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Zusammenfassung

Im Temperaturbereich 9000C-15000C wurden dichte Siliziumnitridmaterialien un-
tersucht, die liber verschiedene Verfahren (HeiBpressen, Sintern, Nachsintern)
und mit verschiedenen Sinterhilfsmitteln (Mg0, Y,05, Al,05, TiO,) hergestellt
worden sind, Die chemische Zusammensetzung und der Kristallisationszustand der
Gefligebestandteile wurde vorwiegend mit dem Transmissionselektronenmikroskop
ermittelt. Neben den SigNy-K&rnern und den Einschllissen, wurde hierbei beson-
derer Wert auf die Korngrenzenphasen gelegt. Die Korngrenzenphase besteht oft
aus zwei Komponenten, zum einen aus grdBeren, kristallinen Tripelpunktsberei-
chen und zum anderen aus 10-50 A dicken Korngrenzenglasfilmen zwischen den
KSrnern.

Die Oxidation dieser Materialien ist ein diffusionskontrollierter Prozess.

Die Oxidationsgeschwindigkeit wird bei Materialien mit einer magnesiumsilika=
tischen Korngrenzenphase durch den Transport des Magnesiums aus der Korngren-
zenphase heraus in die Oxidschicht kontrolliert, wdhrend bei Materialien mit
einer Korngrenzenphase auf Y,03-Basis die Sauerstoffdiffusion durch die Ober-
fldchenoxidschicht an die innere Grenzfl&che geschwindigkeitsbestimmend ist.
Es wurden charakteristische Temperaturen bestimmt, bei welchen sich die Oxi-
dationsgeschwindigkeiten deutlich erh8hen; hierbei wurde eine Korrelation der
jeweiligen Korngrenzenphasenzusammensetzung mit diesen Temperaturen, die von
Flissigphasenbildungsmdglichkeiten herrlihren, festgestellt.

Flir alle hier untersuchten Materialien wurde ein dhnliches Schema fiir das
Kriechverhalten beobachtet. Die gleiche kritische Ubergangstemperatur, wie

bei der Oxidation, tritt flir jedes einzelne Material auch beim Kriechen auf.
Bei Temperaturen deutlich unterhalb dieser Grenze, wird das Kriechen im we-
sentlichen durch einen '"'strain-hardening' Vorgang beschrieben, der in der
Kriechgleichuné ¢ =a-t C durch einen Exponenten ¢ = 1 charakterisiert ist.
Bei der jeweiligen korngrenzenphasenspezifischen Ubergangstemperatur wird
schlieBlich ein typischer Wert von ¢ = 0,5 erreicht. Zur Erlduterung dieser
Zeitabhdngigkeiten wurde ein Modell vorgeschlagen, das im wesentlichen auf
L8sungs-Wiederausscheidungsprozessen beruht und die ''strain-hardening' Vor-
gdnge der SigNy-Mikrostruktur berlicksichtigt. Oberhalb des jeweiligen kriti-
schen Temperaturniveaus wurde das Kriechen von ausgeprdgten Porenbildungsvor-
gangen in der intergranularen Phase begleitet und nach einem mehr oder weniger
ausgepragten ''sekunddren' Kriechbereich wurde gewShnlich der Kriechbruch be-
obachtet. Diese kritischen Temperaturgrenzen werden auf Fliissigphasenbildungs=-
mSglichkeiten von Teilen der intergranularen Phasen zurlickgefiihrt; in Uberein-
stimmung mit den Messungen liegen diese Temperaturen zwischen 14700C fiir Y,04-
heiBgepresstes SigNy und 12400C flir gesintertes SigNy mit Y,03-A1,05-Ti0p-

Sinterhilfsmittelzusatz.




Abstract
OXIDATION AND CREEP BEHAVIOUR OF DENSE

SILICON NITRIDE MATERIALS WITH DIFFERENT COMPOSITIONS

Dense silicon nitride materials, produced by different processes (hot-pressing,
sintering, post-sintering) and with different sintering additives (Mg0, Y,03,
Al,03, Ti0,), were investigated in the temperature range 900°C-15000C.

The chemical composition and the cristallization state of the microstructure
were determined mainly by transmission electron microscope.

Besides the SigNy-grains and the inclusions a high value was set on the grain
boundary phases. The grain boundary phases often consist of two components,
first larger crystalline triple-point areas and second 10-50 A thick grain
boundary glass films.

The oxidation of these materials is a diffusion controlled process. The oxi-
dation rate of materials with a magnesium silicate grain boundary phase is
controlled by the transport of magnesium out of the grain boundary phase

into the oxide scale, whereas in materials with a grain boundary phase on
Y,03-basis the diffusion of oxygen through the surface oxide scale to the
inner boundary area is rate-controlling. Characteristic temperatures were
determined at which the oxidation rate is sharply increased; a correlation
was established between the respective grain boundary composition and these
temperatures due to liquid phase formation possibilities.,

For all investigated materials a similar schematic of the creep behaviour is
observed. The same critical temperature appeares for each individual material
in creep as for the oxidation behaviour. At temperatures far below this value,
creep is essentially to be described by a strain hardening process charac-
terized by an exponent ¢ = 1 in the creep equation ¢ = art ©. At the respec-
tive critical temperature, which is specific for the individual grain
boundary compositions, a typical value of ¢ = 0,5 is reached. A model is
proposed explaining these dependencies, essentially based on solution-
reprecipitation processes counteracting the strain-hardening processes in

the SigNy-microstructures. At the respective critical temperature level

creep is accompanied by heavy cavitation processes and creep rupture is
commonly observed after a more or less pronounced ''secondary'' creep range.
These critical temperature limits are refered to liquid phase formation
possibilities of parts of the intergranular phases; according to the obser=
vations these temperatures lie in between 1470°C for Y,03-hotpressed SisNy
and 12400C for sintered SigNy with Y,03-A1,03-Ti0; sintering additives.
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1. EINLEITUNG UND PROBLEMSTELLUNG

Seit menschheitsgeschichtlich frilhester Zeit hdngt der technische Fort-
schritt direkt mit dem Einsatz neuartiger Werkstoffe zusammen. Hauptziel
werkstoffwissenschaftlicher Grundlagenforschung ist es daher, neue Werk-
stoffe zu entwickeln, bzw. die Eigenschaften vorhandener Materialien so
zu optimieren, daB sich ihnen neue Anwendungsgebiete erschlieBen. Bei
der Verbreiterung der technischen Werkstoffbasis sind neben der Eigen-
schaftsoptimierung zwei Punkte von besonderer Bedeutung: Wirtschaftlich=

keit und Verfligbarkeit /1/.

Bhnlich den fossilen, haben auch mineralische Rohstoffe eine neue,
politische Dimension erhalten. Linder, in denen sich Rohstofflager-
stdtten befinden, nutzen diese mehr und mehr als politisches Pfand in
der Auseinandersetiung mit Rohstoffverbraucherldndern. Konsequenz dieser
Entwicklung ist es, daB Verfligbarkeit und Preis von Rohstoffen in Zukunft
immer hdufiger EinfluBfaktoren ausgesetzt werden, die auBerhalb markt-
wirtschaftlicher Regulationsmechanismen liegen.

Neben dem politischen Aspekt kann in einem geschlossenen System wie der
Erde bei weiterem Verbrauch auch eine rein physische Verknappung der
Ressourcen nicht ausgeschlossen werden - langfristig muB sogar bei allen
nicht nachwachsenden Rohstoffen mit der allmdhlichen Erschdpfung der

wirtschaftlich nutzbaren Vorkommen gerechnet werden /2,3/.

Unter Berlicksichtigung eines solchen Anforderungsprofils bezliglich der
Eigenschaften, der Wirtschaftlichkeit, der Rohstoffsicherung und der
Umweltbelastung bei Herstellung und Einsatz nehmen keramische Werstoffe
ganz allgemein eine besondere Rolle ein; in wichtigen Anwendungsgebieten
ist auch ein glinstigerer Einsatz von Keramiken als von Metallen zu er-
warten. Die Forschungsanstrengungen bei der Entwicklung einer solchen
Hochleistungskeramik konzentrieren sich, nach vielen Versuchen mit ver-
schiedenen Oxiden, Nitriden, Carbiden, Siliziden und Cermets, jetzt zum

erheblichen Teil auf die Materialien Siliziumcarbid und Siliziumnitrid.

Diese nichtoxidischen Sonderkeramiken auf Siliziumbasis sind auf Grund

der Rohstoffversorgungssituation, als auch auf Grund des relativ




niedrigen Energiebedarfs zur Gewinnung und Herstellung /4/ besonders

interessant.

Die Keramiken inhdrente Sprédigkeit, ist eine der Hauptschwierigkeiten
solche Werkstoffe als Bauteile in Anlagen einzufligen. Keramische Werk-
stoffe sind sehr empfindlich gegenliber mechanischen und thermischen
Spannungsspitzen, da sie diese mangels plastischer Verformungsmoglich=
keit nicht abbauen kdnnen. Die Vermeidung von Gefligefehlern, wie z.B.
Poren und Einschllisse, eine entsprechende Oberfl&chenbeschaffenheit und
eine keramikgerechte Konstruktion (keine hohen Zugspannungen, werkstoff-
gerechte Verbindungen) sollen extreme Spannungskonzentrationen, die zum
Versagen des Bauteils flihren kdnnen, verhindern. Eine besondere Bedeut-
ung kommt hierbei der Verbindung zwischen keramischen und metallischen
Bauteilen zu /5/. Spannungen, die hier z.B. aus unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten resultieren, sind unvermeidbar,
missen aber durch geschickte konstruktive Gestaltung minimiert werden.
Genau diesem Problem der keramikgerechten Konstruktion wird sich ein
Anfang 1985 gegriindetes Institut an der Fakultdt Maschinenbau der Uni-

versitdt Karlsruhe stellen.

Speziell Siliziumnitrid findet in technischem MaBstab bereits Verwendung
als Schneidkeramik /6,7/, Kugellager /8/, Gleitring, W&rmetauscherrohr,
Walze /29/, Mahlapparat /9/ und Olbrennerverdampferdlise /10/. SigN, wird
auch als Coating flir hochschmelzende Metalle verwendet /11/. Ingenieur-
technische Anwendungen von besonderer Bedeutung werden in Dieselmotoren
/12,13,29/, Gasturbinen /4,14,15/, Solarenergieanlagen /16,17/, und
Fusionsreaktoren /18,19/ erwartet.

Hochste Ansprliche bezliglich Materialeigenschaften und Bauteilgestaltung
stellt die Gasturbine; aus diesem Grunde wird besonders in den USA und
Deutschland durch staatliche Programme zur Werkstoff=- und Bauteilent-
wicklung die Forschung zum Einsatz keramischer Materialien in Gasturbinen
geférdert /20-24/. Ziel dieser Anstrengungen ist es, Warmetauscher,
Brennkammer, Turbinenscheibe, Leit- und Laufschaufeln aus keramischen
Werkstoffen zu fertigen. Hierbei werden Materialtemperaturen erreicht,
die um bis zu 3000C hdher liegen als bei herkdmmlichen Superlegierungen
(Abb. 1.1.).
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Abb., 1.1.: Entwicklung der Einsatztemperaturen verschiedener

Hochtemperaturwerkstoffe (nach /27/).

Eine starke Erh8hung der Spitzentemperatur des Gases im Joule-Brayton=-
Prozess ergibt eine wesentlich hdhere spezifische Leistung und auch

die Mdglichkeit zur Luftvorwdrmung. Eine solche ErhBhung der Gastempera-
tur kann auch bei filmgekiihlten metallischen Schaufeln z.B. in Flugtrieb-
werken erfolgen; in einer wesentlich kleiner bauenden Automobilgasturbine
wirde aber eine Filmkiihlung metallischer Schaufeln, durch verh3ltnis-
mé&Big grdBere Strdmungsverluste, den Wirkungsgrad der Maschine deutlich
absenken.

Eine wirtschaftliche Automobilgasturbine muB also, bedingt durch die
hShere Gastemperatur, auch hShere Materialtemperaturen zulassen, welche
wiederum nur mit Keramik zu erreichen sind. Durch Verwendung eines
keramischen Vorwdrmers 188t sich in der Automobilgasturbine auch ny,
verbessern. In Verbindung mit einem erheblich geringeren Gewicht der
Turbine gegenliber herkdmmlichen Ausfiihrungen aus Superlegierungen, flihrt
dies zu einem strak reduzierten Brennstoffverbrauch. Materialbelastungs-
profile flir das h8chstbeanspruchte Teil, ein Keramik-Gasturbinenlaufrad,
und die daraus sich ergebenden Anspriiche an Festigkeit und Oxidations-

bestdndigkeit wurden in /25/ dargelegt.

Zur Wirtschaftlichkeit eines solchen Systems gehSrt aber vor allem auch

eine leichte Herstellbarkeit komplizierter Formteile. Solche fortge-




schrittenen Herstellungsmethoden von Siliziumnitrid, wie sie in Abschnitt
2.3. beschrieben werden, bedingen allerdings deutliche Mengen an Sinter-
hilfsmitteln; die Erreichung hoher Dichten wird durch im Material vor-
handene, liquidustemperatursenkende Verunreinigungen (wie z.B. Ca0)

noch gefdrdert. Die Art, Menge und Zusammensetzung dieser Zus&dtze aber
beeinflussen, zusammen mit den Verunreinigungen, die Eigenschaften
dieser Bauteile bei den angestrebten Einsatztemperaturen.

Ziel dieser Arbeit ist es daher, den Zusammenhang zwischen der Mikro-
struktur verschiedener Siliziumnitridmaterialien und deren Eigenschaften
im Hochtemperaturbereich zu untersuchen. Uber einen weiten Temperatur-
bereich (900°-15000) werden die Oxidations= und Kriecheigenschaften von
Siliziumnitrid mit verschiedenen Korngrenzenphasen ndher erl&utert und

der Bezug zur Mikrostruktur hergestellt.




2, DIE WERKSTOFFPALETTE SILIZIUMNITRID =

AUFBAU, HERSTELLVERFAHREN, SINTERHILFSMITTEL

Technisches Siliziumnitrid ist nicht ein Werkstoff mit der chemischen
Zusammensetzung SigN,, sondern eine ganze Werkstoffpalette, die sich
durch die verschiedenen Herstellverfahren entwickelt hat. In der Regel
besteht technisches Siliziumnitrid aus g- oder B'-SizNy-KSrnern und einer
amorphen bzw. teilweise auskristallisierten Silikat- bzw., Oxinitrid=
Korngrenzenphase. Eine reine Feststoffsinterung flihrt bei dem kovalent
gebundenen SigNy, nicht zu dichten Festkdrpern, da die Selbstdiffusions-
koeffizienten sehr klein sind /30/. Daher fligt man dem SizN,-Pulver
Sinteradditive hinzu, wélche bei Sintertemperatur mit SigN, und der auf
den Pulverpartikeln immer vorhandenen S$i0,-Schicht eine Schmelzphase
bilden. Durch Teilchenumlagerung, L8sung und Wiederausscheidung von

SigN, und durch Diffusionsvorgédnge in der Schmelze wird eine Verdichtung
des Pulverpresslings erzielt. Der Diffusionskoeffizient des Stickstoffs
in einer solchen Schmelzphase ist dann ungefdhr 2 bis 3 GrdBenordnungen
groBer als im SigNy. Die nach der Erstarrung zurlickbleibende Korngrenzen=
phase aber bewirkt eine Verschlechterung der thermischen und mechanischen
Eigenschaften bei den erstrebten Einsatztemperaturen.

Da dieser mikrostrukturelle Aufbau vor allem fiur die Hochtemperatur-
eigenschaften hauptverantwortlich ist, soll auf die einzelnen Geflige-
bestandteile n#her eingegangen und die sich daraus ergebenden Herstel-

lungsmdglichkeiten vorgestellt werden.

2.1. Kristallstruktur des Siliziumnitrids

Siliziumnitrid ist in zwei hexagonalen Modifikationen bekannt; sie werden
mit o= und B-SigNy bezeichnet /31,32/. Bhnlich den SiOy~Tetraedern in den
diversen Si0,-Modifikationen, besteht Siliziumnitrid aus einer schwach

verzerrten, tetraedrischen SiNy,-Grundeinheit. Die SiNy,-Tetraeder sind




durch ein in der Mitte liegendes Si-Atom und durch 4 auf den Tetraeder-
ecken liegende N-Atome gekennzeichnet. Die Elektronenkonfiguration der
Atomhlille hat beim Silizium die Gestalt: 1s2 2s2 2p® 3s2 3p2, beim Stick-
stoff: 1s2 2s2 2p3. In der Bindung Si=N weist Silizium sp3=Hybridorbitale
auf (sie sind in die Ecken des SiNy-Tetraeders gerichtet), Stickstoff
dagegen bildet sp2-Hybridorbitale (drei Orbitale in einer Ebene)

(vgl. Abb. 2.1.).

sp2-Hybridisation sp3-Hybridisation
(Stickstoff) (Silizium)
Abb., 2.1.: Hybridorbitale der bei der Si-N Bindung beteiligten Atome

Silizium und Stickstoff.

Jeweils ein spz-Hybfidorbita] des Stickstoffs lberlappt sich mit einem
sp3-Hybridorbital des Siliziums (o~Bindung) und ergibt so den kovalenten
Bindungscharakter des SisN,. Da noch weitere zwei sp2-Hybridorbitale des
Stickstoffs frei sind, lagern sich an ihnen weitere SiNy-Tetraeder an.
So kommt es zu den Koordinationszahlen von je 3 Siliziumatomen als
ndchste Nachbarn des Stickstoffs und je 4 Stickstoffatomen als ndchste
Nachbarn des Siliziums /33/. Ob das nach der sp?-Hybridisation zusitz-
lich vorhandene vollbesetzte p=Orbital, das senkrecht auf die sp?-
Orbitale steht, durch m=Bindungsanteile ebenfalls an der Silizium=Stick-

stoffbindung beteiligt ist, ist nicht gesichert. Diese zus&tzlichen 7~
Bindungen wlirden im Vergleich zur reinen o=Bindung zu einer um ein Drittel




verstdrkten Bindung Si-N flUhren /34,35/. Da Silizium (EN = 1,8) und
Stickstoff (EN = 3,0) eine Elektronegativititsdifferenz von 1,2 haben,
muB mit einer unsymmetrischen Ladungsverteilung zwischen Si und N ge-
rechnet werden, Dies flihrt zu einem teilweisen lonenbindungscharakter,
der bei einer Elektronegativitdtsdifferenz von 1,2 in einer Einfach-
bindung etwa 30% betrdgt /36/. Aus diesen SiN,-Tetraedergrundeinheiten
wird bei beiden Modifiktaionen (a,B) ein hexagonales Kristallgitter auf-
gebaut. Das Verhdltnis der Gitterparameter “/a der a-Phase ist etwa
doppelt so groB, wie das der R-Phase. Die Elementarzelle der a-Phase hat
die Zusammensetzung Sij,Nyg, wdhrend die B-Elementarzelle die Zusammen-
setzung SigNg hat /33/. Die beiden Modifikationen des SigN, unterscheiden
sich nur durch eine unterschiedliche Stapelfolge der Basisebenen der
Tetraeder in Richtung der c-Achse im hexagonalen Gitter, Gegenliber der
ABAB Stapelfolge der g=-Phase, besteht die a-Phase jeweils aus einer B-
Anordnung und deren Spiegelbild, sodaB hier eine Stapelfolge ABCDABCD
zustande kommt /33/. Beide Modifikationen werden unter vielf&dltigen Be-
dingungen nebeneinander gebildet. Wihrend die Struktur der B=Phase ab-
gesichert zu sein scheint, bestehen jedoch Unsicherheiten lber Existenz~
bereich und Struktur der a-Phase. Die SigNg~Elementarzelle der B-Phase
hat eine Zhnliche Struktur wie Phenakit (Be,Si0,). Be-Atome sind durch
Si, O-Atome durch N ersetzt (Abb. 2.2.).

Abb. 2.2.: nach /34/, Atomanordnung im B=SizNy.

fDie z-Richtung ist senkrecht zur Papierebene. Durchgehende Linien liegen
IE der)Papierebene; gestrichelte 0,5 .z oberhalb oder unterhalb der Papier-
ebene,




Durch die hexagonale Anordnung erdffnet sich in c-Richtung ein Leerraum
mit einem Durchmesser von etwa 0,3 nm. In diesem Leerraum, der sich durch
das ganze B-Gitter erstreckt, kdnnen auch groBe Atome diffundieren.
Gitterparameter und Dichte der B-Modifikation k&nnen wie folgt angegeben

werden:
a=0,7603....0,7608 nm, c=0,290....0,2912 nm, p=3,19 —C—% /38/.

Nachdem die a-Phase zundchst flir die Niedertemperaturmodifikation,

wadhrend g- flir die Hochtemperaturmodifikation, dann o flir eine Phase
groBen Sauerstoffpotentials oder gar eine Oxinitridphase gehalten wurde
/39,40/, werden inzwischen a= und B=SizNy als polymorphe Siliziumnitrid-
phasen angesehen /35,41,42,43/. Der hexagonale Leerraum wie in der B-

Phase tritt hier zwar auch auf, wird aber durch engere Kandle (d = 0,14 nm)
unterbrochen. GroBe Fremdatome sollten im a=SigNy nicht so leicht diffun-
dieren, wie in der B-Modifikation. Angaben zum Aufbau des o-Gitters

werden in /38/ wie folgt gemacht:

a=0,7748....0,7765 nm, c=0,5614....0,5691 nm, p=3,17....3,19 —=r,

Die a=Phase ist die Phase mit dem gr&Beren Energiegehalt. Das gering-
fligig groBere Molvolumen des a=-SigN, soll kinetisch die Entstehung
dieser Phase beglinstigen /41/. Die Umwandlung von o=SizN, in die thermo-
dynamisch glinstigere B=Modifikation geschieht in Gegenwart eines Minera-
lisators bei Temperaturen oberhalb 1400°C. Da die Energiednderung beim
Ubergang von der o~ in die B-Phase relativ gering ist, geht diese Um-
wandlung verhdltnismidBig langsam vor sich /4k/. Die Umwandlung von B-
SigNy in a-SigNy wurde in /45/ beschrieben,

Da aber in den in dieser Arbeit behandelten, dichten Siliziumnitrid-
Materialien nur sehr geringe bzw. gar keine a=SizN, Anteile vorhanden,
sind, soll hier auf eine n3here Erl8uterung der a-Struktur verzichtet

werden.




2.2, Sinterprozesse in kovalent gebundenen FestkSrpern

Wie in Abschnitt 2.1. beschrieben hat die Siliziumnitridbindung haupt-
sdchlich kovalenten Charakter; die Selbstdiffusionskoeffizienten, vor
allem des Stickstoffs sind sehr niedrig. Wie kdnnen solche Materialien
Uberhaupt gesintert und verdichtet werden, welche Moglichkeiten ergeben
sich speziell beim SigN,, das Sinterverhalten zu verbessern und welche

technisch nutzbaren Herstellverfahren ergeben sich hieraus ?

2.2.1, Der Sintervorgang - Ursache und Mechanismen des Materietransports
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Sintern ist ein aktivierter Massetransport in einem lUberwiegend festen
KSrper, wobei Materialverbindungen verstdrkt und/oder die Porengeometrie
veréndert wird. Die freie Enthalpie des Systems wird erniedrigt /46/.

Ein Pulverpressling hat einen UberschuB an freier Enthalpie in Form von
Oberfldchenenergie und Gitterenergie. Der UberschuB an Oberfl&chenenergie
resultiert aus der stark vergr&Berten spezifischen Oberflédche eines
Pulverkdrpers. Die Oberfl&chenenergie setzt sich zusammen aus der Energie
der inneren Oberfl&che und der ZuBeren Oberfl&che. Der UberschuB an Gitter-
energie in einem Pulverkdrper resultiert daraus, daB die Zahl von null-
dimensionalen Gitterfehlern durch Gitterverzerrungen erheblich Uber der
thermischen Gleichgewichtskonzentration liegt. Die Natur hat das Be-
streben diese freie Enthalpie vorwiegend durch thermisch aktivierten
Massetransport zu verringern. Dies erfolgt durch Absenken der Oberfl&chen=
energie (Verkleinerung der freien Oberfliche durch Kornhalswachstum und
Sphéroidisierung), durch eine Verringerung der Gitterenergie (Umorien-
tierung und Neubildung des Gitters) und bei Anwesenheit einer fllissigen

Phase durch Abbau der Kapillarkrdfte beim SchlieBen der Porenkandle /47/.
Dieser Materietransport kann nach folgenden Mechanismen ablaufen:

a. Bewegung ganzer Gitterbezirke Uber groBere Strecken:
Korngrenzengleiten
plastisches FlieBen

(viskoses FlieBen)
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b. Bewegung einzelner Atome Uber gr&Bere Strecken:
Gitterdiffusion Uber Fehlstellen
Gitterdiffusion Uber Zwischengitterpldtze
Korngrenzendiffusion
Oberflédchendiffusion

Verdampfung und Wiederankondensation

Mit Ausnahme der Oberfl&chendiffusion und der Verdampfung und Wiederan-
kondensation flihren alle aufgeflihrten Mechanismen zu einer Anndherung der

Teilchenmittelpunkte und damit zu einer Schwindung der ProbenmaBe.

Da keramische Systeme nur selten als reine Einstoffsysteme gesintert
werden, sondern fast immer durch Zusitze und Verunreinigungen ein

Flussigphasensintern erreicht wird, treten einzelne Mechanismen besonders

in den Vordergrund. Eine gute Benetzbarkeit des Feststoffes durch die
flissige Phase ist notwendig, um eine bessere Verdichtung zu erreichen.
Der Randwinkel 6 muB gegen Null gehen um eine gute Benetzbarkeit zu ge-
wdhrleisten so, daB die Feststoffteilchen vollkommen von der Schmelzphase
umgeben sind. Die Kapillarkradfte lagern dann die Teilchen so um, daB
minimale Porenoberfldchen und maximale Packungsdichten erreicht werden

(Rearrangement). Die Teilchen gleiten in einem viskosen FlieBprozeB an-

einander vorbei; die Kinetik dieses Vorganges kann beschrieben werden
durch die Abh#ngigkeit /48/:

== a ot
0

AL 1+y

L

Hierbei ist der Exponent 1+y etwas grdBer als 1, da der Kapillardruck pg,
also die treibende Kraft, mit abnehmendem Poren~ bzw. Kapillardurchmesser
zunimmt. Bei Sekund&rphasenmengen < 35Vol.% miissen flir eine vollstdndige

Verdichtung neben der Umlagerung noch weitere Mechanismen ablaufen /48/.

Ist der Feststoff in der Flissigkeit 18slich, wie z.B. auch im System
SigNy-Silikat- und/oder Oxinitridphase, so kann eine weitere Verdichtung

durch L8sung, Diffusion in der Schmelzphase und Wiederausscheidung er-

zielt werden.

Durch welche Mechanismen kommt es nun zu einem L3sungs-Wiederausscheid-

ungsvorgang in einem realen Geflige mit fllissiger Phase 7
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Zum einen ist das Benetzungsverhalten der Schmelzphase, also die Ein-
stellung des durch die Grenzfl&chenenergien Yes und Yo bestimmten

Dihedralwinkels ¢ von Bedeutung.

os & - s
2 zYsl

Da Yoo in der Regel viel groBer ist als Ye1? ergeben sich so Dihedral-
winkel ¢ zwischen 00 und 90°. Bei 0° wiren kugelfdrmige KSrner ohne gegen-
seitige Berlihrung in der Schmelzphase vorhanden, bei gr&Beren Dihedral-
winkeln nimmt die Anzahl der Kontakte zwischen 2 festen K&rnern und die
Tendenz zur Bildung kugelfSrmiger Schmelzphaseneinschllisse zu.

Die Einstellung der Dihedralwinkel flihrt zu einer Kriimmung

der Grenzfl&chen. Bei unterschiedlicher KorngrtBe, also unterschied-
licher Krlimmung werden kleine, stark gekrliimmte Teilchen geldst, wihrend

groBe Teilchen weiter anwachsen.

Zum zweiten, und hier viel wichtiger, bewirkt die durch den Kapillardruck
erzeugte Spannung an den Kontaktstellen zwischen zwei Teilchen eine er-

héhte Laslichkeit.

Zum dritten kdnnen die inneren Spannungen in einem PulverkSrper durch von
auBen aufgegebenen Druck verstdrkt werden, was dann natlirlich dieselbe
erhShte LOslichkeit an Partikelkontaktstellen zur Folge hat; dieser Vor-

gang spielt z.B. beim HeiBpressen eine groBe Rollie.

Das geldste Material diffundiert an weniger belastete Stellen im Geflige,
wodurch eine'Annéherung der Teilchenmittelpunkte, also eine Schwindung
erreicht wird. Die Verdichtungsgeschwindigkeit Uber L8sungs- Diffusions-
und Wiederausscheidungsvorgédnge ist geringer als beim Umlagerungs=
(Rearrangement) prozeB. Ist die Diffusion in der Schmelzphase geschwindig-
keitsbestimmend, so 138t sich das Verdichtungsverhalten beschreiben

durch /48/:

A

e m ()

Ty D

—
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Ist dagegen die Phasengrenzreaktion geschwindigkeitsbestimmend durch /48/:

1
2

—

—-—=C s r ot

L
A "3 =1
Lo K

}
In der Konstanten CD ist der Diffusionskoeffizient des gelGsten Fest=

1}
stoffes in der Schmelze bestimmend, in CK . dagegen die LOsungsgeschwin-
digkeit. In beiden Konstanten sind neben der Temperatur und der Grenz-

flachenspannung, noch kinetische und sterische GrdBen enthalten.

Haben sich im Sinterendstadium durch die obengenannten Mechanismen ge-
schlossene, gasgeflillte Poren gebildet, so kommen die Sintervorgénge fast
zum Stillstand, wenn dieses Gas nicht leicht abdiffundieren kann; der in
den Poren steigende Gasdruck wirkt dann n3dmlich den Grenzfldchenkr&dften

entgegen.

2.2.2, MSglichkeiten zur Verbesserung des Sinterverhaltens von SigNy

Nachdem nun die allgemein mdglichen Sintermechanismen vorgestellt worden
sind, ergibt sich nun die Frage, welche MaBnahmen zur Verbesserung des
Sinterverhaltens speziell von Siliziumnitrid ergriffen werden k&nnen,

Um dies zu beantworten, miissen zundchst die Ursachen der schlechten
Sinterfdhigkeit genauer umrissen werden:

- Die Anwendung hoher Temperaturen ist beim SigNy problematisch, da bei

~ 1900%C und einem Stickstoffpartialdruck von 1 bar die Dissoziation

nach folgender Gleichung einsetzt:

Un die Zersetzung beim Sintern zu verhindern, muB die Verfllichtigung
dieser Gase bzw. entsprechender Gase der Sinterhilfsmittel und des
Si0, verhindert werden.

Die Temperaturabhdngigkeit dieser Zersetzung zeigt Abb. 2.3..
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Abb. 2.3.: Gleichgewichtspartialdriicke liber SigN, und Si.

- Die Selbstdiffusionskoeffizienten sind wegen der festen, kovalenten

Bindung des SizN, bei den anwendbaren Temperaturen zu gering (Abb. 2.4.).
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Abb. 2.4.: Diffusionskoeffizienten in verschiedenen Materialien

(nach /30/).
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= Durch bei diesen Temperaturen ablaufende Kornvergroberungsvorgénge

(hervorgerufen durch Oberfl&chendiffusion oder Verdampfungs-Wiederan-
kondensationsprozesse) wird die Oberfl&chenenergie vermindert.

- Thermodynamisch stabilere Oxidschichten auf den Pulverpartikeln haben

kleinere Oberfldchenenergien und wirken als Diffusionsbarrieren flir den
Stickstoff. Die Verringerung der Oberfl&dchenenergien stellt aber eine

Abnahme der wirksamen Sinterkr3fte dar.

Es ergeben sich so folgende M8glichkeiten zur Verbesserung des Sinter-

verhaltens /49/:

- Durch eine Erh8hung des Stickstoff-Partialdruckes kann die Zersetzungs-
geschwindigkeit des SigN, gesenkt, oder durch die dann mdglichen,
hheren Temperaturen die Diffusion verstérkt werden.

- Mit steigender Griindichte von Formteilen steigt die Sinterfdhigkeit
durch eine Verklirzung der Diffusionswege und einen intensiveren Kontakt
der Partikeloberfl&chen an. Die Griindichte wird stark durch die Form-
technik, die PartikelgrdBe, PartikelgrdBenverteilung, Partikelform und
die Anwendung von Druck (Partikelzerkleinerung und/oder Partikelneuan-
ordnung) beeinfluBt.

- Die Anwendung von feinkdrnigerem Ausgangspulver erhdht die verflighare
Oberfl&chenenergie als Triebkraft des Sintervorganges, verklirzt die
Diffusionswege und erh8ht den Volumen- oder Korngrenzenmaterialtrans=
port. Flir das Sintern werden Siltiziumnitridpulver, die lUber eine Gas=
phasenreaktion aus SiCl,, SiFy, oder SiH, und NH; oder N,/H, hergestellt
wurden, bevorzugt. Diese haben sehr geringe PartikelgréBe ( 0,5 um) und
hohe spezifische Oberflichen (10-20 m%g). Pulver dagegen, die durch

Nitridierung von Silizium hergestellt wurden, haben eine groBere

PartikelgréBe (1-=2 um), geringere spezifische Oberfliche (1-2 mig) und
Reinheit.

= Durch ein Absenken des Verh&ltnisses von Korngrenzenenergie zu Ober-
fl&chenenergie wird die Verdichtbarkeit von z.B. B=SiC verstdrkt /50/.
Bor und Kohlenstoffzus8tze zu ultrafeinem R=SiC Pulver sollen dieses
Verhdltnis reduzieren. Kohlenstoff bewirkt auBerdem eine Entfernung der
Si0,-Schichten von den Partikeln. Siliziumnitrid auf &hnliche Weise zu

Sintern flUhrt wegen der o + 8 Umwandlung zu Schwierigkeiten; sie bewirkt
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einen Wechsel in der Morphologie der Kdrner und kann auBerdem von Ver-
dnderungen der Zusammensetzung und der Bildung sekund&rer Phasen be-
gleitet sein.

- Die Bildung von Gitterdefekten kann ebenfalls eine ErhShung der Sinter-
fahigkeit bewirken., Im Siliziumnitrid fihrt die Substitution von Metall-
kationen (A13% anstelle von Si**) und Anionen (02~ anstelle von N37)
zur Bildung von Leerstellen in der Siliziumnitridstruktur; auf diese
Weise werden die Diffusionskoeffizienten erhSht und der Massentransport
beschleunigt /51,52/.

= Da Siliziumnitrid im reinen Zustand nicht sinterbar ist, werden Zusdtze,
die eine Fllissigphasenbildung bewirken, zur F8rderung der Sinterfdhig-
keit zugegeben; dies ist beim Si3N, der wirksamste Beitrag zur Sinter-
f&rderung. Verschiedene Oxidzusitze (MgO, Al,05, Y,0, Ce0,, Ti0,) bilden
im Siliziumnitrid amorphe oder kristalline Korngrenzenphasen; dieses
sind Silikate und/oder Oxynitride. Die Hochtemperatureigenschaften
dieser Materialien konnte durch die Anwendung von Zusdtzen, die refrak-
t3re Phasen bilden, erhdht werden., Um die Korngrenzenphasen und die
Bildung flussiger Silikate zu verringern, wurden auch Nichtoxidische

Zusdtze wie MgsNs, BegN, und Mg,Si untersucht /53/.

Meistens wird eine Kombination mehrerer Moglichkeiten angewandt, um der
thermischen Zersetzung bei hohen Temperaturen entgegen zu wirken und
gleichzeitig die Diffusionsprozesse zu fﬁraern, die die Verdichtung er-
hShen. Die Verwendung von Ausgangspulvern mit hoher spezifischer Ober-
fldche, von Sinterhilfsmitteln, die fllissige Phasen bilden, und die An-
wendung von hohem Stickstoffiiberdruck sind die wirksamsten Moglichkeiten
um die Sinterfdhigkeit zu erhdhen. Die Hochtemperatureigenschaften eines,
wie auch immer verdichteten, SigNy,-Formteils héngen aber vor allem von

der Art, Menge und Zusammensetzung der verwendeten Sinterhilfsmittel ab.
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2.2.3. EinfluB der Sinterhilfsmittel und Verunreinigungen

Da die verschiedenen Sinterhilfsmittel, die bei der Verdichtung von SigNy
verwendet werden, den gr&Bten EinfluB sowohl auf die Verdichtung, wie
auch auf die spiteren thermischen und mechanischen Hochtemperatureigen-
schaften haben, sollen die gidngigen Zus&tze genauer besprochen werden.

In den meisten Untersuchungen wurden Oxidzusitze (MgO, Y,05, Al,05) ver-
wendet, um die Sinterféhigkeit des Siliziumnitrids zu erhdShen. Es wurden
auch Versuche mit einzelnen nichtoxidischen Zus&tzen wie MgsN, oder
MgSi, usw. unternommen. In Einzelversuchen wurden auch exotische Oxide,
Nitride und Silizide von etwa 20 verschiedenen metallischen Elementen,
vor allem der ersten bis dritten Hauptgruppe des Periodensystems (Li, Be,
Mg, A]) der Ubergangselemente (Sc, Ti, Fe, Y, Zr) und der Lanthanide

(La, Ce, Sm, Gd, Yb) verwendet /54/. Die Wirksamkeit eines Sinterhilfs-
mittels hdngt, neben Anwesenheit und Lage des Eutektikums im entsprech-
enden System, von dem Viskositdtsverlauf der fllissigen Phase und deren
Benetzungs- bzw. L8sungsverhalten von Siliziumnitrid ab. Diese Faktoren
sind aber leider flir viele potentielle Additive nicht genau bekannt.
Prinzipiell l1&uft aber die Verdichtung mit den verschiedenen Zus&tzen
immer gleich ab; die Sinterhilfsmittel und die Verunreinigungen reagieren
mit dem auf dem SigNy vorhandenen Si0, zu einer Schmelzphase (Fllssig-
phasensinterung) und bleiben nach dem Abkiihlen als kristalline und/oder
amorphe Silikat- und/oder Oxinitridphase zurilick, Diese Korngrenzenphase

bestimmt dominierend die sp3teren Hochtemperatureigenschaften.

2.2.3.1. Das Sinterhilfsmittel MgO0

Magnesiumoxid war der erste, weit verbreitete Zusatz beim HeiBpressen von
Siliziumnitrid. Mit Aushahme von Sintervorgdngen in Hochdruck-Ny-Atmos-
phdren, ist dieser Zusatz flir das drucklose Sintern aber nicht so
effektiv /56/.

Bei der Verdichtung von Siliziumnitrid mit MgO-Zusatz wurden keine Ver-

dnderungen der Gitterparameter von B-SigNy beobachtet, was vermuten 13Bt,
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daB die B-=SizNy=Struktur kein Magnesium bzw. Sauerstoff aufnimmt. Bei der

HeiBpress- oder Sintertemperatur bildet aber das Mg0 mit dem an der
Oberfldche der SigNy-Partikel vorhandenen Si0, und den Verunreinigungen
(z.B. Ca0) eine fllissige Phase; auch das SigN, selbst, wirkt aktiv an
dieser Schmelzphasenbildung mit, da das tiefste Mg0-Si0,-SigNy~Eutektikum
(v 1515%) tiefer liegt, als das Mg0-Si0,~Eutektikum (Abb., 2.5.).
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Versuche, durch Zugabe von Ca0 zur terndren, eutektikalen Zusammensetzung
den VerunreinigungseinfluB zu simulieren, haben gezeigt, daB dann die
eutektische Temperatur auf < 13259C sinken kann /55/. Andere Verunreini-=
gungen, die gewShnlich im SigNy~Pulver vorhanden sind, speziell des Alu-
miniums und des Eisens, kdnnten ebenfalls ein Absenken der eutektischen

Temperatur im realen Sinterk&rper bewirken.

Wird nach der Sinterung abgekiihlt, verschwindet der letzte Anteil fllissiger
Phase bei der eutektischen Temperatur. Erfolgt die Erstarrung der Schmelze
in den kristallinen Zustand bzw. gelingt es die Korngrenzenphase voll-
stdndig auszukristallisieren, so tritt beim erneuten Aufheizen bis zur

autektischen Temperatur keine Schmelze, aber auch kein starkes Erweichen
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des Materials auf. Oberhalb der eutektischen Temperatur wird aber ein
rapider Eigenschaftenverfall eintreten. Erfolgt die Erstarrung der
Schmelze dagegen amorph, weist die Korngrenzenphase deutlich (100-3000C
/55/) unterhalb der eutektischen Temperatur eine Erweichung auf, durch

die die mechanischen Eigenschaften stark beeintr8chtigt werden.

Bei MgO als Sinterhilfsmittel bleibt nach def Sinterung die gebildete
Schmelzphase als Oxinitridglas an den Korngrenzen zurlick /57,58,59/.

Schon kleine Konzentrationen an Stickstoff (< 1 at%) in oxidischen Gl&sern
erhShen deren Erweichungstemperatur, Viskositdt und deren Widerstand gegen
Entglasung /60,61,62,63/; Verunreinigungen, wie alkalische und erdalkalische
Oxide, senken die Glasviskositdt in solchen Systemen gravierend /64/.

Der Erweichungsbeginn des SigNy mit MgO-Zusatz wird vom Mg0=SiO,=Verhdlt-
nis und von der Art und Menge der Verunreinigungen, die in der Glasphase

konzentriert sind, bestimmt /65/.

2.2.3.2. Das Sinterhilfsmittel Y,03

Yttriumoxid wurde erst nach dem Magnesiumoxid als Sinterhilfsmittel des Si-
liziumnitrids entdeckt; die mit Y,03 verdichteten SigNy-Materialien weisen
deutlich bessere Hochtemperatureigenschaften, als mit Mg0 verdichtetes
SigNy auf. Nur mit Y,05 versetztes SigNy, 188t sich zwar durch HeiBpressen
verdichten, sintert jedoch kaum drucklos zu hohen Dichten /66-69/. Die
Dimensionen der Einheitszelle von B=SigN, bleiben konstant, woraus ge-
schlossen werden kann, daB sich auch kein Y,03 in der B-Struktur 138st

/70/. In Abb. 2.6. sind nach Angaben meherer Autoren /68,71-73/ die
Phasenbeziehungen des Systems Y,03~Si0,=SigNy, zusammengefasst. Abb. 2.6.
zeigt, daB auch hier das tiefere Eutektikum im tern&ren System SizNy-
Si0,-Y,05 bei ~ 15200C + 150C /74/ liegt; im bin&ren System Y,05-5Si0,

llegt das tiefste Eutektikum bei ~ 1660°C /73/. In einer neueren Literatur-
stelle /75/ wird das tiefste bindre Eutektikum des Systems Y,05-Si0, gar
mit 14400C angegeben. Diese Schmelzphasen sind jedoch wesentlich viskoser

und weniger reaktiv, als die entsprechenden Mg-Si-0-N Schmelzphasen /75/.
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Un eine bestimmte Materialmenge zu transportieren wird daher eine l&ngere
Sinterzeit und/oder ein gréBerer Schmelzphasenanteil d.h. Additivzusatz
notwendig. Y,03 scheint dennoch ein ideales Sinterhilfsmittel flir Silizium=
nitrid zu sein, da es zundchst bei niedrigen Temperaturen fllissige Phasen
bifdet, welche eine rasche Verdichtung erlauben. Bei hSherer Temperatur,
wenn die Verdichtung beendet ist, reagieren diese Phasen mit weiterem
Siliziumnitrid zu hoch refraktédren Bindephasen. Die verbesserten Eigen-
schaften gegenliber z.B. MgO-Zus&tzen im Si3N, kommen von einer weiter-
gehenden Reaktion der Fliissigkeit mit dem Siliziumnitrid zu einer Silizium=-
Oxinitrid Phase an den Korngrenzen /76/. Bei Zusatz von Yttriumoxid 18uft
die Verdichtung von a-Siliziumnitrid wie folgt ab /70/:

Schon zwischen 10000 und 14000C reagiert Y,05 mit a=SigN, und SiO, zur

H- bzw. zur J-Phase. Die H-Phase wurde als Stickstoff-Apatit Y5(SiO,)3N
identifiziert, wohingegen die J-Phase nicht vollstdndig charakterisiert
wurde; man vermutet jedoch, daB ihre Zusammensetzung nahe dem 3Y,05 - SigN,
liegt. Beide Phasen sind reich an Y,03 und die Mengen, die gebildet werden,
sind abhdngig von der Konzentration und Verteilung des Yttriumoxids.
Zwischen 14000 und 15000C reagiert die J-Phase mit SigN, zu einem Yttrium-
Sitizium-Oxinitrid (Y503 +-SigN,). Zur selben Zeit wird a=SizN, in die
B-Modifikation umgeformt. Zwischen 16000 und 1700°C reagiert die restliche,
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geschmolzene H- und J- Phase mit weiterem SigNy, zu Y,03 * SigNy.

Bei mehr als 15 Gewichtsprozent Y,03-Zusatz besteht das bei 17000C heiB-
gepresste Produkt nur aus B=SigNy und Y,05 + SigN,. Mit nicht mehr als

5% Zusatz wird kein Y,03 * SigN, beobachtet, aber dafiir betr&chtliche
Mengen Glasphase, hdchst wahrscheinlich stickstoffhaltige Yttriumsilicate,
die alkalische Verunreinigungen beinhalten kdnnen. Sowie der Y,03-Gehalt
von 5 auf 15% anwdchst, sinkt der Glasphasenanteil und der Anteil an

Y203 ° SigNy steigt; HeiBbiegefestigkeit und Kriechwiderstand steigen ent=
sprechend. Y,03 * SigNy, (Melilith) hat dieselbe tetragonale Struktur, wie
Akermanit CasMg (Si,07) und Gehlenit CayAl (SiAlO;). In dem Yttrium-
Oxynitrid sind Platten aus Si (OQqNQG)q Tetraedern aufeinandergestapelt
und werden durch Yttrium=lonen dazwischen zusammengehalten. Y,05 -« SigNy,
bildet eine durchgehende Reihe fester L&sungen mit Akermanit und Gehlenit,
mit einem Schmelzpunkt der 50:50 Zusammensetzung von lber 1600°C.

Auf diese Weise kdnnen betrdchtliche Mengen an Calcium, Aluminium,
Magnesium und wahrscheinlich auch andere Verunreinigungen, die im SigNy
vorhanden sind, in der Y03 * SigNy Struktur eingebaut werden. Diese
Elemente wlirden sonst niedrig schmelzende Gl&ser bilden, was zu einem
Verlust an Hochtempefaturfestigkeit und Kriechwiderstand filhren wiirde
/57,70/. Nicht vollsténdig mit SigNy reagierte Fliissigkeit erstarrt als
Glas, welches aber durch geeignete thermische Behandlung auskristallisiert
werden kann /77/. Diese Entglasung flihrt zu einer Verbesserung der

Eigenschaften.

Es kdnnen je nach Sauerstoffgehalt des Ausgangspulvers aber auch andere
kristalline, feuerfeste Phasen entstehen, wie z.B. die Apatitphase
Y%67(Si0u)3N, deren Struktur noch nicht v8llig gekl&drt ist /57/. Solche
Phasen kdnnen ebenfalls wegen ihrer Isostruktur zu Fluorapatit Cas(POy)3F
und Mineral Spencite Y,Ca(Si0Oy)30 /76/ Verunreinigungen (z.B. Ca, Mg) in
Form fester L8sungen aufnehmen, die sonst nicht kriechfestes Glas bilden

wlirden,
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2.2.3.3. Aluminiumoxid = Zusdtze (B'-SiAION)

Das Kristallgitter von B-SigNy, kann aber auch in groBen Mengen andere
Atome, metallische und nichtmetallische, einpassen /78/. Zum Beispiel
kann Al,05 als Hilfsmittel zur Verdichtung benutzt werden. Es wurde ge-
zeigt /79-83/, daB Al- und O-Atome in das B-SiszN, Gitter anstelle der
entsprechenden Si- und N-Atome eingebaut werden konnen. Diese Tatsache
hat, abgesehen von der Verwendung von Al,0; als Sinterhilfsmittel im
SigNy, zu einer eigenstindigen Werkstoffgruppe, den Si-Al-0-Nen, geflihrt
/57/. Der wechselseitig quasi-terndre Bereich SigN,-AIN-A1,05-Si0, des
Systems Si-Al1-0-N wurde dhnlich einem wechselseitigen Salzsystem darge-

stellt (Abb. 2.7. /78,57/).

Sio,
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Abb. 2.7.: Abbildung des Systems SizN,-AIN-A1,03-Si0, (nach /79/).

Es konnten keine einphasigen festen L8sungen der B-SigNy Struktur entlang
der Linie SigN,-Al,0; festgestellt werden, jedoch wurde nachgewiesen, daB

die Mischkristallbildung ausgehend von R-SigN, durch paarweisen Ersatz
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von Si*" gegen A13T und N3~ gegen 02~ erfolgt und in einem sehr begrenzten
Bereich entlang der g-SigN, - (Al,03 - AIN) Verbindungslinie verl&uft. Es
handelt sich hierbei dann um eine einphasige, heiBgepresste SiA10ON-Keramik
/8l4/. Diese festen L&sungen (B'-SizN,) haben dann ein konstantes Metall-

zu Nichtmetallverhdltnis von 3:4 und bendtigen somit keine Gitterfehler

flir ihre Existenz /85/. Flir den B'-Bereich wurde die empirische Formel
Sig-xAlx OxNg_y mit x = 0 bis 4,2 angegeben /78/.

Die Verdichtung solcher Zusammensetzungen erfolgt liber eine sogenannte
"'transiente Fllissigphasensinterung'' /86/, wobei die intermedi&dr auftretende
Schmelzphase zu einer vollkommenen Verdichtung fiihrt und im Sinterendstadium
in die feste Phase resorbiert wird. Die Eigenschaften der SiAlONe hadngen
sehr stark vom Al-Gehalt ab /88/; im Vergleich zu MgO-haltigem HPSN nimmt
z.B. die Dichte und die RT-Biegefestigkeit mit zunehmender Al-Konzentration
ab, jedoch die Oxidationsbestidndigkeit wird wesentlich verbessert. Um je-
doch SiA10Ne durch druckloses Sintern herzustellen, sind weitere Zusidtze

- (z.B. Y,053, Mg0, BeO...) notwendig; hierdurch entstehen natlirlich wesentlich

kompliziertere Phasenbeziehungen, die nur schwer beherrschbar sind /87/.

2.2.3.4, B'-Magnesium-SiAl10Ne und B'-SiYAlONe

Da die einphasigen B'~SiAlONe nur durch HeiBpressen zu verdichten sind

/84/, wurden Versuche unternommen durch Zugabe weiterer Legierungselemente
(z.B. Y,03 oder Mg0) auch ein druckloses Sintern, dann eventuell zwei-
phasiger B'-SiAl1ON-Keramiken zu ermdglichen /89,90/. Wie Abb. 2.8. zeigt
reagiert Magnesiumspinell MgAl,0y, oder dquimolare Zusammensetzungen von

Mg0 und Al,03 mit Siliziumnitrid und ergibt B'-Magnesium-Sialone unter
Beibehaltung des Metall zu Nichtmetallverhiltnisses von 3:4. Im wesentlichen
erstrecken sich die Phasen des Si=Al-0~N-Grundsystems auch in das Mg-Si-
Al-0-N Prisma; es werden aber auch neue Phasen gefunden (Abb. 2.8.).
B'-Magnesium-Sialone dehnen sich von der Linie SigNy-Al303N entlang der

3 Metall/hk Nichtmetallebene des Systems hin zum Mg,Si0, aus.
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2Mg,N,

Abb. 2.8.:
Das Mg-Si=Al1-0-N-Prisma
(nach /89/).

Siliziumnitrid enthdlt immer etwas Si0, als Oberflé&chenschicht. Durch Zu-
gabe von entsprechenden Mengen an Al,0; und AIN zusammen mit gerade so-
viel Mg0 um mit dem Oberfl&chen-Si0, zu reagieren, kann ein dann heiBge-
presstes homogen-einphasiges B'-Magnesium=Sialon erreicht werden /57/.

Das Magnesiumsilikat reagiert zuerst mit etwas Siliziumnitrid und bildet
so eine fllssige Phase, die die Verdichtung ermdglicht. AnschlieBend kann
diese Fllissigkeit durch eine geeignete Temperaturbehandlung als eine feste
L8sung in einen einphasigen B'-Magnesiumsialon-Kristall eingebaut werden.
Mg zeigt aber nur eine sehr kleine L&slichkeit in B'-Kristallen; werden
nun groBere Mengen an Mg0 zugegeben, so entsteht ein zweiphasiges Magnhesium=-
sialon /89/, das auch durch druckloses Sintern verdichtbar ist. Die Mikro-
struktur solcher drucklos gesinterter B'-Magnesiumsialone weist zwei Haupt-
phasen auf: B'-Mischkristalle in Form hexagonal gestreckter Prismen und
eine kristalline Matrix aus Spinell. Die Spinellmatrix hat dabei Uber
viele B'-Korndurchmesser eine konstante Orientierung, so daB sie im TEM-
Dunkelfeld gut abgebildet werden kann./89/.

Mikroanalysen haben gezeigt, daB in der Spinellmatrix auch Si gel8st ist;
dabei bleibt das (Al + Si)/Mg-Verh&ltnis von ungefdhr 2 erhalten. Es ist
wahrscheinlich, daB die Substitution von Al durch Si in der Spinellmatrix
begleitet wird durch eine Substitution von 0 durch N um den Ladungsaus-
gleich im B'-Kristall zu gewdhrleitsen. Der B'-Mischkristall weist zwar
nur eine sehr kleine Mg-L8slichkeit auf, aber die MSglichkeit Al im Bg'~-
Kristall zu 18sen ist dagegen generell deutlich hSher. Aber auch in
SiAlONen, zu welchen nur 1% Mg0 zugesetzt wurde und somit eigentlich ein-

phasig sein sollten, bleibt eine diinne, Mg- und 0- reiche Segregatschicht
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zuriick, die durch Auger-Spektroskopie nachgewiesen werden kann /84/.
Die Zusammensetzung dieser Segregatschicht scheint die Kriecheigen-
schaften und die unterkritische RiBwachstumsanfdlligkeit in gleicher
Weise zu beeinflussen, wie die deutlich sichtbare Silikatphase in Kommer-

ziellen Siliziumnitriden /91/.

Die Eigenschaften solcher gesinterter B'-Magnesiumsialone kdnnen jedoch .
durch gesinterte B'-SiAIONe mit groBen Y,03~Zusdtzen den sogenannten
SiYA10Nen, lbertroffen werden. Diese weisen besonders bei hohen Tempera-
turen recht gute Eigenschaften auf. Die Mikrostruktur von drucklos ge-
sinterten B'~=SiYAION-Keramiken wurde in /90/ untersucht. Man wdhlt die
Zusatzzusammensetzung so, daB die Fllissigphase als stSchiometrische Phase
auskristallisiert werden kann und somit die relativ schnellen Verfor-
mungsmechanismen des viskosen FlieBens von Glasphasen vermieden werden
k6nnen /90/. Diese kristallinen Phasen weisen auch nahe ihres Schmelz-
punktes eine nur niedrige Versetzungsmobilitdt auf.

Die B~SiYAION-Keramiken bestehen ebenfalls aus zwei Hauptphasenanteilen:
Es sind dies hexagonal gestreckte, primatische B'-Kristalle, die in eine
Matrixphase eingebettet sind. Die Matrix ist im gesinterten Zustand nicht-
kristallin, kann aber durch eine geeignete W&rmebehandlung auskristalli-
siert werden; auch hier ist dann die Matrixorientierung Uber viele Korn-
durchmesser konstant. Die Matrix besteht aus einem Yttrium=Granat

(3Y,03 = 5A1,05) in dem Al teilweise durch Si, und 0 teilweise durch N
ersetzt sind, so daB sich eine Zusammensetzung gemdB YgAlyg.xSix0sy -xNx
(x 5 3) flr die Granatstruktur ergibt. In Abb. 2.9. ist dieser in einem
Phasendiagramm dargestellt. Die L&slichkeit von Y im B'-Kristall ist
vernachldssigbar klein.

Vermutlich verlduft die Kristallisation des Yttrium=-Granats nur bis zu
einem bestimmten Si-Substitutionsievel (vY5Al,Siz0,1Ng) ab; das darliber
hinaus in der Matrixphase vorhandene Si diffundiert entweder zusammen
mit N im Austausch flir Al und 0 in die B'-Kristalle oder in eine glas-
artige Restphase, die als dritte Phase neben den 8'- und den Yttrium-
granat- Kristallphasen zurlickbleibt. Die anfdngliche Zusammensetzung
zwischen SigNy, AIN, Al,03 und Y,03 bestimmt also nicht nur die Art der

auskristallisierten sekundiren Phase, sondern auch das eventuelle Auf-
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treten libriggebliebener Glasphasenanteile, die die Hochtemperatureigen-
schaften beeintrdchtigen. Die optimalen Zusammensetzungen fiir zweiphasige
gesinterte B8'-SiYAI1ON-Keramiken liegen demnach in der Ebene, die begrenzt
wird durch die Verbindungslinien zwischen Sig-;A1;0;Ng-z und
YeAlyg-xSix0py-xNx (Abb. 2.9.)

4LYN

Abb. 2.9.:
Das Y=-Si=Al=0=N=Prisma

35Si0,
(nach /90/).

2.2.3.5. Die Sinterhilfsmittel Ce0,, Zr0, und La,04

Neben den géngigen Sinterhilfsmitteln Mg0O, Y,03 und Al,03 wurden auch
SigNy=Verdichtungsversuche mit anderen Oxiden, wie z.B. Ce0, /92,93/,
Zr0, /94/ und Lay03 /95/ unternommen.

Das System Ce0,-Si0,=SigNy hat Ahnlichkeit mit dem System Y,03=Si0,=SigNy;
entsprechend 18uft auch der Sintermechanismus von SigN, mit Ce0Oy=Zusatz
dhnlich ab, wie bei Y,03-Zusatz. Es wird eine fllssige Phase aus Ce0,

und aus an der Oberfl&che des SizNy vorhandenem Si0, gebildet; diese
flliissige Phase reagiert mit weiterem SigNy, zu verschiedenen Ce-Si-0-N
Verbindungen. Zu beachten ist jedoch, daB Cer bei Temperaturen von etwa
12500C seine Wertigkeit von 4+ auf 3+ erniedrigt. lst das Ausgangsprodukt
nun Ce0,, so wird durch diese Reduktion Sauerstoff freigesetzt, der zur

Oxidation des umgebenden SizNy,=Pulvers nach folgendem Mechanismus filhren

kahn /96/:
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12Ce4T0,4yS10,4xS i gN, ——t 6Ce§+03+(y+3) Si0p+(x=1)SigNy+2N,

Die Reaktionsprodukte aus dieser Umwandlung reagieren dann mit weiterem
Sighy zu verschiedenen bindren und terndren Ce-Si~0-N Verbindungen.

SigNy scheint nur mit > 10 Gew.% Ce0,-Zusatz vollsténdig verdichtbar zu

sein. Phasenausbildung und Verunreinigungsgehalte bestimmen vor allem auch

das Oxidationsverhalten eines solchen Materials. Im Gegensatz zum Y,05-
haltigem Material sind beim CeOy-verdichteten SigNy, bei mittleren Tem-
peraturen keine katastrophalen Oxidationsreaktionen, die bei Y,03-Zusatz
durch die Ausbildung bestimmter quarterndrer Phasen verursacht werden,
zu beobachten. Da jedoch alle Verbindungen in denen das Cer dreiwertig
gebunden ist, oxidationsgefdhrdet sind, bewirkt die Anderung der Wert ig-
keit des Cers ein insgesamt schlechteres Oxidationsverhalten, als dies

bei Y-haltigem SigNy der Fall ist.

Zr0, als Zusatz zum SigNy-Pulver bewirkt ebenfalls eine Fllissigphasen-
sinterung; auch mit Zr0, bilden sich keine B-SigNy-Mischkristalle /94/.
Beim HeiBpressen entsteht eine Korngrenzenphase mit einem Erweichungs-
punkt > 17509 /97/. Unter Ublichen Sinterbedingungen ist aber das
Sinterverhalten im Vergleich zum HeiBpressen verhdltnismdBig schlecht,
da im System Zr0,-Si0,=SigN, hierbei Uber Zwischenstufen folgende
Reaktion ablduft /98/:

. . —1700%C ,
SigNy + Si0p + Zr0p, == ZrN + 4Si0 + 1,5N;

Diese Reaktion wird unter Ublichen Sinterbedingungen nicht beeintridchtigt,
da dort der SiO-Partialdruck klein ist; aus dieser Reaktion resultiert
eine Absenkung der Schmelzphasenmenge, wodurch die Verdichtungsfadhigkeit
beeintrdchtigt wird. Um G]éichgewichtspartialdrﬁcke aufzubauen und damit
diese Reaktion zu unterdriicken, bettet man die Proben in ein Pulverbett
ein und sintert unter erhShtem N,-Druck /99/; daraus resultiert eine

wesentlich verbesserte Verdichtung /30/.

Las03 wird zwar als wirksames HeiBpresshilfsmittel fiir SigN, beschrieben
/95/, beim drucklosen Sintern ist jedoch nur eine geringe Sinterfdrderung
zu verzeichnen, Dies wird auf die hohe Viskositdt der Schmelzphase und
den dadurch bedingten geringen diffusiven Materialtransport in der
Schmelze zurlickgeflihrt /30/.
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2.2.3.6. Vielkomponentige Oxidzusitze auf Y,04-Basis

Kombinationen verschiedener Oxide (z.B. Y,03+A1,03, Y503+(Al,05+Mg0), oder
Y203+A1203+Ti02) als Sinterhilfsmittel von Siliziumnitrid bewirken prin-
zipiell eine Absenkung der Liquidustemperatur bzw. eine Erh8hung der
Schmelzphasenmenge bei einer bestimmten Sintertemperatur. Dies hat eine
deutliche Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften speziell im
Vergleich zum reinen Y,03-Si0,-SigN, System zur Folge (vgl. Kapitel 4. und
5.). Da jedoch nur mit Y,05 versetztes SisN, zwar durch HeiBpressen ver-
dichtet, aber kaum ohne mechanischen Druck zu hohen Dichten sintert /66-
69/, wurden einzelne Sinterversuche mit bindren Zusatzkombinationen durch-
geflihrt - z.B. mit Y,034Mg0 /100/, Y,03+Ce0y, /101/ und HeiBpressversuche
mit Y,03+Li,0 /102/.
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£ e AN

5 / \
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a L;) > 8 1 \ L]
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Y,05 T L YT Si0,
2Y-A
1345°C
YA
3Y-5A
Abb. 2.10.:
3A-28 . .
Phasenbeziehungen im
Y,03=A1,03-Si02=System (in Gew.%)
nach /105/.
ALO, /105/

Intensiver wurde jedoch der bindre Zusatz Y,03+Al,03 untersucht /103,67,
68/. Abb. 2,10. zeigt das System Y,03-A1,03-Si0, und verdeutlicht die
‘liquidustemperatursenkende Wirkung des Al,03. Durch das zus&tzliche Al,0;3
wird die Erweichungstemperatur und die Viskositdt /104/ der Sekundirphase
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deutlich verringert; die eutektische Temperatur kann hier bis auf 13450C
sinken. Dies erm8glicht zwar ein druckloses Sintern solcher Zusammen-
setzungen, senkt aber gleichzeitig die maximale Einsatztemperatur. Das
Al,03 verringert auch die Kristallisationsfdhigkeit der Sekund&drphase
/103,68/, wodurch eine Verschlechterung der Hochtemperatureigenschaften

proportional der Al,03-Konzentration eintritt.

Un eine bessere Auskristallisation der Korngrenzenphase bei Y,03+A1,05~
Zusatz zu erreichen, k8nnen auch ternire Zusatzkombinationen verwendet
werden. Es bieten sich hierbei z.B. geringe Mengen (v1,0%) Ti0, an /106,
107/. Ti0, ist ein aus der Cordierit (2Mg0 - 2A1,05 °* 5Si0,) Glaskeramik-
produktion bekannter Kristallisationskeimbildner /108,109/. Das in dieser
Arbeit untersuchte, drucklos gesinterte SSN (Y,Al,Ti) enth&lt 1% TiO,~Zusatz.
Die Auskristallisation der Tripe]punktsbereiche*) erlaubt zwar.verhdltnis-
mdBig gute Eigenschaften unterhalb der Temperatur, bei der Fllissigphasen-
anteile auftreten, ab dieser Temperatur ist jedoch mit einem schlag-

artigen Verfall vor allem der mechanischen Eigenschaften zu rechnen.

Bei nachgesintertem SRBSN (Y,Al,Mg) wurde neben Y,03 anstelle des reinen
Al,05-Zusatzes eine Spinell (Mg0 * Al,05)-Zusatzkombination beigemischt,
sodaB8 auch hier eigentlich drei Stoffe als Sinterhilfsmittel verwendet
wurden. Wie in Abschnitt 2.2.3.4. gezeigt wurde, bilden Spinellzusdtze
mit Siliziumnitrid B'-Magnesiumsialon Mischkristalle aus. Von Spinell-
zusdtzen sind aber bessere Sintereigenschaften zu erwarten als von
Korund (A1,03)-Zus&tzen. Im g'=SisNy, ist n&mlich Al tetraedrisch ange-
ordnet, wohingegen es im Korund oktaedrisch vorliegt. L&uft also beim
Sintern ein DiffusionsprozeB ab, so wird eine Al-Zugabe in Form von
Spinell die Verdichtung stdrker erhBhen, als in Form von Korund (&qui-
molare Mg0 und Al,03 Zusdtze ergeben schlechtere Sinterergebnisse als
MgA1,0,-Zus&tze). Die Auflsung von Al und O 13uft beim Spinell leichter
ab, da hier, im Gegensatz zum Korund, schon einige Al-Atome tetraedrisch
angeordnet sind /110/. Um ein besseres druckloses Sintern oder Nach-
sintern von Siliziumnitrid zu ermdglichen, ist ein Spinellzusatz eher
geeignet als ein reiner Al,03~ oder Mg0-Zusatz, oder ein Al,03+Mg0-

Mischzusatz.

%) Als Tripelpunktsbereiche werden jene gréBeren Korngrenzenphasengebiete
bezeichnhet, die im zweidimensionalen Schliffbild von drei oder mehr

SigNy~K8rnern eingeschlossen werden.
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Terndre Zusatzkombinationen haben aber, speziell im Zusammenwirken mit
Verunreinigungen (z.B. Ca0), gegenliber dem bin&ren Zusatzsystem eine
nochmals abgesenkte Liquidustemperatur. Wie tief diese Temperatur sinken
kann, zeigen die folgenden Phasendiagramme, die mdgliche Teilzusammen-
setzungen der Korngrenzenphasen von SRBSN (Y,Al,Mg) (Abb. 2.11.) und

SSN (Y,A1,Ti) (Abb. 2.12.) und ihren Ca0-Verunreinigungen darstellen.

2Ca0- ALOy Si0, Ca0- Al 0,-2Si0,
(1590 ¢} (1554 C}

Ca0-Si0, wdoc  2Ca0-Mg0-25i0,  SIO, Ca0-Ti0, SI0,
(1544 C) (1454 °C) (1728 C) {1382 °c)
Abb. 2.11. nach /111/: Abb. 2.12, nach /112/:
Das System Ca0+Si0,-2Ca0+Mg0*2Si0, Das System Si0,-Ca0*Al,03°2Si0,~
-2Ca0°Al,05°Si0,. Ca0°Ti0,°Si0,.

2.2.3.7. Nichtoxidische Sinterhilfsmittel

Alle Versuche Siliziumnitrid mit nichtoxidischen Sinterhilfsmitteln zu
verdichten zielen darauf, die Menge der sich bei der Sinterung bildenden
Silikatphasen abzusenken oder ihre Bildung ganz zu verhindern /113/.

Die durch den geringen Sauerstoffgehalt reduzierte Sinteraktivitdt muB
durch eine erh8hte Sintertemperatur ausgeglichen werden. Um hierbei aber
die Zersetzung des Siliziumnitrids zu verhindern, muB auch der Stick-

stoffpartialdruck erh8ht werden.
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Durch HeiBpressen mit MggN, und Mg,Si kann eine vollstdndige Verdichtung
des SigN, erzielt werden /58/. Es wurden auch Versuche mit AIN als HeiB-
presshilfsmittel unternommen, was jedoch keine befriedigenden Material-
eigenschaften abgab /114/. Drucksinterversuche mit ZrN und ZrC dagegen
wiesen hohe Dichten und gute Materialeigenschaften auf /97,115/. BegN,
bzw. BeSiNy als Sinterhilfsmittel ergaben recht gute Materialeigen-
schaften /116,117,93/, die hnlich dem Al,03-Zusatz vor allem auf der
Ausbildung eines Be-Si-0-N-Mischkristalls (Siz.yBey0,yNy_ox) beruhen.

Es bestehen jedoch aus toxischen Griinden gegen die Herstellung und
Anwendung solcher Be-Basiszusdtze Bedenken, da eine gewisse Freisetzung

des hochgiftigen Berylliums nicht ausgeschlossen werden kann /118/.

2,2.3.8. EinfluB von Verunreinigungen

Vor allem die mechanischen Hochtemperatureigenschaften von Siliziunnitrid
werden stark durch bestimmte Verunreinigungen, die meist durch das Si-
bzw. SigNy=Pulver oder durch die Sinterhilfsmittel in den ProzeB einge-
bracht werden, beeinfluBt /119-124/.

Um den EinfluB der einzelnen Verunreinigungselemente zu bestimmen, wurde
in /119/ eine systematische Studie durchgeflihrt. Die Verh&ltnisse, wie
sie dort am mit 5% Mg0-Zusatz heiBgepressten SigN, untersucht wurden,
kénhen in dhnlicher Weise auf gesinterte bzw. nachgesinterte Materialien
mit Yp03=, Al,03~, Mg0-, TiOo-Zusatz Ubertragen werden. Verunreinigungs-
mengen, wie sie bei der kommerziellen Herstellung von dichten Silizium=
nitridmaterialien anfallen, haben keine Auswirkungen auf die mechanischen
Eigenschaften bei Raumtemperatur /119/. Bei hohen Temperaturen geht aber
dem Bruch ein unterkritisches RiBwachstum voraus, das durch Korngrenzen-
gleiten verursacht wird /125/. Alle Verunreinigungen, die die Viskosit&t
der amorphen Korngrenzenphasen oder die Liquidustemperatur auskristalli-
sierter Phasenanteile absenken, verringern bei hohen Temperaturen die
Festigkeit und erhShen das MaB an nicht-elastischer Verformung vor dem
Bruch. Auger-Spektroskopische Untersuchungen an HPSN haben gezeigt, daB

Mg, 0, Ca, Na und K sich vorwiegend an den Korngrenzen ablagern, wdhrend
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Al und Fe gleichmdBig im gesamten Material verteilt vorliegen /124/.
Verunreinigungszusdtze wie Al,03 und Fep03, haben keine Auswirkungen

auf die Hochtemperaturfestigkeit in HPSN. Alkalischen Verunreinigungen
(Lio0, Ky0, Nap0) scheinen zwar die Hochtemperaturfestigkeit zu senken,
jedoch wurde die Wirkung dieser Verunreinigungen stark reduziert, da
groBe Masseverluste durch die Fllichtigkeit dieser Verbindungen bei HeiB-
press- bzw. Sintertemperaturen auftreten. Nur Ca0-Verunreinigungen ver-
bleiben dagegen in dem Material, konzentrieren sich in der Korngrenzen-
phase und haben so eine ausgesprochen negative Wirkung auf die mechanischen
Hochtemperatureigenschaften. Nicht nur die Hochtemperaturfestigkeit sinkt
mit wachsendem CaO-Gehalt, sondern auch die nichtelastische Verformung
scheint stdrker ausgeprdgt zu sein. Ca0-Verunreinigungen senken die
Viskositdt der amorphen Korngrenzenphase, wodurch die Anf&lligkeit des
Materials gegen unterkritisches RiBwachstum erh8ht wird. Entsprechend
fallt mit wachsendem CaO-Gehalt der Kriechwiderstand. Ca0 ist die Ver-
bindung, die die Hochtemperatureigenschaften von SigNy, am weitaus

stdrksten beeintrédchtigt.

Neben solchen hochgradig schddlichen CaO-Verunreinigungen liegen in
einzelnen der hier untersuchten Materialien auch noch verh&ltnisméBig
hohe Fe- und C-Gehalte vor (vgl. 3.1.). Diese weniger schidlichen Ver-
unreinigungen werden durch die unterschiedlichen SigNy,-Pulverherstel -
lungsverfahren eingebracht.

Die drei wichtigsten Herstellverfahren und die damit verbundenen,

verfahrenstypischen Verunreinigungen sind:
a. Nitridieren von elementarem Silizium /in 23,24/:

1200-14500¢C
-

3Si + 2N, SigNy

Eisenzus&dtze erm8glichen ein schnelles und effizientes Nitridieren
voh Sitiziumpulver /124/, dementsprechend weisen durch Nitridieren
hergestellte SigNy=Pulver oft Eisengehlate > 1,2% auf (z.B. HPSN(Y)).
Eisen zersetzt aber Siliziumnitrid oberhalb 700°C und nimmt das frei-
werdende Silizium unter Legierungsbildung auf /31/, liegt also somit
meistens als EisensilizideinschiuB vor. Die kleinen, inkohSrent im
B=SigNy=Korn vorhandenen Partikel sind aber nicht schddlich flir die

Festigkeit /124/.
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b. Reaktion von Si0, mit Kohlenstoff in Stickstoffatmosph&re /126/:
35i0, + 6C + 2N, ==+ SigN, + 6C0

Aus der Art der Herstellung ergibt sich flir ein solches Pulver ein
relativ hoher C-Gehalt; die metallischen Verunreinigungen sind im

allgemeinen relativ gering (vgl. SSN(Y,Al,Ti)).
c. Abscheidung des SigNy Pulvers aus der Gasphase /94/:

100-13500
1100-13500¢

3SiCly + 4NH, SigNy + 12HCI

Das Pulver enthdlt herstellungsbedingt einen geringen Cl-Gehalt,
weist aber sonst eine hohe Reinheit auf. Das Chlor ist in der inter-
granularen, nichtkristallinen Phase enthalten und verringert beim
HeiBpressen die a +~ B Umwandlung; bei Y,03-heiBgepresstem SigNy
scheint es die Kristallisation der Y,Si,0;-Phase zu verhindern /127/.

2.3. Herstellung von Siliziumnitrid-Formteilen

Formteile aus Siliziumnitrid k&nnen auf verschiedene Arten hergestellt
werden, z.B. durch Sintern, Nachsintern, HeiBpressen, HeiBisostatisches
Pressen oder durch Reaktionssintern. Die Materialcharakteristika

(Dichte, Festigkeit, Oxidationsbestdndigkeit, Kriechgeschwindigkeit usw.)
sind stark von dem angewandten Herstellungsverfahren und damit not=
wendigen Sinterhilfsmitteln abhdngig.

Aus diesem Grunde sollen an Hand der Abbildung 2.13. die Vor= und Nach=
teile der einzelnen Verfahren dargestellt werden; grunds&tzlich muB
unterschieden werden, ob mit oder ohne Sinterhilfsmittel (FllUssigphasen=
sintern) gearbeitet wird /129/.
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Verfahren Sintern Nachsintern HeiRisostat. Pressen Heilpressen Reaktionssintern
Bezeichnung SSN SRBSN HIPSN HPSN RBSN
Herstellung SN, - Pulver St~ Pulver SigN, - Si - SiyN, - Pulver Si ~ Pulver
+ Zusdtze +Zusdtze Pulver | Pulver + Zusdtze
+Zusitze pZusdtze
Formgebung Formgebung Formgebung Formgebung
Nitridierung Nitridie~ Nitridierung
<1420C,>72h rung <1420C,>72h
Sinfern Sintern (Sintern)
>1750C,>1h >1750C,>1h .
{Kapselung bei
Porositit >5%)
Heinisostgt. Pressen Heiﬁp{essen
>1750 C,>1h >1750 C,>1,h
2000 bar Gasdruck ~30° N/mm
Herausarbeiten
. Endprodukt Endprodukt Endprodukt des Formteils Endprodukt
= Charakteristika
Nachbearbeitung] gering bis keine gering bis keine gering bis keine sehr aufwendig keine
Restporositdt gering gering sehr gering sehr gering > 159,
M - entfdllt .
Mafénderung <15% < 5% unterschiedlich verfahrensbedingt keine
%w%gbpmh~ 600-700 500-700 800 600- 800 ~ 300
ket | (RT-1100°C) (RT =1100°) (RT-1100°) (RT -1100°C) (RT - 1400 C)

Abb. 2.13.: Verschiedene Methoden der Siliziumnitrid-Formteilherstellung

Beim zusatzlosen RBSN bleibt die Festigkeit bis ~14009C nahezu unver-
dndert erhalten, wdhrend sie bei allen anderen Verfahren mit Sinter-
hilfsmitteln oberhalb von 11009C durch Erweichen der Korngrenzenphase
stark absinkt. Das reaktionsebundene SigNy, erhdlt man durch Nitridieren
von Silizium-Pulverpresslingen in Stickstoff-Atmosphdre bei Temperaturen
unterhalb des Siliziumschmelzpunktes (14100C). Beim ReaktionssinterprozeB
bleiben die Formteile maBstabil, obwohl die Festk&rpermasse um 67% an-
steigt. So k&nnen vergleichsweise problemlos komplex geformte Teile her-
gestellt werden. Ein Nachteil von RBSN ist allerdings die verfahrens-
bedingt geringe Verdichtung (h8here Restporositit), die ein niedrigeres

Festigkeitsniveau mit sich bringt.

Das HeiBpressen (HPSN) flihrt durch Zusatz geeigneter Sinterhilfsmittel
(Ausbildung einer Schmelzphase) bei hohen Temperaturen und Driicken zu
fast vollstindiger Verdichtung (hohe Festigkeiten). Diese Zus&tze bleiben
aber in Form einer amorphen bzw. teilkristallinen Korngrenzenphase im

Material erhalten und flihren zu dem schon erwdhnten Festigkeitsabfall bei
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Temperaturen > 1100°9C. HPSN kann zu seinem Nachteil aber nur in einfachen
Geometrien gepresst werden; aus diesen Halbzeugen muB danach sehr auf-

wendig das endgliltige Bauteil herausgearbeitet werden.

Mit dem technisch verfeinerten Verfahren des HeiBisostatischen Pressens
kbnnen auch komplizierte Bauteile mit sehr hohen Festigkeiten hergestellt
werden, Der dabei notwendige hohe apparative Aufwand macht eine groB-
technische Herstellung von HIPSN aus Kostengrlinden weniger interessant.
Um eine Kapselung des Pulvers beim heiBisostatischen Pressen zu umgehen,
kann der sogenannte Sinter/HIP-ProzeB angewandt werden. Hierbei werden
zundchst SigNy=Grlinlinge oder RBSN-Teile gesintert bis sich geschiossene
Porenrdume gebildet haben; anschlieBend werden diese dann heiBisostatisch

gepresst,

Als KompromiB zwischen dem Reaktionssintern und dem HeiBpressen k&nnen
die Verfahren Sintern und Nachsintern angesehen werde, Mit beiden Ver-
fahren kdnnen komplex geformte Pulverkdrper mit entsprechenden Vorgaben
flir die eintretende Schwindung bis zu geringen Restporosit&dten verdichtet

werden.

Das drucklose Sintern von SizN, (SSN) wurde erst durch sinteraktive Pulver
2

mit hoher spezifischer Oberfifiche (10-20"/g) mdglich /129,130/. Durch Ein-

betten des Griinlings in ein Pulverbett aus SigNy, Anwendung erh8hten Ny~

Drucks und klirzere Sinterzeiten wurde die Zersetzung nach der Reaktion
Sighy(s) =—— 3si(1,9) + 2N, (g)

vermindert. Das drucklose Sintern ist ein Verfahren, das relativ hohe
Festigkeiten (> 600 %g), geringe Nachbearbeitung, geringe Restporositit
und Uberschaubare Schwindung (v20%) mit einem relativ einfachen Herstel -

lungsverfahren verbindet.

Als zum drucklosen Sintern alternativer Weg, sowie zum Verbessern der
Eigenschaften von RBSN, wird seit einiger Zeit das Nachsintern (SRBSN)
von reaktionsgesintertem Siliziumnitrid verfolgt /131/. Dieses Verfahren
ermbglicht es, komplexe Bauteile zu formen, bei denen die Festigkeit nach
dem Nachsintern 8hnlich hoch wie beim HPSN ist. Beim Nachgesinterten
SigNy (SRBSN) ist eine nur sehr geringe, gut kontrollierbare Schwindung

(<5%) zu erwarten.
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Die Formgebung der Griinlinge flir das Sintern von SigNy,~ bzw. das Reaktions-
sintern von Si-Pulver erfolgt nach bekannten Verfahren (SchlickergieBen,
Kaltpressen, kaltiostatisch Pressen...). Kompliziert geformte keramische
Bauteile werden in der Serienfertigung durch das SpritzgieBen plastifi-
zierter Massen hergestellt. Hierzu miissen allerdings die zugesetzten
Plastifizierungsmittel (Thermoplaste oder Wachse) vor dem Sintern wieder
ausgetrieben werden. M8glichkeiten, die von den Sinterhilfsmitteln ver-
ursachten und flir die Hochtemperatureigenschaften so unglinstigen amorphen
Korngrenzenphasenanteile zu verringern, bestehen in der Mischkristall-
bildung der Zusatzelemente mit dem Siliziumnitrid bzw. in der Auskristalli-

sation der Korngrenzenphase (wie in Abschnitt 2.2. beschrieben).
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3. CHARAKTERISIERUNG DER UNTERSUCHTEN MATERIALIEN

Zum Vergleich vor allem der Hochtemperatureigenschaften Oxidation und
Kriechen wurden flinf SizNy,-Materiaiien herangezogen, die durch unter-
schiedliche Verfahren hergestellt wurden und dementsprechend ver=
schiedene Sinterhilfsmittel- und Verunreinigungsanteile beinhalten.

Von diesen Materialien sind zwei heiBgepresst (HPSN(Mg); HPSN(Y)),

zwei gesintert (SSN(Y,Al); SSN(Y,A1,Ti)) und eines nachgesintert
(SRBSN(Y,Al,Mg)).

Hier sollen diese dichten SigN,-Werkstoffe zundchst durch ihre chemische
Zusammensetzung, durch einfache physikalische Eigenschaften, wie Dichte
und Festigkeit, sowie durch eine ndhere Betrachtung des mikrostrukturellen
Gefligeaufbaus im Anliéferungszustand charakterisiert werden. Die genaue
Kenntnis der Mikrostruktur der verschiedenen Siliziumnitridsorten ist

bei der Interpretation der Hochtemperatur-Langzeit-Eigenschaften Oxidation
und Kriechen sehr hilfreich, der Aufbau der Korngrenzenphase, gekenhn=
zeichnet durch die Sinterhilfsmittelsund Verunreinigungsanteile, gar von

entscheidender Bedeutung.

3.1. Chemische Zusammensetzung

Zundchst wurde, aus den obengenannten Griinden, eine naBchemische Analyse
der Materialien durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Analyse sind in
Tabelle 3.1. zusammengefasst.

Hieraus ist ersichtlich, daB bei den heiBgepressten Materialien ein
HeiBpresshilfsmittel (Mg0 bzw. Y,03) zur hinreichenden Verdichtung aus-
reicht, wohingegen drucklos gesinterte bzw. nachgesinterte Materialien
nur mit zwei (Y,03+A1,03), besser aber mit drei verschiedenen Sinter-
hilfsmitteln (Y,03+A1503+Ti0; bzw. Y,03+A1,03+Mg0) eine ausreichende’
Verdichtung ergeben, Diese zusdtzlich zum Y,03 zugegebenen Sinterhilfs-
mittel senken die Viskositdt der Korngrenzenphase bei der Sintertempera-

tur und ergeben so, bei einer Sinterung ohne Aufbringung &uBeren Druckes,
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eine bessere Verdichtungsfdhigkeit (vgl. Kapitel 2). Nach AbschluB der
Verdichtung k&nnen diese amorphen Korngrenzenphasen durch eine geeignete
Temperaturbehandlung z.B. zu Yttriumsilikaten oder Silizium=Yttrium=

Oxinitriden weitgehend auskristallisiert werden.

HPSN HPSN SSN SSN SRBSN

(Mg) 89] (Y,A1,T1) (v,A1) (Y,Al,MHg)
v - 4,63 3,61 2,4 3,5
Mg 1,77 0,03 0,0145 0,039 0,25
Al 0,407 0,12 2,6 1,75 0,545
Ti n.b. n.b. 0,67 n.b. 0,055
Fe 1,43 1,77 0,055 1,2 0,295
Ca 0,10 0,02 0,035 0,01 0,06
0 2,0 2,1 4,305 1,05 1,9
N 37,1 35,9 35,15 34,1 36,85

0,713 0,297 0,705 n.b. 0,17
" n.b. n.b. < 0,05 2,3 < 0,05
Mn n.b. n.b. < 0,02 n.b. < 0,02
cr n.b. n.b, < 0,01 0,06 0,06
Ni n.b. n.b. n.b. 0,05 n.b.
L1 < 0,005 0,02 n.b. n.b. n.b.

n.b. = nicht bestimmt

Tabelle 3.1.: Chemische Analyse der dichten SigN,~Werkstoffe

(Angaben in Massenprozent).

Die hohen Fe-Gehalte beim HPSN(Mg), HPSN(Y) und beim SSN(Y,Al) sind

bedingt durch Eisenzugaben bei der Herstellung (Nitridierung) der SigN,-
Ausgangspulver (vgl. 2.2.3.8.). iIn den vorliegenden Eisen-Silizium-
Einschlissen wurden beim HPSN(Mg) vereinzelt Mangan-Gehalte, beim SSN(Y,AL)
deutliche Wolfram=-Gehalte nachgewiesen (vgl. 3.3.4.). Die sehr hohen
Wolfram-Anteile beim SSN(Y,Al) (vgl. Tab. 3.1.) wurden h8chstwahrschein-
lich wdhrend des Mahiprozesses bei der Herstellung eingebracht. Das
Wolfram kahn auch als WC- und/oder WSi,=Partikel im Material vorliegen
/124/. Wenn nun WC die eigentliche durch das Mahlen eingebrachte Verun-
reinigung ist, so muB WSi, durch Reaktion entstehen, was auch das Auf-
treten von SiC inh daran angrenzenden Gebieten erkl&rt. In der Tat wurden
in SigNy,-Materiaiien vereinzelt SiC-, WSi,~ und WC-Einschllisse nachge-
wiesen /132,133/, die einen derartigen Reaktionsmechanismus nahelegen.

Beim SSN(Y,Al) wurden auch vereinzelt geringe Cl-Gehalte in der Korn-
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grenzenphase und in inkoh&drenten Einschllissen nachgewiesen. Die Ca-
Gehalte scheinen zwar in allen Materialien nominell verhdltnismdBig
gering zu sein, jedoch reichert sich das Kalzium oxidisch gebunden sehr
stark in den amorphen Anteilen der Korngrenzenphasen an,senkt deren
Viskositdt betr3chtlich ab, und hat somit einen duBerst schidlichen
EinfluB auf die Hochtemperatureigenschaften des Werkstoffs. Der beim
SSN(Y,Al1,Ti) hohe C-Gehalt ist durch das spezielle Pulverherstellver-
fahren dieses Produzenten bedingt (vgl. 2.2.3.8.).

Besonders beim Nachsintern von Siliziumnitrid-Materialien (vgl. 2.3.)
treten durch in der Zusammensetzung nicht genau abgestimmte Pulver-
schlittungen Konzentrationsgradienten in den Probenst&bchen auf, die,
soweit als m8glich, vermieden werden sollten. Eine integrale naBchemische
Analyse einer SRBSN(Y,Al,Mg)-4=Punkt-Biegeprobe im as=fired-Zustand

weist deutliche Unterschiede im Vergleich zu einer Probe auf, deren

Oberfl&che 0,5 mm abgeschliffen wurde (vgl. Tab. 3.2.).

Y Mg Al Ti Fe Ca 0 N o W Mn Cr
iﬁsiiﬁid ) 3,851 0,215 | 0,445 | 0,05 1 0,23 | 0,06 | 2,2 | 36 0,155 | < 0,05 | < 0,02 | 0,045
Oberfldche
0,5 mm 3,5 0,25 0,545 | 0,055 | 0,295{ 0,06 | 1,9 | 36,85 | 0,17 < 0,05] < 0,02 | 0,06
abgeschliffen

Tab. 3.2.: Chemische Analyse einer SRBSN(Y,Al,Mg)=Probe im as fired-
Zustand und einer SRBSN(Y,Al,Mg)-Probe, bei der 0,5 mm von

der Oberfldche abgeschliffen wurden (Angaben in Massenprozent).

Durch Nachsintern hergestellte, komplizierten Formteile, deren Oberfl&chen
aus Kostengrlinden nicht mehr stark bearbeitet werden sollten, k&nnen
demnach in den meist am stirksten beanspruchten Oberfl&chenbereichen,
Konzentrationsgradienten vor allem in der Korngrenzenphase aufweisen;

dies kann zu verschlecherten Eigenschaften fUHren, obwohl das Grund-
material (der Kernbereich) eigentlich die korrekte, gewdhlte Zusammen-

setzung hat,
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Alle flinf Materialien wurden im Anlieferungszustand r8ntgenographisch
untersucht; in keinem der Materialien konnte nicht umgewandeltes a=SigNy
nachgewiesen werden, alle Proben bestanden hauptsdchlich aus 8=SizNy
(vgl. Abb. 3.1.). Wihrend die drucklos gesinterten Materialien mit einer
Korngrenzenphase auf Y,03-Basis etwa gleiche Intensitdten der Prismen-
ebenen- und der Pyramidenreflexe aufweisen, hat das heiBgepresste HPSN(Y)
deutlich stdrkere Prismenebenenreflexe; das mit weit weniger Korngrenzen-
phase heiBgepresste HPSN(Mg) weist dagegen st#rkere Basis- und Pyramiden-
ebenenrefiexe auf. Es muB dabei bemerkt werden, daB beide heiBgepressten
Materialien senkreéht zur HeiBpressrichtung gerdntgt wurden, wo bei
Materialien mit viel Korngrenzenphase oft eine mehr 1dngliche Ausbildung
der Kdrner zu beobachten ist. Die mehr gestreckte Kornform des HPSN(Y)

im Vergleich zur eher globularen Kornform des HPSN(Mg) (vgl. 3.3.1.)
fihrt schon in der Rdntgenographie zur Ausbildung von liberproportional
ausgeprigten Prismenebenenreflexen bei HPSN(Y) und verh3ltnismiBig

stérkeren Basis- und Pyramidenebenenreflexen beim HPSN(Mg).

Neben den B-SigNy Linien weisen einige der untersuchten Materialien noch
weitere Rdntgenreflexe auf. Diese kommen einerseits von auskristalli-
slerten Anteilen der Korngrenzenphasen, andererseits von gréBeren
Partikeleinschllssen. Im Einzelnen konnten neben B-SisN, folgende

Phasen réntgenographisch nachgewiesen werden:

im HPSN(Y): - Y5 (Si04) 4N (ASTM 30-1462)
‘ = Y,Si,0y (ASTM 19-1450) sehr schwach
- Fe Siy - (ASTM 22-1113)
im SSN(Y,Al): - W Si, ~ (ASTM 11- 195)
- Fe,Si (ASTM 26-1141)
im SRBSN(Y,A1,Mg): = SigNy ¢ Y503 (ASTM 30-1460) leicht

verzerrt.

Bei der im HPSN(Y) festgestellten Phase Yg5(SiOy)3N kdnnte es sich auch

um die vom Gitteraufbau her sehr &hnliche Phase Yy, ¢7(S104)30 (ASTM 30-
1457) handeln; auf Grund des Phasendiagramms wird jedoch die Y5(SiOy)3N

= Phase flir wahrscheinlicher gehalten., Nach einer geeigneten Glihbehand-
Tung (z.B. 1200°C/1000h/Luft) kdnnen in dem Material SSN(Y,Al,Ti) Y,Si, 05~
Strukturen nachgewiesen werden (ASTM 22-994).
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3.2, Einfache physikalische Eigenschaften

Mittels einfacher physikalischer Eigenschaften, wie Dichte und Festigkeit,
soll eine erste Bewertung der untersuchten Materialien =rm3glicht werden.
Die absolute Dichte eines Materials h&ngt von zwei Faktoren ab; zum einen
vom zurlickgebl iebenen Porenvolumen, das bei drucklos verdichteten Mater~
ialien in der Regel etwas h8her ist, als bei HeiBgepressten (Abb. 3.3.),
zum anderen von der Art und Menge der Sinterhilfsmittel und Verunreini -
gungen. Proben,die nur mit Mg0 als Sinterhilfsmittel verdichtet wurden,
haben, aufgrund der Dichten der entstehenden Glasphasen, eine geringere
Dichte,als Proben mit Y,05 (Tab. 3.3.). Von Interesse ist vor allem der
Jeweilige Prozentsatz der Theoretischen Dichte eines jeden Materials; zur

Bestimmung der Theoretischen Dichte eines Werkstoffs muB aber nicht nur
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die Zusammensetzung der Korngrenzenphase bekannt sein, sondern auch die

Einschilisse miissen beriicksichtigt werden. Nimmt man an, daB die Fe- und

W- Gehalte als FeSi,= bzw. WSi,~ Einschllisse vorliegen, daB die Korn-
grenzenphase beim SSN(Y,Al) und SSN(Y,Al1,Ti) ein SiYAION-Glas ist,und
daB die Korngrenzenphase beim SRBSN(Y,Al,Mg) der kristallinen Phase

SigNy + Y,03 nahe kommt, so ergeben sich die.in Tabelle 3.3. errechneten

Werte.

HPSN HPSN SSN SSN SRBSN
(Mg) (v) (Y,A1,T1) (Y,A1) (Y,A1,Hg)
Dichte (g/cm3) | 3,20 3,299 3,23 3,21 3,21
% D v 100 % ~ 100 % ) v 99,2 % | ~97,5%] ~ 98,6%

Tabelle 3.3.: Dichten der untersuchten SizN,-Werkstoffe.
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Neben der Dichte eines Materials ist natlrlich auch dessen Festigkeits-
verlauf Uber der Temperatur von groBem Interesse. In Abb. 3.2. sind 4-
Punkt-Biegebruchfestigkeiten der untersuchten Materialien teils aus der
Literatur /134/, teils aus eigenen Messungen liber der Temperatur aufge-
tragen. Besonders auffallend ist das drastische Absinken der Festigkeiten
des SSN(Y,A1,Ti) oberhalb 12000C bzw. des SRBSN(Y,Al,Mg) oberhalb 12800C;
dies wird auf das Auftreten fllssiger Korngrenzenanteile zurlickgeflihrt

(vgl. Kapitel 4 und 5).

3.3. Mikrostruktur

Zundchst soll durch Ubersichtsaufnahmen ein visueller Eindruck von den
Gefligen vermittelt werden, daran anschlieBend wird im Detail auf das B-
bzw. B'~SizNy=Korn, auf amorphe und kristalline Korngrenzenphasen und
auf verschiedene EinschluBtypen eingegangen. Die genaue Kenntnis vor
allem des Kristallisationszustandes und.der Zusammensetzung der Korn-
grenzenphasen ist unerldBlich flir eine Erlduterung der Hochtemperatur-

Langzeit~Eigenschaften,

Die rasterelektronenmikroskopischen Bruchfldchenaufnahmen wurden an einem
Ger&t des Typs 60, der Firma IS|, Mlnchen, die transmissionselektronen-
mikroskopischen Untersuchungen an einem 200kV-TEM des Typs H-700H der
Firma Hitachi, Ltd., Tokyo, Japan durchgeflihrt.

Die Herstellung von durchstrahlbaren Proben aus so schwierig abzudiinnenden
"Materialien wie Keramiken ist duBerst aufwendig. Die Keramikprobe wurde
zundchst mit einem Diamanthohlbohrer angebohrt, anschlieBend wurde mit
einer Diamantsdge eine Scheibe von ~ 150 um Dicke abges&dgt. Diese Scheibe
wurde von Hand auf einer Diamantschleifscheibe auf etwa 60 um Dicke
abgeschliffen. In der Mitte einer solchen Scheibe wurde mit einer lonen-
dliinnungsanlage Gatan 600 der Firma Gatan, Inc., Warrendale (USA) ein Loch
geschossen, sodaB am Lochrand ein schmaler durchstrahlbarer Bereich ent=-
stand. Der Materialabtrag entsteht hierbei durch eine Materialzerstdubung
durch aufprallende lonenstrahlen im Energiebereich von 4 bis 6 Kilo-
elektronenvolt, Ein gut durchstrahlbarer Bereich hat sich beim lonenbe-
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schuB unter einem Winkel von 120 bis 150 ergeben. Da Siliziumnitrid nur
eine geringe elektrische Leitféhigkeit besitzt, laden sich die gedlinnten
Proben im Elektronenmikroskop elektrostatisch auf, so daB so noch keine
Abbildung mdglich ist. Die gedlinnten Proben wurden, um diese elektro-

statischen Aufladungen zu verhindern, mit Kohlenstoff bedampft.

Im Rasterbetrieb (STEM) sind bei diesem Elektronenmikroskop auch Element-
analysen mdglich; es handelt sich hierbei um eine energiedispersive
R&ntgenmikroanalyse (EDX) /135/. Die vom Elektronenstrahl getroffenen
Atome senden elementspezifisch unterschiedliche Rontgenstrahlen aus, die
dann von einem Detektor ausgewertet werden. Die rdumliche Aufldsung kommt
dabei dem Durchmesser des Elektronenstrahls nahe (Typisch ~ 20 nm bei

100kV), vorausgesetzt die Probe ist diinn genug (< 500 nm; vgl. Abb. 3.3.)

/136/.
I Elektronenstrahldurchmesser
Jf Rontgenstrahlung

/ rJ( diinne Probe (=500 nm)
—

tt— F DX - Auflosungsvermogen

Abb. 3.3.: Schematische Darstellung der begrenzten Strahlstreuung in
dinnen Proben (energiedispersive STEM=-RShtgenmikroanalyse)

nach /136/.

3.3.1. Gefligelibersichten

Zur Erfassung der Einfllsse von verschiedenen Herstellverfahrensparametern
und der Art und Menge von Sinterhilfsmitteln auf die Gefligebeschaffenheit
der untersuchten Materialien wdre eine quantitative Gefligeanalyse wlinschens-
wert. Bei Gefligen, die aus liberwiegend stdbchenf&rmigen Teilchen bestehen,
ist eine solche Analyse schwierig, da nur die Dicke der in den Anschliffen

sichtbaren St&bchen eine brauchbare Messgr&Be darstellt.
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Die im Schliff sichtbare Ldnge eines Kristallites ist abhdngig von dessen
Anordnung zur Schliffebene; sie ist deshalb nur eine scheinbare Ldnge und
darf so nicht ausgewertet werden. Ein vor kurzem vorgestelltes, aufwen-
diges Verfahren erlaubt dennoch eine gewisse Charakterisierung einer
stdbchenfdrmigen Kornmorphologie /137/. Da die Hochtemperatur-Langzeit~

Eigenschaften von SigNy, in erster Linie von der Korngrenzenphasenzusammen-

setzung und weniger von der Kornmorphologie abhingen, soll sich deshalb
eine Charakterisierung der Gefligeformen hier auf eine qualitative Be-

schreibung beschrénken.

In Abb. 3.4. sind lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der untersuchten
Siliziumnitridmaterialien gezeigt. Die beiden heiBgepressten Materialien
HPSN(Mg) und HPSN(Y) weisen nur sehr geringe Restporositdt auf (vgl. auch
Tab. 3.3.). Obwohl das SRBSN(Y,Al,Mg) deutlich gr&Bere Poren enth3lt, hat
es dennoch ein besseres Hochtemperaturfestigkeitsverhalten als das

SSN (Y,Al1,Ti) (Abb. 3.2.) - auch das weist auf den dominierenden Ein-
fluB der Korngrenzenphasenzusammensetzung auf die Hochtemperatureigen-
schaften hin. Eine verhdltnismdBig hohe Restporositdt und damit verbunden
ein niedriges Festigkeitsniveau weist das SSN(Y,Al) auf.

Abb. 3.5. zeigt rasterelektronenmikroskopische Raumtemperaturbruchfl&dchen-
aufnahmen; auch hier zeigen sich deutliche Unterschiede; das HPSN(Mg)
weist nur wenige gestreckte Kornformen auf und die Koérner haben keine
scharfen, geradlinigen Kanten, sondern eher globularen Charakter. Das
HPSN(Y) dagegen hat stark gestreckte, verh&ltnism&Big groBe K&rner mit
geradlinigen, scharfen Kanten - ein typisches '"'Streichholzgeflige''.

Die Materialien SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) sind sich von den Korn-
formen her sehr dhnlich: beide haben sowohl grdBere, gestreckte KSrner,
als auch viele kleinere K8rner mit eher globularem Charakter. Beim
SSN(Y,Al) sind die K8rner allgemein etwas gr&Ber als bei den beiden
drucklos verdichteten SigNy-Qualitdten; es treten aber auch hier gréBere,
gestreckte Kornformen neben kleineren, eher globularen Kdérnern auf,

Die Gefligeverhdltnisse zeigen am besten die transmissionselektronenmikro-
skopischen Ubersichtsaufnahmen (Abb. 3.6.). Die Aufnahmen weisen unter-
schiedlich gut durchstrahlbare Bereiche auf,da durch die lonendlinnung

die Proben nicht Ulberall gleich dick sind; dieser Effekt tritt natlirlich
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a)

4 f——xd 20 um

HPSN (Mg)

HPSN (Y)

SSN (Y,Al1,Ti)
SSN (Y,Al)
SRBSN (Y,Al,Mg)

Abb. 3.4.: Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der untersuchten

Siliziumnitridmaterialien.
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g 5 um
a) HPSN (Mg)
b) HPSN (Y)
c) SSN (Y,Al,Ti)
d) SSN (Y,Al)
e) SRBSN (Y,Al,Mg)

Abb. 3.5.: Rasterelektronenmikroskopische Raumtemperatur-Bruchfldchen-

aufnahmen der untersuchten Siliziumnitridmaterialien.
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= 1 um

a) HPSN (Mg)

b) HPSN (Y)

c) SSN (Y,A1,Ti)
d) SSN (Y,Al)

e) SRBSN (Y,Al,Mg)

Abb. 3.6.: Transmissionselektronenmikroskopische Gefiigeaufnahmen der

untersuchten Siliziumnitridmaterialien.
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besonders bei flir ein Transmissionselektronenmikroskop verhdltnismaBig
kleinen VergrdBerungen zu Tage. Dennoch sind so die Gefligeverhdltnisse
wesentlfch realistischer wiedergegeben als z.B. durch einen chemisch ge-
dtzten Schliff, da dort nicht nur die Korngrenzenphase, sondern auch die
kleinsten K&rner mit herausgel&st werden. AuBerdem sind recht gut die
tiefschwarzen Eisen=-Silizium-Einschliisse zu erkennen; sie treten sowohl
als eigene Partikel im Geflige auf, als auch als intragranulare Einschliisse

im SigNy-Korn selbst.

3.3.2. Das B~ bzw. B'-SigNy,-Korn

Der vom Volumen her grdBte Gefligebestandteil ist das Siliziumnitridkorn;
dieses weist sowohl in seiner Morphologie, als auch in seiner chemischen
Zusammensetzung bei den verschiedenen Si;N,-Sorten Unterschiede auf
(vgl. 3.3.1.). Wie bereits in 2.2.3.3. beschrieben, kann das B-Si3N,
Kristallgitter groBe Mengen Al- und O-Atome anstelle der entsprechenden
Si- und N- Atome aufnehmen. Bei den Materialien SSN(Y,Al,Ti), SSN(Y,Al)
und SRBSN(Y,Al,Mg) k8nnen mittels STEM-EDX-Mikroanalysen Al-Gehalte im
Siliziumnitridkorn nachgewiesen werden (Abb. 3.7.); es handelt sich hier

somit um ein B'-SisN,-Gitter,

Bei den heiBgepressten Materialien HPSN(Y) und HPSN(Mg) konnte kein
Al, Y, oder Mg neben Si im Siliziumnitridkorn festgestellt werden.
(Abb. 3.8.); es handelt sich hier somit um ein reines B-SigN,-Gitter.
Vor allem in den heiBgepressten, vereinzelt aber auch in den drucklos
gesinterten Siliziumnitridsorten konnten in den groBen langgestreckten
Si3N,-KS8rnern Versetzungsstrukturen nachgewiesen werden (Abb. 3.8.).
Es handelt sich hierbei vor allem um Schraubenversetzungen mit dem
Burgersvektor b = ¢ [0001] und der Gleitebene {1070} /138,139/.

Diese Versetzungen werden wahrscheinlich beim HeiBpressen durch lokal
sehr hohen mechanischen Druck eingebracht; sie kdnnen aber auch beim
Abklihlen entstehen, wenn sich auf Grund von Phasenumwandlungen in der

Korngrenzenphase an groBen SigNy-K8rnern innere Spannungen entwickeln.
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Abb. 3.7.: B'-SigNy-Korn im SSN(Y,Al1,Ti). Analoge Bilder ergeben sich bei
den Materialien SSN(Y,Al) und SRBSN(Y,Al,Mg); von dem zuge-

setzten Aluminiumoxid 18st sich ein Teil im Siliziumnitridkorn.

—=0,2 pm !

Abb. 3.8.: Schraubenversetzungen in einem langgestreckten B=SigN,-
Korn im HPSN(Y). Analoge Bilder ergeben sich beim HPSN(Mg).
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3.3.3. Die Korngrenzenphase

Der bestimmende Gefligebestandteil flir die Hochtemperatur-Langzeiteigen-
schaften von dichten Siliziumnitridqualitdten ist die Korngrenzenphase.
Wahrend das Oxidationsverhalten vor allem durch die chemische Zusammen-
setzung derselben beeinfluBt wird, spielt flir das Kriechverhalten auch

deren Kristallisationsgrad eine wichtige Rolle.. Im Folgenden soll sowohl
der Kristallisationszustand, als auch die chemische Zusammensetzung der
Korngrenzenphasen der einzelnen hier untersuchten Materialien ndher er-

ldutert werden.

3.3.3.1. Kristallisationszustand der Korngrenzenphasen

Neben den in der Regel auskristallisierten Tripelpunktsbereichen treten
in der Korngrenzenphase des Siliziumnitrids auch noch sehr dlinne (10-

50 3), amorphe Filme zwischen den kristallinen KSrnern auf. Es stellt
sich also das Problem der Abbildung sehr diinner, intergranularer Phasen
mittels hochaufl&sender Elektronenmikroskopie. Die konventionelle Hell-
feld-Elektronenmikroskopie hat nicht die notwendige Aufldsung, diese

sehr diinnen Phasen direkt nachzuweisen. Sie kdnnen entweder durch Gitter-
.abbildung als Liicken zwischen kristallinen Kdrnern nachgewiesen werden
/140,141/, oder auch durch hochaufl&sende Dunkelfeldabbildung /142/,
wiederum als Llicken zwischen den Abbildungen kristalliner K&rner, deren
Bragg-Reflexe mittels der Aperturblende zur Bilderzeugung verwendet
werden. Beide Techniken bilden diese Phasen indirekt ab und haben den
Nachteil, daB eine existente Grenzphase unsichtbar wird, wenn die Korn-
grenze nicht exakt scharf ist und senkrecht zum Primdrstrahl steht.

Es wurde daher eine vor einiger Zeit vorgestellte /143, 144/, alternative
Dunkelfeldtechnik zur Abbildung der amorphen Korngrenzenphasenanteile
herangezogen, die die Korngrenzenfilme direkt abbildet. Nur die Elektronen,
die durch die amorphe Phase diffus gestreut wurden, werden durch die
Aperturblende zur Bilderzeugung zugelassen, wihrend alle kristallinen

Bragg-Reflexe ausgeblendet werden (Abb. 3.9.).
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Diese neue, direkte Methode ist weit weniger abhingig von der Korngrenzen-

orientierung und der Mikroskopdefokusierung als die zuvor genannten
Methoden; auBerdem ist sie experimentell einfacher zu handhaben als die

anderen Verfahren.

Dinn - =
schiiff LT 1 Jé&
i @ = Hauptstrah!
e i
. . -+ = optische Achse
0 2% = diffuser Ring
Elektronen - ~fe {sehr schwach)
beugungsbiid (fae e
NP e ---= Aperturblende
®

Dunkelfeld ~
abbildung

Abb. 3.9.: Dunkelfeldabbildung amorpher, intergranularer Phasen

(Schemazeichnung).
Die hier untersuchten Materialien haben im Einzelnen folgendes gezeigt:

Beim HPSN(Mg) liegt die ganze Korngrenzenphase, sowohl in Tripelpunkten,
als auch in den 10-30 & dicken Bereichen zwischen zwei B-SiN, K&rnern,
im amorphen Zustand vor (wie Abb. 3.11.). In der Literatur /145,146/
wurde wiederholt die Frage nach der Kontinuitdt der amorphen Filme um
die Siliziumnitridkdrner diskutiert - bei dem hier untersuchten mit MgO
heiBgepressten SigN, scheinen auch teilweise glasfreie Korngrenzen vor-
zuliegen, wohingegen alle untersuchten Korngrenzen in Y,03-verdichteten

Materialien einen kontinuierlichen Korngrenzenglasfilm aufweisen.

Das HPSN(Y) hat auskristallisierte Tripelpunktsbereiche der Korngrenzen-
phase und einen, sowohl die B8-Si3gN, Kdrner, als auch die kristallinen
Tripelpunktsbereiche, kontinuierlich umgebenden, 20-30 R dicken Glas-
phasenfilm (wie bei Abb. 3.10.).

Die gesinterten Materialien SSN(Y,Al) und SSN(Y,Al,Ti) weisen im An-

lieferungszustand beide eine vollkommene amorphe Korngrenzenphase auf

(Abb. 3.11.). Durch das verh#ltnismiBig hohe amorphe Korngrenzenphasen-

volumen in den Tripelpunktsbereichen dieser SisgNy-Sorten, konnte sogar das
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Aperturblendenstellung
(schematisch)

Abb. 3.10.: Darstellung der amorphen Korngrenzenfilme bei auskristalli-
sierten Tripelpunktsbereichen beim SRBSN (Y,Al,Mg).

Aperturblendenstellung
(schematisch)

:40 sl

Abb. 3.11.: Darstellung der vollkommen amorphen Korngrenzenphase beim
SSN(Y,A1,Ti) im Anlieferungszustand.

Aperturblendensteliung
(schematisch)

—v= 200 nm a)

Abb. 3.12.: Darstellung auskristallisierter Tripelpunktsbereiche der
Korngrenzenphase beim SSN(Y,Al,Ti) nach einer 1000h Luft-
gliihbehandlung bei 12000C.
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sonst nur sehr schwach sichtbare ringférmige Leuchten der diffus gestreu-
ten Elektronenstrahlen deutlich abgebildet werden. Die Tripelpunktsbereiche
beider Materialien kdnnen durch eine geeignete Gllihbehandlung (12000cC,
200-1000h, Luft) weitgehend auskristallisiert werden (Abb. 3.12.), was

zu deutlich verbesserten Materialeigenschaften fiihrt (vgl. 5.).

Es bleiben dann aber auch in diesen Materialien nach der Gliithbehandlung

die 20-50 A dicken Korngrenzenfilme, sowohl zwischen den auskristallisier-
ten Tripelpunktsbereichen und den B'-SigNy-K&rnern , als auch zwischen zwei
aneinandergrenzenden g'-Si3N,-Kdrnern, erhalten; diese Filme sind also

durch eine Gliihbehandlung nicht auskristallisierbar.

Das nachgesinterte SRBSN(Y,Al,Mg) lag schon im Anlieferungszustand in

der Form vor, wie die gesinterten Materialien nach einer Gliihbehand-
lung; also mit auskristallisierten Tripelpunktsbereichen und einem kon-

tinuierlichen Korngrenzenglasfilm (Abb. 3.10.).

Flir dhnliche Materialien wurden bei Mikrostrukturuntersuchungen in der
Literatur Zhnliche Kristallisationszusténde.festgestelIt; die heiBge-
pressten Materialien sind vergleichbar mit den entsprechénden in /147,
148/ und die gesinterten und nachgesinterten SisNy-Sorten mit den
Materialien in /149,150/.

Bei den Materialien mit einer vollkommen amorphen Korngrenzenphase auf
Y,03-Basis [SSN(Y,AI,TI) und SSN(Y,A])] wurde durch eine geeignete Gliihbe-
handlung sichergestellt, daB zum Kriechversuch alle Tripelpunktsbereiche
auskristallisiert waren. Alle hier getesteten SijN,-Sorten enthalten so
etwa den gleichen Volumenanteil amorpher Korngrenzenphase, ndmlich den
alle Kdrner umgebenden, 10-50 R dicken Korngrenzenglasfilm, der jedoch

jeweils eine unterschiedliche Zusammensetzung aufweist.
3.3.3.2. STEM-ROntgenmikroanalysen der Korngrenzenphasen
Durch die STEM-RSntgenmikroanalyse sind die Intensitdtsverhdltnisse von

verschiedenen Elementen mit einer Ordnungszahl Z > 11 zueinander in

einem Gebiet von ungefdhr 200 A Durchmesser ermittelbar (Abb. 3.3.).
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Mit einer Gewichtung (/135/,5.88) lassen sich die Konzentrationsverh&lt~
nisse dieser Elemente zueinander in den Tripelpunkten der Korngrenzen-
phase und in Partikeleinschllissen der SigN,-Materialien quantifizieren;
die leichteren Elemente, vor allem die hier interessanten Elemente
Sauerstoff und Stickstoff, kdnnen dagegen mit diesem Verfahren nicht
nachgewiesen werden.

Punktanalysen an den 10-50 A breiten Korngrenzenphasen weisen immer zu
hohe Si-Gehalte auf, da ein Teil der benachbarten SizN,-Kdérner mit ins
Analysenvolumen (@ ~ 200 A) einbezogen wird. Um zur Zusammensetzung
dieser dlinnen Korngrenzenglasfilme genauere Angaben machen zu kdnnen,
miiBten Auger-Spektroskopische Untersuchungen an interkristallinen Bruch-
fldchen durchgeflihrt werden - dann wdren auch die Elemente Sauerstoff
und Stickstoff nachweisbar. Da sich aber SigNy, wdhrend der Analyse

wegen seiner schlechten elektrischen Leitf8higkeit elektrostatisch auf-
1&dt, sind hochaufl8sende Auger-Spektroskopische Untersuchungen an den
wenigen Atomlagen dicken'Korngrenzenglasfilmen dieser Materialien un-
mdglich /151/.

In den folgenden Abbildungen (3.13.-3.18) sind STEM-Punktanalysen in
groBeren Tripelpunktsbereichen der hier untersuchten SigNy-Materialien
dargestellt. Die vollkommen amorphe Korngrenzenphase des HPSN(Mg) weist
etwa gleiche Intensitdten an Mg und Si auf (Abb. 3.13.). Mit dem Korrektur-
faktor aus /135/ 18Bt sich auf ein Mg/Si-Konzentrationsverh&ltnis der
amorphen Phase schlieBen, das nahe der eutektischen Zusammensetzung

nach Abb. 2.5. liegt. In dieser Magnesiumsilikatkorngrenzenphase 1iegen
.aber auch lokal deutliche Ca-Gehalte vor, die die Erweichungstemperatur
nochmals absenken kdnnen.

Vor allem Ca, oxidisch gebunden, reichert sich in den amorphen Korngrenzen=
phasenanteilen sehr stark an; in groBen amorphen Tripelpunktsbereichen

des Materials SSN(Y,Al) wurden n&mlich deutliche Ca-Gehalte nachgewiesen
(Abb. 3.17.), obwohl dieses Material gemdB der naBchemischen Analyse

(Tab. 3.1.) den mit Abstand geringsten Ca-Gehalt (0,01%) aufweist.

Die Korngrenzenphase des HPSN(Y) besteht in den kristallinen Tripel-
punktsbereichen aus einem Yttriumsiliziumoxinitrid; die Yttriumkonzen=

tration ist hier deutlich h8her, als die Siliziumkonzentration (Abb. 3.14.).
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Abb. 3.13.: HPSN(Mg) Abb.3.14.: HPSN(Y)
Amorphe Korngrenzenphase Kristalline Korngrenzenphase

8 BBKE S 0 24KEV) "8 0OKED
Abb. 3.15.: SSN(Y,A1,Ti) Abb. 3.16.: SSN(Y,A1,Ti)
Amorphe Korngrenzenphase Amorphe Korngrenzenphase

¢ B 56KEU AES 3 12KE0S
Abb. 3.17.: SSN(Y,Al) Abb. 3.18.: SRBSN(Y,Al,Mg)
Amorphe Korngrenzenphase Kristalline Korngrenzenphase

)

Abb, 3.13.-3.18.: STEM—EDX-Punktanalysen in gréBeren Tripelpunkts-

bereichen der untersuchten Materialien im An-

lieferungszustand.
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Neben diesen beiden Elementen wurden keine Weiteren in den kristallinen
Korngrenzenphasenanteilen dieses Materials nachgewiesen., Unter Berlick=

sichtigung der Ergebnisse aus Kapitel 3.1. liegt also der SchluB nahe,

daB es sich bei diesen Bereichen um das Yttriumsiliziumoxinitrid

Y5(Si0y)sN handelt.

Die Tripelpunktsbereiche des SSN(Y,Al,Ti) weisen stark unterschiedliche
Zusammensetzungen auf (Abb. 3.15. und Abb. 3.16.). Die im Anlieferungs=
zustand vollkommen amorphe Korngrenzenphase ist sehr inhomogen, so daB
es im Zusammenwirken mit Ca0O-Verunreinigungen durchaus zur Ausbildung

so niedriger Eutektika, wie in 2.2.3.6. beschrieben, kommen kann.

Tritt irgendwo im Geflige ein solches Eutektikum auf (bei diesem Material
bei 12420C; Abb. 2.12.), so sind der maximalen Einsatztemperatur natiir-
‘lich klare Grenzen gesetzt. Die thermischen und mechanischen Eigen-
schaften zeigen eine rapide Verschlechterung oberhalb dieser Temperatur
(vgl. Kapitel 4 und 5).

Durch Glihen kdnnen die amorphen Tripelpunktsbereiche auskristalli-
siert werden; f6ntgenographisch wurde Y,Si,0, nachgewiesen - STEM/EDX-
Analysen weisen entsprechend in vielen kristallisierten Tripelpunktsbereichen
ein Y/Si Konzentrationsverh&ltnis von etwa 1 : 1 auf. Daneben wurden

immer geringe Al-Gehalte gefunden.

Das Material SRBSN(Y,Al,Mg) weist dagegen wesentlich homogenere Tripel-
punktszusammensetzungen als das SSN{Y,Al,Ti) auf (Abb. 3.18.); die Tripel-
punktsbereiche liegen in kristalliner Form vor. Unter Einbeziehung der
réntgenographischen Untersuchungen in 3.1., wobei leicht verzerrte
Mellilit-Strukturen (SigNy ¢ Y,03) festgestellt wurden, liegt die Ver-
mutung nahe, daB diese Verzerrung des Gitters durch partielle Al, Mg, O-
Einlagerungen, dhnlich den Magnesium-SiAlONen (Kapitel 2.2, und 3.4.),
hervorgerufen wird. Lokal k8nnen aber auch in Verbindung mit den, in den
amorphen Korngrenzenfilmen angereicherten CaO-Verunreinigungen, eutektische
Zusammensetzungen, wie in Abb. 2.11. gezeigt, erreicht werden; diese be-
wirken, daB oberhalb dieser Temperatur (v 13000C) die Materialeigen-

schaften drastisch absinken (vgl. Kapitel 4 und 5).
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3.3.4, Die Einschllisse

In den hier untersuchten SizN,-Materialien treten grundsdtziich zwei
verschiedene EinschluBtypen auf:

zum einen etwa 0,4 bis 5 um groBe Partikel, die dhnlich den SizN,-Kdrnern
von Korngrenzenphase umgeben sind (Abb. 3.19.), zum anderen wesentlich
kleinere intragranulare Einschllisse (0,03-0,7 um) in den Siliziumnitrid-
kérnern selbst (Abb. 3.20). Abh#ngig von Art und Menge der Verunreini-
gungen (hier vor allem Fe, W, Ti ...) weisen die verschiedenen SigNy-
sorten die einen oder anderen EinschiuBtypen, mehr oder weniger hdufig
und mit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen auf. Im Einzelnen

ergab sichbfo]gendes:

Im HPSN(Mg) treten {iberwiegend Partikeleinschllisse auf, die eine

(Fe,Mn) - Si Zusammensetzung nahelegen (Abb. 3.21.). Es sind jedoch in
diesem Material auch intragranulare Einschllisse im SigN,-Korn vorhanden,
die eine dhnliche Zusammensetzung aufweisen, aber noch zus&tzliche

Spuren von Kalium enthalten (vgl. Abb. 3.22.).

Das HPSN(Y) hat fast ausschlieBlich Partikeleinschliisse mit einer Zu-
sammensetzung gemdB Abb. 3.23.; libereinstimmend mit den rdntgenogra-
phischen Untersuchungen ergibt sich das Konzentrationsverhdltnis der
Verbindung FeSi,. Die wenigen im HPSN{Y) vorhandenen Einschllisse im

SigNy-Korn haben etwa die gleiche Zusammensetzung, wie die Partikel-

einschliisse.

Der Werkstoff SSN(Y,Al,Ti) weist sehr viele intragranulare Einschllisse im
SigNy-Korn auf, welche eine Silizium-Titan-Zusammensetzung gemdB Abb.

3.24. haben - Partikeleinschllisse treten nur vereinzelt auf.

Das Material SSN(Y,Al) weist dagegen verhdltnismidBig wenig intragranulare
Einschllsse in SigNy-K&rnern auf, hat aber sehr viele und groBe Partikel-
einschllisse. Diese Partikel zeigen die Intensitdtsverhdltnisse der ront-

genographisch identifizierten Verbindungen Fe,Si (hier nicht abgebildet)

und WSi, (Abb. 3.25.),
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Im nachgesinterten SRBSN(Y,Al,Mg) treten nur gahz vereinzelt intragranulare
Einschilisse in SigNy,~=K&rnern auf, die ein Eisen-Silizium-Intensitéts-
verhdltnis dhnlich Abb., 3.23. aufweisen, also wahrscheinlich ebenso
FeSi,~Verbindungen sind. Daneben gibt es hdufiger Eisensilizid=Partikel-
einschliisse, in denen auch die Eisenbegleiter Ti, Cr, Ni und Mn ent-

halten sind (Abb. 3.26.); es wurden sogar Zink-Silizid Partikel ge-

funden.
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——=0,2 im

Abb. 3.19.: Partikeleinschluss Abb. 3.20.: Intragranulare Ein-
am Beispiel des SSN(Y,Al) schliisse im SigNy-Korn des
SSN(Y,A1,Ti)

i = 0,4 pm

Abb. 3.21.: HPSN(Mg) Abb. 3.22.: HPSN(Mg)
Partikeleinschluss Intragranularer Einschluss

oty

Abb. 3.23.: HPSN(Y) Abb. 3.24.: SSN(Y,Al,Ti)
Partikeleinschluss Intragranularer Einschluss

T

Abb. 3.25.: SSN(Y,Al) Abb. 3.26.: SRBSN(Y,Al,Mg)
Partikeleinschluss Partikeleinschluss
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L, DAS OXIDATIONSVERHALTEN

Da die technischen Siliziumnitridwerkstoffe hauptsdchlich flUr Hoch-
temperaturanwendungen in oxidierender Atmosphdre entwickelt worden sind,
wurde das Oxidationsverhalten dieser Materialien vor allem in trockener
Luft untersucht. Die Oxidationsversuche wurden in einer Thermowaage

vom Typ 409 E der Firma Netzsch, Selb durchgefiihrt; gegentiber der in
/152/ beschriebenen Anlage, wurde lediglich ein verbesserter Trdger-
frequenzmeBverstirker verwendet, sodaB die MeBempfindlichkeit auf 5 mg
pro Schreiberbreite erhSht werden konnte. Alle Probenoberfl&chen

wurden fiir die Oxidationsuntersuchungen mit 1 pm Diamantpaste fein-
poliert.

Um das komplexe Oxidationsverhalten technischer Siliziumnitridmaterialien
mit verschiedenen Korngrenzenphasenzusammensetzungen ndher erldutern zu
kdnnen, werden zun3chst die Oxidationsmechanismen reiner Siliziumbasis-
werkstoffe und die vorhandenen OxidationsmeBdaten technischer Silizium=

nitridmaterialien vorgestellt.

b1, Grundlagen und Literaturauswertung

Wahrend der Oxidationsmechanismus des reinen Siliziums weitgehend ab-
gesichert ist, bestehen noch Unsicherheiten bei der Erkldrung des
Oxidationsverhaltens des reinen Siliziumnitrids. Sowohl graduell unter-
schiedliche, als auch génzlich kontrdre Meinungen werden bei der Er-
l&duterung der Oxidationsvorgédnge in technischen Siliziumnitridwerk=-

stoffen mit verschiedenen Korngrenzenphasenzusammensetzungen geduBert.

In diesen technischen Siliziumnitridmaterialien kdnnen neben der normalen,
parabolischen Oxidationskinetik auch katastrophale Oxidationsreaktionen
/153/, sowie logarithmische Kinetiken (vgl. 4.2.1.) auftreten. Aus

diesem Grunde werden zunichst die theoretischen Bedingungen flir das

Zustandekommen verschiedener Oxidationskinetiken niher erl3utert.
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bot.1. Kinetik des Oxidschichtwachstums

Bei den Oxidationsversuchen mit den hier untersuchten SizN,-Qualit¥ten
traten in der Regel parabolische Abhdngigkeiten auf; lediglich das
HPSN(Y) wies eine logarithmische Kinetik auf. Eine parabolische Oxidation
ergibt sich, wenn die Diffusion eines der Reaktionspartner durch einen
Trennbereich mit einem konstanten Konzentrationsgradienten geschwindigkeits-
bestimmend. Im Gegensatz zu vielen Metallen, diffundiert bei Silizium-
nitridmaterialien in der Regel der Sauerstoff durch die dichte, schlit-
zende Deckschicht an die Grenzfl&che Schicht/Matrix. Die Siliziumdif-
fusion durch die Si0,-Schicht ist temperaturrabhingig zwischen 3 und 6
Zehnerpotenzen geringer als die Sauerstoffdiffusion und somit flr das
Oxidationsverhalten vernachldssigbar /157/. Eine Herleitung der Oxi-
dationskinetik flir Silizium /154/ ist analog auf die Siliziumnitrid-
oxidation iibertragbar. Bei Ausbildung einer dichten, schlitzenden Oxid-
schicht muB also der Sauerstoff an der Grenzfldche Gas/Schicht in der
Schicht gel8st werden, durch die Schicht zur Grenzfliche Schicht/Matrix
diffundieren und dort mit der Matrix reagieren (Abb. 4.1.); hierbei

muB der Materiestrom im stationiren Zustand FUr die drei Teilvorgange

gleich sein

F=F =F, =F,4 (h.1.)

Luft 5i0, Siliziumnitrid

fa——— X g

X

F =h{C-C,)) Fz.-.De,,—fL—lx" Fy=k-C,

Abb. 4.1.: Sauerstofftransportmodell fiir den Oxidationsvorgang in

SigNy (nach /154/).
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Der Sauerstoffstrom in die duBere Oxidoberfl&che wird angenommen zu:

h = Gasphasentransportkoeffizient
Co = Konzentration des gel8sten Sauerstoffs
an der duBeren Oxidoberflédche
Fi = h ¢ (C*-Co) (4.2.) c* = Gleichgewichtskonzentration des

geldsten Sauerstoffs in der Oxid-
schicht., Bei der Ldsung von 0,
als ‘Moleklil ist diese Uber eine
Konstante mit dem Sauerstoffpar-
tialdruck verbunden.

C* = K o Po, (Henry'sches Gesetz)

Der Sauerstoffstrom durch die Si0,=Schicht wird nach dem 1. Fick'schen

angesetzt:
Deff = effektiver Sauerstoffdiffusions=-
koeffizient durch die Schicht
c - .
Fo = 'Deff'g§=0eff°—g;£l (4.3.) C; = Konzentration des geldsten Sauerstoffs

o an der Grenzfldche Si0,/SigNy
Xgo = Oxidschichtdicke

Der Sauerstoffstrom durch die Grenzfliche Oxid/Grundmaterial wird durch

eine lineare Beziehung beschrieben:
F3 = k * Cj (4.4,) k = Geschwindigkeitskoeffizient

Nach Elimination von C, und C; ergibt sich der Materialstrom zu:

k - c*¥
F=F =F)=Fg= — T (4.5.)
h Deff

Ist N; die Zahl der Oxidationsmittelmolekiile, die ein Einheitsvolumen
der Oxidschicht beinhaltet, so wird die Waschstumsgeschwindigkeit der

Oxidschicht beschrieben durch:

k. ¥

dxo _ F _ N1

dt Nl_ 1+ _Ig + k*xo (k.6.)
h ~ Deff

Die Ausgangsannahme flir diese Herleitung ist, daB zu Beginn der Unter-

suchung bereits eine dlinne Oxidschicht der Dicke x; vorhanden war;
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es ergibt sich daraus die Randbedingung:

Xo = Xj zur Zeit t =0 (4.7.)

Die Integration obiger Differentialgleichung und das Einsetzen der Rand-

bedingungen fithrt zu:

x2 + Axg = Bt + x} + Ax; (4.8.)
dies kann umgeschrieben werden zu:
x3 + Axg = B(t+T) (k.9.)
mit:
A = Z‘Deff'(“"l"i"%) (4.10.)
p = 2:DeffC¥ (4.11.)
Ny
2
o XIHAX| (h.12.)
B

Die Gr8Be T entspricht einer Verschiebung der Zeitkoordinate, welche die

Anwesenheit der anfdnglichen Oxidschichtdicke x; korrigiert.

Die L&sung der quadratischen Gleichung flihrt zu:

2
—X—‘}Z— = [1 +7\-§-J-;-I;-E§J -1 (4.13.)

2
Fir verh&ltnismdBig kurze Oxidationszeiten (t <<'%§) reduziert sich

Gl. 4.13. auf ein lineares Oxidationsgesetz:

< (t+T) (4.14.)

Xg &

>=|w

2
Flr ldngere Zeiten (t >> %—) ergibt sich eine parabolische Oxidations-

B
kinetik:

1
Xo t 2
9 % (g (.15.)
oder: xg B -t (4.16.)

Hierbei ist B die parabolische Geschwindigkeitskonstante.
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Nimmt man, wie bei MgO-heiBgepresstem Siliziumnitrid, an, daB die Oxid-
schicht nicht schlitzend und die Einwdrtsdiffusion des Sauerstoffs in die
Korngrenzenphase oder die Auswdrtsdiffusion das Magnesiums aus der Korn-
grenzenphase in die Deckschicht der geschwindigkeitsbestimmende Vorgang

ist (vgl. 4.1.3.2.), so 13Bt sich hierzu analog eine parabolische Kinetik*)
herleiten, einfach indem man die Phasengrenzen verschiebt (vgl. Abb. 4.2.).
Wichtig hierbei ist, daB die Diffusion eines der Reaktionspartner durch
ein Gebiet mit konstanten Konzentrationsgradienten der geschwindigkeits-
bestimmende Vorgang ist. Dann &ndern sich dadurch lediglich die Koeffi-

zienten, nicht aber die Kinetik.

nichtschitzende

Oxidschicht i
Grundmaterial
CJ Mg -Konzentration in
Luft : der Korngrenzenphase

I
|
[
i

Ci !
t oder entsprechend

Co |
t
[
1
|
|
|

, C ! Sauerstoffkonzentration
Po, Poy | in der Korngrenzenphase
Po, *Po,

Abb. 4.2.: Analogien zur Herleitung der parabolischen Kinetik bel ge-
schwindigkeitsbestimmenden Diffusionsvorgéngen in einem
Gebiet mit linearem Konzentrationsgef&llen unterhalb einer

nichtschlitzenden Deckschi;ht.

Eine Anderung der Oxidationskinetik tritt jedoch ein, wenn sich eine
dichte, schlitzende Oxidschicht ausbildet, aber durch gasf&rmige Reaktions-
produkte (hier z.B. N,)an der Grenzflédche Oxidschicht/Grundmaterial oder
in der Oxidschicht Blasen entstehen; dies ist wahrscheinlich beim HPSN(Y)
der Fall (vgl. 4.2.1.). Durch Hohlraumbildung in der Zunderschicht von
Metallen konnte das logarithmische Oxidationsgesetz flir dicke Oxidfilme

%) Die Bezeichnung Kinetik wird verwendet, da hier meist ein Zusammenhang
zwischen Zeitabhdngigkeit der Reaktion und Reaktionsmechanismus besteht.
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hergeleitet werden /155/. Wendet man die dort gemachten Annahmen auf die
logarithmische Oxidation des HPSN(Y) an, so ergibt sich folgendes (vgl.
Abb. 4,3.):

Luft

R R S el
usion relativ reine
P
! 1
1
|

P Si0, -Schicht

oo !
¥y 10

Blasen {py>) &ty ) .% é
0%
//C;;////</C

Abb. L4.3.: Schemazeichnung der Blasenbildung an der Grenzfl&che Oxid-

schicht/Grundmaterial beim HPSN(Y).

Sauerstoffdiffusi

L _

Man nimmt an, daB die Sauerstoffdiffusion durch eine relativ reine,
dichte Si0,-Deckschicht (vgl. Kap. 6) der geschwindigkeitsbestimmende
Vorgang ist; auBerdem bilden sich durch die Reaktion des SigN, mit
Sauerstoff an der Grenzfldche Oxidschicht/Grundmaterial Blasen mit
einem hohen Stickstoffpartialdruck. Ist nun das in 4.1.2. beschriebene
'"Hangeln' molekularen Sauerstoffs durch das SiO,-Gitter der Sauerstoff-
nachschubweg zum Reaktionsort (innere Grenzfliche), so wird durch die
Blasenbi]dung*) der wirksame Diffusionsquerschnitt auf einen Bruchteil
6 = ﬁi < 1 verringert. Hierin bedeutet qo der anfangliche Diffusions-
querschnitt ohne Blasen und q., der noch von Blasen freie Diffusions-
querschnitt nach einer Oxidationszeit t. Fiir die Abnahme des wirksamen

Diffusionsquerschnittes erhdlt man

- d6 = 8k dm (4.17.)

bzw. nach Integration
8 = kyre 1M (4.18.)
Mit dm wird hierin die Gewichtszunahme bezeichnet.

Setzt man das Schichtdickenwachstum %% der blasenfreien Oxidschicht

%) Die Verringerung des wirksamen Diffusionsquerschnitts kann natiirlich
auch an Stelle der Blasen durch teilweise auskristallisierte Oxidschicht-
bereiche mit erheblich niedrigerem Diffusionskoeffizienten erfolgen.
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umgekehrt proportional der Schichtdicke selbst,

& _ ko
dt T "x (h.19.)

so ergibt sich flir die blasenfreie Oxidschicht ein parabolisches Schicht-

dickenwachstum (wie z.B. bei der Oxidation von reinem Silizium)

]

x2 = 2k, t (4.20.)

1}
(¢]

y
X k. »t2 (4.21.)

Die Massendnderung der Oxidationsprobe mit blasenhaltiger Deckschicht
ist dann: )

_FE - .

L Zap,eTkam (4.22.)

—.—=k3°t ‘e (14'23')

Integriert man diesen Ausdruck, so ergibt sich das logarithmische

Oxidationsgesetz (vgl. /156/)
m = k5+k6°]nt (L‘-ZL}-)

Eine solche Oxidationsschicht ergibt sich beim HPSN(Y) bei Temperaturen
< 14500C (vgl. 4.2.1.).

4,1.2, Oxidationsverhalten reiner Siliziumbasiswerkstoffe

Die passive Oxidation von Si, SiC und SigN, flihrt zur Bildung einer
amorphen und/oder kristallinen reinen Si0,-Deckschicht. Es entsteht in
den meisten F&llen Cristobalit als kristalline Si0,-Phase.

Die bei Anwesenheit von Mineralisatoren in diesem Temperaturbereich
stabile Si0y~Phase wdre Tridymit. Die Diffusion des Sauer-

stoffs erfolgt bei einer glasigen Si0O,=Schicht als Volumendiffusion,
bei einer kristallinen Schicht dagegen als Volumen- und Korngrenzen-
diffusion. Die Volumendiffusion des Sauerstoffs durch Si02-Glas und
Cristobalit wurde von Schaeffer /157/ anhand der B=-Cristobalitstruktur
diskutiert, denn die Glasstruktur kann auch als gestdrte Cristobalit-

struktur angesehen werden.
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4,1.2.1. Sauerstoffdiffusion durch Si0,

Im §i0, ist die Sauerstoffdiffusion in Form von Netzwerksauerstoff Dy
und als molekutar im Si0, geldster Sauerstoff Do, méglich. Entscheidend
flir den Diffusionsvorgang ist die Mitwirkung von molekular gel8stem

Sauerstoff. Zwei Griinde sprechen fiir diese SchluBfolgerung:

1. die Aktivierungsenergie des Diffusionsvorganges (v 100 l<lJ--—) ist

wesentlich kleiner als die Bindungsenergie einer Si-O-ETﬁlelbindung
(v 465 ﬁ%T) sodaB ein Aufbrechen der Si-0 Bindung bei der Sauerstoff-
diffusion nicht stattfindet.

2. der Sauerstoff-Tracer-Diffusionskoeffizient ist in reinem Si0, direkt

proportional zum Sauerstoffpartialdruck. (Dg v p02).
Der Sauerstofftransport 1duft bei der Diffusion durch Si0, wie folgt ab:

Flir den Netzwerksauerstoff stellt ein in seiner Nihe befindliches 0,-
Moleklil einen interstitiellen Defekt dar. Der Netzwerksauerstoff be-
nutzt nun das 0,-Moleklil als Vehikel flir seinen Transport, indem er durch
ein in seiner Ndhe befindliches Sauerstoffatom eines 0,-Moleklils ausge-
tauscht wird, und so seinen 'Briickensauerstoff-Platz' verldBt, An anderer
Stelle kann nun dieses, jetzt im O,-Moleklil befindliche, urspriingliche
Netzwerksauerstoffatom wieder nach dem gleichen Mechanismus als Netz-
werksauerstoff eingebaut werden. Den Transport des 0,-Moleklils kann man
sich also als ein "Hangeln' entlang der (2Si-0-Si=)-Verzweigungen unter
stdndigem Austausch von Sauerstoffatomen zwischen Moleklil und Netzwerk
vorstellen, also einen indirekten Zwischengittermechanismus in einem

" FestkSrper.,

Die relativ geringen Diffusionsaktivierungsenergien (100 %%T) im Ver-
gleich zur Si-0-Bindefestigkeit (v 465 %%T) lassen sich folgendermaBen
erkldren:

Nach dem kovalenten SiO,-Bindungsmodell kann sich das 0,-Molekiil mit
seinen beiden Sauerstoffatomen in den EinfluBbereich eines Silizium=-
atoms anlagern. Der Sauerstoffaustausch zwischen Molekiil und Netzwerk
erfolgt dann &quidistant zum Silizium, jedoch ein "Aufbrechen'' der

Si=0-Si Bindung im eigentlichen Sinne findet nicht statt.
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Die Ozonbildung in einem aktivierten Ubergangszustand kdnnte als Vor-
stufe des Sauerstoffaustausches aufgefaBt werden (der Austausch findet
durch eine Rotation des Ozonmoleklils statt). Die exotherme Warmet&nung

der Ozonbildungsreakton legt einen derartigen Austauschmechanismus hahe:

kJ
O(Netzwerk)™02 (interstitiell) 03+103 ol (4.25.)

4,1.2.2. Oxidation von reinem Silizium

Beim reinen Silizium besteht der Oxidationsvorgang in seinem geschwindig-
keitsbestimmenden Schritt aus einer Bewegung molekularen Sauerstoffs
durch die reine Si0y;-Reaktionsschicht nach oben erldutertem Mechanismus.
Die AktiVierungsenergie des Oxidationsvorganges betrdgt im Temperatur=
bereich 1150°9-1350°C entsprechend etwa 100 %%T /158/.

Bei der Oxidation von Silizium, ist neben dem gesagten das Auftreten von
Ozn-"Spezies (02— oder 022-) als Sauerstofftrdger in der Literatur wie-
derholt diskutiert worden. Dies geht auf Versuche zurlick, bei denen
durch Anlegen elektrischer Felder durch entsprechende Polung die Sili~-
ziumoxidation beschleunigt oder verlangsamt werden konnte /159/.

Es wurde jedoch auch gezeigt /160/, daB elektrolytische Effekte die
Bildung von Sauerstoffionen in einer solchen Anordnung verursacht haben
kdnnten und hiermit keine Aussagen Uber den feldfreien Oxidationsvor-
gang gemacht werden kdnnen. Die Frage nach ionaren Ladungstrdgern in

extrem reinen Si0,=Schichten ist somit noch offen.

h.1.2.3. Oxidation von "reinem' Siliziumnitrid

Die Literaturdaten der Oxidation des weitgehend ''reinen'' Siliziumnitrids
(SigNy=Pulver und CVD-SizN,) streuen relativ stark . Es f#llt jedoch auf,
daB die Geschwindigkeiten im Bereich 1200°-14009C bis zu 3 Zehnerpotenzen

niedriger liegen als nach folgender Gleichung /161/ zu erwarten wére:
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Kp,si0, ® 2Dg = 205, ' (4.26.)
o
Hierin ist: Do = Diffusionskoeffizient des Netzwerksauerstoffs im

Si0,-Glas (d.h. der gemessene Tracer-Diffusions-
koeffizient).

Doy = Diffusionskoeffizient des im Si0,-Glas geldsten
molekularen Sauerstoffs.

C02 = Konzentration des gel8sten molekularen Sauerstoffs,

Co = Konzentration des Netzwerksauerstoffs (d.h. beim
Si0, der gesamte in Form der Brlickenbindung vor-
liegende Sauerstoff).

Flir diese kleinen Oxidationsraten k&nnen drei m&gliche Ursachen angeflihrt

werden:

1.

Der durch die Oxidation des SigN, freigesetzte Stickstoff verlangsamt

den weiteren Fortschritt der SiO,-Bildung. Der nach der Reaktion
SigNy+30, ——#= 35i0,+2N, (h.27.)

freigesetzte Stickstoff kann den Oxidationsfortschritt durch die
geringe Stickstoffldslichkeit (N-T%E der Sauerstoffl&slichkeit) und

den niedrigen N2-Diffusionskoeffiiienten (v T% des 0,-Diffusions-

koeffizienten) im Si0,~Glas und somit durch die geringe. Stickstoff-
Permeation durch Si0O,~Glas behindern ( Ny-Permeation W-Tj%a der

0,-Permeation). Der an der Grenzfl&che SigN,/Si0, gebildete Stick-
stoff kann also nur langsam abtransportiert werden, sodaB dort hohe

Stickstoffpartialdriicke entstehen.

Gegen eine Stickstoffdiffusion als geschwindigkeitsbestimmenden
Schritt spricht jedoch folgende Uberlegung:

Zwar sind die Stickstoffldslichkeit und der N,-Diffusionskoeffizient
in Glas erheblich niedriger als die entsprechenden Werte des Sauer-
stoffes, jedoch ist bei der Oxidation der Gleichgewichtsdruck des

Stickstoffs flir die Reaktion
SigNy+30, e 23i02+2N2 (’4.28.)

erheblich h8her als der Sauerstoffdruck. Bevor der Stickstoffdruck

aber so stark ansteigen wilirde, wlirden sich Blasen o0.8. in der Oxid-
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schicht bilden und damit den Stickstoffpartialdruck senken, sodaB
die Sauerstoffdiffusion trotzdem geschwindigkeitsbestimmend bleiben
kénnte. Das Vorhandensein von N, in der Oxidschicht reduziert aber
die Menge des 18sbaren Sauerstoffs, wodurch die Oxidationsrate ab-

solut gegenliber der Si-Oxidation vermindert werden kann /162/.

3. Es kann nicht ausgeschlossen werden, daB die auf SigN, sich bilden-
den Oxidationsprodukte von der bisher festgestellten Si0,-Glas/
Cristobalit-Zusammensetzung abweichen. Zum Beispiel besteht auch die
M8glichkeit der Bildung von Hochtemperatur-Tridymit, von dem bekannt
ist, daB er einen um etwa 3 Zehnerpotenzen niedrigeren Sauerstoff-
Tracerdiffusionskoeffizienten besitzt als reines Si0,~Glas. Je nach
Verunreinigungsanteil (und/oder die Kristallisation von Si0,-Glas
beeinflussender Faktoren, wie Wasserdampfpartialdruck oder St&chio-
metrie) und somit je nach Tridymitanteil im Oxidationsprodukt, wiirde

man dann entsprechend reduzierte Oxidationsraten erwarten.

Neben den, gegenliber dem Silizium, wesentlich geringeren Geschwindigkeits~-
koeffizienten, wurden beim reinen SigNy, in der Regel auch deutlich hdhere
Aktivierungsenergien gemessen. Auch wurde schon bei niedrigeren Tempera-
turen (11000-13000C) eine Po,~Unabhéngigkeit beobachtet. Die Ursache da-
flir kénnte in der Abfllhrung des Stickstoffs von der SigN,/Si0,-Phasen-
grenze als dem geschwindigkeitsbestimmenden Schritt oder in der Bildung
mehrkomponentiger Gldser, die ja eine pOZ-unabh5ngige 0,-Diffusion haben,
gesehen werden. Die verstdrkte Oxidation oberhalb 14000C wird auf einen
abge#dnderten Sauerstofftranport (viskose FlieBeinheiten) zurlickzuflihren
.sein/157/. Die p02—Unabh3ngigkeit des Oxidationsvorganges ist dann im
oberen Bereich dadurch gegeben, daB die Sauerstoffdiffusion in 'mehr-
komponentigen' Gl&sern (z.B. Eisen- und Kalziumverunreinigungen) Po,”

undbhdngig ist.

Es muB offen gelassen werden, welcher der angefiUhrten Grinde im Einzel-
fall flr die abgesenkten Oxidationsraten des SigN, verantwortlich gewesen
ist /157/; es gibt jedoch auch MeBergebnisse, wo die Oxidationsraten
gegenliber der Si-Oxidation nur relativ wenig erniedrigt sind /163/ und

Messungen, die nur wenig erhdhte Aktivierungsenergien (Q = 142-146 %%T)
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ergeben haben /164/. Dies legt die Sauerstoffdiffusion durch eine SiO,-

Schicht als geschwindigkeitsbestimmenden Diffusionsschritt nahe.

4,1.3., . Oxidationsverhalten technischer Siliziumnitridmaterialien

- e G WD G e b R R e D L R o6 em D R e s D 00 G Gn e G e G e e ke €3 e Om  am mm

Das Oxidationsverhalten von technischen SizN,-Produkten mit einem oder
mehreren Sinterhilfsmittelzusidtzen (Y,Al,Ti,Mg) und deutlichen Verun-
reinigungsgehalten (Ca,Fe) ist noch komplizierter als die Oxidation des
reinen SigN, oder Si. Es treten hierbei vollkommen andere Oxidations-
mechanismen als bei der Oxidation von reinem SigNy=Pulver bzw. CVD-SigN,
auf. Die wenigen bekannten Untersuchungsergebnisse konzentrieren sich

im Wesentlichen auf kommerzielles, MgO-haltiges HPSN. Neben verschiedensten
kristallinen Silikatphasen bildet sich bei der Oxidation technischer
Siliziumnitridmaterialien eine Alkalien, Erdalkalien, Eisen, Aluminium,
Yttrium und Titan enthaltende silikatische Glasphase. Da diese mehr-
komponentigen Silikatgldser, die ja in 8hnlicher Zusammensetzung auch

in den Korngrenzenphasen des Grundmaterials auftreten, wesentlich das
Oxidationsverhalten und auch das Kriechverhalten beeinflussen, soll im
Folgenden auf die in diesen Materialien ablaufenden Diffusionsprozesse

eingegangen werden.

k,1.3.1. Diffusionsvorgdnge in mehrkomponentigen Silikatgl&sern

'Diffusionsgesteuerte Eigenschaften von Gl&sern lassen sich zundchst nach
der Beweglichkeit der das Glas bildenden Bausteine klassifizieren. Die
deutlich stdrker beweglichan Netzwerkwandterionen (z.B. Alkali- und Erd-
alkalikationen) bestimmen Eigenschaften wie elektrische lonenleitfihig-
keit, lonenaustausch (chemischer Angriff), elektrische und mechanische
Relaxationsvorgdnge (innere Reibung). Die am wenigsten beweglichen
Teilchen (Netzwerkbildner wie Sauerstoff und Silizium) kontrollieren
reaktionskinetische Abl&ufe an Phasengrenzen (Aufl®sung kristallinen

Materials durch eine Glasschmelze),Entmischungs- und Enthasungsreaktionen,
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sowie das viskose Fliessen. Die Erkldrung einer makroskopischen Trans-
porteigenschaft (Oxidation und Kriechen) erfordert zuerst eine Definition
der geschwindigkeitsbestimmenden Spezies, also des maBgeblichen Diffu-
sionsmechanismus. Erschwert wird die Bestimmung durch die vielzahligen
Abh&ngigkeiten (z.B. chemische Zusammensetzung der Gl&ser, Umgebungs-
einfllisse, Verunreinigungseinfliisse) denen derartige diffusionsgesteuerte
Eigenschaften unterliegen. Einen ersten Hinweis auf das geschwindigkeits=-
bestimmende Teilchen,kann ein Vergleich der Aktivierungsenergien der
Diffusionskoeffizienten des betreffenden Teilchens mit der Aktivierungs-
energie des entsprechenden Transportvorganges erbringen. Bei den netz-
werkbildnergesteuerten Prozessen in silikatischen Systemen ist vor allem
‘der Diffusionskoeffizient von Sauerstoff (aber auch der von Silizium)

von Interesse.

Der Sauerstoff kann in mehrkomponentigen Silikatgldsern nicht nur
"briickenbildend'', sondern auch ''"nicht=briickenbildend'’, sowie bei alkali-
reichen Schmelzen auch als freies Sauerstoffion vorliegen, weshalb mit
einer entsprechenden Anzahl verschiedener Sauerstoffdiffusionskoeffi -
zienten gerechnet werden muB; desweiteren ist auch die Wanderung groBerer
Silikatanionenkomplexe zu berlicksichtigen. Der Sauerstoffdiffusions-
mechanismus ist hier vollkommen anders geartet, als der Sauerstoff-=Trans-
port in reinem Si0O,~Glas unter Nutzung von interstitiellen 0,-Molekiilen
(wie in 4.1.2.1. beschrieben). Der Unterschied wird vor allem auch durch
die verschiedene Sauerstoffpartialdruckabhingigkeit deutlich. W&hrend

die Sauerstoff-Diffusion in reinem Si0,-Glas direkt proportional dem
Sauerstoff-Partialdruck ist, ist bei den wenigen bisher untersuchten
mehrkomponentigen Glésern (oberhalb Tg) entweder gar keine oder nur eine

geringe Abhdngigkeit vom Sauerstoffpartialdruck gefunden worden.

Bemerkenswert ist auch, daB, obwohl mehrkomponentige Gl&ser im Tempera-

turbereich 11009C bis 1400°C um viele Zehnerpotenzen weniger viskos

sind, die Sauerstoffdiffusionsaktivierungsenergie flir die Netzwerksauerstoff=-

selbstdiffusion mit 174= 227 /157/ erheblich gréBer ist als im Si0,=
Glas. Auch die 0,- lefu5|on in mehrkomponentugen Gldsern besitzt hShere
Aktivierungsenergien (v 134~ 222 —= /157/) als im Si0,-Glas,

Da die Diffusion von 0, und Netzwerksauerstoff bei h8heren Temperaturen
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dhnliche Aktivierungsenergien aufweisen, wurde diskutiert /157/, ob auch
hier eine Wechselwirkung zwischen 0,-Molekililen und Netzwerk-Sauerstoffen
stattfindet. An die Stelle des physikalisch gel8sten Sauerstoffs (inter-
stitielles 0,) bei der Sauerstoffdiffusion durch eines Si0, (Abschnitt
4.1.2.1.) k8nnte bei der Sauerstoffdiffusion durch mehrkomponentige
Silikatgldser der chemisch gel8ste Sauerstoff treten. Als Ursache flr

die chemische L8slichkeit werden die meist als Verunreinigung vor!iegenden
polyvalenten Kationen (z.B. Fe2+/3%) angesehen. Wie in /157/ gezeigt,
miiBte sich dann eine Saderstdffpartialdruckabhéngigkeit gemdB poZLa

einstellen,

Ein Vergleich der Messungen von Tracer-Diffusionskoeffizienten verschie-
dener Elemente an einem alkalifreien Silikatglas (40 Ca0-20 Al,05-40 Si0,)
haben gezeigt (vgl. Abb. 4.L4.), daB oberhalb der Glaslibergangstempera-
tur Tg der Sauerstoff am beweglichsten und Silizium am unbeweglichsten
ist; unterhalb Tg hat Silizium den gréBeren Diffusionskoeffizienten als
Sauerstoff. Knapp oberhalb der Transformationstemperatur nimmt der Sauer-
stoff-Diffusionskoeffizient stark zu, wdhrend der Siliziumdiffusions-
koeffizient im Einfrierbereich keine drastische Verdnderung erfihrt;
daraus ist zu schlieBen, daB die Siliziumdiffusion weitgehend unabhingig
vom Vernetzungsgrad ist; wogegen die Sauerstoffdiffusion mit dem Ver-
netzungsgrad, also der Viskositdt des Glases, korrelierbar zu sein
scheint, Die unterschiedliche Reihenfolge der Diffusionskoeffizienten
oberhalb und unterhalb der Transformationstemperatur 18Bt sich durch
eine Anderung des Charakters der chemischen Bindung erkl&ren. Durch einen
bestimmten Depolymerisationsgrad bei hohen Temperaturen nimmt der kova-
lente Bindungsanteil in der Si-0-Bindung gegeniiber den Bindungsverh&dlt-
nissen unterhalvag zu. Eine VergroBerung des kovalenten Bindungsanteils
bedeutet aber eine Abnahme des Sauerstoffradius und eine Zunahme des
Siliziumradius, d.h. flir den Sauerstofftransport oberhalb Tg k8nnten im
wesentlichen die kovalent gebundenen Sauerstoffe an den Ecken depoly-
merisierter Silikatanionenkomplexe verantwortlich sein,

In /155/ wird die Aktivierungsenergie flir die Sauerstoff-Tracerdiffusion

in einem 40 Ca0 - 20 A1,05- 40 Si0,~Glas (Gew. %) oberhalb der Glasiiber-
gangstemperatur mit 398+85 %%T angegeben. Bei grdBerer Vernetzung,
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unterhalb Tg» wird dagegen von den Sauerstoffen ein relativ starres
"Anionen-Gitter' aufgebaut; die Sauerstoffbeweglichkeit wird reduziert,
wohingegen den kleinen Siliziumionen interstitielle Diffusionswege zur
Verfligung stehen /157/.

Diese Grundvorstellungen der Diffusionsvorgdnge wurden zwar alle an ein-
fachen (Ca0-A1,03-Si0,)-Gl&sern erarbeitet, jedoch sind sie wahrschein-
lich zumindest in groben Zligen auch auf die komplexeren Glasmischungen,
wie sie in der Korngrenzenphase und der Oxidschicht technischer Silizium=

nitridmaterialien vorkommen, tibertragbar.
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Festzuhalten bleibt, daB zur Zeit flir den Sauerstoff-Transport in mehr-
komponentigen Silikatgldsern kein eindeutiger Diffusionsmechanismus wie
bei der Sauerstoffdiffusion durch Si0,-Glas herausgestellt werden kann.
Da aber hier keine direkte Proportionalitdt zum Sauerstoffpartialdruck
beobachtet wurde, scheint zundchst eine direkte Beeinflussung lber phy-
sikalisch gelsten Sauerstoff ausgeschlossen; jedoch scheint eine Ab-

hdngigkeit des Diffusionsmechanismus vom Anteil des durch polyvalente

Kationen chemisch geldsten Sauerstoffs vorzuliegen /157/.

h.1.3.2. oOxidation von SigNy, mit MgO-Sinterhilfsmittelzusatz

Das, in der Literatur hauptsdchlich untersuchte, dichte Siliziumnitrid-
material ist das mit Mg0-Zusatz heiBgepresste SizNy,. Von allen Autoren
wird eine parabolische Oxidation berichtet, was auf einen diffusions-
kontrollierten Vorgang hinweist., Das Wachstum der Oxidationsschicht
erfolgt allerdings um 3-4 Zehnerpotenzen schneller als im reinen SigNy.
Die gemessenen Aktivierungsenergien liegen zwischen 375 — /166/ und
ASZ-——— /167/ (vgl. 4.1.4,). Die Oxidationsrate ist in welten Bereichen
sowohl vom Sauerstoff- als auch vom Stickstoffpartialdruck unabhdngig.
Es bilden sich deutliche Magnesium-Konzentrationsprofile im nicht oxi-
dierten Grundmaterial aus und die darliber liegende Oxidschicht hat nicht

schlitzenden Charakter,

Wéhrend bei den MeBergebnissen weitgehende Ubereinstimmung besteht,
.wurden jedoch sehr verschiedene Oxidationsmechanismen vorgeschlagen.
Zum einen wird die nach auBen gerichtete Diffusion von Mg2¥*- und Verun-
reinigungskationen, aus der Korngrenzenglasphase durch die Oxidschicht,
flir den geschwindigkeitsbestimmenden Vorgang gehalten /166/, wihrend
zum anderen im Nachtransport von Mg2*t-lonen aus der Korngrenzenphase
des noch nicht oxidierten SigN, in die Oxidproduktphase der oxidations-
kontrollierende Schritt gesehen wird /168/. Es wurde auch vermutet, daB
eine fortschreitende, einwdrts gerichtete Diffusion von Sauerstoff in
die Korngrenzenphase geschwindigkeitsbestimmend sein kdnnte /164/.

Eine teilweise Oxidation der Glasphase flihrt dann zu einer SipONo-




Ausscheidung und damit in der Folge zu einem Ansteigen des Mg/Si-Verh&lt-
hisses in der restlichen Glasphase; der Volumenanstieg durch diese zu-
sdtzliche Phase erhBht dann die hach Aussen gerichtete Auspressung der
Glasphase. Das Profil einer Mg-Verarmung reflektiert dann einfach die
Mbglichkeit des Magnesiums nach auBen zu diffundieren, als Ergebnis eines
parabolischen Fortschritts der Inneren Oxidation. Zusdtzlich erh8ht sich
dann durch diese VergrdBerung des %% Verhdltnisses in der Glasphase, das
chemische Potential des Magnesiums, um in die Oxidschicht mit kleinen

%% Verhdltnissen zu diffundieren.

In /157/ wurden ebenfalls Uberlegungen angestellt, inwiefern die nach
innen gerichtete Diffusion des Sauerstoffs geschwindigkeitsbestimmend
sein kdnnte, denn Sauerstoff-Tracerdiffusionsdaten in mehrkomponentigen
Silikatgldsern besitzen ebenfalls um den Faktor 2-3 gr&Bere Sauerstoff-
diffusionsaktivierungsenergien als in Si0,-Glas. Im Gegensatz zu Si0,-
Glas ist die Sauerstoffdiffusion in mehrkomponentigen Silikatgldsern

auch unabhingig vom Sauerstoffpartialdruck (vgl. 4.1.3.1.).

Ein komplexeres Modell flir den EinfluB der Kationendiffusion auf die
Oxidationskinetik wurde in /169,170/ vorgestellt:

Bei der Oxidation wird ein Reaktions- bzw. Diffusionspaar zwischen dem
an der Oberfldche durch die passive Oxidation von SizNy=K&rnern produ-
zierten Si0, und der intergranularen Phase im Innern der Keramik gebildet,
Bei bindren Diffusionspaaren muB die beweglichste Kationenart mit einem
Anion diffundieren, damit die Ladungsneutralitdt gewdhrleistet bleibt.
Bei einem reinen Mg0/Si0, Reaktionspaar miissen beide Mg2*- und 02~-lonen,
zusammen diffundieren. In den hier untersuchten SigN,-Materialien mit
einer magnesiumsilikatischen Korngrenzenphase muB diese gemeinsame Dif-
fusion von M92+- und 027-lonen jedoch nicht stattfinden, sondern es kanh
auch der In Abb., 4.5,(A) gezeigte Reaktionsablauf auftreten.

Der in der intergranularen Phase mit dem Magnesium verbundene Sauerstoff
reagiert mit dem SigN, zu Si,N,0 und setzt dabei 2/3N3~ frei; um die
Ladungsneutralitdt zu gewdhrleisten, diffundiert dieser mit dem Mg2* an
die Oberfldche. Nahe der Oberfliche verbindet sich Mg2t mit 02~ um mit
Si0 zu MgSl03 zu reagieren. Das 2/3N3"-lon reagiert zu atomarem Stick=

stoff und zwei Elektronen, die durch den atomaren Sauerstoff aufgenommen




_77_

werden und so das einwdrts diffundierende 027 =lon bilden.

Dieser Reaktionsablauf wird der konventionellen Sicht der Inneren Oxi-
dation gegeniibergestellt (Abb. 4.5.(B)). Es wurde vermutet, daB der
Elektronentransfer an der Grenzfl3che Luft/Oxidationsschicht abl&duft,

und daB der Materialtransport durch die Diffusion von lonen bewerkstelligt
wird., Ob dem so ist, oder ob neutrale Atome bei dem Transportmechanismus
vorliegen ist nicht bekannt. Verglichen mit der Oxidation des Siliziums,
wo der Diffusionsvorgang weitgehend durch neutralen Sauerstoff unter Zu-
hilfenahme von interstitiellen 0,-Moleklilen vor sich geht (vgl. 4.1.2.1.),
kdnnte auch bei der Oxidation von Silikaten, wie in der intergranularen

Phase, der DiffusionsprozeB durch ungeladene Molekiile ablaufen.
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Abb. L4.5.: Oxidationsmechanismus von MgO-haltigem SigNy nach /169/.

(A) Schema der Oxidationsreaktion, die die Auswartsdlffusaon
von Mg2* und 2/3N3~beinhaltet.

(B) Schema des herkdmmlichen Ablaufs der lInneren Oxidation,
der die Einwdrtsdiffusion von 02~ und die Auswirtsdif-
fusion von 2/3N3~ beinhaltet.

Die Diffusion von Mg2* an die Oberfl&che wird durch das Potential der Mg-
haltigen Korngrenzenphase im Innern, gegenliber dem an der Oberfl&che durch
die Oxidation von SisNy gebildeten Si0,, bewirkt; sie filhrt auch ohne die

Eindiffusion von Sauerstoff zu einer inneren Oxidation des SizNy (vgl.

Abb. 4.5, (A)).
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Dieser /170/ beschriebene Mechanismus stellt also eigentlich eine Innere

Oxidation dar, die aber durch eine Oberflichenreaktion verursacht wird.

Ein 8hnlicher Reaktionsablauf, wie in Abb. 4.5, (A) gezeigt, kdnnte auch
bei der nach auBen gerichteten Diffusion anderer Verunreinigungsreaktionen
(z.B. Ca2?) stattfinden. Dieser Reaktionsablauf wird verglichen mit der
gleichzeitig ablaufenden konventionellen lnneren Oxidation nach Abb.

L.5. (B). Es konnte in der Literatur /169/ bisher jedoch nicht eindeutig
gekldrt werden, ob die Einwlrtsdiffusion des Sauerstoffs oder die Aus-
wartsdiffusion des Magnesiums von grdBerer, oder gar dominierender Be-
deutung flir die Innere Oxidation des MgO-heiBgepressten Siliziumnitrids
ist; es wird aber allgemein flir wahrscheinlicher gehalten, daB die Dif-
fusion des Magnesiums aus der Korngrenzenphase an die Grenzfl&che Oxid/

Grundmaterial der geschwindigkeitsbestimmende Vorgang ist.

4.1.3.3. Oxidation von SigN, mit Y,05-Sinterhilfsmittelzusatz

Siliziumnitrid-Materialien, die mit Y,05 als Sinter~ bzw. HeiBpressmittel
hergestellt wurden, weisen normalerweise sowohl bessere Oxidations- wie
auch bessere Kriecheigenschaften als SigNy~Materialien mit Mg0-Zusatz
auf. Dies gilt vor allem, wenn die Zusammensetzung des Materials im
SigNy=Si,0Ny=Y,Si,0, Kompatibilitdtsdreieck liegt und somit quarterndre,
instabile Verbindungen, speziell SigNy*Y,05, vermieden werden /171/.
Diese quarterndren Verbindungen in der Korngrenzenphase kdnnen vor allem
“bei mittleren Temperaturen (v 1000°C) zu einer katastrophlen Oxidation

und damit einer ZerstSrung des Werkstoffs fllhren /172/.

Der hervorragende Oxidationswiderstand von Materialien, die eine Zusammen=
setzung innerhalb des SigN,-SisONy=Y,S5i,07-Kompatibilitdtsdreiecks haben,
kann durch eine Untersuchung des Phasengleichgewichts zwischen Si0, (dem
Oxidationsprodukt sowohl von SigN, wie auch von Si,ONy) und Y,Si,07 er-
kldrt werden. Wie das Phasendiagramm zeigt, stehen Si0, und Y,Si,0im
Gleichgewicht miteinander. Bis zur eutektischen Temperatur (v 16600¢C),
sollte zwischen diesen zwei Phasen keine Reaktion und Diffusion ablaufen.

Deshalb werden die Materialien innerhalb dieses Kompatibilitdtsdreiecks
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unterhalb der eutektischen Temperatur tatsdchlich die Oxidationskinetiken
von SigNy oder von Si,ON,, also einen sehr guten Oxidationswiderstand,

aufweisen /171/. Es k&nnen aber auch gute Oxidationseigenschaften in den
SigNy=Si,Y507-Y10Si70,3Ny oder SigNy=SiosY,07-Y5(Si04)sN Feldern erreicht

werden, solange der Y203-Geﬁa1t < 8 % ist,

Tritt parabolische Oxidation auf, so zeigt sich auch eine zusammenh&dngende,
schiitzende Oxidschicht. Bei niedrigeren Temperaturen (10000C) enthdlt
diese Schicht Cristobalitbestandteile, bei hohen Temperaturen wurde eine
nadelige kristalline Phase in der Oxidschicht beobachtet (vermutlich
Y,Si,07). Mikrosondenanalysen haben gezeigt, daB die oxidierte Ober=
fléchenschicht,in Kristallen benachbarten Gebieten,Y,03-verarmt ist.

Aus diesem Grunde wurde angenommen, daB die Kristalle von der Oberfldchen-
schicht und nicht vom Grundmaterial aus wachsen, denn Yttrium kann in der

Oxidschicht als amorphes Yttriumsilikat vorhanden sein /172/.

Im Temperaturbereich 1350°-14600C wurde an einem Material mit 6,3 Gew. %Y
( NCX 34 ) ein parabolisches Deckschichtenwachstum mit einer Aktivierungs=
energie von 450 %%T festgestellt (vgl. 4.1.4.) /173/. Oberhalb dieser
Temperatur (1460°C), wo wahrscheinlich schon eine Fllissigphasenbildung

in der Oxidschicht stattfinden kann /74/, wurde eine wohl weniger rea-
listische Aktivierungsenergie von 980 %%T berechnet. In diesem oberen
Bereich wurden dann auch Mikrosondenprofile gemessen und ein Reoxidations-
experiment durchgeflihrt; mit diesen Ergebnissen wurde auf einen Oxidations-
mechanismus &hnlich dem MgO-haltigen SigNy geschlossen, wo jedoch die ge-
messenen Profile unterhalb der Oxidschicht selbst bei niedrigeren Tem-
~peraturen (14000C) die 10- bis 100-fache Ausdehnung hatten. Daraus zeigt
sich aber auch, daB Yttrium wesentlich immobiler als Magnesium ist. Die
Mikrosondenmessungen und Reoxidationsexperimente bei derartig hohen Tem-
peraturen zeigen zwar deutliche Messeffekte, sind aber ungliltig fir die
Interpretation des Diffusionsmechanismus im technisch interessanten,
darunter liegenden Temperaturbereich; wie schon auch die Aktivierungs-
energien zeigen, #ndert sich nimlich bei etwa 1460°C in diesem Material

der Oxidationsmechanismus.

Im unten daran anschlieBenden Gebiet (13500-12000C) wurden flr ein &hn-

liches Material (v 6% Y,03) ganz andere SchlliBe gezogen /174/:
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Die parabolische Kinetik impliziert, daB der geschwindigkeitsbestimmende
Schritt bei der Oxidation die Diffusion einer kritischen Spezies durch
eine Schutzschicht ist, die sich selbst mit der Zeit verdickt. Da die
Aktivierungsenergie der parabolischen Oxidation (Q = 326.%%T) nahe bei
der, flir die Sauerstoff-Diffusion durch Silikatglas liegt, kdnnte man
vermuten, daB die Sauerstoffdiffusion durch die Oberfl&chenoxid=

schicht geschwindigkeitsbestimmend ist. Flir ein Material mit einem h8heren
Y,03-Gehalt (v 13%) wurde eine etwas hdhere Aktivierungsenergie von

Q ~ 440 %%T gemessen /175/. Die Vermutung, daB die Oxidschichtdicke die
Oxidationsgeschwindigkeit bestimmt, wurde auch durch ein Reoxidations-
experiment im entsprechenden Temperaturbereich bestdtigt; nach Abtragen
der Oxidschicht erfolgte eine erneute Massenzunahme nach der alten para-
bolischen Kinetik., Es wird vermutet, daB die Berichte, im Falle des
SigNy+Mg0, sei die Diffusion des Verdichtungshilfsmittels vom Proben-
innern heraus in die Oxidationsgrenzfl&che geschwindigkeitsbestimmend,
flir SigNy-Materialien, die mit Oxiden seltener Erden verdichtet sind,
nicht gliltig sind. Die Sauerstoffdiffusion durch die Oxidschicht wdchst
in dem MaB wie die Glaslibergangstemperatur des Oberfl&chenglases fallt.
Je hdher deshalb der FluBmittelgehalt (z.B. durch zus&tzliche Al,05~

Zugabe) ist, um so h8her ist die Oxidationsgeschwindigkeit.

Festzuhalten bleibt also, daB Siliziumnitridmaterialien mit einer Korn-
grenzenphase auf Y,03-Basis offenbar einen vollkommen anders gearteten
Oxidationsmechanismus aufweisen, als solche mit einer Korngrenzenphase
auf Mg0-Basis. Anstelle der Diffusion in der Korngrenzenphase unterhalb
der Oxidschicht bei MgO-heiBgepresstem SizN,, werden beim Y,03-haltigen
Material die Diffusionsvorgdnge des Sauerstoffs in der Oxidschicht ge-
schwindigkeitsbestimmend. Yttrium bewegt sich praktisch nicht aus der
Korngrenzenphase heraus; das in der Oxidschicht vorhandene Yttrium kommt
im Wesentlichen durch ein Wegoxidieren der SigNy~Kdrner zwischen der
Korngrenzenphase in die Oxidschicht. Dementsprechend kdnnen bei niedrig-
eren Temperaturen (< 14000C) auch keine Yttriumprofile unterhalb der

Oxidschicht gemessen werden.
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h.1.3.4. Oxidation von SigNy mit (Y,03+A1,03)~Sinterhilfsmittelzusatz

Da sich gezeigt hat, daB Y,03 anstelle von Mg0 als Sinterhilfsmittel in
SigN, die Hochtemperatureigenschaften deutlich verbessert, wurde auf ver-
schiedene Weise versucht die 10000C Oxidations-Instabilitit, wie sie bei
bestimmten Zusammensetzungen Y,03-haltiger Siliziumnitridkeramiken vor-

kommt, zu beseitigen.

Zum einen wurde versucht durch eine geeignete Materialzusammensetzung im
SigNy=SiysNy,0-Y5Si,0,~Kompatibilitdtsdreieck, die katastrophale Oxidation
im Temperaturbereich um 10000C zu verhindern. Dies gelingt einfach da-
durch, daB in diesem Bereich keine quarterniren Phasen auftreten, die
durch eine VolumenvergrBerung bei der weiteren Aufoxidation das Material
sprengen kénnten. Solange der Y,03-Gehalt < 8% bleibt, kann die kata-
strophale 10009C-Oxidation jedoch auch noch auBerhalb dieses Kompati-

bilitdtsdreiecks verhindert werden /172/.

Der zweite Weg besteht darin, weitere Sinterhilfsmittel (z.B. Al,05) zu-
zusetzen. Dies ermdglicht auBerdem ein druckloses Sintern dieser Mater-
ialien, verschlechtert gegenliber reinem Y,03-Zusatz allerdings die Eigen-
schaften bei h8heren Temperaturen, Erste Untersuchungen, die eine der-
artige Tendenz sichtbar machten, wurden in /174/ durchgefiihrt. Ein Mater-
ial mit 4% Y,03 und 2% Al,03 weist auch bei mittleren Temperaturen

(v 10009C) nur niedrige paraboiische Oxidationsgeschwindigkeitskonstanten
auf, sodaB hier nicht mehr von einer katastrophalen Oxidation gesprochen
werden kann. Durch die FluBmittelanteile in der Oxidschicht breitet sich
selbst bei verhdltnism&Big niedrigen Temperaturen eine dichte, poren-
freie Schutzschicht liber die gesamte Oberfl&che aus. Auch an einem ge-
sinterten Material hoher Festigkeit mit 15% Y,03 Gehalt, wurde der Ein-
fluB verschiedener Al,03-Anteile (2,4,6,8%) auf das katastrophale 10000C-
Oxidationsverhalten untersucht /176/. Hierbei hat sich gezeigt, daB Zu-
sitze grBer 4% A1,05 die 10000C-Oxidationsanfdlligkeit von SigNy+15% Y,04
stark seﬁken, obwohl diese Zusammensetzung in einem Bereich liegt, in dem

die duBerst schddliche Phase SigNy-Y,05 gebildet werden kann.

Die Oxidationsschichten solcher Materialien (SizNy+5% Y03+2% Al,03) bei

Einsatztemperatur (12009-13000C) weisen nur wenige Poren auf und bestehen
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hauptséchlich aus Cristobalit, Y,03°2Si0,~Nadeln und einer mit Na und Ca
angereicherten Glasphase /177/. Man vermutet auch hier /174/, daB die
Sauerstoffdiffusion durch die dichte Oberfl&dchenschicht geschwindigkeits-
bestimmend ist, da die beobachteten Aktivierungsenergien etwa so grof3
sind, wie die fiir die Sauerstoffdiffusion durch Silikatgldser. Allerdings
sinken bei h8heren Temperaturen die Oxidationsbestdndigkeit und auch die
Festigkeit des Materials SigN,+Y,05 mit steigendem zus&dtzlichem Al,0;~
Gehalt wegen dessen erweichender Wirkung. Diese Erweichung der Oxid-
schicht, als auch der Korngrenzenphase kann durch die netzwerkwandelnden
Eigenschaften von Kationen der Alkali-, Erdalkali- und Ubergangselemente

erkl&rt werden.

L,1.4, Temperaturabhdngigkeit verschiedener Oxidations-

Durch eine Zusammenstellung der parabolischen Oxidationsbeschwindigkeits-
koeffizienten verschiedener reiner und technischer Siliziumnitridmater-
ialien soll ein Uberblick liber das Oxidationsverhalten dieser Werkstoff-

klasse gegeben werden (Abb. 4.6.).
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Abb. 4.6.: Parabolische Oxidationsgeschwindigkeitskoeffizienten

verschiedener Siliziumnitridwerkstoffe,
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L.2. MeBergebnisse

Im allgemeinen wird bei Oxidationsversuchen technischer Siliziumnitrid-
materialien die Massenzunahme liber der Zeit gemessen. Bei der Oxidation
von SigN, in einer bestimmten Atmosphdre (im Versuch: trockene Luft mit
Po, = 0,2093 bar und pN2 = 0,7910 bar) kann es jedoch auch nach ver-

schiedenen Mechanismen zu einem Massenverlust kommen. Neben dem implizit

liberlagerten Nyo-Verlust gemdB der Gesamtoxidationsgleichung
SigNy + 30, ——= 3510, + 2N, (4.29.)

kdnnen unter bestimmten Bedingungen durch folgende Reaktionen Massenver-
luste eintreten:

Bei zu geringem Ny=Partialdruck durch Zersetzung von SigN,

SigNy, —— 3Si + 2N, ¢t (4,30.)
Durch einen Zersetzungsdruck von Si0 liber Si0,

2510y = 25i0t + 0,1t (4.31.)
Durch einen Gasdruck von SiO,t liber SiO,

" §i0, =——bSi0,t (k.32.)

Durch eine Reaktion der Oxidschicht mit dem Grundmaterial

SigNy + 3510, —— 6Si0 4+ 2N, ¢ (4.33.)

Neben der passiven Oxidation von SigNy unter Bildung einer SiOp=-Deck-
schicht (G1. 4.29.), kann bei reduziertem Sauerstoffpartialdruck auch
eine aktive Oxidation unter SiO(g)-Bildung erreicht werden (G1. 4.33.).
Bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck ist die Si0-Bildung klein, also
auch die an der Probenoberfldche angesammelte SiO-Gasmenge. Ist dieser
Partialdruck p?io an der Oberfl&dche kleiner als der Gleichgewichtsdruck
Pgig aus Gl. 4.33. tritt eine Gewichtsabnahme ein. Aus Transportdaten
von Sauerstoff und $i0 im Bereich einer Probe ermittelte Wagher /178/
eine Beziehung flir einen Sauerstoffpartialdruck pﬁz der im Trdgergas-

strom unterschritten werden muB, damit eine aktive Oxidation eintritt.

Pa, ¥ 0sh4 + Psio (4.34.)
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Bei den Versuchsbedingungen einer Oxidation in trockener Luft unter
Atmosphérendruck (p02 = 0,2093 bar, py, = 0,7910 bar) ist ein Massen-
verlust gem8B den Gleichungen 4,30, - 4.33. auszuschlieBen, sodaB kein

MeBfehler entstehen kann (Abb. 4.7.).

~— TIT]
f o 1500 1400 1300 1200 100 1000
F
2 R Psio (Gl 4.33.) bel Py, aus Gl 4.30,
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P, (61. 4.32.)
Pgo (G1.4.31)
154 bel p,,=0,2093 bar
Abb, L.7.:
M8glichkeiten eines Massen-
verlustes bei po2 = 0,2093 bar

=20 T T T T
55 6,0 65 70 75 go und PN, = 0,7910 bar.

Das hier untersuchte heiBgepresste Siliziumnitrid HPSN(Mg) ist ein
Material, das ~ 3% Mg0 als HeiBpresshilfsmittel enthdlt. Wie gesehen,
weisen die Mg-lonen eine sehr groBe Beweglichkeit in der Korngrenzen-
phase auf; HPSN(Mg) wird deshalb in die Gruppe der Materialien einzu-
ordnen sein, deren Oxidationskinetik durch das Mg0O in der Korngrenzen=

phase bestimmt wird.

Es stellt sich zundchst im gesamten Temperaturbereich (11000-14500¢C)
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eine parabolische Oxidation ein; das Temperaturinkrement betrdgt ~ 500 =T
Bei h8heren Temperaturen und l&dngeren Zeiten ist jedoch ein Abweichen
vom parabolischen Gesetz festzustellen (Abb. 4.8.).
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Mikrosondenuntersuchungen haben gezeigt (Kap. 6), daB sich wihrend des
Oxidationsversuchs unterhalb der Oxidschicht erhebliche Mg-Konzentrations-
profile einstellen. Die Mg-Ausgangskonzentration weicht von allen Seiten
auf die Probenmitte hin zurlick;nachdem sich dann das Konzentrationsprofil
vunterhalb der Oxidschicht so weit ausgebildet hat, daB die Ausgangs-
konzentration in der Mitte abgebaut wird, oder der lineare Konzentrations-
gradient von der Grenzfldche Oxid/Grundmaterial abhebt, was vor allem

bei hohen Temperaturen und langen Zeiten der Fall ist, weicht die Oxi-
dationskinetik vom parabolischen Gesetz ab.

Versuche bei reduziertem Sauerstoffpartialdruck (log Po, = -2,579 [bar])
haben gezeigt, daB die Massenzunahme in weiten Grenzen nahezu unabhdngig
vom Sauerstoffpartialdruck ist; bei 12000C betrug die Massenzunahme in
Luft unter Atmosphdrendruck (p02 nv 2,093 ¢ 107! bar) nach 72 h ungefdhr
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1,09 %%T, bei einem Sauerstoffpartialdruck von Po, ™ 2,093 + 1073 bar
war die Massenzunahme mit einem Wert von 0,84 %%7 nahezu gleich groB.
Dies allein ist jedoch kein Beweis, daB die Sauerstoffdiffusion nicht
geschwindigkeitsbestimmend ist, da die Sauerstoffdiffusion im mehr-
komponentigen Silikatgldsern ebenfalls poz-unabhéngig ist.

Es wurden mehrere, verschiedene Versuchsflihrungen angewandt, die alle
auf einen geschwindigkeitsbestimmenden Diffusionsschritt in der Korn-

grenzenphase des Grundmaterials unterhalb der Oxidschicht hinweisen:

Ein Reoxidationsexperiment wurde mit dem Material HPSN(Mg) bei 13000C
durchgefiihrt, und zwar in einem Bereich in dem noch kein gravierendes
Abweichen vom parabolischen Wachstum festzustellen sein diirfte. Die
Proben wurden 72 h in Luft oxidiert, die duBere Oxidschicht abgeschliffen
und nochmals 72 h in Luft oxidiert. Wire nun ein ProzeB in der Oxid-
schicht geschwindigkeitsbestimmend, so miiBte nach Abschleifen der Oxid-
schicht erneut ein parabolisches Wachstum beginnen. Dies geschah jedoch
nicht, sondern die Massenzunahme setzte sich fort, als ob die Oxidschicht
noch auf der Probe vorhanden gewesen wire (Abb. 4.9.). Das wiederum
deutet aber auf einen geschwindigkeitsbestimmen Vorgang in der Korn-
grenzenphase unterhalb der Oxidschicht hin und zeigt auch, daB die

Oxidschicht nicht schiitzenden Charakter hat.
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Abb. 4.9.: Reoxidationsexperiment mit dem Material HPSN(Mg) bei einer
Temperatur von 13000C,
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Bei h8heren Temperaturen (1370° und 14509C) wurden Versuche durchgeflihrt,
um zu zeigen, daB die Massenzunahme bei niedrigeren Temperaturen spdter
und bei h8heren Temperaturen frither vom parabolischen Wachstumsgesetz
abweicht. Bei h8heren Temperaturen, kdnnen die Konzentrationsprofile
steiler ausgebildet werden /168/. Vom Zeitpunkt der Abhebung des linearen
Konzentrationsgradienten von der Grenzfl&che Oxid/Grundmaterial an,
weichen die Massenzunahmen bei h&heren Temperaturen stdrker und bei nie-

drigeren Temperaturen schwicher vom parabolischen Gesetz ab (Abb. 4,10.).
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Abb. 4.10.: Das temperaturabhingig unterschiedliche Abweichen von der
parabolischen Oxidationskinetik beim HPSN(Mg).

Werden diese Gradienten bis zur Probenmitte ausgebildet, wie dies bei

relativ dinnen Proben der Fall ist, und ist ein Prozess im Grundmaterial

unterhalb der Oxidschicht geschwindigkeitsbestimmend flir die Oxidation,
so muB auch eine Variation der Probengeometrie einen EinfluB auf das

Oxidationsverhalten ergeben. Es wurden deshalb Versuche in einem Bereich
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gefahren, in dem ein Abweichen vom parabolischen Verhalten nach gewisser
Zeit zu erwarten ist; flir das hier untersuchte Material wurde die Tem=
peratur auf 13700C festgesetzt. Dann wurden Proben gleicher HBhe ﬁnd
Breite, aber deutlich unterschiedlicher Dicke unter gleichen Bedingungen
an Luft oxidiert. Es hat sich gezeigt (Abb. 4.11.), daB die Proben mit
geringerer Dicke, also verhdltnismdBig weniger Korngrenzenphasenvolumen
pro Oberfldcheneinheit nach anfadnglich gleicher Kinetik wesentlich stédr-

ker vom parabolischen Verhalten abweichen, als Proben mit groBer Dicke.
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Abb. 4.11.: Das von der Probengeometrie abh&ngige, unterschiedliche
Abweichen von der parabolischen Oxidationskinetik beim
HPSN(Mg) .

500 h-Langzeitoxidationsversuche bei 13700C mit HPSN(Mg) haben gezeigt,
daB die Massenzunahme nach dem Abweichen vom parabolischen Zeitgesetz
bestdndig und zwar stdrker als parabolisch, geringer wird (Abb., 4.12.).
Dies ist dadurch zu erkldren, daB nach Beginn der Absenkung der Aus-
gangskonzentration in Probenmitte, der absolute Konzentrationsgradient
zwischen Probenmitte und Grenzfl&che Oxid/Grundmaterial immer kleiner
wird. Dies fllhrt zu einer immer schwdcher werdenden Diffusion aus der

Korngrenzenphase an die Grenzfldche Oxid/Grundmaterial; damit wird
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auch immer weniger SigN, an dieser Grenzfl&che aufgelSst und die abso-

luten Massenzunahmen werden immer geringer.
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Abb. 4.12,: 500 h-Langzeitoxidationsversuch bei 13700C des Materials
HPSN (Mg) .

h.2.2, HPSN (Y)

Das heiBgepresste Siliziumnitrid HPSN(Y) ist ein Material mit 5% Y,04.

" In der Yttriumsilikatkorngrenzenphase des HPSN(Y) werden die ré]ativ
groBen Y-lonen eine wesentlich geringere Beweglichkeit als, z.B. die
Mg-lonen in der Magnesiumsilikatkorngrenzenphase das HPSN(Mg), aufweisen.
Seine Oxidationskinetik soll daher durch die Sauerstoffdiffusion in der

dichten Oberflichenoxidschicht bestimmt werden (vgl. 4.1.3.3.).

Im flir dieses Material interessanten, technisch nutzbaren Temperatur-
bereich (1100°-14500¢) wurde eine logarithmische Oxidation festgestellt;
erst bei noch hS8heren Temperaturen (14800C) trat eine parabolische

Kinetik auf (vgl. 4.13.). Dieser Wechsel im Oxidationsmechanismus wird
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auf Flissigphasenbildungsmdglichkeiten in der Oxidschicht und der Korn-
grenzenphase des Materials zurlickgefilhrt (vgl. 2.2.3.2. und /75/). Im

Temperaturbereich (11000-14500C) kdnnten die Messwerte der ersten 6-10 h
ebenso auch durch eine parabolische Kinetik angendhert werden (vgl. Abb.
L.14.). Die Aktivierungsenergie der sich daraus ergebenden parabolischen

Geschwindigkeitskoeffizienten betrdgt dann etwa 100 Ei—, was dem Wert

fir die Diffusion von molekularem Sauerstoff durch eTﬁl reine $i0,=
Schicht entspricht - der absolute Betrag der Koeffizienten ist aller=-
dings etwas hSher als bei der 0,~Diffusion durch SiO,=Glas. Die bei
11009-14500¢ den gesamten Massenzunahmenverlauf am besten approximierende,
logarithmische Kinetik, wurde bei 1370°C auch durch ein 500 h-Langzeit-

oxidationsexperiment best&tigt (Abb. 4.15.).
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Abb. 4.13.: Oxidationskinetik das Materials HPSN(Y) bei verschiedenen

Temperaturen in trockener Luft unter Atmosphdrendruck.
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Abb. 4.1L4.: Oxidationskinetik des Materials HPSN(Y) bei verschiedenen

Temperaturen in trockener Luft unter Atmosph&rendruck.
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Abb. 4.15,: Langzeitoxidationsverhalten des Materials HPSN(Y) bei
13700C in Luft unter Atmosphdrendruck.
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Diese logarithmische Oxidation des HPSN(Y) ergibt eine ausgezeichnete
Oxidationsbestdndigkeit mit nur sehr geringen Massenzunahmen, selbst bei
Temperaturen von 14500C. Auch treten keine katastrophalen Oxidationsreak-
tionen bei mittleren Temperaturen (v 1000°C) auf; solche wurden bei
Y>,03-heiBgepressten Siliziumnitridmaterialien wiederholt negativ hervor-
gehoben /171,172,174/. Mikrosondenuntersuchungen ergaben keine deutlichen
Konzentrationsgradienten unterhalb der Oxidschicht wie beim HPSN(Mg)

(vgl. Kap. 6.). Auch ein Reoxidationsexperiment bei 1300°C hat gezeigt,
daB nach Abschleifen der Oxidschicht erneut eine stirkere Massenzunahme
auftritt (analog Abb. 4.20.); dies 188t auf den schlitzenden Charakter

der Oxidschicht und damit auf einen Oxidationsgeschwindigkeltsbestimmenden

DiffusionsprozeB in dieser Schicht schlieBen.

4.2.3, SSN (Y,A1,Ti)

Das gesinterte Siliziumnitrid SSN(Y,Al,Ti) ist ein Material mit einer
vielkomponentigen Korngrenzenphase, die aus den Sinterhilfsmittelzusdtzen
(4,6% Y,05, 4,9% Al,04, 1,1,% Ti0,) und den Verunreinigungen (vor allem
Ca) entsteht. Durch die vielen Korngrenzenphasenkomponenten k&nnen sich
schon bei relativ niedrigen Temperaturen fllissige Phasen bilden, die
rasch sowohl zu einer Verschlechterung des Oxidations- wie auch des
Kriechverhaltens fiihren. Im System Si-Al-Ti-Ca-0 liegt diese Temperatur
bei 1242°C (vgl. Abb. 2.12.).

Das Material zeigt zwar im Prinzip eine parabolische Oxidation liber den
gesamten Temperaturbereich (1000-1500°C), jedoch treten im Fllissigphasen-
bereich zwischen 1225% und 12800C deutliche Abweichungen vom parabolischen
Verhalten bei Zeiten > 8 h auf (vgl. Abb. 4.16.). Zwischen 10000 und

11000C bildet sich eine relativ reine Si0,=Schicht und das Temperatur-

inkrement betrdgt ~ 100 %%T' Zwischen 11000 und 12259C ergibt sich eine

mehrkomponentige Silikatglasdeckschicht wdhrend die Aktivierungsenergie

auf etwa 425 l—<-‘£—-s'ceigt. In dem Ubergangstemperaturbereich (1225 -12500¢)

mo |
in dem sich Fllissigphasenanteile bilden ist es nicht sinnvoll eine

Aktivierungsenergie zu berechnen. Oberhalb 1280°C wird ein Temperatur-

inkrement von ~ 620 %%T*beobachtet (vgl. Abb. 4,22.).
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Oxidationskinetik des Materials

SSN(Y,Al1,Ti) bei verschiedenen Tempera-
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Abb. 4.17.: Massenzunahme des Materials SSN(Y,Al,Ti) bei 13000C in Luft
unter Atmosphdrendruck und in 1 bar Stickstoff
(pozw 2’093 ° 10-3 bar).
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Versuche in 1 bar Stickstoff bei reduziertem Sauerstoffpartialdruck

(p02 nv 2,093 ¢ 1073 bar) ergaben Shnliche Massenzunahmen wie in Luft

unter Atmosphirendruck (vgl. Abb. 4.17.).

Es wurden verschiedene Untersuchungen durchgefiihrt, um zu kldren, ob auch
bei diesem Material, wie beim HPSN(Mg), ein Diffusionsvorgang unterhalb
der Oxidschicht geschwindigkeitsbestimmend flir seine Oxidation sein kann.
Sogar oberhalb der Ubergangstemperatur, bei 1300°C, ergab ein Reoxidatios-
experiment nach Abschleifen der Oxidschicht erneut eine parabolische
Massenzunhahme (analog Abb. 4.20). Bei Mikrosondenmessungen konnten auch
keine ausgeprégten Konzentrationsprofile unterhalb der Oxidschicht fest-
gestellt werden (vgl. Kap. 6). Ein Langzeitoxidationsversuch bei 13000C
ergab selbst nach 500 h kein Abweichen von der parabolischen Kinetik
(analog Abb. 4.21.). Somit deutet nichts auf einen geschwindigkeitsbe-

stimmenden Prozess unterhalb der Oxidschicht hin.

L.2.h4, SSN (Y,Al)

Das gesinterte Siliziumnitrid SSN(Y,Al) enth&lt 3% Y,05 und 3,3% Al,04
Im Oxidationsverhalten dieses Materials k&nnen deutliche Parallelen zu
SiAlONen festgestellt werden. Die Oxidationsisothermen sind zu Beginn
(t < 8 h) und nach l&ngeren Zeiten (> 40 h) zwar parabolisch, jedoch
sind im Bereich zwischen 8 und 40 h deutliche Diskontinuit&ten festzu-

stellen (Abb. 4.18.).

Ahnliche Diskontinuitdten wurden bei SiAlONen nach etwa den gleichen
Zeiten und bei den gleichen Temperaturen festgestellt (< 14500C) /179/.
Dies sei keine seltene, aber bis jetzt nicht v811lig erkldrbare, Besonder-
heit bei der Oxidation von SiAlONen unterhalb 14000C. AuBerdem wurden

sehr dhnliche Aktivierungsenergien gemessen (ebenfalls 570 Ei—) und auch

- die absolute Lage der Geschwindigkeitskonstanten schlieBt ST2L direkt

an die SSN(Y,Al)-Messpunkte an (vgl. Abb. 4.22.). In /179/ wurde festge-
stellt, daB diese Oxidationsgeschwindigkeitskonstanten in weiten Bereichen
unabhdngig vom Volumen der Korngrenzenphase sind und im wesentlichen durch

die Natur und Zusammensetzung der Oberfl&chenoxidschicht bestimmt werden.
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Fiir die Sauerstoffdiffusion durch Aluminiumsilikatgl&ser wurden auch
schon Werte bis 481 %%T genannt /180/. Es ist jedoch m&glich, daB die
sehr hohen Werte, die bei den SiAlONen und beim SSN(Y,Al) beobachtet
werden, durch temperaturabh&ngige Verdnderungen der physikalischen
Natur der Aluminiumsilikatdeckschicht, sowie durch Ver&nderungen ‘in
deren Viskositdt und Oberfl&chenspannung, mit beeinflusst sind. Es wird
auch vermutet, daB in Abwesenheit groBer Mengen niedrigvalenter Korn-
grenzenkationen, der oxidationsgeschwindigkeitsbestimmende Vorgang im
Prinzip die Sauerstoffdiffusion durch die Aluminiumsilikatglasdeck-
schicht ist /179/. Die physikalischen Charakteristika dieser Schicht
haben dann einen ausschlaggebenden EinfluB auf die beobachtete Oxi-
dationskinetik.

Auch ein Reoxidationsexperiment, das am SSN(Y,Al) durchgeflihrt wurde,
deutet auf einen geschwindigkeitsbestimmenden Schritt in der Oxidschicht
hin, da nach Abschleifen des Oxids erneut ein parabolisches Schicht-
wachstum beobachtet wurde. Die absoluten Massenzunahmen sind bei der
zweiten Oxidation jedoch etwas geringer, da dié Verunreinigungskonzen=

trationen, vor allem an Kalzium, in der Oxidschicht geringer sind;
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Ca2*-lonen sind namlich sehr beweglich und diffundieren schon bei der

ersten Oxidation zu einem erheblichen Anteil in die Oxidschicht.

4,2.5, SRBSN (Y,Al,Mg)

Das nachgesinterte Siliziumnitrid SRBSN(Y,Al1,Mg) ist ein Material mit
einer vielkomponentigen Korngrenzenphase, die durch die Sinterhilfsmittel-
zusdtze (4,5% Y,05, 1% Al,05, 0,5% Mg0) und durch Verunreinigungen (vor
allem Ca) entsteht. Durch die vielen Korngrenzenphasenkomponenten kdnnen
sich schon bei relativ niedrigen Temperatruen fllissige Phasen bilden, die
sowohl zu einer rapiden Verschlechterung des Oxidations= wie auch des
Kriechverhaltens dieser Materialien filhren. Im System Si-Al-Mg-Ca-0 liegt
diese Temperatur bei 13100C (vgl. Abb. 2.11.).

Das Material weist zwar im gesamten Temperaturbereich (10000-15000C)
eine parabolische Wachstumskinetik auf, jedoch zeigen sich im Flissig-
phasenbildungsbereich oberhalb 13000C deutliche Abweichungen (vgl. Abb.
k.19.).
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Zwischen 10000 und 11000C ergibt sich &hnlich dem SSN(Y,Al,Ti) eine
relativ reine Si0,=Schicht und die Aktivierungsenergie betrdgt auch hier
~ 100 %%T' Zwischen 11000 und 13000C bildet sich eine mehrkomponentige
Silikatglasdeckschicht und die Aktivierungsenergie betrdgt ~ 425 %%T'

im Ubergangstemperaturbereich (13000-13500C) bei Fliissigphasenbildung

ergibt ein Temperaturinkrement keinen Sinn. Der Temperaturbereich
kJ

13500 bis 1500°C ist wiederum durch ein Temperaturinkrement von ~ 625 =T

gekennzeichnet (vgl. Abb. 4.22.).

Ein Reoxidationsexperiment mit SRBSN(Y,Al,Mg) bei 13000C hat gezeigt,

daB nicht ein ProzeB im Material unterhalb der Oxidschicht, sondern ein
DiffusionsprozeB innerhalb der Oxidschicht geschwindigkeitsbestimmend
ist. Nach Abschleifen der Oxidschicht ergab sich erneut eine parabolische

Massenzunahme (vgl. Abb. 4.20.).
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Abb. 4.20.: Reoxidationsverhalten des Materials SRBSN(Y,Al,Mg) bei

13000C in trockener Luft unter Atmosphirendruck.

Auch ein Langzeitoxidationsexperiment (500 h) weist kein Abweichen vom
parabolischen Verhalten auf (Abb. 4.21.). Die gemessenen Mikrosonden-
profile zeigen auch keine deutliche Verarmung der Korngrenzenphasen-

elemente unterhalb der Oxidschicht wie etwa beim HPSN(Mg) (vgl. Kap. 6).
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Abb. L4.21.: Langzeitoxidationsverhalten des Materials SRBSN(Y,Al,Mg)

bei 1300°C in trockener Luft unter Atmosph&rendruck.

L,2.6, Temperaturabh&ngigkeit der parabolischen Oxidations-

Die aus den Oxidationskinetiken berechneten parabolischen Geschwindig-
keitskonstanten der hier untersuchten Materialien sind in Abb. 4,22,
abgebildet; die in den vorangegangenen Kapiteln angeprochenen Bereiche
‘mit unterschiedlichen Aktivierungsenergien sind deutlich erkennbar.
Hinzugefligt wurden zwei Datensdtze aus der Literatur, die eine sinnvolle
Ergdnzung zu den hier besprochenen Materialien darstellen; zum einen ein
SiA1ON, das im direkten Vergleich zum SSN(Y,Al) zu sehen ist /179/,

zum anderen ein heiBgepresstes Siliziumnitrid (+ 6,3% Y), das eine
parabolische Oxidationskinetik aufwies und mit dem hier untersuchten
HPSN(Y) =zu vergleichen ist /173/. Der Wechsel im Diffusionsmechanismus

liegt in /173/ bei etwa der gleichen Temperatur wie beim HPSN(Y).
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Abb. L4.22.: Temperaturabh&ngigkeit der parabolischen Oxidations=-

geschwindigkeitskonstanten.
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4.3, Diskussion

Wie die vorangegangen Messungen zeigen, treten bei dichten technischen
Siliziumnitridwerkstoffen abhdngig von der Korngrenzenphasenzusammen=
setzung unterschiedliche Oxidationsmechanismen auf; zum einen kdnnen
Diffusionsprozesse in der Korngrenzenphase des Grundmaterials unterhalb
der Oxidschicht auf die Oxidationsreaktion EinfluB nehmen, zum anderen
kénnen Diffusionsvorginge in der Oxidschicht selbst oxidationsgeschwindig-
keitsbestimmend werden. Die chemische Zusammensetzung der Oxidschicht
(Ausbildung lokaler Eutektika), als auch deren physikalische Struktur
(Ausbildung von Poren und Rissen) kdnnen dann fiir die Oxidationskinetik
von groBer Bedeutung werden. Hier soll nun das parabolische Gesetz

eines Materials mit einer Magnesiumsilikatkorngrenzenphase, das seltenere,
logarithmische Gesetz bei einem Y,03-heiBgepressten Material, so=

wie das parabolische Gesetz bei Fliissigphasenbildung in Materialien

mit vielkomponentigen Korngrenzenphasen auf Y,03-Basis, ndher erldutert

werden.

4.3.1. Oxidationsmechanismus dichter Siliziumnitridwerkstoffe

Das in den vergangenen Jahren in der Literatur hauptsichlich untersuchte
Material war das mit MgO-Zusatz heiBgepresste Siliziumnitrid. In die
Gruppe dieser Materialien ist auch das hier untersuchte HPSN(Mg) einzu-
ordnen. Wie in Abschnitt 4.1.3.2. berichtet, wurden viele unterschied-
liche Oxidationsmechanismen vorgeschlagen. Zusammenfassend betrachtet
stellt sich das Oxidationsverhalten von MgO-heiBgepresstem SigNy, wie
folgt dar:
- Die Oxidationskinetik ist im Temperaturbereich 11000-14509C zunichst
parabolisch, erst bei gr&Beren Massenzunahmen bei hohen Temperaturen

und langen Zeiten weicht sie davon ab.
- Die Oxidschicht ist aber nicht schiitzend, wie Reoxidationsexperimente

gezeigt haben,
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- Die Massenzunahmen sind in weiten Grenzen unabhdngig vom Sauerstoff-
und Stickstoffpartialdruck.

- Aktivierungsenergien werden in der Gr&Benordnung 370-440 %%T gemessen,
beim hier untersuchten HPSN(Mg) sogar ~ 500 %%T' (Dieses Material ent-
h&1t erhebliche Verunreinigungsanteile (z.B. Fe).)

- Die Oxidschicht besteht aus kristallinen (Cristobalit und Enstatit),
wie auch aus amorphen Phasen (Magnesiumsilikatgl&ser).

= Die AuflGsung des SigNy an der Grenzfldche Oxidschicht/Grundmaterial
erfolgt durch ein magnesiumsilikatisches, viskoses Glas.

= Es bilden sich Magnesiumkonzentrationsprofile unterhalb der Oxid-
schicht aus (vgl. Kap. 6).

= Uber die geschwindigkeitsbestimmenden Diffusionsschritte besteht
kein einheitliches Bild.

Betrachtet man die einzelnen Argumente der verschiedenen Autoren, sowie

die hier durchgefiihrten Messungen, so kristallisiert sich der folgende

Mechanismus heraus:

Zundchst kann davonh ausgegangen werden, daB ein Diffusionsvorgang in der
Oxidschicht nicht geschwindigkeitsbestimmend sein kann, da diese, wie
Reoxidationsexperimente gezeigt haben, keinen EinfluB auf die Kinetik
und nicht schlitzenden Charakter hat. Die AuflSsung des SigN, an der
Grenzfldche Oxid/Grundmaterial erfolgt durch eine magnesiumsilikatische
Glasschmelze - es kann also der Nachtransport von MgO geschwindigkeits-
bestimmend sein. Als schneller Diffusionsweg steht die magnesiumsili-
katische Korngrenzenphase zur Verfligung, wobei jedoch offen ist, welche
- lonenart bevorzugt diffundiert.

Vom Element Magnesium wurden deutliche Konzentrationsgradienten unter-
halb der Oxidschicht festgestellt. Flir magnesiumsilikatische Glé&ser
liegen zwar keine Daten vor, aber in Mg0 und Magnesiumsilikaten liegt
die Mg=Diffusion um viele Gr&Benordnungen liber der Sauerstoffdiffusion.
Die Aktivierungsenergie flir die Mg2t-Diffusion in z.B. Mg0 betragt

371 %%T und kommt somit in die GroéBenordnung gemessener Oxidations-
aktivierungsenergien. Aber auch die Aktivierungsenergie flr die Sauer-
stoffdiffusion in einfachen mehrkomponentigen Silikatgldsern liegt

schon bei 250-300 Lo

T sodaB sie bei kompliexeren Magnesiumsilikatgl&sern
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durchaus noch hdher liegen kdnnte (z.B. Sauerstoffdiffusion in Mg0

v 370£20 Eﬁ—); die hohe Aktivierungsenergie wdre also kein Widerspruch

fir eine zglerstoffdiffusion als geschwindigkeitsbestimmenden Schritt.
Deshalb kann von der beobachteten Oxidationsaktivierungsenergie weder
auf eine Ausdiffusion des Magnesiums aus, noch auf eine Eindiffusion des
Sauerstoffs in die Korngrenzenphase als geschwindigkeitsbestimmender
Schritt geschlossen werden., Auch daB der Oxidationsvorgang in weiten
Grenzen nicht vom Sauerstoffpartialdruck abhdngig ist, stellt keinen
Widerspruch flir eine Sauerstoffdiffusion dar, da die Sauerstoffdiffusion

in mehrkomponentigen Silikatgl&dsern sauerstoffpartialdruckunabhdngig ist.

Es bleibt festzuhalten, daB bei Siliziumnitridmaterialien mit einer
Magnesiumsilikatkorngrenzenphase nur ein Diffusionsprozess in der Korn-
grenzenphase des Grundmaterials als oxidationsgeschwindigkeitsbestimmender
Schritt in Frage kommt; ob es sich dabei jeoch um die nach auBen ge-
richtete Diffusion des Magnesiums, oder um die nach innen gerichtete
Diffusion des Sauerstoffs handelt, ist noch nicht eindeutig gekl&rt.

Bei Mikrosondenmessungen konnten jedoch nur Mg- Konzentrationsgradienten,
aber keine Sauerstoffkonzentrationsgradienten unterhalb der Oxidschicht
nachgewiesen werden (vgl. 6.1.); die in /169/ réntgenographisch nach-
gewieseneh Si,Ny0-Gradienten kdnnten ebenso auch nach den in Abb. 4.5, (A)
beschriebenen Mechanismen entstanden sein. Da auBerdem die Mg-Diffusion
z.B. in Mg0 oder Magnesiumsilikaten um viele Gr&Benordnungen {iber der
Sauerstoffdiffusion liegt, wird hier die Diffusion des Mg?*-lons, nach
dem in Abb. 4.5.(A) beschriebenen Mechanismus, als geschwindigkeits-

bestimmender Schritt flir wahrscheinlicher gehalten.

4.3.2. Logarithmischer Oxidationsmechanismus dichter Silizium=

Beim in Abschnitt 4.2.2. untersuchten HPSN(Y) wurde eine logarithmische
Massenzunahme gemessen. Erst bei Temperaturen oberhalb 14500C wurde

parabolische Oxidation festgestellt; dieser Wechsel des Oxidationsmecha=
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nismus wird auf eine bei diesen Temperaturen einsetzende Fllissigphasen-
bildung zurlickgeflihrt.

Der Transport der diffundierenden Spezies 1duft dann analog wie bei den
Materialien SSN(Y,Al,Ti) bzw. SRBSN(Y,Al,Mg) oberhalb deren Fllissigphasen-
bildungstemperatur ab (vgl. 4.3.3.). Bei Temperaturen unterhalb 14500C
flihrt die logarithmische Kinetik zusammen mit der Unterdriickung der von
Y,05 verdichteten Materialien oft berichteten 10000C Instabilitit, zu

einem ausgezeichneten Oxidationsverhalten dieses Materials.

Bei Mikroanalysen konnten keine Yttrium- oder Sauerstoffprofile unter-
halb der Oxidschicht nachgewiesen werden; diese Oxidschicht besteht weit-
gehend aus Si0, (vgl. Kap. 6) und durch Reoxidationsexperimente konnte
die schiitzende Funktion der Oxidschicht nachgewiesen werden., Da die
ersten Stunden der Oxidationsversuche auch durch parabolische Geschwindig-
keitskoeffizienten mit einer Aktivierungsenergie von n 100 %%T ange-
ndhert werden kénnen, wird vermutet, daB hier, wie bei der Sauerstoff-
diffusion durch reines Si0,,der geschwindigkeitsbestimmende Grundmecha-
nismus der Sauerstofftransport von der Grenzfl&dche Luft/Oxid zur Grund-
fldche Oxid/Grundmaterial Uber interstitiell geldsten, molekularen
Sauerstoff ist.

Durch die Aufoxidation des SizNy=Grundmaterials wird Stickstoff freige=-
setzt; dieser bildet in der Si0O,-Deckschicht Blasen mit einem hohen
Stickstoffpartialdruck. Das bedeutet aber, daB der fUr die Diffusion

des interstitiellen Sauerstoffs zur Verfligung stehende Oxidschicht-
querschnitt verringert wird. Wdre ohne Blasenbildung ein parabolisches
Oxidschichtwachstum (Q ~ 100 ﬁ%T) Zu erwarten, so wird, wie in 4.1.1.
beschrieben, bel Blasenbildung eine logarithmische Kinetik erreicht.*)
Mit groBer Wahrscheinlichkeit 18uft der Oxidationsmechanismus auf die
oben beschriebene Art und Weise ab, jedoch kBnnte man nach Abb. 4.1k,
das Abknicken vom anfdnglichen parabolischen Wachstum zu noch geringeren
Massenzunahmen auch wie folgt erkl&ren (diese Erkl&rung birgt allerdings
nicht direkt die logarithmische Kinetik in sich): Wenn zu Beginn die

kJ

Diffusion von molekularem Sauerstoff durch die Oxidschicht (v100 EET)

geschwindigkeitsbestimmend ist, kann ein durch die hohen Eisengehalte

hervorgerufener Stabilisierungsprozess in der Oxidschicht das Abknicken

#) Der wirksame Querschnitt flir die Sauerstoffdiffusion kann auch durch
Kristallisationsprozesse in der Oxidschicht verringert werden (vgl. 4.1.1.).
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der Kinetik zu sehr geringen Massenzunahmen bewirkt haben. Eine geringe
Dichtednderung der Oxidschicht, die mdglicherweise durch eine durch Eisen
verursachte Stabilisierung oder Kristallisation hervorgerufen werden kann,
vermag um Gr&Benordnungen kleinere Diffusionskoeffizienten des molekularen
Sauerstoffs zu bewirken. Der Molekulardurchmesser des molekularen Sauer=
stoffs liegt ndmlich mit 3 R am oberen Rand der Maschendffnungsverteilung
im Si0,. Eine kleine Verschiebung der Verteilung zu kleineren Maschen-
6ffnungen kann dann eine weitgehende Blockierung der Sauerstoffbewegung

hervorrufen und die Massenzunahme fast zum Erliegen bringen.

4,3.3, Oxidationsmechanismus dichter Siliziumnitridwerkstoffe

o e e e e o e e o e D Y e b R G RA R R Mo G G e e S R e S G G G S M ) ST e G G e O 00 un O SR D

Weitaus weniger Daten als Uber das MgO-heiBgepresste SigNy, liegen Uber
Siliziumnitridmaterialien mit einer Korngrenzenphase auf Y,03;-Basis vor.
Das in dieser Arbeit untersuchte HPSN(Y), das einen besonderen Oxidations-
mechanismus aufweist (vgl. 4.2.2., 4.3.2.), wird hier ausgeklammert.

Hier soll der Oxidationsmechanismus der Materialien SSN(Y,Al1,Ti) und
SRBSN(Y,Al,Mg) erldutert werden; zusitzlich reiht sich recht gut ein in
der Literatur untersuchtes HPSN(Y) /173/ in dieses Bild ein. Das HPSN(Y)
/173/ wies im Gegensatz zum hier untersuchten HPSN(Y) mit logarithmischer
Kinetik, eine parabolische Kinetik auf (Abb. 4.22.); ein deutlicher
Wechsel im Oxidationsmechanismus wurde jedoch bei beiden Materialien bei
~ 14600C festgestellt. Die Aktivierungsenergie des HPSN(Y) /173/ unter-

halb dieser Temperatur (v 14600C), bewegt sich mit ~ 450 LS in der

gleichen Gr&Benordnung, wie die hier gemessenen Aktivierung:;nergien

(425 %) der Materialien SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg), unterhalb
deren jeweiliger Ubergangstemperatur; auch schlieBen sich die absoluten
Betrdge der parabolischen Geschwindigkeitskoeffizienten des HPSN(Y) /173/
direkt an die, der Materialien SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) an (vgl.
Abb. 4.22.). Man kann daher erwarten, daB bei diesen Materialien, unter
Berlicksichtigung ihrer jeweiligen verschiedenen Ubergangstemperatur, in
den entsprechenden Abschnitten (Abb. 4.22.) die gleichen Oxidations-

mechanismen vorherrschen.
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Wie schon in /174/ vermutet, kann auch hier flir die vielkomponentigen
Materialien SSN(Y,Al1,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) bestdtigt werden, daB offen-
sichtlich die Zugabe kleiner Anteile an Zweit- bzw. Drittsinterhilfs~-
mitteln (Al1,05, Mg0/Ti0,) das Auftreten der 10000C Oxidationsinstabilit&t
verhindert. Bei rein Y,03-haltigem SisN, wurde die, durch Aufoxidation
quarterndrer Phasen verursachte, 10000C Instabilitit wiederholt aufge-
zeigt - im Gegensatz dazu konnte diese katastrophale Oxidationsreaktion
bei den Materialien SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg), trotz Auftreten
quarterndrer Verbindungen (vgl. Kap. 3), offensichtlich durch Ausbildung
einer dichten, die Reaktionspartner trennenden, Oxidschicht, v8llig

unterdrlickt werden.

Bei Mikrosondenuntersuchungen (vgl. Kap. 6) konnten keine Gradienten
unterhalb der Oxidschicht festgestellt werden; Reoxidationsexperimente
(Abb. 4.20.) bestdtigen den schlitzenden Charakter der Oxidschicht.

Es werden daher flir die in Abb. 4.22, ersichtlichen Temperaturabschnitte
der Materialien SSN(Y,Al1,Ti), SRBSN(Y,Al,Mg) und bedingt auch HPSN(Y)

/173/ folgende Oxidationsmechanismen vorgeschlagen:

Unterhalb ~ 11009C werden nur sehr geringe Massenzunahmen gemessen und
es bildet sich auf dem gréBten Teil der Probenoberfl&che eine weitgehend
reine Si0s-Deckschicht, die dominierend flir die Gesamtmassenzunahme ist,
aus. Die Aktivierungsenergie zwischen 10000 und 11000C betrigt etwa

IOO-Ei— dies entspricht der Diffusion molekularen Sauerstoffs durch SiO,

mol’
nach dem in Abschnitt 4.1.2.1. beschriebenen Mechanismus. Zwischen 11000C
und der jeweiligen Fillssigphasenbildungstemperatur (beim SSN(Y,A1,Ti)
etwa 12400C, beim SRBSN(Y,Al,Mg) etwa 13100C und beim HPSN(Y) etwa 14600C)

bildet sich eine mehrkomponentige Silikatglasdeckschicht aus und die

Aktivierungsenergie betrdgt etwa 425 %%T’ bzw. beim HPSN(Y) etwa 450 %%T'

Die Bindefestigkeit einer Si-0-Einzelbindung betrdgt ~ Lkk %%T /181/.

Es kénnte somit die Diffusion von nicht-brlickenbildenem Netzwerksauer-
stoff geschwindigkeitsbestimmend sein. Hierbei kann dem Gehalt poly~-
valenter Kationen, die haupts&8chlich durch Verunreinigungen in die Oxid-
schicht eingebracht werden, bzw. dem so chemisch geldsten Sauerstoff
gemdB 4.1.3.1. groBe Bedeutung zukommen. Bei Sauerstoff-Tracerdiffusions-

messungen an mehrkomponentigen Silikatgldsern beteiligen sich haupt-
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sdchlich die beweglichsten, nicht-briickenbildenden Netzwerksauerstoffe;
die Aktivierungsenergie flir die Sauerstoff-Tracerdiffusion in einem

40 Ca0-20 A1,05-40 Si0,-Glas wird z.B. in /165/ mit 39885 %%T angegeben.

In den Ubergangstemperaturbereichen, wo, abhingig von der Korngrenzen-
phasenzusammensetzung, die Fllssigphasenbildung einsetzt und sich somit
die Oxidationsraten in einem engen Temperaturintervall drastisch erh&hen,

kJ

ergibt die Berechnung eines Temperaturinkrements (v 1200 EST) keinen Sinn.

Oberhalb dieses Ubergangstemperaturbereichs, wo ein Teil der Oberfl&chen-
oxidschicht im fllissigen Zustand vorliegt, wird natlirlich ein vollkommen
anders gearteter Oxidationsmechanismus vorliegen; fiir die Materialien
SSN(Y,A1,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) 14Bt sich dort ein Temperaturinkrement
von ~ 620 %%T berechnen, Diese berechnete Energie kann aber wahrschein-
lich nicht einem einzelnen atomaren ProzeB zugeschrieben werden. Einen
Teilenergiebetrag erfordert die Verfllssigung immer groBerer Volumen-
anteile der Oxidschicht mit steigender Temperatur. AuBerdem wird wahr=
scheinlich der Sauerstofftransport in diesem oberen Températurbereich
dahingehend abgewandelt sein, daB sich hier viskose FlieBeinheiten in
Form von SiOy-Komplexen bewegen; d.h. der Si0,-Transport ist dann
schneller als der Transport von Netzwerksauerstoff (vgl. /157/).
Viskosit&dtsaktivierungsenergien von refraktdren SiO,~-Gldsern liegen

kJ kJ

zum Vergleich zwischen 500 — und 700 —T
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5. DAS KRIECHVERHALTEN -

Um Beziehungen zwischen der Mikrostruktur, dem Oxidationsverhalten und
den mechanischen Hochtemperaturlangzeiteigenschaften &}eser Materialien
herstellen zu kdnnen, wurden 4-Punkt-Biegekriechversuche im Temperatur=
bereich 9000-1480°C durchgefiihrt. Der untere Auflagerabstand betrug

40 mm, der obere 20 mm; es wurden polierte Normproben der Gr&Be

3,5 mm X 4,5 mm X 45 mm verwendet. Eine genauere Darstellung der Ver-
suchsapparatur, der Versuchsauswertung, sowie der Auflager- und Proben-
geometrie wird in /188/ gegeben.

Die Interpretation, der sich hieraus ergebenden MeBdaten, erfordert die
Zuordnung des Verformungsvorgangs zu einem bestimmten Kriechmechanismus;
aus diesem Grunde sollen im Folgenden zundchst die bekannten Kriech-
mechanismen kurz erl&8utert und die in der Literatur zum Kriechverhalten

von technischem Siliziumnitrid vorhandenen Verdffentlichungen diskutiert

werden,
5.1. Grundlagen und Literaturauswertung
5.1.1. Kriechmechanismen

In der vorliegenden Arbeit sollen nur solche Prozesse, die zum Hoch=
temperaturkriechen fiihren, berlicksichtigt werden. Bei all diesen Prozessen
laufen Diffusionvorgdnge ab, die jedoch nicht immer geschwindigkeits=-
bestimmend sind. Grunds&tzlich kann man eine Unterteilung der Kriech-
mechanismen in Korngrenzen- und Gittermechanismen vornehmen /189/.

Bei der Kriechverformung mehrphasiger keramischer Werkstoffe spielen
Vorgénge an den Korngrenzen eine bedeutendere Rolle als etwa bei der
Verformung von Metallen; Vorgsnge im Korninnern (z.B. Versetzungsbe-
wegungen) sind demgegenliber oft bedeutungsios. Das Geflige der hier
untersuchten Materialien mit seiner zus&dtzlichen, herstellungsbedingten

Korngrenzenphase (vgl. Abschnitt 3.3.) ist flir das viskose Abgleiten
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von K&rnern entlang den Korngrenzen besonders geeignet. Die hier wichti-
geren Korngrenzenmechanismen k&nnen nochmals weiter unterteilt werden
(Abb. 5.1.), und zwar in Prozesse, die zu einer Kornverformung flihren
und in Prozesse, die eine Bewegung von benachbarten Kdrnern relativ
zueinander ohne Kornverformung bewirken /190/; der eine Vorgang wird

Lifshitz-Gleiten /191/, der andere Rachinger-Gleiten /192/ genannt.

Korngrenzenkriechmechanismen

Korngrenzengleitung verbunden Korngrenzengleitung durch Relativbewegung
mit einer Kornverformung benachbarter Kdrner ohne Kornverformung
(Lifshitz-Glelten) (Rachinger=Gleliten)
Gleitung begleitet von Gleitung begleitet von mit Glasphase an ohne Glasphase
Diffusionsvorg8ngen intragranularem FlieBen der Korngrenze (Langdon, Gifkins)
(Nabarro-Herring, Coble) iber die Kdrner (Orowan)

(Crossmann and Ashby)

Abb. 5.1.: Einteilung der Korngrenzenkriechmechanismen.

Das Lifshitz-Gleiten erfordert eine vollsténdige Akkomodation, die ent-
weder durch einen gerichteten Leerstellenstrom, oder durch vollkommen
Uber die Kdrner ausgedehntes, intragranulares Fliessen erreicht werden
kann. Laufen beim Gleiten mit Kornverformung die Leerstellendiffusions-
prozesse im Gitter ab, so ergeben sich die von Nabarro und Herring be-
schriebenen Abh#ngigkeiten /193,194/. Diffundieren die Leerstellen da-
gegen entlang der Korngrenzen, so sind die von Coble gefundenen Zusammen=
h&nge anwendbar /195/. Crossman und Ashby haben gezeigt, daB die Akko-
modation auch durch plastisches Fliessen zwischen den Tripelpunkten an

unterschiediichen Seiten der K&rner erreicht werden kann /196/.

Das nicht von einer Kornverformung begleitete Korngrenzengleiten
(Rachinger-Gleiten) kann, abhingig davon, ob eine glasige Korngrenzen-
phase vorhanden ist oder nicht, in zwei verschiedenen Varianten auf-

treten. Das Gleiten von starren KSrnern auf einer kontinuierlichen
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Glasphase hat Orowan in /197/ beschrieben. Diese Situation tritt zwar bei
Metallen gewdhnlich nicht auf, kommt aber den Verhdltnissen bei Keramiken,
wie z.B. technischem SigNy, Wo zwischen den K&rnern eine diinne, amorphe
Korngrenzenphase vorliegt (vgl. Abschnitt 3.3.), sehr nahe. Es wird so-
mit deutlich, daB die Anwesenheit dieser Korngrenzenphase einen gravier-
enden EinfluB auf die mechanischen Hochtemperatureigenschaften hat.

Dieses Orowan-Modell wird also auch als ein Grenzfall bei der Diskussion
des Verformungsverhaltens technischer Siliziumnnitridmaterialien auf~
treten (vgl. Abschnitt 5.3.3.). Es bleibt aber festzuhalten, daB das
Orowan-Modell keine L&sungs-Wiederausscheidungsmechanismen, wie sie

unter mechanischem Druck zwischen SizNy=K&rnern und der Korngrenzenphase
ablaufen k&nnen /211/, berlicksichtigt. Treten Korngrenzengleitvorgdnge ohne
eine Verformung der K&rner bei Materialien ohne eine Korngrenzenphase

auf, so bilden sich entweder Poren /198/ oder Tripelpunktsaufbriiche /199/.

Eine Interpretation des Kriechverhaltens keramischer Stoffe wird besonders
dadurch erschwert, daB die makroskopische Verformung der Proben oft durch
eine Uberlagerung verschiedener Kriechprozesse zustande kommt und nur

belm Herantasten an Spannungs- oder Temperaturgrenzwerte ein Mechanismus
dominierend zu Tage tritt (vgl. 5.2.). Eine ndhere Erl&uterung oder gar
eine mathematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen Kriechgeschwidig-
kelt, Spannung, Korngr&Be und Zeit dieser hinreichend bekannten Kriech-
mechanismen wird hier nicht gegeben, da diese Uberlegungen mit Ausnahme

des Orowan-Modells /197/ nicht in direktem Bezug zum Kriechverhalten des
hier untersuchten Siliziumnitrids mit deutlichem Korngrenzenphasenanteil

gesehen werden,

5.1.2. Das Kriechverhalten von Siliziumnitrid mit deutlichen

e e e s e N b b WA KR R R A GRS 69 G om D s Em

Viele Untersuchungen zum Kriechverhalten technischer Siliziumnitridwerk-
stoffe wurden an Mg0-heiBgepressten SigNy-Materialien durchgefiihrt

/200-205/; hierbei muB allerdings beachtet werden, daB eine gravierende
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Anderung der Korngrenzenphasenzusammensetzung (Ausdiffundieren von Mg,

vgl. Kap. 6) die Hochtemperaturverformung stark beeinfluBt. Die Kriech-
kinetik wird also stark von chemischen Effekten liberlagert sein.

Nur sehr wenige Ver&ffentlichungen liegen zum Kriechverhalten Y,03-ver-
dichteter SigNy-Qualit&ten vor /206~208/. Der Beitrag einer Hohlvolumen-
bildung zur Kriechverformung von Keramiken wurde vielfach diskutiert

(z.B. auch beim Aluminiumoxid /209,210/). Grunds&tzliche Uberlegungen zu
Lésungs-Wiederausscheidungsvorgédngen beim Kriechen von Glaskeramiken und
Mg0-heiBgepresstem SigN, wurden nur von einem Autor angestellt /204,211,212,
217,218/.

Bei fast allen Untersuchungen wird eine stationdre Kriechgeschwindigkeit
€g konstatiert; die Spannungsabhingigkeit von &g wird nach dem Norton'schen

Kriechgesetz
E.=A-o0 (5.1.)

ausgewertet und die Temperaturabhdngigkeit von és durch eine Aktivierungs-
energle Q gekennzeichnet. Die stationdre Kriechgeschwindigkeit wird hier-

nach abhdngig von Spannung und Temperatur dargestellt.

E.=A o+ exp(-Q/RT) (5.2.)

Sehr viele Untersuchungen wurden, wohl auch aus meBtechnischen Griinden,
in einem Last- oder Temperaturbereich durchgefiihrt, in dem groBe Proben=
verformungen und friiher oder spiter auch Probenbrliche auftreten. Hierbel
wurde meist die Bildung und das Wachstum von Poren an den Korngrenzen
beobachtet.

~Die fUr den Probenbruch ursdchlichen Porenbildungs- bzw. -wachstums=
mechanismen und deren EinfluB auf die Kriechverformung in diesen Spannungs-
und Temperaturbereichen wurden in den vergangenen Jahren intensiv unter-
sucht (z.B. /213,214,210/). Hier lassen sich auch unmittelbar bruchmecha-
nische RiBwachstumsuntersuchungen anwenden /215/. Die gemessenen Lebens-
dauern wurden oftmals durch die Monkman-Grant Beziehung (Gl. 5.3.) oder

die Orr-Sherby-Dorn Beziehung (G1. 5.4.) angendhert /214/.

const. (5.3.)
f (o) (5.4.)

tf-es

te exp (-Q/RT)
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In zweiphasigen Materialien mit einer kontinuierlichen Korngrenzenphase,
wie z.B. den hier untersuchten SigN,~Qualit&ten, haben Materialvariablen,
wie die Dicke der Korngrenzenphase und deren Viskositdt, einen sehr
groBen EinfluB auf die Lebensdauer wie auch auf die Verformung. Erwar-
tungsgemdB fordern groBe amorphe Korngrenzenphasendicken und niedrige
Viskositdten die Verformungsféhigkeit und die Ausbildung von Kriech-
porositdt. Ein zentraler Punkt flir das Kriechverhalten dieser Materialien
ist daher die chemische Zusammensetzung sowie der Kristallisationsgrad
dieser Korngrenzenphase.

Bei bisherigen Untersuchungen wurden in der Regel die Versuche an dichten
Siliziumnitridqualititen durchgefilhrt, von denen oft noch nicht einmal die
Mikrostruktur hinreichend bekannt war; auBerdem wurden die Versuche, wie
schon erwdhnt, meist in einem Spannungs- und Temberaturbereich durchge-
flihrt, in dem frliher oder spdter der Probenbruch zu erwarten war. Es er-
gaben sich somit meist Verdffentlichungen, die die beobachtete Poren-

und RiBbildung mit der stationdren Kriechgeschwindigkeit und der Lebens-

dauer dieses bestimmten Siliziumnitridmaterials korrelierten.

Bei niedrigeren Spannungen und Temperaturen tritt meist ein rein tran-

sientes Kriechen auf; dieses kann beschrieben werden durch eine Beziehung:
-C

€ =a: t (5.5.)

In diesen Bereichen, wo keine stationdren Kriechgeschwindigkeiten, keine
Poren oder Risse und keine Probenbrliche auftreten, werden ganzlich andere
Mechanismen bei der Kriechverformung dominierend sein., Da flr unter=
schiedliche Temperaturen verschiedene c-Werte auftreten, wie in Abschnitt
5.2. gezeigt wird, lassen sich dann nicht einfach nach Gl. 5.2. Kriech-
aktivierungsenergien ausrechenen. Hieraus ergeben sich ndmlich ver-
schiedene Aktivierungsenergien flr unterschiedliche Versuchszeiten,
Bezliglich der Kriechaktivierungsenergien in diesen Bereichen kam es so-
mit zu wenig hilfreichen Aussagen; so wurde z.B. aus der berechneten
Aktivierungsenergie nach 10 h Versuchszeit (439 %%T) und der nach 100 h
(498 ﬁ%T) einfach eine Kriechaktivierungsenergie von ~ 460 %%T fest-

gesetzt /207/.
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Leider gibt es in der Literatur kaum Untersuchungen der Kriechkinetik
von Siliziumnitrid mit deutlichem Korngrenzenphasengehalt, die den
transienten Bereich berlicksichtigen. Ebensowenig gibt es Ver&ffentlich-
ungen zum Kriechverhalten technischer,dichter Siliziumnitridmaterialien
mit dhnlichem Gefligeaufbau aber stark variierter chemischer Zusammen-
setzung der Korngrenzenphase. Im Folgenden soll daher im 4=Punkt-Biege-
kriechversuch die Kriechkinetik Uber einen weiten Temperaturbereich
(900°-14800C) bei verschiedenen Lasten (o™= 70-200 MPa) an dichten
Sitiziumnitridmaterialien mit verschiedenen Korngrenzenphasenzusammen=-
setzungen systematisch untersucht werden. Es wird somit versucht einen
direkten Bezug zwischen Mikrostruktur einerseits und Kinetik der Kriech-

verformung andererseits herzustellen.

5.2. MeBergebnisse

Im allgemeinen wird bei 4-Punkt-Biegekriechversuchen die Mittendurch-
biegung f,, unter einer konstanten Last P bei einer konstanten Tempera-
tur T Uber der Zeit t gemessen. Nach Umrechnung ergibt sich somit eine
Registrierung der Kriechdehnung e bei konstanter Nennspannung o, und
konstanter Temperatur T liber der Zeit t /188/. Um eine breite Daten-
basis anzulegen, wurden die hier untersuchten Materialien HPSN(Mg),HPSN(Y),
SSN(Y,A1),SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) einem analogen Versuchsprogramm
unterworfen, Hierbei wurde neben dem EinfluB der Mikrostruktur auf das
Gesamtkriechverhalten, die Abh@ngigkeit der Kriechkinetik von Temperatur
und Spannung, sowie dér EfnfluB von Glithbehandlungen, vor allem am
Beispiel der Materialien HPSN(Y), SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) unter-

sucht.

5.2.1. Zeit- und Temperaturabhdngigkeit des Kriechens

Schon die Versuche bei relativ niedrigen Temperaturen (11000C) weisen

analog zum Oxidationsverhalten grunds&tzlich verschiedene Ergebnisse
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zweier Materialtypen auf: zum einen von Materialien mit einer Magnesiumsili-

kat-Korngrenzenphase,zum andern von solchen mit einer Korngrenzenphase auf

Y,03-Basis. Wdhrend die Materialien HPSN(Y), SSN(Y,A1), SSN(Y,Al,Ti) und

SRBSN(Y,Al1,Mg) durchweg ein reines, logarithmisches Kriechverhalten auf-

weisen, sind beim HPSN(Mg) bei l&ngeren Zeiten (> 1 h) deutliche Abweich-

ungen vom logarithmischen Gesetz festzustellen (Abb. 5.2.)

. Bei doppel-

logarithmischer Auftragung der Kriechgeschwindigkeit liber der Zeit ergibt

ein logarithmisches Kriechgesetz, gemdB
e Vv Int
€ v a

lgen -1

(5.6.)
ot e = (5.7.)
. Igt + lIga (5.8.)

eine Gerade mit der Steigung =1 (vgl. Abb. 5.2.).
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Abb. 5.2.: Kriechverhalten aller untersuchten Materialien bei 11000¢

und o, = 160 MPa.
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5.2.1.1. SigNy mit einer Magnesiumsilikatkorngrenzenphase

Wie schon in Kapitel 4 und 6 gezeigt, weisen die Magnesiumionen in der
magnesiumsilikatischen Korngrenzenphase heiBBgepresster Siliziumnitrid-
materialien bei hohen Temperaturen eine groBe Beweglichkeit auf; dies
flihrt zur Ausbildung von Konzentrationsgradienten in der Korngrenzen-
phase im Probeninnern, die nicht ohne Auswirkungen auf die Kriecheigen-
schaften bleiben kdnnen. Als komplizierte Funktion von Temperatur,
Spannung und Zeit treten daher sehr starke Schwankungen im Kriechver-
halten auf (vgl. Abb. 5.3.); so kann z.B. die Kriechgeschwindigkeit
zundchst stark absinken, beschleunigen, erneut deutlich absinken und
wiederum beschleunigen um dann zum Probenbruch zu filihren. Diese
Diskontinuitdten sind so stark ausgeprdgt, daB sie die eigentliche
Kinetik nahezu verdecken; nur beim Vergleich mit den chemisch
stabileren SigNy-Materialien mit einer Korngrenzenphase auf Y,03-Basis
(vgl. 5.2.1.2.) kann man auch beim HPSN(Mg) die Grundtendenz zum
logarithmischen Kriechen (c = 1) bei tiefen Temperaturen (10000C)
erkennen. Bei h8heren Temperaturen vor Erreichen ''stationdrer"

Geschwindigkeiten strebt auch hier der c-Wert gegen 0,5.
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5.2.1.2, SiaNy mit einer Korngrenzenphase auf Y,03-Basis

Da sich in den Siliziumnitridmaterialien mit einer Korngrenzenphase

auf Y,03-Basis keine Konzentrationsgradienten in der Korngrenzenphase

ausbilden (vgl. Kap. 6), werden hier Diffusionsvorgénge auf Grund
chemischer Potentialdifferenzen zwischen Probenmitte und Oxidschicht
die Kriechkinetik nicht merklich beeinflussen. Dementsprechend
treten die in 5.2.1.1. beschriebenen Diskontinuitdten in der Kriech-
verformung bei diesen Werkstoffen nicht in Erscheinung. Werden beim
SSN(Y,A1,Ti) auch noch die amorphen Tripelpunktsbereiche vor den Kriech=
versuchen durch eine gezielte Glihbehandlung (1200°C/1000 h/Luft) aus-
kristallisiert (vgl. 3.3.3.1.), so sind sich die Materialien
HPSN(Y), SSN(Y,A1,Ti) und SRBSN(Y,Al1,Mg) von ihrem Gefligeaufbau her
sehr dhnlich; alle weisen ein stark ineinander verkeiltes '"Streich-
holzgeflige' der SigNy,~Kdrner mit einer kontinuierlichen Korngrenzen=-
phase auf. Die Korngrenzenphase besteht zum einen aus auskristal-
lisierten Tripelpunktsbereichen und zum anderen aus sehr diinnen
amorphen Schichten (10-50 K) zwischen den Si N ,-K8rnern bzw. Si,N, -
Kérnern und kristallinen Tripelpunktsbereichen. Der hier flr das
Kriechen wesentliche Unterschied zwischen diesen drei Materialien,
ist lediglich die chemische Zusammensetzung der Korngrenzenphasen.
Dieser &hnliche Gefligeaufbau fllhrt zu einem prinzipiell gleichen
Kriechverhalten dieser SigNy-Werkstoffe; am besten ist dies in der
doppeltlogarithmischen Darstellung ( 1g € vs, 1g t ) sichtbar

(vgl. Abb. 5.4., 5.5., 5.6.).

Bel tiefen Temperaturen (< 11000C) weisen alle drei Materialien ein

rein logarithmisches Kriechgesetz auf (c = 1). Wie schon in Kapitel 2
beschrieben, kdnnen durch die vielkomponentigen Sinterhilfsmittel und

die Verunreinigungen lokal in der Korngrenzenphase Zusammensetzungen

sehr niedrig schmelzender Eutektika erreicht werden; da durch das Auskris-
tallisieren der Tripelpunktsbereiche der restliche amorphe Korngrenzen=-
film sehr stark mit Verunreinigungen (hier vor allem Kalzium) ange-
reichert sein wird, wird der Erweichungsbereich dieses amorphen Films

bel entsprechend niedrigen Temperaturen liegen.
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Diese liegen, wie auch schon beim Oxidationsverhalten gezeigt, beim
HPSN(Y) bei ~ 1460°C, beim SSN(Y,Al,Ti) bei ~ 1240°C und beim
SRBSN(Y,Al,Mg) etwa bei ~ 13100C; bei genau diesen Temperaturen‘ver-
schlechtern sich auch die Kriecheigenschaften dieser Materialien
stark. Es kann somit ein direkter Bezug zwischen der chemischen Zu-
sammensetzung der Korngrenzenphase und einem ab diesen bestimmten
Temperaturen drastisch verschlechtertem Oxidations= wie auch Kriech-

verhalten hergestellt werden.

Zwischen den tiefen Temperaturen bei denen ein logarithmisches
Kriechgesetz (c = 1) auftritt und dieser zusammensetzungsspezifischen,
so benannten '"Ubergangstemperatur'' sinkt der c-Wert kontinuierlich
von 1 auf 0,5 (vgl. Abb. 5.7.). Die Kriechkurven wurden hierbei
mittels eines Rechenprogramms /188/ gemdB folgender Beziehung

analysiert:

e =ep+BIE) +E et (5.9.)
o

Erst ab Erreichen der Ubergangstemperaturbereiche konnten hierbei

nennenswerte stationdre Kriechgeschwindigkeitsanteile ausgewiesen

werden; nur dann trat lastabhdngig ein Kriechbruch der Probe auf,

Ermittelt man aus denh so berechneten stationdren Kriechgeschwindig-

keiten ein Temperaturinkrement, so ergibt sich ein sehr hoher Wert

von ungefdhr 1225 %%T' Bei tieferen Temperaturen ergab sich ledig-

lich, wie beschrieben, eine Anderung des m-Wertes, der direkt mit

dem c=Wert aus Gl. 5.5. verbunden ist:
c=1-m (5-10.)

Prinzipiell weisen also alle hier untersuchten SigNy-Werkstoffe
eine dhnliche Zeit- und Temperaturabhdngigkeit des Kriechens

auf (vgl. Abb. 5.8.).
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Abb. 5.8.: Prinzipieller Zusammenhang zwischen Kriechkinetik und Tempera-
tur bei SizNy-Materialien mit hohem Korngrenzenphasenanteil.
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5.2.2, Spannungsabhdngigkeit des Kriechens

In Abb. 5.9. ist die Spannungsabhdngigkeit im Temperaturbereich
des logarithmischen Kriechens am Beispiel des SRBSN(Y,Al,Mg)
dargestellt. Eine doch recht deutliche Variation der Nennspannung
zwischen 70 und 200 MPa &ndert den c-Wert nach Gl. 5.5., der in
der doppellogarithmischen Darstellung Ig ¢ vs lgt die Steigung
charakterisiert, praktisch nicht. Es verschieben sich lediglich

die Kriechgeschwindigkeiten ein wenig zu hS8heren bzw. niedrigeren
Werten.

—
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Abb. 5.9.: Spannungsabh&ngigkeit des Kriechens im Falle des
logarithmischen Kriechens am Beispiel des SRBSN(Y,Al,Mg).

Auch bei mittleren Temperaturen, also c-Werten zwischen 0,5 und 1,
ist das gleiche Verhalten festzustellen. Die Nennspahnungsunab-
hdngigkeit des c-Wertes bei mittleren Temperaturen zeigt Abb. 5.10.
am Beispiel des HPSN(Y).
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Abb. 5.10.: Spannungsabhingigkeit des Kriechens bel mittleren
Temperaturen (0,5 < c < 1) am Beispiel des HPSN(Y).

Selbst oberhalb der materialspezifischen Ubergangstemperatur &ndert
eine Variation der Nennspannung den c-Wert nicht; dort hat aber die
Nennspannung einen sehr starken EinfluB auf die sich ausbildenden
stationdren Kriechgeschwindigkeiten und damit natlirlich auch auf die

Lebensdauern der getesteten Proben (Abb. 5.11.).

Zur Auswertung der gemessenen Spannungsabhdngigkeiten wurden bei
Versuchsbedingungen, bei denen zeitweise stationdre Zusténde errelcht
wurden, die stationdren Kriechgeschwindigkeitsanteile mittels am
Instltut vorhandener Computerprogramme /188/ berechnet. Durch eine

Auswertung mit dem Norton'schen Kriechansatz
€g = A + of (5.1.)

ergab sich z.B. flr die in Abb. 5.11., gezeigten 13209C-Kurven ein
Spannungsexponent von n v~ 5, Der gleiche n-Wert ergab sich bei scharfen
Testbedingungen auch flir ein Silizium-infiltriertes Siliziumkarbid-
material (SiSiC) /188/. Dieses extrem nichtlineare Werkstoffverhalten




_125_

wird hier wie dort Gefligeschddigungen, hier speziell der festgestellten
Kriechporositét, zugeschrieben (vgl. Kap. 6). Auch am Beispiel des Al,04
wurde flir das sogenannte ''elastische Kriechen'', dem die Bildung und das

Wachstum von Poren zu Grunde liegt, ein Spannungsexponent von n > 3 er=
mittelt /209,210/.

Bei mittleren und tiefen Temperaturen, wo keine messbaren station&ren
Kriechanteile auftreten, kann auch nicht mit dem Nortonansatz

ein Spannungsexponent n ermittelt werden. Wird dieser Ansatz dennoch
verwendet, indem man die nahezu konstanten Kriechgeschwindigkeiten
nach sehr langen Zeiten (z.B. 100 h) als stationdre Geschwindigkeiten
einsetzt, so ergeben sich n-Werte zwischen 1 und 2. Flir die in Abb.

5.11. gezeigten 12500C-Kurven errechnet sich somit ein Spannungs-
expohent von n = 1,5,
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£ i "l
= 107 +1320 'C, 160 MPa
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Abb. 5.11.: Spannungsabhdngigkeit des Kriechens oberhalb und
unterhalb der Ubergangstemperatur am Beispiel des SRBSN(Y,Al,Mg).

Werte dieser GrdBenordnung findet man des Gfteren in der Literatur;
man muB sich jedoch fragen, inwiefern diese wirklich unter stationdren
Bedingungen bestimmt wurden. Gerade bei so niedrigen n-Werten kann die
Spannungsabhdngigkeit der gemessenen Kriechgeschwindigkeiten mit

gleicher Berechtigung auch mit einem Exponentialansatz der Form
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k1'°”=1) (5.11.)

en (e

anstelle des Norton'schen Ansatzes beschrieben werden (vgl. Abb. 5.12.);
dieser Ansatz fiuhrt in der Abb. 5.12. zu Geraden, wohingegen der

Norton Ansatz leicht gekrlimmte Kurven ergibt.

F I
3
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------ Norton-Ansatz

Exponentialansatz
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Abb. 5.12.: Auswertung der Spannungsabhingigkeiten der Kriechversuche
aus Abb. 5.11. zum einen mittels des Norton Ansatzes, zum

anderen mittels eines Exponentialansatzes.

Der Term =1 hinter der e-Funktion muB hinzugefligt werden, da bei einer
Nennspannung o, = 0 (die e-Funktioh h#tte dann den Wert 1) die Kriech-
geschwindigkeit &€ hull werden muB; bei den hier durchgeflihrten Ver-
suchen muB der Exponentialterm immer wesentlich gr&Ber als 1 sein, so-
daBB ein weglassen des Terms -1 bei der graphischen Anndherung der MeB-
werte (Abb. 5.12.) nicht ins Gewicht f&11t.
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Da aus experimentellen Grlinden die Nennspannung nicht tiber deutlich

gréBere Bereiche variiert werden kann, sollten sowohl Norton- als auch
Exponentialansatz zundchst einmal gleichberechtigt nebeneinander stehen
bleiben. Gleich welcher der beiden Ans&dtze zur Beschreibung der Span-
nungsabhdngigkeit verwendet wird, bleibt festzuhalten, daB bei allen

hier untersuchten Materialien, die Spannungsabhingigkeit gekennzeichnet
durch n= oder k;-Werte oberhalb der Ubergangstemperatur, wo Poren= und
RiBbildung auftritt, deutlich gréBer ist als darunter; diese Ubergangstempe-
ratur ist direkt mit der Zusammensetzung der Korngrenzenphase korrelierbar.,

Natlrlich k8nnen die hier untersuchten Materialien mit einer Korngrenzen-
phase auf Y,03-Basis auch unterhalb der jeweiligen Ubergangstemperatur
brechen; hierzu sind jedoch wesentlich h&here Belastungen erforderlich,
als bei reinen Kriechversuchen liblich. Diese Bruchvorgénge sind aber

ganz anderer Natur, als der Kriechbruch oberhalb der Ubergangstemperatur,
dessen Ursprung eine ausgeprdgte Poren- und RiBkeimbildung in der ge-
samten intergranularen Phase ist (vgl. 6.2.). Am Beispiel des HPSN(Y)
wurde bei 1300°C in Luft bei relativ hohen Spannungen an nicht vorge-
schddigten Proben ein Zeitstandverhalten gemessen, das durch einen
nSCG-Wert flir das langsame RiBwachstum von etwa 30 gekennzeichnet ist
(vgl. Abb. 5.13.). Von der Probengeometrie her sind die so gebrochenen
Proben eher typischen Raumtemperaturfestigkeitsbrilichen vergleichbar,

als typischen Kriechbrlichen. Aus diesem Grunde wurde eine Probe bis

kurz vor das Erreichen der Zeitstandgerade gekrochen (in Abb. 5.13.

durch ein Kreuz dargestellt), dann unter Last abgeklihlt und aus der

- Zugseite der Biegeprobe eine TEM-Probe herausprédpariert., Im Transmissions=
elektronenmikroskop war bei dieser Probe keine Kriechporositdt und auch
keine Ausbildung von Mikrorissen sichtbar. Es muB also davon ausge-
gangen werden, daB hier an einem kritischen Fehler die Spannungs-
intensitdt so groB war, daB die Probe nach einiger Zeit und damit einiger
Kriechverformung, dhnlich den Kurzzeit-Festigkeitsproben, an einem vor-
handenen kritischen Gefligefehler bricht. Bei einem typischen Kriechbruch
im Ubergangstemperaturbereich entwickelten sich dagegen in der inter-
granularen Korngrenzenphase an der Zugseite der Probe etwa 20 bis 30

Mikrorisse, von denen wiederum einer schlieBlich kritisch wird und zum

Bruch der Probe flihrt.
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Abb. 5.13.: Zeitstandverhalten des Materials HPSN(Y) bei 1300°C an Luft.

5.2.3. EinfluB von Gllhbehandlungen

In der Literatur wurde wiederholt berichtet, daB eine gezielte Gllihbe-
handlung das mechanische Hochtemperaturverhalten einzelner SigNy-
Qualitdten deutlich verbessern kann. Es bleibt festzustellen, welche
Phdnomene hierbei auftreten und welche Verdnderungen in der Mikro-
struktur dieser Materialien eine Verbesserung oder Verschlechterung

der Eigenschaften bewirken k&nnen.

Hierzu wurden die Materialien SSN(Y,Al,Ti) und SRBSN(Y,Al,Mg) ver-
schiedenen Gliihbehandlungen unterworfen und anschlieBend ein Kriech=
versuch im jeweiligen Ubergangstemperaturbereich, wo eine Verbesser-
ung am besten erkennbar ist, durchgeflihrt; die Abb. 5.14, und 5.15.

zeigen die Ergebnisse.
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Abb. 5.1k4.:

EinfluB von verschiedenen Gllihbehandlungen auf das

Kriechverhalten des Materials SSN(Y,Al1,Ti).
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Abb. 5.15.: EinfluB von verschiedenen Glihbehandlungen auf das
Kriechverhalten des Materials SRBSN(Y,Al,Mg).
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Wshrend das Material SSN(Y,Al1,Ti) durch langzeitige Gllihbehandlungen
unterhalb der Ubergangstemperatur eine deutliche Verbesserung erfdhrt,
dndert eine GllUhbehandlung unterhalb der Ubergangstemperatur beim
SRBSN(Y,Al,Mg) nichts an den Eigenschaften. Dieses Verhalten ist relativ
leicht zu erkl&dren; wie gesehen (vgl. 3.3.), liegt beim SSN(Y,Al,Ti) die
ganze Korngrenzenphase (auch die Tripelpunktsbereiche) im Anlieferungszu-
stand in amorpher Form vor. Die langzeitige Gllihbehandlung unterhalb

der Ubergangstemperatur flihrt zu einer Auékrista]lisation der Tripel-
punktsbereiche; dadurch wird das amorphe Korngrenzenphasenvolumen auf

die 10-50 A diinnen Korngrenzenglasfilme reduziert, was natlirlich eine
Verbesserung der Kriecheigenschaften bewirkt. Beim SRBSN(Y,Al,Mg) kann
eine Gliihbehandlung unterhalb des Ubergangstemperaturbereiches keine
Verbesserung der Materialeigenschaften bewirken, da schon im Anlieferungs-
zustand alle Tripelpunktsbereiche in kristalliner Form vorlagen (vgl. 3.3.);
die 10-50 K dlinnen Korngrenzenglasfilme k&nnen jedoch offenbar nicht

durch eine Gllihbehandlung auskristallisiert werden.

Gllhbehandlungen oberhalb der jeweiligen Ubergangstemperatur haben bei
beiden Materialien eine drastische Verschlechterung der Kriecheigen-
schaften zur Folge. Diese Verschlechterung wird nicht durch eine Ober-
fl8chensch&digung (z.B. Pitbildung) verursacht, da sie auch zu Tage
tritt, wenn die Oxidschicht nach der Gllihbehandlung abgeschliffen und
die Oberfldche erneut 1 um-feinpoliert wurde. Trotz intensiver Unter-
suchungen am TEM konnten keine, auf den ersten Blick sichtbaren, Ver-
dnderungen der Mikrostruktur (z.B. Ausbildung von Rissen, Kornvergr&ber-
ungen o.4.) festgestellt werden; durch den Vergleich vieler Ubersichts-
aufnahmen im Anlieferungszustand und im Ubergllhten Zustand der Proben
ist zu vermuten, daB viele der hexagonalen Kornecken im Ubergllhten
Zustand deutlich abgerundet sind. Es liegt daher die Vermutung nahe,
daB bei flir diese Materialien hohen Temperaturen (14009C) LBsungs-
Wiederausscheidungsvorgénge zwischen SigNy-K&rnern und Korngrenzenphase
in merklichem AusmaB abgelaufen sind. DaB diese Abrundung der Kornecken
allerdings die alleinige Ursache flir die beobachtete drastische Ver-
schlechterung der Kriecheigenschaften ist wird flir unwahrscheinlich

gehalten; es wird vielmehr vermutet, daB, die aus starken Gllhungen
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folgende Aufnahme weiteren Siliziumnitrids in die Korngrenzenphase, die
Ja eine andere Dichte hat, zur Ausbildung deutlicher innerer Spannungen
fihrt. Wird durch den Kriechversuch dann noch eine HuBere Last aufge-
geben, so kénnten gr&Bere Risse initiiert werden, die durch starke
Spannungsintensitdtsfaktoren nach den Gesetzen der klassischen Bruch-
mechanik sehr schnell zum Bruch flihren wlirden. Dieser Bruchvorgang

hat dann nichts gemein mit dem in Kapitel 6 beschriebenen Kriechbruch,
der durch Porenbildung, Porenwachstum, ZusammenschluB dieser zu Mikro~

rissen und deren Wachstum, nach verhdltnismdBig langer Zeit auftritt.

5.3. Diskussion

5.3.1. EinfluB der Korngrenzenphasenzusammensetzung auf das
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Prinzipiell ‘weisen SigNy-Materialien mit hohen Korngrenzenphasenanteilen
auf Y,05-Basis die gleiche, in Abb. 5.8. schematisch dargestellte
Temperaturabh&ngigkeit der Kriechkinetik auf. Die Diskussion soll hier
auf Y-haltige Materialien beschrdnkt werden, da die sich ausbildenden
Mg-Konzentrationsgradienten bei MgO-heiBgepresstem SigNy, die Kriech-

verformung stark beeinflussen.

Bei tiefen Temperaturen ergibt sich eine rein logarithmische Kriech-
Kinetik (c = 1), Uber mittlere Tamperaturen bis hin zu korngrenzen-
phasenspezifischen Ubergangstemperatur sinkt der c-Wert nach Gl. 5.5.
von 1 auf 0,5 und bei Erreichen des Ubergangstemperaturbereiches stellt
sich, nach anfénglichem Kriechen nach Gl. 5.5. mit einem c-Wert von

~ 0,5 lastabhingig eine scheinbar stationdre Kriechgeschwindigkeit und
der Kriechbruch der Probe ein. Oberhalb und unterhalb der korngrenzen-
phasenspezifischen Ubergangstemperatur liegt, wie in 5.2.2. beschrieben,
eine unterschiedliche Spannungsabh&ngigkeit vor; nach dem Norton Ansatz
ergibt sich oberhalb Ty aus den scheinbar stationdren Kriechgeschwindig-

keiten ein n-Wert von ungefdhr 5, unterhalb Ty ein n-Wert zwischen 1 und




_132_

Transmissionselektronenmikroskopische Nachuntersuchungen der gekrochenen,
unter Last abgekiihlten Proben ergaben, daB erst ab dem Auftreten von
c-Werten von etwa 0,5 (v Ty) und dem damit verbundenen lastabhingig
friheren oder spdteren Auftreten von scheinbar stationdren Kriechge-
schwindigkeiten, eine Porenbildung in der intergranularen Korngrenzen-
phase einsetzt (vgl. Kap. 6). Diese Poren weiten sich mit zunehmender
Kriechdehnung zu Mikrorissen aus, von denen schlieBlich einer kritisch
wird und zum Kriechbruch der Probe flihrt., Bei gr&Beren c-Werten, also
mittleren und tieferen Temperaturen, konnten trotz groBer Kriechdehnungen
keine Poren oder crack-like cavities in der Korngrenzenphase festgestellt
werden. Es liegt daher die Vermutung nahe, daB die lastabhingig recht
unterschiedlich stark ausgeprdgten Bereiche scheinbar stationdrer Kriech-
geschwindigkeit nicht durch einen bestimmten Verformungsmechanismus zu-
stande kommen, sondern durch eine Uberlagerung der Kriechkinetik mit einem
c-Wert von 0,5 einerseits und der dehnungserzeugenden Porenvolumenzunahme

andererseits entstehen.

Wie TEM-Nachuntersuchungen gezeigt haben (Kap. 6), entstehen die im Uber-
gangstemperaturbereich auftretenden Poren und Mikrorisse meistens an
Stellen groBer Verformungsbehinderung (z.B. querliegenden RiesenkSrnern)
und senkrecht zur anliegenden Zugspannung. Die Bildung der Kriechporositat
kommt wahrscheinlich durch das Zusammenwirken mehrerer Mechanismen zu
Stande. Zum einen sinkt im Ubergangstemperaturbereich die Viskositdt der
Korngrenzenphasen drastisch ab, wodurch das Gleiten der SigNy=K8rner auf
dem Korngrenzenfilm deutlich erleichtert wird. An solchen Stellen, wo

die Verformung behindert ist, werden sich dann schneller grdBere Span-
nungskohzentrationen aufbauen, Zum anderen erh8hen sich bei diesem Tem=
peraturen auch die Diffusionskoeffizienten stark, wodurch die spannungs-
gerichtete Leerstellendiffusion hin zu solchen verformungsbehinderten
Stellen wesentlich erhdht wird. Nimmt man weiter an, daB die Oberfidchen-
energie y sich bei diesen Temperaturen in die gleiche Richtung bewegt,
wie die Viskositdt n, so wird der durch Leerstellenkondensation wachs-
tumsfdhige Porenradius r nochmals abgesenkt. Flir das Wachstum einer Pore
ist ndmlich die Einwirkung einer &uBeren Zugspannung o, > 9p notwendig,
wobei Op = 2y/r einer Druckspannung entspricht, der eine kugelfSrmige

Pore unterworfen ist,
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Nur der, bei Uberschreiten der Ubergangstemperatur vollzogene, starke

physikalische Wandel der Korngrenzenphase ermdglicht durch das Zusammen-

wirken der oben beschriebenen Mechanismen die Ausbildung von Kriech-
porositdt und damit die Einleitung des Kriechbruchs. Diese Temperaturen,
bei denen sich die Kriecheigenschaften deutlich verschlechtern, liegen
beim HPSN(Y) etwa bei ~ 14609C, beim SSN(Y,Al,Ti) bei ~ 1240°C und beim
SRBSN(Y,Al1,Mg) etwa bei 13100C. Es sind dies die gleichen Temperaturen,
bei denen auch das Oxidationsverhalten sich deutlich &ndert (vgl. Abb.
L.1h. und 4.22.). Vergleicht man die STEM-Analysen der Korngrenzenphasen
(Abschnitt 3.3.3.2.) mit den fiir die entsprechenden Materialien gliltigen
Fllissigphasenbildungsm&glichkeiten (Abschnitt 2.2.3.2. bzw. 2.2.3.6.),
so stellt man eine direkte Korrelation zwischen der Korngrenzenphasen-
zusammensetzung einerseits und den Oxidations- sowie Kriecheigenschaften

andererseits fest.

5.3.2. Ein Verformungsmodell unter Berlicksichtigung von
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Treten unterhalb der Ubergangstemperatur, wie in 5.3.1. beschrieben,
keine Kriechporen oder -risse in Erscheinung, sondern sind diese ledig-
lig flir die Ausbildung scheinbar stationdrer Kriechgeschwindigkeiten
verantwortlich, so stellt sich die Frage, warum sich die c-Werte nach

Gl. 5.5. zwischen tiefen Temperaturen (v 1100°C) und der material-
spezifischen Ubergangstemperatur von 1 auf 0,5 absenken. Zur Erkl&rung
der temperaturabh&ngigen Anderung der Kriechkinetik, sowie der Spannungs-
abhdngigkeit in diesem Bereich wird ein Verformungsmodell unter Berlick-
sichtigung von L8sungs-Wiederausscheidungsvorgdngen vorgeschlagen. DaB
solche L8sungs-Wiederausscheidungsvorgénge zwischen B=SigNy, und einem
Magnesiumsilikatglas, druckios schon bei verhéltniémaBig niedrigen
Temperaturen (1300°C) stattfinden kSnnen, wurde in /211/ gezeigt; flir
die Aktivierungsenergie, der 'dort flir geschwindigkeitsbestimmend gehaltenen

Auf18sung des B-SigNy in der Glasphase, wurden 621ih0'%%T ermittelt.
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Kann ein solcher Mechanismus bei diesen Temperaturen bereits drucklos
ablaufen, so gewinnt er stark an Bedeutung, wenn starke Spannungsgradienten
vorhanden sind; als Beispiel k&nnte man sich zwei verhakte KSrner, die
lokal unter Druckspannung stehen, in der Zugfaser einer Biegeprobe vor-

stellen.

Als Grundverformungseinheit wird zundchst die relative Bewegung harter,
vorerst plastisch nicht deformierbarer SigN,-KSrner zueinander in einer
weicheren Korngrenzenphase angesehen. Diese Annahme fiihrt zun&chst
dhnlich dem Orowan-Modell /197/ zum rein logarithmischen Kriechen, wie
dies hier bei tiefen Temperaturen aufgetreten ist. Die Anderung der
aktivierten Bewegungsmdglichkeiten d np in einem Zeitraum dt soll nach

einer e-Funktion proportional der Dehnung abnehmen.

QE%b =ay; e”®; a, = const, (5.12.)
Die Absenkung der Bewegunsgmdglichkeiten wird im Orowan-Modell in der
Abnahme, der durch thermische Spannungsschwankungen aktivierbaren Bewe-
gungsmdglichkeiten, gesehen. Man kann dies allerdings auch so betrachten,
daB von anfdnglich durch die Lastaufgabe allen in der Korngreénzenphase be~
wegten K&rner immer mehr, nach Gesetzen der Statistik, durch eine gegenseitige
Blockierung oder Verhakung zum Stillstand kommen. Eine jede Bewegungsmdglich-

keit soll hierbei einen mittleren, konstanten Dehnungsbeitrag § liefern.

dn, de _ . .-

G A PR (5.13.)
t

et de = ap t 0 dt (5.14.)

e =a, + t (5.15.)

e =ap * Int (5.16.)

-j—%—=é=a2 '%=82 ' t-l (517-)

lge =1lga, - 1'1gt - (5.18.)

Das reine ''strain-hardening''-Gesetz mit einer exponentiellen Abnahme der
Bewegungsmdgl ichkeiten konstanten, mittleren Dehnungsbeitrags liefert

somit ein rein logarithmisches Kriechen (die Geradensteigung bei doppelt-
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logarithmischer Auftragung lg € vs 1g t betrigt -1).

Bei der Verformung des SigN,-Gefliges ergibt sich ein solches ''strain-
hardening''-Gesetz bei etwa 1100°C, einer Temperatur also, bei der wahr-
scheinlich auch unter Druck noch keine L8sungs-Wiederausscheidungsvorgénge
der SigNy-K&rner in die Korngrenzenphase ablaufen. Beim logarithmischen
Kriechen laufen in diesem Geflige nur Umlagerungsvorginge (rearrangements)
ab. Werden die Proben bei etwas h8heren Temperaturen belastet, werden die
Dehnungen, die beim logarithmischen Kriechen nach hunderten von Stunden
erreicht werden, bereits in den ersten Minuten erreicht; d.h nahezu alle
Verformungselemente des rearrangement-Vorgangs sind sehr schnell er-
schopft, sodaBB die weitere, geschwindigkeitsbestimmende Verformung durch
einen anderen Mechanismus bewerkstelligt werden muB (dieser hat dann

natlirlich auch eine andere Kinetik).

Treten nun bei hSheren Temperaturen, wie auf Grund der Korngrenzenphasen-
zusammensetzung festgestellt, niedrigviskose (amorphe) Korngrenzenfilme
oder bei Ty gar lokale Fllssigphasenanteile auf, so herrschen in der sich
unter Last verformenden Kriechprobe dhnliche Verh&ltnisse wie beim Flissig-
phasensintern. Denn selbst an der Zugseite der Biegekriechprobe stehen
durch die Verschachtelung der hexagonal gestreckten Kdrner ein Teil der
Partikelkontaktstellen, wie beim Sintern, durch Verhakungen lokal unter
Druckspannung. Kdrner, die nicht genau senkrecht zur wirkenden Zugspannung
stehen, konnen ndmlich durch Schubkr&fte so in der Korngrenzenphase ver-
schoben werden, daB sie an ein anderes querliegendes Korn anstoBen; die
Kontaktstelle steht dann unter Druckspannung. An solchen Partikelkontakt-
.stellen laufen nun analog dem Flilssigphasensintern Ldsungs-Wiederaus-
scheidungsvorgédgne ab, die zwei an sich blockierten Kdrnern trotzdem er-
lauben durch Ann3herung der Teilchenmittelpunkte Relativbewegungen zuein-
ander zu vollfiihren und somit eventuell zu einer Remobilisierung anderer
blockierter Verformungseinheiten flihren zu kdnnen. Die Kinetik dieses

Losungs-Wiederausscheidungsvorgangs bestimmt dann die anlaufende Kriech-
verformung.
Solche druckinduzierten L8sungs-Wiederausscheidungsvorgdnge setzen aber

eihen nicht hydrostatischen Spannungszustand in der viskosen Korngrenzen-

phase voraus. Normalerweise erwartet man jedoch in einem unter last
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stehenden kontinuierlichen Fluid einen hydrostatischen Spannungszustand;
inwieweit allerdings fluidmechanische Zusammenhdnge auf nur wenige Atom-
abstinde (10-50 ) dicke, viskose Korngrenzenfilme Ubertragen werden
diirfen, ist fraglich. Da auch von Geologen von druckinduzierten L3sungs-
vorgdngen von Mineralien im Erdinnern unter nichthydrostatischem Druck
berichtet wird /216/, wird auch im hier vorliegenden SizN,-Geflige eine
nicht hydrostatische Spannungsverteilung zwischen Partikelkontaktbereichen
und daran angrenzenden Tripelpunktsbereichen der viskosen Korngrenzen-

phase fiir mdglich gehalten.

Da in den betrachteten SigN,-Materialien die K&rner vollkommen in die
amorphen Korngrenzenfilme eingebettet sind, kann die unter Druckspannung
stehende Kontaktstelle zwischen 2 K&rnern analog dem Kingery-Zweiteilchen=
modell des Fllssigphasensinterns angesehen werden, Flir prismatische
SigNy-K8rner ergeben sich zwei Uberwiegend vorkommende Kontaktmdglich-
keiten: es kdnnen zwei Flichen in Kontakt stehen (Avh® und Vnh) oder es

kbnnen Ecken mit Fl3chen in Kontakt stehen (Awh2 und Vuh3),

AN

Abb. 5.16.: Hauptkontaktm&glichkeiten zwischen prismatischen Siqu-Kanern.

AN

Da im Realgeflige beides vorkommt, nimmt man als Mittelwert die Kontakt-
fldche Avh und das zu beseitigende Volumen Vwh2; durch diese Niherung
kann man die im SigN,=Realgeflige vorkommenden Kontaktmdglichkeiten analog

dem von Kingery /48/ erl&duterten 2-Kugelteilchensintermodell behandeln.
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Abb. 5.17.: Ann&herung kugelf8rmiger Teilchen durch L8sungsvorginge an

der Kontaktfl&che.

Kingery hatte flir das Fllssigphasensintern aus diesem 2-Teilchenmodell
einen kinetischen Zusammenhang zwischen Schwindung %f und Zeit t flr ver-
schiedene Geometrien und geschwindigkeitsbestimmende Vorgénge herge-
leitet. Beim Kriechverformungsvorgang interessiert nun nicht wie beim
FlUssigphasensintern die Schwindung, sondern die aus der Anndherung der
Teilchen erwachsende Relativbewegung zwischen zwei Teilchen; dies dndert
Jjedoch an der Kinetik nichts = die Schwindung (%% v %g) entspricht

direkt der Kriechverformung (e ~ %!).
(o]

Beim Fllissigphasensintern ist das Absinken der freien Oberfliche der Poren
die treibende Kraft flir die Verdichtung; beim Kriechen von SigNy,-Gefligen
senken die lokal unter Druckspannung stehenden Partikelkontaktstellen
durch Mittelpunktsann&herung und damit Kontaktfl&chenvergrdBerung die
Spannungsdifferenz Ao zwischen Kontaktfl&che und unbelasteter Fldche

eines Korns.
Der Beweglichkeitsunterschied oder die Aktivitdtsdifferenz ist dann

analog dem Kingerymodell:

a
HThg = RT:Ing = b0« Vg (5.19.)
#
oder: In g— = ELQL%TLYQ (5.20.)

o
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Kig ist hierbei eine Konstante, die die Differenz zwischen maximaler
Kontaktfl&chenspannung opax und Spannung in Tripelpunktsbereichen der
viskosen Phase o, auf die aussen angelegte Nennspannung o™ bezieht.

- dmax - GTI’ - Ao (5'21.)

kig = ————— =
O'* O'*

Die maximale Kontaktfl&dchendruckspannung opax und die Spannung in den
Tripelpunktsbereichen der viskosen Phasen oq. sind proportional der
auBen angelegten Nennspannung o,

Formt man die Gl. 5.20. entsprechend um, so erhdit man
klo'(')‘;es o Vo
a e RT (5.22.)

kio»o” « Vo
a-a. =a.e RT -1) (5.23.)

Es gibt nun zwei Teilvorgédnge, die flir die Anndherung der beiden Teilchen-
mittelpunkte geschwindigkeitsbestimmend werden k&nnen:

zum einen der Abtransport des geldsten Materials aus der Kontaktzone und
zum anderen der L8sungsvorgang des Siliziumnitrids in der Korngrenzen-

phase selbst.

Nehmen wir zundchst an, daB der geschwindigkeitsbestimmende Schritt flir
die Annsherung der beiden Teilchenmittelpunkte die Phasengrenzreaktion
sei, die zur L8sung der SigNy=K&rner flihrt. In diesem Fall ist die Ge-
-schwindigkeit des Materialvolumentransports %% direkt proportional der
Kontaktfliche mx2 mal einer Geschwindigkeitskonstanten ky flir die Phasen-
grenzenreaktion mal dem Anwachsen der Aktivitit des Festpartikels (a-ag),
verursacht durch den Kontaktdruck.

Somit ergibt sich

-g-t\-/- = k3.1rx2.(a-ao) (5.24.)
D2
mit h = 2 ‘ (5.25.)

2r
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Fri 21+ kg rehe(a~ag) (5.26.)

kigeo™ + Vo
Q% = 2n~k3-r°h-(a-ao) = 2mekgoreheag e RT -1 (5.27.)
mit dV = mx? . dh (5.28.)

und 5.25, und 5.27. folgt weiter

#*
kygro -+ Vo

2msrehedh RT

T -1 (5.29.)

= 2mekgereh-ag-e

Die e-Funktion 188t sich gemdB Gl. 5.30. zu einer Potenzreihe umformen

2 3 n
e® = 1+->15-!-+32(-!—+-’-3<—!—+....+%!—+.... (5.30.)

entsprechend ergibt sich hier

klo'O'* )

2 Kyg-o® +V
RT 10° *Vo
=1+-————-———————+ ® ® 0 o - °
e T v (5.31.)
eihgesetzt in 5.29. folgt:
*
kpgro™ »V
2n:re.h-dh o _
S = 2mekgercheag —— 1 (5.32.)
klo'd* Vo

dh = kg« & TR dt (5.33.)

" Die Druckspannungserh8hung Ac der Kontaktfldche ist aber umgekehrt
proportional zu dem Verhdltnis Partikelkontaktfl&che zu projektierter
Partikelfl&che

2 nr2 ro
A P o S k . =1 k b e g wmm . l"'u
o=k mx2 * 2mereh "2 °h (5.34.)
. %
mit 5-190, 5-200 Und AO = klo Y
k
M r, 1
Ist also o = 7h (5.35.)
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® ke

g =ﬁk10' H kg

eingesetzt in Gl. 5.33. ergibt sich

also

und da

abgeleitet ist dann

h-dh = o
RT
1 h2 = kg » ag ‘ke' Vo
2 RT
2k, +a_.
h = (e
RT
h AL
?H-Eg'\le
2k a.
e ( 3%
RT
.
e vt 2

(5.36.)

(5.37.)

(5.38.)

(5.39.)

(5.40.)

(5.41.)

(5.42.)

Dies ist die sich bei Erreichen der Ubergangstemperatur einstellende
Kinetik mit einem c-Wert nach Gl. 5.5. von 0,5. Wie in Gl. 5.11. ge-
zeigt, 188t sich die Spannungsabhdngigkeit der Kriechgeschwindigkeit

auch durch einen Exponentialansatz beschreiben. Auch diese Spahnungs-

abhdngigkeit 188t sich an Hand des hier vorgeschlagenen Modells

zeigen:

Entspricht die Mittelpunktsanndherung h bezogen auf den Radius r der

Teilchen einer Verformung ¢ gemdB Gl. 5.43.

so ist

und

= |

Nog
Qh A de
.
l.dh de _ .
rdt dt €

(5.43.)

(5.44.)

(5.45.)
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ist dann mit Gl. 5.29.

kyg + o® . Vg
. 1 dh 1
e ’\JF.-E =—|:- .ks B ao r e RT - 1 (5."‘6.)
k -c*
oder auch en (et - 1) (5.47.)

Hierin ist der e-Term > 1; ist die Spannungsdifferenz Ac = ki ° o*
zwischen Kontaktfldchenbereichen und Tripelpunktsbereichen der viskosen
Korngrenzenfl&dchen gleich Null, so ergibt sich auch keine Teilchen=
mittelpunktsanndherung und damit auch keine Kriechgeschwindigkeit aus

diesem Mechanismus. Graphisch dargestellt ergibt die Gl. 5.47. folgendes:

Yy
20. y: ex
y=e"-1
151
101
5
0

o 1 2 3 X
Abb. 5.18.: Schematische Darstellung der Gleichung 5.47.

Die in Gl, 5.11. empirisch aus MeBdaten flir die Spannungsabh&dngigkeit
aufgestellte Beziehung € ~ (ekl'c”-1) 188t den direkten Zusammenhang
mit der sich aus der Modellvorstellung ergebenden Spannungsabhdngigkeit
(GY. 5.47.) erkennen.

Wie schon vorne erwdhnt, kann der geschwindigkeitsbestimmende Schritt
flir die Anndherung der beiden Teilchenmittelpunkte auch die Diffusion
des gel8sten Materials aus dem Kontaktbereich heraus sein. In diesem
Fall muB die Voiuhenabnahme der spdrischen Partikel gleich dem Material-

fluB aus der kreisrunden Kontaktzone heraus sein. Wenn der Diffusions=
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fluB durch die L8sung flir radialen W&rmefluB von einem geheizten Zentrum
zu einer geklihlten Oberfl&dche eines zylindrischen Testkdrpers angendhert
wird, so ist der DiffusionsfluB pro Einheitsdicke von der Grenzfldche weg

gegeben durch:

J=br D AC (5.48.)

Wenn die Dicke der Grenzfldche 8 ist, so ergibt sich

dVv

ST =80 J = b8 (C-Co) (5.49.)

Steht die Kontaktfl&che unter Druckspannung, so erh8ht sich das chemische

Potential gemdB

u-ig = RT-In %5= Ao -V, (5.50.)

Wird die Spannungsdifferenz zwischen Kontaktfl&che und AuBenbereich auf

die angelegte Nennspannung bezogen

ho = kgq » o* (5.51.)
so ergibt sich y * v
50 . 0‘ L o

C-Co = Cole RT 1) (5.52.)

Setzt man dies in Gl. 5.49, ein, so wird

kSO °* g VO
o hsn.c - RT }
Tt br.8.D Co (e 1) (5.53.)
setzt man dV = nx2 « dh (5.28.)
2
und h =2 (5.25.)

2r

in Gl. 5,53, ein, so ergibt sich

kgo * o *. Vo
2n-r<h+dh RT -
—-—d_{:——= l.m.G.D-CQ'(e 1) (5'5"")

Entwickeit man die e-Funktion analog Gl. 5.30. zu einer Potenzreihe,
so verklrzt sich die Gl. 5.54, auf
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2nerehedh ) L one L0 O _
S = bnes D Gy = +1 -1 (5.55.)
¥
s k50'0 'Vo ) P
htdh = 2:=:D+ (o — = dt (5.56.)
Setzt man analog Gl. 5.36. hier
k
3% 7
g = Keg o h (5.57.)
so verkiirzt sich Gl. 5.56. zu
kg o V
8 7" "o
2, = Qe i)+ o .
hZ+dh = 2:=D-Cy —gz— - dt (5.58.)
Integriert man diese Gleichung, so ergibt sich
ko o V
13028 pcul O,
3 3= 2000 —g ¢t (5.59.)
1 1
k7-Vo'§ 3
oder h = (6-=.D+C . R )T .t (5.60.)

Setzt man auch hier die Teilchenmittelpunktsanndherung bezogen auf den

Teilchenradius proportional der Verformung

h AL
F = T-o— [AVIRN ) (5'“0)
so ist hier
C k V 2 L]
S 0" %7 "V 3 ;7 3
£ v (6‘-";‘[) '——-—ﬁf————) sr -t (5.61.)

et (5.62.)

Dies ist bei den hier untersuchten Materialien ein mdglicher Zwischen-
zustand bei mittleren Temperaturen (c-Wert nach G. 5.5. wire dann 0,66).
Auch hier 188t sich der in GI. 5.11. vorgeschlagene Exponentialansatz
zur Beschreibung der Spannungsabhdngigkeit an Hand des Modells nachvoll-

ziehen.
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Analog ergibt sich mit

% noe (5.43.)
sowie %? vode (5.44.,)
und %--E% v Q% = ¢ (5.45,)

kso'U*'vo
. 1 dh 1 hr.8:-D:Co RT
e r'dt =¥ 2+rh ( 1) (5.63.)
koo™
oder verklirzt e n (e27% 1) (5.64.)

Die in Gl. 5.11. empirisch aus MeBdaten flir die Spannungsabhdngigkeit
abgeleitete Beziehung steht in direktem Zusammenhang mit der hier aus

dem Modell abgeleiteten Gleichung 5.64.

Erinnert man sich nun des in Abb. 5.8, gezeigten prinzipiellen Zusammen-
hangs zwischen Kriechkinetik und Temperatur bei den hier untersuchten
SigNy-Materialien mit hohem Korngrenzenphasenanteil, so lassen sich die
einzelnen, dort ausgewiesenen Bereiche mit der oben erl8uterten Modell-

vorstellung wie folgt erkl&ren:

Bei Temperaturen < 1100°C und c=Werten von ~ 1 laufen keine L8sungs-
Wiederausscheidungsmechanismen ab und die K&rner in der Korngrenzen-
phase kdnnen sich nur so weit verschieben, bis sie an ein anderes Korn
des verschachtelten '"Streichholzgefliges' anstoBen und damit immobil
werden. Die aktivierten Verformungseinheiten konstanten mittleren
Dehnungsbeitrages nehmen mit zunehmender Verformung exponentiell ab,
sodaBB sich analog dem Orowan-Modell eine logarithmische Kriechkinetik

einstellt.

Im Bereich der korngrenzenphasenzusammensetzungsspezifischen Ubergangs-
temperatur und c-Werten von ~ 0,5 laufen an verhakten SigNy=Kérnern
druckinduzierte Ldsungs-Wiederausscheidungsvorgénge zwischen Korn und

Korngrenzenphase ab; diese fllhren zu einer Ann&herung der Teilchen-
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mittelpunkte der verhakten Kdrner und ermdglichen so eine Remobilisierung
von blockierten (auch umliegenden) Verformungseinheiten. Die Kinetik der
Teilchenmittelpunktsanndherung bestimmt dann die Kriechkinetik; ein c-Wert
von 0,5 ergibt sich, wenn im Modell der LOsungsvorgang des SigNy, in der
Korngrenzenphase als langsamster und damit geschwindigkeitsbestimmender
Teilvorgang angenommen wird. Diese Annahme ist im Bereich der Ubergangs-
temperatur, wo sich die Diffusionskoeffizienten deutlich erh8hen, auch
sinnvoll, da dann sicher nicht mehr der Abtransport des gel8sten Mater-
ials aus dem Kontaktbereich heraus geschwindigkeitsbestimmend sein wird,
Die Ausbildung von scheinbar stationdren Kriechgeschwindigkeiten bei
spdteren Versuchszeiten, die wie in 5.3.1. beschrieben, vor allem der
dann auftretenden Poren- und RiBbildung zugeschrieben wird, macht sich
bei kiirzeren Zeiten, wo die c-Werte von 0,5 auftreten, noch nicht

bemerkbar.

Betrachtet man nun mittlere Temperaturen und damit c-Werte zwischen

0,5 und 1, so liegt die Vermutung nahe, daB hier noch ein weiterer, da-
zwischenliegender Mechanismus ablduft. Nimmt man bei den druckinduzierten
L&sungs-Wiederausscheidungsvorgdngen statt des LOsungsvorganges an der
Phasengrenze, den Abtransport des gelOsten Materials aus dem Partikel-
kontaktbereich als geschwindigkeitsbestimmenden Teilschritt an, so er-
gibt sich ein c-Wert von-%. Da unterhalb der Ubergangstemperatur die
Diffusionskoeffizienten deutlich absinken, ist es durchaus mdglich, daB
dann der Abtransport des gel8sten Materials filir die Partikelann&herung

geschwindigkeitsbestimmend ist,

DaB keine diskreten Schritte (c = 0,5, ¢ = %3 c = 1) auftreten, sondern
daB sich die c-Werte eher kontinuierlich &ndern (Abb. 5.7.), wird In-
hemogenitdten in der Korngrenzenphasenzusammensetzung zugeschrieben,
Wdhrend so z.B. an manchen Partikelkontaktstellen schon L8sungs-Wieder-
ausscheidungsmechanismen ablaufen kﬁnnen, ist dies bei anderen noch
nicht der Fall; es kommt so gerade bei mittleren Temperaturen zu einer
Uberlagerung der verschiedenen Mechanismen und damit einer Verwischung
der diskreten c-Werte. Lediglich bei tiefen Temperaturen und bei Er-
reichen der Ubergangstemperatur treten die beiden Grenzwerte ¢ = 1

und ¢ = 0,5 deutlich zu Tage.
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6. MIKROSTRUKTURELLE VERANDERUNGEN NACH OXIDATIONS- UND

KRIECHVERSUCHEN

Zur Stlitzung der vorgeschlagenen Oxidations- und Kriechmechanismen wurden
Untersuchungen der Mikrostruktur vor und nach den verschiedenen Oxi-
dations~ bzw. Kriechversuchen durchgeflihrt. Hierbei wurden vor allem

auch verschiedene Proben der gleichen Si3N,-Sorte, die aber in unter-
schiedlichen Temperaturbereichen getestet wurden, beriicksichtigt.

Im Folgenden werden zum einen Ergebnisse aus den Nachuntersuchungen
oxidierter Proben mittels der wellenl3ngendispersiven Mikrosonde (WDX)
gezeigt, zum anderen wird an Hand von transmissionselektronenmikro-
skopischen Gefiligeaufnahmen (TEM) die Poren- und RiBbildung in der
intergranularen Phase gekrochener Proben aufgezeigt. Auch das Auftreten
druckinduzierter L&sungs-Wiederausscheidungsvorgdnge an verhakten Kdrnern

wird in TEM-Aufnahmen sichtbar.

6.1. Verdnderungen der Mikrostruktur der verschiedenen

SigNy-Materialien durch Oxidationsprozesse

GemdB Kapitel 4 treten deutliche Unterschiede im Oxidationsverhalten

von Mg0-heiBgepressten SigNy-Materialien einerseits, und dichten Silizium-
nitrid-Materialien mit einer Korngrenzenphase auf Y,03-Basis andererseits,
auf. Auf der Probenoberfldche des SisNy,-Werkstoffs, der mit Mg0 als HeiB-
presshilfsmittel verdichtet wurde, bildet sich eine magnesiumsilikatische
Deckschicht (Abb. 6.1.), die jedoch nicht schiitzenden Charakter hat

(vgl. Abb. 4.9.). Je nach Oxidationstemperatur und -zeit ist diese Schicht
auch teilweise zu Enstatit bzw. Forsterit auskristallisiert. Unterhalb der
Oxidschicht, in der vollkommen amorphen, magnesiumsilikatischen Korn-
grenzenphase, bildet sich, ebenfalls temperatur- und zeitabhdngig, ein

deutlicher Magnesiumkonzentrationsgradient aus (Abb. 6.2.).
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Die Ausbildung eines solchen Konzentrationsprofils hat einen gravierenden
EinfluB auf den Oxidationsmechanismus der SigNy~Materialien, die eine

magnesiumsilikatische Korngrenzenglasphase besitzen (vgl. 4.3.1.).

Wie gesehen, nimmt das hier untersuchte Material HPSN(Y) im Oxidations-
verhalten eine Sonderstellung ein - es weist eine logarithmische Kinetik
auf (vgl. 4.3.2.). Auf der Probenoberfliche dieses mit Y,03 als HeiBpress-
hilfsmittel verdichteten SizN,~Werkstoffs bildet sich eine relativ reine
Si0y=Deckschicht (Abb. 6.3.) mit schiitzendem Charakter. In dieser Schicht
sind nur vereinzelt Y,Si,0,-Kristalle eingebettet. Auch ist unterhalb der
Oxidschicht keine Ausbildung eines Yttrium-Konzentrationsgradienten in

der weitgehend auskristallisierten Korngrenzenphase dieses Materials fest-
zustellen (Abb. 6.4.). Dementsprechend wird bei diesem Material eher ein
Prozess in der Oxidschicht den Oxidationsmechanismus kontrollieren

(vgl. 4.3.2.).

Einen wesentlich komplizierteren Aufbau der Oxidschicht weisen die SigNy-
Materialien mit einer vielkomponentigen Korngrenzehphase auf Y,05-Basis
auf, Dies wird hier am Beispiel des SRBSN(Y,Al,Mg) verdeutlicht; um die
verschiedenen Phasen besser erkennen zu kdnnen, wurde fiir die Mikrosonden-
Untersuchungen zundchst eine bei 14000C oxidierte Probe gewdhlt (T > TU)‘
Neben vielen unterschiedlichen Phasen treten zwei Hauptphasen in der
Oxidschicht deutlich hervor (Abb. 6.5.); zum einen, eine im ae-Bild
dunkler erscheinende Phase, die hauptsdchlich Silizium und Sauerstoff,
sowie wenig Aluminium, Kalzium und Eisen enthdlt und zum anderen, eine

im ae-Bild heller erscheinende Phase, die weniger Silizium, aber deut-
“liche Mengen Yttrium, Aluminium, Magnesium, Kalzium und Eisen enthdlt.

Es wird vermutet, daB diese zweite, hellere Phase bei der hier gewdhlten
Oxidationstemperatur von 14000C im flUssigen Zustand vorliegt. Diese
Mehrphasigkeit der Oxidschicht ist auch unterhalb der Ubergangstempera-
tur gegeben, einfach dadurch, daB die Nitridk&rner wegoxidieren, und

so Teile der Korngrenzenphase in die aufwachsende Oxidschicht einge-
bettet werden. Da auch bei diesem Material der schlitzende Charakter der
Oxidschicht nachgewiesen werden konnte (Abb. 4,20.) und keine Gradienten
unterhalb der Oxidschicht entstanden (Abb 6.6.), werden hier gravierende
Anderungen in der Struktur der Oxidschicht, wie etwa bei der Fllissigphasen-
bildungstemperatur, auch einen abgednderten Oxidationsmechanismus zu Folge

haben (vgl. 4.3.3.).
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Einbettung

Oxidschicht

Grundmaterial

— =10 um

Si-Verteilung O0-Verteilung

Abb. 6.1.: Mikrosonden-Elementverteilungsbilder (WDX) des Materials HPSN(Mg).
Oxidationsbedingungen: 13000C, 72 h, Luft.
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Silizium

2 Sauerstoff

6000 Magnesium
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- 100 pm

FOwid. | _
sgﬁgit Grundmaterial

Mikrosonden-1line-profiles (WDX) des Materials HPSN(Mg).

Abb. 6.2.:
Oxidationsbedingungen: 13000C, 72 h, Luft.
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Einbettung

Oxidschicht

Grundmaterial

Y-Verteilung

=10 pum

Si-Verteilung 0-Verteilung

Abb. 6.3.: Mikrosonden-Elementverteilungsbilder (WDX) des Materials HPSN(Y).
Oxidationsbedingungen: 13000C, 72 h, Luft.
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|« i .
I oxid- | ‘ 100 om
schicht Grundmaterial

Abb. 6.4.: Mikrosonden-line-profiles (WDX) des Materials HPSN(Y).
Oxidationsbedingungen: 13000C, 72 h, Luft.
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Einbettung

5 i@

Oxidschicht

Ea——

Grundmaterial

ae-Bild Y-Verteilung

Si-Verteilung + 0-Verteilung

Al-Verteilung Mg-Verteilung

Ca-Verteilung Fe-Verteilung
—=20 pm

Abb. 6.5 : Mikrosonden-Elementverteilungsbilder (WDX) des Materials
SRBSN(Y,A],Mg). Oxidationsbedingungen: 14009¢C, 72 h, Luft.
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Wahrend unterhalb der Ubergangstemperatur die Sauerstoffdiffusion vor
allem durch die flichenmiBig gréBeren dunkleren Oxidzonen dominierend
sein wird, ist dagegen oberhalb der Ubergangstemperatur, bei Verfliissi-
gung der helleren Phasen, der Sauerstofftransport durch diese Phasen

dominierend.

cps
40000

Silizium

600

Aluminium
1200
4100 .
Magnesium
(I . ————
Sgﬁédﬁt Grundmaterial 50 pm

Abb. 6.6.: Mikrosonden-line-profiles (WDX) des Materials SRBSN(Y,Al,Mg).
Oxidationsbedingungen hier: 13009C, 72 h, Luft.

Sehr dhnlich dem hier vorgestellten SRBSN(Y,Al,Mg) verhdlt sich auch das
Material SSN(Y,A1,Ti), lediglich, daB in der heller erscheinenden Phase
zusdtzlich noch Titan vorhanden ist. In lichtmikroskopischen Gefligeauf-
nahmen erscheinen die Oxidschichten der beiden Materialien praktisch

identisch (Abb. 6.7.).
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——1 =20 Lm

Abb. 6.7.: Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der Oxidschicht des
Materials SSN(Y,A1,Ti); Oxidationsbedingungen: 1400°C,
72 h, Luft .

r~——-—~4:’20 LLm

Abb. 6.8.: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Oxidschicht des
Materials SSN(Y,Al); Oxidationsbedingungen: 1300°cC,
72 h, Luft .
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Die eher mit SiA1ONen vergleichbaren Oxidationseigenschaften des Materials
SSN(Y,Al) (vgl. 4.2.4.), weisen demgegenliber auch etwas andere Oxidschicht-
strukturen auf (Abb. 6.8.). Bei SigN,-Materialien mit einer Korngrenzen-
phase auf Y,03-Basis ist also die physikalische und chemische Struktur

der Oxidschicht von dominierender Bedeutung. Abh3ngig von der Struktur

der Oxidschicht kdnnen sich unterschiedliche Ubergangstemperaturen, wie

im Falle des SRBSN(Y,Al,Mg) und des SSN(Y,Al,Ti), ausbilden, es kann aber

auch zu einer génzlich anderen Kinetik, wie im Falle des HPSN(Y), kommen.

6.2. Verdnderungen der Mikrostruktur auf Grund von

Kriechverformungsprozessen

Wie in Kap. 5 beschrieben, tritt bei tiefen Temperaturen (< 11000C) ein
rein Jogarithmisches Kriechen auf. Die K&rner bewegen sich in der Korn-
grenzenphase nur so weit, bis sie sich gegenseitig behindern und ver-
haken. Entsprechend weisen bei TEM-Nachuntersuchungen in diesem Tempera-
turbereich gekrochene Proben keine Verdnderungen der Kornform, oder gar
eine Poren- oder RiBbildung in der intergranularen Phase auf. Vereinzelt
sind jedoch in unter Last abgekiihlten Proben in den Si;N,-Kdrnern soge-
nannte ''strain-whorls' /219/ sichtbar (vgl. Abb. 6.9.). Die hell-dunkel
Kontrastlinien rlihren von Verzerrungen des Kristallgitteraufbaues her;
es entstehen an der Verhakungsstelle hohe Spannungskonzentrationen, die

zu derartigen Verzerrungen des Kristallgitters flihren kdnnen.

Die beschriebenen druckinduzierten L&sungs-Wiederausscheidungsprozesse
an verhakten K&rnern ermdglichen es, daB sich zwei lokal unter Druck-
spannung stehende Kdrner deutlich ineinander eingraben kdnnen. Abb. 6.10.
zeigt dies am Beispiel eines nahe der Ubergangstemperatur gekrochenen
SSN(Y,A1,Ti); an der Stelle der maximalen Spannungskonzentration treten
sogar intragranulare Risse in dem querliegenden SigNy-Korn auf. Auf-
fallend ist auch eine deutliche Abrundung des sonst in diesem Material
typischen, sechseckigen Kornquerschnitts. Diese Aufnahmen stammen aus

der Zugseite eines drucklos gesinterten Siliziumnitridmaterials.
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Man kann also davon ausgehen, daB derartige druckinduzierte L8sungs-
Wiederausscheidungsprozesse eine wichtige Rolle bei der Kriechverfor-

mung technischer Siliziumnitridwerkstoffe spielen.

Ab Erreichen der korngrenzenphasenspezifischen Ubergangstemperatur ist,auf
Grund der drastischen Anderung der Viskositdt bzw. gar lokaler Flilssig-
phasenbildung der Korngrenzenphase, die M8glichkeit zur Entstehung von
Poren in dieser intergranularen Korngrenzenphase gegeben (vgl. Abb. 6.11.).
Diese Kriechporositdt flihrt bei weiterer Verformung zu vielen inter-
granularen Mikrorissen (Abb. 6.12.), die senkrecht zur angelegten Zug-
spannung verlaufen und von welchen wiederum einer den Kriechbruch der
Probe verursacht. Die Poren- und RiBkeimbildung setzt in der Regel
entweder in Bereichen besonders hohen Korngrenzenphasenvolumens (Abb.
6.11.), oder in Bereichen besonders groBer Verformungsbehinderung,
z.B. neben einzelnen Riesenkdrnern (Abb. 6.12.), ein. Im einen Fall
verursacht eine besonders starke Verformbarkeit des Gefliges ein Auf-
reiBen der Korngrenzenphase, wdhrend im anderen Fall eher eine be-
sonders hohe Spannungskonzentration, neben solchen quer im Geflige
liegenden Riesenk&rnern, die Ursache ist. Der EinfluB dieser zu-
sdtzlich dehnungserzeugenden Hohlvolumenbildung auf die Ausprigung
scheinbar stationdrer Kriechgeschwindigkeiten, wurde in Abschnitt
5.3.2. beschrieben.
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Abb. 6.9.: Verhakungsstelle zweier SigN,-KSrner in einer gekrochenen
Probe des Materials SRBSN(Y,Al,Mg).
Kriechbedingungen: 1100°C, 200 MPa, 168 h, Luft.

Abb. 6.10.: Druckinduzierte L8sungs-Wiederausscheidungsprozesse in der
Zugseite des drucklos gesinterten SSN(Y,A1,Ti).
Kriechbedingungen: 1250%C, 130 MPa, 870 h, Luft.
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Abb. 6.11.: Porenbildung in der intergranularen Korngrenzenphase der
Zugseite des Materials SSN(Y,Al,Ti).
Kriechbedingungen: 12509C, 160 MPa, t = 85 h, ¢ ~ 12 %

Abb. 6.12.: MikroriBbildung in der intergranularen Korngrenzenphase
der Zugseite des Materials SSN(Y,Al,Ti).
Kriechbedingungen: 12509C, 160 MPa, t = 85 h, £ ~ 12 %
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7. ZUSAMMENFASSUNG DER ERGEBNISSE UND SCHLUSSFOLGERUNGEN

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, an verschiedenen SizNy-Materialien
unterschiedlicher Herstellung, Zusammensetzung und Mikrostruktur, das
Oxidations=- und Kriechverhalten zu untersuchen und zu beschreiben.

Es wurden daher in weiten Temperatur- und Lastbereichen entsprechende
Versuche durchgefiihrt, wobei sich als Schliisselparameter flir die Hoch-
temperatureigenschaften die chemische Zusammensetzung der Korngrenzen-
phase herausgestellt hat. Zwischen Oxidations- und Kriechverhalten einer-
seits, sowie zwischen beiden und der Mikrostruktur andererseits, konnten

wichtige Beziehungen festgestellt werden. Im Einzelnen ergab sich:

- Bei MgO-heiBgepressten Materialien treten kaum grdBere Tripelpunkts-
bereiche auf und nahezu die komplette Korngrenzenphase liegt als
10-50 A dicker, magnesiumsilikatischer Korngrenzenglasfilm vor.
Materialien mit einer Korngrenzenphase auf Y,0;-Basis bedingen griBere
Zusatzmengen an Sinterhilfsmitteln und weisen daher auch wesentlich
groBere Tripelpunktsbereiche auf. Diese k&nnen im Anlieferungszustand
sowoh! im amorphen [ SSN(Y,A1), SSN(Y,A1,Ti)], wie auch im kristallinen
Zustand [HPSN(Y), SRBSN(Y,A],Mg)] vorliegen. Durch geeignete GliUhbe-
handlungen kann aber, bei allen hier untersuchten Materialien mit einer
Korngrenzenphase auf Y,03-Basis, eine Auskristallisation der Tripel-
punktsbereiche erreicht werden; es bleibt dann lediglich, &hnlich den
Mg0-heiBgepressten Materialien, ein, die SigN,-Kdrner und die aus-
kristallisierten Tripelpunktsbereiche kontinuierlich umgebender,
amorpher, 10-50 & dicker Korngrénzenfilm zurlick., Alle untersuchten
Materialien enthalten so etwa gleiche Volumina an amorpher Korn-
grenzenphase; diese unterscheiden sich nur durch ihre chemische Zusam=

mensetzung,

- Abhdngig von der chemischen Zusammensetzung der Korngrenzenphasen be-
steht, unter Mitwirkung von Verunreinigungen, bei teilweise relativ
niedrigen Temperaturen die M8glichkeit, daB sich lokal fllissige Phasen
bilden. Oberhalb diesen kritischen Temperaturbereichen sinken sowohl

die Oxidations- als auch die Kriecheigenschaften rapide ab; sie liegen
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beim SSN(Y,A1,Ti) bei ungefdhr 1240°C, beim SRBSN(Y,Al,Mg) bei etwa
13009C und beim HPSN(Y) bei etwa 1460°0C.

In technisch dichten Siliziumnitridwerkstoffen treten, abhdngig v~... der
Korngrenzenphasenzusammensetzung, unterschiedliche Oxidationsmechanismen
auf. Bei SigNy-Werkstoffen mit einer magnesiumsilikatischen Korngrenzen-
phase[ z.B. HPSN(Mg)] sind Diffusionsprozesse in der Korngrenzenphase
unterhalb der Oxidschicht oxidationsgeschwindigkeitsbestimmend; es wird
angenommen, daB3 die Diffusion des Magnesiums aus dem Probeninnern her-
aus an die Grenzfldche Oxidschicht/Grundmaterial die Oxidationsreaktion
bei diesen Materialien kontrolliert.

Fir SigNy~-Werkstoffe mit einer Korngrenzenphase auf Y,0;-Basis wurden

in verschiedenen Temperaturbereichen verschiedene Oxidationsmechanismen
vorgeschlagen, die aber alle von einer Sauerstoffdiffusion durch die
Oxidschicht an die Grenzfl&dche Oxid/Grundmaterial als geschwindigkeits~
bestimmenden Schritt ausgehen. Die physikalische und chemische Struktur
der Oxidschicht ist hier von entscheidender Bedeutung. So kann, z.B.
durch Blasenbildung in der relativ reinen Si0,-Deckschicht des HPSN(Y),
eine logarithmische Kinetik erreicht werden. In Abhingigkeit von der
chemischen Zusammensetzung der jeweiligen Korngrenzenphasen, kdnnen
auch in der Oxidschicht oberhalb der entsprechenden Ubergangstemperatur
fllissige Phasen gebildet werden; dies flihrt zu einer, in einem engen
Temperaturbereich fast sprungartig ablaufenden, Verschlechterung der

Oxidationsbestdndigkeit.

Anhand von Mikrosondenuntersuchungen konnten bei MgO-heiBgepressten
Materialien im Grundmaterial unterhalb der Oxidschicht deutliche

Magnesium-Konzentrationsgradienten nachgewiesen werden; bei Si;N,-
Materialien mit einer Korngrenzenphase auf Y,03-Basis wurden keine

entsprechenden Yttrium=-Gradienten festgestellt.

Prinzipiell weisen alle hier untersuchten SizN,-Materialien eine
dhnliche Temperaturabhdngigkeit des Kriechverhaltens auf. Die Tempera-
turen, bei denen sich das Kriechverhalten dramatisch verschlechtert,
liegen entsprechend denen bei der Oxidation und sind ebenfalls abhingig

von der Korngrenzenphasenzusammensetzung.
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= Es wurde ein neues Verformungsmodell flir eine Werkstoffklasse vorge-
schlagen, bei der in einer viskosen Korngrenzenphase starre, aber unter
Druck in dieser zweiten Phase 18sliche, Kdrner den Gefligeaufbau bilden.
Auf Grund der Kriechkinetik wurden drei Bereiche mit verschiedenen
dominierenden Verformungsmechanismen herausgestellt, Als Verformungs-
einheit wird hierbei die Bewegung zundchst starrer SizN,-K&rner in der
viskosen Korngrenzenphase angesehen. Bei tiefen Temperaturen ergaben
die Messungen ein reines ''strain-hardening'' Verhalten; dieses wird durch .
eine mit der Dehnung exponentiell abnehmende Zahl mobiler Verformungs-
einheiten erreicht. Mit zunehmender Dehnung blockieren und verhaken sich
gegenseitig immer mehr der in der viskosen Phase beweglichen K&rner und
kbnnen somit keinen Dehnungsbeitrag mehr liefern. Dieses Verhalten wird
mit einem dem Orowan-Modell /197/ &hnlichen Ansatz beschrieben und flihrt
zu einer rein logarithmischen Kriechkinetik. Bei mittleren Temperaturen,
bis hin zur korngrenzenphasenspezifischen Ubergangstemperatur, ergaben
die Messungen ein Absinken des c-Wertes (Gl. 5.5.) von 1 auf 0,5;
dies wurde mit eine Remobilisierung eigentlich blockierter Verformungs-
einheiten erkl&rt. An Verhakungsstellen zweier Kbrner kdnnen druckin=
duzierte L8sungs-Wiederausscheidungsprozesse ablaufen, die eine weitere
Relativbewegung zwischen den Kdrnern ermdglichen. Die Kinetik dieses
mikrostrukturellen Vorgangs kontrolliert dann schlieBlich die makro-
skopisch messbare Verformungskinetik der Probe. Da nahe den Ubergangs-
temperaturen sehr &dhnliche Verhdltnisse in der Proben vorliegen wie
beim Flissigphasensintern, kann die Relativbewegung zwischen den
Teilchenmittelpunkten an solchen Verhakungsstellen entsprechend be-
schrieben werden.

~ Bhnlich dem von Kingery /48/ flir das Fllssigphasensintern entwickelten
Modell, ergibt sich flir die Relativbewegung zwischen verhakten Kdrnern,
eine vom geschwindigkeitsbestimmenden Teilschritt des L8sungs-Diffusions~-
Wiederausscheidungsprozesses abhdngige Kinetik. Kontrolliert der
Diffusionsvorgang des gel8sten Materials in der viskosen Phase aus dem
Kontaktbereich heraus die Relativbewegung der Kdrner, so ergibt sich
ein c-Wert von %. Dies wird als Zwischenzustand bei mittleren Tempera-

turen angesehen, wo der druckinduzierte L8&sungsvorgang schneller ab-
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laufen kann als der diffusionsgesteuerte Abtransport des gel8sten
Materials. Ist jedoch die Diffusion in der Zweitphase bei Erreichen der
Ubergangstemperatur durch Fliissigphasenbildung wesentlich schneller,
als der druckinduzierte L&sungsvorgang der Kdrner in dieser Probe, so
ergibt sich ein c-Wert von 0,5; geschwindigkeitsbestimmend flir die
Relativbewegung der Teilchenmittelpunkte verhakter K&rner ist dann der
druckinduzierte AufldsungsprozeB der K&rner in der Korngrenzenphase.

Ab Erreichen der Ubergangstemperatur wurden auch stark lastabhdngige,
scheinbar stationdre Kriechgeschwindigkeiten ermittelt; diese wurden
einer, der eigentlichen Kriechkinetik lUberlagerten, Hohlvolumenbildung

in der intergranularen Phase zugeschrieben,

- Die den Kriechbruch einleitende Poren- und MikroriBbildung konnte bei
TEM-Untersuchungen an im Ubergangstemperaturbereich gekrochenen Proben
deutlich nachgewiesen werden. Bei Proben, die unterhalb des jeweiligen
Ubergangstemperaturbereiches gekrochen waren, wurden keine so gearteten
Kriechschddigungen festgestellt; es ergaben sich lediglich Anzeichen
flir das Ablaufen von druckinduzierten L&sungs-Wiederausscheidungsvor-

gangen.

Die Siliziumnitridwerkstoffe wurden bezliglich ihres mikrostrukturellen
Gefligeaufbaus und der damit erreichbaren Hochtemperatureigenschaften ver=
glichen. Durch umfangreiche Nachuntersuchungen der Mikrostruktur, der in
verschiedenen Last- und Temperaturbereichen getesteten Oxidations- und
Kriechproben, konnten sowoh! Unterschiede, als auch prinzipielle Gemein-
samkeiten der einzelnen SigNy-Materialien herausgestellt bzw. zusdtzlich
untermauert werden. Hierbei wurden, abhdngig von Temperatur und Korn-=
grenzenphasenzusammensetzung, unterschiedliche Oxidations- und Kriech-
mechanismen festgestellt., Als dominierender Verknlipfungspunkt zwischen
Herstellung, Zusammensetzung und Geflige einerseits und den resultierenden
Hochtemperatureigenschaften andererseits, ist die Zusammensetzung der
Korngrenzenphase anzusehen. Werden Bauteiltemperaturen von nur 1200-13000C
angestrebt, so kdnnen durchaus unter Verwendung von Zweit- und Dritt=-
sinterhilfsmitteln drucklos gesinterte oder nachgesinterte, dichte SiaNy=
Werkstoffe hergestellt werden, die unterhalb ihrer kritischen Temperaturen

sehr gute Hochtemperaturlangzeiteigenschaften aufweisen., Sollen allerdings
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Bauteiltemperaturen von 14009C und mehr erreicht werden, so sind annehm-

bare Hochtemperatureigenschaften nur noch unter alleiniger Verwendung von
Y,05 als Verdichtungshilfsmittel zu erreichen; SigNy-Werkstoffe mit der-

art refraktdren Korngrenzenphasen sintern allerdings nicht drucklos zu

hohen Dichten, sondern erfordern das deutlich kostenintensivere HeiB-

oder HeiBisostatisch-Pressen.
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