KfK 4783

September 1990

vcCcCC
CcCO0LO
SSCE
ccx=0
o 08y
cExE nX
O © = =
TS oS
\¢ O
> N
n=<0
n-mr
OLN
T30
SO
P

P. Wang

Institut fiir Material- und Festkdrperforschung

o
N -
-
e
o
.
©
4
=
-
e
wjpnd
C
()]
N
(7]
o
c
=
L
Q
(72
e
O
S
c
o
X







KERNFORSCHUNGSZENTRUM KARSRUHE

Institut fiir Material- und Festkorperforschung

KfK 4783

Kriechen und Oxidationsverhalten von SiC-whiskerverstirkten

Al»03/ZrO9 Werkstoffen

P. Wang

*von der Fakultiit fiir Maschinenbau der
Universitit (TH) Karlsruhe genehmigte

Dissertation

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH, Karlsruhe



Als Manuskript gedruckt
Fur diesen Bericht behalten wir uns alle Rechte vor

Kernforschungszentrum Karlsruhe GmbH
Postfach 3640, 7500 Karlsruhe 1

ISSN 0303-4003



Zusammenfassung

in der vorliegenden Arbeit wurden Oxidationsversuche an Luft bis zu einer Temperatur von
1450°C nach zwei Aufheiztypen und Vierpunkt-Biegekriechversuche im Temperaturbereich
1000 - 1350°C bei Biegebelastungen zwischen 40 - 160 MPa an Luft (oder im Vakuum) an
SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02 Keramiken durchgefithrt. Weiter wurden die vier
Materialien im Anlieferungszustand und nach den Oxidations- bzw. Kriechversuchen mit
unterschiedlichen Verfahren charakterisiert. Die ermittelten Ergebnisse wurden mit

entsprechenden Modellen und theoretischen Berechnungen bewertet, erklirt und diskutiert.

SiC-whiskerverstirkte A1203/Zr02—Keramiken haben einen relativ guten Oxidations-
widerstand bis zu Temperaturen zwischen 1000 - 1200°C, je nach dem Additivgehalt. Im
Hochtemperaturbereich kann das Oxidationsprodukt der Whisker mit der Matrix neue Phasen
bilden und reduziert so den Oxidationswiderstand. Der Oxidationsverlauf der SiC-whisker-
verstiarkten A1203/Zr02-Keramiken kann durch ein parabolisches Zeitgesetz beschrieben
werden. Wahrscheinlich wird die Oxidationskinetik von der Diffusion der Gasphase durch
das amorphe Oxidationsprodukt gesteuert. Die Oxidationsprodukte sind Gasphase CO (oder
COZ), amorphe Phasen (Si02 und SiOz-reiche Aluminiumsilicate) und Kkristalline Phasen
(Mullit und Aluminiumsilicate), je nach der Versuchszeit und den Temperaturen. Die
Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02—Keramiken ist stirker

vom Additivgehalt und den Verunreinigungen als vom Whiskergehalt abhingig.

Die Kriechkurven des feinkdrnigen Al,03/ZrO, ohne Whisker und sinterférdernde Additive
zeigen klassisches Verhalten mit drei Kriechbereichen. Der Kriechmechanismus ist durch
A3* Diffusion gesteuertes Korngrenzengleiten. Die Kriechkurve der SiC-whiskerverstirkten
A1203/Zr02—Keramik zeigt ausgedehntes primires Kriechen. Die Einlagerung der Whisker
ohne Additiv reduziert die Kriechgeschwindigkeit um etwa 2 GréB8enordnungen. Das
Kriechverhalten der whiskerverstirkten A1203/Zr02 Keramiken reagiert besonders
empfindlich auf Additive. Die Einlagerung der Whisker verbessert den Kriechwiderstand des
Basiswerkstoffes nur bei niedrigem Belastungsniveau und geringer Additivmenge. Der
Spannungsexponent der whiskerverstirkten A1203/Zr02—Keramik ist hoher als der des
Basiswerkstoffes. Eine Voroxidationsbehandlung zeigt keinen wesentlichen Einflufl auf die

Kriechgeschwindigkeit bei den gewihlten Versuchsbedingungen.

Durch die Spannungsiibertragung der Whisker reduzieren sich die Spannungen der Matrix
und die Whisker kénnen das Korngrenzengleiten und die Kornrotation der Matrix und das
unterkritische RiBwachstum in der Matrix behindern, wodurch der Kriechwiderstand
verbessert wird. Das Kelly-Street-Modell, in dem der EinfluB der Grenzflichenzustinde
zwischen Whisker und Matrix dargelegt ist, in Kombination mit dem McLean-Modell kann

das Kriechverhalten der SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02—Keramiken gut beschreiben.



Abstract

Creep und Oxidation Behaviour of SiC-whisker-reinforced
Al,03/ZrO9 Composites

P. Wang

Oxidation tests in air at temperatures up to 1450°C following two heating types and four-
point-bending creep experiments under bending stresses between 40-160 MPa at
temperatures from 1000 up to 1350°C in air or vacuum were performed with SiC-whisker
reinforced A1203/Zr02 composites. The materials before and after oxidation and creep tests
have been characterized with different methods. The measured results are explained and

discussed with corresponding models and theories.

SiC-whisker reinforced A1203/Zr02 composites have a good oxidation resistance up to
temperatures between 1000-1200°C, depending on the additive content. At higher
temperatures the oxidation product of the whiskers can form new phases with the matrix and
thus reduces the oxidation resistance. The oxidation process follows a parabolic rate law. The
diffusion of gas phase through the amorphous oxidation product appears to be the rate
controlling process. During oxidation gas phases (CO or COZ), amorphous phases (Si02 and
SiO4-rich aluminosilicate) and crystalline phases (mullite and aluminosilicate) are formed
depending on time and temperature. The oxidation rate stronger depends on additive and

impurity contents than on the amount of whiskers.

The creep curves of fine-grained A1203/Zr02 without whisker and additive exhibit three
creep stages. The creep deformation occurs as AP*-diffusion controlled grain-boundary
sliding. The creep curves indicate that SiC-whisker reinforced A1203/Zr02 composites have
a long primary stage. The addition of the whiskers without additive reduce the creep rate by
approximately two orders of magnitude. The creep behaviour of SiC whisker-reinforced
ceramic composites is strongly influenced by the additives. In the presence of small additive
amounts the whiskers improve the creep resistance only at low stresses. SiC-whisker~
reinforced A1203/Zr02 exhibit a higher stress exponent than the matrix. Preoxidation

treatment indicate no distinct influence on the creep rate under the conditions of these tests.

The redistribution of the stresses from the matrix to the whisker as well as the inhibition of
grain-boundary sliding, grain-rotation and intergranular cracking improve the creep
resistance. The Kelly-Street model, in which the whisker/matrix interface sliding effect has
been taken into account, together with the McLean-Modell can describe the creep behaviour

of SiC-whisker reinforced A1203/Zr02 ceramic composites.
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1. Einleitung

Moderne Hochleistungskeramiken haben durch ihre hohe Festigkeit und die guten
Korrosionseigenschaften im Hochtemperaturbereich ein grofles Anwendungspotential. Die
Sprodigkeit dieser Werkstoffe ist eine der Hauptschwierigkeiten im Hinblick auf die
Anwendung, so daB bei der Entwicklung neuer Keramikwerkstoffe der Verbesserung der
Zihigkeit und - fiir hohe Temperaturen - des Kriechverhaltens eine grofie Bedeutung

zukommt.
Man versucht durch verschiedene Verstirkungsmechanismen die Z&higkeit zu erhdhen:

-- Phasenumwandlungsverstirkung und -zihigkeitssteigerung
-- MikroriBzihigkeitssteigerung

-- Partikelverstirkung

-- Lang- oder Kurzfaser- oder Whiskerverstirkung

Im Vergleich zur Faserverstirkung und Zihigkeitssteigerung haben die anderen Methoden
verschiedene Grenzen: Die Mikrori3zahigkeitssteigerung ist auf ein enges Gebiet begrenzt,
in dem thermische Expansionsfehlpassungen oder Anisotropien vorliegen. Sie wird auch
von der Temperatur begrenzt und ist empfindlich beziiglich der mechanischen Festigkeit.
Phasenumwandlungsverstirkung und -zihigkeitssteigerung werden vom Material und der
Phasenzusammensetzung bzw. der Temperatur T « Tms (Martensit-Punkt) begrenzt, z. B.
die Verstidrkung durch die Einlagerung von ZrO,-Teilchen in eine keramische Matrix ist
nur bis zur Temperatur von etwa 700 °C wirksam. Die RiBzahigkeit faserverstirkter
Materialien betrigt zur Zeit ca. 5-15 MPa-m? [1). Weil die Einbringung langer Fasern in
die Matrix schwierig bzw. teuer ist, konzentriert sich die Aufmerksamkeit der
Forschungsarbeiten und der Industrie seit einigen Jahren auch auf die Whiskerverstirkung.
Whisker (z.B. SiC-Whisker ) konnen durch unterschiedliche industrielle Methoden
hergestellt werden und ihr Preis ist um den Faktor 10—103 niedriger als der fiir lange
Fasern. AuBerdem konnen whiskerverstirkte Keramikverbundwerkstoffe  durch
konventionelle pulvertechnologische Verfahren ( z.B. Pressen + Sintern oder HeiBpressen)
hergestellt werden. Sie zeigen hohe RiBzihigkeit, gute Thermoschock- und
Hochtemperaturverformungs-bestindigkeit. Aber der Nachteil ist, daB durch Hautkontakt
mit Whiskern und Einatmen von Whiskern eine tumor-erzeugende Gefahr besteht. Um das
Gefahrenpotential zu verringern, versucht man, dickere Whisker herzustellen und nicht

direkt mit freien Whiskern in Verbindung zu kommen.

Es wurden bereits mehrere Forschungsarbeiten iiber SiC-whiskerverstirkte Keramiken



durchgefiihrt, z.B. iiber Herstellungsmethoden [2-5], zum Verstindnis der mechanischen
Eigenschaften bei Raum- und Hochtemperatur [6-10] und zum Oxidationsverhalten
[2,11,12). Bis jetzt gibt es jedoch kaum Untersuchungen iiber die Verinderungen in
solchen Werkstoffen durch Langzeitbeanspruchung unter verschiedenen
Umgebungsbedingungen. Weil ein fiir den Hochtemperatureinsatz geeigneter
Konstruktionswerkstoff nicht nur gute Zihigkeit, sondern auch eine ausreichende
Kriechfestigkeit haben und in korrodierenden Atmosphiren stabil sein soll, ist die
Untersuchung des Einflusses der SiC-Whisker sowohl auf die Kriechverformung als auch
auf den Oxidationsproze3 Gegenstand dieser Arbeit. Es ist auch moglich, daB sich das
Verhalten und das Kriechgesetz der SiC-Whisker auf andere Whisker oder auch auf
kurzfaserverstirkte Keramiken anwenden lassen. SiC-whiskerverstirktes Al;O3 mit
unterschiedlichem Whiskergehalt wurde als Beispiel gewihlt, da diese Werkstoffe von der

Industrie als Schneidkeramik [13-15] bereits hergestellt werden.

Zielsetzung dieser Arbeit ist es, das Hochtemperaturverformungsverhalten von
A1203/Zr02—Keramikwerkstoffen ohne und mit SiC-Whisker zu vergleichen, um das
Kriechverhalten eines kurzfaser(whisker)verstirkten Werkstoffes zu verstehen und den

Einfluf3 der SiC-Whisker auf den VerformungsprozeB3 zu kliren.

Das Oxidationsverhalten wird durch den SiC-Whiskereinsatz kompliziert. Einerseits
unterliegen Whisker aufgrund chemischer Reaktionen eher der Degradation als Fasern.
Andererseits haben Whisker weniger Verunreinigungen und sind hochtemperaturstabiler
als Fasern, da sie Einkristalle und meistens von einer Schutzschicht umgeben sind.
Bisherige Untersuchungen zeigen, dafl die Oxidation der SiC-whiskerverstirkten
Keramiken wahrscheinlich einen negativen Einfluf auf die mechanischen Eigenschaften
hat [16]. Dieses Problem wird vielleicht durch die Einlagerung von ZrO, verscharft, da
ZrO, ein guter Sauerstoffionenleiter ist. Bis jetzt gibt es jedoch kaum Veréffentlichungen
iiber SiC-Whisker + A1203/Zr02, so daB in dieser Arbeit erstmals systematische
Untersuchungen durchgefiithrt werden, um das Oxidationsverhalten der SiC-Whisker in der
Oxidmatrix und den EinfluB3 auf das Kriechverhalten zu kliren. Ferner werden auch die

verschiedenen theoretischen Reaktionsmoglichkeiten diskutiert.

Bei der Herstellung der whiskerverstirkten Keramikwerkstoffen werden oft Additive
verwendet, um hohe Dichten zu erreichen. Fliissige Phasen schmelzen bei relativ niedrigen
Temperaturen, wodurch der Kornverbund hergestellt wird und fiir den Sintervorgang
wichtige Diffussionsprozesse entlang der Korngrenzen erheblich beschleunigt werden. Die
Additive bilden im Material eine Korngrenzenphase und kénnen somit einen starken
EinfluB auf die Hochtemperatureigenschaften ausiiben. Durch diese Phasen konnen
Gleitprozesse und Diffusionsprozesse begiinstigt werden, welche die
Hochtemperaturfestigkeit einschrinken. Bei guter Loslichkeit des Kristalls in der flissigen



Phase kann die Diffusionsrate um mehrere Groflenordnungen ansteigen und zur
dominierenden EinflufligroBe auf die Kriechgeschwindigkeit werden oder nahezu
superplastisches Verhalten des zweiphasigen Werkstoffs verursachen. Dieses Phinomen trat
in SiC-whiskerverstirktem Si3N4 auf, bei dem die Kriechgeschwindigkeit des Materials
mit SiC-Whisker und Additiven gréfler als ohne SiC-Whisker und Additive war [17]. Im
Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Kriech- und Oxidationsversuche an solchen
Werkstoffen durchgefiithrt, um den Einflul der Additive in SiC-whiskerverstirkter
Keramik zu kliren. Zusidtzlich wurden die mechanischen Eigenschaften bei
Raumtemperatur untersucht, um ein umfassendes Verstindnis des Verhaltens

whiskerverstirkter Keramiken zu gewinnen.



2. Literaturiibersicht

2.1 Whiskerverstirkte Keramik und ihre mechanischen Eigenschaften

2.1.1 Mechanismus der Whiskerverstirkung in Verbundwerkstoffen

Die mechanischen Eigenschaften von faserverstirkten Verbundwerkstoffen sind abhingig
von den mechanischen Eigenschaften der benutzten Fasern und Matrices, deren
chemischer Kompatibilitit, der Verbundfestigkeit zwischen Faser und Matrix sowie der
Verteilung und Anordnung der Fasern. Die Verbundfestigkeit zwischen Faser und Matrix
ist dabei fiir die Wirksamkeit der Fasern entscheidend. Die Verbundfestigkeit soll so grof3
sein, daB die Fasern die Hauptbelastungen iibertragen konnen; vor dem Bruch der Fasern

soll aber durch Faser -" pull out " méglichst viel Bruchenergie verbraucht werden.
Generell muf3 unterschieden werden zwischen Verstirkung mittels

-- Langfasern
-~ Kurzfasern und Whiskern

Im folgenden sind hier nur letztere von Interesse. In der verdffentlichten Literatur wurden
an verschiedenen Stellen meist empirische Beziehungen zur Berechnung der
Verbundfestigkeit und zur Bestimmung der Wirkmechanismen der Zihigkeitsverbesserung
angegeben [1,18-28]. Hier werden davon nur solche beschrieben, die besonders fiir

whiskerverstirkte Keramik brauchbar erscheinen.

(1) Festigkeitssteigerung

Unter Annahme linear elastischen Verhaltens der eindimensional faserverstirkten

Verbundwerkstoffe kann durch die Mischungsregel gezeigt werden [22]:

o, =0¢Ve+(1-Vg)o, (2.1.1)

bei Efb > Emb

Uvb = VfEfE mb + ( I—Vf )Umb (2.1.2)
Uvb = VfEfE mb (2.1.3)



Die unterschiedliche Dehnung verursacht eine Scherspannung in der Grenzfliche zwischen
Faser und Matrix. Die Belastung wird durch diese Scherspannung auf die Whisker
iibertragen. Die iibertragene Spannung ist abhingig von der Linge des Whiskers und den
mechanischen Eigenschaften der Matrix und der Faser. Sie steigt bis zu einer kritischen

Léinge 1, und erreicht dann ihr Maximum [29]
I, =oe/T (2.1.4)

1. ist nicht konstant, sondern abhingig von dem Radius r und oy. Termonia [30] hat auch

eine einfache Beziehung fiir Grenzflichenmodell(b) (Abb.2.1) entwickelt:
l./d =2 E¢/E, ' (2.1.5)

Wenn es einen sehr festen Verbund zwischen Whisker und Matrix gibt, kann die 1,/d mit
elastisch-elastisch- Analyse gerechnet werden, die von Dow und Rosen [39,146] bestimmt

wurde:
Dow-Modell [39]
lc/d = 8.40/T (2.1.6)

mit T = 24(ug/EQ[1 + (Ve/ Vi )Eg/E VI - 3(ug/itgy)]
¥ 2Ang/m V2 - vt -

Rosen-Modell [39,146]
1/d = (V2 - DE/E 112 cosh™I((1 + (1 - ¢ 2121 - &)]) 2.1.7)
mit ¢1= 0.97, (¢1= Uf/of”’ Ufoo : Uf beil = oo)

In Abb.2.1 ist die Spannungsverteilung entlang dem Whisker im Verbundwerkstoff unter
Last dargestelit [68]. Im Vergleich zur langen Faser konzentriert sich die Spannung am
Ende des Whiskers ( oder der Kurzfaser ) (end-effect).

2) Mogliche RiBzahigkeitsverbesserungs-Mechanismen in whiskerverstirkten Werkstoffen
und _ihre Modelle

Die Mechanismen der Rif3zihigkeitsverbesserung, wie Rif3iiberbriickung, Faser-Pullout,
RiBablenkung und Mikrorisse sind an den Wirkmechamismen des Whiskers beteiligt. In
Tabelle 2.1 ist ein umfassender Uberblick iiber die vier wichtigsten Mechanismen

dargestellt. Meistens sind mehrere Mechanismen gleichzeitig wirksam.

RiBitberbriickung: Bei hoher Verbundfestigkeit zwischen Matrix und Whisker und relativ
niedriger Festigkeit des Whiskers bildet der Whisker in der RiBfront eine uberbriickende



. Matrix ! Grenzfldche |
o 0.05 |— T
o i {a)
Z i
£ 5
o
b 2
0 —
1 -
© Z
o
= N
: .
S 0.5 -
b -—
0 hl [
-5
Linge entlang der Achse der Whisker (Streckungsgrad, Y/d)
N 1 7 1
- o ..
o? | Matrix ! Grenzflache ! (b)
= L
s L
\ aud
;: -
o

1 }+ Matrix | Faser
— I
o 1
o 1
= 1
e }
2z
© |
~
o
i
- ]
0 | I I \ L

1
-5 0 5 10 15 20

Lange entlang der Achse der Whisker (Streckungsgrad, Y/d)

Abb. 2.1 : Spannungsverteilung unter Last in einem kurzfaserverstirkten
Verbundwerkstoff[68], (a) Grenzflichenmodell unter Annahme von Reibung
(b) Grenzflichenmodell unter Annahme chemischer Bindung



Tabelle 2.1 : Mechanismen und ihre Voraussetzungen fiir whiskerverstikte

Verbundwerkstoffe

Schematische Festigkeit und Volumen- Verbundfestigkeit Orientierungs Radial-Eigen-
Mechanismus Zihigkeit prozent zwischen Matrix

Darstellung des Whiskers der Whisker und Whisker abhéngigkeit  spannung
RiBuberbriickung ﬁ#;r hoch niedrig hoch hoch nein
Pull out ,H% relativ niedrig niedrig miBig abhingig

hoch vom Verbund
RiBablenkung 2\ \ hoch méBig hoch
- N\T7Z
Mikrorisse \PAW Y\ gut niedrig sehr hoch
ikroriss ?—Qj"/




Zone und behindert das weitere RiBwachstum (Tabelle 2.1a ). Evans and McMeeking [31]
berechnen AGc und AKc fiir fest miteinander verbundene Whisker-Matrix-Grenzflichen:

AG, = Vo 2r/E; (2.1.8)
AG, = Vo5 3r/6EgT (2.1.9)
AR, = L1 gy [ Ver(1-yVO(-VP (2.1.10)

P. E. Becher et al [32] haben ein Modell entwickelt, das auf der Verdnderung von
Spannungsintensitit und Energie [33 ] beruht:

AK = o [Ver/6(1-v)? - E /E; -Gy /Gl (2.1.11)

Die Auswirkung der Orientierung der Whisker nach diesem Mechanismus ist nicht
gesichert. Nur wenn die Whisker in grofem Winkel zur Bruchflichen normal vorliegen, ist

es moglich, daB der RiBiiberbriitckungsmechanismus versagt [1].

Faser-Pullout ;: Liuft ein RiB iber einen Whisker hinweg, wird dieser aus der Matrix
herausgezogen, was dem Rif Energie nimmt und eine grdBere Oberfliche erzeugt. Dies
fithrt zu einer gréBeren Bruchenergie. Eine niedrige Verbundfestigkeit zwichen Matrix
und Whisker begiinstigt den Pulloutprozef3. Ob die Faser herausgezogen werden kann oder
nicht, ist auch abhéngig von der kritischen Faserlinge 1, [6,29]. Wenn 1, = I, ist, so
konnen alle Whisker herausgezogen werden. Die Bruchenergie setzt sich dabei aus zwei
Teilen zusammen, dem Ablosen der Faser von der Matrix und dem Herausziehen der
Faser, dem Reibungskrifte entgegenwirken. Die Ursache der Reibungskrifte sind
Druckeigenspannungen im Material, da die gebrochenen Fasern sich radial ausdehnen als
Folge der vorangegangenen Querkontraktion unter Zug [22]. Folgende AG werden mit
Hilfe der Bruchmechanik bestimmt [31];

AG, = T Vg I¢%/6r (g < 1) (2.1.12)
bei lf = IC
AG, = V0 %r/6T (2.1.13)

D. M. Thouless and A.G. Evans [34] analysieren mit einer Niherung, die auf dem Modell
des schwichsten Gliedes in einer Kette beruht, den EinfluBB des HerausreiBBens der Faser
aus der Matrix auf die mechanischen Eigenschaften. Sie bestimmen mit statistischen
Methoden die Zusammenhinge zwischen dem Ort des Faserbruches, der L#inge des
herausgezogenen Faserstiickes und den Eigenschaften der Faser, der Matrix und der
Faser-Matrix- Grenzfliche,

RiBablenkung: Wenn ein wachsender RiB auf einen Whisker trifft, so wird er abgelenkt



und l4uft entlang der Whisker-Matrix-Grenzfliche weiter. Dadurch wird die
Energiedissipation erhoht. K. T. Faber und A. G. Evans haben ein Modell uiber diesen
Mechanismus entwickelt [35,36]. Diese Analyse baut auf der Bestimmung der anfinglichen
Verkippung und der maximalen Verdrehung der Riffront zwischen den Teilchen auf.
Daraus 148t sich die durch die Abweichung induzierte Verringerung der treibenden Kraft
fiir die RiBbildung ableiten. Weiterhin wird auch iiber den Einfluf3 von dreidimensionalen
stibchenférmigen Fasern berichtet. Die ideale zweite Phase soll chemisch stabil sein und
in einer Menge von 10-20 Vol % vorliegen. Stengelférmige Teilchen mit einem hohen
Streckungsgrad (1/d) sind ginstig fiir eine starke Erhohung der Rifzdhigkeit. Kirzlich
stellten Liu et al ein Modell fiir den RiBBablenkungsmechanismus des Whiskers vor [37].
Dieser beruht auf zweidimensionalen stibchenférmigen Teilchen (weil sich Whisker
senkrecht zur Pressrichtung orientieren). Dieses Modell paB3t gut zu den experimentellen
Daten. Es wurde bewiesen, daf3 die Rifzihigkeit nicht nur abhingig vom Volumengehalt
und dem 1/d-Verhiltnis der Whisker, sondern auch von deren Orientierung ist. Wenn die
RiBfliache und das RiBwachstum senkrecht zur Whiskerfliche sind, wird die kritischen
Energiefreisetzungsrate um den Faktor 7 und der kritische Spannungsintensititsfaktor um
den Faktor 2 erhght. Die meisten experimentellen Daten sind niedriger als die nach dem
Modell berechneten Werte, was auf die gleichzeitige Wirkung mehrerer Mechanismen bei
der Whiskerverstirkung und eine Begrenzung der RiBablenkung bei einer stirkeren

Matrix-Whisker-Haftung zuriickzufiihren ist.

Mikrorisse. Wenn der Whisker eine gréfiere Bruchdehnung als die Matrix hat, wird bei
Zugbeanspruchung parallel zum Whisker bei Erreichen der Matrixri3spannung und dem
damit verbundenen Auftreten erster Matrixrisse die von der Matrix getragene Last auf
den Whisker iibertragen. Solange der Whisker zusitzliche Last aufnehmen kann, werden
weitere zahlreiche Risse an anderen Stellen in der Matrix entstehen. Eine andere
Moglichkeit fur die Bildung von Mikrorissen ist die unterschiedliche Ausdehnung
zwischen Whisker und Matrix [1,38]. Beim RiBwachstum trifft die RiBspitze auf die
Mikrorifizone. Durch die Bildung und Verlingerung der Mikrorisse wird Energie
absorbiert und der E-Modul des Materials nimmt ab, wodurch die Bruchzihigkeit ansteigt
[39]. Das Modell iiber diesen Mechanismus wird in /40/ detailliert beschrieben.

2.1.2 Whisker

Whisker sind einkristalline Fasern. Sie besitzen eine hohe Zugfestigkeit und einen hohen
E-Modul. Im Vergleich zu polykristallinen Fasern haben sie oft eine verbesserte
Hochtemperaturbestindigkeit und zeigen eine groBe Bruchenergie (work-of-fracture ).

Fir die Verstirkung der Keramiken sind SiC-Whisker von besonderem Interesse.
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SiC-Whisker konnen durch verschiedene Prozesse hergestellt werden. Zur Anwendung

kommen iblicherweise folgende Methoden:

Vapour-Liquid-Solid (VLS) ProzeB [41] Bei ca. 1400°C liegt der metallische Katalysator
(z.B. Fe-Legierung) in Form schmelzfliissiger Kugeln vor. C und Si werden iiber die
Gasphase (z.B. CHy bzw. SiO) auf die Oberfliche des flussigen Katalysators transportiert
und die Whisker scheiden sich als aufwachsendes Substrat ab.

Reishiillen-ProzeB [42-44]: Bei dem ProzeB reagieren das SiO, und der Kohlenstoff bei
ca. 1400 °C in den Reiskornhiillen miteinander. Dafiir wird ein Metall als Katalysator in
den Reishiillen benutzt. Zur Zeit wird diese Methode ohne Einlagerung des Katalysators
durchgefithrt [43].

Die meisten SiC-Whisker haben eine glatte Oberfliche und sind tiberwiegend hexagonal,
manchmal auch vier- oder dreieckig. Der Querschnitt kann regelmiBig oder unregelmiBig
sein [45]. Fast alle Whisker haben Stapelfehler mit verschiedenen Abstinden (1 - 20 nm),
die senkrecht zur Wachstumsrichtung des Whiskers vorliegen [46,47]. In der Mitte gibt es
oft Poren, die von Gaskomponenten aus der Sinteratmosphire herrithren [46]. Nach
verschiedenen Herstellungsprozessen gibt es in der Mitte manchmal Verunreinigungen, wie
z. B. Ca, Al, Mn, SiOz und C [45,48,49]. Diinne oxidreiche Schichten treten an der
Oberfliche auf [45,50-52]. Manchmal ist die Spitze der Whisker aufgrund von SiO,-
Anreicherungen abgerundet [52]. In allen von der Industrie hersteliten SiC-
Whiskerqualititen liegen nicht nur faserférmige, sondern auch partikelférmige Whisker
vor [44,45], so daB eine Vorbehandlung zur Separierung dieser partikelférmigen SiC-

Teilchen notwendig ist.

Einige mechanische und physikalische Eigenschaften der Whisker sind in Tabelle 2.2
angegeben [24]. Zugfestigkeitsmessungen wurden ebenfalls durchgefiihrt [41,53,54]. Es ist
deutlich zu erkennen, daB die Zugfestigkeit von der Linge der Whisker abhingig ist. Der
Mittelwert der Zugfestigkeit der VLS-SiC-Whisker betrdgt ca. 3 GPa fiir eine Linge von
75 mm und 16 GPa fir 5 mm Linge [55]. Die Zugfestigkeit weicht von der
Weibullverteilung ab [53]. J. J. Petrovic berichtet auch iiber die RiBzihigkeit von
Whiskern [56]. Die Rif8z#higkeit K| betrigt 3.23 MPam"lr und die Bruchflichenenergie
9.06 J/m2 in <1l11> Richtung.

Die chemischen und morphologischen Eigenschaften des SiC-Whiskers haben einen starken
EinfluB auf den HerstellungsprozeB und die mechanische Eigenschaften von

Verbundwerkstoffen.
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Tabelle 2.2 : Mechanische und physikalische Eigenschaften verschiedener SiC-Whisker

Begeichnung Struktur- Durch- Lange L/D Zugfes- E-Modul Dichte

Zusammen- messer tigkeit

setgung

Hm Hm GPa GPa g/ em®

VLS-Wh B-sic 3-10 40-50 16.9 580 3.2
Silar SC-9 o+B-sic 0.6 10-80 20-110 6.9 690 3.2
scw $3-sic 0.056-0.2 10-40 21 490 3.2
Tokai Wh B-sic 0.1-1 10-100 14 400-700 3.2
vC-1 ®+B-sic 1-10 20-200 18 550

2.1.3 EinfluB der Whisker auf die Eigenschaften whiskerverstirkter Keramik

Die Verstirkung mit SiC-Whiskern wird in erster Linie bei Al,O4 [2,57,58], Si3N4 [59-
62], Mullit [8,58,63] und Zr02 [64,65] angewendet. Die in der Literatur angegebenen
Eigenschaften dieser Verbundkeramiken sind in Tabelle 2.3 zusammengestellt. Die
Einlagerung der Whisker bewirkt eine hohe Festigkeit, RiBz#higkeit und
Thermoschockbestindigkeit. Im folgenden Abschnitt werden exemplarisch die
experimentellen Daten von whiskerverstirkten A1203~ und A1203/Zr02—Werkstoffen iiber
den EinfluB der Whisker auf die Eigenschaften der Verbundwerkstoffe dargestelit.

(1) Einfluf} der SiC-Whisker auf die Festigkeit und Rif3zihigkeit

In Abb. 2.2 sind die Festigkeit und Rifzihigkeit in Abhingigkeit des SiC-
Volumenprozentanteils in A1203 dargestellt. Die Festigkeit erh6ht sich zunichst mit
ansteigendem SiC-Gehalt bis 40 vol %, und nimmt anschlieend ab. Die Riflzihigkeit
erreicht bei etwa 30 vol % SiC-Gehalt ihr Maximum. Die Ursachen dafiir sind bis jetzt
noch nicht ganz klar. Es ist wahrscheinlich, dal die Wirkung der Riflablenkung mit
zunehmendem SiC-Whiskergehalt schwicher wird [16] und die Herstellung von
Werkstoffen mit hohen Whiskergehalten Schwierigkeiten bereitet. Ferner steigt die
Biegefestigkeit und RiBzihigkeit bei gleichem Volumengehalt bzw. Gewichtsanteil mit
zunehmender durchschnittlichen Whiskerlinge bis zu einem Maximum an. Y. K. Beak und
C. H. Kim haben die Festigkeit nach der Verfestigungstheorie [ siehe 2.1.1 (1)] und der
Fukuda Methode [66,67] bestimmt. Die berechneten Ergebnisse stimmen gut mit den
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Tabelle 2.3 : Mechanische und physikalische Eigenschaften
der SiC-whiskerverstirkten Keramiken

Matrix Wh-gehalt E-Modul Biegefestigkeit K Te Literatur
% GPa MPa MPam?

Al O5(<5um) 0 380 385 5.0 6
30 Vol 375 650 9.5

Al,O4 0 39160 2.1 58
5 Vol 3.6
15 Vol 652+100 4.6

Al,O4 0 400 4.6 2
20 805 9

A1203 0 380 385x18 5+0.2 70
30 Vol 375 641+34 8.7+0.2

Al,O4 0 ~400 520 4.7 69
20 ~580 650 8.5

Zr02 0 205 1120(25°C) 6.2 65

170(1000°C)
30 Vol 232 670(25°C) 12
400(1000°C)

Mullit 0 244 2.8 69
20 452 44

Mullit 0 300 3.0 189
10 390 4.1
20 473 5.0

SigNy 0 297 790 4.7 61
20 311 720 4.8
30 333 990 6.4

SigNy 900 6 59
20 600 5

A1203+

15% _t—Zr02 0 1080 6.2 69
20 700 13.5

A1203+

40% m-Zr0, 0 / 2 69

20 880 8.5
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Messwerten fiir lange Whisker iiberein. Es wurde gezeigt, daB3 die KIC-Werte mit der
Verinderung des Streckungsgrades 1/d nicht wesentlich verindert werden. Wahrscheinlich

spielt der Whisker-Pullout Mechanismus in den untersuchten Verbundwerkstoffen eine

grofle Rolle.

12
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Abb. 2.2 : Zusammenhang zwischen SiC-Whiskergehalt, Festigkeit und RiBzahigkeit[m]

Die Orientierung des Whiskers ist ein weiterer Einfluf3faktor hinsichtlich der Festigkeit

und RiBlzihigkeit. Becher et al berichten, da} die Festigkeit und Rifzdhigkeit senkrecht

zur HeiBpressrichtung 805 MPa und 8.7 MPam% betragen, parallel zur HeiBpressrichtung
dagegen nur 361 MPa und 5.6 MPam% [26].

Die Wirkung der Whiskerverstirkung in A1203 bei Hochtemperatur ist in Abb. 2.3
dargestellt [12,61]. Ab 1000 °C nimmt die Festigkeit ab.
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Abb. 2.3 : Zusammenhang zwischen Festigkeit, Zihigkeit und Temperatur
in whiskerverstirkter Keramik“z’m]

Durch die Kombination von Whisker- und ZrOy-Verstirkung lassen sich die
mechanischen Eigenschaften der Hochleistungskeramiken weiter verbessern. Becher et al
berichten iiber AlyO3/ZrO5 mit 20 vol % SiC-Whisker, fur welches bis 20 vol % ZrO, ein
KlC—Wert von 10 MPam'!r gemessen wurde. Der Wert ohne Zr02 betrug nur 8.3 MPam*
[57]. Claussen und Petzow erhielten fiir Messungen an einem bei 1500°C, 24h in Argon
gegliahten Al,O3 + 15 vol % t-ZrO, + 20 vol % SiC-Whisker einen K c-Wert von 13.5
MPam* und eine Festigkeit von 700 MPa [69].

2) Einfluf} der Whisker auf die Morphologie der Bruchfliche

Die meisten Autoren weisen die Mechanismen der RifBablenkung und das Whisker-Pullout
nach [27,28]. M. G. Jenkins et al haben die Linge des pull-out der Whisker gemessen.
Diese betrigt ~ 3um, ca. 4 mal der Durchmesser des Whiskers [28]. Deutliche Beweise von
Riflitberbriickung wurden an den von Vickers-Hirteeindriicken ausgegangenen Rissen im
REM beobachtet [70]. Riihle et al berichten nach REM- und TEM- Untersuchungen, daf3
die Linge einer riBiiberbriickenden Zone ca. 5-10 pm und die Trennungslinge des
riiiberbriickenden Whiskers ungefihr dem Durchmesser des Whiskers entspricht [71].
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(3) Einfluf3 der Whisker auf die Temperaturwechselbestindigkeit

Durch die Verstarkung mit Whiskern konnte das Thermoschockverhalten von Al,O3 stark
verbessert werden [15,16,72]. Monolithisches Al,O5 zeigt bereits nach einer Abkihlung
von 700 K einen deutlichen Festigkeitsverlust, wobei das mit 20 vol % SiC-Whisker
verstirkte Material bei einer Abkithlung von 900 K nur eine sehr geringe Schwichung
erlitt [72]. Erst nach 10 Zyklen trat ein Festigkeitsverlust von ca. 70 MPa ein. Bei einem
AT > 400 K entstehen in der Matrix durch Thermospannungen Mikrorisse [16], die aber
durch Whisker iiberbriickt werden. Der Whisker hindert die Mikrorisse daran
weiterzuwachsen, sodafl der Rif3 nicht die kritische Rif3grof8e erreicht. Die Erhéhung der
RiBzihigkeit durch Whiskereinlagerung ist der Hauptgrund der Verbesserung der

Themoschockbestindigkeit des Materials.
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2.2 Kriechen

2.2.1 Kriechverhalten und Modell der faserverstirkten Verbundwerkstoffe

Das Kriechverhalten der Verbundwerkstoffe ist abhingig vom Kriechverhalten der Matrix
und der Fasern. Es wird angenommen, daf Matrix und Fasern sowohl in einem
Verbundwerkstoff als auch in einem monolithischen Werkstoff den gleichen
Kriechmechanismus zeigen. Die Beschreibung des Kriechverhaltens beruht auf der
Mischungsregel der Spannung in den Verbundwerkstoffen. Die zweite Phase (Fasern) kann
auch die Mikrostruktur veréindern. Diese Wirkung ist bei Fasern < 10 pm sehr deutlich
[73] ; so treten beispielsweise Grenzflichenreaktion zwischen Matrix und Faser auf, sofern

die thermodynamischen und kinetischen Voraussetzungen dafiir gegeben sind.

(1) Lange Fasern oder Whisker

M. McLean hat ein Modell fir lange Fasern vorgestellt [74]. Wenn 1/d so groB ist, daf} es
keine Beeinflussung durch die Enden der Fasern gibt, so kann man bei Belastung parallel
zur Faser gleiche Verformungsbetrige von Faser und Matrix annehmen. Es gibt zwei
Moglichkeiten: (1) Beide ( Matrix und Fasern ) kriechen; (2) Elastische Verformung der

Faser und Kriechverformung der Matrix.

Wegen der hohen Festigkeit und dem hohen E-Modul der Whisker kann man annehmen,
daB die Whisker beim Versuch nicht kriechen, sondern sich nur elastisch verformen (siehe

2.2.2 ). Im folgenden wird nur dieser Fall betrachtet.

Die Fasern verformen sich nach dem Hooke’schen Gesetz und die Belastung wird auf die
Fasern ( Whisker ) iibertragen. Daher nimmt die Belastung auf die Matrix ab, woraus eine
reduzierte Kriechgeschwindigkeit ¢ resultiert. Im idealen Fall ( ¢ = 0 ) erreicht die

Dehnung den kritischen Wert € ¢ und die ganze Belastung wirkt auf die Faser.
e.=0 /EVe (2.2.1)

Die Kriechdehnung nihert sich mit der Zeit ihrem Maximum und die
Kriechgeschwindigkeit der Matrix nimmt ab. Nach dem in der Literatur /75/

beschriebenen Modell gilt fiir diesen Fall :
E=0e (1-¢ /e ¢ )™ (n Index m) (2.2.2)
mit: ¢ = A -0 ™. exp( - Q,/RT) (2.2.3)

Mo

Dies ist die Kriechgeschwindigkeit fiir den Fall, daB die ganze Belastung von der Matrix
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aufgenommen wird.
ol = (14 Egv/E VOV, 0T

Die Integration von Gleichung (2.2.2) mit der Randbedingung :
€g=0/(E,Vn, +EfVe), beit=10

ergibt folgende Beziehung :

wenn n, > 1:

£ = € o-(€ -8 QH1H(1-€ o/e )P - [(n - Dve o t1/e )71/ (0m=1)

und wenn n, = 1:

e=e(1- (1- €o/€ ¢ Jexpl - (xe  0/EL D

(2) Kurzfasern oder Whisker

(a) Kelly-Street Modell

(2.2.4)

(2.2.5)

(2.2.6)

(2.2.6b)

A. Kelly und K.N. Street haben ein Modell des Kriechens kurzfaserverstirkter

Verbundwerkstoffe mit Grenzengleiten zwischen Faser und Matrix fiir das sekundire
Kriechen entwickelt [79]. In Abb. 2.4 ist dieses Modell dargestellt. Der Punkt A liegt weit

Sum A
Matrix -~ t
. Suj B T
Faser bur
\ Sus \\&\s\\\i 2

Abb. 2.4 : Querschnitt durch den Verbundwerkstoff pararell zur Achse der Whisker
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von dem Ende der Faser entfernt und hat einen Abstand h von der Oberfliche. Der Punkt
B ist an der Oberfliche der Faser. ﬁm ist die FlieBgeschwindigkeit im Punkt A, "‘i ist die
FlieBgeschwindigkeit von Punkt B, ‘.‘s ist die Gleitgeschwindigkeit an der Oberfliche der
Faser, ﬁf ist die FlieBgeschwindigkeit beim Kriechen der Faser. Aus Abb. 2.4 geht
hervor, daB die FlieBgeschwindigkeit von Punkt B mit folgender Gleichung beschrieben

werden kann:

U = flf + ‘:‘s (2.2.7)
Fiir die Matrix gilt :

U, =€,z (2.2.8)
mit z : Abstand zwischen der Mitte der Faser und diesem Punkt.
Die Autoren nehmen an

ug =10 (U, - ) (2.2.9)

Dies bedeutet, daf} \'Js proportional zur Differenz der Geschwindigkeiten des Punktes in
der Faser und der Matrix ist, und das Gleiten auch von der Temperatur und der
Betriebsbelastung abhingig ist. Diese Betriebsbelastung ist von den unterschiedlichen
Ausdehnungen von Faser und Matrix abhingig. Der Gleitfaktor n ist abhdngig von der
Verbundfestigkeit der Faser und der Matrix und nimmt die Werte 0 = n <1 an. Wegen der
unterschiedlichen FlieBgeschwindigkeit des Materials in der Matrix und an den Grenzen,

gibt es eine Scherverformungsrate in der Matrix (Punkt A) :

¥ =(1/h)( 0y, -0;) (2.2.10)
mit den Gleichungen (2.2.7), (2.2.9), (2.2.10) ergibt sich

¥ = (1/h) Gy - G - nCig - G )) (2:2.11)

Die Kriechgeschwindigkeit fiir das sekundire Kriechen kann mit dem Newton’schen

Kriechansatz beschrieben werden:

€m = € @ m/Tm)™ (2.2.12)

Da das Volumen beim Kriechen konstant ist, folgt:
€n=2/3%
Mit Om = 2T, ergibt sich

¥ =3/2 € (2T/0 )" (2.2.13)
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Unter der Annahme, dafl die Kdrner der Matrix hexagonal sind, und h die Hilfte des
minimalen Abstandes zwischen der Oberfliche zweier benachbarter Fasern in hexagonaler

Anordnung ist:
h=+d ([ @/3/m)VIt-1) (2.2.14)

Die Kombination der Gleichung (2.2.11), (2.2.12), (2.2.13) und (2.2.14), ergibt die

Scherspannung auf der Oberfliche der Faser in z :

T = (B0 )/(E o D)/
“[€pz - U - M (€2 - O )/ (2.2.15)

mit B'= + (4/3)1/"mq@2y3/m). vt - 1y 1/om (2.2.16)
Die Spannung auf der Faser kann

mit g = - /.? (4t/d) dz 217"
berechnet werden und der Mittelwert der Spannung ist:

6g=2/1 /3% o dz | (2.2.18)

Die Spannung gy, in Verbundwerkstoffen bei konstanter Kriechgeschwindigkeit kann auch

mit (2.2.15-2.2.18) und folgender Gleichung bestimmt werden:
Uv=6f Vf+Um( 1 _Vf) (2219)

Kelly und Street haben auch verschiedene Fille diskutiert. Fir elastische
Kriechverformung der Fasern ohne Gleiten der Grenzen zwischen Matrix und Faser ( Up =

0 und n = 0 ), bekommen sie:
o = 4B [0 /(0 +DI6 1 (€ /€ o ) P (1/2d - z/d )BmHD/Am (55 50)

Die Spannung nimmt von Null am Ende der Faser (wo z/d = 1/2d ) in Richtung

Fasermitte zu und erreicht dort das Maximum. Der Mittelwert der Spannung ist :

Ge= o (/d)mm/mm e e yl/nm (2.2.21)
mit ¢ = (2/3)1/9% [n_/(2n_+1)] (2y3/m) V¥ - 1y7}/om (2.2.21a)
und 0 = o (¢ /¢ )P @ /@y PmrD/mm oy T Ly (2.2.22)

[ * : Hier soll die Randbedingung von -1/2 bis zu z sein ; ** : Hier fehlt ein Glied

nm/(nm+l ). (siehe 5.3.1)]
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Tritt keine Kriechverformmung der Faser, aber Grenzflichengleiten auf, so gilt den
Autoren zufolge: Fir grofie n-Werte der Matrix, hat die Gleitung der Grenzfliche eine
relativ schwache Wirkung auf die Verteilung und die GroBe der Scherspannung. Dies
bedeutet, daB die Grenzfestigkeit zwischen der Matrix und der Faser fir die Matrix, die

kleine n-Werte hat, eine grof3e Rolle spielt.

(b) andere Modelle

Lilholt-Modell

H. Lilholt hat ein Modell uber Kriechgesetze fir Kurzfaser-Verbundwerkstoffe
beschrieben [76]. Es beschreibt den Fall, wo die Belastung parallel zur Faser anliegt und
keine Kriechverformung der Fasern vorliegt. Er korrigiert das Kriechgesetz der Matrix

mit einer passenden Methode, d. h. das Kriechgesetz der Matrix kann mit
Em = Z( Om ) (2.2.23)

beschrieben werden. Das Kriechgesetz des Verbundwerkstoffes wird durch ein korrigiertes
€, und o bei gleicher Funktion Z beschrieben. Leider beschreibt dieses Modell nicht
den detaillierten Verformungsprozess an der Grenze zwischen Matrix und Faser.
Auflerdem stiinmt dieses Modell nicht unter den Randbedingungen (d. h. nur fir die

Matrix oder die Faser allein )

Kim-Chou Modell

Durch eine "shear-lag" Approximation und Eshelby-Methode [187] haben Kim und Chou
ein Kriechmodell entwickelt, in dem der EinfluB8 der Grenzflichenzustinde zwischen

Whisker und Matrix und der Orientierung dargelegt ist [77,78].

2.2.2 Kriechverhalten der Matrix

Uber das Kriechen von keramischen Werkstoffen existieren zahlreiche Verdffentlichungen.
In einigen Biichern [81,82,86] und Artikeln [83-85] wird ein Uberblick iiber die
Grundlagen gegeben. Spezielle Arbeiten iiber AlyO4 sind von Hibner [87] sowie von
Cannon [88-90] veroffentlicht worden. Hier werden nur die Grundziige kurz

angesprochen.

(1) Verformungsverhalten und Kriechmechanismus
(a) Verlauf der Kriechkurve

Man unterscheidet bei den Kriechkurven drei Abschnitte.
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Primirer Bereich oder Ubergangsbereich: Die Kriechgeschwindigkeit fallt in diesem
Bereich ab, bis ein konstanter Wert erreicht wird. Mehrere Zeitgesetze wurden fir die

Beschreibung des Primirkriechens vorgeschlagen :

Ep = Aotpl (2.2.24)
e, = Ay (1- e P2t (2.2.25)
Ep = A, In( 1 +t/tg ) (2.2.26)

Fir die Spannungsabhiingigkeit wird auch fir den primiren Bereich hiufig die

Norton’sche Darstellung gewihlt:

e, =C tP1 ol (2.2.27)

ep=C ( 1-eP2t Yol (2.2.28)
Sekundirer Bereich : Die Kriechgeschwindigkeit ¢ bleibt auf einem kqnstanten Wert :

E,= €.t (2.2.29)
In diesem Bereich wird meistens folgende Darstellung gewihlt ( Norton’sches Gesetz)
€g= Bo® (2.2.30)

Andere Darstellungen, die vor allem auf theoretische Uberlegungen zuriickgehen sind :

¢ =B e (2.2.31)
€ = B, sinh(B,0) (2.2.32)
€ = By [sinh(B,0)]" (2.2.33)

Wenn auch der Temperatureinfluf3 beriicksichtigt wird, gilt :

e, =1,(0) £5(T)
fur fl(&) kommen G1.2.2.30-33 in Frage und fiir f5(T) gilt :

f5(T) = exp ( -Q/RT) (2.2.34)
Tertidrer Bereich: Die Kriechgeschwindigkeit nimmt bis zum Bruch zu.

Bis hier wurden nur Kriechversuche unter zeitlich konstanten Spannungen betrachtet. In
der Praxis kommen aber auch zeitlich variable Spannungen vor, die dann instationires

Kriechen zur Folge haben. Hierzu gehoren die Probleme der Spannungsrelaxation sowie
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die Biegung unter Kriechbedingungen. Zur Beschreibung des Kriechverhaltens bei

verinderlichen Spannungen wurden spezielle "Zeitverfestigungsregeln oder
Dehnungsverfestigungsregeln” vorgeschlagen. Mit zwei Methoden - Rechnerisches
Verfahren und Graphisches Verfahren - kann das Kriechverhalten nach beiden

Verfestigungsregeln darstellt werden [81,186].

(b) Kriechmechanismus

Das durch verschiedene Prozesse gesteuerte Kriechen 148t sich fiir den stationidren Fall in

einer allgemeinen Kriechgleichung zusammenfassen [83]
€ = (ADub/KT) (b/d)™ (o/p)" (2.2.35)

Die Beziehung zwischen den Mechanismen und den m-, n-Werten ist in Tabelle 2.4
angegeben. Allgemein kann festgestellt werden, daB die plastische Verformung von
polykristallinem A1203 aufgrund der hohen zum Gleiten notwendigen Spannung kaum
tiber Versetzungsbewegung abliuft. Dagegen spielen Diffusionsprozesse fiir AlyO4 bei

hohen Temperaturen eine wichtige Rolle. Hier wird nur dieser Bereich kurz erldutert.
Diffusionsprozesse

Zum diffusionsgesteuerten Kriechen gibt es zwei verschiedene Modelle:
Nabarro-Herring-Kriechen

Eine Wanderung von Leerstellen aus dem zugbelasteten in den druckbeaufschlagten
Bereich findet durch die Volumendiffusion unter einer #uBeren Spannung statt. In
umgekehrter Richtung findet ein Materialtransport statt. Dies kann mit folgender

Gleichung beschrieben werden:
¢, = By (Dyub/KT) (6/p) (b/dy)? [91,92]. (2.2.36)
Coble-Kriechen

Die Leerstellen diffundieren entlang der Korngrenzen aus dem Bereich wirksamer

Zugspannung in den Druckspannungsbereich. Dies wird durch
¢ = By Dyub/KT (6/b) (o/p) (b/dy)> (2.2.36)

beschrieben [93].
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Tabelle 2.4 : Kriechmechanismen und ihre entsprechenden m-, n-Werte und

Diffusionswege

[82]

Kriechmechanismen n D
(1) Korngrenzenmechanismen
(a) mit zweiter Phase 1 p!
(b) ohne zweite Phase
Nabarro-Herring Kriechen 1 D,
Coble Kriechen 1 Dy,
Kongrenzengleiten
ohne viskoses Flielen 2 D,/Dy,
mit viskosem Flieflen 1
(2) Gittermechanismen
durch Klettern kontrolliertes 4.5
Versetzungs-gleiten und -klettern 3 D,
durch Gleiten kontrolliertes 3 DVg
Versetzungs-gleiten und -klettern
Auflésung von Versetzungsringen 4 D,
Versetzungsklettern aus D1
Bardeen-Herring-Quelle D.
nichtkonservative Bewegung 3 D,
der Schraubenversetzung mit Spriingen
Nabarro-Herring Kriechen 3 D,
von Subkorngrenzen i
Versetzungsklettern 3 D,
4

von Subkorngrenzen
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Weil Al,O4 iiberwiegend ionischen Bindungscharakter hat, miissen Anionen und Kationen
entsprechend der Stéchiometrie am DiffusionsfluBl teilnehmen. Die Gesamtverformung
setzt sich deshalb aus Volumen- und Korngrenzendiffusion von Al* und O~ zusammen.
Die Kriechgeschwindigkeit kann mit Hilfe des komplexen Diffusionskoeffizienten
dargestellt werden. Dieser ist abhingig vom Diffusionsweg und -koeffizienten des Anions
und Kations [82,94,95], d. h. es wird von dem langsameren Ion auf dem schnelleren Weg
bestimmt. Da die Diffusion des O2 unter normalen Bedingungen sehr viel schneller als

l3+

die Volumen- und Korngrenzendiffusion des A ist, wird Dkomp vereinfacht und ¢

wird als
¢ = 44/m [(Q/0)o D Al [KT(d,)?] + [44@Q /)06 o D AYIKTEYY  (32237)

beschrieben.
Hier: QC: Volumen des A1203—Molekiils, oC: Stéchiometriefaktor ( bei A1203, o’ =2),6:

Korngrenzendicke

Eine groBe Rolle fir das Kriechverhalten vieler Keramiken spielen fliissige Phasen
zwischen den festen Kornern [85,96]. In diesem Fall kann der Materialtransport in zwei

Teilabldufe zerlegt werden:

-- Die Losung-Wiederausscheidung von Matrixmaterial in und aus der zweiten Phase. Die

Makrokriechverformung kann durch
eEg=(CQ/ KTdy) o (2.2.38)
bestimmt werden [97,98].

-- Die Diffusion des gelosten Materials in der flissigen Phase. Coble und andere [96,99]

haben ein Modell entwickelt:
¢ ~ [D6/(KTd )] o (2.2.39)
Korngrenzengleiten

Korngrenzengleiten kann durch Diffusion oder viskoses FlieBen der Korngrenzensubstanz

bzw. einer zweiten fliissigen Phase verursacht werden.

Den ersten Fall nennt man das Korngrenzengleiten fir das sogenannte " Nicht
Newton’sche viskose FlieBen ". Die Gefiigekontinuitdt wird durch das Aufeinander-
Gleiten der Korner gestort. Dadurch entstehen Poren und Risse. Bevorzugte Stellen sind
Tripelpunkte oder Einschliisse. Cannon et al haben die Verformungsdynamik in
feinkérnigem AlyO4 analysiert [89,90] . Die Kriechgeschwindigkeit betragt ¢ ~ u"l’z/dk.

Sie nehmen an, daf das Korngrenzengleiten durch die Diffusion oder das Gleiten in
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giinstig orientierten Kornern bestimmt wird. Sobald die Kriechdehnung nicht mehr
vollstandig durch Korngrenzengleiten erfolgen kann, entstehen Poren, vorzugsweise an den

Tripelpunkten.

Fir den zweiten Fall nimmt man Newton’sches viskoses Flieen an. Dieses
Verformungsmodell beruht auf dem viskosen FlieBen der zweiten Phasen zwischen den
Kornern. Drucker hat ein zweidimensionales kontinuumsmechanisches Modell entwickelt
[100]. Er nimmt an, daB das Material sich durch homogenes FlieBen der intergranularen
Phase in einem hexagonalen Kornverband aus den Druckbereichen in die Zugbereiche

hinein verformt. Das Makrokriechverhalten kann mit
¢g = V3/3-0/n’- (6/d)> (2.2.40)
beschrieben werden.

Durch Korngrenzengleiten wird Kornverhakung und Ausrichtung der Kérner verursacht,
wodurch es zur Verfestigung des Materials kommt. Untersuchungen uber
glasphasenhaltiges AlyO3 wurde von Wiederhorn [101] und Clarke [128] durchgefithrt . Es
gibt einen deutlichen Primirbereich, aber kaum stationires Kriechen und ein sehr kurzes
Tertidrstadium. Weiterhin treten hohe Spannungsexponenten n > 1 ( 4.2 von Wiederhorn,
6.3 von Clarke ) bei Temperaturen bis 1100°C auf. Diese Werte sind wesentlich hoher als

die in anderen Modellen an glasphasenhaltigen Al,O5 bestimmten Exponenten.
Elastisches Kriechen

Hasselman diskutiert elastische Kriechvorginge in mehreren Verdffentlichungen [102-105].
Es handelt sich um die durch Risse verursachte Zunahme der Kriechgeschwindigkeit [106]
und um eine zeitabhingige Abnahme des E-Moduls in einem belasteten Material [107]. In
ersten Fall erzeugen die Risse durch ihre Kerbwirkung in ihrer nidheren Umgebung
Spannungskonzentrationen, was eine Zunahme der Kriechgeschwindigkeit zur Folge hat.
Im zweiten Fall nimmt der E-Modul durch die Wirkung von Poren und Rissen ab, die

wihrend des Kriechprozesses entstanden sind.

Das elastische Kriechen ist nicht linear spannungsabhingig;, vielmehr nimmt es oft mit

3 2 [102]. Hasselman analysiert, daB die n-Werte des

steigender Belastung z. B. ¢ e~ 0
elastischen Kriechens nicht nur von dem Mechanismus, sondern auch von der
RiBverteilung abhingig sind. RifBbeschleunigtes Kriechen und elastisches Kriechen durch
RiBwachstum konnen gleichzeitig auftreten. Deswegen kann die Kriechkurve in vier
Bereiche unterteilt werden (Abb. 2.5) [103]. Im Bereich 1 kriechen die Werkstoffe mit der
Kriechgeschwindigkeit ohne Rifbildung. Im Bereich 2 tritt elastisches Kriechen infolge

von MikroriBwachstum mit linearer Kriechgeschwindigkeit auf, die von der RiBlinge 3y
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und RiBdichte N, abhingig ist. Im Bereich 3 liegt eine konstante Kriechgeschwindigkeit
vor. Die gesamte Dehnung ist die Summe der im Bereich 2 erreichten elastischen
Kriechdehnung und Kriechdehnung aufgrund des RiBwachstums im Bereich 3. Im Bereich
4 fiuhrt die Konzentration der Risse zu deutlichen Fehlern, wobei ¢ stark von der
Spannung abhingig ist. Bei hoher Belastung erreicht die Dichte der Risse die maximal
mogliche Rifdichte N_. Wahrend des Kriechens im Bereich 2 und 3 nimmt manchmal die
Kriechgeschwindigkeit ¢ ab; dies haben schon Evans [108] und Coble [109] berichtet. Die
vier Bereiche konnen sich iiberlagern, deshalb gibt es zwischen den Bereichen keine

deutlichen Grenzen.

€=€.(Ng, Qo)

steigende

Belastung

Dehnung

Zeit

Abb: 2.5 : Schematische Kurven des elastischen Kriechens bei drei Spannungsniveaus“ml
e Kriechgeschwindigkeit mit Rissen in der Matrix, €0 Kriechgeschwindigkeit ohne
Risse, N: Zahl der Risse in der Flicheneinheit, a;: die halbe Lénge des Risses

Die Aktivierungsenergie Q beim elastischen Kriechen ist abhéngig von der Temperatur.
Bei hoheren Temperaturen wird Q hoch. Dieser EinfluB8 durch die Ergebnisse von Evans

[110] bei der Untersuchung von polykristallinem Ni-dotierten Al,O3 deutlich.

Porenbildung und Porenwachstum

Uber dieses Thema gibt es zahlreiche Verdffentlichungen fiir metallische [111-115] und
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keramische [116-119] Werkstoffe.

Bei einphasiger Keramik bilden sich und wachsen die Poren durch Diffusionsprozesse.
Einige grundlegende Arbeiten von Evans [99,120,121] und Chokshi [122] fiir diesen Fall

werden wie folgt kurz zusammengefaft:

-- Keimbildung an Korngrenzen, Tripelpunkten und Verunreinigungen und Ausbreitung

entlang der Korngrenzen, die unter Zugspannung stehen.

-- Umwandlung von Gleichgewichtsformen (rund oder zylindrisch) in eine rifartige Form

und Wachstum der rif3ihnlichen Hohlriume.

-- Die Neigung zu dieser Umwandlung nimmt mit steigender Spannung, Porengrofle bzw.
Korn- und Oberflichendiffusion zu [122-124].

-- Vollstindige Trennung von Kornern.
Die Kriechporositit im reinen A1203 nimmt mit dem Verformungsgrad zu [125,126].

Bei zweiphasigen Keramiken spielt die Glasphase eine wichtige Rolle [85,127,128]. Evans

und Rana [129] zeigen zwei Mechanismen der Porenbildung:

-- Zum einen benetzt die fliissige Phase gleichmiBig die K6rner der Matrix und bildet an
den Korngrenzen ein Netzwerk. Die viskose Phase aus druckbeanspruchten Bereichen
flieB3t in die zugbeanspruchten Bereiche und baut dort die Zugspannung ab. Je hoher der

Anteil der flissigen Phase ist, desto mehr Poren bilden sich.

-- Zum zweiten ist die Glasphase nicht gleichmiBig verteilt, sondern liegt bevorzugt in
Tripelpunkten vor, an denen sich Kristalle in der flissigen Phase 1osen. Dadurch erhoht

sich das Volumen der Fliissigphase und neutralisiert auf diese Weise den negativen Druck.

Die Keimbildungsgeschwindigkeit steigt mit der Temperatur und dem Volumenanteil der
zweiten Phase an und nimmt mit der Viskositit der Glasphase ab [130], bzw. ist
spannungsabhingig [131]. Das Wachstum hingegen tritt nur oberhalb einer Grenzspannung

auf und ist stark spannungsabhingig.

RiBbildung und RiBwachstum

Risse entstehen bevorzugt an strukturellen Inhomogenititen. Das Rilwachstum kann in

zwei Typen eingeteilt werden:

-- RiBausbreitungsmodell [132] : Die Spannung an der Rifspitze bei intergranularem Rif3
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bringt eine Erniedrigung des chemischen Potentials der Korngrenze und verursacht einen

Diffusionsflufl der Atome in die Korngrenzen an der Rif3spitze.

-- Schidigungszonenmodell [133] : Im Spannungsfeld der Rifspitze findet Porenbildung
statt. Diese Schidigungszonen orientieren sich meist um 45° seitlich geneigt zur
RiBrichtung. In den Schidigungszonen wirken Zug- und Schubspannungen. Das
Porenwachstum wird durch die Normalspannung angeregt, die bevorzugt an Korngrenzen
auftritt. Die Schubspannung beeinfluBt wahrscheinlich auch die Porenbildung, z.B. durch
Korngrenzengleiten und fihrt zu einer Erh6hung der lokalen Kriechgeschwindigkeit durch

Akkomodationsprozesse.

(2) Kriechdaten von Al,O4 und ZrO,

Die aus der Literatur ermittelten Kriechdaten wurden in Tabelle 2.5 zusammengefafit.

Tabelle 2.5 : Kriechdaten von A1203 und ZrOz

Material Temperatur Belastung Versuchs- Atmosphire Spannungs- Aktivierungs
T o methode* exponent energie, Q
[Literatur]  ( °C) (MPa) n (KJ mot™1)
Ale3
[89} 1200-1750 1.4-310 B Luft ~1-2 410-568
[135] 1357-1497 6.7-62 B Vak. 1-2 596
[186] 1450-1700 9.8-73.5 B Vak. 14 585
[137] 1450 9.8-49 D Luft -1 770
[148] 1300-1470 6.7-10 D Luft 1.1-1.3 400-520
[149] 1384-1675 0.34-1.7 Z Luft 1.8-2.3 505,775
[150] 1450 9.8-49 D Luft 1.8 /
ZrO2
[109] 1163-1535 4.1-71 D Luft 16 360,210

* B: Biegung ; D: Druck; Z: Zug

Abb. 2.6 zeigt ein Deformationsdiagramm fiir eine polykristalline A1203—Keramik mit
- MgO bei 1500°C. Die Kriechmechanismen sind in Abhingigkeit von Spannung und
Korngrofle dargestelit. Unter 100 MPa und bei ca. 0.4 ~ 4 um Korngréfle ist ein

diffusionskontrollierter KorngrenzengleitprozeB oder ein KorngrenzendiffusionsprozeB
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bestimmend.
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Abb. 2.6 : Deformationsdiagramm von A1203 + MgO bei 1500 °C[90]

2.2.3 Kriechverhalten von SiC-Whiskern

Zur Zeit gibt es keine Verdffentlichungen uber das Kriechverhalten von SiC-Whiskern.
Die Untersuchungen iiber die Festigkeit von SiC-Einkristallen haben gezeigt, daB bei

1750°C keine plastische Verformung vorliegt [138].

2.2.4 Kriechverhalten von SiC-whiskerverstikten Keramiken

(1) Kriechdaten

In einer Reihe von Arbeiten ist das Kriechverhalten von SiC-whiskerverstirktem AlyO4
und SizN, iber einen Spannungs- und Temperaturbereich von 30 < o < 350 MPa bzw.
1100 < T < 1500 °C bei verschiedenen Belastungsarten ( Vierpunktbiegung und Druck )
untersucht worden (Tabelle 2.6).
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Tabelle 2.6 : Kriechdaten von SiC-whiskerverstirkten A1203 und Si3N 4

Material Temperatur Belastung  Versuchs- Spannungs- Aktivierungs
T methode exponent energie, Q
{Literatur) (°C) (MPa) n ( KJmol—l)
AL,0,
+15%sic (8l 1500 40-143 B 5 450(80MPa)
+15%Sij[m] 1500 48-128 B 5.2
+5%Sij[u7] 1500 15-695 B 1.5
70-150 2.7
+16%SiC, 33-69.5 7,9
+33%SiC w["” 1200,1300  80-250 B 1 450
(niedrige Spannung)
5 500
(hohe Spannung)
+20%sic, 18] 1500 26-65 B 1.6(primére Kriechen)
2.9(sekundir Kriechen)
SigN,
+15%Sij[16] 1400,1500  6-150 B 2
+20Gew.%Sicw[“5] 1193-1347  50-350 D 0.4-1.6

Die Kriechdaten zeigen, daB durch den Einsatz der Whisker der Kriechwiderstand der
Verbundwerkstoffe verbessert wird [10,58,141] ; z.B.. Die Einlagerung von 15 Gew. %
SiC-Whiskern fihrt zu einer Verminderung der Kriechgeschwindigkeit ¢ um 2
GroBenordnungen [10,140]. Dies wurde auch durch die Vergleichsversuche an partikel-
und whiskerverstirktem Si3N4 von GTE Labor weiterhin deutlich [143,144]. Wihrend die
Kriechgeschwindigkeit € in SiC-partikelverstarktem—Si3N 4 (<30 Vol.% ) steigt, nimmt ¢
in SiC—whiskerverstﬁrktem—Si3N 4 ( <30 Vol% ) ab.

Die Ergebnisse zeigen, dafl die Kriechgeschwindigkeit stark von der Temperatur abhéingig
ist ; z.B. : Sie veridndert sich von 2 x 10'6 1/s zu 1.7 x 1074 1/s bei einer
Temperatursteigerung von 1100°C auf 1300°C bei einem 25 Gew.% SiC-whiskerverstirkten
Al,O4 im Argon [142].

Die Kriechkurven zeigt drei Bereiche bei 1500 °C [10,140,188). Der
Kriechspannungsexponent n betrigt 5 fir 15 Gew.% SiC-whiskerverstirktes A1203 bei
40-143 MPa und ist grofler als fur reines Al,O4 ( n = 1.8 ) [58]. Die anderen Versuchen
zeigen, daB der n-Wert im primédren Bereich ca. 1.6 und in sekundiren Bereich ca. 2.9
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betrigt {188].

Die Kriechversuche im Temperaturbereich 1100 - 1300°C zeigen komplizierte
Erscheinungen. Die Untersuchung, die von K. Jakus und S.V. Nair an 25 Gew.%
whiskerverstirktem Al,O5 unter Argon bei 1100-1300°C und 80 < o < 200 MPa
durchgefithrt wurde, zeigt : Die Kriechgeschwindigkeit ist nicht spannungsempfindlich.
Bei der Verdnderung der Spannung bei 1200°C bekommen die Autoren streuende Werte
[142]. Dagegen zeigen die Kriechversuche , die von Becher et al an Al,O5 mit 33 Vol.%
Whiskeranteil in einem Temperatur- und Spannungsbereich von 1200 ~ 1300°C bzw. 30 ~
250 MPa (4- Pkt.-Biegung ) durchgefithrt wurden, zwei Bereiche mit zwei verschiedenen
Spannungsabhingigkeiten [141] (Abb. 2.7) : Der Kriechspannungsexponent n im Bereich I
betragt 1, im Bereich II, 5. Die Daten im Bereich I ( n = 1 ) ergeben eine
Aktivierungsenergie von 450 KJ/mol, wie Porter bei 1500 °C an 15 Gew.% SiC-
whiskerverstirktem Al,Oj ermittelt hat [58] ; die Daten im Bereich II ( n = 5 ) ergeben
einen Wert von 500 KJ/mol. In reinem Al,O5 betrigt der n-Wert dagegen 1 ~ 2 und Q =
~430 KJ /mol [89].

-56
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Abb. 2.7 : Zusammenhang zwischen Kriechgeschwindigkeit ¢ und Belastung
in SiC-whiskerverstirktem A1203[141]

Druckversuche an AlLO3 + 20 % ZrO, + 20 % SiC-Whisker nach dem HeiBpressen
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wurden bei T = 1250 ~ 1450 °C, o = 15 ~300 MPa durchgefihrt. Im Kriechversuch
waren die Whisker parallel zur Druckspannung ausgerichtet. Die Kriechkurve zeigt eine
Kriechverformung bis 30 % mit kleinem Primirénteil (bis ca. 2-3 % ) und gut definiertem
Sekundirbereich. Der Spannungsexponent nimmt mit ansteigender Spannung ab. Dies fiihrt
zur Definition einer unteren Grenzspannung 0. Danach ist der n-Wert konstant, und
entsprechend € ~ (0 - 0 Y mit n = 1.4, oy = 60 MPa (1250 °C), 42 MPa (1300 °C), 14
MPa (1450 °C). Die Bedeutung von o, ist unklar. Die Aktivierungsenergie wurde mit
konstanter effektiver Spannung ( 0 -0 ) bestimmt und betrigt 800-900 KJ/mol. Das
Kriechen wurde durch Phasengrenzflichen kontrolliert. Durch den Whiskerzusatz wurde

eine etwa 10fach kleinere Kriechgeschwindigkeit erreicht.

(2) Kriechmechanismus

Der Kriechmechanismus und die Rolle der Whisker bei der Reduzierung der
Kriechgeschwindigkeit ist unklar. Wahrscheinlich kénnen die  Whisker das
Korngrenzengleiten behindern und die Empfindlichkeit gegen RifSwachstum erniedrigen
[139,141-144,188]. Dariiber gibt es verschiedene Meinungen.

J.R. Porter et al haben ein Experiment an 15 Gew. % SiC-whiskerverstirktem A1203 im
Biegeversuch bei einer konstanten Temperatur von 1500°C durchgefithrt. TEM-
Untersuchungen zeigen Versetzungsnetzwerke. Die Autoren nehmen an, daBl die
Einlagerung der Whisker den Kriechmechanismus verindert. Die an den Korngrenzen
liegenden Whisker konnen wahrscheinlich das Korngrenzengleiten behindern. Anhand der
Kriechdaten kann man auch vermuten, daB ein intergranularer Versetzungs-
gleitmechanismus in diesem Verbundwerkstoff moglich ist [10, 58, 140]. J. R. Porter
meint, daBl der Kriechwiderstand in Richtung der Whisker in einem einachsig
whiskerverstirkten Verbundwerkstoff hoher ist als in einem zweidimensional verstirkten
Material. In solchen Werkstoffen liegen Whiskernetzwerke vor, wo die Whisker an den
Enden nicht frei "drehbar" sind. Solche Whiskernetzwerke haben einen niedrigeren E-
Modul als einzelne Whisker unter Zugspannung. Um die Dehnungsreduktion bei
Entlastﬁng zu ermoglichen, muB3 die Dehnung im Whiskernetzwerk durch elastische
Biegung der Whisker aufgenommen werden. Vermutlich verhindert die hohe Belastung der
Whisker teilweise die nicht rickgingig zu machende Verformungsanpassung durch
Whiskerdrehung. Wihrend des Kriechens bleibt der Winkel zwischen den Whisker konstant
und verursacht die Verformung durch den Bruch einiger Whisker. Der Autor hat
folgendes Modell entwickelt [147]

e =0/E[1-exp (t/T)] + Bt
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hier : T, B : konstant , E: E-Modul des Whiskernetzwerks und E = f(e)

Die Versuchergebnisse von Becher zeigen (Abb. 2.7) die verschiedenen
Kriechmechanismen in zwei Bereichen [141]. TEM-Untersuchungen beweisen eine sehr
niedrige Versetzungsdichte und eine silicatische Glasphase in den Korngrenzen. Bei
niedriger Belastung ist der Mechanismus fiir das priméire Kriechen das Diffusionskriechen
und das Korngrenzengleiten entlang der intergranularen Silicatglasphase. Unter héherer
Belastung treten Poren an den Tripelpunkten und Grenzen auf und fithren zu einer
Erhéhung der Kriechgeschwindigkeit. Die Glasphase wurde wahrscheinlich durch die

Oxidation der Whisker verursacht.

Die Untersuchung der RiBbildung und des Rif3wachstums wurde von K. Jakus und S. V.
Nair an 25 Gew % whiskerverstarktem A1203 durchgefiihrt [142]. Die Versuche erfolgten
unter Argon bei 1100, 1200, 1300 °C und 80 < o < 200 MPa. Die Ergebnisse zeigen, dalB
die RiBakkumulierung der Bruchmechanismus ist. Es gibt eine Spannung-Schwelle fir
KriechriBkeimbildung bei 1200 °C und 1300 °C. " Pull out "der Whisker wurde nicht
beobachtet. Die Whisker konnen wahrscheinlich die kleinen Korner der Matrix
"agglomerieren". Solche Wirkung ist wie ein Korn. Durch diesen Einfluf3 auf die Matrix
nimmt einerseits die Tendenz zum Kriechen ab, andererseits steigt jedoch die Tendenz zur

Rifbildung und zum Rifwachstum.

(3) Kriechverhalten von SiC-whiskerverstirkten Keramiken mit Additiven

Uber das Kriechverhalten von SiC-whiskerverstirkten Keramiken mit Additiven gibt es
nur wenige Verdffentlichungen [17,144,145)], insbesondere Kriechergebnisse iber SiC-
whiskerverstirktes Si3N4 mit Additiven. Ob die oben beschriebenen SiC-
whiskerverstirkten A1203—Werkstoffe Additive enthalten oder nicht, wurde nicht von

allen Autoren angegeben.

Versuche von J.R. Porter et al [17] an Si3Ny mit 15 vol % SiC-Whisker und 7 oder 15
mol% Additiven bei 1400 °C und 1500 °C haben gezeigt, daB die Kriechgeschwindigkeit &
in den Verbundwerkstoffen mit Whisker héher als in den Werkstoffen ohne Whisker ist
und der n-Wert 2 betriagt. Dies wurde von folgenden Verdnderungen der Mikrostruktur
durch die Einlagerung der SiC-Whisker verursacht: Korngréfle des Si3N4 ; Erniedrigung
des Schmelzpunktes der Korngrenzenphase durch Verunreinigungen der SiC-Whisker ;
Existenz von SizNzO und anderen unbekannten Phasen ; schnelleres Kornwachstum in

Si3N4 ohne Whisker, wobei € hauptsichlich durch die Si3N4—Korngr613e beeinfluBt wird.

B. R. Nixon et al haben einen Druck-Kriechversuch im Temperatur- und
Spannungsbereich von 1193 °C ~ 1347 °C bzw. 50 MPa < 0 < 350 MPa mit einer
glasphasenhaltigen Si3N,-Qualitit mit 20 Gew.% SiC-Whisker + 6 Gew.% Y,03 + 1.5
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Gew.% Al,O3 unter Ny Atmosphire durchgefithrt [145]. Die n-Werte betragen 0.4 ~ 1.6
fur SigN4 mit Whisker und 1.2 ~ 1.6 fur Si3N, ohne Whisker. Eine bedeutsame
Erniederung des Spannungsexponenten tritt in Si3Ny mit Whiskern bei relativ niedriger
Belastung auf. Bei einer Belastung > 250 MPa bleibt der n-Wert gleich. Die Temperatur,
die Viskositit und die Kristallisation der amorphen Korngrenzenphase hat einen starken

EinfluB auf das Kriechverhalten in solchen Verbundwerkstoffen.
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2.3 Oxidation

Die Hochtemperatureigenschaften von faserverstirkten Keramikverbundwerkstoffen sind
auch vom Oxidationsverhalten abhingig. Das Oxidationsverhalten der Verbundwerkstoffe

wird von folgenden Punkten bestimmt;

-- chemische Stabilitat bei Hochtemperatur und das Oxidationsverhalten der Fasern oder
Whisker.

-~ Das MaB, in dem die Matrix die Oxidation der Fasern (oder Whisker) verhindern kann.

-- Die Reaktionsméglichkeit zwischen dem Oxidationsprodukt und der Matrix bzw. der
Faser (oder dem Whisker).

2.3.1 Oxidation von Siliziumkarbid und SiC-Whiskern

(1) Allgemeines Oxidationsverhalten von Siliziumkarbid

Weil SiC-Whisker nadelférmige Einkristalle sind, wurden oft die gleichen Phinomene bei

der Oxidation der Whisker festgestellt wie bei monolitischem Siliziumkarbid.

Uber das Oxidationsverhalten und die -mechanismen existiert eine Fille von Literatur-
arbeiten [151-157]. Eine zusammenfassende Darstellung iber die SiC-Oxidation wurden
von J. Schlichting und J. Kriegesmann [151,152] gegeben. Eine zusammenfassende
Ubersicht iiber bisher gemessene Aktivierungsenergien fiir die Oxidation von SiC sowie
die Abliufe der Mechanismen ist in /173,174/ gegeben. Hier wird auf eine vollstindige

Darstellung verzichtet, nur die Grundziige werden kurz angesprochen.

Insgesamt 14Bt sich folgender Stand der Kenntnisse iiber die Mechanismen der Silizium-

karbid-Oxidation angeben:

-- In Abhiingigkeit vom Sauerstoffpartialdruck und von der Temperatur treten aktive
(8iO-Bildung, Gewichtsabnahme) und passive (8iO,-Bildung, Gewichtzunahme) Oxidation
auf [158]. Bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken bzw. hoher Gasstrémungsgeschwindigkeit

tritt SiO-Bildung auf:
SiC + Oy - §iO(g) + CO(g) oder CO,(g)
SiC(s) + 28i04(s) = 3SiO(g) + CO(g)

Gulbransen und Jansson haben beobachtet, daB diese aktive Oxidation nur bei Driicken



36

niedriger als 3 x 10™4 atm bei 1400 °C auftritt [159]. In anderen Verdffentlichungen ist
der begrenzende Sauerstoffpartialdruck 0.1 atm [160].

-- In dem bisher fiberwiegend untersuchten Hochtemperaturbereich (> 1000°C und relativ
hoher Sauerstoffpartialdruck ) wird eine passive Oxidation mit der Oxidations-
geschwindigkeit durch ein parabolisches Zeitgesetz (~ y/t) bestimmt [155,161,162]. Die
ermittelte Aktivierungsenergie liegt im Bereich zwischen 84 - 489 KJ/mol. Einige Autoren
nehmen an, daB die Oxidationsgeschwindigkeit von der Diffusion des Sauerstoffs durch
das Oxidationsprodukt bestimmt wird, wenn die Aktivierungsenergie bei 65 - 277 KJ/mol
liegt [153,156]. Andere geben an, daB ein hoher Aktivierungsenergiewert mit 405 - 548
der von CO(g) durch die Grenzfliche zwischen SiC/Si02 gesteuerten Oxidations-
geschwindigkeit entspricht [155,163].

-- Es wird in verschiedenen Arbeiten das zeit- und temperaturabhingige Auftreten
amorpher Phasen neben kristalliner Cristobalitphase postuliert ; z.B. E. Gugel et al [162]
beobachteten im Temperaturbereich von 1000 - 1500 °C ebenso wie S.C. Singhal [155] eine

Cristobalit-bildung und eine amorphe Phase.

J.A. Costello et al haben einen Oxiationsversuch an einkristallinem SiC durchgefithrt [153].
Die (0001) Si-Fliche von SiC-Kristallflichen weist eine niedrigere parabolische
Oxidationsgeschwindigkeit auf als die (0001) C-Fliche mit einem Faktor 10 bei 1200°C.
Die Aktivierungsenergie steigt von 120 KJ/mol unter 1400°C auf ~300 KJ/mol tber
1400°C an.

B. Frisch et al [157] haben nach Entwicklung einer MeBapparatur mit
massenspektrometrischer Analytik und synchroner Eichung in weitem Temperaturbereich
300 - 1300°C die Sauerstoffkorrosion bei 1033 mbar von SiC-Pulvern untersucht. Im
Temperaturbereich 575 < T < 870°C wird aus den zu Beginn der Verzunderung einem
Jander-Mechanismus folgenden Oxidationsraten auf eine erhohte Oberflichenaktivitit
geschlossen. Letztere wird im  weiteren zeitlichen Verlauf reduziert. Die
Aktivierungsenergie betrigt 110.5 KJ/mol. Die in diesem Temperaturbereich gebildete
Oxidschicht hat eine chemische Zusammensetzung entsprechend Si02 und st
rontgenamorph. Im Temperaturbereich T > 870°C folgt die zeitlich in zwei Stufen
ablaufende Oxidation. Die erste Zeitphase zeigt gleiche Phinomene, wie bei 575 < T <
870°C ermittelt wurde. Gleichzeitig erfolgt mit der vorliegenden Bildung der
réontgenamorphen Phase eine zeitverzogerte Keimbildung von Cristobalit nach einem
Avrami-Mechanismus. Durch das Einsetzen eines beschleunigten Keimwachstums kommt
es zu einer weitgehenden Umwandlung der rontgenamorphen Phase, so dafl nach einem
temperaturabhiingigen Zeitintervall von ca. 130 bis 180 Minuten die weitere Oxidation

ausschlieflich iiber unmittelbare Cristobalit-Bildung mit einer AKktivierungsenergie von
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182.8 KJ/mol bestimmt wird.

-- Fremdionen und zusitzliche korrosive Medien beeinflussen die Oxidationskinetik
[155,164,165]. Abhingig von dem Vorhandensein von Sinterhilfsmitteln und den
Verunreinigungselementen kdnnen kompliziertere chemische Reaktionen ablaufen ; so
kénnen z. B. die Elemente Al, Fe, K, Mg in der Oxidschicht zur Bildung einer fliissigen
Oxidphase bei relativen niedrigen Temperatur fuhren [153,155,164]. Im heiB3geprefiten SiC
mit Al,O3 als Adidtiv, ist Mullit das mogliche Oxidationsprodukt [151,165]. Im
Bordotierten SiC bildet sich Mullit durch Grenzdiffusion und es bilden sich Borosilicate

[167].

(2) Thermische Stabilitidt von SiC-Whiskern

SiC-Whisker sind sehr stabil bei hoher Temperatur, weil es sich um Einkristalle handelt,
die nicht wie SiC-Fasern durch Kornwachstum degradiert werden. Auflerdem ist der

Sauerstoffgehalt sehr niedrig (< 0.1 Gew. % ).

Wihrend des Herstellungsprozesses bis zu einer Temperatur von 1900 °C ist die Stabilitit
der SiC-Whisker in der Keramikmatrix bemerkenswert [2]. Durch Mikrostruktur-
untersuchungen kann man beobachten, daB SiC-Whisker in SiC-Matrix unter der relativ
hohen HeiBpretemperatur (~2000°C) rekristallisieren. Unter Luft bei Hochtemperatur
oxidieren SiC-Whisker, R.A. Marra und D.J. Bray [168] haben beobachtet, daBl SiC-
Whisker bei einer Aufheizung iiber 1200°C eine Massenzunahme vom 22 Gew.% zeigen.
Die DTA zeigt einen exothermen Peak zwischen 1300 ~ 1500°C. Die Massenspektroskopie
weist einen Anstieg der CO,-Konzentration erst iiber 1400 °C auf. Die Zusammensetzung
nach der Oxidation ist Cristobalit und restliches SiC. Die ESCA Untersuchung nach der
Oxidation an Luft zeigt, daB hauptsichlich Si-O Bindung in der Oberfliche der Whisker
mit einigen C-C und sehr wenigen Si-C Bindungen auftritt. Die Whisker nach Oxidation
bewahren normalweise ihre Morphologie gemif3 REM-Untersuchung. Unter Vakuum bzw.
Argon nimmt das Gewicht der SiC-Whisker 14 % bzw. ~ 2 % ab. ESCA zeigt
hauptsichlich Si-C Bindungen und wenige C-C Bindungen nach der Wirmebehandlung
unter Vakuum oder Argon. Die Ergebnisse der massenspektroskopischen Untersuchung

beweisen, dafl CO (g) und SiO (g) enstanden sind.

G.P. Latorre et al haben die thermische Stabilitit der Whisker mit Hilfe von FT-IRRS
(Diffuse Stage Fourier Transform Infrared Refrared Reflection Spectroscopy) untersucht
[169]. SiC-Whisker wurden bei 500 - 1000°C wihrend 5h kaum, bei 1000°C, 96h teilweise,
bei 1300°C, 24h stark oxidiert. FT-IRRS und Roéntgenanalyse beweisen, daB es sich bei
den Oxidationsprodukten der SiC-Whisker bei 1000°C um amorphes Si02 und bei 1300

und 1500°C um kristallines Si02 handelt, das aber nicht stéchiometrisch vorliegt.
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2.3.2 Oxidationsverhalten SiC-whiskerverstirkter Keramik
(1) Kinetik des Oxidationsprozesses und Oxidationsprodukte

Die bisherigen Untersuchungen an SiC-whiskerverstirkter Keramik zeigen, daB der
Oxidationswiderstand im niedrigen Temperaturgebiet (~ 1000°C) gut ist. Einige
Oxidationsdaten, die in Verdffentlichungen bisher angegeben wurden, sind in Tabelle 2.7

zusammengefaft.

Tabelle 2.7 : Oxidationsdaten von SiC-whiskerverstirkten Keramiken

Material  Atmosphere Oxidations- Oxidations- Gewichts- Reduktion der
temperatur  zeit gewinn Biegefestigkeit
(°C) (h) (8/m?) (%)  bei RT (%)

Al,O4 Luft 800 500 0.74 7.8

+20 Vol.% 800 1000 1.77 19.6

SiC,, el 1000 500 1.77 25.5
1000 1000 3.53 313
1200 100 3.93 9.8

Al,O5 Luft 1200-1500 10

+50 Vol.% >1550 25

sic,, '™ vakuum >1550 -22

Argon >1400 -2

Mullit

+20Vol.% Luft 1000 100 0.8

SiC,, Luft 1200 100 8

Mullit+10 Vol.% Zr02
+20 Vol.% Luft 1000 100 2
sic, "2 Luft 1200 100 9

Im Temperaturbereich 500 - 1000 °C tritt kaum Gewichtzunahme auf und es gibt
wahrscheinlich keine Oxidation der Whisker im SiC-Whisker/Al,0O4 Verbundwerkstoff.
Bei 800 °C und 1000 °C iiber 1000h erscheint die Oxidationsgeschwindigkeit relativ linear,
was darauf hinweist, daBB der Sauerstofftransport durch die A1203-Matrix und entlang der
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Korngrenzen ohne Bildung einer Schutzschicht auf der Oberfliche der Whisker erfolgt
[16]. Uber 1200 °C nimmt das Gewicht durch Oxidation stark zu. Zwischen 1200 ~ 1500°C

ist die Gewichtszunahme #hnlich wie bei reinem SiC. Oberhalb 1500 °C gibt es eine sehr

starke Zunahme. Im Vakuum nimmt das Gewicht nach der Wirmebehandlung ab, was

zeigt, daBl wahrscheinlich ein aktiver Oxidationsprozess besteht (die Bildung von Si(g),

C(s), SiCy(g), Al(g), Al,0O(g), CO(g), SiO(g) sind mdglich ) [168].

150 -
)1525°c
£ y
@ 100 4
© 4
2 / o
< , 1L35°C
2 sod p L 1365°C
3 o// "’;/ - -
e ®1310°C
0 /-./,4-/;-//'/

.
-

0 200 400 600
VT (sV?

(a) AlyOq - 20 Vol.% SiC Partikel

150 -
A 1525 °C
/

= /
£ y
= 100 4 9
X /
e / 1435°C
£ // s _ 1365°C
S ,—/”%:;;i:,iil/' 1310°C
v /O/—'.//‘”/

o=

L]
wE

0 200 400 600
JT ( S1/2)

(c) Mullit- 30 Vol.% SiC Partikel

Schichtdicke (um)

Schichtdicke {um)

100-
_1525°C
/
80/ )
/
60+ s
/
Lo , L 1435°C
, )
1365°C
204 7 % —
J o e " 1310°C
0 =, ,
0 200 400 600
V't (sY?

(b) AlyO5 - 20 Vol.% SiC Whisker

150 N

£ 1525°C
/
/
/7
/0

100 7

50 4

/

1435°C
/ .__./,:’_1’3’(?2:(:’/-
0= 1310°C

0 260 400 600
yt (53

/
°

(d) Mullit - 20 Vol.% SiC Whisker

Abb. 2.8 : Zusammenhang zwischen der Oxidschichtdicke und der Zeit
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Die Oxidationsgeschwindigkeit in solchen Stoffen kann, vor allem bei hohen
Temperaturen, durch ein parabolisches Zeitgesetz beschrieben werden [170]. Die Dicke der
Oxidationsschicht ist proportional zu Jt (Abb. 2.8). Die Aktivierungsenergie betrigt fir
die A1203 -Matrix mit SiC 500 KJ/mol und fiir die Mullit-Matrix 380 KJ/mol. Es gibt
verschiedene Daten fiir die Aktivierungsenergie bei der Untersuchung des
Oxidationsverhaltens in SiC-whiskerverstirkten Al,03. Sie betrigt 350 KJ/mol in Al,0O4
mit 15 % Whiskergehalt bei 1500 - 1700°C [140], 502 KJ/mol in Al,O3 mit 20 % SiC-
Whisker bei 1400°C und 345-465 KJ/mol in Al,O4 mit 50 Vol.% SiC-Whisker bei 1375°C
[172].

Die Oxidationsgeschwindigkeit ist proportional zum Gehalt der oxidierbaren Phase ( SiC ).
Da die Anwesenheit des Al,O4 die Sauerstoffdiffusion zur Oberfliche beschleunigt, steigt
die Oxidationsgeschwindigkeit fiir SiC in Mullit oder in einer Al,O3-Matrix um einen
Faktor 10 ~ 20 gegeniiber reinem SiC an. Die Additive oder Verunreinigungen erhdhen
ebenfalls die Oxidationsgeschwindigkeit, da die Sauerstoffdiffusion durch die
Oxidschichten beschleunigt wird. Vergleicht man die Aktivierungsenergien von A1203 mit
20 Gew.% SiC-Partikel und 1 % Verunreinigungen mit A1203, das 20 Gew.% SiC-Whisker
enthilt, so zeigt die Probe mit Verunreinigungen einen niedrigen Oxidationswiderstand
[170]. Leider wird in dieser Arbeit kein Vergleichsversuch zwischen SiC-
partikelverstirktem und whiskerverstirktem AlLO3 durchgefithrt. Wahrscheinlich
verdndert sich auch die Oxidationskinetik durch den Whiskereinsatz, infolge ihrer

Morphologie.

Die Oxidationsprodukte der SiC-whiskerverstirkten Keramik sind bis jetzt noch nicht
ganz klar. Die Oxidationsprozesse in solchen Verbundwerkstoffen bestehen aus mehreren
Reaktionen zwischen SiC, A1203, Sauerstoff und den Oxidationsprodukten. Die
Oxidationsprodukte sind Mullit und CO, [140]. Mullit-Peaks wurden auch von M.P.
Borom bei der XRD-Analyse bei der Untersuchung der Oxidschicht nachgewiesen. SiO,
existiert wahrscheinlich zusammen mit amorphem Aluminiumsilicat. Die Blasenstruktur
hat bewiesen, daB CO-Gas als Reaktionsprodukt beim Oxidationsprozess entsteht [170].
Eine dunkle Zwischenschicht tritt zwischen dem unoxidierten Material und der
Oxidschicht auf. Nutt hat aufgrund von TEM-Untersuchungen berichtet, daB Graphit-
Kohlenstoff in der Nihe der Reaktionsgrenzfliche vorliegt [171]. Bei der Réntgenanalyse
existieren aufler Mullit- und AlyO3-Peaks auch andere Peaks im diesem Gebiet. Ein Peak
bei 22° (4.04 A) zeigt Cristobalit, aber es liegt kein Peak bei 65.1° (1.43A) vor [147].

K.L. Luthra meint, das der Oxidationswiderstand der Whisker von der Matrix abhingig
ist. Fiur SiC-whiskerverstirktes Al,O4 mit einem SiC-Whiskergehalt kleiner als 24.4
Vol.%, wurden als Oxidationsprodukte Aluminumoxid und Mullit erhalten, fir héhere
S8iC-Gebhalte, SiO5 und Mullit [172].
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(2) Oxidationsmechanismus

Uber die Oxidationsmechanismen des SiC-whiskerverstirkten Keramik gibt es

verschiedene Meinungen :

J.R. Porter [147] hat die Aktivierungsenergie der Oxidation in 15 % Whisker + A1203 Zu
350 KJ/mol ( zwischen 1500 - 1700°C ) bestimmt. Vermutlich wurde diese Reaktion von
Gas-Diffusion durch SiO, kontrolliert.

K.L. Luthra [172] hat vier verschiedene Mdglichkeiten analysiert. Er nimmt an, daB die
Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-Whisker von der Diffusion des Sauerstoffs und der
gasformigen Oxidationsprodukte zusammen kontrolliert werden und die Oxidations-
geschwindigkeit des SiC-whiskerverstarkten Al,O3-Keramik von Sauerstoffdiffusion
durch A1203 oder Mullit gesteuert wird. Luthra hat auch den parabolischen

Geschwindigkeitskoeffizienten Kp auf  Grundlage der  Grenzflichen- und

Volumendiffusion berechnet. Folgende Ergebnisse wurden erzielt :
0-24.4 % SiC
Diffusion durch Aluminiumoxid
* H.
K, = 7.0 (D% /") (Po,")"!/8 [(1-Vp)/ V¢ -3.0995]
Diffusion durch Mullit
F ’ LAY |
Kp =52 (D% /0'0) [(Po,B)" - (P, )]
24,4 - 100 % SiC
Diffusion durch Mullit
E L} s L
Kp, = L7 (D% /') [(1-V)/ Vil [(P,8)" (P, )" ]
Diffusion durch geschmolzenes Siliziumoxid
K, = 1.6 (D.%"/T) [1 - 0.32 (1-V,)/V¢] P8
p = . 0 / )[ - . ( - f)/ f] 02

DOO’* ist hier der Diffusionskoeffizient von Tracer-Sauerstoff bei einem
Sauverstoffpartialdruck von 1 bar ; T Krimmungsfaktor (tortuosity factor), vom
Diffusionsweg abhingig ; n” der Diffusionskoeffizient D, ist vom Sauerstoffpartialdruck
abhingig und kann mit DO* = DOO’* POzn, berechnet werden, fiir Siliziumoxid ist n’ = 1,
fiir A1203 gilt n’ = -1/6, fiir Mullit ist n’ unbekannt ; Vi SiC-Volumengehalt, g und i
zeigen die Grenze von Gas/Si02 und SiOz/SiC

Die von der obigen Gleichung berechneten Kp- und Q-Werte in Al,O3 + 20 Vol.% SiC-
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Whisker bei 1400°C bei der Diffusion durch Al,O betragen 6.6 x 101> m2/s, 330-465
KJ/mol und sind #hnlich den im Versuch gemessenen Werten 3.9 x 10715 m2/s und 502
KJ/mol. Die unter der Annahme, dafl der Sauerstoff durch das geschmolzene Siliziumoxid
p- und Q-Werte in Al,O3 + 50 Vol.% SiC-Whisker bei 1375 °C
sind 3.9 x 10'18 mz/s und 82.4 KJ/mol. Zum Vergleich mit den im Versuch erhaltenen
Werten K, = 6.4 x 10715 m2/s und Q = 345-465 KJ/mol nimmt der Autor an, daB der

diffundiert, bestimmten K

Oxidationsprozef3 wahrscheinlich nicht von der Diffusion durch geschmolzenes Si0,,

sondern von der Diffusion durch Mullit kontrolliert wird.
Einfl r_Oxidation auf die mechanischen Eigenschaften

Die Oxidation der SiC-Whisker in der Aluminiumoxid Matrix reduziert die Biegefestigkeit
(Tabelle 2.7). Je Ilinger die Oxidationszeit ist, desto stirker reduziert sich die
Biegefestigkeit. Dadurch wird wahrscheinlich die Anwendung solcher Werkstoffen bei
Hochtemperatur zeitlich begrenzt. Uber den EinfluB auf die anderen mechanischen
Eigenschaften von SiC-Whiskern in einer Al,O3-Matrix wurde bis jetzt nicht berichtet.
Die Grundkenntnisse zeigen, daB sich die Oxidation auch auf das Kriechverhalten
auswirkt, z.B. an "Oxidationsnarben". Oxidationsnarben bilden sich auf der Oberfliche
oxidierbarer Keramiken. In Abb. 2.9 wird dies schematisch dargestellt. Diese Fehler
erzeugen in ihrer Umgebung ein erhdhtes Spannungsfeld, wodurch eine Rif3bildung

begunstigt ist [133].

Oxidschicht

Oxidations-

Rifkeim-
bildung

Abb. 2.9 : Spannungskonzentration und RiBentstehung an einer Oxidationsnarbe
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3. Verwendete Proben und angewandte Untersuchungsmethoden

3.1 Werkstoffe

Fur die Untersuchungen wurden Proben aus der Industrie mit vier verschiedenen
Zusammensetzungen verwendet (Tabelle 3. 1). Fiir die Proben W0Z8, W31Z8 und W17Z8
dienten die gleichen Rohstoffe. Die Whisker wurden mit gleicher Aufbereitung behandelt

und Scheiben (Durchmesser 150 mm oder 60 mm) {iber das konventionelle HeiBpressen in
Graphitmatrizen hergestellt. Die Materialien W0Z8, W17Z8, W31Z8 enthalten den gleichen
ZrO5-Gehalt (8 Gew.%), jedoch einen verschiedenen Whiskergehalt. W17Z8 und W17Z12
enthalten einen gleichen Whiskergehalt (~21 Vol.%); der ZrO5-Gehalt ist unterschiedlich.
Dabei wurde fir WO0Z8 und W31Z8 kein Sinterhilfsmittel benutzt. Fiir W17Z8 kam 0.3%
Si02 und fﬁr W17Z12 1% MgO+Si02 als Sinterhilfsmittel zum Einsatz, um gleichmifige

Proben, hohe Dichte und eine héhere RT-Biegefestigkeit zu erreichen.

Tabelle 3.1 : Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe

nominelle Zusammensetzung m-Zr02

Nummer SiC-Whisker ZrOy Al,O4 Additive  Dichte* relative* in Z:0,
[Gew.%] [Vol.%]  [Gew.%] [Gew.%] [Gew.%] (g/em’] Dichte[%] [Mol%*
W0Z8 0 0 8 92 0 4.077 99.2 155
W31Z8 31 37 8 61 0 3.770 99.0 405
W17Z8 17 21 8 75 0.3 Si0,  3.890 98.9 255
w17Z12 17 21 12 71 1.0 Si0,  3.928 99.1 /
+MgO

* eigene Messungen
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3.2 Untersuchungsmethoden

3.2.1 Mechanische Eigenschaften

Die Raumtemperaturfestigkeit wurde durch Vierpunktbiegung mit Viertel-Teilung der
Auflagerabstinde (10/20/10 mm; Proben Querschnitt 3.5 x 4.5 mm) bestimmt.

Fur die Bruchzdhigkeitsbestimmung bei Raumtemperatur wurden zwei Methoden gew#hlt :
(a) mit Chevron-Kerbe, Vierpunktbiegung: Die Querhauptgeschwindigkeit betrug I pm/s.

(b) mit Vickerseindruck von 3, 5, 7, 10 kg Belastung: Die Berechnung des K ~-Wertes
erfolgte mit der Gleichung [175] fir Palmquistrisse (0.25<l/a<2.5)

0.035 HV /2
¢, (H/E®)04 (T72

Kic=

mit HV: Vickershirte
a: halbe Liange der Eindruckdiagonalen

|

p: ittlere RiBliange

¢2=-'3 Korrekturfaktor
E: E-Modul

Fur die Hochtemperatur-Bruchzdhigkeitsbestimmung wurden Proben mit Chevron-Kerbe
(Dreipunktbiegung, Proben-Querschnitt 3.5 x 4.5 mm) verwendet. Als Versuchstemperatur
wurde 1000°C gewihlt, um die Wirkung der Whisker zu verdeutlichen, weil bei dieser

Temperatur eine Phasenumwandlungsverstirkung keine Rolle spielt.

Zur Bestimmung des E-Moduls wurde die Resonanz-Methode iiber das Impuls-Erre-

gungsverfahren mit dem MeBgerit Grindo-Sonic, Typ M3 angewandt.

Um das Kriechverhalten zu untersuchen, wurden 4-Punkt-Biegekriechversuche im
Temperaturbereich 1000-1350°C unter konstanter Biegebelastung (40 - 160 MPa) an Luft
durchgefiihrt.

Die Temperaturabhéngigkeit wird bei verschiedenen Temperaturen und konstanter

Spannung bestimmt, wobei die Anderungen 30 bis 50°C betrugen. Dann werden die
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Ergebnisse in einem entsprechenden Arrhenius-Diagramm fz(T) = exp (-Qg/RT)
dargestellt (log €. gegen 1/T), in dem dann Q) der Steigung der Arrhenius-Geraden
entspricht. Es kann Qp auch mit

Q= dne/3(-1/RT) =R ln(é]/éz)/(l/Tz—l/Tl)
gewonnen werden.

Zur Bestimmung des n-Wertes konnen Spannungswechselversuche oder die Versuche bei
verschiedenen Belastungen und der gleichen Temperatur durchgefithrt werden, wobei der
n-Wert aus dem Verhiltnis der stationiren Kriechgeschwindigkeiten vor und nach dem

Wechsel berechnet werden kann.
n = (Alog t‘:s/Alog 0)e, T = const

Er kann auch aus der logarithmischen Auftragung aller Ergebnisse (log € gegen log o bei
T = const) ermittelt werden, da der n-Wert der logarithmischen Form von Gl gy = A ol

die Steigung der Kurve bedeutet.

Um den Einflufl der Oxidation auf das Kriechverhalten von SiC-whiskerverstirkten
Aly03/ZrO, zu untersuchen, wurden die Proben von W31Z3 (und W17Z8) nach einer
Voroxidationsglithung (1200°C, 100 h) einem Kriechversuch bei 1200°C/100 MPa (und
1150°C/100MPa) unterzogen. AuBerdem wurde auch der Vakuumkriechversuch bei
Material W17Z12 durchgefithrt, um ihn mit dem Kriechverhalten an Luft zu vergleichen

und den Oxidationseinflu3 auf das Kriechverhalten zu verstehen.

Die Proben wurden unter Last abgekiihlt (wenn sie nicht versagten), und bei RT
gebrochen, um die Bruchfliche, das Gefiige und deren Veridnderungen durch das

Kriechen zu charakterisieren.

3.2.2 Oxidationsversuche
Folgende zwei Aufheiztypen wurden in der vorliegenden Arbeit verwendet (Abb. 3. 1):
Typl: Aufheizen der Proben in Luft mit bestimmter Aufheizgeschwindigkeit (2°C/min.)

Typ2: Aufheizen der Proben in Inertgas (N5 oder Argon) und bei Erreichen der
Testtemperatur EinlaB des Testgases (Luft).
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Dieser Typ wurde fir die kinetischen Untersuchungen verwendet, wobei ein

Luftvolumenstrom von 10 1/h eingestellt wurde.

(a) Typ 1 (b) Typ 2

Abb. 3.1 : Fiir die Oxidationsversuche verwendete Aufheiztypen.

Die thermogravimetrischen Versuche mit Proben der Abmessungen ca. 3.5 x 4.5 x 10 mm
oder 8 x 7-x 3.5 mm wurden in einer Thermowaage durchgefiihrt. Alle Proben wurden
mit Diamantpaste bis 15um geschliffen und danach in einem Trockenschrank bei ~120°C
iiber Nacht getrocknet. Das Glithprogramm ist in Tabelle 3. 2 beschrieben.

Um das Oxidationsprodukt zu untersuchen, wurden die oberflichenpolierten Proben von
W17Z8 und W31Z8 bei verschiedenen Temperaturen (1100, 1200, 1300 und 1400°C) 10
oder 30 Minuten in einer Thermowaage nach Typ 2 oxidiert; danach wurden Gefiige und

Phasenverinderung untersucht.

Die Oxidschicht, das Gefiige und Phasenverinderung nach den verschiedenen

Oxidationsbedinungen wurden ebenfalls untersucht.

3.2.3 Mikrostrukturuntersuchung

Das Gefiige wurde im Anlieferungszustand, nach dem Kriech- und nach dem Oxidations-
versuch mittels Licht-, Raster-, und Durchstrahlungsmikroskopie untersucht. Fir die
Elementverteilung der Proben vor und nach der Oxidation wurde die wellenlingen- und
energiedispersive Mikroanalyse benutzt. Dafiir stand ein Lichtmikroskop des Typs
Axiomat der Fa. Zeiss, Oberkochen, ein REM mit EDX des Typs Stereoscan Mk II der
Fa. Cambridge, ein REM mit WDX, EDX des Typs JEM-840 sowie eine Mikrosonde des
Typs JEM-733, ein TEM Hitachi 700 und ein TEM JEM-200-C zur Verfiigung.
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Tabelle 3.2 : Glithprogramm der Oxidationsuntersuchung

Probenummer Aufheizgeschwindigkeit Testtemperatur Gliithdauer
(°C/min) C) (h)
W31Z8-0X-1 20 1400 70
W31Z8-0X-2 20 1300 70
W31Z8-0X-3 20 1200 70
W31Z8-0X-4 20 1100 70
W31Z28-0X-5 20 1350 70
W31Z8-0X-6 20 1250 70
W17Z28-0X-1 20 1400 70
W17Z8-0X-2 20 1300 70
W17Z8-0X-3 20 1200 70
W17Z8-0X-4 20 1100 70
W17Z28-0X-5 20 1350 70
W17Z8-0X-6 20 1250 70
W17Z12-0X-1# 2 bis 1450
W17Z212-0X-2 20 1450 100
W17Z12-0X-3 20 1300 45
W17Z12-0X-4 20 1200 100
W17212-0X-5 20 1400 100
W17Z12-0X-6 20 1100 100
W17Z12-0X-7* 10 1400 160
W17Z212-0X-8 20 1350 70
W17Z12-0X-9 20 1250 70

# Aufheizen mit Typl
* Aufheizen und Abkithlen in einem Luftofen

Bei den Kriechbruchfldchen-Untersuchungen wurden zwei Arten von Bruchflichen

verwendet. Zum einen wurden Biegestibchen im Kriechversuch bis zum Bruch verformt
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und anschlieBend im REM betrachtet, zum anderen wurden die Kriechversuche nach
einer bestimmten Zeitdauer abgebrochen, dann die Proben unter Last abgekiihlt und bei

RT gebrochen.

Um das Gefiige zu untersuchen, wurden geitzte und nicht geétzte Proben benutzt. Es
wurden verschiedene Atzmethoden angewandt. Das Material W0Z8 (whiskerfrei) wurde
thermisch gedtzt (5°C/Min aufheizen bis 1400°C 30 Minuten, dann mit 5°C/Min
abkiihlen). Die Materialien mit Whisker wurden mit kochender Phosphorsiure oder mit
Ionen geitzt. Um die RiBverliufe nach dem Kriechen zu untersuchen, wurden die Proben
10 Minuten bei einer Temperatur von 1100°C fiir W31Z8 (1000 fiirr W17Z8) mit Aufheiz
Typ 2 oxidiert, dann mit 4% HF geitzt.

TEM-Folien wurden parallel und quer aus verschiedenen Proben herauspripariert:

Parallel-TEM-Folien wurden im Anlieferungszustand und aus Zug- und Druckzonen der
verschiedenen Kriechbiegeproben herauspripariert. Mit einer Sigemaschine wurden die zu
untersuchenden Stiicke mit Diamantscheiben abgesigt. Folien von 3 mm Durchmesser
wurden mit Hilfe eines Ultraschallbohrers ausgebohrt. Danach wurden die Scheiben bis
auf eine Dicke von ca. 90 ~ 100 pum geschliffen und im " Dimple-Grinder-Gerit " auf
eine Dicke etwa. 20 pm gedinnt. AnschlieBend wurden die Scheibchen in einer
Ionenstrahl-Atzanlage weiter gediinnt, bis ein sehr kleines Loch in der Probe zu sehen

war.

Um das Gefuge der Oxidschichten im TEM untersuchen zu kdnnen, wurden Querschnitt-
TEM-Folien nach einer besonderen Methode [176] hergestellt. Zwei oxidierte Proben
wurde mit Hilfe von Klebstoff zusammengeklebt. Danach ist die Klebschicht in der Mitte
der TEM-Folien und wird mit der oben beschriebenen Methode weiter bearbeitet. Bei
zwei Arbeitsschritten muf3 besonderes vorsichtig vorgegangen werden: 1.) Beim Sigen
miissen die Proben genau senkrecht zur Sigescheibe stehen, um zwei geklebte Teilchen
gleichzeitig absigen zu koénnen. 2.) Beim mechanischen Schleifen muf3 die Klebschicht

parallel zur Schleifrichtung sein.

Die Phasenzusammensetzungen der Proben im Anlieferungszustand und nach der
Oxidation bzw. nach dem Kriechen wurden mit dem Diffraktometer (DACO: MP-
Diffraktometer der Fa. Siemens) bestimmt. Diese Untersuchung wurde aln der Oberfliche
der Proben und bei verschiedenen Abstinden von der Oberfliche durchgefithrt. Die
oxidierten Proben wurden mit Schleifpapier (15 um) jeweils ca. 10 pm abgeschliffen und
anschlieBend die Diffraktometeruntersuchung durchgefithrt. Der relative m-ZrO,-Gehalt

im ZrO, wurde nach dem in [177] beschriebenen Verfahren bestimmt.
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3.2.4 Dichte und Eigenspannungen

Die Dichte wurde nach der Auftriebsmethode ermittelt. Um die Dichte nach dem
Kriechen zu messen, wurden nur der Bereich der Proben verwendet, der wihrend des

Kriechversuchs unter konstantem Biegemoment stand.

Die Eigenspannungen wurden durch réntgenographische Messung bestimmt. Dafiir stand
ein rechnergesteuertes ¢-Diffraktometer zur Verfiigung [178], das Cu-Ky-Strahlung

verwendet. Die Messungen wurden im Winkelbereich 28 = 40°-167° durchgefiihrt.
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4. Ergebnisse

4.1 Charakterisierung der untersuchten Materialien

4.1.1 Gefiige

(1) Lichtmikroskopie

Die SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02 Werkstoffe haben eine hellgriin-graue Farbe. Im
Lichtmikroskop kann man deutlich sehen, daB die SiC-Whisker nicht gleichmifig verteilt

sind und die meisten senkrecht zur Heif3pref3richtung orientiert sind (Abb. 4.1).
2) REM

Die REM-Aufnahme von A1203/Zr02 ohne Whisker (W0Z8) nach thermischer Atzung
zeigt helle kleine ZrOz—KOrner in einer hellgrauen A1203-Matrix (Abb. 4.2a). Die meisten
ZrOz-Teilchen liegen an Tripelpunkten der A1203-K6rner und einige in A1203—Kdrnern.
Die Korngrofle des A1203 ist unregelmifig und betrigt etwa 0.4 bis 4 pm. Die
durchschnittliche KorngréBle ist ~ 1 pm. Die Korngrofle der ZrO,-Phase betrigt 0.2 bis
Ipm, der Durchschnitt liegt bei ~ 0.3 pm. Die Proben sind relativ dicht. Restporen treten
hauptsichtlich in Tripelpunkten oder in den A1203—K6rnern auf. PorengréfBen sind ca.
0.05 bis 0.2 pm.

Die Mikrostruktur von SiC-whiskerverstirktem A1203/Zr02 besteht aus sehr feinen SiC-
Whiskern in einer entsprechenen Matrix A1203/Zr02. Die SiC-Whisker liegen an den
Korngrenzen oder in AlyO5-Kornen. Die Restporen finden sich meistens zwischen dem
SiC-Whiskernetz und der Matrix (Abb. 4.2b-d). Das Gefiige der drei SiC-whisker-
verstirkten Werkstoffe (W31Z28, W17Z8, W17Z12) im Anlieferungszustand zeigt, daf} es
aufler bei dem Whisker- und ZrO,-Gehalt keine groflen Unterschiede gibt ( wegen der
bei hohem SiC-Whiskergehalt aufgetretenen Herstellungsschwierigkeiten treten in W31Z8
mehr kleine Poren auf). Im Vergleich mit WOZ8 ohne Whisker kann man erkennen, daf
die Einlagerung der Whisker eine bessere KorngréBenverteilung der Matrix bewirkt. Die
Koérngréfle von A1203 betrdgt ungefahr 0.5 ~ 2.5 pm, von ZrO,, 0.1 ~ 1 pm. Der
Durchschnitt der A1203—Korngrbf3e ist ~ 0.7 um, womit er niedriger ist als ohne Whisker.
Die Durchmesser der SiC-Whisker sind ca. 0.1 bis 0.8 um und die Linge von 1 bis ca. 15
pm. Der Streckungsgrad 1/d betrdgt von 1 bis ca. 25 und der durchschnittliche Wert liegt
bei ~ 8.
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W172Z212-RT-3

W17Z212-RT-1

W17212-RT-2

(a) Schema der Richtung der Proben

(c) WI7Z12-RT-2 (d) W17Z12-RT-3 (senkrecht zur
Heiflprefirichtung)

Abb. 4.1 : Gefiige des Werkstoffs W17Z12 in verschiedenen Richtungen (Lichtmikroskop)
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(a) WOZ8, thermisch geitzt

(c) W17Z8, mit H4PO, geitzt (d) W17Z12, mit H3PO4 gedtzt

Abb. 4.2 : Gefugeibersicht im Anlieferungszustand der untersuchten Materialien, REM
(senkrecht zur HeiB3prefirichtung)
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3) TEM

Abb. 4.3 zeigt einen Uberblick iiber die Gefiigeausbildung der SiC-whiskerverstirkten
A1203/Zr02 in TEM-Aufnahmen. Die A1203—K6mer sind meistens vieleckig und wenige
Versetzung treten auf. Schwarze kleine runde ZrO,-Teilchen liegen in der Al,O3-Matrix
vor, andere treten meistens in der Nihe der SiC-Whisker auf, so daB auftretende
Scherspannungen in der Grenzfliche relaxieren konnen. Aufgrund der unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten treten Spannungen an den Grenzen von SiC-
Whisker, A1203 und ZrO, auf, so daB in solchen Bereichen oft Versetzungen auftretén
(Abb. 4.3d).

Alle Whisker weisen senkrecht zur Wachstumsachse Stapelfehler auf, die unregelmifige
Abstinde haben (Abb. 4.4a). Der Pfeil zeigt zwei verschiedene Dicken. Diese Stapelfehler
sind als feine dunkle Linie bestimmter Gitterebenen zu erkennen. Die meisten
untersuchten Whisker zeigen nicht nur Teilversetzungen, sondern auch Leerstellen-
ansammlungen (Abb. 4.4). Diese Leerstellenansammlung okkludiert wahrscheinlich Gas aus
der Atmosphére der Herstellung der Whisker. Die Poren im Zentrum von Whiskern sind

sicherlich unerwiinscht, da sie die Festigkeit der Whisker reduzieren.
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(c) W17Z12 (d) Versetzungen in der
Grenze SiC—Whisker/A1203

Abb. 4.5 : TEM-Aufnahmen von SiC-whiskerverstirkter Aly03/Zr0O5 Keramik
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" (a) Stapelfehler (b) Loch im Zentrum

Abb. 4.4 : Fehler der Whisker im untersuchten Material

(4) RXD, EDX und WDX

Die Réntgendif fraktogramme beweisen, daBl der Werkstoff WOZ8 aus 0(-A1203, m+t-ZrO,
Phasen und die Werkstoffe W31Z8, W17Z8, W17Z12 aus 0(—A1203, m+t-ZrO, und O+83-
SiC bestehen (siehe Kapitel 4.2.4). Der m-ZrO,-Phasengehalt steigt ‘mit zunehmendem
SiC-Whiskergehalt, bei WO0Z8 (ohne Whisker) etwa 15 mol% (gegen ZrO,-Gehalt), bei
W31Z8 (31 Gew.%) 40 mol% (Tabelle 3.1).

Mit der energiedispersiven Mikroanalyse (EDX) wurder lie Elemente Mg, Ca, K in SiC-
whiskerverstirktem Aly03/Z10, nachgewiesen (Abb. 4.5). Leider ist der Gehalt sehr
niedrig, so daB er mit der oben genannten Methode nicht genau gemessen werden kann.
Eine erste qualitative Analyse hat ergeben, daB der Ca-Gehalt in den drei Werkstoffen
(W31Z8, W17Z8, W17Z12) niedriger als 3 % ist. Weiterhin wurde mit der Mikrosonde
durch Vergleich mit Standards ermittelt, dafl der Ca- und der Mg-Gehalt < 0.1 Gew.%
ist. Durch solche Verunreinigungen werden die Hochtemperatureigenschaften der
Werkstoffe beeinflufit.
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Abb. 4.5 : EDX-Analyse des untersuchten Materials W17Z12

4.1.2 Mechanische und physikalische Eigenschaften

(1) Dichte und Eigenspannung

Die untersuchten Materialien haben eine hohe Dichte (99 % relative Dichte) und zeigen
keine groBen Dichteunterschiede (Tabelle 3.1, S.53). Im Gefiige liegen Eigenspannungen
vor. Folgende Ergebnisse wurden aus den Messungen an SiC-whiskerverstirkten Proben
W31Z8 (Anlieferungszustand) erzielt (es wurde mit einem E-Modul der SiC-Whisker von
500 GPa gerechnet):

Tabelle 4.1 : Eigenspannungen in SiC-whiskerverstirktem Al,03/ZrO, im

Anlieferungszustand
Matrix Whisker
lings 93 MPa ~-1025MPa
quer 60 MPa -985 MPa

Die entsprechenden Ausdrucke der MeBergebnisse mit MeBparametern und einem
Intensititsverlauf (iber 28 zeigt Abb. 4.6. Die MeBdaten zeigen, daB in den Whiskern

Druckeigenspannungen entstehen, wihrend in der A1203—Matrix Zugeigenspannungen bei
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der Abkiihlung nach dem Heiflpressen auftreten, da der thermische Ausdehnungs-
koeffizent von SiC-Whiskern ca. halb so gro wie der von AlLO3 ist. Durch
Eigenspannungen bedingt treten Versetzungen in der A1203/Matrix um die Whisker auf,
wie oben in 4.1.1 beschrieben wurde (Abb. 4.3d).

Py o= nge v 8.0 | WsiEad | 21.11.1%88 tor o les naw ]v =0 | vz 97111988
5,738 - /808

Iint = 23,923 58 Pint = 47,528
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2,35¢ - \\‘\ ] / —
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///\‘\/‘\ // — ’-\’\\
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8 = - e - — — = 8 "—1 T T == =1
134,529 145 238 14t 528 147,598 148,508 128,900 121135 122.258 123.375 124.508
B0 01017
(a) Al,03, {4010) (b) SiC-Whisker, (422)

Abb. 4.6 : MeRergebnisausdruck mit MeBparameter und
Intensititsverlauf iber 28

2) Mechanische Eigenschaften

Die ermittelten anderen Eigenschaften sind in Tabelle 4.2 zusammengefaBit. Die mittlere
Biegefestigkeit des Materials ohne Whisker (W0Z8) betrigt 521 MPa, des Materials mit 17
Gew.% Whisker (W17Z8) 643 MPa und des Materials mit 31 Gew.% Whisker (W31Z8) 708
MPa. Die Werkstoffe W17Z8 und W17Z12 haben gleiche Whiskergehalte, aber W17Z12 hat
mehr ZrO, (12 Gew.%) und seine Biegefestigkeit ist am hoéchsten (766 MPa). Es wurde
nachgewiesen, dafl die Biegefestigkeit mit zunehmenden SiC-Whiskergehalten und ZrO,-

Gehalten ansteigt.

Im Vergleich mit A1203/Zr02 ist die RiBzihigkeit der SiC-whiskerverstirkten
Verbundkeramik bei Raum- und Hochtemperatur (1000°C) auch erhoht. Die Riflzihigkeit
ist durch den SiC-Whisker-Einsatz um 12 % bis 28 % bei Raumtemperatur angestiegen.
Bei 1000°C betrigt die Steigerung ca. 50 %. Wiahrend der Mechanismus der Phasen-

umwandlung keine Rolle spieit, zeigt die Faserverstirkung ihre Wirkung.
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Tabelle 4.2 : Die Eigenschaften der untersuchten Werkstoffe

HV o E K e (bei RT) MPam'] K~ (bei  1000°C)
Material Chevron- Vickers- CLevronkerbe
[MPa) [GPa] kerbe eindruck  [MPam’
W0Z8 1682 521 394 4.7 4.8 1.8
W31Z8 2050 708 414 53 5.7 2.7
W17Z8 1865 643 395 6.0 5.5 2.8
W17Z12 2426 766 381 53 5.8 /

* von 5 Proben

4.1.3 Bruchverhalten im untersuchten SiC-whiskerverstirkten A12Q3Zng22

Die Bruchflichenaufnahme von WO0Z8 (Whiskerfrei ) zeigt einen interkristallinen Bruch
(Abb. 4.7a). Durch den Whiskereinsatz verindet sich die Bruchflichenmorphologie (Abb.
4.7b-c¢). Die Bruchflichen von whiskerverstirkten Keramiken sind rauher als die der
Matrix und die Rauhigkeit steigt mit zunehmendem SiC-Whiskergehalt. Es handelt sich
wahrscheinlich um einen Bruch mit Rifablenkung, und die Bruchflichenmorphologie
verdndert sich von interkristallin zu transkristallin, weil Zugeigenspannungen die A1203-
Matrix schwichen. Auflerdem kann man auch deutlich erkennen, dafl die Bruchfliche
hiufig an der Grenzfliche zwischen Whisker und Matrix verliuft (debond). In Abb. 4.7
wurden solche Stellen mit Pfeilen gezeigt. Es gibt nur wenige Nachweise iiber Whisker

pull out und die Pull-out-Linge ist auch sehr kurz.
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(a) whiskerfrei (b) mit 31 Massen-% SiC-Whisker

(c) mit 17 Massen-% SiC-Whisker

Abb. 4.7 : REM-Aufnahmen der Bruchflache von Al,03/ZrO, mit und ohne SiC-

whiskerverstirkung

Die RiBverliufe der durch Vickers-Hirteeindriicke ausgeldsten Risse wurden im REM
untersucht. Die Risse laufen im Werkstoff W0Z8 ohne Whisker an den Korngrenzen
entlang (Abb. 4.8a). Im Vergleich zum Werkstoff WO0Z8 laufen die Risse in whisker-
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verstirktem Al,O3/ZrO, den Whisker entlang oder umlaufen diese. Man kann deutlich
erkennen, dafl die langen Whisker mit groBem Querschnitt Risse ablenken kdénnen.
Manchmal jedoch laufen die Risse durch Whisker hindurch, besonders wenn der Whisker
in der Mitte kleine Locher hat. Mit Hilfe der TEM an einer Folie mit
Mikrohérteeindriicken kann beobachtet werden, daf3 die Risse den Whiskern entlang oder
um diese herum laufen. Es wurde anhand der oben beschriebenen Untersuchungen klar,
daBB der Mechanismus der Verstirkung und die Zihigkeitssteigerung in unserem
untersuchten SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02 eine kombinierte Wirkung hat, wovon
die RiBiiberbritckung die hauptsichliche Rolle spielt. Uber dieses Problem wird im
Abschnit 5.1 weiter berichtet.

(a) REM, W0Z8

(b) REM, W12Z8 (c) TEM, WI12Z8

Abb. 4.8 : RiBverlauf in Al,03/ZrO, mit und ohne SiC-Whiskerverstirkung
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4.2 Das Oxidationsverhalten

4.2 1 Massenzunahme und Dicke der Oxidschicht

Der Oxidationsversuch von Probe W17Z12-OX-1 (2°C/min bis 1450°C) wird in Abb. 4.9
gezeigt. Eine meBbare Massenzunahme erfolgt ab ca. 950°C, ab 1300°C erfolgt eine starke
Massenzunahme. Dies zeigt, daB die SiC-whiskerverstirkte A1203/Zr02—Keramik einen
guten Oxidationswiderstand nur bei relativ niedrigen Temperaturen ( unter ca. 1100°C)

hat.
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Abb. 4.9 : Massenzunahme der Probe W17Z12-0X-1.

Die Dicke der Oxidschicht und die Massenzunahme nach den Oxidationsversuchen wurden
in Tabelle 4.3 dargestelit. Mit zunehmender Temperatur steigen beide Werte an, besonders
ab 1300°C. Wahrend die Massenzunahme und die Dicke der Oxidschicht bei 1150°C in
W31Z8 (ohne Additive) kaum meBbar sind, betragen Am/mo und die Schichtdicke bei
1400°C 0.49 und 38 um. An den Daten kann man deutlich sehen, dafl W31Z8 einen relativ
guten und W17Z12 (1 Gew.% Additive) einen relativ schlechten Oxidationswiderstand hat.
Bei der gleichen Temperatur, z.B. bei 1350°C nach 70 h betragen die Massenzunahme
Am/s0 und die Dicke der Oxidschicht in W31Z8 0.8 und 22 um, in W17Z8 (0.3 Gew.%
Additive), 1.07 und 50 pm, und in W17Z12, 1.52 und 60 pm. Das Material mit hoherem

Additivgehalt hat einen niedrigen Oxidationswiderstand. Im Vergleich zu den Daten von



monolithischem SiC

[151]

haben SiC-whiskerverstirkte

niedrigeren Oxidationswiderstand.

Tabelle 4.3 ; Ergebnisse der Oxidationsuntersuchungen
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Verbundwerkstoffe

einen

Probe- Temp. Zeit Massenzunahme Kp Schicht-
Material Am/mo Am/so dicke
nummer  (‘C)  (h) (%) (mg/em®)  (mg?/em’n)  (nm)
W31Z§  OX-l 1400 70 049 137 291x10°2 38
0X-5 1350 70 026  0.80 9.04x1073 22
0X-2 1300 70 021  0.57 5.80x1073 16
0X-6 1250 70 0.10  0.30 1.52x1073 5
0X-3 1200 70 006  0.16 427x10°4 3
OX-4 1150 70 / / /
W17Z8  OX-1 1400 70 0.56  1.65 3.34x10°2 58
OX-5 1350 70 035  1.07 1.64x1072 50
0X-2 1300 70 021 0.6l 5.84x1073 28
0X-6 1250 70 0.12  0.40 231x1073 14
0X-3 1200 70 008  0.25 9.27x10°4 4
OX-4 1150 70 0.03  0.10 1.99x10°4 2
W17Z12  OX-2 1450 70 165 542
100 195  6.45 4.09x10°1 160
OX-5 1400 100 076 2.6l 9.29x10"2 130
OX-8 1350 70 0.50  1.52 3.42x1072 60
0X-3 1300 45 032  1.09 3.41x1072 40
0X-9 1250 70 0.26  0.86 1.04x1072 32
OX-4 1200 70 0.18  0.6!
100 020  0.77 5.08x1073 16
0X-6 1100 100 007 023 1.68x1073
OX-7 1400 160 / / / 200
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4.2.2 Kinetik des Oxidationsprozesses in SiC-whiskerverstirktem AlO1/Z10,

Der isotherme Oxidationsverlauf verschiedener SiC-whiskerverstirkter A1203/Zr02-
Werkstoffe in trockener Luft und bei Temperaturen zwischen 1100°C und 1450°C ist in
Abb. 4.10 wiedergegeben. Fiir alle Temperaturen erfolgt die Massenzunahme nach einem
parabolischen Zeitgesetz :

Am2 = const-D-t = Kp- t

Dies wird aus Abb. 4.11 ersichtlich. Aus der Steigung der Geraden 148t sich der
parabolische Geschwindigkeitskoeffizient Kp ermitteln (Tabelle 4.3), der in der
Arrhenius-Darstellung

Kp=Cexp(-Q/RT)

in Abb. 4.12 gezeigt wird. Es 148t sich daraus die effektive Aktivierungsenergie ermitteln.
Sie betragt fiir W31Z8 zwischen 1200°C und 1400°C 421 KJ/mol, fiir W17Z8 zwischen
1150°C und 1400°C 368 KJ/mol und fir W17Z12 zwischen 1200°C und 1450°C 350
KJ/mol. Die Q-Werte zeigen erneut, dafl die Kinetik des Oxidationsprozesses SiC-
whiskerverstirkter A1203/Zr02—Werkstoffe stirker vom Additivgehalt als vom SiC-
Whiskergehalt abhingt. Wie beim monolithischen SiC, erfolgt die Oxidation bei SiC-
whiskerverstirkter A1203/Zr02—Keramik auch einem passiven Oxidationsgesetz. Die Q-

Werte liegen im Bereich wie sie fiir heiflgepreftes SiC berichtet werden [155,163].
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Abb. 4.10a : Oxidationsisothermen von W31Z8 in Luft
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4.2.3 Gefiige

(1) Lichtmikroskopie

Abb. 4.13 zeigt die Gefigeiibersicht nach der Oxidation von der Oberfliche bis zum
Zentrum. Im Randgebiet erscheinen groBen Poren und weif3-helle Schichten. In der Mitte
liegt das Gefiige wie im Anlieferungszustand vor (gritn-grau). Dazwischen tritt ein

dunkler grauer Ubergangsbereich auf (Pfeil).

Abb. 4.13 : Gefligeuibersicht nach der Oxidation, W17Z12, Lichtmikroskop

2) REM

{a) Oberfliche nach Langzeitoxidation

Die Gefligeverinderungen an der Oberfliche der Werkstoffe W31Z8 W17Z28 und W17Z12
nach der Oxidation sind #hnlich. Die SiC-Whisker, die frei an der Oberfliache vorliegen,
wurden schon bei relativ niedriger Temperatur oxidiert. An der Oberfliche treten im
Bereich der oxidierten SiC-Whisker viele verschiedene Poren auf. Je hoher die Temperatur
wird, desto stirker wird diese Erscheinung (Abb. 4.14). Einige oxidierte SiC-Whisker
haben Blasen (Abb. 4.15). Wahrscheinliche Ursachen sind: a) das Gas, das vorher im
Zentrum des Whiskers vorliegt, dehnt sich bei hoher Temperatur aus; b) Glasphase und
CO, (oder CO) entstehen durch die Oxidation der SiC-Whisker, wobei CO, (oder CO)
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Blasen bildet. Unterhalb von 1300°C scheint die Oberfliche zu verglasen (Abb. 4.14a,b),
und ab etwa 1300°C treten nadelférmige weile Phasen (Mullit)}(Abb. 4.14c-d) auf. Bei

hohen Termperaturen (itber 1300°C) kann man auch Oxidationsprodukte mit

kugelférmigem Aussehen beobachten, die wahrscheinlich aus der Oberfliche nach auflen
wachsen (Abb. 4.14d).

(2) 1100°C (b) 1200°C

(c) 1300°C (d) 1400°C

Abb. 4.14 : Morphologie der Oxidationsoberflache bei verschiedenen
Oxidationstemperaturen, W17Z12
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Abb. 4.15 : Blasen von SiC-Whisker nach Oxidation in der Probe W17Z12-0X-1

(b) Polierte Oberfliche nach der Kurzzeitoxidation

Die oberflachenpolierten Proben von WI17Z8 wund W31Z8 wurden nach der
Kurzzeitoxidation (gem#B Oxidationstyp 2 bei verschiedenen Temperaturen 10 oder 30

Minuten oxidiert, siehe Kapitel 3) untersucht.

Bei Temperaturen von 1100°C bzw. 1200°C nach 10 (oder 30) Minuten zeigen beide
Werkstoffe dhnliche Erscheinungen : Es treten glassphasige Hiigelchen oder kleine Kugeln
an der Oberfliche auf. Sie vergrofern und verbinden sich miteinander je nach Zeit und

Temperatur (Abb. 4.16).

Bei 1300°C nach kurzer Oxidationszeit zeigt sich ein dhnliches Gefiige wie bei 1100°C und
1200°C. Es ist kaum Mullitphase zu sehen, obwohl die Mullitphase in der Langzeit-
Oxidationsprobe (W31Z28-0X-2, 1300°C, 70h) bestimmt wurde (siehe 4.2.4). Dies beweist,

daB nur am Anfang des Oxidationsprozesses bei dieser Temperatur Glasphase entsteht.

Nach der Kurzzeitoxidation bei 1400°C ist eine weisse, nadelférmige Mullit-Phase deutlich
erkennbar. Die frei an der Oberfliche der Probe des Materials W31Z8 vorliegenden
Whisker oxidieren und sind nach 10 Minuten mit einer Glasphase bedeckt. Hier kann nur
sehr wenig Mullit gefunden werden (im REM bei hoher Vergréoflerung), wihrend die
Mullitphase im gleichen Material nach 30 Minuten Oxidationszeit deutlich erkennbar ist.
In dem anderen Material, W17Z8, wurde Mullitphase nach 10 Minuten Oxidationszeit

schon deutlich gesehen, da es Additive enthilt.
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(b) W17Z8, Oxidationszeit: 10 Minuten

Abb. 4.16 : Gefiige der polierten Oberfliche von W31Z8 und W17Z8 nach kurzer

Oxidationszeit (Fortsetzung folgende Seite)
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(d) W17Z8, Oxidationszeit: 30 Minuten

Abb. 4.16 : Gefiige der polierten Oberflache von W31Z8 und W17Z8 nach kurzer

Oxidationszeit (Fortsetzung)
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(¢) Querschnitt nach Langzeitoxidation

Die Veradnderung der Porenstruktur und die Form des ZrO,-Teichen nach Oxidation ist
z.B. aus den REM-Aufnahmen der Abb. 4.17 ersichtlich (W17Z12-0X-2). Am Probenrand
ist eine relativ dichte geschlossene Zone zu erkennen. Unterhalb folgt ein Bereich, dessen
Poren langlich sind. Danach schlieft sich ein Gebiet an, dessen Poren zwar nadelférmig
sind, aber stark abgerundet wurden. Weiterhin sind die Poren kleiner. ZrO,-Teilchen im
Randgebiet sind groB. Weiter zur Probenmitte hin ist die Form der ZrO,-Teilchen wie

beim Ausgangsmaterial.

Abb. 4.17 : Querschliff der Probe W17Z12-0X-2, (Oxidationsbedingungen : 1450°C, 100h)

Die Bruchflichenaufnahmen der Proben zeigen nochmal den Charakter der Oxidschicht. In
Abb. 4.18 sind Bruchflichenaufnahmen nach dem Oxidationsversuch dargestellt. Am Rand
liegt ein transkristalliner Bruch vor (Abb. 4.18b). Es treten viele Poren auf und SiC-
Whisker sind kaum sichtbar. Bei hoherer Vergroflerung erkennt man kleine
herausgezogene SiC-Whisker und entlang einer Linie eine Reihe von hellen kugelférmigen
Teilchen (Abb. 4.18¢c). Es wird angenommen, daB3 er sich um Glasphase handelt. In der
Randnidhe und in der Mitte befinden sich nicht nur ‘pull out’- oder ‘debound’-Whisker,

sondern auch gebrochene Whisker, die im Zentrum Locher haben (Abb. 4.18d).
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(a) viele Poren treten am Rand auf (b) VergroBerung von (a)

(¢) VergroBerung von (b) (d) in Randnihe

Abb. 4.18 ; Bruchfliche der Probe W17Z12-0OX-3, Oxidationsbedingungen :1300°C, 45h
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Aus den Bruchflichenaufnahmen ist weiterhin ersichtlich, daB der Werkstoff W31Z8 mit
hoherem SiC-Whiskergehalt, aber ohne Sinterhilfsmittel, relativ oxidationsunempfindlich
ist und der Werkstoff W17Z12 mit 1.0 % Additiven auch stirker als W17Z8 mit 0.3% Si0,
oxidiert (Abb. 4.18-19).

(a) W31Z8-0X-1 (b) W17Z28-0X-1

Abb. 4.19 : Bruchfliche nach dem Oxidationsversuch von W31Z8 und W17Z8,
Oxidationsbedingungen : 1400°C, 70h

3) TEM

Die Gefiigeausbildung am Rand der Oxidschicht der Probe W17Z12-0X-5 zeigt, daB
globulares ZrO, in der Matrix vorliegt. Man findet nur sehr wenige SiC-Whisker, weil die
meisten Whisker oxidiert sind (Abb. 4.20). Das Beugungsbild in der Ndhe dieses Bereiches
(in der Matrix) zeigt eine Mullitgitterstruktur (Abb. 4.20c) und ein amorphe Phase (Abb.
4.204).
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(a) Gefiigeiibersicht der Oxidschicht (b) globulares Zr0O, mit SiC-Whisker
(dunkle Phase: ZrO,) (Pfeil) in Matrix

(¢) Beugungsbild im Bereich 1 (d) Beugungsring der amorphe Phase
von Bild (b)

Abb. 4.20 : TEM-Aufnahme am Rand der Oxidschicht der Probe W17Z12-0X-5,
Oxidationsbedingungen : 1400°C, 100h
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In der Matrix in der Nihe der Oxidschicht kann man wieder mehr SiC-Whisker
beobachten (Abb. 4.21). Die ZrO,-Teilchen verdndern ihre Form von klein und eckig in
der Matrix zu grof3 und rund. Wahrscheinlich diffundiert Zr02 durch die Glasphase und

bildet gréBere Kugeln,

(a) In der Nihe des Randes (b) In der Matrix in der Nihe
der Oxidschicht der Oxidschicht
| 1.5 mm J—
Abb.4.20
o)

o] o
Abb.4.21a)  Abb.4.21(b)

“Oxidschicht

(c) Schema der Untersuchungsbereiche

Abb. 4.21 : Gefugeubersicht der Oxidschicht der Probe W17Z12-0OX-5,
Oxidationsbedingungen : 1400°, 100h
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4.2.4 Rontgen- und Mikrosondenanalyse

(1) Phasenanalyse

(a) Kurzzeitoxidation

An den Proben wurden Rontgenanalysen durchgefithrt. Die Untersuchung der bei 1100,
1200, 1300°C kurzzeitoxidierten Proben =zeigt fast keinen Unterschied zum
Anlieferungszustand und ergibt keine neuen Peaks. Dies bedeutet, daB bei solchen
Temperaturen und Zeiten neben Glasphasen kaum neue Kristallphasen entstanden sind.
Bei 1400°C ergibt sich dagegen folgendes: Wiahrend es in W31Z8 kaum Verinderungen der
Rontgenspektren nach 10 Minuten Glithen gibt, treten bei W17Z8 nach 10 Minuten
Glithen und bei W31Z8 nach 30 Minuten Glithen bei 1400°C deutlich Mullit-Peaks auf.

(b) Langzeitoxidation

Die Rontgendiffraktogramme der Oberfliche verindern sich durch Oxidation (Abb. 4.22).
Unter 1300°C gibt es keine Mullit-Peaks in W17Z8 und W31Z8. Aber wihrend in W31Z8
Mullit durch den Oxidationprozess im Temperaturbereich von 1300°C bis 1400°C entsteht,
erhilt man bei W17Z8 Mullit-Peaks nur bei Temperaturen von 1350°C bis 1400°C. Obwohl
die weifle Oxidschicht bei W17Z8-OX-2 (bei 1300°C oxidiert, Oxidschichtdicke ca. 28
pm) deutlich zu sehen ist, erhdlt man kaum Peaks der Oxidationsprodukte und sehr
niedrige SiC-Peaks. In diesem Temperaturbereich entsteht eine Glasphase. Neue Peaks
(wahrscheinlich SiO;) treten in W17Z8 nach dem Oxidationsversuch bei 1100°C auf. In
der Proben W17Z12 (mehr ZrOy-Gehalt und Additive ) treten Mullit-Peaks bei 1200°C
nach 100h Glithen auf.

(c) Abtragversuch

Die Rontgenanalyse in verschiedenen Abstinden von der Oberflache der oxidierten Proben
W31Z28-OX-1, W17Z8-0OX-1 und WI17Z12-OX-7 hat ebenfalls gezeigt, daB sich die
Zusammmensetzung dndert (Abb. 4.23). Die Oberfliche wurde stirker oxidiert und mehr
Mullit ist entstanden. Je tiefer der Abtrag ist, desto niedriger sind die Mullit-Peaks. Nach
weiterem Abtragen bis zur dunkleren Schicht (durch kleine Poren in diesem
Schichtbereich) zeigt die Rontgenfeinstruktur kaum mehr kristalline Oxidationsprodukte.
AuBlerdem steigt die Intensitdt der SiC-Peaks. Im Inneren der Probe erhilt man fast die

gleichen Réntgendiffraktogramme wie vor dem Oxidationsversuch.
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Abb. 4.23a : Die Rontgendiffraktogramme der Oberfliche der Probe W31Z8-0OX-1 nach
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(2) Elementverteilungsanalyse

Zur Stiutzung der vorgeschlagenen Oxidationsmechanismen wurden Untersuchungen der

Elementverteilung in den oxidierten Proben mit Hilfe von WDX und EDX durchgefiihrt.

Abb. 4.24a zeigt die Gefiigeiibersicht des Querschnittes im REM. Im Randgebiet
erscheinen groBe Poren und eine Zr-reiche helle Phase (Zr02), die durch
energiedispersive Analyse nachgewiesen wird (Abb. 4.24b). Weiterhin hat die Punkt-
Energie-Dispersionsanalyse am Rand der Oxidschicht der Probe W17Z12-0OX-2 folgendes
gezeigt: es gibt in Punkt 5 einen hohen Si-Peak und relativ niedrigen Al-Peak (Abb.
4.24c); in Punkt 6, umgekehrt wie Punkt 5, einen hohen Al-Peak (Abb. 4.24d). Daraus

kann man schlieBen, daB es auBer ZrO,-Phase (helle Phase) auch amorphe Phase und

Mullit gibt, wenn man die Intensitit von Al und Si vergleicht.

(a) REM-Aufnahme (b) Aufnahme von Zr- Ly

Sik
Al

Si-

qﬁm sttty

(¢) EDX-Struktur von Punkt 5 (d) EDX-Struktur von Punkt 6

Abb. 4.24 : EDX-Struktur am Rand der Probe W17Z12-0X-2, Oxidationsbedingungen :
1450°C, 100h
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Die Ergebnisse der punktformigen quantitativen Mikrosondenanalyse in der Probe
W17212-0X-7 sind als Beispiel in Abb. 4.25 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, daf
der Kohlenstoffgehalt von der Oberfliche zur Mitte hin zunimmt und der Sauerstoffgehalt

im Oberfleichenbereich abnimmt, wihrend andere Elementverteilungen sich schwach

veriandern. Diese aus der Elementverteilung berechnete Zusammensetzung entspricht dem
Ergebnis der Roéntgenanalyse der Probe WI17Z12-OX-7 (siehe 4.2.4 (lc)) : An der
Oberfliiche kann das Verhiltnis A1203-Gehalt/Si02—Gehalt einen Wert von 2.5 - 3.5
erreichen, wodurch mehr Mullit beobachtet wird. Mit abnehmendem A1203—Gehalt/Si02—
Gehalt-Verhiltnis von der Oberfliche zur Mitte reduziert sich die Intensitit des Mullit.
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Abb. 4.25 : Mikrosonden-Elementverteilung in der Probe W17Z212-0X-7

Oxidationsbedingungen : 1400°C, 160h
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Mikrosonden-Linienprofil-Untersuchungen zeigen, daB der Al-, Zr-, und besonders der
Si-Gehalt in der Oxidschicht, niedriger als in der Matrix ist (Abb. 4.26).

Si
g ’ s
: ] ) :g _,-//
20pm . 20pm
Oxid-_| o L oxid= __|_ voeriy —
l-‘-—schicht Matrix schicht otrix
(a)W31Z8 (b)W17Z8

Abb. 4.26 : Mikrosonden-Linienprofile der Materialien W31Z8 und W17Z8,
Oxidationsbedingungen: 1400°C, 70h

Eine EDX-Untersuchung hat ein #hnliches Ergebnis gezeigt. Der Si-Gehalt in der dunklen
Oxidschicht ist hoher als in der weilen Oxidschicht und niedriger als in der Matrix. Der
Al- und Zr-Gehalt in der Oxidschicht ist auch niedriger als in der Matrix; die
Unterschiede sind aber weniger deutlich als beim Si-Gehalt (Abb. 4.27).

Es wurde auch beobachtet, dal der Ca-Gehalt in der weiBlen Oxidschicht héher ist als in
der Matrix. Eine gleiche Erscheinung wurde auch in SiC- und SijN4-Materialien
beobachtet [154,155]. Es ist wahrscheinlich, daB die Ausbildung eines solchen
Konzentrationsprofils einen gravierenden Einfluf8 auf den Oxidationsmechanismus der

SiC-whiskerverstirkten Keramiken hat, die eine kalziumsilikatische Korngrenzenglasphase

besitzen.
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4.3 Das Kriechverhalten

4.3.1 MeBergebnisse

Um die Ubersicht zu erleichtern, wurden in Tabelle 4.4* die ermittelten Daten der vier

Werkstoffe zusammengefafit.

(1) Kriechen von Al504/ZrO, ohne Whisker (W0Z.8)

Da der Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit nicht auf der Untersuchung des
Verformungsverhaltens von A1203/Zr02-Werkstoffen liegt, wurden hier nur einige
Kriechversuche zum Vergleich dieser Werkstoffe mit den SiC-whiskerverstirkten

Keramiken durchgefiihrt.

(a) Zeit und Temperaturabhiingigkeit

In Abb. 4.28 sind Kriechkurven bei konstanter Biegebelastung (100 MPa an Luft)
dargestellt. Die Kriechkurven bis 1200°C zeigen, daB nach einem Kkurzen
Ubergangsbereich ein ausgedehntes Gebiet ziemlich stationirer Verformung folgt. Unter
1200°C sind die Kriechkurven stabil und zeigen keinen tertiiren Kriechbereich bei
unseren Versuchsbedingungen. Uber 1200°C erhilt man eine mit der Zeit zunehmende
Kriechgeschwindigkeit, aber nach einem Verformungsgrad € ~ 2.7 % brechen die Proben

noch nicht,

Die Kriechgeschwindigkeit erh6ht sich unter Belastung von 100 MPa um den Faktor 102
bei einer Erh6éhung der Temperatur von 1100°C auf 1200°C. Die Aktivierungsenergie
betrigt ca. 474 KJ/mol. Dieser Wert liegt nach Cannon et al [89] zwischen den
Aktivierungsenergien fiir Volumendiffusion (577 KJ/mol) und Korngrenzendiffusion (418
KJ/ mol) des Al3-Ions.

(b) Spannungsabhingigkeit

Die Spénnungsexponenten, die durch die Ergebnisse aus Wechselversuchen (70/100/130
MPa bei 1100°C und 40/70/40 MPa bei 1200°C) und einer Reihe von Standardversuchen
(40, 70, 100, 130 MPa bei 1200°C) berechnet wurden, betragen 1.4 - 2.3 (Durchschnitt :
1.8) (Abb. 4.29),

* ¢ -Wert wurde im Endbereich der Kriechkurve bzw. als € min berechnet



Tabelle 4.4a : Daten der Kriechversuche von W0Z8 und W31Z8

Material Probe- Atmos. Temp. Spann. Versuchs- € Ok n Q
nummer (‘) (MPa)  dauer(h) (%o) (x10®nY)  (MPa) (K3 /Mol)
WO0Z8 -KL-1 Luft 1100 100 120.3 0.81 2.31 349.3 474
-KL-4 1150 100 89.4 1.75 10.5 597.7 (1100-1150°C)
-KL-2 1200 100 110.4 20.26 162 462
-KL-3 1250 100 15.2 21.91 553 253.4
-KL-5 70 2.46
100 2.96 0.5 458
1100 130 280.6 1.17 4.55 1.6 (1200-1250°C)
100 2.67 2.0
70 8.68 3.5
-KL-6 40 21.7
. 1200 70 168.4 5.93 63.2 19
40 17.8 2.3
-KL-7 1200 70 90.2 22.82 221
-KL-8 1200 70 92.8 24.73 238
-KL-9 1200 40 170.7 9.45 47.6 1.4
-KL-10 1200 100 90 27.89 247
-KL-11 1200 130 25 12.39 417 2.0
W31Z8 -KL-1 Luft 1100 100 119.9 0.84 1.21 732.4 177
-KL-4 1150 100 71.4 1.38 2.70 610.6 (1100-1300°C)
-KL-2 1200 100 169.5 1.64 1.23 720.9
-KL-9 1200 160 119.7 3.15 3.6 2.3
-KL-3 1250 100 125.8 2.39 4.67 638.4
-KL-7 1300 100 119.9 3.64 7.12
-KL-8§ 1300 130 19.1 5.67 99.6 10.1
-KL-10 1350 100 4.5 5.29 523
-KL-5 100 6.30
130 1.75 0.8
1200 160 235.6 2.84 7.28 /
130 1.42 7.8
100 0.71 2.6
-KL-6 1200 130 192.5 2.84 3.34
160 3.04
-KL-0-2 1200 100 165.2 1.24 0.61

68



Tabelle 4.4b : Daten der Kriechversuche von W17Z8 und W17Z12

Material

Probe-

Atmos. Temp. Spann. Versuchs- € ¢ Ok n Q
nummer (-0 (MPa) dauer(h) (%0) x1085Y)  (MPa) (K3 /Mol)
WI17Z8 -KL-1 Luft 1100 100 119.6 2.96 14 618.8 340

-KL-4 1150 100 143.6 5.27 18.7 724.7 (1100-1200°C)
-KL-2 1200 100 1149 20.73 105 /
-KL-3 1250 100 8.98 24.17 1990 /
-KL-5 70 4.08

100 5,65 0.9

1080 130 280.8 2.09 9.73 1.9
100 3.16 4.1
70 0.974 33
-KL-6 1200 100 54.2 19.13 173

130 574 4.6
-KL-7 1200 70 148 4.18 9.88
-KL-8 1200 70 191.9 4.69 7.70
-KL-9 1200 40 167.4 1.22 2.11 2.8
-KL-10 1200 100 168.0 14.44 33.8 3.4
-KL-11 1200 130 26.0 8.41 208 6.9
-KL-0-4 1150 100 161.5 5.24 21.2

W17Z12 -KL-2 Luft 1100 100 119.7 19.39 118 493.8 453

-KL-3 1000 100 134.5 1.78 5.21 671.0 (1000-1100°C)
-KL-5 1100 70 26.7 34.5 479

100 1490 3.2
-KL-6 70 9.85

100 17.5 1.6

1050 130 287.3 4.59 26.8 1.6

100 8.62 4.3

70 2.13 39
-KV-1 Vak. 1234 100 1.4 7.21 2340 459.5
-KV-4 1130 100 53.1 8.40 91.0 645.0
-KV-7 1100 100 142.2 7.33 35.6 635.8 300

06
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Abb. 4.28 : Kriechkurven von WO0Z8 in Luft bei 0 = 100 MPa
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Abb. 4.29 : Au‘swertung der Spannungsabhingigkeiten von A1203/Zr02—Keramik mit und
' ohne Whiskerverstirkung an Luft

(2) Kriechen von SiC-whiskerverstirkten A12Q3[Zr02 ohne Additive (W3178)

(a) Zeit und Temperaturabhingigkeit

Die Kriechkurven von W31Z8 (Abb. 4.30) zeigen deutlich, dal die Kriechgeschwindigkeit

stark zeitabhiingig ist. Dieses Material zeigt kaum sekundires Kriechen bei den gewihliten

Versuchsbedingungen. Die Kriechkinetik bei konstanter duBlerer Belastung 1i8t sich mit

dem Ansatz € = ®-(t/t;)™ (0.7 < ¢ < 1) beschreiben (Abb. 4.31). Die Daten, die nach
lingeren Kriechzeiten berechnet wurden, sind in Tabelle 4.5 wiedergegeben. Es wurde
durch Biegebelastungswechselversuche deutlich, daB die Kriechgeschwindigkeit bei langer

Zeit unter hoher Belastung niedriger ist als bei kiirzerer Zeit unter niedriger Belastung
(Abb. 4.33 und Tabelle 4.4a) : die Kriechgeschwindigkeit von Probe W31Z8-KL-6 betrigt
z.B. 3.34 x 1076 bei 1200°C und 130 MPa nach der Versuchzeit 90 h , 3.04 x 100 bei der
gleichen Temperatur und 160 MPa nach der Versuchzeit 180h. Ahnliche Erscheinungen --

Die streuenden Werte wurden bei der Verinderung der Belastungen bei 1200°C ermittelt
-- wurden schon von K. Jakus et al fir einen Al,03 Werkstoff mit 25 Gew.% SiC-
Whiskern berichtet [142].
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Abb. 4.31 : Kriechkurven des W31Z8, Log ¢ gegen Log ¢t

Tabelle 4.5 : Die gemiB ¢ = o~ (t/ty)"® berechneten Werte firr & und ¢ aus der
Kriechkurve von W31Z8

Probe Temp. Spann, Zeit € 1 { C Korrelations- Zeit-
nunner ("0 (MPa) (h) (%0) (10'6) (1) koeffizient(r) bereich(h)
W31Z8-KL-4 1150 100 714 1.38 88.2 0.7368 -0.9790 1-40
W31Z8-KL-2 1200 100 169.5 1.64 1842 1.0336 -0.9515 1-100
W31Z8-KL-6 1200 130 95 / 250.1 0.9880 -0.9911 1-40
W31Z8-KL-9 1200 160 119.7 3.15 3436 09916 -0.9814 1-80
W31Z8-KL-3 1250 100 125.8 2.39 2084  0.8558 -0.9829 1-100
W31Z8-KL-7 1300 100 119.9 3.64 3080 0.8214 -0.9901 1-100
W31Z8-KL-8 1300 130 19.1 5.67 6559 0.7945 -0.9986 1-10

Die Kriechkurven (bei 100 MPa) sind bis 1300°C stabil. Bei 1350°C ist die
Kriechverformung sehr stark und nach ~ 0.53 % Verformung brach die Probe . Die
Kriechgeschwindigkeit ¢ ist auch stark von der Temperatur abhingig. Die
Kriechgeschwindigkeit ¢ von W31Z8 erhdhte sich unter Belastung von 100 MPa um den
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Faktor 102 bei einer Erh6hung der Temperatur von 1100°C auf 1350°C. Im Vergleich zu
WO0Z8 (ohne Whisker) erhoht sich der Temperaturbereich auf 250°C. Die
Aktivierungsenergie betrigt ca. 177 KJ/mol. Dieser Wert ist niedriger als im Material
Ww0ZS8.

Die Kriechdaten machen deutlich, daf die Einlagerung der Whisker den Kriechwiderstand
verbessern kann (Abb. 4.32). Wihrend die Kriechgeschwindigkeit des W0Z8 unter 100
MPa bei 1200°C 1.62-107%/h betragt, ist sie bei W31Z8 mit 1.23-10-%/h zwei

GrdBenordnungen kleiner.

20 L W028/1200°C
16 .
W0z6/1250°C
)
o
~
2 42 L
@ Spannung 100Mpa
E Luft
£
L
a 8 .
4 fum
W3128/1250°C A
wW31z8/4200{°C
0 1 1 i 1
0 40 BO 120 160 200

Zeit [ h}

Abb. 4.32 : Kriechkurven von A1203/Zr02—Keramik mit und ohne Whiskerverstirkung an
Luft bei 100 MPa

(b) Spannungsabhingigkeit

Im Niedertemperaturbereich (bis 1200°C) ist die Kriechgeschwindigkeit bei den gewihlten
Versuchsspannungen nicht sehr spannungsempfindlich (Abb. 4.33). z.B. blieb die
Kriechgeschwindigkeit ¢ immer in der gleichen GréBenordnung (~ 10’6/}1), obwohl bei
1200°C die Belastung von 100 MPa auf 160 Mpa erhoht wurde. Die Kriechgeschwindigkeit
t erhohte sich jedoch bei 1300°C um den Faktor 10 bei einer Erhéhung der Belastung von
100 MPa auf 130 MPa.
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Abb. 4.33 : Spannungsabhingigkeit der Kriechdehnung (a)
und der Kriechgeschwindigkeit (b) des Materials W31Z8 bei 1200 °C

Weil keine deutlich meBbaren stationiren Kriechanteile in W31Z8 auftreten, kann auch
nicht mit dem Nortonansatz ein Spannungsexponent n ermittelt werden. Wird dieser

Ansatz dennoch verwendet, indem man die nahezu konstanten Kriechgeschwindigkeiten
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nach sehr langen Zeiten (z.B. > 100h) als stationire Geschwindigkeiten einsetzt, so ergeben
sich fir W31Z8 n-Werte von ca. 2.4 bei 1200°C und 10 bei 1300°C (Abb. 4.29). Diese
Werte sind héher als die des A1203/Zr02-Basiswerkstoffes.

(3) Kriechen von SiC-whiskerverstirktem AIZQ3ZZr02 mit Additiven

(a) W1778 (0.3 Gew.% Additive)

Die ermittelte Kriechkurve (Abb. 4.34, 4.35b) von W17Z8 zeigt folgendes : Unter relativ
hohen Spannungen (= 100MPa) 4Bt sich ein ausgedehnter Bereich primiren Kriechens
beobachten, bevor stitiondres Kriechen erreicht wird. Bei niedrigem Belastungsniveau
(<100 MPa) scheint die Kriechkurve von W17Z8 gleich zu sein wie die von W31Z8, es
gibt keine stationiren Kriechanteile in der gewihlten Versuchszeit. Die
Kriechgeschwindigkeit ist in der Weise von der Temperatur abhingig, daB zur Erhéhung
der Kriechgeschwindigkeit um den Faktor lO2 bei 100 MPa die Temperatur von 1100 auf
1250°C erhoht werden muB. Die Aktivierungsenergie ist bei niedrigen Temperaturen 340

KJ/mol.

Zum Vergleich der Kriechgeschwindigkeitsdaten mit WOZ8 bei 100 MPa in der gewihlten
Versuchszeit bei verschiedenen Temperaturen zeigen sich schwankende, tendentiell etwas
hdher Werte; sie bleiben aber fast in der gleichen Gréfenordnung. Dariiber wird im

Kapitel 5 weiter berichtet und diskutiert.

Spannungsabhingigkeit

Um den EinfluBl der Einlagerung der SiC-Whisker klar zu kennen, wurde eine Reihe von
Kriechversuchen mit den Werkstoffen W0Z8 (ohne Whisker) und W17Z8 (mit 21 Vol.%
Whisker und 0.3 % Additiven) unter 40, 70, 100, 130 MPa durchgefiihrt.

In Abb. 4.35 sind die ermittelten Kriechkurven wiedergegeben. Der Vergleich der
Kriechkurven der beiden Werkstoffe bei niedrigem Belastungsniveau (< 100 MPa) macht
deutlich, daB die Einlagerung der Whisker den Kriechwiderstand verbessern kann.
Wahrend die Kriechgeschwindigkeit von W0Z8 unter 40 MPa (70 MPa) bei 1200°C
4.8-107>/h ( 2.2-107%/h) betragt, ist sie bei W17Z8 mit 2.1-10"6/h (9.9- 10°6/h) uber
eine GroBenordnung kleiner, obwohl W17Z8 0.3 Gew.% Additive enthilt.
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Abb. 4.34 ;: Kriechkurven von W17Z8 in Luft bei o = 100 MPa
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Die Kriechkurve des Materials bei hoherem Belastungsniveau (= 100 MPa) bei 1200°C
zeigt eine interessante Erscheinung: Zuerst sind Kriechdehnung und Kriech-
geschwindigkeit groBer als bei WOZ8, dann kleiner (Abb. 4.36). Die Kriech-
geschwindigkeiten von beiden Materialien nach liangerer Versuchszeit liegen in der

gleichen Grof3erordnung.

30
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Abb. 4.36 : Zum Vergleich der Kriechkurven der Materialien W0Z8 und W17Z8

Die Spannungsexponenten betragen bei 1200°C und 40 - 100 MPa 3, 100 - 130 MPa = 4.6
(ADbb. 4.29), bei 1080°C 1.9 (nach Verfestigung ~ 4).

(b) W177Z12 (12 Gew.% ZrOZ. 1 Gew.% Additive)

Die Kriechgeschwindigkeit der Materialien mit Sinterhilfsmitteln ist relativ hoch (Abb.
4.37). Die Kriechgeschwindigkeit von W0Z8 (8 Gew.% ZrO,, ohne Additive) betrigt 2.3 -
10 -6 bei 1100°C/100 MPa nach der Versuchzeit 100h und W17Z12 erreicht unter den
gleichen Bedingungen schon 1.18 - 10 '4/h . Die Kriechgeschwindigkeit bei 100 MPa des
Materials, das zwar mit SiC-whiskerverstirkt ist, aber mehr Additive enthilt, ist hoher als
die der Matrix ohne Whisker. Ahnliche Ergebnisse wurden auch im Si3N4 mit 15 Vol.%
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Whisker und 7 mol% Additiven ermittelt [17]. Das Kriechverhalten der whiskerverstirkten
Verbundwerkstoffe ist besonders additivempfindlich. Die Aktivierungsenergie Q betrigt

453 KJ/mol.

Die Spannungsexponenten wurden auf den Kriechkurven bei verschiedenen Belastungen

und Temperaturen ermittelt. Die n-Werte betragen bei 1050°C 1.6 ; bei 1100°C, 3.2.

(4) Kriechen im Vakuum

Einige Kriechversuche wurden fir W17Z12 im Vakuum bei Temperaturen von 1234, 1130
und 1100°C unter 100 MPa durchgefiithrt. Die Versuchsergebnisse sind in Abb. 4.37 und
Tabelle 4.4b wiedergegeben. Die Kriechkurve zeigt annidhernd sekundires Kriechen bei
der gewihlten Versuchsbedingungen erst nach langen Zeiten. Im Vergleich zur
Kriechgeschwindigkeit mit dem gleichem Material an Luft gibt es keine groflen
Unterschiede. Im Vakuum ist die Kriechgeschwindigkeit nur wenig niedriger als an Luft.

- Die Aktivierungsenergie betriagt bei 1100°C ca. 300 KJ/mol und ist niedriger als an Luft,
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Abb. 4.37 : Kriechkurven von W17Z12 im verschiedenen Atmosphiren bei o = 100 MPa



103

Kriechen nach dem Glithen

Die Kriechkurven der Proben mit Voroxidation und die der nicht voroxidierten Proben
unter gleichen Versuchsbedingungen sind in Abb. 4.38 dargestellt. Der Vergleich der
Kriechergebnisse mit und ohne Voroxidation zeigt nur unwesentliche Unterschiede. Unter
den gewdhlten Versuchsbedingungen ist eine wesentliche Beeinflussung des
Kriechverhaltens durch die Oxidationsbehandlung nicht erkennbar.

Wi728-KL-4

5 Spannung 100 MPa
Luft

W17Z8~KL~0~4

Dehnung {o/col
o
T

2 W3128-KL-2
N
1 ~
W3428-KL~0-2
0 i 1 L | 1
0 30 60 80 120 150 180

Zeit [ h )

Abb. 4.38 : Vergleich der gemittelten Kriechkurven von W17Z8 (21 Vol.% SiC-Whisker)
und W31Z8 (37 Vol.% SiC-Whisker) im Anlieferungszustand und nach einer
Voroxidationsbehandlung,

W17Z8-KL-4: Anlieferungszustand, Kriechen bei 1150°C und 100 MPa
W17Z28-KL-0-4: Voroxidationsglithung (1200°C,100 h), Kriechen bei 1150°C und 100
MPa

W31Z8-KL-2: Anlieferungszustand, Kriechen bei 1200°C und 100 MPa
W31Z8-KL-0-4;: Voroxidationsglithung (1200°C,100 h), Kriechen bei 1200°C und 100
MPa
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4.3.2 Gefuge
1) REM

(2) Bruchfliche

Bruchfliche der beim Kriechversuch gebrochenen Proben

Die Ubersichtsaufnahmen der Bruchflichen von SiC-whiskerverstirkten Keramiken sind
in Abb. 4.39 dargestellt. Sie zeigten Zug- und Druckzonen. Die Zugseite ist als helle
Bruchfliche und die Druckseite als dunkle Bruchfliche zu erkennen. An der hellen
Bruchfliache. ist die Rauhigkeit héher. Dort hat wahrscheinlich langsames RiBBwachstum
stattgefunden. Manchmal gehen die Kriechrisse von Fehlern oder Kanten aus, die
wahrscheinlich herstellungsbedingt oder durch Oxidation entstanden sind. Es lassen sich
zwei Bereiche im langsamen Riflwachstumbereich unterscheiden. Ein dunkler Bereich, der
stark oxidiert ist und der schon wihrend des Kriechens Poren oder Risse zeigte (Abb.
4.39¢), und ein anderer Bereich, der nur leicht oxidiert ist und der wahrscheinlich gegen
Ende der Bruchzeit gebrochen ist (Abb. 4.39d). Im diesem Bereich kann man deutlich
Whisker-debond oder pull-out beobachten (siche Markierungen).

Bruchfliche der nach dem Kriechen bei Raumtemperatur gebrochenen Proben

Die Oberfliche der Proben von SiC-whiskerverstirktem AlyO3/ZrO, hat einen Uberzug,
der aus glasartig reflektierenden Erhebungen besteht. Es zeigt sich, dafl die Proben
wihrend des Kriechversuchs an Luft leicht oxidierten. In der Bruchfliche am Rande sind
viele Poren zu sehen, die durch Entstehung von CO, (oder CO) im oxidierten Bereich
oder durch Kriechverformung entstanden (Abb. 4.40). Auf den Aufnahmen der
Bruchfliche erkennt man einen transkristallinen Bruch. Darauf sind "debond" oder “"pull
out" von Whiskern zu erkennen. Die meisten Whisker weisen im Zentrum Poren auf,
Einige kleine sphirische Teilchen liegen auf SiC-Whisker vor (Abb. 4.40d). Wahrscheinlich
handelt es sich um eine Glasphase, die leicht auf den Whiskern adhiriert. Mikrorisse und

Poren liegen uberwiegend an Korngrenzen vor.
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(a) W17Z8-KL-2, (b) W31Z8-KL-8
(Kriechbedingungen: 1200°C {Kriechbedingungen: 1300°C
100 MPa, t ~ 115h, € ~ 2.1%) 130 MPa, t ~ 19h, € ~ 0.57%)

(¢) dunkler Bereich in der (d) heller Bereich in der

Zugspannungsseite von (b) Zugspannungsseite von (b)

Abb. 4.39 : Kriechbruchfliche wihrend Kriechen von der whiskerverstirkten
A1203/Zr02—Keramiken
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(a) W17Z12-KL-2 (b) W31Z8-KL-3 (ca. 0.7mm vom
(Kriechbedingungen: 1100°C Rand)(Kriechbedingungen: 1250°C
100 MPa, t ~ 120h, € ~ 1.9%) 100 MPa, t ~ 126h, € ~ 0.24%)

(c) WI17Z12-KV-1 (d) VergroBlerung von (¢)
(Kriechbedingungen: 1234°C, Vak.
100 MPa, t ~ 1.4h, £ ~ 0.7%)

Abb. 4.40 : Bruchfliche nach dem Kriechversuch von der whiskerverstirkten
A1203/Zr02—Keramiken
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Im Vergleich mit der Bruchfliche von Proben mit SiC-Whiskern zeigen die Bruchflichen
von WOZ8 (ohne Whisker) kantig interkristallinen Bruch (Abb. 4.41). Darauf sind nur
Poren und Kornseparationen zu erkennen. Diese liegen vorwiegend an Tripelpunkten oder

in Korngrenzen vor.

(a) W0Z8-KL-2 (b) W0Z8-KL-3
(Kriechbedingungen: 1200°C (Kriechbedingungen: 1250°C
100 MPa, t ~ 110h, € ~ 2%) 100 MPa, t ~15h, € ~ 2.2%)

Abb. 4.41 : Bruchfliche an der Zugspannungseite nach dem Kriechversuch von W0Z$8

(b) Kriechporen und Kriechrif3
Oberfliche

Die Oberfliche von der Zugseite der W0Z8 (ohne Whisker) weist keine Kriechrisse auf,
die mit bloBem Auge sichtbar wiren, auch die lichtmikroskopische Betrachtung an
thermisch geitzten Proben zeigen keine verbreiterten Risse, sondern Porositit oder sehr
kurze Mikrorisse, die homogen in der Oberfliche verteilt sind (Abb. 4.42). Nach der
Kriechverformung verindern sich die Koérner von einer gekrimmten mehreckigen zu
einer glatten Form, die wahrscheinlich durch Korngleiten verursacht wird. Die Poren
bilden sich an den Tripelpunkten oder Korngrenzen, hier in einer GréBe von ~ 50-150
nm; runde Poren in den Korngrenzen wurden kaum gefunden. Es bilden sich auch

keilformige Hohlrdume (wedge-type-cavites), hier in einer Linge von ~ 200-400 nm.
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SchlieBlich kommt es zur volligen Trennung der Korner in einem Winkel von 45° zur
Zugrichtung. Die Mikrorisse haben eine Linge von ~ 0.5 - 2 pum (ein oder zwei
Korngréfien).

(a) WOZ8-KL-11 . (b) WOZ8-KL-2
(Kriechbedingungen: 1200°C (Kriechbedingungen: 1200°C
130 MPa, t ~ 25h, € ~ 1.2%) 100 MPa, t ~ 110h, € ~ 2%)

Abb. 4.42 : REM-Aufnahme der Oberfliche der verformten Biegeprobe W0Z8

/" Die Poren- und RiBlverteilung im SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02 ist ganz anders.
Auf der polierten Oberfliche der Zugspannungsseite kann man deutlich erkennen, daf bei
niedrigen Temperaturen und niedrigem Spannungsniveau keine verbreiterten Risse

- gefunden werden konnen. Die Poren, bei denen es sich sowohl um Sinter- als auch um
Kriechporen handeln kann, treten an den Grenzen der SiC-Whisker auf, wo die Spannung
durch End-Wirkung der Whisker konzentriert wird (Abb. 4.43). Bei hoher Belastung (=100
MPa) und relativ hohen Temperaturen (1300°C fiur W31Z8, 1200°C fiir W17Z8) treten die
Kriechrisse auf. Sie verteilen sich inhomogen, entstehen nur in solchen Bereichen, wo
Whisker oder wahrscheinlich mehr Additive sich konzentrieren, oftmals an den Kanten
(Abb. 4.44). In anderen Bereichen wurden keine Mikrorisse bei hoher VergroBlerung (bis x
11000) gefunden. Die Kriechporen bilden sich zunichst an den Tripelpunkten, der Grenze
SiC/A1203 oder dem Ende der SiC-Whisker, wo die Eigenspannung konzentriert ist oder
Glasphase (durch Additive oder Oxidation) vorliegt. Bei weiterer Belastung vergréfiern
und verbinden sie sich zu Mikrorissen. Sobald eine kritische Linge erreicht wird, brechen
die Proben (Abb. 4.45).
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(a) W17Z8-KL-3 (b) W31Z8-KL-3
(Kriechbedingungen: 1250°C (Kriechbedingungen: 1250°C
100 MPa, t ~ 9h, € ~ 2.4%) 100 MPa, t ~ 126h, £ ~ 0.24%)

Abb. 4.43 ;. Mikroporen in der Oberfliche der Zugspannungsseite, Ionenge#tzt

(a) W17Z8-K1.-3 (b) poliert

Abb. 4.44 ; Kriechrif} in der Oberfliche der Zugspannungsseite von W17Z8
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(a) W17Z8-KL-3, poliert

(c) W17Z8-KL-3 (d) W17Z28-KL-6
(Kriechbedingungen: 1250°C (Kriechbedingungen: 1200°C
100 MPa, t ~ Sh, € ~ 2.4%) 100 MPa, t ~ 54h, € ~ 1.9%)
thermisch + 4 % HF geitzt thermisch + 4 % HF geiitzt

Abb. 4.45 : Mikroporen und -risse im Gefiige nach dem Kriechen von W17Z8
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Aus Abb. 4.45 kann man auch erkennen, daB in der Umgebung der Risse starke
Gefiigeschidigungen durch Kornseparation oder Oxidation auftreten. Durch eine leichte
Atzung mit HF wurden die Risse stark verbreitet, dadurch zeigt sich, daB zusitzlich

Glasphase wihrend dem Kriechen in diesem Bereich entstanden ist.

Die Whisker konnen durch RiBiiberbriickung oder RiB3ablenkung das MikroriBwachstum
beim Kriechprozess behindern, was im REM beobachtet wurde (Abb. 4.45-46).

Abb. 4.46 : KriechriBverlauf in W17Z8 (Kriechbedingungen: 1200°C, 100/130 MPa, t ~
54h, € ~ 1.9%)

Querschnitt

Im Querschnitt (Abb. 4.47) erkennt man, daB sich die Kriechporen unregelmiBig
verteilen. Die Poren bilden sich entweder in der Nihe der Grenze zwischen Oxidschicht
und Matrix oder ordnen sich flichenhaft in Ebenen an, die senkrecht zur
Spannungsrichtung orientiert sind. Sie treten offensichtlich bevorzugt im Bereich, wo sich
viele Whisker konzentrieren, oder zwischen zwei Kd&rnern (A1203/A1203 oder A1203/SiC—
Whisker) auf, deren Begrenzungen senkrecht zur Spannungsrichtung liegen. In der

Probemitte sind kaum Poren zu sehen.

Im Vergleich zur Kriechbruchfliche kann man hier besonders bemerken, dal die Poren,
die sich in der Nihe der Grenze zwischen Oxidschicht und Matrix durch den

Oxidationsprozess bilden, die Rifiquelle sein kénnen (siehe Abb. 4.39).
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' s

(b) W17Z8-K1L.-6, Zugseite
(Kriechbedingungen: 1200°C
100/130 MPa, t ~ 54h, € ~ 1.9%)

(a) W31Z8-KL-10, Zugseite
(Kriechbedingungen: 1350°C
100 MPa, t ~ 4.5h, € ~ 0.53%)

(¢) W17Z8-KL-2, Zugseite (d) W17Z8-KL-2, Druckseite

(Kriechbedingungen: 1200°C, 100 MPa, t ~ 115h, € ~ 2.1%)

ADbb. 4.47 : Querschliff der Kriechprobe
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2) TEM

Die Aufnahmen von WO0Z8 zeigen, daB einige dreieckige Mikroporen iiberwiegend an
Tripelpunkten auftreten (Abb. 4.48). Manchmal kann man auch Versetzungsnetzwerke und

Verzetzungslinien an den Korngrenzen beobachten, aber die Versetzungsdichte ist niedrig.

(@ (b)

Abb. 4.48 : Gefiige nach dem Kriechen von W0Z8-KL-2 (Kriechbedingungen: 1200°C,
100 MPa, t ~ 110h, € ~ 2%)

Die TEM-Aufnahme von SiC-whiskerverstirktem Aly03/ZrO, zeigt, daB sich zunichst
Kriechporen an Tripelpunkten oder den Grenzen A1203/A1203 und A1203/SiC-Whisker
bilden, dann entlang den Korngrenzen, die senkrecht zur Zugspannungsrichtung liegen,
wachsen und zur Bildung von Mikrorissen fithren (Abb. 4.49, 4.50a-b). Die Poren sind ca.
40 -130 nm grof3. In der Nihe der SiC-Whisker in der A1203—Matrix treten manchmal
viele parallele Linien-Stapelfehler auf (Abb. 4.51), die durch Gleitvorginge entstanden
sind. Sie lassen erkennen, daB SiC-Whisker die Verformung beim Kriechen behindert
haben. Aus dem gleichen Grund treten die Eigenspannungstrukturen an der AIZOB/Matrix
auf (Abb. 4.50c-d). Es kann auch manchmal beobachtet werden, daf}
Versetzungsnetzwerke an der Grenze SiC-Whisker/Matrix auftreten, besonders an der
Druckspannungsseite (Abb. 4.52). Die Versetzungsdichte ist auch niedrig, so dafl kein

groBBer Unterschied zum Zustand vor dem Kriechen bemerkbar ist.
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{a) W31Z8-KL-2, Mikroporen in (b) W31Z8-KL-2, Mikrori3 in
der Grenze A1203/SiC—Whisker der Grenze A1203/SiC—Whisker

(¢) W17Z8-KL-2, Mikroporen und (d) W17Z8-KL-2, Mikroporen und
-risse in der Grenze A1203/A1203 -risse in der Grenze A1203/A1203
und Al,03/SiC-Whisker und Al,O4/SiC-Whisker

Abb. 4.49 : Mikroporen und -risse im Gefiige nach dem Kriechen von W31Z8
(Kriechbedingungen: 1200°C, 100 MPa, t ~ 170h, € ~ 0.16%) und W17Z8
(Kriechbedingungen: 1200°C, 100 MPa, t ~ 115h, € ~ 2.1%), Zugseite
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(a) Mikroporen in (b) Mikroril} in
der Grenze A1203/SiC—Whisker der Grenze A1203/A1203

AT

{c) Eigenspannungstrukturen (d) Eigenspannungstrukturen
in der A1203/Matrix in der A1203/Matrix

ADbb. 4.50 : Gefiige nach dem Kriechen von W17Z12-KL-2, Zugseite (Kriechbedingungen:
1100°C, 100 MPa, t ~ 120h, € ~ 1.9%)
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(a) W31Z8-KL-2, Zugseite (b) W31Z8-KL-3, Druckseite
(Kriechbedingungen: 1200°C (Kriechbedingungen: 1250°C
100 MPa, t ~ 170h, € ~ 0.16%) 100 MPa, t ~ 126h, € ~ 0.24%)

Abb. 4.51 : Stapelfehler in der A1203-Matrix nach dem Kriechen

Die Grenzflichen SiC—Whisker/A1203 und SiC-Whisker/ZrO, wurden auch nach dem
Kriechen intensiv untersucht. Die Ergebnisse zeigen viele Grenzflichen ohne Glasphase.
Abb. 4.53 zeigt eine Aufnahme von der TEM-Untersuchung mit Hochauflosung. Die
Gitter von m-ZrO, und SiC-Whisker grenzen teilweise unmittelbar aneinander. An
manchen Stellen 148t sich eine sehr diinne Schicht erkennen, sie betragt <90 nm und tritt
meistens in der Nihe der Oberfliche der Kriechprobe auf. Die Aufnahme der Probe
W31Z28-KL-5 (bei 1200°C und 100-160 MPa bis zum 0.28 % verformt, auf Zugseite ca.80
pm tief) zeigt z.B., daB sich an der Oberfliche des Whiskers eine diinne
Glasphasenschicht gebildet hat (Abb. 4.54). Die andere Abbildung 4.54 zeigt eine
Aufnahme von W31Z8-KL-3-D, die bei 1250°C und 100 MPa bis zum 0.24 % verformt
wurde. Die Folie liegt auf der Druckspannungsseite ca. 80 um tief. Auf dieser Aufnahme
erkennt man deutlich die SiC-Whisker-Schidigung nach dem Kriechen. Die Glasphase

liegt um die kleinen Whisker. Es handelt sich wahrscheinlich um die Oxidationsprodukte.



(a) W31Z8-KL-~1, Druckseite
Versetzungnetz an einem
SiC-Whisker in der Al,O3-Matrix
(Kriechbedingungen: 1100°C

100 MPa, t ~ 120h, € ~ 0.08%)

117

(b) W17Z12-K V-4, in der Mitte
Versetzungnetz in der Al,O4-Matrix

(Kriechbedingungen: 1130°C, Vak.
100 MPa, t ~ 53h, € ~ 0.84%)

Abb. 4.52 : Versetzungnetz im Gefiige nach dem Kriechen

Abb. 4.53 : TEM-Hochauflosungsaufnahme der Grenze SiC-Whisker/ZrO, von
WI17Z12-KL-2 (Druckseite) (Kriechbedingungen: 1100°C, 100 MPa, t ~ 120h, € ~ 1.9%)
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(a) Hellfeld (b) Dunkelfeld

Abb. 4.54 : Diinne Folien in Probe W31Z8-KL-5 (Zugseite) (Kriechbedingungen: 1200°C,
100/130/160/130/100 MPa, t ~ 236h, € ~ 0.28%)

Abb. 4.55 : SiC-Whisker-Schidigung nach dem Kriechen in W31Z8-KL-3, (Druckseite)
(Kriechbedingungen: 1250°C, 100 MPa, t ~ 126h, € ~ 0.24%)
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4.3.3 Phasenanalyse

Die Phasenverinderung nach dem Kriechversuch an Luft wurde mit Hilfe eines
Rontgendiffraktometers auf der Zug- und Druckseite der Materialien W31Z8 und W17Z8

bestimmt.

Die Réntgenspektren zeigen nach dem Kriechversuch von W17Z8 (bei Temperaturen von
1100 - 1250°C, Spannungen 40 - 130 MPa) kaum eine Verinderung im Vergleich zum
Anlieferungszustand. Es ist ebenso wie beim Oxidationsversuch, daf8 wahrscheinlich in

diesem Temperaturbereich nur Glasphase entsteht.

Das Ergebnis fiir W31Z8 zeigt dagegen eine komplizierte Erscheinung : Nach dem
Kriechversuch mit 1250°C treten schon Mullit-Peaks auf der Zug- und Druck-
spannungseite auf, wihrend Mullit-Phase unter Oxidations-Versuchsbedingungen erst bei
1300°C entsteht. Weiterhin zeigen die Rontgenspektren deutlich,k dafl die Cristobalit-Phase
bei den gewihlten Kriechversuchsbedingungen an der Zugspannungseite entsteht. An der
Druckspannungsseite zeigen sich keine Cristobalit-Peaks, wihrend sie am Rand auf beiden

Seiten auftreten. Abb. 4.56 wurde als Beispiel fiir diese Spektren dargestellt.
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Abb. 4.56 ;: Die Rontgendiffraktogrammen der Oberfliche von der Probe W31Z8-KL-9
(Kriechbedingungen: 1200°C, 160 MPa, t ~ 120h, € ~ 0.32%)
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5. Diskussion

5.1 Mechanismen der SiC-Whiskerverstirkung in den wuntersuchten A1203/Zr02-

Keramiken

5.1.1 Verfestigung

Nach Rice [25] und Shetty [29] soll das Verhdltnis E¢/E , > 2 betragen, und die
Verbundfestigkeit Faser/Matrix muf3 hoch sein, um eine wirksame festigkeitssteigernde
Spannungsiibertragung zu erreichen. Das Verhiltnis der E-Moduli der SiC-Whisker und
einer reinen A1203—Matrix ist mit einem Wert von ESiC~w/EA1203 ~ 1.8 (vgl. Tabelle
2.2, S.11) zu niedrig, um eine ausreichende festigkeitsteigernde Spannungiibertragung zu
bewirken. Wie Shetty berechnet, wiirde die Festigkeitssteigerung nur < 10% betragen [29].
Bei Verbundwerkstoff SiC/ZrO, wurde ein Verhaltnis von Eg;-_u/Ez.0, >2 vorliegen.

Das kann zu einer wirksamen festigkeitssteigernden Spannungsiibertragung fithren.

Liegt die Matrix zweiphasig vor, kann allerdings die Mischungsregel bzw. das erwidhnte
E¢/E - Verhiltnis nicht direkt angewendet werden. Durch Zusatz von Zr02 reduziert sich
der E-Modul des A1203-Basismaterials, wodurch  wahrscheinlich eine hdhere
Festigkeitsteigerung des faserverstirkten Verbundwerkstoffes resultiert als die bei reinem
Al,O3. Beim Vergleich der Festigkeiten von drei verschiedenen SiC-whiskerverstirkten
A1203/Zr02—Keramiken ist die Festigkeit beim hochsten ZrO,-Gehalt (W17Z12, 17%
Whisker, 12% ZrO,) am héchsten, obwohl der Whiskergehalt niedriger als bei W31Z8 ist.

Hier wird angenommen, dafl die Festigkeit der untersuchten SiC-whiskerverstirkten
A1203/Zr02-Keramiken (ZrOy-Gehalt : < 9 Vol.%) mit der Mischungsregel annihernd

berechnet werden kann. Gemaf der Mischungsregel (bei € > €mb)
Uvb = VfEfE mb + (l-Vf)Umb (212)

und der ermittelten Daten der Matrix (0,,, = 521MPa, mit €mb = 0.2%, E¢ = 550GPa)
kann man die Biegefestigkeit von W17Z8 und W31Z8 berechnen. Die berechneten Werte

stimmen gut mit den Versuchsergebnissen iberein.
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5.1.2 Zihigkeitsteigerung

Die verschiedenen Mechanismen der Z#higkeitsteigerung wurden schon in Kapitel 2
beschrieben. Hier werden nur die Mechanismen in den untersuchten Materialien

diskutiert.

Beide Komponenten --Whisker und ZrOz—Teilchen—— kénnen zusammen allerdings zu sehr
komplizierten Spannungszustinden fithren. Es ist moglich, da3 die hohe Scherspannung in
der Whisker/Matrix-Grenzfliche durch lokal induzierte Spannungen aufgrund der t-ZrO,
- m-ZrOy-Umwandlung relaxieren konnen. Da Mikrorisse an der Grenzfliche
Whisker/Matrix schon beim Abkiithlen entstehen, ist diese Mikrostrukturkonfiguration

giinstig im Hinblick auf eine Steigerung der RiBz#higkeit.

Beim Pullout-Mechanismus darf die Linge des Whiskers einen bestimmten Wert nicht
iiberschreiten, der abhiingig vom Durchmesser der Whisker ist. Nach den in der Literatur
beschriebenen Modellen kann man die kritische Linge berechnen (weil sie abhingig vom

Durchmesser ist, wird hier 1./d berechnet ) :
Termonia Modell (G1. 2.1.5):
1./d = 2E¢/E =28
Rosen’s Modell (G1. 2.1.7)
fir W17Z8 1./d = 4.51
W31Z8 lc/d = 3.36

(fur E¢ wurde der Mittelwert 550 GPa der Tokai-Whisker benutzt, E, = 394 GPa, aus

experimentellen Daten)

Die ermitteiten Werte sind kleiner als der durchschnittliche Streckungsgrad der Whisker in
den untersuchten Materialien (~8). Die Whisker der untersuchten Materialien, deren
Streckungsgrad klein ist, haben meistens groflere Durchmesser, deshalb koénnen die
meisten Whisker nicht aus der Matrix herausgezogen werden (kein pull-out-Effekt ).
Fraktographische Untersuchungen zeigen, dafl nur wenige "pull-out"-Whisker auf der
Bruchfliche auftreten und wahrscheinlich der Pullout-Mechanismus in den untersuchten

whiskerverstirkten Keramiken bei RT keine wichtige Rolle spielt.

Ist der durchschnittliche Streckungsgrad der Whisker gréBer als 1./d, so ist eine
RiBiberbrickung mdoglich. Das ‘debond’ von Whisker und Matrix wurde deutlich

beobachtet (siehe 4.1.3.). Dies zeigt, daB dieser Mechanismus wahrscheinlich die
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Hauptrolle spielt. Nach dem RiBiiberbriickungs-Modell kann auch der ansteigende Kic-
Wert berechnet werden. Dabei ist die Festigkeit der Whisker der wichtigste Faktor. Wenn
die Festigkeit der Whisker zwischen 6 ~ 10 GPa ( niedriger als die Daten der Tokai-
Whisker) liegt, stimmt die berechnete Rif3zdhigkeit der whiskerverstirkten Keramiken gut
mit den ermittelten Daten uberein. Abb. 5.1 zeigt die Abhingigkeit des K -Wertes vom
Whisker-Gehalt und von der Festigkeit der Whisker. Diese wurden nach zwei Modellen
(Abschnitt 2.1.1., GL2.1.8 und 2.1.10) auf der Basis unserer Versuchsdaten ermittelt. Es
ergibt sich theoretisch ein K,c-Wert in einer Aly03/ZrO,-Keramik mit 37 Vol.% SiC-
Whiskern von 7 MPay/m bei einer Festigkeit der Whisker von 14 GPa. Beobachtet wird
jedoch K- = 54 MPa/m bei opp, = 7 GPa. Dieser Befund ist auf Leerstellen-
ansammlungen im Zentrum der Whisker zuriickzufuhren, die ein fritheres Versagen der
Whisker bewirken. Dabei tritt eine Reduzierung von oy und K, auf, so daB in
Vergleich zur A1203/Zr02—Keramik die Steigerung der Festigkeit und RiBzihigkeit der
untersuchten SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02—Keramiken nicht so hoch wie
erwiinscht ist (fir Op: 23 ~ 47%; Kic:r12~ 28%).
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5.2 OxidationsprozeB

5.2.1 Stabilitiat der SiC-whiskerverstirkten A12Q3(Zr0 -Keramiken

Der Oxidationswiderstand der SiC-whiskerverstirkten Keramiken ist abhingig von
verschiedenen Faktoren. Im Hinblick auf chemische Reaktionen bei der Herstellung und

Anwendung des Materials gibt es drei Moglichkeiten :

(1) Chemische Inkompatibilitit der verschiedenen Komponenten : es treten chemische

Reaktionen zwischen Matrix, Whisker oder deren Oberflichenschicht auf.

(2) Gefliigestabilitit : Entscheidend ist, ob das aus den Komponenten bei der Herstellung
entstandene Gefiige bei Beanspruchung iiber eine lange Zeit und bei hohen Temperaturen

thermisch stabil ist.

(3) Stabilitit unter Umgebungsbedingungen : Reaktion mit der Umgebungsatmosphére in

Abhiangigkeit der Untersuchungebedingungen oder vom Herstellungsprozess.

In der vorliegenden Arbeit werden die drei Faktoren auf der Basis thermodynamischer

Berechnungen diskutiert.

(1) Chemische Kompatibilitit zwischen den verschiedenen Komponenten

Hier gibt es nicht nur die verschiedenen Reaktionsméglichkeiten zwischen den
Komponenten, sondern auch zwischen den Komponenten und dem Produkt oder zwischen
den Produkten, die durch die Reaktion zwischen den Komponenten entstanden sind.
Auflerdem gibt es bei der thermodynamischen Analyse zwei Moglichkeiten zur

Verianderung der freien Energie :
a) Wenn sie negativ ist, liuft diese Reaktion leicht ab.

b) Wenn der Aktivierungsgrad der Reaktionsprodukte an der Reaktionsgrenze niedriger als

der Gleichgewichtswert ist, kann die Reaktion auch ablaufen.

Aufgrund der sehr komplizierten Phasen-Systeme der untersuchten Materialien wurden
hier zur Vereinfachung nur die Reaktions-Madglichkeiten zwischen drei Grenzflichen und

deren Auswirkung auf die freie Energie betrachtet.

(a) SiC-Whisker/Matrix-Grenzfliche

Zwischen SiC-Whiskern und Al,Oj gibt es eine direkte Reaktion :
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2A1203(s) + 38iC(s) = BSiOz(s) + A14C3(s) (5.2.1)
Zwischen SiC-Whisker und Zr02 :
Zr02 + SiC = ZrC + Si02 (5.2.2)

Die Anderung der freien Energie mit steigenden Temperaturen (bis 1800°C) ist immer
positiv (Abb 5.2), so daBl der SiC-Whisker nicht mit der Matrix reagieren kann.

(b) Oberflichen-Schicht des Whiskers/Matrix Grenzfliche

SiC-Whisker bezitzen in der Regel eine diinne SiO,-Schicht, die bei der Whisker-und
Verbundwerkstoffherstellung oder bei der Oxidation entstanden ist. Zwischen SiO, und

der Matrix kann folgende Reaktion ablaufen:
Si0y + ZrOy = ZrSiOy (5.2.4)

Durch das Entstehen von Mullit oder ZrSiO,4 reduziert sich die freie Energie. Aus Abb.5.2
14Bt sich erkennen, dafl die Verinderung der freien Energie bei der Mullitreaktion
(G1.5.2.3) etwas grofler ist als bei der Bildung vom Zirkon (Gl. 5.2.4). Deswegen sind die
Bildungsbedingungen fir die Mullit Phase im untersuchten System giinstiger als fir
Zirkon. AuBlerdem kann Si0, auch mit Al,O4 eine amorphe Aluminiumsilicat-Phase
bilden, wie in der Literatur /166,179,180/ beschrieben wurde. Eine Kombination der
Reaktion 5.2.1 und 5.2.3, fihrt zu folgender Reaktion:

13/3 AlyO5 + 2SiC = 3A1,04- 2510, + 2/3A1,C5  (5.2.5)

Die Anderung der freien Energie ist allerdings positiv.

¢) Oberflichen-Schicht des SiC-Whiskers/SiC-Whisker Grenzfliche

Hier gibt es mindestens zwei mdégliche Reaktionen:
28i0, + SiC = 3Si0(g) + CO(g) (5.2.6)
Si05 + SiC = 28i0(g) + C 5.2.7)

Die Reaktionen 5.2.6 und 5.2.7 laufen nomalerweise nicht ab, weil die Anderung der
freien Energie bis 1700°C positiv ist. Die Reaktionsprodukte von beiden Reaktionen (5.2.6
und 5.2.7) sind gasférmig, so daB auch der Partialdruck in die Uberlegung einbezogen

werden muB.
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[1907)

Wenn man Reaktion 5.2.2 und 5.2.6 miteinander verbindet, kann folgendes entstehen :

ZrOy + 3/2 SiC = ZrC + 3/2 SiO(g) + 1/2 CO(g) (5.2.8)

Dariiber wurde bereits in einer Verodffentlichung berichtet [181]. Die Reaktion beginnt ab
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1400°C in Argon-Atmosphére, obwohl die Verdnderung der freien Energie bis 1800°C
noch positiv ist. Da in der Atmosphire kein CO und SiO vorliegt, kénnen solche Produkte

aus der Reaktionsgrenze abdampfen und die Reaktion luft weiter ab.

(2) Gefiigestabilitit

Sofern die SiC-Whisker nur geringe Verunreiniungen enthalten, ist die Tendenz der durch
die Verunreinigungen induzierten Zerlegung der Whisker gering. Einen Einfluf auf die
Instabilitdt des Whisker hat jedoch die Oberflichenenergie. Wenn die Oberflichenenergie
der Grenzfliche Whisker/Matrix niedriger als die der Grenzfliche Whisker/Schicht des
Whiskers und Schicht des Whiskers/Matrix ist, so kann die anfangs vorliegende
kontinuierliche Schicht des Whiskers diskontinuierlich werden. Dies ist beim
Oxidationsproze3 sehr wichtig. AuBerdem ist der Whisker ein Einkristall und die
Oberflachenenergie der verschiedenen Kristallflichen ist verschieden. Es ist somit
moglich, dafl eine Kristallifliche auf Kosten der anderen oder ein groBer Whisker auf
Kosten eines kleineren  wichst (Ostwald-Reifung). Die Triebkraft ist die
Oberflachenenergie. Nimmt man die Form der Whisker zylindrisch an, kann die

thermodynamische Triebkraft mit der folgenden Gleichung berechnet werden :
T T ZUgQ (1/r -1/15) (5.2.9)

hier : : Grenz-Zugspannung ; 9 : Mol-Volumen ; r),fy : Durchmesser der Whisker ;

%
|’ : chemisches Potential

Uber diese Moglichkeit gibt es bis jetzt nicht genug Informationen, besondes fiir die hier
interessierende Versuchstemperatur (~1450°C). In Verdffentlichungen wurde nur berichtet,
dafl SiC-Whisker stabil bis 1800°C sind und bei ~ 2000°C in der SiC-Matrix

rekristallisieren [2]. In unserem Versuchstemperaturbereich sind die Whisker aufBler bei der

Oxidation stabil.

(3) Stabilitit der Verbundwerkstoffe bei Umgebungsatmosphére unter den verwendeten

Bedingungen

(a) Oxidation

In dem untersuchten SiC-ZrO,-Al,0O5 System sind die SiC-Whisker eine oxidierbare

Komponente. SiC kann mit Sauerstoff reagieren :
SiC + 20, = 810, + CO, (5.2.10)

SiC + 3/2 Oy = Si0, + CO (5.2.11)
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SiC + O, = SiO + CO (5.2.12)

Vergleicht man die drei Reaktionen miteinander, so ist die Anderung der freien Energie
von Reaktion 5.2.10 am stirksten negativ. Nur bei sehr niedrigen POz-Partialdrﬁcken
(< 0.latm) lduft die Reaktion 5.1.12 ab [160]. Wenn Po, geniigend hoch ist, so l4uft die
Reaktion 5.2.10 ab, die als Oxidationsprodukte Si02 und C02 ergibt. Wenn das
oxidierende SiC offen an der Oxidationsatmosphire liegt, konnen die gasférmigen
Produkte CO oder CO, direkt oder durch Risse entweichen, wodurch sich die Oxidation
beschleunigt. Wenn Gase im Innern der Oxid-Matrix entstehen, werden sie meistens nur
entlang der Korngrenzen transportiert. Blasen oder Risse entstehen, wenn der Druck hoch
genug ist. Sauerstoff kann durch solche Risse schnell in die Matrix diffundieren, wodurch
die Oxidationsgeschwindigkeit erhoht wird. Durch Oxidation entstandenes SiO, kann
weiter mit der Matrix reagieren, wie in 5.2.1(1) diskutiert wurde. Wenn Mullit und
amorphes Aluminiumsilicat entstehen, zerstdrt dies die SiOz—Schicht des Whisker und der

SiC-Whisker kann weiter oxidieren.

(b) Zersetzung

Die Matrix der untersuchten Verbundwerkstoffe besteht aus A1203 und ZrOz. Bei

Hochtemperatur sind folgende Zersetzungsreaktionen unter Verfliichtigung moglich:

Al,05 (s) = 2A10(g) + 1/2 O, (g) (5.2.13)
Al,O5 (s) = 2Al(g) + 3/2 Oy(g) (5.2.14)
Z1O, (s) = Z1O + 1/2 O4(g) (5.2.15)
ZrO, = Zr(g) + Ox(g) (5.2.16)
Si0, = SiO + 1/2 0, (5.2.17)

Mit zunehmendem Sauerstoff-Partialdruck verringert sich die Zersetzungsneigung.

5.2.2 Einflasse auf die Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-whiskerstirkten AIZQ3ZZrO -

Keramiken

In die Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-whiskerverstirkten AlyO3/ZrO,-Keramiken

gehen im wesentlichen drei Faktoren ein:
- Die Konzentration der oxidierbaren Phase des Materials, hier der SiC-Whiskergehalt

- Der A1203- und ZrOz—Gehalt
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- Die Additive und Verunreinigungen mit den Elementen Ca und Mg

Hier wird besonders auf die beiden letztgenannten Punkte eingegangen.

(1) EinfluB des A12Q3—,Zr02—Gehaltes im _Oxidationsprodukt und der Matrix

Der Al,O3-Gehalt wirkt sich in dem Sinne auf die Oxidationsgeschwindigkeit aus, daf3
eine Anlagerung von Aluminiumoxid an die Oxidationsschicht die Diffusion des
Sauerstoffs zur Reaktionsgrenzfliche beschleunigen kann. Im Vergleich zur Oxidations-
geschwindigkeit von SiC mit und ohne AlHO4 steigt diese im Material mit einer
A1203/Zr02—Matrix an (sieche 4.2.1). Ahnliche Ergebnisse finden sich in fritheren
Veroffentlichungen [155,165].

A1203 kann mit SiO, Mullit oder eine flissige Aluminiumsilicatphase bilden ; z.B. wenn
das Verhiltnis SiO5-Gehalt zu AlyO3-Gehalt einen Wert von ca. 3 : 7 erreicht. Dies wird
in Phasendiagrammen verdeutlicht (Abb. 5.3). Die WDX und EDX-Untersuchungen haben

eine derartige Zusammensetzung in der Oxidschicht von whiskerverstirktem Al,03/ZrO,
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aufgezeigt (siehe Abb. 4.25 (2)). Sauerstoff kann durch eine solche fliissige Phase schnell

diffundieren und die Oxidationsgeschwindigkeit beschleunigen.

Auflerdem steigt die Moglichkeit der Zerstébrung der Si0,-Schutzschicht  mit
zunehmendem A1203—Gehalt, weil nicht alles A1203, sondern nur das nahe am SiC-

Whisker liegende Al,O3 an der Reaktion teilnehmen kann.

ZrOy ist ein guter Sauerstoffionenleiter, besonders wenn es Verunreinigungen enthilt. Die
meisten ZrO,-Teilchen der Matrix treten in der Nihe der SiC-Whisker auf ( siehe
4.1.1(c)), was wahrscheinlich fiir den Sauerstofftransport zur Reaktionsgrenze giinstig ist.
Dadurch reduziert sich ebenfalls der Oxidationswiderstand. Eine solche Moglichkeit wurde
im Oxidationsversuch mit SiC-whiskerverstirkten Mullit/ZrO, nachgewiesen [182]. Ob der
ZrO,-Gehalt auf die Entstehungs-Temperatur des flissigen Aluminiumsilicates einen
EinfluB hat, kann hier nicht angegeben werden, weil bis jetzt das Dreistoffdiagramm
Si05-Al503-ZrO, unklar ist [183]. Prinzipiell kann jedoch vermutet werden, dal dadurch

die Schmelztemperatur erniedrigt wird.

Die drei untersuchten Materialien haben verschiedene Verhiltnisse der drei Komponenten.
W31Z8 und W17Z8 haben den gleichen ZrO,-Gehalt (Der Volumenanteil ist fast gleich
grof3), das Verhiltnis Vol.% SiC zu Vol.%-A1203 in W31Z8 betrigt 1 : 1.6 (ohne
Additive), in W17Z8 1 : 3.5 ( und mit 0.3% Additiven ). W17Z8 und W17Z12 haben
ungefdhr das gleiche Verhéltnis von SiC zu Al,O3, wihrend W17Z12 eine hoheren ZrO,-
Gehalt ( und 1% Additive ) hat. Aus den oben diskutierten Griinden kann man die
Versuchsergebnisse gut erkliaren. Natiirlich spielt der Additiv-Gehalt eine wichtige Rolle,

der im nidchsten Abschnitt diskutiert wird.

(2) EinfluB} der Additive und Verunreinigungselemente

Nach dem Gesetz von Stokes-Einstein ist der Diffusionskoeffizient D umgekehrt
proportional zur Viskositit. Additive und Verunreinigungen konnen die Viskositit der
amorphen Phase reduzieren, wodurch die Sauerstoffdiffusion an den Reaktionsgrenzen
und die Abdiffusion des Reaktionsproduktes von den Reaktionsgrenzen beschleunigt wird.
Die Oxidationsgeschwindigkeit wird dabei beschleunigt. Die ermittelten Ergebnisse
bestitigen, daB mit zunehmendem Additivgehalt die Oxidationsgeschwindigkeit steigt.
W17Z12 mit 1% Additiven zeigt einen 10 mal hoheren Oxidationsgeschwindigkeits-
koeffizienten als W31Z8, obwohl der Whiskergehalt niedrig ist. Die Kinetik des
Oxidationsprozesses der whiskerverstirkten A1203/Zr02-Keramik hingt stirker vom
Additivgehalt als vom SiC-Whiskergehalt ab. Das Verhalten ist &#hnlich wie in
monolithischem SiC [165].

Die Anwesenheit von CaO und MgO kann die Bildungstemperatur der fliissigen Phase
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reduzieren. AuBerdem kénnen sie mit Al,O3 oder Si02 reagieren, z.B. :

CaO + 8i0, = CaSiO4 (5.2.18)
MgO + Si0, = Mg0- SiO, (5.2.19)
MgO + ALO; = MgO Al,0, (5.2.21)

Die Verdnderung der freien Energie ist stirker negativ als die der Reaktion AlyO3 mit
Si02 (Abb. 5.2). Die Schutzschicht der SiC-Whisker kann dadurch zerstdrt werden und
eine CaO (oder MgO)-reiche fliissige Phase kann bei niedriger Temperatur entstehen als

bei reinem Aluminiumsilicat.

5.2.3 Oxidationsmechanismus

(1) Oxidationsprodukt

Wie oben beschriehen, ist das Phasendiagramm Si05-ZrO5-Al,O3 noch nicht vollstandig
geklart, ebenso wie das Phasendiagramm des Systems Si02—A1203 ( ~8 Vorschlige )
[166,179,180,185]. Deswegen kann hier nur aus den ermittelten Ergebnissen und den oben
beschriebenen Informationen (Abschnitt 5.2.1 und 5.2.2) dieses Problem diskutiert werden.
Die Untersuchungen zeigen, dafl die Oxidationsprodukte zeit- und temperaturabhingig
entstehen. Bei kurzen Zeiten und niedrigen Temperaturen entstehen nur Glasphase und
Gas (Blasenbildung, siehe 4.2.3) ; bei langen Zeiten im Hochtemperaturbereich bildet sich
auch Mullit. Dies kann durch folgenden Prozef erkliart werden. Zuerst oxidieren die SiC-
Whisker und es bildet sich eine SiO,-Glasphase und CO- oder CO,-Gas. Wenn der
Partialdruck des Sauerstoffs hoch genug ist, (wie z.B. an der Oberfliche der Probe), so
kann CO, entstehen, sonst bildet sich CO. Die Gasphase kann nicht so schnell von der
Matrix nach auflen diffundieren, so dal der Druck im Innern ansteigt und zur
Blasenbildung fithrt. SiO, und Al,O; bilden zusammen eine SiOz—reiche flissige
Aluminiumsilicat-Phase, die wahrscheinlich im “"metastable immiscibility"-Bereich des
Aly03-8i0, Diagramms von J.F MacDowell und G.H. Beall [179] liegt ( oder im
metastabilen Gleichgewichtsbereich, von J.A Pask et al(Abb. 5.3)[166,180]).

Das Gefiige der Oxidschicht zeigt, daB die KorngroBe der Oxidationsprodukte von der
Phasengrenze bis zur Probenoberfliche zunimmt. Dieser Befund belegt, daB die

Kristallphase (Mullit oder A1203-Si02) bereits beim Oxidationsprozef3 entsteht und die
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KorngrdBe mit der Zeit sich vergroBert. Eine Langzeitglihung bei Hochtemperatur ist
wahrscheinlich giinstig fiir die Kristallisation des Mullit. Danach entsteht Mullit aus der
fliissigen Phase [manchmal kann auch A1203-Si02 (metastabil, im Phasendiagramm nicht
angegeben) entstehen, besonders bei hohem SiC- oder Additivgehalt]. Auflerdem
reduzieren andere Kompenenten wie ZrO,, Additive und Ca-, Mg-Verunreinigungen die
eutektische Temperatur, die mit ~ 1587°C und 15 mol.% A1203 angegeben ist [185]. Dies
ist auch dadurch méglich, da8 Mullit und fliissiges Aluminasilicat bei relativ hohen
Temperaturen zusammen entstehen. Mullit-Peaks wurden in mehreren Proben beobachtet
(siehe 4.2.4, Abb. 4.22-4.23), zB. in Probe W17Z12-0OX-4 (mit 1% Additive Si0,+MgO,
bei 1200°C, 100h oxidiert). ZrO,-Teilchen werden durch fliissige Phase koalesziert (siehe
4.2.3., Abb. 4.20 und 4.24). Es ist auch moglich, daf Zr02 mit Mullit bei Hochtemperatur
ein eutektisches Gefiige bildet [183,184].

Wie in 5.2.1 (3b) diskutiert wurde, kénnen sich die Elemente Zr, Al und Si bei
Hochtemperatur besonders in N5~ oder Argon-Atmosphire verfliichtigen. Wenn auBBerdem

der Sauerstofftransport an der Reaktiongrenze unzureichend ist, so wird evtl. die Reaktion
Si02 + CO - Si0 +CO (5.2.22)

moglich und reduziert den Si-Gehalt. Die Oxidschicht hat einen relativ niedrigen Si-,Al-
und Zr-Gehalt und viele sehr kleine Poren treten im Gebiet nahe der Matrix auf, wo die
Oxidation der SiC-Whisker in der Matrix anfingt, so daB dieses Gebiet als ein dunkler
Ubergangsoxidationsbereich erscheint. Ob es sich um das Entstehen von Graphit handelt,
wie in einigen Verdffentlichungen berichtet wurde [171], kann hier nicht entschieden

werden.

Natiirlich ist der tatsichliche ReaktionsprozeS bei weitem komplizierter. Die
Zusammensetzungen in Mikrobereichen sind ungleichmifBig. Auflerdem handelt es sich bei
diesem Oxidationsproze3 nicht nur um chemische Reaktionen zwischen verschiedenen
Komponenten und Oxidationsprodukten der Whisker, sondern auch um die Diffusion in

den Bereichen, wo feste und fliissige Phase zusammen auftreten.

(2) Aktivierungsenergie

Beim Oxidationsverhalten der hier untersuchten Verbundwerkstoffe ist zundchst zu fragen,
ob SiOz—Schutz—Schichten entstehen oder nicht. Ohne Schutzschicht liegt eine lineare
Zeitabhingigkeit vor und sie wird durch die Grenzflichenreaktion gesteuert. Mit

Schutzschicht liegt ein parabolisches Zeitgesetz vor.

Die Kinetik der SiC-whiskerverstikten AlyO3/ZrOy-Keramik gehdrt zur letzteren
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Kategorie. Es wurde gezeigt, dal die Oxidation bei solchen Werkstoffen durch einen
Diffusionsmechanismus kontrolliert wird. Die Aktivierungsenergiewerte der Oxidation der
drei Werkstoffe liegen zwischen 350 - 420 KJ/mol. Diese Werte sind hoher als die
Diffusionsaktivierungsenergien des Sauerstoff in reinem SiO, und einigen Silicaten
[153,156,173]. Uber eine hohe Aktivierungsenergie zwischen 405 - 548 KJ/mol fiir die
CO-Diffusion durch die Grenze SiC/SiO, im Temperaturbereich 1270-1430°C wurde in
[155] berichtet. Das Entweichen des CO-Gasproduktes durch die Glasphase und das
Aluminiumsilikat steuert moglicherweise die Oxidationsgeschwindigkeit. Dies wurde schon
in Veroffentlichungen iiber monolithisches SiC [155,163] und in einem 15 % SiC-
whiskerverstarkten Al,O4 diskutiert [140]. Es gibt auch eine Moglichkeit, wie K.L. Luthra
nach einer thermodynamischen Analyse in seiner Verdffentlichung berichtet, daB die
Oxidationsgeschwindigkeit durch die Mischung der CO- und Sauerstoff-Diffusion
kontrolliert wird [172]. Leider gibt es nicht geniigend Daten iiber die CO-Diffusion, so

daf eine weitergehende Diskussion nicht mdglich ist.

5.3 Kriechen
5.3.1 Theoretische Analyse

(1) McLean Modell (priméres Kriechen)

Um das Kriechverhalten der whiskerverstirkten Keramik besser verstehen zu konnen,
wurde die Veridnderung der Spannungsverteilung im Mikrobereich auf der Grundlage des
sog. "mismatch" der elastischen Eigenschaften analysiert. Wie in der Literaturiibersicht
beschrieben [siehe 2.2.1 (1), S.16}, kommt diese Analyse zur Zeit meistens fiir eine Metall-
Matrix und lange Fasern (kontinuierlich) zum Einsatz, Durch eine Niherung oder das
Einsetzen anderer Faktoren kann diese Analyse auch fiir whiskerverstirkte Keramiken
benutzt werden. Das McLean Modell fiir elastische Verformung der langen Fasern und

Kriechverformung der Matrix besagt:
€ =€ (e g€ H{IH1-€ o/e )™ Lo p(n -Dxe , ty/e ) 1/(Bm=1) (2.2.6)
(wenn n, > 1 )
e=e{1-(1- €o/€ Jexpl - (e 0/ D) (2.2.6b)

(wennn_ =1)

m

darin EO = U/ (Eme + Efo ) (2.2.5)
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€,=0/ EgVp (2.2.1)
b= (1 + EgVe/E Vi V™™ (2.2.4)
Differentiation der Gl. 2.2.6 ergibt :

€ = (ny,-1)7 e e g)(1-€ o/e )M L -Dae | se
- (1+(1-€ o /e )Mo D ) ty/e )R/ (ame1) (5.3.1)

Wenn dieses Modell auf whiskerverstirkte Keramik angewendet werden soll, so miissen

zwei Punkte beachtet werden:

-- Wenn die ganze Spannung nur auf die Mittelzonen der Whisker Ubertragen wird,
resultieren daraus Kriechverformungen wie bei langen Fasern, nur daB das effektive

Volumen der verfestigenden Fasern (Whisker) reduziert wird.

-- Fir diskontinuierliche Fasern kann die Belastung nicht ganz von der Matrix auf die
Whisker i{ibertragen werden. Wenn die Matrix in der Nihe der Faserenden plastisch
verformt wird, muf3 die Wirkung der Faserenden mit beriicksichtigt werden. Unter diesen
Bedingungen gibt es auBler der Kriechgeschwindigkeit wie bei langen Fasern, eine
zusitzliche Kriechgeschwindigkeitskomponente, wie sie im Kelly-Street Modell fir das
sekundédre Kriechen der kurzfaserverstirkten Verbundwerkstoffe berechnet wird. Hier
wird angenommen, daB das primire Kriechen mit dem McLean-Modell beschrieben
werden kann., Wenn die Wirkung der Faserenden beriicksichtigt werden muf3 (in MclLean

Modell t -« o), entsteht sekundires Kriechen.

Aus dem McLean Modell weil man, daB die Kriechgeschwindigkeit immer abnimmt, weil
durch die zunehmenden elastischen Verformungen der Whisker die auf die Matrix
ibertragene Spannung reduziert wird. Dies wird aus der Differentialgleichung. 5.3.1
deutlich, weil das Differential von ¢ immer negativ ist. Wenn die Fasern nicht versagen
und die Spannung immer ibertragen wird, kommt es zu keinem sekundiren und tertiiren
Kriechen mehr. Abb. 5.4 zeigt eine Kriechkurve, die nach dem McLean Modell und den
ermittelten Versuchsdaten fiir A1203/Zr02 berechnet wurde (Fiir die E-Moduli wurden
Raumtemperaturwerte benutzt). Die experimentellen Daten zeigen eine hdhere
Verformung und Kriechgeschwindigkeit als nach der theoretischen Berechnung erwartet

wird. Dafiir gibt es mehrere Griinde. Folgende sind besonders wichtig:

-- Die Kriechverformung im primédren Bereich ist nicht nur von der Verteilung der
Spannung zwischen Whisker/Matrix, sondern auch von anderen Bedingungen abhingig,
z.B. mit zunehmender Spannung nehmen die versagenden Whiskern zu. AuBerdem soliten
die bisher nicht zuginglichen Werte des E-Moduls der Faser und Matrix bei

Hochtemperatur benutzt werden, die kleiner sind als bei Raumtemperatur.
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Abb. 5.4 : Zum Vergleich der Berechnung der Kriechkurve nach dem McLean Modell mit
experimentellen Daten (Kriechbedingungen : 100 MPa, 1200°C)
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-- Die Wirkung der Whiskerenden kann nicht immer (bis zur kritischen Verformung € )

vernachlissigt werden.

(2) Kelly-Street Modell (sekundires Kriechen)

(a) Spannungsverteilung:

Nach dem in der Literaturiibersicht beschriebenen Kelly-Street Modell [siehe 2.2.1 (2),

S.17] kann man ¢ berechnen :
op = o2 av/d dz - fyZ 4v/d dz= - [5 4v/d dz (532)
Folgende Annahmen werden getroffen :

Wegen der hohen Festigkeit konnen Whisker nur elastisch verformt werden [d.h in Gl
2.2.15 (S.19) ist die FlieBgeschwindigkeit der Faser ﬁf = 0).

Weil es verschiedene Méglichkeiten der Verbundfestigkeit zwischen Whisker/Matrix gibt,
liegt der Gleitfaktor n zwischen 0 und 1 (siehe 2.2.1, S.18) [z.B. feste Bindung :
Whisker/Matrix kann nicht gleiten, n=0 ; Entsteht eine amorphe Phase wéhrend des
Herstellungsprozesses (Additive) oder des Kriechversuchs (SiC oxidiert), so ist die
Gleitung zwischen Whisker und Matrix moglich (n>0)].

Setzt man die zwei Annahmen in Gl. 2.2.15 an, so ergibt sich:
=00 fe. d)/MMe 7 ne g (5.3.3)
meo’ \© mo m m -

Die Spannung entlang der Whisker kann von GIl. 5.3.2 mit Gl 2.2.16 und 5.3.3 durch

Intergration berechnet werden :
op = 4B[n /(0 +1)] 0 (€ /€ o )Y/ PP (172d - z/d B+ D)/Bm_pyl/am (5 3 4
Die durchschnittliche Spannnung auf die Whisker betrigt:

Gp=2/1 [/ o dz
= dng, /(0 + D] 0 (8 /¢ 2 )Y 1/ )(0m+D/amey_p)l/nm
)l/nm

=0

weil o (s:m/s:m0 m

Gp = ¢ o [, /(o +D))1/d)OmH/am (_pyl/nm (5.3.5)
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Die Spannung im Verbundwerkstoff bei konstanter Kriechgeschwindigkeit ist:

Uv=6fo+0'm( 1 —Vf)
= Vg ® o [0, /(n +DKY/ED/Am (_gpl/am g v

0,/0 1 = Ve & [n/(n+D))1/a)Bm)/mm (_pyl/am oy (5.3.6a)
Beim Kriechversuch ist duBere Belastung o = o, so ergibt sich :
0, /6 =( V¢ & [0 /(n_+D)1/@)EmD/mm (_pyl/am g 41 (5.3.6)
mit ¢ = (2/3)1/™ [0 /(20_+1)] ((2y3/m) Vg7t - 1y71/om (2.2.21a)

Mit dieser Gleichung kann man die Spannung in der Matrix bei konstanter Juflerer

Belastung o wihrend des Kriechversuchs berechnen.

(b) Kriechgeschwindigkeit

Wie oben beschrieben, wird hier ¢¢ = 0 angenommen. Die Kriechgeschwindigkeit des
Verbundwerkstoff ¢ bei duBerer Belastung o ist gleich der Kriechgeschwindigkeit der

Matrix bei der Spannung o :

£ = yiim (5.3.7)

émo(am/cmo
von GL. 5.3.6
0 =0 { Vg © [0 /(n+DI1/@)Bm/am (j_pyl/om |y -1

Setzt man o in Gl 53.7 ein und beriicksichtigt, da o und o, , € und € bei

m
diesen Bedingungen gleich sind, so erhilt man:

€ = ¢ (Vi &g /(o +DI/@EmH)/0m (_gyl/am g y-nm (538
€/€ o = { Vg © [n/(n +D)(1/d)Rm+D/Bm (p_ppl/am g y-Bm (5 3.9)

Mit Hilfe der Gl 5.3.6 und Gl 5.3.9 und der Kriechdaten der Matrix Al,03/ZrO, kann
die Spannung in der Matrix gegen #uBlere Belastung und das Verhiltnis der
Kriechgeschwindigkeiten mit und ohne Whisker berechnet werden. Die Ergebnisse wurden
in den Abbildungen 5.5 - 5.10 dargestellt.
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Abb. 5.5 : Zusammenhang zwischen der relativen Hauptspannung 0.,/0 und
SiC- Whiskergehalt
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Abb. 5.6 : Zusammenhang zwischen der relativen Hauptspannung ¢ /o und

Streckungsgrad 1/d
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Abb. 5.7 : Zusammenhang zwischen der relativen Kriechgeschwindigkeit €/ € o und
SiC-Whiskergehalt
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Streckungsgrad 1/d
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5.3.2 Einflilsse auf das Kriechverhalten der whiskerverstirkten A12Q3ZZrQZ-K§r§mik

(1) Morphologie und Eigenschaften der Whisker

a) EinfluB des SiC-Whiskergehaltes und des Streckungsgrades 1/d der Whisker

Aus Gl 5.3.6 und Gl 5.3.9 kann man deutlich erkennen, daf die Spannung auf die
Matrix und die Kriechgeschwindigkeit der Verbundwerkstoffe bei konstanter #duflerer
Belastung mit zunehmendem V¢ und l/d abnimmt, weil eine hohere auf die Whisker
iibertragene Spannung zunehmend Scherspannungen verursacht. Dies wird durch Abb.5.5 -
Abb. 5.8 veranschaulicht. Wenn V¢ < ~ 35% (Abb. 5.5,5.7) und 1/d < ~ 12 (Abb. 5.6,5.8)

ist der EinfluB besonders stark.

(b) EinfluB des Verbundzustandes zwischen Whisker und Matrix ( Verunreinigung und
Schicht der Whisker)

Der Verbundzustand zwischen Whisker/Matrix kann mit einem Gleitfaktor beschrieben
werden. Um den EinfluB des Gleitfaktors auf die Spannungsverteilung zu analysieren,

kann die Gl. 5.3.6a partiell differenziert werden.
£(n) = (0,/0 )"y = = Vg € (1/ng) g/ + DI/ D/Am (g _gy(1/nm)-1 5 3, 10)

Weil f(n) = 0, nimmt /0 mit zunehmendem n ab. Wenn 1 = 1 ist, so erreicht o, den
grofiten Wert : o, = o/V_,, je hoher der SiC-Whiskergehalt ist, desto groBer wird die

Spannung auf die Matrix.

AuBerdem ist der EinfluB des n-Wertes auf die Spannungsverteilung und die
Kriechgeschwindigkeit stirker, wenn n > 0.8 ist (Abb. 5.9a,b, 5.10). Wenn n ungefihr 1
ist, so zeigt der Whiskerverbundwerkstoff ein hoheres ¢ als ohne Whisker (bei n=1, ¢ =
Vm'nm). Der Verbundzustand zwischen Matrix und Whisker bei Hochtemperatur hat
einen groflen EinfluB auf das Kriechverhalten. Wenn die Verbundfestigkeit bei
Hochtemperatur sehr schlecht ist, wird ein schlechterer Kriechwiderstand als in einer
Matrix ohne Whisker beobachtet. Wenn die Whisker verunreinigt sind oder eine amorphe
Schicht haben, wird bei Hochtemperatur die Verbundfestigkeit zwischen Whisker und

Matrix reduziert.

(c) Festigkeit der Whisker

Wenn die Festigkeit der Whisker bei Hochtemperatur hoch ist, so ist dies fiir die
Verbesserung des Kriechwiderstandes giinstig. Sie koénnen eine héhere Spannung

tibertragen, wodurch sich die Kriechgeschwindigkeit in der Matrix reduziert.
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Abb. 5.10 : Zusammenhang zwischen der relativen Kriechgeschwindigkeit € /& und
Gleitfaktor

(2) Temperatur und Additive

Mit zunehmender Temperatur und zunehmendem  Additivgehalt wird das
Korngrenzengleiten des Al,O4 erleichtert und die Kriechgeschwindigkeit beschleunigt.
Durch Einlagerung der Whisker wurde dieser EinfluB8 verstirkt. Je hoher die Temperatur
und der Additivgehalt steigen, desto niedriger ist die Verbundfestigkeit zwischen den
Whiskern und der Matrix, d.h., der Gleitfaktor n wird groBer. Durch den Einsatz der
Additive bei Hochtemperatur bildet sich eine Glasphase. Die Viskositit der Glasphase
beeinfluBt die Verbundfestigkeit zwischen Whisker/Matrix und den Spannungs-
iibertragungsgrad der Whisker. Die Viskositit der Glasphase ist von der Temperatur und
den Additiven abhingig. Abb. 5.11 zeigt eine schematische Darstellung der Viskositdt n° in
Abhiingigkeit von der Temperatur. Die Viskositét nimmt dabei mit wachsender
Temperatur ab. Bei verschiedenen Additivzusammensetzungen und -gehalten ist die
Viskositit verschieden. Wenn die Viskositat sehr niedrig ist, nimmt der Gleitfaktor n stark
zu, wodurch die Kriechgeschwindigkeit des Verbundwerkstoffs beschleunigt wird (Abb.
5.10). Auf Grund dieser Einflisse (EinfluB auf die Matrix und Einflu} auf die
Verbundfestigkeit der -Whisker/Matrix) reagiert der Kriechwiderstand  der
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whiskerverstirkten AlyO3/ZrOy-Keramik auf Additive besonders empfindlich. Der
Werkstoff WI17Z12 hat 1% Additive und erreicht schon bei 1100°C die
Kriechgeschwindigkeit = 10'4/h (bei 100 MPa), der Werkstoff W17Z8 enthalt 0.3%
Additive und erreicht ¢ = 10"4/h bei 1200°C. AuBerdem treten in W17Z8 manchmal
Schwankungen in den Kriechdaten auf, weil der Additivgehalt zu niedrig ist, um sich

nach der Herstellung regelmiBig im ganzen Querschnitt zu verteilen.

In W

T

Abb. 5.11 : Schematische Darstellung der Viskositit der Glassphase n’ gegen Temperatur T

(3) Versuchsspannung

Primires Kriechen nach dem McLean Modell tritt in whiskerverstirktem A1203/Zr02 nur
bei relativ niedrigen Kriechverformungsgraden auf (d.h. die Wirkung der Whiskerenden
kann vernachlissigt werden). Bei den gewihlten Versuchsbedingungen zeigt W31Z8 kein
sekundidres Kriechen und WI17Z8 bei niedrigem Spannungsniveau einen ausgedehnten

priméren Kriechbereich.

Nach den Annahmen ist die Bedingung fiir den Ubergang von primirem zu sekundirem
Kriechen wahrscheinlich von der Kriechdehnung ( hier kritische Ubergangsdehnung)
abhingig, bei der die Wirkung der Whiskerenden vernachlissigt werden kann. Ob das
sekunddre Kriechen in der Kriechkurve deutlich auftritt oder nicht, ist dann von der
Kriechbruch-Dehnung abhingig. Wenn die kritische Ubergangsdehnung nahe der
Bruchdehnung liegt, zeigt sich kein deutlicher sekundirer Kriechbereich. W17Z8 hat eine

gute Verformbarkeit bei Hochtemperatur, so dal es sekundires Kriechen zeigt. Um diese



144

diese Frage zufriedenstellend zu beantworten, miifite ein neues Kriechmodell firr priméres
Kriechen von kurzfaserverstirkten Werkstoffen entwickelt werden. Ferner mufiten die
Grenzbedingungen fiir den Ubergang vom priméren zum sekundiren Kriechen modifiziert

werden.

Mit steigender Belastung nimmt die Spannung auf die Whisker zu und mehr Whisker
versagen. Der Anteil der wirksamen Whisker wird reduziert, so daB die auf die Matrix

iibertragene Spannung steigt. Dadurch wird die Kriechgeschwindigkeit beschleunigt.

Wenn der n-Wert grof ist, steigt die Kriechgeschwindigkeit besonders stark (Abb. 5.10).
Der n-Wert ist durch Ug = 1 (up, - Ug) definiert (siehe 2.2.1). Es ist moglich, daB der n-

Wert mit zunehmender Belastung steigt.

Die Kriechgeschwindigkeit ist aus beiden Griinden stark von der Spannung abhingig,

besonders bei héherem Spannungsniveau.

(4) Oxidation

Die Untersuchungen zum Oxidationsverhalten der whiskerverstirkten Keramiken zeigen,
daB W31Z8 und W17Z8 bis 1200°C einen relativ guten Oxidationswiderstand haben
(Tabelle 4.3). Die Massenzunahme ist sehr niedrig, so dafl ein EinfluB der
Oxidschichtdicke auf die gemessenen Kriechkurven vernachlissigt werden kann. Die
Kriechkurven der voroxidierten Proben unter gleichen Versuchsbedingungen zeigen keinen

signifikanten Unterschied zu den Proben, die im Anlieferungszustand getestet wurden.

Dagegen entstehen wihrend des Kriechversuchs Kriechporen und -risse. Die Whisker, die
in der Nihe von Poren und Rissen liegen, reagieren mit Sauerstoff und es bildet sich eine
amorphe Schicht, die leicht verformbar ist. Es ist auch moglich, daf8 die durch Oxidation
entstandenen CO-Blasen unter Zugspannung zu KriechriBkeimen fithren oder der Rif
durch Spannungskonzentration an einer Oxidationsnarbe entstand (Abb. 4.47). Durch die
Oxidation/Spannung-Wechselwirkung an Kriechriflspitzen wird das Versagen des Materials

beschleunigt.

)] ZrOz—Teilchen

Die ZrOZ-Teilchen spielen eine komplizierte Rolle. Einerseits entstehen bei gewissen
Temperaturen wegen der m - t Phasenumwandlung Mikrorisse und Mikroporen (Abb.
4.50d), die beim Kriechproze3 KriechriBkeime darstellen, andererseits ist anzunehmen
daB3 ZrOz—Teilchen sich bei der Versuchtemperatur plastisch verformen und die

Verformung der Matrix beeinflussen kénnen. Genauere Aussagen sind anhand der
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erhaltenen Versuchsergebnisse nicht moglich.

5.3.3 Kriechmechanismus in SiC-whiskerverstirktem A12_0_3/Zr02—Keramik

(1) Kriechmechanismus in A12Q3(Zr02

Die frither beschriebenen (Abschn. 4.2.1) n-Werte betragen 1.4 ~ 2.4, was bedeuten kann,
daB die Kriechverformung durch einen Korngrenzengleit-Mechanismus und nicht durch

"Newtonsches viskoses FlieBen" (bei dem n = 1 erwartet wiirde) bestimmt wird.

Ein weiterer Hinweis dafiir ergibt sich aus den Gefiigeuntersuchungen. Die Korngréfie
des Materials W0Z8 ist sehr klein (~lpm) und zeigt nur wenige Poren und Risse (Abb.
441, 4.42 und 4.48). Der Aktivierungsenergie-Wert liegt zwischen den fir
Volumendiffusion und Korngrenzendiffusion des Al3+—Ions. Wahrscheinlich wird das
Kriechen durch die A13+—Volumendiffusion und Korngrenzendiffusion gesteuert.
Gleiten/Klettern der Versetzungen an Korngrenzen kann auch damit verbunden sein.
Uber diesen Mechanismus wurde in Verdffentlichungen iber feinkérnige AlyO3-
Keramiken berichtet [89,90,].

Durch den Einsatz der Additive wandelt sich dieser Mechanismus (im Grenzfall) zum
viskosen FlieBen an den Korngrenzen um, wofiir mit bisherigen Modellen n = 1 bestimmt
wurde. Es gibt aber auch weit hShere n-Werte aus experimentellen Daten in der Literatur
[101,128]. Dies liegt an der effektiven Viskositit der Korngrenzenphase und am frithen

Versagen bei héherer Balastung [101].

(2) Kriechmechanismus der whiskerverstirkten A12_C_)_3[Zr0 -Keramiken

Die Gefligeuntersuchung nach dem Kriechversuch zeigt: Korngrenzen- bzw. Phasen-
grenzengleiten kann nicht nur in der Matrix A1203/A1203, A1203/Zr02, sondern auch an
der Grenze Whisker/A1203 ablaufen, was durch die an den Grenzen auftretenden Poren
und Risse bewiesen wird (Abb. 4.45,4.49). Offensichtlich wurde die Kriechverformung in
whiskerverstirkten Keramiken bei den gewi#hlten Versuchsbedingungen ebenfalls durch
den Korngrenzengleit-Mechanismus bestimmt. W17Z8 und W17Z12 enthalten Additive,
die bei Hochtemperatur eine amorphe Phase bilden, so daB das Kriechverhalten bei
hinreichend groBem Anteil der amorphen Phase einem "Newtonschen viskosen FlieBen" an
den Korngrenzen folgt. Ein Hinweis dafiir ergibt sich aus den Kriechendaten. Es gibt
einen ausgepriagten Ubergangsbereich bzw. kaum einen sekundiren Bereich bei geringeren

Spannungen (Die Spannung der Matrix reduziert sich durch Einsatz der Whisker auf crm).
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Ahnliche Erscheinungen wurden von einigen Autoren in Untersuchungen des
Kriechverhaltens von glasphasenhaltigem Al,O4 bestimmt [101,128]. Der hohe n-Wert bei
SiC-whiskerverstirkten Al,03/ZrO,-Keramiken ergibt sich, da das Kriechverhalten des
Materials von verschiedene Faktoren beeinfluflt wird, wie vorher schon diskutiert wurde.
Wahrscheinlich spielt ein Versetzungsmechanismus keine Rolle bei den gewihlten
Versuchsbedingungen, da die Untersuchungen niedrige Versetzungsdichten und keine
groflen Unterschiede zwischen dem Anlieferungszustand und nach dem Kriechversuch

zeigen.

Die Einlagerung der Whisker verbessert normalerweise den Kriechwiderstand des
Materials, besonders bei niedrigem Spannungsniveau. Aufler daB3 die Spannung der Matrix
durch die Spannungsiibertragung der Whisker reduziert wird, gibt es dafir weitere
Griinde. Der Whisker kann das Korngrenzengleiten und die Kornrotation der Matrix
behindern, wie Untersuchungsergebnisse gezeigt haben (Abb. 4.50-51). Die Nachweise von
"Pullout" und "Uberbriicken" in der Kriechbruchfliche und beim KriechriBwachstum
zeigen, daB durch den Einsatz der Whisker das unterkritische RiBwachstum behindert
wird (Abb. 4.45-46). Die Werte des E~-Modul vor und nach dem Kriechversuch zeigen
keinen signifikanten Unterschied. Dies kann bedeuten, dafl ein elastisches Kriechen oder
von den Rissen induziertes Kriechen erschwert wird und der Kriechwiderstand des

Materials verbessert werden kann.
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6. Zusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, das Oxidations- und Kriechverhalten von vier
verschiedenen Werkstoffen mit und ohne Whisker, mit und ohne Additive zu beschreiben,

zu vergleichen und zu deuten.

Um dieses Ziel zu erreichen, wurden die Oxidationsversuche in Luft bis zur Temperatur
von 1450°C (160h) nach zwei Aufheiztypen und Vierpunkt-Biegekriechversuche im
Temperaturbereich 1000 - 1350°C bei Biegebelastung 40 - 160 MPa an Luft (oder
Vakuum) durchgefiihrt. SchlieBlich wurden die vier Materialien im Anlieferungszustand
und nach Oxidations- bzw. Kriechversuchen mit unterschiedlichen Verfahren
charakterisiert, z.B.. Gefiige- und Phasenanalyse, mechanische Eigenschaften. Die
ermittelten Ergebnisse wurden mit entsprechenden Modellen und theoretischen

Berechnungen bewertet, erklirt und diskutiert.
Es wurden folgende Ergebnisse erzielt :

-- Die Festigkeit der untersuchten Materialien steigt mit zunehmendem SiC-Whiskergehalt

und ZrO,-Gehalt an. Die Festigkeit kann gemédf der Mischungsregel
Ovb = VeEfEmp + (1-Vg) oy
berechnet werden.

-- Die Rifzihigkeit der untersuchten Materialien ist durch den Einsatz der SiC-Whisker
um 12 ~ 28% bei Raumtemperatur und ca. 50% bei 1000°C angestiegen. Die RifBzihigkeit
verbessert sich aus vielen Griinden, dabei spielt der "RiBiiberbriickungs"-Mechanismus
eine Hauptrolle, der mit dem Evans-McMeeking-Modell (G1.2.1.8) approximativ bestimmt
wird. Aufgrund von Poren im Zentrum der Whisker erfolgte ein Versagen der Whisker, so
dafl die Steigerung der Festigkeit und RiBz&higkeit der untersuchten SiC-

whiskerverstirkten A1203/Zr02-Keramiken nicht so hoch wie erwiinscht ist.

--  SiC-whiskerverstirkte A1203/Zr02-Keramiken haben einen relativ guten
Oxidationswiderstand im niedrigen Temperaturbereich (unter 1000 - 1200 °C, je nach dem
Additivgehalt). Im Hochtemperaturbereich kann das Oxidationsprodukt der Whisker mit

der Matrix neue Phasen bilden und reduziert so den Oxidationswiderstand.

-- Der Oxidationsverlauf der SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02-Keramiken kann durch
ein parabolisches Zeitgesetz beschrieben werden. Die Aktivierungsenergie liegt zwischen

350 KJ - 420 KJ/mol. Wahrscheinlich wird die Oxidationskinetik von der Diffusion der
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Gasphase durch das amorphe Oxidationsprodukt gesteuert.

-~ Die Oxidationsprodukte sind Gasphase CO (oder CO,), amorphe Phasen (8iO5 und
SiO5-reiche Aluminiumsilicate) und kristalline Phasen (Mullit und Aluminiumsilicate), je
nach der Versuchszeit und den Temperaturen. Bei niedrigen Temperaturen und kurzer
Zeit entstehen nur amorphe Phasen. Nach langer Zeit und bei hohen Temperaturen erfolgt

die Ausscheidung oder Bildung von kristalliner Phase, ndmlich Mullit (oder A1203- SiOz).

-- Die Oxidationsgeschwindigkeit der SiC-whiskerverstirkten A1203/Zr02—Keramiken ist
stairker vom Additivgehalt und den Verunreinigungen als vom Whiskergehalt abhingig.

-- Aus der Oxidationskinetik und den Oxidationsprodukten 1df3t sich folgern, daBB der
Oxidationsvorgang des whiskerverstirkten Materials nach folgendem Prozef3 abliuft:

a) Die Oberflaiche des SiC-Whiskers oxidiert und es bildet sich eine SiO,-Schicht.

Dieser Prozef3 erfolgt bei einer relativ niedrigen Temperatur.

b) Si02 mit AlLOq bilden eine metastabile SiOz—reiche amorphe Phase, bei hoher
Temperatur ist auch Mullitbildung méglich. Das neue Produkt zerstdrt die SiO,-Schicht

des Whiskers. Der SiC-Whisker kann so weiter oxidieren.
¢) Kleine ZrOz—Teilchen kénnen zu groBen koaleszieren.

Im OxidationsprozeB wird Sauerstoff durch die amorphe Phase zur Reaktionsgrenzfliche

transportiert und CO oder CO, Gasphase wird freigesetzt.

-- Die Voroxidationsbehandlung zeigt keinen wesentlichen EinfluB auf Kriech-

geschwindigkeit bei den gewihlten Versuchsbedingungen.

-- Die Kriechkurven des feinkérnigen Al,03/ZrO, ohne Whisker und Additive zeigen
drei verschiedene Kriechbereiche. Der Spannungsexponent betrigt ~1.8 bei 1200°C und 40
~ 130 MPa, die Aktivierungsenergie 474 KJ/mol. Diese Werte entsprechen wahrscheinlich
einer durch Al3+ Diffusion gesteuerten Kriechverformung durch Korngrenzengleiten, wie

sie durch die Gefiigeuntersuchung nachgewiesen wurde.

-- Die Kriechkurve der A1203/Zr02-Keramik mit 31 Gew.% Whisker ohne Additive
zeigt bei den gewihlten Versuchsbedingungen nur primires Kriechen und kann mit dem
Ansatz € = ()((t/to)“C beschrieben werden. Die Aktivierungsenergie betrigt 177 KJ/mol
und der Spannungsexponent bei 1200 °C und 100 - 160 MPa, 2.4, bei 1300 °C und 100 -
130 MPa, 10. Im Vergleich mit und ohne Whisker (WO0Z8) reduziert sich die
Kriechgeschwindigkeit des Materials W31Z8 um ~ 2 Groflenordnungen.
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-- Das Kriechverhalten der whiskerverstirkten A1203/Zr02 Keramiken reagiert besonders
empfindlich auf Additive. Wenn diese Verbundwerkstoffe Additive enthalten, zeigen sie
ein dhnliches Kriechverhalten wie eine glasphasehaltige Keramik. Die Kriechkurve der
A1203/Zr02—Keramik mit 17 Gew.% Whisker und 0.3 % Additive zeigt einen
ausgedehnten Bereich primiren Kriechens vor dem sekundiren Kriechen bei o = 100 MPa
; unter 100 MPa, nur primires Kriechen. Die Aktivierungsenergie betrigt 340 KJ/mol und
der n-Wert bei 1200 °C und 40 ~ 100 MPa, 3, bei 100 ~ 130 MPa, 4.6 ; bei 1080°C, 1.9.
Die Kriechgeschwindigkeit dieses Materials ist bei 40 ~ 70 MPa, eine GréBenordnung
kleiner als ohne Whisker, bei o 2 100 MPa streuen die Werte, liegen aber in der gleichen
GroBenordnung. Dagegen zeigt Material W17Z12 mit einem hohen Additivgehalt (1%) eine
hohere Kriechgeschwindigkeit als bei dem Material ohne Whisker und Additive. Die
Aktivierungsenergie betrit 453 KJ/mol und der n-Wert bei 1050, 1.6 ; bei 1100°C, 3.2.

-- Die Einlagerung der Whisker verindert die Spannungsverteilung in der Matrix, die
stark von dem Zustand der Grenzfliche der Whisker/Matrix beeinflufit wird. Dadurch
wird das Kriechverhalten der Verbundwerkstoffe beeinflufit. Das Kelly-Street-Modell, in
dem der Einflufl der Grenzflichenzustinde zwischen Whisker und Matrix dargelegt ist, in
Kombination mit dem McLean-Modell kann das Kriechverhalten der SiC-
whiskerverstirkten Aly03/ZrO,-Keramiken gut beschreiben. Mit zunehmendem SiC-
Whiskergehalt und Streckungsgrad 1/d reduziert sich die Spannung in der Matrix. Dagegen
steigt die Spannung in der Matrix mit zunehmendem Gleitfaktor. Wenn der Verbund
zwischen Whisker und Matrix sehr schwach ist, spielt der Einsatz der Whisker eine

negative Rolle.

Whisker konnen das Korngrenzengleiten und die Kornrotation der Matrix und das
unterkritische RiBwachstum in der Matrix behindern, wie im Gefiige nach dem Kriechen

nachgewiesen wurde,

Die Untersuchung hat gezeigt, daf} Verteilung, Ausbildung, Form und Grofle der Whisker,
sowie die Grenzflichenzustinde zwischen Whisker und Matrix einen wesentlichen Einfluf3
auf die Eigenschaften der whiskerverstirkten Keramik bei Raum- und Hochtemperatur
ausitben. Um eine Eigenschaftsoptimierung der whiskerverstirkten Verbundwerkstoffe bei
hoher Temperatur zu erreichen, sind hohe Festigkeit, Reinheit, geringe
Eigenschaftsstreuung der Whisker, sowie ein optimierter Streckungsgrad der Whisker, ein
optimierter Grenzflichenzustand zwischen Whisker und Matrix und ein moglichst geringer

Additivgehalt oder eine bei hochen Temperaturen auskristallisierbare Phase erforderlich.
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Yerzeichnis der verwendeten Formelzeichen

Ag-A3z Ay

Konstante

halbe Linge der Eindruckdiagonalen

halbe Léinge des Risses

halbe maximal mogliche RiBlinge

Konstante

Burgersverktor

Konstante

Diffusionskoeffizient
Korngrenzendiffusionskoeffizient
Korngrenzendiffusionskoeffizient des Al3+-Ion
Korngrenzendiffusionskoeffizient des 02'—Ion
Diffusionskoeffizient entlang dem Versetzungskern
zusammengesetzter Diffusionskoeffizient
Volumendiffusionskoeffizient

13*_Ion

Volumendiffusionskoeffizient des A
Volumendiffusionskoeffizient des 0%"-Ion

Diffusionskoeffizient in einer Fliissigkeit

Diffusionskoeffizient des Versetzungsgleiten

Durchmesser der Faser (Whisker)

KorngrofBe

E~Modul

E-Modul der Faser (des Whisker)

E-Modul der Matrix

Energiefreisetzungsrate der Grenzfliche zwischen der Matrix und
Whisker

Energiefreisetzungsrate der Matrix

Zunahme der kritischen Energiefreisetzungsrate des Verbundwerkstoffs
durch den Einsatz der Faser (Whisker)

Vickershirte

Boltzmannkonstante

kritischer Spannungsintensititsfaktor (Mode I)

Zunahme des kritischen Spannungsintensititsfaktor
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parabolischen Geschwindigkeitskoeffizient
Kritische Faser(Whisker)linge
Linge der Faser (Whisker)
mittlere Rif3linge
Korngréflenexponent

Massenzunahme nach der Oxidation
Massenzunahme nach der Oxidation
Spannungsexponent
Spannungsexponent der Matrix ohne Faser (Whisker)
Rif3dichte: Zahl der Risse in der Flicheneinfeit
die maximal mégliche Rif3dichte
Konstante
Aktivierungsenergie
Kriechaktivierungsenergie
Aktivierungsenergie der Matrix ohne Faser
allgemeine Gaskonstante
Faser(Whisker)radius
absolute Temperatur
Zeit
Volumenanteil der Faser (Whisker)

Volumenanteil der Matrix

FlieBgeschwindigkeit der Faser beim Kriechen (siehe S.18)
FlieBgeschwindigkeit im Matrix nahe an der Oberflice der Faser
(siehe S.18)

FlieBgeschwindigkeit im Punkt A, der weit von dem Ende der Faser
entfernt liegt und einen Abstand h von der Oberfliche hat (siehe S.18)
Gleitgeschwindigkeit an der Oberflache der Faser (siche S.18)

Abstand zwischen der Mitte der Faser und dem berechnet Punkt (siche

S.18)

Konstante

Stéchiometriefaktor

Konstante

Scherverformungsrate in der Matrix
Korngrenzendicke

Dehnung

Anfangsdehnung

kriechdehnung des Verbundwerkstoffs bei € = 0

elastische Kriechdehnung
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€ Dehnung der Faser (Whisker)

Ep Bruchdehnung der Faser (Whisker)

€m Dehnung der Matrix

€ mb Bruchdehnung der Matrix

€p primire Kriechdehnung

€ sekundire Kriechdehnung

£y tertiire Kriechdehnung

£ Kriechgeschwindigkeit

€0 Kriechgeschwindigkeit ohne Risse

€. Kriechgeschwindigkeit mit Rissen in der Matrix

€q Kriechgeschwindigkeit fiir das elastische Kriechen

Ep Kriechgeschwindigkeit der Faser (Whisker)

€ Kriechgeschwindigkeit der Matrix im Verbundwerkstoff

€ mo Kriechgeschwindigkeit der Matrix ohne Faser (Whisker)

€ sekundare Kriechgeschwindigkeit

€y Kriechgeschwindigkeit des Verbundwerkstoffs

n Gleitfaktor

n’ Viskositit der Glasphase

Q ~ Atomvolumen

QL Volumen des Al,O3-Molekiils

o Spannung

o Biegefestigkeit des Werkstoff

og (0y,) Spannung der Faser (Whisker)

'&'f mittlere Spannung der Faser (Whisker)

%th Bruchfestigkeit der Faser (Whisker)

of O¢ beio = e

9m Spannung der Matrix im Verbundwerkstoffe

O mo Spannung der Matrix ohne Faser (Whisker)

% mb Bruchfestigkeit der Matrix

O nk Biegefestigkeit des Werkstoff nach dem Kriechversuch

o, Spannung des Verbundwerkstoff

%yb Bruchfestigkeit des Verbundwerkstoff

Ty (T) Scherspannung (Reibungsspannung) in der Grenzfliche zwischen der
Matrix und Faser (Whisker)

1l Schermodul

K Schermodul der Faser (Whisker)

Hm Schermodul der Matrix

v Poisson’s Verhiltnis
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¢ 10 ¢2 Korrekturfaktor



