­
Gehalte den Wert a = konst ~ -5 an (vgl. Kap. 3.2.2.).

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

Wie aus den Ergebnissen der Heißpreßversuche zu erwarten ist,

steigt der Glasgehalt mit zunehmender l~o-Konzentration stark
an. Dies ist qualitativ durch den Vergleich von REM-Aufnahmen
von ungeätzten und geätzten Bruchflächen zu beurteilen (Abb.
28 und 29). Deutlich erkennt man bei dem zusatzlosem Material
die einzelnen Körner und stellt fest, daß durch die Ätzung nicht
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sehr viel Substanz gelöst wird. Anders hingegen bei HPSN mit

3 %MgO: hier werden die Körner von einer dicken Glasschicht um­
hüllt, die erst nach Entfernung dieser durch Ätzung einen Ein­
blick in die Mikrostruktur des Matrixmaterials erlaubt. Es ist
erkennbar, daß die Körner deutlich größer als beim zusatzlosen
Material sind und daß sich stäbchenförmige Körner gebildet haben.
Dies dokumentieren auch REM-Aufnahmen von geätzten Schliffen
(Abb. 30). Auch andere Autoren /27, 28/ beschreiben ein bevor­
zugtes Kornwachstum in Richtung der c-Achse des hexagonalen
~ - Si 3N4 durch Anwesenheit von MgO. Bei H~SN mit 3 %MgO liegen

zum Teil sehr große, balkenartig wirkende Körner vor, beim zu­
satzlosemMaterial kleine, äquiaxiale Körner •

o

o~.
~.?oe'

o
t::
o
t 1,2
o
c-
o
~

0.. 11,

.0

~ 1,4 MgO
0
~

.:.:
0-VI
~

1,3:0
~

0,5 ',0 ',5
Gew. %

2,0

Zusatz

2,5 3,0

Abb. 27: Abhängigkeit des Proportionalitätsfaktors b
vom MgO- bzw Mg 3N2- Gehalt

Durch Ausmessen der größten Sehne auf REM-Aufnahmen von geätzten
Schliffen kann die Korngröße des jeweiligen Materials und damit
die Abhängigkeit der mittleren Korngröße (d) vom Mg0-1ehalt er­
mittelt werden. Das Ergebnis ist in Abb. 31 dargestellt: Die
Korngröße wächst stetig mit zunehmendem I~0-Gehalt an.
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a)

Abb. 28:

b)

REM-Aufnahmen von zusatzlosem HPSN, Bruoh­
fläohen: a) ungeätzt, b) geätzt

a)

Abb. 29:
b)

REM-Aufnahmen von HPSN mit 3 %lVIgO, Bruoh­
fläohen: a) ungeätzt, b) geätzt

a)

Abb. 30:

b)

REM-Aufnawnen von geätzten Sohliffen
a) zusatzloses HPSN, b) HPSN mit 3 %ffigO
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5

o
Gew."Io MgO

2 3

Abb. 31: Abhängigkeit der Korngröße vom r~O-Gehalt

1,0

Ul

""Cl..
0-

~O,9
c:n-c:
'0
oc
'0..
E o,e
E
:>

VI

•

• = ß- Si3N~
• = a-Si3N~
• = Si20N2

.-
O,7+----r----,...------,----,..---,.----,-----

o 0,5 1,5 2 2,5 3
Gew."Io MgO

Abb. 32: Abnahme des röntgenkristallinen Anteils mit
zunehmendem MgO-Gehalt
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,Die Zunahme des Gesamtglasgehaltes kann neben der optischen
Dokumentation auch röntgenographisch nachgewiesen werden. ~üt

zunehmendem MgO-Gehalt ist eine deutliche Abnahme des kristal­
linen Anteils zu verzeichnen (Abb. 32). Zum Kurvenverlauf selbst
kann keine quantitative Aussage gemacht werden, da es sieh, wie
in 3.1.3.1. erläutert, lediglich um ein halbquantitatives Ana­
lyseverfahren handelt. Interessant ist die Feststellung,_daß im
Bereich geringer iI1g0-Gehalte neben dem Hauptanteil von p -Si3N4
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. HPSN mit verschiedenem Mg3N2 -Zusatz

Auch Mg3N2 ist bereits als Sinterhilfsmittel eingesetzt worden
/22/, doch ist trotz vielversprechender Ergebnisse kein weiterer
Gebrauch von dieser Verbin1ung gemacht worden.

Es wird erwartet, daß sich !~3N2 mit dem Si02 , welches als Ver­
unreinigtmg im, Si3N4 -Pulver enthalten ist, sich zu ~~O und Si

3
N4

umsetzt (Gl. 14):

Das entstandene MgO bildet dann mit dem restlichen,Si02 die
sinterfördernde Silikatphase.,

Der gravierende Unterschied in der Wirkungsweise von ~~O und
Mg3N2 beruht auf dem Si02 -Verbrauch (Gl. 14). Dadurch wird eine
geringere Menge Silikatglas mit höherem Magnesiumanteil ge­
bildet. Ob und in welchem Ausmaß eine Beeinflussung der Heiß­
preßfähigkeit und der Gefügeausbildung im Vergleich zu Mg0-Zu­
gabe besteht, zeigen folgende Versuche.

Hergestellt wurden die Zusammensetzungen: (Si 3N4 + 3,8 %Si02)

0,25 0,5 0,75 1,0 1,5 2,0 3,0 %Mg3N2
0,15 0,3 0,45 0,6 1,2 1,8 5,4 ragO / Si02

Die Auswertung der Schlrindungs-Zeitdiagramme erbringt folgendes
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Ergebnis (Abb. 33):

20 10, 5,

Sinterzeit t Emin]
2,

1,0

(/)

Cl
c
::>

" 0,1c

~ • ° 'f, Mg3N2.c
u

(/) 0 0,25 'f, Mg3N20,05
" 0,5 'f, Mg3N2
• 1,0 'f, Mg3N2
0 2,0 'f, Mg3N2
• 3,0 'f, Mg3N2

0,050,1

Abb. 33: Verdichtungsgeschwindigkeit von HPSN mit

verschiedenem Mg3N2 -Gehalt

Wiederum ist eine beträchtliche Steigerung der Sintergeschwindig­
keit mit zunehmendem Mg3N2 -Gehalt zu verzeichnen, jedoch werden
die absoluten Werte für a und b der I~o-Reihe nicht erreicht. Wie
bei dieser ergibt sich ein Zusammenhang zwischen der Schwindung S
und dem Produkt c • x. Die entsprechenden Punkte sind in Abb. 26
ersichtlich.

Der Proportionalitätsfaktor b ist ebenfalls linear von der Menge
Mg

3
N2 abhängig (Abb. 27), allerdings ist die Steigung dieser Ge­

raden deutlich geringer.

In Übereinstimmung mit der erwarteten Wirkungsweise vom Mg3N2
ist im Gefüge dieser Proben deutlich weniger Glas enthalten. Das
Kornwachstum ist ebenfalls nicht so ausgeprägt wie bei Mgo-Zusatz

(Abb. 31 + 34). Es fallen jedoch viele stäbchenförmige ß-Si3N4 ­
Körner auf.
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Abb. 34: Abhängigkeit der Korngröße vom Mg3N2 -Gehalt
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Abb. 35: Abnahme des röntgenkristallinen.Anteils mit

zunehmendem ~ßg3N2 -Gehalt
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Die röntgenographische Untersuchung weist ähnliche Ergebnisse
auf wie schon bei der Mg~Reihe•. Ebenfalls ist eine sterke Ab­

nahme der kristallinen Anteile zu verzeichnen, wobei wiederum

bei niedrigen Gehalten an Mg3N2 neben ß - Si
3

N4 die a -Modi­
fikation und Oxnitrid (Si 20N2 ) gefunden werden (Abb. 35).

3.2.8. HPSN mit verschiedenem Al 20
3

-Zusatz

Auch Al20
3

ist, wie W~O ein häufig angewendetes Sinterhilfs­
mittel für die Herstellung von HPSN. Seine Wirkung unterscheidet
sich jedoch von diesem: Es bildet sich zwar ebenfalls eine flüs­
sige Silikatphase, das A1 203 wird aber in Konkurrenz zur Sili­
katbildung in Si3N4 -Gitter eingebaut. Der Grund für die mög­
liche ~üschkristallbildungliegt in dem wesentlich geringeren
Ionendurchmesser von A1 3+ 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 erhöht. So ist es gelungen, mit Al20

3
-Zusatz

Si3N4 drucklos zu höher Dichte "reaktionszusintern"./55/. Die Ver­
hältnisse sind somit noch komplexer als beim MgO oder Mg

3
N2 , da

sich eine flüssige Phase·.mi t wechselnder Menge und im Verlauf
der Sinterung unterschiedlicher Konzentration an Al20

3
bilde~.

Die dadurch zu erwartende Verschlechterung kann aber, zumindest
teilweise, durch die Erhöhung der Sinterfreudigkeit in Folge
der erwähnten Sialonbildupg kompensiert werden.

So sintern die Proben der Al203 -Reihe zwar insgesamt langsamer
zur Enddichte, jedoch erreicht derZeitparameter a bei 5 %A1 20

3
ähnliche Werte wie bei hohem Mg0-Gehalt.

Hergestellt wurden die Zusrumnensetzungen:

0,25 0,5 0,75 2,0 3,0 4,0 5,0

Die insgesamt längere Zeit bis zur vollständigen Verdichtung
(Abb. 36) äußert sich im Wert für den Faktor b, welcher hier
für alle Zusammensetzungen konstant den Wert b = 1,1 annimmt.
Das Verhalten ist also ähnlich wie bei dem Si02 -haltigen Mate­

rial und unterscheidet sich von dem der ß~0- bzw. Mg3N2-Reihe.
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Abb. 36: Verdichtung von HPSN mit verschiedenem
A1 203 -Gehalt
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Abb. 37: Abnahme des röntgenkristallinen Anteils mit
zunehmendem A1203 -Gehalt
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Die Steigung (Zeitparameter) nimmt mit wachsendem A1 20
3

-Gehalt

zu:

a
°

-5

0,25

-5

0,5

-4

0,75

-3,8

1,0

-3,5

2,0

-2,9

3,0

-2,4

5,0

-1,8

Ob ein Zusammenhang zwischen a und dem Produkt c • x wie bei MgO

bzw. ~~3N2 existiert, kann hier nicht überprüft werden, da die
jeweils im Silikatglas vorhandene Menge Al20

3
und somit auch der

Gesamtglasgehalt nicht ermittelt werden kann.

In den fertigen Proben fällt der relativ geringe Glasanteil ins
Auge und auch die Korngröße des HPSN mit 5 %A1 203 ist nur auf
1,5 pm angewachsen. Im Gefüge finden sich im Vergleich, zu r~o und
Mg

3
N2 nur wenige und wesentlich kleinere ß - Si 3N4 -Nadeln.

Die röntgenographische Untersuchung zeigt einen geringen Abfali
des kristallinen Anteils mit zunehmendem A1 20

3
-Gehalt und steht

damit in Übereinstimmung mit dem Ergebnis der qualitativen Fest­
stellung bei der Betrachtung von Gefügebildern.

Alle Zusammensetzungen weisen Anteile von a - Si
3
N4 und Oxinitrid

auf. Eine Verschiebung der p-Peaks in Folge einer Gitteraufwei­
tung durch den Einbau von A1 203 ist, wegen der offenbar zu ge­
ringen Mengen, nicht zu- bemerken.

3.2.9. HPSN mit verschiedenem A1N-Zusatz

Aluminiumnitrid ist bisher als Sinterhilfsmittel zum Heißpressen
noch nicht ausführlich untersucht worden. Für diese Arbeit wurde
es angewendet, um in Analogie zur Wirkungsweise von Mg

3
N2, den

Glasgehalt in HPSN soweit als möglich zu senken. Zu erwarten ist
eine Reaktion von A1N mit Si02 gemäß Gleichung 15:

(15 )

Das entstandene A1 20
3

sollte den gleichen Effekt wie die direkte
Aluminiumoxidzugabe haben, mit dem Unterschied, daß Si02 zu seiner
Bildung verbraucht worden ist. Die zugegebenen Konzentrationen an
A1N entsprechen denen der A1 20

3
-Reihe, wobei die folgenden Rest-
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Si02 -Gehalte erhalten werden (gemäß GI. 15t Si 3N4 + 3,8 %Si02 ):

0,25 0,5 0,75 1 ,0 2,0 3,0 4,0 5,0 %AlN

3,5 3,25 3,0 2,7 1,6 0,5 0,0 0,0 %Rest-Si02

Für das Verdichtungsverhalten ergibt sich ein ganz anderes Bild
als für die 3 vorher behandelten Zuschlagsstoffe (Abb. 38) •

Sinterzeit emin)
4020 10 5 2

,
S 016,

0,5 .~~~ •° "10 AIN

. \~
o 0,25 "10 AIN
A 0,5 Ofo AIN
• 1,0 "10 AIN
o 2,0 "10 AIN

•
• 3,0 Ofo AINCl

c
::J o 5,0 "10 AIN-g 0,1
.~

..r:
u
(f)

0,01 -'----,---.-----.---,------,--,----.-----.---
0,05 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7

reziproke Sinterzeit l/t [min"l)

Abb. 38: Verdichtung von HPSN mit verschiedenem
AIN-Gehalt

Bis zu 2 %AIN liegen die Geraden parallel zueinander mit einer

Steigung von a = -5, dem Wert, der den zusatzlosen, nur Si02 ­
haItigen Proben entspricht. Dann f&llen die Werte rapide ab,
und die Proben mit 4 bzw. 5 %AIN erreichen nicht mehr die theo­
retische Dichte. Diese Tatsache wird besonders durch den Propor­
tionalitätsfaktor b veranschaulicht, der in diesem Fall Werte von
b S 1 annimmt, was bedeutet, daß die vollständige Verdichtung

nicht mehr möglich ist.
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° 0,25 0,5 1,° 2,0 3,0 4,0 5,0 %AlN

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

Erwartungsgemäß zeigen Gefügebilder ab 3,0 %AU! keine Glas-
phase mehr, und es findet auch kein Kornwachstum mit wachsen-
dem AIN-Gehalt statt (Abb. 39) •

Abb. 39: REM-Aufnahme einer Bruchfläche von HPSN
mit 3,0 %AIN (a)

Die röntgenographische Untersuchung (Abb. 40) zeigt, daß die
kristallinen Anteile nicht abnehmen, jedoch zeigen die Proben
steigende Gehalte an Rest- Cl mitzunehmendem AIN-Gehal t; diese
sind bei den Proben mit 4 und 5 %mu höchsten. Ein solcher Zu­
sammenhang zwischen Verdichtung und a - ß - Umwandlung wurde be­
reits anderen Orts festgestellt und beschrieben /43/. Oxini t'rid
tritt nur bis 2,0 %AIN auf, während bei weiterer Zugabe von
AIH das zur Bildung von Oxinitrid nötige Si02 fellit (GI. 16).

(16 )

Die durch die Untersuchung des Verdichtungsverhaltens und der

Gefügeausbildung gewonnenen Ergebnisse lassen stark unterschied­

liche Hochtemperatureigenschaften der einzelnen Proben erwarten.
Die folgenden Kapitel umfassen Kr.iechversuche und Festigkeits­

messungen en den Proben der 5 Zusammensetzungsreihen:
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Abb. 40: Röntgenkristalliner Anteil in HPSN mit
verschiedenem AIN-Gehalt

4. Kriechversuche

Wie bereits eingangs erwähnt, 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-2 im Vordergrund. AUfgrund der erhaltenen Ergeb­
nisse können nicht nur Aussagen über das unterschiedliche Mate­
rialverhalten unter konstanten Versuchsbedingungen, sondern auch
Aussagen über den Kriechmechanismus von HPSN gemacht werden".

4.1. Prinzipielles zum Biegekriechversuch

Die Versuche werden als 4-Punkt-Biegekriechversuche im Vplruum
und an Luft durchgeführt, da die Herst ellung der hi cr:m \'81'­

wendeten prismati sehen Proben!<örper beträchtlich eir:facher ist,

als die Herstellung von zylindrischen Zugproben (Druckproben)
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mit ggf. noch unterschiedlichen Querschnitten. Hinzu kommt, daß
es im Biegekriechversuch wesentlich einfacher ist, die Last feh­
lerfrei (Vermeidung von Torsionsspannungen) aufzubringen und die
Messung, selbst geringer Durchbiegungen, beim Biegeversuch re­
lativ unproblematisch ist. Alle Probleme, die den Biegeversuch
gegenüber dem Zug- oder Druckversuch favorisieren, resultieren

letzten Endes aus den Eigenschaften des zu untersuchenden Mate­
rials, das sich, wie schon 'mehrfach erwähnt, durch seine außer­
ordentliche Härte und Sprödigkeit auszeichnet. Diese geringe
Duktilität ist es aber auch, die letztlich die Schwierigkeiten,
welche der Biegeversuch bei großen Dehnungen mit sich bringen

würde, in Gi'enzen hält.

Die Berechnung von Spannung und Dehnung ist wegen des nicht­
elastischen Materialverhaltens nur mit verschiedenen Annahmen
möglich, die nur für kleine Durchbiegungen genau genug gültig

sind.

Bei einem Zugversuch kann die Spannung als konstant über den
Probenquerschnitt angesehen werden, in einem Biegebalken (Abb. 41)
ist nur das Biegemoment konstant.

1 =a
1 =

P
b =
h =

Last- und Auflagerpunkt
den Lastpunkten

Auflagerabstand
Abstand zwischen
Abstand zwischen

Probenbreite
Probenhöhe

r = Krümmungsradius

P = Einz elkraft

1 =

p

, -----,-
M

lu --+--Ip --t--­

1-------1 ------1

Abb. 41: Versuchsenordnung und Meßgrößen im
4-Punkt-Biegeversuch /2/
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Die daraus resultierende Spannungsverteilung ist strenggenommen
nur für die rein elastische Verformung in einfacher Form be­
rechenbar:

0' (y) =
J

• y (17 )

M = Biegemoment
J = äquatoriales Ylächenträgheitsmoment zur

Probenquerachse
y .- Abstand von der neutralen Faser

Für eine Probe mit rechteckigem Querschnitt unter einer Last
von 2 P, bei einem Hebelarm der Länge la (vgl. Abb. 41) ist
der Maximalwert der Spannung in der Randfaser mit:

= (18 ) gegeben,

wenn die neutrale Faser in der Probenmitte liegt.

Während des Kriechversuchs jedoch liegen nur teilweise elastische
Verhältnisse vor: Wird der elastische -Bereich überschritten,
kommt es zu einer plastischen Relaxierung der Spannung in der
Randfaser, wenn das MaterialverheJ.ten nicht newtoilisch ist (e:-o- P ,

mit n > 1). Unter der Annahme der Bernoullischen Hypothese, die
besagt, daß ebene Probenquerschnitte während des Kriechprozesses
eben und senkrecht zur Achse bleiben, kann man die daraus re­
sultierende neue Spannungsverteilung berechnen. Unter der An­
nehme einer linear über dem Probequerschnitt verlaufenden Deh­
nung:

E = a / r ( 19)

ergibt sich eine Spannungsverteilung, die nicht mehr linear über

y ist /64/:

0-=
6 P 1 a

•
2 n + 1

3 n
•

1/n

( 20)

Daraus ist ersichtlich, daß sich für 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 beträgt 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 für stationäre Verhältnisse und es ist
vorausgesetzt, daß sich di~ Lage der neutralen Faser während des
Kriechversuchs nicht ändert, d. h. das Kriechverhalten unter Zug
und Druck gleich ist. Für viele keramische Systeme trifft diese
Annahme jedoch nicht zu. Es ergeben sich daraus wiederum Lösungs­
ansätze zwischen zwei extremen Randbedingungen:

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

Bezieht man nun auch das Primär-Kriechverhalten in die Betrach­
tung mit ein /9g/, ergibt sich, daß die elastisch berechneten
Spannungen (und bei t = 0 werden diese auch vorhanden sein) zu­
nächst sehr rasch relaxieren und dann mehr oder weniger stark
weiter absinken. Für n = 2 resultiert für den Fall a) ein Ver­
hältnis von Zug- / Biege.kriechgeschwindigkeit von 1,7 : 1 und
für b) von 7,4 :1 /2/. Es ist zu erwarten, daß HPml ein Ver­
halten zeigt, welches zwischen den beiden Grenzwerten einzu­

ordnen ist.

Eine weitere Schwierigkeit besteht in der Berechnung der Deh­
nung (e: ) aus der gemessenen Durchbiegung f m•

Zwar läßt sich die Dehnung mit Gleichung 19 aus der geometrischen
Beziehung der Durchbiegung zwischen den inneren Auflagern:

berechnen:

f =

e: = 4 h f / lp
2 (22) ,

jedoch ist eine Bestimmung von f exakt aus dem Meßwert fm nicht
ohne eine Annahme, die dem nicht elastischen Materialverhalten
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Rechnung trägt, möglich.

Für den rein elastischen Fall ergäbe sich (wenn la

f = 0,13 f m (23)

= 1 ).p •

Diese Festlegung ~drd oft auch auf plastische bzw. nicht elastische

Verformungen übertragen /65/, jedoch ist der Zusammenhang:

f = f - f (24)m p

nur in Grenzfällen eindeutig festzulegen /66/.

Dabei wird unterschieden zwischen

a) ideal plastischem Verhalten (n = 0) und

b)n=c:o

Als Konsequenz folgt unter a) eine kreisbogenförmige Durchbie­
gung in allen gedehnten Probenabschnitten und unter b) völlig

ungedehnte Probenschenkel.

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

e: =
2 h (n + 2). f p

2 la (1 + lp • (n + 1))

eine um 11 %höhere Dehnung als im elastischen Fall (Gl. 19)
berechnet zur Folge hat.

Da es sich in dieser Arbeit jedoch um eine vergleichende Unter­
suchung ähnlicher Materialien handelt, kann, ohne Verlust auf
die Aussagekraft, die Berechnung der DehnUng mit dem elastizi­
tätstheoretischen Ansatz (Gl. 23) vorgenommen werden.

4.2. Kriechversuche im Vakuum

Der überwiegende Teil der Kriechversuche wurde im Vakuum durchge­
führt, um Atmosphäreneinflüsse auszuschließen. Die verwendeteten
Proben haben die Abmessung 30 x 6 x 2 mm, wobei eine Toleranz der
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Planparallelität von 5 um über die Länge gefordert ist. Das

Schleifen aus den Rohlingen geschieht mit metallgebundenen

Diamantscheiben und erbringt eine Oberflächenrauhtiefe von

< 4 um. Für die Kriechversuche werden die Kanten der Zugseite

mit einer Schablone auf Sie -Scheiben verrundet (r = 0,2 mm)
und die Zugseite selbst poliert, um Oberflächen- und Randeffekte
für die zu erwartenden I~iechbrüche auszuschließen.

Als Apparatur stand ein woIfrmabeheizter Hochvakuumofen zur

Verfügung (prinzipielle Beschreibung /65/). Die Auflager mit
einem Abstand von jeweils 6,5 mm bestehen aus Wolfram. Die Be­

lastung der Proben erfolgt über zwei getrennte, mit Öldruck be­
aufschlagte Stempel. Diese dichten über Metallbälge den Rezi­
pienten gegen die Atmosphäre ab. Der hydraulische Druck kann an

einem Röhrenmanruneter abgelesen werden. Desweiteren wird er über
einen kapazitiven Druckaufnehmer mittels eines x, t-Schreibers
während des Versuches kontinuierlich aufgezeichnet. 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 fiir den Temperaturregler erfolgt über ein

in unmittelbarer Probennähe installiertes W/Re-Thermoelement.
Die Regelabweichung dieser Strecke kann auf ± 1 Keingehalten
werden. Außerdem wurde die Temperaxur mittels eines Pt/Rh-Ele­
mentes gemessen und auf einem x, t-Schreiber aufgezeichnet.

Dieses Thermoelement ermöglicht auf Grund der Flexibilität der
Legierung eine Überprüfung der Temperaturkonstanz im gesamten
Probenbereich.

Der Arbeitsdruck der Anlage beträgt ca. 10-4 Pa bei einer Tem­

peratur von ~ 1773 K.

Die Durchbiegung fm kann über zwei Wolframfühler direkt an der
Probe über ein Hebelsystem auf eine außerhalb des Rezipienten
angebrachte Tauchspule übertragen werden. Die Meßgröße ist die
Niveaudifferenz zwischen der Probenmitte und einem Pun}tt unter_

dem äußeren Lastarm. Die Meßanordnung arbeitet über eine Weg­

strecke von ca. 1 mm linear mit einer Auflösung von 200 mV/mm.
Das Signal wird ebenfalls auf einen x, t-Schreiber übertragen
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und kontinuierlich registriert. Anhand dieses Schriebes kann mit
den Gleichungen 21 - 23 die e: -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 Prüflast
schließt sich ein Bereich mit stetig abnehmender Kriechgeschwindig­
keit an (Primärbereich). Dieser mündet gewöhnlich in einem Be­
reich mit zeitlich konstanter Kriechgeschwindigkeit (Sekundärbe­
reich). Im Anschluß daran nimmt die Kriechgeschwindigkeit bis zum
Probenbruch wieder stetig zu (Tertiärbereich).

Primär ­
Bereich

11

Sekundär-od. Stationär­
Bereich

Zeit

III

Tertiär­
Bereich

t

Bruch

Abb. 42: Bereiche einer typischen I~iechkurve

( e: - t Diagramm)

Der prlmare Bereich ist charakteristisch für verschiedene Prozesse
in der Mikrostruktur, die zu einem im stationären Bereich stabilen
Gefüge führen. Die dafür verantwortlichen Vorgänge können für un­
terschiedliche Materialien verschiedenster Natur sein (z. B. ver­
setzungsmechanische Prozesse). Für die Beschreibung des primären
Kriechens gibt es eine Fülle von Arbeiten, auf die an dieser
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stelle nicht näher eingegangen werden soll.

Der sekUndäre oder stationäre Bereich erstreckt sich soweit,
wie das gebildete stabile Gefüge erhalten bleibt. Die Kriech­

geschwindigkeit kann hier nach /74/ als Variable von Tempera­

tur und Spannung ausgedrückt werden:

de:

dt
= e: = A,OCfn. exp (26 )

A = Strukturabhängiger Parameter
CI = Spannung
n = Spannungs exponent
Q = Aktivierungsenergie

R = universelle Gaskonstante

T = absolute Temperatur

Durch Variation der Versuchsbedingungen ist es möglich, die den

Kriechmechanismus charakterisierenden Parameter n und Q zu er­
mitteln.

Die durch die zunehmende Dehnung initiierten Rißkeim- und Riß­

wachstumsmechanismen vermindern die Gefügestabilität immer wei­

ter. Dies ist die Ursache für die im Tertiärbereich bis zum
Bruch zuneruaende I<riechgeschwindigkeit.

Alle Messungen, die einen Beitrag zur Untersuchung der Kriech­
mechanismen leisten sollen, müssen zweckmäßigerweise im Bereich

der stationären Kriechgeschwindigkeit gemacht werden. Zur Ent­
scheidung, ob unter den o. a. Bedingungen im Vakuum ein aus­
reichend ausgedehnter stationärer Bereich in vertretbarer Zeit
erreicht wird, können Versuche unter konstanter Temperatur und
Spannung beitragen, da hier der für das Kriechen typische. Ver­
lauf der Dehnung über der Zeit aufgezeichnet wird. Es ist jedoch
sinnvoll, in der Darstellung der Ergebnisse die Auftragung der
Dehnung über der Zeit durch die Auftragung der Kriechgeschwindig­

keit über der Dehnung zu ersetzen. In einem einfach logarith­
mischen Netz nimnt die Kurve im stationären Bereich einen waage­

rechten Verlauf an ( E = konstant). So wird die jeweilige Kriech­

geschwindigkeit ~nmittelbar mit dem Gefügezustand"der durch die
erfolgte Dehnung eingestellt wird, in Beziehung gebracht.
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Hierbei soll aber darauf hingewiesen werden, daß bei HPSN wegen
seiner außerordentlichen Sprödigkeit, auch im Hochtemperaturbe­
reich, nur geringe Gesamtdehnungen « 3 %, oft «1 %) auftreten.
Auf die aus geringen Dehnungen resultierenden Konsequenzen geht
eine andere Arbeit ausführlich ein /2/.

4.3.1. Kriechkurvenverlauf unter konstanter Temperatur und
Spannung

Repräsentativ für alle weiteren Versuche sei an dieser Stelle
ein I{riechversuch von HPSN mit 3 %Mg3N2 + 1,5 %A1 203 bei
1573 Kund 70 N mm- 2 dargestellt. Bei einer Auftragung von* über E wird die charakteristische Ausdehnung der 3 Kriech­
stadien bei HPSN deutlich (Abb. 43).

\
"-.

~
.

• .3 .1 Bruch
• • t slal = 1,4 x 10 h ). . ..--'----.__.---.---.-.-.-._.-.--

'W 5.1lT-.;:;
'".~
'0
C

~

'"~ 10-3

'"Cl

'"U
.~ 5.10-4
'<:

1573 K/70 N/mm2 3,0 '10 Mg3N2
• 1,5 'I. AI 20 3

2
10-4---------,---..,.-----,----,-----,----

3 ~ 5 6
Dehnung E ['I" 1

Abb. 43: Kriechkurve von RPSN mit 3 %n~3N2 und
1,5 %A1 203 bei 1573 Kund 70 N mm- 2

Nach der Belastung biegt sich die Probe über einen weiten Bereich
mi tabnehmender Kriechgeschwindigkeit. }für alle HPSN-Sorten ist
dieser Bereich typischerweise sehr ausgeprägt und nimmt zwischen
30 und 50 %der Gesamtdehnung ein. Da die Anfangskriechgeschwindig-
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keit sehr hoch (~eginn = 1 %h- 1 ) und die Geschwindigkeitsab­
nahme beträchtlich ist, läuft die Kurve steil in die Waagerechte
ein. Diese Gerade, deren AusdelUlung ca. 40 - 50 %der Gesamtdeh­
nung umfasst, stellt den Bereich des stationären Y~iechens dar.
Daran schließt sich ein Tertiärbereich mit üblichervleise < 10 %
der GesamtdelU1ung an. Es sei aber darauf hingewiesen, daß auch
Brüche olU1e nennenswerte Tertiärbereiche erfolgen können; dies
gilt insbesondere für glasarme Sorten bei niedrigen TemperaGuren.
Proben, die nach einem ausgeprägtem tertiären Bereich brechen,
weisen an der Zugsei te, im Bereich der stärksten DelU1ung (zwischen

den inneren Auflagern), eine Anzahl von makroskopisch sichtbaren

Rissen auf, von denen meist mehrere gleichzeitig zum Probenbruch
führen (Abb. 44).

6mm

Abb. 44: Probenzugseite mit Rissen nach dem
Kri echversuch

Dies unterstreicht, daß für die ansteigende DelU1ungsgeschvandig­
keit im Anschluß an den stationären Bereich Rissmechanismen ver­

antwortlich sind.

Eine Auswertung der entstandenen Bruchflächen liefert unter an­
derm die in 3.7. beschriebenen Unterschiede in der Gefügeaus­

bildung.

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

gangen.

Die unterschiedliche Dauer der primären und tertiären Bereiche

kann in qualitativer Weise in Zusammenhang mit dem Glasgehalt

gesehen werden (Abb. 45).
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Bruch

1573 K170 N/mm2

HPSN ohne Zusatz
Eslat = 1,5 X10-4 h-l XBruch
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o 30 60 90 120 150 IBO 210 240

Zei t (minJ

Abb. 45f Kriechkurven von HPSN mit und ohne Glas­
bildenden Zusatz; 1573 K, 70 N mm- 2

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

Bei unterschiedlichen Temperaturen und Spannungen zeigt ein und
dasselbe Material deutliche Unterschiede in der Ausgeprägtheit
des primären Bereiches (und auch des Tertiärbereiches). Bei der
höheren Temperatur stellt sich das stabile Gefüge erst im Be­
reich größerer Dehnungen ein und erstreckt sich über einen nicht
so großen Dehnungsbereich. Außerdem liegt das Geschwindigkeits­
niveau beträchtlich über dem der niedrigeren Temperatur.

Die Probe kommt bei der niedrigeren Temperatur innerhalb der
Versuchsdauer von 10 Stunden nicht zum Bruch,· während bei der
höheren Temperatur der Bruch nach einem ausgeprägten Tertiär­

bereich eintritt (Abb. 46).
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Abb. 46: Kriechkurven von HPSN mit 3 %A1 203 bei
verschiedenen Temperaturen

Alle weiteren, im Rahmen dieser Untersuchung hergestellten I-IPSN­

Sorten zeigen ein analoges Materialverhalten. Da sich der Beginn
des stationären Bereiches recht gut ~estlegen läßt und seine Aus­
dehnung im Verhältnis zur KriechbruchdehntUlg auch ausreichend
groß genug ist, ist es möglich, durch eine Reihe von Temperatur­
oder Spannungswechseln im stationären Bereich, die kinetischen

Konstanten n und Q zu bestiwaen. Um gleiche Bedingungen für alle
Proben zu gewährleisten, werden für die Auswertung nur Versuche
herangezogen, in denen die jeweiligen Wechsel ausschließlich von
unten nach oben gefahren wurden.

4.3.2. Kriechkurvenverlauf unter konstanter Spannung mit
Temperaturwechseln

Die Ausbildung eines stabilen Gefüges nimmt, wie oben bereits

erwähnt, mit zunehmender Temperatur eine längere Zeit in An­
spruch. Offenbar liegt also für jede Temperatur (und desgleichen
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auch für jede Spannung) ein jeweils charakteristischer Gefügezu­
stand als stabiler vor. Aus diesem Grunde verwundert es nicht,'wenn

sich durch Erhöhung der Temperatur aus einem stationären Bereich her­
aus wieder für eine gewisse Zeit eine instationäre Kriechgeschwin­
digkeit (Primärbereich) einstellt, bis der neue stabile Zustand er­
reicht ist. Dies ist aus dem folgenden Kurvenverlauf deutlich zu er­
sehen (Abb. 47).

Bruch
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. ~.J

: .. ~:
•• •II I I I

;.....' I.........,:: :
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Abb. 47: Kriechkurve von HPSN mit 3 %A1 203 bei
konstanter Spannung mit Temperaturwechseln

Aus den ermittelten Kriechgeschwindigkeiten zweier benachbarter
Temperaturstufen lassen sich gemäß Gleichung (26) durcnUmformen
nach (27) die Aktivierungsenergien.des Kriechprozesses berechnen:

4.3.3. Kriechkurvenverlauf bei konstanter Temperatur mit
Spannlmgswechseln

Der Kurvenverlauf bei Spannungswechseln auf konstaiJ:l;.em Temperatur­
niveau ist vergleichbar mit dem bei den oben beschriebenen Tem­
peraturwechseln. Ausgehend von einer stationären Kriechgeschwindig­
keit.~tellt sich nach einem Spannungswechsel nach einem mehr oder
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weniger stark ausgeprägten Primärbereich eine neue stationäre
Kriechgeschwindigkeit ein (Abb. 48).
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Abb. 48: Kriechkurve von HPSN mit 1 %A1N bei
konstanter Temperatur mit Spannungswechseln

Wiederum ausgehend von Gleichung (26) kann man durch Umformen
den Spannungsexponenten n aus zwei aufeinanderfolgenden Kriech­
geschwindigkeiten nach Gleichung (28) ermitteln:

n =
ln ( E: 21 E: 1 )

ln ( I! 21 0' 1 )

Die Ermittlung aller im folgenden aufgeführten Werte für n bzw.
Q erfolgt nach dem oben beschriebenen Schema.

4.4. Einfluß der verschiedenen Zusätze auf das Kriechverhalten

von HPSN

Da sich bereits das Verdichtungsverhalten als stark abhängig von

den jeweiligen Zusätzen erwiesen hat, kann auch für die IITiech­
festigkeit eine deutliche Abhängigkeit von der Materialzusammen-
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setzung erwartet werden. Um die erhaltenen Werte in besserem
Zusammenhang mit dem Verhalten von zusatzfreiem HPSN sehen zu
können, seien zunächst die Versuchsergebnisse von nur Si02 ­
haItigen Proben dargestellt.

4.4.1 HPSN ohne sinterfördernde Zusätze mit unterschiedlichem

Si02 -GehaIt

Es wurden HPSN-Qualitäten mit 3 verschiedenen Si02 -Gehalten
(2,1 %, 3,8 %, 7,2 %) Kriechversuchen unterzogen. Die Herstell­
parameter waren für alle identisch (vgl. Kap. 3.2.2.).

Die stationäre I~iechgeschwindigkeithängt deutlich vom Si02 ­
Gehalt ab (Abb. 49).

-w
X­
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01573 K 80 Nmm-2,
• 5'1oAIN 1573K,80Nmnt
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Abb. 49: Stationäre Kriechgeschwindigkeit von HPSN
mit verschiedenem Si02 -Gehalt

Dabei sind die Werte für das Material mit nur 2,1 %Si02 für
heißgepreßtes Siliziumnitrid bemerkenswert niedrig:
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=

=

3 • 10-5 h- 1

1 • 10-4 h- 1 und

Diese Werte sind vergleichbar mit denen schlechterRBSN-Quali­

täten.an Luft.

Wie bereits aus Abb. 49 zu ersehen ist, besteht eine Abhängigkeit
der Kriechgeschwindigkeit von der Temperatur. In Abb. 50 sind in
einem Arrheniusdiagramm die jeweil~gen Kriechgeschwindigkeiten aus
Abb. 49 über der reziproken absoluten Temperatur aufgetragen. Es
ergeben sich gemäß Gleichung 27 Geraden, deren Steigung der Akti­
vierungsenergie Q entspricht •

...
"'t1

..........
.......... 0.1=80 kJ/mol

QI2=180~
"-.-

• 2,1 'I, 5102

• 3,8 "I, 5102

• 7,7 'I, 5i02

Abb. 50: stationäre Kriechgeschwindigkeit von HPSN
mit verschiedenem Si02 -Gehalt in Abhängig-

. 80 -2keit von der Temperatur be~ N mm

Es ist ersichtlich, daß die ~{tivierungscnergie in Abhängigkeit
vom SiO -Gehalt einen unterschiedlichen Verlauf mit zunehmender

2
Temperatur zeigt. Bei dem Material mit 2,1 %Si02 bleibt sie
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niedrig und überschreitet 180 kJ/mol nicht. Bei den höheren Ge­
halten erhöht sich die Aktivierungsenergie, wieder ausgehend von
~.~O, mit zunehmender Temperatur bis auf 370 kJ/mol. Dieser Sach­
verhalt deutet daraufhin, daß sich der Verformungsmechanismus mit
zunehmender Temperatur verändert. 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 Zusätzen mit in die Be­
trachtung einbezogen werden.

Spannungsexponenten wurden hier nicht ermittelt.

4.4.2. HPSN mit MgO-Zusatz

Der Einfluß des MgO auf das Kriechverhalten von HPSN ist sehr aus­
geprägt (Abb. 51). Der Anstieg der Kriechgeschwindigkeit erfolgt
bereits bei geringen Zugaben rapide. Ab 1,5 %ist keine wesent­
liche Erhöhung mehr zu verzeichnen. Diese Grenzlinie bei 1,5 %
MgO stellt bemerkenswerterweise das Verhältnis von MgO / Si02 im
Silikatglas dar, ab dem sich der Einfluß von lagO auf die Viskosi­
tät des Glases ändert (Kap. 6.2.2.).

o

3,02,5

o

o 1623 K , 80 Nmrri2

fi 1593K I 80Nmm 2

o 1573K I 80Nmm2

1,00,5 1,5· -2,0
Gew.-'/. MgO

Abhängigkeit der Kriechgeschwindigkeit
vom MgO-Gehal t

0'-­
I
I
I
I
I
I
I
I MgO/SiO,' 0,66

I
I
I
I

lcr4t-----.--,-------t---,----,---.---

°
Abb. 51:
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Bezieht man lediglich die Materialdaten bis zu dieser Zusammen­
setzung in die Betrachtung mit ein, so ergibt sich ein Ab­
hängigkei t der stationären Kriechgeschwindigkeitvon gefüge­

spezifischen Parametern:

d = Korngröße .des jeweiligen Materials

do = Korngröße des zusatzlofen Bezugsmaterials

(1 pm)

Si02 .Gehalt in vollo

Gesamtglasgehal-t in vollo gemäß GI. 12

x = Molenbruch MgO im Silikat

Trägt man die auf den Korngrößenfaktor (V do/d') bezogene Kriech­
geschwindigkeit logaritruaisch gegen den-Term (cSiO +C • x) aUf,
so ergibt sich eine Gerade für die Mgü- sowie die ~3N2- dotier­
ten Materialqualitäten (Abb. 52).

t = ifi!i -e 0,92 Ic5;O, • c-x ) - 11,5;7
0,25'/, o •

0'/,
o
••

5 6
lo-4L,-----,.----~,-------.:----

7 8

.,.;
o­Vl

N.,
0­
Vl

-1'>
ti-w

Abb. 52: Graphische Darstellung der Gleichung (29)
für ragü- und Mg

3
N2- dotiertes HPSN
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Die Temperaturabhängigkeit des Kriechens ist beim Mg0-haltigen
Material ausgeprägter als bei zusatzlosem HPSN. Die Aktivierungs­
energie ist wesentlich höher und über einen weiten Temperatur­
bereich von 1498 K bis 1698 K konstant. Sie hat einen Wert von
520 ± 10 kJ/mol. Wie aus dem Arrheniusdiagramm (Abb. 53) zu er­
sehen ist, gilt diese für alle getesteten Zus~~ensetzungen.

Tempera tur T (oe )
1400 1350 1300 1250

•

~

1,;:

.~ 5·10'3
~

'"
"c:

1:;:..
'".c:

.~ 10'3,.,
-o
'til5.10"

•

• 0,25 '1. MgO

• 0,5 '1. MgO
... 1,0 0J0 MgO
o 1,5 'I, MgO
l:>. 3,0 °/0 tAgO

Q.520 kJ Imol

Abb. 53: Temperaturabhängigkeit der stationären
Kriechgeschvandigkeit für HPSN mit ver­
schiedenem ü~0-Gehalt bei 80 N mm- 2

Auch die Spannungsabhängigkeit des Kriechens ist konstant im
gesamten getesteten Temperaturbereich, der Spannungsexponent
n niwnt den Wert 2,3 ± 0,3 auf verschiedenen Temperaturniveaus

an (Abb. 54).

Die Werte für den Spannungsexponenten und die Aktivierungsener­
gie deuten jeweils auf den gleichen Verformungsmechanismus hin
(Kap. 6.;;.).
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• 1,0". MgO. 1573K
... 0,5'/. MgO I 1598K
• 0,25'/".19°, 1648K
00,25'/. MgO, 1623K _______

----. -­.~ --..
~ __.. ".2,3

~"'D-0-­___0--
70 80 90 100

Spannung [N mm-2 )
110 120

Abb. 54: Spannungsabhängigkeit der Kriechgeschwindig­
keit von HPSN mit verschiedenem Mg0-Gehalt

Wie schon das Heißpreßverhalten von MgO - und Mg3N2 -haltigem
Si

3
N4 ähnliche Ergebnisse lieferte, so stellen sich auch die

Kriecheigenschaften duraus vergleichbar dar, wenn man den ins­
gesamt geringeren Glasgehalt mit der jedoch höheren MgO Kon­
zentration im Silikat bei dem Mg3N2 dotierten HPSN berücksichtigt.

Wiederum ist anfänglich (bis 1,0 %Mg3N2) ein steiler Anstieg
der Kriechgeschwindigkeit zu ersehen (Abb. 55). Durch weitere
Erhöhung der Zuschlagsmenge kann diese jedoch nicht weiter ge­
steigert werden. Wiederum trifft diese markante Grenze mit der
Glaszusammensetzung von MgO / Si02 = 0,66 zusammen. BerUcksichtigt
man wieder nur die Kriechgeschwindigkeiten bis hierhin, so reihen
sich die Werte in die gleiche Beziehung (Gl. 29) wie fUr die Mg0­
Reihe ein (Abb. 52).

Die Temperatur- und Spannungsabhängigkeit ist in einem breiten
Temperaturbereich gleich der des Mg0-haltigen Materials. In den
entsprechenden Diagrammen (Abb. 56 und 57) liegen alle Geraden
parallel. Die Werte fUr die Aktivierungsenergie und den Spannungs­
exponenten betragen:

Q = 520 ± 20 kJ/mol

n = 2,3 ± 0,3
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32,51,5 2
Gew. % Mg3N2

0,5

-----..~'
/.~--i-i...----.

I/·M·/./r' / :MgO/SiO, I MgO/SiO,

/ I =0,66 I =1,32
•• I I

,/ / I I· 1573K, 80 Nmrii'
~ I I. 1593K,ßONmril

I :. 1623K, 80 Nmm'
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Abb. 55: Kriechgeschwindigkeit von HPmj in Abhängig­
keit vom Wg

3
N2 -Gehalt

Temperatur T r'Cl
1~00 1350 1300 1250

-w

• 0,25 Ofo Mg3N2
• 0,5 'I. Mg3N2
A 1,0 °/. Mg3N2
o 2,0 0J0 Mg3N2
[] 3,0 % Mg3N2

Abb. 56: Temperaturabhängigkeit der Kriechgeschwindig­

keit von HPSN mit verschiedenem IiIg3N2 -Gehalt
bei 80 N mm- 2
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03,0 'I, Mg3N2 1623 K

a 2,0 'I, M93N2 1623 K

• 1,0 'I, Mg
3
N

2
1623 K

a

10-44-----.----~----.---,--<~
60 70 80 90 100

Spannung [Nimm 2]

Abb. 57: Spannungsabhängigkeit der Kriechgeschwindig­

keit von HPSN mit verschiedenem Mg
3
N2 -Gehalt

Zusammenfassend soll kurz festgehalten werden, daß das Kriechen
von Mg0-haltigem HPSN, sei es durch direkte Zugabe von MgO oder
mittelbar durch Mg

3
N2 -Zugabe, nach dem gleichen Mechanismus ab­

läuft. Dieser unterscheidet sich jedoch von dem lijechanismus der

das Kriechen von zusatzlosem Material (Kap. 4.4.1.) und dem der
die Verformung der in den folgenden beiden Kapiteln beschriebenen

Materialgruppen steuert.

Das Kriechverhalten von A1 203-haltig em Material unterscheidet

sich deutlich von dem der Mg0-haltigen Proben: Während schon bei
niedrigen Temperaturen ( < 1523 K) die Kriechgeschwindigkeit der
Mg-dotierten Sorten durch geringe Erhöhung der Zugaben beträcht­
lich gesteigert wird, kann bei 1573 K, 80 N mm- 2 durch den Ge­

halt an A1 20
3

praktisch keine Verschlechterung des Kriechver­
haltens erreicht werden. Erst durch die Anhebung des Temperatur­

niveaus wird eine allmähliche Steigerung der Kriechgeschwindig­
keit bei Sorten mit hoher A1 203-Konzentration erreicht. Die Ge­

schwindigkeiten steigen stetig mit immer größer werdenden Schrit-
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ten an (Abb. 58).

""o 1573 K,80 Nmm-
2 ,."

6 1598 K,80 Nmm-2 ,. "".... ,.
,,;. " 1623 K,80 Nmm

V
-2 " ,-

:[ • 1673 K ,80 Nmm-2

110

-

3

~" ----"~
2'5.10-' " ~
~ " 6---- 6.;: l---.----~ --
~. __6~

6

o
o

o
o

10-'+0----,----2.-------,3----4:----;5~

Gew.- '" AI 203

Abb. 58: Abh(:ngigkei t der stat. Kriechgeschwindig-
keit von HPSN mit verschiedenem A1 20

3
Gehalt

Das Arrheniusdiagrarnrn Abb. 59 zeigt ein Bild, das eher dem des
zusatzlos~nMaterials gleicht: Zwar liegen die Geraden parallel,

dooh ändert sich die Steigung mit zunehmender Temperatur. Als
Grenzwerte werden bei niedrigen Temperaturen 80 + 15 kJ/mol, bei
höheren Temperaturen 510 + 10 kJ/mol gemessen. Der Übergang von
den niedrigen Aktivierungssnergien erfolgt bei geringen A1 20

3
­

Gehalten in einem relativ breiten Temperaturbereich auf einem
relativ hohen Temperaturniveau, während bei den hohen A1 20

3
­

Gehalten die Änderung schon bei niedrigeren lemperaturen in zu­
nellinend kleiner werdenden Temperaturintervallen erfolgt. Das geht

soweit~ bis bei Al 203 -Gehaltenliber 3,0 %derÜbergangsbereich
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: Bei niedrigen
Temperaturen und geringen A1 20

3
-Gehalten ähnelt das Verhalten

dem des zusatzlosem HPSNj mit zunehmender Temperatur gleicht
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sich der Verformungsmechanismus (mehr oder weniger schnell) dem

der Mg-dotierten Sorten an.

Temperatur T [Oe]
1400 13,50 13,00 1250,

5·1

...,
:c.....
.>i.
Cl

"0
C

" 0,5 °/0

" 2,0 Ofo
4,0 Ofo

o 5,0 Ofo

Al203
Al203

Al20 3

Al203

10-4L-~_---r----,------.----r-

5,8 6,0 6,2
.10-4 .1fT [1("1]

6,4 6,6

Abb. 59: Temperaturabhängigkeit der Kriechgeschwindig­

keit bei verschiedenem AlQO) -Gehalt bei 80 Nmm- 2

" 1,0 '10 Al203 (1648 KI
• 2,0 '10 Al203 (1598 KI

• 3,0 '10 Al203 (1573 KI

-
60

---.~---. .­_.~.--- ---
---,.---'- -"-_

e_ • _.---.

"

·w
~ 1(f3
'ö
c

i 5.10-'
~
'".c
iil
~
;;
;;; lo-,L--,--------r---.----:-r::---:T.:--:;::--~

70 80 90 100 110 120
Spannung [N/mm2 )

Abb. 60: Spannungsabhängigkeit der Kriechgeschwindig­
keit von HPSN mit verschiedenem A1 20

3
-Gehalt

Dieser Wechsel im Verformungsmechanismus wird auch durch die Ver­

änderung des Spannungsexponenten deutlich (Abb. 60). Bei kon­
stanter Temperatur wird bis 2 %A1 203 ein Spannungsexponent von
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1,4 ± 0,2 ermittelt, bei höheren Gehalten nimmt der Werte von

n = 2,3± 0,4 an.

Dabei werden die hohen Werte für n parallel zu der hohen Akti­
vierungsenergie gemessen, der Wert von 1,4 entspricht dem Hiveau

von 80 kJ/mol.

4.4.5. HPSN mit AIN-Zusat~

In Analogie zu den Heißpreßversuchen (Kap. 3.2.8.) zeigen die

Proben der AIN-Reihe andere Abhängigkeiten VOln Zuschlagsgehalt
wie die Proben der übrigen Zusammensetzungsreihen. In gleicher
Weise wie die Sintergeschwindigkeit durch kleine AIN-Zugaben
nicht beeinflußt wird, so erfährt auch die Kriechgeschwindigkeit

der entsprechenden Proben im Vergleich zwn zusatzlosen Material
keine Veränderung. Ab 2 10 Zugabe, wenn durch die Reaktion des
AIN mit dem Si02 (GI. 15) der Si02 -Gehalt bereits stark ver­
mindert worden ist, nehmen sowohl die Kriechgeschwindigkeiten,
wie auch die Standzeiten in Folge einer stark verminderten Bruch­

dehnung ( < 1 0/00) erheblich ab (Abb. 61).

Bei geringen AIN-Gehalten kann ein Wechsel des Kriechmechanismus
in analoger Weise zur Al 203 -Reihe mit steigender Temperatur ver­

zeichnet werden. Der Wechsel des Mechanismus verschiebt sich je­
doch hier mit steigendem AIN-Gehalt zu höheren Temperaturen, bis
schließlich kein Wechsel mehr erfolgt und sich eine Aktivierungs­

energie von 80 kJ/mol im gesamten gemessenen Temperaturbereich
einstellt (Abb. 63).

Für die Proben mit 2 %, 3 %und 4 %AIN können hier keine Werte
angegeben werden, da die geringe Standzeit keine Parameterwechsel­

versuche mehr zuläßt: Die Proben brechen innerhalb weniger Minu­
ten völlig spröde unter den Kriechbedingungen. Erst bei einem

Gehalt von 5 %AIN wird wieder eine ausreichende Lebensdauer er­
reicht, jedoch liegen die erhaltenen Ergebnisse außerhalb des

bisher abgesteckten Rahmens: Zum einen ist die Kriechgeschwindig­
keit die niedrigste von allen untersuchten Proben (1 • 10-5 h- 1 ),

und diese erhöht sich bis zu Temperaturen von 1673 K nicht. Auf
die Gründe für dieses materialverhalten wird im Diskussionskapi-
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tel (6.2.) eingegangen.

Auch die wenigen Meßwerte zur Ermittlung der Spannungsabhängig­
keit zeigen, daß der Verformungsmechanismus im Bereich von,
80 kJjmol dem der A1 203 -haltigen Proben gleicht: Es werden Werte

von n = 1,4 + 0,3 ermittelt (Abb. 62).

: - Probenbruch
,w ,---:-.::.'__'=-_ 'r ' ,
~. ......... I
~ 'j, 1573 K 1 80 Nmm-2

'~ . 10-4 !\
~ I \
~ I \g.. I \

"55.1crS I \
.. I ,

~ I \
" I \

I \

: " ,_yoHs\. Si02 - Auflösung
I ',I
I ' .......L ....
I I

10"5.\-----,----:.-'---.,-...1---'-----;:5-
o 234

Oew.- 'I, Al N

Abb. 61: "Abhängigkeit" der stat. Kriechgeschwindig­
keit von HPSN von verschiedenem A1N-Gehalt

"..,

_A-
60

-
1,0'10 AIN, 1573K

1,0'10 AIN, 1548K

.....- ---_li. _ --_ li.-

n: ','

70 80 90 100 110 120
Spannung [ N';'rii2J

Abb. 62: Spannungsabhängigkeit der Kriechgeschwindig­
keit von HPSN mit verschiedenem A1N-Gehalt
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Temperatur T ['Cl
1400 1350 1300

01 =80 kJ/mol

• 0,5 °/0 AlN
• 0,75 °/0 At N
... 1,0 Glo AI N

o 5,0 °/0 AI N

_0_0__0_0__0__

1O-5-l---~---__._---__r_--~

5,8 6,0 6,2 6,4
.1O-4 .11T [K-1l

Abb. 63: Temperaturabhängigkeit der Kriechgeschwindig­

keit bei verschiedenem AIN-Gehalt bei 80 Nmm- 2

4.4.6. Atmosphäreneinfluß auf das Kriechverhalten von HPSN

Da in Arbeiten aus diesem Hause ein beträchtlicher Binfluß

von Luft auf das Kriechverhalten von RBSN festgestellt wurde 12,.
75 .;, sollte eine Reihe von Kriechversuchen zeigen, ob ähnliches
für HPSN gilt. Aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung
kann ein unterschiedliches Oxidationsverhalten nicht ausgeschlDs­

sen werden (Kap. 5.). Ob dieses jedoch einen Einfluß auf das
Kriechverhalten mit sich bringt, kann von vornherein weder nega­
tiv noch positiv beantwortet werden.

Im Zusammenhang mit den für RBSN ermi ttelten Abhängigkeiten darf

nicht übersehen werden, daß es sich bei RBSN um ein poröses 1'I1ate­
rial handelt, wobei die innere Oxidation den wesentlichen Ein~

fluß auf die Kriechgeschwindigkeit mit sich bringt (diese wird

mi t zunehmendem Oxidationsgrad erhöht) 175 - 78 I. Bei HPSN, als
völlig dichtem Material, ist nur darm ein Unterschied zu erwarten,
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wenn durch die Oxidation die Probenmorphologie durch Diffusions­

vorgänge, z. B. der flußmittelbildenden Erdalkaliiunennaoh außen,

stark verändert wird. Langzeitoxidationsversuche /79 - 82/ Weisen
auch nach, daß in Oxidschichten auf HPSN die Alkali- bzw. Erd­

alkaliionen angereichert sind.

Die Versuche wurden ebenfalls als 4-Punkt-Biegekriechversuche

durchgeführt, wobei die Probenabmessungen und auch die Auf­

lagergeometrie von den in 4.4.1. - 4.4.5. verwendeten Maßen ab­

weichen.

Die hier verwendeten prismatischen Probestäbe sind:

45 mm lang, 3,5 mm hoch und 4,5 ®n breit

Die Auflagera.bstände weichen von denen der Vakuumversuche ab:

Bei diesen war la = Ip = 6,5 mm. Für die Versuche an Luft, eben­
so wie für die folgenden Festigkeitsmessungen, ist 1 = 2 1 =P . a
20 mm. Diese andere Geometrie wird natürlich bei der Spannungs-
und Dehnungsberechnung (Gl. 18, 22, 23) berücksichtigt.

Die Luftkriechanlage ist ein mit SiG-Elementen beheizter Ofen.

Die Temperaturmessung erfolgt über ein Pt;Rh-Thermoelement,

welches auch den Istwert in die Temperaturregelstrecke (PI~

Regler) einspeist. Die Regelgenauigkeitbeträgt .± 2 K.

Die Belastung erfolgt vollhydraulisch, wobei die Last über A1 20
3

Stempel und Saphir-Auflagerschneiden auf die Probe übertra.gen

wird. Die Lastregelung erfolgt über ein Servoventil, das von
einem PID-Regler gesteuert wird. Die Regelabweichung beträgt
weniger als 1 %der Maximallast.

Die Dehnung wird linear mittels eines Sie-Stäbchens in der Proben­
mit~e aufgenommen und in den kalten Bereich der Anlage über-

tragen. Dort wird das Signal von einem induktiven Wegaufnehmer
in ein elektrisches umgewandelt und von einem x, t-Schreiber
kontinuierlich aufgezeichnet. Das Auflösungsvermögen dieser An­

ordnung beträgt 100 mV/Jmn.

Die ermittelten Meßwerte ergeben für den prinzipiellen Kurven-



-82-

verlauf und die stationären Kriechgeschwindigkeiten keine signi­

fikanten Unterschiede zu den Vakuumversuchen. Dies zeigt die

folgende Gegenüberstellung deutlich:

Zusatz %
. h- I
E:stat

(Vakuum)

-1
~tat h

(Luft)

QVakuum
[kJ/mol] .

QLuft
[kJ/mol]

o

10- 41,5 x

1,5 x 10-4

80

100

0,5 ]vlgO

520 520

510

Zusatz % 3,0 Mg

9 x

N2 0,25 A1N

. h- 1
E:stat

(Luft)

QVakuum
[kJ/mol]

QLuft
[kJ/mol]

520

510

80

100

6 x 10-4 **

80/510

100/510

* nicht stationär bei Temperaturwechsel

** Infolge Anlagendefekt Last einseitig aufgebracht
-Biegemoment erhöht

Die Werte wurden einheitlich bei 1573 K als Basistemperatur und
80 N mm- 2 Spannung aufgeno~nen.

Die sich ergebenden Abweichungen können in bei den Fällen auf Un­

regelmäßigkeiten in der Versuchsdurchführung zurückgeführt werden.
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5. Festigkeitsuntersuchungen und Bruchverhalten

Weitere wichtige Aussagen über die Hochtemperatureigenschaften

von HPSN sollten Biegebruchversuche liefern. Hierzu wird der Ver­

gleich der Raumtemperaturfestigkeit und der Heißbiegefestigkeit

(1473 K) herangezogen.

Es ist zu erwarten, daß gerade diejenigen Materialien, welche

eine relativ schlechte Kriechfestigkeit gezeigt hatten, auch
einen hohen Festigkeitsverlust im Bereich erhöhter Temperaturen

im Vergleich zur Raumtemperaturfestigkeit aufweisen /68, 83 --87/,
Dabei ist es aber durchaus möglich, daß auf Grund der stark un­
terschiedlichen Mikrostruktur das Niveau der Werte selbst große

Unterschiede aufweist /27, 28/.

Festigkeitsmessungen sollten streng genommen nur mit einer

größeren Probenmenge der jeweils zu untersuchenden Werkstoff­
qualitäten durchgeführt werden. Der Grund hierfür liegt in einer
statistischen Verteilung der Festigkeit bei ein und demselben
Material. Dies beruht auf der inhärenten Sprödigkeit von kera­

mischem Material. Für die Festigkeit sind hier nämlich Gefüge­
fehler (flaws) verantwortlich, da, wie in der Einleitung bereits
erwähnt, Spannungsüberhöhungen an solchen Fehlern nicht, wie bei
duktilen Werkstoffen, durch plastische Vorgänge abgebaut wer­

den können, sondern Rißentstehung und Rißwachstum zur Folge

haben, was schließlich zum Materialversagen führt. Solche zum
Bruch führende Fehler (oritio~ flaw) sind im Probenvolumen

statistisch verteilt. Dies hat zur Folge, daß die aus der Streu­
ung ermittelte Festigkeit vom getesteten Probenvolumen abhängig

ist und mit ansteigendem Vo~umen niedrigere Werte annimmt, da
die Chance der Anwesenheit eines besonders großen Materialfehlers

mit steigendem Volumen ebenfalls zunimmt.

Außerdem wird die Streuung der Festigkeitswerte durch die An­
zahl und die Verteilung der Fehler beeinflußt. Das heißt, daß
ein gutes, homogenes Material zumindest in der Streuung eine

wesentlich scmnälere Bandbreite aufweist ~ls ein schlechtes

Material mit vielen Gefügefehlern.
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Diesem Problem trägt die sogenannte Weibull-Statistik IS81
Rechnung, die die Streuung der Festigkeitsdaten und die Ab­
hängigkeit der Festigkeit vom Probenvolumen durch die Ein­

führung einer Bruchwahrscheinlichkeit (F) oder Überlebenswahr­

scheinlichkeit (p = 1 - F) erfasst.

P = 1 - F = exp 1-D ( Cf f- (f u I C'J 0) m I (0)

Cf =u
,Cf f =

Cf '=,0
m - =

D = unter Spannung stehendes

untere Bruchspannung = 0
Bruchspannung
Bezugsspannung

Weibull-rnodul

Volumen

Trägt man F bzw. P gegen die ermittelte Bruchspannung auf, so

ergibt sich für 2 unterschiedliche Werkstoffe das gezeigte Bild

(Abb. 64). Dabei entspricht die rechte Kurve einem besseren
Material mit geringerer Streuung bei erhöhtem Festigkeitsniveau.

Als Kenngröße geht der Weibull-Modul.m ein,'hier ist m2 > m1•

Um auch bei schlechten Materialien die Streuung einzugrenzen
(und so mit einer geringeren zu prüfenden Probenzahl auszu­
kommen), hat sich ein Verfahren als nützlich erwiesen, die Proben
einer Versuchsreihe mittels eines Knoop-Eindrucks gezielt vorzu­

schädigen und den entstandenen scharfen Anriß im Kerbgrund durch
eine Oxidationsb'ehandlung auszuheilen. Hierdurch wird ein de­

finierter kritischer Fehler eingebracht, der nach Möglichkeit
größer als der im Material enthaltene größte Fehler sein soll.
Dadurch wird zwar der absolute Wert der Festigkeit erniedrigt,
jedoch kann die Streuung stark eingeschränkt werden.

Für die Untersuchung von Proben, die eine stark unterschiedliche
Zusammensetzung und auch Mikrostruktur aUfweisen, bringt dieses
Verfahren jedoch 2 gravierende Nachteile:

• Die Vorschädigung ist für jede Materialsorte möglicher­
weise unterschiedlich stark, da das Materialverhalten

im Bezug auf die Rißausbreitung unterschiedlich sein
kann.
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• Die oxidative Ausheilung kann durch ein unterschied­
liches Oxidationsverhalten ebenfalls unterschiedlich
ausgeprägt sein.

So könnte der Fall eintreten, daß ein Material aufgrund seiner
Struktur durch den Knoop-Eindruck stark geschädigt wird und
gleichzeitig aufgrund einer guten Oxidationsbeständigkeit die
Ausheilung nur sehr schwaph ist. Die Folge wäre eine sehr ge­
ringe ermittelte Festigkeii. Ein anderes Material könnte genau
das umgekehrte Verhalten zeigen. Das Ergebnis.wäre eine ver­
gleichsweise zu hohe Festigkeit.

Zwar hätte man nun für jede einzelne Materialsorte die Streuung
verringert, jedoch für den Vergleich verschiedener Material­
qualitäten eine neue Streuung der jeweiligen Festigkeitswerte
herbeigeführt.

Für die Proben, die für diese Arbeit Festigkeitsuntersuchungen
unterzogen werden sollten, vmrde aus diesem Grund auf eine Vor­
schädigung verzichtet. Durch einige Versuchsmessungen hat sich
erwiesen, daß das Material so gleichmäSig ist, daß auch ohne
Vorschädigung 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 Festigkeit von 770 N mm- 2 mit einer Streu­
breite von nur 20 N mm- 2•

Anstelle der Vorschädigung wurden die Kanten der Zugseite, wie
bei den Kriechversuchen, sorgfältig verrundet und die Fläche
selbst poliert, um Randeffekte auszuschließen. Die glücklicher­
weise sehr geringe Streuung macht es möglich, mit teilweise nur
einer Probe je Materialqualität die Einflüsse der Herstellungs­
bedingungen auf die Biegebruchfestigkeit herauszuarbeiten. Die
Beobachtungen zum Bruchverhalten beschränken sich auf die jeweils
erreichte Gesamtdehnung und auf ein etwaiges Erreichen der Streck­
grenze. Weitere Aussagen zum Bruchverhalten liefert die Feststel­
lung, daß die Proben eine verschieden starke Neigung zum verzö~

gerten Bruch mit teilweise unterschiedlichen Bruchmechanismen
(transkristallin bzw. intergranular ) haben.
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Abb. 64: Streuung der Festigkeit bei Keramiken,
f>chematisch

5.1. Raumtemperatur- und Heißbiegefestigkeit verschiedener
HPSN-Sorten,

Die Proben zur Messung der RT-Festigkeit haben die folgenden
Abmessungen: Länge 45 mm, Breite 3,5 mm, Höhe 4,5 mm. Die Auf­
lagergeometrie entspricht der der Luftkriechversuche (Kap. 4.4.6.).
Die Belastung erfolgt durch Absenken des oberen Maschinenquer­
hauptes mit einer Geschwindigkeit von 396 pm/sek. Für die Warm­
festigkeitsmessung gilt bezüglich der Proben- und Auflagergeo­
metrie nämliches. Die Versuche wurden an Luft bei 1473 K in einem
Durchschubofen durchgeführt. Die Belastungsgeschwindigkeit ist
12,5 N/sec. Die Ergebnisse sind in den folgenden Diagrammen fest­
gehalten (Abb. 65 - 73).
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Abb. 65: Biegebruchfestigkeit von HPSN mit ver­
schiedenem Mg0-Gehalt
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Der Mg0-Gehalt bewirkt für die Kaltfestigkeit eine nicht uner­
hebliche Steigung, während die Warmfestigkeit doch deutlich mit
zunehmender Mg0-Konzentration abnimmt. Die Kaltfestigkeit steigt
jedoch nicht stetig an. Die Meßwerte fallell nach dem Maximum zu
höheren Gehalten hin und wieder ab (Abb. 65).
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Abb. 66: Biegebruchfestigkeiten von HPSN mit ver­
schiedenem Mg

3
N2 -Gehalt

Wie durch den Irrg0-Zusatz wird mit der Mg
3

N2 -Zugabe eine Steige­
rung der RT-Festigkeit erreicht. Der Anstieg erfolgt jedoch
kontinuierlich, ohne die Festigkeitseinbuße bei höheren Zu­
schlagsgehalten.

Die Warmfestigkeit ist zwar ~uch hier geringer als die Kalt­
festigkeit, aber sie bleibt (überraschenderweise) auf dem Niveau
des zusatzlosen Materials bei 400 N mm- 2 (Abb. 66).

Eine Zugabe von A1 20
3

wirkt sich nicht auf die KaltfestigkeH
aus. Mit keiner Zusammensetzung werden die 600 N mm- 2 des zu­
satzfreien Ma"terials übertroffen. Ebenso ändert sich die Heiß­
biegefestigkei t durch A1 20

3
.,.Zugabe im gesamten lilischungsbereich

nicht (Abb. 67), allerdings ist die Streuung größer als bei den
anderen Zusammensetzungsreihen.
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Wie auch bei den vorangegangenen Untersuchungen hat das Alumi­
niumnitrid auch hier einen andersartigen Einfluß auf die Festig­
keit von HPSN. Die Tendenz ist aber analog zu der bei den Kriech­
versuchen: ilüt zunehmendem Gehalt an A1N fällt die Kaltfestig-
keit stark ab, um schließlich die Werte der Warmfestigkeit anzu­
nehmen. Diese jedoch geht ebenfalls beträchtlich zurück. Diese liegt
mit 250 N rMa- 2 (300 KrM12~ für die Warm- (Kalt)festigkeit schon
im Bereich von RBSN (Abb. 78).
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Abb. 68: Biegebrucllfestigkeit von HPSN mit ver­
schiedenem A1N-Gehalt
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5.2. Bruchverhalten in Biegefestigkeits- und Kriechversuchen

Bei den Heißbiegefestigkeitsversuchen wurde die Absenkung des
oberen Auflagers über den Weg des Lastübertragungsstempels ge­
messen und auf einem Schreiber registriert. Auf diese Weise
kann, nach einer Eichung, die jeweilige Gesamtdehnung ermittelt
werden und aus dem Kurvenverlauf abgelesen werden, ob die Proben
die Streckgrenze erreichen'oder der Bruch völlig spröde ver­
läuft. In Abb. 69 und 70 sind die Meßwerte des Mgo- bzw. Mg

3
N2­

haltigen HPSN aufgetragen. Die Kurvenverläufe der Bruchdehnung
über dem Zuschlagsgehalt ähneln stark den Kurvenverläufen der
Kriechgeschwindigkeiten (Abb. 51 und 55).

Alle Proben, außer dem zusatzlosem Material, erreichen die Streck­
grenze, brechen also zäh mtch plastischer Deformation. Die Bruch­
dehnung nimmt mit steigendem Gehalt bis zu Gehalten von 1,5 bzw.

1 %Flußmittel zu (Kap. 4.4.2. und 4.4.3.). Dabei werden durch
den l~o-Zusatz größere Durchbiegungen erreicht als mit Mg2N3­
Zusatz.
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Abb. 69: Bruchbiegungvon HPSN in Abhängigkeit vom
rngo-Gehalt (bei 1473 K)
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Abb. 70: Bruchbiegung von HPSN in Abhängigkeit vom

rng3N2 -Gehalt (bei 1473 K)
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Abb. 71: Bruchbiegung von IIPSN in Abhängigkeit vom
A1 203 -Gehalt (bei 1473 K)
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Abb. 72: Bruchbiegung von HPSN in Abhängißkeit vom

AlN-Gehalt (bei 1473 K)

Anders verhalten sich die Proben mit A1 20
3
- oder AlN-Zusatz

(Abb. 71 und 72). Ftit A1 203 -Gehalten bis zu 2 10 erreichen die

Proben bei etvta gleicher Durchbiegung die Streckgrenze nicht.

Bei höheren Gehalten wird diese erreicht, und die Dehnung nimmt
um einen steigenden plastischen Anteil zu.

Ein Zusatz von AIN setzt, wie bei den I<riechversuchen, die
Bruchdehnung herab, und keine der Proben erreicht die Streck­
grenze. Der Bruch verläuft völlig spröde.

Eine kaltgebrochene Probe zerbricht typischerweise in 3 Teile:

2 lange Teile mit einem T-förmigen Mi ttelsttick (Abb. 73). Da­
neben fallen eine Fülle von winzigen Splittern an. Auch ist die

Bruchfläche stark zerklüftet. Dieses Phänomen muß in irgend einer
Weise mit dem Korngrenzenglas in Zusammenhang gebracht werden.
Der Kaltbruch verläuft, mit Ausnahme der hoch AlN-haltigen und
zusatzlosen Proben vorwiegend transkristallin. Dies zeigen REM­

Aufnahmen von Bruchflächen recht deutlich (Abb. 74). Erstaun-
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licherweise ähneln diese kaltgebrochenen Proben in ihrem makros­

kopischen Aussehen den warmgebrochenen Proben (Abb. 75).

Probenhöhe = 1,,5 mm

Abb. 73: Kaltgebrochene HPSN-Probe: Bruchstücke
und Ansicht einer Bruchfläche. Beachtens­
wert der dreiteilige Bruch und die Bruch­
fläche, die eine sehr ausgeprägte Scher­
lippe (nicht senkrechter Bruchverlauf) zeigt.

a) b)

Abb. 74: Brucharten von HPSNj a) transkristalliner
Bruch bei Material mit 1 %fflgO, b) inter­
granularer Bruch bei Material mit 3 %AIN

Das Bruchverhalten beim Heißbiegebruchversuch unterscheidet sich
von dem bei den Kaltbrüchen. Dies ist schon daran zu ersehen, daß
die Proben in nur zwei Teile zerbrechen, wobei sich eine Scher­
lippe ausbildet und die Bruchfläche selbst völlig glatt ist (Abb.

75). Damit unterscheiden sich diese von den kaltgebrochenen Proben
erheblich. Offenbar liegen infolge der hohen Temperatur andere
Rißausbreitungsmechanismen vor, die mit denen, wie sie in glas-
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Probenhöhe = 4,5 mm

Abb. 75: Warmgebrochene HPSN-Probe: Bruchstücke
und Ansicht einer Bruchfläche

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

Aus diesem Grund werden zur Beurteilung des V/armbruchverhaltens
die durch Kriechbrüche erzeugten Bruchflächen untersucht. Dabei
fällt auf, daß der Bruch bei Proben, die im Heißbiegeversuch
ernter Erreichen einer Streckgrenze gebrochen sind, zunächst
langsam von der Zugseite her in den Probenquerschnitt fort­
schrei t et (verzögert er Bruch) und dmm in sprödem Gewaltbruch
endet (Abb. 76). Dabei ist die Zone des verzögerten Bruches un~

terschiedlich stark ausgebildet: Bei Proben mit hohem Glasge­
hal t und starleer "VerzaJmung" der Körner verläuft der Bruch bis
auf einen sehr geringen Rest-Gewaltbrueh verzögert durch die
Probe (Abb. 76 a). Bei geringerem Glasgehalt steigt der Anteil
des Gevnütbruches (Abb. 76 b).

Wenn keine Zusätze oder wie bei den hoch A1N-haltigen Proben
kein Glas lllehr im Korngrenzenbereich mehr vorhanden ist, brechen
die Proben völlig spröde (Abb. 76 e). Bei diesen Proben wird
auch die Streckgrenze nicht erreicht, bzw. die Proben brechen

bei den Kriechversuehen ohne deutlich ausgeprägten Tertiärbe-

2
mm

a)
HPSN mit 1 fo IflgO, hoher
Anteil von verzögertem Bruch
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2
mm

2
mm

HPSN mit 2 %A1 20
3

,
b) mittlerer Anteil von

verzögertem Bruch

HPSH mi t 3 'J~ Alt!,
c) völlig spröder Ge­

waltbruch

Abb. 76: Bruchflächen von HPSN-Proben nach
Ki'iechversuchen

Der verzögerte :aruch erfolgt bei allen iiIaterialien überwiegend
int ergranular , die Hißfront verläuft nicht auf dem kürzesten;

sondern, nach vielen Verzweigungen, auf dem leichtesten Weg
durch das Gefüge. Die Bruchfläche ist dem zu Folge rauh und

weist Unebenheiten auf.

Der Gewaltbruch verläuft zum großen Teil transkristallin, die
Si3N4 -Körner werden getrennt und die Bruchfläche ist glatt
(Abb. 77).

a)

Abb. 77:

b)

Verzögerter Bruch und Gewaltbruch in HPilll
mit ~ %ItIgO;

a) intergranul2Ter, verzögerter Bruch
b) transkristalliner Gewaltbruch
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6. Diskussion der Ergebnisse
6.1. Wirkungsweise der Zusät~e auf das Verdichtungsverhalten

und die Gefügeausbildung

Die vorliegenden Ergebnisse zeigen eindeutig, daß es sich bei
der Verdichtung von Si 3N4 um einen Flüssigphasensinterprozeß
handelt. Dies kann zwar nicht aus einer Analogie zwischen den
in der Literatur 149 - 52/ zitierten Gleichungen:

S (\J 1 _ e - kt

S (\J t 1/n
(11), sowie

(12 )

und der hier ermittelten, rein empirischen Beziehung:

S = b alt• e (10 ) mit: a<O

geschlossen werden; dafür zeigen die Abhängigkeiten der kinetischen
Parameter a und b den unmittelbaren Bezug zu Größen, die für die
Menge und die Zusammensetzung des Flußmittels charakteristisch sind.':
(Abb. 26, 27).

Die jeweils unterschiedliche Sintergeschwindigkeit wird durch den
Zeitparameter a ausgedrückt, der im Falle der ragO (bzw. Mg3N2)
Dotierung linear mit dem Produkt aus Gesamtglasgehalt und Molen­
bruch MgO (c • x) steigt. Der Zeitparameter beschreibt den Ein­
fluß des Flußmittels auf die ersten beiden Sinterstadien:

1. Bildung der flüssigen Phase und Partikelneuanordnung

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

Es ist unmittelbar einsichtig, daß eine größere Menge Glas mit
einer anderen Zusammensetzung die ersten S;i.ntersta<iien positiv
beeinflußt~ Unabhängig davon kann gemäß der Gleichung 10 für
b s1 die theoretische Dichte nicht oder nur in unendlich langer
Zeit erreicht werden. Hier wird den realen Verhältnissen durch den
Proportionalitätsfaktor b Rechnung getragen, der im Falle einer
sinterfördernden Wirkung von Zusätzen Werte von b 2: 1,1 annimmt
und so die vollständige Verdichtung in endlichen Zeiträumen be­
schreibt.
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Werte von b>1 entstehen, rein formal, durch lineare Extrapolation

der Schwindungsgraden von t = 20 min zu t = ro und sind rein physi­
kalisch unmöglich. Zweifellos ist die Gleichung 10 in diesem Be­
reich nicht mehr gültig. Dennoch sind solche extrapolierten b­

Werte zur Beurteilung stofflicher Einflüsse von Nutzen. Der Faktor
b charakterisiert dementsprechend den zweiten und dritten Sinter­
abschnitt:

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

3. Diffusionsgesteuerte Verdichtungs- und Kornwachstums­
mechanismen

Besonders die Beeinflussung der Endverdichtung ist im Falle von
Si

3
N4 beachtenswert: Durch die Anwesenheit der silikatischen Fluß­

mittelphase wird diese entscheidend beschleunigt. Silikatschmelzen
besitzen eine ausgeprägte Löslichkeit für Gase /94/, so daß die,
hier bereits geschlossene, Restporosität durch Auflösung des ein­
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
wählten Bedingungen äußerst rasch abläuft, können die einzelnen
Stadien des Sinterprozesses nicht mehr in diskreten Gleichungen
ausgedrückt werden. Der phänomenologische Verlauf der Schwin-
dung mit der Zeit ist jedoch vergleichbar mit der Beschreibung mit
verschiedenen mathematischen Ausdrücken, die die individuellen
physikalischen Gegebenheiten der einzelnen Prozeßschritte be­
rücksichtigen.

Wenn eine ausreichende Menge an flüssiger Phase vorhanden ist,
wird der Abschnitt der Partikelneuanordnung im wesentlichen nur
von der Viskosität der Flußmittelphase abhängig sein. Dies doku­
mentieren die erhaltenen Ergebnisse deutlich: Durch bloße Erhö­
hung des Si02 -Gehaltes wird kein Einfluß auf die Verdichtungs­
geschwindigkeit ausgeübt. Die Werte für den Zeitparameter a und
den Faktor b bleiben konstant (Kap. 3.2.2.). Jedoch schon ge­
ringe Mengen MgO erniedrigen die Viskosität der Schmelze erheb­
lich, außerdem nimmt die Löslichkeit von Si3N4 in der Schmelze
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stark zu. Entsprechend steigen die Werte für a und b an, was
einer Verschiebung zu höheren Verdichtungsgeschwindigkeiten ent­
spricht (Abb. 25, 26, 27). Analoges gilt für den Zusatz von Mg3N2'
die Werte für a und b sind jedoch nicht so hoch wie im Fall des
MgO, weil aus dem zugesetzten Mg3N2 erst durch eine Reaktion mit
Si02 (Gl. 15) MgO gebildet werden muß. Der hierfür notwendige
Zeitbedarf schlägt sich offenbar in den geringeren Werten nieder.
Inwieweit auch ein durch den höheren Magnesiumgehalt im Silikat
geänderter Benetzungswinkel für diesen Effekt mit verantwortlich
ist, kann nicht entschieden werden, da hierfür keine detaillierten
Messungen vorliegen. Aufgrund der Gefügebilder erscheint die Be­
netzung jedoch nicht unterschiedlich, so daß auf einen weitgehend
einheitlichen Randwinkel geschlossen werden kann. Dieser wird für

ein Verhältnis von MgO / Si02 = 0,66 bei 1818 K mit 90 angegeben
/83/.

Für das zweite Sinterstadium ist hauptsächlich die Löslichkeit
von Si

3
N

4
in der Schmelze geschwindigkeitsbestimmend. Die Er­

gebnisse zeigen, daß die Löslichkeit von Si
3
N4 im Silikatglas

durch die Anwesenheit von MgO positiv beeinflusst wird (Kap. 3.2.3.).
Dies drückt sich bei MgQ-Zugabe ebenfalls in einer Vergrößerung
der Steigung a und des Faktors baus.

Wiederum sind die Ergebnisse mit denen der Mg3N2 -Reihe vergleich­
bar, wenn man den insgesamt geringeren Flußmittelgehalt und so­
mit die geringere gelöste Menge Si 3N4 betrachtet.

Einen weiteren Hihweis auf erleichterte Transportvorgänge durch
die Umlöseprozesse gibt die rasche und vollständige a- ß - Um­
wandlung bei hoch Mg0-haltigen Proben. Lediglich bei Proben mit
niedrigem Mg0-Gehal t ist noch Rest- a vorhanden (Abb. 32). Diese
irreversible Phasenumwandlung läuft umso schneller ab, je schnel­
ler das a- 8i3N4 von der Schmelze aufgelöst wird. Bei der Wieder­
ausscheidung findet dann der Neuaufbau des durch die hohe Tem­
peratur begünstigten ß-Gitters statt. Dabei kommt es zu einem
in die c-Achse gerichteten Kornwachstum. Dieses Kornwachstum ist
bei den mit Mg0-heißgepreßten Proben sehr viel deutlicher ausge­
prägt, als bei den mit Mg3N2 hergestellten. Der Grund ist wieder
die durch den 8i02 -Verbrauch insgesamt geringere Flußmittelmenge.
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Durch den hohen Flußmittelgehalt kommt es bei langen Haltezeiten
zur L~ersinterung der hoch MgO-haltigen Proben: Es bilden sich
sehr große ß-Si 3N4 -Körner, wozu zum Teil die kleinen Nadeln
"verbraucht", d. h. umgelöst werden (Abb. 78). Dies hat einen er­
niedrigenden Einfluß auf die Festigkeit (Abb. 65, 66).

Abgesehen von den einheitlichen langen Haltezeiten (120 min), wird
die vollständige Verdichtung innerhalb mit steigendem MgO - (Mg

3
N2 )

Gehalt kürzer werdender Zeiten erreicht (t end = - a/ln b), da die
Löslichkeit bzw. die Löslichgeschwindigkeit für Gase mit zunehmendem
MgO-Anteil offenbar ansteigt.

a)

Abb. 78:

b)

Grobkornbildung bei HPSN mit 3 %~~o

a) Sinterzeit 20 Min.
b) Sinterzeit 120 Min.

Anders sind die Verhältnisse bei den Proben mit Al203 -Zusatz.
Zwar wird die Sinterung beschleunigt (a wächst an), jedoch ist die
Sinterung insgesamt nicht so schnell wie beim MgO-Zusatz, da b
konstant (b = 1,1) bleibt. Das Al 20J bewirkt offenbar keine Ver­
änderung der Aufnahmefähigkeit von Gasen, oder aber die Konzen­
tration ist so gering, daß daher kein Effekt zu verzeichnen ist.
Die Lösung von Al 20J im Silikat (Aluminiumsilikatbildung) läuft
nämlich in Konkurrenz zur Lösung von Al20J in SiJN4 -Gitter ab.
Die Bildung des dabei entstehenden Sialon-Mischkristalls bewirkt
jedoch eine Reaktionssinterung /55/, so daß die Geschwindigkeit
der Sinterung insgesamt gegenüber dem zusatzlosem Material zu­
nimmt. Die Sinterung läuft bei 5 %A1 203 aber immer noch wesent­
lich langsamer abr als im Falle von Mgo-Zusatz.

Aus den Gefügebildern ist weiterhin ersichtlich, daß die Ausbildung
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von nadeligem ß-Si
3

N4 nicht stark ausgeprägt ist. Die Cl. - ß
Umwandlung verläuft langsamer.. Daraus kann auf in geringerem Um­
fang ablaufende Umlöseprozesse geschlossen werden. Ein Indiz für
die verlangs8lllte Cl. - ß -Umwandlung ist bei den hohen Al 20

3
-Ge­

halten und langen Sinterzeiten noch nachweisbares Rest-Cl. • In
solchen Proben, die noch relativ vieler. - Si

3
N4 enthalten, ist da­

rüberhinaus noch Oxinitrid zu finden, daß durch eine Reaktion von
Si02 mit Si

3
N4 gebildet wird:

(16 )

DUrch AlK-Zusätze wird im wesentlichen eine sinterhemmende Wir­
kung verursacht. Dies beruht auf dem geringer werdenden Fluß­
mittelgehalt durch den steigenden Si02 -Verbrauch (GI. 15). Haben
gering AIN-haltige Proben noch die gleichen verdichtungskinetischen
Werte wie zusatzloses HPSN, so kann aus der Erniedrigung des Wer­
tes für den Faktor 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 %AIN, bei der noch 0,5 %Si02
als Flußmittel vorliegen, kann in der vorgegebenen Zeit noch voll
verdichtet werden. Bei allen weiteren Proben fällt der Wert für
bunter 1. Dadurch wird ausgedrückt, daß hier eine vollständige
Verdichtung unter den angewandten Bedingungen nicht mehr möglich
ist. Das Gefüge zeigt ein völliges Fehlen der Korngrenzenphase
(Abb. 39). Dafür steigt der Rest-Cl.-Gehalt an (Abb. 40).

Diese Tatsache verdeutlicht nochmals, daß die Sinterung von Si3N4
ein Flüssigphasensinterprozeß ist: Ist eine flüssige Phase während
der Sinterung vorhanden, bestimmt deren Menge tUld Zusammensetzung
die Kinetik der Verdichtung, fehlt die flüssige Phase, oder ist
diese infolge einer chemis9hen Reaktion nur sehr kurze Zeit an­
wesend, wird die Verdichtung stark behindert oder unmöglich.

Aufgrund dieser Ergebnisse kann geschlossen werden, daß die ;I~­

haltigen Sinterzusätze ohne nennenswerte Verluste vollständig im
gebildeten Silikatglas verbleiben, während die aluminiumhaltigen
zum überwiegenden Teil im Matrixgitter gelöst werden. Dies steht

in Übereinstim;nung mit den Feststellungen anderer Autoren /53 - 64/.

Beim Abkühlen nach Beendigung der Sinterung ist das Verhalten der
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Flußmittelpnase für die späteren Materialeigenschaften von großer
Bedeutung. Von der Zusammensetzung her ist die Kristallisation von
stöchiometrischen Magnesiumsilikatphasen (Enstatit n~o / Si02 =
0,66 und Forsterit MgO /Si02 = 1,32) durchaus möglich und in
letzter Zeit auch nachgewiesen worden /84/. Auf der anderen Seite
ist im Falle dieser Arbeit die Abkühlgeschwindigkeit nach dem Heiß­
pressen sehr hoch (ca. 200 K / min), so daß eine Kristallisation
mangels Zeit nicht oder nur zu geringen Teilen ablaufen kann. Hin­
zu kommt, daß durch OaO, welches als Verunreinigung in HPSN vor­
liegt, die amorphe Erstarrung von Silikaten begünstigt wird. Bei
der röntgenographischen Untersuchung zeigen sich keine kristallinen
Magnesiumsilikate, selbst nach mehrstündigerer Temperung im Kriech­
versuch.

Somit kann angenommen werden, daß Kristallisation in größerem Um­
fange nicht erfolgt. Phänomene, die bei den Kriechversuchen und
Festigkeitsuntersuchungen eine Ursache in einer vermeintlichen
Auskristallisation zu haben schienen, müssen und können aus diesem
Grunde auf andere Ursachen zurückgeführt werden. Darauf wird im
Kap. 6.2.2. eingegangen.

6.2. Einfluß der Zusammensetzung und der Gefügeausbildung
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
führt und anhand der erhaltenen kinetischen Daten auf den Ver­
formungsmechanismus geschlossen.

Das Kriechverhalten von HPSN ist charakterisiert durch die in­
härente Sprödigkeit der Si 3N4 -Körner; die auch bei hohen Tem­
peraturen kaum eine plastische Verformung derselben zuläßt. Die
sich ereignende plastische Deformation kann nur durch Kornver­
schiebung hervorgerufen werden, sei es durch viskoplastische
oder diffusionskontrollierte Abgleitung und Umlagerung.

Beide Korngrenzengleitprozesse machen eine Akkomodation zur Wah­
rung der Gefügekontinuität notwendig. Ist eine Akkomodation nicht
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mehr ausreichend schnell möglich, kommt es infolge der weiter
fortschreitenden Kornverschiebung zu Tripelpunkt-Keilrissen
(cavities) /85/ (Abb. 79), die letztlich die Ursache für die
makroskopische Rißentstehung im tertiären Kriechbereich und
das dann eintretende Materialversagen sind (Abb. 44). Eine
mangelnde Akkomodation ist insbesondere dann zu erwarten, wenn
die VerformungsgeschwinLigkeiten hoch sind, d. h. wenn die pla­
stische Deformation durch viskoses Korngrenzengleiten erfolgt.

}- }- ~ ~ 4t
to/ !I; ~

•
• • + •

;- ~ ~
+

, + + + +
a) • b) • cl • d) •

Abb. 79: Modell für die Entstehung von Tripelpunkt­
Keilrissen infolge Kornverschiebung

Die Werte des kinetischen Parameters Q, die für eine rein vis­
koplastische Verformung über die Korngrenzenphase charakteristisch
sind, werden von anderen Autoren /69, 72, 89/ einheitlich ange­
geben:

500 $ Q $ 650 kJ/mol

Dies entspricht der Aktivierungsenergie für das viskose Fließen
von Silikatgläsern /69, 70/.

Der Spannungsexponent n müßte für diesen Fall theoretisch den Wert
n = 1 annehmen, jedoch werden durchweg größere Werte im Bereich:

in einem Fall sogar n = 4,8 /88, 89/



-102-

gemessen. Eine zugrundecliegende quantitative Erklärung ist bis­
lang noch nicht bekannt. Prozesse, die bei metallischen Werk­
stoffen zu Spannungsexponenten von n > 2 führen (insbesondere

Versetzungsmechanismen) /74/, können für Si
3

N
4

aufgrund seiner
speziellen Eigenschaften ausgeschlossen werden /2/.

Für den Fall der diffusionsgesteuerten Korngrenzengleitung wer­

den für die Aktivierungsenergie Q Werte von:

80 ~ Q 'S 140 kJ/mol

angegeben /67/. Dies entspricht der Alctivierungsenergie 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 für den Spannungsexponenten
der Wert n = 1.

Die Messungen im Rahmen dieser Arbeit weisen in eindeutiger

Weise die Bedeutung der intergrunularen Silikatphase für das
Kriechverhalten von HPm~ nach. Dabei können aufgrund der Fülle
von verschiedenartigen Materialien Inchtige Rückschlüsse auf die
Konstitution dieser eigenscha.ftsbestiJmnenden Phase gezogen wer­

den.

Wie schon in ähnlicher Weise aus der Diskussion der Sinterer­
gebnisse hervorgegangen ist, sind die erhaltenen Meßwerte inl

wesentlichen in zwei Gruppen einzuordnen:

• diejenigen Sorten, die unter 1~o-Einfluß heißge­

preßt 'Nurden
• sowie die mit Al 20

3
als Preßhilfe hergestellten.

Beide Gruppen unterscheiden sich sowohl was den Verformungs­
mechanismus anbelangt, als auch durch das Geschwindigkeitsniveau

recht deutlich von dem zusatzfreien, nur Si02 -haltigen IiIate­
rial. Die aus Mg~und Si02 gebildete Korngrenzenphase führt in

einem weiten Temperaturbereich (1473 - 1773 K) zu einem völlig
identischen Materialverhalten. Die ermittelten Aktivierungs­

energien der ~~o- und I~g3N2-Reihe weisen darauf hin, daß die
Kriechverformung über einen Viskoplostischen mechanismus ab-
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läuft (520 kJ/mol, Abb. 53 und 56).

Im Vergleich dazu muß der Verformungsmechanismus bei fluß­
mittelfreiem Material eindeutig einem diffusionBgesteuerten

Korngrenzengleiten entsprechen, wobei jedoch die Temperatur

noch eine wichtige Rolle spielt: Die Aktivierungsenergien stei­

gen mit zunehmender Temperatur bis auf 370 kJ~nol an.

Dieser Sachverhalt wird auch durch die Proben der AI~03 -Reihe
bestätigt: Proben mit geringem Al 20

3
-Gehalt ähneln in ihrem

Verhalten stark den zusatzlosen Proben, d. h. auch hier ist ein
Übergang vom diffusionsgest~uerten zum viskosen Korngrenzen­

gleiten zu verzeichnen (Abb. 59). Mit zunehmendem Al 203 -Geh8.lt
jedoch verschiebt sich die Temperaturgrenze des Mechanismus­
wechseIs nach unten (Abb. 80) und die bei geringen Konzentra­

tionen zu beobachtenden Uoergangsbereiche schrwnpfen zusrumnen.
Dieser Mechanismuswechsel hat auch einen jeweils unterschied­

lichen Spannungsexponenten zur Folge (Abb. 60).

1673

1623

~

::>
C 1573
~..
0-
E..
I-

1523

1~73+----r------,,.-----,-----r---~--
o 2 3 ~ 5

Gew. '/, AIP3

Abb. 80: Abnahme der Temperatur des lI'Iechanismus­

wechsels mit steigendem A1 20
3

-Gehalt

Der Grund für dieses Verhalten liegt in einem CharakteristilGllU

vom amorphen Substanzenl
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Bei Gläsern spricht man von einer Transformationstemperatur,

wenn eine Zähigkeit von 1013 Poise unterschritten wird. Unter­

halb dieser Temperatur sind Verformungsprozesse nur über dif­
fusionsgesteuerte Transportmechanismen möglich, erst darüber
ist viskoplastisc~e Verformung möglich.

Die sinterfördernden Zusätze nehmen nun Einfluß auf diese Trans­
formationstemperatur derart, daß sie diese bis zu einer gewissen
Grenze nach unten verschieoen. So kommt es, daß einige Sorten
bei der gleichen Temperatur bereits viskoses Fließen zeigen,
wenn andere sich noch diffusionsgesteuert deformieren, wobei
nun mit steigender Temperatur bei diesen die Bedeutung von vis­
kosen Korngrenzengleitprozessen zunimmt. Man kann sagen, daß die
beiden angesprochenen Mechanismen kontinuierlich ineinander über­
gehen, also unabhängig von einander ablaufen. Je nachdem wie
schroff dieser Übergang abläuft, erhält man einen mehr oder weniger
ausgedehnten Übergangsbereich mit einer gemischten Verformung und
somit einer mittleren Aktivierungsenergie.

Andere Verformungsprozesse als die, die über die Glasphase ab­
laufen, scheint es in HPSN nicht zu geben. Bei den Proben der
AIN-Reihe mit geringem AIN-Gehalt hat das durch die Reaktion
von AIN und Si02 entstandene A1 203 die gleiche Wirkung wie bei
direkter Aluminiumoxidzugabe. Die ermittelten Daten sind bis zu

einem Gehalt von 0,5 %weitgehend identisch mit denen der A1 20
3
­

Reihe (Abb. 61, 62). Bei höheren Gehalten jedoch wirkt sich die
erhebliche Si02-Auflösung dergestalt aus, daß die Verformbar­
keit von HPSN stark abnimmt. Diejenigen Proben, bei denen be­
reits ein (fast) vollständiger Si02-Verbrauch stattgefunden hat
(3 und 4 %), brechen sehr schnell aus dem primären Bereich her­
aus. Bereits geringste Dehnungen können nicht mehr durch einen
Massetransport von Glas akkomodiert werden. Die Folge davon ist
Rißbildung in den am stärksten gedehnten Probenbereichen. Diese
Risse laufen ungehindert durch den Querschnitt, da das Gefüge in
Folge der vorliegenden äquiaxialen Körner keine, die Bruchzähig­
keit erhöhende, "Verzahnung" aufweist /28, 29/. So kommt es rasch
zum Materialversagen.

Eine Besonderheit stellt die Probe mit 5 %AIN dar. Diese hat
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nur eine Dichte von 88 %TD. Die im Probenvolumen enthaltene
Restporosität wirkt nun für die Rißausbreitung ausgesprochen
hemmend: Immer wenn die Rißspitze in eine Pore trifft, wird durch
den endlichen Porenradius die SpannungsUberhöhung abgebaut, so
daß der Riß nicht kritisch werden kann. Dadurch wird bei der im
Kriechversuch aufgebrachten Last (mit 80 N mm- 2 ca. 40 %der
Bruchspannung) die Lebensdauer stark verlängert. Dieses Phänomen
der die Bruchzähigkeit erhöhenden Porosität wird auch an anderer
Stelle beschrieben /104, 105/. Die sich einstellende geringe Ver­
formungsgeschwindigkeit (1 • 10-5 h- 1) ist nicht auf plastische
Verformung, sondern allein auf die Rißausbreitung zurückzuführen.
Dies unterstreicht, daß für die plastische Verformung von Sili­
ziumnitrid unbedingt eine zweite Phase benötigt wird. Fehlt diese,
so ist bei entsprechender Matrixbeschaffenheit unter Umständen
keine plastische Verformung unterhalb ca. 1623 K möglich. Dies
weisen neuere Arbeiten unseres Hauses, die sich mit dem Kriechen
von hoch dichten RBSN-Sorten beschäftigt haben, eindeutig nach

/91/.

Ist eine zweite Phase in einem Maße vorhanden, daß eine voll­
ständige Benetzung der Si3N4 -Körner möglich ist, so bestimmen
deren Eigenschaften allein den maßgeblichen Verformungsmechani&­
mus. Von dieser Tatsache ausgehend kann man sagen, daß HPSN als
eine Dispersion von kristallinem Si 3N4 in einer amorphen Sili­
katphase anzusehen ist. Dabei ist dann sowohl die Menge als auch
die Zusammensetzung dieser für das Materialverhalten VOn ent­
scheidender Bedeutung. Aufgrund dieser Betrachtung kann ein Ver­
formungsmodell für HPSN aufgebaut werden, das auf dem Geschwindig­
keitsprofil zwischen zwei benachbarten Kornlagen, in Analogie zu
einer Couette-Strömung, beruht (Abb. 82).

Zwischen zwei relativ zueinander bewegten Platten bildet sich in
einer dazwischen liegenden viskosen Schicht ein lineares Ge­
schwindigkeitsprofil aus. Die sich dabei einstellende Verformung&­
geschwindigkeit ist abhängig von der angelegten Schubspannung
und der Viskosität der.Grenzphase. Diese Viskosität ist im Falle
des HPSN, wie wir gesehen haben, sowohl von der Zusammensetzung
als auch von der Temperatur abhängig.
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Zum generelien Verständnis dieses Modells muß noch einmal in
einem Abriß auf die Eigenschaften einer glasartigen Substanz

eingegangen werden:

Wie eben schon erwähnt, wird ein Glas ganz wesentlich durch die
Temperatur charakterisiert, bei der es eine Zähigkeit von 1013

Poise besitzt. Oberhalb dieser Temperatur kann Viskose Verfor­
mung erfolgen. Die Viskosität ist in einer Arrheniusbeziehung
von der Temperatur abhängig:

'l) = 'l) 0 •
e -Q / RT

Dies ist leicht einsichtig mit der viskoplastisohen'Verformung
von HPSN zu korrelieren, da die hierbei auftretenden Aktivierungs­
energien gleich denen des viskosen Fließen von Glas sind. Etwas
schwieriger ist die Veranschaulichung der unterhalb der Trans­
formationstemperatur ablaufenden Verformungsmechanismen.

Dazu muß man sich vor Augen halten, daß ein Glas, als einge­
frnrene Flüssigkeit, in einem metastabilen Zustand vorliegt, der
einem Zustand einer wesentlich höheren Temperatur im Gleichge­
wicht entsprechen würde.

Glas ist nun nicht ein völlig regelloses Material sondern, je
nach Zusammensetzung, durch eine mehr oder weniger ausgeprägte,
d. li. weitreichende Nahordnung gekennzeichnet. Diese Bereiche
von Nahordnung sind im Falle von Si02-Glas Assoziationen von
Si04-Tetraedern /106, 107/. Die Bereiche der regelmäßigen Asso­
ziationen (Cluster) wird nun das vorliegende thermische Ungleich­
gewicht von der Leerstellenkonzentration geprägt, die der Gleich­
gewichtskonzentration im Bereich der Transformationstemperatur
entspricht /95/.

Es wurde bereits erwähnt, daß unterhalb der Transformations­
temperatur keine Viskosen, sondern nur diffusionsgesteuerte
Prozesse in Gläsern ablaufen können. Die Aktivierungsenergie
eines diffusionsgesteuerten Materialtransports ist nun immer
die Summe der Energien zur Leerstellenerzeugung (QL) und dem
Potential zur Losreißung eines "Gitter" -atoms (Qr):

D = Do • e -Q / RT (32) wobei: Q = QL + Qr
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Im Falle des thermischen Ungleichgewichts, mit stark erhöhter
Leerst ellenkonz entration , braucht für die Diffusion nur die
Wanderung eines Atmos initiiert werden.

Daraus resultiert die geringe Aktivierungsenergie für diffusions­
gesteuerte Prozesse. Da unterhalb der Transformationstemperatur
Verformungsprozesse in Gläsern nur diffusionsgesteuert möglich
sind, entspricht die Aktivierungsenergie für die Iniziierung der
Atmowanderung der Aktivierungsenergie für die diffusionsgesteuerte
plastische Deformation von HPSN.

Mit steigender Temperatur erhöht sich die Aktivierungsenergie,
weil die Leerstellenkonzentration in zunehmenden Maße der der
Gleichgewichtstemperatur (Transformationstemperatur) entspricht.
Es existiert also ein immer geringer werdender tlberschuß an "ein­
gefrorenen" Leerstellen, so daß entsprechend der jeweilig an­
steigenden Iniitierungsrate neue Leerstellen gebildet werden müs-
sen.

Der Anstieg der Aktivierungsenergie endet mit einem Maximum bei
Erreichen der Gleichgewichtstemperatur, da hier die Leerstel­
lenkonzentration dem thermischen Gleichgewicht entspricht. Bei
weiter erhöhter Temperatur ist die Transformationstemperatur
überschritten und die Viskosität ist bereits so gering, daß die
Fließprozesse an Bedeutung gewinnen. Die Messung verschiedener
Autoren für die Aktivierungsenergie der Diffusion ergeben Werte
von 80 - 140 kJ/mol /70, 79, 80, 92 - 94/, während für die
Aktivierungsenergie im Bereich der Transformationstemperatur
und darüber Werte von 640 2:Q 2:550 kJ/mol angegeben werden
/70, 96, 103/.

Diese Werte stimmen mit den in dieser Arbeit ermittelten Daten
überein, so daß das bereits zuvor erwähnte Verformungsmodell für
HPSN als realistisch angesehen werden kann (Abb. 82). Dieses
Modell wird bereits dem Namen nach an anderer Stelle bezeichnet:
"Sand and niolasses" (Sand und Binder) /108/.

Es bleibt nun noch zu klären, warum die einzelnen Zuschlags­
stoffe die gezeigten Effekte auf den bei einer bestimmten Tem­
peratur vorliegenden Verformungsmechanismus haben.
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Zur Kläl'ung trägt der ';influß von l:fetallionen auf den Aufbau der
Silikatischen Nanordnung bei:

In reinem Si02-Glas liegt ein maximaler Ordnungsgrad der Si04-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
Silizium und liIetallionen ge'stört, und Z\'I8.)':' umsomchr, als die

Wertigkeit stärker von der des Silizium (4 + ) abweicht. (Dem­
n8ch ist der Effekt für 1-vlertige Ionen mu stärksten und für

3-wertige nm geringsten .. ) Durch die Störung des liahordnungs­
grades wird aber die Transform8tionstemperntur herabgesetzt.

Desgleichen wird der Nähordnungsgrad selbstverständlich mit
wachsender Anzahl von ldetallionen im Glas vermindert. So ist es
erklärbar, daß die Proben mit einem lilagnesiumsilikat, aufgrund
einer sehr niedrigen 'rr81'lsformE,-tionstemperDtur, im ganzen ge­
messenen Temperaturbereich viskoses Kriechen zeigen, Proben mit

Alwniniwnsilikaten dagegen entsprechend der unterschiedlichen,
d. h. mit zunemnendem Aluminiumgehalt sinkenden Transformations­

temperatur, einen Wechsel zwischen diffusionsgesteuerter und
viskoser Kriechverform\.U1g zeigen. Dies gilt in besonderem "faße

für die nur Si02 -haltigen HPSE-:Jorten, bei denen bis zu 1723 K
keine rein viskose Verformung erreicht werden !mnn.

Aus dem Absjmken der Tra.nsformationstempera.tur mit steigendem

A1 203 -ZUSGtz kann 8.ufgrund des Vorgesagten weiter geschlossen
werden, daß nicht alles A1 203 im Si 3K4 -Gitter gelöst wird,
sondern .ein Teil im Silikat verbleibt.

Anh811d des vorliegenden Verformul1gsmodells kann in anschaulicher­
Weise die unterschiedliche BruchdehnUl1g im Kriechversuch erklärt
vlCrden.

Der Bruch im IJ:'iechversuch ereignet sich nach Rißkeim- und
Rißwachst\!Jusmechanis:uen im tertiären Bereich. Die Rißbildung

aber ist nichts anderes als der Verlust der Gefügekontinuität.
Diese geht verloren, sobald die Bewegw'lgen in der i.fikrostruktur

nicht mehr aklcomodiert werden lcölmen.
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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 Korn­
abstände, während sich im Zugbereich die Körner von einander
entfernen und zwar umso mehr, je näher sie am oberen Proben­
rand liegen (am stärksten gedehnte Faser). Dadurch kommt es so
lange zu einer Umverteilung der intergranularen Glasphase, wie
im Druckbereich noch plast~sche Verformung möglich ist. Sind
die plastischen Verformungen hier erschöpft, hat jede weitere
Dehnung im Zugbereich, mangels "Nachfließen" von Glas, Riß­
bildung durch Kornseparation zur Folge, was den Bruch ein­
leitet.

Dies erklärt, warum Proben mit hohem Glasgehalt größere Bruch­
dehnungen erreichen als glasarme oder gar glasfreie.

6.2.2. Kriechgeschwindigkeit

Unabhängig vom jeweiligen Mechanismus beeinflussen die Zusätze
die Kriechgeschwindigkeit von HPSN enorm. Dies liegt einer-
seits in einer schlichten Vermehrung des Anteils der inter­
granularen Silikatphase, andererseits wird die Viskosität dieser
durch einen steigenden Anteil von Alkali oder Erdalkalionen stark
herabgesetzt (Kap. 6.2.1.). Einen weiteren Einfluß übt die vor­
liegende Korngroße, respektive die vorliegende Kornform aus. Ein
Ergebnis dieser Arbeit ist die Feststellung, daß eine Kornver­
größerung immer von einem ausgeprägtem Wachstum in Richtung der
c-Achse des hexagonalen ß-Si 3N4 begleitet wird (Kap. 3.2.5. - 8.).
Dabei wird eine Kornvergröberung eine Verminderung der Kriechge­
schwindigkeit bewirken. In der in 4.4.2. zitierten Gleichung (28)
geht die Korngröße in der Wurzel ein. Diese empirische Beziehung
gilt im Bezug auf die Abhängigkeit der Kriechgeschwindigkeit von
Glasgehalt und Glaszusammensetzung nur so lange, wie das Ver­
hältnis MgO / Si02 < 0,66 ist. Über dieses Verhältnis hinaus
wird keine Erhöhung der Kriechgeschwindigkeit mehr festgestellt.
Durch die Überlegung in 6.1. wird aber die Bildung von kristal­
linen Magnesiumsilikaten ausgeschlossen. Der Grund für den zi­
tierten Effekt muß also ein anderer sein. Nach /89/ steigt die
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Viskosität von Magnesiumsilikaten im infrage kommenden Tem­

peraturbereich ab einer Konzentration vom 45 %MgO wieder an.

Dieses Phänomen läßt sich auch aus dem Phasendiagramm Mg0-Si02
ableiten (Abb. 82). Die Schmelztemperatur fällt mit steigendem
Mg0-Gehalt zunächst ab, um nach dem eutektischen Punkt wieder
anzusteigen. Dies ist zwar das Verhalten der Phasen im Gleich­
gewicht, jedoch ist anzunehmen, daß auch bei der amorphen Er­
starrung (Ungleichgewicht) Oder Zusammensetzungseffekt die gleiche
Tendenz hervorruft, indem er nämlich die Transformationstempera­
tur herabsetzt, bzw. wieder heraufsetzt.

T IKJ

2173

207~

1973

Schmelze

Abb. 82: Ausschnitt aus dem Phasendiagramm Mg0-Si02 /109/

Durch diesen Sachverhalt wird die Kriechgeschwindigkeit er­
niedrigt.

Parallel dazu steigt aber in den einzelnen Proben durch die
erhöhten Zusatzmengen der Gesamtglasgehalt weiter an. Dies hat
für sich die Wirkung, daß die Kriechgeschwindigkeit steigt. In
der Summe ergibt sich nun eine Kompensation der beiden Effekte,
so daß das Kriechverhalten nicht mehr weiter verschlechtert wird.
Dieser Sachverhalt gilt für alle Temperaturen, bei denen Kriech­
versuche gefahren wurden (1473 - 1773 K).

Wegen des unterschiedlichen Gesamtglasgehaltes ergeben sich für
die Proben der Mg0-Reihe durchweg höhere Kriechgeschwindigkeiten
als für die der Mg

3
N2-Reihe. Sie liegen gegenüber dem zusatz­

losemMaterial bei 1573 K um den Faktor 15 bzw. 8 höher.

Der Einfluß durch die Anwesenheit von A1 203 ist bei weitem nicht



-112-

so ausgeprägt. Die Kriechgeschwindigkeit ist bei 1623 K nur

3,5 x höher als die des zusatzlosen HPSN. Bei niedrigeren Tem­
peraturen sind die Kriechgeschwindigkeiten so lange vergleich­
bar, wie die Kriechverformung überwiegend durch die Diffusion
gesteuert wird.

Für die Proben mit geringen AIN-Gehalten gilt das gleiche wie
für die Al 20

3
-haltigen Sorten. Bei höheren Gehalten prägt dann

aber der stark verminderte·Glasgehalt das Materialverhalten.

Alle Ergebnisse zeigen, daß die plastische Hochtemperaturver­
formung ganz empfindlich von der Menge und der Zusammensetzung
der silikatischen Glasphase im Korngrenzenbereich abhängt. Trotz­
dem kann daraus nicht die Forderung nach einem völlig glasfreiem
HPSN abgeleitet werden, denn die Festigkeit eines solchen Mate­
rials vermindert sich in unzulässigerweise.

6.3. Atmosphäreneinfluß

Aus der Obersicht (Seite 82) wird deutlich, daß sich an Luft
keine Veränderung der Kriechgeschwindigkeit gegenüber dem Va­
kuum einstellt. Auch die Kriechkinetik wird durch die Luft­
atmosphäre nicht beeinflußt.

Die sich ergebenden Unterschiede sind eindeutig auf Unregel­
mäßigkeiten im Versuchsablauf zurückzuführen.

Allerdings sind die Belastungsverhältnisse und die Probenab­
messungen für Vakuum- und Luftversuche nicht identisch. Bei
den Luftversuchen ist das unter Spannung stehende Probenvolumen
erheblich größer. Ob aber das Probenvolumen in ähnlicher Weise
auf die Kriechgeschwindigkeit Einfluß nimmt wie auf die Festig­
keit (Kap. 5), kann nicht zufriedenstellend beantwortet wer­
den.

Zweifellos ist das Oxidationsverhalten unterschiedlich, wobei
die fßg-haltigen Proben sichtbar stärker oxidieren als das Fluß­
mittelfreie HPSN. Diese Abhängigkeit ist auch in /110/ heraus­
gestellt. Desweiteren sind in Oxidschichten auf HPSN erhöhte
Anteile an Magnesium festgestellt worden /79 - 81/.
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Dieses muß aus dem Probeninnern herausdiffundiert sein. Eine
Verarmung an Magnesium in der intergranularen Korngrenzen­
phase hätte jedooh eine Verminderung der Kriechgeschwindigkeit
zur Folge. Demnach müßte das vergrößerte Probenvolumen die
Kriechbeständigkeit verschlechtern, um in der Summe keinen
meßbaren Unterschied der Kriechgeschwindigkeiten im Vakuum
und an Luft zu ergeben.

Dies ist nach meinem Dafürlialten jedoch unwahrscheinlich. Denn
das stat. Kriechen wird nicht, wie die Festigkeit, vom größten
Fehler im Testvolumen bestimmt, sondern ist eine integrale Eigen­
schaft. Wenn aber die Kriechgeschwindigkeit nicht durch ein ver­
größertes.Volumen erhöht wird, kann durch die Oxidation kein
maßgeblicher Einfluß ausgeübt werden. Dies ist vorstellbar, denn
die Oxidschichten sind im Vergleich zur Probendicke nur sehr
dünn, d. h. nur eine geringe Menge Magnesium ist aus dem inter­
granularen Silikat an die Oberfläche diffundiert.

Zur endgültigen Klärung können nur detaillierte Versuche mit
variablem Probenvolumen unter sonst gleichen Versuchsparametern
beitragen, um so einen eventuellen Volumeneinfluß zu identifi­
zieren. Dies ist ein Problem, mit dem sich derzeit eine Arbeit
in unserem Hause beschäftlgt.

6.4. Einfluß der Zusammensetzung und der Gefügeausbildung auf·
die Festigkeit und das Bruchverhalten

Daß die silikatische Korngrenzenphase die eigenschaftsbestim­
mende Spezies in HPSN ist, wird durch die ermittelten Festigkeits­
werte weiter unterstrichen: Die Proben der AIN-Reihe weisen bis
zu 2 ~ bei noch ausreichendem Glasgehalt befriedigende Festig­
keiten auf. Das Niveau liegt auf gleicher Höhe wie das des zu­
satzlosem Materials (ca. 600 N mm- 2 bei RT, ca. 400 N mm- 2 bei
1473 K). Die Ergebnisse sind in soweit nach den Kriechversuchen
erwartungsgemäß, denn zum einen ist der Gesamtglasgehalt ver­
gleichbar wie bei dem zusatzlosen Proben, zum anderen unter­
scheidet sich die Glaszusammensetzung nicht so erheblich, daß
dadurch eine Erniedrigung der Festigkeit infolge einer frühen
Erweichung resultieren würde.
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Der Verbund von Glas und Si 3N4 erweist sich als äußerst kon­
sistent, da die Kaltbrüche und auch ein großer Teil der Warm­
brüche zum überwiegenden Teil transkristallin verlaufen (Abb.

74) •

Fehlt das Glas völlig, so gehen die Festigkeitswerte bis auf
das Niveau von RBSN zurück (ca. 250 N mm- 2 ). Weil neben dem
Fehlen von Glasphase auch ~eine Gefügeverzahnung vorliegt, ver­
läuft der Bruch auch bei RT völlig intergranular.

Die Proben der Al203-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 %A1 20

3
wird die Streckgrenze nicht

erreicht. Es ist also auch hier so, daß die Glaszusammenset­
zung in Folge des Einbaues von A1 203 ins Si

3
N

4
-Gitter, sich

nicht stark von dem reinen Si02-Glas unterscheidet und sich
der Einfluß von A13+-Ionen im Silikat erst ab dieser Grenze
durch eine Erweichung des Glases bemerkbar macht. Im Heiß­
biegefestigkeitsversuch wird die Streckgrenze dann erreicht,
gleichzeitig erhöht sich die Bruchdehnung.

AUfgrund der Kriechversuche kann auf eine relativ niedrige
Transformationstemperatur geschlossen werden (1573 K, Abb. 59),
so daß das hier gezeigte Bruchverhalten auch darauf zurück­
geführt werden kann.

Völlig anders ist das Verhalten der Proben der Mg
3
N2- und Mg0­

Reihe. In verblüffender Weise ähneln sich die Kurvenverläufe der
Kriechgeschwindigkeit und der Bruchdehnung über dem Zuschlags­
gehalt (vgl. Abb. 51, 55, 69, 70). Nach anfänglich steilem An­
stieg erfolgt oberhalb des Verhältnisses MgO zu Si02 = 0,66
ebenfalls eine deutliche Stagnation. Erklärbar ist dieser An­
stieg damit, daß die übertragbare Dehnung mit steigendem Glas­
gehalt gesteigert wird, weil entsprechend dem hohen Anteil von
Glas das Auftreten von Rissen (Abb. 81), welches den Bruch ein­
leitet, zur höheren Dehnungen verschoben wird. Genau wie bei der
Kriechgeschwindigkeit geht der Effekt der Zusammensetzung solange
in die gleiche Richtung, wie die Viskosität der Silikatphase mit
größer werdendem Mg0-Anteil abnimmt. Dadurch sind Fließprozesse
im Korngrenzenbereich, die zur Wahrung der Gefügekontinuität
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nötig sind, leichter möglich. },rfolgt durch weitere !lTgQ-Zugabe

wieder ein Anstieg der Viskosität, wird der Lffekt der steigenden

Glasmenge weitgehend kompensiert. Alle Proben weisen eine Streck­
grenze auf, was in Einklang mit dem beim Kriechen gezeigte Plasti­

zitätsverhalten steht.

~rstaunlich bleibt der Abfall der Warmfestigkeitswerte bei hohen

fßgQ-Gehalten. Bei 2 und 3 %~TgO geht die Festigkeit auf ca. 65 %
der des zU8atzlosen Materials zurück, während die Festigkeit der

Proben der ß~3lT2 -Reihe für alle Zusrumnensetzungen konstant bei
ca. 400 N ~~ -2bleibt. ~rklärbar ist dies unter Berücksichtigung

der vorliegenden iiIikrostruktur. Linen Hinweis-erhält man aus dem
Verlauf der Kaltfestigkeit mit steigendem Flußmittelgehalt (Abb.
65, 66). Bei iilg3N2 -Zusatz steigt die Festigkeit stetig an, wäh­
rend bei fugO-Zusatz nach einem Anstieg von ca. 600 auf 800 N mm- 2

ein deutlicher Abfall zu verzeichnen ist. Dieses Phänomen wird
auch an anderer Stelle beschrieben /110/. Der Grund hierfür liegt

in einer Übersinterung des Gefüges. Beim Heißpressen bewirkt ein
anwesendes fIlg-Silikat ein ausgeprägtes KornwachstuJll :im die Rich­

tung der c-Achse. Dies hat eine optimierbare Einstellung eines
"verfilzten und verzahnten Gefüges" mit hohem Rißwiderstand und

hoher Festigkeit zu~' Folge / 27, 28/. I,s ist unmittelbar ein­

leuchtend, daß hierfür das 1 / d Verhältnis der entstandenen

Nadeln den entscheidenden Einfluß &usübt. Daneben spielt auch
die 8.bsolute Grö[~e der Körner eine Rolle. Bei dem angenommenen

"Sand und Binder"11Iodell von HPSK stellen sich optimale Ver-
hältnisse nur bei einem lVIaximum an kontaktierender Kornober­
fläche bei möglichst hoher Gesamtkornoberfläche ein. Dies hat
bei gleichen Volumenanteilen von Glas eine jeweils dünnere in­
tergranulare Silikatschicht zur Folge.

Bs ist nun zu erwarten, daß sich, ausgehend von einem feinen
äquiaxialen Korn durch Umlösevorgänge in der Silikatphase bei
konstanter Zusa~'llensetzung (gleicher Sinterkinetik) und kon­
stanten Sinterbedingungen mit zunewaender Sinterzeit ein zu­
nächst feinna.deliges Korn ausbildet. mit weiter ausgedehnter

Sinterdauer wird hier ein Optimilla erreicht und überschritten.

Bei konstanter Sinterdauer hat ein zunerunender MgQ-Gehalt
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den gleichen Effekt wie eine verlängerte Sinterzeit: Bei einem ge­

wissen Anteil und einer gewissen Zusammensetzung wird sich ein op­

timales Gefüge einstellen, darunter wird dieser Zustand noch nicht
erreicht, während er darüber bereits überschritten ist.

Die Versuche haben gezeigt, daß der J\lg
J

1i 2 -Zusatz wegen seiner

speziellen Auswirkung Buf die Silikatphase stetig auf ein Optimum
hinführt. Bei H~O-Zusatz wLrd dieses Optimwn sehr bald über­
schritten, was zu einem Abfall der Raumtemperatur- und Heiß­

biegefestigkeit führt.

Aus diesem Sachverhalt wird ersichtlich, wie stark die Eigen­
schaften von HPSI\ durch "micpostructural engineering" beein­
flußt werden können und dadurch gezielt eine ~aterialqualität

mit speziellen Eigenschaften hergestellt werden kann.

7. Zusammenfassung und Folgerungen

In einer fast tabellarischen ubersicht sollen die wibhtigsten
:Srgebnisse und Lrkenntnisse der vorliegenden Arbeit übersicht­
lich dargestellt werden:

• Die Herstellung von IzusBtzfreiem" HPSN ist technologisch

auch unter Anwendung einer konventionellen Preßtecru101o­
gie möglich, wem1 durch entsprechende verfahrenstechnische

Methoden die Verunreinigung des Ausgangspulvers verhin­
dert und dessen Reaktivität durch trhöhung der spezifischen

Oberfläche gesteigert wird. Gleichzeitig muß die Anwen­
dung von schnrfen Sinterbedingungen durch die Unterdrük­
lrung von Zersetzungsre2ktionen ermöglich·s werden. ',lJ.8 c'.cr
TatsBche, daß für das Erreichen der theoretischen Dichte
von Si

J
N4 ein minimaler Si02 ~Gehalt erforderlich ist, folgt,

daß die Verdichtung von HPSN ein Flüssigphnsensinterpro-
zeß ist. Das an Si JN4 -Partikeln vorho.ndene Si02 reicht
in der Regel zur vollständigen Verdichtung aus. Die Wir­
Iw.ng von sinterfördernden Zusätzen beeinflußt lediglich
die Geschwindigkeit der Sinterung. Dabei geht die stärkste

Wirkung vom rago aus, gleich, ob es unmittelbar zugesetzt

oder durch die ReaktioJa von :1!gJl'l2 und Si02 erst gebildet
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wird. t~O verbleibt vo~wiegend in der Glasphase, Al 20
J

hingegen wird zum großen Teil im Si
J
N

4
-Gitter gelöst

(Sialonbildung). Daher ist die 'wrdichtungsfördernde

Wirkung nicht so stark. Bin Zusatz von AlN vermindert

den Glasgehalt schnell unter eine kritische Grenze, wo­

durch die Sinterfreudigkeit von Si
J
N4 stark herabgesetzt

wird und schließlich eine vollständige Verdichtung nicht
mehr möglich ist.

Die Hochtemperatureigenschaften werden durch die Zusätze

in der Reihenfolge (AlN) -Al20J -hlg}i 2 -J'iJgO in zunehmen­
dem Maße verschlechtert. Dabei geht der Linfluß sowohl
von der Gesamtmenge als auch von der Glaszus8lllinensetzung
aus .

• Für ß~O und MgJN 2 sind aie Zus~runenhänge zum Teil quanti­
fizierbar.

Die Annahme, daß ein völlig glasfreies Produkt hier die

Lösung der Probleme bringt, hat sich als falsch erwiesen.
:'in solches Material ist durch stöchiometrische Zugabe

von AlN zwar herstellbar, aber in den Eigenschaften, ins­
besondere in der Festigkeit, völlig unzureichend •

• Die Ergebnisse lassen den Schluß zu, daß HPSN durch ein
Sand-Binder-Modell charakterisiert werden kann. Dabei

werden die Bigenschaften weitestgehend von der intergra­
nularen Silikatphase (Binder) und nur zum Teil vom Si

J
N4

(Sand) beeinflußt. Die ü1echanismen der Kriechverformung
werden hauptsächlich durch Menge und Zusa~nensetzung der
Silikatphase geprägt, während der Einfluß des Si

J
N4 (Korn­

größe und Kornform) nur gering ist. Jedoch auch dieser Ein­
fluß wird mittelbar durch die Eigenschaften der Glasphase

hervorgerufen, die eine unterschiedliche Ausbildung des
Gefüges beim Heißpressen bewirkt. Bei Anwesenheit von
Magnesiumsilikat kommt es im Verlauf der Sinterung zu

einem Längenwachstum der Si
J
N4 -Körner, was die Festigkeit

und die Bruchzähigkeit des Produkts positiv beeinflußt.
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• Zur Lösung der speziellen Probleme von HPSN könnte die

Schaffung einer besonders refraktären intergranularen
Phase beitragen. Diese muß aber auch die während der

Sinterung ablaufenden Gefügebildungsprozesse in ähn­
licherweise wie lI'IgO positiv beeinflussen.

Es ergibt sich ein heterogenes und schwer umfassend zu be­

schreibendes Parameter- un~ Eigenschaftsfeld für die im Rahmen
dieser Arbeit hergestellten verschiedenen Materialqualitäten.

Allerdings wird durch eine zus~]Menfassende Bewertung der durch

unterschiedliche Dotierung mit verschiedenen Sinterhilfsmittel
hergestellten HPSN-Sorten deutlich, daß für spezielle Anwen­
dungen durchaus ein geeignetes Material herstellbar ist. In der
folgenden Matrix sind fUr unterschiedliche rnaterialsorten die

gemessenen Eigenschaften mit Ziffern bewertet. Auf diese Weise
kann ein Werkstoff für einen gezielten Anwendungszweck heraus­
gesucht werden, indem nach einer Multiplikation mit Bewertungs­
faktoren, die die Wichtigkeit der einzelnen Eigensch~ften be­

rücksichtigen, das Material mit der niedrigsten ermittelten
Punkteswwue herausgefunden \ürd.

Als Beispiel soll hier die Findung eines Idaterials mit guter

Warm- und Kriechfestigkeit sowie eineo l,is.terials mit guter Kalt­
festigkeit bei unproblematischer Verdichtbarkeit vorgeführt wer­
den: IIU ersten Fall ~Jrden die in der Matrix angegebenen Eigen­
schaften mit den folgenden Bewertungsfaktoren belegt:

Kaltfestigkeit 1, Warmfestigkeit 5, Bruchdehnung 0,
Kriechfestigkeit 5, Reproduzierbarkeit 2, Verdicht­
barkei t O.

Im zweiten Fall:

Kaltfestigkeit 5, Warmfestigkeit 1, Bruchdehnw1g 1,
Krieehfestigkeit 2, ReproduzierbBrkeit 5, Verdicht­
bflrkeit 5.

Das Ergebnis weist für den ersten Fall zusatzloses IiJaterial

neben HPSN mit weniger als 2 %AIN, bzw. weniger als 0,5 %
MgO (Iilg

3
N2 ) als optimales aus. ,Im zweiten Fall ist hier



f

I..........

/MgO J:;Ig}i2 Al20
3

A1N •

<0,5 <1,0 > 1,5 <0,5 <1,0 > 1,0 <2,0 >2,0 <2,0 > 2,0

Kaltfestig- 2 1 2 2 2 1 2 2 2 5 2
keit

-

Warmfestig-
2 2 2 2 2 5 2

keit 2 3 5 2

.

Bruchdeh- 2 1 1 2 1 1 4 3 4 5 5
nung

Kri ech;f:estig-
3 5 5 3 4 4 3 3 2 5* 2

keit

Reproduzier- 1 1 2 1 2 3 3 3 2 3 3
barkei t

Verdicht- 3 2 1 3 2 1 3 3 3 5 3
barkeit

* abgewertet wegen früher Krieehbrüehe



-120-

die relativ beste Wahl ein HPSN mit mehr als 1 %I~O bzw. Mg3N2'
Mit geringem Abstill1d folgen die Qualitäten mit vleniger als 1 % .
und 0,5 %Jllagnesiumhaltiger Zusätze. Daraus geht hervor, daß

die letztg~nannten Materialgrupper- eine gewisse Allround-Eigen­
schaft besitzen und mit geringen Abstrichen für beide, bewußt

extrem gewählten Anforderungsfälle, einsetzbar sind.

Aufgrund der im Rahmen dieser Arbeit gemachten Erfahrungen muß

gesagt werden, daß HPSN ni.cht ~ Werkstoff mit typischen Eigen­
schaften und Anwendungsmöglichkeiten ist, sondern in einer großen

Anzahl von möglichen Variationen eine ganze Palette vnn durchaus
unterschiedlichen und speziell einsetzbaren Werkstoffen bietet.

Es ist nun die Aufgabe des Anwenders unter Jünsatz der zur Ver­
fügung stehenden Verfahrensparameter das für einen jeweiligen
Einsatzzweckbestgeeignete Material '.herzustellen.
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