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Zusammenfassung

in vorliegender Arbeit wird die Kriechkinetik und die langsame, unterkriti-
sche RiBausbreitung an zwei mit Mg0 bzw. Y203-Zusatz heiBgepreBten Si3N4-
Werkstoffen bei hohen Temperaturen im Biegeverfahren untersucht. Zum Ver-
gleich wird ein korngrenzenphasenloses, heiBisostatisch gepreBtes SiC-Mate-

rial den gleichen Versuchen unterzogen.

Die Kriechkinetik von HPSN wird anhand eines Zweiphasenmodells diskutiert.

Es wird gezeigt, daB Porenwachstum als Akkommodation zum Korngrenzengleiten
auftritt und die Spannungsabhingigkeit der Porenentstehung je nach Versuchs-
art (statisch, dynamisch oder dehnungskontrolliert) zu verschiedenen Span-
nungsexponenten im Norton-Ansatz flUhrt. Das Modell zur Kriechkinetik baut

auf der gemessenen Anderung des elastischen Verhaltens wdhrend des Kriech-
versuchs auf; Probenversteifung tritt auf infolge Kornverhakung, Probenschwd-

chung durch Kriechporositst.

Ein riBbehafteter K8rper, zum Beispiel aus Keramik, erfdhrt eine RiBverl&dnge-
rung, wenn diese thermodynamisch m8glich ist und die Trennfestigkeit an der
RiBspitze liberschritten wird. Letzteres, das sogenannte Kraftkriterium, ver-
liert flir Werkstoffe, die stark flieBen oder kriechen, an Bedeutung; RiBver-
langerung tritt ein, wenn der Kdrper dadurch in einen energetisch stabileren
Zustand gelangen kann. Der angenommene Mechanismus flir die unterkritische
RiBausbreitung in glasphasenhaltiger Keramik bei hohen Temperaturen ist das
Bilden und Wachsen von Mikrorissen bzw. Mikroporen durch Kriechen im Spannungs-
feld sowohl vor der RiBspitze als auch in der Gesamtprobe. Sollte die Spannungs-
abhdngigkeit des Porendffnens und -schlieBens die gleiche sein, dann diirfte
ein Zusammenhang zwischen der RiBwachstumsgeschwindigkeit und dem Spannungs-

abklingverhalten im Relaxationsversuch bestehen.




High Temperature Creep and Slow Crack Growth Properties of HPSN

as an Example of Ceramics Containing a Glassy Phase

Abstract

A study was made of the kinetics of creep and slow crack growth at high
temperatures in ceramic materials containing a glassy boundary phase (for
experiments: bend tests). The materials studied were hot pressed silicon
nitride (HPSN) containing either Mg0 or Y203 as additives and, for compari-
son purposes, hot isostatically pressed silicon carbide with no grain

boundary phase.

It will be shown that the kinetic of creep in HPSN can be explained in

terms of a mechanical two phase model. Grain boundary voids grow in response
to grain boundary sliding and the nucleation of such voids is stress in-
dependent. The stress exponent in the Norton Law is thus dependent on the
kind of experiment considered (static, dynamic or strain controlled).

The model describing the kinetic of creep is based on the -elastic

behaviour during the creep test; hardening due to increasing grain

linkage, softening due to creep porosity.

A crack, for example in a ceramic material, will grow providing both

that the growth is thermodynamically possible and that the stresses

at the crack tip exceed the cohesive strength. The stress criterion,
however, loses its significance in materials undergoing creep or vis-
cous flow; crack growth will occur wherever the free energy of the sample
is thereby lowered. In two phase ceramics at high temperatures the assumed
mechanism for the slow crack growth is the nucleation and growth of voids
or microcracks in the stress field in front of a crack and throughout the
sample. |f the stress dependency of the nucleation of voids is the same as
that for their annihilation, then the crack growth velocity and the

stress relaxation behaviour under constant strain can be described by the

same parameters.
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Liste der wichtigsten Symbole+

A Parameter aus Norton-Ansatz
(Index t: Zug, c: Druck)

A1 Parameter zur Beschreibung des primdren Kriechens
B Konstante
C Nachgiebigkeit oder Compliance
b Inkrement dé/dy
E Elastizitdtsmodul
E! Elastizitidtskonstante (E/(1-v2))
F Funktion
G Energiefreisetzungsrate
J Rice=integral
K, Spannungsintensitdtsfaktor (Modus 1)
KIO Schwellwert flir unterkritisches RiBwachstum
ch Kritischer Spannungsintensitdtsfaktor
M Biegemoment
M Mittleres Biegemoment
Mo Biegemoment zum Zeitpunkt t = 0
N RiBausbreitungsexponent
NG Verteilungsdichte der Gefligeinhomogenit&dten
N Poren- oder MikroriBdichte
0 Oberflache
Kraft
P Proportionalitdtsfaktor
Q Aktivierungsenergie
R Spannungsverhiltnis Omin/omax

+) Diese Liste enthdlt nur solche Symbole, die hiufiger als einmal vor-
kommen, deren Bedeutungen daher nicht immer unmittelbat aus dem Text
hervorgehen.




Absolute Temperatur

Elastisch gespeicherte Energie
Dissozisationsenegie

Volumen, Hohlvolumen
Hohlvolumenzunahme

Neugebildete Porositdt in der Schidigungszone

Kriechporositat
Anfangsporosi tdt

Arbeit der duBeren Krafte
Energieterm zur RiBverldngerung

Geometrische Koorekturfunktion

RiBl&dnge

RiBausbreitungsgeschwindigkeit

Kritische RiBl&ange

Probenbreite

Zeitexponent (aus primirer Kriechkinetik)
Dicke

Verschiebung der Kraftangriffspunkte
Mittendurchbiegung

Probenhdhe

(Index c: auf Druck, t: auf Zug beanspruchter Probentefl)

Ganze Zahl
Zahl der Kornkontaktstellen pro Volumeneinheit

l) Boltzmannkonstante
2) Exponent

1) L3nge
2) Abstand zwischen den HuBeren Widerlagern

Abstand zwischen den inneren Widerlagern

Exponent zur Beschreibung der Porendichte




Exponent aus Weibull-Verteilung

Exponent zur Beschreibung des Relaxationsverhaltens
Spannungsexponent aus dem Norton-Ansatz
Spannungsexponent des primdren Kriechens

Druck

Exponent

1) Polarkoordinate
2) Radius

1) Geometrische Gréfe
2) KorngréBe

Zelt

Fiktive Zeit

Lebensdauer

Fiktive Lebensdauer

Haltezeit
Integrationsvariable

Mittlere Gleitgeschwindigkeit
Koordinaten

HShenkoordinate im Biegebalken

Parameter zur Beschreibung des asymmetrischen Kriechverhaltens
Werkstoff- bzw. Geometriekonstanten
Konstante, Proportionalititsfaktor (mit verschiedenen Indizes)

Spezifische Oberfldchenenergie
(Index f: Fluid, k: Korn)

Effektive spezifische Oberfldchenenergie bei RiBzuwachs
Schergeschwindigkeit

Differenz

Winkel (Polarkoordinate)

Verformung
(Index t: Dehnung, c: Stauchung)
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Randfaserverformung (unter der Annahme, daB die neutrale Faser
sich in Probenmitte befindet)

Kriechgeschwindigkeit

Effektive Kriechgeschwindigkeit

Stationdre Kriechgeschwindigkeit

1) HBhenkoordinate im Biegebalken
(von neutraler Faser aus gerechnet)

2) Viskositit

Faktor

1) Querkontraktionszahl
2) Frequenz

Hilfsfunktion

GréBe der Schddigungszone
Spannung
Belastungsgeschwindigkeit
Linear-elastische Randspannung
Mittelspannung

Spannung zum Zeitpunkt t = 0
Relaxierte Randzugspannung

Linear-elastisch berechnete Bruchspannung
(= 6MB/bh2, MB = Biegemoment im Augenblick des Bruchs)

Inertfestigkeit

Effektive Spannung

Maximale effektive Spannung
FlieBspannung

Grenzspannung

'"Wirksame'' Spannung

Spannungsampl i tude




1. Einleitung

Keramische Werkstoffe gehSren zu den &ltesten Materialien, die der
Mensch zu handhaben weiB. Gebrauchs-= und Schmuckgegenstinde aus sei-
ner Frihgeschichte sind Zeugnis daflir. Die neuzeitliche technische
Entwicklung und die damit verbundene Forderung nach immer anspruchs-
volleren Werkstoffen fiihrte zu einer Wiedergeburt der Keramik als
Schneid- und Elektrokeramik sowie im medizinischen und in anderen
Bereichen. Flir die Zukunft erhofft man sich den technischen Einsatz
von Keramiken in Verbrennungsmaschinen und in Reaktoren wegen ihrer
den Metallen iiberlegenen Oxidations- und Verformungsbestindigkeit

bei sehr hohen Temperaturen.

Wdhrend in Japan zundchst Keramikkomponenten flir den Hubkolbenmotor
entwickelt wurden - vor einigen Jahren ist sogar ein Vollkeramikmo-
pedmotor vorgestellt worden = laufen in den USA und in Deutschland
seit Uber zehn Jahren 8ffentliche Forschungsprogramme zur Entwick-
lung der Fahrzeuggasturbine /1/. Brennkammer und Turbinenschaufeln
sollen mit Keramik ausgekleidet oder ganz aus diesen Werkstoffen her-
gestellt werden. Dabei gehSren Siliciumnitrid (SiBNh) und Silicium-

carbid (SiC) zu den am meisten Erfolg versprechenden Materialien.

Keramische Werkstoffe haben allerdings auch einen groBen Nachteil:
Unter Einwirkung von Kr&ften zerspringen sie leicht. Trotz mancher
Teilerfolge (Umwandlungsverstirkung /2/) liegt die Spr&digkeit immer
noch um Faktor 10 bis 100 (gemessen in 1/K|C) hther als die der Me-
talle. Dies stellt besondere Anforderungen an die Konstruktion. Diese
muB berlicksichtigen, daB hohe Druckspannungen ertragen werden, aber

nur mdBige Zugspannungen und keine schlagartigen Belastungen.

Uber keramische Werkstoffe findet sich eine umfangreiche Fachliteratur.

Eine besonders griindliche Einflihrung geben Kingery et al. /3/.




1.1. Zielsetzung

In dieser Arbeit werden heiBgepreBtes Siliciumnitrid (HPSN) mit Mg0 bzw.
Y203 als Additive und (zu Vergleichszwecken) heiBisostatisch gepreBtes
Siliciumcarbid (HIPSiC) ohne Zusitze untersucht, Bei hohen Temperaturen
verlieren diese Werkstoffe ihre rein elastischen Eigenschaften. Insbe-
sondere bei HPSN treten viskose und visko-elastische Verformungsanteile
auf, sobald der Werkstoff unter Spannung steht. Diese sogenannte
Kriechverformung und das gleichzeitig ablaufende, langsame Ausbreiten
von Rissen erschweren den technischen Einsatz. Die sich dadurch erge-

benden Einsatzgrenzen sind nur ungentigend bekannt.

Ein Ziel der Arbeit ist, diezeitabh&ngige, nicht elastische Verformung
im Experiment m8glichst vollstidndig zu erfassen und zu charakterisie-
ren. Dazu sind neben den konventionellen Kriechversuchen Nachgiebig~
keitstests erforderlich, die es gestatten, das elastische Verhalten

der Probe wédhrend des Kriechversuchs zu verfolgen, Dynamische Tests

und Spannungsrelaxationsexperimente ergdnzen die Untersuchungen. Da

es sich um Biegeversuche handelt, muB den Besonderheiten des sich pla-
stisch verformenden Biegebalkens Rechnung getragen werden. Ein auf HPSN
zugeschnittenes Gefligemodell, welches die Kriechkinetik beschreibt,
soll die im Werkstoff ablaufenden Mechanismen darstellen. Sodann wird

die gleichzeitig stattfindende langsame RiBausbreitung untersucht.

Ausgehend von einem natlirlichen Fehler oder einer kiinstlichen Kerbe
kann ein RiB langsam wachsen, bis er eine kritische GrdBe erreicht,

die ein augenblickliches Versagen des Bauteils zur Folge hat. Ziel ist
nicht, abzustecken, inwieweit die linear-elastische Bruchmechanik (LEBM)
oder andere Konzepte durch Korrekturen den Hochtemperaturbedingdngen der
Keramik angepaBt werden kdnnen, Vielmehr soll der Frage nachgegangen
werden, ob und wie Kriechparameter die RiBausbreitungskinetik steuern,
Hull und Rimmer /L4/ haben ein erstes Modell entworfen und untersuchten
den EinfluB von Poren auf die langsame RiBausbreitung. Das Wachsen die-
ser Poren geht auf Mechanismen zurlick, die auch zum Kriechen des Werk-
stoffs fiihren, Seither sind viele weitere Modelle entwickelt worden
/21,48-55,96/ u.a., die sich je nach Randbedingungen eher flir Metalle

oder Keramiken eignen sollen. Schwierigkeiten beim Vergleich solcher




Modelle mit dem Experiment ergeben sich durch die vielen, das Modell
charakterisierenden, mikroskopischen Parameter wie Diffusionsweglingen,
Korngrenzendicken, Formfaktoren etc. In dieser Arbeit soll ebenfalls
ein Modell entwickelt werden, welches speziell das langsame RiBwachs-
tum durch Kriechschddigung beschreibt, Auch hier ist zu erwarten, daB
nicht alle auftretenden Parameter bekannt oder bestimmbar sind und sie

daher geschitzt werden milssen.

Einige Forscher sehen einen generellen Unterschied zwischen dem RiB-
wachstum, das nach kurzer Zeit zum Bruch des Bauteils filhrt, und dem
sogenannten Kriechbruch, der erst nach ldngerer Zeit und ausgeprdgter
Kriechverformung auftritt /5/. Jedoch gehen beide Versagensarten auf
das Wachsen eines Risses zurlick. Es stellt sich die Frage, ob bei
inerter Umgebung nicht der gleiche RiBausbreitungsmechanismus zugrun-
de liegt, und daher beide Versagensarten durch einen einzigen Forma-

1ismus beschriében werden kdnnen.

Ein wichtiges Hilfsmittel ist die moderne Elektronenmikroskopie, mit der
regelrecht ins Geflige hineingesehen werden kann. Sie soll die Unter-

suchungen begleiten.
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Bei den untersuchten zwei Varianten von heiBgepreBtem, Siliciumnitrid
(HPSN) mit Mg0 bzw. Y203 als Sinterhilfsmittel handelt es sich um

NH 206 und NH 209, Annawerk/R8dental, Die chemischen Analysen sind in
Tab. 1 zu finden. Die Mikrostruktur von NH 206, im folgenden als HPSN
(Mg) bezeichnet, wird in /6/ ausflihrlich beschrieben, diejenigen von
NH 209 (HPSN(Y)) unter der Bezeichung Material E' in /7/. Mit HPSN(Y1)
gekennzeichnet ist NH 209 einer fritheren Charge mit geringfligig ande=

rer chemischen Zusammensetzung.

Bei der Herstellung von HPSN wird im allgemeinen von a—SiBNq-PuIVer
ausgegangen, das mit Sinterhilfsmittel (MgoO, Y203, Ce0 u.a.) vermischt
wird, um die Verdichtung zu erleichtern /8,9/. Nach dem HeiBpressen
verbleiben die Sinteradditive groBtenteils als Silikatglas zwischen

den langgestreckten, nur wenige um groBen Si3Nh—K6rnern, die jetzt in
der B-Modifikation vorliegen. Der Erweichungsbereich der amorphen Korn-
grenzenphase liegt wesentlich niedriger (1100-1400°C, je nach Zusammen-
setzung) als die Zersetzungstemperatur von Sﬁ3Nh (1900°C, bei Atmo-

sphirendruck) .

Beide Modifikationen (o und g) des Siliciumnitrids bestehen aus 5‘3N4°
Tetraedern, die so zusammengefligt sind, daB jedes Stickstoffatom drei
Siliciumatome als n3chste Nachbarn hat und hexagonale Strukturen ent-
stehen. Aufgrund der unterschiedlichen atomaren Packungsfolge ist ein
Phasenwechsel von o nach B nur liber eine flilissige oder gasférmige Phase

m&glich /8/.

Eine Sonderstellung nehmen diejenigen Sinterhilfsmittel ein, die sich
wdhrend des Sinterns im Si Nh~Gitter zu 18sen vermdgen. Dazu gehdren

3
Al,03, das mit SisN, sogenannte Sialone bildet: Siy Al 0 Ng_ (x < 4,2)
mit einer verzerrten B—SiBNh—Gitterstruktur /8/. Auf diese Weise lassen

sich Keramiken herstellen, die frei von Korngrenzenphasen sind.

Nach der Netzwerkhypothese der Silikatgl&ser /10/ (die Korngrenzenphase
ist ein Silikatglas) kann ein dreiwertiges Kation(A13+)‘das Siticium

(Siq+, Koordinationszahl 4) ersetzen, sofern Alkali- oder Erdalkaliionen




(Na+, Ca2+) zum Ladungsausgleich vorhanden sind. Ansonsten, und auch

wenn die Koordinationszahl 4 nichtrealisierbar ist, fihren R203mAddi—
tive (z.B. R = Yttrium mit der Koordinationszahl 8 /3/) zu Trennstellen
im Netzwerk des Glases, erniedrigen die Viskositdt und die Transforma-
tionstemperatur. Die Korngrenzenphase des lediglich 5,8 Gew.% Y203 ent-
haltenden HPSN(Y') erweicht daher bei ca. 150°C hdherer Temperatur als
HPSN(Y) mit 9,9 Gew.% Y203. Die mit steigender Temperatur abnehmende
Viskositdt im intergranularen Bereich hat entscheidenden EinfluB auf

die Kriechverformung und die langsame RiBausbreitung.

Zu Vergleichszwecken dient korngrenzenphasenloses heiBisotatisch ge-
preBtes Siliciumcarbid (HIPSiC) vom Elektroschmelzwerk Kempten. Dieses

HIPSiC-Material ist ohne die Ublichen Sinterhilfsmittel hergestellt

und enthilt nur geringfiigige Mengen an Aluminium, Bor und Eisen (Tab.1).

Mit Hilfe eines Auger-Spektrometers kann gezeigt werden, daB die Korn-
grenzen mit Al und B belegt sind /11/. Die mittlere KorngrdBe von
HIPSiC betridgt 2,5 um.

HPSN(Mg) | HPSN(Y) HPSN (Y ') HIPSiC
Mg 2,0 0,01 0,02 n.b.
Y n.b. 7,8 L6 n.b.
Al 0,4 0,2 0,1 0,02
Fe 1,4 1,3 1,8 0,07
0 2,0 3,k 3,3 n.b.

n.b. n.b. n.b. 0,04
Ca 0,10 0,03 0,02 n.b.
Li 0,005 0,030 0,02 n.b.

abelle 1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Materialien in
t

)

c
Gew.% (n.b. = nicht bestimm
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Konventionelle Kriechversuche an Luft und in einem Vakuum von ca.
3-10-6 mbar werden lblicherweise an statischen Prlifmaschinen durchge-
flihrt, die mit Ofen ausgerlistet sind. Fir kraft- oder weggeregelte
Tests an Luft steht eine Priifmaschine der Firma Instron (Modell 1362)
mit einem aufklappbaren Ofen zur Verfligung. Stempel und Biegeauflager
sind aus A1203 bzw. SiC, die Heizelemente aus MoSi2 (Umgebungsmed i um
Luft) bzw. W (in der Vakuumanlage). Auf diese Weise lassen sich Ver-

suchstemperaturen von bis zu 1500°C (+ 2°C) erreichen.

Flir alle Versuche werden Proben der Abmessungen 3,5 x 4,5 x 45 mm

(h x b x 1) verwendet. Die Proben wurden aus den heiBgepreBten Schei-
ben herausgesdgt, geschliffen, teilweise poliert, und ihre Kanten ver-
rundet. Die Abstdnde der ZuBeren und inneren Widerlagern der 4-Punkt-
Biegeeinrichtung betragen 40 bzw. 20 mm (Abb. 1). Unter einer Vorlast
von ca. 20 N - das entspricht einer elastischen Randfaserspannung von
o¥* = 11 MN/m2 - wird mit 2°C/min aufgeheizt und nach einer Haltezeit
von ca. 2 h ab Erreichen der Endtemperatur mit dem Versuch begonnen.
Die Probenmittendurchbiegung fm wird mit Hilfe eines MeBpins mecha-
nisch abgegriffen. Uber ein Digitalisiertableau wird der fm-t—Labor-
schrieb in einen Tischrechner eingelesen; die Kriechverformung in Form
von fm(t) ist so einer mathematischen Behandlung zuginglich. Unter der
Annahme, daB sich die Probe wie im elastischen Fall durchbiegt, wird
die Randfaserdehnung € ermittelt /12/ (filir die hier verwendeten Wider-

lager mit einem Abstandsverhdltnis von 1 : 2 : 1):
Lh '
e* =0,272 - f_ 3 (1.1)

Die theoretische Biegelinie bei nichtlinearem Werkstoffverhalten e ~ "
mit n > 1 weicht von der elastischen ab. Das Verh3ltnis von der Verschie-
bung der Kraftangriffspunkte zur Probenmittendurchbiegung f/fm = 0.727,
das im linear-elastischen Fall gilt, wird unterschritten; flir n = 2 (bei
symmetrischem'Werkstoffverhalten) beispielsweise um 1,6% /13/. Die Quer-

kraft zwischen ZuBeren und innerem Widerlager bleibt hier unberlicksich-
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tigt. Die aus der Querkraft resultierende Schubspannung ist zwar bei
der verwendeten Proben- und Auflagergeometrie um Faktor 20 kleiner als
die linear-elastische Randspannung, wird aber, wenn sie EinfluB nimmt,

den f/fm—Wert vergréBern.

|PI2 7 | |

Lod F

Abb. 1: L-Punkt-Biegeprobe unter einer Last P

Die Last P wird im konventionellen Kriechversuch innerhalb ca. 1 s auf-
gebracht. Sie bleibt danach bis zum Probenbruch oder bis zum Abbruch

des Versuchs konstant. Teilentlastungsversuche ermdglichen es, das ela-
stische Verhalten einer Kriechprobe zu verfolgen. In bestimmten Zeit-
abst&nden wird die Last um 20% abgesenkt und nach wenigen Sekunden wie-
der auf den Ausgangswert erhdht. Die Durchbiegungsinderung der Probe in
Abh&ngigkeit von der Last ist ein MaB fiir die Probensteifigkeit. Diese
andert sich im Laufe des Kriechversuchs. Neben den Teilentlastungen sind
an der '"Instron-Priifmaschine' gleichmiBig ansteigende sowie zyklierende
Belastungen realisierbar. So ist das zeitabhi3ngige plastische Verfor-
mungsverhalten unter diesen Bedingungen einer Analyse zugdnglich. Beim
Relaxationsexperiment wird nach Abgleich der Regelabweichung von Kraft-
auf Wegsteuerung umgeschaltet und die Probenmittendurchbiegung fm kon-
stant gehalten. Gemessen wird das zeitliche Abklingen des Biegemoments.
Festigkeitsmessungen werden mit Belastungsraten von 2 N/s, kontrollierte
Bruchexperimente mit definierter Vorschubgeschwindigkeit durchgefiihrt.
Ein in situ Beobachten oder Messen von RiBldngen ist aus technischen
Griinden nicht md8glich. Die RiBausbreitungskinetik wird indirekt unter-
sucht; z.B. liber Lebensdauermessungen von statisch und zyklierend be-
lasteten Proben oder durch Bestimmen der Bruchiast ais Funktion der Be-

lastungsrate.
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2. Das Kriechen

2.1. Uberblick

Als Kriechen bezeichnet man die zeitabh&dngige plastische Verformung von
Werkstoffen unter konstanter duBerer Belastung. Das Kriechverhalten un-
terschiedlicher Werkstoffe ist qualitativ oft recht dhnlich, obwohl im
Geflige aufgrund der andersartigen Beschaffenheit mikroskopisch andere
Vorg8nge ablaufen. In Abb. 2 werden die Kriechdehnungen unterschiedlicher
Werks toffklassen miteinander verglichen. Allerdings sind Temperaturen
und Spannungen, bei denen die Kriechmechanismen aktiviert wurden, sehr
unterschiedlich. Versetzungswandern und Diffusion sind beispielsweise
bei Metallen Ursache fiir die Plastizitdt. Bei Kunststoffen bilden sich
SchubspannungsflieBzonen, hdufiger NormalspannungsflieBzonen oder ''Cra-
zes' aus /17/. Keramische Werkstoffe wie HPSN sind erst bei sehr hohen
Temperaturen plastisch verformbar; das Erweichen einer glasigen Korn=-
grenzenphase érmég]icht das Korngrenzengleiten. Eine Zusammenstellung

von Kriechdaten verschiedener Keramiken aus mehreren Labors gibt /18/.

€ (%/o0)
Al
847°C 9OMN/m?2
10
8 HPSN
1170°C 170MN/m?2
6
. PVC
23°C 10MN/m?
21
0 + v v
01 1 10 100 1000 t(h)

Abb. 2: Vergleich von Kriechdehnungen eines Metalls /14/, eines Kunst-
stoffs /15/, und einer Keramik /16/ aus der Literatur.
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Eine Kriechkurve stellt die Kriechverformung in Abhingigkeit von der
Zeit dar. Sie wird charakterisiert durch drei Bereiche: Den primiren
Bereich, Kriechen mit abnehmender Kriechgeschwindigkeit, den sekun-
dédren oder stationidren Bereich mit einer etwa konstanten Kriechgeschwin-
digkeit und den Tertidrbereich mit zunehmender Verformungsgeschwindig-
keit, gefolgt vom Kriechbruch. Wihrend die beschleunigte Dehnung gegen
Ende der Lebensdauer auf Kriechrisse zurlickzufilhren ist, bestimmen ma-

terialinhdrente Parameter die beiden ersten Bereiche.

Seit einem Jahrhundert bemiiht sich die Wissenschaft, diese Parameter
mathematisch zu erfassen, um einerseits den Kriechmechanismen auf die
Spur zu kommen und andererseits Vorhersagen zur Kriechverformung treffen
zu kdnnen. Die am meisten Erfolg versprechende ldee einer mechanischen
" Zustandsgleichung, einer Beziehung zwischen é, e, g, T und einem Struk-
turparameter S, geht auf Ludwik (1909) zuriick. Weitere Ansitze sind die
Zeit- und die Dehnungsverfestigungstheorie, die davon ausgehen, daB die
Zeit bzw. die Dehnung als unabhingige Variablen die weitere Kriechver-
formung bestimmen. Welche der beiden Theorien anwendbar ist, 13Bt sich
z.B. nach einem Spannungswechsel erkennen /19/. Der 'work-hardening''-
Theorie liegt die Hypothese zugrunde, daB die bereits aufgenommene Ver-
formungsarbeit die Kriechgeschwindigkeit bestimmt. Im Biegeversuch ist
das Erkennen solcher Zusammenhinge erschwert, denn die Dehnungen nehmen
nach der Bernoullischen Hypothese linear mit der Hdhenkoordinate in der

Probe zu und bestimmen die Spannungsverteilung.
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2.2. Die Mechanik_des Biegekriechens

Bevor die experimentellen Kriechergebnisse vorgestellt und diskutiert
werden kSnnen, ist eine Betrachtung der Spannungs- und Dehnungsverh&lt-
nisse in einer Biegeprobe unerl&Blich. Diese weichen unter Kriechbe-
dingungen vom linear-elastischen Fall ab. Die Spannungsverteilung in

einem Biegebalken, der sich stationdr gemdB dem Norton-Gesetz
e = Ad" (2.1)

verformt, hat Timoshenko /20/ errechnet. In den Arbeiten von Fett /21/
und Cohrt /22/ werden numerische Rechnungen vorgestellt, die die zeitliche

Anderung der Spannungsverteilung vom Kriechversuchsbeginn an beschreiben.

Bereits vor zwei Jahrzehnten wurde gefunden /19/, daB es bei recht-
eckigem Biegeprobenquerschnitt und symmetrischem Werkstoffverhalten
(d.h. betragsmidBig gleiche Kriechraten unter Zug und Druck) eine Biege-
faser gibt, deren Spannung sich wdhrend der Spannungsumverteilung nur
geringfligig dndert: o(y ~ 0,32 h) = 0,66 o (y ist der Abstand zur
Probenmitte, o die linear-elastisch berechnete Randfaserspannung).

Ein Zug- oder Druckversuch, bei dem die Probe unter dieser sogenannten
Skelettpunktspannung steht, liefert eine Kriechgeschwindigkeit, mit der
sich die Verformung des Biegebalkens voraussagen 15Bt. Die Kriechkine-
tik des Biegeversuchs und eines Zug~ oder Druckversuchs, belastet mit

0.66 o*, unterscheiden sich demnach nicht.

Grundsdtzlich ist darauf hinzuweisen, daB zwischen dem primdren Mate-
rialkriechen unter homogener Spannung und dem transienten Zustand der
Spannungsumverteilung im Biegebalken unterschieden werden muB. Es exi-
stiert bereits eine Vielzahl von Ansitzen, die reines Materialkriechen
beschreiben /19/. Je nach Parameter in diesen Ansdtzen kann die Biege-
kriechkurve von der Kriechkurve unter reiner Zug- oder Druckbeanspruchung

abweichen.
2.2.1 Das Maxwell~Modell

Betrachtet sei ein Modellbiegebalken, der aus vielen Ulbereinanderliegen-

den Fasern zusammengesetzt ist. Es wird angenommen, daB sich die ein-
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zelnen Fasern wie Maxwell-Elemente mit nicht-linearem Ddmpfer verhal-
ten, wobei die Dampfungskonstanten unter Zug und Druck unterschiedlich
ausfallen k&nnen (Abb. 3).

W .

Abb. 3: Feder-Dimpfer-Modell nach Maxwel]l

Danach gilt flir eine beliebige Faser:

o 1, 0>0
E(t) =2 +mfol"mit A =L _, (2.2)
E —, g <0

e

Um unter Druck die gleiche Verschiebungsgeschwindigkeit des Dimpfers zu

erhalten wie unter Zug, ist eine a-fache Spannung erforderlich:
(2.3)

(Index ¢ steht flir Druck, t flr Zug).

Gleichung (2.2) beschreibt das stationdre Kriechen. Das primidre Kriechen

kann in einigen F&llen durch ein Zeitverfestigungsgesetz
e =Axqg" t° - (2.h)

beschrieben werden. Die Behandiung eines solchen Ddmpferverhaltens er-
folgt durch Ersetzen der Zeit t (in Gleichung (2.2)) durch eine fiktive
Zeit t¥ /19/:

1+
(¥

t¥ = 1 (2.5)
+C
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Da dt¥ = tcdt,ist die Beschreibung eines Dampferverhaltens gemaB GI.
(2.4) einer identischen mathematischen Behandlung wie der hier folgen-
den zugdnglich. t¥*, das im Ergebnis an Stelle t stehen wilirde, muB ge-
mdB Gl. (2.5) in die reale Zeit umgerechnet werden. Hiervon wird bei
der Diskussion des Spannungsrelaxationsverhaltens bei festgehaltener

Gesamtdehnung Gebrauch gemacht.

Der Biegebalken wird mit einem konstanten Moment M getestet. Im Augen-
blick der Belastung liegt eine linear-elastische Spannungsverteilung

vor (Abb. L4):
aly) = Y (2.6)

mit der Randfaserspannung o*=6 M/bhz; b und h stehen flir Probenbreite
bzw. -h8he. Aufgrund des nicht-linearen Zusammenhangs zwischen Kriech-
geschwindigkeit und Spannung und des asymmetrischen Zug/Druck-Verfor-

mungsverhaltens relaxiert beispielsweise die Randzugspannung auf o_.

Abb. L: Spannungsverteilung in der Biegekriechprobe (n = 2, a = 10, be-
rechnet nach Gl. (2.6) und (2.11))

Nach der Hypothese von Bernoulli, wonach ebene Querschnitte eben blei-

ben, ist die Verformung und damit die Verformungsgeschwindigkeit € pro=

portional zur H8henkoordinate Im Biegebalken, e v y:
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ely = 0) erh&lt man durch Integrieren von (2.7) iiber die Probenhdhe h,
wobei berlicksichtigt werden muB, daB die Probe aufgrund ihrer Einspan-

. . h/2 .
nung normalkraftfrei bleibt (/ o dy = 0):
-h/2

h/2
J Ao|" dy (2.8a)

A
h 2

(0]
—
~<
]
o
S
il

ey = 0) verschwindet flir symmetrisches Werkstoffverhalten, die neutra-

le Faser ist wie im elastischen Fall die Probenmitte.

D erhdlt man durch Multiplizieren mit y und Integrieren von (2.7) Uber

die Probenh8he h:

h/2
D = 1% A T vy alo|" dy (2.8b)
h ~h/2

Zur elastisch berechneten, fiktiven, nur bei symmetrischem und linearem
Werkstoffverhalten vorliegenden Randfaserverformungsgeschwindigkeit be-
steht die Relation: D = de/dy = 2¢%/h. Wird die Mittendurchbiegung

zeitlich konstant gehalten, ist D = 0.

Die Spannungen in der Randfaser sind flir RiBausbreitungsuntersuchungen
von besonderer Bedeutung, weil sie die Spannungsintensitdt von Ober-
fldchenrissen (Kap. 3.2) bestimmen. Flir die Randzugspannung wird in
(2.7) y = h/2 gesetzt und diese Gleichung - unter Beriicksichtigung von
(2.8a) und (2.8b) - umgestellt ergibt:

d(5%) h/2 h/2 .
o o\n _ 6 g.,n 1 o, dy
- t (=) == [ y M=l dy +— S X || (2.9)
d(AE o* "1 g o h2  -h/2 9 h b2 O

Diese Gleichung gilt es zu 18sen, um die auf die linear-elastische Rand-
spannung o¥ normierte Randzugspannung in AbhZngigkeit von der Zeit zu er-
halten. Dazu muB die vollstindige Spannungsverteilung in der Biegeprobe

zu jedem Zeitpunkt bekannt sein. Diese Berechnungen sind aufwendig.
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Eine einfache, jedoch von der Genauigkeit her ausreichende Ndherungsld-
sung flir das Relaxieren der Randzugspannung o/c® wird gefunden, wenn
die rechte (bzw. linke) Seite von Gl. (2.9) konstant angenommen wird.

Fir t - « (das ist der Fall des stationdren Zustands des Biegebalkens)

isto=0und 0 =0 :
[e o]

o
d(c/c®) + (é;)n - (8;)” (2.10)

dae o* Ty

In Wirklichkeit wird die rechte Seite von Gl. (2.9) von der aktuellen
Spannungsverteilung in der Biegeprobe bestimmt. Zum Zeitpunkt t = 0

wird o(y) durch Gl. (2.6) wiedergegeben. Fﬁrzt + » (stationdrer Zustand,
G =0) mit GI. (ZH;%’ Kriftegleichgewicht S o(y) dy = 0 und Moment-
J

~h/2

gleichung M = b o(y)y dy lassen sich

he n 1
= o h +h =h (2.11a)
c

o (n) _1_ n  n+l
t _ 1 myn n+l, n 2n+l
G* = o (h) (1 + o ) —B-n—' (2.1”3)
und die Druckspannungen
o.\n) =~ u~ct(n) (2.11¢)

berechnen. n ist der Abstand zur neutralen Faser (n =y + %). In Abb. 5
ist die rechte Seite von Gl. (2.9) fiir diesen Fall, der (om/g*)n ent-
spricht und den Fall einer Spannungsverteilung gemdB GI. (2.6) darge-
stellt. Nur flir n = ¢ = 1 filhren beide F3ile zum gleichen Ergebnis, denn

die linear-elastische Spannungsverteilung bleibt wdhrend des Kriech-
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versuchs erhalten. Flir die Randspannung gilt dann o(t)/o* = 1. Die fol-

genden L&sungen von Gl. (2.10) sind flir diesen Fall trivial, aber exakt:

g O -AEt o]
n=1: == (1-=%) e i (2.12a)
4
- oy 1= ] oo
0t Ges tn=) o age w1 -TpTTy TN S (2.120)
Die relaxierte Randzugspannung (n = ht) ist aus Gl. (2.11a und b):
=N
w  2n+
e 2n1 (1 + o™ (2.13)

Da die rechte Seite von Gl. (2.9) zum Zeitpunkt t = 0 grdBer ist als
flir t - o (Abb. 5), klingt die Randzugspannung langsamer ab als (2.12)

#*

angibt. Beispielsweise strebt filr n = 1 und o = 100 o/0™ zum Zeit-

punkt t = 0 zundchst gegen0.75, erreicht aber fiir t>» den Wert 0.55.
Die Ndherung besteht darin, daB 0.55 bereits zum Zeitpunkt t = 0 als
angestrebter Endwert angesehen wird. Berlicksichtigt man, daB der Werk-
stoff sich nicht wie ein Maxwell-Modell verhdlt, sondern primdre Kriech-
dehnung zeigt, was durch eine Zeittransformation gemidB Gl. (2.5) behan-
delt werden kann, dann wird die Abweichung kleiner als sie hier er-
scheint. Die fiktive Zeit t¥, durch die t in GI. (2.12) ersetzt wird,
l1duft umso langsamer als die reale Zeit ab, je kleiner der c-Wert ist
(-0.5 > ¢ > -1, Kap. 2.3.1). D.h., primires Kriechen beschleunigt die
Spannungsrelaxation. Daher ist Gl. (2.12), die eine Abschdtzung fiir

)

H (13 . . e +
stationdres Kriechen darstellt, eine brauchbare N&herung °.

B

+)

Eine weiterfilhrende Rechnung von T. Fett bestitigt dieses Ergebnis,
siehe Anhang |11
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Abb. 5: Rechte Seite Gl. (2.9) wvs. o

Der Spannungsexponent n 138t sich aus Kriechversuchen mit unterschied-
lichem Biegemoment M ermitteln. Es wird davon ausgegangen, daB g./g*
unabhdngig vom Lastniveau ist, d.h. die Parameter aus dem Norton-An-

satz flir groBe und kleine Spannungen gelten.
2.2.2 Zusammenhang zwischen Maxwell- und Kriechparameter

Stationd3re Kriechgeschwindigkeiten, gemessen am Biegebalken, werden
Ublicherweise mit Hilfe des Norton-Gesetzes beschrieben, wobei von
fiktiven Spannungen und Dehnungen ausgegangen wird, die nur im linear-

elastischen Fall vorliegen:
# = pr . gD (2.14)

Welcher Zusammenhang besteht zwischen A¥ und den Kriechparametern, die

man im einachsigen Versuch messen wlirde, A_ und Ac? (Index c steht fiir

t
Druck, t flir Zug). Fiir den stationdren Kriechzustand mit stationdrer
Spannungsverteilung gemdB G1. (2.11) folgt aus Gl. (2.8b) nach ausge-

fiihrter Integration (wobei AL = A, A= A/o") :

. — n+1
n+1 n+1)n

D = (-—6-;1— o‘*)n% (A + At (2.15)
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Da

D = =% p¥ - gD (2.16)

i 1
) 1 L I
ZA* - (__g_l:_l)n (A n+1 Atn+1) (2'17)

Hieraus wird der EinfluB des Zug- bzw. Druckkriechens auf die Biegever-
formung deutlich. Fiir a>>1 beispielsweise, d.h. At >> AC, wiirde das
Kriechverhalten unter Zug die Biegeprobenverformung bestimmen. Lediglich

U = = i #* = =
fir n 1 und o 1 gilt A At Ac.

2.2.3 Biegeproben mit trapezfdrmigem Querschnitt

Das asymmetrische Verformungsverhalten 188t sich, wenn keine Zug- und
Druckpriifméglichkeiten vorhanden sind, mit Hilfe von zwei Biegeproben
mit trapezf&rmigem Querschnitt nachpriifen /23,24/. Diese werden mit
positivem bzw. gleichgroBem negativem Biegemoment belastet (M2 = -M1).
Aus dem unterschiedlichen, stationdren Verformungsverhalten 138t sich
o errechnen. Im linear-elastischen Fall ist die Durchbiegung einer

Trapezprobe unabh3ngig vom Vorzeichen des Biegemoments /12/.

Sind stationdre Verh&ltnisse erreicht, so gilt flir eine beliebige Faser

(G1. (2.7)):

Is

>

Q
|

.Y _
\y) =

me

wobei n (im Gegensatz zu y) von der neutralen Faser aus gezihlt wird.
Bei einem trapezfdrmigen Querschnitt &ndert sich die Probenbreite b
linear mit der HBhenkoordinate. Das Kriftegleichgewicht (index c steht

flir Druck, t fir Zug)
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ht
! o b(n) dn =0
=h
c
liefert:
n+1 n _

he v b2 ZneT Nif b,=b,

o = (T{_) n 5 B = h (2019)
c b+ h B

1 2n+1 ¢

Die GeometriegrdBen sind aus Abb. 6 ersichtlich.

=

Abb. 6: Biegeprobe mit Trapzequerschnitt

Die Momentgleichung

h
M= St o b(n)en dn
-h
o
flihrt auf:
1 2n+1 1 2n+1
- (Dyn n n n Dyn n n - n
M = (AC) 57 N (by + Bh, 57T +(At) 57 Dy (by=8h, gy (2.20)

Dreht das Biegemoment anders herum als in der in Abb. 6 dargestellten
Weise, so milssen b1 und b2 vertauscht werden. Das Vorzeichen von B &n-

dert sich entsprechend.
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Da gelten soll IM2| = |M1|,folgt hieraus nach Einsetzen von Gl. (2.20)

und Aufl8sen nach D:

n=1

n=1.5

1 R 00 - A

Abb. 7: Diagramm zur Bestimmung des asymmetrischen Kriechverhaltens

2n+1 2n+1
D+ ah . ™ (b,-Bh ., =N)sh o " (b +Bh, n)
iy _ e 27BNy 3T g 1800 3n7 (2.21)
D, ) TnT :
n n n n
ahoy  (by#Bh g g +hy (by~Bhy 1 3557

Fir verschiedene h { bzw. h, ergeben sich aus (2.19) die zugehdrigen
a-Werte., Aus (2.21) lassen sich mit den (a, ht1’ htz) Zahlentripeln
D,/D, berechnen. In Abb. 7 ist D1/D2 = fm1/fm2 liber das Verh&ltnis
At/Ac = q" aufgetragen. A,r/Ar ist das Verhdltnis der Kriechkonstanten
aus dem Norton-Gesetz flir Zug bzw. Druck. Diese GrdBe 138t sich direkt

ablesen, wenn fm1/fm2 aus dem Kriechversuch gewonnen ist.
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2.2.4 Der Spannungsrelaxationsversuch

Zur mdglichst vollstdndigen Charakterisierung des zeitabhingigen pla-
stischen Verformungsverhaltens eines Werkstoffs gehdrt auch der Spannungs-

relaxationsversuch /25/.

Im idealen Relaxationstest, z.B. Zug=- oder Druckversuch, wird die Deh-
nung e konstant gehalten und das Abklingen der Spannung gemessen. Fir

ein Maxwell-Element gilt:

. o A=1,0>10
e(t) =5 +AAjof" =0 { : (2.22)
A==-—, o<20
n N
o

Dieser Ansatz beschreibt nur stationdres Kriechen. Primdres Kriechen ge-
miB dem Zeitverfestigungsgesetz, Gl. (2.4) wird, wie eingangs erwdhnt,
durch Einflihren einer fiktiven Zeit t¥* behandelt. In der L3sung des ge-
stellten Problems Gl. (2.22) wlirde t* anstelle von t stehen. Diese fik-

tive Zeit ist dann gemiB G1. (2.5) in die reale Zeit umzurechnen.

Um das Relaxationsverhalten eines Biegebalkens zu beschreiben, muB be-
achtet werden, daB lediglich die Mittendurchbiegung konstant gehalten
wird. Flir o > 1 und festgehaltene Dehnung relaxieren Zugspannungen
schneller als Druckspannungen. Die Zeitkonstante des Maxwell-Elements
ist fiir Zug kleiner als flr Druck. Da die Biegeprobe aufgrund ihrer
Einspannung normalkraftfrei bleiben muB, verschiebt sich die neutrale
Faser in den Druckbereich der Biegeprobe und zwar unabhdngig davon,

ob von elastischer oder stationdrer Spannungsverteilung ausgegangen
wird. Fir o = (At/AC)”n

stationdren Kriechens sehr klein, so daB dieser und der Fall symme-

>> 1 wird die Druckzone bereits wihrend des

. . / \ . .. . N A . e 1
trischen Werkstoffverhaltens (o = 1) rechnerisch ieicht zu behandelin

sind.

Wenn die neutrale Faser sich nicht verschiebt, gilt (2.22) gleicher-
maBen fiir den Biegebalken. Die Spannungen in den einzelnen Fasern re-

laxieren gemdB:
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]

e AET (2.23a)
1
{(n=1) AE 1oO|”’1 e+ 130 (2.23b)

It

(00 = jeweiliger Ausgangswert).

Fiir n = 1 ist o(t,n) noch als Produkt F, (n)'Fz(t) darstellbar (n = Ab-

stand zur neutralen Faser). Fiir At = AC = A und A = At >> Ac ist:

M _ -AEt
wo-© (2.24a)
o -

(Mo = Biegemoment zu Beginn des Relaxationsversuchs)

Flir n # 1 erh3lt man aus Momentgleichung, (2.23b) und oo(n), der sta-

tiondren Spannungsverteilung den Zusammenhang:

1 n+l n=1 =1
ﬁi = 22:1 e e re ™ gy (2.2hb)
o 0 on
wobei F =1, u = n/2h fir A=A =A; F= 21-”, u = n/h flir A = At >> A
und
t 2n+1," Tt
= (n=1) AE (o* 3 )
on n

Analog wird verfahren, wenn anstatt des Norton Ansatzes in Gl. (2.22)
beispielsweise ein Dehnungsverfestigungsansatz (Kap. 2.3.5) zugrunde-
gelegt wird. st o = F3‘t’co) bestimmt, wird Uber die ProbenhShe inte-

griert, um das Moment zu erhalten.
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in Abb. 8 sind Kriechkurven unter (konstanter) Biegebelastung von HPSN
(Mg), HPSN (Y) und HIPSIiC dargestellt. e¥ und o* sind Randdehnung und
Randspannung, die wie im linear-elastischen Fall berechnet sind. Pro-
bengeometrie und Auflagerabstdnde werden nicht variiert und sind in
Kap. 1.3 angegeben. Nach ca. 220 h bei 1200°C erreicht HPSN(Mg) seine
typische Kriechbruchdehnung von 17 %o und das Ende seiner Lebensdauer,
wihrend HPSN(Y) bei 1400°C bei dieser Dehnung noch eine abnehmende
Kriechgeschwindigkeit aufweist. HIPSIiC zeigt bei 1400°C nur eine ge-~
ringfligige transiente Kriechverformung, auf die keinerlei stationdres

Kriechen folgt.

*o l +
€ (%l p )
16 - o -
- HPSN(Y), w00t
1 - <7 ¢'=100 MN/m? e
HfSN(Mg), 1200°C
121 - 7 d'=100 MN/m?
01
81 P
6-
17 HIPSIC, 1400°C
o * 2
2[ ... §-220MN/m
—T- ¥ T T T =T e

0 24 48 72 96 120 144 168 192 216 t (h]

Abb-. 8: Kriechverformung von HPSN(Y), HPSN(Mg) und HIPSiC im Biegever-
such (e* und o® sind linear-elastisch berechnet)

2.3.1 Das Prim3re Kriechen

Bevor minimale oder stationdre Kriechgeschwindigkeiten erreicht werden,
ist eine primire Kriechkinetik zu beobachten. Wie aus Abb. 9 = 12 her-
vorgeht, ist bei konstanter HuBerer Belastung die primdre Kriechkinetik

global beschreibbar gem&B dem Ansatz
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Xy .
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Abb. 9: Kriechgeschwindigkeit von HPSN(Mg) bei 1200°C und HIPSiC bei

1400°cC
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Abb. 10: EinfluB der Temperatur auf die Kriechgeschwindigkeit von HPSN(Y)
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#
e¥ = A10*n1 t°, (2.25)

der gleichbedeutend ist mit dem Ansatz:

i c
e* = (A?G*n1) ctl [(C+1)e*]C+1 (2.25a)

Hierbei handelt es sich nicht um ein reinés Materialgesetz, denn die
Spannungsumverteilung in der Biegeprobe kann Gl. (2.25) beeinflussen.
é*® ist die aus der Durchbiegungsgeschwindigkeit berechnete Randfaser-
verformungsrate, wobei angenommen wird, daB die neutrale Faser sich in
der Probenmitte befindet. Das wdre der Fall flr At = AC. Im anderen
Grenzfall At >> AC ist die tatsdchliche Randdehnungsgeschwindigkeit

e (y = h/2) = 2e¢¥,

Der Zeitexponent ¢ liegt fiir mittlere Temperaturen bei. - 1 und steigt
mit zunehmender Témperatur bis auf - 0,5 an (Abb. 10, 11). Diese Tempe-
raturabhdngigkeit von ¢ ist auch an anderen zweiphasigen keramischen
Werkstoffen beobachtet worden /26/. HIPSiC zeigt noch bei 1400°C rein
logarithmisches Kriechen (c = - 1, Abb. 9). Der Exponent c wird von Ge-
fligeparametern beeinfluBt, wie z.B. dem Anteil viskoser Korngrenzen-
phase /27/. Je h&her dieser ist, um so kleiner diirfte c betragsmaBig

sein.,

Aus Gl. (2.25) und (2.25a) wird deutlich, daB unterschiedliche Spannungs-
abhdngigkeiten zu erwarten sind, je nachdem, ob Kriechgeschwindigkeiten
zu gleichen Zeiten oder bei gleichen Dehnungen verglichen werden. Im
folgenden beschridnken sich die Untersuchungen auf das Abhdngigkeitsver=
hdltnis *(o%,t).

*

* im 1g é¥ vs

Aus Abb. 12 geht hervor, daB sich bei verdnderter Last €
lg t-Diagramm parallel zur Ordinate verschiebt, und zwar im gleichen

MaB wie im nachfolgenden stationdren Kriechen. Das legt die Vermutung
nahe, daB die Spannungsabhingigkeit des primdren Kriechens derjenigen

im stationdren Fall entspricht,
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£ 1) HPSN(YY) an Luft
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Abb, 11: EinfluB der Temperatur auf die Kriechgeschwindigkeit von
HPSN (Y1)
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Abb. 12: EinfluB der Spannung auf die Kriechgeschwindigkeit von HPSN(Y)
bei 13007°C
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2.3.2 Das sekundidre Kriechen

Einfach zu behandéln, weil zeitlich konstant, ist die sekundire oder
stationdre Kriechverformung. Stationdre oder minimale Kriechgeschwin-
digkeiten lassen sich flir HPSN(Mg) bei 1200°C (Abb. 9) sowie fiir HPSN(Y)
ab 1300°C nachweisen (Abb. 10).

Die Spannungs=- und Temperaturabhdngigkeit der Kriechgeschwindigkeit wird
tblicherweise mit Hilfe der Verknlipfung von Norton-Ansatz und Arrhenius-

Gleichung formuliert:

é*s v gl exp (- o (2.26)
Aus den experimentellien Daten, die im Anhang ausfiihriich dargestellt
sind, kSnnen die einzelnen Kriechparameter errechnet werden, Die Akti-
vierungsenergie Q betridgt 560-700 kJ/mol fiir HPSN(Mg) /28/ und 215
kd/mol fiir HPSN(Y). Die Aktivierungsenergie von HPSN(Mg) stimmt mit der-
jenigen des SiOz-Glases Uberein (510-711 kJ/mol), in der die Beweglich-
keit des Siliciums bzw. einer Si-haltigen Baueinheit viskositdtsbestim-
mend ist /29/. Mehrkomponentige silikatische Gldser weisen dagegen Akti-
vierungsenergien von 176-243 kJ/mol auf. In diesem Bereich liegt auch

Q von HPSN(Y). Viskosititsbestimmend ist nicht die Wandergeschwindig-
keit von Silikatanionenkomplexen, sondern die Beweglichkeit des nicht-
briickenbildenden Sauerstoffs /29/.+)

Die “Spannungsexponenten n flir beide Werkstoffe sind in Tab. 2 zu finden.
n wird ermittelt aus der Verformungsgeschwindigkeit unterschiedlich
stark belasteter Proben. In der gleichen Tabelle enthalten sind die
Quotienten At/Ac’ das Verhdltnis der Konstanten aus dem Norton-Gesetz
flir Zug (Index t) und Druck (Index c). At/Ac errechnet sich aus dem Ver-
formungsverhalten zweier Proben mit Trapezquerschnitt, die mit gleich
groBem Moment unterschiedlichen Vorzeichens belastet werden (Abb. 13

und 14). Ahnliche At/AC-Werte wie in Tab. 2 angegeben werden auf ande-

rem Weg an 8hnlichen Materialien gemessen /30,31/.

*j Die Temperaturabh8ngigkeit der Viskositdt von Gl&sern folgt nicht
exakt der Arrhenius-Gleichung, sondern dem empirischen Vogel-Fulcher-
Tamman-Gesetz /29/: n = C,eexp (Cz/(T-TO)); ¢,,C,,T = Konstanten.




...3']...

T[] n At[mzn/MNnh] AR E[MN/m? ]
HPSN (V) 1200 0,9%) g 7010
HPSN(Y) 1368 1,2 4,2-10‘8 2,7-105
HPSN(Y) 1400 1,5 3,2-10'7 50 2,7e105
HPSN (Mg) 1200 1,9 6,5-10'8 100 2,1+10°

Tabelle 2: Kriechdaten und E-Modul von HPSN, siehe Anhang (+) aus pri-
mérer Kriechverformung)

Von Bedeutung filir die Interpretation des Kriechens (Kap. 2.4) ist, daB

sowohl die angegebenen n-Werte als auch das Verhiltnis At/Ac nicht nur

flir stationdres Kriechen gelten, sondern ebenso im primdren Bereich

GUltigkeit haben. n und At/Ac errechnen sich aus dem VerhZltnis der

Durchbiegungsgeschwindigkeit fm1/ﬁn2 unterschiedlich belasteter Proben.

Dieses Verh&ltnis, bzw. die Differenz ihrer Logarithmen lg é? - 1g &%

2’

ist aber zeitlich konstant, wie aus den Abb. 12 und 14 hervorgeht.

€% HPSN(Y),1400°C by 7
65140 o
12_( 3 t m2
L \\\\§,~“
N -
10 1 R .
-2~ \ e
35 o '
81 45 .
. \\\\ I
HPSN (Mg), 1200°C ™ o108
T T T T ¥ =
0 10 20 30 40 50 t (hi

Abb. 13: Kriechverformung von Trapezproben, HPSN(Y) und HPSN(Mg), M =

785 Nmm
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HPSN(Y) an Luft
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Abb. 14: Kriechgeschwindigkeit von HPSN(Y), Trapezproben

Um eine betragsmdBig gleiche Verformungsgeschwindigkeit wie unter Zug

zu erreichen, ist unter Druck eine o-fache Spannung erforderlich:

@ = (F) (2.27)

Mit Hilfe von n und o 188t sich o_/o® berechnen (GI. 2.13). o_ ist die
relaxierte Randzugspannung (flir t > © bzw. stationdres Kriechen), o¥
die linear-elastische Randspannung. Das Verh&ltnis om/o* ist experi-
mentell auch verifizierbar. Zwei Biegebalken (mit Rechteckquerschnitt)
unterschiedlicher Hohe h werden so getestet, daB %m1 = %mZ v dé/dn. Ge-
messen wird das dazu erforderliche stationdre Biegemoment. Wegen &€ v n
ist der Verlauf von o(n) in beiden Proben deckungsgleich (Abb. 15). Da
einige AuBenfasern fehlen, unterscheidet sich das libertragene Moment
der kleinen Probe um AM von demjenigen der groBen. Aus Kr&dftegleichge-

wicht und Momentgleichung sowie

>
=2
-
o

_t n+1
h
C

il
Il
Q

D
=y
e}
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errechnet sich:

6M AR (h- 2N (2.28)

Fir HPSN(Mg), 1200°C) n = 1,9; o = 10) und %m = 21 um/h nach 26 h ist
AM = LO5 Nmm, M = 1270 Nmm, wobei Ah = 0,45 mm, h = 3,45 wm. G1. (2.28)
ergibt:

Om—
6%' - 0’532

und stimmt gut mit dem theoretischen Wert von 0,524 (G1. 2.13) iiberein.

Abb. 15: Zwei Biegeproben unterschiedlicher HShe h
2.3.3 Kriechen unter zyklierender Belastung

Eine Reihe von HPSN(Y)-Proben werden einer zyklierenden Belastung in
Form eines Sigezahns niedriger Frequenz unterworfen (Abb. 16). Die Pro-
beneinspannung 138t keine Biegewechselbelastung zu. Das mittlere Biege-

moment M muB gr&Ber sein als die halbe Amplitude AM/2.

Wie bereits gezeigt, 138t sich die Spannungsabhdngigkeit der Kriechge-
schwindigkeit gemiB &¥(t) ~ o*" darstellen. Unter zyklierender Belastung
errechnet sich die Kriechgeschwindigkeit aus einer 'wirksamen' Kriech-
spannung OW*.‘Diese— und damit die Kriechgeschwindigkeit - steigt bei
nichtlinearem Werkstoffverhalten (n > 1) trotz gleichbleibender Mittel-

spannung mit zunehmender Amplitude an (linear-elastisch gerechnet):



=3L{_

) 1/v ] 1/2v |
e¥ n OE =v f  o¥(t) dt =2v 5 [o¥® 4+ |
0 0 min
+ (O;ax - G;in) 2vt]" dt =
_phtl1
=t R (2.29)

max n+1 1=-R

mit R =0% /o* und v = Frequenz.
min’ “max

#*
d
O
%
Omin 1
0 v t
Abb. 16: Zyklierende Belastung in Forme eines SHgezahns
#
€ (Yool HPSN(Y) an Luft —
] # f
g =200M} . |
1300°C..¢"" <
3.0 = |
(//(#
2.04
A
i _‘..41
/ e wmmmmﬂwmurwmmmmmmHibbyé”“‘ | |
(
® @ @ @ ©)
0O 25 50 75 100 125 t (hi
Abb. 17: Kriechverformung von HPSN(Y). @ statisch, ® 2,5 Hz, Ac¥* = ) ‘

120 MN/m“, @ 1,2 Hz, Ac™ = 240 MN/m i
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Aus Abb. 17 und 18 geht hervor, daB weder Frequenz noch Spannungsampli-
tude (Ac®™ = o* - o%*. ) EinfluB auf das Kriechverhalten (hier von

max min
- HPSN(Y)) haben. Die Proben verformen sich so, als ob sie statisch mit
der Mittelspannung o® beaufschlagt wiren. Dies deutet auf eine lineare

Abhdngigkeit zwischen ¢*(t) und o* hin.

I*3*(%«1 HPSN(Y) 1400°C an Luft f
61 |
- g MN
170X
57
4 - N
1502288 150 MY
3-
14
a,=100 um
0 2 b 6 8 10 t thl

Abb. 18: Kriechverformung von gekerbten HPSN(Y)=Proben bei 1400°C
2.3.4 Kriechen unter konstanter Belastungsgeschwindigkeit

Im dynamischen Test wird die Probenbelastung kontinuierlich erhdht, hier:
¥ = konst. > 0. In /32/ werden dynamische Tests zur Bestimmung der Span-
nungsabhdngigkeit des primdren Kriechens eingesetzt, allerdings mit kon-
stanter und relativ hoher Vorschubgeschwindigkeit (é* & 1,4-10'2h']

die Belastungsrate nimmt dann ab).

Mit 6¥(t) = o¥t folgt aus G1. (2.25):

e = Af&*“T £SM (2.30)
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Die an HPSN(YI) bei 1400°C und Belastungsraten von &¥ < 0,1 MN/mzs ge-
messenen Verformungsraten sind in Abb. 19 in Abh3ngigkeit von der Zeit

doppellogarithmisch dargestellt. Der im statischen Versuch bei gleicher
Temperatur ermittelte c-Wert fiir HPSN(Y]) ist - 0,64 (Abb. 11). Die flr

* in Abhingigkeit von g t, ¢ + 1 =

n, = 1 erwartete Steigung von lg £
0,36, stimmt gut mit dem Experiment {iberein. Dies ist in Abb. 19 darge-
stellt. Das transiente Kriechen ist folglich bei HPSN(Y]), 1400°C, fur

geringe Belastungsraten linear von der Spannung abhdngig.

i HPSN(Y)  1400C  anluft
]0‘2 .
5.
B
2 B
1073 A ZJM’
51 e
2 e
1074 .
’] | 6 (MN3: 1 0,005
’ mS" 20027
3 3) 0,135
c+l
10’5 ' ' ! T ! T ¥ T T e
001 01 1 —

Abb. 19: Kriechgeschwindigkeit von HPSN(Y]) bei monoton steigender Be-
lastung

Die Interpretation solcher Versuche mit HPSN(Mg) scheitert daran, daB
die einzelnen Kriechstadien sich nicht eindeutig beschreiben lassen, was
fliir den statischen Versuch aus Abb. 9 ersichtlich ist. Chemische Reak-

tionen kdnnten die Ursache sein.
2.3.5 Der Biegerelaxationsversuch

Zur Realisierung des Biegerelaxationsversuchs wird direkt nach erfolg-
ter Belastung oder nach Erreichen einer gewissen Kriechverformung die
elektronische Priifmaschine von Kraft- auf Wegsteuerung umgeschaltet. Ge-
messen wird das Biegemoment, das erforderlich ist, um die Probenmitten-

durchbiegung konstant zu halten.
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Abb. 20 und 21 zeigen einige Grundmerkmale des Biegerelaxationsverhal-
tens von HPSN. Mit fallender Temperatur verliert HPSN sein Relaxations-
vermdgen. Das Abklingverhalten ist unabh3ngig von der zu Versuchsbeginn
aufgebrachten Belastung, d.h. die Spannungsabhingigkeit der Relaxation
ist die gleiche bei hohen und niedrigen Spannungen. Erfolgt der Relaxa-
tionsversuch aus einem Kriechversuch heraus, so verschiebt sich der Ab-

fall von M/M0 um ein oder zwei logarithmische Zeiteinheiten.,

Der bei 1400°C nur zu einem Ubergangskriechen fdhige HIPSiC-Werkstoff
hd1t im Relaxationsversuch nach 100 h noch 70% der Ausgangslast. Aus
Abb. 22 ist ersichtlich, daB ein weiterer Spannungsabbau danach kaum
mehr meBbar ist. Die Dehnung eo* (200 MN/mz) =0,8 ZO wird im Kriech-
versuch mit o® = 140 MN/m® auch nach langen Zeiten nicht erreicht: ¥

(100 h, 140 MN/m?) = 0,6 %

0 1 10 100 t(h)
10 - - : : -

S

0.9+

0.81

0.7

0.6

0.51

0.4

0.31

0.2/ HPSN(Y')  anLuft 0. =200}

Abb. 20: Biegerelaxation von HPSN(Y]) bei verschiedenen Temperaturen
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Das Relaxationsverhalten von HPSN(Mg), 1200°C, und von HPSN(Y), 1400°C,
soll im folgenden mathematisch beschrieben werden. Wie aus Abb. 23 und
24 zu ersehen, kann durch einen rein stationdren Ansatz gemiB Gl. (2.22)
keine Ubereinstimmung mit dem Experiment erzielt werden. Das Biegemo-
ment klingt wesentlich langsamer ab als nach dem Nortonschen Kriechan-

satz mit entsprechendem n-Wert zu erwarten wédre.

Da die Zeitkonstante to, aus Gl. (2.24b) nur sehr ungenau bestimmbar
ist, 1488t sich nicht berechnen, nach welcher Zeit das Biegemoment bei-
spielsweise auf 50% abgeklungen sein wiirde. Die Uberpriifung der Rechnung
durch das Experiment beschrinkt sich deshalb auf einen Vergleich der

Kurvenformen in den M/MO vs lg t=Diagrammen der Abb. 23 und 2Ah.

Das Experiment 14Bt sich besser beschreiben, wenn anstatt des Norton-
schen Kriechgesetzes ein primirer Kriechansatz, ¢ = A\ | o ln t¢ (G1.
(2.4)) zugrunde gelegt wird. Wendet man diesen Ansatz gemdB der Zeit-
verfestigungstheorie an, so ist die Ubereinstimmung mit dem Experiment
aber noch nicht befriedigend, n und ¢ sind hierbei dem Kriechgesetz

Gl. (2.25) entnommen. Das Abklingen des Biegemoments erfolgt umso lang-
samer, je kleiner der c-Wert gewshlt ist. FUr HPSN(Mg), 1200°C, ist des-
halb fiir ¢ < = 0,6, also beispielsweise fiir ¢ = - 0,77, mit dem sich der
Kriechversuch im Zeitbereich zwischen 1 und 10 h beschreiben 138t (Abb.
9), eine geringere Ubereinstimmung zwischen Rechnung und Experiment zu

erwarten als in Abb., 23 dargestellt.

Wird G1.(2.4) gemsB der Dehnungsverfestigungstheorie behandelt, d.h.

c+l c+i (2.3])

m
]
w
Q
V]

mit

g =0

(¢]

m
§

m

so erh3lt man flir HPSN(Y) eine gute Ubereinstimmung mit dem Experiment.
n und ¢ sind wiederum dem Kriechgesetzt Gl. (2.25) entnommen. Der Rechen-

gang entspricht der in Kap. 2.2.4 dargestellten Vorgehensweise. Je nach
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Hohe der Werte n und c, beispielsweise flir HPSN(Mg), muB auf numerische
Methoden zuriickgegriffen werden. Der Ansatz Gl. (2.31) beinhaltet aber
eine Abhdngigkeit des Spannungsabklingverhaltens von 9 (und damit von
Mo)’ was nicht zu beobachten ist (Abb. 21).

Ein modifizierter Norton Ansatz hat diesen Nachteil nicht:

m
¢=A(Z) "o (2.32)
o
mit n = 1, Da das Abklingverhalten M/MO unabhdngig von Mo ist, muB n =

1 sein. m_ ist ein Exponent zur Charakterisierung der Spannungsrelaxa-

tion. Die L&sung von

o m
é(t) = % +A () "o=0 (2.33)
g
R [o]
ist:
-
—=(+AEmt) "r (2.34)
o]
M 1 10 100 t (h
M. 0 N } ‘
° —— — HPSN(MQ)* 1200°C
—_ anLuft  d,=140MN/m?2
~. . E:'=6.7°/oo
08 DN A A
NN\ ~
N N \‘\'
\ NN N
VRN
~
NN
06 \ N N
— — - Stationdrer Ansatz, n=2 \ AN
—— Ansatz mit Zeitverfestigung, Y N N N
n=2, c=-0,6 \\ \\
—-— Ansatz mit Dehnungsverfestigung, | '\ 7
OA ﬁ=2, c=-0.6 ——) -
----------- Ansatz Gl.(2.33), mp=4

Abb. 23: Biegerelaxation von HPSN(Mg) und Vergleich mit Rechnung (ge?
strichelte Linien)
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Abb. 2kL: Biegerelaxation von HPSN(Y) und Vergleich mit Rechnung (ge-
strichelte Linien)

Hieraus folgt fiir die beiden Fille A = At = AC und A = At >> Ac ein

zeitliches Abklingen des Biegemoments gem&B:

1
Mo GsaEmy ™ (2.35)
M r .

o
Wie aus Abb. 23 und 24 hervorgeht, filhren folgende mr—Werte zu guten
Ubereinstimmungen mit dem Experiment: m. ~ L fiir HPSN(Mg), 1200°C und
m N 5 fir HPSN(Y), 1400°C. Diskutiert wird der Relaxationsversuch in

Kap. 2.4.2.1.



_le-

Die im Geflige verantwortlichen Mechanismen, die zum Spannungsabbau fiih=
ren, scheinen dieselben zu sein, unabhingig davon, ob der Relaxations-
versuch direkt nach der Belastung oder erst nach einer gewissen Stand-
zeit im Kriechversuch (3 bzw. 30 h in Abb, 21) erfolgt. Sie lassen sich
mit etwa dem gleichen Parameter m. beschreiben. Nur werden mit zunehmen-
der Kriechverformung die Zeiten gr&Ber, bis ein merklicher Spannungs-

abbau eingetreten ist.
2.3.6 Nachgiebigkeitstest im statischen Kriechversuch

Verdnderungen im Geflige eines Werkstoffs wdhrend des Kriechversuchs kdn-
nen durch teilweises Ent- und Wiederbelasten untersucht werden. Zu be-
stimmten Zeitpunkten wird die Belastung einer Probe um ca. 20% verrin-
gert und nach einer Haltezeit von wenigen Sekunden wieder auf den Aus-
gangswert erhdht, Die Ent- und Wiederbelastungsgeschwindigkeit betridgt

ﬁ = 4o N/s (6% = 22 MN/mzs). Auf einem x-y-Schreiber wird die Kraft P
Uber der Mittendurchbiegung fm aufgezeichnet (Abb. 25). Ent=- und Wieder-
belastungslinie verlaufen parallel. Die Steigung AP/AFm ist ein MaB fur
die Probenstéifigkeit, die sich wdhrend des Kriechversuchs dndert. Die
Probensteifigkeit ist proportional dem Kehrwert der Nachgiebigkeit oder
Compliance C = Af/AP, da Verschiebung der Kraftangriffspunkte f und Mit-

tendurchbiegung fm zueinander proportional sind.

afft
n] | o ——]
Abb. 25: Ent- und Wiederbelastungszyklus (x-y=Schreiber)

Wihrend HPSN(Y1) bei ailen Temperaturen und HPSN(Y) bei 1400°C einen An-
stieg der Probensteifigkeit mit der Verformung zeigt (Abb. 26a bis 26e)
und auch die Steifigkeit des korngrenzenlosen HIPSiC im Kriechversuch

zunimmt (Abb. 27), erleidet HPSN(Mg) bei 1200°C zunichst einen starken




_L}3_

HPSN(Y")  1300°C  an Luft d*=200(160)m;§

50 §f dP(Npml

51 ) a =} 50

) o a o ao 40
A_P, lﬂ_‘ D'. =] o [s]
9 4af, um
104 =+5.6
5.4
5.2

5350

"'..\

L
15 € (%)
Abb. 263

* MN
] ‘ HPSN(Y") 1400°C an Luft d =2000160) {7

R
af, um

s

— B g el
— —®

T T
10°5 T T — T T Iy T ] T

Abb. 26b



- LY -

&, HPSN(Y)  1450°C  anluft  o”=200(160)M}
"lep N,
SJAfm Hm - — g
.58 a/ )
' /
2 B
5.6 /
102 - py 4
5
5 é . //'
5.2 /
2 /
+
03 {° -
/ [
/- et
. 8, a
2_}'46 . S e
10_1’ T I: ) ¥ T T T ¥ Y T T T T T 17 7 T T T TR -
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 € Yol

*9h HPSNIY)  ues'C anluft  o"x200(160) MY

afy, E Mm
5'50 B -~

2{ 4'8 ‘..‘.,‘ e -
103 4 —

2.

K N I | Y T T g
D 6 8 10 12 1 16 18 €%

Abb. 26d




- 45 -

K3
e 4 HPSN(Y)  1400°C  anLuft
2 ¢'=130 (100) M}
107 _ﬁl}%] 60 §,dP (Nyum)
5 Lo e 50
5.2 y ST T T e e
2 - - : o e— —_— L40
r51 Dl 3 & Hw_- —— .
T " "
50 | |
51 1y 20
4,9
f
21 " T |
10—1’ T ¥ T T T T T L T T T % T
o 1 2 3 4 5 & 7 8 9 10 N €%

Abb. 26e

Abb. 26a-e: HPSN(Y1) und HPSN(Y), Probensteifigkeit und Kriechgeschwin-
digkeit in Abh3ngigkeit von der Kriechdehnung bei unter-
schiedlichen Temperaturen (Klammerwerte fiir o¥ geben das un-=
tere Spannungsniveau an, auf das entlastet wird)

Abfall von AP/Afm (Abb. 28). Ab ca. 4%0 ist auch hier ein Verfestigungs-
effekt zu beobachten.

Die Fldche unter der Hystereseschleife §f dP verlduft fir HPSN(Mg) spie-
gelbildlich zu AP/Afm (Abb. 28). Das liegt daran, daB bei unverdnderter

Entlastungsgeschwindigkeit P und Haltezeit t, die Riickverformungstendenz

H
in den Nenner von AP/Afm eingeht und auBerdem wdhrend der Haltezeit bei
80% Ausgangslast direkt zu §fmdP a Ame-AP beitrdgt (Abb. 25, Ame

die Riickverformung wdhrend tH); d.h. je kleiner AP/Afm ist, desto gréBer

ist

wird ﬁfmdP. Andererseits kann die Riickverformung zu Versuchsbeginn durch
starkes primires Kriechen liberlagert werden (Abb. 26e). Eine Deutung von

§fmdP erweist sich deshalb als schwierig und wird nicht weiter verfolgt.

In Abb. 29 ist fir HPSN(Y1) die Kriechgeschwindigkeit Uber die Anderung
der Probensteifigkeit doppellogarithmisch aufgetragen. Hierbei handelt

es sich um eine andere Darstellung der MeBergebnisse, die in Abb. 26a-c
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vorgestellt sind. Wie aus Abb. 29 ersichtlich ist, 1488t sich folgender

Zusammenhang angeben:

e = sp L™, (2.36)

wobei der Exponent k mit abnehmender Temperatur zunimmt und

T AF AT
m m

AP v AP AP

v - (2.37)
ist. Die offensichtliche Korrelation zwischen Kriechgeschwindigkeit und
Probensteifigkeit ist fiir die Interpretation des Kriechens von Bedeutung

(Kap. 2.4.1).

HPSN(Y")
K o 1450°C
hl
€l . . 1400°C
= 1300°C
1073
k=096
~4 |
10
10—5.
10°° . - T
1 3 1 8Py N
0 0 A(Afm) l}.lm]

Abb. 29: Zusammenhang zwischen Kriechgeschwindigkeit und Zunahme der Pro-
bensteifigkeit (o* = 200 MN/m?)

+)B§ = Proportionalitdtsfaktor
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2.3.7 Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop (TEM)

Um flir Elektronen durchstrahlbare TEM=Proben zu erhalten, miissen aus den
Keramikproben Dlinnschliffe hergestellt werden. Auf die mechanische Bear-
beitung folgt eine lonendtzung, die es gestattet, wenige um dicke bzw.

monokristalline Schichten herzustellen.

Abb. 30a und 30c zeigen die Mikrostruktur von HPSN(Mg) und HPSN(Y). Die
Schliffe sind aus der im Versuch auf Zug beanspruchten Seite der Biege-
proben herausgearbeitet. Versuchstemperatur war 1200°¢C fuir HPSN(Mg) und
1400°C fur HPSN(Y). Wahrend das nur wenig Korngrenzenphase enthaltende
HPSN(Mg) (ca. 3 Gew.% Mg0) viele Poren und Mikrorisse zeigt (Abb. 30b),
findet man in HPSN(Y) (ca., 10 Gew.% Y203

10 %O) wesentlich weniger Hohlvolumen. Schwarz erscheint in Abb. 30c die

) bei gleicher Verformung (e¥* &

intergranulare Korngrenzenphase, ein Yttrium-Silikatglas. Auskristalli-
sierte Korngrenzenphase kann nicht gefunden werden. Ebenfalls in Abb.
30c zu beobachten sind Ansammlungen von Poren. Diese von Korngrenzen-
phase weitgehend entleerten Bereiche kdnnen bei hohen Temperaturen ent-
stehen, wenn die Poren Tendenz zum ZusammenschluB haben und die inter-
kristalline Phase dies begilinstigt, weil sie als dreidimensionales Netz-

oder Kanalsystem vorliegt.




15 um

Abb. 30: Kriechporositdt €* & 10 % , a) und b) HPSN(Mg)
c) und d) HPSN(Y)

TEM-Aufnahmen
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2.4 Diskussion: Die_Kriechmechanismen_von HPSN

Die Diskussion der Kriechmechanismen basiert auf Ergebnissen, die im
Biegeversuch ermittelt sind. Es stellt sich die Frage, inwieweit die
Kriechkinetik im Biegeversuch sich beispielsweise von der im Zugversuch
unterscheidet. Betrachtet man nur die Randzugfaser, losgel8st von der
tibrigen Probe, kann dies zu Fehlschliissen flihren. Da die Spannung in

der Randzugfaser relaxiert, wird eine stdrkere Abnahme der Biegekriech=-
geschwindigkeit im Vergleich zur Zugkriechgeschwindigkeit suggeriert
/33/. DaB sogar der umgekehrte Fall eintreten kann, 14Bt sich experi=
mentell am Beispiel des HPSN(Mg) belegen. Flir den durch einen Kriechex-
ponenten n = 1,9 charakterisierten Werkstoff betrdgt der Exponent c aus
dem &% ~ t®-Ansatz zundchst - 0,1, um erst nach 1 h den Wert - 0,77 an-
zunehmen (Abb. 9). An HPSN(Y) mit n ¥ 1 ist ein solches Verhalten nicht
zu beobachten. DaB im Zug- oder Druckversuch keine grundsdtzlich anders-
artige Kriechkinetik zu erwarten ist, wird durch die Druckkriechversuche
von Lange et al. /34/ und die Zugkriechversuche von Arons et al. /35/

)

ratur von - 0,5 auf - 0,74 abnehmen, und eine Spannungsabhdngigkeit von

+
bestdtigt. Letzere messen an NC 132 c-Werte, die mit fallender Tempe-
n=1,7. Diese liegt damit im Bereich des von Lange und Mitarbeitern un-

tersuchten Mg0 dotierten HPSN mit n = 0,9 ... 2.
2.4.1 Ein Gefiligemodell zur Beschreibung des Kriechens

Die in Kap. 2.3 vorgestellten Ergebnisse liber das Kriechen von HPSN sol-
len im folgenden unter Berlicksichtigung der besonderen Gefligestruktur

dieses Werkstoffes diskutiert werden.,

Die makroskopisch beobachtbare Kriechverformung kann als Ergebnis einer
groBen Zahl von aktivierten mikroskopischen Verformungstradgern aufge-
faBt werden. Ein solcher Verformungstriger wdre beispielsweise in Me-
tallen eine nicht blockierte Versetzung. Nach Orowan /36/ errechnet sich
die Kriechgeschwindigkeit aus Versetzungsdichte N, Burgersvektor b und

mittlerer Gleit- oder Wandergeschwindigkeit'V:

0y

PSN mit MgO-Zusatz von Norton Company
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g€ = Nebev (2.38)

Der Gitteraufbau der Si3Nh-K6rner der hier betrachteten keramischen
Stoffe ist kovalenter Natur. Obwohl vereinzelt Versetzungen am TEM er-
kennbar sind, scheiden diese als Verformungstriger aus, weil sie unbe-
weglich sind. Die Korngrenzen dagegen sind unter Hochtemperaturbedin-
gungen gleitfdhig, da sie mit einem viskosen Glasfilm benetzt sind, Sie

werden somit als Verformungstriger betrachtet.

Korngrenzengleitprozesse in metallischen Werkstoffen werden mit Hilfe

des Modells von Gifkins /37/ bzw. Ashby et al. /38/ beschrieben: Nabarro-
Herring- und Coble-Kriechen innerhalb eines eng begrenzten Bereichs ei-
ner Kornverhakung sollen die hohen, experimentell ermittelten Verfor-
mungsgeschwindigkeiten erkl&ren. Wegen der alles benetzenden Korngren-
zenphase und der eher globularen, oft langgestreckten, aber nicht den-
dritischen Kornform (Abb. 30), ist dieses Modell nicht auf zweiphasige
HPSN-Materialien Ubertragbar.

Eine Korngrenze im HPSN-Geflige kann als Gleitebene im Sinne des Orowan-
Modells aufgefaBt werden, wobei viskoses Gleiten benachbarter K&rner aﬁ
Stelle des Versetzungswanderns tritt. Die Kriechgeschwindigkeit ergibt
sich dann aus der Relativbewegung zweier benachbarter Kérner w und der

KorngroBe s:

wig]

€ =B (2.39)

Bk ist ein Proportionalitidtsfaktor, der von der Kornform abhdngt. W er-
rechnet sich aus der Schergeschwindigkeit y der viskosen, intergranula-

ren Phase und der Korngrenzenphasendicke d:
W = vd (2.40)

Hieraus folgt fiir die Kriechgeschwindigkeit (d << s):

YE (2.41)
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Eine Verdnderung lediglich der KorngrdBe s hat bei konstantem Volumen-
anteil an Korngrenzenphase keinen EinfluB auf die Kriechgeschwindigkeit,

denn d dndert sich dann verhdltnisgleich zu s.

Ganz allgemein 138t sich eine plastische Lidngendnderung Al angeben als
Produkt der in Reihe geschalteten, aktivierten Verformungstrdger und
deren Verformungsbeitrag 8. Kennzeichnet x die Anzahl der pro L&ngen-
einheit gekoppelten und aktivierten Verformungstrdger, dann ist die

Langendnderung eines K&rpers der Ldnge 1:
Al = xe1e8 (2.42)
Hieraus ergibt sich die Verformungsgeschwindigkeit:

: = %E (éf_') - .g? (x+6) (2.43)

(x dlirfte mit ansteigendem K&rperquerschnitt zunehmen).

Je nachdem,welcher Zusammenhang zwischen x und den insgesamt zur Verfli-
gung stehenden, potentiellen Verformungseinheiten besteht, kann ein

Zejt- oder ein Dehnungsverfestigungsverhalten resultieren. Ist die Neu-
bildungsrate von Verformungstrigern gleich der pro Zeitintervall akti-
vierten %, werden stationdre Zustinde und damit konstante Kriechgeschwin-
digkeiten m8glich. Die plastischen Eigenschaften eines Materials diirften
umso weniger streuen, je zahlreicher die in dem Probenvolumen befindli-

chen Verformungstrdger sind.

Damit wdre die Grundlage fiir die weitere Diskussion bereitgestellt, die

sich zun3chst auf den statischen Kriechversuch beschrinken soll. Die in

wissen Einblick in den Gefligezustand. Wihrend flir HPSN(Mg) bei 1200°C
erst ab 4 %O ein Anstieg der Probensteifigkeit erfolgt, nimmt die Stei-

figkeit der Proben aus HPSN mit Y-Zusatz von Versuchbeginn an zu.

Hohlivolumenbildung und RiBausbreitung vermindern die Probensteifigkeit
AP/AFm, die Probe wird weicher /39,40/. Das Auskristallisieren der vis-

kosen, intergranularen Phase und/oder eine Zunahme der Kornkontakt-
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stellen bzw. Kornverhakungen vergrBern den Quotienten AP/Afm.

Der starke Abfall von AP/Af zu Versuchsbeginn, gemessen an HPSN (Mg) ,
ist so groB, daB er nicht auf das Wachsen eines einzelnen Risses zurlick=
geflihrt werden kann. Wegen der Kiirze des Ent- und Wiederbelastungszyklus'
(ca. 5s) diirften chemische Abliufe, die die Viskositdt der intergranu-
laren Phase &ndern (Mg diffundiert in die Oxidschicht), geringen Ein-
fluB haben. Hohlvolumenzunahme wie die Kriechporositdt und das Enstehen
mehrerer kleiner Risse im gedehnten Teil des Biegebalkens k&nnen den
Abfall von AP/Afm erkldren. Die unterkritische RiBausbreitungsgeschwin-
digkeit, die ausgehend von einem natiirlichen oder kiinstlichen Fehler

in HPSN(Mg) zum typischen Kriechbruch fiihrt, 188t sich nur unter Be-
rlicksichtigung der Kriechschidigung berechnen (Kap. 3.5.1). Ab ca. 4%0
ist auch bei HPSN(Mg) ein (liberlagerter) Verfestigungseffekt zu beob-

aghten.

Beim Fehlen entfestigender Mechanismen, also fiir HPSN(Y) HPSN(Y1), und
HIPSIiC, ist die Steifigkeitszunahme mit einer Abnahme der Kriechgeschwin-
digkeit verbunden. Dieser Zusammenhang ist flir HPSN(Y1) in Abb. 29 dar-
gestellt und wird durch Gl. (2.36) beschrieben:

Der Exponent k ist temperaturabhingig; A(AP/Afm) ist die Zunahme der Pro-
bensteifigkeit von Kriechversuchsbeginn an (G1. (2.37)).

Wie ist ein Zusammenhang & [A(AP/Afm)]-k zu erkl3ren? Das HPSN-Geflige
unter Hochtemperaturbedingungen besteht aus nur elastisch verformbaren

Kérnern und einer intergranularen viskosen Phase (Abb. 30). Kriechver-

formung wird durch die Relativverschiebungen der K&rner realisiert. Da-
durch nimmt zwangsl3ufig die Zahl der Kornkontaktstellen bzw. die Korn-
verhakung zu. Die Zunahme der Probensteifigkeit ist ein MaB hierflir. Es
sei angenommen, die Probensteifigkeit nehme proportional zur steigenden

Anzahl von Kornkontaktstellen pro Volumeneinheit AiK zu:

B (mit unterschiedlichen Indizes) = Proportionalitdtsfaktoren
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(2. 44)

AP .
A(A—fn:) =By Ay

Der KraftfluB im Geflige verlguft mehr und mehr lber diese Kornkontakte.

Die Korngrenzenphase, die eine Schubspannung t nur Ubertragen kann,

wenn sie in Bewegung ist, wird allmdhlich entlastet. Die mittlere Schub-
spannung T in der Korngrenzenphase nimmt ab. Sie ist verantwortlich flr

die mittlere Abgleitgeschwindigkeit der K&rner:

T
y = = 2.4
V=g (2.45)
n ist die Viskositdt der Glasphase. Als zweite Annahme wird zugrundege-
legt, daB die mittlere Schubspannung sich umgekehrt proportional zur An=

derung der Kornkontaktzahl AiK verhdlt:

© = By ()" | (2.46)
Al
K
Bei hohen Temperaturen ist k = 1, Mit sinkender Temperatur wird die
Glasphase zdher, kann nur schlecht flieBen und wirkt dadurch stiitzend

wie zusdtzliche Korhkontaktstellen: k > 1.

Die Kriechgeschwindigkeit, proportional der mittleren Kornabgleitge-

schwindigkeit, ist damit:

k
B'eB,°B
s e T _ Loyvmk 2 "1 AP -k
¢=g'y =8 +=—= i) =— [A(Afm)l (2.47)

Diese Formulierung flir € stimmt mit dem empirischen Ansatz (2.36) Uber-

ein.

Fiir den einfachen Fall, daB die Probensteifigkeit Tinear mit der Kriech-

verformung & zuninmmt (vergl. z.B. HPSN(Y), 1300°C: Abb. 26a)
APy
A('Z\-f-:;) = 836, (2.’48)

erhd1t man mit Hilfe von (2.47)
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1 k
L B'B,B
£ k _ . _ 2"1
(Bo) = B3¢ By = (2.49)
und nach Umstellung und Integration, flir die Kriechverformung:
LI
-k k+ +
e = [(k+ 1)eoe3k]k Tk (2.50)
Flir die Kriechgeschwindigkeit folgt:
I
¢ gkt = t© (2.51)

Damit ist der Zusammenhang zur primidren Kriechkinetik hergestellt (siehe
Kap. 2.3.1, G1. (2.25)). Zwischen k und dem Zeitexponenten c besteht

die Beziehung:
1
k+1=—7 (2.52)

Bei niedrigen Viskositdten bzw. hohen Témperaturen ist k = 1 und damit
¢ =-0,5. Mit steigender Viskositdt bzw. fallender Temperatur steigt
k an. Fiir k >> 1 ist c = - 1. In Tab. 3 sind fir HPSN(Y') die k-Verte,
berechnet aus dem Exponenten c (Abb. 11) gemiB Gl. (2.52), den direkt
ermittelten (aus der Steigung der Ausgleichsgeraden, Abb. 29) gegen-

Ubergestellt.

T [°c] c,Abb, 11 k,Gl.(2.52) k,Abb. 29
1450 - 0,52 1,08 0,96
1400 - 0,64 1,63 1,49
1300 - 0,67 2,03 2,42

Tabelle 3: ¢ und k-Werte fiir HPSN(Y])

Die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit widhrend des primdren Kriechens
188t sich anhand eines mechanischen Modells erkldren. Andere Deutungs-
versuche legen Diffusionsmodelle von Coble und Kingery zugrunde /41,42/:
KornkontaktvergréBerung durch L&sungs- und Wiederausscheidungsvorgénge

an den Si Nh—Partikeln seien die Ursache einer Kinetik, die auch beim

3
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Sintern zu beobachten ist (Korn- oder Partikelanndherung proportional
1/2 1/3
t t

bzw. , je nachdem, ob der Ldsungsvorgang oder die Diffusion
in der Korngrenzenphase der geschwindigkeitsbestimmende Teilschritt
ist /41/). Offen bleibt die Frage, ob bei den hier betrachteten Tempe-
raturen B-Si3N4 bereits ausreichend in L8sung geht, und warum keine
exponentielle Spannungsabhingigkeit des Kriechens zu beobachten ist,
Sie wlirde aus der unterschiedlichen Leerstellenkonzentration an auf
Druck beanspruchten Kornkontaktstellen und spannungslosen Kornoberfla-

chen bzw. -grenzen folgen.

Stationdre Verformungsgeschwindigkeiten werden durch Diffusionsvorgédnge
mdglich, die Kornverhakungen bzw. Kornkontaktstellen abbauen oder = je
nach Relativbewegung der Kdrner = zu einer VergrdBerung der Beriihrungs=-

fldchen fiihren.
2.4.2 Der EinfluB der Porositdt auf die Kriechverformung

Die Bedeutung der Porenbildung und des Hohlraumwachstums auf die Hoch-
temperaturverformung wird in der Literatur viél diskutiert. Hasselman

et al./43/ fiuhren beispielsweise den Begriff des elastischen Kriechens
ein. Danach wird die Kriechverformung maBgéblich durch das Entstehen

und Wachsen von Mikrorissen und -poren bestimmt. Zu Versuchsbeginn lber-
wiegt die Neuentstehung von Poren; sobald alle unglinstigen Gefligestel-
len gedffhnet sind, bestimmt das Hohlraumwachstum die Kriechverformung.
Der Kriechkinetik wird von den Autoren dié Form einer S-Kurve voraus=

gesagt.

Nach dem HeiBpressen verbleiben die Sinterhilfsmittel gréBtenteils als
Silikatglas zwischen den harten Si3N4~K6rnern. Diese verformen sich auch
bei hohen Temperaturen nur elastisch, widhrend die intergranulare Phase
langst erweicht ist. Korngrenzengleiten ist mdglich, sobald neben einer
treibenden Spannung eine Akkommodation, zum Beispiel in Form von Hohl-
raumbildung, gegeben ist (Rachinger-Gleiten); oder zu einem Diffusions-
kriechen (L&sungs- und Wiederausscheidungsvorgénge) werden Korngrenzen-
gleitungen notwendig, um den Kornverbund zu erhalten (Lifshitz=Gleiten).
Akkomodation eines komplexen Mechanismus durch einen Teilvorgang heiBt,

daB dieser Teilvorgang nicht die Kinetik des Gesamtvorgangs bestimmt,




_57_

aber dennoch zu seinem Ablauf unerldBlich ist.,

Wie in Kap. 2.4.1 dargelegt, bewirkt die Zunahme der Kornkontaktstellen
wdhrend des priméren Kriechens die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit.
Der Betrag der Kriechgeschwindigkeit h&ngt von anderen Faktoren wie An-
teil und Viskositdt der intergranularen Phase ab (Gl, (2.41)) und nicht
zuletzt davon, ob eine Akkommodation in Form von Hohlraumbildung mdg-

lich ist.

Poren und Mikrorisse in der auf Zug beanspruchten Probenseite sind elek-
tronenmikroskopisch nachweisbar (Kap. 2.3.7). In auf Druck beanspruch-
ten Werkstoffbereichen kann Kriechporositdt nur ungleich schwieriger
entstehen. Liegt Rachinger-Gleiten vor, so wird man unsymmetrisches
Werkstoffverhalten erwarten. Tatsdchlich kriecht HPSN unter Zugspannun-

gen wesentlich stdrker als unter Druckspannungen (Kap. 2.3.2).
2.4.2.1 Die Porenbildung

Hier sollen unterschiedliche Spannungsabhéngigkeiten n, gemessen an
HPSN(Mg) bei 1200°C an Luft, gedeutet werden, deren Ursache inder Po-
renbilidung und -schlieBung liegen diirfte. Verformungs- und Versagens-
verhalten dieses Werkstoffs bei der betrachteten Temperatur wird maB-
geblich durch Schiddigungsmechanismen beeinfluBt, d.h. das enfstehende
Hohlvolumen hat Anteil an der Gesamtdehnung bzw. Verformung. Im (sta-
tischen) Kriechversuch ist n = 2 (Kap. 2.3.2), der dynamische Test

(6% > 0) liefert n = 7 /21/, und das Abklingen des Biegemoments im Re-
laxationstest 188t sich am besten mit m. = L beschreiben (Kap. 2.3.5).
Dies Ulberrascht, denn man h3tte gleiche Spannungsabhingigkeiten erwar-
tet, insbesondere weil die n-Werte des primdren Kriechens denjenigen

des stationdren Kriechens gleichen.
Poren oder Mikrorisse entstehen in der viskosen Phase an unglinstigen
genitdt abhdngigen Grenzspannung og. Die Verteilungsdichte der Geflige-

inhomogenit&dten NG sei durch ein Potenzgesetz beschrieben, in der die

Spannung Og als MaB filir den Grad der Inhomogenitdt herangezogen wird:
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N.~n o , m~-15>0 (2.53)

Der Grad der Inhomogenitdt ist umgekehrt proportional zu dgo Es.gibt
viele kleine und wenig groBe Gefligeinhomogenitdten. Gg ist eine makro—
skopische Spannung, die von auBen auf das betrachtete Werkstoffvolumen
wirkt. Im Mikrobereich steht die Korngrenzenphase im wesentlichen unter
einer hydrostatischen Spannung, dem Druck Py- Betrachtet sei eine kugel-
formige Pore oder Blase in der Korngrenzenphase, die i Kornoberflidchen
berlihrt (Abb. 31). Die spezifische Grenzfléchenenergié ist Yi zwischen
Gas (in der Pore) und Kornoberfliche, YE zwischen Gas und Fluid. Stabil
ist eine Pore, sobald die aufzubringende Oberfl&chenenergie kleiner ist

als die zur VergrdBerung der Pore zu verrichtende Volumenarbeit:
yd0 = (pi - Pa) dv (2.54)

Hierin ist P; der Innendruck der Pore, Die Druckdifferenz, Py = Pgo
wird (in einem eigenspannungsfreien Geflige) durch die makroskopische
Spannung Og hervorgerufen und von der umliegenden Kornkonstellation be-

einfluBt:

Py " Pa v 9 (2.55)
Die geometrischen Randbedingungen sind aus Abb. 31 ersichtlich: r ist der
Porenradius, s die HBhe der durch die Kornoberfl&che abgeschnittenen
Kugelkappe. Mit

2(

V = g-nr - ims

s
r 3)
und
. 2
- |1T[2rsyf - yk(er - s7)]

(siehe z.B. /12/) folgt aus (2.54) fir konstantes s/r-Verhdltnis:

2
2y b - 214 (2 2 - 5y)
s r r . = xk
P; - Py = 7 5 A (2.56)

.S s
L - |:§(3 - ?)
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Im Gleichgewichtsfall ergibt sich s/r aus dem Kapillargesetz /3/:
s/r=1- (v, = v )/v
worin Yo fiir die Grenzfl&chenenergie zwischen Korn und Fluid steht.

Flir £ groBer als 1 ist der Energieaufwand pro Hohlraumgewinn am klein-
sten, wenn die Pore sich ganz im Fluid bilden kann. Solche Blasen wdren
nicht ortsgebunden. Hohe Grenzflichenenergien bei nur geringen inter-
granularen Filmdicken diirften zu den in Kap. 2.3.7 beobachteten '"Poren-

haufen', von Korngrenzenphasen weitgehend entleerten Bereichen, fiihren.

Abb. 31: KugelfSrmige Pore in Korngrenzenphasen (hier i = 3)

Es stellt sich die Frage, ob die Geflgeinhomogenititen, die unter Hoch-
temperaturbedingungen zu einer Pore flihren, nicht auch durch die Weibull-
Verteilung /L4/ beschrieben werden kdnnen. Weibull gibt die Wahrschein-
lichkeit Pf an, einen kritischen Fehler im Volumen V anzutreffen, der

unter einer Spannung o zum Bruch fihrt:

1 o \m¥
Pf =1 - exp (- VT 6 (EEQ dv) (2.57)
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3

(01 und V] sind NormierungsgréBen flir Spannung und Volumen, m™ ist der

Weibullexponent)

Die GI. (2.57) zugrundegelegte Summenhiufigkeit der Fehler ist 1= (c/ol)m*
(1/V1 = Fehleranzahl pro Volumeneinheit). Die zugehdrige Verteilungsdichte
erhdlt man nach Ersetzen von ¢ durch KIC//E Y und Differenzieren nach a.
Entspricht die Verteilungsdichte dieser Fehler derjenigen der Gefligeinhomo-
genit&ten, dann ist m* = m., Zahlenangaben hierzu sind im Anhang enthalten.
Da zumeist Oberfldchenfehler zum Bruch der hier untersuchten Biegeproben
fihren, ist m® # m.

Die Poren- oder MikroriBdichte N ergibt sich aus der Verteilungsdichte

der Gefligeinhomogenitdten und der von auBen angelegten Spannung o:
~ ° m- B m
N=g [o -dog = EE o (2.58)
(o]

Im (statischen) Kriechversuch ist die Porenbildungsrate zu Versuchsbe-
ginn beim Aufbringen der Last wesentlich gr&Ber als im spdteren Versuchs=
ablauf, wenn lediglich an den Stellen neue Poren entstehen, an denen bei~

spielsweise groBe K&rner die Kiiechverformung behindern.

Stabile Poren wachsen in Akkommodation zum Kiiechen:

vPore v

Neu entstehende Poren bzw. das Wachstum von Porensubkeimen beschleuni=
gen die Kriechverformung. Hieraus folgt die Hypothese eines zusdtzlichen

Terms dN/dt, der additiv wie folgt in das Kriechgesetzt eingeht!

——~
M
U1
o
~—

. dﬁ n
€ = (1 + BN -a?) A(t)g

Im dynamischen Versuch wird die Last kontinuierlich erhdht, so daB (aus

(2.58)):

B (mit unterschiedlichen Indizes) = Proportionalititsfaktoren
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N M (2.60)

Ist die Belastungsgeschwindigkeit genligend groB, d.h. 1 << BN dN/dt folgt
aus Gl. (2.59)

¢ = A(t)BNBme+n_1-6, C(2.61)
und mit o(t) = 5t

& g™ (2.62)

Wie bereits erwdhnt, ergeben statische Versuche fiir HPSN(Mg) bei 1200°¢C
einen Kriechspannungsexponenten von n = 2. Da zum Hohlraumwachstum lau=
fend neue Ldcher hinzukommen, wird fiir den dynamischen Test eine hdhere

Spannungsabhingigkeit n+m mit m = 5 gemessen.

Der Spannungsabbau im Relaxationsversuch (Kap. 2.3.5) erfolgt wie die
Kriechverformung liber viskose Korngleitprozesse. Wegen des linearen Zu-
sammenhangs zwischen mittlerer Schubspannung T und Schergeschwindigkeit
der Korngrenzenphase v, aus der sich die Abgleitgeschwindigkeit benach-
barter Kdrner ergibt, ist n = 1 im Ansatz Gl. (2.32). Nimmt die elasti-
sche Verzerrung und damit die Spannung im Geflige ab, werden zunichst
kleinere Poren instabil und schiieBen sich., Dies ist allerdings nur bei
glinstiger Konstellation der umliegenden K&rner mdglich oder wenn Korn-
grenzenphase nachflieBen kann. Es ist zu erwarten, daB zundchst nur ein
kleingr Teil aller Poren einer GréBenklasse sich schlieBen kann., Dieje-
nigen, die sich schiieBen, hemmen den RelaxationsprozeB, denn der Hohl-
volumenabbau muB durch elastische und plastische Verformung kompensiert
werden. Es ist anzunehmen, daB die Porenverteilungsdichte der Verteilungs-
dichte der Gefiigeinhomogenititen im unbelasteten Werkstoff entspricht.
Geringe Gefligeinhomogenititen sind durch hohe Og charakterisiert, die
nach Gl. (2.55) und (2.56) zu kleinen Porenradien r fiihren. Bei abneh-
mender Spannung werden diese kleineren Poren als erste instabil. Je
'enger' die Verteilungsfunktion G1. (2.53) ist, d.h. je gréBer der (m-1)-
Wert ist, desto langsamer erfolgt der Spannungsabbau im Relaxationsver=-
such. Pro Spannungsdekrement schlieBt sich eine groBere Anzahl von Po-

Fen.



- 62 -

o/oo ist ein MaB daflir, inwieweit der Verzerrungszustand sich vom
Ausgangszustand entfernt hat. Je geringer die Spannung o, desto gréBer
ist die Tendenz, daB auch die Poren sich schlieBen, die aufgrund ihrer
GréBe bereits instabil sind, deren SchlieBen aber noch durch die umlie=
gende Kornkonstellation verhindert wird. Da ein Hohlvolumenabbau den Re-
laxationsprozeB hemmt, erfolgt der Spannungsabbau umso langsamer, je
kleiner c/oO ist. So ist Gl. (2.33) interpretierbar. Sie beschreibt den

Spannungsabklingvorgang bei festgehaltener Gesamtdehnung (mr =m~-1):
9E...= o A (.g._)m-1c)‘ (2063)
mit m =5 fir HPSN(Mg), 1200°C (m_ = 4, Abb. 23).

Da Diffusionsgeschwindigkeiten linear von der Spannung abhdngen, erfolgt
der Spannungsabbau durch Diffusion gemdB einer e-Funktion, d.h. bei lo-
garithmischer Auftragung im wesentlichén innerhalb einer logarithmischen
Zeiteinheit. Die Zeitkonstante dieses Vorgangs dlirfte groB sein; Span-
nungsrelxation durch diffusionsbedingtes Kriechen kdnnte zu einer stdr-
keren Abnahme von M/Mo gegen Ende des Relaxationsversuchs flihren als
nach Gl. (2.35) zu erwarten wire., Das tritt insbesondere an HPSN(Y) bei

T = 1400°C auf (Abb. 2L4).

Die Probensteifigkeit dlirfte aufgrund der abnehmenden Porositdt gering=
figig zunehmen: Flir HPSN(Y1), 13000C, nach vorausgegangenem 30 h-Kriech=-
versuch beispielsweise von 5,55 N/um auf 5,73 N/um, nach 50 h konstan-
ter Durchbiegung. Wdhrend des Kriechversuchs &dndert sich die PorengréBen-
verteilung kaum. Das Relaxationsverhalten 1&Bt sich nach unterschiedli-
chen Kriechzeiten mit etwa dem gleichen Parameter m. beschreiben. Nur
werden die Zeiten bei zunehmender Kornverkeilung grdBer, bis ein merk=

licher Spannungsabbau eingetreten ist (Abb. 21).
2.4.2,2 Das Porenwachstum

Das Porenwachstum ist als AkkommodationsprozeB und nicht kriechgeschwin=-
digkeitsbestimmend anzusehen, wie auch Lange /45/ mit einem einfachen
Modell vorgeschlagen hat. Er vergleicht den relativ schwergéngigen Fall
zweier Platten, die durch einen Schmierfilm getrennt und teilweise unter

Blasenbildung und =-wachstum normal voneinander wegbewegt werden, mit dem




Fall der Gleitreibung zwischen den Platten. Oberhalb einer kritischen
Spannung Og wachsen die Blasen in Akkommodation zur Verschiebung des
angrenzenden Materials. Rlickschllisse. auf kriechgeschwindigkeitsbestim=-
mende Faktoren mit Hilfe des Wiirfelmodells von Lange sind nicht zul8ssig;
die Steifigkeit seines Modellgefliges wiirde mit zunehmender Verformung
immer weiter abnehmen, was weder an HPSN(Mg) noch an HPSN(Y) beobachtet

wird (Kap. 2.3.6).

Wird.eine Probe nach einem Kriechversuch unter Last abgekiihlt, umgedreht
und erneut belastet (eventuelle Eigenspannungen (Abb. 32) diirften sich
wdhrend der Wiederaufheizphasen abbauen), so sind jetzt auch in der
Druckzone zahlreiche Poren vorhanden. Weil diése sich schlieBen k&nnen,
begilinstigen sie dort das Kriechen. Da die LochschlieBung unter Druck
einen Verformungsbeitrag proportional zur Kriechgeschwindigkeit liefert,
wird ¢* geringfligig hher ausfallen als im ersten Versuchsabschnitt;
die Kriechkinetik &¢* ~ t® bleibt die gleiche, wie aus Abb., 33 ersicht-
lich wird. Nach langen Zeiten erreicht die Kriechgeschwindigkeit den
stationdren Wert aus dem ersten Versuchsabschnitt. Die Probe durchlduft
wieder den Ausgangszustand und ist nach Beendigung des Gesamtversuchs

zur anderen Seite hin gekrlimmt.

Abb. 32: Eigenspannungen nach Kriechversuch (gestrichelt: Spannungsver-
teilung wdhrend des Kriechversuchs)
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HPSN{Y)  1300°C an Luft

IR #
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Abb., 33: Kriechkinetik einer HPSN-Probe 1) unter o* = 200 MN/m2 und 2)
unter derselben Spannung, nachdem die Biegeprobe umgedreht
wurde

2.4.3 SchluBfolgerungen

Die Abnahme der Kriechgeschwindigkeit zu Versuchsbeginn um mehrere Gré-
Benordnungen kann durch die Zunahme von Kornkontaktstellen bzw. Kornver=
hakungen erkl&rt werden, die den KraftfiuB Ubernehmen und gleitfdhige
Korngrenzen entlasten. Der Abbau dieser Blockierungen durch Diffusions-
mechanismen erfolgt demgegeniiber sehr langsam, und erst auf diesem (nied-
rigen) Niveau sind stationdre Kriechgeschwindigkeiten mdglich, d.h. so-
bald ein Gleichgewicht zwischen neuen und abgebauten Kornkontaktstellen
ekistiert. Dies 18Bt sich aus der Anderung des elastischen Verhaltens
der Biegeprobe wdhrend des Kriechversuchs ableiten. Entfdllt eine Ent=
festigung durch Hohlvolumenzunahme (Poren, Mikrorisse), ist die Proben-
versteifung mit der zunehmenden Anzahl der Kornkontaktstellen interpre-

tierbar.

Da es sich bei primdrer und sekund&drer Kriechverformung um parallel ab-

laufende Prozesse handelt, ist folgender Ansatz naheliegend:
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Ny n +)
€ =Aoc t + Ao (2.64)

Fir HPSN(Y), 1300°C beispielsweise ist n; @ n & 1 (Abb. 10), so daB:
4 P 1

A

¢ =Ac (1 + ‘Al t%) (2.65)
Aus der Kriechverformung von Proben mit trapezf&rmigem Querschnitt (Kap.
2.2.3 und Abb. 14) wird ersichtlich, daB das unterschiedliche Kriech-
verhalten, je nachdem, ob Zug- oder Druckspannungen anliegen, w&hrend
des primdren Kriechens genauso erfiillt ist wie im stationdren Bereich
(Der Zahlenwert %ml/%mz bzw. Ig é*] - lg E%Zder stationdren Kriechge-
schwindigkeit zweier Trapezproben unter identischen Bedingungen, aber
mit unterschiedlichem Vorzeichen der Belastung, gilt auch fiir den pri-
mdren Kriechbereich). Geht man davon aus, daB stationdre Kriechgeschwin-
digkeiten nicht durch eine Uberlagerung‘des primdren und des tertidren
Kriechbereichs zustande kommen, daB also ein Wechsel im Kriechmechanis-
mus vorliegt (Newtonsches FlieBen im Korngrenzenbereich zunehmend behin-
dert durch Kornkontakte - Abbau derselben durch Diffusion), dann diirfte
die Ursache des asymmetrischen Werkstoffverhaltens als vom Kriechmecha-

nismus unabhdngig zu suchen sein.

Poren und Mikrorisse leisten einen Verformungsbeitrag, ohne ihn zu steu=
ern. Sie entstehen an unglinstigen Kornkonstellationen beim Uberschrei-
ten einer kritischen Spannung (Kap. 2.4.2.1) und wachseh in Akkommodation
zur Kriechdehnung (Kap. 2.%.2.2). Unter Druck ist wesentlich weniger
Kriechporositit zu erwarten als unter Zug. Uberlagerte hydrostatische
Druckspannungen kdnnen die Kriech- oder FlieBfihigkeit behindern, da

die Akkommodation durch Hohlraumwachstum erschwert ist. Die Kriechver-
formung von mehrachsig beanspruchten Bauteilen, die in der Praxis den
Regelfall darstellen, wird mit Hilfe einer sogenannten effektiven Span-
nung o berechnet. Nach einem formalen Ans;tz von v. Mises errechnet
sich o, aus der zweiten invariante %2'(= S%j/Z) des Spannungsdeviators
Sij /46/. Nur die gestaltdndernden Spannungsanteile werden berlicksich-

tigt. In Erweiterung hierzu enth&lt der Ansatz von Schleicher (siehe /46/,

+)

Die Anwendung dieses Ansatzes wiirde die experimentelie Auswertung
(Kap. 2.3) nur unwesentlich beeinflussen.
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S. 312) zusdtzlich die erste Invariante I] des Spannungstensors und ist
auf Werkstoffe anwendbar, die eine Volumendehnung erfahren. Unter ein-

achsiger Spannung o ist beispielsweise:

o = 310+ Bllz = o/T+ B (2.66)

e T2

B ist ein Zahlenfaktor, der die Volumendehnung beschreibt. Ist keine Vo-

lumendehnung mdglich (z.B. unter Druckspannung), ist
B =20, 0c<0
Flir nominell gleich hohe Spannungen folgt der Zusammenhang:

n
E o (1+p)° (2.67)

A
c

P

(Das Kriechgesetz nach Einfilhrung der effektiven Spannung hat die Form:
. n

¢ =A 0 )

e c e

Das asymmetrische Werkstoffverhalten ist demnach umso ausgeprédgter, je

stdrker das Gefilige zur Volumendehnung durch Porenbildung neigt.
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3. Unterkritische RiBausbreitung

3.1. Uberblick

Beim Uberschreiten der sogenannten Inertfestigkeit bricht ein Bauteil
an einem kritischen Fehler der G5Be a. sehr schnell durch; der RiB breitet

sich dabei mit bis zu etwa halber Schallgeschwindigkeit aus /47/.

Unterhalb dieser kritischen Belastungsgrenze kdnnen Risse langsam bzw. un-
terkritisch wachsen, bis sie eine kritische GrdBe erreichen. Aufbrechen

von Atombindungen, Diffusionsmechanismen oder plastische Verformungsraten
werden als geschwindigkeitsbestimmend fiir die langsame RiBausbreitung an-
gesehen /48-55/ u.a. Die Berechnung des Spannungsfeldes vor der RiBspitze
ist sehr komplex. Das durch das Spannungsfeld erzeugte Potentialgefdlle

kann z.B. als treibende Kraft der Diffusion angesehen werden. Vitek /51/
erkldrt das Wachsen von Poren durch Leerstellenanlagerungen. RiBverlingerung
erfolgt seiner Meinung nach, wenn eine kritische PorengrtBe erreicht ist
oder die Poren zusammenwachsen. Chuang /52/ betrachtet einen Diffusionsstrom
entlang der RiBufer zur RiBspitze und von dort entlang der Korngrenzen ins
Werkstoffinnere. Danach beeinflussen die ziisitzlichen Atome das Spannungs-
verformungsfeld an der RiBspitze und bewirken den RiBfortschritt. Wilkinson
et al. /53/ haben einen Formalismus entwickelt, der die RiBausbreitung so-
wohl durch Diffusion als auch durch viskose Kriechverformung beschreiben
soll. Je nach vorliegendem Fall sind unterschiedliche Zahlenwerte zu be-

nutzen.

Die erwdhnten Modelle, die das Diffundieren von Atomen oder Leerstellen im
RiBspitzenbereich als steuernd fiir die unterkritische RiBausbreitung zugrun-
de legen, diirften flir kovalent gebundene Werkstoffe ausscheiden, deren Ver-
formungspotential durch das Erweichen einer Glasphase im Korngrenzenbereich
stark erweitert ist. Wie in Kap. 2 gezeigt, sind die Kornkontakte bzw. die
Vorgdnge an Kornkontaktstellen geschwindigkeitsbestimmend fir die Verformung
(zum geschwindigkeitsbestimmenden Teilschritt des Porenwachstums vergl. /56/),
Speziell auf zweiphasige Keramiken zugeschnittene Modelle, die die Viskosi-
tdt der Korngrenzenphase als geschwindigkeitsbestimmenden Faktor fiir Poren-
und RiBwachstum ansehen, lassen Voraussagen auf RiBgeschwindigkeiten zu, die
linear /54/ oder nur zu einer geringen Potenz /55/ von der Spannungsintensi-

tdt abhdngig. sind. Das wurde bisher experimentell nicht bestdtigt.
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Kriz /57/ hat RiBausbreitungsmessungen an Doppeltorsionsproben aus HPSN-
Materialien durchgeflihrt, die den hier untersuchten Materialien entspre-
chen. Wihrend bei niedrigen und mittleren Temperaturen die RiBgeschwindigkeit
extrem stark mit der Spannungsintensitdt ansteigt, nimmt sie bei hohen
Temperaturen und geringen Spannungsintensitdten nur mit der 4. Potenz der

Spannungsintensitdt zu.

Bevor ausfiihrlicher auf die RiBausbreitungsmechanismen und -kriterien ein-

gegangen wird, sollen folgende Fragen beantwortet werden:

Welche Kurzzeitfestigkeiten zeichnen Bauteile aus Keramik aus, und wie lassen

sich die Spannungen an einer RiBspitze beschreiben?

3.1.1. Festigkeit bei hohen Temperaturen

Die Festigkeit glasphasenhaltiger keramischer Werkstoffe nimmt beim Errei-
chen des Erweichungsbereichs der Korngrenzenphase-ab /58-60/. Auch die
Festigkeit des untersuchten HIPSiC ohne Korngrenzenphase sinkt oberhalb

von 1000°C auf ca. 65% des Raumtemperaturwertes. In Abb. 34 sind die Bruch-
spannungswerte gekerbter HIPSiC-Proben in Abhdngigkeit von der Temperatur
aufgetragen. Abnehmende Bindungskr&fte zwischen den kleinsten Bauelemen-
ten des Gefliges und/oder unterkritische RiBausbreitung bereits wdhrend der
Belastungsphase des Biegebruchversuchs kdnnen die Ursachen der Festigkeits-

abnahme sein.
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Abb. 34: HIPSiC, Bruchspannung in AbhZ#ngigkeit von der Temperatur
(gerader Kerb a = 600 um)

Die Bruchspannungen gekerbter HPSN(Y)-Proben sind in Abb. 35 dargestellt.
Sie durchlaufen bei 1000°C ein Maximum, dessen Spitzenwert bei 170% des
Raumtemperaturwertes liegt. Im Vakuum fehlt dieser Festigkeitsanstieg;
bei 1000°¢C liegt dann die Biegebruchfestigkeit geringfligig unterhalb

des Raumtemperaturwertes (Abb. 35). Eine Betrachtung der Bruchflichen er-
gibt, daB eine vom Sigekerb ausgehende wellige Zone umso gréBer wird,

je hdher die Bruchspannungen sind (Abb. 36, 37).
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Abb. 35: HPSN(Y), Bruchspannung in Abh3ngigkeit von der Temperatur
(gerader Kerb a_ = 600 um)

In der Literatur sind dhnliche Festigkeitsmaxima zum Beispiel an Lithium-
Silikat-Glas-Keramiken /61/, aber auch an HPSN /62/ beschrieben worden. Das
Festigkeitsmaximum verschiebt sich mit zunehmender Vorschubgeschwindigkeit
zu hheren Temperaturen (bzw. niedrigerer, intergranularer Glasviskosit&t),
was mit der Ausbildung einer Schadigungszone und einer kritischen Schddi-
gungsgroéBe /55/ oder mit einem Wechsel des unterkritischen RiBausbreitungs-
mechanismus /62/ erkldrt wird. Schddigungszonen bilden sich unabh&ngig von
der Atmosph3re, in der getestet wird; danach miiBte die Festigkeitssteigerung
auch im Vakuum zu beobachten sein, was jedoch hier nicht der Fall ist. Da
bei den untersuchten HPSN(Y)-Proben keine typischen unterkritischen RiBaus-

breitungszonen zu beobachten sind, scheidet die zweite Deutung ebenfalls aus.
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Abb. 36: HPSN(Y), Bruchfl&chen nach Ermittlung der Biegebruchspannung
(S3gekerb a, = 600 um)

Munz et al. /63/ haben kontrollierte Bruchexperimente durchgefiihrt an Biege-
proben aus HPSN mit Mg0-Zusatz, die mit einem Spitzkerb oder einem geraden
Kerb vorgeschddigt wurden (Rhnliche Experimente werden in Kap. 3.1.2. be-
schrieben). Die von den Autoren gemessenen Bruchzihigkeitswerte sind im
Temperaturbereich um 1200°C maximal. Das Erweichen der Korngrenzenphase

bzw. die daraus resultierenden viskosen Korngrenzengleitprozesse flihren zu
RiBverzweigungen und SekunddrriBbildungen. Dadurch sei der Widerstand erh&ht,

den das Material der RiBausbreitung entgegensetzt /63/.

Petrovic et al. /6L, 65/ haben an mit der Knoop-Hirteeindrucktechnik vorge-
schddigten Proben aus HIPSiC bzw. HPSN (mit Mg0-Zusatz) einen K|C-Anstieg,
gleichbedeutend mit einem Anstieg der Bruchspannung, im Temperaturbereich

um 1000-1200°C an Luft gemessen, der im Vakuum nicht zu beobachten war. Das
Ausheilen der kiinstlichen Fehler durch Oxidation, d.h. das Herabsetzen der
kritischen FehlergroBe, sei die Ursache, erkldren die Autoren. Aus Abb. 38
geht hervor, daB die Massezunahme von HPSN(Y) durch Oxidation bei 1000°C ein
lokales Minimum durchlguft. AuBerdem diirften Ausheileffekte die Kerbwir-

kung des ca. 0,15 mm breiten Sigekerbs nur unwesentlich verringern.
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Abb. 37: HPSN(Y), Bruchfldche bei 1000°C an Luft

a) Probenrandbereich
b) Probenmitte (REM-Aufnahmen)
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Abb. 38: HPSN(Y), Massezunahme nach 110 h Gllhung an Luft
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Je nach dem Gehalt von Y203 und weiteren Begleitelementen unterliegen
Si3Nh-Werkstoffe einer katastrophalen Oxidation bei Temperaturen um

800-1000°C /66, 67/. Das Fehlen einer schiitzenden Oxidhaut und die starke
innere Oxidation, die zu Phasen mit gr8Berem Volumenbedarf fiihrt, bewirken,
daB die Probe regelrecht gesprengt wird. Das Vorliegen von instabilen, qua-
terndren Si-N-Y-0-Phasenwird in der Literatur als Ursache flir die Material-
zerrlittung und die starke Massezunahme durch Oxidation im mittleren Tempera-
turbereich angesehen. Die Oxidation von Y25i303Nh zu Y25i207 + SiO2 beispiels~
weise filihrt zu einer VolumenvergrdBerung von 30% /68/. Innerhalb des Si3Nh-
5320N2=Y25i207-Dreiecks (Abb. 39) treten keine instabilen quaterniren Phasen

auf und sollen gute mechanische und Oxidations-Eigenschaften erreichbar

sein /66, 69/.

S0,

Y10 Sip 03N,

YSiO,N
Y, Si,0,N,
Ref.67

Y203

3

SiaNy \ Si,Y,04N,
HPSN(Y)

Abb. 39: Phasensystem Si N,-$10,-Y,0, bei 1500 - 1750°C /66/

Aus der chemischen Analyse (Tab. 1) wird ersichtlich, daB im intergranularen
Bereich von HPSN(Y) neben Y Al und Fe enthalten sein diirfte. Al kann ins
5i3Nh-Gitter eingebaut werden, Y mit der Koordinationszahl (KZ) 8 dagegen
nicht, kristallisiert aber m8glicherweise als Si3Y203N4 oder YSiO,N aus /70/.
Fe ist als Eisensilizid an den Korngrenzen beobachtet worden /25/, ist aber
auch 18slich in Y-Si-Oxidnitridgldsern. Fe (ebenso Y und A1) diffundiert nicht,
wie Ca oder Mg, in die Oxidschicht (Abb. 40). Der Oxidationswechsel des Fe
von +2 nach +3 ist proportional der vierten Wurzel des Sauerstoffpartial-
drucks /29/. Mit zunehmender Temperatur werden geringere Wertigkeiten stabi-

ler. Die Koordinationszahlen 4 und 6 sind im Falle des Fe fiir beide Wertig-




keitsstufen mdglich. Kationen mit KZ {iber 4 fiihren zu Trennstellen und damit
zu einer Lockerung des Netzwerkes des Silikatglases. Fe3+ und A13+ wechseln
ihre Koordinationszahlen von 4 auf 6, sobald keine Alkaliionen zum Ladungs-
ausgleich mehr vorhanden sind /10, 71/. Da Ca’ (neben Mgz+) in die Oxid-
schicht diffundiert, verliert das Glas an Festigkeit. Umgekehrt diffun-
diert Sauerstoff ins Probeninnere. Wird in Oxinitridgldsern N durch 0 ersetzt,

erfolgt ebenfalls eine Abnahme der Festigkeit /72/.

Eine Rdntgenanalyse im Diffraktometer (XRD - CuKo=Strahlung) der bei 1000°¢C
an Luft gebrochenen Probe zeigt Reflexe starker Intensitdt unter Beugungs-
bedingungen, die Netzebenenabst&ndenvond = 0,407, 0,405 und 0,426 nm ent-
sprechen (Reihenfolge mit abnehmender Intensitit), sowie schwichere Maxima
bei d = 0,464, 0,333 und 0,426 nm. Diese sind vor der Temperaturbehandlung
nicht zu beobachten und kdnnen keiner gingigen Verbindung /73/ zugeordnet
werden. DaB es sich dabei offensichtlich um ein Auskristallieren der Oxid-
schicht handelt, wird nach XRD-Analyse der zu Pulver zerkleinerten 11000°C-
Probe' deutlich. Jetzt fehlen die zuvor beobachteten zus&tzlichen R&ntgen-

reflexe.

Betrachtet werden soll die Bruchfldche von HPSN(Y), gebrochen an Luft bei
einer Temperatur von 1000°C (Abb. 37a,b). Wihrend im gesamten Probenrand-
bereich die Kornstruktur erkennbar ist, wird die Probenmitte mit einer
glasigen Schicht Uberzogen. Die gleiche Beobachtung wird an den Bruchfl&chen
fir T > 10000C gemacht. Obwohl die Korngrenzenphase im Probenrandbereich aus
den oben geschilderten Griinden eine Erniedrigung der Viskositdt erfahren
hat, tritt sie nicht an die Bruchoberfliche. Da die Oxidation mit einer ge-
wissen Volumenzunahme verbunden ist, entstehen Druckeigenspannungen in den
Probenrandbereichen. Solange diese wegen mangelnder Plastizitdt nicht abge-
baut werden kdnnen, flihren sie zu h8heren Bruchspannungswerten. Die Druck-
eigenspannungen miissen in dem auf Zug beanspruchten Randbereich der Bie-
geprobe kompensiert werden. Sie verhindern auch das AusflieBen der Korn-
grenzenphase nach erfolgtem Probenbruch. Und sie prdgen das Bruchbild:
Uberlagerte hydrostatische Druckspannungen mindern die Bruchgefahr durch
Normalspannung; da sie aber keinen EinfluB auf Scherspannungen haben,
gewinnen diese an Bedeutung und fiihren zur in Abb. 36 erkennbaren, welli-

gen Bruchfliche.
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Intensitét | HPSN(Y) 1200°C
100h an Luft

0 20 40 Gbxwml
Abb. L40: Mikroanalyse (Ka-Linien)

3.1.2. Langsame Bruchexperimente

Beim Uberschreiten der Festigkeitsgrenze erfolgt der sogenannte kata-
strophale Probenbruch. Die elastische Energie, wihrend der Belastungs-

phase in Probe und Maschine gespeichert, wird teilweise bei der Bildung

neuer Oberfldchen verbraucht und Uber die Zwischenstadien plastischer Ver-
formungs- und kinetischer Energie in Wdrme umgewandelt. Anstatt mit kon-
stanter Belastungsrate P wie zur Ermittlung der Biegebruchfestigkeft kann

der gleiche Test mit konstanter Vorschubgeschwindigkeit f durchgefihrt

werden. Die Kraft wird mit einer KraftmeBdose gemessen und kann bei star-

kem RiBzuwachs abnehmen. Je nach Proben- und RiBkonfiguration endet eine be-
ginnende katastrophale RiBausbreitung, bevor die Probe v8l1lig durchtrennt ist.
Ein kritischer Zustand liegt an der RiBspitze zwar kurzzeitig vor, wenn eine
kritische Spannungsintensitdt erreicht oder lberschritten ist (siehe Kap. 3.2,
3.3), doch reicht die freiwerdende elastische Energie nicht aus, den RiB ganz
durch die Probe zu treiben. Von auBen muB zus&tzlich Arbeit geleistet werden,

um den RiB weiter zu vergrdBern.
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Experimentiert wird mit Proben der Querschnittsfliche 3,5 x 7 mm, die hochkant i

3-Punkt-Biegeverfahren getestet werden. Der Abstand der &uBeren Widerlager
betrdgt unverdndert 40 mm. Vorgeschidigt sind die Proben durch einen Spitz-
kerb oder durch einen geraden Kerb. Der EinfluB der Temperatur auf den Last-
oder Kraftverlauf in AbhZngigkeit von der Durchbiegung ist in Abb. 41 dar-
gestellt. Gestrichelt gezeichnet ist das pldtzliche Abfallen der Kraft, her-
vorgerufen durch eine spontane RiBverldngerung. Die dabei schnell entstan-
denen Bruchoberfidchen sind makroskopisch glatt im Gegensatz zu den eher
zerkllfteten Oberfldchen der langsam entstandenen RiBufer. Die Zunahme der
maximalen Kraft mit steigender Temperatur (Abb. 41a) 15Bt auf einen anstei-
genden Widerstand schlieBen, den das Material der RiBausbreitung entgegen-
setzt. Die bei hdherer Temperatur gr&Bere Durchbiegung f diirfte auf Kriech-
verformung zurlickzufiihren sein. Bei hoher Temperatur und abnehmender Durch-
biegungsgeschwindigkeit % ist festzustellen, daB HPSN '"'kontrolliert' bricht
(Abb. 41b). Wegen der RiBeigenschaft des unterkritischen oder langsamen Wachs-
tums wird auch bei unglinstiger RiBkonfiguration der kritische Zustand, der eij

ne spontane RiBverldngerung zur Folge hdtte, nicht mehr erreicht.

Die an HPSN(Y) bei 1400°C mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 40 um/h ge-
leistete Arbeit, bezogen auf die Projektionsfldchen der beiden RiBufer, be-
trigt 720 J/m2 (Abb. 41b). Diese spezifische Bruchenergie ist um nahezu 3 Zeh-
nerpotenzen gréBer als die Oberfldchenenergie von ca. 1 J/m2 /74/. Der weit-

aus groéBte Teil der verbrauchten Energie ist Verformungsarbeit.
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HPSN(Y) an Luft
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Abb. 41a: Kontrollierte Bruchversuche bei unterschiedlichen Temperaturen
(Spitzkerb)
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Abb, 41b: Kontrollierte Bruchversuche bei unterschiedlichen Vorschub-
geschwindigkeiten (gerader Kerb)
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Beim Belasten eines riBbehafteten Bauteils kann sich die Ebene, in der die
RiBspitze liegt und auf der der RiB senkrecht steht, nicht in der gleichen
Welise verformen wie die Qberfléche eines gleichen Baﬁtei]s mit um die RiB-
tiefe geringerer Abmessung. Das wird durch das Material an den RiBflanken
verhindert. Die Folge ist eine Spannungskonzentration an der RiBspitze. Die
lokal hohen Spannungen machen einen RiB gefdhrlich und beeinflussen sein Aus-

breitungsverhalten /75/ u.a.

3.2.1 Lineares und nichtlineares Werkstoffverhalten

Je nach Orientierung von riBtreibender Spannung und RiBebene zueinander un-

terscheidet man zwischen verschiedenen RiB&ffnungsarten. Mit Modus | gekenn-
zeichnet ist der Fall, daB sich die RiBoberflichen symmetrisch zur RiBebene

voneinander entfernen. Dies gilt flir die Biegeprobe, in der die RiBebene

senkrecht zur Probenlingsachse liegt.

Der Spannungszustand geh8rt neben Werkstofftyp, Temperatur und Beanspruchungs-
geschwindigkeit zu den Parametern, die die Bruchart (sprdde oder duktil) be-
stimmen. Ein dreidimensionaler Spannungszustand, gekennzeichnet durch drei
positive Hauptnormalspannungen, beglinstigt den Spr8dbruch; die Trennfestig-
keit wird eher liberschritten als die SchubflieBgrenze. Die Erfahrung hat ge-
zeigt, daB an der RiBspitze in dicken Proben ein ebener Deformationszustand
vorliegt (EDZ). Im zweidimensionalen oder ebenen Spannungszustand (ESZ, diin-

ne Proben) liegen die maximalen Schubspannungen in der GrdBenordnung der Haupt-

normalspannungen; duktile oder z3Zhe Brliche werden wahrscheinlicher.

Um die Spannungen und Verschiebungen an einer RiBspitze zu berechnen, miis-
sen L8sungen der sogenannten Airyschen Spannungsfunktion gesucht werden. Kom-
patibilitdts- und Gleichgewichtsbedingungen flihren auf eine Bipotentialglei-
chung AAF =,0+), der die Airysche Spannungsfunktion neben den vorgegebenen
Randbedingungen (RiBkonfiguration, lastfreie RiBoberfl&chen) genligen muB.

Mit Hilfe komplexer Spannungsfunktionen hat Kolosov 1909 das Problem der zug-
belasteten, elastischen Scheibe mit elliptischem Loch gel&st. Der mathema-

tisch scharfe Schlitz ist 1920 von Griffith untersucht worden. Weil kein end-

+) A = Laplace-Operator
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licher Kriimmungsradius existiert, entsteht eine Spannungssingularitdt an

der RiBspitze; die Spannungen werden unendlich groB.

Eine wichtige Kenngr&Be der linear-elastischen Bruchmechanik, der soge-
nannte Spannungsintensititsfaktor K, geht auf lrwin zurlick /76/. K ist ein
MaB flir die Stdrke des Spannungsanstiegs an der RiBspitze. Die Spannungs-
komponenten bei lastfreien RiBoberflichen im Nahfeld vor der RiBspitze un-

ter Modus | - Belastung sind:

0., = .. (¢) (3.1)

(r und ¢ sind Polarkoordinaten, Koordinatenursprung ist die RiBspitze,
siehe Abb. 42).

Abb. L42: Koordinaten an der RiBspitze

Flir eine Biegeprobe mit Oberfl&dchenriB berechnet sich Kl aus der an der Ober-
fldche wirkenden Spannung o, der Wurzel aus der RiBtiefe a und einer geome-

trischen Korrekturfunktion Y:

K, = o va Y : (3.2)

4
i=0 .
gehendem RiB ist Y ¥ 2 fir B S 0,k4,

coy ayi " . , .
mit Y = Ai %F) mit Ai aus /77/; flr die Biegeprobe mit geradem, durch-

Tats&chlich kdnnen die Spannungen fiir r > 0 (Gi.(3.1)) nicht tber alle Gren-
zen anwachsen. Im RiBmodell von Dugdale tritt in einer Zone vor der RiBspitze
plastische Verformung auf, wenn die FlieBgrenze des Werkstoffes erreicht ist.
Barenblatt geht von Koh#sivkrdften an den RiBenden aus und umgeht so die Span-

nungssingularitat.
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Rinliche Bedeutung wie die K-Faktoren hat das von Rice /78/ eingefiihrte
J-Integral, das bei elastisch-plastischem Werkstoffverhalten Anwendung fin-
det:

d

>
_ e - - u /
J = ¥ U dy - o = ds) (3.3)

U ist die elastische Energiedichte, 5 und U sind die Spannungs- bzw. Verschie-
bungsvektoren, ds das Linienelement. J ist unabhingig vom gewdhlten Inte-
grationsweg T um die RiBspitze. J ist die Differenz dU der elastisch speicher-
baren Energie zweier identischer Proben, deren RiBl&ngen sich aber um da un-

terscheiden:

J = -y (3.3a)

Liegen linear-elastische Verhiltnisse vor, sind K und J ineinander umrechen-

bar (EDZ):

J = B = —E (3.4)

(ESZ: E' = E)

Das Spannungsfeld vor einer RiBspitze im Falle nicht-linearer Elastizi-

tit € v o wird als HRR-Feld bezeichnet (nach Hutchinson, Rice und Rosengreen)

und hat die Form /79, 80/:

1
% - (ir)n“ ?ij (o) (3.5)

3.2.2. Zeitabh3ngiges Werkstoffverhalten
Bisher hatte der Zeitfaktor keinen EinfluB auf das Materialverhalten. Tritt

FlieBen oder Kriechen auf, eine zeitabh&ngige plastische Verformung, die

tiblicherweise mit Hilfe des Nortonschen Ansatzes beschrieben wird, dann hat das
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Materialgesetz (Rheologisches Modell: Maxwell-Element) die Form:

Eine asymptotische L&sung zur Berechnung der Spannungen vor einer RiBspitze

fUr den Fall, daB & gegen Null strebt, ergibt sich sofort mit Hilfe der

Hoffschen Analogie /81/. Demnach sind die Verformungskomponenten ehiund éij
gleichwertig, wenn sich das zeitabhdngige Problem mathematisch nicht vom
statischen unterscheidet. Im zeitabh3ngigen Fall miissen stationire Verhdlt-
Nisse vorliegen. Das heiBt, im riBspitzennahen Bereich eines stehenden Risses

in einem stationdr kriechenden Werkstoff herrscht das HRR-Spannungsfeld.

Hierauf beruht das von Landes und Begley /82/ und Nikbin, Webster und Turner
/83/ eingefiihrte C¥-Konzept, auch J genanntes Verfahren (vergl. (3.5) und (3.3a)):

1
n+1

C-K- n
OU. = (T) fij (¢) 5 C* = Bd_g (3~7)

(U ist in Abwandlung zu U in G1.(3.3a) die pro Zeiteinheit umgesetzte Ver ~

Formungsarbeit)

Ihre experimentellen Ergebnisse und die anderer Autoren /84, 85/ u.a. zeigen,
daB RiBausbreitungsgeschwindigkeiten an Metallen unter Kriechbedingungen

besser mit C* als mit K korrelieren.

Direkt nach dem Aufbringen der Last liegt allerdings die linear-elastische
Spannungsverteilung vor. Aufgrund der hohen Spannungen vor der RiBspitze
und der starken Spannungsabh&ngigkeit des Kriechens (im aligemeinen n > 1)
entsteht an der RiBspitze sehr schnell eine Kriechzone, in der das HRR-Feld
Gliltigkeit hat. Nach dieser von Riedel /86/ entwickelten Vorstellung wichst
die Kriechzone, bis sie die gesamte Probe erfaBt hat. Je nach Wachstumsge-
schwindigkeit hat das Spannungsfeid noch linear-elastischen oder bereits

HRR-Charakter. Als Anhaltspunkt gilt eine charakteristische Zeit /87/:
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Flir t << t, spricht man von KleinbereichsflieBen und K, bestimmt das Bruch-
verhalten des Werkstoffs. Flr t >> ty hat plastisches FlieBen das gesamte

Bauteil erfaBt und die Spannungen werden durch C¥ beschreibbar.

Hui und Riedel /88/ haben die Spannungen vor einem mit konstanter Geschwin=
digkeit &4 wachsenden RiB berechnet. Mit Hilfe der Airyschen Spannungsfunktion,
der daraus resultierenden, nicht-linearen partiellen Differentialgleichung
h&heren Grades und der Transformation 8/3t = & 3/38x (Koordinate x in Rich-

tung von &) ermitteln sie fiir den Fall n > 3:

—_— <§>"‘1 (o) (3.9)

Flir n < 3 bleibt die 1//r-Abh3ngigkeit des linear-elastischen Feldes er-

halten, weil der elastische Term in ihrer Differentialgleichung liberwiegt.

Die hier untersuchten keramischen Werkstoffe zeigen unter Hochtemperatur-
kriechbedingungen eine Spannungsabhingigkeit der Verformungsgeschwindigkeit
von n =1 ... 2 (Kap. 2.3.2). Vor einem langsam wachsenden RiB wiirde das

Spannungsfeld linear-elastischen Charakter behalten.

3.2.3. Effektive Spannungen
3.2.3.1, Der stehende RiB

Eine vereinfachte Darstellung soll die Spannungszustinde im Nahfeld vor der
RiBspitze skizzieren in einem Werkstoff, der durch ein Maxwell-Element be-
schreiben wird. Die abgeleiteten Beziehungen sollen den spiteren Rechnungen
zugrunde gelegt werden. Betrachtet sei ein beliebiges, kleines Volumenele-
ment. Nach erfolgter Belastung indere das Element seine Form und seine GrdBe
nicht, die plastische Verformung gehe auf Kosten der elastischen. Die Kom-
patibilitdtsbedingungen sind so zwangsl&ufig erfiillt. Es erfolgt keine Vo-

lumendehnung.

Nach der Invariantentheorie, die auf v. Mises zurlickgeht, 13Bt sich eine

effektive Spannung gemiB

G = %.5_ 2 (3.10)




berechnen. Si' ist der Spannungsdeviator; dieser Tensor enth3lt nur die ge-
staltsdndernden Spannungsanteile /46, 89/. Fiir den elastischen Fall im Nah-

feld vor der RiBspitze ist (EDZ):

| ¢ // 2 2
G. = cos = + /(2v-1)“+3sin” = (3.11)
e,o0 ‘/-2’”—? 2 2

(flir ESZ ist in (3.11) v.= 0 zu setzen)

Analog zu Og TaBt sich eine effektive Kriechgeschwindigkeit einflihren /89/:

(3.12)

n
€ = Pog

Unter den angegebenen Voraussetzungen ist folgendes Gleichungssystem zu

18sen (Index: o flir elastisch, pl flir plastisch):

E -6t =0 (3.13)

iJ ij,0 ij,pl

bzw,

__1__'_\)..‘6 3 n-1 .
76 91 " Taw " Ok Sig)t 7 Ade 515 =0 (3.14)

(Gij ist Einheitstensor, mit i,j und k indiziert sind die einzelnen Spannungs-
bzw. Verformungskomponenten). Dabei ist der Werkstoff als plastisch inkompres-

sibel angenommen. Die L8sung von (3.14) sind /89/:

= 1: - 3
n=1: Oe(t) = T ooXP ( ACE AEt) (3.15a)
A
) _ 1-n 3 n-1 T-n
n# 1t Oe(t) —(Oe,o T AEt) (3.15b)
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3.2.3.2 Der wachsende RiB

Fir den Spannungsabklingvorgang im statischen Fall im eingefrorenen

Volumenelement vor einem RiB 138t sich schreiben (n = 1):

0o (t) =0, "F(t) (3.16)

Wird das Spannungsfeld mit konstanter Geschwindigkeit & durch den Werk-
stoff geschoben, so zerlegt man den Bereich x > 0 am besten in infini-
tesimale Intervalle der Ldnge dx, in denen 9y konstant ist und gemaB
Gl. (3.16) relaxiert. Mit Hilfe der Transformation dt = -dx/& erh3lt

man flr Oy im Abstand X4 vor der RiBspitze in RiBebene:

1 Lejo, px My (3.17)
X 3 a X ‘

o (x]) = f

Diese Formulierung entspricht der Betrachtung, daB die Dehnungen einer
linear-elastischen, statischen Dehnungsverteilung gleichgesetzt werden.

Gl. (3.17) fiihrt auf (mit F(t) aus GI. (3.15a)):

g (x ) = fx1 __]M exp (- 3AE (.>_<.
e "1 - 2 éﬂ N 3 2(1-v) ‘3

1

1
- ﬂa—)‘)dx (3.18)

Eine brauchbare Abschitzung ist:

KI (1-2v) 3aE X1
Oe(x1> =/—2ﬂ——x—— exp (- m?) (3.19)

1

Gl. (3.19) stellt eine Niherung flir die effektiven Spannungen in RiBebene

vor der RiBspitze dar. Sie soll im folgenden auch verwendet werden, wenn der
Kriechspannungsexponent von n = 1 abweicht, (z.B. HPSN(Mg), 1200°C : n = 2).
In Abb. 43 ist flir einen konkreten Fall die Spannungsverteilung gem&B (3.19)

der genaueren Berechnung (3.18) gegeniibergestellt.
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Abb. 43: Effektive Spannungen vor einem langsam wachsenden RiB, ¢ =.0°
(Zahlenwerte fiir HPSN(Mg), 1200°C - o , p, siehe Kap. 3.4)
e ,max

3.2.3.3 Sonderfall: 4 >0, t » o

0o Strebt gegen Null flir groBe Zeiten und stehenden RiB, da die Kriech-
verformung der Gesamtprobe als sehr klein vernachl&ssigt worden ist.
(G1. (3.15), (3.18)) o, = 0 bedeutet, daB ein hydrostatisches Spannungs-
feld vorliegt, in dem aber kein FlieBen oder Kriechen stattfinden kann.
Die fiir die RiB8ffnung maBgebliche Spannungskomponente Oy relaxiert fir
EDZ nur geringfligig /90/.

Die effektive Spannung g wird im folgenden dazu verwendet werden, die
FiieB- oder Kriechschddigung durch das Spannungsfeld eines Risses zu be-

schreiben.
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Griffith /91/ betrachtet die Energieumsetzung bei einer RiBverl&nge-

rung um da im ideal linear-elastischen sprdden K&rper:

dW - dU = 2 ybda (3.20)

W =/ Pdf, U= 0CP%, C =

o[-+

W ist die Arbeit der JuBeren Kr&fte, U die im K&rper elastisch ge-

speicherte Energie und 2 ybda die bereitzusteliende Oberfl&chenenergie.

Der Griffith-Ansatz sagt aus, ob eine RiBverldngerung thermodynamisch
mdglich ist und wird deshalb Energiekriterium der RiBausbreitung ge-
nannt. Zusdtzlich mlssen die Kr&fte an der RiBspitze die ZerreiBfestig~
keit des Materials lberschreiten, was als Kraftkriterium bezeichnet
wird. Diese Betrachtungsweise wird in /92/ und /93/ ausfiihrlich darge-
legt. Sind die &duBeren Kr&dfte genligend hoch, k&nnen die atomaren Bin-
dungen den Werkstoff nicht mehr zusammenhalten und der RiB breitet
sich instabil aus. Ist das Kraftkriterium (lokales Kriterium) nicht er-
fullt, findet keine RiBausbreitung statt, auch wenn der K&rper dadurch
in einen energetisch stabileren Zustand geldnge. Man beobachtet aller=-
dings langsames oder unterkritisches RiBwachstum, wenn die Potential-
barrieren zwischen den einzelnen Bindungen durch Wirmefluktuation Uber-
wunden werden und/oder ein chemischer Angriff die Bindungsverh&ltnisse

an der RiBspitze schwidcht.

Flir Werkstoffe, die stark flieBen oder kriechen, verliert das Kraftkri-
terium an Bedeutung, weil der Trennvorgang infolge des viskosen FiieB-
vermdgens nicht aufgehalten werden kann. Um das langsame RiBwachstum

zu beschreiben, genligt dann eine energetische Betrachtung (globales

Kriterium).

Betrachtet sei eine Probe unter Kriechbedingungen mit einem einzigen RiB.
Die RiBausbreitung sei ein diskreter Vorgang. Wichst der RiB nicht, so

wird die Arbeit der JuBeren Krifte W ausschlieBlich als Kriecharbeit ver-
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braucht. Diese wird zum gr6Bten Teil in Wdrme umgesetzt, teilweise je-
doch gespeichert: z.B. als Oberflichenenergie von Mikrorissen und Po-

ren oder als Verzerrungsenergie bei zunehmender Kornverkeilung.

Die zundchst von Orowan und lrwin postulierte Energiedissipation durch
plastische Vorgdnge an der RiBspitze wird berlicksichtigt, indem Y in
G1. (3.20) durch Yopgr eine effektive spezifische Oberfléchenenergie,
ersetzt wird. Ein erweiterter Griffith-Ansatz enthdlt den Anteil be-

reitstehender, gespeicherter Kriecharbeit W¥:

- = - U
dW - dU =2y ccbda - dW¥, vy oo >y (3.21)
W* steht einer RiBverlingerung zur Verfiligung und braucht nicht mehr auf-
gebracht zu werden; deshalb hat dW¥ in obiger Gleichung ein negatives
Vorzeichen. W* kann z.B. als Oberflichenenergie der Hohlrdume vorlie-
gen, durch die der RiB hindurchlduft. Die RiBausbreitung wird dann

durch das Entstehen und Wachsen dieser Hohlr3ume bestimmt.

Obiger Ansatz (3.21) flhrt auf:

dw#
G+ Pda = % Yefs (3.22)

wobei G flir die Energiefreisetzungsrate steht, die flir linear-elastisches

Werkstoffverhalten mit der Spannungsintensitidt verknlipft ist:

G = — (3.23)

Ein kritischer K,-Wert ist erreicht, wenn die Energiefreisetzungsrate G
so groB ist, daB der RiBwiderstand des ungeschddigten Gefliges liberwunden

wird, d.h. dw¥* = 0.

IC
2 Yeps | = (3.2L)
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Der kritische Spannungsintensitdtsfaktor KIC’ der das Einsetzen in-

stabiler RiBausbreitung charakterisiert, ist im allgemeinen nur vom

Werkstoff (und von der Temperatur) abhdngig. Bei der experimentellen
Bestimmung von K¢ kann die Probengeometrie EinfluB nehmen /77/. Die
kritische RiBldnge bei einsetzender instabiler RiBausbreitung ergibt
sich aus (3.2): a_ = (ch/(GBY))Z'

Thermodynamisch ist also eine RiBausbreitung erlaubt, wenn:

| dw* IC
ET * bda E' (3.25)

v

dW*/bda steht fiir die Energie, die eine unterkritische RiBausbreitung
energetisch mdglich macht. Z.B. kann ein Teil der neu zu bildenden RiB-
oberfl&dche durch Kriechmechanismen in Form von Mikrorissen oder Poren

bereitgestellt werden.

Ein (3.21) shnlicher Ansatz mit einem zusitzlichen Diffusionsterm ist in
der Arbeit von Dutton /94/ zu finden. Er betrachtet die freie Energie F
eines riBbehafteten Korpers: dF = -dW + dU + 2 Yo rf bda (mit den hier ver=-
wendeten Symbo]en).yeff enthdlt jegliche zum RiBfortschritt notwendige
Energie abzliglich eines Diffusionsterms. RiBverlingerung durch Diffusion
erfolgt flir dF/da < 0.




_89._

Es wird der Fall untersucht, daB W¥ in Form innerer Oberfliche 0 er-

zeugt werden muB, damit eine RiBverl&dngerung stattfindet:

dw® = 2y . d0 (3.26)

Bei hohen Temperaturen hat HPSN ein zweiphasiges Geflige. Die harten,
nur elastisch beanspruchten Kdrner sind von einer viskosen intergra-
nularen Phase umgeben. Vorwiegend an Tripelpunkten k&nnen neue, sta-
bile Poren entstehen. Sie entlasten den riBspitzennahen Bereich. Die

maximale effektive Spannung steigt daher nicht liber einen gewissen

Grenzwert O max In Abb. 43 ist fUr die RiBebene oe(x) dargestellt,
b
die Zone, in der % max erreicht ist, wird p genannt. Die GrdBe p der
H

durch Mikrorisse und Poren stark geschidigten Zone vor einem RiB ist
ein MaB flir die St3rke des Spannungsfeldes. An ihrer Grenze ist o
gleich Oe,max' Analog zur Abschdtzung der GroBe der plastischen Zone
in Metallen wird die Stiitzwirkung der kriechgeschidigten Zone berlick-
sichtigt, so daB p = 2%, wobei ce(x1) = 9% max (vergl. hierzu /75/
S. 99). Klingt o, mit t gemdB einer e-Funktion ab (nn 1), erhdit man
in erster Niherung eine transzendente Bestimmungsgleichung flir p. Aus

Gl. (3.19) folgt fiir Xy = p/2:

2 2
In(p) + =20k —IE'—“-Z—v)—- (3.27)
?) *giayE P I -
" % max

Poren oder Mikrorisse wachsen in Akkommodation zur Kriechverformung. Die

in der Zone p neu entstehende Porositit Vp berechnet sich aus der Poren-
Y °

oder MikroriBdichte N, der Verformungsgeschwindigkeit €0 und der Verweil-

zeit t1 eines Werkstoffelements in RiBnihe:

t
vV =P f1 N & dt; t, = %, e = Ag" (3.28)
0

a ist hierin keine unabh#ngige Variable, sondern ist gerade so groB, daB
das Energiekriterium (siehe Kap. 3.3) erflillt ist. Die MikroriB- oder

Porendichte sei:
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N=¥, o (3.29)
q ist ein Exponent, den es noch zu bestimmen gilt. Die Dehnungen an der
RiBspitze nehmen mit ansteigender St#rke des Spannungsfeldes bzw. o
zu. Mit GI. (3.29) wird eine Abh3ngigkeit zwischen der MikroriBdichte

N und diesen Dehnungen postuliert.

Bereits im Geflige vorhandene L&cher vergréBern sich unter Kriechbe-

dingungen proportional zur Kriechdehnung:

t t
V. =V (14 é & de (1 + g‘ £, dt)) (3.30)

V0 steht flir die Anfangsporositdt nach erfolgter Belastung. t ist die

Zeit, gerechnet von Versuchsbeginn an, und ¢ die Kriechgeschwindigkeit.

Liegen die Hohlrdume als Mikrorisse etwa konstanter Dicke d vor (vergl.
hierzu Abb. 30b), so ist deren senkrechte Projektionsfliche 0C propor-

tional zum Volumen:

Der Projektionsfldche 0C entsprechen zwei Oberfldchen: 0C = 2 0. Die pro

RiBzuwachs bda in Form von Hohlr&umen bereitgestellte Oberfldche ist

o _ 1
2gas ~3 Wt v (331

wobe i Vp und Ve im Gegensatz zu Vp und V8 auf die Fldcheneinheit bezo-

gen sind. Damit RiBausbreitung erfolgen kann, muB die Thermodynamik er=
fillt sein. D.h. dW¥/bda muB in Gl. (3.25) mindestens so groB sein, daB
das Gleichheitszeichen gliltig ist:

+) P (mit unterschiedlichen Indizes) = Proportionalititsfaktoren
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2 2
s+ K K
4o dw* _ “ic | (3.32)

2y bda  bda  E' E'

Nach Ersetzen von v, und v, in (3.31) durch (3.28) und (3.30) und Ein-
setzen von (3.31) in (3.32) 13Bt sich die RiBausbreitungsgeschwindig-

keit ermitteln (Vp, VE und Vo sind dann als auf die Flicheneinheit be-

zogen zu betrachten):

,max

Diese Formulierung des energetischen Gleichgewichts ist nach & aufzu-
18sen, K%C/E‘ ist bis hierher eine hypothetische GréBe des porenfreien
2
Werkstoffs; meBbar ist K%C/E' - VoYd und wird im folgenden als KIC/E'
. 2 2
b '
ezeichnet (KIC/E Voyd > KIC/EI)'

q+1
) aap + ab € p
& =— 5 ‘ (3.33)

KIC KI

=0 _ €
o

Oy O und o sind Werkstoffkonstanten:

a
n Y] n
% T ﬁAGe,max y/d, P = P BZ
o = Ag vV /d
b e,max ¥ "o’ "?
=~ \ /d
o y \O/v

In einer Biegeprobe ist die Kriechdehnung ¢ einer beliebigen Faser, die
die RiBspitze gerade erreicht, proportional zum Abstand dieser Faser zur
neutralen Faser: e= (28*/h)(ht-a). Bei l&ngeren Versuchen liberwiegt die
sekunddre Kriechverformung gegenliber der primidren, go daB € % és ge-
setzt werden kann:

e o (2 A%*M/h) - (h

t-a)‘t
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Speziell flir die Biegeprobe folgt:

#N -
G4y P+ 00 t(ht a)p

A R (3.33a)

IC | n
£ e oot elhea)

In Gy O und oq sind Werkstoff- und Geometriegr&Ben enthalten:

B n

ay = BAOe,max y/d
= apk N

a, = AA O max ZYVO/(hd)
- A%

oz = A 2yV_/ (hd)

Gl. (3.33) bzw. (3.33a) beschreibt den stationiren Zustand der RiBaus-
breitung, gesteuert durch das Entstehen und Wachsen von Kriechporosi-
tdt in RiBspitzenndhe und in der Gesamtprobe. Zur Bereitstellung der
flir einen RiBfortschritt da erforderlichen Hohlrdume wird die Zeit dt
benstigt. Hieraus ergibt sich die RiBausbreitungsgeschwindigkeit a.
Diese ist umso gréBer, je weiter die Gefligeschidigung durch Poren und
Mikrorisse bereits vorangeschritten ist, oder je hdher die &uBere Be-
lastung (KI) ist. Es muB dann weniger innere Oberflichenenergie pro RiB-
fortschritt da zusdtzlich geschaffen werden, um die Energiebilanz zu
erflilien. Instabile RiBausbreitung setzt in stark kriechgeschddigten
Gefligen bereits flir K, < K, ein: Der Nenner von Gl. (3.33) strebt
gegen Null, Dann bestimmen andere Mechanismen die RiBausbreitungsdy-

namik, und die GlUltigkeitsgrenze dieser Gleichung ist erreicht.

Bei fehlender Kriechschddigung in der Gesamtprobe sind Gps o bzw. Qg s
Gy = 0. Die RiBausbreitung wird dann allein durch die in RiBspitzen=
ndhe entstehenden Poren und Mikrorisse gesteuert. Bei groBen RiBge-

2 (61. (3.27)), und G1. (3.33) ent-

N. Das gilt auch

schwindigkeiten (& »>> AE) ist pw,Kl

spricht weitgehend dem empirischen v-K-Gesetz: a ~ K|

wenn die Kriechschddigung in der Gesamtprobe noch nicht weit fortge-

schritten ist, also zu Kriechversuchsbeginn bzw. bei kurzen Standzeiten.
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Die bereits in Kap. 2.4.2 vorgestellte Abhdngigkeit

N o oem (2.58)
erlaubt, da im riBspitzennahen Bereich o bzw. die hieraus resultierende

e
Dehnung ~ K, ist, (aus N pd o KI2q N cezq) die Abschitzung:

(3.34)

e
&
N3

m-1 charakterisiert die Dichteverteilung von Inhomogenit&ten im Aus-
gangsgefiige (Kap. 2.4.2.1) und 148t sich nach der in Kap. 2.4.2.1 auf-
gestellten Hypothese aus dem Biegerelaxationsexperiment bestimmen. Da-

nach ist m_ov m-1.
r

Andere Beschreibungsversuche (Wilkinson et al. /53/, Blumenthal /95/)
der langsamen RiBausbreitung in Keramik bei hohen Temperaturen sehen
die RiBverldngerung als Folge des Wachstums von Poren durch Diffusion
oder in Akkommodation zur Kriechverformung unter Berlicksichtigung der
besonderen Gegebenheiten an einer RiBspitze. In diesen Arbeiten ergibt
sich die RiBgeschwindigkeit durch das Zusammenwachsen der Poren bzw.
durch das Erreichen einer kritischen PorengrdBe ; eine einfache geo-

metrische Bedingung als Kriterium flir eine RiBverldngerung.
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3.5 Experimentelle Ergebnisse zur RiBaushreltung

tm folgenden sollen die theoretischen Uberiegungen experimentell Uberpriift
werden. G1. (3.33) und (3.27), aus denen sich die RiBausbreitungsgeschwindig-
keit errechnen 14Bt, enthalten viele geometrische Faktoren und Werkstoffpa-
rameter, die teilweise nur ungenau oder gar nicht bestimmbar sind. In diesen
Fdllen ist man auf Schdtzungen angewiesen, die sich an den experimentell
erstellten Messungen orientieren. Eine Modellvorstellung ist dann durch Vari-
ieren der Tests Uberpriifbar; z.B. miiBten mit Hilfe einmal festgelegter Zah-

lenwerte auch andersartige Experimente beschrieben werden kdnnen.

Da eine RiBverl&dngerung an Proben im Versuchsstand mit den zur Verfligung
stehenden Gerdten nicht m8glich ist, wird die langsame oder unterkritische
RiBausbreitung indirekt untersucht. Beispielsweise 188t sich die Lebens-
dauer von Kriechproben messen. Kennt man die AnfangsriBl&nge, kdnnen Rlick-
schllisse auf die Ausbreitungsgeschwindigkeit des zum Bruch fiihrenden Risses
gezogen werden. Definierte AnfangsriBl&ngen kdnnen klinstlich durch Ein-
bringen eines ca. 0,15 mm breiten Sdgeschnitts oder durch Eindruck eines
Knoop-Hartediamanten erzeugt werden. Bei der Vorschddigung durch den Diaman-
ten mit rautenf8rmiger Grundfliche bestimmt die HShe der Druckkraft die
GroBe des unter dem Eindruck entstehenden, halbkreisformigen Risses. Im
Gegensatz zum SHgekerb ist die Spitze eines solchen Anrisses scharf und
dhnelt einem natlirlichen Fehler. Die grdBten, zum Bruch filihrenden natlir-

lichen Fehler liegen in der Gr&Benordnung von 50 um /96/.

3.5.1. HPSN(Mg)
3.5.1.1. Lebensdauern an Luft

Die kritische RiBtiefe a. wird an der Bruchfldche mit Hilfe eines Planime-
ters ermittelt. Wie aus Abb. 44 hervorgeht, unterscheiden sich die Fldchen
der langsamen (makroskopisch rauh und intergranular) und der schnellen
(makroskopisch glatt mit gréBerem transkristallinen Anteil) RiBausbreitung
deutlich voneinander. Beim Einsetzen der Instabilitdt verlduft die RiBfront
nicht unbedingt gerade, so daB zur Berechnung von a. von der Flidche der lang-

samen RiBausbreitungszone AL ausgegangen wird:
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A
% b

(3.35)

aC-WErte bis zu 0,5 h werden beobachtet.

w3, ]

Ubersicht “AnriB durch Knoophdrteeindruck

w«‘%@ e

e RS
; i Jum |
Bereich der langsamen RiBaus- Bereich der schnellen RiBausbreitung
breitung

Abb. Lk: Bruchfliche von HPSN(Mg), entstanden im Vakuum bei 1200°C (REM-Auf-
nahmen)

In Abb. 45 ist flr statische Kriechversuche KlC* = OB* /5: Y t{ber die Le-

bensdauer oder Bruchzeit ty aufgetragen. Die linear-elastisch berechneten

ch* -Werte nehmen zunichst zu, weil die tats&chliche Randzugspannung rela-

xiert. Aufgrund der Geflige3nderungen wihrend des Kriechens, die den Werk-

stoff schwidchen (Kap. 2.4.2) nimmt KIC* nach langen Zeiten ab.




-96_

KMN/m¥2  HPSN(Mg) 1200°C  anLuft

® R \\\
20 ///" 8 ° °
10 ° e nicht vorgeschadigt
o 1x5kgKnoop
1 10 100 1000 tglmin)

Abb. 45: HPSN(Mg), KIC* vs tg, ermittelt aus statischen Versuchen

Abb. L6 zeigt die Schidigungszone p. Die durch den Sigekerb hervorgerufene
Spannungskonzentration flihrt zu einer starken Hohlraumbildung in Form von
Poren und Mikrorissen. Von 3hnlichen Zonen ist in der Literatur bereits
mehrfach berichtet worden /97a-c/ u.a. Viskose Glass&dulen in sogenannten
Kiebzonen hinter der RiBspitze kdnnen das Endstadium vor der vollstdndigen

Werkstofftrennung darstellen /98/.

Abb. 46: HPSN(Mg), Schidigungszone vor einem Sigekerb (REM-Aufnahme)

Im Kriechversuch bei 1200°C gemessene und im Polygonzugverfahren /99, 100/
an der |BM-Rechenanlage des KfK nach Gl. (3.33) und (3.27) berechnete
Standzeiten sind in Abb. 47 gegenilibergestellt. Um der logarithmischen Dar-
stellung gerecht zu werden, wird die Schrittweite im Rechenverfahren jeweils
um 1,05 erh8ht. Das erste Zeitintervall ist so klein gewdhlt, daB das End-
i+1 Klz/(ﬂgi,max)' exP(—BAElpi/
24) aus dem vorangegangenen Rechenschritt ermittelt. '"Probenbruch' erfolgt,

ergebnis nicht beeinfluBt wird., p ist gemdB p
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sobald K' 4 KIC ist. Die Korrekturfunktion Y zur Berechnung von Kl ist /77/
entnommen. Die fiir die Rechnung benutzten Zahlenwerte sind aus Tab. 4 zu
ersehen; im einzelnen: Die Dicke der Mikrorisse 18Rt sich aus Abb. 30b zu

d & 0,02 ym abschitzen; flir die Oberflichenenergie findet man in der
Literatur /74/ Werte von ca. | J/mz, daraus ergibt sich Oe,max ~  hy/d
(G1.(2.56)). Aus Abb. 23 ist q ~ m/2 ~ (mr + 1)/2 = 2,5 zu entnehmen;
Kriechdaten und E-Modul sind aus Tab. 2 zu ersehen (A=At’ n~ 2). Flir
keramische Werkstoffe ist die Querkontraktionszahl klein und wird hier

v A0 gesetzt.\/o N 10_3 m3/m2 und g N 7,5 ¢ 106m_1’5 sind Schitzwerte
zur Anpassung an die kurzlebigen Versuche+ . ay ist der Literatur ent-
nommen (natliriiche FehlergrdBe ca. 50 um /96/) bzw. beim Knoop-Hirteein-
druck an der Bruchfliche ausgemessen (100 pm, hier flnf Knoop-H&irteein-
driicke senkrecht zur Probenl&ingsachse so in Reihe gesetzt, daB sich die

Spitzen der rautenfSrmigen Eindriicke beriihren).

* o
o (M) HPSN (Mg) 1200 an Luft
e nicht vorgeschddigt
4 5x5kgKnoop
2207 e
N
2007 NI
S \\ =
. ~ ,=50um
180 A & e \~\\§__
————————————— e
A\\ [ [ \
~ \
160 LN o ¢
\\\ \\
A ~ \
~ \
\\ Y
140* O°=100Pm / 4 \\\\ e e ‘
A \\ ‘\
\\ \
N \
120 AN o\
N
A
A \ \
i
N
100 +) b -
| 10 100 1000 10000  t,, (min)

Abb. 47: Lebensdauerdiagramm flir HPSN(Mg) und Vergleich mit Rechnung
(gestrichelte Linie), +) nicht am Knoop gebrochen

+)

Da vy < Yorf ist Vo > tatsdchliche Anfangsporositdt zu erwarten.
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K¢ 15 MN/m>/ 2
e ,max 200 MN/m2
q 2,5
alE' 3'109 MNz/mS’smin
0L, E 41078 1/min?
a4 11073 1/min
AE! 2.107" mZ/MN min

Tabelle 4: Zahlenwerte zur Lebensdauervorher=
sage von HPSN(Mg), 1200°C

Das '"Plateau'" im Lebensdauerdiagramm (Abb. 47) flir die nicht vorgeschidig-
ten Proben (ao = 50 um) kommt zustande, weil das Relaxieren der Randzug-
spannung die Spannungsintensitdt vor einer RiBspitze abbaut. Bei kleinen
RiBl&ngen ergeben sich kleine RiBgeschwindigkeiten und g im RiBspitzen-
bereich wird durch Kriechprozesse zus&tzlich erniedrigt, p wird kleiner.
IsoriBgeschwindigkeitslinien sind in Abb. 48 dargestellt. Der zum Bruch
fiihrende RiB bleibt quasi stehen, bis die Kriechschiddigung (in Form innerer
Oberfldche) zu einem Wiederanstieg der RiBgeschwindigkeit fiihrt. Es kommt
zum sogenannten Kriechbruch. Die Bruchdehnung ist nicht von der H8he der

Belastung abh3ngig und betrigt e*. N 17%,.

B
Die Relaxation der Randzugspannung ist Ursache fiir die leichte S-Kurve der
mit grdBerer AnfangsriBlinge (ao = 100 um) versehenen Proben (Abb. 47). Der
RiB kommt nicht zum Stehen. Allerdings ist flir kleine Spannungen der Unter-
schied in der Lebenserwartung von vorgeschddigten und nicht vorgeschidigten
Proben gering. Wegen der statistischen Streuung der Gefligeeigenschaften
wird es m3glich, daB einer der vielen natlirlichen Fehler den kiinstlichen
RiB liberholt bzw. frither kritisch wird. Die Probe bricht nicht unbedingt

am Knoop-H&irteeindruck.

In Abb. 49 sind nach G1. (2.12b) berechnete |sorandzugspannungslinien ge-
zeichnet. Die Lebensdauer einer Biegeprobe kann stark verl&dngert werden,
wenn zu Versuchsbeginn die Spannung in der ZugauBenfaser gering gehalten

und zun&chst mit kleinem Biegemoment belastet wird. Dann ist die Kriech-
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1601

1501

140+

! 10 100 t (min)

Abb.-48: IsoriBgeschwindigkeitslinien, gerechnet fiir HPSN(Mg), 1200°C, an
Luft und AnfangsriBl&nge a, = 50 pm

2001

1807

1601

1401

120 b

100 e \ t [mtn]\

1 10 100 1000 10000

Abb. L9: Isorandzugspannungslinien, gerechnet flir HPSN(Mg), 1200°C und experi-
mentell ermittelte isoverformungslinien
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bruchdehnung auch oberhalb von o* = 175 MN/m2 erreichbar, wie ein Spannungs-
wechselversuch beweist, bei dem die Belastung nach 10 h von o¥ = 140 auf
180 MN/m2 erhéht wird; die Probe zerbricht nach einer Verformung von

e¥ = 1525 -

Die gerechnete RiBausbreitungsgeschwindigkeit einer vorgeschddigten Probe
wihrend eines Kriechversuchs mit o% = 120 MN/m2 ist in Abb. 50 darge-
stellt. Die Spannungsrelaxation 188t die RiBausbreitungsgeschwindigkeit

um mehrere Zehnerpotenzen absinken. Ursache flir den Wiederanstieg von a ist
die Kriechschddigung. Um diese Rechnung nachzupriifen, werden zwei entspre-
chend vorgeschddigte Proben nach 20 min bzw. 12 h Kriechversuch unter Last
abgekiihlt (T(1200°C) % - 50°C/min) und bei Raumtemperatur gebrochen. Die
unterkritisch bei 1200°C entstandene RiBausbreitungszone erscheint hell,
weil sie oxidiert ist (Abb. 51) und ist in beiden F&llen ungefshr gleich
grofB3, denn zwischen diesen beiden Zeitpunkten ist die RiBausbreitungsge-

schwindigkeit sehr klein.

a
R a=100 pm =120 MN/m’
10°

10—10

1 0-15

¥

i 10 100 1000t [min)

Abb. 50: RiBgeschwindigéeit in Abh3ngigkeit von der Zeit, gerechnet flr
~ HPSN(Mg), 1200°C, an Luft

Das Anwachsen der RiBgeschwindigkeit des zum Bruch flihrenden Risses erst in
einem spiten Versuchsstadium 18Bt sich auch mit Hilfe des Nachgiebig-
keitsversuchs (Kap. 2.3.6) nachweisen. AP/AF_~ 1/C in Abhdngigkeit von

der Kriechdehnung flir HPSN(Mg) ist in Abb. 28 dargestellt und dient als
Referenz. Bei hdherer Biegebelastung o* = 180 MN/m2 ergibt sich der in

Abb. 52 gezeigte Verlauf. Die letzte Messung erfolgt kurz 'vor dem Proben-

bruch.
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o =120MN/m?,1200°C ,20min o*=120MN/m?,1200°C ,12h
Abb. 51: HPSN(Mg)-Bruchfliche, 5 Knoop-Hirteeindriicke (49 N), nach Kriech-
versuch an Luft kalt gebrochen (REM-Aufnahmen)

Die Nachgiebigkeit einer riBbehafteten, linear-elastischen Biegeprobe ist
von der RiBli&nge abhdngig /101/:

B a
c=c, (1+62(2) (3.36)
A a/h a2 3 2 .
mit Z (ﬁ) = [ (F) Y d(g), Zahlenwerte siehe /101/ und 6§ = 18 h (1-v°)/(1+21p).
0

Co ist die Nachgiebigkeit der riBfreien Probe, hier der Wert, der sich aus
einer Extrapolation mit Hilfe des Referenzversuchs (Abb. 28) ergibt (ge-
strichelt in Abb. 52).

J HPSN(Mg) 1200°C
ﬁ% [}j\l—m)\ an Luft
38 o"=180 M}
36
3.4
3.2
30

q *
0 1 2 3 4 €%

Abb. 52: HPSN(Mg), Probensteifigkeit in Abhidngigkeit von der Kriechdehnung,
e¥y = 3,05 %,
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Mit den Zahlenwerten, ersichtlich aus Abb. 52, und § = 0,778, ergibt sich
flir Z(a/h) ein Wert von 0,9645. Das entspricht beispielsweise einer relati-
ven RiBausbreitung a/h von 0 auf 0,19. Die unterkritische RiBausbreitungs-

zone, 0,3 Minuten sp&ter entstanden, betrdgt ac/h = 0,33,

Allgemein ist zu beobachten, daB der tertidre Kriechbereich umso ausgeprég-
ter ist, je grdBer die unterkritische RiBausbreitungszone bzw. die kriti-

sche RiBtiefe a_ ist.
3.5.1.2. Lebensdauern im Vakuum
Neben den Kriechversuchen an Luft ist HPSN(Mg) auch im Vakuum getestet wor-

den. Bei einem Restluftdruck von wenigen 10-6 mbar verfllichtigt sich die

Korngrenzenphase. Abb. 53 zeigt das Ergebnis einer 'Wakuumdtzung'.

Ausgangszustand nach 3h,1200°C,Vakuum (310 mbar)
Abb. 53: REM-Aufnahmen von der polierten Oberfliche einer HPSN(Mg)-Probe

Damit ein Atom oder Molekiil sich verfllichtigen kann, mu es die Bindungs-
energie zu seinen Nachbarn liberwinden und, da die Dampfphase gegeniiber der
fltissigen bzw. festen Phase mit einer Zunahme des Molvolumens verbunden
ist, eine Arbeit gegenliber dem JuBeren Druck verrichten. Diese Arbeit ver-
ringert sich im Vakuum. Nach Clausius-Clapeyron besteht ein Zusammenhang
zwischen Verdampfungswidrme A, Differenz der Molvolumina AV, absoluter Tem-
peratur T und Dampfdruckkurve dp/dT /102/:

T AT (3.37)
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Zugspannungen bewirken eine Schiefstellung der Potentialkurve in der in
Abb. 54 dargestellten Weise. So wird die Energieschwelle, die ein Atom oder

Molekll Uberschreiten muB, zusitzlich erniedrigt.

Energie

? r
|

1

|

Abb. 5b4: Schiefstellung der Potentialkurve einer Bindung durch eine

Spannung /102/

Die zur unterkritischen RiBausbreitung beitragende, sich verfllichtigende
Komponente (wahrscheinlich N2, Si0 aus einer Zersetzungsreaktion /103/)
verdampft an der RiBspitze, die unter einer von der ZuBeren BelastungshShe
unabhdngigen Spannung %e,max (fur 4>0) steht. Durch das Verfliichtigen die-
ser Komponente entstehen neue Oberflichen, die die erforderliche, von auBen
aufzubringende Energie filir die RiBausbreitung herabsetzen. Neben der Hohl-
volumenbildung ist daher mit einem pro Zeiteinheit konstanten Beitrag in der
Energiegleichung zu unterkritischer RiBausbreitung zu rechnen. Dieser Bei-
trag ist proportional zum Zeitintervall dt, wdhrend dessen der RiB um da
wdchst:

K 2 K 2
dt do _awt _ e K g
“4da " bds “bhda - E T E : (3.38)

Analog zu der in Kap. 3.4. gezeigten Vorgehensweise ergibt sich die RiB-

geschwindigkeit:

o pq+1+ o o*nt(ht-a)p + oy,
a-= (3.39)
2 2 oo
KlC KI n
£ T T o 0 rtlh-a)

In Abb. 55 sind die gerechneten Werte den experimentellen Ergebnissen gegen-
Ubergestellt. Bis auf oy, sind alle Konstanten aus den Berechnungen flir die
Versuche an Luft lbernommen. Eine bessere Anpassung zwischen Rechnung und
Experiment ist mSglich durch Vergr&Bern der AnfangsriBlénge a, (von 50 auf
70 um fiir die nicht vorgeschddigten Proben bzw. von 100 auf 140 um fiir die

durch Knoop-Hirteeindruck vorgeschddigten Proben). Das deutet auf eine ge-
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wisse Ausheilung natlirlicher oder kiinstlicher Fehler an oxidierender Atmo-

sphdre hin.

In /94/ wird die Materialabdampfung an der unter Spannung stehenden RiBspit-
ze und die Wiederabscheidung an spannungslosen Oberfldchen diskutiert. Auf-
grund linear-elastischer Annahmen, die in die Potentialdifferenzen eingehen,
ist der Beitrag zur RiBgeschwindigkeit aber last- und riBtiefenabhéngig (im

Gegensatz zu o) = konstant).

dﬁh@il HPSN (M C i
mZ q) 1200C  im Vakuum
200 e o\ e e nicht vorgeschddigt
\\ . 4 5x5kg Knoop
180 A
\\ AN 52
~ * az50um, oz, E=7x10""MN %/ mmin
160 \\ \\ “Q/ A
p N\ N -5, 2, 2
AN ~o " a,=70 um, o, E=3x10 "MN“/m“min
AN ~ ¢
140 N N
A NN N
N N\
120 ~* o \e
S
a,=140pum, ¢, E=3<10""MNZ/m? min AN \
~ ¥
100 A\\ \ ®
1)
N
W\ \
¥
80 ' v \\ tgmin]
1 10 100 1000 10000

Abb. 55: Lebensdauerdiagramm fiir HPSN(Mg) und Vergleich mit Rechnung
(gestrichelte Linien)

3.5.2. HPSN(Y)
3.5.2.1, Versuche unter statischer Belastung

Die RiBausbreitung an dem mit ca. 10 Gew.?% Y203 heiBgepreBten Si3Nu-Material
wird bei 1400°C und 1200°C an Luft untersucht.

Markanter Unterschied zu dem nur ca. 3 Gew.% Mg0 enthaltenden HPSN (Mg) ist
neben der hSheren Erweichungstemperatur die fehlende bzw. bei den hier be-

trachteten Spannungen und Dehnungen oder Standzeiten nicht ins Gewicht fal-




_‘]05_

Jende Kriechschidigung. Dies offenbart sich z.B. im andersartigen Verstei-
fungsverhalten wdhrend des Kriechversuchs. Es ist auch kein typischer Kriech-
bruch beobachtet worden (nach Monkman-Grant: e, g N €g = konstant). Zur
Beschreibung der langsamen oder unterkritischen RiBausbreitung nach Kap. 3.4
ist deshalb inG1.(3,33a) o, = o3 = 0 zu setzen (d.h. vp >> V). Wird dart-

ber hinaus die Spannungsrelaxation vor der RiBspitze vernachldssigt (fir

) . . 2 2 . 2, 2
'I . . . =
kleine Standzeiten gilt & >> AE KI /m Oe,max bzw. p K' /"Oe,max’ Gl. (3.27)),
so vereinfacht sich Gl. (3.33a) zu:
a0 k™2 yE' (3.40)
[ K 2—K 2
IC |

mit KI = o(%,t)- Ya Y und m-1, die Verteilungsdichte der Inhomogenit&ten im

Ausgangsgeflige charakterisierend.

Im Laufe des Kriechversuchs f311t die Randzugspannung gemiB G. (2.13) bei
1400°C auf 60% ihres urspriinglichen Wertes und bei 1200°C auf ca. 70% ab.

In Abb. 56 sind die gemessenen Lebensdauern an gekerbten, statisch belaste-
ten Proben gezeigt. Bei 1400°C und einer Kerbtiefe von 100 um steigt die
Lebenserwartung, wenn die Biegelast gering gewdhlt ist. Dagegen ist bei 1200°C
und einer Kerbtiefe von 600 um keine Standzeit gemessen worden. Die Proben
brechen entweder noch beim Belasten oder erreichen die 100 h-Grenze, nach
welcher die Last kontinuierlich bis zum Bruch erh8ht wird. Die linear-ela-
stisch berechneten Bruchspannungen sind in Abb. 56 eingetragen. Sie liegen
jetzt liber der Ausgangsfestigkeit und zwar umso deutlicher, je hdher die

Belastung widhrend der vorausgegangenen 100 h war.

Je h&her der Exponent N im empirischen v-K-Gesetz (a %KlN, hier N = m + 2},
desto kleiner ist der Spannungsbereich ausgeprigter unterkritischer RiBaus-
breitung. Flir N -~ « findet langsames oder unterkritisches RiBwachstum lber-
haupt nicht statt. Bei mittleren Temperaturen ist N relativ groB. Damit er-
gibt sich eine extrem starke Abh#ngigkeit der Standzeit von der Spannung.

Hinzu kommt, daB die Randzugspannungen relaxieren. Das fiihrt, weil die Span-
nungsintensitdt abnimmt, zum Ende eines eventuellen RiBfortschritts. Je ho-
her die Belastung o¥ gewdhlt ist, desto gr&Ber ist der durch Relaxation ab-

gebaute Spannungsanteil o®(1-0_/¢*) und somit steigt auch die scheinbare

Biegebruchfestigkeit.
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#
d ln ) HPSNIY) anLuft A 0,=100 pm,1400°C
a a,=600 um,1200°C
2301
210 a
1901 s o, (M5
= N B 263
B=248
170 A 239
B 228
150 A e
f::::::::;::::::2:::::::::::::::::2:::::::::::2:
10 B 174
0l 1 10 100 tg(h)

Abb. 56: Lebensdauerdiagramm flir HPSN(Y)

Bei 1400°C hat die Spannungsrelaxation in der Randzugfaser lebensdauerver-

l8ngernde Wirkung (n & 1):

g _ N _ Owy _=AEt Jco
'E‘g:—- F(t) = (1 -5;;) e + E,R: (2.128)

da _pg.g N (3.41)

N
1- = 1= = t
7£N {a 2 .a 2 } =8B N N fB F(t)N dt (3.42)
- c o 0
und. fiihrt eine fiktive Lebensdauer tB*”ein
tg N
tg¥ = S F(t) dt (3.43)
0 b4
-3 -3
dann ist wegen a_ << ag , bei gleichen AnfangsriBl&ngen ag:
g* A g N (3.44)

B
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Die fiktive Lebensdauer tB* wire bei fehlender Spannungsrelaxation (z.B.
im Zugversuch) zu erwarten. Aus Kriechversuchen 148t sich AE = 0,12 1/h be-
stimmen (Tab. 2). Flir HPSN(Y), 1400°C liefert der Biegerelaxationstest
m=m_ + 1= 6 (Abb. 24) und damit N =m + 2 = 8 (nach der in Kap. 2.4.2.1
und 3.4 aufgestellten Hypothese). Diese Zahlenwerte kbnnen, wie im folgen-

den dargelegt, zur Lebensdauervorhersage zyklischer Tests dienen.

3.5.2.2. Versuche unter zyklierender Belastung

tn der Literatur sind bisher nur wenige Arbeiten liber das Hochtemperatur-
ermiidungsverhalten von HPSN erschienen /104-107/. Die Metallforschung hat
Modellvorstellungen entwickelt und Beziehungen, die die RiBausbreitungsge-
schwindigkeiten mit der Spannungsintensitdt verknlipfen. Das &lteste und oft
flir Metalle am besten anwendbare Gesetz ist nach Paris und Erdogan benannt

/108/:

da L

N AK (3.45)
Der RiBzuwachs pro Lastzyklus da/dN ist proportional der vierten Potenz aus
der Differenz des maximalen und minimalen Spannungsintensit&tsfaktors K. Die
Energiedissipation und die damit verbundene Materialzerrlittung erfolgt in
einem plastischen Bereich vor der RiBspitze, dessen Lingenabmessung zu

(K/OF)Z, und dessen Volumen zu (K/UF)A +) proportional ist.

3.5.2.2.1. Spannungsverteilung in der Biegeprobe

Die Experimente werden an HPSN(Y) bei 1400°C durchgeflihrt. Mit Frequenzen
: d

in Form eines

H ] H
ung in Form

bis zu 4 Hz werden die Proben einer zyklierenden
Sdgezahns unterworfen (Abb. 16). Flir RiBausbreitungsuntersuchungen ist die
Kenntnis der Randzugspannungen entscheidend. Da HPSN(Y) bei 1400°C durch

a >> 1 und n o 1 in etwa charakterisiert ist (Tab. 2), wird flr diesen Fall

[oe)
(0]
ot

las

die Spannungsverteilung im bereits eingeschwungenen Biegebalken erldutert:

+) op = FlieBgrenze
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Unter Druck erfolgt nach dieser Annahme kein Kriechen (AC +~ 0). In einer
statisch belasteten Biegeprohe ist der Druckbereich sehr klein, die

Druckspannungen sehr groB. In Abb. 57b sind die Spannungen flir diesen

Fall und verschiedene Mstatisch gestrichelt dargestellt.

G N
o / PN
=0 O
alz)
10+ mh
Apd 05
0.4 —
.95+ .
ad
.90+
n=l Ay>>Ag —_— t
. . r h
03 1 3 10 mh
Aad”
a) b)

Abb. 57: Spannungen in der eingeschwungenen Biegeprobe flir n = 1, Ac + 0

Unter zyklierender Belastung bei nicht zu kleinen Frequenzen wird eine
Spannungsampli tude Ad(y) = (2 AG*/h)y der noch zu bestimmenden mittle-

ren Spannungsverteilung o(y) linear-elastisch liberlagert.

Flir eine Biegefaser gilt (unter den oben genannten Voraussetzungen):

1 fir o > 0
A Alo| =Dy + & (y=0) A= (3.46)

0 fir o < 0

Bei oszillierender Belastung in Form eines Sigezahns ist:
A —, Ao Ay = A
Mol =35 T+ 2 + 5] 5 -2 (3.47)

Im Zugbereich, solange die Spannungen nur positive Werte annehmen, folgt aus
(3.46) und (3.47):
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(3.48)

2|5
i
>|o

Werden die Spannungswerte im Bereich der neutralen Faser teilweise negativ,

ist:

d5 _ 5, D, At !
™ 2 (g + 5 (3.49)

Im Druckbereich wird dg/dy = «. Im ZugauBenbereich bei Spannungsamplituden

Ao®/2 > G(h/2) ist:

_j% -2 (2- _Azghf (3.50)
a(h/2) 15Bt sich flr gegebene D/A, h und Ac®™ mit Hilfe von GI. (3.48) - (3.50)
ermitteln., Dabei muB berlicksichtigt werden, daB aufgrund der eingangs ge-
troffenen Annahme AC + 0 die Kriechdehnungsgeschwindigkeit an der Drucksei-

te der Biegeprobe Null wird, d.h. daB die Spannungen hier nicht positiv wer-
den diirfen: o(~h/2) = -Ac¥®/2. Aus dem Verlauf von G(y) (durchgezogene Linien

in Abb. 57b) kann das mittlere Biegemoment M berechnet werden. Die statische
Spannungsverteilung, die ein gleich groBes statisches Biegemoment ergeben

wiirde (M M), ist in Abb. 57b gestrichelt eingezeichnet. Das Ver-

statisch
hdTtnis der Randspannungen des statischen und des dynamischen Belastungs-
falles o _/o(h/2) in Abhingigkeit von Dh/AAc™ ist in Abb. 57a aufgetragen.
Flir D-h/A Ac* < 0,5 werden die Spannungen in der Randzugfaser jeweils nega-
tiv, das ist die Ursache fiir den Wiederanstieg von 0, /5(h/2) in Abb. 57a flr
kleine Werte D-h/(At Ac*). Das Ergebnis G(h/2) ¥ o_ zeigt, daB die mittlere
Randzugspannung unter zyklierender Belastung mit der Randzugspannung unter

M) .

stati i i i =
scher Belastung vergleichbar ist (wobei Mstatisch

3.5.2.2.2. Vorhersage mit Hilfe statisch gewonnener Parameter

Polykristalline Metalle unter schwingender Beanspruchung (z.B. 1 Hz) kdn-
nen bei bestimmten Temperaturen einen Dimpfungspeak aufweisen, der am glei-
chen, jedoch einkristallinen Material nicht auftritt. Dieser Effekt wird
dem Korngrenzengleiten zugeschrieben. In neueren Arbeiten Uber zweiphasige

keramische Werkstoffe wird diese physikalische Erscheinung benutzt in so-
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genannten ''internal friction experiments', um die Viskositdt der inter-
granularen Phase zu bestimmen /109/. Das Kurzzeitverhalten des Werk-
stoffs wird dabei mit Hilfe eines Voigt-Kelyin-Modells beschrieben (Abb. 58).

Abb. 58: Feder-Dimpfer-Modell nach Voigt-Kelvin

Wird ein solches System mit einer schwingenden Belastung beansprucht, so
nimmt die D&mpfung und damit die Arbeitsaufnahme oberhalb einer bestimmten
Grenzfrequenz zu /110/. Wirde eine solche Energiedissipation den RiBfort-
schritt beglinstigen, dann miiBte es eine Grenzfrequenz geben, oberhalb derer
ein frequenzabhdngiger Beitrag (Arbeitsaufnahme pro Lastzyklus) zu einem

beschleunigten RiBwachstum flihrt.

Die Lebensdauer zyklierter HPSN(Y)-Proben ist im Bereich bis 4 Hz+) bei
1400°C nicht frequenzabh&dngig (Abb. 59). Anders als bei Metallen ist das
Ermiidungsverhalten von HPSN nicht auf eine Arbeitsaufnahme pro Lastzyklus
zurlickzuflihren. Auf einem Oszilloskop ist keine Phasenverschiebung zwischen
P und fm beobachtbar. Dagegen hat eine l&ngere GllUhdauer nach Erreichen

der Testtemperatur bis zur Lastaufbringung eine lebensdauerverl&ngernde
Wirkung; auskristallisierte Korngrenzenphase, die die Ursache hierflir sein

kdnnte, ist am TEM allerdings nicht beobachtet worden.

Um die Lebensdauer zyklierter Proben aus statischen Versuchen auf der

Grundlage des Ansatzes

da _ g N (3.41)

vorhersagen zu k&nnen, wird eine 'wirksame' Randzugspannung oz

zur Berech-
nung von Kl eingefiihrt. Flir Belastungen in Form eines S#gezahns gilt (siehe

auch Kap. 2.3.3):

+) HShere Frequenzen lassen sich mit der zur Verfligung stehenden Priifmaschine
nicht realisieren.
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tglhl HPSN(Y)  1400C an Luft

101
4 R
S &
®
¢
Tos
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&
Fee — — ——— — —— —
0. "
Proben nicht vorgeschddigt 0'=200¢ 30r—n-¥
0 1 2 3 4Ly [Hz)

Abb. 59: Lebensdauer in Abhingigkeit von der Frequenz flr HPSN (V) Zahlen-
werte sind Haltezeiten in h bei Testtemperatur von Lastaufprlngung

1

1
1/v N N 1-RN+] ’ N
Ox = [v é o¥(t)" dt]" = O:ax[TN:TTfTT:ﬁTI (3.51)

. - H %
mit R = omin/cmax und v = Frequenz

"Die in Abb. 60 gestrichelt eingezeichneten Vorhersagen sind mit Hilfe die=
ser Beziehung aus den statischen Versuchen getroffen. Bei gleicher Anfangs-
riBladnge und gleicher "wirksamer' Spannung ergeben sich auch gleiche Lebens-
dauern. Es wird vorausgesetzt, daB die 'wirksame' Spannung in der Randzug-
faser genauso wie unter statischer Belastung relaxiert. Bei der Rechnung

wird von N = 8 ausgegangen (Kap. 3.5.2.1).

An der Topographie einer Bruchfliche kann man nicht erkennen, ob eine Probe
zyklisch oder statisch belastet war. Abb. 61 zeigt REM-Aufnahmen der Bruch-
fldchen zweier auf diese beiden Arten belasteter Proben. Die unterkritische
RiBausbreitung in HPSN bei statischer und mit niedrigen Frequenzen schwingen-
der Belastung diirfte auf dem gleichen (reversiblen) Grundmechanismus beruhen:

Intergranulare MikroriB- bzw. Hohlraumbildung; das gleiche RiBwachstumsgesetz
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gilt flir statische und zyklierende Belastung. Versuchsergebnisse an vergleich-

baren Materialien und bei vergleichbaren Temperaturen aus anderen Labors /107/
im Niederfrequenzbereich bis 50 Hz weisen ebenfalls darauf hin, daB kein

Wechsel im RiBausbreitungsmechanismus beim Ubergang von statischer zu zyklie-
render Belastung existiert.

* MN o
dmax { e ) HPSN (Y} 1400C  an Luft
250 N a,=100 um
230
210
\\
180 o
170
\
Ta
a statisch \
s 125Hz,6i1sog§,R=1“,a2 \
150 o 125Hz,R=02 2 M.
01 0.3 1

3 thih

Abb. 60: Lebensdauerdiagramm fiir HPSN(Y), gestrichelte Linien sind Vorher-
sagen der zyklischen Tests aus statischen Versuchen
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g =190 MN/m? T =150%45 MN/m?; 1.25 Hz
tg=0.71h tg=3.56 h

Abb. 61: Brucgflﬁchen statisch bzw. zyklisch belasteter HPSN(Y)-Proben bei
14007C (Vorschiddigung durch Sigekerb)
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3.5.3. HIPSIC
3.5.3.1, Bestimmung des RiBausbreitungsparameters N

Das zeitabhdngige plastische Verformungsverhalten von korgrenzenphasenlosem
HIPSiC unter konstanter Belastung ist noch bei 1400°C rein transienter

Natur (Abb. 9):

Nach 24 h tritt keine meBbare Kriechverformung mehr auf. Die Proben k&nnen
dennoch versagen. Unterkritische RiBausbreitungszonen sind an der Bruchfld-
che deutlich zu erkennen. In Abb. 62 ist eine solche Zone zu sehen (neben

der instabil entstandenen Zone). lhre Entstehung diirfte sich mit Hilfe des

empirischen v-K-Gesetzes beschreiben lassen:
a ook N (3.52)

Der N-Wert an Luft bei 1MOOOC, ermittelt an vorgeschiddigten Proben im dy-
namischen Versuch mit konstanter Belastungsgeschwindigkeit, betrdgt 11,7
(Abb. 63). Die Auswertung erfolgt gemiB /111/. Allerdings sind ca. 40% der
MeBwerte nicht auswertbar, da die Bruchfldchen der betreffenden Proben tor-
diert sind, was auf lberlagerte Torsion durch unsymmetrische Krafteinleitung
zuriickzuflihren ist. Dies verdeutlicht, wie empfindlich sprdode Materialien

auf fehlerhafte Belastung reagieren.

a) b)

Abb. 62: Bruchfliche von HIPSiC, 1400°C
a) unterkritische b) schnelle RiBausbreitungszone (REM-Aufnahmen)
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Die hohen Bruchspannungen, gemessen flir kleinste Belastungsraten, weisen
auf die Existenz eines K|0-Wertes hin, eines Grenzwertes, der [iberschritten
werden muB, damit ein RiB unterkritisch wachsen kann. Bei unendlich lang-
samer Belastungsgeschwindigkeit wére OB ~ KIO/(/ga Y). Zeitabhingige Re-
laxationsprozesse, die die Spannungsintensitdt vor der RiBspitze mildern,
fihren zu umso hSheren linear-elastisch berechneten Bruchspannungswerten,

je langsamer die Belastung erfolgt.

*#
op M HIPSIC  1400°C  anLuft

& Clo=600}.|m

v Bruchfldache tordiert

1307

1201

1101

IOO' v

30

80 .

701

0.0! : ' T FMN,
0. | 0 "My,

Abb. 63: HIPSiC, Bruchspannung in Abhdngigkeit von der
Belastungsgeschwindigkeit

Im Vakuum (ca. 3 x 10_6 mbar) bei 1400°C ist flir denselben Werkstoff

N = 10,5 /112/. Dieser Wert ist aus der Lebensdauer nicht vorgeschddigter
Proben ermittelt, die vor Versuchsbeginn bei Raumtemperatur einem Proof-
Test unterzogen worden sind, Dabei gehen die schwdchsten Proben bei einer
kurzzeitigen Belastung in HShe der mittleren Festigkeit, vermindert um die

halbe Standardabweichung, zu Bruch; Proben mit groben Fehlern werden so he-

rausselektiert,

Das Festigkeitsniveau liegt im Vakuum wesentlich niedriger als an Luft. Bei

2 . .
Belastung einer nicht vorgeschadigten Probe mit oFf = 200 MN/m”~ betrdgt die

Lebenserwartung im Vakuum ca. 1 h, wihrend an Luft die Probe eine Woche

Uberlebt.
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3.5.3.2. Vergleich mit einem theoretischen Modell

Die an HIPSiC beobachtete RiBausbreitungskinetfk ist nicht aus dem Energie-
kriterium ableitbar. Fehlendes viskoses FlieBen, d.h. nahezu FestkSrper-
verhalten bis tber 1400°C bedeutet, daB das Kraftkriterium die RiBausbrei-
tungskinetik bestimmt. Eine RiBverl&ngerung muB, damit sie stattfindet,
nicht nur thermodynamisch erlaubt sein; die Krdfte an der RiBspitze

miissen die Bindungskr&fte der kleinsten Bauelemente des Gefliges liberschrei-
ten, Bei niedrigeren als den hier betrachteten Temperaturen oder hohen

RiBgeschwindigkeiten gilt dies auch fiir HPSN.

In der Literatur sind mehrere Modelle zur theoretischen Deutung des empi-
risch gefundenen Zusammenhangs zwischen RiBgeschwindigkeit und Spannungs-
intensitit erschienen /48-52/ u.a. Fett /21/ geht davon aus, daB das Auf-
brechen der Atombindungen, das Uberwinden des Morse- bzw. Lennard-Jones-
Potentials, Uber Wdarmefluktuationenerfolgt. Von N0 thermischen StdBen lber-

schreiten N, die mit zunehmender HuBerer Belastung abnehmende Potential-

1
schwelle AU, die ein Aufl&sen der Bindung zur Folge hat:

Ny = Ny exp (- &9 (3.53)

(k = Boltzmannkonstante)

Die Reaktionskraft des umliegenden Materials filhrt zu einer Senke in der ato-
maren Potentialkurve. Von N1 aufgebrochenen Bindungen Uberwinden in umgekehr-

ter Richtung N2 das Potential AW und schlieBen sich wieder:
_ _ AW
Ny = Njexp (- 1) (3.54)

AW strebt gegen Null mit abnehmender Belastung. Fiir KI = KIO ist AW = 0 und
somi t N2 = N1. Da gleich viele Bindungen aufbrechen wie sich schlieBen, er-

folgt kein RiBzuwachs.

Der Schwellwert K|0 wird auch von anderen Modellen theoretisch begriindet.
Pollet und Burns /50/ beispielsweise betrachten in Anlehnung an Uberlegungen
zur Wandergeschwindigkeit von Versetzungen atomare Energieschwellen und
-senken entlang der zu bildenden RiBebene. Das thermische Uberwinden der
Hindernisse hat erst beim Anlegen einer Kraft oberhalb eines Grenzwerts KIO’
weil neue Oberflichen gebildet werden miissen, eine Vorzugsrichtung.
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Bei vernachlissigbaren Reaktionskrdften im Fett-Modell (d.h. N, << Nl) 188t

sich der Exponent N aus GI. (3.52) physikalisch interpretieren:

U

0
N =§'k—.]7 (3-55)

Ug ist die Dissoziationsenergie, aus der sich je nach HBhe der &uBeren

Belastung AU berechnet. Die in U, enthaltene Verdampfungsarbeit verhdlt

0
sich umgekehrt proportional zum Partialdruck. Mit einer Diffusionspumpe
lassen sich Partialdriicke nicht verhiltnisgleich absenken. Nach G1. (3.55)

wire (mit N 11,7 und NVak= 10,5) im Vakuum, in dem experimentiert

wird, U0 votu;fPSiC ca. 10% geringer als an Luft. Dies setzt voraus, daB
der zum Bruch fiihrende RiB Kontakt zum Umgebungsmedium hat. Nach dem
Fettschen Modell ist dann ebenfalls eine Abnahme von KIC um 10% zu er-
warten; bei gleichbleibenden atomaren Abst&nden verhalten sich die maxi-
malen;Bindungskréfte wie die Potentiale. Bei gleicher Spannung und An-
fangsriBlinge wird die Lebensdauer kiirzer. In Anlehnung an G1. (3.41) -

(3.44) 188t sich schreiben (hier: F(t) = 1, o = Inertfestigkeit):

o¥ -N
tB Y ((_j—-IF)
c
und damit (o* ~ K, .):
c IC
t K N
tBVak _ (KICVak) ~o0.3 (3.56)
BLuft ICLuft

Experimentell werden eher gréBere Unterschiede gemessen, deren Ursache
Spannungrelaxationsvorgdnge sein k8nnten. Diese gewinnen um so ‘mehr an

Bedeutung, je langer die Versuchszeit ist.

Die unterkritische RiBausbreitung erfolgt intergranular, weil die Bin-

dungen in den Korngrenzen am schwdchsten sind.
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3.6 SchluBfolgerungen

Die in Kap. 2 dargestellten Eigenschaften eines sich plastisch verfor-
menden Biegebalkens nehmen EinfluB auf die langsame RiBausbreitung. Ob-
wohl die Spannungen in den einzelnen Fasern nicht genau bekannt sind,
lassen sich durch Ver&ndern der Probengeometrie und -abmessung Parameter
wie Randzugspannung und Kriechverformung in den einzelnen Biegefasern
hinreichend genau bestimmen, um zuverl8ssige Lebensdauervorhersagen tref=-
fen zu kdnnen. Dabei wird davon aﬁsgegangen, daB die Kriechschddigung

in Form von Poren und Mikrorissen proportional zur Kriechdehnung ist.

Experimentell wesentlich aufwendiger zu realisieren ist der Zugpriifstand
flir Keramik. Zum Kriechen haben Zugexperimente in den USA /31,35/ und
Japan /16,113/ keine wesentlich neuen Erkenntnisse gebracht. Die in die-
ser Arbeit dargelegten Vorstellungen zur unterkritischen RiBausbreitung
in HPSN unter reinen Zugbedingungen zu Uberpriifen, kdnnte Gegenstand

weiterer Arbeiten sein.

Die in dieser Arbeit zusammengestellten Daten und die daraus ableitbaren
SchiuBfolgerungen, das Kriechen und dié langsame RiBausbreitung betref-
fend, sind keineswegs als auf HPSN und HIPSiC beschrénkt anzusehen, son-
dern sind charakteristisch filir keramische Stoffe mit und ohne Glasphase.
Lewis und Karunaratne /114,115/ haben an SiAlON unterschiedlicher Zusam=
mensetzung Kriechuntersuchungen an Biegeproben und RiBausbreitungsmessun-
gen mit Hilfe der Doppeltorsionstechnik duichgefiihrt. Ahnlich wie HIPSiC
ist das von ihnen untersuchte korngrenzenphasenlose Material nur zu einem
transienten Kriechen f8hig, der kritische Spannungintensitdtsfaktor KIC
fallt mit zunehmender Temperatur leicht ab, und der bei 1400°C gemessene
N-Wert aus dem v-K-Gesetz betrdgt 13. Letzteres wird mit dem RiBausbrei-
tungsmodell durch Diffusion von Chuang /52/ diskutiert, insbesondere weil
es auch hier wie bei HIPSIiC einen K‘O-Wert zu geben scheint. Das korn-
grenzenphasenhaltige SiAlON=-Material dagegen erleidet starke Kriechver=
formung, wobei die Spannungsabh&ngigkeit bei n & 1,5 liegt. Flr K!C wer-
den in einem mittleren Temperaturbereich relativ hohe Werte gemessen
und der N-Wert zur Charakterisierung der RiBausbreitung ist mit etwa 7

dhnlich hoch dem flir HPSN. Ein K'O-Wert konnte nicht festgestellt werden.
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L. Zusammenfassung und SchluB

Das Hochtemperaturkriechverhalten und die gleichzeitig ablaufende unter-
kritische RiBausbreitung in HPSN und HIPSiC werden in vorliegender Arbeit
untersucht und beschrieben. HPSN mit Mg0 bzw. Y203'Zusatz enthdlt eine
amorphe, unter Hochtemperaturbedingungen viskose Korngrenzenphase. HIPSiC,
das keine zweite Phase enthdlt, dient als Vergleichsmaterial. Experimen-
tiert wird im L4-Punkt-Biegeverfahréen. Die Ergebnisse lassen sich wie folgt

zusammenfassen:

1. Mit zunehmender Temperatur bzw. abnehmender Viskositdt der Korngren-
zenphase nimmt die Verformungsgeschwindigkeit von HPSN zu, der Expo-
nent c aus dem primdren € t“-Gesetz steigt von = 1 auf - 0,5 an,
der Spannungsexponent n aus dem Norton-Ansatz (& ~ cn) von 1 auf 2.
Die Verformungsraten unter Zug werden wesentlich gr&Ber als bei glei-

cher Spannung unter Druck.

2. Das primdre bzw. transiente Kriechen von HPSN kann mit Hilfe eines
mechanischen Zweiphasenmodells erkldrt werden. Die Probenversteifung,
gemessen in Abh&ngigkeit von der Kriechverformung, 188t sich als Zu-
nahme der Kornkontaktstellen bzw. Kornverhakungen deuten. Diese be-
hindern die Relativverschiebung benachbarter Si3Nu-K6rner, die durch
einen viskosen Glasfilm voneinander getrennt sind. Das Reaktivieren
solcher Blockierungen ist durch Diffusions- oder L8sungs- und Wieder-
ausscheidungsvorginge méglich. Dann werden stationdre, also zeitlich

konsitante Kriechgeschwindigkeiten realisierbar.

3. Je nach Versuchsart = statische Belastung, ansteigende Belastung oder
zeitlich konstante Gesamtverformung - werden unterschiedliche Spannungs-
abhdngigkeiten des Kriechens gemessen. Sie lassen sich durch das span-
nungsinduzierte Bilden von Poren, das Wachsen dieser Poren in Akkommo-
dation zur Kriechverformung sowie durch das ebenfalls spannungsabhan-
gige SchiieBen derselben erkldren. Die unter Zugspannung wesentlich
stdrkere Neigung zur Porenbildung flihrt zum unterschiedlichen Zug/

Druck=Kriechverhalten.
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L. Die unter Kriechbedingungen an HPSN gemessenen.lebensdauern lassen
sich mit Hilfe eines erweiterten Griffith-Ansatzes nachvollziehen.
Der zugrundegelegte Mechanismus der RiBausbreitung ist das Bilden
und Wachsen von Mikrorissen bzw. Poren im Spannungsfeld vor der RiB-
spitze und in der Gesamtprobe. Sie stellen einer RiBverldngerung
Oberflachenenergie zur Verfligung und senken dadurch den RiBwiderstand.
Die RiBausbreitungsgeschwindigkeit ergibt sich aus der Zeit dt, die
notig ist zur Bereitstellung der Hohlrdume, durch die eine RiBverldn-

gerung um da energetisch m8glich wird.

5. Das Relaxieren der Randzugspannung in der Biegeprobe vermindert die
Spannungsintensitdt an der RiBspitze und hat damit lebensdauerverl&n-
gernde Wirkung. An HPSN(Mg) werden bei langsamer RiBgeschwindigkeit
die effektiven Spannungen im RiBspitzenbereich durch Kriechvorgdnge
abgebaut, und der RiB kommt zum Stehen. Ein Wiederanstieg der RiBge-
schwindigkeit, der zum Probenbruch filhrt, ist eine Folge von Kriech=

schddigung durch Porositét,

6. Ist die Spannungsabh#ngigkeit des Porendffnens und -schlieBens die-
selbe, dann diirfte ein Zusammenhang zwischen dem RiBwachstumsparame-

ter N und dem Spannungsabklingverhalten im Relaxationstest bestehen.

7. Beim Ubergang zu zyklierender Belastung ist bei Frequénzen bis zu

4 Hz keine Anderung im RiBausbréitungsmechanismus festzustellen.

8. Die Kriechverformung von HIPSiC ist noch bei h&chsten Temperaturen
minimal. Die RiBausbreitung in HIPSiC ist wie flir HPSN bei mittleren

Temperaturen nicht aus einem energetischen Ansatz herzuleiten.

Die beiden untersuchten HPSN-Materialien unterscheiden sich hinsichtlich
der niedrigeren Erweichungstemperatur der Korngrenzenphase von HPSN (Mg)
im Vergleich zu HPSN(Y), sowie des geringeren Anteils dieser Phase im
Gefiige von HPSN(Mg). Ob hier die Ursache des wihrend des Kriechversuchs
andersartigen Versteifungsverhaltens und des bei HPSN(Mg) beobachteten
typischen Kriechbruchs zu suchen ist, miiBte in weiteren Untersuchungen

gekldrt werden.
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Wie die Keramik ''schlagfest modifiziert', der K .-Wert angehoben und un-

terkritische RiBausbreitung mdglichst vermiedenlﬁerden kann, daran wird
intensiv geforscht. Aus thermodynamischen Griinden bleibt die Umwandlungs-
verstdrkung durch eine zweite Phase dém unteren Temperaturbereich vorbe-
halten. Bei hohen Temperaturen kann das Erweichen einer Glasphase zu ei-
nem Z3higkeitszuwachs fiihren, der aber mit einer abnehmenden Kriechbe=
stadndigkeit verbunden ist. Ein hdherer RiBwachstumsparameter N, der bei
gleichbleibendem ch eine geringere Anfdlligkeit gegenllber langsamer
RiBausbreitung mit sich bringt, diirfte nach in dieser Arbeit gewonnen
Erkenntnissen durch eine ''enge'' Verteilungsdichte von Gefligeinhomogeni-
tdten und mdglichst kleinen Gefiigeinhomogenitdten erreicht werden. lst
die Hohlraumbildung erschwert, dann ist es auch die RiBausbreitung; dies
allerdings gilt fir eiﬁen Temperaturberefch, in dem nicht ndr die RiB-
ausbreitung sondern auch die Kriechverformung die Einsatzmdglichkeiten

begrenzt,
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Anhang

| Bestimmung der Kriechparameter A*, n und Q

Station&dre Kriechgeschwindigkeiten werden tiblicherweise mit Hilfe des Norton-

Gesetzes beschrieben:
é? = A¥gHN (A1)

In Abb. A1, A3, Al sind die gemessenen, zeitlich konstanten Verformungsge=
schwindigkeiten liber die linear-elastisch berechnete Randspannung aufgetra-

gen. Ob station&dre Verformungsgeschwindigkeiten erreicht sind, 188t sich

* vs. Ig t er-

am besten aus der doppellogarithmischen Darstellung, lg €
kennen. Erst wenn ¢¥ parallel zur Zeitachse verl&uft, ist ein stationirer
Zustand erreicht. Die Parameter A¥ und n sind mit Hilfe der linearen Re-
gression ermittelt. Da HPSN(Y) bei 1200°C keine station&re Verformungsge=
schwindigkeit zeigt, ist die Spannungsabhd&ngigkeit n aus der Kriech-

geschwindigkeit 1h nach Versuchsbeginn ermittelt (Abb. A2).

Das unterschiedliche Verformungsverhalten von Trapezproben bei Vorzeichen-
umkehrung der Belastung ist in Abb. A5 dargestellt. Mit %m1/%m2 ist bei be-

kannten n At/Ac aus Abb. 7 abzulesen.

Die in Tab. 2 angegebenen At*Werte lassen sich mit Hilfe von GI.(2.17)

errechnen. Hierzu miissen A*, n und At/Ac zuvor bestimmt worden sein.

Die Elastizitdtsmoduln E in Tab. 2 sind aus der elastischen Verformung der
Biegeproben zu Kriechversuchsbeginn ermittelt und daher nur als Anhalts-

werte zu betrachten.
Die Aktivierungsenergie des Kriechens ist mit Hilfe des Ansatzes

A¥ ~ exp (- ﬁ%\ (A2)

zu bestimmen. Durch Vergleich der A¥-Werte bei 130000 und 1400°¢C ergibt sich
flir HPSN(Y) flir diesen Temperaturbereich der Wert Q = 215 kJ/mol..
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Abb. A1: HPSN(Mg) 120000, Verformungsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der
Belastung
*i ] .
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Abb. A2: HPSN(Y) 1200°C, &¥(1h) vs o
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Abb. A5: Verformungsverhalten von Trapezproben bei gleicher Belastung,

aber unterschiedlichen Vorzeichens

|| Bestimmung des Weibull-Moduls m* fir HPSN(Mg) bei 1200°C

Zur Ermittlung des Weibull-Moduls m* werden die Lebensdauern von Kriechver-

suchen nicht vorgeschddigter Proben betrachtet unter Bedingungen, die die

Glltigkeit der verwendeten Gesetzm#Bigkeiten garantieren. Da das RiBwachs-

tumsgesetz (A3) Kriechschddigung nicht berilicksichtigt, werden kurze Stand-

zeiten verlangt bzw. flir HPSN(Mg), 1200°C: o% 2 170 MN/mz.

Die RiBausbreitungsgeschwindigkeit

wird gesteuert durch die Spannungsintensitit
K =0 /ay

bzw. durch die Spannung in der Randzugfaser der Biegeprobe
o = g%eF(t) ;

(A3) bis (A5) flhrt auf:

B N-2 =N

F(t)th = B*-oC °g

O =

(A3)

(Ak)




mit
2 Ic

2., N2 % =
(N-2)BY” K . Y Va

B*_

Die Inertfestigkeit. o unterliegt einer Weibullverteilung:

In 1In

(A7) eingesetzt in (A6)

% t . #*
In Tn —— = = {In BreNae + N In 0% - T 1ne* - *no__
(o]

TP, ~ N- N-2

f

ermdglicht die Aufstellung eins Weibull-Plotts (Abb. A6) /113/.

Intn—— HPSN(Mg)  1200°C  anLuft

1-P

//////// Proben nicht vorgeschddigt
£ & 2170MN/m?

. . . I
38 39 40 Nin d*+ingBF(t)th

Abb. A6: Weibull-Diagramm flir HPSN, 1200°C

(A7)
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Mit den Zahlenwerten aus Tab. 2 und Tab. 4, d.h. N & 7 und F(t), beschrie-
ben durch G. (2.12b), ist m* £ 6,6. Da Oberflidchenfehler zum Versagen fiih-
ren, ist ein m*-Wert von 5, der in diesem Werkstoff bei gleichen Bedingun-

gen die Summenhdufigkeit der Gefligeinhomogenit&ten charakterisiert (Kap. =
2.4.2.1), nicht zu erwarten gewesen.

Il Relaxation der Randzugspannung

Die Relaxation der Randzugspannung wdhrend des Kriechversuchs nach G1. (2.12)
ist in Abb. A7 einer genaueren Berechnung /116/ gegenilbergestellt. Beiden
liegt der Ansatz (2.7) zugrunde, /116/ berlicksichtigt aber die gesamte

Spannungsverteilung im Biegebalken.

g
o* 10
09
08
0.7
n=2
06 oc=10
A=10"8 m/(hMN?)
051 E=25105MN/m?

o ! 10 100 tih

Abb. A7: Relaxation der Randzugspannung nach /116/ und
Gl. (2.12) - gestrichelt gezeichnet






