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1. Zielsetzung und Aufgabenstellung

Die Notwendigkeit der Energieeinsparung und des Umweltschutzes sowie Aspekte der
Zuverlassigkeit und Standzeit von technischen Systemen, neue synthetische Rohstoffe und die
Maoglichkeit zur Herstellung ""maRgeschneiderter”, neuer Werkstoffe unter Nutzung neuer
Technologien zur Verarbeitung von synthetischen Feinstpulvern, fihrten in vielen Landern zu
einer intensiven Forschung auf dem Gebiet der Ingenieurkeramik. Nahezu weltweit wird, haufig
gefordert durch staatliche Programme, an der Entwicklung keramischer Werkstoffe gearbeitet.
Von deren Einsatz erwartet man Losungen fir Werkstoffprobleme unter extremen
mechanischen, thermischen und chemischen Beanspruchungen. Die Verfligbarkeit sowie die
Eigenschaften von keramischen Werkstoffen, wie geringes spezifisches Gewicht, Harte,
Festigkeit, Verschleifl3festigkeit, Hochtemperaturbestandigkeit, Hitzebestandigkeit,
Formbestandigkeit und chemische Bestandigkeit, macht eine Schonung der Rohstoffe, der
Energieressourcen und der Umwelt insbesondere durch die Verbesserung in der Antriebstechnik,
Warmetechnik, VerschleiBtechnik, Verfahrenstechnik und Raumfahrttechnik méglich.

Hochleistungskeramiken sind Metallen haufig Uberlegen. Sie sind extrem hart, verschleil3en
kaum und rosten nicht. Bereits Mitte der achziger Jahre stellten japanische Wissenschaftler einen
Vollkeramikmotor vor, der ohne Kihlung funktionierte. Fir eine Produktion in groer Stiickzahl
war dieser Prototyp nicht gedacht. Wohl aber einzelne Bauteile: So stellen japanische Firmen
heute bereits serienmaliig keramische Turboladerrotoren und Gliuhkerzen her. Deutsche Firmen
(z.B. Mercedes-Benz) testen seit Uber 10 Jahren Keramikventile. Diese Keramikventile erzeugen
weniger Reibung, verschleien nicht und wiegen nur ein Drittel der metallischen Ventile. Das
Ergebnis: Die Motoren laufen leiser als herkémmliche, die Schadstoffemission ist geringer und
der Kraftstoffverbrauch wurde reduziert. Bei der spanabhebenden Metallbearbeitung existiert
bereits seit Uber 10 Jahren ein breiter Markt fur keramische Schneidwerkzeuge. Die
Schneideffizienz ist 3-20 mal héher als die von Carbidschneideinsatzen. Daraus kann eine
Energieeinsparung von 30-50 % resultieren. Schneideinsdtze aus Hochleistungskeramik haben
auch in der Papier-, Textil- und Kunststoffindustrie ihren Einsatz gefunden [VDI93, Taj93, Jac93,
Kom93, Ge93, Gug97].

Zu den potentiellen keramischen Hochleistungswerkstoffen zahlen Siliciumnitrid (SisN,),
Siliciumcarbid (SiC) und teilstabilisiertes Zircondioxid (PSZ). Die Anwendungsbereiche von PSZ
sind aufgrund der relativ hohen Dichte von PSZ (> 5 g/cm3) eingeschrénkt (Dichte von Si;N, und
SiC: 3,2 g/cm3). Auch fur die Anwendung im oberen Temperaturbereich (> 1000 °C) gibt es
Einschrankungen fir das PSZ, da bei ca. 1000 °C eine Modifikationsdnderung (monoclin -
tetragonal) stattfindet. Das SiC besitzt neben einer exzellenten Hitzebestandigkeit den Vorteil,
dafl bis 1500 °C kein Festigkeitsverlust eintritt. Von Nachteil sind allerdings die geringe
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RiBzahigkeit und die hohe Sprddigkeit. Das SizN, ist dem SiC bezuglich der Hitzebestandigkeit
zwar etwas unterlegen, besitzt dafir aber eine hohe Riz&higkeit und eine geringere
Sprodigkeit. Zudem ist die Thermoschockbestandigkeit von SizN, aufgrund des hohen
Elastizitatsmoduls und des geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten sehr gut. Die
Eigenschaften von Siliciumnitrid sind im Vergleich zu anderen keramischen Werkstoffen
ausgeglichener. Ein weiterer Vorteil von Siliciumnitrid ist die Méglichkeit durch die Variation der
Ausgangspulver, der Art und Menge der Sinteradditive und die Fertigungsbedingungen einen
SisN, - Werkstoff herzustellen, dessen Eigenschaftsprofil den jeweiligen Einsatzanforderungen
angepalit werden kann. Damit gilt Siliciumnitrid als einer der vielversprechendsten keramischen
Werkstoffe flr Hochtemperaturapplikationen.

Der umfassende Einsatz von dichtem Si;N, im Hochtemperaturbereich ist allerdings noch
begrenzt, weil fir eine Anwendung als mechanisch und thermisch hochbelastete Bauteile,
neben einem hohen Niveau der Raumtemperatureigenschaften, Langzeiteigenschaften wie:

- Hohe Widerstandsféahigkeit beim statischen, dynamischen und zyklischen Ermiden (hoher
Widerstand gegeniiber unterkritischer RiBausbreitung),

- vernachlassigbare Kriechrate,

- hoher Korrosionswiderstand,

- gute Thermoschockbesténdigkeit
fur das Standzeitverhalten bestimmend sind.
Bei flussigphasengesinterten SizN, - Werkstoffen werden diese Hochtemperatureigenschaften
hauptsachlich durch die amorphe Korngrenzenphase bestimmt, weil diese, im Gegensatz zu

kristallinen Phasen, bei hoheren Temperaturen ein viskos-elastisches Verhalten aufweisen
[Wie93, Men94].

Durch gezielte MalRnahmen st es mdglich, das Hochtemperaturverhalten von
flussigphasengesintertem SizN, dahingehend zu verbessern, daf Einsatztemperaturen bis zu
1400 °C erreicht werden kdnnen. Zu diesen MaRnahmen zahlen:

- Die Verwendung von Sinteradditiven, die eine hochschmelzende viskose Sekundérphase
bilden,

- die Modifizierung der Sekundéarphase durch Kristallisation und damit Senkung des
amorphen Restglasphasenanteils und

- die Minimierung des Volumenanteils der zur Verdichtung notwendigen Sinteradditive.
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Der starke Einfluf3 von Art und Menge der Sekundéarphase auf das Hochtemperaturverhalten der
SisN, - Keramik zeigt die Notwendigkeit der Untersuchung der Zusammenhange zwischen
Konstitution und Eigenschaften der Korngrenzenphase und den Hochtemperatureigenschaften
von SizN, - Werkstoffen. Die Kenntnis der Konstitution der Korngrenzenphase und deren
Eigenschaften stellt eine Hauptvoraussetzung fur eine erfolgreiche Entwicklung von
hochtemperaturbestandigen Si;N, - Werkstoffen dar. Systematische Untersuchungen uber den
EinfluR von Sekundarphasenzusammensetzung und -eigenschaften auf den gesamten Komplex
der Hochtemperatureigenschaften liegen nur in sehr begrenzter Zahl vor [Kle94, Cra93]. Der
Uberwiegende Teil der Untersuchungen zum Hochtemperaturverhalten von Si;N, beschaftigt
sich mit einzelnen Eigenschaften und betrachtet diese meist unabhéngig voneinander [Wie93,
Tan92, Menl94, Wed91, Lin93, Len89, Sor84, Nak93].

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sollen daher systematische Untersuchungen zum Einflu von
Zusammensetzung und Eigenschaften der sich ausbildenden Sekundarphasen im System
Nd-Si-Al-O-N  auf das Langzeithochtemperaturverhalten der  Siliciumnitridwerkstoffe
durchgefiihrt werden. Aus der Literatur ist bekannt, daR Seltenerdmetalloxide, wie das hier
verwendete Nd,Oj;, hochschmelzende viskose FlUssigphasen bilden, die flr einen
hochtemperaturbestéandigen SizN, - Werkstoff Voraussetzung sind. Fehlende wissenschaftliche
Grundlagen im Oxinitridsystem Nd-Si-Al-O-N sowie die vorteilhaften Eigenschaften des Nd,O4
waren ausschlaggebend fur die Wahl von Nd,Oj als Sinterhilfsmittel in dieser Arbeit.

In der Arbeit werden Eigenschaften, wie Kurzzeitbiegebruchfestigkeit, Oxidations- und
Kriechverhalten sowie das unterkritische Riwachstumsverhalten in Abhangigkeit von der
Phasenzusammensetzung diskutiert. Ziel der Arbeit ist es, Grundlagen fur die Entwicklung von
langzeit-hochtemperaturstabilen additivhaltigen SizN, - Werkstoffen zu schaffen, die neben
sehr guten Hochtemperatureigenschaften auch Uber hohe Raumtemperatureigenschafts-
kennwerte verfligen.
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2. Literaturtbersicht

2.1. Herstellung von dichtem Siliciumnitrid

Siliciumnitrid kommt in der Natur nicht vor. Die Reaktion von Silicium mit Stickstoff bei hohen
Temperaturen wurde das erste mal 1857 von Deville und Wohler beobachtet [Hamp94].

1879 wurde es von Schutzenberger hergestellt [Sch79] und 1896 durch Mehner patentiert
[Meh96]. Beispiele fir die Entwicklung und Kommerzialisierung der Siliciumnitridkeramik durch
internationale Forschungsgruppen aus Industrie und Wissenschaft sind in [Kat93, Taj93, Kom93,
Mat93, Jac93] aufgefihrt.

Durch den Gberwiegend kovalenten Bindungsanteil im SizN, (75 %) [W6t86] ist eine vollstandige
Verdichtung von reinem SizN, Uber ein einfaches Sinterverfahren nicht mdglich, weil auch bei
hohen Temperaturen kein ausreichender Materialtransport durch Korngrenzen- und
Gitterdiffusionsprozesse stattfinden kann. Der Diffusionskoeffizient von Stickstoff in a- bzw.
B-SisN, liegt bei 1400 °C bei etwa 10-1° bzw. 1017 cm2?[§1 [Hei86]. Das ist um etwa 5
GroRenordnungen geringer als z.B. die Selbstdiffusion von Al bzw. O in polykristallinem Al,O4
[Wot86, Wit88].

Ubliche MaRnahmen zur Verbesserung der Sinterfahigkeit von SigN, sind die Erhohung der
Sintertemperatur im Zusammenspiel mit der Erhéhung des N,-Gasdrucks unter Beriicksichtigung
der thermodynamischen Stabilitat von SizN, [WG6t86]. Als klassische Verfahren zur Herstellung
von Si5N, - Korpern gelten das Reaktionssintern, das zu pordsem Si;N, fuhrt (RBSN) sowie das
HeiBpressen  (HPSN). Beim  HeiRpressen erfolgt die  Verdichtung Uber einen
Flussigphasensinterprozel bei gleichzeitiger Anwendung mechanischen Druckes. Dabei kommen
Sinteradditive zur Anwendung, die bei hoheren Temperaturen mit dem SiO, aus dem Si;N, -
Pulver eine flissige Phase bilden. Beim Erreichen der Liquidustemperatur der flissigen Phase
setzt die Verdichtung von SigN, tber Umlagerungsprozesse ein. Mit steigender Temperatur wird
die Umlagerung von Ldsungs-Diffusions-Wiederausscheidungsprozessen abgel6st [Kin59]. Die
metastabile a-Si;N, - Phase ist mit zunehmender Temperatur bestrebt, sich in die energiearmere,
thermodynamisch stabile 3 - Phase umzuwandeln. Diese a-f3 - Umwandlung ist irreversibel. Das
geldste SigN, scheidet sich entweder auf vorhandenen [3-Si;N, - Kornern ab oder es kommt zur
Ubersattigung der fliissigen Phase mit anschlieRender Keimbildung und spontaner Kristallisation
neuer -SisN, - Korner. Diese neugebildeten [3-Si;N, - Korner kristallisieren in Form von
Stabchen, die ein typisches Gefiigemerkmal von dichtem HPSN darstellen. Sie bestimmen
mafigeblich die mechanischen Eigenschaften (RiRzéhigkeit) der SizN, - Werkstoffe. Durch die
Verwendung von uberwiegend aus a-SizN, bestehenden Ausgangspulvern kann die Ausbildung

anisotroper [3-Si;N, - Korner gefordert werden.
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Nach der Verdichtung bleibt eine Sekundarphase in amorpher oder teilkristalliner Form in den
Korngrenzen und Tripelpunkten zurtick, welche alle Additiv- und Verunreinigungselemente, die
im SizN, nicht gelost werden kénnen, enthalt [Wo6t86, Eks92]. Die Filmdicke der intergranularen
Phase an den ebenen Korngrenzen ist dabei abhéngig von der chemischen Zusammensetzung
der amorphen Phase und liegt in einem Bereich von 1 bis 10 nm [Wie93, Tan92]. Bei einer
vollstandigen Benetzung der SigN, - Korner mit Glasphase sammelt sich der uberschissige
Glasphasenanteil in den Tripelpunkten an. Die Filmdicke der intergranularen Glasphase bleibt
dabei konstant [Sor84]. In den groRervolumigen Tripelpunkten kann es im Verlauf des
Abkuhlprozesses nach dem Sintern zur Kristallisation der Sekundarphasen kommen. Nach der
Kristallisation von Sekundarphasen bleibt eine gewisse Menge an Restglasphase zuriick, in der all
jene Elemente enthalten sind, die nicht in die ausgeschiedenen Kristalle eingebaut werden
konnten.

Neben den reinen SigN, - Phasen konnen durch den Einbau bestimmter Elemente
Mischkristallphasen ausgebildet werden, deren Kristallstruktur sowohl der a- als auch der
B - Phase entsprechen kann. Der B-SizN, - Mischkristall (3’) entsteht durch eine paarweise
Substitution von Si4* und N3- durch AI3* und 0% (Sig_,AlLO,Ng., fur B’-SiAION). Die auf a-Si;N,
basierenden Mischkristalle (a’) werden durch teilweise Substitution von Si4* durch Al3* erhalten.
Die Valenzkompensation im a-Si;N, - Mischkristall erfolgt durch Einlagerung zusétzlicher
Metallionen in die Zwischenraume des (Si, Al)N, - Tetraedernetzwerkes. Werden sie als Oxide
eingesetzt, findet gleichzeitig eine  Substitution von N3~ durch 0% statt
(Me,Si1.m+nyAlm+n)OnN1e.n flr a’-SIAION). Bei Nichteinhaltung der a’ - Stochiometrie kann es
gleichzeitig zur Bildung von ' - Mischkristallen kommen. Somit kdnnen auch zweiphasige
a’-p’ - Mischkristallkeramiken hergestellt werden [W6t86, Ca093, Eks92].

In der Literatur gibt es weiterhin eine Reihe von Untersuchungen [Tan92, Lu93], in denen
nachgewiesen wurde, daB die Verdichtung von Si;N, bei ausreichend hohem Druck und hohen
Temperaturen auch ohne zuséatzliche Sinterhilfsmittel moglich ist (HIP - hei3-isostatisches Pressen
in speziellen Glaskapseln). Dabei wirkt nur das im SigN, - Ausgangspulver befindliche SiO, als
Flissigphasenmedium.

2.2. Hochtemperaturverhalten von Siliciumnitrid

Nahezu alle SizN, - Werkstoffe die Gber das Flissigphasensintern verdichtet wurden, zeigen bei
Temperaturen Uber 1000 °C einen mehr oder weniger stark ausgepragten Stabilitétsverlust.
Grund daftr ist der, trotz einer Sekundarphasenkristallisation vor allem in den ebenen 1-10 nm
dicken Korngrenzen zwischen den SizN, - Kornern, zuriickbleibende Restglasphasenfilm, der bei
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Temperaturen tber 1000 °C viskos-elastische Eigenschaften zeigt. Diese temperaturabhéngigen
Veranderungen sind mit der Schwéachung der Netzwerkstruktur der Resglasphase beim Erreichen
der Transformationstemperatur T, verbunden [Sch91]. Die Transformationstemperatur ist
abhéngig von der Zusammensetzung der Restglasphase. Die Erweichungs- bzw.
Transformationstemperatur von reinem SiO,, - Glas liegt aufgrund der hohen Bindungsfestigkeit
der Si-O - Bindung bei ca. 1200 °C [Sch91]. Die Einfihrung von Fremdionen durch den Zusatz
von netzwerkmodifizierenden lonen ist mit strukturellen Veranderungen der SiO, - Glasstruktur
verbunden. Die Bildung von Trennstellen im  Netzwerk durch  Einflhrung
netzwerkmodifizierender lonen (Nd3*, Y3*) hat eine Erniedrigung der Viskositat sowie der
Erweichungstemperatur auf ca. 930...1000 °C zur Folge [Len89, Ham85, Ham91].

Mdoglichkeiten zur Verbesserung des Hochtemperaturverhaltens von additivhaltigen
Siliciumnitriwerkstoffen (HPSN)

Uber die Modifizierung der Korngrenzenphase ist es moglich, langzeithochtemperatur-
bestandige additivhaltige Si;N, - Werkstoffe zu entwickeln. Wichtige Kriterien, die bei der
Modifizierung der Korngrenzenphase beachtet werden missen, sind im folgenden aufgezahit:

- Die Restglasphase muR viskos und hochschmelzend sein, d.h. hohe Erweichungs- und
Eutektiktemperatur,

- die Sinteradditive mussen eine Kristallisation der Kongrenzenphase beginstigen und zu
einer Abnahme des Restglasphasenanteils fihren und

- ein minimaler Sinteradditivgehalt.

Um eine viskose und hochschmelzende Restglasphase in den Korngrenzen und Tripelpunkten
der SigN, - Keramik zu erhalten, sollten hochschmelzende Sinteradditive verwendet werden.
Seltenerdmetalloxide, wie Nd,O5; und Y,05 gehoren in diesem Zusammenhang zu den
erfolgversprechendsten  Sinteradditiven.  Zudem  besitzen sie  kristallisationsfordernde
Eigenschaften [Lac91]. Aus diesem Grund sind diese Seltenerdmetalloxide fiir die Herstellung
von hochtemperaturbesténdigen, additivhaltigen Si;N, - Werkstoffen pradestiniert.

Die Phasenbeziehungen im System M-Si-(Al)-O-N (M=Y, Nd, La, Ce) sind am besten fir das
System mit Y bekannt. Fir die Phasenbeziehungen in den Systemen mit Lanthaniden wird im
allgemeinen angenommen, daR sie groRe Ahnlichkeit zu denen mit Y besitzen. Allerdings sind
Phasen mit Granatstruktur, wie sie in Y,0O5-haltigen Werkstoffen auftreten kdnnen
(3Y,05-5Al,0,), flr das Phasensystem mit Nd nicht stabil. Die Seltenerdmetalle (SE), d.h. die um
Y und Sc erweiterten Lanthanide, besitzen alle eine &ahnliche Elektronenkonfiguration. Die
chemischen Eigenschaften der Seltenerdmetalle sind daher untereinander sehr &hnlich.
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Shelby et al. [She90] zeigte in seinen Untersuchungen an SE-Aluminosilikatglasern, daf das
Verhalten von Y- und Lanthanide-haltigen Glasern bei der Bildung von Schmelzphasen
vergleichbar ist. Felsche [Fel73] zeigte, dall Y- und SE-Silikate isostrukturell sind und Wills et al.
[Will76] wies dasselbe fir Y- und SE-Oxinitride nach. Aus diesem Grunde kann fir die
Betrachtung der Phasenbeziehungen im System Nd-Si-(Al)-O-N auch das System Y-Si-(Al)-O-N

mit herangezogen werden.

Tabelle 1: Eutektika im System M-(Al)-Si-O-(N) mit M=Nd, Y, Mg

Phasensystem Teutektik [°Cl Phasensystem Teutektik [°Cl
Nd-Si-O 1600 * [Lav90] Nd-Si-O-N 1450 * [Tho90]
Y-Si-O 1640 * [Len89] Y-Si-O-N 1500 * [Len89]
Al-Si-O 1595 * [Len89] Al-Si-O-N 1470 * [Len89]
Y-Al-Si-O 1350 * [W6t87] Y-Si-Al-O-N 1310 * [Mea91]
Mg-Si-O 1540 * [Len89] Mg-Si-O-N 1390 * [Len89]
Mg-Si-Al-O-N 1355 * [Loe80]
Nd,053-Nd,SiOg 1680 [Tor60] Y,03-Y,SiOg 1800 [Oha95]
NdSiOg-Nd,Siz0; 1830 [Tor60] YSiOg-Y,Si;04 1900 [Oha95]
Nd,Si,04-Si0, 1600 [Tor60] Y,Si,0-Si0, 1660 [Oha95]

* - minimale Eutektiktemperatur

Die Minimierung des Sinteradditivgehaltes (0...5 Masse%) ist eine weitere Mdoglichkeit, den
EinfluR der Korngrenzenphase auf das Hochtemperaturverhalten zu verringern [Tan 92, Hoc91,
Gey93, Gey96]. In additivarmen bzw. -freien Siliciumnitridwerkstoffen bildet sich nur ein dinner,
amorpher, SiO, - reicher Korngrenzenfilm, der sich durch eine hohe Viskositit auszeichnet.
Additivarme  bzw. -freie  Siliciumnitridwerkstoffe  besitzen  daher  ausgezeichnete
Hochtemperatureigenschaften. So z.B. liegt die Standzeit additivfreier Si;N, - Werkstoffe unter
einer Spannung von 200 MPa und einer Temperatur von 1400 °C bei tUber 1000 h. Die
Kriechrate bei einer Temperatur von 1400 °C und einer Spannung von 200...360 MPa wird mit
1-10-° bis 3-10 1/h angegeben [Tan92]. Neben einer hohen Kriechstabilitat besitzen hochreine
Siliciumnitridwerkstoffe auch einen hohen Oxidationswiderstand bis 1560 °C [Pez93]. Der
entscheidende Nachteil additivarmer bzw. -freier Siliciumnitridwerkstoffe liegt aber in den sehr
hohen Kosten fir aufwendige Verdichtungsverfahren sowie in einer unglnstigen
Gefligeausbildung. Die feine Kornstruktur sowie die hohe Korngrenzenfestigkeit haben eine
geringe RilRzahigkeit zur Folge (keine effektive Rildverzweigung, Uberwiegend transkristalline
RiBausbreitung). Fur additivarme bzw. -freie SizsN, - Werkstoffe werden K - Werte in einem
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Bereich zwischen 1,8...2,4 MPa-Vm und Biegebruchfestigkeiten um 500 MPa angegeben
[Gey96, Pez93].

Da flr den Einsatz von Si;N, - Werkstoffen fir Applikationen im Hochtemperaturbereich sowohl
die Raumtemperatur- als auch die Hochtemperatureigenschaften entscheidend sind, muf3 nach
anderen Wegen gesucht werden, um langzeit-hochtemperaturbestandige, kriechfeste SigN, -
Werkstoffe mit einem hohen Raumtemperatureigenschaftsniveau herzustellen. Eine
vielversprechende Madoglichkeit ist die Kristallisation der Korngrenzenphase unter Verwendung
hochschmelzender Sinteradditive.

Kristallisation der Korngrenzenphase

Kristalline Sekundarphasen sind fur die Stabilitat der SizN, - Keramik im Hochtemperaturbereich
von groter Bedeutung. Durch eine Sekundarphasenkristallisation wird der Glasphasengehalt in
den Korngrenzen und Tripelpunkten der SigN, - Werkstoffe gesenkt.

Die Sekundarphasenkristallisation beginnt beim Erreichen der eutektischen Temperatur zwischen
dem SizN, und der entsprechenden Sekundérphase. Der mdgliche Temperaturbereich fiir eine
Kristallisation liegt zwischen der eutektischen Temperatur und der Glastibergangstemperatur
(Tg)- Im Nd-Si-O-N - System liegt die niedrigste Eutektiktemperatur bei 1450 °C [Tho90]. Fir das
Nd-Al-Si-O-N - System kann die minimale Eutektiktemperatur mit 1300...1350 °C angenommen
werden  [Len89  (Y-System), Wot87  (Y-System)]. Bei  einer  Erstarrung  unter
Ungleichgewichtsbedingungen reicht der Temperaturbereich fur eine mogliche Kristallisation bis
zur Ubergangstemperatur des Glases (Tg)- In diesem Temperaturbereich kommt es zum Erliegen
der Kristallisation aus kinetischen Grinden. In Abhéngigkeit vom Stickstoffgehalt kann der
Ubergangstemperaturbereich von Nd-Si-Al-O-N - Glasern zwischen 910...970 °C liegen [Len89].

Als kristalline Sekundarphasen in SigN, - Werkstoffen aus dem System R-(Al)-Si-O-N (R=Nd)
werden in der Literatur [ldr64, Fel73, Gau80, Sla86, Tho90, Bra93, Hof93, Swa94, Mac96]
vorrangig folgende Verbindungen genannt (Tabelle 2):
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Tabelle 2: Kristalline Sekundarphasen

Gitterparameter | Teepmelz
Strukturtyp Bezeichnung Formel Gitterstruktur
[A] bzw. ° [°C]
. . a: 5,0312
Melilith Nd-N-Melilith Nd,053(8izN, tetragonal 77179 1870
. . a: 4,153 ~ 1700
Wollastonit Nd-N-Wollastonit Nd203|:SI2N20 hexagonal £ 9376 -~
Nd-O-Apatit a 7.027
Apatit bzw. Apatit (ss) | 2Nd,0;[3SiO, hexagonal C: 91563 1950
(ss - solid solution) -
Nd-N-Apatit o 70844
N-Apatit bzw. Apatit (ss) | Nd;o(SiOg)gN, hexagonal C_' 9’5525 1960
(ss - solid solution) S
a: 7,839
oNA-O.BLNO _ b: 10,737
N-YAM-Phase - 2030I5N, monoklin ¢ 11,022 = 1800
B: 110,64
Disilikat . a: 6,741
. _ |Nd-A-Disilikat A-Nd,0,2Si0 tet | 1750
Niedrigtemperatur 2Y3 2 etragona .
form. ! c: 24,520
a: 8,6313
Disilikat Nd-G-Disilikat | G-Nd,032SiO, | orthorhombisch | b: 12,9439 1750
Hochtemperaturform
c: 5,3939
a: 9,243
. _ b: 7,270
Orthosilikat Nd-Orthosilikat Nd,0;[Si0, monoklin _ 1980
c: 6,883
B: 108,43
a: 8,8785
Siliciumoxinitrid - Si;N,O orthorhombisch | b:5,4922 | =1900
c: 4,8454 @
(2) - Zersetzungstemperatur
In Abbildung 1 ist die Lage der unterschiedlichen kristallinen Sekundarphasen im

Phasendiagramm Nd,O3-SiO,-Si3N,-NdN dargestellt.
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Nd,Si; 0,,
3(5i0,) Nd,Si, 0, \ Nd,SiOs 2(Nd,0;)
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o | Nd,Si,0,N, |
g
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Nd,SizO 4N,
Si; N,OT B
\ \
SigN 4(NdN
374 Eq.-% Nd (Na)

Bild 1: Phasendiagramm Nd,03-SiO,-Si3N,-NdN bei 1700 °C [Sla86]

Der in der Natur als Mineral auftretende Apatit ist eine Calciumverbindung, die unter dem
Namen Fluor- und Hydroxyapatit mit der Formel Cag(PO,)sF bzw. Cas(PO,);0H bekannt ist
[Gau80]. Fur die Phase mit Apatitstruktur im System Si-Nd-O-N gibt es unterschiedliche
Aussagen bezlglich der Formel und der Gitterparameter. Diese Unterschiede ergeben sich aus
der Natur des Apatits selbst, der eine Mischkristallreihe bildet. Diese reicht vom reinen
Sauerstoffapatit (Ndg(SiO,4);0,) bis zum  Stickstoffapatit (Nd,(SiO4)gN,). Im Randgebiet
Nd,0,-SiO, existiert ein schmaler Stabilitétsbereich von 7:9 + 2:3 (Nd,04:SiO,) [SIa86]. Der grofle
Stabilitatsbereich der Apatitverbindung (im weiteren als Apatit (ss) bezeichnet) erlaubt den
Einbau von Verunreinigungsionen der Ausgangspulver (Ca, Al, Mg) in die Struktur [Pom88,
Tho90, Tie93]. Die stabilisierende Wirkung von Verunreinigungskationen auf die
Apatitverbindung ist fur die Verbesserung der Hochtemperatureigenschaften von
Siliciumnitridwerkstoffen mit Apatit (ss) als Sekundarphase von groRer Bedeutung.

Unter den kristallinen Sekundarphasen besitzt die Nd-N-Melilith-Phase ebenfalls die Fahigkeit
Fremdionen (Al**) in seine Struktur einzubauen [Per93, Sla86]:

- NdzsiS-XAIXO3+XN4-X (X: 0,9)

Von besonderem Interesse unter den moglichen kristallinen Sekundéarphasen ist weiterhin die
Nd,Si,O; - Verbindung (Nd-Disilikat), weil diese im Phasengleichgewicht zu SiO, steht, dem
Oxidationsprodukt von SigN,. Fur den Nd-Disilikat existieren zwei Modifikationen: die
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tetragonale A-Form bei niedrigeren Temperaturen und die pseudo-orthorhombische G-Form bei
hohen Temperaturen. Der Ubergang der A- in die G-Form erfolgt nach Tuersley et al. [Tue90] bei
1480 °C. Die Ubergange zwischen beiden Formen sind kinetisch gehemmt. Daher kénnen tiber
weite Temperaturbereiche beide Formen nebeneinander auftreten.

2.3. Oxidationsverhalten von dichtem SizN,

Oxidationsprozesse im Hochtemperaturbereich sind eine der Hauptursachen fiir die Degradation
von Siliciumnitridkeramik bei Langzeiteinsatz. Materialschadigungen, wie die Bildung von
Rissen, Blasen oder Poren in der Oxidschicht, an der Grenzflache zwischen Oxidschicht und
Si;N, - Matrix oder im Probeninneren, fuhren zu einer Abnahme des belastungsfahigen
Probenquerschnittes und zum Festigkeitsverlust der Probe nach der Oxidation.

Siliciumnitrid ist unter oxidierender Atmosphare thermodynamisch instabil. Die Stabilitat von
Siliciumnitrid unter oxidierender Atmosphéare wird primér von der Bildung und Stabilitat einer
Oxidschicht sowie der Diffusionsrate des Sauerstoffs durch diese Oxidschicht bestimmt.
Oxidationsprozesse, bei denen es zur Bildung einer schiitzenden Oxidschicht kommt, werden als
passive Oxidation bezeichnet.

Die passive Oxidation von Siliciumnitrid verlauft unter Bildung von Siliciumdioxid [Ril89].

. 3 3. 1
S|3N4(s)+zoz(g) — ESIZNZO(S) +§N2(g) (1)
. 3 .
S1;N,04 +Ozg) ~ 2510, N, )
SigNy +305) — 35105+ 2Ny @)

Die Gleichung (3) ergibt sich aus der Zusammenfassung der Gleichungen (1) und (2).

Die Bildung von Si,N,O als Zwischenschicht bei der Oxidation von additivfreiem als auch
additivhaltigem Si;N, ist in der Literatur umstritten. In Abhangigkeit von der Art und Menge der
verwendeten Sinteradditive und der Prozel3parameter gibt es unterschiedliche Aussagen Uber die
Bildung von Si,N,O bei der Oxidation von Si;N, - Werkstoffen [Lav90, Des89, Gog92]. Lou et al.
[Lou89] schluf3folgert aus seinen Untersuchungen zur Thermodynamik von Oxidationsprozessen
von Siliciumnitridwerkstoffen, dal die Bildung von Si,N,O erst nach der Entstehung einer
stabilen SiO, - Schicht auf der SigN, - Oberflache beginnen kann. Dann erst sind die
thermodynamischen Bedingungen (pgo, Pop) flr die Bildung von Si,N,O an der Grenzflache
SiOy) / SigNys gegeben.
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Das sich auf der Oberflache des Siliciumnitrids bildende SiO, stellt eine Schutzschicht gegentiber
dem eindringenden Sauerstoff dar und fiihrt zu einer Senkung der O, -
Diffusionsgeschwindigkeit in das Probeninnere. Der Sauerstoffdiffusionskoeffizient durch reines
SiO, bei 1350 °C liegt bei 1,0-10-13 cm?/s. Durch Zugabe von Additiven (Na,O, CaO, Al,O)
steigt der Sauerstoffdiffusionskoeffizient auf Werte zwischen 7,8:108...8,9-107 cm?2/s [Du89,
Gog93].

Ist der Sauerstoffpartialdruck tber der SizN, - Oberflache zu gering, kommt es ausschlief3lich zur
Bildung gasformiger Oxidationsprodukte (SiO, N,). Die Bildung einer Oxidschutzschicht wird
verhindert. Durch den Wegfall der Diffusionsbarriere ist das Siliciumnitrid einer aktiven Oxidation
ausgesetzt. Die Entstehung von ausschliel3lich gasférmigen Reaktionsprodukten ftihrt zu einem
Masseverlust [Ril89].

, 3 .
SI3N4(S)+§OZ(Q) - 3310 + 2Ny, 4)

In Abbildung 2 ist der Ubergang der passiven zur aktiven Oxidation von Si;N, in Abhangigkeit
vom Sauerstoffpartialdruck dargestellt [Gog92].

s 10
e,
o 8 [
o
£ _
6 “'passiv*’
Sio
4 2
>
0 "aktiv
| Sio
-2
4 |
| |
4 5 6 7 8 9
104/T K1)

Bild 2: Ubergang der passiven zur aktiven Oxidation von Si;N,,
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Additivhaltige Si;N, - Werkstoffe

Die Oxidationsmechanismen von additivhaltigen dichten Siliciumnitridwerkstoffen sind
wesentlich komplizierter als die von additivfreiem dichtem Si;N,. Die intergranulare Phase stellt
sowohl in additivfreien als auch in additivhaltigen Si;N, - Werkstoffen einen Diffusionspfad
durch das Material dar. Die Oxidationskinetik hangt dabei von der Konstitution und chemischen
Zusammensetzung der Korngrenzenphase sowie von der Oxidationstemperatur ab. Unterhalb
der Glastubergangstemperatur laufen die Diffusionsprozesse von Sauerstoff-, Additiv- und
Verunreinigungsionen Uber langsame Festkdrpermechanismen ab, die fur amorphe und
kristalline Korngrenzenphasen &hnlich sind. Oberhalb der Glasiibergangstemperatur sinkt die
Viskositat der Glasphase und die lonenbeweglichkeit in der Glasphase nimmt zu, wahrend sich
der Diffusionsmechanismus in den kristallinen Korngrenzenphasen nicht &ndert. Durch die
Kristallisation von Sekundarphasen in den Korngrenzen bzw. Korngrenzenzwickeln werden
Additiv- und Verunreinigungsionen in ihrer Position fixiert, was zu einer Verbesserung der
Oxidationsstabilitat beitragen kann. Die Oxidation des Si;N, selbst setzt erst oberhalb von
1000 °C ein.

Die fur Oxidationsprozesse additivhaltiger Si;N, - Werkstoffe relevanten Temperaturen liegen
somit oberhalb der Glastibergangstemperatur (800...900 °C). Oberhalb dieser Temperatur kann
mit viskosen FlieBprozessen der amorphen Korngrenzenphase bzw. ihrer Oxidationsprodukte
gerechnet werden. Das bedeutet, dal} die Si;N, - Korner auf der Probenoberflache durch
Korngrenzenschmelze bedeckt werden, was zu einer Verringerung der reaktiven Oberflache des
Si;N, fuhrt [Tau94]. Das durch die Oxidation des Si;N, entstehende SiO, reagiert mit der
Korngrenzenschmelzphase. Aufgrund des erhthten Sauerstoffpotentiales an der Oberflache,
setzt simultan dazu eine Diffusion der Additiv- und Verunreinigungsionen innerhalb der
amorphen Korngrenzenphase an die Oberflache ein [Cla83, Cra93, Fal93]. Eine Reaktion der
Additiv- und Verunreinigungsionen mit dem an der Oberflache befindlichen SiO, flhrt zur
Bildung einer niedrigviskosen, oxidischen Glasphase [Des89]. AuBerdem sind Reaktionen
zwischen der Korngrenzenphase und den SizN, - Kérnern entlang der gemeinsamen Grenzflache
maglich [Tau94].

Bei einer Temperatursenkung kann es zur Entglasung der amorphen, oxidischen Schicht auf der
Probenoberfliche oder zu einer Modifikationsénderung der Entglasungsprodukte kommen.
Diesbeztglich werden der Cristobalit (SiO,) und der Disilikat (Me,Si,O;) von mehreren Autoren
genannt [Gog92, Des89, Ril89, Cra93, Gey93, Sor84].

SiO, + Me,0; - Me,SiO, (5)
Me,SiO; +Si0, —» Me,Si,0, (6)

Literaturtibersicht Seite 17



Der Cristobalit durchlduft beim Abkuhlen von der Oxidationstemperatur auf Raumtemperatur
eine Modifikationsanderung (B — a), die mit einer starken Volumenabnahme verbunden ist
[Tau94]. Die sich dabei bildenden Mikrorisse in der Oxidationsschicht verringern die
Schutzwirkung der Oxidschicht gegentiber dem eindringenden Sauerstoff.

Hinter der Grenzflache Silikatschicht/ Si;N, verarmt das Si;N, infolge der Auswartsdiffusion an
Additiv- und Verunreinigungsionen [Cra93, Fal93]. Diese Verarmung hinter der Grenzschicht hat
eine zunehmende Porositat in diesem Bereich zur Folge und senkt somit den belastungsfahigen
Querschnitt der SizN, - Probe.

EinfluR der Art kristalliner Sekundarphasen

Bei der Beurteilung der Oxidationsstabilitat von Siliciumnitrid mit kristallinen Sekundérphasen
wird in der Literatur haufig auf den Einflul? der Art der kristallinen Phasen hingewiesen. So hat
sich gezeigt, daB SizN, - Werkstoffe mit Sekundarphasen, die sich im Gleichgewicht mit dem
SiN, und seinen Oxidationsprodukten befinden (Nd,Si,O;, Si,N,0O), einen hoheren
Oxidationswiderstand aufweisen, als Si;N, - Werkstoffe mit stickstoffhaltigen, pseudoternaren
Sekundarphasenverbindungen, wie z.B. Nd-N-Apatit (Nd;((SiO4)gN,), Nd-N-Wollastonit
(NdSiO,N) oder Nd-N-Melilith (Nd,O4:SisN,) [Hof93, Des89, Cra93, Tie93].

Besonders im Temperaturbereich unter 1000 °C treten in den SisN, - Werkstoffen mit
stickstoffhaltigen Sekundarphasen (Nd-N-Melilith) starke Oxidationserscheinungen auf [Hof93,
Gog93]. Die Autoren erklaren dieses Verhalten mit dem hohen Volumenunterschied zwischen
oxidierender Sekundérphase und deren Oxidationsprodukten. Von Taut [Tau94] wird die
Oxidation dieser Verbindungen wie folgt beschrieben:

Nd(Si0,)sN +2,3750, - Nd, 5,(5i0,);0+0,75Nd,Si0;+0,5N,  ,AV=35% (7),
Nd,0,3i;N, +30, - Nd,Si,0,+Si0,+2N, LAV=23% (8),
ANdSIO,N +30, - 2Nd,Si,0, +2N, LAV=25% (9).

Die Volumenanderung bei der Oxidation der quaterndren Oxinitridphasen fihrt im Si;N, zu
internen Spannungen, RiBbildung und zur Zerstérung der Probe durch starke Oxidation. Fur
einen SigN, - Werkstoff mit ca. 15 Vol.% Y-N-Melilith als Sekundérphase (15 Masse% Y,03)
wiirde die allgemeine Volumenanderung ca. 5 % betragen (mit AVy203.si3Nn4 (8) = 33 %)
[Pat88]. Bei einem E-Modul von 300 MPa muRte dieser Si;N, - Werkstoff eine Festigkeit von 5
GPa besitzen, um eine Ri3bildung zu vermeiden. Von Patel und Thompson [Pat88] wird flr
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Siliciumnitridwerkstoffe mit stickstoffhaltigen oxidationsanfélligen Sekundarphasen eine
maximale Dehnungstoleranz von 0,8 % genannt (bei E=300 GPa und 0,53=800 MPa).

Das schlechte Oxidationsverhalten der Si;N, - Werkstoffe mit stickstoffhaltigen pseudoternaren
Sekundérphasen bei Temperaturen unter 1000 °C hangt aber vor allem mit dem Fehlen einer
dichten Schutzschicht zusammen. Der ungehindert eindringende Sauerstoff fUhrt zu einer
schnellen  Oxidation der intergranularen Phase [Gog93, Lav90]. Bei hdoheren
Oxidationstemperaturen wird die Oxidation der intergranularen Phase durch die Bildung einer
schitzenden Oxidschicht verhindert [Pat88, Tau94, Gog93].

Interne Spannungen und anschlielende RiBbildung koénnen aber auch aufgrund von
Unterschieden in der thermischen Ausdehnung der Oxidschicht und des Matrixmaterials
auftreten. Durch das Abplatzen bereits gebildeter Oxidschichten werden frische, unoxidierte
Oberflachen freigelegt und eine intensive Oxidation kann einsetzen. Zusatzliche
Oxidationsschadigungen koénnen durch Blasen- und Porenbildung an der Grenzflache
Oxidationsschicht / SizN,, infolge von N, - Freisetzung, auftreten [Per93].

Oxidation von Si;N, - Werkstoffen aus dem Stoffsystem R-Si-O-N (R=Nd, Y)

Die Verwendung von Sinteradditiven aus der Gruppe der Seltenerdmetalloxide, wie Nd,O oder
Y,03, unterstitzt bei einem hohen R,0,4/SiO, - Verhaltnis die Kristallisation der Sekundarphase.
Der damit verbundene Rickgang des Glasphasenanteils in den Korngrenzen und Tripelpunkten
des SizN, flhrt zu einer Einschrankung der Elementdiffusion. Die Restglasphase in SizN, -
Werkstoffe mit hohem R,0,/SiO, - Verhéltnis besitzt eine relativ hohe Viskositat und eine
Eutektiktemperatur von 1450 bzw. 1500 °C (R=Nd,O5; bzw. Y,05) [Len89, Tho90]. Da die
Oxidationsstabilitat eng mit der Viskositdt der Glasphase und dem Beginn der
Schmelzphasenbildung zusammenhéangt, kann bis zu einer Temperatur von 1450 bzw. 1500 °C
mit einer hohen Oxidationsstabilitdt gerechnet werden [Ern87]. Differential-thermische
Untersuchungen an Nd-haltigen SizN, - Werkstoffen unterstiitzen diese Aussage, da das
Peakmaximum der Masseanderung im Verlauf der Oxidation bei ca. 1450 °C liegt [Lav90].

Oxidation von SizN, - Werkstoffen aus dem Stoffsystem R-Si-Al-O-N (R=Nd, Y)

In Siliciumnitridwerkstoffen, die neben netzwerkmodifizierenden Additiven, wie Nd,O5; oder
Y,0,, auch Al,O4 als Sinterhilfsmittel enthalten, liegt die Zusammensetzung der Glasphase im
System Nd/Y-Si-Al-O-N. Die hohe Eutektiktemperatur des Systems Nd- bzw. Y-Si-O-N (1450 bzw.
1500 °C) wird durch den Zusatz von Al,O5; auf ca. 1300 bzw. 1350 °C reduziert [Len89,
Wo6t87]. Durch die Senkung der Eutektiktemperatur wird die Oxidationsstabilitat dieser SigN, -
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Werkstoffe herabgesetzt, da oberhalb der Eutektiktemperatur mit einer Schmelzphasenbildung
zu rechnen ist [Fal93, Gog93]. Die Oxidationsstabilitat ist somit auf ca. 1300 °C begrenzt [Per93,
Go0g93]. Die oberhalb dieser Temperatur verstarkte Auswartsdiffusion der Verunreinigungs- und
Additivkationen fuhrt zu einer Anreicherung der Kationen an der Oxidationsoberfliche und
fordert die Bildung einer niedrigviskosen Glasschicht. Deren Schutzwirkung gegeniiber dem
eindringenden Sauerstoff ist gering, und die Oxidationsgeschwindigkeit steigt rapide an
[Gog93]. Differential-thermische Untersuchungen an aluminiumhaltigen SizN,(Y) - Werkstoffen
haben gezeigt, dal} der Massezuwachs im Verlauf der Oxidation bei Temperaturen um 1300 °C
am intensivsten ist [Nak93, Fal93].

Oxidationskinetik (Uberblick)

Das Wachstum der Oxidschicht in Abhangigkeit von der Zeit kann mit Hilfe von
Wachstumsgesetzen beschrieben werden, die den zugrundeliegenden Reaktionsmechanismus
charakterisieren. In der Literatur werden drei unterschiedliche Wachstumsgesetze genannt:

- Das parabolische,
- das lineare und
- das logarithmische.

Das parabolische Wachstum der Oxidschicht (d,, ~ Vt) ist charakteristisch fir thermisch
aktivierte, diffusionskontrollierte Reaktionen [Hub94, Tie93, Sor84].

Folgende Diffusionsprozesse konnen als geschwindigkeitbestimmende Faktoren angesehen
werden: Entweder die Diffusion des Sauerstoffes zur SizN, / SiO, - Grenzflache, die Diffusion des
N, zur SiO, / Luft - Grenzschicht oder die Diffusion der Additiv- und Verunreinigungsionen vom
Inneren der Probe an die Oberflache [Sor84].

Ein lineares Wachstum der Oxidschicht (d,, ~ t) tritt bei grenzflachenkontrollierten Reaktionen
auf. Geschwindigkeitsbestimmende Prozesse konnen beispielsweise die Absorption von
Sauerstoff an der Oberfliche, eine an der Grenzfliche Oxid / SizN, ablaufende
Phasenumwandlung oder Verdampfungsprozesse sein [Hub94, Sor84, Tie93].

Die Oxidation von SigN, - Werkstoffen ist durch eine Uberlagerung von Oxidationsmechanismen
gekennzeichnet. So ist der Oxidationsbeginn oft grenzflaichenkontrolliert (lineares Wachstum).
Nach der Bildung einer geschlossenen Oxidschicht wird das weitere Wachstum der Oxidschicht
durch eine Kationen-, Sauerstoff- bzw. Stickstoffdiffusion bestimmt (parabolisches Wachstum).

Das logarithmische Wachstumsgesetz wird fir die Beschreibung solcher Oxidationsprozesse
eingesetzt, bei denen es zu einer Abnahme der Diffusionsquerschnittsflache kommt [Pers93].
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2.4. Kriechverhalten

Die bei konstanter Langzeitbeanspruchung (Temperatur, Spannung) auftretenden zeit- und
temperaturabhangigen Verformungsprozesse von Werkstoffen werden als "Kriechen
bezeichnet. Dabei kommt es neben einer Materialverformung zu Verdnderungen im Gefilige der
Werkstoffe. Zu diesen Kriechschadigungen zéhlen die Entstehung von Kriechporositat und
Mikrorissen. Fur SisN,, mit seinen zum Teil amorphen Korngrenzenphasen, beginnen die
Verformungsprozesse beim Erreichen bzw. Uberschreiten der Glasiibergangstemperatur und
sind von elastisch - plastischer Natur.

Tragt man die Kriechdehnung € bzw. Kriechgeschwindigkeit € in Abhangigkeit von der Zeit t
auf, so erhalt man Kriechkurven, deren konkreter Verlauf von der Spannung und Temperatur
abhangt, die aber grundsatzlich in drei verschiedene Bereiche unterteilt werden kdnnen. Diese
drei Bereiche sind durch eine sinkende, eine konstante bzw. eine ansteigende
Kriechgeschwindigkeit gekennzeichnet. Fur kriechstabile Siliciumnitridwerkstoffe ist der dritte
Bereich zeitlich sehr begrenzt, so dal} fur diese Werkstoffe nur die ersten zwei Bereiche relevant
sind: der Primar- und der Sekundarkriechbereich. In Bild 3 ist eine fur Siliciumnitrid typische
Kriechkurve dargestellt [Menl94].

Bruch

Kriechdehnung, Kriechgeschwindigkeit

Bereich

Bild 3: Kriechdehnung (¢) und Kriechgeschwindigkeit (€) in Abh&angigkeit von der Zeit
(Zugspannung)
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Das Absinken der Kriechgeschwindigkeit im Primarkriechbereich ist Uberwiegend durch
Verfestigungsvorgange bedingt.

Der stationére Bereich ist durch eine nahezu konstante Kriechgeschwindigkeit gekennzeichnet.
Die Kriechdehnung ist direkt proportional der Zeit. Dieses Verhalten hat fur technische
Anwendungen der Werkstoffe grolRe Bedeutung, da sich durch die Zeitproportionalitat der
Kriechverformung das Verhalten der Werkstoffe vorhersagen laR3t, d.h. wie lange ein Bauteil
einer geforderten Temperatur-Spannungs-Belastung ausgesetzt werden darf, ohne dal3 eine
unzuléssig grol3e Kriechverformung oder gar der Bruch eintritt.

Uber das Kriechverhalten von Siliciumnitriwerkstoffen gibt es in der Literatur zahlreiche
Untersuchungen [Wie93, Cra93, Lue93, Sor84, Men94, Menl94, Hoc91, Fer90, Wol94].

In Tabelle 3 sind Kriechmodelle angegeben, deren Relevanz fir Siliciumnitridwerkstoffe
untersucht wurden.

Tabelle 3: Kriechmechanismen

Mechanismus Quellen

Diffusionskriechen
- nach Nabarro-Herring [Sor84]
- nach Coble [Wie93], [Sor84]

Korngrenzengleiten

- mit kontinuierlicher Glasphase an den _
[Cra93], [Sor84], [Wie93]

Korngrenzen
- ohne kontinuierliche Glasphase an den
[Sor84]
Korngrenzen
Lésung, Diffusion, Wiederauscheidung
- grenzflachenkontrolliert [Cra93], [Menl94]

[Cra93], [Menl94], [Wie93],
[Hoc91]

- diffusionskontrolliert

[Men94], [Wie93], [Lue93],

Kriechporenwachstum
[Menl94], [Fer90]

Bei der Bewertung des Kriechverhaltens von SizN, - Werkstoffen muR die Art des Kriechtests
beachtet werden, weil das Kriechverhalten von SizN, - Werkstoffen unter Zug- und
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Druckspannung unterschiedlich verlauft. Auch die Testtemperatur tbt einen Einflul auf die Art
der Kriechschadigung aus [Cra93]. Die Unterschiede im Kriechverhalten beruhen hauptséchlich
auf der unterschiedlichen Art der Kriechschéddigungen. So wurde in Proben, die unter
Zugspannung getestet wurden, hauptsachlich Kriechporenbildung als Hauptschadigungsart
gefunden [Wie93, Fer90]. Unter Kompressionskriechbedingungen konnte diese Art der
Kriechschadigung bei gleichem Spannungsniveau nicht oder nur oberhalb der
Eutektiktemperatur der Restglasphase beobachtet werden [Fer90, Cra93]. Diffusionskontrollierte
Kriechmechanismen, wie die Losung, Diffusion und Wiederausscheidung von Si;N,, wurden im
Fall der Kompressionskriechbedingungen nachgewiesen [Cra93, Hoc91, Fer90]. Bei
Kriechversuchen, die unter Biegebruchanordnung durchgefiihrt werden, ist daher sowohl der
Einflul? von Zug- als auch Druckspannungen zu beachten sowie die Kombination der fir Zug-
und Kompressionskriechen typischen Kriechschadigungen.

Breite Anwendung bei der Analyse des Kriechverhaltens findet das Nortonsche Kriechgesetz (Gl.
1):

¢, = B{o/E)" @xp(-E,/RT) (Gl. 1)

Hierbei ist o die angelegte Spannung, E der E-Modul, n der Spannungs- oder Kriechexponent, R
die molare Gaskonstante (8,31 Jihol-1[K-1), E, die Aktivierungsenergie und T die Temperatur. B
ist ein Koeffizient, der von der Mikrostruktur des Werkstoffes (KorngréfRe, Porositat, Textur usw.)
abhéngt. Die KorngréRenabhangigkeit der stationaren Kriechgeschwindigkeit aufert sich in der
Form g[1/d™ und wird durch den KorngroRenexponenten 1<ms<2 bei 1400 °C/ 100 MPa
Biegebelastung bestimmt [Sch93]. Es wurde nachgewiesen, dall fir amorphe
Korngrenzenphasen (System: Si;N, mit 5 Masse% Y,05 + 2 Masse% Al,O;) ein
KorngréRenexponent von m=1 gilt. Bei teilkristalliner Korngrenzenphase wurde fir den
KorngréRenexponent ein Wert m=1...2 bestimmt.

Um die Lebensdauer eines Werkstoffes unter Temperatur - Spannungsbelastung voraussagen zu
kénnen, wird haufig die Monkman-Grant - Beziehung genutzt [z.B. Menll94] (GI.2 und 3).

t, = ki)™ (Gl. 2)

In(t) = by +b, M(e) +b,/T Gl. 3)

Diese Beziehung sagt aus, daf die Lebensdauer (t;) eines Werkstoffes mit der Sekundérkriechrate
verknupft ist (Gl. 2, Gl. 3), wobei k, by, b; und b, Konstanten sind. Die Konstante k ist fir
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keramische Werkstoffe eine Funktion der Temperatur. Fir SizN, - Werkstoffe haben Ferber und
Jenkins [Fer92], Luecke et al. [Lue93] und Menon et al. [Menll94] Monkman-Grant - Linien
erhalten, die eine deutliche Abh&ngigkeit von der Temperatur zeigen. Dabei besitzen
Werkstoffe, die bei hoheren Temperaturen getestet wurden, bei gleicher Kriechrate
(unterschiedliche  Spannungen), eine langere Lebensdauer als Werkstoffe im
Niedrigtemperaturbereich. Die Versuche wurden in einem Temperaturbereich von 1200...1400
°C durchgefihrt. Bild 4 zeigt das Prinzip der Monkman-Grant - Beziehung fiir die getesteten
Si3N, - Werkstoffe.

TS T,5 T3<Ty<Ts

Int; , (h)

Y

Iné , (hY)

Bild 4: Monkman-Grant - Linien

Kriechverhalten von Si;N, - Werkstoffen aus dem Si-O-N - System

In hochreinen Siliciumnitridwerkstoffen, die ohne Sinteradditive verdichtet wurden, bildet sich
nur ein dinner amorpher SiO, - Korngrenzenfilm von ca. 1-2 nm [Tan92]. Aufgrund der hohen
Festigkeit der Si-O - Bindung, zeichnet sich reines SiO, - Glas durch eine hohe
Erweichungstemperatur (ca. 1200 °C) und hohe Viskositat aus. Der geringe Anteil an SiO, -
Restglasphase und die hohe Viskositat des SiO, flhren zu einem sehr stabilen Kriechverhalten,
d.h. die Kriechrate additivfreier Si;N, - Werkstoffe ist trotz hoher Spannungen sehr gering
[Tan92, Pez93, Hoc9l]. Tanaka et al. [Tan92] untersuchte das Kriechverhalten additivfreier
Siliciumnitridwerkstoffe in Biegebruchanordnung. Die Kriechrate bei einer Temperatur von 1400
°C und einer Spannung von 200...360 MPa wird mit 1-10°...3-10> 1/h angegeben. Bei einer
Spannung von 200 MPa und einer Temperatur von 1400 °C liegt die Standzeit solcher
Werkstoffe tber 1000 h [Tan92].
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Kriechverhalten von Si;N, - Werkstoffen aus dem System R-Si-O-N (R=Nd, Y)

Die Zugabe von netzwerkmodifizierenden Sinteradditiven, wie Nd,O; oder Y,05, fuhrt zur
Senkung der Eutektiktemperatur der Schmelze sowie zur Bildung einer Gberwiegend kristallinen
Sekundarphase. Die Zusammensetzung der vor allem in den Korngrenzen zuriickbleibenden
Restglasphase liegt dann im System Nd-Si-O-N bzw. Y-Si-O-N. Durch die Einlagerung von Nd3+-
bzw. Y3* - lonen in die SiO, - Glasstruktur kommt es zur Bildung von
Trennstellensauerstoffionen in dem relativ festen SiO, - Netzwerk, was zu einer Abnahme der
Restglasviskositat ~ fihrt. Diese  Viskositatsabnahme ist mit einer Senkung der
Erweichungstemperatur um etwa 200 K verbunden [Len89, Ham85, Ham91]. Ein Riickgang der
Kriechstabilitat ist die Folge. Flr einen Siliciumnitridwerkstoff mit z.B. 1 Masse% Y,0; (HiP)
wurde bei einer Temperatur von 1400 °C und einer Spannung von 200 bzw. 300 MPa (Biegung)
eine Kriechrate von 6-10-° bzw. 1:10-4 1/h ermittelt [Pez93].

Der Anteil an amorpher Sekundérphase kann durch zusétzliche Kristallisationsbehandlungen
reduziert werden. Die dabei auskristallisierenden Phasen sind Y,Si,O, und/oder Y,,(SiO4)gN,
[Wie93]. Der SiO, - Gehalt in der zuriickbleibenden Restglasphase wird dabei erhéht und die
Viskositat der Glasphase nimmt zu. Eine Verbesserung der Kriechstabilitét ist die Folge. Bei
langeren Versuchszeiten kdnnen Kristallisationsprozesse auch im Verlauf der Kriechversuche
auftreten und zu einer Anderung der Glasphasenzusammensetzung und der Viskositat fiihren
[Wie93, Kle94].

Kriechverhalten von Si;N, - Werkstoffen aus dem System R-Si-Al-O-N (R=Nd, Y)

Die hohe Eutektiktemperatur im System Nd-bzw. Y-Si-O-N (1450 bzw. 1500 °C) wird durch den
Zusatz von Al,O; auf ca. 1300...1350 °C reduziert [Len89, W06t87]. Der Einbau gréRerer
Mengen von AI3* in die R-Si-O-N - Glasstruktur fihrt zu einer deutlichen Verlangerung der
Keimbildungszeit und zu einer 2 - 5-fach gesenkten Kristallisationsgeschwindigkeit [Lac91]. Da
das Kriechverhalten von Siliciumnitridwerkstoffen eng mit den viskos-elastischen Eigenschaften
der amorphen Sekundarphase zusammenhéangt, fihrt der Anstieg des Restglasphasenanteils zu
einem Abfall der Kriechstabilitat. Die Kriechrate fir einen SigN, - Werkstoff mit einem
Additivgehalt von 4,2 Masse% Y,O; und 2 Masse% Al,O, betrug bei 1350 °C und einer
Spannung von 100 MPa ca. 7-104 1/h (Biegung) [Kih93].
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In Abbildung 5 ist ein Vergleich von Kriechraten aufgefiihrt, die in Biegebruchanordnung
bestimmt wurden [Wie93, Kiih93, Pez93, Tan92].

10-3 ® 5 (1350 °C)
1400 °C
=4
104 1
<
—
= 2 /.
w
[}
% 107 | 1
£ 3
3 1 - SigN4 - ohne Additive (1385 °C)
Z 2- SigNg - 1 Wt%Y,0,
106 5 3- SigNs - 4 Wt%Y,0,
4- SigNg - 2,1 Wt9%Y,045+ 1 Wt% Al,03
5- SigNg - 4,2 Wt%Y,0,+ 2 Wt% Al;03
10-7 , |
10 100 1000
Spannung, o [MPa]

Bild 5: Vergleich von Kriechraten (Biegebruchanordnung) unterschiedlicher Si;N, - Werkstoffe
bei einer Testtemperatur von ca. 1400 °C (1 - [Tan92], 2 - [Pez93], 3 - [Wie93], 4, 5 - [KUh93])

2.5. Unterkritische RiRausbreitung

Neben der unterkritischen Kriechschadigung (Poren und Mikrorisse) und der Kriechverformung,
die mit einer plastischen Deformation verbunden ist, stellt das langsame RiBwachstum (SCG -
slow crack growth) letztlich den kritischen Schadigungsmechanismus fir Siliciumnitrid unter
Langzeit-Hochtemperaturbeanspruchung dar [Lin93, Fet91, Wed91, Bra93]. Unter einem SCG -
Mechanismus versteht man die langsame Ausbreitung eines bereits existierenden Defektes
(inharent oder durch Kriechporen bzw. Mikroribildung entstanden) bis zu einer kritischen
GroBe [Gon91l]. Nach dem Erreichen der kritischen GréRe kommt es zum Bruch. Die
RiBausbreitungsgeschwindigkeit liegt bei < 10> m[s1 [Sal82, Fet91, Gon91, Bec93].

In den meisten Fallen kénnen aber Schadigungsmechanismen wie Kriechen und unterkritisches
RiBwachstum nicht unabhéngig von einander betrachtet werden. Dazu kommt, daB in
oxidierender Atmosphére diese Schadigungsmechanismen zusatzlich durch
Oxidationserscheinungen beeinflul3t werden [Shi93, Wer93, Kle94]. Je nach Spannungs- und
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Zeitbereich sind diese Arten der Hochtemperaturschadigung unterschiedlich dominant
(Abbildung 6).
Das Zusammenwirken der Hochtemperaturschadigungen bestimmt das Verhalten und die
Lebensdauer der Si;N, - Werkstoffe unter mechanischer Langzeit-Hochtemperatur -
beanspruchung.

Maximale Sekundérkriechrate [1/h]
<103 <105
1000 : :
800 1400 °C
600
g Selel
2
S, 400
c
2 —_— > Oxidations-
g lﬁrjlrt'égg Spannung schadigung
(%]
2 200
N
100 T T T T T T T
104 103 102 101 100 10! 102 103 10
Zeit [h]
Bild 6: Versagensmechanismen von SigN, -  Werkstoffen unter  mechanischer

Langzeit-Hochtemperaturbeanspruchung (SCG: slow crack growth) [KIe95]

Die Spannung, bei der ein Versagen durch SCG eintritt, ist eine Funktion des SCG-Exponenten ng
und der AusgangsdefektgroRRe (Bild 7) [Tan92, Kle94, Pez93].

Neben der AusgangsdefektgréRe hat die Art und Menge der verwendeten Sinteradditive einen
groBen EinfluR auf das unterkritische RiBwachstumsverhalten in Si;N, - Werkstoffen, wie das
Beispiel in Bild 7 zeigt. Der in additivfreien hochreinen Siliciumnitridwerkstoffen gebildete
amorphe SiO, - Korngrenzenfilm zeichnet sich durch eine hohe Erweichungstemperatur (ca.
1200 °C) und hohe Viskositat aus. Aufgrund dieser Eigenschaften der amorphen Sekundarphase
besitzen Siliciumnitridwerkstoffe, die ohne Sinteradditive verdichtet wurden, neben einem hohen
Kriechwiderstand (Kriechrate < 10-> 1/h bei 1400 °C und 250 MPa (Biegung)) und einem hohen
Widerstand gegeniber unterkritischer Ril3ausbreitung (Standzeit tber 1000 h bei 1400 °C und
200 MPa) auch eine hohe Oxidationsstabilitat bis 1560 °C [Tan92, Tana92, Kle94, Pez93].
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Bild 7: SCG-Spannung in Abhéngigkeit von der AusgangsdefektgroRRe, dem SCG-Exponenten ng
und der Art der Sinteradditive [Tan92, Pez93]

Die Defekte wurden Uber Vickersharteeindriicke in die Probenoberflache eingebracht.

Der SCG-Exponent n beschreibt den Einflul3 auf die unterkritische RiBausbreitung und damit auf
die Zeit bis zum Versagen. Je hoher der n-Exponent, desto hoher ist der Widerstand gegentiber
SCG.

Durch die Zugabe selbst geringer Mengen von netzwerkmodifizierenden Sinteradditiven, wie
Nd,O5; oder Y,Og (in Bild 7: 0,7 Vol.% Y,05), kommt es zu einer Senkung der Viskositat der
Restglasphase und der Bindungsfestigkeit an der Grenzflache Si;N,-Korn  und
Korngrenzenphase. Das hat einen prinzipiell geringeren Widerstand gegenuber unterkritischer
RiRausbreitung zur Folge. Zusatzlich wird die unterkritische RiBausbreitung aufgrund der
niedrigeren Viskositat der Glasphase durch Kriechprozesse beeinflut. In Bild 7 wird dies am
Beispiel eines SizN, - Werkstoffes mit einer geringen Menge an Y,O; als Sinteradditiv
verdeutlicht.

Bei einer Dominanz der Kriecheffekte hangt das Versagen von SigN, - Werkstoffen bei einer
Hochtemperaturlangzeitbelastung mit der Bildung und Koaleszenz von Poren und
anschlieBender Bildung von Mikrorissen durch Elementdiffusion oder viskoses FlieBen zusammen
[Lin93]. Die mathematische Beschreibung der RiRwachstumsgesetze bei einer Uberlagerung von
unterkritischem RiBwachstum und Kriechprozessen basiert auf dem C* - Intergral [Lan76],
welches die Spannungsverhaltnisse vor der Ri3spitze im stationdten Zustand beschreibt.
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Neben der Art und Menge der Korngrenzenphase haben die Temperatur und Spannungsrate
einen Einflul darauf, ob das Ermudungsversagen von Siliciumnitridwerkstoffen von langsamen
RiBwachstum oder Kriechdeformationen bestimmt wird. In mehreren Versuchen an Y,O5 -
haltigen Si;N, - Werkstoffen (ca. 6 Masse%b) im unteren Temperaturbereich stellte (T < 1150 °C)
unterkritisches Rilwachstum die Versagensursache der SizN, - Werkstoffe dar, unabhangig von
den angelegten Spannungsraten (102...104 MPa-s1) [Lin93, Shi93]. Im Temperaturbereich
zwischen 1150 und 1260 °C kam es zu einer Anderung des Versagensmechanismus. Der zuvor
domonierende spannungskontrollierte SCG - Versagensmechanismus geht bei Temperaturen
oberhalb 1260 bis 1370 °C und einer geringen Spannungsrate von < 102 MPa-s'1 in einen durch
Kriechdeformation kontrollierten Mechanismus tber [Lin93, Tan92, Menll94, Wer93]. Aufgrund
von kriechinduzierter Relaxation an der Riflspitze (RiBabstumpfung) kann ein
spannungskontrollierter Versagensmechanismus in diesem Fall ausgeschlossen werden. Bei
Spannungsraten von > 102 MPa-s'1 bleibt der K, - kontrollierte SCG - Versagensmechanismus
bestimmend.

Trotz einer erhohten Kriechrate Nd,O5- bzw. Y,04 - haltiger SigN, - Werkstoffe im Vergleich zu
hochreinen additivfreien Si;N, - Werkstoffen besitzen die additivhaltigen Si;N, - Werkstoffe
neben fertigungstechnischen auch anwendungstechnische Vorteile, wenn die etwas hdhere
Kriechrate im Hochtemperaturbereich toleriert werden kann. Diese Werkstoffe zeigen eine
geringere Ril3sensibilitdét bei hohen Temperaturen [Pez93]. Die Ursache dafiir liegt in der
relaxierenden Wirkung der Nd/Y-Si-O-N - Restglasphase auf das Spannungsfeld an der Ri3spitze
(RiBabstumpfung). Aber auch Oxidationseffekte an der RiBspitze konnen bei der
Rifabstumpfung eine entscheidende Rolle spielen [Kle94, Shi93].

Diese Beispiele zeigen deutlich den EinfluR der verschiedenen Parameter: Ausgangsdefektgrofie,
Spannung, Temperatur, umgebende Atmosphéare sowie Art und Menge der Korngrenzenphase
auf das Ermudungsverhalten von Si;N, - Werkstoffen bei hohen Temperaturen.

Zusammenfassung:

Far SizN, - Werkstoffe, deren Einsatzgebiet im Langzeit-Hochtemperaturbereich liegen soll, sind
folgende Entwicklungstendenzen in der Literatur erkennbar:

Additivfreie  bzw. -arme SigN, - Werkstoffe entsprechen den Langzeit -
Hochtemperaturanforderungen, wie niedrige Kriechrate und geringe Oxidationsneigung, am
besten. Nachteile additivfreier Si;N, - Werkstoffe sind neben hohen Herstellungskosten
(Kapsel-HIP) das geringe Raumtemperatureigenschaftsniveau und die hdhere Ril3sensibilitéat im
Hochtemperaturbereich. Durch die bevorzugte Zugabe hochschmelzender Sinteradditive konnen
diese Nachteile ausgeglichen werden.
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Die Entwicklung und systematische Untersuchung von additivhaltigen Si;N,-Werkstoffen, deren
Langzeit-Hochtemperaturverhalten von Eigenschaften, wie geringe Oxidationsneigung, stabiles
Kriechverhalten (geringe Kriechrate) und hohem Widerstand gegeniber unterkritischer
RiBausbreitung gekennzeichnet ist, und die  auBerdem Uber ein hohes
Raumtemperatureigenschaftspotential (K., o) verfiigen, ist somit Zielsetzung der Arbeit.
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3. Experimentelle Durchftihrung

3.1. Probenplan und Versuchsablauf

I. Siliciumnitridwerkstoffe

SigN4 \

Nd,04 Nd,03

Al,04 SiOy

AIN l
Werkstoffgruppe 1 Werkstoffgruppe 2 Werkstoffgruppe 3
Nd/Al-1...8 Sialon-1...3 Nd/Si-1...12

O g O
Charakterisierung

“ T

Raumtemperatureigenschaften Hochtemperatureigenschaften
Kurzzeitbiegebruchfestigkeit Kurzzeitbiegebruchfestigkeit
RiRzahigkeit Oxidation

Kriechen

Unterkritische RiRausbreitung

II. Modellglaser

SiBN4 - Werkstoff | Modellglas

Nd/Si-2 Gl
Nd/Al-8 G2
Nd/Al-6 G3
Sialon-1 G4

Charakterisierung

o T

Raumtemperatureigenschaften Hochtemperatureigenschaften
Ri3zahigkeit DSC-Untersuchungen
Harte Kompressionskriechen
E-Modul

Bild 8: Probenplan und Versuchsablauf
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3.2. Probenherstellung

3.2.1. SigN, - Werkstoffe

Zur Herstellung der Materialien wurden folgende kommerzielle Ausgangsstoffe verwendet:

SizN, UBE, SN-E10, Japan,

Nd,O4 Rhone-Poulenc, Frankreich,

Al,O; Sumitomo Chemical Co.Ltd., AKP50, Japan,
AIN H.C. Starck, GARDE B, Deutschland,

Sio, Degussa, Aerosil 200, Deutschland.

Tabelle 4: Charakteristika der verwendeten Ausgangsstoffe (Angaben der Hersteller)

Pulver Zusammensetzung dgg z

N 0 C Cl Fe Ca Al
[%0] [%0] [%0] [ppm] | [ppm] | [ppm] | [ppm] | [um] | [m2/g]
SisN, | >380 | <2,0 <0,2 | <100 | <100 <50 <50 0,2 | 10-12

Nd,O5 | - - - - 6 - - 02 | 10-12
AlLO, - - - - 10 - - 02 | 136
AIN 34 1,6 | 0,07 - 50 - - 13 3,2
sio, - - - <250 | <30 - <500 | 0,012 | 200

Um die Zusammensetzung und den Kristallisationszustand der Sekundarphase quantitativ
bestimmen zu kdnnen, wurde ein relativ hoher Additivgehalt (Nd,O, Al,O5, SiO,, AIN) zwischen
8 und 17 Volumen% gewahlt. Diese Werkstoffe sind aufgrund des hohen Additivgehaltes auch
Uber das Gasdrucksinterverfahren herstellbar. Fir die hier durchgefihrten Untersuchungen
wurde jedoch das Heil3preRverfahren gewahlt, um ein moglichst defektfreies Feinkorn-SizN, -
Gefuige mit hohem Festigkeitspotential und einer ungeféhr einheitlichen, kritischen Defektgrofle
herzustellen.

Pulveraufbereitung

Die Aufbereitung der Pulver erfolgte 6 Stunden (h) in einer Planetenkugelmihle in
Achatmahlbehaltern mit Achatmahlkugeln. Das Mahlmedium war Isopropanol. Die
Pulvermischungen wurden in einem Laborrotationsverdampfer im Wasserbad unter Vakuum
getrocknet und anschlieBend siebgranuliert. Um die organischen Bestandteile (Dispergiermittel,
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Isopropanol) vollstandig aus den Pulvern zu entfernen, wurden die Versidtze bei 450 °C
ausgeheizt.

Verdichtungsprozeld

Das Verdichten erfolgte Gber HeiBpressen (HPW 200/250-2200-180, KCE - Rédenthal) in einer
bornitridbeschichteten Graphitmatritze (N,-Atmosphére) bei einem Pref3druck von 30 MPa. Die
HeiBpreRtemperatur betrug 1800 °C, die Haltezeit 60 min. Nach Ablauf der Haltezeit wurde mit
einer Rate von ca. 20 K/min abgekuhlt (Bild 9).
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Bild 9: HP -Sinterregime

Mit Diamanttrennscheiben wurden aus den Heil3pref3platten Biegebruchstdbe herausgearbeitet.
Die Abmessungen betrugen ca. 50x4x3 mm. Die Kanten der Zugseite wurden mit einer Fase
versehen.

3.2.2. Modellglaser

Um  Korrelationen zwischen der Konstitution der Korngrenzenphase und den
Hochtemperatureigenschaften der Si;N, - Werkstoffe aufstellen zu kdnnen, wurde mittels
Transmissionselektronenmikroskopie die Korngrenzenphase ausgewahlter SizN, - Werkstoffe
untersucht. Darauf aufbauend wurden Modellglasproben herstellt. Die Charakterisierung dieser
Modellglasproben soll Zusammenhange zwischen der Konstitution der Korngrenzenphase und
den Hochtemperatureigenschaften von Si;N, - Werkstoffen zeigen.
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Bestimmung der Glasphasenzusammensetzung in den Tripelpunkten

Die Zusammensetzung der amorphen Sekundarphase in der Si;N,-Keramik wurde am
analytischen TEM (CM20, Philips) mit Hilfe von energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS)
bestimmt. Die quantitativen Angaben erfolgten fur die Elemente Nd, Si, Al, O und N in Masse-
und Atom%. Die Genauigkeit (Prazision) der Messungen, die sich auf die Reproduzierbarkeit
bezieht liegt bei ca. 1 %. Die absolute Richtigkeit (accuracy) der Analysemethode, die den
sogenannten Nachbareffekt von angrenzenden Phasengebieten, die
Spektrometerempfindlichkeit, Absorbtionseffekte (Dichte und Dicke der Proben) und
softwarebedingte Abweichungen beinhaltet, ergibt fir leichte Elemente, wie O und N, einen
erhdhten Fehlerwert von 10 bis 30 %. Fur die Elemente Nd, Si und Al liegt die absolute
Richtigkeit bei 5 bis 10 %.

Berechnung der Modellglaser

Fur die Berechnung der Zusammensetzung der Modellglaser wurden nur die Nd-, Al- und Si -
Masse%-Werte verwendet. Es wurde davon ausgegangen, dafl das Nd in Form von Nd,O4, das
Al in Form von Al,O; und Si in Form von SiO, oder teilweise SigN, in die
Ausgangszusammensetzung der Modellglaser eingeht. Der Stickstoffgehalt (0, 10, 15 und 20
ag.%) wurde durch Zugabe von Si;N, variiert. Flr diese Variationen im Stickstoffgehalt blieb der
Gehalt der Elemente Nd, Al und Si (49.%0) konstant.

Herstellung der Modellglaser
Pulveraufbereitung

Die Ausgangspulver (Nd,O4, Al,O4, SiO, und teilweise Si;N,) wurden in Achatmahlbehaltern mit
Achatkugeln in der Planetenkugelmuhle innerhalb von 4 Stunden (h) homogenisiert. Isopropanol
diente als Mahlmedium. Danach erfolgte unter Vakuum das Trocknen der Pulvergemische in
einem Wasserbad bei einer Temperatur von 50 °C. Nach einer Siebgranulierung wurden die
Pulvergemische ausgeheizt, um alle organischen Rickstdnde zu entfernen. Die so gewonnenen
Pulvergemische wurden anschlieBend zu Tabletten (O 12 mm, H6he ca. 8 mm) geprefit.

Thermische Behandlung

Die Tabletten wurden in einem Hochtemperaturofen Modell G-2200-91 der Firma Thermal
Technology GmbH (W-Heizelement) bei 1600 - 1700 °C unter stationarer N,-Atmosphare im
BN - Pulverbett in BN - Tiegeln aufgeschmolzen und nach 1 Stunde Haltezeit durch Abschaltung
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des Ofens und Herunterfahren des Probentiegels in den unteren Ofenraum abgeschreckt. Der
Temperaturverlauf der thermischen Behandlung ist in Bild 10 dargestelit.
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Bild 10: Thermische Behandlung der Modellglaser

Probenbearbeitung

Die aufgeschmolzenen Modellglasproben wurden anschlieBend mit einer Diamantscheibe in
kleine Rechtecke der GroRRe 5x5x4 mm geschnitten und planparallel geschliffen.

3.3. Charakterisierung der heil3gepref3ten SizN, - Werkstoffe und der Modellglaser

Dichtebestimmung

Uber die Auftriebsmethode wurde fiir die SigN, - Werkstoffe und die Modellglaser die Dichte
bestimmt. Mit Hilfe der Dichte kann die offene Porositat berechnet werden.

Phasenanalyse

Far die Phasenanalyse und die Bestimmung der strukturellen Nahordnung wurden
rechnergesteuerte Diffraktometer (URD 65, XRD 7, FPM-Seifert) mit Cu Ky-Strahlung benutzt.
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Um eine Verfalschung der Intensitaten, wegen der durch das Heil3pressen in den SigN, -
Werkstoffen auftretenden Anisotropie der (3 - SigN,-Korner, zu vermeiden und ein realistisches
Verhaltnis der Phasen bestimmen zu kdnnen, wurden die SizN, - Proben vorher pulverisiert.

Die Messungen erfolgten in einem Winkelbereich von 20 = 15 bis 50 ° mit einer Schrittweite
von 0,05 ° und einer Zahlzeit von 10 s pro Mel3punkt.

An ausgesuchten SizN, - Werkstoffen wurde eine quantitative Phasenbestimmung mit Hilfe der
Rietveldmethode durchgefiihrt (FPM-Seifert 96). Bei der Rietveldmethode wird versucht, die
berechneten Werte der Intensitaten an gemessene Intensitéatswerte nach der Methode kleinster
Fehlerquadrate anzupassen. Dabei kbnnen mehrere Phasen simultan verfeinert werden. Die
berechneten Intensitdten fur jeden MeRpunkt ergeben sich aus dem Strukturmodell
(Atomposition, Gitterkonstanten, Besetzungszahlen) der jeweils enthaltenen Phasen durch
Summieren von EinfluRfaktoren innerhalb eines bestimmten Bereiches benachbarter Reflexe und
dem Untergrund [Kri94]. Die Rietveldmethode zahlt derzeit zu einer der besten Methoden zur
Durchfiihrung quantitativer Analysen, wenn keine Standards verflgbar sind, aber die Strukturen
der im Material enthaltenen Phasen bekannt sind.

Gefligeanalyse

Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Die Charakterisierung des Gefliges der SizgN, - Werkstoffe und der Modellglasproben erfolgte
an polierten keramographischen Anschliffen, die im CF,-Plasma und/oder chemisch mit 400 °C -
heiBer Natronlauge (NaOH) bzw. 2%iger HF geatzt wurden. Vor den Untersuchungen am
Rasterelektronenmikroskop (Stereoscan 260, Cambridge Instruments) wurden die SigN, -
Proben mit einer diinnen Gold-Sputterschicht prapariert.

Mit Hilfe von energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS) wurden an den Bruchflachen der
Si;N, - Biegebruchstabe die bruchauslosenden Defekte bestimmt sowie Elementanalysen an den
Modellglasern durchgefihrt.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die geschnittenen SisN, - Proben wurden fur die Untersuchungen am analytischen
Transmissionselektronenmikroskop (CM20, Philips) bis zu einer Dicke von ca. 160 um von zwei
Seiten planparallel geschliffen und anschlieBend in der Kugelschliffapparatur von einer Seite
weiter bis zu einer Restdicke von 60 - 70 um abgetragen. Anschlielend erfolgte eine
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Abdinnung bis zum Durchbruch im Argon- oder Krypton-lonenstrahl. Vor den
TEM-Untersuchungen  war es notwendig, die Proben beidseitig mit einer
Kohlenstoff-Sputterschicht zu versehen.

An den so vorbereiteten SizN, - Proben konnte die Verteilung von Sekundarphasenkristalliten
und der amorphen Sekundérphasen bestimmt werden. Die chemische Zusammensetzung dieser
Sekundérphasen wurde mit Hilfe von energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS) ermittelt.

Elementanalyse der Modellglaser

Um einen Vergleich mit den berechneten Modellglasproben zu haben, wurde der N-, der
O-Gehalt [Masse%] der Glasproben Uber die Tragerheilgasextraktion und der Nd- bzw. der
Al-Gehalt [Masse%o] tber Titrimetrie bzw. ICP-Spektrometrie (ICP - induktiv gekoppeltes Plasma)
bestimmt.

Fur die Elementanalyse wurden die Proben pulverisiert.

3.3.1. Mechanische Eigenschaften bei Raumtemperatur
Festigkeit

Die Raumtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe wurde an einer elektromechanischen
Prifmaschine (Instron 8562) Uber 4-Punkt-Biegung mit einem Auflagenabstand von 20/40 mm
und einer Vorschubgeschwindigkeit des Oberstempels von 0,5 mm/min bestimmt. Die
durchschnittliche Probenzahl war 10. Die Analyse der bruchauslésenden Defekte in den SigN, -
Proben erfolgte am REM.

Kic - Wert

Die Bestimmung des K. - Wertes der SizN, - Werkstoffe bzw. der Modellglasproben erfolgte mit
Hilfe der SENB-4-Methode (SENB - Single Edge Notched Beam), Kerbtiefe ca. 1,1 mm, Kerbbreite
< 0,19 mm (Probenanzahl: 5) bzw. der ICL - Methode (ICL - Indention / Crack Length).

Elastizitatsmodul (E-Modul) der Modellglaser

Die Ermittlung des E-Moduls wurde mittels Ultraschallwellen - Verfahren durchgeftihrt. Aus der
Schallwellenlaufzeit durch die Probe mit einer Dichte p; und der Dicke b wurde das E-Modul
berechnet.
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Harte der Modellglaser

Die Hartebestimmung erfolgte an einem Makrohéarteprifgerat AVK50 der Firma Mitutoyo. Zur
Bestimmung der Harte wurden auf die Oberflache polierter keramographischer Anschliffe
Vickersharteeindriicke eingebracht, die Diagonale des Harteeindruckes ausgemessen und unter
Beruicksichtigung der aufgelegten Last die Harte der Modellglaser (HV1) berechnet.

3.3.2. Hochtemperatureigenschaften der SizN, - Werkstoffe

Kurzzeitfestigkeit

Die Hochtemperaturfestigkeit bei 1400 °C wurde unter Vakuum in 4-Punkt-Biegeanordnung mit
einem Auflagenabstand von 20/40 mm bestimmt. Durchschnittliche Probenanzahl war 6.

Kriechverhalten

Die Untersuchung des Kriechverhaltens erfolgte in 4-Punkt-Biegebruchgeometrie mit einem
Auflagenabstand von 20/40 mm [Fet89]. Die Tests wurden an Luft bei einer Temperatur von
1400 °C, in 3 Abschnitten mit unterschiedlichen Belastungsspannungen von 100, 150 und 200
MPa durchgefuhrt. Die Dauer der einzelnen Testabschnitte betrug 30 h, 15 h und 15 h,
entsprechend den Belastungsbedingungen. An ausgewahlten SizN, - Werkstoffen wurden auch
Langzeitversuche (50...275 h) mit einer Spannung von 300 bis 650 MPa durchgefiihrt. Uber
einen an die Apparatur angeschlossenen PC, wurden die MeRdaten wie Zeit, Verformung,
Spannung und Stufenlaufzeit aufgezeichnet. (Probenanzahl: 5)

Beurteilung des unterkritischen RiRwachstumsverhaltens

Das Versagen der SigN, - Werkstoffe durch unterkritisches RiRwachstum wurde tGber dynamische
Ermidungsversuche mit unterschiedlicher Lastrate an vorgeschadigten Biegebruchstdben
untersucht. Die Schadigungen wurden Uber Vickerseindriicke (HV10, RiRtiefe ca. 100 um) in die
polierten Oberflachen der Proben eingebracht. Die so geschadigten Proben wurden in einer
4-Punkt-Biegeanordnung  (Auflagenabstand 20/40 mm) bei 2  unterschiedlichen
Versuchsbedingungen  getestet. Die ersten Ermidungsversuche liefen in  einem
Temperaturbereich von 25 °C bis 1400 °C (bei 25, 1000, 1200, 1250 und 1400 °C) und einer
konstanten Belastungsgeschwindigkeit von 4,2.10-2 MPa/s ab. Daran anschlielende Versuche
wurden bei einer Temperatur von 1450 °C und einer Belastungsgeschwindigkeit von 2,5:102
MPa/s durchgefihrt. (Probenanzahl: 4)
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Oxidationsverhalten

Zur weiteren Charakterisierung der Hochtemperatureigenschaften wurden Oxidationsversuche
unter stationarer Luftatmosphare bei 1400, 1450 und 1500 °C durchgefiihrt. Fir die Versuche
wurde ein Ofen der Firma Nabertherm (Modell HT 10/18) verwendet. Als Unterlage flr die
Proben dienten SSiC-Auflagen. Die Oxidationsdauer betrug 1000 h. Die Massednderung wurde
jeweils nach 50 bzw. 100 h gemessen. (Probenanzahl: 5)

Zur Bestimmung und Auswertung der Versagensursachen der Si;N, - Werkstoffe wurden alle
Proben, die unter Hochtemperaturbedingungen getestet wurden, anschlieBend am REM
untersucht.

3.3.3. Thermische Untersuchungen an den Modellglasproben

Dynamic Scanning Calorimetry (DSC - Messung)

Die Messungen zur Bestimmung thermischer Effekte wurden an einem Geréat der Firma Netzsch
durchgeflihrt (DSC404). Die Glasproben wurden hierfir in einem Al,O; - Probentiegel in
stationarer Stickstoffatmosphére mit einer Heizrate von 5 K/min auf maximal 1300 °C erwéarmt.
Abgekuhlt wurde mit einer Geschwindigkeit von 10 K/min. Als Referenzprobe diente ein leerer
Al,O5 - Probentiegel. Uber die Auswertung der thermischen Effekte ist eine Bestimmung der
Glasubergangstemperatur (T,) und der Kristallisationstemperatur (T.) moglich.

Dilatometeruntersuchungen

Zur Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten (a) wurden die Glasproben in
einem Dilatometer (Dilatometer 402E) der Firma Netzsch in Argonatmosphére mit einer Heizrate
von 5 K/min auf maximal 1300 °C erwarmt. Uber die Aufzeichnung der Abhangigkeit der
Langenanderung (dL/L,) der Glasprobe von der Temperatur ist eine Bestimmung des
Ausdehnungskoeffizienten sowie der Glastibergangstemperatur (T,) mdglich.

Viskositatsmessungen

Die Viskositat der Modellglasproben wurde unter Kompressionsbedingungen an einem
Kriechprifstand der Firma Maytec unter Hochvakuum gemessen. In einem Temperaturbereich
zwischen 825 und 1225 °C wurden die Glasproben einer Druckspannung von 20 MPa
ausgesetzt. Die dabei auftretende HoOhenanderung (%) wurde in Abhangigkeit der Zeit
aufgezeichnet.
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4. Ergebnisse und Diskussion

Fir die systematischen Untersuchungen zum Langzeit-Hochtemperatur-Verhalten von SizN, -
Werkstoffen unter dem Aspekt des Einflusses der Konstitution der Sekundérphase auf die
Hochtemperatureigenschaften wurden drei unterschiedliche Gruppen von Si;N, - Werkstoffen mit
einem relativ hohen Anteil an Sinteradditiven (ca. 8...17 Volumen%o) hergestellt. Es wurde Wert
darauf gelegt, ein mdglichst breites Spektrum verschiedener Werkstoffe (insgesamt 23) auf ihre
mdgliche Eignung und ihr kiinftiges Entwicklungspotential fir Hochtemperaturanwendungen zu
Uberprufen. Die Gruppen unterscheiden sich durch die Art und Menge an Sinteradditiven. Als

Sinteradditive wurden Nd,Og, Al,O5, AIN und SiO, gewahlt.

4.1. Auswahl der Werkstoffgruppen

1. Werkstoffgruppe

In der ersten Gruppe sind SizN, - Werkstoffe mit einem stark variierenden Nd:Al - Molverhaltnis
zusammengefalt (Tab. 5).

Tabelle 5: Probenzusammensetzung der 1. Werkstoffgruppe (Nd/Al-1...8)

Nd:Al V additi Additive
Probe Additive kristalline Phasen
[mol] [%%6] [Masse%o]
a’ - a-SIAION, B’ - B-SIAION,
- ot Sigg, B- B-Sigh,y Nd,Os Al,O4 AIN
Nd/Al-1 1:8,00 10,66 a, p 3.4 - 6,6
Nd/Al-2 | 1:10,00 10,80 B 2,7 8,7 -
Nd/Al-3 1:9,00 10,70 B 3,0 4.8 2,9
C(', Bl
Nd/Al-4 1:1,46 10,95 . 9,8 - 3,5
Nd-N-Melilith
Nd/Al-5 1:1,03 11,10 B . 11,2 3,5 -
Nd-N-Wollastonit
a, B
Nd/Al-6 1:0,54 11,11 Nd-N-Melilith 13,3 - 1,7
Nd-Apatit (ss)
a, B
Nd/AI-7 | 1:0,12 11,24 Nd-Apatit (ss) 15,9 - 0,5
Nd-N-Melilith
a, B
Nd/AI-8 | 1:0,12 11,24 Nd-Apatit (ss) 15,6 0,8 -
Nd-N-Melilith
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Der Volumenanteil der Additive wurde nahezu konstant gehalten. Das Molverhéltnis Nd:Al lag in
einem Bereich zwischen ca. 1:10 und 8:1. Anhand dieser Werkstoffe sollen die Auswirkungen
einer Al- bzw. Nd-reichen Korngrenzenphase auf das Hochtemperaturverhalten untersucht
werden. Aus der Literatur ist bekannt, dall ein hoher Al-Gehalt in der amorphen
Korngrenzenphase von Si;N, - Werkstoffen zu einem Abfall der mechanischen
Eigenschaftskennwerte bei Temperaturen tber 1000 °C fuhrt. Durch einen hohen Nd-Gehalt und
niedrigen Al-Gehalt kann der Abfall der mechanischen Eigenschaftskennwerte zu hdheren
Temperaturen hin verschoben werden. Als Ursache dafur wird die starke Neigung des Nd,O5 bzw.
Y,05 genannt, teilkristalline Korngrenzenphasen auszubilden [W6t90, Lac91]. Aber auch die
hohere Viskositat der Nd- bzw. Y-reichen amorphen Korngrenzenphasen im Vergleich zu einer
Al-reichen amorphen Sekundarphasen spielt dabei eine Rolle [W6t90].

In Abbildung 11 ist die Lage der SizN, - Werkstoffe Nd/Al-1...8 im Si-Al-O-N - Phasendiagramm
dargestellt. Der SiO, - Gehalt im SizN, wurde bei den Berechnungen des Volumens der Additive
mit beriicksichtigt.
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Bild 11: Lage der Werkstoffe Nd/AI-1...8 im Si-Al-O-N - Phasendiagramm (ohne O-Gehalt des
Nd,0;)

2. Werkstoffgruppe

Eine weitere Gruppe der Si;N, - Werkstoffe sind die o’/p’ - SIAIONe. Bei der Bildung von SiAIONen
findet eine teilweise Substitution des Si4* bzw. N3- durch AI3* und Nd3* bzw. 02 statt [Ca093,
Eks92]. Unter den Lanthanoiden ist das Nd3* mit einem lonenradius von 0,995 A das groRte
stabilisierende Metallion, das in die a’-SIAION - Struktur eingebaut werden kann [Eks91]. Aus der
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Literatur ist bekannt, dal} der Einbau von Bestandteilen der FlUssigphase in die Struktur von a-

bzw. B-SigN, zur Bildung fester Losungen fuhrt [Eks92]. Die dadurch bewirkte Reduzierung der
Restglasphase kann zu einer Verbesserung der Hochtemperatureigenschaften beitragen [Cao91,
Wo6t89].

Im SIAION - Bildungsbereich wurden drei Werkstoffe hergestellt. Sie werden im folgenden mit
Sialon-1...3 gekennzeichnet. Abbildung 12 zeigt die Lage der SiAION-Werkstoffe im Si-Al-O-N -
Phasendiagramm. Der SiO, - Gehalt im SizN, wurde bei den Berechnungen des Volumens der
Additive mit bertcksichtigt.

Tabelle 6: Probenzusammensetzung der 2. Werkstoffgruppe (Sialon-1...3)

Nd:Al V Additi Additive
Probe Additive kristalline Phasen
[mol] [%%6] [Masse%o]
o’ - a-SiAION, B’ - B-SIAION Nd,O4 Al,04 AIN
. al' Bl
Sialon-1 1:4,49 11,41 . 7,0 7,7 -
Nd-N-Melilith
. o, B’
Sialon-2 1:6,23 14,50 . 7,0 2,4 8,6
Nd-N-Melilith
. o, B
Sialon-3 1.7,85 17,42 . 7,0 4,7 9,5
Nd-N-Melilith
3(Si0y)
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Bild 12: Lage der Zusammensetzung der Werkstoffe Sialon-1...3 im Si-Al-O-N - Phasendiagramm
(ohne O - Gehalt des Nd,O5)
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3. Werkstoffgruppe

Da Al,O; bzw. AIN einen starken EinfluR sowohl auf die Viskositat als auch auf die
Erweichungstemperatur der Restglasphase ausiiben, wurden zwolf SigN, - Werkstoffe ohne
Zugabe von Al,O5; bzw. AIN hergestellt. Fir diese Werkstoffe wurden Nd,O; und SiO, als
Sinterhilfsmittel verwendet. Das Molverhaltnis Nd,O:SiO, variierte fur diese Werkstoffe von 1:0,4
bis 1:4. Durch den Ubergang zu sauerstoffreicheren Sekundarphasen soll das
Hochtemperaturverhalten, speziell die Oxidationsstabilitat der Si;N, - Werkstoffe, verbessert
werden. Aus der Literatur ist bekannt, dal3 sauerstoffreiche, kristalline Sekundarphasen, wie
Nd,Si,O; und Si,N,O, die sich mit dem SisN, und seinen Oxidationsprodukten (SiO,) im
Gleichgewicht befinden, die Oxidationsstabilitat von Si;N, - Werkstoffen erhhen kénnen [Hof93,
Des89, Cra93, Tie93].

Als Ausgangspunkt flr die Herstellung dieser SizN, - Werkstoffe diente die Zusammensetzung des
Nd-reichen SigN, - Werkstoffes Nd/Al-7 aus der 1. Werkstoffgruppe (siehe Bild 11). Die
aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe der 3. Werkstoffgruppe werden im folgenden mit Nd/Si-1...12
bezeichnet. In Tabelle 7 ist die Zusammensetzung der Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-1...12 angegeben.
Abbildung 13 zeigt die Lage der aluminiumfreien SigN, - Werkstoffe im Nd-Si-O-N -
Phasendiagramm. Der SiO, - Gehalt im Si;N, wurde bei den Berechnungen des Volumens der
Additive mit bertcksichtigt.

Tabelle 7: Probenzusammensetzung der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-1...12

Nd,O0,:SiO V A it Additive
Probe 2+'3 2 Additive kristalline Phasen
[mol] [%%6] [Masse%o]
' - a-SiAION, B’ - B-SIAION, .
@ - a-SIAION, - -5 Nd,O5 S0,
a - G'S|3N4, [3 - B-SI3N4
a, B
Nd/Si-1 | 1:0,40 15,96 Nd-Apatit (ss) 24.6 .
Nd-N-Melilith
Nd-N-Wollastonit
a, B
Nd/Si-2 1:0,60 11,17 Nd-Apatit (ss) 16,4 -
Nd-N-Melilith
a, B
Nd/Si-3 1:0,80 9,99 Nd-Apatit (ss) 14,0 0,02
Nd-N-Melilith
. a, B
Nd/Si-4 1:1,00 8,40 i 11,3 0,07
Nd-Apatit (ss)

Ergebnisse und Diskussion Seite 43



Fortsetzung Tabelle 7:

Probe

Nd,05:SiO,
[mol]

Vadditive
[%6]

kristalline Phasen

a’ - a-SIAION, B’ - B-SIAION,
a- G-Si3N4, B - B-S|3N4

Additive
[Masse%o]

Nd>Og3

SiOy

Nd/Si-5

1:1,25

8,40

a, B
Nd-Apatit (ss)

10,4

0,31

Nd/Si-6

1:1,50

8,40

B
Nd-Apatit (ss)

9,6

0,55

Nd/Si-7

1:1,75

8,40

B
Nd-Apatit (ss)

9,0

0,77

Nd/Si-8

1:2,00

8,41

B
Nd-Apatit (ss)

8,4

0,95

Nd/Si-9

1:2,50

9,36

B
Nd-Apatit (ss)
Nd-Disilikat
SioN>O

8,3

1,69

Nd/Si-10

1:3,00

10,29

B
Nd-Apatit (ss)
Nd-Disilikat
SioN2O

8,2

2,42

Nd/Si-11

1:3,50

11,20

B
Nd-Apatit (ss)
Nd-Disilikat
SioN5>O

8,3

3,13

Nd/Si-12

1:4,00

12,10

B
Nd-Apatit (ss)
Nd-Disilikat
SioN>O

8,1

3,84
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Bild 13: Lage der Zusammensetzung der Al-freien Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-1...12 im Si-Nd-O-N -
Phasendiagramm

4.2. Verdichtungsverhalten

In Abhangigkeit von der Art und Menge der verwendeten Sinteradditive kam es zu Unterschieden
im Verdichtungsverhalten der Si;N, - Werkstoffe. Die Menge und die Eigenschaften der sich
bildenden Flissigphase spielen dabei eine wichtige Rolle.

Die Verdichtung Uber das Flussigphasensintern verlauft Uber die von Kingery [Kin59]
beschriebenen Prozesse:

- LOosung,
- Diffusion und
- Wiederausscheidung.

Mit der Bildung der eutektischen Schmelzphase setzen zu Beginn der Verdichtung
Umlagerungsprozesse der a-SizN, - Korner innerhalb der Schmelze ein. Beim Erreichen von 1500
°C wird ein einachsiger Druck von 30 MPa angelegt. Der hohe Druck fiihrt an den
Kornberdhrungspunkten, die in Druckrichtung liegen, zu einer hoheren, druckinduzierten
Loslichkeit des Si;N, in der fliissigen Phase. Daraus resultiert lokal eine sehr hohe Ubersattigung
der Schmelzphase beziiglich B-SigN,. Die durch den hohen Druck bewirkte Ubersattigung der

Ergebnisse und Diskussion Seite 45




Schmelze fihrt zu einer vermehrten Keimbildung, an die sich eine spontane Kristallisation von
feinen 3-Si;N, - Kornern, bevorzugt senkrecht zur Druckrichtung, anschliet [Wo6t89].

Nd-Si-Al-O-N - System

Die Verwendung von Nd,O3, Al,O; und/oder AIN fahrt zur Bildung einer eutektischen Schmelze
mit einer Zusammensetzung, die im System Nd-Al-Si-O-N liegt. Fir dieses System wird eine
minimale Eutektiktemperatur von 1310 °C [Mea91] angegeben. Die Anwesenheit von
Verunreinigungen kann die Eutektiktemperatur weiter senken. Die Viskositat in diesem System ist
relativ niedrig und die fur die Verdichtung notwendigen Umlagerungs- und Diffusionsprozesse
innerhalb der eutektischen Schmelze verlaufen ohne Schwierigkeiten (Werkstoffe: Nd/Al-2...5,
Sialon-1...3, Bild 14: Werkstoff Nd/AI-3).

Far die aluminiumarmen SizN, - Werkstoffe (Nd/AI-6...8) setzt der Verdichtungsprozel3 wesentlich
spater ein. Die hohere Viskositat der Nd-reichen Fliissigphase fuhrt zu einer zeitlich verzogerten
Verdichtung im Vergleich zu aluminiumreichen SizN, - Werkstoffen. Die Haltezeit und die
gewahlten Temperatur- und Druckparameter sind aber ausreichend, um diese SizN, - Werkstoffe
vollstandig durch Heil3pressen zu verdichten (Bild 14: Werkstoff Nd/Al-7).

Die Zusammensetzung des Si;N, - Werkstoffes Nd/Al-1 (sehr hoher AIN-Gehalt) liegt in einem
Bereich in dem bis zu hohen Temperaturen keine fllissige Phase im Gleichgewicht auftritt. Das
Fehlen einer ausreichenden Menge an flussiger Phase fihrte zu einer unvollstandigen Verdichtung
und zu einer Restporositat nach dem HeiRpressen von ca. 5 % (Bild 14).

30 MPa

| 1800 °C

100 4 1500 °C

90 4 Nd/Al-3

theoretische Dichte , [%0]

0 30 60 90 120 150
Zeit , [min]

Bild 14: Verdichtungsverhalten der SizN,-Werkstoffe Nd/Al-1, Nd/Al-3, Nd/Al-7 beim Heil3pressen
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Nd-Si-O-N - System

Der Verdichtungsprozel? der Al-freien SisN, - Werkstoffe, deren Schmelzphasen-
zusammensetzung im System Nd-Si-O-N liegt, beginnt wesentlich spéater als fur die Al-haltigen
SizN, - Werkstoffe. Grund dafir ist die hohere Eutektiktemperatur im System Nd-Si-O-N von
1450 °C. Verunreinigungen in den Ausgangspulvern koénnen zu einer Senkung der
Eutektiktemperatur beitragen. Trotzdem liegt die Eutektiktemperatur der Al-freien Si;N, -
Werkstoffe weitaus hoher als fur Al-haltige Si;N, - Werkstoffe. Die gewahlten Druck-,Temperatur-
und Zeitparameter sowie die Menge an Flissigphase waren aber ausreichend, um die Al-freien
Si;N, - Werkstoffe vollstandig tber das HeiBpressen zu verdichten.

4.3. Kornmorphologie

Durch Umlagerungs-, Loésungs-, Diffusions-, und Wiederausscheidungsprozesse innerhalb der
eutektischen Schmelze kommt es im Verlauf des Verdichtungsprozesses zur Ausbildung einer
charakteristischen Kornmorphologie. In heiRgepref3ten SizN, - Werkstoffen ist aufgrund der
einachsigen Druckeinwirkung eine ausgepragte Gefligeanisotropie zu beobachten. Wichtige
EinfluBgrofRen, die die Gefligeausbildung beinflussen sind:

- Der Zeitpunkt der Flissigphasenbildung (Eutektiktemperatur)
- die Menge,

- die Viskositat und

- der Sattigungsgrad der Schmelzphase.

Bei  gleichem  Sinterregime, gleicher  Flissigphasenmenge, aber  unterschiedlicher
Flussigphasenzusammensetzung, tragt eine niedrigere Viskositat und Eutektiktemperatur zu einem
schnelleren Verdichtungsverlauf bei. Nach vollstandiger a/B-Si;N, - Umwandlung kann es dann
durch Koaleszenz zu Kornwachstum und Globularisierung kommen.

Am Rasterelektronenmikroskop (REM) wurden keramographische Schliffe ausgewahlter Si;N, -
Werkstoffe auf KorngroRe und Streckgrad der 3-Si;N, - Korner hin untersucht (Bild 15).

In Si;N, - Werkstoffen mit einem hohen Al-Gehalt ist die Bildung eines globularen Gefliges
charakteristisch. Der zeitige Beginn der Flissigphasenbildung (ca. 1300...1350 °C) und die geringe
Viskositat der Schmelzphase fiihren dazu, dal? die a/f - Umwandlung vollstandig ablauft
(Werkstoffe: Nd/AI-2, Nd/AI-3). Die durchschnittliche KorngrofRe lag bei 0,2 um und der
Streckgrad der 3 - SizN, - KOrner bei ca. 2 - 3 (Bild 15a).

Mit steigendem Nd,O5-Gehalt und abnehmendem Al-Gehalt steigt die Viskositét der Nd-Si-Al-O-N
Schmelzphase. In Al-freien SisN, - Proben steigt neben der Viskositat die minimale
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Eutektiktemperatur der Nd-Si-O-N - Schmelze auf 1450 °C. Diese Faktoren fiihren in
aluminiumarmen bzw. -freien SizN, - Werkstoffen zu einer unvollstandige a/B - Umwandlung
(Werkstoffe: Nd/Al-6...8, Nd/Si-1...7). Der Rest-a-SizN, - Phasengehalt liegt in einem Bereich
zwischen 9...25 % (Tabelle 9). Mit einer vollstdndigen o/3 - Umwandlung ist nur bei héheren
Temperaturen, einem hoheren Flussigphasengehalt oder langeren Haltezeiten zu rechnen. Das
Gefuge der SizN, - Werkstoffe, die mit einer Nd-Si-O-N - bzw. Nd-Al-Si-O-N - Schmelze mit
geringem Al-Gehalt verdichtet wurden, zeichnet sich allgemein durch unterschiedlich grofe,
langgestreckte -Si;N, - Korner aus (Bild 15c).

b) Nd/Al-5

Bild 15: REM - Aufnahmen ausgewahlter SigN, - Proben (90" Plasmaatzung)
a) NdAI-3: globulare Kornform, b) Nd/AI-5: grobes Korngeflige, ¢) Nd/Al-7: feines
Korngefiige mit langgestreckten -SizN, - Kornern, d) Sialon-3: SIAION - Gefuige

In den a’/B’-SIAION - Werkstoffen sinkt der a’-SIAION - Gehalt mit abnehmendem AIN- und
zunehmendem Al,O5 - Gehalt von 59 % (Sialon-1) uber 40 % (Sialon-2) auf 25 % (Sialon-3).
Durch Plasmaatzen konnte das typische SIAION - Geflige im Rasterelektronenmikroskop sichtbar
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gemacht werden. Das [’-SIAION ist gleichméaBig in der a’-SIAION - Matrix verteilt und besitzt
einen ungeféhren Streckgrad von 4 - 5. Die KorngrofRe der B’ - Phase liegt in einem Bereich
zwischen 0,2 und 0,4 pm (Bild 15d).

Tabelle 8: KorngroBe (dsp) und Streckgrad (s) der B-SizN, - Korner ausgewahlter SigN, -
Werkstoffe

Nd:Al | Nd,O3:SiO d S S

Werkstoff | Additive 2rae 0 s > =10

[mol] [mol] [um] [%] | [%]
Nd,0,

Nd/Al-2 1:10,0 - 0,20 5 - -
ALO,
Nd,0,

Nd/Al-4 1:1,46 - 0,08 14 22 7
AIN
Nd,0,

Nd/Al-5 1:1,03 - 0,12 14 15 5
ALO,
Nd,0,

Nd/Al-6 1:0,54 - 0,08 19 23 14
AIN
Nd,0,

Nd/Al-7 1:0,12 - 0,06 19 23 15
AIN

Nd/Si-2 Nd,O4 - 1:0,6 0,06 15 20 5
_ Nd,0,

Nd/Si-6 i - 1:1,5 0,06 13 12 3
Sio,
_ Nd,0,

Nd/Si-12 i - 1:4,0 0,09 12 13 3
Sio,

4.4, Phasenanalyse
4.4.1. Bestimmung der kristallinen Korngrenzenphasen tber die Rontgendiffraktometrie

Mittels Rontgendiffraktometrie wurden die Si;N, - Werkstoffe auf ihre Sekundérphasen hin
untersucht. An ausgesuchten SizN, - Werkstoffen wurde Uber die Rietveldmethode eine
guantitative Phasenanalyse durchgefuihrt. Die Rietveldmethode ist derzeit eine der besten
Methoden zur quantitativen Bestimmung der relativen Phasenanteile. Voraussetzung flur die
Anwendung dieser Methode ist die Kenntnis der Strukturmodelle fur jede der enthaltenen Phasen.
Die Kiristallstruktur fur die in diesem Fall relevanten Phasen: a-SigN,, B-SizN,, Nd-N-Melilith,
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Nd-N-Apatit, Nd-Disilikat und Si,N,O wurden folgender Literatur entnommen: [Bil83, Mac96,
Fel73, Gau75, 1dr64].

In Tabelle 9 sind die Ergebnisse der Rietveld - Phasenanalyse aufgefiihrt. Der angegebene Fehler
beinhaltet die Abweichung, die durch die Differenz der kleinsten Fehlerquadrate der gemessenen

und der berechneten Intensitaten und Effekte wie Untergrundrauschen verursacht werden.

Tabelle 9: Rietveld - Phasenanalyse

Werkstoff Ph{ij:{:ii;? It
o - SigNy B -SisN, | Nd-N-Melilith | Nd-Apatit | Nd-Disilikat Si,N,O
Nd/Al-4 | 29,2+0,7* | 61,0+05* | 98+0,3 - - -
Nd/Al-6 | 25407 | 598+06 | 123+04 25+0,3 - -
Nd/Al-7 20,7+0,8 62,0+ 0,8 6,5+0,2 10,7+0,7 - -
Nd/Al-8 159+1,1 66,6 + 1,5 6,1+0,4 11,4+1.3 - -
Sialon-1 | 58,7+1,1* | 328+0,7* | 85+0,8 - - -
Sialon-2 | 40,0+1,3* | 51,0+ 1,0* 9,0+£0,9 - - -
Sialon-3 | 24,7+09* | 70,2+0,8* | 51+05 - - -
Nd/si-2 | 20,1+0,7 | 62,7%0,6 6,1+0,4 11,0+£0,9 - -
Nd/Si-4 8,9+0,9 79,5+0,9 - 11,6 +0,6 - -
Nd/Si-6 - 89,6 +0,8 - 10,4+0,8 - -
Nd/Si-8 - 90,7+0,8 - 9,3+0,8 - -
Nd/Si-9 - 86,3+0,5 - 5804 43+0,9 -
Nd/Si-10 - 86,4+ 1,7 - 6,6 0,8 34+08 49+0,9
Nd/Si-11 - 84,6 £0,9 - 6,1+0,6 3,8+0,3 54+0,6
Nd/Si-12 - 83,3+27 - 55+0,7 38+0;3 75%0,7
* - SIAION

Nd-Si-Al-O-N - System

Bei Si;N, - Werkstoffen mit einem sehr hohen Al,O5- bzw. AIN - Gehalt von ca. 9 Masse%
(Nd/Al-2 und Nd/AI-3) und einem geringen Nd,O5 - Gehalt von ca. 3 Masse% kam es zu keiner
Sekundarphasenkristallisation. Die Zusammensetzung der eutektischen Schmelze liegt in einem
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Bereich in dem die Kristallisation einer Sekundarphase, die sich mit dem Si;N, im Gleichgewicht
befindet, nicht moglich ist. Die netzwerkbildenden Eigenschaften des Al,O; konnen zuséatzlich
eine Kristallisation der Sekundérphase hemmen [Lac91]. Die Korngrenzen und Tripelpunkte dieser
Proben enthalten daher nur eine Al-reiche, rontgenamorphe Sekundarphase (TEM-Analyse,
Tabelle 10). Die Kristallisationsneigung von Nd-Al-Si-O-N - Glasern in Abhangigkeit von der
chemischen Zusammensetzung wurde an den Modellglasproben G1...G4 (Kap. 4.4.3., Bild 21)
untersucht.

Mit zunehmendem Nd,O; - Gehalt und abnehmendem Al,O5- bzw. AIN-Gehalt wird die
Zusammensetzung der eutektischen Schmelze in ein Gebiet verlagert, in dem es zur Kristallisation
von Sekundarphasen kommt, die sich mit dem Si;N, im thermodynamischen Gleichgewicht
befinden. In seiner Eigenschaft als Netzwerkwandler beglnstigt das Nd,O; auferdem eine
Sekundérphasenkristallisation [Lac91]. In dem Si;N, - Werkstoff Nd/Al-4 (AIN) kommt es zur
Kristallisation der stickstoffreichen Sekundarphase Nd-N-Melilith. Der Austausch von AIN durch
Al,O; im SizN, - Werkstoff Nd/AI-5 fuhrt zu einem Anstieg des Sauerstoffgehaltes in der
Schmelze. Die Bildung einer oxidreicheren, kristallinen Sekundérphase (Nd-N-Wollastonit) ist die
Folge. Durch die Bildung kristalliner Sekundarphasen aus dem System Nd-Si-O-N wird die nach der
Kristallisation in den Korngrenzen und Tripelpunkten zuriickbleibende Restglasphase in
Al-haltigen Si;N, - Werkstoffen Nd/Al-4...6 mit AI3* angereichert. TEM - Untersuchungen belegen
das (Tabelle 10). Wird der AIN - Gehalt in den Si;N, - Werkstoffen weiter gesenkt und der Nd,O; -
Gehalt erhoht (Nd/AI-6), steigt der Sauerstoffgehalt der eutektischen Schmelze. Die zusatzliche
Bildung von Nd-Apatit (ss) (2,5 %) neben der Nd-N-Melilitphase (12,3 %) bedeutet den Ubergang
von stickstoffreichen zu oxidreicheren, kristallinen Sekundarphasen.

In den Si;N, - Werkstoffen Nd/Al-7 und Nd/AI-8 mit einem hohen Nd,O5; - Gehalt von ca. 16
Masse% und einem geringen Anteil an AIN bzw. Al,O5 von 0,5 bzw. 0,8 Masse% treten der
Nd-N-Melilith (6,5 %) und eine Nd-Apatitverbindung (10,7 %) als kristalline Sekundarphasen auf.
TEM - Aufnahmen zeigen den relativ hohen Kristallisationsgrad in diesen SizN, - Werkstoffen (Bild
16). Die in den Korngrenzen und Tripelpunkten zurlickgebliebene Restglasphase ist mit Al3*
angereichert.

Die Zusammensetzung der Schmelzphase in den a’/B’-SIAION - Werkstoffen Sialon-1...3 liegt in
einem Bereich, in dem der Nd-N-Melilith im thermodynamischen Gleichgewicht mit dem SizN,
steht. Im Rontgendiffraktogramm konnte fiir diesen SigN, - Werkstoff eine geringe Menge an
Nd-N-Melilith bestimmt werden. Der Rest der Sekundérphase liegt als réntgenamorphe Phase vor
und ist Al-reich (Tabelle 10). Ein gewisser Anteil des Al,O; und Nd,O; wurde in die ’- bzw.
a’-SizN, - Korner eingebaut (TEM - Analyse).
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a) Hellfeldaufnahme

‘Bl

b) Dunkelfeldaufnahme

Bild 16: TEM - Aufnahme von Tripelpunkten des Nd,O5-reichen Si;N, - Werkstoffes Nd/Al-7
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Nd-Si-O-N - System

In den aluminiumfreien SizN, - Werkstoffen wurde das Nd,04:SiO, - Molverhéltnis von 1:0,4 bis
1:4 variiert. In Bild 13 ist die theoretische Lage der Zusammensetzung der aluminiumfreien Si;N,
- Werkstoffe abgebildetet.

Entsprechend ihrer Positionen im Phasendiagramm (Bild 13) sind in den SizN, - Werkstoffen
Nd/Si-1...3 neben dem SigN, Nd-N-Wollastonit und der Nd-N-Apatit (ss) als
Gleichgewichtsphasen zu erwarten. Die rontgenographische Bestimmung der kristallinen
Sekundérphasen zeigte aber, dalR die kristallisierten Sekundarphasen nicht mit den
Gleichgewichtsphasen Ubereinstimmen. So treten z.B. im SigN, - Werkstoff Nd/Si-1 drei
kristalline Sekundéarphasen auf, die sich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht miteinander
befinden (Bild 1). In diesem SizN, - Werkstoff kristallisierten neben Nd-N-Wollastonit und
Nd-Apatit (ss) auch der Nd-N-Melilith. In den Si;N, - Werkstoffen Nd/Si-2 und Nd/Si-3
kristallisierten der Nd-Apatit (ss) und der Nd-N-Melilith. Zur Erklarung dieser
Kristallisationsprozesse kann das SizN4-SiO,-Nd,O3-NdN - Phasendiagramm (Bild 17) von Slasor
et al. [Sla86] herangezogen werden.

der

Nd4Si; 0, Nd4Si,0,,
3(5i0,) Nd,Si, 0, \ Nd,SiOs  2(Nd,0,) 3(5i0,) Nd,Si, 0, \ Nd,SiOs 2(Nd,Oj)
Wy /LN/dm (Sid) 3 // /LN/d/m (S/'(bf)s 2
|
- _ . _
| |
Ll AN . _ L AN ) |
e} Nd,si,0;N, o Nd,si,0,N,
g |/ s |
g | NdSiO, N _ g |l |
I I
/, Nd ,Si;0 4N, ,] Nd ,Si;0 3N,
Si2N20+ B SizNzo+ B
| 1700 °C | 1750 °C
\ \ \ \ \ \
SigN, Aq.-% N 4(NdN) SigN, £q.-% Nd 4(NdN)
Bild 17: Phasendiagramm SizN, - SiO, - Nd,O3 - NdN bei 1700 und 1750 °C [Sla86]
Bei einer Temperatur von >1750 °C ist der Nd-N-Wollastonit nicht stabil. Fur die

entsprechenden Werkstoffzusammensetzungen befinden sich SizN, und der Nd-N-Melilith im
Gleichgewicht mit der Schmelze und die Bildung von Nd-N-Melilith als Sekundéarphase ist fur
diese Si;N, - Werkstoffe unter HeiBpre3bedingungen maoglich. Beim Abkihlen erfolgt dann in
erster Linie ein Wachsen der Nd-N-Melilith- und Si;N, - Kristalle. Die Nd-N-Melilithphase wird bei
einem schnellen Rickgang der Temperatur nicht aufgeldst. An den vorhandenen Keimen kann
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es zu einer weiteren Kristallisation der Nd-N-Melilithphase kommen, so dal} neben den
Gleichgewichtsphasen Nd-Apatit und/oder Nd-N-Wollastonit auch der Nd-N-Melilith als
kristalline Sekundarphase in einem Si;N, - Werkstoff auftritt. Durch eine zusatzliche Temperung
bei 1600...1700 °C kann der Nd-N-Melilith aufgeltst werden. In rontgendiffraktometrischen
Untersuchungen an heil3gepreBten Si;N, - Werkstoffen wurde eine Texturierung der
Meliltithphase beobachtet [Her97].

In Abbildung 18 ist die Anderung der Art der kristallinen Sekundarphasen in Abhangigkeit vom
Nd,05:SiO, - Molverhéltnis graphisch dargestellt.

12

11 ~

10 ~ :
= Nd-Apatit (ss
S patit (ss) m
— 9 .
S g
s Siliciumoxinitrid
<] 7 4 .
= Nd-N-Melilith
()
a6 1 + Nd-Apatit (ss)
e
o 5 A1

4 4 Nd-Disilikat

3 .

2 4

1 4

0 * T T T T T T T 1
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INd,03 * xSiO, [1mol : x mol] —>» XxSi0;

Bild 18: Anderung der Art der Sekundéarphasen in Abhangigkeit vom Nd,03:SiO, - Molverhéltnis

Bei einer weiteren Abnahme des Nd,05:SiO, - Verhaltnisses (Nd/Si-4, 1:1) ist der Nd-Apatit (ss)
die entsprechende Gleichgewichtsphase zum SigN,. Diese Phase konnte auch in
Rontgendiffraktogrammen nachgewiesen werden.

Die Anderung des Nd,O4:SiO, - Molverhéltnisses von 1:1 tiber 1:1,25 bis 1:1,5 fuhrt zu keiner
signifikanten Anderung der Art der kristallinen Sekundarphase. Die Zusammensetzung dieser
drei SizN, - Werkstoffe (Nd/Si-4...6) liegt im Phasendreieck Si;N, - Nd,Si;O;, - Nd;,(SiO4)gN,
(Bild 13). Als kristalline Sekundarphase tritt erwartungsgeman die Nd-Apatitverbindung (ss) auf.

Bei einer weiteren Verdnderung der Zusammensetzung in die SiO,-reiche Richtung zu einem
Nd,05:SiO, - Molverhaltnis von 1:1,75 geht die Zusammensetzung vom SizN, - Nd,Si;O;, -
Nd,((SiO,4)gN, - Phasendreieck in das SisN, - Nd,Si;O;, - Nd,Si,O, - Phasengleichgewicht tber.
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Praktisch hat das aber keine Auswirkungen auf die Art der kristallisierenden Sekundéarphase im
SizN, - Werkstoff Nd/Si-7 (1:1,75). Nd-Apatit (ss) tritt weiterhin als einzige, kristalline
Sekundéarphase der auf.

Der Nd-Apatit (ss) stellt auch Si;N, - Werkstoff Nd/Si-8 (1:2) die kristalline Sekundarphase dar.
Die theoretisch mit dem SizN, im thermodynamischen Gleichgewicht stehende Sekundarphase
Nd,Si,0-, konnte im Rontgendiffraktogramm nicht bestatigt werden.

Mit weiter steigendem SiO, - Gehalt geht die Zusammensetzung der Si;N, - Werkstoffe
Nd/Si-9...12 in das Si;N, - Nd,Si,O; - Si,N,O - System dber. In diesen SizN, - Werkstoffen
kommt es erwartungsgemald zur Kristallisation von Nd,Si,O;, und Si,N,O. Neben diesen
Gleichgewichtsphasen trat ein geringer Anteil an Nd-Apatit (ss) auf, der mit dem zuvor
beschriebenen Prozess der Kristallisation aus der Schmelze bei 1700 °C in Zusammenhang
gebracht werden kann [SIa86].

4.4.2. Untersuchung der Korngrenzenphase Uber Transmissionselektronenmikroskopie

Zur Klarung der Zusammenhénge zwischen der Konstitution der Sekundarphase und den
Hochtemperatureigenschaften der Si;N, - Werkstoffe wurde zusatzlich an ausgewéhlten
SizN,-Werkstoffen die Sekundarphase in den Tripelpunkten mittels
Transmissionselektronenmikroskopie untersucht. In Tabelle 10 sind die Ergebnisse dieser
TEM-Analyse zusammengefal3t. Der angegebene Fehlerbereich ergibt sich aus der
Standardabweichung. Die absolute Richtigkeit der MeRergebnisse, die sich in Abhangigkeit von
Absorptionseffekten, der Detektorempfindlichkeit, der Mef3software usw. ergibt, liegt fur leichte
Elemente, wie Sauerstoff und Stickstoff bei < 30 %. Fir die Elemente Neodym, Aluminium und
Silicium liegt sie in einem Bereich zwischen 3 und 5 %. Die Prazision (Genauigkeit) der
EDX-Messungen kann mit ca. 1 % angegeben werden.

Tabelle 10: Zusammensetzung der Sekundérphasen in den Tripelpunkten der Si;N, - Werkstoffe
Nd/Al-3...8, Sialon-1...3 und Nd/Si-2 (TEM - EDX-Analyse, + Standardabweichung)

Nr Nd Al Si 0] N zugeordnete
' [Masse%] | [Masse%] | [Masse%] | [Masse%] | [Masse%o] Phasen
Nd/AI-3 15+4 8+2 32+5 13+3 32+4 amorph
Nd/Al-4 61+3 3+1 18+3 8+3 10+£2 Nd-N-Melilith
46+ 4 3+1 18+5 10+4 22+ 4 amorph
Nd/Al-5 59+ 3 2+1 13+1 14+4 12+4 Nd-N-Wollastonit
39+5 3+1 17+4 205 21+5 amorph
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Fortsetzung Tabelle 10:

NF Nd Al Si @) N zugeordnete
' [Masse%] | [Masse%] | [Masse%] | [Masse%] | [Masse%o] Phasen
Nd/Al-6 55+2 2+1 161 11+3 164 Nd-N-Melilith
41 +5 2+1 18+3 18+ 4 21+5 amorph
Nd/Al-8 66 + 4 0 9+1 19+4 61 Nd-N-Apatit (ss)
65+ 4 0 11+2 24+5 0 Nd-O-Apatit (ss)
50+1 0 172 15+3 9+3 Nd-N-Melilith
48 £ 4 1+x1 18+6 175 164 amorph
Sialon-1 57+2 51 162 10x3 12+1 Nd-N-Melilith
36+3 5+1 17+£3 15+4 27+3 amorph
Sialon-2 57+1 5+1 172 9+2 12+2 Nd-N-Melilith
28+t4 51 24 +£3 12+ 2 312 amorph
Sialon-3 334 51 18+2 20t 4 24 £ 4 amorph
Nd/Si-2 67 £3 0 8x1 20t 4 5+2 Nd-N-Apatit (ss)
64 +3 0 10+2 26+3 0 Nd-O-Apatit (ss)
58+ 3 0 18+4 163 9+2 Nd-N-Melilith
49+ 4 0 18+3 18+ 3 15+3 amorph
Anhang zur Tabelle 10: Kristalline Korngrenzenphasen
. Nd Si o N
Bezeichnung
[Masse%o] [Masse%o] [Masse%o] [Masse%o]
Nd-N-Apatit (ss) 71,3 8,3 19 14
Nd-O-Apatit (ss) 67,6 9,9 22,5 0
Nd-N-Melilith 60,5 17,7 10,1 11,7

Auf Basis dieser TEM-Untersuchungen wurden Modellglasproben zur spateren Charakterisierung
der Eigenschaften der amorphen Korngrenzenphase hergestellt (Tabelle 11). Dabei entspricht
die Zusammensetzung der Modellglasproben G1, G2, G3 und G4 der Zusammensetzung der
amorphen Sekundarphase in den Tripelpunkten der Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-2 (G1), Nd/Al-8
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(G2), Nd/AI-6 (G3) und Sialon-1 (G4). Da die Ergebnisse der quantitativen Analyse fur leichte
Elemente wie N und O starker fehlerbehaftet sind, wurde bei der Berechnung der
Modellglaszusammensetzung von den Si-, Nd- und Al - Werten ausgegangen. Der Stickstoff-
bzw. Sauerstoffgehalt wurde tber die Zugabe von SigN, bzw. SiO, variiert (0, 10, 15 9% N).
Bei hoheren Stickstoffgehalten kam es aufgrund der vermehrten Bildung gasférmiger
Reaktionsprodukte (SiO, N,) zu einem starken Masseverlust (> 10 %) verbunden mit einer hohen
Porositat der Proben.

Der Masseverlust bei der Herstellung der Modellglaser mit einem N - Gehalt zwischen 0 und 15
4q.% lag unter 5 %.

In Tabelle 11 ist die Zusammensetzung der untersuchten Modellglasproben aufgefiihrt. Der
Fehlerbereich der chemischen Elementanalyse liegt bei ca. + 5 %.

Tabelle 11: Modellglaser (Werte aus der TEM-EDX-Analyse der Korngrenzenphase in Tabelle 10;
der chemische Ansatz fur die Modellglaser wurde hinsichtlich O- und N-Gehalt korrigiert; die
chemische Analyse erfolgte an den Modellglasproben)

SisNg- | phasen [ Elementanalyse [Masse%]

Nr. Probe [g/cm3] Analyse N @) Nd Al Si*
GLNO Nd4Siz012 TEM-EDX - Analyse: 15 18 49 0 18
04 _(y N Nd,Si> 07 4,36 | chemische Analyse: 0,3 28,1 52,3 0,0 19,3
q-70 (n. i. Phase) Ansatz: 0,0 29,0 53,3 0,0 17,7
G1-N10 TEM-EDX - Analyse: 15 18 49 0 18
10 é- % N Nd/si-2 | amorph 4,46 | chemische Analyse: 2,0 26,4 53,4 0,0 18,2
g-70 Ansatz: 1,8 26,4 53,8 0,0 18,0
G1-N15 TEM-EDX - Analyse: 15 18 49 0 18
15 - % N amorph 4,56 | chemische Analyse: 2,8 25,3 53,7 0,0 18,2
aq.7o Ansatz: 2,7 250 | 542 | 00 18,1
G2-NO Nd,4Si30q TEM-EDX - Analyse: | 16 17 48 1 18
0 -cy N Nd5Si; 07 4,25 | chemische Analyse: 0,0 30,1 50,9 0,8 18,2
q-70 (n. i. Phase) Ansatz: 00 | 301 | 508 | 08 | 18,3
G2-N10 TEM-EDX - Analyse: 16 17 48 1 18
10 = % N Nd/Al-8 | amorph 4,37 | chemische Analyse: 15 27,6 51,3 0,9 18,7
aq.7o Ansatz: 1,9 274 | 511 | 08 18,8
G2-N15 TEM-EDX - Analyse: 16 17 48 1 18
15 ~ % N amorph 4,40 |chemische Analyse: 2,6 26,7 53,0 0,8 16,9
aq.70 Ansatz: 28 | 259 | 518 | 08 | 187
G3-NO Nd4Siz072 TEM-EDX - Analyse: | 21 18 41 2 18
0 AQ.96N Nd,Si07 | 3,88 |chemische Analyse: | 0,2 32,2 | 461 1,9 19,6
aq.7o (n. i. Phase) Ansatz: 00 | 323 | 456 | 20 | 201
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Fortsetzung Tabelle 11:

Elementanalyse [Masse%]

Phasen a
Nr. Probe [g/cm3] Analyse N (0] Nd Al Si*
53-N10 TEM-EDX - Analyse: 21 18 41 2 18
0 5 % N Nd/Al-6 | amorph 4,00 |chemische Analyse: 2,0 29,3 471 19 19,7
aq.70 Ansatz: 20 | 294 | 462 | 20 | 204
TEM-EDX - Analyse: 21 18 41 2 18
G;’?-N015 amorph | 4,12 |chemische Analyse: | 2.8 27,8 47,7 2,0 19,7
15a9.% N Ansatz: 3,0 27,9 46,5 2,0 20,6
TEM-EDX - Analyse: 27 15 36 5 17
94'!)\'0 amorph 3,70 | chemische Analyse: 0,2 33,5 423 51 18,9
04ag.% N Ansatz: 0,0 33,8 41,5 5,3 19,5
TEM-EDX - Analyse: 27 15 36 5 17
1(()54}-N0§ON Sialon-1| amorph 3,85 | chemische Analyse: 2.3 32,4 42,7 5,2 17,4
aq.7o Ansatz: 2.1 30,7 42,1 54 19,7
TEM-EDX - Analyse: 27 15 36 5 17
Gé}-Nol5 amorph 3,93 | chemische Analyse: 3,3 28,8 43,4 52 193
15a9.% N Ansatz: 3,1 29,1 42,5 5,4 19,9
* Si - Gehalt bei chemischer Analyse auf 100 % gerechnet,
n. i. - nicht identifizierte Phase (geringer Gehalt)
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In Abbildung 19 sind REM-Aufnahmen von ausgewahlten Modellglasproben (G2-ON, G2-10N,
G4-0N, G4-10N) zu sehen.

a) G2-ON b) G2-10N

Bild 19: REM - Aufnahmen polierter Modellglasproben: G2 und G4 (0, 10 49.% N)

Die REM - Untersuchungen an den Modellglasproben haben gezeigt, da3 die Zusammensetzung
der Glaser im Bereich von Mischungsliicken liegt (Bild 19, 20). Ausnahme sind die Glaser
G4-10N und G4-15N mit einem hohen Al- und N - Gehalt. Die Phasenseparation tritt in Form
von dunklen, tropfenfoérmigen Bereichen innerhalb einer hellgrauen Matrix auf. Die EDX -
Analyse ergab, dal die Tropfen mit Si4* und O% angereichert sind. Mit steigendem Al- und N -
Gehalt nimmt die Neigung zur Phasenseparation ab. Leng-Ward et al. [Len89] begriindet den
Ruckgang der Tendenz zur Phasenseparation mit der teilweisen Substitution des Si4* durch AlI3*
und des O2- durch N3-in der Glasstruktur.

In Bild 20 ist das Nd,05-SiO, - Phasendiagramm dargestellt, in dem der Bereich der
Mischungsliicke in der SiO, - reichen Ecke zu sehen ist.
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Bild 20: Nd,05-SiO, - Phasendiagramm: Mischungsliicke im SiO, - reichen Gebiet [Sla86]

4.4.3. Kristallisation aus der Glasphase

Da die Kristallisation der Sekundérphase in SizN, - Werkstoffen ein wesentlicher Faktor bei der
Entwicklung hochtemperaturbestandiger SizN, - Werkstoffe ist, ist es wichtig, die
Kristallisationsneigung von Glasern zu kennen. Neben dem Zeitfaktor (Keimbildung) entscheiden
die Zusammensetzung und die Viskositat der Glasphase Uber die Mdglichkeit einer
Sekundarphasenkristallisation. Die viskosen Eigenschaften der Glasphase sind sowohl abhangig
von der Temperatur als auch von der Art der Sinteradditive. Die eingesetzten Sinteradditive
kénnen netzwerkbildend oder netzwerkschwéchend wirken. Ein Netzwerkwandler bewirkt die
Bildung von Trennstellen innerhalb der charakteristischen Nahordnungsstruktur der Glaser und
senkt somit die Viskositdt der Glasphase. Die fur eine Kiristallisation notwendigen
Umordnungsprozesse von Struktureinheiten innerhalb der Glasphase werden erleichtert und
eine Kristallisation beginstigt. Tritt ein Additiv dagegen als Netzwerkbildner auf, wird die
Netzwerkstruktur des Glases nicht aufgebrochen und Umlagerungsprozesse von
Struktureinheiten innerhalb der Glasphase werden unterdrickt bzw. verzogert. Von den
verwendeten Sinteradditiven Nd,O4, SiO, und Al,O5 wirkt das Nd,O5 netzwerkschwéchend und
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das SiO, netzwerkbildend auf die Struktur der Glasphase. Das Al,O5; nimmt eine Zwischenrolle
ein. Es kann je nach Koordinationszahl entweder als Netzwerkbildner (KZ = 4) oder als
Netzwerkwandler (KZ = 6) auftreten [Sch83].

Mit Hilfe von DSC - Untersuchungen (Dynamic Scanning Calorimetry) wurde das
Kristallisationsverhalten der Modellglasproben in Abhangigkeit vom Al- und N-Gehalt
untersucht. Modellglasproben mit einem Stickstoffgehalt von 0 49.% werden nicht aufgefuhrt,
da diese, bis auf die Probe G4, bereits nach der Herstellung teilkristallin sind. Bei der
Auswertung der DSC - Untersuchungen wurde die minimale Kristallisationstemperatur
angegeben. Die wahrend der DSC - Untersuchungen, unabhéngig vom Stickstoffgehalt (10, 15
aqg.%), kristallisierende Phase wurde am Réntgendiffraktometer als Nd,Si,O,; (A- und G -
Modifikation) identifiziert.

1200 - ‘
| 1549.% N |
| |
o
& 10 4.% N |
" 1100 A ‘
© \
— | \
3 | |
o L | ! |
(]
o | |
§ 1000 - 1 |
— | |
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\
| }
900 \‘ T — T T T 1 — T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
Al-Gehalt [4q.%6]

Bild 21: Kristallisationstemperatur T, in Abhangigkeit vom Al- und N - Gehalt (DSC - Messung)

Der Einbau von Stickstoff in die Glasstruktur Ubt einen deutlichen EinfluR auf die
Kristallisationstemperatur der Modellglasproben aus. Mit steigendem Stickstoffgehalt kam es zu
einem Anstieg der Kiristallisationstemperatur. Der Einbau des dreiwertigen Stickstoffs fuhrt zu
einer Erhéhung des Vernetzungsgrades der Glasstruktur. Die fir die Kristallisation notwendigen
Umlagerungsprozesse von Struktureinheiten innerhalb der Glasschmelze werden erschwert und
die Bildung kristalliner Phasen verzogert. Der Anstieg der Kristallisationstemperatur von
SE-Si-(Al)-O-N - Glasern mit steigendem N-Gehalt wurde in der Literatur mehrfach
nachgewiesen [Eks93, Ham94].
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Auch der Al-Gehalt tbt einen EinfluR auf die Kristallisationstemperatur der Modellglasproben
aus. Durch den Einbau einer geringen Menge an Al,O; (2,4 849.% AI3*) in die Nd-Si-O-N -
Glasstruktur wird die Kristallisationstemperatur herabgesetzt (G2). Der Abfall der
Kristallisationstemperatur hat allerdings weniger mit dem Einbau des Al,O5 in die Glasstruktur
als vielmehr mit dem wahren Stickstoffgehalt in den Modellglasproben G1 und G2 zu tun. Aus
der chemischen Analyse des Stickstoffgehaltes (Tabelle 11) geht hervor, dal bei einem
theoretischen Stickstoffgehalt von 10 bzw. 15 849.% der analysierte Stickstoffgehalt in der
Modellglasprobe G1 mit 11,2 bzw. 15,6 49.% oberhalb und in der Glasprobe G2 mit 8,2 bzw.
13,9 49.% unterhalb des theoretischen Wertes liegt. Es wird daher angenommen, dal3 die
gemessenen Werte der Kristallisationstemperatur fur die Modellglasprobe G1 etwas erhéht und
fur die Glasprobe G2 gesenkt sind. Eine weitere Erh6hung des Al - Gehaltes auf ca. 5,4 49.%
bewirkt eine Anhebung der Kristallisationstemperatur der Glaser (G3). Die Verschiebung der
Zusammensetzung der Glasphase aus dem Bereich heraus, in dem Nd,Si,O- kristallisiert, kann
Ursache fir diese Erscheinung sein. Keimbildungsprozesse werden erschwert bzw. gehemmt,
und eine Kristallisation von Nd,Si,O, wird verzogert. Aber auch die netzwerkbildenden
Eigenschaften des Al,O; kdnnen eine Verzdgerung der Kristallisation unterstitzen [Lac91]. Bei
einem Al - Gehalt von ca. 14 &4g9. % (G4) wurde eine Kristallisation der Glaser vollstandig
unterdriickt.

4.5. Werkstoffeigenschaften
4.5.1. Mechanische Eigenschaften bei Raumtemperatur

4.5.1.1. Raumtemperatureigenschaften der Si;N, - Werkstoffe

Die Raumtemperaturfestigkeit und die Ril3zahigkeit hangen primér von der Gefllgemorphologie
der SizN, - Werkstoffe ab. Die Art der Sinteradditive spielt bei der Gefligebildung eine wichtige
Rolle.

Nd-Si-Al-O-N - System

Die Raumtemperaturfestigkeit des SigN, - Werkstoffes Nd/Al-1 ist sehr gering. Der mittlere
Festigkeitswert fur diesen Werkstoff lag bei 466 MPa. Ursache fiir den geringen Festigkeitswert
ist die hohe Porositat nach dem Hei3pressen (ca. 5 %). Aus diesem Grund wurde auf eine
weitere Auswertung der Raum- und Hochtemperatureigenschaften des SizN, - Werkstoffes
Nd/Al-1 verzichtet. Die Raumtemperaturfestigkeits- und K, - Werte der untersuchten SizN, -
Werkstoffe sind in Bild 22 und 23 zusammengefalit.
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Bild 22: Raumtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe (Fehlerbalken: Standardabweichung)
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Bild 23: K. - Werte der SisN, - Werkstoffe, SENB-4-Methode (Fehlerbalken:
Standardabweichung)
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In Abbildung 24 ist die Abhangigkeit der Raumtemperaturfestigkeit o vom K, - Wert der
untersuchten SizN, - Werkstoffe dargestellt.
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Bild 24: Abhéngigkeit der Raumtemperaturfestigkeit o der untersuchten Si;N, - Werkstoffe vom
K - Wert

Da in den untersuchten Si;N, - Werkstoffen generell ein feines Korngefuige vorliegt (kein
Grobkorn > 50 um) ist ein ausgepragtes R-Kurvenverhalten nicht relevant [Taj93, Bec93]. Fur
die getesteten SigN, - Werkstoffe gilt im wesentlichen die Beziehung olK/Vc. Mit Ausnahme der
Werkstoffe Nd/AI-5 und Nd/AI-7 ist stets ein ahnlich groRer Maximaldefekt bruchauslésend
(Glasphasenanreicherung). Die nach der Griffith -Gleichung (Gl.4) abgeschéatzte kritische
Defektgrolie liegt bei ca. 24 um. Die kritische DefektgroRe in den Werkstoffen Nd/Al-5 und
Nd/Al-7 liegt bei 35 bzw. 14 um, wenn fur Y der Wert v verwendet wird.

In Abbildung 25 ist die RiRausbreitung in zwei Si;N, - Werkstoffen (Nd/Al-3 und Nd/Al-5) mit
unterschiedlichem Geflige gezeigt.
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b) Nd/Al-5

Bild 25: REM-Aufnahmen mit RiRausbreitung in den SizN, - Werkstoffen Nd/AI-3 und Nd/Al-5
(90 ”’ Plasmaétzung)

Die bruchauslésenden Defekte in den untersuchten Si;N, - Werkstoffen waren berwiegend
Glasphasenanreicherungen. Finish-Bearbeitungsdefekte konnen als bruchausldsende Defekte
ausgeschlossen werden.

Ein Vergleich der Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-2 und Nd/AI-5 untereinander zeigt, dal die
Steigerung des K, - Wertes nicht zu einer Festigkeitsteigerung fuhrt. Ursache flr den steigenden
K. - Wert ist eine Kornvergréberung in Richtung Si;N, - Werkstoff Nd/AI-5 (Tabelle 8). Diese
Kornvergréberung fuhrt zu einer zunehmenden Verzahnung des Gefliges. Die verzahnten,
stabchenformigen B-SigN, - Kristalle absorbieren mehr Bruchenergie, es kommt zur
Riablenkung (Bild 25b) und pull-out-Effekten, wodurch ein héherer Widerstand gegeniiber
RiBausbreitung geleistet wird (Anstieg im K, - Wert). Die bruchauslosenden Defekte im
Werkstoff Nd/AI-5 waren Verunreinigungen (C, Fe), die dazu fuhrten, dal trotz des hohen K -
Wertes die Festigkeit nicht weiter anstieg.

Die im Vergleich zu den Werkstoffen Nd/Al-2 und Nd/AI-3 (784...788 MPa) erhdhten
Festigkeitswerte der Werkstoffe Nd/Al-4 und Nd/Al-6 (916...955 MPa) sind im wesentlichen auf
das hoéhere Bruchzdhigkeitsniveau  zurlckzufiihren, das durch eine verdnderte
Gefuigemorphologie (héherer Streckungsgrad der 3-SisN, - Korner der Werkstoffe Nd/Al-4 und
Nd/Al-6) hervorgerufen wird (Tabelle 8). In den Si;N, - Werkstoffen wurde ein hoher Anteil an
interkristallinem Bruch gefunden. Aufgrund der globularen Kornstruktur der 3-SisN, - Kérner in
den Werkstoffen Nd/Al-2 und Nd/AI-3, kommt es nicht zu einer intensiven Ril3ablenkung (Bild
25a) und damit zu geringeren K- und Festigkeitswerten. Eine Erhohung des Streckgrades in
den Werkstoffen Nd/Al-4 und Nd/AI-6 hat eine stérkere RiBverzweigung um die gestreckten
B-SigN, - Kérner herum zur Folge, die zu einem Anstieg der K- und Festigkeitswerte fuhrt (Bild
22 und 23).
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Die durchschnittlichen Festigkeitswerte der Si;N, - Werkstoffe Nd/AI-5, Nd/AI-7 und Nd/AI-8
liegen in einem Bereich zwischen 1100 und 1150 MPa. Auch hier ist eine hohe RiRzahigkeit
Ursache flr die hohe Raumtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe. Das Gefuge dieser

Werkstoffe ist durch langgestreckte 3-SisN, - Korner gekennzeichnet (Tabelle 8).

Die Raumtemperaturfestigkeiten der SIAION - Werkstoffe lagen in einem Bereich zwischen 650
und 800 MPa. Das Festigkeitsniveau dieser Werkstoffe wird durch den relativ hohen a’-SiAION -
Gehalt und die globulare Kornmorphologie der a’-SIAION - Phase bestimmt. Mit
abnehmendem o’-SIAION - Gehalt steigen sowohl die K- als auch die Festigkeitswerte dieser
Werkstoffe an (Bild 22 und Bild 23).

Nd-Si-O-N - System

Die Festigkeit der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-2 und Nd/Si-4 liegt bei ca.
1100 MPa. Fir diese SizN, - Werkstoffe wurde ein K, - Wert von 9...10 MPa-Vm gemessen. Mit
steigendem SiO, - Gehalt nimmt sowohl der K- als auch der Festigkeitswert der SigN, -
Werkstoffe ab. Die K. - Werte lagen in einem Bereich zwischen 8,7...7,6 MPa-vm, die
Festigkeitswerte zwischen 900...1000 MPa. Ursache fir den leichten Rickgang ist die mit
steigendem SiO, - Gehalt zunehmende Globularisierung der -Si;N, - Kérner im Verlauf des
Verdichtungsprozesses. Die Abnahme des Streckungsgrades ist mit einer Abnahme des K, -
Wertes und der Festigkeit verbunden (Tabelle 8, Bild 22 und 23).

Zusammenfassung:

Besonders gunstig fur hohe Raumtemperatureigenschaften der SigN, - Werkstoffe ist eine
Zusammensetzung der Korngrenzenphase, die die Entwicklung eines Gefliges mit hohem
Streckgrad unterstitzt. Das ist der Fall in den aluminiumhaltigen Si;N, - Werkstoffen Nd/Al-5,
Nd/Al-7...8 und in den aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffen Nd/Si-2 und Nd/Si-4.

Diese SizN, - Werkstoffe zeichnen sich durch hohe K, - Werte aus (K, > 8 MPa-Vm). Das Gefiige
dieser SigN, - Werkstoffe ist durch langgestreckte B-SizN, - Korner gekennzeichnet. Durch das
HeilRpressen konnten in diesen Werkstoffen sehr hohe Festigkeiten von > 1000 MPa erzielt
werden.
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4.5.1.2. Raumtemperatureigenschaften der Modellglaser

Die Raumtemperaturfestigkeit von SizN, - Werkstoffen wird von der Rif3zahigkeit (K,.) und der
kritischen DefektgroRe bestimmt. Fur die RiBzahigkeit ist neben der Geflgemorphologie des
Si;N, die Bindungsfestigkeit zwischen Korn und Korngrenzenphase von Bedeutung, weil die
RiRausbreitung in Siliciumnitrid in Abh&ngigkeit von der Korngrenzenfestigkeit transkristallin
(hohe Korngrenzenfestigkeit) oder interkristallin (niedrige Korngrenzenfestigkeit) verlaufen kann.
Da in allen flussigphasengesinterten Siliciumnitridwerkstoffen ein Anteil Restglasphase
zurlickbleibt, ist es wichtig, die Eigenschaften dieser Glasphase zu kennen, um zu beurteilen,
wie stark die Raumtemperatureigenschaften der Si;N, - Werkstoffe von der Zusammensetzung
und den Eigenschaften der amorphen Sekundarphase bestimmt werden.

Die Raumtemperatureigenschaften von Glasern mit einem Stickstoffgehalt von 0 49.% wurden
nicht aufgefiihrt, da sie bis auf G4-ON nicht vollstandig rontgenamorph sind. Mit zunehmendem
Stickstoffgehalt vergroRert sich der Glasbildungsbereich.

In Abbildung 26 und 27 sind die Harte und die RiRzahigkeit der Glaser in Abhangigkeit vom
Aluminium- und Stickstoffgehalt dargestellt. Die Standardabweichung liegt bei £10 %.

Bei der Bestimmung der Mikroharte und der Rif3zéhigkeit Uber die Indentermethode muf}
beriicksichtigt werden, dafl nach Einbringen der Vickerseindriicke in die Probenoberflache
halbkreisformigen "Ausplatzungen™ oder eine zeitlich verzogerte RiBausbreitung auftraten.
Diese Fehler wurde bei der Bewertung der Ergebnisse beachtet.
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Bild 26: Mikroharte der Modellglaser G1, G2, G3 und G4 in Abhangigkeit vom Al- und N -
Gehalt
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Die Mikroharte der untersuchten Modellglasproben zeigte keine eindeutige Abhangigkeit vom
Al - Gehalt. In Abhangigkeit vom Stickstoffgehalt ist dagegen eine Tendenz zu erkennen. Mit
zunehmendem N - Gehalt steigt die Mikroharte der Modellgléaser an. Die Substitution des
zweiwertigen Sauerstoffes durch den dreiwertigen Stickstoff fuhrt zu einer Erhéhung des
Vernetzungsgrades und der Steifheit der Glasstruktur. Ein Anstieg in der Mikroharte der
Oxinitridglaser mit steigendem N - Gehalt ist die Folge.
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Bild 27: Ri3zahigkeit der Modellglaser in Abhangigkeit vom Al- und N - Gehalt

Auch die RiRzahigkeit der Modellglasproben wird durch den Einbau des dreiwertigen Stickstoffs
beeinflul3t. Mit zunehmendem N - Gehalt stieg die Rif3zahigkeit der Modellglasproben. Grund
fur den Anstieg der RiRzahigkeit ist die Erhéhung des Vernetzungsgrades durch die
Sauerstoff-Stickstoff - Substitution in der Glasstruktur. In Abhéngigkeit vom Al - Gehalt wurde
eine leichte Anderung der RiRzahigkeit der Modellglasproben beobachtet. Mit zunehmendem Al
- Gehalt und leichter Reduzierung des Nd - Gehaltes kam es zu einer leichten Abnahme der
Ri3zahigkeit.

Der Uber die Ultraschallmethode bestimmte E-Modul der Glasproben lag in einem Bereich von
120 bis 135 MPa und besitzt keine eindeutige Abhangigkeit vom Al - Gehalt (siehe Tabelle 26,
Anhang). Die Abhéangigkeit vom Stickstoffgehalt ist dagegen eindeutig und zeigt,
Ubereinstimmend mit den in der Literatur bekannten Werten, daf? mit steigendem N - Gehalt
der E-Modul zunimmt.

Die Tendenz des Stickstoffes die mechanischen Eigenschaftskennwerte (Mikroharte,
RilRzahigkeit, E-Modul) von Oxinitridglasern zu erhdéhen, wird in der Literatur mehrfach erwéahnt
[Ham94, Rou94, Len89].
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Eine Interpretation der Raumtemperatureigenschaften der entsprechenden SigN, - Werkstoffe
mit Hilfe der Ergebnisse zu den Raumtemperatureigenschaften der Modellglaser ist
problematisch, da sich die Harte- und K, - Werte nur in einem sehr kleinen Intervall in
Abhéangigkeit von der Zusammensetzung der Glaser andern.

Die ermittelten Tendenzen korellieren nicht mit den Eigenschaften der Si;N, - Werkstoffe. Das
kann dadurch bedingt sein, dal} die Glasphase in den Si;N, - Werkstoffen einen hoheren
Stickstoffgehalt besitzt. Andererseits ist der RilRverlauf auch von den sich ausbildenden
Spannungen abhéngig, die wiederum von der Differenz der thermischen Ausdehnung
abhéngen.

Da in allen SizN, - Werkstoffen ein hoher Anteil an interkristallinem Bruch vorhanden ist, wird
der K. - Wert der untersuchten SizN, - Werkstoffe im wesentlichen von Gefuigemorphologie,
insbesondere Streckgrad und KorngroRe, und weniger von den sich nur gering andernden
Glaseigenschaften abhangig sein.

Zusammenfassung:

Die Anderung der chemischen Zusammensetzung der Glaser bewirkt nur geringe
Veranderungen der mechanischen Glaseigenschaften. Die ermittelten Tendenzen korrelieren
nicht mit den Raumtemperatureigenschaften der entsprechenden Si;N, - Werkstoffe. Die
Anderung der Eigenschaften der Glaser im System Nd-Al-Si-O-N bei Raumtemperatur spielen
somit nur eine untergeordnete Rolle fir das Raumtemperaturverhalten von Siliciumnitrid. Der
EinfluR der Gefligemorphologie (Streckgrad, Korngrof3e) ist wesentlich groRer.
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4.5.2. Hochtemperaturverhalten

Nachfolgend wird das Hochtemperaturverhalten der drei Si;N, - Werkstoffgruppen diskutiert.
Das Ziel der Untersuchungen bestand darin die Werkstoffvarianten zu charakterisieren, um den
Einfluld
Nachfolgende Untersuchungen an Modellglasproben sollen die gefundenen Abhéngigkeiten
unterstitzen (Kap. 4.5.2.2.).

der unterschiedlichen Korngrenzenphasenzusammensetzung zu  bestimmen.

4.5.2.1. Hochtemperaturverhalten der Si;N, - Werkstoffe

Das Hochtemperaturverhalten von Si;N, - Werkstoffen hangt neben dem K - Wert und der
kritischen DefektgrofRe von Oxidations-, langsamen Rilwachstums- und Kriecherscheinungen
ab. Der EinfluB der letzten drei Faktoren ist bei Kurzzeittests allerdings nur gering. Um den
EinfluR dieser Faktoren auf das Hochtemperaturverhalten der SizN, - Werkstoffe zu beurteilen,
sind Langzeituntersuchungen im Hochtemperaturbereich notwendig.

In Abhangigkeit von der Art und Menge der verwendeten Sinteradditive traten Unterschiede im

Hochtemperaturverhalten der Si;N, - Werkstoffe auf.

In Tabelle 12 sind die Festigkeiten bei 1400 °C (Vakuum) sowie das Kriech- und
Oxidationsverhalten der untersuchten SizN, - Werkstoffe zusammengestellt.
Tabelle 12: Hochtemperatureigenschaften der untersuchten Si;N, - Werkstoffe
Werkstoff | 01400°C € 10ompa | E150mpa | E200mpa | Ez00mpa | Kox1400°c | Koxaasore | Koxasoorc
(MPa] | 105 | 105 | 105 | 105 120114 120114 120114
[1/h] [1/h] [1/h] [1/h] [kg?/m#.s] | [kg2/m*s] | [kg4/m4-g]
Abbruch nach Abbruch nach
Nd/Al-2 |461+26 - - - con - -
Abbruch nach Abbruch nach
Nd/AI-3 |333+22 ' - - - 100h - -
Nd/Al-4 |813+44| 20,0 |sunnanan| — - - e et - -
Abbruch nach Abbruch nach
Nd/AI-5 |736+45| - - - con - -
Nd/Al-6 |879+19| 84 | 200 | 250 | - | " - -
Nd/Al-7 1913+60| 3,5 6,2 9,4 - 7,1 15,9 160
Nd/AlI-8 |936+17| 4,0 55 9,6 - 7,1 16,9 160
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Fortsetzung Tabelle 12:

Werkstoff | ©1400°C SIOOMPa SISOMPa SZOOMPa SSOOMPa Kox1a00°c | Kox1asoec | Koxisooec
(MPa] | 105 & 105 | 105 | 105 | 0% 10% 10%
[1/h] [1/h] [1/h] [1/h] [kg2/m4:s] | [kg2/m#s] | [kg2/m4:s]
Sialon-1 |662+23| 16,0 | 220 | 360 | - | "o - -
34’0 ruch nacl
Sialon-2 | 678 + 25 | apbruch nach - - : Abbso; h h ) )
18 h
. Abbruch nach Abbruch nach
Sialon-3 | 604 73| " - - - won - -
Nd/Si-2 [831+17| 3,0 | 40 | 49 (S'Oh) 2,2 5,2 61
273
Nd/Si-4 |700+52| 34 | 60 | 84 1(0;)5 1,9 43 43
50
Nd/Si-6 |558+36| 28 | 63 | 97 || 17 5,4 33
Nd/Si-8 |551+27| 41 | 87 | 120 | "™ | 14 4,6 30
Nd/Si-9 |508+39| 9,1 | 18,0 | 56,0 - 1,3 4,9 29
Nd/Si-10 |476 +88| 11,0 | 21,0 - - 2,0 5,2 28
Nd/Si-11 |479+88| 88 | 15,0 - - 1,5 5,0 24
Nd/Si-12 (558 +67 | 9,1 | 18,2 - - 1,3 4,8 26

In Abbildung 28, 29 und 30 sind die Hochtemperatureigenschaften der untersuchten Si;N, -
Werkstoffe graphisch dargestellt. Abbildung 28 fiihrt das Verhaltnis der Biegebruchfestigkeit bei
1400 °C zur Raumtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe auf. Die Abbildung 29 zeigt die
Werte der Oxidationskonstanten K, bei unterschiedlichen Temperaturen (1400, 1450, 1500 °C)
im Vergleich. Und die Abbildung 30 ist eine graphische Darstellung der Kriechraten der
untersuchten Si;N, - Werkstoffe bei unterschiedlichen Biegespannungen (100, 150, 200 MPa /

1400 °C).
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Bild 28: Festigkeitsverhaltnis (0,55 bei 1400 °C zu 0,55 bei 25 °C) der SigN, - Werkstoffe aus den

3 Werkstoffgruppen: Sialon, Nd/Al und Nd/Si (siehe Kap. 4.5.2.1.1.)
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Bild 29: Oxidationskonstanten der SizN, - Werkstoffe aus den 3 Werkstoffgruppen: Sialon, Nd/Al
und Nd/Si bei unterschiedlichen Temperaturen: 1400, 1450 und 1500 °C (siehe Kap. 4.5.2.1.2.)
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Bild 30: Kriechgeschwindigkeiten der SizN, - Werkstoffe aus den 3 Werkstoffgruppen: Sialon,
Nd/Al und Nd/Si bei unterschiedlichen Spannungen: 100, 150 und 200 MPa (Biegebelastung,
1400 °C) (siehe Kap. 4.5.2.1.3.)

4.5.2.1.1. Hochtemperaturfestigkeit (1400 °C, Vakuum)

Die Hochtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe wurde an durchschnittlich 10 Proben
bestimmt. Neben den fir die Raumtemperaturfestigkeit bestimmenden GroRen, wie K. und
kritische Defektgrolie, spielen mit steigender Temperatur das Erweichen der amorphen
Korngrenzenphase und damit verbundene Prozesse eine wesentliche Rolle. Ein positiver Effekt
der dabei auftreten kann, ist das Ausheilen von spannungsinduzierten Rissen durch die viskose
Glasphase.

Nd-Al-Si-O-N - System

Die Hochtemperaturfestigkeitswerte der SIAION - Werkstoffe sind im Vergleich zu ihren
Raumtemperatureigenschaften sehr gut. Trotz des hohen Al,O5- bzw. AIN - Gehaltes in den
Ausgangszusammensetzungen der Werkstoffe der Festigkeitsverlust bei 1400 °C nur gering. Die
Festigkeitswerte lagen bei 650 MPa. Diese hohe Kurzzeitfestigkeit bei 1400 °C kann mit dem
verstarkten Einbau von Elementen aus der Korngrenzenphase (Nd, Al) in die a-SigN, - Korner
(a’-SIAION) erklart werden. Der partielle Rickgang der Konzentration der Additivelemente Nd
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und Al fuhrt neben der Senkung des Glasphasenanteils zu einer partiellen Anhebung der
Glasphasenviskositat zwischen den a’-SIAION - Kérnern und somit zu einer relativ hohen
Kurzzeitfestigkeit bei 1400 °C [Eks92, Ca091, Wo6t89].

Der Festigkeitsverlust der aluminiumreichen Werkstoffe Nd/Al-2 und Nd/AI-3 bei hohen
Temperaturen ist sehr grof3. Die Festigkeit dieser SizN, - Werkstoffe sank bei einer Temperatur
von 1400 °C auf ca. 400 MPa. Der Stabilitatsverlust ist auf den hohen Al,O5- bzw. AIN - Gehalt
in der Ausgangszusammensetzung der Werkstoffe zurickzufuhren, der die Bildung einer
durchgehend amorphen niedrigviskosen Korngrenzenphase unterstiitzt, deren Viskositat bei
Temperaturen Gber 900 °C stark abnimmt.

Mit abnehmendem Al,O5- bzw. AIN - Gehalt und zunehmendem Nd,O; - Gehalt steigt die
Hochtemperaturfestigkeit der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-4...6 auf Werte um 800 MPa. Grund fur
den Anstieg der Hochtemperaturfestigkeit der Werkstoffe ist der zunehmende
Kristallisationsgrad der Sekundarphase und der damit sinkende Anteil an Restglasphase. Der
Festigkeitsverlust bei 1400 °C fiir den SizN, - Werkstoff Nd/Al-5 lag bei ca. 360 MPa. Fir die
SiN, - Werkstoffe Nd/Al-4 und Nd/Al-6 ist der Festigkeitsverlust bei 1400 °C sehr gering. Er lag
bei ca. 100 MPa. Eine Senkung der Spannung an der Rif3spitze durch eine Al-reiche,
niedrigviskose Restglasphase kann als mogliche Ursache daftir gesehen werden.

SizN, - Werkstoffe mit einem sehr geringen Al- (< 1 Masse % Al,O5 bzw. AIN) und einem hohen
Nd - Gehalt ( ca. 16 Masse% Nd,O;) besitzen bei 1400 °C sehr hohe Festigkeitswerte
(Nd/AI-7...8). Die Festigkeit dieser Werkstoffe bei 1400 °C betrug mehr als 900 MPa. Allerdings
ist der Festigkeitsverlust gegenlber der Raumtemperaturfestigkeit wesentlich groRer als flr die
Werkstoffe Nd/Al-4 und Nd/AI-6. Grund fir die hohe Kurzzeitfestigkeit der SizN, - Werkstoffe
Nd/Al-7...8 bei 1400 °C ist sowohl das hohe Raumtemperatur-Eigenschaftspotential dieser
Werkstoffe als auch der hohe Kristallisationsgrad der Sekundarphase und der damit verbundene
geringe Anteil an Restglasphase.

Nd-Si-O-N - System

In Abbildung 31 sind die Hochtemperaturfestigkeitswerte der aluminiumfreien SigN, -
Werkstoffe dargestellt.

Ergebnisse und Diskussion Seite 74



Nd-N-Melilith

+ . . T .
Nd-Apatit (ss) Nd-Apatit (ss) Nd-Apatit (ss) + Disilikat + SiN,0

1000

800

600 Ndrsi-1g

O1400°c [MPa]

400 -~

200 ~

0 T T T T T T T 1
0 1.05 11 1:15 1.2 1:25 1:3 1:3,5 1:4

Nd,03 * SiO, [mol: mol] —>» Si0,

Bild 31: Abhangigkeit der Hochtemperaturfestigkeit der aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe vom
Nd,05:SiO, - Molverhéltnis

Mit zunehmendem SiO, - Gehalt nimmt die Hochtemperaturfestigkeit der SizN, - Werkstoffe
Nd/Si-2, Nd/Si-4, Nd/Si-6 und Nd/Si-8 von 831 auf 551 MPa ab. Bei einem weiteren Anstieg des
SiO,- Gehaltes in den Werkstoffen Nd/Si-9...12 bewegt sich die Hochtemperaturfestigkeit in
einem Bereich zwischen 500...450 MPa. Der Rickgang der Hochtemperaturfestigkeit mit
steigendem SiO, - Gehalt kann mehrere Ursachen haben. Die Kristallisation Nd,O5-reicherer
Phasen (Nd-Apatit (ss)) als es dem Gleichgewicht entspricht, fiihrt zur Bildung einer sehr SiO, -
reichen Restglasphase mit geringem Nd-Gehalt. Aber auch das Niveau der
Raumtemperaturfestigkeit der SiO, - reichen SizN, - Werkstoffe tbt einen Einflu auf die
Festigkeitswerte bei hohen Temperaturen aus. Bild 28 zeigt das Verhaltnis der
Hochtemperaturfestigkeit zur Raumtemperaturfestigkeit.

Zusammenfassung:

Bei der Hochtemperaturfestigkeit von flussigphasengesinterten SisN, - Werkstoffen spielen
neben der Ril3z&higkeit und der kritischen Defektgrtfie Erscheinungen, die mit dem Erweichen
der amorphen Korngrenzenphase in Zusammenhang stehen, eine wesentliche Rolle. Eine
Schmelzphasenzusammensetzung, die die Bildung eines Gefliges mit hohem Streckgrad
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unterstiitzt, nach dem Abkihlen zu einem hohen Kristallisationsgrad der Korngrenzenphase
fuhrt und eine Ausheilung von spannungsinduzierten Rissen im Verlauf der
Hochtemperaturbelastung ermoglicht, ist die Voraussetzung fur einen SigN, - Werkstoff mit
einer hohen Hochtemperatur-Kurzzeitfestigkeit.

Von den untersuchten Si;N, - Werkstoffen zeichnen sich die aluminiumhaltigen Werkstoffe
Nd/Al-4...8 und die aluminiumfreien Werkstoffe Nd/Si-2 und Nd/Si-4 durch ein hohes Niveau an
Kurzzeit-Hochtemperaturfestigkeit (1400 °C, Vakuum) aus. Die Festigkeiten lagen in einem
Bereich zwischen 700 und 900 MPa. Diese SizN, - Werkstoffe besitzen alle ein Geflige mit
hohem Streckgrad. Die Korngrenzenphase ist Nd,O5 - reich und tberwiegend kristallin. In den
Werkstoffen Nd/Al-4...6 spielen zusatzlich RiRausheilungsprozesse durch die niedrigviskose
Al-haltige Restglasphase eine Rolle.
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Langzeithochtemperaturverhalten

4.5.2.1.2. Oxidationsverhalten

Die Standzeit von SigN, - Werkstoffen bei hohen Temperaturen an Luft wird insbesondere durch
die Sauerstoffdiffusion in den Werkstoff hinein und den damit verbundenen Prozessen, wie Gas-
und Porenbildung, bestimmt. Ziel der Oxidationsuntersuchungen ist zu erkennen, ob es Uber die
Verschiebung der Zusammensetzung der kristallinen Korngrenzenphasen und der Restglasphase
moglich ist, diese oxidationsbedingten Degradationsprozesse im Si;N, - Geflige zu
unterdricken. Uber die Erzeugung einer defektarmen SiO,-reichen Passivierungsschicht
zwischen der Sauerstoffatmosphéare und dem Si;N, im Inneren der Werkstoffe soll die
Einwartsdiffusion des Sauerstoffes herabgesetzt werden.

Die Auswertung der Oxidationsergebnisse ergab eine definierte Korrelation der
Oxidationsbestandigkeit der untersuchten SizN, - Werkstoffe von der Konstitution der
Sekundéarphase und damit von der Art und Menge der Sinteradditive.

In Abbildung 32 ist fir ausgewahlte Siz;N, - Werkstoffe (Nd/Al-7, Nd/Si-2, Nd/Si-12) die
Abhéangigkeit der Massednderung von der Oxidationsdauer bei 1400 und 1500 °C dargestelit.
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Bild 32: Masseénderung in Abh&ngigkeit von der Zeit (Vt) fur die SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7,
Nd/Si-2 und Nd/Si-12 (1400 °C, 1500 °C)

Die Massednderung der in Abbildung 32 aufgefiihrten SigN, - Werkstoffe im Verlauf der
Oxidation bei einer Temperatur von 1400 °C zeigt eine parabolische Abhéngigkeit von der Zeit,
was mit der Bildung einer schiitzenden Oxidationsschicht auf der Oberflache der Si;N, -
Werkstoffe verbunden ist. Bei einem Anstieg der Oxidationstemperatur auf 1500 °C traten
Unterschiede im Verlauf der Massednderung der Nd,O, - reichen Si;N, - Werkstoffe (Nd/Al-7
und Nd/Si-2) im Vergleich zum SiO, - reichen Werkstoff Nd/Si-12 auf. Zu Beginn der Oxidation
bei 1500 °C zeigen die Nd,O; - reichen Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 einen hohen
Massezuwachs. Nach ca. 400 h kommt es zu einem Abknicken im Verlauf der Masseanderung.
Dieser Ruckgang im Massezuwachs ist mit einem Abplatzen der Oxidationsschicht im Verlauf
des Abkuhlprozesses zu erklaren.

Oxidationskinetik

Fur die Beschreibung der Oxidationsprozesse wurde die Zeitabhangigkeit der Masseanderung
(Am) Uber einen Zeitbereich (t) von 50 bis 1000 h untersucht. Dabei ergab sich eine
Abhéangigkeit vom Typ: Am = b - t¢. Die experimentell ermittelten Werte der Masseanderung in
Abhéangigkeit von der Zeit wurden mittels Regressionsanalyse ausgewertet. In Tabelle 13 sind die
Werte des Regressionskoeffizienten R, des Exponenten ¢ und des Koeffizienten b angegeben.
Bei einem c-Wert von 0,5 ergibt sich ein parabolisches Wachstumsgesetz der Oxidschicht.

Tabelle 13: Regressionsanalyse des Oxidationsverhaltens

T
[%(i Nd/AI-7 | Nd/Al-8 | Nd/Si-2 | Nd/Si-4 | Nd/Si-6 | Nd/Si-8 | Nd/Si-9 | Nd/Si-10 | Nd/Si-11 | Nd/Si-12
1400 [c | 0,43 0,42 0,43 0,43 0,43 0,46 0,49 0,49 0,50 0,49
b| -456 | -453 | -462 | -460 | -467 | -514 | -536 | -5,30 -5,37 -5,38
R| 0,99 1,00 1,00 0,99 0,99 0,99 0,99 1,00 1,00 1,00
1450 |c | 0,29 0,29 0,39 0,37 0,35 0,46 0,51 0,52 0,51 0,52
b| -340 | -3,40 | -455 | -423 | -421 | -484 | -522 | 531 -5,24 -5,28
1,00 0,98 0,99 1,00 1,00 0,99 1,00 1,00 1,00 1,00
1500 |c | 0,30 0,30 0,30 0,31 0,41 0,43 0,47 0,46 0,47 0,50
b| -268 | -2,79 | -3,04 | -3,46 | -3,52 | -4,23 | 424 | -432 -4,51 -4,65
0,98 1,00 1,00 1,00 0,99 0,98 0,98 0,98 0,98 0,99
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Die ¢ - Werte aus der Regressionsanalyse liegen in einem Bereich zwischen 0,29 und 0,52.
Besonders deutlich wird das Abweichen vom parabolischen Wachstumsgesetz der
Oxidationsschicht im Fall der Nd,Oj - reichen SizN, - Werkstoffe (Bild 32).

Die Geschwindigkeitskonstanten der Oxidation (K,,) wurden Gber den Anstieg der Geraden aus
der Abhangigkeit der Massednderung von der Zeit (Vt) bestimmt (Bild 32). In Tabelle 14 sind die
Werte der Geschwindigkeitskonstanten K, der untersuchten Si;N, - Werkstoffe aufgefiihrt. Im
Fall der Nd,O; - reichen Si;N, - Werkstoffe ist der K,, - Wert starker fehlerbehaftet. Durch das
Abplatzen der Oxidationsschicht im Verlauf der AbkUhlprozesse entspricht der verzeichnete
Massezuwachs nicht der Realitat. Der Anstieg der Kurve mifte steiler verlaufen. Fur die Nd,O4
- reichen Werkstoffe (Nd/Al-7...8, Nd/Si-2) wird ein K, - Wert angegeben, der einem Zeitbereich
von 50...400 h zuzuordnen ist.

Tabelle 14: Geschwindigkeitskonstanten der oxidierten SizN, - Werkstoffe (+ 5 %)

Kox -+ [Kg2/m#.s]

Toxi

°C] Nd/AI-7 | Nd/AI-8 | Nd/Si-2 | Nd/Si-4 | Nd/Si-6 | Nd/Si-8 | Nd/Si-9 | Nd/Si-10 | Nd/Si-11 | Nd/Si-12

14007,1-10-117,1.10-11/2,2.10'11|1,9.10-14{1,7.10-11/1,4.10'11|1,3.10-11|2,0-10-11/1,5.1011|1,3.10'12

1450 (1,6-10-10{1,7.10-10/5,2.10'11|4,3.10-11|5,4.10-11/4,6.10'11|4,9.10-11|5,2.10-11/5,0.1011|4,8.10-11

1500 1,6-109| 1,6:10° |6,1:10'10/4,3.10-10/{3,3.10-10/3,0.10'10/3,0.10-10|2,8.10-10|2,4.1010/2,6.10-10

Von Persson et al. [Per93], Taut [Tau94] und Gogotsi [Gog93] werden fur dichte SizN, -
Werkstoffe Geschwindigkeitskonstanten der Oxidation (1400...1500 °C) im Bereich zwischen
5-10-10.,.5.109 kg?/cm#-s genannt. Die Werte der Geschwindigkeitskonstanten der untersuchten
SisN, - Werkstoffe Nd/Al-7...8 und Nd/Si-2...12 liegen unterhalb dieses Bereiches und sind
vergleichbar mit Werten die Wotting et al. [W6t97] fir einen B-SigN, - Werkstoff mit minimalem
Additivgehalt (Y,0,) angibt (7-10-12...2.10-11 kg2/cm#-s (1400 °C)).

In Abbildung 33 sind die Werte der Oxidationskonstante im Vergleich zu Literaturwerten
graphisch dargestellt. Die hinsichtlich einer Verbesserung in der
Langzeit-Hochtemperatur-Bestandigkeit, speziell im Oxidationsverhalten, erzielten Ergebnisse
sind besonders im Vergleich zu Al-haltigen SizN, - Werkstoffen ersichtlich. Bis 1400 °C zeigen
die aluminiumhaltigen SisN, - Werkstoffe Nd/AI7...8 trotz erhOhtem Additivgehalt (ca. 10
Vol.%) eine akzeptable Oxidationsbestéandigkeit. Die aluminiumfreien SigN, - Werkstoffe
Nd/Si-2...12 besitzen bis 1450 °C eine gute Oxidationsbestandigkeit.
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Bild 33: Vergleich des Oxidationsverhaltens der SizN, - Werkstoffe Nd/Si-6 und Nd/Si-12 mit
Literaturdaten (1-[Gog93], 2-[W6t97], 3-[Tau94], 4, 5-[Per93])

Aktivierungsenergien ftr die Oxidation der SizN, - Werkstoffe

Die treibende Kraft fir die Oxidation von SizN, - Werkstoffen ist die geringere freie Energie des
Oxides im Vergleich zu Siliciumnitrid und Sauerstoff. Die zuzufiihrende Energie, die notwendig
ist den stabileren Energiezustand zu erreichen bzw. die Oxidationsprozesse zu aktivieren, ist die
Aktivierungsenergie. Sie 1Rt sich ermitteln, indem die Geschwindigkeit der Zustandsanderung
(Massedanderung) gemessen und gemald der logarithmierten Form der Arrhenius-Gleichung,
In(dm/dt)=InK-E,/RT, In(dm/dt) tber 1/T aufgetragen wird. Uber den Anstieg der Geraden wird
die Aktivierungsenergie fur die Oxidation bestimmt.

Aus der Kenntnis der Aktivierungsenergien kann auf die Art der den Zustandsdnderungen
zugrundeliegenden atomaren Vorgangen geschlossen werden, da fir die unterschiedlichen,
thermisch aktivierten Vorgénge, wie Ausgleich von Konzentrationsunterschieden durch
Diffusion, Kriechen oder viskoses FlieBen, unterschiedliche Aktivierungsenergien erforderlich
sind.

In Abbildung 34 ist die Abhangigkeit der Logarithmen der Geschwindigkeitskonstanten (K,)
von der Oxidationstemperatur (1/T) dargestellt.
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Bild 34: Logarithmen der Geschwindigkeitskonstanten der untersuchten Si;N, - Werkstoffe in
Abhangigkeit von der Oxidationstemperatur (1000 h)

In Tabelle 15 sind die Werte der Aktivierungsenergien fiir die Oxidation der untersuchten SigN, -
Werkstoffe angegeben.

Tabelle 15: Oxidations-Aktivierungsenergien der untersuchten Si;N, - Werkstoffe

E, . [ki/mol]
T,[°C] |Nd/AI-7|Nd/AI-8| | Nd/Si-2 | Nd/Si-4 | Nd/Si-6 | Nd/Si-8 | Nd/Si-9 |Nd/Si-10|Nd/Si-11|Nd/Si-12
1400-1450 | 337 | 418 418 | 385 | 565 | 578 | 654 | 463 | 578 | 616
1450-1500 | 1172 | 1142 | | 1248 | 1170 | 919 | 951 | 915 | 849 | 790 | 853

Nd-Si-Al-O-N - System

Die Aktivierungsenergie fur die Oxidation der Al - haltigen Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und
Nd/Al-8 im Temperaturbereich zwischen 1400 und 1450 °C lag in einem Bereich zwischen
337 und 418 kJmol. Im Temperaturbereich zwischen 1450 und 1500 °C stieg die
Aktivierungsenergie auf Werte zwischen 1172 und 1142 kJmol. Der Anstieg der
Aktivierungsenergie laBt die SchluBfolgerung zu, dal? bei Temperaturen oberhalb 1450 °C eine
Anderung im Oxidationsmechanismus auftritt. Fur das Stoffsystem Y-Si-Al-O-N wird eine
minimale Eutektiktemperatur von 1310 °C [Mea91] angegeben. Da der Anteil an AIN bzw.
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Al,O; in den Werkstoffen Nd/Al-7...8 aber sehr gering ist und nicht in die kristallinen Phasen der
Oxidationsschicht eingebaut wird, kann bei den Oxidationsbetrachtungen vom Stoffsystem
Y-Si-O-N bzw. Nd-Si-O-N ausgegangen werden. Die minimale Eutektiktemperatur fir dieses
System (Nd-Si-O-N) wird mit 1450 °C [Tho90] angegeben. Das bedeutet, dall ab 1450 °C und
dartiber in der Oxidationsschicht Schmelzprozesse auftreten kénnen. Fiir eine Anderung in der
Art des Oxidationsmechanismus ab Temperaturen >1450 °C sprechen auch die Werte der
Aktivierungsenergie die von Echeberria et al. [Ech90] und Taut [Tau94] bestimmt wurden. In
einem Temperaturbereich von 1250...1425 °C lagen die von Echeberria et al. an Si;N, -
Werkstoffen mit CeO, und Al,O5 als Additive bestimmten Werte der Aktivierungsenergie bei ca.
350 kiJ/mol. Auch die E,-Werte von Taut fur SizN, - Werkstoffe mit Y,O05 und Al,O5 in einem
Temperaturbereich von 1000...1450 °C liegen noch in einem Intervall zwischen 250 und 450
ki/mol. Mit Anstieg der Oxidationstemperatur auf Werte oberhalb 1450 °C steigen die Werte
der Aktivierungsenergie deutlich an. Sie liegen dann in einem Bereich zwischen 660...1070
kJ/mol [Tau94, Eche90, Ech89].

Nd-Si-O-N - System

Far die aluminiumfreien SigN, - Werkstoffe (Nd/Si-2...12) wurden im Temperaturbereich
zwischen 1400 und 1450 °C Aktivierungsenergien von 385 bis 654 kJ/mol bestimmt. Mit
steigendem SiO, - Gehalt kommt es zu einem leichten Anstieg der Aktivierungsenergie, was mit
der steigenden Viskositat der SiO,-reicheren Restglasphase der Werkstoffe Nd/Si-9...12 und der
geringeren Sauerstoffdiffusion erklart werden kann. Die Werte der Aktivierungsenergien sind
vergleichbar mit Werten von Babini et al. [Bab84], der fir dichte SizN, - Werkstoffe mit Y,04
und SiO, als Additive eine Aktivierungsenergie von 475 kJ/mol (1100...1350 °C) bestimmte.

Im Temperaturbereich zwischen 1450 °C und 1500 °C steigen die Werte der
Aktivierungsenergie auf 790...1248 kJ/mol. Schmelzprozesse in der Oxidationsschicht sind auch
hier Ursache fur die hohen Werte der Aktivierungsenergie. Fiir die Oxidation der SiO, - reichen
SisN, - Werkstoffe (Nd/Si-11, Nd/Si-12) im Temperaturbereich zwischen 1400...1450 °C und
1450...1500 °C laBt der Fehlerbereich von + 5% fir die Geschwindigkeitskonstante K, die
Annahme zu, daR die Werte der Aktivierungsenergie fiir beide Temperaturintervalle im gleichen
Bereich liegen. Abbildung 33 unterstiitzt diese Annahme. Der Anstieg der Geraden in
Abbildung 33 fir den SigN, - Werkstoff Nd/Si-12 ist sowohl im Temperaturbereich
1400...1450 °C als auch 1450...1500 °C ungefahr gleich. Der Grund dafur liegt in der
SiO,-reichen Restglasphase der Werkstoffe Nd/Si-11...12, die die Sauerstoffdiffusion in den
SisN, - Werkstoff unterhalb von 1450 °C erschwert und zu einem Anstieg der fir die Oxidation
bendtigten Aktivierungsenergie im Temperaturbereich 1400...1450 °C fihrt.
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Aufbau der Oxidationsschichten

In Abbildung 35 sind Querschnitte von zwei Oxidationsproben (Nd/Al-7, Nd/Si-9) dargestellt. Die
Oxidationstemperatur betrug 1450 °C, die Oxidationsdauer 1000 h.

1 - Glasphase mit Nd,Si»O7 - und SiO,- Kristallen
2 - SioN,O - Gebiet

3 - Glasphasenanreicherung

4 - pordses SigNg - Gefuge

5 - normales SigN4- Gefiige

Bild 35: REM - Aufnahme vom Querschliff der aluminiumhaltigen Oxidationsprobe Nd/Al-7

(1450 °C, 1000 h) und der aluminiumfreien Oxidationsprobe Nd/Si-9 (1450 °C, 1000 h) (120"
Plasmaatzung)

Bild 36 zeigt die Oxidationsoberflachen der SizN, - Werkstoffe Nd/Al7 und Nd/Si-9 nach der
Oxidation bei 1400 °C und 1450 °C (1000 h).
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1400 °C 1450 °C

a) Nd/Al-7

Bild 36: REM - Aufnahmen der Oxidationsoberflachen des aluminiumhaltigen SizN, -
Werkstoffes Nd/Al-7 und des aluminiumfreien SizN, - Werkstoffes Nd/Si-9 (1400 °C, 1450 °C,
1000 h)

In Tabelle 16 sind die am Rasterelektronenmikroskop gemessenen Schichtdicken ausgewahlter
Si;N, - Oxidationsproben nach einer Oxidationsdauer von 1000 h bei unterschiedlichen
Oxidationstemperaturen zusammengestellt.

Tabelle 16: Schichtdicken ausgewahlter Oxidationsproben (1400, 1450 und 1500 °C, 1000 h),
(obere Schicht - Nd,Si,O5 in Glasphase, untere Schicht - Si,N,O-reiche Zwischenschicht)

di400 ¢ » [UM] digs0<c » [UM] di500 °c - [HM]
Proben | obere Schicht | untere Schicht | obere Schicht | untere Schicht | obere Schicht | untere Schicht
Nd/Al-7 43 24 55 57 115 175
Nd/Si-2 8 3 19 5 63 110
Nd/Si-6 11 6 17 19 63 142
Nd/Si-8 9 15 18 25 63 160
Nd/Si-9 11 22 18 30 83 250
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Nd-AlI-Si-O-N - System

Die nach der Oxidation (1400...1500 °C) auf der Probenoberflache der Si;N, - Werkstoffe
Nd/Al-7 und Nd/AI-8 bestimmten kristallinen Phasen waren Nd,Si,O; und SiO, (a-Cristobalit).
Diese sind im Verlaufe des Abkuhlprozesses auf der Probenoberflache kristallisiert. Die
kristallinen Phasen sind in eine Glasphase eingebettet, die mit Additiv- und
Verunreinigungsionen angereichert und in Tabelle 16 mit "obere Schicht' bezeichnet ist (Bild
35). Die Schichtdicke dieser obersten Schicht betrdgt nach der Oxidation bei 1400 °C (1000 h)
ca. 43 um (Tabelle1l6). Nach dem Abtragen der obersten Oxidationsschicht wurde mit dem
Rontgendiffraktometer eine Si,N,O enthaltende Zwischenschicht analysiert (ca. 24 pm). In
Tabelle 16 ist diese Zwischenschicht mit "untere Schicht™ bezeichnet. Unterhalb der Si,N,O -
reichen Zwischenschicht befindet sich ein schmaler Bereich in dem es zu einer
Sekundéarphasenanreicherung kommt. Das sich daran anschlieBende Gebiet ist porés und
verarmt an Additivionen.

Mit steigender Oxidationstemperatur nimmt die Schichtdicke zu (Tabelle 16).

Nd-Si-O-N - System

Der prinzipielle Aufbau der obersten Oxidationsschicht der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe
unterscheidet sich nicht vom Aufbau der Oxidationsschicht der untersuchten aluminiumhaltigen
Si;N, - Werkstoffe. Unterschiede traten in der Schichtdicke der einzelnen Teilschichten
(Nd,Si,04, Si,N,0) auf. In Abbildung 37 ist die Abhangigkeit der Si,N,O - Schichtdicke von der
Oxidationstemperatur und der Zusammensetzung der aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe
Nd/Si-2, Nd/Si-6, Nd/Si-8 und Nd/Si-9 dargestellt. Ein weiterer Unterschied ist das Fehlen einer
signifikanten Sekundarphasenanreicherung unterhalb der Si,N,O-reichen Schicht bis zu einer
Oxidationstemperatur von 1450 °C. Im Verlauf der Oxidation bei 1500 °C trat auch in den
aluminiumfreien SizN, - Werkstoffen eine Sekundarphasenanreicherung unterhalb der
Si,N,O-enthaltenden Schicht auf.

Die Oxidationschicht der bei 1400 °C (1000 h) oxidierten aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe ist
sehr dinn. Nach der Oxidation wurden Nd,Si,O; und SiO, als kristalline Phasen auf der
Probenoberflache rontgenographisch bestimmt. Zwischen Nd,O5 - reichen und SiO, - reichen
SisN, - Werkstoffen traten Unterschiede in der Si,N,O - Schichtdicke auf. In Si;N, - Werkstoffen
mit einer SiO,-reichen Glasphase (Nd/Si-9) wurden nach der Oxidation hohere Si,N,O -
Schichtdicken gemessen (22 um, 1400 °C) als flr SizN, - Werkstoffe mit einer Nd,O,-reichen
Glasphase (3 pm - Nd/Si-2, 1400 °C) (Tabelle 16). Ursache fur die héhere Si,N,O - Schichtdicke
in SiO, - reichen SizN, - Werkstoffen ist der hohe O,- bzw. SiO, - Gehalt in der Glasschmelze.
Eine Reaktion der SiO, - reichen Glasschmelze an der Grenzflache Si;N,/Glasschmelze mit
gelostem SigN, kann zur Ubersattigung der Schmelzphase und zur Kristallisation von Si,N,O an

Ergebnisse und Diskussion Seite 85



der Grenzflache SizN,/Glasschmelze beitragen. Die Schichtdicke der Nd,Si,O,-reichen Schicht
auf der Probenoberflache war dagegen konstant und lag in einem Bereich zwischen 8 und 11
pum (1400 °C), unabhangig vom SiO, - Gehalt der SizN, - Werkstoffe.
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Bild 37: Schichtdicken der Si,N,O-haltigen Zwischenschicht der Si;N, - Werkstoffe: Nd/Si-2,
Nd/Si-6, Nd/Si-8 und Nd/Si-9 bei unterschiedlichen Temperaturen nach 1000 h Oxidation

Die bei 1400 °C gefundene Abhangigkeit der Oxidationschichtdicken vom SiO, - Gehalt der
Glasschmelze konnte auch bei einer Oxidationstemperatur von 1450 und 1500 °C
nachgewiesen werden. Mit steigendem SiO, - Gehalt in der Korngrenzenphase kommt es zu
einem Anstieg der Si,N,O - Schichtdicke an der Grenzflache SizN, und Glasschmelze (Tabelle 16,
Bild 37). Der Anstieg der Oxidationstemperatur hat einen allgemeinen Anstieg der Schichtdicken
zur Folge.
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Restfestigkeit der oxidierten SizN, - Werkstoffe

In Abbildung 38 ist die Abhangigkeit der Restfestigkeit (4 - Punkt-Biegebruch) der oxidierten
Si;N, - Werkstoffe nach 1000 h von der Oxidationstemperatur und der Zusammensetzung der
Si3N, - Werkstoffe dargestellt.
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Bild 38: Festigkeiten der SizN, - Werkstoffe vor und nach den Oxidationsversuchen bei
1400...1500 °C (1000 h)

Nd-AlI-Si-O-N - System

Der Festigkeitsverlust der aluminiumhaltigen Si;N, - Werkstoffe nach einer Oxidation bei
1400...1500 °C (1000 h) ist auf die Oberflachenschadigung bzw. die Schadigung an der
Grenzflache Si;N, / Oxidationsschicht zurtickzufihren. Da die Viskositat der aluminiumhaltigen
Restglasphase geringer ist als fur eine Al-freie Glasphase, wird eine Auswartsdiffusion von
Additiv- und Verunreinigungsionen an die Oberflache beschleunigt und fuhrt zur Bildung von
Porositat unterhalb der Oxidationsschicht. Der belastungsfahige Querschnitt der Proben sinkt
und die Festigkeit nach der Oxidation nimmt signifikant ab. Die starkere Oxidation der
stickstoffreichen Sekundarphase Nd-N-Melilith im Vergleich zu Nd-Apatit (ss) oder Nd,Si,O,
tragt auBerdem zur Schadigung der Oxidationsoberflache bei.

Nd-Si-O-N - System

In aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffen fallt der Festigkeitsverlust nach der Oxidation bei
1400...1450 °C (1000 h) in Abhangigkeit vom Nd,O5- bzw. SiO, - Gehalt der Si;N, - Werkstoffe
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unterschiedlich aus (0=500...700 MPa). Nd,O5 - reiche Si;N, - Werkstoffe zeigen dabei einen

hoheren Festigkeitsverlust als SiO, - reiche Si;N, - Werkstoffe (AG;400 1450:c=600...650 MPa
bzw. 250...350 MPa). Der hohere Festigkeitsverlust Nd,O; - reicher SizN, - Werkstoffe nach der
Oxidation bei 1400...1450 °C kann mit der Oxidation stickstoffreicher kristalliner
Sekundérphasen in Zusammenhang gebracht werden. Sauerstoffreiche Sekundarphasen, wie
z.B. Nd,Si,0,, die im Gleichgewicht mit dem Si;N, und seinen Oxidationsprodukten stehen,
lassen die Oxidationsstabilitat der SiO, - reichen SizN, - Werktstoffe ansteigen. Die Bildung einer
breiten Si,N,O - Zwischenschicht an der Grenzflache SizN, / Oxidationsschicht kann die
Auswaértsdiffusion der Additiv- und Verunreinigungsionen zusatzlich hemmen und dazu
beitragen, dal} die Schadigung der SiO, - reichen SizgN, - Werkstoffe unterhalb der
Oxidationsschicht nur gering ist.

Der Festigkeitsverlust der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe nach der Oxidation bei 1500 °C
(1000 h) ist wesentlich hoher. Die Restfestigkeiten der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe lag
bei ca. 250 MPa und damit im Bereich der Restfestigkeiten der aluminiumhaltigen Si;N, -
Werkstoffe Nd/AI-7...8. Da bei einer Oxidationstemperatur von 1500 °C mit der Bildung von
Schmelzphasen gerechnet werden muld (Tg e =1450 °C), kann der Grund fir den starken
Festigkeitsverlust in der sinkenden Schmelzphasenviskositdt gesehen werden. Die
Auswartsdiffusion von Additivionen fuhrt zur Sekundarphasenentleerung unterhalb der
Oxidationsschicht und damit zur Bildung von Bereichen mit erhdhter Porositat, die den hohen
Festigkeitsverlust der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe nach der Oxidation bei 1500 °C
(1000 h) erklaren.

Oxidationsmechanismen

Nd-Si-Al-O-N - System
SizN, - Werkstoffe mit hohem Al -Gehalt

Die aluminiumreichen SizN, - Werkstoffe ( Sialon-1...3, Nd/Al-2...6) sind durch eine dicke und
stark geschadigte Oxidationsschicht gekennzeichnet. Die Oxidationsschicht ist nach dem
Abklihlen zum Teil abgeplatzt. Die durch Rontgenanalyse auf der Oxidationsoberflache dieser
SizN, - Werkstoffe nachgewiesenen Phasen Nd,Si,O; und SiO, (a-Cristobalit) sind im Verlauf der
Abkuhlphase aus der mit Nd-, Si- und O-lonen angereicherten Glasphase kristallisiert.

Grund fur die geringe Oxidationsbestandigkeit dieser Si;N, - Werkstoffe ist die niedrige
Viskositat  der  Restglasphase. Eine  beschleunigte  Elementdiffusion  durch  die
Schmelzphasenschicht auf der Probenoberflache und entlang der Korngrenzen ist die Folge. Die
sich zu Beginn der Oxidation im unteren Temperaturbereich durch die Oxidation der
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Korngrenzenphase auf der Si;N, - Oberflache gebildeten kristallinen Phasen, wie Nd,Si,O, und
SiO,, werden in der niedrigviskosen Glasphase gelost [Nak93]. Die niedrigviskose Silikatschicht
auf der Probenoberflache hat einen relativ hohen Sauerstoffdiffusionskoeffizienten. Die dadurch
verstarkte Sauerstoffdiffusion in das Probeninnere fuhrt zu einer schnellen Zerstérung der Al-
reichen SizN, - Werkstoffe. Die Versuchsreinen fur diese Werkstoffe muften vorzeitig
abgebrochen werden.

Die Untersuchungen bestdatigen die von mehreren Autoren nachgewiesene sinkende
Oxidationsstabilitat von Si;N, - Werkstoffen aus dem System RE-Si-Al-O-N bei Temperaturen
Uber 1300 °C [Nak93, Fal93]. Mittels DTA - Untersuchungen wurde von Nakayama et al.
[Nak93] an RE-a-SIAION - Werkstoffen (RE = Nd, Y) im Temperaturbereich zwischen 1200 und
1300 °C ein starker Massezuwachs beobachtet. Das Maxima des exothermen Peaks lag bei ca.
1300 °C. Bei Oxidationsuntersuchungen von Falk et al. [Fal93] an NPS (nitrided pressurless
sintered) Si;N, (Y, Al) wurde bei 1350 °C ein signifikanter Anstieg der Sauerstoffaufnahme
beobachtet, der mit der beginnenden Flussigphasenbildung in Zusammenhang gebracht wurde,
da die minimale Eutektiktemperatur im Si-Y-Al-O - System bei 1345 °C liegt.

Si5N, - Werkstoffe mit hohem Nd-Gehalt

Mit sinkendem Al-Gehalt und zunehmendem Nd-Gehalt in der Korngrenzenphase der Si;N, -
Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/AI-8 steigt die Oxidationsstabilitat der Werkstoffe. Die Verschiebung
der Glasphasenzusammensetzung bewirkt eine Veranderung in der Zusammensetzung der
Silikatschutzschicht auf der Probenoberflache. Der wesentlich hdhere Nd-Gehalt in der
Glasphase dieser SigN, - Werkstoffe flhrt zu einer hoheren Viskositat der Schmelzphase.
Aufgrund des geringeren Sauerstoffdiffusionskoeffizienten durch diese hochviskose
Silikatschicht  bleibt die Schutzwirkung der Oxidationsschicht erhalten. Der hohe
Kristallisationsgrad der Sekundarphase in den Si;N, - Werkstoffen Nd/Al-7 und Nd/Al-8 ist ein
weiterer Grund fir das relativ stabile Oxidationsverhalten bei einer Temperatur von 1400 °C. Der
Materialtransport von aufen in das Probeninnere und umgekehrt wird durch den hohen
Kristallisationsgrad der Sekundarphase eingeschrankt. Der Massezuwachs des SisN, -
Werkstoffes Nd/Al-7 im Verlauf der Oxidationsversuche (1000 h) ist in Abbildung 32 dargestellt.
Die Restfestigkeit der bei 1400 °C oxidierten SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Al-8 lag bei 400
MPa (Bild 38).

Mit steigender Oxidationstemperatur (1450 °C, 1500 °C) ist bei den Al-haltigen Si;N, -
Werkstoffen Nd/Al-7 und Nd/AI-8 eine stark abnehmende Oxidationsstabilitéat zu beobachten.
Ursache daflr ist die niedrige Viskositat der Schmelzphase auf der Probenoberfliche und in den
Korngrenzen. Die Elementdiffusion (Sauerstoff- und Additivionen) durch die Oxidationsschicht
und entlang der Korngrenzenphasen wird wesentlich beschleunigt.

Ergebnisse und Diskussion Seite 89



Die starkere Oxidation der stickstoffreichen kristallinen Sekundarphase Nd-N-Melilith, bei der es
zur Volumenzunahme kommt, tragt zusatzlich zur Abnahme der Oxidationsstabilitat bei. Die
dabei entstehenden Spannungen koénnen zwar zum grofiten Teil durch die viskose
Schmelzphase relaxiert werden, aber trotzdem koénnen Kkurzzeitig noch unoxidierte
Oberflachenbereiche freigelegt werden und zu einer Oberflachenschadigung beitragen.

Ein weiterer Grund fur die geringere Oxidationsstabilitat der Nd,O4 - reichen Si;N, - Werkstoffe
kann der hohe Nd3* - Gehalt in der Schmelzphase auf der Probenoberflache sein. Er fihrt im
Verlauf der Abklhlung zu einem hoheren Anteil an Nd,O; - reichen kristallinen Phasen
(Nd,Si,05) in der Oxidationsschicht. Das kann im Verlauf der Abkuhlprozesse zu Spannungen
innerhalb der Uberwiegend kristallinen Schicht fihren und mit der Zeit ein teilweises Abplatzen
dieser Schicht verursachen. Der Masseverlust, der dabei auftritt, &uf3ert sich in einem deutlichen
Abweichen vom parabolischen Wachstumsgesetz der Oxidationsschicht (Bild 32, Tabelle 13).
Durch das Abplatzen der Oxidationsschicht werden Bereiche freigelegten, die im weiteren
Verlauf der Oxidationsuntersuchungen einen zusatzlichen Angriffspunkt fur den eindringenden
Sauerstoff darstellen.

Nach 1000 h Oxidation bei 1500 °C waren die Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Al-8 durch
eine zum Teil stark geschadigte, abgeplatzte Oxidationsschicht gekennzeichnet. Die
Restfestigkeit der bei 1450 °C und 1500 °C oxidierten SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Al-8
lag bei ca. 200 MPa (Bild 38).

Nd-Si-O-N - System

Die Al-freien SizN, - Werkstoffe zeichnen sich bei einer Oxidationstemperatur von 1400 °C
durch einen sehr geringen Massezuwachs aus (Bild 32). Da die Oxidationstemperatur unterhalb
der minimalen Eutektiktemperatur fir dieses System liegt (T, =1450 °C), ist die Viskositat der
Glasphase hoch, werden Aufldsungsprozesse kristalliner Bestandteile der Oxidationsschicht
(Nd,Si,04, SiO,) eingeschrankt und die Elementdiffusion (Sauerstoff- bzw. Additivionen)
verringert.

Die Restfestigkeit der bei 1400 °C oxidierten Al-freien SigN, - Werkstoffe liegt zwischen 500
(Nd,Og5-reich) und 700 MPa (SiO,-reich) (Bild 38).

Im Oxidationsverhalten der Al-freien Si;N, - Werkstoffe traten Unterschiede zwischen
Nd,O5-reichen (Nd/Si-2, Nd/Si-4, Nd/Si-6) und SiO,-reichen Werkstoffe (Nd/Si-8...12) auf. Der
Massezuwachs in den Nd,O5-reicheren Werkstoffen war starker als in den SiO,-reichen.

Far die Unterschiede im Massezuwachs der Al-freien Si;N, - Werkstoffe gibt es mehrere Griinde:

1. Kiristalline Sekundéarphase
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Die Art der kristallinen Sekundadrphasen in den Korngrenzen spielt bei der Oxidation eine
wichtige Rolle. In den Nd,O5 - reichen SigN, - Werkstoffen kommt es zur Kristallisation von
Nd-N-Apatit (ss), Nd-N-Melilith und/oder Nd-N-Wollastonit. Die starkere Oxidation
stickstoffreicher Sekundarphasen, wie z.B. Nd-N-Melilith, l1ait die Oxidationsstabilitat der Nd,O4
- reichen SigN, - Werkstoffe sinken. Dagegen konnen die in SiO, - reichen Si;N, - Werkstoffen
kristallisierten sauerstoffreichen Sekundarphasen, wie Nd,Si,O,, nicht weiter oxidiert werden
und schranken auf diesem Weg den Massezuwachs ein.

2. Si,N,O-haltige Zwischenschicht

Ein weiterer Grund fur den unterschiedlichen Verlauf der Masseanderung SiO, - reicher Si;N, -
Werkstoffe im Vergleich zu Nd,O-reichen SizN, - Werkstoffen kann darin gesehen werden, daf3
ein bereits zu Beginn der Oxidation hoher SiO,- bzw. O2-Gehalt in der Glasphase dazu beitrégt,
daR der eindringende Sauerstoff neben der Oxidation der Glasphase zu einer
Sauerstoffanreicherung in der Glasschmelze fuhrt. Das an der Grenzflache SizN,/Glasphase
teilweise gelost auftretende SisN, kann mit dem in der Glasschmelzphase angereicherten
Sauerstoff reagieren und nach einer Ubersattigung zur Kristallisation von Si,N,O an der
Grenzflache SigN,/Glasschmelze fuhren. Diese Si,N,O - Zwischenschicht kann die
Auswartsdiffusion von Additiv- und Verunreinigungsionen hemmen und zu einer besseren
Oxidationsstabilitat beitragen. Die gemessenen Restfestigkeiten der SizN, - Werkstoffe nach der
Oxidation unterstiitzen diese Annahme (Bild 38). Die Restfestigkeit der SiO, - reichen SizN, -
Werkstoffe ist wesentlich héher, als die der Nd,O5 - reichen SisN, - Werkstoffe.

3. Viskositat der Restglasphase

Ein anderer Grund kdnnte darin bestehen, dai in Si;N, - Werkstoffen mit einer Nd,O5-reichen
Glasphase der eindringende Sauerstoff vorrangig die Glasphase oxidiert, was mit einem
entsprechenden Massezuwachs verbunden ist. Ein hoher Sauerstoffgehalt in der Glasschmelze
der SiO, - reichen Si;N, - Werkstoffe fuhrt dagegen zu einer Abnahme der Einwartsdiffusion des
Sauerstoffes und tragt somit zu einem geringeren Massezuwachs SiO, - reicher Si;N, -
Werkstoffe bei. In den vorangegangenen Untersuchungen zum Oxidationsverhalten Nd,O5 -
reicher aluminiumhaltiger Siz;N, - Werkstoffe wurde allerdings gezeigt, daf die Viskositat einer
Nd,O4 - reichen Glasphase bei 1400 °C sehr hoch und der Sauerstoffdiffusionskoeffizient durch
diese Nd,O5 - reiche Glasschmelze gering ist. Daher mu3 der hohere Massezuwachs in den
Nd,O5; - reichen aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffen auf andere Ursachen (1. und 2.)
zuriickzuftihren sein.
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Der Anstieg der Oxidationstemperatur auf 1450 °C ist allgemein mit einem starkeren
Massezuwachs der Si;N, - Werkstoffe verbunden. Auch bei 1450 °C gab es Unterschiede im
Massezuwachs zwischen Nd,O5-reichen und SiO,-reichen Werkstoffe. Die Restfestigkeit der bei
1450 °C oxidierten Al-freien SizN, - Werkstoffe lag in einem Bereich zwischen 450 und 600 MPa
(Bild 38).

Ein weiterer Anstieg der Temperatur auf 1500 °C lalt die Oxidationsstabilitat der Al-freien SigN,
- Werkstoffe stark absinken, was mit dem Uberschreiten der Eutektiktemperatur fiir das System
Nd-Si-O-N (1450 °C) in Zusammenhang steht. Die Auflosung der kristallinen Bestandteile der
Oxidationschicht in der Schmelzphase &Rt die Schutzwirkung der Oxidationsschicht sinken. Eine
zunehmende Oberflachenschadigung, vor allem der Nd,O,-reichen Si;N, - Werkstoffe, ist zu
beobachten (Bild 39a).

a) Nd/Si-2 (1500 °C)

Bild 39: REM - Aufnahmen der Oxidationsoberflachen der aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe
Nd/Si-2 und Nd/Si-9 (1500 °C, 1000 h)

Die starkere Oberflachenschadigung der Nd,Os-reichen SisN, - Werkstoffe ist, wie bereits
erwahnt, mit der héheren Oxidationsneigung der stickstoffreichen Sekundarphase Nd-N-Melilith
sowie mit der erhohten Nd3* - Anreicherung in der niedrigviskosen Schmelzphase auf der
Probenoberflache verbunden, die beim Abkihlen zur Kristallisation grof3erer Mengen
Nd,O5-reicher Phasen (Nd,Si,O,) in der Oxidationsschicht fihrt. Die sich dabei bildenden
Spannungen innerhalb der kristallinen Oxidationsschicht kénnen zum teilweisen Abplatzen der
Schicht fuhren (Bild 32 und 39, Tabelle 13). Die nach den Oxidationsversuchen (1000 h) bei
1500 °C bestimmte Restfestigkeit der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe lag zwischen 250 und
300 MPa (Bild 38).
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Zusammenfassung:

Die Oxidationstabilitat von SizN, - Werkstoffen wird im wesentlichen von der chemischen
Zusammensetzung der Oxidationsschutzschicht bestimmt. Die Zusammensetzung und
Konstitution der Korngrenzenphase spielt dabei eine wichtige Rolle. Die Art der kristallinen
Sekundéarphasen ist ebenfalls zu beachten.

In Nd,Og - reichen SigN, - Werkstoffen kommt es bevorzugt zur Kristallisation von Nd-Apatit (ss),
Nd-N-Melilith  und teilweise Nd-N-Wollastonit. Die zurtickbleibende Nd,O; - reiche
Restglasphase besitzt eine hohe Viskositat und der Sauerstoffdiffusionskoeffizient durch diese
Silikatschmelze ist gering. Allerdings fuhrt die starkere Oxidation der stickstoffreichen kristallinen
Sekundéarphasen zu einer Abnahme der Oxidationsstabilitat Nd,O5 - reicher Si;N, - Werkstoffe.
Dagegen fuhren sauerstoffreiche kristalline Sekundarphasen, wie Nd,Si,O,, die sich im
Gleichgewicht mit dem SizN, und dessen Oxidationsprodukten befinden, zu einer hohen
Oxidationsstabilitat SiO, - reicher SizN, - Werkstoffe bis 1450 °C.

Eine SiO, - reiche Restglasphase, die die Bildung einer Si,N,O - Zwischenschicht an der
Grenzflache SisN, / Oxidationsschicht unterstitzt, tragt zusatzlich zu einer hohen
Oxidationsstabilitat SiO, - reicher Si;N, - Werkstoffe bei.

Far die aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe lag die parabolische Oxidationskonstante bei
1450 °C in einem Bereich von 4,6...5,2-10-11 kg2/m#s.

Nach der Oxidation (1450 °C, 1000 h) wurde fir diese Werkstoffe eine Restfestigkeit von
500...600 MPa bestimmt.

Unter den aluminiumhaltigen SizN, - Werkstoffen zeigen die Nd,O5; - reichen Werkstoffe
Nd/Al-7 und Nd/Al-8 bis 1400 °C eine akzeptable Oxidationsstabilitat (K,, = 7-10-11 kg2/m4.s).
Die Restfestigkeit dieser SizN, - Werkstoffe nach der Oxidation (1400 °C, 1000 h) lag bei ca.
400 MPa.

Im Vergleich zu anderen aluminiumhaltigen dichten SisN, - Werkstoffen [Tau94, Per93, Gog93]
ist die Oxidationsstabilitat dieser Werkstoffe sehr gut (Bild 33).

Wotting et al. stellt in seiner Arbeit [W6t97] zur Entwicklung langzeit-hochtemperatur -
bestéandiger Siliciumnitridwerkstoffe drei neue SizN,- und SIAION - Werkstoffe vor, deren
Oxidationsbestandigkeit vergleichbar ist mit den hier erzielten Ergebnissen.
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4.5.2.1.3. Kriechverhalten

Das Kriechverhalten der untersuchten SizN, - Werkstoffe ist am Beispiel der Werkstoffe:
- Nd/Al-6 und Nd/Al-7 aus der 1. Werkstoffgruppe,
- Sialon-1 aus der 2. Werkstoffgruppe und
- Nd/Si-2 und Nd/Si-9 aus der 3. Werkstoffgruppe

in Abbildung 40 dargestellt.
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Bild 40: Kriechverhalten der untersuchten Si;N, - Werkstoffe (1400 °C, 4-Punkt-Biegebelastung)

Nd-Si-Al-O-N - System
1. Werkstoffgruppe

Die Kriechversuche fur die Werkstoffe Nd/Al-2 und Nd/AI-3 muBten aufgrund starker
Kriechdehnung bereits nach wenigen Minuten abgebrochen werden. Die Korngrenzenphase
dieser SizN, - Werkstoffe ist vollstandig rontgenamorph und fuhrt aufgrund der stark
abfallenden Viskositat der Glasphase bei Temperaturen tber 1000 °C zu einem schnellen
Versagen der Kriechproben.

Mit abnehmendem Al,O5;- und zunehmendem Nd,O; - Gehalt tritt eine Verbesserung im
Kriechverhalten der Si;N, - Werkstoffe ein. Ein Vergleich der Kriechkurven der SizN, -
Werkstoffe Nd/Al-4, Nd/AI-5 und Nd/AI-6 ist in Bild 41 dargestellt.
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Bild 41: Kriechkurven der SizN, - Werkstoffe Nd/Al-4...6

Bei einem Austausch von Al,O; durch AIN als zusatzliches Sinterhilfsmittel nimmt die
Kriechgeschwindigkeit des SizN, - Werkstoffes Nd/Al-4 ab. Nach 2 Stunden innerhalb der
2. Belastungsstufe (150 MPa) tritt ein Versagen durch Kriechbruch ein. Grund dafir war die
Schédigung des Si;N, - Werkstoffes durch Bildung, Wachstum und Koaleszenz von Kriechporen
und Mikrorissen innerhalb der amorphen Korngrenzen (ccg - creep crack growth). Der
Ruckgang der Kriechgeschwindigkeit des SigN, - Werkstoffes Nd/Al-4 im Vergleich zum SizN, -
Werkstoff Nd/Al-5 kann mehrere Ursachen haben. Eine davon ist die Bildung von a’- und B’ -
SIAIONen (Nd,(Si, Al);5(O, N);g mit x=0...2 [O'Re93], Sig »Al,N(5.O, mit z=0...4,2 [Sor84]).
Durch die Bildung von o’/fB’-SiAIONen erfolgt ein verstarkter Einbau von Nd-, Al- und O - lonen
aus der Glasphase in das SizN, - Gitter. Dabei kommt es zur Verschiebung des SiO,/Nd,O5 -
Verhéltnisses in der Korngrenzenphase. Die teilweise Substitution des Si4* bzw. N3- durch AlI3*
und Nd3* bzw. O2- bewirkt auBerdem einen Riickgang des Restglasphasenanteils und tragt zu
einer Senkung der Kriechrate bei. Gleichzeitig spielt die Erhdhung des Stickstoffgehaltes der
Restglasphase des Si;N, - Werkstoffes Nd/Al-4 eine Rolle bei der Verbesserung des
Kriechverhaltens. Der hodhere  Stickstoffgehalt fihrt zu einem  Anstieg der
Restglasphasenviskositat und zu einer Abnahme der Kriechgeschwindigkeit im Vergleich zum
SisN, - Werkstoff Nd/AI-5. Der viskositatserhohende EinfluB von Stickstoff in Silikatglasern
wurde in der Literatur mehrfach nachgewiesen [Len89, Rou92, Dre86] und konnte auch in den
Untersuchungen zu den Hochtemperatureigenschaften der Modellglasproben bestétigt werden
(siehe Kap. 4.5.2.2.).

Bei den SizN, - Werkstoffen Nd/Al-7 und Nd/Al-8 mit einem sehr geringen Al,O5- bzw. AIN -
und einem hohen Nd,O; - Gehalt in der Ausgangszusammensetzung war die Kriechstabilitat
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sehr hoch. Die Werte der stationdren Kriechrate fir diese SizN, - Werkstoffe lagen eng
nebeneinander in einem Bereich zwischen (0,35...0,96)-10 1/h (100...200 MPa). In Bild 42 sind
die Kriechkurven fir diese Werkstoffe dargestellt.
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Bild 42: Kriechkurven der SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Al-8

Grund fir die hohe Kriechstabilitdt ist der hohe Kristallisationsgrad (Nd-Apatit (ss),
Nd-N-Melilith) und die vergleichsweise hohe Viskositat der Nd,O5 - reichen Restglasphase. Die
Bildung von Nd-Apatit (ss) als Hauptbestandteil der kristallinen Sekundarphase hat auRerdem
den Vorteil, dal Verunreinigungsionen aus der Restglasphase in die Apatitstruktur eingebaut
werden kdnnen und sich auf diesem Weg die Viskositat der Restglasphase erhoht.
Kristallisationsprozesse im Verlauf der Kriechversuche kénnen ebenfalls ein Grund fuir das stabile
Kriechverhalten der Nd,O5-reichen SigN, - Werkstoffe Nd/Al-7...8 sein. Aus der Rietveld-Analyse
(Tabelle 9) geht hervor, dal3 die Zusammensetzung der Restglasphase dieser Si;N, - Werkstoffe
in einem Bereich liegt, in dem das Nd,O05;:Si0, - Molverhaltnis eine Kristallisation von
Nd-Apatit (ss) unterstiitzen wirde. Die geringen Mengen an nachtraglich kristallisierter
Nd-Apatitphase sind am Rontgendiffraktometer nicht detektierbar. In der Literatur wurde aber
mehrfach nachgewiesen, dall es im Verlauf von Kriechuntersuchungen zur Kristallisation der
Restglasphase kommen kann [Wie93, Cra93, Kle94]. In den von Wiederhorn et al. [Wie93]
untersuchten Si;N, - Werkstoffen kristallisierten die Verbindungen a-Y,Si,O; und Y-Apatit (ss)
wahrend der Kriechversuche.

2. Werkstoffgruppe

Die Kriechkurven der drei SIAION - Werkstoffe sind in Bild 43 dargestellt.
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Bild 43: Kriechkurven der SiAION - Werkstoffe

Das Kriechverhalten des Werkstoffes Sialon-1 war trotz des hohen Anteils an Al,O5 in der
Restglasphase relativ stabil. Die stationare Kriechrate fir diesen Werkstoff lag in einem Bereich
zwischen (1,60...3,60)-104 1/h (100...200 MPa). Die Kriechstabilitat der SiIAION - Werkstoffe
Sialon-2 und -3 ist dagegen gering.

Als Ursache fur den hohen Kriechwiderstand des SIAION - Werkstoffes Sialon-1 wird der hohe
a’-SIAION - Anteil (ca. 59 %) im Werkstoff angenommen. Die Eigenschaft von a’-SiAION
Additivionen, wie das Al3* und Nd3+, in sein Gitter einzubauen, 148t die Viskositat der Glasphase
in der N&he der a’-SIAION - Kdrner ansteigen. Auch die Abnahme des Restglasphasenanteils
spielt bei der Erhéhung der Kriechstabilitdt eine Rolle. Durch die Veranderung der
Zusammensetzung und der Eigenschaften der Korngrenzenphase zwischen den
a’-SizN,-Kornern bildet das a’-SIAION ein festes Gerlst innerhalb des SIAION - Werkstoffes
Sialon-1. Mit abnehmendem a’-SiAION - Gehalt in den Werkstoffen Sialon-2...3 (ca. 40 % bzw.
25 %) sinkt die Kriechstabilitdt. Die Kriechversuche fir die Werkstoffe Sialon-2...3 multen
bereits innerhalb der ersten Belastungsstufe (100 MPa) nach ca. 2 bzw. 16 h wegen zu starker
Kriechdehnung abgebrochen werden. Ein weiterer Grund fir die Abnahme der Kriechstabilitéat
der Werkstoffe Sialon-2...3 ist der, im Vergleich zum Werkstoff Sialon-1, héhere Volumenanteil
an Sinteradditiven in der Ausgangszusammensetzung der SIAION - Werkstoffe (11,4 Vol.%
(Sialon-1), 14,5 Vol.% (Sialon-2) bzw. 17,4 Vol.% (Sialon-3)).
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Nd-Si-O-N - System
3. Werkstoffgruppe

Das Kriechverhalten der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe ist in Abbildung 44 graphisch
zusammengefaldt.
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Bild 44: Kriechraten der aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe bei unterschiedlichen
Biegespannungen (1400 °C)

Die Tatsache eines hohen Anteils an kristalliner Sekundarphase und die hohe Viskositat der
zuruckbleibenden aluminiumfreien, Nd,O3-reichen Restglasphase, fiihren zu einem sehr stabilen
Kriechverhalten des SigN, - Werkstoffes Nd/Si-2. Auch das Auftreten von Nd-Apatit (ss) als
kristalline Sekundérphase, der in der Lage ist, Verunreinigungsionen in seine Struktur
einzubauen, kann sich positiv auf die Kriechstabilitat auswirken (Tabelle 12, Bild 44).

Mit zunehmendem SiO, - Gehalt in den SizN, - Werkstoffen Nd/Si-4 (1,6 Masse%o), Nd/Si-6
(2,1 Masse%) und Nd/Si-8 (2,4 Masse%) kommt es zu einem leichten Anstieg der stationaren
Kriechgeschwindigkeit (Tabelle 12, Bild 44).

Die Kriechstabilitat der Werkstoffe Nd/Si-9...12 (Nd,05:Si0, = 1:2,5...1:4) sinkt mit steigendem
SiO, - Gehalt weiter ab (Bild 44). Bei einer Spannung von 200 MPa muften die Kriechversuche
fur die Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-10...12 wegen zu starker Kriechdehnung abgebrochen werden.
Der Anstieg des SiO, - Gehaltes in der Ausgangszusammensetzung der SisN, - Werkstoffe
Nd/Si-9...12 fuhrte nach der teilweisen Sekundarphasenkristallisation zur Bildung einer SiO, -
reichen Restglasphase. Da sich in den SiO,-reichen Si;N, - Werkstoffen neben den
Gleichgewichtsphasen Nd,Si,O; und Si,N,O auch die Nd,Oj-reiche Nd-Apatit-Verbindung
bildet, bleibt eine sehr SiO,-reiche Restglasphase in den Korngrenzen zurtick, die auch wahrend
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der Kriechuntersuchungen nicht kristallisieren kann. Uber die Ergebnisse der Rietveld - Analyse
wurde fiir die Restglasphase SiO, - reicher Si;N, - Werkstoffe ein Nd,05.SiO, - Molverhaltnis von
ca. 1:10 bestimmt. Fir Nd,O4 - reiche Si;N, - Werkstoffe, z.B. Nd/Si-2, lag das Verhaltnis bei ca.
1:1.

Aufgrund der geringen Kriechrate des SigN, - Werkstoffes Nd/Si-2 wurde das Kriechverhalten
dieses Werkstoffes bei 1400 °C zusatzlich bis zu einer Belastungsspannung von 650 MPa
untersucht. Die entsprechenden Kriechraten und Versuchszeiten sind in der Tabelle 17
angegeben.

Tabelle 17: Kriechraten und Versuchszeiten des SizN, - Werkstoffes Nd/Si-2 (1400 °C)

e 5 Zeit bis zum
o
5 Versagen Versagensmechanismus
[MPa] 10 [um] -
[1/h]
300 5,0 565 275 Abbruch
450 11,4 546 97 Kriechbruch
500 15,8 513 52 Kriechbruch
550 25,7 401 23 Kriechbruch
600 103,7 212 3 Kriechbruch
650 413,0 193 1 Kriechbruch

Bei einer Spannung von 300 MPa zeigt der Si;N, - Werkstoff Nd/Si-2 immer noch ein sehr gutes
Kriechverhalten. Der Kriechversuch bei 300 MPa wurde nach 275 h abgebrochen. Die Kriechrate
lag bei 5 - 10 1/h. Fur einen SigN, - Werkstoff mit einem Additivgehalt von ca. 11 Vol.% ist
diese Kriechrate sehr gering. Klemm et al. [Kle94] gibt fir einen Si;N, - Werkstoff, der ohne
Sinteradditive verdichtet wurde, eine Kriechrate von 4,9 - 10> 1/h (1400 °C/ 300 MPa,
4-Punkt-Biegebruch) an. Flr additivhaltige Si;N, - Werkstoffe (0,7...1,7 Vol.% SiO,, Y,0,)
werden Kriechraten in einem Bereich zwischen 9,4 - 10> und 4,6 - 104 1/h genannt (1400 °C/
300 MPa, 4-Punkt-Biegebruch). Der Vergleich zeigt, daB es trotz erhdhter Additivkonzentration
zu keiner Verschlechterung der Kriechbestéandigkeit kam. Der Grund dafir kann in dem hohen
Kristallisationsgrad der Sekundarphase im SizN, - Werkstoff Nd/Si-2 sowie in der hohen
Viskositat der Nd,O5-reichen Restglasphase gesehen werden.

Mit steigender Belastungsspannung nimmt die Kriechdehnung des SizN, - Werkstoffes Nd/Si-2
zu. Durch die Akkumulation von Kriechschddigungen kommt es ab einer Spannung von
450 MPa zum Versagen durch Kriechbruch.
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Bestimmung des Kriechexponenten

Die Bestimmung des Kriechexponenten n kann Aufschluf Gber die Art des Kriechmechanismus
geben. Bei der Bewertung des Kriechexponenten n muf allerdings die Art des Kriechtestes
beachtet werden, da es je nach Art der einwirkenden Spannung (Zug- oder Druck-) zu
Unterschieden in der GroRRe des n - Wertes kommt. Die Unterschiede im Kriechexponenten sind
hauptsachlich auf die unterschiedliche Art der Kriechschadigungen zurtickzufihren. So wurden
zum Beispiel in Kriechversuchen, die unter Zugbedingungen durchgefiihrt wurden,
Kriechexponenten in einem Bereich zwischen 3 und 7 bestimmt [Fer90, Hoc91, Wie93]. Die
dominierende Kriechschéadigung in den unter Zugbedingungen getesteten SizN, - Werkstoffen
war die Bildung und Koaleszenz von Kriechporen, die mit der Prasens amorpher Sekundérphase
in Zusammenhang gebracht wird. Die beim Kompressionskriechen typischen n - Werte liegen
dagegen in einem Bereich zwischen 1 und 2 [Cra93, Hoc9l, Fer90] und werden auf
diffusionskontrollierte Kriechmechanismen zurtickgefiihrt. Bei Kriechversuchen, die unter
Biegebruchanordnung durchgefuhrt werden, ist daher sowohl der EinfluR von Zug- als auch von
Druckspannungen zu beachten sowie eine Kombination der fir Zug- und Kompressionskriechen
typischen Kriechschadigungen. Eine Abschéatzung des dominierenden Kriechmechanismus bei
Si5N, - Werkstoffen, die unter Biegebruchbedingungen getestet wurden, ist daher schwierig.

In Abbildung 45 ist die Abhangigkeit der Sekundarkriechrate von der angelegten
Belastungsspannung dargestellt.

0,01 4
(keine Sekundéarkriechrate)
§ 0,001 + (keine Sekundarkriechrate)
Cw
0,0001 -+
-«{— — — — — n=225
0,00001 | ‘ -
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o, [MPa]
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Bild 45: Abhéngigkeit der Sekundarkriechrate € von der angelegten Belastungsspannung o fur
den SizN, - Werkstoff Nd/Si-2 (1400 °C)

Uber den Anstieg der Geraden kann der Kriechexponent n aus dem Norton - Gesetz (€=D-o")
bestimmt werden. Fir einen Spannungsintervall von 300...500 MPa liegt der ermittelte Kriech-
bzw. Spannungsexponent bei 2,25. Dieser n - Wert kann mit einem Kriechmechanismus, der
Korngrenzengleiten und Kriechporenwachstum beinhaltet, in Zusammenhang gebracht werden.
Grathwohl [Gra84] ermittelte fur einen HPSN - Werkstoff, der bei 1200...1400 °C und
100...200 MPa (Biegebruch) untersucht wurde, einen n - Wert von 1,9 und ordnet diesen
n-Wert einem Versagensmechanismus zu, der von Prozessen - wie Korngrenzengleiten und
Kriechporenbildung - bestimmt wird. Auch Steinmann [Ste82] gibt flr einen HPSN - Werkstoff,
der bei 1100...1300 °C und 100...600 MPa (Biegebruch) untersucht wurde, einen
Spannungsexponenten im Bereich von 0,9...1,8 an. Er nennt neben dem Korngrenzengleiten
und der Kriechporenbildung eine Kornseparation als dominierenden Kriechmechanismus.

Bei einer Spannung von 550 MPa findet ein Abknicken des Kurvenverlaufes zu einem hoheren
Spannungsexponenten statt. Die Versuchsdauer lag bei 3 h bzw. 1 h. Das Abknicken im
Kurvenverlauf bei Spannungen von 600 und 650 MPa ist durch das Nichterreichen des
Sekundarkriechbereiches bzw. einen veranderten Versagensmechanismus (SCG) bedingt, der im
nachfolgenden Kapitel (4.4.2.2.4.) behandelt wird. Der Anstieg dieser Geraden kann somit nicht
als Spannungsexponent interpretiert werden.

Aus der Abhangigkeit der Sekundarkriechrate von der angelegten Spannung (Bild 45) kann
durch Extrapolation die Sekundarkriechrate des Si;N, - Werkstoffes Nd/Si-2 bei einer
Biegespannung von 200 MPa bestimmt werden. Sie liegt bei 2 - 10 1/h (1400 °C). Die
Kriechrate, die im Stufenversuch (100, 150, 200 MPa) mit einer jeweiligen Versuchsdauer von
30 h (100 MPa) bzw. 15 h (150, 200 MPa) fir eine Spannung von 200 MPa ermittelt wurde, lag
bei 5 - 105 1/h. Die unterschiedlichen Werte fiir die Kriechraten sind in der Versuchsdauer
begriindet. Die relativ kurze Versuchsdauer im Stufenversuch (15 h) 1a3t die Annahme zu, dal3
die Kriechgeschwindigkeit in diesem Bereich noch nicht 100%-ig der Sekundérkriechrate
entspricht. Verfestigungsprozesse im Verlauf der Kriechversuche durch eine Kristallisation der
Restglasphase kdnnen Uber langere Zeit zu einer Abnahme der Kriechgeschwindigkeit flhren
[Wie93, Kle94, Cra93]. Bei einer Belastungsspannung von 300 MPa und einer Kriechdauer von
273 h wurde eine stationare Kriechgeschwindigkeit von 5 - 10-> 1/h gemessen. Der Wert fiir die
Sekundérkriechrate, der Uber die Extrapolation der Abhé&ngigkeit der Kriechrate von der
Spannung bestimmt wurde (ca. 2 - 10> 1/h), ist als realistisch einzuschatzen.
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Bestimmung der Standzeit

In Bild 46 ist die Zeit bis zum Versagen in Abhéangigkeit von der Belastungsspannung als
Standzeitdiagramm dargestellt. Durch Extrapolation kann die Standzeit bei unterschiedlichen
Belastungenspannungen bestimmt werden. So zum Beispiel liegt die theoretische Standzeit des
SisN, - Werkstoffes Nd/Si-2 bei einer Spannung von 200 MPa bei ca. 60 000 h.

800 Oxidation

SCG
Kriechen
~——_—

T~

N

300 Abbruch O——>>
(kein Versagen) \

Spannung, 0 [MPa]

200 -~~~ —————— — — — ™
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100 v
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Zeit, t [h]

Bild 46: Standzeit des SizN, - Werkstoffes Nd/Si-2

Bei der Bewertung der Standzeit missen aber Faktoren wie das Oxidationsverhalten,
unterkritisches RiBwachstum (SCG) sowie langerfristige Kriechschadigungen des SigN, -
Werkstoffes mit bertcksichtigt werden (Kap. 2.5., Bild 6). Die Oxidations- und Kriechstabilitat
sowie der Widerstand gegenuber unterkritischer RiBausbreitung (Kap. 4.4.2.1.4.) des SizN, -
Werkstoffes Nd/Si-2 bei 1400 °C ist zwar relativ hoch, aber bei Langzeitversuchen wird der
EinfluR dieser Arten von Hochtemperaturschadigungen wachsen und die Uberlagerung der
Versagensmechanismen zu einer Einschrankung der Belastbarkeit des Si;N, - Werkstoffes und
somit zu einer Verklrzung der Standzeit fuhren (gestrichelte Kurve in Bild 46).

Die Abhéngigkeit der Standzeit von der Kriechrate wird in der Literatur Ublicherweise Uber die
Monkman-Grant Beziehung bestimmt. In Bild 47 ist diese Abhangigkeit dargestellt.

Durch Extrapolation der Abhéngigkeit der Standzeit von der Kriechrate des SizN, - Werkstoffes
Nd/Si-2 kann die Standzeit bei einer Belastung von 200 MPa bestimmt werden. Die
Sekundérkriechrate des Si;N, - Werkstoffes Nd/Si-2 bei einer Spannung von 200 MPa (> 200 h)
betragt 2 - 105> 1/h. Fir diese Kriechrate ergibt sich aus der Extrapolation der Monkman-Grant
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Beziehung eine Standzeit von > 1000 Stunden. Die Bestimmung der Standzeit tber die
Monkman-Grant Beziehung berlcksichtigt den EinfluR von Kriechprozessen und ist als
realistischer einzuschatzen, als die Bestimmung der Standzeit Uber das Verhéltnis der
Belastungsspannung in Abhangigkeit von der Zeit (Abbildung 46).
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Bild 47: Abhangigkeit der Standzeit von der Kriechrate des SizN, - Werkstoffes Nd/Si-2 bei 1400
°C (Monkman-Grant Beziehung)

Eine ahnlich hohe Standzeit wurde fur einen additivfreien SizN, - Werkstoff von Tanaka et al.
[Tan92] bestimmt (1400 °C/ 200 MPa: t; > 1000 h). Die Kriechrate fir diesen additivfreien
SizN,-Werkstoff wird mit 1 - 10 1/h (1400 °C/ 200 MPa) angegeben. Ein Vergleich der
Ergebnisse zeigt das hohe Potential des additivhaltigen Si;N, - Werkstoffes Nd/Si-2 fur
Hochtemperaturapplikationen.

Zusammenfassung:

Das Kriechverhalten der SizN, - Werkstoffe wird hauptsachlich von der Konstitution und der
chemischen Zusammensetzung der Korngrenzenphase bestimmt. Vor allem die Nd,Oj - reichen
Korngrenzenphasen mit einem hohen Kristallisationsgrad und einer Restglasphase, die
hochviskos ist und unter kinetisch ginstigen Bedingungen auskristallisiert, fihren zu einer
hohen Kriechstabilitat der untersuchten Si;N, - Werkstoffe.
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Die hochste Kriechstabilitat zeigen aluminiumfreie Nd,O5 - reiche Si;N, - Werkstoffe (Nd/Si-2
und Nd/Si-4). Die Sekundarkriechrate des Si;N, - Werkstoffes Nd/Si-2 bei 1400 °C/ 200 MPa lag
bei 2:10-5 1/h (Extrapolation). Die tiber die Monkman-Grant Beziehung bestimmte Standzeit bei
1400 °C/ 200 MPa betragt mehr als 1000 h.

Aber auch die aluminiumhaltigen SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Al-8 sind aufgrund ihrer
Nd,O5; - reichen Korngrenzenphase und des hohen Kristallisationsgrades der Sekundarphase
durch geringe Kriechraten (9,4-10-> 1/h) gekennzeichnet (1400 °C/ 200 MPa (Stufenversuch)) .

Far SigN, - Werkstoffe mit einem relativ hohen Sinteradditivgehalt von ca. 11 Vol.% (ca.
16 Masse%o) zeigen die Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 ein sehr gutes Kriechverhalten. Die
geringen Kriechraten dieser Werkstoffe liegen etwa im Bereich neuentwickelter kriechstabiler
SizN, - Werkstoffe (CGB-B-SizN,, Y-a’/B’-SIAION, Yb-a’/’-SiAION [W6t97]).

In Abbildung 48 sind die Kriechraten der SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 im Vergleich zu
Literaturwerten dargestellt.
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Bild 48: Kriechverhalten der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 im Vergleich mit
Literaturwerten (1, 2, 3, 6 - [Sch93], 7, 8, 9 - [WO0t97], Y-Y,05 A-AlL,O5 Yb-Yb,O4,
k-kristallisiert)
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4.5.2.1.4. Unterkritische Ri3ausbreitung

Die unterkritische Rif3ausbreitung ist, neben kriechbedingten Degradationserscheinungen
(Poren- und MikroriBbildung, Kriechdehnung), eine der haufigsten Versagensursachen in SigN, -
Werkstoffen, die (ber einen langeren Zeitraum unter Hochtemperatur- und
Spannungseinwirkungen stehen. Die hier angewandte Methode zur Charakterisierung der
unterkritischen RilRausbreitung sind dynamische Ermidungsversuche, bei denen durch eine
langsame Lastrampe das unterkritische RiBwachstum, ausgehend von einem vorher definierten
Defekt (z.B. Harteeindruck), bewertet wird (siehe Abbildung 49).

a) Bruchflache mit hohem Anteil an b) Vickersharteeindruck mit Uberwiegend
intergranularer RiBausbreitung (Nd/Si-4) transgranularer RiBausbreitung (Nd/Si-4)
(Ausschnitt aus Bild 49a)

¢) Bruchflache mit hohem Anteil an
intergranularer RiBausbreitung (Nd/Si-7)

Bild 49: REM-Aufnahmen der Bruchflachen der SigN, - Werkstoffe Nd/Si-4 und Nd/Si-7 nach den
Untersuchungen zum unterkritischen RiBwachstum durch dynamisches Ermiden (1450 °C,
2,5-102 MPa/s, 4-Punktbiegung) - Pfeile markieren den Ubergang vom Bereich des
unterkritischen RiBwachstums zur schnellen Rifausbreitung
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Aufgrund der glatten Bruchflache infolge von tGberwiegend transgranularer RiBausbreitung kann
der eingebrachte Vickersharteeindruck klar bestimmt werden (Bild 49b). Der durch unterkritische
RiRausbreitung gewachsene Defekt schlief3t sich daran an und zeichnet sich durch einen hohen
intergranularen Anteil aus (Pfeile). Die Oberflache ist deutlich rauher. Nach dem Erreichen der
kritischen Defektgrofle tritt das Versagen der Probe ein. Dieser Bereich auf der Bruchflache ist
durch einen hoheren Anteil an transgranularer Rifausbreitung und einer somit glatteren
Oberflache als der "'subkritische' Bereich gekennzeichnet.

Die quantitative BewertungsgroRe fur diese Charakterisierungsmethode der unterkritischen
RiBausbreitung (slow crack growth - scg) ist die Bruchspannung der SizN, - Werkstoffproben mit
Vickers - Harteeindricken.

Die unterkritische Riausbreitung wurde zunéchst am aluminiumhaltigen Si;N, - Werkstoff
Nd/Al-7 untersucht.

Die Ergebnisse der Untersuchungen zum unterkritischen RiBwachstumsverhalten des
aluminiumhaltigen SigN, - Werkstoffes Nd/AI-7 sind in Tabelle 18 zusammengestellt. Die
Untersuchungen wurden in einem Temperaturbereich von 25 °C bis 1400 °C und einer
konstanten Spannungsrate von 4,2:102 MPa/s durchgefiihrt. Fur die Tests wurden
vorgeschadigte SizN, - Proben verwendet. Uber das Einbringen von Vickersharteeindriicken wird
ein definierter Defekt (ca. 120 pm tief) vorgegeben werden, an dem das unterkritische
Rifwachstum beginnen kann.

Tabelle 18: Unterkritisches Rilwachstumsverhalten des aluminiumhaltigen Si;N, - Werkstoffes
Nd/Al-7 in Abhangigkeit von der Testtemperatur (o - Spannung beim Versagen)

Temperatur O peim dyn. Ermiiden O nach dyn. Ermiiden
[°C] [MPa] [MPa]
25 253 -
1000 393 -
1200 kein Bruch bis 600 MPa 828
1250 kein Bruch bis 600 MPa 746
1400 kein Bruch bis 600 MPa 674

Die Raumtemperaturfestigkeit des mit dem Vickersharteeindruck vorgeschadigten SizN, -
Werkstoffes Nd/Al-7 betragt 253 MPa. Mit Erhéhung der Testtemperatur auf 1000 °C steigt die
Bruchspannung des vorgeschadigten SisN, - Werkstoffes auf 393 MPa an. Ab einer
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Testtemperatur von 1200 °C trat bis zu einer Belastungsspannung von 600 MPa kein Versagen
des Werkstoffes ein.

Versagensursache bis zu einer Temperatur von 1000 °C ist unterkritisches RiBwachstum. Die
Erhhung der Bruchspannung nach Temperatureinwirkung (1000 °C) ist auf
RiRabstumpfungsprozesse zurtickzufilhren. Bemerkenswert ist, dal? die Risse, die vor den
Ermidungsversuchen auf der Probenoberflaiche eingebracht wurden, im Verlaufe der
Untersuchungen bei Temperaturen Uber 1200 °C vollstandig ausgeheilt sind. Die Werte der
Raumtemperaturbruchspannung, die nach den Ermidungsversuchen bestimmt wurden,
bestétigen das. Die Bruchspannungen lagen nach den Ermidungsversuchen weitaus hoher als
vor den Versuchen (Tabelle 18). Durch REM - Untersuchungen konnten die ausgeheilten
Vickersharteeindriicke jedoch als bruchauslésende Defekte bestimmt werden.

Die Ergebnisse zur Charakterisierung der unterkritischen Riausbreitung im aluminiumhaltigen
SizN, - Werkstoff Nd/Al-7 zeigen, dal dieser Werkstoff einen sehr hohen Widerstand gegentiber
unterkritischer RiBausbreitung besitzt, der aber fir einen kriechstabilen Si;N, - Werkstoff mit
einem hohen Additivwvolumenanteil von ca. 11 % nicht typisch ist. In vergleichbaren
Untersuchungen zum dynamischen Ermidungsverhalten (1400 °C, Luft, Rif3tiefe ca. 120 um) an
SizN, - Werkstoffen mit unterschiedlichem Additivgehalt (SiO,, Y,04, Yb,05 - 0,5...10 Masse%0)
wurde von Klemm et al. [Kle94, Kle93] gezeigt, dal} die Hauptversagensursache dieser SizN, -
Werkstoffe unterkritisches RiBwachstum ist, das bei Spannungen zwischen 210...375 MPa zum
Versagen des SizN, - Werkstoffes fihrt. Der Effekt der RiBausheilung der Ausgangsdefekte,
verbunden mit einer Verzogerung der unterkritischen RiRausbreitung, wurde bei diesen
Werkstoffen nicht beobachtet. Aus diesem Grunde wird nachfolgend an ausgewahlten SizN, -
Werkstoffen untersucht, inwieweit das unterkritische Rifwachstumsverhalten mit der
chemischen Zusammensetzung der Korngrenzenphase korreliert.

Werkstoffauswahl

Fur weitere Untersuchungen zur unterkritischen RiRausbreitung durch dynamisches Ermiden
wurden SizN, - Werkstoffe ausgewahlt, die sich in den vorangegangenen Untersuchungen
(Oxidationsverhalten und/oder Kriechverhalten) durch eine gute Hochtemperaturresistenz
ausgezeichnet haben. Dazu zéhlen der aluminiumhaltige SizN, - Werkstoff Nd/Al-7 sowie die
aluminiumfreien Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-1...12. Die Versuche zur unterkritischen
RiBausbreitung durch dynamisches Ermuden wurden fir diese Si;N, - Werkstoffe bei einer
konstanten Temperatur von 1450 °C und einer Spannungsrate von 2,5 MPa/s durchgefuhrt
(RiBtiefe ca. 120 um). Die maximale Spannung lag bei 450 MPa. Die Ergebnisse zu diesen
Versuchen sind in Tabelle 19 sowie in Abbildung 50 und 51 aufgefiihrt. Um das Verhalten der
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SizN, - Werkstoffe untereinander vergleichen zu kénnen, wurde die Dehnung der Si;N, - Proben

bei einer Spannung von 250 MPa in der Tabelle 19 festgehalten (Bild 50).

Tabelle 19: Verformung (d) der untersuchten SizN, - Werkstoffe bei 250 MPa und beim
Versagen (dyersagen) durch dynamische Ermtidungsversuche bei 1450 °C (RiBtiefe ca. 120 pm,

4-Punktbiegung)

Werkstoff O250 mPa Oversagen Oversagen Versagensursache
[um] [MPa] [um]
Nd/Al-7 87 > 450 415* kein Versagen
Nd/Si-1 46 > 450 258* kein Versagen
Nd/Si-2 43 > 450 186* kein Versagen
Nd/Si-3 41 > 450 180* kein Versagen
Nd/Si-4 53 380 206 SCG
Nd/Si-5 80 360 203 SCG
Nd/Si-6 122 289 180 SCG
Nd/Si-7 142 274 164 SCG
Nd/Si-8 - 214 210 SCG
Nd/Si-9 - 223 130 SCG
Nd/Si-10 - 220 143 SCG
Nd/Si-11 - 217 165 SCG
Nd/Si-12 - 220 190 SCG
(* - Verformung bei Versuchsende)
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Bild 50: Vergleich der Kriechverformung der aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe Nd/Si-1...12
wahrend dynamischer Ermidungsversuche bei 250 MPa Biegespannung (1450 °C, Rielstiefe ca.
120 pm, 2,5-102 MPa/s, 4-Punktbiegung)
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Bild 51: Abhangigkeit der Versagensspannung beim dynamischen Ermuden der aluminiumfreien
SizN, - Werkstoffe Nd/Si-1...12 vom SiO, - Gehalt (1450 °C, Rieftiefe ca. 120 pm, 2,5:10-2

MPa/s, 4-Punktbiegung)
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EinfluR der Zusammensetzung der Korngrenzenphase und des Kristallisationsgrades

Die Auswertung der Ergebnisse zur unterkritischen RiRausbreitung ergab einen engen
Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung der Restglasphase sowie dem
Kristallisationsgrad der Sekundéarphase und dem unterkritischen RiBwachstumsverhalten der
SizN, - Werkstoffe.

e g

Bild 52: Vergleich der Kriechdehnung der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 beim
dynamischen Ermiiden (1450 °C, RieBtiefe ca. 120 pm, 2,5:10-2 MPa/s, 4-Punktbiegung)

Der aluminiumhaltige SizN, - Werkstoffes Nd/Al-7 ist aufgrund der geringeren Viskositét der
Restglasphase, im Vergleich zum aluminiumfreien Si;N, - Werkstoff Nd/Si-2, einer starkeren
Kriechverformung ausgesetzt (Bild 52). Bei einer Spannung von 250 MPa betrug diese 87 pm.
Die Verformung des Werkstoffes Nd/Si-2 lag im Vergleich dazu bei 43 um. Der Grund fur die
Unterschiede im Hochtemperaturverhalten dieser beiden SizN, - Werkstoffe liegt in der Art der
Sinteradditive und damit in der Zusammensetzung der Restglasphase. Der Kristallisationsgrad in
beiden SizN, - Werkstoffen ist sehr hoch (TEM-Untersuchungen). Es kristallisieren sowohl in dem
Werkstoff Nd/Al-7 als auch im Werkstoff Nd/Si-2 der Nd-Apatit (ss) und in geringer Menge der
Nd-N-Melilith. Lediglich die Restglasphasenzusammensetzung der Werkstoffe Nd/Al-7 und
Nd/Si-2 unterscheidet sich durch eine geringe Menge an Al3* durch AIN (0,5 Masse%) in der
Ausgangszusammensetzung des Werkstoffes Nd/Al-7. Durch die Bildung einer Al-haltigen
Restglasphase in den Korngrenzen und Tripelpunkten des Werkstoffes Nd/AI-7 ist ein
beschleunigtes Versagen bei Temperaturen Uber 1300 °C vorprogrammiert. Nur die geringe
Menge an Restglasphase und der geringe Al-Gehalt im Werkstoff Nd/Al-7 kann stérkere
Kriechdeformationen bei Temperaturen um 1450 °C verhindern. Der hohe Widerstand
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gegeniber unterkritischer RiBausbreitung der Werkstoffe Nd/AI-7 und Nd/Si-2 ist, wie bereits
erwahnt, auf Rillausheilungseffekte zuriickzufiihren. Diese Ausheilung der Oberflachenrisse
verhindert bis zu einer Belastungsspannung von 450 MPa das Versagen der Werkstoffe Nd/Al-7
und Nd/Si-2.

Die Dehnung der aluminiumfreien SigN, - Werkstoffe Nd/Si-1...3 bei den dynamischen
Ermidungsversuchen bei 250 MPa war nur gering und lag in einem Bereich zwischen 40 und
46 pm. Bis zu einer Spannung von 450 MPa trat kein Versagen dieser SizN, - Werkstoffe ein.
Grund fir die geringe Kriechdehnung ist der hohe Kristallisationsgrad der Sekundarphase und
der dadurch bedingte geringe Anteil an Restglasphase sowie die hohe Viskositat dieser
Nd,Os-reichen Glasphase. Der hohe Widerstand gegenuber unterkritischer RiBausbreitung ist
auf Rilzausheilungsprozesse an der Rif3spitze zurtckzufuhren.

Wie bereits in den Untersuchungen zum Kriechverhalten gezeigt wurde, nimmt die
Kriechdehnung der untersuchten aluminiumfreien SizN, - Werkstoffe mit zunehmendem SiO,, -
Gehalt zu (Bild 44). Fir den Werkstoff Nd/Si-7 wurde bei einer Spannung von 250 MPa eine
Dehnung von 142 pum bestimmt. Bei hdheren Spannungen (380...274 MPa) trat ein Versagen
der Werkstoffe Nd/Si4...7 durch unterkritisches RiBwachstum ein (Bild 50). Eine weitere
Erhéhung des SiO, - Gehaltes in der Ausgangszusammensetzung der SisN, - Werkstoffe
Nd/Si-8...12 fuhrt bereits unterhalb der Belastungsspannung von 250 MPa (214...223 MPa) zum
Versagen der Si;N, - Werkstoffe durch unterkritische RiBausbreitung (Bild 50, 51).

Anhand der Bruchflachen der Si;N, - Werkstoffproben kann die RiRausbreitung sowie das
Bruchverhalten der Si;N, - Werkstoffe beurteilt werden. Am Rasterelektronenmikroskop wurden
die Bruchflachen der Ermudungsproben untersucht. In Abbildung 49 sind dazu ausgewahlte
REM - Aufnahmen zu sehen.

Die beiden Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-4 und Nd/Si-7 unterscheiden sich deutlich in ihrem
Verhalten bezlglich der unterkritischen RiBausbreitung. Die Ritiefe in dem Werkstoff Nd/Si-4
betrug ca. 750 pum und die in dem Werkstoff Nd/Si-7 ca. 1000 pm.

Trotz héherer Bruchspannung (380 MPa) ist der Bereich der unterkritischen RiBausbreitung im
Werkstoff Nd/Si-4 geringer als im Werkstoff Nd/Si-7 (274 MPa). Grund dafur ist RiBausheilung,
die durch einen starkeren Spannungsabbau an der Ril3spitze im Werkstoff Nd/Si-4
gekennzeichnet ist. Der Spannungsabbau vor der Ri3spitze schrankt die unterkritische
RiBausbreitung ein und fihrt zu einem hohen SCG-Widerstand.

Die Ursachen fur die hohe Stabilitat gegeniber unterkritischer Riausbreitung in den
Werkstoffen mit einem hohen Nd,03:SiO, - Verhaltnis sind noch nicht endgultig geklart,
héangen aber wahrscheinlich mit oxidationsbedingter RiRausheilung zusammen. Durch die
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Oxidation der stickstoffhaltigen Oxinitridsekundarphasen (Nd-N-Wollastonit, Nd-N-Melilith) sind
diese Si;N, - Werkstoffe, wie bereits in Kapitel 4.4.2.1.2. erwahnt, weniger oxidationsbestéandig
als SizN, - Werkstoffe mit SiO,-reicher Korngrenzenphase. Mit steigendem SiO,-Gehalt in den
Si;N, - Werkstoffen geht die Zusammensetzung der Korngrenzenphase in SiO,-reichere Gebiete
Uber. Dabei kommt es durch die Kristallisation Nd,Os-reicherer Phasen, als es dem
Gleichgewicht entspricht (Nd-Apatit (ss)), zu einer SiO,-reichen Restglasphase. Der
Restglasphasengehalt unterscheidet sich nicht wesentlich von dem der Nd,O5-reichen SizN, -
Werkstoffe. Ein reiner glasphasenbedingter Relaxationsproze kann daher ausgeschlossen
werden. Eher spielt die chemische Zusammensetzung der Korngrenzenphase bei der
RiRausheilung eine Rolle. Daraus kénnen zwei Schluf3folgerungen gezogen werden:

- Der Widerstand gegentber unterkritischer RilRausbreitung ist an eine nahezu
vollstéandigen Kristallisation der Korngrenzenphase gebunden und

- er wird durch Oxidationsprozesse von Oxinitriden erhoht.
Versuche zum unterkritischen Rilwachstumsverhalten durch dynamisches Ermiden unter

N,-Atmosphare oder Vakuum wurden in dieser Arbeit nicht durchgefuhrt.

Aussagen zum Versagensmechanismus

Die unterkritische RiRausbreitung kann sowohl linear-elastischen Charakter besitzen als auch
durch Kriechprozesse beeinflu3t werden. In linear-elastischen Materialien wird das Riffwachstum
durch den Spannungsintensitatsfaktor K, bestimmt (Gl. 4).

= Ym)-
A fq; (Gl.4)

(as - Ril3tiefe (f - failure), o; - maximale Spannung)

In Materialien, die einer gewissen Kriechdehnung unterliegen, wird das Rifwachstum durch das
C*-Intergral charakterisiert. Das C*-Intergral beschreibt die Spannungsverhaltnisse vor der
RiBspitze im stationdren Zustand. Bei Kenntnis des Sekundarkriechverhaltens kann das
C*-Intergral direkt Uber die RiBlange und die charakteristische Spannung berechnet werden;

C” =co"" ' mc,w,n) (Gl. 5)

wobei n ein Exponent, D der Vorfaktor aus dem Norton Gesetz fur das Sekundarkriechen, ¢ die
Rilange und f eine Geometriefunktion ist [Rie87].
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Setzt man fur den Vorfaktor D aus dem Norton Gesetz die Sekundarkriechrate und die
charakteristische Spannung ein,

€ =DId"

n+1

. (0]
D=— ,mltG”:T (Gl. 6 und 7)

so erhalt man fur das C*-Intergral folgende Gleichung:

C* = cEol (Gl. 8).

Aufgrund des unterschiedlichen Verhaltens der untersuchten SizN, - Werkstoffe im dynamischen
Ermidungsversuch soll untersucht werden, welcher der Mechanismen das unterkritische
RiBwachstum starker beeinflult. Eine Mdglichkeit Aussagen Uber den dominierenden
RiBwachstumsmechanismus zu treffen, ist die Bestimmung der charakteristischen Zeit t; nach
Riedel [Rie87]:

t, = a K 0L-y)/(n+1)ELC” (Gl. 9)

mit a=1, dem Norton Kriechexponenten n, der Poisson-Zahl y=0,27 und E dem Young Modul.

Durch den Vergleich der berechneten Zeit t; mit der aktuellen Testdauer t kann abgeschatzt
werden, ob bei der RiBausbreitung K-kontrollierte, linear-elastische Bedingungen (t<<t,) oder
C*-kontrollierte Bedingungen (t>>t;) vorliegen.

Far die Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-4, Nd/Si-6 und Nd/Si-8 wurde die charakteristische Zeit t; nach
Gl. 9 bestimmt (Tabelle 20). Die reale Testzeit t wurde flr einen Spannungsbereich von Oz_soumpa
bis o; (d.h. O .ima UM 50 MPa verringert) festgelegt, weil in diesem Spannungsintervall
Versagensmechanismen, wie Kriechdeformation und unterkritische Ri3ausbreitung, einsetzen.
Bei einer Spannungsrate von 2,5 - 102 MPa/s (Defekttiefe = 120 um) entspricht dieser Bereich
einer Testdauer (t) von 0,55 h.
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Tabelle 20: Charakteristische Parameter fiir das mechanische Verhalten unterschiedlicher SizN, -
Werkstoffe bei 1450 °C (c - RiBlange, n - Kriechexponent, t; - charakteristische Zeit nach Riedel
[Rie87], t - reale Testzeit)

a 2c K t t
Werkstoff f of ! n €, !
[m] [m] [MPa] | [MPa-vm] [h] [h]
[1/h]
Nd/Si-4 7,5-10% 15,8104 380 12,5 1,3 4,0-10*4 10 0,55
Nd/Si-6 8,3-104 26,7-104 289 12,1 15 3,6:104 12 0,55
Nd/Si-8 12,0104 38,2:104 214 10,8 1,8 2,4.104 21 0,55

Der Vergleich der berechneten Zeit t; mit der realen Testdauer t zeigt, dal3 die RiRausbreitung
bei 1450 °C einem K, - kontrollierten, linear - elastischnen Mechanismus unterliegt (t<<t,). Wie
bereits erwéhnt, kénnen die einzelnen Mechanismen aber nicht unabhangig von einander
betrachtet werden, da oft RiBausbreitung und Kriechprozesse nebeneinander auftreten und
zusatzlich durch Oxidationseffekte beeinflulst werden. Durch Oxidationserscheinungen an der
RiRspitze werden die Risse abgestumpft und eine RiBausbreitung verzégert. Die RiBabstumpfung
in den SizN, - Werkstoffen Nd/Si-4 und Nd/Si-6 fihrt dazu, daB die maximale Spannung oy fur
eine unterkritische RiBausbreitung sehr hoch ist (380 bzw. 289 MPa). Die in diesem
Spannungsbereich wesentlich héheren Kriechraten sind verantwortlich daftir, daR Kriecheffekte
in diesen SisN, - Werkstoffen einen verstarkten Einflud auf das unterkritische
RiRwachstumsverhalten ausiiben.

Zusammenfassung:

Der Widerstand gegenulber unterkritischer RiBausbreitung ist fur Al-freie Si;N, - Werkstoffe mit
einer Nd,O; - reichen kristallinen Korngrenzenphase (mit Oxinitriden) am hochsten. Grund fur
den hohen SCG - Widerstand ist RiBausheilung durch Oxidationserscheinungen an der Ri3spitze.
Diese Erscheinung tritt auch in SigN, - Werkstoffen mit geringem Al-Gehalt in der Restglasphase
auf. Die etwas starker ausgepragte Oxidationsneigung von SizN, - Werkstoffen mit einer Nd,O4
- reichen Korngrenenphase im Vergleich zu SiO,-reichen Si;N, - Werkstoffen wurde bereits in
den Untersuchungen zum Oxidationsverhalten der Si;N, - Werkstoffe quantitativ belegt (Kap.
4.5.2.1.2.).
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4.5.2.2. Hochtemperatureigenschaften der Modellglaser

Die Hochtemperatureigenschaften von additivhaltigen Siliciumnitridwerkstoffen werden primér
durch die Eigenschaften der amorphen Sekundarphase bestimmt [Wie93, Tan92, Cra93]. Die
Kenntnis der Eigenschaften der Restglasphase ist eine Voraussetzung, um das
Hochtemperaturverhalten von additivhaltigen Si;N, - Werkstoffen interpretieren zu kbnnen. Zur
besseren Interpretation der Si;N, - Werkstoffeigenschaften werden deshalb die Eigenschaften
der fir die hergestellten Si;N, - Werkstoffe relevanten Gléaser herangezogen, wobei die
Modellglaser folgenden SigN, - Werkstoffen zugeordnet werden (Tabelle 21):

Tabelle 21: Zuordnung der Modellglasproben zu den entsprechenden SizN, - Werkstoffen

Modellglas SizN, - Werkstoff
G1 Nd/Si-2
G2 Nd/Al-8
G3 Nd/Al-6
G4 Sialon-1

Die Zusammensetzung der Modellglasproben ist den Tabellen 11 (Masse%) und 22 (4q.%0) zu
entnehmen.

Tabelle 22: Zusammensetzung der Modellglasproben G1, G2, G3, G4 (49.%)

Modellglas Elemente [4g.%]
@) Nd Al Si
G1-ON 0 100 30,3 0 69,7
G1-10N 10 90 30,3 0 69,7
G1-15N 15 85 30,3 0 69,7
G2-ON 0 100 27,9 2,4 69,7
G2-10N 10 90 27,9 2,4 69,7
G2-15N 15 85 27,9 2,4 69,7
G3-0ON 0 100 23,3 54 71,3
G3-10N 10 90 23,3 54 71,3
G3-15N 15 85 23,3 54 71,3
G4-0N 0 100 20,3 13,9 65,8
G4-10N 10 90 20,3 13,9 65,8
G4-15N 15 85 20,3 13,9 65,8
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Glastibergangstemperatur (T,)

Die Glasubergangstemperatur der Modellglasproben G1, G2, G3 und G4 wurde Uber DSC -
Untersuchungen und Uber Untersuchungen am Dilatometer bestimmt. Dabei traten fir
Modellglasproben, bei denen bereits wéahrend des Abkuhlprozesses Kristallisationsprozesse
abliefen (G1-ON, G2-ON), Unterschiede in den durch DSC und Dilatometer ermittelten Werten
auf, die in der Art der Untersuchungsmethoden begrindet sind. In den
Dilatometeruntersuchungen wird die Glasprobe von der horizontal gelagerten Schubstange tber
eine Feder mit einer Anpref3kraft von 0,2 N an das gegentberliegende Gegenlager gedriickt.
Beim Erreichen der Glasiibergangstemperatur dehnt sich die Modellglasprobe aus. Diese
Ausdehnung wird Uber das Dilatometer aufgezeichnet. Verformungen dieser Art kbnnen durch
die kristalline Phase, die als sterische Behinderung bei den Verformungsprozessen wirkt,
reduziert werden.

Da in den Modellglasproben G1, G2, G3 (0...15 49.% N) und G4 (0 49.% N) eine
Phasenseparation in Form von SiO,-reichen Tropfen auftrat, war zu erwarten, dal fir diese
Glaser zwei Glaslibergangstemperaturen gemessenen werden. Dieser Effekt konnte allerdings
nicht beobachtet werden, was mdglicherweise auf einen Verdinnungseffekt oder eine
Uberlagerung der Peaks fur die Glastibergangstemperatur der SiO,-reichen Glasphase mit der
Kristallisationstemperatur zurtickzufiihren ist.

In Tabelle 23 sind die Werte der Glasiibergangstemperatur der untersuchten Modellglasproben
aufgefihrt.

Tabelle 23: Glastibergangstemperaturen der Modellglasproben (DSC, Dilatometer)

Al3* Tg (DSC) Tg (Dilatometer)
Nr. [49.%] Phasen °C] [°C]
Nd-Apatit (ss)
G1-ON 0 Nd-Disilikat 904 (1090)
(nicht identifizierte Phase)
G1-10N 0 amorph 880 880
G1-15N 0 amorph 893 910

Nd-Apatit (ss)

G2-0N 2,4 Nd-Disilikat 850 (1120
(nicht identifizierte Phase)

G2-10N 2,4 amorph 878 890

G2-15N 2,4 amorph 890 900
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Fortsetzung Tabelle 23:

- : ;;Ii;o] Shasen Tg[ o(g;(:) T (Dill:iltct:)]meter)
Nd-Apatit (ss)
G3-0ON 54 Nd-Disilikat 818 820
(nicht identifizierte Phase)
G3-10N 54 amorph 879 872
G3-15N 5,4 amorph 890 880
G4-0ON 13,9 amorph 850 835
G4-10N 13,9 amorph 885 880
G4-15N 13,9 amorph 903 900

Die gemessenen "'Glasiibergangstemperaturen* der Modellglasproben G1-ON und G2-ON mit
einem hohen kristallinen Phasenanteil liegen weitaus hdher, als die Temperaturwerte, die bei der
DSC-Messung gemessen wurden und entsprechen nicht  der "wahren™
Glastuibergangstemperatur. Der EinfluR des Glasphasenanteils auf das Kriechverhalten wurde von
Wolf [Wol94] an glasphasehaltigem Aluminiumoxid untersucht. In Abhéngigkeit von der
KorngréRe wird die Kriechgeschwindigkeit vom Volumengehalt der Glasphase unterschiedlich
beeinflut. Der EinfluR des Volumengehaltes der Glasphase auf die Kriechgeschwindigkeit
auert sich im Bereich f,, < 30 % fir Werkstoffe mit groberer Korngrofze (5,1 pm) in einem
Abfall der Kriechgeschwindigkeit mit sinkendem Glasphasenanteil. Fur Werkstoffe mit sehr
feiner KorngréBRe (1,1 um) ist die Kriechgeschwindigkeit bis zu einem Volumenanteil von 5 %
unabhangig vom Volumengehalt der Glasphase. Mit weiter abnehmendem Volumengehalt der
Glasphase wird der EinfluR der Glasphase auf die Kriechgeschwindigkeit groRer. Fir Werkstoffe
mit grober KorngroRe (5,1 pm) &ufert sich das in einem starken Abfall der
Kriechgeschwindigkeit. Bei Werkstoffen mit sehr feiner KorngrofRe (1,1 um) ist der Einfluf3 des
Volumenanteils an Glasphase dagegen schwacher ausgepragt. Wolf [Wol94] stellt fur die
Abhangigkeit der Kriechgeschwindigkeit vom Glasphasengehalt und der KorngréRe folgende
Formel auf:

n

£ sz [ exp(-Q/RT) (Gl. 10)

wobei ¢ die Spannung, d die Korngroi3e, f, den Volumengehalt der Glasphase darstellen. n, p
und g sind Exponenten, die den EinfluR der Spannung, der Korngrofle bzw. des
Volumengehaltes beschreiben.
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Durch Plasmaatzen der polierten Modellglasproben G1-ON und G2-ON ist die Struktur der
kristallinen Phasen am REM sehr gut zu erkennen (Bild 53).

G2-0ON (240 plasmageétzt)

Bild 53: REM - Aufnahme der Modellglasprobe G2-ON (240 " Plasmaatzen)

Der Volumenanteil an kristalliner Phase in den Modellglasproben G1-ON und G2-ON kann
aufgrund von REM - Untersuchungen auf ca. 70 Vol.% geschatzt werden (d. h.
Glasphasenanteil ca. 30 Vol.%). Die kristalline Phase liegt in Form von faserartig gewachsenen
Kristallen vor. Die unmittelbare Bestimmung der "KorngrofRe' ist nicht mdglich. Aus den
Untersuchungen von Wolf [Wol94] geht hervor, dal die Kriechgeschwindigkeit von Werkstoffen
mit grober Kornstruktur und einem Glasphasengehalt < 30 % sehr stark von der KorngréRRe
beeinfluft wird.

Neben der groben KorngréRe beeinflut auch die faserartige Struktur der kristallinen Phase das
Kriechverhalten der Modellglasproben G1-ON und G2-ON. Die langen Kkristallinen Fasern
bedeuten eine zuséatzliche sterische Behinderung bei Verformungsprozessen, die unter
Druckeinwirkung ablaufen (Dilatometeruntersuchungen). So sind die héheren Werte der am
Dilatometer gemessenen Glastibergangstemperatur fur die Modellglasproben G1-ON und G2-ON
zu erklaren.

DSC - Untersuchungen

In Bild 54 ist die Abhangigkeit der Glasibergangstemperatur vom Aluminium- und
Stickstoffgehalt (49.%6) dargestellt.
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Bild 54: Glasubergangstemperaturen der Modellglaser (DSC - Messung)

Die Glastibergangstemperatur der untersuchten Modellglasproben zeigt eine eindeutige
Abhéangigkeit  vom Stickstoffgehalt. Mit  steigendem N-Gehalt nimmt  die
Glaslibergangstemperatur der Glaser zu. Ausnahme ist die aluminiumfreie Probe G1-ON mit
einem hohen kristallinen Phasenanteil. Zu den kristallinen Phasen zéhlen der Nd-O-Apatit
(Nd,Siz0,,), das Nd-Disilikat (Nd,Si,O;) und eine geringe Menge einer nicht identifizierten
Phase. Die Kristallisation Nd,O5 - reicher Phasen fihrte in dieser Modellglasprobe zur Bildung
einer SiO,-reichen Restglasphase, die das Hochtemperaturverhalten dieser Modellglasproben
bestimmt. Die Glastibergangstemperatur dieser Glasprobe G1-ON lag bei 904 °C.

In den aluminiumhaltigen Modellglasproben G2-ON und G3-ON, in denen ebenfalls Nd,O5 -
reiche kristalline Phasen auftreten, fuhrt die Kristallisation Nd,O-reicher Phasen zu einer Al,O; -
Anreicherung in der Restglasphase. Der wahre Al-Gehalt in der Restglasphase der
Modellglasproben G2-ON und G3-ON ist somit weitaus hoher als die angegebenen Werte von
2,4 bzw. 5,4 4q. %. Die Al,O - reiche Restglasphase bestimmt das Hochtemperaturverhalten
der Modellglasproben G2-ON und G3-ON und fuhrt zu einem starken Abfall der
Glaslibergangstemperatur (850 bzw. 818 °C)

Die Modellglasprobe  G4-ON  ist dagegen  vollstdndig  réntgenamorph. Ihre
Glaslibergangstemperatur liegt bei ca. 850 °C.

Bei einem Stickstoffgehalt von 10 &q.% sind alle untersuchten Modellglasproben
réntgenamorph. Die Glasibergangstemperaturen liegen in einem Bereich zwischen 878 und
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885 °C. Der Einbau des dreiwertigen Stickstoffs hat eine stabilisierende Wirkung auf die
Glasstruktur zur Folge.

Ein weiterer Stickstoffeinbau (15 4q9.%0) in die Glasstruktur der Proben G1 bis G4 fuhrt allgemein
zu einer Erhéhung der Glastibergangstemperaturen um ca. 10 bis 15 °C. Die Tendenz der
Erhéhung der Glasiibergangstemperatur mit zunehmendem Stickstoffgehalt konnte von
mehreren Autoren nachgewiesen werden [Ham85, Ham91, Len89, Rou9l, Ham94, Rou92,
Dre86].

Die Abhangigkeit vom Al-Gehalt ist schwieriger einzuschatzen. Fur réntgenamorphe
Modellglaser (10, 15 49.% N) konnte keine direkte Abhéngigkeit der Glaslibergangstemperatur
vom Al-Gehalt beobachtet werden. In den teilkristallinen Glasern wurde mit zunehmendem
Al-Gehalt eine Abnahme der Glasiibergangstemperatur bestimmt. Die starke Anreicherung von
Al,O5 in der Restglasphase ist verantwortlich fiir eine deutliche Abnahme der Viskositat der
Restglasphase und eine Senkung der Glastibergangstemperatur.

Viskositat

Die Abhéngigkeit der Viskositdt von der Temperatur und der Zusammensetzung der
Modellglasproben wurde tber Kompressionskriechversuche im Hochvakuum (T= 825...1225 °C,
20 MPa) untersucht. Die Viskositat der Modellglaser zeigte eine deutliche Abhangigkeit vom
Aluminium- und Stickstoffgehalt (Bild55).

14,5 -
14
13,54 .\
- 134
=) G1- ON
Al - arm
12,54 _ — - 0
. G2-15N O .2,33409.% Al)
Tg- Bereich
12 —— - 94t - - — - — — — — — — —
11,5 a 1GO3'\'115N Al - reich
5300 (5,5 &q.% Al)
11 : ; ; : : ‘
700 800 900 1000 1100 1200 1300
T, [°C]

Bild 55: Anderung der Viskositat ausgewahiter Modellglasproben in Abhangigkeit von der
Temperatur
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Die aluminiumfreie Modellglasprobe (G1-ON) zeichnet sich bis 1150 °C durch eine sehr hohe
Viskositat aus. Grund dafir ist die teilweisen Kristallisation. Der hohe SiO, - Gehalt der
Restglasphase ist fiir eine hohe Viskositat der Glasphase verantwortlich. Der hohe Anteil und die
faserartige Form der kristallinen Phase spielt aber auch eine wichtige Rolle bei der Interpretation
der hohen Viskositatswerte. Denn beim Kompressionskriechen wirkt sich der hohe Anteil an
kristalliner Phase als sterische Behinderung bei der Verformung der Modellglasprobe aus.
Ahnliche Tendenzen der kristallinen Phase Verformungsprozesse sterisch zu behindern, traten
bereits bei den Dilatometeruntersuchungen auf.

Die Viskositatswerte der Modellglasprobe G2-15N mit einem geringen Anteil an AR+ (2,4 4q.%)
und einem N - Gehalt von 15 4q.% sind bis 1100 °C ebenfalls sehr hoch. Das ist eine
Abweichung sowohl von den Ergebnissen der DSC- als auch der Dilatometer - Untersuchungen.
Bei diesen thermoanalytischen Melmethoden lag die bestimmte Glastibergangstemperatur bei
910 °C.

Die Unterschiede in den Werten der Glasibergangstemperatur koénnen durch
Kristallisationsprozesse im Verlauf der Kompressionskriechversuche (Bild 56) erklart werden.

Ergebnisse und Diskussion Seite 121



60 —

50 | vor dem Kriechversuch

40

Intensitat [cps]

30 4

20

X _WMWMWM
0
bl

20 15,000 22,000 29,000 36,000 43,000 50,000 deg
d 0,590149 0,403702 0,307652 0,249274 0,210176 0,182268 nm
60 -
50 nach dem Kriechversuch
g
3
= 40 -
b} .
z Nd, Si,O;
[o3
£ 30
20
10
0 | i Y InAfa¥ [ 1
— e e = e e s D
20 15,000 22,000 29,000 36,000 43,000 50,000 deg
d 0,590149 0,403702 0,307652 0,249274 0,210176 0,182268 nm

Bild 56: Rontgendiffraktometeraufnahmen der Modellglasprobe G2-15N vor und nach den
Kompressionskriechversuchen

Die sich wéahrend der Kriechversuche bildenden, kristallinen Phasen wirken als sterische
Behinderung  bei  Verformungsprozessen  der  Modellglasprobe  G2-15N  unter
Kompressionsdruck. Gleichzeitig andert sich aber auch die Zusammensetzung der
zuruckbleibenden Glasphase. Da eine Nd,O; - reiche Phase kristallisiert (Nd,Si,O5), wird die
Glasphase mit AI3* und N3- angereichert. Ein viskositatserhéhender EinfluR einer
Stickstoffanreicherung in der Glasphase, der mit der dreiwertigen Koordination des Stickstoffes
in Zusammenhang steht, ist nicht auszuschlieBen [Rou92]. Allerdings muf3 auch der
viskositatssenkende EinfluB des Al,O5 beachtet werden, der dem viskositatserhohenden Einflu3
des Stickstoffes gegenlaufig ist. Hauptursache fir die hohe Viskositat wird somit die sich
bildende, kristalline Phase sein, die als sterische Behinderung bei Verformungsprozessen wirkt.

Ein weiterer Anstieg im Al-Gehalt (5,4 49.%) der Modellglaser fuhrte zu einer raschen Abnahme
der Viskositait mit steigender Temperatur (siehe Bild 55). Die Werte fir die
Glastibergangstemperatur lagen fir die drei Glasproben G3-0ON, G3-10N und G3-15N in einem
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Bereich zwischen 850 °C und 910 °C. Mit zunehmendem N-Gehalt stieg die Vikositat an und
nahm der Glasiibergangstemperaturbereich leicht zu. Grund fir den Viskositatsanstieg und die
leichte Zunahme des Glastibergangstemperaturbereiches ist die Substitution des zweiwertigen
Sauerstoffes durch den dreiwertigen Stickstoff. Die dreiwertige Koordination des Stickstoffes
flhrt zu einem Anstieg im Vernetzungsgrad der Glasstruktur und zu einer héheren Steifheit des
Glases.

EinfluR der Glaseigenschaften auf die Hochtemperatureigenschaften der SizN, -
Werkstoffe

Der EinfluBR der chemischen Zusammensetzung und der Eigenschaften der Glaser spiegelt sich in
den Hochtemperatureigenschaften der entsprechenden Si;N, - Werkstoffe Nd/Si-2, Nd/AI-8,
Nd/Al-6 und Sialon-1 wieder.

Die Zusammensetzung der amorphe Korngrenzenphase in den Si;N, - Werkstoffen
unterscheidet sich allerdings bezlglich des Stickstoffgehaltes von der Zusammensetzung der
Modellglasproben. In der amorphen Korngrenzenphase liegt der Stickstoffgehalt oberhalb von
15 &g.%. Ein zweiter Unterschied tritt beziglich der Phasenseparation auf. Die in den
Modellglasproben beobachtete Phasenseparation konnte in der amorphen Korngrenzenphase
der SizN, - Werkstoffe nicht nachgewiesen werden, was durch den hdheren Stickstoffgehalt in
der Glasstruktur der amorphen Korngrenzenphase bedingt ist [Len89].

Die Nd,O; - reichen SizN, Werkstoffe Nd/Si-2 und Nd/Al-8, deren Korngrenzenphase den
Modellglasern G1 und G2 zugeordnet werden kann, zeichnen sich durch ein sehr stabiles
Hochtemperaturverhalten aus. Besonders die Langzeit - Hochtemperatureigenschaften werden
von der Zusammensetzung und somit von den Eigenschaften der Korngrenzenphase bestimmt.
Die hohe Oxidationsstabilitat der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-8 und Nd/Si-2 bis 1400 °C bzw.
1450 °C ist mit dem viskositatserhohenden EinfluR des Nd,O5; verbunden, der den
Sauerstoffdiffusionskoeffizienten durch die viskose Oxidationsschutzschicht herabsetzt.

Bei Kriechversuchen wird der EinfluR der Restglasphasenzusammensetzung auf das
Hochtemperaturverhalten der Si;N, - Werkstoffe noch deutlicher. Hier spielt sowohl der
viskositatsernéhende Einflufl3 des Nd,O5, der hohe Kristallisationsgrad als auch die hohe Neigung
der Restglasphase unter Kriechbedingungenen zu kristallisieren, eine wichtige Rolle.

In den Untersuchungen an den Modellglasproben wurde nachgewiesen, dal die Nd,O5 -
reichen Glaser G1 und G2 eine hohe Viskositdt besitzen und unter kinetisch ginstigen
Bedingungen (Temperatur, Druck) zur Kristallisation neigen.
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Im Gegensatz dazu zeichnen sich SisN, - Werkstoffe mit einer Al,O; - reichen
Korngrenzenphase durch eine geringe Hochtemperaturstabilitat aus. Das
Hochtemperaturverhalten der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-6 und Sialon-1, deren amorphe
Korngrenzenphase den Modellglasern G3 und G4 entspricht, ist durch ein schnelles Versagen
sowohl im Oxidations- als auch im Kriechversuch gekennzeichnet. Der hohe Al,O5; - Gehalt in
der amorphen Korngrenzenphase flihrt zu einer geringeren Viskositat der Glasphase.

Unter Oxidationsbedingungen bewirkt die geringere Viskositat der Glasphase einen hohen
Sauerstoffdiffusionskoeffizienten durch die niedrigviskose Schutzschicht und eine schnelle,
simultan zur Einwartsdiffusion des Sauerstoffes, einsetzende Auswartsdiffusion der Additiv- und
Verunreinigungsionen.

Bei den Kriechversuchen wirkt die geringe Viskositdt der amorphen Korngrenzenphase
stabilitatssenkend und flhrt zu einer hohen Kriechdehnung der Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-6 und
Sialon-1.

In Viskosiatsuntersuchungen an den Modellglasproben wurde der stabilitidtssenkende Einfluf?
des Al,O5 gezeigt.

Zusammenfassung:

Die thermischen Untersuchungen an den Modellglasproben haben gezeigt, dal3 die chemische
Zusammensetzung einen sehr grofRen EinfluR auf das Hochtemperaturverhalten der
Modellglasproben austibt.

Mit der Untersuchung von Eigenschaften ausgesuchter  Modellglaser, deren
Zusammensetzungen mit der Restglasphase in konkreten SizN, - Werkstoffen korreliert, konnte
der enge Zusammenhang zwischen den Hochtemperatureigenschaften der Restglasphase und
dem entsprechenden SizN, - Werkstoff belegt werden. Vergleichbare Untersuchungen zum
Hochtemperaturverhalten von Glasern aus dhnlichen Stoffsystemen wurden bisher ohne direkte
Korrelationen zum Hochtemperaturverhalten konkreter SizN, - Werkstoffe durchgefuhrt [She90,
Ham85].
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5. Zusammenfassung und SchluR3folgerungen

Das Ziel der Arbeit war es, Korrelationen zwischen der Konstitution der Korngrenzenphase und
den Hochtemperatureigenschaften von  Siliciumnitridwerkstoffen  aufzustellen.  Diese
Korrelationen sind Basis fur die Entwicklung kriechstabiler langzeit-hochtemperaturbestandiger
SiN, - Werkstoffe.

Zur Beurteilung der Korrelationen zwischen der Konstitution der Korngrenzenphase
und dem Hochtemperaturverhalten von SizsN, - Werkstoffen wurden folgende
Hochtemperatureigenschaften untersucht:

- Das Oxidationsverhalten der SizN,-Werkstoffe im Temperaturbereich zwischen 1400 und
1500 °C,

- das Kriechverhalten der SizN,-Werkstoffe bei 1400 °C unter Biegespannungen von
100 bis 650 MPa,

- das unterkritische RiBwachstumsverhalten in den SizN,-Werkstoffen tber dynamische
Ermudungsversuche im Temperaturbereich zwischen 25 und 1450 °C und bei
unterschiedlichen Spannungsraten (2,5 - 102 und 4,2 - 102 MPa/s).

Die Ergebnisse der Hochtemperaturuntersuchungen (Oxidation, Kriechen, SCG) zeigen den
deutlichen EinfluR  der  Zusammensetzung der  Korngrenzenphase  auf  das
Hochtemperaturverhalten der Si;N, - Werkstoffe.

Uber die Modifikation der Sekundarphasen (hochschmelzende Sinteradditive,
Sekundarphasenkristallisation) ist es gelungen, kriechstabile langzeit-hochtemperaturbesténdige
SisN, - Werkstoffe herzustellen. Von den untersuchten additivhaltigen SizN, - Werkstoffen sind
besonders Si;N, - Werkstoffe mit einer Zusammensetzung im Phasensystem SigN, -
Nd;o(SiO4)sN, - Nd,O5:SisN, durch ein exzellentes Hochtemperaturverhalten im
Temperaturbereich zwischen 1400 und 1450 °C gekennzeichnet (Nd/Al-7, Nd/Si-2).

Sie besitzen neben einer guten Oxidationsstabilitat sowohl einen hohen Kriechwiderstand
als auch einen hohen Widerstand gegenuber unterkritischer RiRausbreitung (Tabelle 24).
Diese Eigenschaftskombination (hoher Kriechwiderstand und hoher Widerstand gegenuber
unterkritischer RiBausbreitung) stellt fir additivhaltige Si;N, - Werkstoffe in den gefundenen
Zusammensetzungen ein innovatives Materialkonzept dar.

In Tabelle 24 sind die Daten fiir die SizsN, - Werkstoffe (Nd/Al-7: 15,9 Masse% Nd,O5, 0,5
Masse% AIN, Nd/Si-2: 16,4 Masse% Nd,O;) zusammengestellt, die die besten
Hochtemperatureigenschaften besitzen.

Zusammenfassung Seite 125



Tabelle 24: Zusammenstellung der Ergebnisse zum Hochtemperaturverhalten der SisN, -
Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 (o, - Restfestigkeit bei Raumtemperatur nach der Oxidation,
* - Stufenversuch, *1 - Extrapolation)

Sekundar- AIN V additi . Kurzzeit-
Nr. v Langzeitverhalten
phasen [Masse%] | [Vol.%] verhalten
S ) Festigkeit
Oxidationsverhalten Kriechverhalten SCG - Verhalten (1400 °C
(1000 h) (1400 °C)* (2,5 MPa/s,1450 °C) '
Vakuum)
KOX1400°C K0X1450°C 8200 VP 6450 MPa 0'14000C
a
[kg?m*s] | [kg¥m*s] [um]
[L/h] [MPa]
41
Nd-Apatit (ss) 7,110 | 15,9101t . > .
Nd/AI-7 N 0,5 11,24 9.10° (kein Versagen bis 913
Nd-N-Melilith (0,=400MPa)|(0,=230MPa)
450 MPa)
186
.| Nd-Apatit (ss) 22.101 | 52.101 5 .10° ) )
Nd/Si-2 o 0,0 11,17 Sl (kein Versagen bis 831
Nd-N-Melilith (0,=500MPa)|(5,=470MPa)| (2 - 10%)*
450 MPa)
1. Oxidation

Das gute Oxidationsverhalten der Nd,Os-reichen Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 bis
1400 bzw. 1450 °C basiert auf einem hohen Kristallisationsgrad der Sekundarphase sowie einer
hohen Viskositét der Nd,O5 - reichen Restglasphase.

Die minimale Eutektiktemperatur von ca. 1350 °C im System Nd-Si-Al-O-N schrénkt allerdings
die Oxidationsstabilitat des SigN, - Werkstoffes Nd/AI-7, aufgrund der steigenden
Sauerstoffdiffusion in das Werkstoffinnere bzw. der Auswartsdiffusion der Additivionen (Nd3+)
an die Oxidationsoberflache, ein.

Ein weiterer Grund fir die eingeschréankte Oxidationsstabilitat ist der sich beim Abkihlen
bildende héhere Anteil an Nd,O5-reichen kristallinen Phasen (Nd,Si,O-) in der Oxidationsschicht,
der zu Spannungen innerhalb der Oxidschicht fihrt und ein teilweises Abplatzen der
Schutzschicht unterstitzt.

Aulerdem fihrt die Oxidation der quaternaren Oxinitridphase Nd-N-Melilith in beiden SizN, -
Werkstoffen bei Temperaturen tUber 1400 °C (Nd/Al-7) bzw. tber 1450 °C (Nd/Si2) zu einem
Verlust der Oxidationsstabilitat (1000 h).

2. Kriechverhalten

Die Kriechrate der Nd,O5; - reichen SizN, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 liegt bei ca.
9 - 105 1/h (1400°C/ 200 MPa, Stufenversuch) bzw. bei 2 - 10> 1/h (1400°C/ 200 MPa
(Extrapolation)). Die Standzeit fur den Werkstoff Nd/Si-2 bei einer Belastungsspannung von
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200 MPa betragt tber 1000 h. Ein Vergleich dieser Ergebnisse mit denen von additivfreien SizN,
- Werkstoffen (1 - 10> 1/h und Standzeitdauer > 1000 h (1400°C/ 200 MPa) [Tan92]) zeigt, dal
es Uber die Modifizierung der Korngrenzenphase moglich ist, kriechfeste additivhaltige Si;N, -
Werkstoffe herzustellen. Vorraussetzung dafir ist ein hoher Kristallisationsgrad der
Sekundarphase und eine hohe Viskositat der Restglasphase.

3. Unterkritische Ri3ausbreitung

Die Nd,O5 - reichen Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2 besitzen aul3erdem einen sehr
hohen Widerstand gegentiber unterkritischer Rif3ausbreitung. Bei 1450 °C trat bis zu einer
Belastungsspannung von 450 MPa kein Versagen der beiden SizN, - Werkstoffe ein (2,5 MPa/s).
Der aluminiumhaltige Werkstoff Nd/Al-7 besitzt bis zu einer Temperatur von 1400 °C und einer
Belastungsspannung von 600 MPa (4,2 MPa/s) ein sehr stabiles Hochtemperaturverhalten (kein
Versagen). Der hohe Widerstand gegeniiber unterkritischer Rif3ausbreitung bei dynamischen
Ermidungsversuchen basiert auf RiBausheilungsprozessen. Die Ursache fur diese Prozesse sind
Oxidationserscheinungen an der Rif3spitze, die zu einer RiBabstumpfung bzw. RifRausheilung
fahren.

Die gefundenen Abhangigkeiten zwischen der Konstitution der Sekundarphase und den
Hochtemperatureigenschaften von SizN, - Werkstoffen wurden durch Untersuchungen an
Modellglasern unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung bestatigt.

Die Eigenschaftskombination - hoher Kriechwiderstand und hoher SCG - Widerstand -
verdeutlicht das sehr hohe Potential der Nd,O4 - reichen Si;N, - Werkstoffe Nd/Al-7 und Nd/Si-2
flr einen Einsatz der Werkstoffe bei Temperaturen um 1400 °C.

Die Vorteile dieser SizN, - Werkstoffe, gegentiber additivfreien SizsN, - Werkstoffen, bestehen:

1. Im sehr guten Eigenschaftsniveau bei Raumtemperatur (K, > 8, 0,55 = 1100 MPa),
2. in der geringeren Rifl3sensibilitat bei hohen Temperaturen und

3. in der Tatsache, daB diese SizN, - Werkstoffe auch tber das Gasdrucksintern verdichtet
werden konnen.
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