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Kurzfassung

Kurzfassung

Entwicklung von keramischen SiC/SiC-Verbundwerkstoffen mit Tyranno SA3 Fasern auf Basis des

PIP- und LSI-Verfahrens
Schliisselworter: Tyranno SA3, LSI-Verfahren, PIP-Verfahren, SiC/SiC, SiCN

Die vorliegende Arbeit zeigt, wie iiber das Polymerinfiltration- und Pyrolyse-Verfahren (PIP) sowie
iiber das Flussigphasensilicierverfahren (Liquid Silicon Infiltration - LSI) schadenstolerante
siliclumcarbidfaserverstiarkte keramische Verbundwerkstoffe hergestellt werden koénnen. Als
Faserverstirkung werden Tyranno SA3 Fasern (UBE Industries Ltd. Japan) eingesetzt. Die
Herstellungsparameter wie auch die Anforderungen an die Fasern und die verwendeten Rohstoffe
unterscheiden sich je nach Herstellungsverfahren deutlich. Der Matrixaufbau erfolgt bei beiden
Verfahren polymerbasiert. Fiir das PIP-Verfahren wird ein neues, eigens fiir das PIP Verfahren
optimiertes Polysilazan verwendet, das durch Pyrolyse zu einer keramischen SiCN Matrix liberfiihrt
wird. Im LSI Verfahren werden zum Matrixaufbau Phenol-basierte Polymere verwendet, die bei
Pyrolyse zu Kohlenstoff konvertieren. In einem abschliefdenden Schritt wird fliissiges Silicium in
den Vorkoérper infiltriert, so dass die Kohlenstoffmatrix zu einer Siliclumcarbidmatrix reagiert. Die
Morphologie und Zusammensetzung der Tyranno SA3 Fasern wird mikrostrukturell erforscht. Die
verwendeten  Matrixpolymere  werden  hinsichtlich  Infiltrations-,  Hartungs-  und
Pyrolyseeigenschaften eingehend untersucht und der Herstellungsprozess nach den gewonnenen

Erkenntnissen angepasst.

Das im Vergleich zu PIP sehr schnelle und potentiell sehr kostengiinstige LSI-Verfahren hat den
Nachteil, dass die Silicierung stark degradierend auf SiC Fasern wirkt, was zu niedrigen Composite-
Festigkeiten und geringen Bruchdehnungen fiihrt. Um diesem Nachteil entgegenzuwirken, werden
zum LSI-Verfahren kompatible und funktionale CVD-Faserbeschichtungen erprobt, insbesondere
aus BN, SiC und C, die eine hohe Schadenstoleranz und Oxidationsbestidndigkeit begilinstigen. Zur
Gewahrleistung eines besonders geringen Schmelzangriffs auf die Faserbeschichtungen und damit
letztendlich auch auf die Fasern wurde eine schonende Silicierung mit Silicium-Bor Legierungen
entwickelt. Der Einfluss des Bor-Gehaltes und der Silicierungstemperatur auf das
Benetzungsverhalten, der Kohlenstoffkonvertierung und der Reaktivitit gegeniiber Fasern und
Faserbeschichtungen wird erforscht. Die erhaltenen Composites werden hinsichtlich dem
Matrixaufbau und dem Oxidationsverhalten bei 1200 °C untersucht. Mechanische Kennwerte
werden durch Zug- und Biegeversuchen an unidirektional- und gewebeverstirktem Composites
mit- und ohne Faserbeschichtungen sowie mit- und ohne dufere CVD-SiC Beschichtung ermittelt

und unter Zuhilfenahme von Mikrostrukturbildern analysiert.
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Abstract

Development of ceramic SiC/SiC composites with Tyranno SA3 fibers based on the PIP- and LSI-

process
Keywords: Tyranno SA3, LSI-process, PIP-process, SiC/SiC, SiCN

This thesis demonstrates how damage tolerant silicon carbide fiber reinforced ceramic composites
can be manufactured using the Polymer Infiltration and Pyrolysis process (PIP) as well as the
Liquid Silicon Infiltration process (LSI). Tyranno SA3 fibers (UBE Industries Ltd., Japan) are used as
fiber reinforcement. The manufacturing parameters as well as the requirements for the fibers and
the raw materials used differ considerably depending on the manufacturing process. In both
processes, the matrix is polymer-based. For the PIP process, a new polysilazane, specially optimized
for the PIP process is used, which is converted into a ceramic SiCN matrix by pyrolysis. In the LSI
process, phenolic polymers are used for the creation of the matrix, which convert to carbon during
pyrolysis. In a final step, liquid silicon is infiltrated into the preform so that the carbon matrix
converts to a silicon carbide matrix. The morphology and composition of the Tyranno SA3 fibers is
being investigated microstructurally. The matrix polymers are investigated in detail with regard to
infiltration, curing and pyrolysis properties and the manufacturing process is adapted according to

the knowledge gained.

The LSI process, which is very fast and potentially very cost-effective compared to PIP, has the
disadvantage that siliconization has a strong degrading effect on SiC fibers, resulting in low
strengths and low fracture strains. To counteract this disadvantage, functional CVD fiber coatings
compatible with the LSI process are being tested, especially those made of BN, SiC and C, which
promote high damage tolerance and oxidation resistance. In order to ensure a particularly low melt
attack on the fiber coatings and thus ultimately also on the fibers, a gentle siliconization with
silicon-boron alloys was developed. The influence of boron content and temperature on wetting
behavior, carbon conversion and reactivity to fibers and fiber coatings is being investigated. The
resulting composites are investigated with regard to matrix structure and oxidation behavior at
1200 °C. Mechanical characteristics are determined by tensile and bending tests on unidirectional
and fabric-reinforced composites with and without fiber coatings as well as with and without

external CVD-SiC coating and analyzed with the aid of microstructure images.
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Einleitung

1  Einleitung

Faserverstarkte keramische Verbundwerkstoffe (Ceramic Matrix Composites - CMCs) bieten eine
einzigartige Kombination von Schadenstoleranz, Harte, iiberragende chemische und physikalische
Eigenschaften und sind hochtemperaturbestindig [1]. Hierdurch werden Anwendungsgebiete
erschlossen, in denen metallische Werkstoffe an ihre Grenzen stofien. Ein grofier Markttreiber im
Bereich CMCs ist die Luftfahrtindustrie. Zum einen geht der Trend zu immer leistungsstarkeren und
effizienteren Triebwerken, zum anderen zwingen staatliche Vorgaben und Ziele wie das EU
Strategiepapier ,Flightpath 2050“ zum Umdenken [2]. So sollen bis zum Jahr 2050 die
Kohlendioxid-Emissionen pro Passagier-Kilometer um 75 Prozent, die Stickoxid-Emissionen sogar
um 90 Prozent sinken. Die Lautstirke soll um 65 Prozent verringert werden. All dies erfordert

vollkommen neue Konzepte und innovative Werkstoffe.

Historisch gesehen wurden fiir den Heifdgasbereich in Triebwerken immer neue metallische
Werkstoffe mit hoheren Einsatztemperaturen entwickelt (Abb. 1.1). Seit den 90er Jahren stagniert
die Entwicklung. Seitdem liegt der Fokus auf der Verbesserung von Kiihlungstechnologien und der
Leistungssteigerung von Warmeddmmschichten [3]. Gegenwartig gibt es nur wenige
aussichtsreiche Materialentwicklungen auf Metallbasis. Eine Madoglichkeit um signifikanten

Temperatursteigerungen zu erzielen, ist der Wechsel der Werkstoffklasse hin zu keramischen

Werkstoffen.
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Abb. 1.1: Maximale Einsatztemperaturen von Werkstoffen fiir Triebwerke. In Anlehnung an [3].
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Weltweit wird insbesondere die Entwicklung von siliciumcarbidfaserverstarktem Siliciumcarbid
(SiC/SiC) forciert (Abb. 1.2). SiC/SiC Werkstoffe besitzen gute Warmeleitfahigkeiten, sind
heifdgaskorrosionsbestindig und ermoéglichen hohere Einsatztemperaturen im Vergleich zu
klassischen Nickel-Superlegierungen. Durch den Einsatz von SiC/SiC kann somit die Temperatur im
Triebwerk gesteigert, bzw. die Menge an bendétigter Kiihlluft verringert werden. Durch Einsparung
von Kiihlluft steigt wiederum die Effizienz von Triebwerken erheblich. Der Einsatz von SiC/SiC
verspricht eine Erhéhung der Einsatztemperaturen um 100-200 °C bei nur einem Drittel an
Gewicht im Vergleich zu den bisher verwendeten Werkstoffen [3, 4]. Markttreiber fiir CMC-
Konzepte sind die drei groflen Triebwerkshersteller General Electric, Rolls Royce und
Pratt & Whitney [5]. Auch Safran treibt die Entwicklung von SiC/SiC voran (Abb. 1.2a)[6]. Ein von
Safran entwickelter SiC/SiC Abgaskonus ist seit Juni 2015 im Testeinsatz an einem Airbus A320 der
Air France (Abb. 1.2b)[7]. Zielmarke fiir den Test ist das Erreichen von insgesamt 5000
Flugstunden. Bei General Electric wird seit Anfang der 90er Jahre die Entwicklung von SiC/SiC
vorangetrieben. Seit 2016 kommen nun im LEAP Triebwerk insgesamt 18 SiC/SiC CMC Segmente in
der Hochdruckturbine als Ummantelung zum Einsatz (Abb. 1.2c). Bis Mai 2016 gab es iiber 10000
Bestellungen fiir das LEAP Triebwerk, was nach dem Listenpreis einem Wert von 140 Milliarden
US-Dollar entspricht [8]. Angeboten wird das Triebwerk fiir den Airbus A320neo, die Boeing
737MAX und die Comac C919. Im GE9x Triebwerk fiir die Boeing 777X soll SiC/SiC erstmals fiir die
Brennkammer sowie fiir Leitschaufeln in der Turbinensektion zum Einsatz kommen. In
Entwicklung sind ebenfalls rotierende Komponenten wie Turbinenschaufeln (Abb. 1.2d). Rolls
Royce hat sich im Rahmen des CLEEN Programms mit der Entwicklung von Leitschaufeln fiir die
Turbinenumgebung befasst. Pratt & Whitney hingegen konzentriert sich auf die Entwicklung einer
CMC Brennkammer und rotierenden Bauteilen wie Turbinenschaufeln. Neben nichtoxidischen
CMCs wird auch intensiv an oxidfaserverstirkten Werkstoffen (0x/Ox) geforscht. So wird das
Passport Triebwerk fiir die Bombardier Global 7000 und 8000 einen Ox/Ox Abgasmischer
verwenden (Abb. 1.3) [5, 9].
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Abb. 1.2: SiC/SiC Entwicklungen fiir Luftfahrt und Energie: a) Safran Mischer [6]; b) Safran
Auslasskonus [7]; ¢) General Electric Shrouds mit thermischer Schutzschicht [10]; d) General Electric
Turbinenschaufeln [11]; e) Oak Ridge National Laboratory Brennstibe [10].

Abseits der Triebwerkstechnik wird SiC/SiC auch stark im Bereich der Nukleartechnik erforscht
(Abb. 1.2e) [10]. Insbesondere fiir zukiinftige Generation-4 Kraftwerke werden Materialen fiir
Brennstidbe und die Reaktorumgebung bendétigt, die sowohl bei hoheren Temperaturen bis 1000 °C
unempfindlich sind, als auch stabil gegen Neutronenstrahlung sind [12]. Aktuell liegt der
Schwerpunkt der Werkstoffentwicklung auf CVI-CMCs mit Kohlenstofffaserbeschichtung [13].

Fiir noch extremere Bedingungen bis tber 2000 °C werden die sogenannten Ultra High
Temperature Ceramic Matrix Composites (UHTCMCs) entwickelt [14-16]. UHTCMCs werden fiir
thermisch extrem belastete Systeme wie den Vorderkanten von Hyperschallflugzeugen, Scramjet-
Injektoren und Auskleidungen in Fusionskraftwerken entwickelt. Die zum Matrixaufbau
verwendeten Boride, Carbide und Nitride von Ubergangsmetallen wie Zirkonium und Hafnium

besitzen Schmelzpunkte von teilweise iber 3000 °C und sind damit von besonderem Interesse.
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Abb. 1.3: Beispiel 0x/0x CMCs fiir das General Electric Passport Triebwerk: a) Form zum Einlegen von
Oxidfaserprepregs; b) fertiggestellter Ox/0x Mischer; c) Einbau Mischer in Triebwerk. Auch Teile der
Verkleidung und der Auslasskonus sind aus 0x/0x [9].
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2 Grundlagen

Dieses Kapitel gibt einen Uberblick iiber die fiir die vorliegende Arbeit relevanten Grundlagen. Es
wird ein Uberblick iiber die verschiedenen Arten von keramischen Verbundwerkstoffen, deren
Herstellungsverfahren und Eigenschaften gegeben. Da der Schwerpunkt der Arbeit auf der
Entwicklung von nichtoxidischen SiC/SiC(N)-Werkstoffen liegt, wird verstarkt auf die hierzu

geeigneten Herstellungsverfahren und Rohstoffe eingegangen.

2.1 Keramische Faserverbundwerkstoffe

Metallische Materialien, auch Superlegierungen, stoflen beziiglich maximal mdglicher
Einsatztemperaturen mehr und mehr an ihre Grenzen [3]. Ein Ansatz zur weiteren Steigerung der
Einsatztemperaturen ist der Wechsel auf alternative Materialien wie beispielsweise Keramiken [3,
17]. Konventionelle monolithische keramische Werkstoffe sind hochtemperatur- und
korrosionsbestandig, zeigen aber im Vergleich zu metallischen Werkstoffen ein sehr sprodes
Bruchverhalten. Die Festigkeiten werden mafdgeblich durch die im Werkstoff enthaltenen
Inhomogenitiaten, wie beispielsweise Poren, Risse, Lunker, ungleichmafiige Korngréflen und
Kornverteilungen beeinflusst. Mit zunehmendem Bauteilvolumen nimmt daher die Festigkeit ab, so
dass keramische Werkstoffe selten fiir hochbelastete grofivolumige Bauteile eingesetzt werden.
Eine Moglichkeit, das Sprodbruchverhalten zu verringern, ist es ein zusitzliches
Verstarkungssystem einzubringen. So kann durch Integration von Kohlenstofffasern oder
keramischen Fasern die Sprodigkeit verringert werden. Die hierdurch erzeugten keramischen
Faserverbundwerkstoffe zeigen erheblich héhere Bruchdehnungen und eine erheblich gesteigerte
Schadenstoleranz im Vergleich zu unverstiarkten monolithischen Pendants. Dies wird dadurch
erreicht, dass die im Lastfall entstehende Risse nicht ungebremst durch den Werkstoff laufen,
sondern an den enthaltenen Fasern durch mikromechanische Effekte wie z. B. Rissablenkung,
Rissverzweigung oder dem Herausziehen von Fasern (,Faser-Pullout”) aufgehalten werden. Ein
grofder Vorteil von CMCs gegeniiber anderen Konstruktionswerkstoffen ist eine sehr geringe Dichte
und hohe Temperaturbestiandigkeit oberhalb von 1000 °C [18]. Dariiber hinaus ergeben sich je
nach CMC weitere Eigenschaften wie hohe Harte, Kriechbestdndigkeit, Oxidationsbestandigkeit und
Thermoschockbestindigkeit [1]. Ein Uberblick iiber grundsitzliche mechanische und
thermomechanische Eigenschaften von monolithischen Keramiken und dem faserverstirkten

Pendant wird in Tab. 2.1 gegeben [19].
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Tab. 2.1: Vergleich von monolithischen und faserverstiarkten Keramiken, nach Schmiicker [19]

Monolithische Monolithische Nichtoxidische Oxidische
Nichtoxidkeramik Oxidkeramik CMCs CMCs
Festigkeit bei hohen Temperaturen + 0 + 0
Oxidationsbestandigkeit - + - +
Thermoschockbestandigkeit - - + 0
Schadenstoleranz - - + +

Die Entwicklung von Faserverbundwerkstoffen geht auf die Anfinge der bemannten Raumfahrt in
den USA zuriick. Bereits 1958 wurde durch das US Air Force Dyna-Soar Programm sowie das NASA
Apollo Programm die Entwicklung von kohlenstofffaserverstirktem Kohlenstoff (C/C)
vorangetrieben. Erheblich intensiviert wurde die Entwicklung dieses Werkstoffs fiir das Space
Shuttle Programm. Dort wurde der Werkstoff als Hitzeschild fiir den Wiedereintritt verwendet [20].
Durch die geringe Oxidationsbestdndigkeit von Kohlenstofffasern und auch der Kohlenstoffmatrix
sind diese Werkstoffe fiir Hochtemperaturlangzeitanwendungen unter oxidativen Bedingungen
jedoch ungeeignet. Spater erfolgte die Entwicklung von kohlenstofffaserverstarktem Siliciumcarbid
(C/SiC). Als Spin-off wurde Ende der 1990er Jahre die keramische Bremse fiir das Automobil
entwickelt [21], die als erstes Grofdserienprodukt aus faserverstirkter Keramik bis heute
erfolgreich eingesetzt wird. Die neuesten Entwicklungen oxidischer und nichtoxidischer
Faserverbundkeramiken haben Serienbauteile in Flugzeuggasturbinen im Blick, hier gibt es bereits
erste Bauteile, die in Serie hergestellt werden [5, 8]. Besonders hervorzuheben sind die
gewichtsspezifischen Festigkeiten bei hohen Temperaturen, die insbesondere nichtoxidische CMCs
aufweisen [22]. Ein Vergleich von metallischen Hochtemperaturkonstruktionswerkstoffen zu CMCs

wird in Abb. 2.1 gegeben.
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Abb. 2.1: Gewichtsspezifische Festigkeiten von Konstruktionswerkstoffen als Funktion der
Temperatur. In Anlehnung an [22].

2.1.1 Oxidische und nichtoxidische Faserverbundwerkstoffe

Die Entwicklung von oxidischen CMCs (0x/0x) wird in Deutschland vor allem von dem DLR bzw.
der DLR-Ausgriindung WPX Faserkeramik GmbH, Walter E.C. Pritzkow Spezialkeramik und der
Schunk Group GmbH vorangetrieben [19, 23-27]. Auf universitidrer Ebene wird vor allem an der
Universitdt Bayreuth und der Universitit Bremen an diesen Werkstoffen geforscht [28-30]. Die
Herstellung von CMCs beinhaltet typischerweise folgende Schritte: Faserpreformherstellung,
Infiltration der Matrix und ein thermischer Prozess. Als Faserverstarkung dienen typischerweise
Al;03- oder Mullitfasern. Die Matrix von oxidischen CMCs wird durch einen Oxidpartikel-Schlicker
durch Trankung oder Infiltration in Faserrovings, Gewebe oder Preformen eingebracht. Nach
Trocknung und drucklosem Sintern entsteht eine pordse Matrix die abhdngig von der
Schlickerzusammensetzung beispielsweise Al;03, ZrO; oder SiO; enthalten kann. Grofie Vorteile
von oxidischen CMCs sind deren einfache und kostengiinstige Herstellung sowie deren intrinsische
Oxidationsbestandigkeit. Bei der Klasse der Ox/Ox CMCs wird typischerweise auf eine

Faserbeschichtung verzichtet.

Nichtoxidische CMCs werden in Deutschland neben dem DLR bei der Schunk Group GmbH, der
Airbus SE, der BJS Composites GmbH und dem Fraunhofer HTL entwickelt [15, 31-33]. Auf
universitirer Ebene ist vor allem die Universitdt Bayreuth und die TU Chemnitz aktiv [34-36]. Als

Faserverstarkung werden typischerweise C- oder SiC-Fasern verwendet. Wie auch bei Ox/O0x



Grundlagen

Werkstoffen werden aus den nichtoxidischen Fasern Faserpreformen hergestellt und mit einer
nichtoxidischen Matrix infiltriert. Die wichtigsten Verfahren sind die Gasphaseninfiltration
(Chemical Vapor Infiltration - CVI) und die Fliissigphaseninfiltration [1, 37, 38]. Bei der
Gasphaseninfiltration werden gasférmige Precursoren bei hoher Temperatur in die Faserpreform
eingeleitet und durch einen Reaktionsschritt zur Bildung der keramischen Matrix gebracht. Dieses
Verfahren wird neben dem Matrixaufbau auch oftmals zur Abscheidung von Faserbeschichtungen
verwendet. Beziiglich Fliissigphaseninfiltration gibt es verschiedene Verfahren. Dazu zdhlen die
Polymerinfiltration und Pyrolyse (PIP), die Sol-Gel Infiltration, die Schlickerinfiltration, die
Elektrophoretische Abscheidung (EPD) und die Reaktive Schmelzinfiltration (RMI) wozu auch das
Fliissigphasensilicierverfahren (LSI) zdhlt. Auch Kombinationsverfahren wie beispielsweise PIP

und nachfolgend RMI sowie CVI und nachfolgend RMI sind méglich.

2.1.2  Chemische Gasphaseninfiltration und Abscheidung (CVI, CVD)

Die Chemische Gasphaseninfiltration ist ein Verfahren, bei dem gasférmige Precursoren durch
Energiezufuhr oder katalytisch wirkende Oberflichen zur Reaktion und zur Bildung von
Feststoffprodukten gebracht werden [37]. Durch die gewahlten Precursoren wird dabei die
chemische Zusammensetzung der sich bildenden Feststoffprodukte definiert. Die Zuleitung der
Precursoren erfolgt in CVI Anlagen ggf. auch mit Hilfe von Tragergasen wie Wasserstoff, Stickstoff
oder Helium [1]. Nach erfolgter Reaktion werden die verbleibenden Reaktanden abgefiihrt. Es wird
zwischen drei Reaktionstypen unterschieden: Chemosynthese (Reaktionen mit Gasen), Pyrolyse
(thermische Zersetzung) und Disproportionierung [39]. Je nach Prozessbedingungen findet
entweder eine Reaktion in der Gasphase unter Bildung von Nanopulver oder Reaktion auf
Oberflachen unter Bildung einer Schicht statt. Typischerweise erfolgt eine Pulverbildung bei hohen
Precursorgehalten und hohen Temperaturen [40]. Zum Aufbau einer Schicht oder dem

Matrixaufbau eines Composites ist die Pulverbildung zu vermeiden.

Das Schichtwachstum erfolgt durch Adsorption und Reaktion der Precursoren oder
Zwischenprodukte auf der zu beschichtenden Oberflache. Je nach Abscheidungstemperatur ist es
moglich, amorphe oder kristalline Schichten zu erzeugen. Sowohl gasférmige, als auch fliissige oder
feste Precursoren konnen durch Verdampfung verwendet werden. Typische Precursoren sind
Halogenide, Carbonyle, Hydride oder metallorganische Verbindungen wie Alkyle, Alkoholate oder
Diketonate [41]. Je nach gewadhlten Precursoren sind Schichten oder Matrizes bestehend aus

beispielsweise C, SiC, SizN4, B4C, TiC, BN, Al;03 oder ZrO, méglich [37].

Das CVI Verfahren lasst sich grundsatzlich in drei Prozessschritte gliedern. Zunachst wird eine

Faserpreform so angeordnet, dass die gewiinschte Bauteilgeometrie mdglichst prazise abgebildet
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wird. Im folgenden Schritt wird die Matrix iiber gasféormige Precursoren -eingebracht.
Gegebenenfalls erfolgt eine mechanische Nachbearbeitung zur Offnung von verschlossenen
Porenkanalen und eine Nachinfiltration zur Verringerung von Porositit oder die Abscheidung einer
Bauteilbeschichtung. Der Aufbau einer SiC Matrix fiir C/SiC oder SiC/SiC CMCs erfolgt
typischerweise mit Methyltrichlorsilan (CH3SiCl; - MTS) bei Temperaturen oberhalb von 800 °C
unter Luftabschluss. Dabei wird eine Mischung aus MTS und Wasserstoff unter reduziertem Druck

in die Anlage eingeleitet [1]. Es erfolgt folgender Reaktionsschritt (Gl. 1):

in H
CH,SiCly ——25 SiC + 3HCI 1)

Aufgrund der prozessbedingen starken Verklammerung der dichten, hochmoduligen SiC Matrix mit
den Fasern wird zunichst eine diinne, schwache Interphase wie pyrolythischer Kohlenstoff (pyC)
oder Bornitrid (BN) auf die Fasen appliziert [1]. Somit lassen sich CVI-basierte SiC
Verbundwerkstoffe in die Gruppe der Weak Interface Composites (WIC) einordnen. PyC wird
typischerweise durch die Einleitung und Zersetzung von Kohlenwasserstoffen abgeschieden und
besitzt eine lamellare, graphitartige Struktur. BN entsteht hingegen typischerweise durch Reaktion
von BClz mit NHiz. Bei niedrigen Temperaturen liegt BN amorph vor, bei hohen
Abscheidungstemperaturen kristallisiert die hexagonale Phase. Auf der Faserbeschichtung wachst

anschliefRend SiC radial zur Faseroberfldche auf und liegt in der kubischen 3C-Phase vor [42].

Es wird zwischen zwei generellen Infiltrationsverfahren unterschieden: die Isothermal-Isobare
Infiltration und die Temperatur-Druck-Gradienten Infiltration [42]. Die Isothermal-Isobare
Infiltration basiert auf einem diffusionsgesteuerten Abscheidungsprozess bei niedrigen Driicken.
Hierbei ist die Abscheidungsrate erheblich geringer, so dass die Herstellung von Composites
mehrere Wochen dauern kann. Die Wandstarke ist ebenfalls auf wenige Millimeter begrenzt. Im
Vergleich dazu basiert die Temperatur-Druck-Gradienten Infiltration nicht auf Diffusion der
Gasmolekiile. Stattdessen wird das Gas durch einen Druckgradienten durch die Faserpreform
geleitet. Um einer einseitigen Abscheidung auf Seite der Gaseinleitung entgegenzuwirken, wird dort
eine niedrige Temperatur eingestellt, um die Abscheidungsrate herabzusetzen. Hierdurch ist der
Aufbau einer homogenen Matrix begiinstigt. Dadurch, dass der Prozess nicht von Diffusion
abhangig ist, lasst sich ein vergleichsweise hohes Druck- und Temperaturniveau einstellen, so dass
der CVI Prozess erheblich beschleunigt werden kann. Wandstarken von bis zu 30 mm sind ebenfalls
realisierbar. Nachteilig ist, dass die Gaszufithrung und Temperatursteuerung innerhalb der
Reaktionskammer auf die Bauteilgeometrie angepasst werden muss. Typischerweise dient dieses
Infiltrationsverfahren vor allem der Herstellung von CMCs mit einfachen Platten- oder

Rohrgeometrien.
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2.1.3  Flissigphasensilicierverfahren (LSI)

Das Flissigphasensilicierverfahren (Liquid Silicon Infiltration - LSI) gehort zu den reaktiven
Schmelzinfiltrationsverfahren (Reactive Melt Infiltration - RMI). Die bedeutendsten Werkstoffe sind
C/C-SiC und SiC/SiC. Die Entwicklung von C/C-SiC begann in den 1980er Jahren insbesondere fiir
Luft- und Raumfahrtanwendungen, aber auch fiir Friktionsanwendungen wie Bremsscheiben in der
Automobilindustrie [21, 35, 43, 44]. In den 1990er und 2000er Jahren erfolge die Entwicklung
eines LSI Prozesses zur Herstellung von SiC/SiC (HiPerComp®) fiir stationdre Gasturbinen und

Flugzeugtriebwerken bei General Electric [3, 4, 8].

Der LSI Prozess von General Electric basiert auf einem mehrstufigen Verfahren auf Basis von CVD-
beschichteten Hi-Nicalon-Type S Fasern (NGS Advanced Fibers Co. Ltd., Japan). Dabei wird der
beschichtete Roving entweder mit einem Schlicker getrankt und nassgewickelt (Prepreg MI-
Verfahren) oder beschichtete Gewebestacks werden mit einem Schlicker infiltriert (Slurry Cast MI-
Verfahren) [4]. Der Schlicker ist in beiden Fallen SiC-Partikel-basiert, kann allerdings auch
Kohlenstoff und Binder enthalten [45]. Im Anschluss erfolgt das Ausbrennen von Bindern und

zuletzt die Infiltration mit fliissigem Silicium.

Das LSI-Verfahren fiir C/C-SiC verlduft in drei Stufen: Formgebung gefolgt von Pyrolyse und
Silicierung [35]. Im Gegensatz zum HiPerComp® SiC/SiC wird kein Schlicker verwendet. Der
Matrixaufbau von C/C-SiC &dhnelt im ersten Schritt dem von kohlenstofffaserverstiarkten
Kunststoffen (CFK) und beginnt mit der Infiltration oder Trankung von Kohlenstofffasern mit
Polymeren. Im Vergleich zu CFK werden aber beispielsweise keine Epoxidharze verwendet,
sondern aufgrund von erwiinschten hohen Kohlenstoffausbeuten nach der Pyrolyse vor allem
Phenolharze [35]. Die Verwendung von Polymeren hat gegeniiber der Verwendung von Schlickern
den Vorteil, dass die Infiltration bzw. Trankung der Faserpreform erleichtert wird, da nicht dem
Problem méglicher Aussiebung von Schlickerpartikeln an Faserbiindeln begegnet werden muss. Die
Verwendung von Polymeren hat zudem den Vorteil, dass eine Vielzahl von Polymeren kommerziell
und giinstig verfiigbar sind. Die Verwendung von Polymeren hat weiterhin den Vorteil, dass auf aus
der Polymerindustrie bekannten Formgebungsverfahren wie z. B. der Autoklavtechnik,
Warmpresse, Wickelverfahren, Handlamination, Harzinjektionsverfahren (Resin Transfer Molding -
RTM) oder Vakuuminfusionsverfahren (Vacuum Assisted Resin Infusion - VARI) zuriickgegriffen

werden kann [32].

Im Anschluss an die Infiltration folgt eine Pyrolyse unter Sauerstoffabschluss, bei der die
urspriinglich dichte Polymermatrix zu einem pordsen Kohlenstoff konvertiert wird. Der fiir die
Pyrolyse charakteristische Massenschwund durch Ausgasung von fliichtigen Bestandteilen oder
Abspaltungsprodukten, sowie die Verdichtung der Matrix wird durch die Entstehung eines

Mikroriss Musters kompensiert [31, 46]. In Abhdngigkeit von der Faser-Matrix Bindung im CFK
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Zustand koénnen unterschiedliche Rissmuster gebildet werden. Bei einer schwachen Faser-Matrix
Bindung schrumpft der Kohlenstoff von den Fasern herunter und bildet entlang der Faserrichtung
langgezogene dichte Kohlenstoffe bzw. Porenkandle. Bei einer starken Faser-Matrix Bindung
werden die in der Phenoplastmatrix liegenden Fasern mit der schrumpfenden Matrix mitgezogen.
In Abstidnden von mehreren 10 bis mehreren 100 um werden dann die in der Mikrostruktur
aufgebauten Spannungen durch die Bildung von Segmentierungsrissen abgebaut. Zwischen den
Faserfilamenten entstehen hierbei keine Risse, so dass die Fasern in dichten
Kohlenstoffmatrixblocken eingebettet sind (C/C) [46]. Im abschliefSenden Schritt erfolgt die
Silicierung. Hierbei wird der C/C Werkstoff in Kontakt mit fliissigem Silicium gebracht. Haufig
erfolgt die Zufilhrung des Siliciums tiber porose Strukturen. Dabei kann es sich beispielsweise um
pordse C/C Dochte oder gesinterte, pordse SiC Keramiken handeln. Beide erlauben dhnlich einem
Schwamm die kontrollierte Aufnahme und Abgabe des Siliciums an die zu silicierende Komponente.
Auch eine Zufiihrung von oben, der sogenannten Schwerkraftsilicierung, oder auch das Eintauchen
des Werkstoffs in ein Schmelzbad sind moglich. Aufgrund des guten Benetzungsverhaltens von
Silicium auf Kohlenstoff wird das Silicium tiber Kapillarkrafte in das Rissnetzwerk des Werkstoffs
infiltriert und setzt Kohlenstoff zu Siliciumcarbid um (Gl. 2) [47]. An dem Interface Kohlenstoff zu
Silicium bildet sich selbstlimitierend eine SiC Schicht aus. Dabei ist unerheblich, ob der Kohlenstoff
amorph, hexagonal oder kubisch vorliegt [48, 49]. Im Fall von C/C-SiC kann durch das kontrollierte
Zusammenspiel von gewahlter Faser oder Faservorbehandlung sowie gewahltem Polymer die

Konvertierung der Kohlenstoffmatrix zu SiC gezielt gesteuert werden [31].

Der Siliclumcarbidbildungsmechanismus wurde von vielen Forschern untersucht, der
Mechanismus und die Triebkraft hinter der Reaktion werden allerdings kontrovers diskutiert.
Suzuki et al. untersuchten die Silicierung von Glaskohlenstoff im Temperaturbereich von 1500-
1800 °C [50]. Sie beschrieben, dass die SiC-Bildung durch Diffusion von Silicium in den Kohlenstoff
erfolgt. Zhou und Singh hingegen sahen die Kohlenstoffdiffusion durch die SiC Schicht Richtung
Schmelze als geschwindigkeitsbestimmenden Schritt an [51]. Sie beobachteten die Bildung von
einer kontinuierlichen aber zundchst ungleichmafligen SiC Schicht, welche mit zunehmender
Reaktionszeit dicker und gleichmiRiger wurde. Eine grundsétzliche Anderung der Morphologie der
Mikrostruktur wurde im untersuchten Temperaturbereich von 1430-1510 °C weder in
Abhangigkeit von der Temperatur noch von der Haltezeit festgestellt. Minnear vermutete, dass das
Verhdltnis von SiC Korngrenzenergie zu Si/SiC Interfaceenergie fiir die SiC Morphologie
verantwortlich ist [52]. Nach heterogener Keimbildung von SiC auf der Kohlenstoffoberflache
wachsen hemisphérische SiC Kristalle am Silicium/Kohlenstoff Interface. Das Wachstum der
Kristalle setzt sich durch Korngrenzdiffusion von Kohlenstoff zum SiC/Si Interface oder durch

Losung und Ausscheidungsprozesse aus der Schmelze fort. Gadow beschrieb, dass die
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Reaktionsfront Richtung Kohlenstoffsubstrat wandert [53]. Er schloss aus seinen Beobachtungen,
dass in Kontakt mit der Schmelze in-situ kleine Kristalle mit Dimensionen von 0,01-1 pm wachsen,
sowie darauf grofiere Kristalle mit Dimensionen von 10-100 pm, die wiahrend der Abkiihlphase aus
der mit Kohlenstoff iibersattigten Schmelze ausgeschieden werden. Er beschrieb, dass die Reaktion
durch die Diffusion von Silicium dominiert ist. Li und Hausner beschrieben ebenfalls die Bildung
einer SiC Doppelschicht [54]. Die Dicke der ersten Schicht wurde als zeitabhangig beschrieben. Bei
Kontakt der Schmelze mit Kohlenstoff wird Kohlenstoff gelost. Sie beschrieben die Entstehung von
SiC Clustern in der Schmelze, die an der Kohlenstoffoberflache ausgeschieden werden. Sie nahmen
an, dass sowohl Silicium als auch Kohlenstoff durch die gebildete SiC Schicht diffundieren kénnen.
Darauf wachst dann bei Abkiihlung eine diskontinuierliche Schicht aus gréfieren SiC Kérnen auf.
Die Doppelschicht wurde spater durch Schulte-Fischedick et al. ndher untersucht [55]. In TEM
Untersuchungen stellten sie fest, dass beide Schichten aus der kubischen 3C Phase bestehen, wobei
die erste, nanokristalline Schicht viele Stapelfehler aufweist. Sie gingen davon aus, dass diese
Schicht bei Kontakt von gasféormigem Silicium mit Kohlenstoff gebildet wird, noch bevor die
Schmelze in Kontakt mit Kohlenstoff kommt. Sie argumentierten, dass durch gasférmiges Silicium
eine hohe Anzahl an Nukleationspunkten entsteht was zur beobachteten feinkdrnigen
Mikrostruktur und den Stapelfehlern fiihren kénnte. Sie nahmen auch an, dass die Elimination

dieser Defekte die treibende Kraft fiir die Formation der grobkérnigen zweiten SiC Schicht ist.

2.1.4  Polymerinfiltration und Pyrolyse (PIP)

Polymerinfiltration und Pyrolyse ist ein relativ einfaches, allerdings zeitintensives Verfahren zum
Aufbau der Matrix von CMCs. Hierzu wird ein idealerweise niedrigviskoses keramisches Polymer in
eine Faserpreform infiltriert. Nach Aushartung des Polymers wird der Werkstoff pyrolysiert [1, 56].
Dabei wird die Polymermatrix zersetzt und zu einer keramischen Matrix {iberfiihrt. Bei den
Polymeren handelt es sich typischerweise um siliciumorganische Polymere wie Polysilane,
Polycarbosilane, Polysilazane oder Polysiloxane (Abb. 2.2) [56]. Wahrend der Pyrolyse werden die
Polymere zu einphasigen, amorphen Keramiken konvertiert, die mit steigender Temperatur eine
zunehmend Kristalline Struktur ausbilden. Sauerstofffreie Polysilane und Polycarbosilane
kristallisieren zu SiC, Polysilazane zu SizsNs und SiC, Polysiloxane zu SiC und SiO; [56, 57]. Die
genaue Zusammensetzung der Keramik, wie auch die Kristallisation des Precursors wird dabei
stark von Nebengruppen beeinflusst. Kommerziell erhiltliche Polymere weisen typischerweise
Methyl-, Vinyl- oder Hydrid-Nebengruppen auf [56]. Die Reaktivitit von Nebengruppen kann
geschickt genutzt werden, um weitere chemische Elemente an die Polymerkette hinzuzufiigen,
beispielsweise um gezielt die Kristallisation und die physikalischen Eigenschaften der Keramik zu

beeinflussen [58-60]. Auch die Wahl der Atmosphire beeinflusst die Zusammensetzung der
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Keramik, so bewirkt die Pyrolyse von siliciumorganischen Polymeren in Ammoniak, dass

Kohlenstoff entfernt wird, so dass infolge kohlenstoffarmes SizN4 gebildet wird [61].

a) R, R, b) R, R, < R, d) R,

[ [ | |
JFSi— iqL +Si—C+ +Si—N+ JFSi—oqL
" L1y Iy l n
R2 R3 RZ R3 RZ RS RZ

Abb. 2.2 Siliciumorganische Polymere: a) Polysilan; b) Polycarbosilan; c) Polysilazan; d) Polysiloxan.
Die Seitengruppen Ry, Rz, R3, R4+ kénnen beispielsweise Methyl-, Vinyl-, Hydrid-Gruppen sein [56, 57].

Der Matrixaufbau von CMCs verlauft iiber einen zyklierten, zweistufigen Prozess, bestehend aus der
Infiltration des Precursors in die Faserpreform und einer Pyrolyse. Bei der Infiltration sind die von
faserverstarkten Kunstoffen bekannten Fertigungsverfahren wie Wickeltechnik,
Harzinjektionsverfahren oder Vakuum-Infusionsverfahren mdéglich. Die Pyrolyse erfolgt bei
Temperaturen oberhalb von 800 °C und bewirkt einen starken Massenverlust durch Abspaltung
von leichtfliichtigen Verbindungen wie Wasserstoff, Ammoniak, Kohlenwasserstoffen oder
kurzkettigen Silanen bei einem gleichzeitigen Dichteanstieg [56]. Aufgrund der starren
Faserverstirkung kann das Polymer die Verdichtung nicht durch einen globalen Schrumpf
kompensieren, so dass es innerhalb des Werkstoffs zu einer starken Rissbildung in der Matrix oder
am Faser-Matrix Interface kommt [62]. Nach der Pyrolyse beinhaltet das CMC dementsprechend
einen hohen Anteil an Porositit. Zur Verbesserung der mechanischen- oder oxidativen
Eigenschaften werden die beiden Schritte der Infiltration und Pyrolyse wiederholt bis eine

zufriedenstellende Restporositit erreicht ist [62].

2.1.5  Elektrophoretische Abscheidung (EPD)

Ein weiteres Verfahren zum Aufbau der CMC-Matrix ist die elektrophoretische Abscheidung
(Electrophoretic Deposition - EPD). Hierbei handelt es sich um einen kolloidalen Prozess der
sowohl zum Aufbau einer Matrix, als auch zur Erzeugung einer Faserbeschichtung verwendet
werden kann. Das Verfahren nutzt die Oberflaichenladung von Partikeln in Suspensionen. Werden
zwei Elektroden in die Suspension eingebracht und ein elektrisches Feld angelegt, so migrieren die
geladenen Partikel hin zur entsprechend umgekehrt geladenen Elektrode [63, 64]. Als Elektrode
kénnen aber auch leitfahige Fasern eingebracht werden, so dass die Partikel auf den Fasern
abschieden werden bzw. je nach Prozessparametern auch innerhalb von Faserbiindeln eingebracht

werden konnen. Grofde Vorteile des Verfahrens sind die Einfachheit des Prozesses, sowie niedrige
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Prozesskosten. Zudem konnen auch Multilayersysteme oder gar ein gradierter Matrixaufbau
realisiert werden. Das Hauptproblem bei EPD ist, dass die iiber das Verfahren hergestellten CMCs
iiber sehr hohe Porosititen verfiigen und zwingend einen anschliefender Prozessschritt wie
beispielsweise Sintern, PIP oder CVI erforderlich machen, um die lose eingetragenen Partikel zu
verbinden [65]. Dadurch, dass der Abscheidungsprozess ein Sichtlinienprozess ist, ist die
Infiltration in dicke Faserbiindel bzw. in Faserpreformen schwierig. Dennoch konnten in den
letzten Jahren erhebliche Fortschritte beziiglich der Infiltration von komplexen Faserpreformen,
auch bei elektrisch nichtleitenden Fasern durch geschickte Elektrodenanordnung erzielt

werden [63].

2.1.6  Rohstoffe und Werkstoffe

2.1.6.1  Silicium und Silicium-Bor Legierungen

Silicium ist auf den Massenanteil bezogen nach Sauerstoff das zweithdufigste Element in der
Erdhiille. Es kommt ausschlie8lich in Form von Oxiden oder Silicaten vor. Metallisch wurde es
erstmals 1811 von Joseph Louis Gay-Lussac und Louis-Jacques Thénard durch Reaktion von
Siliciumfluorid mit Kalium dargestellt, sowie etwas spater, 1823 von Jons Jacob Berzelius durch
Reaktion eines Hexafluorosilikates mit Kalium [66]. Wie bei Diamant bilden die Siliclumatome
aufgrund von sp3 Hybridisierung vier Bindungen aus, so dass Silicium ein dhnliches kubisches
Kristallgitter ausbildet [67]. Silicium ist einer der wichtigsten Halbleiter und findet vornehmlich
Anwendung in der Solartechnik und Mikroelektronik. Durch angepasste Dotierung kann die
elektrische Leitfahigkeit beeinflusst werden. Die Herstellung von Silicium erfolgt durch
carbothermische Reduktion von Quarzkies. Je nach gewiinschter Reinheit werden weitere
Reinigungsverfahren durchlaufen. So kann Rohsilicium gemahlen und in einem
Wirbelschichtreaktor bei 600 K mit gasformigem HCl zu Trichlorsilan zur Reaktion gebracht
werden. Anschlief3end folgt die Reaktion von Trichlorsilan in einem Abscheidungsreaktor bei 1400
K mit H,. Es wird polykristallines Siliclum abgeschieden (Gl 3-5). Zur Herstellung von
einkristallinem Silicium wird fliissiges Silicium in einem Tiegel wenige Grad tber dem
Schmelzpunkt gehalten und ein Einkristallkeim eingetaucht und langsam aus der Schmelze
gezogen. Dabei erstarrt fliissiges Silicium am Keim und setzt das Kristallgitter fort (Czochralski-

Verfahren) [68].

Si0, + 2C —— Si 4+ 2C0 (3)
2100 K
Si+ 3HCl —— SiHCl; + H, (4)
600K
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4SiHCl, + 2H, —— 3Si + SiCl, + 8HCI (5)
1400K

Das Phasendiagramm von Siliclum-Bor nach Olesinski zeigt ein Eutektikum bei 8 At.-% Bor und
1385 °C sowie zwei Peritektika bei 2020 und 1850 °C, sowie ein Peritektoid bei 1270 °C. Als

Verbindungen wurden SiBe¢ und SiBx23 sowie das das metastabile SiBz beschrieben [69].
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Abb. 2.3: Phasendiagramm Silicium-Bor [69].

2.1.6.2  Kohlenstoff

Kohlenstoff ist ein in der Natur sowohl in reiner Form, als auch in Verbindungen vorkommendes
Element. Kohlenstoff kann amorph oder kristallin vorliegen. Die beiden kristallinen Phasen sind
hexagonales Graphit und kubischer Diamant [70]. Graphit kann durch Verkokung
kohlenstofthaltiger Materialien wie Erdol, Kohle, natiirlichen oder synthetischen organischen
Chemikalien hergestellt werden [71]. Auch im Acheson Prozess zur Herstellung von Siliciumcarbid
entsteht als Nebenprodukt Graphit [72]. Die Triebkraft zur Umwandlung ist darin begriindet, dass
graphitische Ebenen eine thermodynamisch niedrigere Energie aufweisen als eine grofiere Zahl
verwinkelt liegender kleiner Ebenen. Ein Modell zur Umordnung der Kohlenstoffatome wurde von
Marsh und Griffith aufgestellt (Abb. 2.4) [73]. Graphit besteht aus einer kovalent gebundenen
Schichtstruktur aus C-Sechsringen in sp? Hybridisierung. Zwischen den Lagen wirken schwache

Van-der-Waals-Krafte, so dass die einzelnen Lagen mechanisch leicht abgeschert werden kénnen
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[72]. Durch die Hybridisierung kann das verbleibende Elektron mit benachbarten C-Atomen
wechselwirken und ein delokalisiertes m-Elektronensystem bilden. Hierdurch ist Graphit entlang
der Schichten elektrisch leitfahig und erklart auch das schwarze Aussehen [72]. Diamant kann bei
Driicken von 50 kbar und einer Temperatur von 1500 °C mit Hilfe von metallischen Katalysatoren
(Cr, Mn, Fe, Co) aus Graphit hergestellt werden [72]. Gegeniiber Graphit ist Diamant bei
Raumtemperatur die stabilere Modifikation von Kohlenstoff [73]. Bei Diamant sind die
Valenzelektronen sp3 hybridisiert was zur Folge hat, dass die Kohlenstoffatome tetraedrisch

angeordnet sind und Diamant kubisch kristallisiert [72].

a)

c)

St TR AN

AR \
1

Abb. 2.4: Kohlenstoffstrukturen: a) thermische Umwandlung von amorphem Kohlenstoff zu Graphit
[73]; b) Gitterstruktur von Graphit, in Anlehnung an [72]; c) Gitterstruktur von Diamant, in Anlehnung
an [72].

2.1.6.3  Siliciumcarbid

Silicilumcarbid gehort zu den nichtoxidischen Keramiken und zéhlt aufgrund seiner physikalischen
und chemischen Eigenschaften und dadurch bedingt vielschichtigen Anwendungsméglichkeiten zu
den wichtigsten Carbiden. Siliciumcarbid besitzt eine hohe Harte, wodurch es sich als Schleifmittel
eignet, aber auch in tribologischen Anwendungen, beispielsweise als Gleitlager Einsatz findet.
Durch die geringe Dichte, hohe thermische Bestindigkeit, einen  geringen
Ausdehnungskoeffizienten und gute Oxidationsbestindigkeit ist SiC interessant fiir Luft- und
Raumfahrtanwendungen. Siliciumcarbid zdhlt zudem zu den Halbleitern und findet daher auch
Anwendung in der Halbleitertechnologie. Erstmals entdeckt wurde es bereits im Jahr 1810 durch
Berzelius, technologisch relevant wurde es aber erst durch Acheson, der 1891 in dem nach ihm
benannten Acheson Prozess in der Lage war technisch relevante grofiere Mengen herzustellen [74].
Etwas spater, 1893 wurde durch Moissan auch natiirlich vorkommendes Siliciumcarbid in
Meteoriten gefunden [75]. Es gibt verschiedene Herstellungsmethoden zur Erzeugung von SiC.
Beim Acheson Prozess wird Quarzsand mit Petrolkoks gemischt und i{iber Graphitelektroden auf
1600-2500 °C fiir ca. 130 Stunden erhitzt. Dabei wird a-SiC gebildet (Gl. 6).
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Si0, + 3C —> SiC + 2C0 (6)

Ein andere Moglichkeit zur Herstellung von SiC ist die Abscheidung tiber die Gasphase. Hierzu
werden silicium- und kohlenstofthaltige Precursoren wie beispielsweise Siliciumtetrachlorid und
Methan bei 1100 °C zur Reaktion gebracht, beziehungsweise auch Methyltrichlorsilan (MTS)
zersetzt (Gl. 7-8) [74]. Dabei kann je nach Prozessbedingungen SiC pulverférmig oder als Schicht
abgeschieden werden. Durch die niedrigen Prozesstemperaturen liegt SiC in der -Phase vor.

Dieses Verfahren wird in der CVD/CVI Technik genutzt (vgl. Kap. 2.1.2).

SiCl, + CH, + (Hy) — SiC + 4HCI 7)
CH5SiCly + (H,) —> SiC + 3HCI (8)

Silicilumcarbid kann auch iiber die thermische Zersetzung von Polycarbosilanen unter Abspaltung
von Methan und Wasserstoff erzeugt werden. Bei niedrigen Pyrolysetemperaturen liegt das
Siliciumcarbid amorph vor, oberhalb von 1300 °C bildet sich B-SiC. Dieses Verfahren wird bei der

Herstellung von SiC-Fasern oder PIP Matrizes genutzt.

Uber das Fliissigphasensilicierverfahren kann wie bereits in Kap. 2.1.3 dargelegt SiC hergestellt
werden. Dabei wird elementares Silicium und Kohlenstoff zur Reaktion gebracht (GI. 9). Dies erfolgt
durch die Infiltration eines pordsen, kohlenstoffhaltigen Vorkorpers mit fliissigem Silicium. Dabei

wird B-SiC gebildet.

Si +C —> SiC 9)

SiC ist die einzige bindre Phase im Si-C System, mit einer Zusammensetzung von 70,05 Gew.-% Si
und 29,95 Gew.-% C. Nach Olesinski hat das Phasendiagramm ein Eutektikum bei 1404 °C und ein
Peritektikum bei 2545 °C (Abb. 2.5) [76]. Nach neuerer Literatur liegt das Peritektikum, und damit
die Zersetzungstemperatur bei 1 bar Atmosphérendruck bei 2830 °C [77].

SiC besitzt mit 88 % einen sehr hohen kovalenten Bindungsanteil. Die Anordnung der Si- und C-
Atome erfolgt aufgrund sp® Hybridisierung tetragonal. Eine Eigenart ist, dass SiC zu Polytypie neigt.
Uber 250 verschiede Polytypen wurden bisher identifiziert. Zu den bedeutendsten gehéren die
kubische 3C Phase (B-SiC), die hexagonalen 2H, 4H und 6H Phasen (a-SiC), sowie die
rhomboedrische 15R Phase. Die Buchstaben C, H und R stehen nach der Ramsdellschen
Nomenklatur fiir kubisch, hexagonal und rhomboedrisch, die anschlieflende Zahl steht fiir die

Anzahl der Lagen bis zur Wiederholung der Lagensequenz (Tab. 2.2) [78].
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Abb. 2.5: Phasendiagramm Silicium-Kohlenstoff [76]

Je nach Stapelung der Si-C Tetraeder liegt eine unterschiedliche Phase vor. So ist die Stapelfolge fiir

3C beispielsweise ABC, fiir 6H hingegen ABCACB. Bei Herstellungstemperaturen unter 2000 °C ist

3C die am dominantesten auftretende Phase, dariiber ist es die 6H Phase [78].

Tab. 2.2: Auswahl wichtiger SiC Polytypen [78]

Polytyp Struktur Stapelfolge
3C kubisch ABC
2H hexagonal AB
4H hexagonal ABCB
6H hexagonal ABCACB
15R rhomboedrisch ABCACBCABACABCB
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2.1.6.4  Siliciumnitrid

Siliciumnitrid ist eine Silicium-Stickstoff Verbindung mit der Summenformel SizN4. Siliciumnitrid
kann in amorpher Form vorliegen (a-Si3N4), sowie in drei verschiedenen Modifikationen
kristallisieren: trigonal (a-SizN4), hexagonal (-SizN4) und kubisch (y-SizN4) [79]. Natiirliches SizN4

konnte in Chondriten, einer Meteoritenart nachgewiesen werden [80].

Amorphes SizN4 kann iiber Sputtern, CVD, lonenstrahlgestiitzte Deposition oder Ionenplattieren
hergestellt werden und wird meist fiir Diinnschichtanwendungen in der Mikroelektronik
verwendet [79]. Die Silicium- und Stickstoff-Atome sind tetraedrisch koordiniert, besitzen aber
keine Fernordnung. Auch kann amorphes SizN. einen weiten nichtstochiometrischen Bereich
aufweisen mit SiNy (0<x<1,6) [79]. Abhdngig von Zeit und Temperatur kristallisiert a-SizN4 zu a-
SizN4. Bei 1100 °C werden zur vollstandigen Kristallisation 4 Stunden benétigt, bei 1400 °C sind 10
Minuten ausreichend. a-SizN4 kann durch das CVD-Verfahren wie folgt dargestellt werden (Gl. 10-
11) [79]:

3SiH, + 4NH; —> aSisN, +12H, (11)

a-SizsN4 und B-SizNs sind die Niedertemperatur- bzw. Hochtemperaturphasen von Siliciumnitrid
und bestehen aus Silicium-Stickstoff Tetraedern in einem dreidimensionalen Netzwerk. Beide
werden unter Normaldruck gebildet, wobei bei hohen Temperaturen die a- in die B-Phase
iibergeht. Dies geschieht beispielsweise bei der Herstellung von technischem Siliciumnitrid iiber
Umlosungsprozesse iiber eine Fliissigphase bzw. Gasphase wéihrend dem Sintervorgang [81]. Die
kubische Modifikation kann bei Driicken von >15 GPa und Temperaturen oberhalb von 2000 K
hergestellt werden [82]. y-Si3sNi besteht aus tetraedrisch und oktaedrisch koordinierten

Siliciumatomen in einem Verhaltnis von 1:2 [79].

Siliciumnitrid kann auf verschiedene Arten synthetisiert werden und ist haufig eine Mischung aus
beiden Phasen. Kommerziell bedeutende Herstellungsverfahren sind die carbothermische
Nitridierung, Direktnitridierung und die Diimidsynthese [79, 83]. Eine der frithesten und
giinstigsten Methoden zur Herstellung von a-SizN4 ist die carbothermische Nitridierung (Gl. 12).
Die Reaktanden werden hierzu fein gemahlen um die Reaktionsoberfliche zu erhohen. Die
Herstellungstemperatur liegt bei 1450-1500 °C, dariiber hinaus wiirde SiC als Verunreinigung
gebildet. AbschliefSend werden die Produkte bei 600-850 °C an Luft ausgelagert um tiberschiissigen

Kohlenstoff zu entfernen.
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Bei der Direktnitridierung wird Siliciumpulver bei 1300-1400°C mit Stickstoff reagieren lassen.

Gegebenenfalls werden Katalysatoren wie Eisen zugesetzt um die Reaktionskinetik zu begiinstigen

(GL 13) [84-86].

3Si + 2N, —> SisN, (13)

Bei der Diimid-Synthese wird Siliclumdiimid durch Reaktion von SiCls mit Ammoniak erzeugt. Das

gewonnene Siliclumdiimid zersetzt sich anschliefend bei 1000 °C in amorphes Si3N4 (GI. 14-15).

SiCl, + 6NH; — Si(NH), +4NH,Cl (14)

Siliciumnitrid kann auch durch thermische Zersetzung von Polysilazanen hergestellt werden. Bei
Pyrolyse von kohlenstofffreien Polysilazanen (Perhydropolysilazan) oder Pyrolyse von
Polysilazanen in Ammoniak-Atmosphére entsteht SizN4, bei kohlenstofthaltigen Polysilazanen

entsteht eine Mischung aus Si3N4 und SiC, sowie ggf. tiberschiissiger Kohlenstoff [87, 88].

2.1.6.5 Bornitrid

Bornitrid ist eine Bor-Stickstoff Verbindung mit der Summenformel BN. Es kommt nicht natiirlich
vor und wurde erstmals 1842 von Balmain synthetisiert [79]. Bornitrid kann in drei verschiedenen
Modifikationen kristallisieren: hexagonales BN (h-BN), kubisches BN (c-BN) und wurtzitisches BN
(w-BN). Daneben kann Bornitrid auch in amorpher Form vorliegen (a-BN) [79]. Hexagonales BN
kristallisiert dhnlich zu Graphit in einer hexagonalen Schichtstruktur [67]. Innerhalb der Schichten
sind Bor und Stickstoff sp? hybridisiert und in (BN)3; Ringen angeordnet. Die einzelnen Schichten
sind durch van der Waals Krifte verbunden und liegen im Gegensatz zu Graphit horizontal ohne
Verschiebung libereinander, wobei entlang der c-Achse B- und N-Atome alternieren. Durch die
schwachen Krifte sind die Lagen wie bei Graphit leicht verschiebbar. Damit kann h-BN dhnlich zu
Graphit als Trockenschmiermittel genutzt werden. Bei Graphit gibt innerhalb der Schicht jedes
Kohlenstoffatom 3 seiner 4 Valenzelektronen ab, das vierte Valenzelektron baut ein iiber die ganze
Schicht reichendes delokalisiertes m-Elektronensystem. Da diese Elektronen innerhalb der Schicht
frei beweglich sind, ist Graphit entlang der Schicht leitfahig. Bei BN ist das m-Elektron hingegen
durch die hohere Elektronegativitit von Stickstoff am Strickstoffatom lokalisiert. Dadurch wird BN
einerseits zu einem elektrischen Isolator, andererseits kann Licht ohne freie Elektronen nicht
wechselwirken, so dass BN weifd erscheint [67, 79]. Kubisches Bornitrid kristallisiert ahnlich wie

Diamant in der Zinkblende-Struktur wobei die B und N Atome tetraedrich koordiniert sind. Wie bei
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Diamant liegt eine sp3 Hybridisierung vor [79]. Wurtzitisches BN ist eine hexagonale Phase von BN.

Wie bei c-BN sind die B- und N- Atome tetraedrisch koordiniert [79].

Die industrielle Herstellung von BN verlauft iiber einen zweistufigen Prozess. Im ersten Schritt wird
Boroxid oder Borsdure mit einer Stickstoffquelle, wie Melamin, Urea oder Ammoniak zur Reaktion
gebracht. Dabei entsteht amorphes Bornitrid. Zur Herstellung von h-BN wird amorphes Bornitrid
bei Temperaturen oberhalb von 1600 °C in Stickstoff kristallisieren lassen [79]. Auch {iber CVD
kann Bornitrid hergestellt werden (Gl. 16) [79]. Je nach Abscheidungstemperatur kann a-BN oder

h-BN erzeugt werden.

BCl; + NH; — BN +3HCI (16)

Die Umwandlung der hexagonalen Phase in die kubische oder wurtzitische Phase bendtigt hohe
Temperaturen und Driicke. Fiir die Herstellung von c-BN wird von Temperaturen im Bereich 1730-
3230 °C berichtet, die Zugabe von Additiven wie B,03 kann allerdings die Herstellungsbedingungen
auf 1500 °C und 4-7 GPa senken. w-BN bendétigt zur Herstellung ebenfalls hohe Driicke, als

Temperatur sind 1700 °C ausreichend.

2.1.6.6  Siliciumcarbidfasern

Keramische Fasern haben eine lange Historie und koénnen in oxidische und nichtoxidische Fasern
unterteilt werden. Die bedeutendsten kommerziell verfiigbaren nichtoxidische Fasern sind Silici-
umcarbidfasern. Je nach Herstellungsbedingung konnen solche Fasern amorph oder kristallin
vorliegen [89]. Die Entwicklung von Siliciumcarbidfasern geht mafigeblich auf die Arbeiten von
Yajima et al. zuriick, die 1976 zeigten, dass SiC Fasern dhnlich wie Kohlenstofffasern iiber einen
Spinnprozess, Vernetzung und Pyrolyse hergestellt werden kénnen [90, 91]. Als Rohstoffe werden
hierzu Polycarbosilane verwendet. Polycarbosilane wiederum werden aus thermischer Behandlung
von Tetramethylsilanen, Polydimethylsilanen oder Reaktion von Chloromethylsilanen mit metalli-
schem Natrium oder Kalium erzeugt [89]. Gegenwartig gibt es weltweit drei grofie Hersteller von
SiC Fasern: Nippon Carbon (,Nicalon“ Fasern), UBE Industries (,Tyranno“ Fasern) und COI Cera-
mics (,Sylramic” Fasern). Seit den Anfangen wurden SiC Fasern kontinuierlich weiterentwickelt um
die Hochtemperatubestdandigkeit zu verbessern. Anhand deren chemischer Zusammensetzung,
Sauerstoffgehalt, und Si/C-Atomverhaltnis konnen drei Generationen von Fasern unterschieden
werden [92]. Zur ersten Generation gehoéren die Nicalon NL200 (Zusammensetzung Si-C-0) und die
Tyranno LoxM (Zusammensetzung Si-C-Ti-O) Fasern. Beide Fasern enthalten durch die verwendete
oxidative Vernetzung mehr als 10 Gew.-% Sauerstoff, was die maximal moglichen Einsatztempera-
turen dieser Fasern stark begrenzt. Bei 1200 °C kristallisieren die Fasern, was zu stark reduzierten

Festigkeiten flihrt [92]. Zur zweiten Generation gehoren die Hi-Nicalon (Si-C) und die Tyranno ZMI
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(Si-C-Zr-0). Bei beiden Fasertypen ist der Sauerstoffgehalt reduziert, im Fall von der Hi-Nicalon
Faser aufgrund der dort verwendeten Elektronenstrahlvernetzung auf 0,5 Gew.-%. Beide Fasern
sind bis 1500 °C stabil, aufgrund der Kriechneigung ist die Anwendungstemperatur aber auf 1150
°C begrenzt [92]. Zur dritten Generation gehoren die Hi-Nicalon Type S (Si-C), die Tyranno SA3 (Si-
C-Al) und die Sylramic (Si-C-Ti-B) Fasern. Diese Fasern sind besonders sauerstoffarm und ther-
misch bestidndig, sowie zeigen wenig Kriechneigung bis 1400 °C [92]. Von Generation zu Generation
wurde zudem die Herstellungstemperatur gesteigert, was einerseits zu thermisch bestindigeren
Fasern fiihrte, aber zugleich auch die urspriinglich amorphen Fasern immer starker kristallisieren
lief?. Dariiber hinaus stieg der E-Modul der Fasern an und die Zugfestigkeit nahm ab. Die Generation
1 Fasern enthalten (-SiC Kristallite, mit Gréf3en <5 nm, in einer amorphen SiCO Matrix. Bei Genera-
tion 2 waren die Kristallite im Bereich 5-10 nm ebenfalls in einer amorphen SiCO Matrix. Generati-
on 3 Fasern sind hingegen vollstandig kristallin mit KorngréfRen von 100-300 nm [89, 92]. Die
Mikrostrukturen der drei Generationen werden in Abb. 2.6 gezeigt. Eine Ubersicht iiber Eigenschaf-

ten und Zusammensetzung der kommerziell erhéltlichen SiC Fasern wird in Tab. 2.3 dargestellt.

iiberschiissiger tiberschiissiger iiberschiissiger
Kohlenstoff Kohlenstoff Kohlenstoff B-siC
SiCO (amorph) SiCO (amorph) (100-200 nm)

B-SiC (2-5 nm) B-SiC (5-10 nm)

Generation 1 Generation 2 Generation 3

Abb. 2.6: Schematische Darstellung der Mikrostrukturen der drei Generationen von SiC Fasern. In
Anlehnung an [93].
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Tab. 2.3: Eigenschaften kommerziell erhiltlicher SiC-Fasern [89, 92, 94]

Markenname Sylramic Sylramic iBN T{Zirll\zlo Ty;il/lnlno Ty SrZr;no Nicalon Hi-Nicalon Hii‘gi)c;lson
Hersteller COI Ceramics UBE Industries Nippon Carbon (NGS Advanced Fibers)
Generation 3 3 1 2 3 1 2 3
Faserdurchmesser [pum] 10 10 11 11 7,5/10 14 14 11
Anzahl Filamante /Biindel 800 800 800 800 1600/800 500 500 500
Tex [g/1000 m] 180 - 200 200 190/170 210 200 195
Zugfestigkeit [GPa] 3 3 3,3 3,4 2,4 3,0 2,8 2,3
E-Modul [GPa] 386 400 180 195 380 220 270 380
Dichte [g/cm?] 31 31 2,48 2,48 31 2,55 2,74 31
Korngrofde [nm] 100 100 1 2 200 2 5 100
Therm. Leitfahigkeit [W/m-K] 46 >46 1,4 2,5 65 2,97 7,77 24,1
Therm. Ausdehnungskoeff. [10-6 /K] - - 3,1 4 4,5 3,2 3,5 51
Silicium [Gew.-%)] 67 67 55 56 67 56,6 62,4 69
Kohlenstoff [Gew.-%] 29 29 32 34 31 31,7 37,1 31
Sauerstoff [Gew.-%] 0,3 0,3 11 9 <1 11,7 0,5 0,8
Stickstoff [Gew.-%] 0,4 0,4 - - - - - -
Sonstige Elemente [Gew.-%] B/Ti B/ Ti Ti2 Zr 1 Al<2 - - -
Atom. Silicium/Kohlenstoff-Verhaltnis 1,0 1,0 1,37 1,44 1,08 1,31 1,39 1,05
Oberflache C+B+Ti BN C C C C C C
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2.1.6.7 Phenolharze

Fiir den LSI Prozess sind Phenolharze der mit Abstand interessanteste Matrixrohstoff. Dies liegt
darin begriindet, dass Phenolharze nach der Pyrolyse typischerweise tber sehr hohe
Massenausbeuten - und damit verbunden Kohlenstoffausbeuten - verfiigen. Durch die Generierung
von ausreichend Kohlenstoff ist es erst moglich, dass beispielsweise bei C/C-SiC die lasttragenden
Kohlenstofffasern in dichten, zusammenhangenden Kohlenstoffblécken eingeschlossen werden und
diese somit vor der aggressiven Siliciumschmelze geschiitzt sind [95]. Phenolharze haben im
Gegensatz zu Thermoplasten zudem den Vorteil, dass sie nach Aushartung nicht aufschmelzbar
sind. Dies begiinstigt die geometrische MafShaltigkeit der faserverstarkten Vorkérper bei Pyrolyse
erheblich. Ein weiterer Punkt ist die grofle Verfiigbarkeit von Phenolharzen und den damit
verbundenen gilinstigen Rohstoffpreisen. Phenolharze lassen sich in zwei Kategorien einteilen:
Novolake und Resole (Abb. 2.7). Novolake werden durch eine saure Kondensationsreaktion
hergestellt, wobei auf 1 Mol Phenol weniger als 1 Mol Formaldehyd eingesetzt wird. Dabei werden
Phenolmonomere iiber Methylenbriicken vernetzt. Die auf diese Weise entstandenen Polyphenole
sind nur indirekt durch Zugabe von einem Aldehydspender wie beispielsweise
Hexamethylentetramin hartbar [96]. Hierdurch entstehen weitere Methylenbriicken die das
Phenolharz vernetzen. Resole werden hingegen durch eine alkalische Reaktion hergestellt, wobei
Formaldehyd im Uberschuss vorliegt. Dies geschieht unter Bildung von Methylen- und
Dimethylenetherbriicken sowie Methylolgruppen. Durch Erhéhung der Temperatur kann nun die
Vernetzung erreicht werden. Dabei kondensieren Methylolgruppen mit sich selbst oder Abspaltung
von Formaldehyd aus den Dimethylenetherbriicken unter Bildung von neuen Methylenbriicken

[96].

Die Pyrolyse von Phenoplasten geht mit Masseverlust einher. Je nach Temperaturbereich lassen
sich verschiedene Spezies als Grund fiir den Masseverlust zuordnen. Im Bereich 300-550 °C sorgen
zunichst Quervernetzungen durch Polykondensation von Hydroxygruppen mit Methylenbriicken
unter Abspaltung von Wasser fiir Masseverlust. Zudem kann Phenol und Cresol abgespalten
werden. Dies wird ab 400 °C iiberlagert durch den Aufbau von Ether-Verbindungen unter
Abspaltung von Wasser, sowie der Ausbildung von aromatischen Querverbindungen unter
Abspaltung von Methan. Ab 550 °C bildet sich turbostratischer Kohlenstoff unter Abspaltung von
Wasserstoff aus. Mit zunehmender Temperatur ordnet sich der zundchst amorphe Kohlenstoff hin

zu Kohlenstoff mit zunehmender Graphitisierung [97].
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Abb. 2.7: Schematische Darstellung von Novolaken und Resolen. In Anlehnung an [96].

2.1.6.8  Siliciumorganische Polymere

Zu den typischen Vertretern von siliclumorganischen Polymeren gehdren die Polysiloxane,
Polycarbosilane und Polysilazane [56]. In den letzten Jahrzehnten wurde diese Polymerklasse
intensiv erforscht. Grof3technisch haben insbesondere die Silikone, die zur Klasse der Polysiloxane
gehoren, ein breites Anwendungsspektrum erreicht. Polycarbosilane werden zur Herstellung von
Siliciumcarbidfasern verwendet, Polysilazane werden beispielsweise als Anti-Graffiti Beschichtung
verwendet. Als Vorstufe zu diesen Polymeren dienen Organochlorosilane, die je nach Reaktionsweg
zu den verschiedenen Polymeren tiberfithrt werden konnen [98]. Die noch heute genutzte
Syntheseroute von Polysilazanen iiber Reaktion von Chlorosilanen mit Ammoniak (Ammonolyse)
oder Aminen (Amminolyse) geht auf Arbeiten von Kriiger und Rochow zuriick [99, 100].
Polysilazane koénnen auch durch Co-Ammonolyse durch Mischungen von Chlorosilanen
anwendungsspezifisch maRgeschneidert werden [83]. Das in der vorliegenden Arbeit verwendete
Polysilazan PSZ10 ist auf diese Weise hergestellt worden (Clariant Produkte Deutschland GmbH,
Deutschland). Es stellt eine niedermolekulare Fraktion des kommerziell verfiigbaren Polysilazans
HTT1800 dar und wurde auf die Bediirfnisse des DLR angepasst. Ziel war es ein Polysilazan mit

moglichst niedriger Viskositdt und gleichzeitig hoher Masseausbeute nach Pyrolyse bereitzustellen.
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In dem Zusammenhang wurde auch Dicumylperoxid als Additiv zur verbesserten Vernetzung des

Polysilazans untersucht.

Durch Pyrolyse werden Polysilazane in Keramiken iiberfiihrt. Bei niedrigen Pyrolysetemperaturen
bleiben die Keramiken amorph, bei hoheren Temperaturen kristallisieren sie aus. Die ternaren
Phasendiagramme im Si-C-N System von PSZ10 wurden von Markel et al. dargestellt (Abb.
2.8) [101]. Eine Besonderheit ist, dass durch Pyrolyse die Polymere zu Keramiken {iiberfiihrt
werden konnen. Je nach Polymer, bzw. der Variation der Parameter bei der Polymersynthese
konnen die spitere keramische Zusammensetzung und die Eigenschaften gezielt beeinflusst
werden. Bei der Pyrolyse von Polysilazanen entsteht bei niedrigen Temperaturen ein amorphes,
einphasiges Si-C-N Netzwerk. Amorphe Keramiken haben aufgrund der fehlenden Fernordnung
Vorteile beziiglich der Oxidationsbestdndigkeit und dem Kriechverhalten [102, 103]. In den
amorphen, metastabilen SiCN Keramiken bilden sich bei weiterer Temperaturerhohung
thermodynamisch stabile Kristallite. Unterhalb von 1484 °C liegen Si3N4, SiC und freier Kohlenstoff
vor. Dartiiber setzt die carbothermische Reaktion von SizN4 mit freiem Kohlenstoff zu SiC und N ein.

Ab 1841 °C beginnt die Zersetzung von SizN4 zu den Elementen Silicium und Stickstoff [104].

Die Vernetzung von Polysilazanen kann thermisch oder durch Katalysatoren erreicht werden.
Insgesamt sind vier verschiedene Reaktionen moglich: Hydrosilylierung, dehydrogenative Konden-
sation, Transaminierung und Polymerisation [98]. Die Hydrosilylierung ist ein Prozess der schon
bei niedrigen Temperaturen ab 100-120 °C auftreten kann. Dabei entstehen Vernetzungen zwi-
schen Si-H und Vinylgruppen, sofern vorhanden. Diese Reaktion kann durch Katalysatoren erheb-
lich beschleunigt werden. Bei der dehydrogenativen Kondensation entsteht Wasserstoff durch
Reaktion von Si-H Gruppen untereinander bzw. Si-H Gruppen mit N-H Gruppen bei ca. 300 °C. Bei
der Transaminierung reagieren NH, Gruppen mit N-H Gruppen unter Abspaltung von Ammoniak
im Temperaturbereich 200-400 °C. Die Polymerisationsreaktionen verlaufen iiber Vinylgruppen
ohne Masseverlust bei Temperaturen iiber 300 °C [98]. Bei Pyrolyse entsteht Masseverlust vor
allem durch drei weitere Spezies. Im Temperaturbereich 100-350 °C kénnen zunachst unvernetzte
kurzkettige Oligomere ausgasen. Zwischen 350 und 550 °C entsteht vor allem Ammoniak, dariiber

dann vor allem Methan [56].
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Abb. 2.8: Ternidre Phasendiagramme im System Si-C-N bei verschiedenen Temperaturen des
Polysilazans PSZ10: a) 927 °C; b) 1484-1841 °C; c) 1841 °C; d) 2727 °C. In Anlehnung an [101].

2.1.7  Bruchmechanik

Monolithische Keramiken besitzen typischerweise eine hohe Harte, einen hohen Elastizititsmodul
und eine geringe Dichte. Nachteilhaft ist fiir viele Anwendungen die haufig geringe Bruchzahigkeit,
und damit die Spréodbruchanfalligkeit. Eine Mdoglichkeit zur Erh6hung der Bruchzdhigkeit stellt die
Integration einer Verstarkungsphase dar, beispielsweise in Form von Partikeln, Platelets, Whiskern
oder Fasern [105]. Insbesondere die Integration von Lang- oder Endlosfasern ermoglicht die
Ausnutzung verschiedener Verstarkungseffekte. Die Festigkeit und Bruchdehnung von
monolitischen Keramiken wird mafdgeblich durch die Anzahl und Gréfde von Defektstellen (Poren,
Risse, Korner) beeinflusst [105]. Bei auftretender Last kann es an diesen Defektstellen zu
Spannungsiiberhéhungen und in Folge zu einem Sprodbruchversagen kommen. Fasern besitzen mit
kleiner werdendem Faserdurchmesser eine geringere Anzahl an Defekten. Dies fiihrt bei gleichem
Material zu deutlich erhohten Faserfestigkeiten und Bruchdehnungen im Vergleich zur Matrix

(zweites Paradoxon nach Griffith) [106, 107]. Beim Rissfortschritt durch die Matrix eines
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keramischen Faserverbundwerkstoffs ist die Grenzflichenablésung von Faser und Matrix ein
wesentlicher Effekt, wodurch in erster Konsequenz ein Faserbruch vorerst verhindert wird.
Gleichzeitig fithrt dies auch zu einer Verzweigung des Risses, wodurch mehr Energie fiir die
Schaffung neuer Oberflichen verbraucht wird [108]. Die Grenzflichenablésung ermdéglicht auch,
dass eine Rissiiberbriickung durch die Fasern stattfinden kann, wodurch die Spannungen weiter
durch die Fasern geleitet werden und somit die im Vergleich zur Matrix hoheren Festigkeiten und
Bruchdehnungen der Fasern nutzbar sind [109, 110]. Reifst die Matrix, konnen Fasern
herausgezogen werden (Faserpullout). Da dieser Vorgang mit Reibung zwischen Faser und Matrix
verbunden ist, erhoht sich der notige Kraftaufwand bei der Zerstorung des Verbundwerkstoffs

(Abb. 2.9).

a) Keramischer Rissal::bre::rngl(in Matrix, b) |
_ issablenkung, "
Faserverbund Faser/Matrix-Ablésung Fas?r/Matnx- @
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c Riss py I
c
©
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)
=]
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erhalten Faserbruch

der unver- pseudo-plastisches Faserpullout

starkten Verhalten P

Matrix

nutzbar Uberlast Dehnung

Abb. 2.9: Versagensmechanismen von CMCs: a) Schematische Darstellung Spannungs-Dehnungskurven
eines CMCs im Vergleich zu einer unverstirkten Keramik, in Anlehnung an [110]; b) Schematische
Darstellung der Rissausbreitung in CMCs quer zur Faserrichtung, in Anlehnung an [108, 111].

2.1.8  Faserbeschichtung

Faserbeschichtungen werden aus verschiedenen Griinden aufgebracht. Dabei konnen bei der

Herstellung von Composites vor allem folgende Griinde differenziert werden [1]:

- Ermoglichung einer Faser/Matrix Ablosung unter Last
- Schutz der Fasern vor Oxidation und anderen schadlichen Umwelteinfliissen
- Erhohung der Bestidndigkeit der Fasern gegen chemischen Angriff durch den Matrixaufbau im

Herstellungsprozess

Die Verfahren kénnen anhand des Aggregatzustands des Beschichtungsrohstoffs eingeteilt werden
[112]. Feste Beschichtungsrohstoffe ~werden beispielsweise bei der Physikalischen

Gasphasenabscheidung (PVD), der Elektrophoretischen Abscheidung (EPD) und Schlickerverfahren
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verwendet. Fliissige Beschichtungswerkstoffe werden hingegen bei der Galvanischen Abscheidung,
Polymerbeschichtung oder Sol-Gel Beschichtung verwendet. Gasformige Stoffe werden

beispielsweise bei der Chemischen Gasphasenabscheidung verwendet (CVD/CVI).

Typische Vertreter von Faserbeschichtungen fiir nichtoxidische CMCs sind Kohlenstoff oder
Bornitrid (BN) [113]. Diese werden zumeist iiber CVD/CVI abgeschieden. Im Fall von Kohlenstoff
spricht man dabei von pyrolytischem Kohlenstoff (pyC). Sowohl pyC als auch BN sollen vor allem
als schwache Interphase zwischen Faser und Matrix wirken um die mechanischen Eigenschaften
der CMCs zu verbessern (vgl. Kap. 2.1.7) [113]. Auch andere Verfahren zur Realisierung von
Kohlenstoff- und Bornitridbeschichtungen sind moglich. Insbesondere die Entwicklung von C- oder
BN-Polymerbeschichtungen mit anschlieféender Pyrolyse (,Nasschemische Beschichtung) wurden
in jlngerer Vergangenheit stark vorangetrieben [114]. Ein grofler Nachteil von
Kohlenstoffbeschichtungen ist deren geringe Oxidationsbestindigkeit. Erheblich verlangsamt
werden kann dieses Verhalten durch Applikation von Mulilayerbeschichtungen. So kann ein System
mit vielen dinnen, alternierenden pyC- und SiC-Schichten Vorteile beziiglich
Oxidationsbestandigkeit im Vergleich zu einer einzelnen dicken pyC-Schicht haben [115, 116]. BN-
Beschichtungen sind hingegen erheblich oxidationsbestandiger. Die Oxidationsbestandigkeit, aber
auch die Anwendbarkeit von BN als schwache Interphase ist stark von der Porositit, dem
Kristallisationsgrad und der Reinheit abhédngig [117]. An Sauerstoff oxidiert BN langsam ab 450 °C
unter Bildung einer fliissigen B03-Schicht [117, 118]. Erheblich beschleunigt wird die Oxidation
von BN bei Anwesenheit von Wasserdampf unter Bildung von gasférmigen Borhydroxiden. Die
Anwesenheit von Bor in einem SiC/SiC Composite begiinstigt die Bildung eines Borosilikatglases

[118,119].

C oder BN eignen sich als Einzelfaserbeschichtung vor allem fiir PIP- oder CVI-Composites. LSI
basierte SiC/SiC-CMCs konnen teils hochkomplexe Faserbeschichtungen aufweisen. So hatte
General Electric fiir den HiPercomp Werkstoff eine CVI-basierte fiinffach-Faserbeschichtung
entwickelt, bestehend aus C/BN/C/SizN4/C (ausgehend von der Faseroberflache) [120]. Jede der
Einzelschichten verfiigt iber eine bestimmte Funktion. Die erste Kohlenstoffschicht schiitzt die
Faser vor freiwerdendem HCl aus dem CVI Prozess der folgenden Schichten. Auch soll das
Aufwachsen der zweiten Schicht (BN) begiinstigt werden. Bornitrid wirkt als schwache Interphase
zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften (vgl. Kap. 2.1.7). Die folgende Kohlenstoffschicht
soll wiederum das Aufwachsen der vierten Schicht (SizN4) begiinstigen. Siliciumnitrid dient als
Reaktionsbarriere gegen die Siliciumschmelze. Die fiinfte Schicht ist erneut Kohlenstoff und soll
zum einen die Handhabung der Fasern verbessern und zum anderen die Infiltration des Vorkdrpers

mit Silicium verbessern.
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2.1.9 Oxidation

Im Gegensatz zu anderen Faserverbundwerkstoffen sind CMCs bestindig gegeniiber hohen
Temperaturen. Der Werkstoff kann allerdings bei hohen Temperaturen in oxidativer Umgebung
erheblichen Schaden nehmen, was sich beispielswiese in verringerten mechanischen Festigkeiten
auflert. Im Gegensatz zu oxidischen CMCs sind nichtoxidische CMCs gegeniiber Sauerstoff bei hohen
Temperaturen thermodynamisch nicht stabil. Es kann zwischen zwei verschiedenen Arten der
Oxidation unterschieden werden. Bei der sogenannten aktiven Oxidation werden gasférmige
Reaktionsprodukte gebildet, die unter Massenverlust an die Umgebung abgegeben werden. Im
Gegensatz dazu wird von passiver Oxidation gesprochen, wenn flissige oder feste
Reaktionsprodukte gebildet werden, die als Schicht auf der Oberflaiche des Werkstoffs verbleiben.
Hierbei wirkt die Schicht passivierend, das heifst, der weitere Zugang von Sauerstoff zur Oberflache

ist diffusionsgesteuert und ist infolge dessen kinetisch gehemmt.

Die in der vorliegenden Arbeit entwickelten CMCs beinhalten als Faser, Faserbeschichtung oder
Matrix Kohlenstoff, Silicium, Siliciumcarbid, Siliciumcarbonitrid und Bornitrid. Im Folgenden wird
auf die Oxidation dieser Einzelkomponenten eingegangen. Bei Silicilum-basierten Werkstoffen wie
Si, SiC oder SizNs kommt es ab 900 °C zu passiver Oxidation mit einem parabolischen
Massezuwachs [121]. Mittels Diffusion wird Sauerstoff durch die gebildete SiO2 Schicht zum
Substrat transportiert und gebildete gasféormige Reaktionsprodukte wie CO und N, wandern zur
Oberflache. Siliciumnitrid bildet als Besonderheit eine SizN,O Interphase zwischen SiO; und dem
Substrat aus [121]. Die passive Oxidation von Bornitrid beginnt bei 450°C unter Bildung von

fliisssigem B203.

Sigry + Oz(g) = Si0z¢y) (17)

SiC(py + 1,504y — SiOy(py + COg) (18)
SizNy(py + 0,7504¢5) — 1,581, N,0(s) + 0,5N54) (19)
SizNy0py + 1,504¢5) — 25i0y¢y + Nogq) (20)
2BN(p) + 1,504(5) — B, 031y + Nag) (21)

Die passive Oxidation von SiCN-Keramiken kann wie folgt beschrieben werden. Auch hier entsteht

eine SiO Schicht unter Abgabe von CO und N».

Kohlenstoff oxidiert aktiv mit Sauerstoff unter Entstehung von CO oder CO; [122]. Neben der

passiven Oxidation konnen siliciumbasierte Werkstoffe auch aktiv unter Entstehung von
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gasformigem SiO oxidieren [121]. Insbesondere wird die aktive Oxidation durch einen niedrigen
Sauerstoffpartialdruck, hohe Temperaturen und eine wasserhaltige
Atmosphirenzusammensetzung begiinstigt. Aktive Oxidation in wasserhaltiger Heifdgasatmosphare
erfolgt unter Bildung von Hydroxiden. Im Fall von Bornitrid, bzw. gebildetem Boroxid kénnen

verschiedene Hydroxide entstehen [118]:

Ciy t+ O2(9) = C0yq) (23)

iy + 05029 — €O (24)

Sigpy + 0,505(5) — Si0() (25)

SiCipy + Oy — SiO(gy + COy) (26)
SizNy(py + 1,505 — 35i0(g) + 2Ny(g) (27)
Si0ysy + Hy0(g) — Si(0H) 44 (28)
B,0syy + H;0(g) —> 2HBO, ) (29)

B, 034y, + 3H,0(g) — 2H3B0s) (30)
3,05,y + 3H;0(g) — 2H;B304(q) (31)
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3  Experimentelle Vorgehensweise und
Charakterisierung

Dieses Kapitel gibt einen Uberblick iiber die fiir die vorliegende Arbeit experimentellen
Vorgehensweisen zum Aufbau der Matrix der CMCs iiber das PIP- und LSI-Verfahren. Es folgt die

Darstellung der verwendeten Methoden zur Charakterisierung der Werkstoffe.

3.1 Experimentelle Vorgehensweise PIP CMCs

Wie in 2.1.4 beschrieben wurde ist PIP ein zyklierter, zweistufiger Prozess, bestehend aus
Infiltration und Pyrolyse (Abb. 3.1). Die Formgebung, bzw. Erstinfiltration aller CMCs erfolgte tliber
das Harzinjektionsverfahren (Resin Transfer Molding - RTM). Das Verfahren bietet eine
Kombination aus Trankung und Hértung in einem geschlossenen System und erméglicht auch die

Herstellung von endkonturnahen Strukturen [123].

Polymer Infiltration Liquid Silicon
und Pyrolyse (PIP) Infiltration (LSI)

c [
) SiCFK 2 SiCFK
® ©
s =]
;.2: Infiltration der Faserpreform mit = Infiltration der Faserpreform mit
c . c
- Polysilazan und Vernetzung - Phenolharz und Vernetzung
g T=260°C, p=20bar, N, °E’ T=150°C, p=20bar, N,
% mehrere %‘
a Zyklen zur o
Verringerung
SiC/SiCN der Porositat
@ ]
g E
—: Pyrolyse des SiCFK / S Pyrolyse des SiCFK
s Polysilazan-Matrix = SiCN-Matrix s Phenoplast-Matrix = C-Matrix
a a
T=1300°C, N, T=1450°C, N,
o0 Sic/siC
5
b Infiltration des SiC/C mit Silicium
= C-Matrix = SiC-Matrix
wv

T > Schmelzpunkt von Si, Vakuum

Abb. 3.1: Vergleich der Prozessschritte des PIP- und LSI-Verfahrens.

33



Experimentelle Vorgehensweise und Charakterisierung

Hierbei wird ein zunachst flach liegendes Stahlgesenk bestehend aus zwei miteinander
verbundenen Kammern mit dem Polymer und der Faserpreform bestiickt (Abb. 3.2). Als Faser
wurde die hochtemperaturbestdndige Tyranno SA3 Faser verwendet. Diese Fasern wurden sowohl
in Form eines Rovings zur Herstellung von unidirektional verstirkten CMCs iiber einen
Wickelprozess, als auch in Form eines Gewebes mit Leinwandbindung zur Herstellung von
zweidimensional verstirkten CMCs verwendet. In beiden Fallen bildete die SA3 Faservariante
S1116PX mit mittlerem Durchmesser von 7,5 um die Basis der Faserpreform. Das Gewebe hatte ein
Flichengewicht von 260 g/m? Teilweise waren die Gewebe mit einer Faserbeschichtung

ausgestattet.

Harzkammer

Faserkammer
Harzreservoir
Druckbeaufschlagung
Ventil Absaugung

Verbindungsbohrung

OJORORORORORO,

Dichtung

o)

G
N\,
\\

Abb. 3.2: Schematischer Aufbau eines RTM Gesenks mit zwei Kammern zur Bestiickung mit dem
Polymer und dem Fasermaterial sowie einem Harzreservoir.

Im PIP Prozess wurde das Polysilazan PSZ10 (Clariant Produkte Deutschland GmbH, Deutschland)
verwendet. Als Additiv wurde 1 Gew.-% Dicumylperoxid zugesetzt und unter Riihren gel6st. Durch
die Wahl geeigneter Abstandshalter und Distanzplatten wurde die gewiinschte Zieldicke des
spateren siliciumcarbidfaserverstirkten Kunststoffs (SiCFK) eingestellt. Das Gesenk wurde
anschlieffend mit einer Stahlplatte verschlossen und per Hebekran in eine senkrechte Position
gehoben sowie anschliefSend eine leere Zusatzkammer aus Stahl an den oberen Harzauslass

angebracht. Diese Zusatzkammer wurde in fritheren Arbeiten nicht verwendet, hatte sich aber in
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der vorliegenden Arbeit bei Verwendung grofierer Harzmengen als iiberaus niitzlich erwiesen.
Diese Zusatzkammer dient als Harzreservoir, so dass innerhalb der Faserpreform gebildete Gase
nicht zu unerwiinschter Porositit im SiCFK fiihren, sondern in diese Zusatzkammer entweichen
kénnen. Das Gesenk wurde anschliefRend mit einer Einhausung aus Heizplatten und Dammmaterial
umhiillt. In dafiir vorgesehenen Bohrungen wurden Thermoelemente zur spiteren Kontrolle der
Temperatur eingesetzt. AnschliefSend wurde ein Temperaturprogramm vorgegeben (Abb. 3.3). Eine
Haltezeit von 30 Minuten bei 80°C im Infiltrationsschritt sollte gewahrleisten, dass das Stahlgesenk
homogen durchgeheizt wird aber auch, dass geniigend Zeit zur Durchfithrung des
Infiltrationsprozesses zur Verfiigung steht. Durch Einstellen eines Unterdrucks auf der Faserseite
des Gesenks wurde das Polysilazan anschliefdend durch die Faserpreform gezogen. Sobald das Harz
am Auslass angekommen war, wurde nach wenigen Minuten das dort liegende Ventil geschlossen
und von Harzseite mittels Stickstoff ein Uberdruck von 20 bar eingestellt. AnschlieRend wurde die
Temperatur mit einer Heizrate von 2 K/min auf 260 °C zur Hartung des Polysilazans erhdht. Die
Haltezeit bei Maximaltemperatur betrug 4 Stunden. Die Abkiihlung erfolgte ungeregelt fiir die

nachsten 24 Stunden.

a) 300 b) 1400
250 | 1200 -
100 K/min
— — 1000 -
O 200 - o
- 2 K/min =
5 / 5 800
© 150 - g
g g 600
§ 100 - E,
400 1 33 K/min
50 1/2k/min 200 -
0 ————— 0 ——

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
Zeit [h] Zeit [h]

Abb. 3.3: Temperaturprogramme fiir PIP CMCs: a) Infiltration und Aushirtung; b) Pyrolyse.

Die geharteten SiCFK Werkstoffe wurden anschliefSend ausgebaut und pyrolysiert. Die Pyrolyse
wurde unter Stickstoff als Schutzgas durchgefiihrt. Alle Werkstoffe wurden mit Graphitplatten
beschwert, um einer moéglichen Aufdickung, bzw. Delamination der CMCs, sowie einem Verzug
entgegenzuwirken. Bis 900 °C wurde eine niedrige Heizrate von 33 K/h vorgebeben um die
Zersetzung des Polysilazans kontrolliert ablaufen zu lassen. Anschlief}end wurde die Heizrate auf
100 K/h erhoht. Eine Haltezeit von 60 Minuten wurde bei Maximaltemperatur gewéahlt. Die
Abkiihlung erfolgte anlagenbedingt ungeregelt. Das bei fritheren Arbeiten verwendete
Pyrolyseprogramm hatte eine Maximaltemperatur von 1000-1100 °C und eine Haltezeit von 30

Minuten. Das neue Programm soll gewahrleisten, dass die CMCs durch Beaufschlagung der héheren
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Temperatur und der lingeren Verweilzeit weniger Hydrolyse/Oxidationsempfindlich sowie

thermisch stabiler im Anwendungsfall sind. Nach insgesamt 8 Zyklen wurde der PIP Prozess

beendet.

3.2  Experimentelle Vorgehensweise LSI CMCs

Die Herstellung der LSI-basierten CMCs weist Ahnlichkeiten zum PIP Prozess auf. Auch hier wurde
zur Infiltration auf die RTM Technologie zuriickgegriffen. Im Gegensatz zum PIP Prozess wurde
aber auf das zusatzliche Harzreservoir verzichtet, da die verwendeten Phenolharze keine
unerwiinschte Gasbildung zeigten. Auch wurde die Vernetzungstemperatur auf 150 °C beschrankt
(Abb. 3.4). Als Phenolharz wurde ein kommerziell verfiigbares Phenolharz (Hexion GmbH,
Deutschland) verwendet, das die DLR-interne Bezeichnung ,MF88“ tragt. Als Faserverstiarkung
wurde die Tyranno SA3 Faser verwendet. Zum Teil waren die Fasern mit einer Faserbeschichtung
ausgestattet. Die geharteten SiCFK wurden nach Entnahme bei Temperaturen von 1450 °C
pyrolysiert. Das Temperaturprogramm der Silicierung war identisch zur Pyrolyse, je nach Versuch
wurden die Maximaltemperaturen von 1350-1650 °C variiert. Um den Herstellungsprozess giinstig
zu gestalten wurden die Heiz- und Abkiihlraten mit 130 und 500 K/h angesetzt, was zu besonders
niedrigen Ofenbelegungszeiten fiihrte. Im Vergleich hierzu dauert der Standard-Pyrolyseprozess

fiir im DLR hergestellte CMCs zwischen 7 und 14 Tagen.

a) 200 b) 1600
180 - 1400 -
160 -

1200 - .
< 140 1 = 500 K/min
T 120 1 2K/mi T 1000

min
T 100 1 T 800
£ 1 £ 600 )
130 K/min
2 60 { ] /
) 400
40 -/ 2K/min
20 200
0 ——— 0 . . . . . . .
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 0 2 a 6 8 10 12 14 16
Zeit [h] Zeit [h]

Abb. 3.4: Temperaturprogramme fiir LSI-CMCs: a) Infiltration und Aushéartung; b) Pyrolyse und
Silicierung.
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3.3 Dichte und Porositat (Auftriebsmethode nach
Archimedes)

Die Dichte beschreibt den Quotienten aus Masse und Volumen eines Korpers. Eine Mdglichkeit die
Dichte eines Korpers, wie auch dessen offene Porositiat zu bestimmen ist die Auftriebsmethode
nach Archimedes. Die Messungen wurden nach DIN EN 993-1 durchgefiihrt [124]. Nach diesem
Prinzip wirkt eine Auftriebskraft auf einen in einem Fluid vollstandig getauchten Koérper, die gleich
der Gewichtskraft des vom Korper verdrangten Fluids ist. Bestimmbar ist die sogenannte
Rohdichte nach folgender Gleichung. Sie beschreibt das Verhaltnis zwischen Masse eines trockenen

pordsen Korpers und seinem Gesamtvolumen.

my

p= * Plig (32)

mz—m;

Mit der Masse des trockenen Korpers mi, der scheinbaren Masse des getrankten Kérpers my, der
Masse des getrankten Korpers mz und der Dichte des Fluids piiq. Zur Bestimmung der scheinbaren
Masse m; wird eine vollstandig mit dem Fluid infiltrierte Probe zur Ganze in das Fluid getaucht und
mittels hydrostatischer Waage gemessen. Zur Bestimmung der Masse m3 wird die vollstdndig mit
dem Fluid infiltrierte Probe an Luft gewogen. Die offene Porositit e‘ beschreibt das Verhaltnis
zwischen dem Volumen der offenen Poren des Korpers mit seinem Gesamtvolumen. Sie lasst sich
nach folgender Gleichung bestimmen:

e’ =2 100 (33)

mz—m;

3.4 Dichte (Gaspyknometrie)

Die Dichtebestimmung per Pyknometrie basiert auf der Messung innerhalb eines justierten und
wiederholbaren Fiillvolumens. Es hat den Vorteil, dass auch sehr unregelmafiige Kérper und Pulver
vermessen werden konnen. Innerhalb des Fiillvolumens wird ein definierter Gasdruck eingestellt.
Uber Expansion des Gases kann das Fiillvolumen und dadurch das Probenvolumen bestimmt
werden. Bei bekannter Masse der Probe lasst sich die Dichte bestimmen. Hierbei gilt, dass je kleiner
die Gasmolekiile sind, desto kleinere Poren kdnnen erfasst werden. Als Messgas wurde Helium,
Reinheit 5.0 verwendet. Als Messgerdt wurde ein Gaspyknometer vom Typ Accupyc II 1340
(Micromeritics Instrument Corporation, USA) verwendet. Das Gerat besteht aus zwei Kammern mit
bekanntem Volumen, einer Messkammer und einer Expansionskammer. In die Messkammer wurde
die Probe gegeben und anschlieflend das Messgas eingefiillt, bis ein definierter Druck erreicht

wurde. Anschlieffend wurde das Gas in die Expansionskammer geleitet, in der der sich einstellende
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Druck gemessen wurde. Durch die Druckdifferenz zwischen beiden Kammern kann das durch die
Probe eingenommene Volumen berechnet werden. Mit Hilfe des Gewichts der Probe lasst dich die

Dichte bestimmen.

3.5 Rontgendiffraktometrie

Rontgendiffraktometrie (X-Ray Diffraction - XRD) ist eine Methode zur Charakterisierung von
kristallinen Phasen. Sie geht auf Untersuchungen von Max von Laue (1912) zuriick [125]. XRD-
Gerate arbeiten mit Rontgenrohren zur Erzeugung von Rontgenstrahlung, in denen Elektronen per
Gliihkathode emittiert und mittels angelegter Hochspannung im Vakuum Richtung gekiihlter
Metall-Anode beschleunigt werden. Gebrauchlich sind Anoden auf Kupfer- oder Molybdanbasis.
Beim Auftreffen der beschleunigten Elektronen werden Rontgenstrahlen durch zwei verschiedene
Mechanismen erzeugt. Entweder werden sie im Coulomb-Feld von Atomkernen des
Anodenmaterials abgebremst, wobei die frei werdende Energie als Strahlung emittiert wird und
einen kontinuierlichen Untergrund bildet, oder aber die Elektronen schlagen Elektronen aus den K-
Schalen der Atome heraus, wobei Elektronen aus hoheren Schalen nachriicken kénnen. Beim
Ubergang wird ein Rontgenquant emittiert, dessen Energie der Energiedifferenz der beteiligten
Schalen entspricht [125]. Es entsteht ein materialspezifisches Linienspektrum, die sogenannte
charakteristische Rontgenstrahlung, welches das Bremsspektrum {iiberlagert. Wegen der hohen
Intensitdt wird im Allgemeinen die Ka-Linie per Monochomator separiert und auf die Probe
gelenkt. Dabei werden Rontgenstrahlen an parallelen Netzebenen (hkl) von kristallinen Phasen der

Probe nach dem Bragg‘ schen Gesetz gebeugt [125]:
Tl?\ = Zdhkl . SlnG (34’)

Die Beugungsintensitaten werden winkelaufgeldst aufgetragen. Als Rontgenquelle diente Kupfer Ka
Strahlung (ACuKa=1,54056 A), Es wurde eine Schrittweite von 0,02 ° und eine Messdauer von 10

Sekunden pro Schritt gewahlt. Die Auswertung erfolgte anhand einer Datenbank.

3.6 Rasterelektronenmikroskopie und energiedispersive
Rontgenspektroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist ein analytisches Verfahren, bei dem Oberflachen durch
Wechselwirkung mit einem Elektronenstrahl vergrofiert dargestellt werden konnen. Das Verfahren

zeichnet sich durch eine hohe Tiefenschirfe und im Vergleich zur Lichtmikroskopie erheblich
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hoheren Vergrofderungen aus. Das verwendete Gerét ist ein Gemini Ultra Plus (Carl Zeiss NTS
GmbH, Deutschland). Das Gerat besteht aus dem Strahlerzeugungssystem, einem Linsensystem und
der Probenkammer mit Detektoren. Die Anlage ist mit einem thermischen Schottky-Feldemitter
ausgestattet und kann Beschleunigungsspannungen bis zu 30 kV aufbauen. Die auf die Probe
beschleunigten Elektronen erzeugen eine Reihe an Signalen: Sekundarelektronen, riickgestreute
Elektronen, Auger-Elektronen, charakteristische Rontgenstrahlung und Bremsstrahlung sowie
Kathodenlumineszenz [126]. Zur Darstellung der Oberflichentopografie wurde der
Sekundéarelektronendetektor (SE) gewdahlt, zur Darstellung von Materialkontrast wurden der
InLens- sowie der Riickstreuelektronendetektor (ASB) verwendet. Als Beschleunigungsspannungen

wurden fiir den SE- und den InLens-Detektor 5 kV gewdhlt, fiir den ASB-Detektor 15 kV.

Das REM war zusatzlich mit einem energiedispersiven Rontgenspektrometer (Energy Dispersive X-
ray Spectroscopy - EDX) ausgestattet. Das verwendete Gerat war ein X-Max20 (Oxford Instruments,
Grofdbritannien). Durch Beschuss von Atomen durch Elektronen aus dem Elektronenstrahl werden
Elektronen auf den inneren Schalen herausgeschlagen. Die Liicke wird durch ein Elektron einer
dufleren Schale unter Abgabe der Energiedifferenz als Rontgenquandt wieder aufgefiillt [125]. Der
Detektor kann nun der Energie des Rontgenquandts das entsprechende Element zuordnen. Als

Beschleunigungsspannung wurde 5 kV gewahlt.

3.7 Transmissionselektronenmikroskopie

Einige Proben wurden zusatzlich per Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht. Die
Arbeiten wurden am DLR Institut fiir Werkstoff-Forschung in Kdln durchgefiihrt. Der prinzipielle
Aufbau eines TEM ahnelt dem eines REM. Im Unterschied zum REM wird die Probe allerdings durch
die auf die Probenoberfliche gelenkten Elektronen durchstrahlt. In der Probe wird ein Teil der
einfallenden Elektronen an den Atomkernen elastisch gestreut. Uber eine Kontrastblende werden
die gestreuten Elektronen abgeschirmt und fehlen im Bild [127]. Da der Streuwinkel bei Elementen
mit hohen Ordnungszahlen grofier ist als bei Elementen mit niedrigen Ordnungszahlen, erscheinen
diese Bereiche im Bild dunkel [127]. Die Anzahl an gestreuten Elektronen ist von der Probendicke
abhingig, so dass die zu untersuchenden Proben méglichst diinn sein sollten (<100 nm). Uber
Einstellungen im Linsensystem kann zwischen Abbildungsmodus und Beugungsbildmodus
umgeschaltet werden. Uber ein Projektiv wird das Bild stark vergroflert auf einem Leuchtschirm
dargestellt und tiber Fotoplatten oder eine CCD-Kamera aufgezeichnet. Das verwendete Gerat ist
ein Philips Tecnai F30, 300 keV Feldemissions-Transmissionselektronenmikroskop, ausgestattet

mit einer ,Super-Twin“ Objektivlinse. Das Gerdt war mit einer bodenseitig angebrachten CCD-
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Kamera (Gatan MSC 749) und einem Gatan Energiefilter ausgestattet (GIF 2002, Gatan Inc.,
Pleasentown, USA).

3.8  Mikrostrukturanalyse mit 3DAPT

Die Tyranno SA3 Faser wurde mittels 3-dimensionaler Atomsondenmikroskopie-/tomographie
(3DAPT) untersucht. Hierbei handelt es sich um ein Verfahren mit dem die chemische
Zusammensetzung von Proben dreidimensional im atomaren Bereich aufgeldst werden kann. Alle
Elemente konnen detektiert werden, die Nachweisgrenze betrdgt 5 ppm. Bei dem Gerat handelt es
sich um ein LEAP 4000X HR (CAMECA SAS, Frankreich). Aus Vollmaterial werden per FIB
(Focussed lon Beam) der Firma Carl Zeiss AG, Deutschland (Zeiss Crossbeam 540) diinne Nadeln
herausprépariert und mittels UV-Laser abgetragen. Dabei herausgeschlagene Ionen werden per
Massenspektrometer analysiert. Die herauspraparierten Nadeln hatten eine Lange von 300 nm. Der
Durchmesser an den Nadelspitzen betrug 50 nm. Die Arbeiten wurden per Auftragsmessung am

Fraunhofer Institut fir Silicatforschung - Projektgruppe IWKS durchgefiihrt.

3.9 Mikro-Computertomographie (uCT)

Die Computertomographie ist ein nichtdestruktives 3D-Bildgebungsverfahren, um die interne
Struktur von Objekten darzustellen. In der vorliegenden Arbeit wurde das Verfahren verwendet,
um die Phasen und Porenkandle innerhalb von CMCs zu visualisieren. Mittels Rontgenstrahlung
und Detektor werden zweidimensionale Rontgenbilder des Objekts aufgenommen. Durch Rotation
des Objekts oder der Strahlanordnung entsteht ein Datensatz aus vielen Einzelbildern, die dann
rechnergestiitzt zu einem 3D-Bild zusammengesetzt werden konnen. Die in der vorliegenden
Arbeit untersuchten Volumina hatten eine Grofe von maximal 10x10x3 mm?®. Zur Aufnahme
wurden Proben auf einem Borosilikatglas-Stdbchen mit einem Durchmesser von 3 mm mit einem
Cyanoacrylatkleber fixiert. Bei dem verwendeten pCT-System handelt es sich um ein Nanotom (GE
Sensing & Inspection Technologies GmbH, Deutschland) mit einem 12-bit flat panel Detektor mit
einer Flache von 2348 x 2348 Pixeln. Die Rontgenstrahlung wurde mittels einer Rontgenréhre bei
einer Beschleunigunsspannung von 80 kV erzeugt. Die aufgenommenen Bilder wurden mittels
einem Algorithmus namens Filtered Back Projection rekonstruiert. Die 3D Bildauswertung wurde
mit der Software VGStudioMax 2.2 (Volume Graphics GmbH, Deutschland) und Avizo Fire 9 (FEI
SAS, Frankreich) durchgefiihrt.
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3.10 Schliffpraparation fiir REM und EDX

Zur Schlifferstellung wurde Probenmaterial zundchst mit einer Feinsidge (Accutom-5, Struers
GmbH, Deutschland) prapariert. Nach Trocknung in einem Trockenschrank bei 80 °C wurden die
Proben je nach mechanischer Empfindlichkeit kalt oder warm eingebettet. Bei Kalteinbettung
wurde das Probenmaterial in Kunststoffformen gesetzt um mit Hilfe eines Vakuum-
Imprégniergerdts (Epovac, Struers GmbH, Deutschland) mit einem Epoxidharz/Harter Mischung
(EpoFix, Struers GmbH) befiillt und fiir 24 Stunden ausgehéartet. Bei Warmeinbettung wurde das
Probenmaterial samt einer leitfahigen Einbettmasse (KonductoMet, Buehler Holding AG, Schweiz)
in eine Einbettpresse (Cito-Press-10, Struers GmbH) gefiillt und bei 180 °C gehartet. Die
eingebetteten Proben wurden anschlieffend in einem Schleif-/Poliergerat (TegraPol-31, Struers
GmbH) in einem mehrstufigen Prozess geschliffen. Die gewdhlten Parameter sind in Tab. 3.1
gelistet. Nach Schleifen und Reinigung wurden die Proben erneut bei 80 °C in einem
Trockenschrank getrocknet. Einige Materialien wurden mit Platin besputtert um

Aufladungseffekten im REM entgegenzuwirken (Balzers Oerlikon SCD050, Liechtenstein).

Tab. 3.1: Parameter fiir die Schliffpriaparation.

Zeit Umdrehung Kopf/Platte Kraft

Hilfsmittel Hilfsmedium [min] [1/min] N]
Diama?}:gﬁliizfgmeibe Wasser 10 150/150 15
Diama?}:gﬁlgizfgmeibe Wasser 2 150/150 15

SiC Papier Mesh 500 Wasser 2 150/150 15
SiC Papier Mesh 1000 Wasser 2 150/150 15
SiC Papier Mesh 2000 Wasser 2 150/150 15
SiC Papier Mesh 4000 Wasser 2 150/150 15
Struers MD Dur Tuch Diamant Spray 3 um Ethanol 2 150/150 15
Struers MD Dur Tuch Diamant Spray 1 pm Ethanol 2 150/150 15
Struers MD Dur Tuch Diamant Spray 0,25 pm Ethanol 2 150/150 15
Struers MD Chem Tuch ~ OPS Suspension 0,1 um Wasser 10 150/150 15
Ultraschallbad dest. Wasser 2x20 - -
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3.11 Viskositat der Polymere

Die Viskositdt ist das Maf? fiir die Zahfliissigkeit eines Fluids. Werden Molekiile in einem fliefSenden
Fluid gegeneinander verschoben, so treten zwischen ihnen Reibungskrifte auf. Der bei dieser
Bewegung auftretende Widerstand kann als Viskositidt ausgewertet werden. Die Viskositat lasst
sich als Quotient von Schubspannung und Scherrate darstellen. Je nach Fluid stellt sich bei hohen
Scherkriften eine konstante, abnehmende oder zunehmende Viskositit ein [128]. Bei konstanter
Viskositdit wird von einem Newtonschen Fluid gesprochen, ein Beispiel ist Wasser. Bei
abnehmender Viskositdt spricht man von Strukturviskositit. Dieses Verhalten ist typisch fiir
Polymere, da hier Polymerketten durch Scherung ausgerichtet werden und weniger Widerstand
bewirken. Bei zunehmender Viskositdt spricht man von Dilatanz. Dieses Verhalten ist typisch fiir
Fluid/Partikel-Systemen bei denen die Partikel stirker miteinander wechselwirken und so ein
aneinander-abgleiten der Partikel behindern. Zur Bestimmung der Viskositit wurde ein
Platte/Platte Rheometer vom Typ MCR302 verwendet (Anton Paar GmbH, Osterreich). Die
Viskositat wurde oszillierend mit einer Frequenz von 10 s'1 und einer Auslenkung von ¢= 0.01 ° in

einem Temperaturbereich von 20 - 300 °C bei einer Heizrate von 2 K/min bestimmt.

3.12 Infrarotspektroskopie

Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie (FT-IR) wird zur Identitdts- und Reinheitspriifung
sowie quantitativen und qualitativen Analyse unbekannter Substanzen verwendet. Mit ihrer Hilfe
lassen sich auch Aussagen iiber Symmetrie und Bindungsverhdltnisse machen. In der IR-
Spektroskopie werden Molekiile zu Schwingungen angeregt. Der betrachtete Spektralbereich liegt
im Bereich von 400 - 4000 cml Es wird zwischen Valenzschwingungen und
Deformationsschwingungen unterschieden. Bei Valenzschwingungen &ndern sich die
Bindungslangen, bei Deformationsschwingungen dndern sich die Bindungswinkel, wahrend die
Bindungsabstidnde anndhernd konstant bleiben [129]. Bei der IR-Spektroskopie kénnen nur optisch
aktive Schwingungen erfasst werden. Eine Schwingung ist optisch aktiv, wenn sich bei der
Schwingung das Dipolmoment des Molekiils dndert, alle Schwingungen zum Symmetriezentrum
werden nicht erfasst. Wie viele verschiedene Normalschwingungen moglich sind, 1asst sich tiber die
Anzahl der Freiheitsgrade berechnen: n = 3N-5 fiir lineare Molekiile und n = 3N-6 fiir gewinkelte
Molekiile [129]. Alle Messungen wurden an der TU Darmstadt - Fachbereich Material- und
Geowissenschaften im Fachgebiet Disperse Feststoffe durchgefiihrt. Der Spektralbereich wurde von
550 - 4000 cm'! mit einem Spektrometer von Varian (670 FTIR, USA) unter Verwendung einer

Einfachreflexions-ATR-Einheit aufgenommen.
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3.13 Thermogravimetrische Analyse (TGA)

Die Thermogravimetrische Analyse ist eine Methode der Thermoanalytik zur Messung der
Massendnderung einer Probe in Abhdngigkeit von Zeit und Temperatur. Hierzu wird
Probenmaterial in einen hitzebestidndigen Tiegel eingewogen und Massednderungen mittels einer
Mikrowaage aufgenommen. Je nach Anlage und Tiegelmaterial lasst sich die Massednderung unter
Inertgasen aber auch reaktiven Gasen wie Luft oder Sauerstoff analysieren. Die Vernetzung
fliissiger Precursoren wurde mit einer Heizrate von 2 K/min von 20 - 260 °C unter stromender
Stickstoffatmosphire mit Reinheit 5.0 untersucht (STA 409, Netzsch-Geratebau GmbH,
Deutschland). Hierzu wurden jeweils 50 mg fliissiger Precursor in Al,03-Tiegel eingewogen. Der
Massenverlust von ausgehérteten Polymeren wurde mit einer Heizrate von 5 K/min bis 1500 °C in
stromender Stickstoffatmosphédre bestimmt. Hierzu wurde jeweils 100 mg in Al03 Tiegeln

eingewogen.

3.14 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)

Die Dynamische Differenzkalorimetrie ist eine weitere Methode der Thermoanalytik und wird
genutzt, um die Warmeaufnahme- oder Abgabe eines Materials bei Aufheizung, Abkiihlung oder
isothermen Prozessen bestimmen zu kénnen. Hierzu wird ein Tiegel mit der Probensubstanz gefiillt
und Warmestrome zu einem ungefiillten Referenztiegel bei definiertem Temperaturprogramm
ausgewertet. Diese Warmestrome entstehen infolge von exothermen oder endothermen
Reaktionen, wie auch Phasendnderungen. Die Messungen wurden mit einem Temperaturprogramm
mit einer linearen Heizrate von 2 K/min bis zu einer Maximaltemperatur von 300 °C durchgefiihrt.
Als Tiegelmaterial wurden vergoldete Hochdrucktiegel verwendet. Als Prozessgase wurde
Stickstoff (Reinheit 5.0) verwendet. Die Messungen wurden mit einer Anlage vom Typ DSC 404
(Netzsch Gerdatebau GmbH, Deutschland) durchgefiihrt.

3.15 Mechanische Charakterisierung

Die mechanischen Kennwerte der hergestellten CMCs wurden mittels 3-Punkt-Biegeversuchen und
Zugversuchen durchgefiihrt. Sowohl Proben im Herstellungszustand, als auch vergleichend nach
oxidativer Auslagerung bei 1200 °C fiir 10 Stunden an Laborluft wurden getestet. Fiir die
Auslagerungsversuche wurde ein Ofen der Fa. Nabertherm GmbH (Deutschland) verwendet. Heiz-

und Kiihlraten betrugen 600 K/h. Fiir die mechanischen Versuche wurden Universalpriifmaschinen
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der Fa. Zwick/Roell (Deutschland) verwendet. Fiir alle ermittelten Werte wurden mehrere Proben
gleichen Werkstoffs getestet und das arithmetische Mittel und die Standardabweichung ermittelt.
Der Elastizititsmodul und die Bruchdehnung wurden mithilfe von Dehnmessstreifen ermittelt. Je
grofier der Widerstand des Werkstoffs gegen Rissausbreitung bis zum Bruch ist, desto grofier ist
die im Versuch aufzubringende Kraft pro Flache und daraus resultierend die Biegefestigkeit. Bei
monolithischen Werkstoffen sind die Verteilung und Groéfie von Fehlstellen wie Mikrorisse, Poren,
Einschliisse oder Bearbeitungsriefen entscheidend, da hier im Lastfall eintretende
Spannungsiiberhéhungen nur zu einem geringen Teil abgebaut werden kénnen [130]. Im Fall von
CMCs sind diese Fehlstellen nicht ausschlaggebend, da Spannungen iiber energiedissipierende
Effekte wie Rissablenkung an Fasern und Faserpullout abgebaut werden kénnen. Biegeversuche
wurden in Anlehnung an DIN EN 658-3 durchgefiihrt [131]. Zugversuche an gewebebasierten CMCs
wurden in Anlehnung an DIN EN 658-1 durchgefiihrt [132]. Zugversuche an UD-faserverstarkten

CMCs wurden abweichend zur Norm mit einer Breite von 7 mm getestet.

3.16 Kontaktwinkelmessungen

Das Benetzungsverhalten eines Fluids auf einem Festkorper kann mafigeblich durch den
Kontaktwinkel beschrieben werden. Zur Bestimmung des Kontaktwinkels gibt es unterschiedliche
Methoden [133]. Bei der Wilhelmy-Plattenmethode wird die Kraft gemessen, die bei Eintauchen
einer diinnen Platte in eine Fliissigkeit auf die Platte wirkt. Die Washburn-Methode basiert auf der
zeitlichen Gewichtszunahme eines in die Fliissigkeit eingetauchten, komprimierten Pulvers. In der
vorliegenden Arbeit wird der Kontaktwinkel durch die sessile drop Methode (“liegender Tropfen”)
und Tropfenkonturanalyse bestimmt. Hierbei wird ein Tropfen auf ein Substrat aufgebracht und
der sich einstellende Winkel zwischen Fluid und Substrat optisch vermessen. Die Benetzbarkeit von
Fluiden mit Festkorperoberflachen lasst sich mit der Young‘schen-Gleichung darstellen [133]:
cos(f) = Tsg sl (35)
olg

Gemadf: der Gleichung besteht ein Zusammenhang zwischen dem Kontaktwinkel 8 und den drei
spezifischen Grenzflichenspannungen og zwischen Festkorper und Fliissigkeit, os; zwischen
Gasphase und Festkorper und oy, zwischen Fliissigkeit und Gasphase. Die Gleichung gilt fiir ideal
glatte, chemisch homogene, nicht raue und ebene Oberflaichen ohne Reaktion zwischen Fliissigkeit
und Festkorpersubstrat [133]. Bei vielen Fluid/Substratkombinationen kann es allerdings zu
chemischen Reaktionen oder Losungsprozessen kommen. Hierdurch, wie auch durch die gewahlte
Temperatur kann es zu einer Verdnderung der Grenzflichenspannungen kommen und infolge

dessen zu einer Anderung des Kontaktwinkels. Eine schematische Darstellung eines liegenden
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Tropfens mit vektorieller Form der Grenzflichenenergien und Ableitung des Kontaktwinkels wird

in Abb. 3.5 gezeigt [133].

a) b) <)

Ao O

Abb. 3.5: Fluid auf Substrat: a) Darstellung des Kontaktwinkels des Fluids zur Oberfliche; b) Beispiel
benetzendes Verhalten des Fluids; c) Beispiel entnetzendes Verhalten des Fluids. In Anlehnung
an [133].

Zur Durchfithrung der Kontaktwinkelmessungen wurde ein Drop Shape Analyzer (DSAHT 17-1,
Kriiss GmbH, Deutschland) zusammen mit einem Rohrofen (Lora 1700, HTM Reetz GmbH,
Deutschland) verwendet. Hierzu wurden Silicium (Reinheit 99,9999%, Wacker Chemie AG,
Deutschland) und Silicium-Bor Granulate (Reinheit Si 99,999%, Reinheit B 99,5%, HMW Hauner
GmbH & Co. KG, Deutschland) mit einer Masse von 50 mg auf den zu messenden Substratplattchen
mittig positioniert und in die Probenkammer eingefiithrt. Die Heizraten des Messprogramms
betrugen bis 1000 °C 10 K/min, bis 1200 °C 7 K/min und bis zur Maximaltemperatur von 1520 °C
mit 5 K/min. Die Abkiihlrate betrug 5 K/min. Die Probenkammer wurde wahrend des gesamten
Messprogramms mit Argon der Reinheit 5.0 mit einem Gasfluss von 1 1/min gespiilt. Die Bildgebung
erfolgte mithilfe einer Lichtquelle die auf die Probe gerichtet ist. Der dadurch entstandene Schatten
auf der Riickseite der Probe wurde mit einer Kamera detektiert. Neben der Detektion des
Probenschattens bei eingeschalteter Beleuchtung, ist auch eine optische Detektion des
Schmelztropfens durch die thermische Lichtemission der Proben bei Temperaturen >1200 °C
moglich. Vom Schmelzunkt bis zur Erstarrung der Proben wurden mit der Kamera periodisch
Bilder aufgenommen, die im Anschluss mit der Drop Shape Analyzer DSA-Software von Kriiss
analysiert wurden. Die Kontaktwinkel wurden bei allen Schmelze/Substrat-Systemen wahrend der

Aufheizphase bei 1450 °C bestimmt.
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4  Ergebnisse

Dieses Kapitel stellt die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit dar. Die Schwerpunkte liegen in der
Entwicklung von schadenstoleranten und oxidationsbestindigen CMCs mittels PIP- und LSI-
Verfahren, sowie dem Verstindnis des Matrixaufbaus sowie dem Zusammenspiel der Matrix mit
Fasern und Faserbeschichtungen. Trotz der deutlich unterschiedlichen Herstellungsverfahren ist

beiden Werkstoffen gemein, dass als Faserverstarkung die Tyranno SA3 Faser gewahlt wird.

4.1 Charakterisierung der SA3 Faser

Bei der Tyranno SA3 Faser handelt es sich um die jiingste Faser von UBE Industries Ltd., entwickelt
in Konkurrenz zur Hi-Nicalon Type S Faser, um besonders hohe Herstellungs- und
Anwendungstemperaturen von CMCs zu ermdoglichen. Die amorphen LoxM und ZMI Fasern
verlieren bei Temperaturen oberhalb von 1300 °C durch unkontrolliertes Auskristallisieren ihre
spezifischen mechanischen Kennwerte. Die Tyranno SA3 Faser hat hingegen eine chemische
Zusammensetzung, die es dem Hersteller ermoglicht, diese im Herstellungsprozess unter geringem
Verlust der Festigkeit kontrolliert kristallisieren zu lassen. Als Schlichte verwendet der Hersteller
Polyethylenoxid mit einer Molekularmasse von 600000—1110000. Die Faserbiindel der
verwendeten SA3 Fasern vom Typ S1116PX bestehen aus 1600 Einzelfilamenten mit einem
durchschnittlichen Filamentdurchmesser von 7,5 pm. Im REM zeigte sich, dass es sich hierbei eher
um einen Durchschnittswert handelt, die tatsdchlichen Durchmesser variieren im Bereich von 5-12
um. Einzeln betrachtet wirken die Filamente homogen und zeigen eine leicht raue Oberflache (Abb.
4.1). Eine Orientierung der Oberflachenrauheit wurde nicht beobachtet. Im Bruchbild zeigt sich,
dass die Faser im Inneren inhomogen ist. Insbesondere im Randbereich der Faser sind grofiere SiC
Kristallite zu erkennen, zur Mitte hin werden die Kristallite kleiner. Die Kristalle erreichten Langen
von bis zu 300 nm. Ebenfalls auffallig war, dass die Faser zur Mitte hin ein inhomogeneres Gefiige
aufweist. In der Fasermitte wurden im REM dunklere Bereiche beobachtet. Buet et al. haben die
Faser mittels Atomemissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-AES) analysiert
und  festgestellt, dass die Faser iiberschiissigen  Kohlenstoff enthdlt.  Mittels
Elektronenmikrostrahlanalyse fanden sie heraus, dass das Zentrum der Faser sogar besonders
kohlenstoffthaltig ist. Am Rand der Faser wurde tberschiissiger Kohlenstoff von 8 At.-%
detektiert [134]. Der Wert lag in der Mitte der Faser sogar bei 17 At.-%. Daher ist anzunehmen,
dass es sich bei den in den REM Bildern dunkleren Bereichen um Kohlenstoff oder eine

kohlenstoffreiche Verbindung handelt.
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Abb. 4.1: REM Bilder einer Tyranno SA3 Faser: a und b) Seitenansicht; c und d) Bruchflache.

Zum besseren Verstdndnis der Zusammensetzung der Faser wurden weitere analytische Verfahren
angewendet. Die kristalline Zusammensetzung wurde mittels XRD an gemahlenen Fasern
untersucht. Das Diffraktogramm (Abb. 4.2) zeigt intensive Reflexe fiir kubisches SiC (3C). Der
starkste Reflex bei 35,7 ° (111) zeigt eine deutliche Schulter hin zu niedrigen Winkeln. Dies geht
entweder auf das Vorhandensein von kleinen Mengen an weiteren Phasen zuriick oder auf das
Vorhandensein von planaren Defekten. Da SiC zu Stapelfehlern und Zwillingskorngrenzen neigt, ist
die gefundene Schulter vor allem hierin begriindet. Weitere Phasen aufier 3C wurden nicht
gefunden, daher muss es sich bei den dunkleren Bereichen um roéntgenamorphe Verbindung
handeln. Der Fund von 3C geht auf die Herstellungsbedingungen der Faser zuriick. Die SA3 Faser ist
eine von Polycarbosilanen abgeleitete Faser. Die im Herstellungsprozess zunachst amorphe Faser
wird durch Pyrolyse bei 1800 °C keramisiert [92]. 3C ist bei polymerabgeleitetem SiC bei diesen
Temperaturbedingungen der dominierende Typ. Die Bildung von 6H wie im Archeson Prozess wird

aufgrund der vergleichsweise niedrigen Herstellungstemperatur der Faser nicht erreicht.

Zur weiteren Aufklarung der Mikrostruktur wurde die Faser mit Hilfe von TEM naher untersucht.
Mittels Gallium-FIB wurde aus dem Kern einer SA3 Faser eine Lamelle prapariert und hinsichtlich
der Gefiigezusammensetzung untersucht. Aus den Aufnahmen geht hervor, dass die Faser aus
einem Netzwerk einer dichten Phase besteht in das eine atomar leichtere Phase eingebettet ist

(Abb. 4.3). Das Hellfeld-Bild zeigt, dass das Netzwerk aus kristallinen Kérnern mit Langen von bis
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zu 300 nm besteht. Aus den Bildern geht ebenfalls hervor, dass die Kérner eine hohe Anzahl an
Stapelfehlern aufweisen. Das EDX Mapping zeigt, dass es sich bei dem Netzwerk um SiC handelt,
welches mit porésem Kohlenstoff gefiillt ist. Damit konnte der Anfangsverdacht bestatigt werden.
Das EDX Mapping zeigt ebenfalls eine Anreicherungen mit Aluminium und Sauerstoff am Interface
SiC zu Kohlenstoff sowie in der Kohlenstofffiillung. An den Korngrenzen zwischen SiC Kristallen
wurde keine Anreicherung mit Sauerstoff, Aluminium oder Kohlenstoff beobachtet. Da das
Diffraktogramm (Abb. 4.2) keinen Reflex fiir Graphit zeigt, ist es moglich, dass es sich um amorphen
Kohlenstoff handelt. Dies ist nachvollziehbar fiir einen polymerabgeleiteten Kohlenstoff, da zur
Umwandlung zu Graphit hohere Temperaturen als 1800 °C bendtigt werden. Obwohl nicht im XRD

nachgewiesen, sind kleinere Mengen an Phasen aus dem System Al-O-C nicht auszuschliefden.

A 3CSiC
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Abb. 4.2: Diffraktogramm gemahlener Tyranno SA3 Fasern.

Hellfeld

Abb. 4.3: TEM Analyse des Kerns der SA3 Faser.
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Zum weiteren Verstindnis der Faser, auch insbesondere hinsichtlich der an Korngrenzen
vorhandenen Elemente wurde die Faser mit Hilfe von 3D-Atomsondentomographie (3DAPT) ndher
betrachtet. Hierbei wurden Nadeln mit Langen von bis zu 300 nm aus der Faser herausprépariert,
deren Atome per UV-Laser und angelegtem Feld abgetragen und ortsaufgeldst mittels
Massenspektrometer  detektiert wurden. Die pordsen, kohlenstoffhaltigen Bereiche
beeintrachtigten allerdings die Stabilitidt der Nadeln wéhrend der Praparation, so dass nur Nadeln
aus dem kohlenstoffarmen Randbereich extrahiert werden konnten. Die in Abb. 4.4 gezeigte Nadel
beinhaltet insgesamt 5 SiC Koérner sowie deren Korngrenzen und ist frei von kohlenstofthaltigen
Bereichen. Die dargestellte Nadel besteht zu 49,13 At.-% aus Silicium und zu 50,17% At.-% aus
Kohlenstoff (Tab. 4.1). Damit ergibt sich ein nahezu stdchiometrisches Si/C-Verhaltnis von 0,98.
Der Sauerstoffgehalt der Nadel betragt 0,1 At.-%. Der Aluminiumgehalt betrdgt 0,16 At.-%.
Ebenfalls wurde Bor mit 0,28 At.-% detektiert. UBE Industries gibt die SA3 Faser zwar als
aluminiumhaltig an, Informationen zum Borgehalt werden nicht gegeben [135]. Dies ist
iiberraschend, da der atomare Borgehalt zumindest in der untersuchten Nadel deutlich tiber dem

von Aluminium liegt. In der Literatur ist der Borgehalt der Faser bisher nicht beschrieben worden.

Die 3D-Darstellung zeigt, dass Aluminium und Bor vor allem an den Korngrenzen liegen. Ahnlich
zur TEM Analytik wurde kein tiberschiissiger Kohlenstoff und kein Sauerstoff an den Korngrenzen
gefunden. Abb. 4.5 zeigt ein 2D Linienprofil einer Korngrenze, 150 nm von der Nadelspitze entfernt.
Das Linienprofil verdeutlicht die in der 3D-Darstellung beobachtete atomare Verteilung. Die
Korngrenze ist mit Bor und Aluminium angereichert. Bis zu 3 At.-% Bor und 1 At.-% Aluminium
wurden an der Korngrenze detektiert. Die Anreicherung mit Bor verlduft an der Korngrenze tiber
eine Breite von 6 nm, die Aluminiumanreicherung ist etwas schmaler mit nur 2-3 nm. Der
detektierte Sauerstoff bewegt sich im untersuchten Linienprofil unterhalb von 0,5 At.-%. Eine

Anreicherung von Sauerstoff an der Korngrenze wurde nicht beobachtet.
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Abb. 4.4: 3D Darstellung einer 300 nm langen SiC Nadel in 60° Schritten, pripariert aus dem
Randbereich einer SA3 Faser. Das Volumen beinhaltet fiinf SiC Kérner.
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Tab. 4.1: Zusammenfassung der elementaren Zusammensetzung der in Abb. 4.4 gezeigten Nadel.

Element Konzentration Gesamtvolumen Nadel [At.-%]
Si 49,13
C 50,17
B 0,28
Al 0,16
0 0,10
3,5
— Bor
3 4 —— Aluminium
—— Sauerstoff
K25
S
e 2
.2
s
E 1,5
<
S 1
0,5
0

Distanz [nm]

Abb. 4.5: Linienscan durch die Korngrenze zwischen zwei SiC Kérnern.

Diese sehr inhomogene Zusammensetzung der Faser lasst sich durch den Herstellungsprozess
begriinden. Die SiC-Fasern von UBE Industries, wie auch von NGS basieren auf Polycarbosilanen die
iiber ein Schmelzspinnverfahren, Hiartung und anschlief3end Pyrolyse zur finalen Faser konvertiert
werden. Polycarbosilane werden durch die sogenannte Kumada-Umlagerung unter Hochdruck- und
Hochtemperaturbedingungen hergestellt [136, 137]. Das Polycarbosilan von UBE Industries wird
unter Zugabe von Polyborodiphenylsiloxan als Reaktionsbeschleuniger bei 350 °C hergestellt [89].
Wie nun durch 3DAPT gezeigt wurde, verbleibt das auf diese Weise eingebrachte Bor zumindest
teilweise in der Faser. Da Bor bzw. Borcarbid auch als Sinteradditiv zur Herstellung von
monolithischem SiC verwendet werden kann [138], ist davon auszugehen, dass das auf diese Weise
in die SA3-Faser eingebrachte Bor auch einen Einfluss auf die Versinterung der Faser haben kann.
Das gefundene Aluminium lasst sich ebenfalls auf den Herstellungsprozess zuriickfiihren. Durch
Zugabe von Aluminum(IIl)acetylacetonat wird das Polycarbosilan zu einem Polyaluminocarbosilan

iiberfithrt. Die Reaktion erfolgt bei 300 °C in Stickstoffatmosphire durch eine
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Kondensationsreaktion der Si-H Gruppen mit den Liganden vom Aluminum(IIll)acetylacetonat
unter Entstehung von Acetylaceton [89, 92]. Auch Aluminium, bzw. Aluminiumverbindungen
begiinstigt das Sintern von SiC [138], so dass davon auszugehen ist, dass das iiber das Polymer
eingebrachte Aluminium ebenfalls als Sinteradditiv bei Herstellung der Fasern wirken kann. Das
Polyaluminocarbosilan ist schmelzbar und wird bei 220 °C zu polymeren Griinfasern versponnen.
Eine direkte pyrolytische Keramisierung ist aufgrund der Schmelzbarkeit der Griinfaser nicht
moglich. Zwei Moglichkeiten bieten sich an um die Faser unschmelzbar zu machen. Entweder durch
eine Elektronenstrahlvernetzung, oder durch eine oxidative Vernetzung. UBE Industries verwendet
die oxidative Hartung, bei der durch Luft bei 160 °C Quervernetzungen zwischen den
Polymerketten ausgebildet werden, so dass das Polymer unschmelzbar wird [89]. Hierauf geht der
im TEM und 3DAPT beobachtete Sauerstoff zuriick. Nach Hartung wird die Faser bei 1300 °C
pyrolysiert. Die nun vorliegende Si-C-Al-O Faser ist amorph und enthélt einen grofen Uberschuss
an Kohlenstoff sowie Sauerstoff. Anschlieffend erfolgt ein weiterer Pyrolyse/Sinter-Prozess bei
1800 °C, bei dem Kohlenstoff und Sauerstoff unter Ausgasung von CO miteinander reagieren. Wie
REM, TEM und 3DAPT zeigen, verlduft dieses Ausbrennen von Sauerstoff und Kohlenstoff nicht

vollstindig. Es verbleibt ein Uberschuss an Kohlenstoff in der Faser.
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4.2 PIP CMCs

Dieses Kapitel geht auf die Herstellung von PIP basierten CMCs ein. Dabei liegt der Fokus auf der
Charakterisierung des verwendeten Precursors und der Matrixausbildung im CMC. Die
resultierenden mechanischen Eigenschaften mit- und ohne Faserbeschichtung, sowie das
Oxidationsverhalten werden dargestellt und diskutiert. Ebenfalls werden die SA3 basierten CMCs

weiteren C-, SiC- und Metallfaser basierten SiCN CMCs gegeniibergestellt.

4.2.1 Charakterisierung des Matrixprecursors (PIP)

Die fiir diese Arbeit hergestellten PIP-Composites basieren auf einem experimentellen Polysilazan.
Der Precursor wurde von Clariant Produkte Deutschland GmbH zur Verfiigung gestellt und basiert
auf dem kommerziell verfiigbaren HTT1800, einem Polymethylvinylsilazan. In Analogie zum
ebenfalls verfligbaren PSZ20, einem Polysilazan, das eine hochmolekulare Fraktion des HTT1800
darstellt, stellt das experimentelle PSZ10 eine niedermolekulare Fraktion dar. Ziel der Entwicklung
war die Bereitstellung eines Precursors, der iiber eine besonders niedrige Viskositat verfiigt und
somit besonders gut fiir Infiltrationsprozesse geeignet ist. Zudem sollte eine hohe Massenausbeute

nach Pyrolyse gewahrleistet werden.

Die Viskositdt von PSZ10 wurde in Abhangigkeit von der Temperatur mit einer Heizrate von
2 K/min bestimmt (Abb. 4.6a). Dies entspricht der fiir das RTM Verfahren gewahlten Heizrate. Bei
25°C betrug die Viskositit 188 mPa-s und blieb stabil bei 170 bis 190 mPa-s. Durch die
Vernetzungsreaktion stieg die Viskositét rapide bei 131 °C an. Dadurch, dass das angewendete RTM
Verfahren in geschlossenen Formen und unter Druck durchgefiihrt wird, kann das tatsachliche
Aushértungsverhalten stark von der drucklosen Aushartung im Rheometer abweichen. Dies konnte
im RTM-Gesenk beobachtet werden, wenn grofiere Mengen PSZ10 verwendet wurden. Wahrend
der Heizphase stiegen die gemessenen Driicke im Gesenk bedenklich an. In der Anfangsphase der
Entwicklung resultierte ein Versuch darin, dass bei einer Temperatur oberhalb von 200 °C eine
Dichtung platzte. Das ausgetretene Polymer war noch fliissig. Da dieser unkontrollierte

Druckanstieg im Gesenk ein Sicherheitsrisiko darstellt, wurde der Prozess abgedndert.

Um das Verhalten von PSZ10 im RTM zu simulieren wurden Drucktiegel DSC Messungen
durchgefiihrt (Abb. 4.6b). Hierbei wurde PSZ10 in verschraubbare Tiegel eingefiillt und analog zur
Viskositatsmessung eine Heizrate von 2 K/min gewahlt. Es war zwar nicht moglich einen
definierten Druck einzustellen, dennoch entsteht durch thermische Ausdehnung sowie dem mit
Temperatur steigenden Dampfdruck des Polysilazans ein gewisser Uberdruck. Der entstandene

Druck konnte nicht ausgelesen werden, dennoch erlauben die Messungen eine grobe Abschitzung,
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wie sich das RTM Verfahren auf die Aushirtung des Polymers auswirkt. Bei der DSC Messung
wurde ein Maximum bei 273 °C ermittelt, was vermuten lasst, dass die Aushartungstemperatur
durch den Druckanstieg stark nach oben verschoben wurde. Zur Untersuchung des
Ausgasungsverhaltens wurde fliissiges PSZ10 mittels TGA mit einem an das RTM Verfahren
angelehnten Temperaturzyklus untersucht. Die Heizrate betrug 2 K/min und eine Haltezeit von 4
Stunden bei 260°C wurde gewdhlt. Die Messung zeigte, dass oberhalb von 120 °C ein erheblicher
Massenverlust auftritt (Abb. 4.6¢). Bei Maximaltemperatur hatte PSZ10 bereits einen Massenverlust
von 4 %. Dieser Massenverlust wurde bereits mit anderen Polysilazanen beobachtet und wurde mit
der Ausgasung von niedermolekularen Oligomeren in Verbindung gebracht [56]. Weitere mogliche
Gase sind Ammoniak und Wasserstoff, die durch die beiden Vernetzungsreaktionen

Transaminierung und Dehydrierung freiwerden.

Ein weiterer Hinweis auf Gasbildung wurde in ausgeharteten SiCFK Composites beobachtet.
Insbesondere im faserfreien Bereich zwischen Gewebelagen oder in Zwickelbereichen zeigte sich
erhebliche Blasenbildung, bis hin zu vollstindig verdrangter Matrix aufierhalb von Faserbiindeln.
Der im Gesenk entstandene Gasdruck war demnach stirker als der von aufien eingestellte Druck
und hatte infolge dessen das infiltrierte Harz aus der Faserpreform zuriick in die Harzkammer
gedriickt. Solch schlechte Infiltrationsresultate steigern die Anzahl an benétigten PIP Zyklen und
damit einhergehend die Prozesskosten drastisch, um Composites mit niedrigen Porositdten
herzustellen. Hinzu kommt, dass die Composites nach Abschluss der Herstellung sehr inhomogene

Porosititsverteilungen aufweisen kénnen, was zu inhomogenen Eigenschaften fithren kann.

Um der Ausgasung der niedermolekularen Oligomere entgegenzuwirken wurde versucht diese
frithzeitig durch Vernetzungsreaktionen abzubinden. Deshalb sollte der Prozess der
Hydrosilylierung ausgenutzt werden. Dabei handelt es sich um eine Vernetzungsreaktion von in der
Polymerkette vorhandenen Vinylgruppen mit Si-H Bindungen ohne Bildung weiterer
Reaktionsprodukte. Hydrosilylierung kann bei niedrigen Temperaturen ablaufen, kann aber auch
durch Wahl geeigneter Katalysatoren erheblich beschleunigt werden. Als Katalysator wurde
Dicumylperoxid (DCP, Alfa Aesar, Deutschland) ausgewahlt und auf Eignung fiir den PIP Prozess
untersucht. Als weitere Mafdnahme wurde ein zuséatzliches Reservoir oberhalb der Faserseite am
RTM Gesenk angebaut. Dieses ist zunédchst leer und fiillt sich gegen Ende der Infiltration mit dem
Polymer. Nicht unterdriickte Gase kdnnen so in das Reservoir aufsteigen und verdriangen hier das

Polymer anstatt das Polymer aus der Faserpreform zu verdrangen.
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Abb. 4.6: Charakterisierung von PSZ10 mit und ohne Dicumylperoxid: a) Viskositiat; b) DSC; c)
Massenverlust wihrend Aushirtung; d) Massenverlust von ausgehiartetem PSZ10 in Stickstoff
Atmosphire; e) und f) Massenausbeute, Volumenausbeute und Dichte von PSZ10 und PSZ10 +
Dicumylperoxid; g) und h) Kristallisation von PSZ10 + Dicumylperoxid. In Anlehnung an [139].
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Der TGA Versuch wurde mit einer Mischung von PSZ10 mit 1 Gew.-% DCP wiederholt. Es wurde
beobachtet, dass der zuvor gemessene Massenverlust durch Ausgasung erheblich verringert wurde
(Abb. 4.6¢). In der Viskositatsmessung wurden geringe Unterschiede zur Additiv-freien Variante
festgestellt (Abb. 4.6a). Die Viskositat blieb auf niedrigem und konstantem Niveau bis zur
Aushédrtung. Auffillig war, dass die Aushidrtungstemperatur um 10 °C erniedrigt wurde. Die
Wiederholung des Drucktiegel-DSC Versuchs zeigte hingegen ein vollig verandertes Verhalten (Abb.
4.6b). Der Vernetzungs-Peak mit einem Maximum bei 138 °C korrelierte nun deutlich besser mit

der Rheologiemessung.

Der Einfluss von DCP auf die Molekiilstruktur von PSZ10 wurde mithilfe von Infrarotspektroskopie
untersucht (Abb. 4.7). Zwischen dem fliissigen PSZ10, einer im RTM ausgeharteten Variante und
einer mit DCP versetzten und im RTM ausgehédrteten Variante wurden nur wenige Unterschiede
bemerkt. Die Signale fiir die Vinylgruppe waren in beiden geharteten Varianten nicht erkennbar.
Daraus folgt, dass die Vinylgruppe in beiden Fallen am Vernetzungsmechanismus teilnehmen. Beide
ausgehdrteten Varianten zeigten Signale fiir Si-O-Si was auf eine Hydrolysempfindlichkeit des

Polymers schliefden lasst.
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Abb. 4.7: Strukturformeln und Infrarotsprektren: a) Clariant PSZ10; b) Dicumylperoxid; c)
Infrarotspektren von fliissigem PSZ10, ausgehirtetem PSZ10 und ausgehartetem PSZ10 mit 1 Gew.-%
Dicumylperoxid als Additiv. In Anlehnung an [139].

Die Kristallisation bei Pyrolyse ist bei beiden Varianten ebenfalls vergleichbar. Abb. 4.6g und h
zeigen Diffraktogramme fiir PSZ10 und PSZ10+DCP, pyrolysiert bei Temperaturen von 1100 bis
1700 °C. Mit steigender Temperatur erhdlt die SICN Keramik einen zunehmend kristallineren
Charakter. Die SiCN Keramik bleibt rontgenamorph bis zur Pyrolysetemperatur von 1400 °C.

Nanokristalline Phasen konnen nicht ausgeschlossen werden, sind aber durch
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Rontgendiffraktometrie nicht detektierbar. Bei 1500 °C wurde o-Si3Ns detektiert, dariiber

zusatzlich -SiC mit maximalen Intensitdten bei 1700 °C.

Mit zunehmender Kristallisation stiegen auch die Dichten von SiCN (Abb. 4.6e und f und Tab. 4.2)
Das fliissige Polymer hatte eine Dichte von 1,03 g/cm?®. Die Aushirtung bei 260 °C im RTM erhéhte
die Dichte auf 1,15 g/cm?. Pyrolysiert bei 1100 °C stieg sie auf 2,29 g/cm?® an und erhéhte sich
weiter auf 3,20 g/cm® bis zur Maximaltemperatur. Zwischen 1100 und 1400 °C war der
Dichteanstieg eher gering. Oberhalb von 1500 °C stieg die Dichte deutlich an, was auf die
Kristallisation von SiC und Si3Ns zuriickzufiilhren ist. Gleichzeitig verringerte sich die
Massenausbeute um ein Drittel. Die Kristallisation und der Massenverlust entsteht durch die ab

1484 °C einsetzende carbothermische Reduktion [104]:
SisN,(s) + 3C(s) — 3SiC (s) + 2N,(g) (36)

Der im Uberschuss vorhandene Kohlenstoff reagierte zu SiC. Die damit verbundene Ausgasung von
N; fiihrte zu einem deutlichen Massenverlust. Die gemessenen Dichten waren nah an reinem SiC
(3,21 g/cm®) und SizsNs (3,18 g/cm?®) [140]. Zum besseren Verstindnis des Einflusses der
Pyrolysetemperatur auf den Matrixaufbau im PIP Prozess kann die Volumenausbeute berechnet
werden. Sie berechnet sich aus der Massenausbeute, der Dichte des Polymers ppoly und der Dichte
des pyrolysierten Polymers ppyro:

Volumenausbeute = Massenausbeute - l‘)’pﬂ (37)
pyro

Tab. 4.2: Ubersicht der Dichten und Ausbeuten von PSZ10 und PSZ10+DCP. In Anlehnung an [139].

Temperatur Dichte Massen- Volumen- Dichte Massen- Volumen-
PSZ10 ausbeute ausbeute PSZ10+DCP ausbeute ausbeute
PSZ10 PSZ10 PSZ10+DCP  PSZ10+DCP
[°Cl [g/cm’] (%] (%] [g/cm’] [%] [%]
RT 1,03 - - 1,03 - -

260 1,15 93,4 83,7 1,15 94,0 84,2
1100 2,29 69,8 31,3 2,31 69,4 30,9
1200 2,29 69,8 31,4 2,28 69,4 31,3
1300 2,31 69,4 31,0 2,30 68,8 30,8
1400 2,33 68,7 30,3 2,34 68,0 29,9
1500 2,50 68,3 28,1 2,51 68,2 28,0
1600 3,07 57,9 19,4 3,07 57,2 19,2
1700 3,20 54,5 17,4 3,19 55,0 17,7

58



Ergebnisse

Bei der niedrigsten untersuchten Pyrolysetemperatur von 1100°C lag die Volumenausbeute bei
31,3 %. Die Ausbeute sank leicht bis 1500 °C auf 28,1 % ab. Bei noch héheren Temperaturen sank
die Volumenausbeute infolge der Kristallisation von SiC und Si3N4 drastisch ab. Bei 1700 °C betrug
die Volumenausbeute nur 17,4 %, anndhernd halb so viel wie bei 1100 °C (Tab. 4.2). DCP zeigte nur

geringen Einfluss auf Dichten und Kristallisation. Auch die TGA Kurven zeigten einen dhnlichen

Verlauf.

Mithilfe der gewonnenen Daten kann visualisiert werden, wie die Pyrolysetemperatur und
Zyklenanzahl mit der Porositdt in CMCs korreliert. Die Porositat kann mit dem Faservolumengehalt

FVG, der Volumenausbeute und der Zyklenanzahl n berechnet werden:
Porositit = (1 — FVG) - (1 — Volumenausbeute)™ (38)

Abb. 4.8 zeigt die Porositatsentwicklung bei einem Faservolumengehalt (FVG) von 50 %. So reichen
in einer theoretischen Betrachtung bei einer Pyrolysetemperatur von 1100 °C sechs Zyklen aus, um
eine CMC Porositdt von 5 % zu erreichen. Bei einer Pyrolysetemperatur von 1700 °C werden zwolf
Zyklen fir eine vergleichbare Porositit benotigt (Abb. 4.8). Als Kompromiss zwischen
Werkstoffstabilitit und Prozesskosten wurde in der vorliegenden Arbeit eine mittlere

Pyrolysetemperatur von 1300 °C gewahlt.

a) b)

Porositit [Vol.-%]
Porositét [Vol.-%]

Abb. 4.8 Entwicklung der CMC Porositit in Abhingigkeit von der Pyrolysetemperatur und Zyklen-
anzahl: a) PSZ10; b) PSZ10+DCP.

Im Vergleich zum Modell gibt es beim realen PIP Prozess Faktoren, die nicht in die Modellerstellung
eingeflossen sind, aber ebenfalls einen Einfluss auf die Porositidtsentwicklung haben kénnen. Die
Matrix ist eine Aufsummierung von Infiltrationen und Pyrolysen. Die SiCN Matrix aus dem ersten
Zyklus erhalt die maximale Anzahl an Pyrolysen, jede weitere Infiltration erhalt entsprechend

weniger Pyrolysen. Demzufolge hat das SiCN aus dem ersten Zyklus die hochste Dichte, das SiCN
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aus dem letzten Zyklus die geringste Dichte. Ebenfalls nicht beachtet sind Infiltrationsfehler,
Hydrolysereaktionen die womoglich einen Einfluss auf das Kristallisationsverhalten haben, sowie

auch insbesondere Aufdickungseffekte nach den Pyrolysen.

4.2.2 Infitrationsverhalten und Matrixaufbau

Das in 4.2.1 charakterisierte Polysilazan PSZ10 wird im Folgenden als Matrixpolymer fiir CMCs auf
Basis von Tyranno SA3 Fasern verwendet. Diese werden in den in Abb. 3.2 dargestellten RTM
Aufbau in Form eines leinwandbindigen Gewebes mit einem Flichengewicht von 260 g/m?
eingebracht. Die Infiltration und Hartung wurde gemifd dem Temperaturprofil in Abb. 3.3
durchgefiihrt. Zur Untersuchung des Matrixaufbaus von Zyklus zu Zyklus wurde ein 10 mm breiter
Streifen einer Platte nach der ersten Infiltration entnommen und fortwdhrend nach jedem
Pyrolyseschritt mittels uCT untersucht. Dabei wurde die Probe so ausgerichtet, dass immer die
gleiche Stelle analysiert wurde. Die Mikrostrukturen nach der ersten Infiltration sowie der ersten,
dritten und fiinften Pyrolyse sind in Abb. 4.9 dargestellt. Nach der ersten Infiltration war die Matrix
dicht, allerdings mit einigen Schrumpfungsrissen durchzogen. Die Risse sind auf die bereits
beobachtete Verdichtung des Polysilazans bei Aushartung zuriickzufithren (Tab. 4.2). Nach der
ersten Pyrolyse war die Matrix stark zerkliiftet. Die Pyrolyse fiihrte zu einer Verdichtung und somit
einer Volumenkontraktion des SiCN. Aufgrund der vorliegenden Faserverstirkung war die Matrix
daran gehindert als zusammenhdngendes System zu schrumpfen. Infolge dessen entlud sich der
Schrumpf in Form von Spannungsrissen. Bei grofler Distanz zu Fasern bildeten sich grofiere
Matrixpartikel, in Faserndhe bildeten sich kleinere Matrixpartikel. Hinsichtlich der
Matrixausbildung innerhalb von Faserbiindeln lief? sich aufgrund der Aufl6sungslimitierung im pCT
keine Aussage treffen. Auffillig war, dass die Probe nach der ersten Pyrolyse eine erhebliche
Dickenzunahme von 8 % aufwies. Im weiteren Herstellungsprozess wurde erwartungsgemafs die
Matrix immer weiter verdichtet. Die offene Porositdt wurde mit Polysilazan aufgefiillt, die Pyrolyse
fiihrte dann zu einem Aufreifien der infiltrierten Bereiche und Bildung weiterer SiCN Blocke. Ein
weiterer Dickenzuwachs wurde nach den folgenden Pyrolysen nicht mehr festgestellt. Im

vorliegenden Fall verringerte sich die Dickenzunahme leicht von 8 % auf 7 %.

Uber die RTM Technik wurden die Gewebelagen auf einen Faservolumengehalt von 50 %
zusammengedriickt. Nach dem RTM Prozess waren die Fasern fest in der Polymermatrix fixiert. Bei
Pyrolyse zerreifdt die Matrix in teils sehr kleine, nicht mehr zusammenhiangende SiCN Partikel.
Mutmafilich besitzen die hochmoduligen SA3 Fasern hohe Riickstellkrifte, die die einzelnen
Partikel auseinander driicken konnten. Es kam zu einem Anstieg der Dicke des CMCs. Bei weiterer
Zyklierung verblieb die Dicke auf einem vergleichbaren Niveau. Der Effekt der Dickenzunahme

wurde bei samtlichen in dieser Arbeit untersuchten CMCs festgestellt, auch bei unidirektionaler
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Faserorientierung. Es zeigte sich, dass dieser Effekt stark vom im RTM eingestellten
Faservolumengehalt abhdngig ist. Je hoher der Faservolumengehalt, desto hoher die Riickstellkrafte
und desto hoher die Aufdickung der CMCs. Alle CMCs pendelten sich im Endzustand auf einen
Faservolumengehalt von 40-46 % ein. Dabei handelt es sich wahrscheinlich um das Maximum fiir
SA3 verstdarkte PIP-SiCN CMCs. Durch dieses Dickenwachstum verdndert sich auch die in Abb. 4.8
dargestellte Porositatsentwicklung wahrend des PIP Prozesses. So entsteht bei der ersten Pyrolyse
zusatzliche Porositdt, die durch zusatzliche Zyklen ausgeglichen werden muss. Zur Verbesserung
der Dickenstabilitat, bzw. zur Erh6hung des Faservolumengehalts kénnte eine Faserverstarkung in
Dickenrichtung eingebracht werden (2,5D oder 3D). Ein anderer Ansatzpunkt wdre es das
Dickenwachstum mechanisch zu unterdriicken, z. B. durch Prozessierung der CMCs iiber alle PIP
Zyklen hinweg innerhalb einer starren aber fiir den Precursor zuganglichen Form, die erst nach

dem letzten Zyklus entfernt wird.

o

1. Infiltration: Dicke 100% 1. Pyrolyse: Dicke 108% 3. Pyrolyse: Dicke 107% 5. Pyrolyse: Dicke 107%

Abb. 4.9: pCT Aufnahme eines 2D gewebeverstirkten CMCs. Die Gewebelagen liegen im Bild horizontal
iibereinander gestapelt. Nach erster Pyrolyse zeigte das Composite eine deutliche Dickenzunahme.

Anhand zweier SA3 basierter CMCs mit jeweils 8 Zyklen und dhnlichem Faservolumengehalt aber
unterschiedlicher Faserorientierung wurde die Morphologie der Restporositit untersucht.
Verglichen wurde ein Composite mit unidirektionaler Faserverstirkung (UD) und 46 %
Faservolumengehalt (Abb. 4.10) mit einem mit zweidimensionaler Gewebeverstirkung (2D) und
44 % Faservolumengehalt (Abb. 4.11). Die Messung der Porositit durch die Auftriebsmethode nach
Archimedes ergab Porositdten von 6,0 bzw. 2,5 % fiir das UD- bzw. 2D-Composite. Per uCT konnten
die Porositatswerte bestdtigt werden, was fiir nur geringe Anteile an geschlossener Porositit
spricht. Die 3D Darstellung der beiden CMCs mit hervorgehobener Porositit zeigt allerdings grofde
Unterschiede. Das UD-Composite zeigte eine eher homogene Mikrostruktur und eine homogene
Porositatsverteilung. Die Porositit lag in Form von diinnen, langen Kandlen parallel zur

Faserorientierung vor. Porenkandle senkrecht zur Faserrichtung wurden nicht beobachtet.
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Abb. 4.10: pCT Aufnahmen eines UD faserverstirkten SA3/SiCN Composites: a) 3D-Volumen mit
hervorgehobener Porositit (1x1x1 mm?); b) Schnitt parallel zur Faserrichtung; c) Schnitt senkrecht
zur Faserrichtung.

Das Composite mit 2D Faserverstarkung zeigte deutlich grofiere Kanile, die sich iiber den
gesamten Werkstoff erstrecken (Abb. 4.11a). Auffillig ist, dass diese Porenkanile fast
ausschliefSlich aufRerhalb von Faserbiindeln auftreten. Es wurde festgestellt, dass die Porenkanile
dhnlich zum UD Werkstoff in Richtung der angrenzenden Faserbiindel ausgerichtet sind. Die
Faserverstiarkung fithrt so zu einem 2D-Porennetzwerk entlang der 0/90° Faserorientierung. Die
einzelnen Porenkanale sind durch Kreuzungspunkte mit Porenkanalen auf anderen Gewebeebenen
verbunden, wodurch eine hohe Interkonnektivitiat der Porenkanile entsteht. An einem kleineren
Volumen von 1x1x0,5 mm® wurde die Interkonnektivitit der Poren im 2D Werkstoff niher
untersucht. Abb. 4.11c und d zeigen die in dem Volumen vorhanden Poren. Die
zusammenhdngenden Poren wurden farblich eingefirbt. Anhand der rot gefirbten Pore ist
ersichtlich, dass Porenkanidle sowohl in 0/90° Richtung, als auch auf zwei Gewebeebenen
miteinander verbunden sein kénnen. Die anderen im Volumen befindlichen Poren verliefen zwar
ebenfalls als langgestreckte Kanile durch das Volumen, werden aber nicht als untereinander
zusammenhdngend detektiert. Aufgrund der Auflésungslimitierung des uCT Scans von 2 pum kann
aber nicht ausgeschlossen werden, dass das zusammenhédngende Porennetzwerk deutlich grofier

ist.
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Abb. 4.11: pCT Aufnahmen eines 2D faserverstirkten SA3/SiCN Composites: a) 3D-Volumen mit
hervorgehobener Porositit (3,2x3,2x3,2 mm?); b) Schnitt parallel zur Faserrichtung; ¢ und d)
Interkonnektivitit der Porenkanile im 2D faserverstirkten SA3/SiCN, hier PSZ20-basiert
(1x1x0,5 mm?).

Zum besseren Verstdndnis der Mikrostrukturausbildung wurden UD und 2D faserverstarkte
Composites per REM naher analysiert. Die Schliffe in Abb. 4.12 zeigen den finalen Zustand nach 8
PIP Zyklen. Wie bereits in der pCT Auswertung dargestellt wurde, unterschieden sich die
Restporositat hinsichtlich Verteilung und Morphologie abhidngig von der Faserverstiarkung
deutlich. Bei UD Verstirkung waren die Poren parallel zur Faserorientierung orientiert, ein
durchgingiger Kanal war aber nicht zu erkennen. Die Poren wiesen Durchmesser von bis zu 30 pm
auf. Die Poren schienen hintereinander angeordnet zu sein, vergleichbar mit den Perlen einer
Perlenkette. Da Schliffe nur zweidimensionale Bildinformationen liefern ist eine Konnektivitit der
Poren in einer tieferen Ebene nicht auszuschliefRen. Diese Porenketten befanden sich hauptsachlich

zwischen Faserbiindeln, nicht innerhalb von Faserbiindeln.

Im Gegensatz dazu waren die Poren bei 2D-faserverstirkten Composites deutlich gréfier und
erreichen Durchmesser von bis zu 200 pm. Wie in den pCT Bildern bereits beobachtet wurde,
befinden sich die Poren fast ausschliellich in Zwickelbereichen aufierhalb der Faserbiindel. Die
deutlich unterschiedlichen Porengroéfien zwischen UD und 2D gehen direkt auf die Faserpreform
zuriick. Im Fall von UD liegen die Filamente ohne Ondulation iiber die einzelnen Rovings hinweg
direkt aneinander, was zu einer sehr homogenen Faserverteilung fiihrt und somit zu einer
insgesamt homogenen Mikrostruktur und eher kleinen Poren. Bei Gewebeverstarkung bildet die
Preform in den Zwickelbereichen, in denen die Kett- iiber die Schussfiden ausgehoben werden,
vollstindig faserfreie Bereiche. Aufgrund der lokal sehr hohen Startporositat reichte die gewahlte
Anzahl von 8 PIP Zyklen nicht aus um die dort vorhandene Porositat starker zu verdichten. Abb.
4.12 zeigt die Mikrostruktur beider CMCs. Die REM Bilder bestitigen die im pCT beobachtete

Porosititsverteilung. Innerhalb von Faserbiindeln wurde bei beiden CMCs nur geringfligige
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Porositidt beobachtet. Die Matrix erscheint sehr dicht und liegt eng an der Faseroberflache an.

Teilweise wies die Matrix kleinere Risse auf. Eine Schadigung der Fasern durch das Polysilazan

oder die Prozessparameter wurde nicht beobachtet.

Abb. 4.12: Mikrostrukturen von SiC/SiCN: a) und c) 2D Faserverstirkung; b) und d) UD
Faserverstiarkung.

Die Matrixverdichtung im Faserbereich wurde ebenfalls mittels REM untersucht (Abb. 4.13). Es
zeigte sich, dass die Zerkliiftung der SiCN Matrix auch hier stattfindet. Wahrend Pyrolyse 16ste sich
die Matrix von der Faseroberfliche ab und schrumpfte in Form von parallel zu den umliegenden
Fasern gerichteten langen SiCN Partikeln (rote Markierung in Abb. 4.13b). Die raumliche
Ausdehnung der Partikel war senkrecht zur Faserorientierung begrenzt. Engstellen zwischen
einzelnen Fasern induzierten das Entstehen von Schrumpfungsrissen und bildeten die raumliche
Begrenzung der Partikel. Bei erneuter Infiltration mit dem Precursor wurde die entstandene
Porositit zundchst wieder gefiillt. Bei Pyrolyse setzte der bereits beobachtete Schrumpf erneut ein.
Die Anbindung des neu infiltrierten SiCN zur bestehenden SiCN Matrix war dabei stirker als die
Anbindung zur SA3 Faser. Bei Pyrolyse entstanden erneut Risse an den Engstellen zwischen Fasern.

So schrumpfte das SiCN von der Faseroberfliche ab und wuchs auf der bestehenden Matrix auf
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(gelbe Markierung in Abb. 4.13b). Ebenfalls auffillig war, dass das Zerreifden der Matrix immer an
den gleichen Engstellen zwischen den Fasern erfolgte. In den REM Bildern war dementsprechend
ein Muster, vergleichbar mit den Jahresringen eines Baumes erkennbar. Dieser Effekt wurde fiir
Polysilazanen bereits durch Ziegler et al. beschrieben [62]. Das Ringmuster in den REM Bildern
entstand durch unterschiedliche Sauerstoffgehalte der Matrix und geht auf den nicht vollstandig
sauerstofffreien Herstellungsprozess zuriick. Polysilazane zeigen auch im pyrolysierten Zustand
eine gewisse Hydrolyseempfindlichkeit. So kann Luftfeuchtigkeit oder direkter Wasserkontakt mit
SiCN zur Bildung von SiO; unter Abspaltung von NHj fithren. Es wurde beobachtet, dass dieser
Effekt bei niedrigen Pyrolysetemperaturen, z. B. 1100 °C sehr stark ausfillt, die gewahlte
Temperatur von 1300°C verringert zwar die Hydrolyseempfindlichkeit, schlieft diese aber nicht
vollstandig aus. Durch den lagenweisen Aufbau der SiCN Matrix war nach Pyrolyse die jeweils

duflerste Lage oberflachlich von Hydrolyse betroffen, was sich in den REM Bildern als dunkle Ringe

bemerkbar macht.

Abb. 4.13: Verdeutlichung der Matrixverdichtung: a) Mikrostruktur nach 8 PIP Zyklen; b)
Verdeutlichung der Entstehung des ersten Matrixpartikels durch Pyrolyse; c) Verdeutlichung des
weiteren SiCN Aufwuchses auf erstem SiCN Partikel.

Die Anbindung der Matrix an die Faser, wie auch der Sauerstoffgehalt wurde genauer untersucht.
Wie gezeigt wurde, besitzt die Matrix einen herstellungsbedingten multilagigen Aufbau. Die Lagen
werden immer dinner je haufiger zykliert wird, bzw. je ndher der Matrixbereich der
Faseroberfliche kommt. Haufig kam es nach 4-5 Zyklen zu einer formschliissigen Anbindung der
Matrix an die Fasern (Abb. 4.14). Gleichzeitig konnte aber beobachtet werden, dass es auch Fasern
mit feinen Spalten zwischen Matrix und Faser gab. Ebenfalls verblieben haufig Matrixspalte an
Engstellen zwischen zwei Fasern. Abb. 4.14c zeigt die Kontaktstelle zwischen Matrixspalte und
Faseroberflache. Zu sehen ist, dass die Spalte entlang der Faseroberfliche in einer Richtung mit
einer Breite von bis zu 20 nm weiter verlief. Zur anderen Richtung war die Matrix dicht anliegend.
Folglich ist davon auszugehen, dass das nachinfiltrierte Matrixsystem nach der Pyrolyse nicht
zwangslaufig zu einem Formschluss zwischen Faser und Matrix fiihrt, sondern je nach

Schrumpfungsrichtung Spalte am Faser/Matrix Interface verbleiben kdnnen.
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Abb. 4.14: Das SiC/SiCN Interface: a) dichte Anbindung; b) verbliebener Schrumpfungsspalt zwischen
zwei Fasern; c) Kontaktstelle Schrumpfungsspalt zur Faser.

Das SiC/SiCN Interface wurde mittels EDX Mapping und Linescan ndher untersucht (Abb. 4.15 und
Abb. 4.16). Die Analysen zeigten keine Auffalligkeiten hinsichtlich der SA3 Faser, auch die SiCN
Matrix bestand erwartungsgemafd aus den Elementen Si, C und N. Auffillig war allerdings der
erhohte Sauerstoffgehalt aufgrund von Hydrolysereaktionen an den Interfaces zwischen einzelnen
SiCN Lagen, wie auch zwischen Faser und Matrix und an Matrixspalten. Zwischen den Lagen
wurden Sauerstoffgehalte von 5-10 At.-% detektiert, am Faser/Matrix Interface, wie auch an

Matrixspalten wurden bis zu 20 At.-% detektiert.

7
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Abb. 4.15: EDX Analyse des SA3/SiCN Interfaces.

66



Ergebnisse

30

N
o

Konzentration [At.-%]

10

0 1 2 3 4 5 6 7 8
Distanz [um]

Abb. 4.16: EDX Linescan durch das SA3/SiCN Interface.

4.2.3  Mechanische Tests und Oxidationsbestiandigkeit

Die gewonnenen Erkenntnisse hinsichtlich Preformtechnik, Precursor und Prozesstechnik wurden
genutzt um CMCs zu entwickeln, die eine hohe Festigkeit und Schadenstoleranz aufweisen und
gleichzeitig bestindig gegen die in Flugzeugtriebwerken in der Brennkammer und der
Turbinensektion herrschenden Bedingungen sein sollen. Als Anwendungszieltemperatur wurde
1200 °C festgesetzt. Daraus ergibt sich, dass die Herstellungstemperatur nicht unter 1200 °C liegen
sollte. Dies verhindert nachtragliche Matrixveranderungen, wie die weitere Verdichtung von SiCN
und die damit einhergehende Erhéhung der Porositit. Des Weiteren soll die
Herstellungstemperatur unter der carbothermischen Reaktionstemperatur von SiCN liegen (1484
°C) um einen Werkstoff zu generieren, der in Folge dessen mit moglichst wenigen PIP Zyklen
auskommt und somit kostengiinstig in der Herstellung ist. Als Herstellungstemperatur wurde daher

1300 °C definiert. Insgesamt wurden 8 PIP Zyklen angewendet.

Klassisch besitzen SiC/SiC CMCs eine Faserbeschichtung, um hohe Festigkeiten und hohe
Bruchdehnungen zu erreichen. Als Faserbeschichtungen kommen daher gleitfihige Systeme wie
pyrolytischer Kohlenstoff oder Bornitrid zum Einsatz, die Rissumlenkungen oder Faserpullout
begiinstigen und somit die Schadenstoleranz steigern. Im Folgenden werden SiC/SiCN CMCs
hinsichtlich mechanischer Eigenschaften und Oxidationsbestandigkeit untersucht. Dabei werden
CMCs untersucht die mit einer pyC Faserbeschichtung ausgestattet und mit Varianten ohne
Faserbeschichtung verglichen wurden. Oxidationsversuche wurden zum einen bei 1200 °C an
Laborluft, als auch unter simulierten Triebwerksbedingungen in einem Heifdgaskorrosionstest am
Fraunhofer IKTS durchgefiihrt. Zur weiteren Steigerung der Oxidationsbestindigkeit wurden
ausgewdhlte Varianten mit einem CVD-SiC EBC ausgestattet und mit Varianten ohne EBC

verglichen.
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4.2.3.1 Mechanische Charakterisierung

SA3 CMCs ohne Faserbeschichtung wurden in zwei Faserorientierungen hergestellt und
charakterisiert. Neben unidirektionaler Faserorientierung, hergestellt iiber das Wickelverfahren
wurde eine zweidimensionale gewebebasierte 0/90° Faserorientierung untersucht. Der
Wickelwinkel des UD Werkstoffs betrug bezogen auf die Priifachse +0.38°. Der gewebebasierte
Werkstoff erreichte im Ausganszustand 3P-Biegefestigkeiten von 525 MPa und im Zugversuch
Festigkeiten von 326 MPa (Tab. 4.3 und Tab. 4.4). Damit wurden Festigkeiten erreicht, die deutlich
iiber den bisher erzielten Festigkeiten fiir SA3/SiCN liegen. Klatt et al. erhielten bei
gewebebasierten SA3,yc/SiCN Werkstoffen und vergleichbarer Porositdt Biegefestigkeiten von 285
MPa und Zugfestigkeiten von 232 MPa [141]. Die Festigkeitssteigerung ldsst sich durch
verschiedene Faktoren begriinden. Durch den Verzicht auf eine Faserbeschichtung, die die Gewebe
stark versteift, sind beschichtungsfreie Gewebe untereinander deutlich anschmiegsamer und
ermoglichen in Folge dessen hohere Faservolumengehalte. Der Faservolumengehalt konnte so von
30-32 % auf 40-43 % angehoben werden. Diese Steigerung des Faservolumengehalts um etwa 1/3
korreliert sehr gut mit der um etwa 1/3 hoheren Zugfestigkeit. Der E-Modul fillt ebenfalls um 1/3
hoher aus und erreicht 133 GPa. Die gemessene Biegefestigkeit ist sogar um etwa 80 % hoher. Die
hergestellten CMCs ohne Faserbeschichtung versagten alle auf Zug. Die Bruchdehnungen der
unbeschichteten Variante lagen im Biegeversuch bei 0,51 % und im Zugversuch bei 0,31 %. Bei
Oxidation des Werkstoffs an Laborluft bei 1200 °C fir 10 Stunden reduzierte sich die
Biegefestigkeit und Zugfestigkeit auf 243 MPa, bzw. 95 MPa. Ebenfalls sanken die Bruchdehnungen,

die E-Moduln blieben hingegen auf einem dhnlichen Niveau.

Zur Klarung der Frage ob die verringerten Werte durch eine intrinsische Versprédung oder durch
eine extrinsische Versprodung durch Luftsauerstoff hervorgerufen werden, wurden weitere Biege-
und Zugproben mit einer 70-100 pm dicken CVD-SiC Schicht beschichtet. Diese Schicht wurde bei
C/C-SiC bereits an Diisenerweiterungen oder Widereintrittskacheln erfolgreich appliziert und
fungierte dort als Sauerstoff- und Abrasionsschutzschicht. CVD-SiC beschichtete C/C-SiC CMCs
zeigten sich im ERBURIGK Test von Airbus Group Innovations bei Beaufschlagung mit einer
Kerosinflamme mit Temperaturen von bis zu 1700 °C als hervorragend bestindig [142]. Im
vorliegenden Fall auf SiC/SiCN zeigte sich, dass die SiC Schicht auf die Biegefestigkeit kaum Einfluss
hat, die Zugfestigkeit aber um 28 % abnimmt. Womadglich schlégt sich hier der Einfluss des auf die
gesamte Probe bezogenen verringerten Faservolumengehalts verstarkt durch. Die Moduln fallen im
Biege- und Zugversuch mit 169 GPa deutlich héher aus, was ebenfalls auf die hochmodulige CVD-
SiC Schicht zuriickgeht. Nach Oxidation bei 1200 °C verringerte sich die Festigkeit und
Bruchdehnung nur geringfiigig. Deshalb kann darauf geschlossen werden, dass die Versprodung

des Werkstoffs auf extrinsische Oxidation zuriickzufiihren ist.
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Tab. 4.3: Biegefestigkeiten von SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung.

Prozess Faser bjsacshei::_h- FVG Oxidation n L/D 03PB E-Modul €
g %! [MPa]  [GPa] (%]
SA3
PIP Gewebe 43 5 20 525+ 15 135+9  0,51+0,07
PIP Gesvéegbe 43 1102}10(]))LCR 5 20 243 +25 129+4  0,29+0,05
C\l;]I)P;IC Gesméegbe 40 5 20 500 + 22 169+31 0,49+0,13
PIP + SA3 1200 °C
CVD-SiC Gewebe 40 10h, DLR 5 20 478 + 36 195+19 0,53+0,13
Tab. 4.4: Zugfestigkeiten von SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung.
Prozess Faser Faselr- FVG Oxidation n OZu E-Modul €
beschich- &
tung [%] [MPa] [GPa] [%]
SA3
PIP Gewebe 42 6 326 +38 133+14 0,31+0,06
PIP GeS\/éSbe 42 1102h0(l))L(l:( 6 95+16 137+3  0,08+0,02
C\I;II)P;IC GeSvéSbe 42 5 235+26 169+14 0,21+0,03
PIP + SA3 1200 °C
CVD-SiC Gewebe 42 10h, DLR 5 223+31 169+6 0,21+0,04

Zum besseren Verstindnis der unterschiedlichen mechanischen Werte wurden die Proben mittels

REM analysiert. Es zeigte sich, dass die Werte sehr gut mit den beobachteten Mikrostrukturen

korrelieren. Im nichtoxidierten Zustand zeigten die CMCs einen deutlichen Faserpullout mit

Pulloutlangen von teils mehreren 10 pm. Die Matrix im Faserbiindel war dicht und zeigte den

bereits in den Voruntersuchungen beobachteten Aufbau (Abb. 4.17).
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Abb. 4.17: SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung im nichtoxidierten Zustand: a) und b) Bruchflichen; c und
d) Schliffbilder.

Nach Oxidation war nur noch geringer Pullout zu beobachten (Abb. 4.18). Der entstehende Riss
konnte weitgehend ungehindert durch den Werkstoff laufen, was die niedrigen Festigkeiten und
Bruchdehnungen erklart. Im Schliff zeigte sich, dass die Matrix im Biindelbereich verdndert war.
Wahrend die einzelnen Infiltrationsschritte im nichtoxidierten Zustand klar voneinander
differenziert werden koénnen, ist nach Oxidation nur noch der SiCN Eintrag der ersten Infiltration
klar erkennbar. Die weiteren Infiltrationen, und damit der Materialaufbau in Richtung der

Faseroberflache, verschwimmen zu visuell breiteren Bandern.

Abb. 4.18: SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung im oxidierten Zustand: a und b Bruchflichen; c)
Schliffbild.

70



Ergebnisse

Zum besseren Verstandnis wurden EDX Mappings am Faser/Matrix Interface durchgefiihrt (Abb.
4.19). Dabei wurde ein Bildausschnitt gewahlt der neben dem reinen Interface auch einen Matrix-
Spalt zeigt, der auf der Faseroberfliche endet. Das Mapping zeigte, dass die Interfaces zwischen
einzelnen PIP Zyklen sowie zwischen Fasern und Matrix sauerstoffreich sind, wahrend die restliche
SiCN Matrix sauerstoffarm ist. An den PIP- bzw. Faser/Matrix Interfaces wurden Sauerstoffgehalte
von 5-10, bzw. 20 At.-% detektiert. Nach Oxidation stieg der Sauerstoffgehalt dort auf 20-40 bzw.
40-50 At.-%, wahrend die restliche Matrix sauerstoffarm verblieb. Die SiCN/SiCN Interfaces waren
nicht mehr voneinander unterscheidbar. Ebenfalls aufféllig war, dass an SiCN/SiCN- und SiC/SiCN-
Interfaces sowie an Matrixspalten Poren entstanden sind. Es ist anzunehmen, dass die
Matrixspalten und Interfaces Pfade fiir den Transport von Sauerstoff in den Werkstoff darstellen.
Da im Querschnitt zwischen dem durch den ersten Infiltrationsschritt entstandenen Matrixblock
und der Faseroberfliche infiltrationszyklusbedingt viele SiCN/SiCN Interfaces vorhanden sind
(Abb. 4.17d), wurde Sauerstoff vor allem dort angereichert. Womdglich schwéchen die vielen
Interfaces und Matrixspalten die Matrix und bieten bei Belastung des Werkstoffs Wege fiir die
Rissausbreitung und somit fiir die Dissipation der aufkommenden Rissenergie. Die auf diese Weise
stark geschwiachte Matrix bewirkt, dass der Werkstoff auch ohne Faserbeschichtung hohe
Festigkeiten im nichtoxidierten Zustand erreichen kann. Damit handelt es sich bei SiC/SiCN um ein
Weak Matrix Composite (WMC), vergleichbar zu Ox/0x CMCs (vgl. Kap. 4.2.4). Die Oxidation dieser
Interfaces bzw. das Auffiillen der Spalten mit SiO, fiihrt zur Verringerung an Wegen zur
Rissausbreitung, so dass der Mechanismus des Weak Matrix Composites beeintrachtigt wird.
Zudem konnte die Anreicherung des Faser/Matrix Interfaces mit Sauerstoff zu einer oxidativen
Verzahnung gefiihrt haben. In Folge dessen sanken die Festigkeiten und Bruchdehnungen. Da die
SiCN Matrix polymerabgeleitet ist, wiirde es sich anbieten das Polysilazan chemisch zu modifizieren
um die Oxidationsbestidndigkeit zu steigern. So wurde beobachtet, dass ein mit Aluminium
modifiziertes SiAICN in wasserhaltigen Heifdgasoxidationsversuchen deutlich weniger korrodiert

als reines SiCN [143].
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Abb. 4.19: EDX Analyse des SiC/SiCN Interfaces: a) im nichtoxidierten Zustand; b) im oxidierten
Zustand.

4.2.3.2  Oxidationsverhalten mit CVD Schicht

Die mit CVD-SiC beschichteten Einzelproben wurden ebenfalls ndher untersucht. Die Schicht zeigte
Dickenschwankungen im Bereich von 70-100 pm. Die Schicht war kristallin und zeigte senkrecht
zur Oberflache eine lamellare Struktur. An der Oberflache waren grofiere SiC-Kristalle zu erkennen.
Die Anbindung an den Substratwerkstoff war sehr gut. Abplatzungen sowohl im
Herstellungszustand, als auch nach Belastung bis zum Bruch wurde am Schicht/Werkstoff Interface
nicht beobachtet. Da die Beschichtung tiber einen gasférmigen Precursor erfolgte, wurde nicht nur
die Oberflache der Proben beschichtet, sondern auch teilweise wurde SiC entlang der Porenkanile
des Werkstoffs tief in der Probe abgeschieden. Mit zunehmender Eindringtiefe wurden die
Schichten aufgrund der voranschreitenden Verarmung der Konzentration des Precursors diinner.
Mit Verschluss der Probenoberfliche durch eine durchgingige Schicht kam der weitere
Schichteintrag in die Probe zum Erliegen. Sowohl Mikrostruktur, als auch Pulloutverhalten waren

vergleichbar zur unbeschichteten Variante (Abb. 4.20).
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Abb. 4.20: SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung mit CVD-SiC EBC im nichtoxidierten Zustand: a)
Topographie der CVD-SiC Schicht; b) und c) Bruchflichen; d) Schliffbild von Fasern am Rand zur CVD-
SiC Schicht.

Nach Oxidation war die CVD-SiC Oberflache mit einer diinnen SiO,-Schicht tiberzogen (Abb. 4.21a).
Weitere Verdnderungen an der SiC Schicht wurden nicht beobachtet. Die kristalline Struktur war
erhalten, auch die Anbindung zur Probe war unverdndert gut. Spalten, Poren oder weitere Phasen
am Interface zur Probe wurden nicht beobachtet. In Bruchbildern wurden keine Abplatzungen der
Schicht beobachtet. Die SiCN Matrix und das Faser/Matrix Interface zeigten keinen erkennbaren
Unterschied zu unoxidierten Proben. Faserpullout war erkennbar, schien aber weniger stark

ausgepragt zu sein.
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Abb. 4.21: SiC/SiCN ohne Faserbeschichtung mit CVD-SiC EBC im oxidierten Zustand: a) Topographie
der oxidierten CVD-SiC Schicht; b) und c) Bruchflichen; d) Schliffbild von Fasern am Rand zur CVD-SiC
Schicht.

4.2.3.3  Applikation von Faserbeschichtungen

Als Faserbeschichtung wurde ausschliefdlich pyC betrachtet. Die pyC Schichten wurden auf SA3
Gewebe durch einen CVD Prozess aufgebracht (Schunk Kohlenstofftechnik GmbH, Deutschland).
Dabei wurden zwei Dickenvarianten untersucht. Beiden Varianten war gemein, dass die Schichten
gut auf den Fasern anhafteten und eine homogene Oberfliche aufwiesen, die Schichtdicken
allerdings inhomogen waren (Abb. 4.22). Es wurde ein Dickengradient vom Biindelrand zur
Biindelmitte festgestellt. Hierbei handelt es sich um Abschattungseffekte wahrend der
Beschichtung. Im Beschichtungsprozess passiert der gasformige Precursor zundchst die am
Biindelrand liegenden Fasern und bildet bei Kontakt die pyC Schicht aus. Mit weiterem Fortschritt
des Gases zur Biindelmitte verarmte der Precursor, so dass die Schichten zur Mitte hin diinner
wurden. Die im REM ausgemessenen Dicken lagen bei der diinnen Variante bei 90-140 nm, bei der
dicken Variante bei 400-650 nm. Beide Varianten zeigten zudem ein deutliches ,bridging” der
Beschichtungen, also die Verbindung von einzelnen Fasern durch die pyC-Schicht. Wahrend das
bridging bei der diinnen Variante bereits hiufig beobachtet wurde, ist es bei der dicken Variante
fast ausnahmslos vorhanden. Hier waren nur einige am Rand der Biindel vorliegenden Fasern

freiliegend, alle Fasern im Biindel waren iiber die Schicht miteinander verbunden. In den REM
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Bildern ist teils deutlich zu sehen wie die Beschichtung oft erheblich von umliegenden Fasern
heruntergezogen wurde. Aus REM Bildern der CMCs mit pyC Faserbeschichtung geht aber hervor,
dass das Herunterziehen der Beschichtung praparationsbedingt war und keine Relevanz fiir die

CMC Herstellung hatte.

Abb. 4.22: SA3 Fasern mit pyC Beschichtung: a) und b) diinne Schichten; c) dicke Schicht am Rand eines
Faserbiindels; d) dicke Schicht im Zentrum eines Faserbiindels.

Die Herstellung der pyC basierten CMCs unterschied sich von denen mit unbeschichteten Fasern.
Aufgrund der Faserbeschichtungen wurden die einzelnen Gewebelagen starrer, insbesondere die
der Variante mit dicken Schichten. Hier kam es dazu, dass die Gewebe beim Lagenaufbau der
Composites grofie Abstinde voneinander ausbildeten, ein Aufeinanderdrapieren war nicht mehr
moglich. Von einem zu starken Zusammenpressen im RTM wurde wegen der Gefahr, dass die
Schichten oder Fasern geschadigt werden, abgesehen. Hierdurch besitzen die pyC-basierten
Composites Faservolumengehalte von 41 % bei diinnen Schichten und 32-34 % bei dicken
Schichten (Tab. 4.5 und Tab. 4.6). Das Composite mit diinnen Schichten erreichte eine Zugfestigkeit
von 373 MPa und lag damit 14 % iiber der Variante ohne Faserbeschichtung und sogar 60 % iiber
den Werten fritherer SiCyyc/SiCN Composites, die Zugfestigkeiten von 232 MPa aufwiesen [141].
Auch die Bruchdehnung lag mit 0,42 % um etwa 1/3 hoéher als bei fritheren Versuchen. Die
Steigerungen gehen zu einem grof3en Teil auf den nun um 1/3 héheren Faservolumengehalt zuriick,
sowie auf die stabilere Infiltrationstechnik. Inwiefern die Pyrolysetemperatur von 1300 °C, die um

300 °C hoher lag als bei fritheren Versuchen, einen Einfluss hatte, ist unbekannt. Die hohen
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Festigkeiten und Bruchdehnungen der SiCpyc/SiCN CMCs spiegelten sich in der Mikrostruktur
wieder. Bruchbilder zeigten, dass der Werkstoff enormen Faserpullout mit Pulloutlingen von

mehreren 100 um aufweisen kann (Abb. 4.23).

Tab. 4.5: Biegefestigkeiten von SiC/SiCN mit pyC Faserbeschichtung.

Faser-

Prozess Faser beschich- FVG Oxidation n L/D 03PB E-Modul €
0, 0,
tung (%] [MPa] [GPa] [%]
SA3 .
PIP pyCdinn 41 4 20 319+116 152+13 0,30%0,12
Gewebe
SA3 " 1200 °C
PIP Gewebe pyCdinn 41 10h, DLR 4 20 125+ 22 114+9 0,12+0,02
PIP + SA3 .
CVD-SiC Gewebe pyCdick 33 4 20 33573 126+12 0,33+0,13
PIP + SA3 . 1200 °C
CVD-SiC Gewebe pyCdick 33 10h, DLR 4 20 61+3 58+5 0,11+0,02

Tab. 4.6: Zugfestigkeiten von SiC/SiCN mit pyC Faserbeschichtung.

Prozess Faser bf;:;i-h_ FVG  Oxidation n OZug E-Modul €
9 0,
tung [%] [MPa] [GPa] [%]
PIP SA3 Cdiinn 41 4 373+ 11 112+4  0,42+0,01
Gewebe py = + 42+ 0,
SA3 . 1200 °C
PIP Gewebe  PYCdimm 40 0 T 0 3 60 + 22 92+57  0,10+0,07
SA3 _
PIP Gowebe ~ PYCdick 33 3 250+5  107+17 0,32 +0,00
SA3 . 1200 °C
PIP Gewebe  PyCdick 34 S0 2 58+8 123+10  0,05+0,01
PIP + SA3 _
CVD-SiC Gewebe  PYCdick 32 5 288 + 21 126+7 0,37 +0,03
PIP + SA3 . 1200 °C
CVD-SiC  Gewebe  PYCdick 32 0 hiR 5 24150 112+4  0,28%0,07

Anhand der in Abb. 4.23 zu sehenden teilweise an den Fasern noch anhaftenden pyC Schicht kann
darauf geschlossen werden, dass der Riss sowohl am Interface SiCN/pyC, als auch am Interface
SiC/pyC propagieren kann. Die Matrixausbildung, wie auch die Faser/Matrix-Anbindung ist
vergleichbar zu Varianten ohne Faserbeschichtungen. Auch hier wurde ein Wachstum der Matrix
hin zur Faseroberfliche beobachtet mit sauerstoffhaltigen SiCN-Oberflichen und einzelnen
verbleibenden Matrixspalten im Biindelbereich. Eine Reaktion der SiCN Matrix mit der pyC-Schicht

wurde nicht beobachtet.
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Abb. 4.23: SiC/SiCN mit diinner pyC Beschichtung im nichtoxidierten Zustand: a) und b) Bruchflichen;
c) und d) Schliffbilder.

Nach Oxidation wurden deutlich geringe Zugfestigkeiten von 60 MPa erreicht. Das entspricht einem
Verlust von 84 %. Damit lag die Restfestigkeit auch deutlich niedriger als die der oxidierten
Variante ohne Faserbeschichtung. Ebenfalls wurde eine stark verdnderte Mikrostruktur
beobachtet, die sehr gut mit den gemessenen Festigkeiten korreliert (Abb. 4.24). Im Bruchbild war
kaum Faserpullout erkennbar. Schliffbilder zeigten, dass die pyC Schichten vollstindig
herausoxidiert waren. Der entstandene Spalt wurde durch SiO, gefiillt was entweder auf die
Oxidation der Matrix oder die Oxidation der Faser zuriickgeht. Die fehlende Gleitschicht hatte
entsprechend einen negativen Einfluss auf Festigkeiten und Bruchdehnung. Trotz der niedrigen
Werte nach Oxidation zeigen die sehr hohen Werte und Pulloutlangen, dass der SiC/SiCN Werkstoff
durch eine weniger stark oxidierende Gleitschicht und damit die Ausrichtung hin zu einem WIC

erheblich profitieren wiirde.
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Abb. 4.24: SiC/SiCN mit diinner pyC Beschichtung im oxidierten Zustand: a) und b) Bruchflichen; c)
und d) Schliffbilder.

Die Zugfestigkeit und Bruchdehnung der Variante mit dicken Schichten sind mit 250 MPa und
0,32 % fast identisch zu den fritheren Versuchen von Klatt et al. [141]. Das Bruchbild (Abb. 4.25a)
unterscheidet sich erheblich von der Variante mit diinner Beschichtung (Abb. 4.23a). Anstatt
Einzelfaserpullout zeigte die Variante mit dicken Schichten einen Biindelpullout, bzw. ein Ablenken
des propagierenden Risses an der Oberfliche von Faserbiindeln. Diese Rissumlenkung erreichte
Langen von mehreren 100 um bis zu mehreren mm. Die dicken Einzelschichten bildeten an der
Biindeloberfldche durchgingige pyC Schichten aus, so dass der Riss an der Biindeloberfldche
abgelenkt wurde anstatt ins Biindel vorzudringen. Diese sehr starke Ablenkung fiihrte zum
Versagen des Werkstoffs im Biegeversuch auf Schub. Innerhalb vom Biindel war nur geringer
Pullout erkennbar. Im Schliff ist dicke und zusammenhingende Beschichtung erkennbar (Abb.
4.25). Trotz der hierdurch erschwerten Zuganglichkeit fiir das Polysilazan, zeigte die Matrix im
Biindelbereich keine Infiltrationsdefekte. Wie auch bei der Variante ohne Beschichtung oder mit
diinner Beschichtung wuchs die Matrix mehrlagig aufeinander auf, bis eine Anbindung der Matrix
zur Faser erreicht wurde. Reaktionen der SiCN Matrix mit der Faserbeschichtung wurden auch hier
nicht beobachtet. Die erreichte Zugfestigkeit geht demzufolge zum einen auf den niedrigen
Faservolumengehalt zurtick, aber auch auf die stark verdnderte Rissablenkung. Daraus folgt, dass

eine diinne pyC Schicht zu bevorzugen ist. Wie dick die von Schunk applizierte pyC Schicht sein
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muss, um im System SiC/SiCN hohe Festigkeiten zu erreichen, ldasst sich aber aus den

Beobachtungen nicht schliefen, hier sind weitere Versuche notwendig.

Die Oxidation fiihrte zu einem deutlich verdnderten Bruchbild. Die beschriebene Ablenkung des
Risses an Biindeloberflichen wurde nicht mehr beobachtet (Abb. 4.26). Insgesamt wirkte das
Bruchbild spréder, dennoch schien vereinzelt deutlicher Einzelfaserpullout vorhanden zu sein. Das
Bruchbild spiegelte nicht unbedingt die erreichten sehr niedrigen Festigkeiten wider. In
Schliffbildern zeigte sich, dass dhnlich zur Variante mit diinnen Schichten die pyC Schichten
vollstindig herausoxidiert waren. Am Rand der untersuchten CMCs waren die entstandenen Spalte
mit SiO gefillt, zur Mitte hin sind die Spalte aufgrund des langeren Diffusionswegs fiir Sauerstoff
meist offen geblieben. Die Oberflichen der SA3 Faser, wie auch die der Matrix zeigten dennoch
Oxidation. Der beobachtete Einzelfaserpullout ging vor allem auf die durch den breiten Spalt sehr

schlechte Anbindung der Faser an die Matrix zurtick.

Abb. 4.25: SiC/SiCN mit dicker pyC Beschichtung im nichtoxidierten Zustand: a) und b) Bruchflachen; c)
und d) Schliffbilder.
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Abb. 4.26: SiC/SiCN mit dicker pyC Beschichtung im oxidierten Zustand: a) und b) Bruchflidchen; c) und
d) Schliffbilder.

4.2.3.4 UD Faserverstarkung

2D gewebebasierte CMCs haben die Eigenschaft, dass bei Belastung in 0 oder 90° Richtung nur die
Halfte der Fasern in Lastrichtung liegen. Die senkrecht zur Lastrichtung liegenden Fasern tragen
kaum zur Festigkeit bei. Die Ondulation des Gewebes kann einen negativen Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften haben. Zudem zeigen gewebebasierte PIP CMCs eine inhomogene
Mikrostruktur hinsichtlich Poren-und Faserverteilung. UD Werkstoffe haben den Vorteil, dass diese
Effekte nicht auftreten. Die Fasern wurden identisch zur Herstellung im Wickelverfahren mit einem
Winkel von #0.38° auf flache Graphitkerne mit planparallelen Oberflichen mit Abmessungen von

125x125 mm? gewickelt.

Vergleichbar zu den Versuchen an gewebebasiertem SiC/SiCN wurden Zugproben mit und ohne
CVD-SiC Beschichtung hergestellt und im oxidierten und nicht-oxidierten Zustand getestet (Tab. 4.7
und Tab. 4.8). Es zeigte sich, dass es eine Korrelation zwischen der Menge an lastragenden Fasern
und den gemessenen Festigkeiten und E-Moduln gibt. Der UD Werkstoff erreichte eine Zugfestigkeit
von 478 MPa und lag somit erheblich iber den Werten der bisher getesteten gewebebasierten
Varianten. Der Wert lag um 47 % hoher als bei der gewebebasierte Variante ohne

Faserbeschichtung, 28 % hdoher als bei der Variante mit diinner pyC Beschichtung und sogar 91 %
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hoher als bei der Variante mit dicker pyC Beschichtung. Der E-Modul lag mit 206 GPa ebenfalls
erheblich hoher als bei den gewebebasierten Varianten. Hier liegt die Steigerung bei 55 %, 84 %
und 93 %. Die Unterschiede zur UD Variante sind durch die unterschiedliche Menge an
lasttragenden Fasern erklarbar. Im Vergleich zu den gewebebasierten Varianten ohne Beschichtung
und mit diinner pyC Beschichtung ist der in Belastungsrichtung liegende Faservolumengehalt mehr
als doppelt so hoch, zur Variante mit dicker pyC Beschichtung fast drei Mal so hoch. Der hohere E-
Modul des CMCs geht auf den hohen E-Modul der SA3 Faser im Vergleich zur SiCN Matrix zuriick.
Die SA3 Faser hat einen E-Modul von 380 GPa, fiir monolithisches SiCN wurden E-Moduln im
Bereich von 82-140 GPa berichtet [144].

Tab. 4.7: Biegefestigkeiten von UD faserverstirktem SiC/SiCN.

Prozess Faser b::csheirc-h- FVG Oxidation n L/D O3PB E-Modul €
0, 0
tung [%] [MPa] [GPa] (%]
SA3
PIP UD 45 5 20 477+173 174+18 0,32%0,09
SA3 1200 °C
PIP UD 45 10h, DLR 5 20 298 + 28 185+14 0,21+0,14
PIP + CVD-SiC S{'JAS 45 5 20 638+ 72 241+24 0,42+0,09
. SA3 1200 °C
PIP + CVD-SiC UD 45 10h, DLR 5 20 632 +188 263+9 0,46+0,19

Tab. 4.8: Zugfestigkeiten von UD faserverstiarktem SiC/SiCN.

Prozess Faser bf;:;i-h_ FVG  Oxidation n OZug E-Modul €
0, 0,
tong %] [MPa]  [GPa] [%]
SA3
PIP UD 45 5 478 + 85 2067  0,26+0,02
SA3 1200 °C
PIP UD --- 45 10h, DLR 5 27162 209+12 0,16+0,06
PIP + CVD-SiC SI?D3 45 5 520+79 262+49 0,23 +0,05
) SA3 1200 °C
PIP + CVD-SiC UD 45 10h, DLR 5 433 +89 226+35 0,22+0,03

Trotz der hoheren Werte des UD-Werkstoffs zeigt sich, dass die Festigkeit und der E-Modul nicht
ganzlich mit der Menge an belasteten Fasern korrelieren. Fiir eine bessere Vergleichbarkeit der
Faserperformance kann der Faserausnutzungsgrad FAG mit Hilfe der Zugfestigkeit des Composites
ocomp, der Einzelfaserzugfestigkeit oraser und des in Lastrichtung liegenden Faservolumengehalts

FVG bestimmt werden:
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FAG = % (39)
In der Gleichung wird die Zugfestigkeit der monolithischen Keramikmatrix als sehr klein gegeniiber
der Zugfestigkeit der Faser angenommen und deshalb vernachlassigt. Ebenfalls wird angenommen,
dass die Fasern, die senkrecht zur Lastrichtung angeordnet sind, keinen Beitrag zur Zugfestigkeit
des Composites leisten. Zur Berechnung des FAG von gewebebasierten Varianten flief3t deshalb nur
die Halfte des Faservolumengehalts in die Berechnung ein. Der Faserausnutzungsgrad des UD
Werkstoffs liegt mit 44 % deutlich unter den gewebebasierten Varianten (Abb. 4.27). Die
Gewebevariante ohne Faserbeschichtung liegt bei 65 %, die beiden pyC beschichteten Varianten bei
76 und 63 %. Eine weitere unterscheidende Kenngrofie der Werkstoffe ist die Bruchdehnung. Diese
variiert zwischen UD und 2D deutlich. Wahrend der UD Werkstoff eine Bruchdehnung von nur 0,26
% erreichte, verhalf die diinne pyC Schicht zu einer Bruchdehnung von 0,42 %. Auch hier zeigt sich,

wie stark der Werkstoff von einer schwachen Interphase profitieren kann.
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Abb. 4.27: Vergleich der Zugfestigkeiten und Faserausnutzungsgrade von SA3/SiCN mit- und ohne pyC
Faserbeschichtung sowie UD- und 2D Faserverstirkung.

Nach Oxidation des Werkstoffs bei 1200 °C verschoben sich die Verhaltnisse. Hier erreichte der UD
Werkstoff noch vergleichsweise hohe Zugfestigkeiten von 271 MPa, wihrend die gewebebasierten
Varianten alle unter 100 MPa lagen. Auch der Faserausnutzungsgrad lag mit 25 % deutlich iiber

dem anderer Varianten.

Im Bruchbild zeigte sich im nichtoxidierten Zustand eine stark zerkliiftete Mikrostruktur (Abb.
4.28). Im Gegensatz zu den Gewebevarianten verlief der Riss nicht senkrecht zur Oberflache,
sondern wandert in einem Zick-Zack Muster mit Auslenkungen im cm-Bereich durch den Werkstoff.
Einzelne Biindel waren nicht differenzierbar, sondern bildeten zusammenhangende Spitzen. Der

Einzelfaserpullout erreichte sehr unterschiedliche Langen von mehreren um bis zu mehreren 100
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pum. Im Bruchbild der oxidierten Variante zeigt sich der Grund fiir die hohere Restfestigkeit und den
hoéheren Faserausnutzungsgrad (Abb. 4.29). Die UD-Proben waren nur im Randbereich versprodet,
wiahrend der Kern einen mit der nichtoxidierten Varianten vergleichbaren Pullout zeigte. Der
versprodete Bereich verlief mit einigen Schwankungen parallel zur Oberfldche und erreichte Tiefen
von mehreren 100 um. Der Werkstoff profitiert im Vergleich zu den gewebebasierten Proben von
der in UD Richtung gerichteten Porositit. Das CT Bild zeigt, dass der UD Werkstoff keine
erkennbare Porositit senkrecht zur Faserrichtung aufweist (Abb. 4.9). Daraus folgt, dass die
Zuganglichkeit von Sauerstoff zum Probenkern stark verringert ist. Trotz diesem fiir den UD
Werkstoff vorteilhaften Verhalten ist allerdings nicht auszuschlieflen, dass bei langeren
Oxidationszeiten auch der Kern versproden koénnte. Anhand der Versuche kann geschlossen
werden, dass die Zuganglichkeit fiir Sauerstoff in den Werkstoff iiber Porenkanaile entscheidend fiir

die Oxidationsbestdandigkeit des SiC/SiCN Werkstoffs ist.

a)

Abb. 4.28: Bruchfliche eines nichtoxidierten UD faserverstirkten SiC/SiCN.

Die Biegefestigkeit des UD Werkstoffs war mit 477 MPa in nichtoxidierten Zustand relativ niedrig.
In einem vergleichbaren Versuch mit dem zum PSZ10 sehr dhnlichen Precursor PSZ20 wurden im
3P-Biegeversuch durchschnittliche Festigkeiten von 1021+156 MPa erreicht [145]. Auch die
Bruchdehnung lag mit 0,69+0.15 % mehr als doppelt so hoch wie die der PSZ10 basierten Variante.
Die deutlich niedrigeren Werte gehen allerdings sehr wahrscheinlich nicht auf PSZ10 zuriick,
sondern auf einen wihrend der Herstellung aufgetretenen Infiltrationsschaden. So kam der
Precursor wahrend einer der Infiltration im RTM Gesenk mit einer grofderen Menge Wasser in
Kontakt, was zu einer starken Reaktion fithrte. Da die Gesenkdichtungen gerissen waren und starke
Rauchbildung beobachtet wurde, ist anzunehmen, dass es bei der Reaktion zu einer deutlichen
Uberhéhung des Drucks und der Temperatur im Gesenk gekommen ist. Die genauen Bedingungen
sind unbekannt. Hierbei wird eine grofie Schwachstelle des PIP Verfahrens ersichtlich. Aufgrund
des Hintereinanderschaltens von vielen Herstellungszyklen kann ein einzelner Fehler nicht wieder

korrigiert werden und kann zu Werkstoffen mit stark schwankenden Eigenschaften fiihren.
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Nach Oxidation reduzierte sich die Biegefestigkeit des PSZ10 basierten UD Werkstoffs auf 298 MPa.
Somit behilt der UD-Werkstoff eine hohe Restfestigkeit und verhalt sich im Biegeversuch dhnlich
zum Zugversuch. UD Proben, die zusatzlich mit einer CVD-SiC Schicht ausgestattet waren, zeigten
mit 638 MPa eine deutlich bessere Biegefestigkeit. Nach Oxidation verblieb die Festigkeit mit 632
MPa auf fast unverandert hohem Niveau. Die CVD Schicht konnte also vergleichbar mit den anderen
CVD beschichteten Proben den Werkstoff erfolgreich gegen Sauerstoff abschirmen. Ob die
insgesamt sehr hohen Biegefestigkeiten der CVD beschichteten UD Varianten durch die zuséatzliche
Beschichtung erreicht werden, ist allerdings fraglich. Einerseits konnte sich der beschriebene
Infiltrationsschaden lokal unterschiedlich auf die CMCs ausgewirkt haben, andererseits zeigte der
Werkstoff sehr hohe Festigkeits-Standardabweichung, was die unterschiedlichen Werte erklaren

koénnte (Tab. 4.7).

Abb. 4.29: Bruchflichen eines oxidierten UD faserverstirkten SiC/SiCN: a) Ubersichtsbild; b)
versprodeter Randbereich, c) schadenstoleranter Kern.

4.2.3.5 Langzeitauslagerung am Fraunhofer IKTS

Die bisher durchgefiihrten Oxidationsversuche an Luft bei 1200 °C ermoglichen einen sehr guten
Ersteindruck der Oxidationsbestdandigkeiten der unterschiedlichen CMCs. Aufgrund der Zielsetzung
einen Werkstoff zu entwickeln, der auch unter Triebwerksbedingungen langzeit-
oxidationsbestindig ist, wurden Versuche am Fraunhofer IKTS in einem Heif3gasprifstand
durchgefiihrt [146]. Unter wasserhaltiger Atmosphare mit 1 bar Druck (puz2o = 0,16 bar) mit einer
Strohmungsgeschwindigkeit von 100 m/s wurden ausgewahlte Proben 100 Stunden bei 1200 °C
oxidiert. Nach jeweils 25, 50 und 100 Stunden wurden die Proben gewogen, um
Massenverdanderungen festzuhalten. Der Priifstand ermdglicht die Oxidation von Proben mit
maximalen Abmessungen von 36x9x2,5 mm?. Insgesamt vier Varianten wurden ausgewahlt: der
UD- und gewebebasierte Werkstoff ohne Faserbeschichtung, sowie die beiden pyC-beschichteten
gewebebasierten Werkstoffe. Aufgrund der Erkenntnis, dass ein zusétzliches EBC zum Erhalt der
Festigkeiten der SiC/SiCN Werkstoffe vorteilhaft ist, wurden alle Varianten mit einer CVD-SiC

Schicht ausgestattet. Die wahrend des Versuchs aufgezeichneten Massendanderungen der Proben
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zeigte, dass die Variante mit dicken pyC Schichten sehr starke Massenverluste aufwies. Die anderen

drei Varianten zeigten einen leichten Massenzuwachs.
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Abb. 4.30: Massenverlust pro Stunde und Flache von SiC/SiCN Proben im Vergleich zu einem dichten,
monolithischen SSiC im Heifdgaspriifstand des Fraunhofer IKTS.

Da die Proben mit einer Lidnge von 36 mm zu kurz waren um DIN-Norm gerecht mit einem L/D
Verhéltnis von 20 getestet zu werden, wurde ein L/D-Verhéltnis von 10 gewahlt. Um trotz des
verdanderten L/D-Verhéltnisses aussagekraftige Vergleichswerte zu erhalten, wurde neben den im
Heifdgaspriifstand oxidierten Proben die gleiche Anzahl an Proben mit gleichen Abmessungen und
CVD-SiC Schicht im nichtoxidierten Zustand getestet. Die Biegefestigkeiten der vier Werkstoffe
lagen allesamt auf sehr hohem Niveau von etwa 500 MPa (Tab. 4.9). Nur die Variante mit dicken
pyC Schichten lag mit 432 MPa etwas niedriger. Auffillig ist, dass die beiden pyC Varianten deutlich

von der zusatzlichen CVD Schicht oder dem kleineren L/D Verhéltnis profitieren konnen.

Nach Oxidation verzeichnete nur die Variante mit dicker pyC Schicht einen deutlichen
Festigkeitsverlust. Oberflachlich zeigten alle vier Varianten eine gldnzende, glatte Struktur ohne
visuell erkannbare Unterschiede. Die SiC/SiCN Variante mit dicken pyC Schichten wies einen
erheblichen Massenverlust auf, wahrend die Masse der anderen Varianten nahezu konstant blieb.
Mit hoher Wahrscheinlichkeit schirmte die CVD-SiC Schicht das Composite nicht iiberall vollstandig
ab. Die SiC Schicht kann aufgrund unterschiedlicher Ausdehnungskoeffizienten von Schicht zum
Substrat Risse aufweisen. Des Weiteren stellen die Auflagepunkte wahrend des CVD-
Beschichtungsprozesses mdogliche Fehlerquellen dar, da unbeschichtete Stellen das Vordringen von

Sauerstoff zum Substrat begiinstigen.
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Tab. 4.9: Biegefestigkeiten von SiC/SiCN mit CVD-SiC EBC im nichtoxidierten und im Heifdgaspriifstand
des Fraunhofer IKTS oxidierten Zustand.

Prozess Faser bjsacshei::_h- FVG  Oxidation n L/D O3PB E-Modul e
tung [%] [MPa] [GPa] [%]

C\l;][)P_;C Ges;fvfbe pyCdinn 41 4 10 502+153 183%59 0,555%0,19
PIP + SA3 " 1200 °C

CVD-SIC  Gewebe PYCdinn 41 o0 fers 4 100 597:21  210£23  0,63+0,08

c\};g)_;ic GeS:VL\:be pyCdick 32 4 10 43292 183+21 0,47+0,21
PIP + SA3 . 1200 °C

CVD-SIC  Gewebe  PYCdick 32 o0 fte 4 10 225:156  102+57 0310,27

CSLP_;C stbe 42 4 10 52371  196+4 0,50%0,08

C\ljlljp.s;c Ges;//vxzbe 42 1(}3}? OIK%S 4 10 580%49 198+18 0,63+0,08

C\%)P-STiC SA3UD 45 4 10 496+126 2495  036%0,03

C\ljlljp-;ic SA3UD 45 1(}3}?(’1}{% 4 10 509+138 245+20 0,40+0,07

Die Bruchflachen nach Oxidation sind in Abb. 4.31 dargestellt. Die Variante mit dicker pyC Schicht
zeigte ein sehr deutliches Sprodbruchversagen, Faserpullout war kaum vorhanden. Der starke
Massenverlust der Variante mit dicker pyC Schicht kann auf die Oxidation der Schicht
zuriickgefiihrt werden. Aufgrund der sehr breiten Schichten konnte Sauerstoff relativ einfach durch
den gesamten Werkstoff vordringen und eine deutliche Versprodung begiinstigen. Die anderen drei
Varianten zeigten nach Oxidation vergleichbare oder teils hohere Festigkeiten sowie vergleichbare
Bruchbilder mit Pulloutlingen von teilweise mehreren 100 um. Die Versuche zeigen, dass PIP
basierte SA3/SiCN Werkstoffe im Hochtemperaturlangzeitversuch bei Beaufschlagung von 1200 °C
fir 100 Stunden stabil bleiben und sowohl im mechanischen Test, als auch im Bruchbild keine
Versprodung aufweisen. Es zeigte sich aber auch, dass ein gut abschirmendes EBC essentiell fiir den

Hochtemperatureinsatz von SA3/SiCN in wasserhaltiger Atmosphaére ist.
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Abb. 4.31: Bruchflichen der SiC/SiCN CMCs nach dem Hochtemperaturkorrosionsversuch: a) und b)
Gewebemit diinner pyC Faserbeschichtung; c) und d) Gewebe mit dicker pyC Faserbeschichtung; e)
und f); Gewebe ohne Faserbeschichtung; g) und h) UD Faserverstirkung ohne Faserbeschichtung.
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4.2.4  Ubertragung des PIP Verfahrens mit PSZ10 auf andere Fasertypen

Aufgrund des verdnderten RTM-Aufbaus und der durch Verwendung von Dicumylperoxid
verbesserten PIP Prozesses und der daraus resultierenden erfolgreichen Herstellung der SA3/SiCN
CMCs wurde der PIP Prozess auf weitere Fasertypen ilibertragen. So wurde untersucht, ob der
Prozess auch mit anderen Fasern kompatibel ist und wie die mit der SA3 Faser erreichten
Festigkeiten einzuordnen sind. Ausgewdhlt wurde die im Vergleich zur SA3 Faser erheblich
kostengiinstigere Tyranno ZMI SiC Faser (UBE Industries Ltd., Japan) sowie die PAN-basierte
T800H Faser (Toray Industries Inc., Japan) und die Pech-basierte XN90 Kohlenstofffaser (Nippon
Graphite Fiber Co., Japan) (Tab. 4.10).

Neben der fiir CMCs typischen Verstirkung mit C- und SiC Fasern wurden mit Wolfram- und
Molybdanfasern (Osram GmbH, Deutschland) zwei experimentelle Metallfasern ausgewahlt und
erstmalig als Faserverstarkung von SiCN verwendet. Wolfram und Molybdan sind Refraktarmetalle
mit hohen Schmelztemperaturen und guter Korrosionsbestandigkeit. Insbesondere Wolframfasern
besitzen eine hohe Zugfestigkeit und ein deutlich ausgepridgtes duktiles Verhalten. Als
Faserverstarkung wurden sie bereits in W/W Composites verwendet [147]. Wolframfasern werden
durch Walzen und Drahtziehen hergestellt und gegenwartig vor allem als Filament in

Automobilscheinwerfern verwendet [148].

Vor kurzem war es Mileiko et al. gelungen Mo-Faser verstirkte Oxid-Matrix CMCs
herzustellen [149]. Aufgrund der niedrigen Ausdehnungskoeffizienten von W und Mo (4,5-10-¢ K1
und 4,8-10-¢ K1 bei 25 °C) [150] sind beide Fasern interessant als Verstarkung von nichtoxidischen
Keramiken mit dhnlichen Ausdehnungskoeffizienten. Solche W- und Mo/non-ox Kombinationen
haben bisher wenig Beachtung gefunden. Die Verwendung von hochduktilen Metallfasern konnte
das fiir CMCs erwiinschte quasiduktile Bruchverhalten durch zusatzliche Einschniirungseffekte der

Metallfasern weiter verbessern.

Die fiinf verschiedenen Fasern wurden identisch zur Herstellung der SA3 UD Composites im
Wickelverfahren auf flache Graphitkerne mit planparallelen Oberflichen mit Abmessungen von
125x125 mm? gewickelt. Die ZMI, T800H, W und Mo Fasern wurde identisch zur SA3 Faser mit
einem Winkel von #0.38° gewickelt, die XN90 Fasern wurden aufgrund der grofien Breite des
Faserbiindels mit +1° gewickelt. Abgesehen von der XN90 Faser liefRen sich alle Fasern gut
verwickeln. Die XN90 Faser zeigte nach dem Wickeln eine erhebliche Schadigung, vor allem an den
gekrimmten Randern des Wickelkerns waren Filamente gebrochen und standen von der Preform
ab. Die unterschiedliche Handhabbarkeit der Fasern geht auf die Fasereigenschaften zuriick. So
lasst sich die Schadigung der XN90 Fasern mit deren hohem E-Modul und der geringen
Bruchdehnung erkldren, was zur Folge hatte, dass viele Fasern am Radius des Wickelkerns

gebrochen sind.
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Tab. 4.10: Verwendete SiC-, C-, und Metallfasern im Vergleich. [135, 151, 152]

SiC SiC C (PAN) C (Pech) w Mo
Fasertyp Tvranno  Tvranno BSD-0G- MOA-
g Vo3 T80OH  XN-90-60s 1020452  B61446
80100 01XX42
UBE UBE Tora}{ Nlppqn Osram Osram
Hersteller Indus- Indus- Industries Graphite GmbH GmbH
tries Ltd.  tries Ltd. Inc. Fiber Co.
Durchmesser um 11 7,5 5 10 150 200
Filamente/Biindel 800 1600 6000 6000 1 1
E-Modul GPa 195 380 294 860 400 287
Zugfestigkeit MPa 3400 2400 5490 3430 2780 1647
Bruchdehnung % 1,7 0,7 1,9 0,4 1,85 1,9
Dichte g/cm3 2,48 31 1,81 2,19
Ausdehnungs- ©
Koeffizient 106/K 4,0 4,5 -0,56 -1,5
Thermische
Leitfahigkeit W/mK 2,5 65 351 500
Oberflache glatt rauh Rillen glatt glatt glatt
Der nachfolgende Matrixaufbau mit PSZ10 erfolgte bei allen Varianten problemlos. Von den

Varianten mit SiC- und C-Fasern wurden Zugproben erstellt und zum Teil analog zu Kap. 4.2.3.2 mit

CVD-SiC beschichtet und bei 1200 °C fiir 10 Stunden oxidiert. Bei den Varianten mit Metallfasern

konnten keine Werte fiir den oxidierten Zustand erhalten werden, da die Proben im

Oxidationsversuch zerstort wurden. Eine Beschichtung der Metallvarianten mit CVD-SiC war

anlagenbedingt ebenfalls nicht moglich. Die erreichten Zugfestigkeiten und Faserausnutzungsrade

sind in Abb. 4.32 dargestellt. Eine vollstindige Ubersicht iiber die mechanischen Eigenschaften der

unterschiedlichen Varianten ist in Tab. 4.11 dargestellt.
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Abb. 4.32: Vergleich der Zugfestigkeiten und Faserausnutzungsgrade von mit verschiedenen Fasern
unidirektional verstiarktem SiCN.
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Tab. 4.11: Zugfestigkeiten von, mit verschiedenen Fasern, unidirektional verstirktes SiCN.

Prozess Faser bjjcsllei::_h- FVG Oxidation n OZug E-Modul €
g L% [MPa]  [GPa]  [%]
PIP ZMIUD 48 5 206+79 145+3 0,14+0,05
PIP ZMI UD --- 48 110213%1% 5 134 +18 148+3 0,09+0,01
PIP + CVD-SiC ZMI UD --- 48 --- 5 239+59 168+44 0,17+0,06
PIP + CVD-SiC ZMIUD 48 1200 °C 5 185+49 173+16 0,13+0,06
10h, DLR ’ ’
PIP SA3UD --- 45 --- 5 478 + 85 2067 0,26+0,02
PIP SA3UD 45 1102}3(])31% 5 271+62 209+12 0,16+0,06
PIP + CVD-SiC SA3UD --- 45 --- 5 52079 262+49 0,23+0,05
PIP + CVD-SiC SA3UD --- 45 1200 °C 5 433+89 226+35 0,22%0,03
10h, DLR ’ ’
PIP T800H UD 46 5 224+40 182+10 0,13+0,03
PIP T800H UD --- 46 110213%]_‘% 5 - - -
PIP + CVD-SiC ~ T800H UD 46 5 254+26 159+14 0,19+0,02
PIP + CVD-SiC  T800H UD --- 46 1200 °C 5 226+17 124+18 0,20%0,02
10h, DLR ’ ’
PIP XN90 UD --- 42 --- 5 288+39 275+22 0,12+0,03
PIP XN90 UD 42 1102}3(])31% 5 4+3 67+27 0,01+0,01
PIP + CVD-SiC XN90 UD --- 42 --- 5 384+47 22620 0,19%0,03
PIP + CVD-SiC ~ XN90 UD 42 1200 °C 5 283+24 209+17 0,20+£0,01
10h, DLR ’ ’
PIP W/UD 30 5 206+27 172+19 0,13+0,02
PIP Mo/UD --- 24 --- 5 156 £ 50 144+7 0,16 +0,09

Die teils erheblich unterschiedlichen Werte machen deutlich, dass die mechanischen Eigenschaften
der CMCs stark von der verwendeten Faser abhdngig sind. Dennoch zeigte sich auch, dass die
gemessenen Werte der CMCs nicht zwingend mit mechanischen Eigenschaften der Fasern
korrelieren miissen. Lediglich die E-Moduln der Fasern spiegeln sich in den E-Moduln der CMCs
wieder, die Festigkeiten und Bruchdehnungen korrelieren nicht. Von allen UD Varianten ist die
Zugfestigkeit der Variante mit SA3 Fasern mit 478 MPa am hochsten, obwohl die
Einzelfaserzugfestigkeit nur 2400 MPa betragt. Im Vergleich hierzu erreichte der TBOOH verstarkte
Werkstoff eine Zugfestigkeit von 224 MPa, wahrend die Einzelfaserzugfestigkeit 5490 MPa betragt,

also mehr als doppelt so hoch ist wie die der SA3 Faser. Dieses Verhalten zeigte sich auch in den
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ermittelten Bruchdehnungen. Der SA3 basierte Werkstoff erreichte eine Bruchdehnung von 0,26 %,
der T80OH basierte Werkstoff nur etwa die Halfte. Die Einzelfaserbruchdehnungen lagen hingegen
bei 0,7 % fiir die SA3 und 1,9 % fiir die TBOOH Faser. Das Composite mit der ZMI Faser hatte mit
206 MPa eine noch niedrigere Festigkeit, das Composite mit der XN90 Faser erreichte einen
mittleren Wert von 288 MPa. Die geringsten Zugfestigkeiten wurden mit den
metallfaserverstarkten CMCs erreicht. Der W/SiCN Werkstoff erreichte 206 MPa, der Mo/SiCN
Werkstoff 156 MPa. Die Bruchdehnung von Mo/SiCN war mit 0,16 % héher als die von W/SiCN. Zu
beachten ist hierbei, dass die beiden Werkstoffe einen Faservolumengehalt von nur 25, bzw. 30 %
nach Herstellung hatten, die Faservolumengehalte der anderen CMCs lagen mit 42-48 % deutlich
hoher. Reprasentative Spannungs-Dehnungskurven der unterschiedlichen CMCs sind in Abb. 4.33
dargestellt. Die Berechnung der Dehnungswerte erfolge mit Dehnungsmessstreifen. Auffallig ist der

deutlich nicht-lineare Verlauf der Mo/SiCN-Kurve im Vergleich zu den anderen CMCs.

500
SA3/SICN

?400 B
a
=
o .
c 300 - ) T800H/SICN
5 XNGOISICN 7 wysicn
£ e qemm ZMISICN
& 200 -
=]
N Mo/SiCN

100 -

0 T T T T T
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3

Dehnung [%]

Abb. 4.33 Repridsentative Spannungs-Dehnungs Kurven von Zugversuchen an ZMI-, SA3-, T800H-,
XN90-, W- und Mo-verstirktem SiCN.

Die verschiedenen Varianten wurden ebenfalls identisch zu den bisherigen Werkstoffen bei
1200 °C fir 10 Stunden an Luft oxidiert. Die ZMI faserverstarkten CMCs zeigten dhnlich zu den
Versuchen mit SA3 Fasern deutlich verschlechterte Zugfestigkeiten und Bruchdehnungen. Der
E-Modul verblieb auf einem dhnlichen Niveau. Die kohlenstofffaserverstirkten CMCs waren nach
Oxidation stark versprodet, was dazu fiihrte, dass die meisten Proben bei Einspannen in die
Zugpriifmaschine noch vor dem Test gebrochen sind. Fiir die metallfaserverstarkten CMCs konnten
ebenfalls keine Werte fiir den oxidierten Zustand ermittelt werden. Fiir eine bessere
Vergleichbarkeit der Performance der verschiedenen Fasern wurde der Faserausnutzungsgrad
bestimmt (Abb. 4.32). Im Fall der unbeschichteten CMCs ohne Oxidation wiirden fiir die ZMI- und
SA3-Varianten Faserausnutzungsgrade von 12,6 und 44,3 % erreicht. Die T8OOH und XN90
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Varianten erreichten Ausnutzungsgrade von 8,9 und 20,0 %. Der Faserausnutzungsgrad ist fiir die
ZMI- und T800H-basierten Werkstoffe sehr niedrig. Der SA3 verstirkte Werkstoff hatte den
hochsten Faserausnutzungsgrad. Die W- und Mo-Varianten erreichten Werte von 24,7 und 38,9 %.
Dies ist eine sehr gute Performance im Vergleich zu den anderen Varianten. Aufgrund des hier eher
niedrigen Faservolumengehalts ist anzunehmen, dass hohere Faservolumengehalte vergleichbar zu
den CMCs mit SiC- und C-Fasern zu deutlich hoheren Festigkeiten fithren wiirden. Verschiedene
Grinde fiir die unterschiedlichen Ausnutzungsgrade kénnen unterschieden werden. Einerseits ist
unbekannt ob, bzw. wie stark der Wickelprozess die Fasern geschadigt hatte. Vom visuellen
Eindruck waren nur die XN90 Fasern geschadigt. Zum besseren Verstindnis der unterschiedlichen
mechanischen Eigenschaften wurden REM-Bilder von Schliffen und Bruchflichen erstellt (Abb.
4.34).

Die REM-Bilder zeigten, dass viele XN90 Fasern mit SiCN Matrix gefiillt waren. Herstellungsbedingt
kann die XN90 Faser einen hohlen Kern aufweisen, der im Infiltrationsprozess mit Polysilazan
gefiillt wurde. Viele XN90 Fasern zeigten auch einen Riss in der Oberfliche. Aufgrund der
beobachteten deutlichen Schadigung der Faser durch den Wickelprozess sowie den Rissen in der
Faseroberfliche wurde vermutlich der Hohlraum in den Fasern fiir das Polysilazan zugédnglich. Je
nach Faser wurden sehr unterschiedliche Bruchflachen beobachtet. Die Werkstoffe mit den
hochsten Festigkeiten, SA3- und XN90- basiert, zeigten den starksten Faserpullout. Insbesondere
die XN90 Faser zeigte einen erheblichen Pullout, dennoch ist der Faserausnutzungsgrad niedriger
als bei der SA3 Faser. Womoéglich geht dies auf die beobachtete Faserschiadigung der XN90 Faser
zuriick. Im Vergleich dazu war der Pullout der ZMI- und T800H Variante eher klein, was ebenfalls
sehr gut mit den erzielten Festigkeiten korreliert. W/SiCN zeigte sehr starkes Sprodbruchverhalten,
auch wurde keine metallische Einschniirung beobachtet. Mo/SiCN hingegen zeigte Faserpullout.
Nach Oxidation zeigen die Bruchflichen ein ausgepragtes Sprodbruchverhalten. Mit SA3
Faserverstarkung wurde auch nach Oxidation ein schadenstoleranter Kern erhalten. Mit ZMI
Faserverstarkung zeigte die Bruchflache schon vor Oxidation nur geringen Pullout, nach Oxidation
war der Werkstoff noch starker versprodet. Bei Kohlenstofffaserverstairkung wurden die Fasern
allmahlich durch Luftsauerstoff herausoxidiert. Aufgrund der Langfaserverstarkung gab es keine
vollstindig von der Matrix gekapselten Fasern, so dass der Sauerstoff abgesehen von Matrixspalten
iiber grofle Distanzen durch die durch Oxidation entstandenen Faserhohlrdume transportiert
werden konnte. Die oxidierten metallfaserverstirkten CMCs waren so stark zersetzt, dass eine
REM-Préaparation nicht moglich war. Die CMCs mit CVD-SiC Beschichtung zeigten im
Herstellungszustand leicht hohere Festigkeiten verglichen mit den Varianten ohne Beschichtung.
Nach Oxidation wurde eine Verringerung der Festigkeiten beobachtet, diese Verringerung war
allerdings erheblich geringer als bei den unbeschichteten Varianten. Die E-Moduln verblieben auf

einem ahnlichen Niveau.
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ZMI/SiCN oxudlert
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Abb. 4.34: Mikrostrukturbilder von ZMI-, SA3-, T800H-, XN90-, W- und Mo-verstarktem SiCN im Schliff,
Bruchflichen im Herstellungszustand und Bruchflichen nach Oxidation bei 1200 °C fiir 10h an Luft.

Von W/SiCN und Mo/SiCN konnten keine Bilder nach Oxidation generiert werden
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Unbekannt ist, ob der PIP Prozess einzelne Fasern degradieren kann. Mithilfe von REM Bildern
wurden die Faser/Matrix Interfaces nach Auffilligkeiten untersucht (Abb. 4.35). Im Fall der SiC-
und C-Faser basierten CMCs konnten keine Auffalligkeiten in der Matrix, den Fasern oder am Faser-
Matrix Interface beobachtet werden. Die Matrix war dicht, zeigte wie bereits beobachtet durch die
Infiltrationszyklen einen mehrlagigen Aufbau parallel zur Faseroberflache. Insbesondere die SiC-
und der T800H-faserverstarkten Werkstoffe zeigten Spalten in der Matrix, die hdufig senkrecht zur
Faseroberflache verliefen. Die W- und Mo-Composites unterschieden sich grundsatzlich von den
anderen Varianten, dass die Abstinde der Fasern untereinander aufgrund der vergleichsweise
grofden Faserdurchmesser und dem niedrigen Faservolumengehalt grofier waren. Die Metallfasern

zeigen im Schliff starke Auffélligkeiten an der Faseroberflache.

Generell ist der PIP Prozess mit Polysilazanen ein eher sanfter Prozess zum Aufbau einer
keramischen Matrix. Wahrend Aushartung und Pyrolyse werden Gase wie NH3, CHs4 oder H»
freigesetzt [56]. Die Gasbildung ist bei 700 °C weitestgehend abgeschlossen. Eine Reaktion der
gebildeten Gase mit den SiC- und C-Fasern ist eher unwahrscheinlich. Die Herstellungstemperatur
aller CMCs lag bei 1300 °C. Die Temperatur ist niedriger als die Herstellungstemperatur der SA3
und XN90 Fasern und liegt auch deutlich unter den Schmelzpunkten von Wolfram und Molybdan.
Allerdings lag die Temperatur auf einem dhnlichen Niveau wie die Herstellungstemperaturen der
ZMI- und PAN basierten Kohlenstofffasern [94, 153]. Demzufolge ist eine thermische Degradierung
dieser beiden Fasern nicht auszuschliefien. In fritheren Versuchen wurde allerdings festgestellt,
dass ZMI basierte SiCN Composites die nur bei 1000 °C pyrolysiert wurden, ein dhnlich sprédes
Verhalten zeigen [154]. Demzufolge ist die um 300 °C hdohere Pyrolysetemperatur nicht der
entscheidende Faktor fiir die niedrigen Werte. Fiir die TBOOH Faser gibt es keine vergleichbaren
Versuche. Allerdings wurde in fritheren Versuchen eine andere PAN-basierte Kohlenstoffaser (HTA,
Toho Tenax Co. Ltd., Japan) als Verstarkung fiir SiCN untersucht. Der Werkstoff wurde bei 1000 °C
hergestellt und zeigte vergleichbar zur TBOOH Faser ebenfalls sehr niedrige Festigkeiten [33].
Hochtemperaturauslagerungen der Wolfram-Faser zeigten, dass die Zugfestigkeit mit zunehmender
Versuchstemperatur sinkt, allerdings bei sogar 1600 °C, also 300 °C oberhalb der
Pyrolysetemperatur noch 77 % der Ausgangsfestigkeit erreicht wurde [155]. Die Bruchdehnung
war ebenfalls verringert, dennoch zeigten die mit 1600 °C beaufschlagten Fasern noch ein stark
duktiles Verhalten und deutliche Einschniirung. Ein Unterschied ldsst sich in der
Oberflachenrauigkeit der Fasern finden (Tab. 4.10). Dennoch zeigt sich keine Korrelation zwischen
Rauigkeit und Festigkeit. Die ZMI, XN90, W und Mo Fasern besitzen eine glatte Oberflache, die SA3
und T800H Fasern besitzen eine raue Oberflache. Moglich ist, dass es je nach Fasertyp zu einer
chemischen Verbindung zwischen Faser und Matrix gekommen ist, insbesondere da sich die Fasern
stark beziiglich Mikrostruktur und chemischer Zusammensetzung unterscheiden. Die SA3 und
XN90 Fasern bestehen aus kristallinem SiC und Graphit. Die Metallfasern besitzen langgestreckte

Korner, mit kleinem Mengen Kalium an den Korngrenzen. Die SiC-Fasern unterscheiden sich
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hinsichtlich Kristallinitat und Sauerstoffgehalt. Die SA3 Faser ist kristallin und fast sauerstofffrei,
insbesondere am Rand der Faser [134]. Die ZMI Faser ist hingegen amorph und sauerstoffreich
[94]. Kohlenstoffasern erhalten typischerweise eine oxidative Oberflichenbehandlung sowie eine
Schlichte, vor allem fiir die Verwendung in CFK Werkstoffen [156]. Fiir PAN- und Pech-basierte
Kohlenstoffasern wirkt sich diese Oberflichenbehandlung stark auf die Benetzungseigenschaften
aus [157, 158]. Beziiglich der Benetzbarkeit und Reaktivitat mit Polysilazanen ist hingegen wenig
bekannt.

Abb. 4.35: Faser/Matrix Anbindung der vier CMCs. Die Fasern verlaufen im Bild horizontal:
a) ZMI/SiCN; b) SA3/SiCN; c) T800H/SiCN; d) XN90/SiCN; e) W/SiCN; f) Mo/SiCN. Die SiC- und C-Fasern
zeigen keine Reaktion mit der SiCN Matrix, Die Metallfasern zeigen oberflichliche Reaktion.
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Wie in Abb. 4.35 zu sehen ist, zeigen die W- und Mo Fasern im Composite oberflachliche
Veranderungen. Zum besseren Verstindnis wurden die Mikrostrukturen der W- und Mo/SiCN
CMCs detailliert mittels REM, EDX und XRD untersucht (Abb. 4.36 und Abb. 4.37). Die Matrix war
dhnlich zu den C- und SiC-faserverstirkten CMCs dicht und an den Fasern anliegend. Die
Bruchflaiche des W/SiCN zeigt ein sehr sprdodes Bruchverhalten ginzlich ohne erkennbaren
Faserpullout. Schliffproben zeigten, dass beide Metallfasern herstellungsbedingt aus
langgestreckten Kérnern bestehen. Am W/SiCN Interface wurde eine zusatzliche Phase beobachtet,
die mittels EXD und XRD als WC bestatigt wurde. Da die Matrix kohlenstoffhaltig ist, ist eine
Reaktion der Matrix mit der Faser moglich. Dies konnte entweder durch Diffusion von Kohlenstoff
aus der Matrix oder durch die Bildung von gasférmigen kohlenstoffhaltigen Spezies wie CH4 bei der
Pyrolyse des Polysilazans und anschliefRender Reaktion mit der Faser gebildet worden sein.
Abgesehen von WC wurde mittels XRD keine weitere Phase entdeckt. In der EDX Analyse an
Schliffen der W-Faser wurde Sauerstoff gefunden. Dabei handelt es sich aber um ein oberflachliches

Praparationsartefakt.

Intensitat [a.u.]
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Abb. 4.36: Mikrostrukturen W/SiCN: a) Bruchfliche; b) EDX Analyse Schliffbild; c) EDX Analyse des

W/SICN Interface; d) XRD Analyse von gemahlenem W/SiCN.

Da die Wolframfaser im Einzelfaserzugversuch ein sehr duktiles Verhalten samt deutlicher

Einschniirung zeigt, muss der CMC-Herstellungsprozess die Qualitit der Faser negativ
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beeintrachtigt haben. Es ist bekannt, dass Sauerstoff- und Kohlenstoffgehalte von > 0,02 At.-%
bereits ausreichen um eine duktil zu sprod-Umwandlung von Wolfram bei Raumtemperatur zu
bewirken [159]. Dies wurde fiir die W-Faser beobachtet, wobei Kohlenstoff deutlich ungiinstiger ist.
In W-Fasern reichen Kohlenstoffgehalte von wenigen 10 ppm um Versprédung zu bewirken [160].
Die Fasern versproden dabei durch die Bildung von Carbiden an den Korngrenzen, als auch
innerhalb der Korner, wie TEM Studien gezeigt haben [161]. Die Carbide sind dabei so klein, dass
die Auflosung des REMs nicht ausreichend ist. Die an der Faseroberfliche gebildeten WC Korner

sind ein deutlicher Indikator, dass ausreichend Kohlenstoff verfiigbar war.

Bruchflachen und Schliffbilder von Mo/SiCN sind in Abb. 4.37 dargestellt. Im Gegensatz zu W/SiCN
zeigt Mo/SiCN deutlichen Faserpullout und duktile Fasereinschniirung. An der Oberflaiche der Mo
Fasern wurde eine nicht-duktile Reaktionszone gebildet. Faserpullout wurde am Interface der
Reaktionszone zur Matrix beobachtet (Abb. 4.37a und b). Zusitzlich wurde zwischen der
Reaktionszone und dem unreagierten Faserkern radial umlaufend ein Spalt aufgrund metallischer
Einschniirung gebildet. Diese Einschniirung ist vergleichbar zur Einschniirung von Fasern im
Anlieferungszustand [162]. Der bereits in Abb. 4.33 dargestellte nicht-lineare Verlauf der
Spannung-Dehnung Kurve lasst sich auf die beobachtete Duktilitdt zuriickfithren. Die REM- und
EDX Analyse von Mo/SiCN ergaben, dass der Kern der Faser dhnlich zur Wolfram Faser aus
langgestreckten Mo Kornern aufgebaut ist. Der Randbereich der Faser besafi eine Reaktionsfront,
die C- und Si-haltig war. Das Diffraktogramm von gemahlenem Mo/SiCN zeigte eine
Zusammensetzung mit mehreren Phasen. Neben metallischem Molybdan wurden auch Mo,C und
MosSis detektiert. Da die Matrix aus denselben Elementen wie die der Matrix bestand, ist
anzunehmen, dass die Reaktion der Matrix mit der Faser fiir die Bildung der zusatzlichen Phasen
verantwortlich war. Obwohl Wolfram und Molybdédn chemisch dhnlich sind, zeigte sich neben der
Bildung zusatzlicher sproder Phasen im Randbereich, dass der Faserkern nicht versprodet war. Im
Gegensatz zu Wolfram sorgt Kohlenstoff bei Molybdédn nicht zu Versprédungseffekten, sondern
kann sogar bereits bei sehr kleinen Gehalten (>20 ppm) zu einer Duktilititssteigerung fiithren
[163]. Die im Diffraktogramm gefundenen molybdédnbasierten Phasen sind bei Raumtemperatur
nicht duktil, was den sproden Randbereich erklart. Die Verspréodung der Faseroberfliche konnte

zudem die stark schwankenden Festigkeitswerte des CMCs erklaren (Tab. 4.11).
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Abb. 4.37: Mikrostrukturen Mo/SiCN: a) Bruchfliche ganze Faser; b) Randbereich der Mo-Faser;
c) Kern der Mo-Faser; d) Schliffbild einer Faser, deutlich zu erkennen ist die entlang der
Faseroberfliche verlaufende Reaktionsschicht; e) EDX Analyse des Mo/SiCN Interface; f) XRD Analyse
von gemahlenem Mo/SiCN.

Die sechs CMCs zeigten sehr unterschiedliche Faserausnutzungsgrade. Die Ausnutzungsgrade
korrelierten sehr stark mit der in REM-Bildern beobachteten Intensitidt des Faserpullouts (Abb.
4.34). Bei den metallfaserbasierten CMCs konnte eine Faserdegradierung festgestellt werden, bei
den SiC- und C-Varianten hingegen nicht. Wie in Abb. 4.35 zu sehen ist, sind die Faser/Matrix-
Interfaces der SiC- und C Fasern sehr dhnlich. Naheliegend wire gewesen, dass diese vier CMCs ein
dhnliches Pulloutverhalten aufweisen. Dies war allerdings nicht der Fall. Die unterschiedlichen
Faserausnutzungsgrade konnten mithilfe des WIC und WMC Konzepts erklart werden. Nicht-

sprodes Verhalten wird erreicht, wenn entweder der Risswiderstand am Faser/Matrix Interface
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niedrig genug ist um eine Ablésung zwischen Faser und Matrix zu bewirken (Weak Interface
Composite - WIC), oder die Matrixfestigkeit niedrig genug ist um dort multiple Risse zu initiieren,
wahrend die Fasern intakt bleiben (Weak Matrix Composite - WMC). Es ist anzunehmen, dass die
beobachteten PIP-basierten Spalten und SiCN/SiCN Interfaces die Matrix deutlich schwachen und
Wege fiir die Rissausbreitung bieten. Spréodes und nicht-sprodes Verhalten ist abhdngig von der
relativen Bruchenergie von Interface und Faser sowie dem relativen E-Modul Verhaltnis von Faser
und Matrix [164, 165]. Je hoher das relative E-Modul-Verhéltnis, desto wahrscheinlicher kann das
Composite als WMC funktionieren, vergleichbar zu C/C oder 0Ox/Ox CMCs. Der E-Modul fiir PSZ10
abgeleitetes SiCN  wurde nicht bestimmt. Der E-Modul fiir ein vergleichbares
Polyureamethylvinylsilazan abgeleitetes SiCN wurde mit 82-140 GPa bestimmt [144]. Der relative
E-Modul [(Efiber-Ematrix) / (Efiber+Ematrix) ] betrug unter Annahme eines gemittelten SiCN E-Moduls von
111 GPa fiir die ZMI, SA3, T800H und XN90 Fasern 0,27, 0,55, 0,45 und 0,77. Die Werte fir die SA3
und XN90 Composites sind somit hoher als die fiir die ZMI und T800H Composites. Dies ist in guter
Ubereinstimmung mit dem Pulloutverhalten, so dass SA3/SiCN und XN90/SiCN CMCs als WMC
einzustufen sind (Abb. 4.38). Fiir die W- und Mo-Composites errechnen sich Werte fiir den relativen
E-Modul von 0,57 und 0,44. Das W-Composite hiatte demzufolge grofles Potential als WMC zu
funktionieren. Aufgrund der beobachteten starken Degradierung der Wolfram- wie auch der

Molybdanfasern sind belastbare Aussagen hinsichtlich der Anwendbarkeit des Konzepts spekulativ.
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Abb. 4.38: Giiltigkeitsbereich von WICs und WMCs mit berechneten relativen E-Moduln von ZMI/SiCN,
SA3/SiCN, T800H/SiCN, XN90/SiCN, W/SiCN und Mo/SiCN. Faserdegradierung ist nicht beriicksichtigt.
In Anlehnung an [164].

99



Ergebnisse

Aus den Versuchen geht hervor, dass grundsatzlich auch andere Fasern mit einer SiCN Matrix
kombinierbar sind. Bei SiC- und C-Fasern wurde keine Faserdegradierung in Kombination mit SiCN
gefunden. Besonders hervorzuheben ist, dass die SA3 Faser die Herstellung von nichtoxidischen
CMCs mit hohen Festigkeiten und Bruchdehnungen ermdglicht, auch ohne Faserbeschichtung.
Dieses Verhalten ist bisher nur von 0x/Ox CMCs bekannt. Sofern keine Faserbeschichtung
appliziert wird, sollte aber darauf geachtet werden, dass im System eher hochmodulige Fasern

verwendet werden um schadenstolerante CMCs zu erhalten.

4.2.5 Ubertragung von SiC/SiCN auf Rohrgeometrie

Der PIP SiC/SiCN Werkstoff auf Basis der SA3 Faser hatte auch ohne Faserbeschichtung nach
Optimierung des Infiltrationsprozesses reproduzierbar niedrige Porosititen und hohe Festigkeiten.
Aufgrund der Erfahrungen mit dem Wickelprozess wurde der Schritt hin zu gekriimmten - und
damit anwendungsndheren - Strukturen vollzogen. Als Bauteil wurde eine Rohrgeometrie gewdhlt,
die auf die Rohr-Testgeometrie vom Heifdgaspriiftand des Fraunhofer IKTS abgestimmt war. Wie
bei den bereits gezeigten Wickelkernen wurden SA3 Fasern zunichst trocken gewickelt und
anschliefRend mittels RTM mit Polysilazan infiltriert und ausgehartet. Als Kern wurde zunichst ein
Stahlzylinder mit Durchmesser von 25 mm mit einem Wickelwinkel von +60° axial zum
Stahlzylinder bewickelt. Es zeigte sich, dass nach RTM die SiCFK Struktur auf dem Kern so stark

haftete, dass die Struktur beim Versuch sie zu entfernen zerstort wurde. Als Alternative wurden die

Kerne zunichst mit Teflon-Folie bewickelt (Abb. 4.39a).

Abb. 4.39: Herstellung von SiC/SiCN Rohren: a) Bewicklung eines mit Teflon-Folie iiberzogenen
zylindrischen Kerns mit Tyranno SA3-Fasern; b) die erhaltenen SiC/SiCN Rohre.
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Dabei war die SiCFK Struktur zwar leicht zu entfernen, bei weiterer PIP Prozessierung ohne
stiitzenden Kern verlor die anfinglich zylindrische Struktur zusehends an Formstabilitat.
Deswegen wurden Graphitzylinder bewickelt, die anschliefSend wahrend der gesamten Zyklierung
nicht entfernt wurden. Damit war eine ausreichende Stiitzwirkung gewahrleistet, so dass Rohre
ohne Exzentrizitdt erhalten wurden. Die Graphitzylinder wurden anschliefSend bei schonenden
Bedingungen von 800 °C an trockener Luft ausgebrannt. Abb. 4.39b zeigt drei SiC/SiCN Rohre mit

Innendurchmesser von 25 mm und Aufendurchmesser von 27 mm.

4.2.6  Abschliefdende Bewertung PIP CMCs

Es zeigte sich, dass der Herstellungsprozess von PIP basierten SiCN CMCs auf Basis von PSZ10 mit
Verwendung von Dicumylperoxid unproblematisch ist. Bei ausgewdhlten CMCs wurden pyC
Faserbeschichtungen und/oder CVD-SiC EBCs appliziert. Neben der Tyranno SA3 Faser wurden
weitere fiinf Fasertypen hinsichtlich Prozessierbarkeit und den resultierenden mechanischen
Eigenschaften, sowie Mikrostrukturen untersucht. Der Infiltrationsprozess zeigte keine

Auffalligkeiten. Auch war es moglich iiber Wickeltechnik SiC/SiCN Rohre herzustellen.

Je nach gewahltem Fasertyp ergaben sich hinsichtlich der resultierenden Festigkeiten
Unterschiede. Die hochsten Biege- und Zugfestigkeiten wurden mit der Tyranno SA3 Faser erreicht.
Es wurde gezeigt, dass die Festigkeit von SiCN CMCs von Fasern mit hohem E-Modul profitiert. Im
Fall der SA3 Faser mit einem E-Modul von 380 GPa, konnen hohe Festigkeiten und
Bruchdehnungen auch ohne zusitzliches schwaches Interface wie pyC erreicht werden. Dieses
Verhalten ist bisher nur von Ox/Ox CMCs bekannt. Dennoch zeigten die Versuche mit pyC
Beschichtung, dass der Werkstoff deutlich von einer schwachen Interphase profitieren kann, so
dass bei optimal eingestellter Schichtdicke Festigkeiten und Bruchdehnungen erreicht werden, die
iiber denen der Varianten ohne Faserbeschichtung liegen. Voraussetzung ist allerdings, dass
dhnlich hohe Faservolumengehalte wie im Fall der unbeschichteten SA3 Fasern erreicht werden.
Die untersuchten SiC und C-Fasern zeigten keine Reaktionen mit der Matrix, die Versuche mit Mo
und W Fasern zeigen aber, dass es zu Reaktionszonen oder dem Eindiffundieren von
matrixbildenden Elemente kommen kann. Oxidationsversuche zeigten, dass die SiCN Matrix den
Werkstoff, bzw. die Fasern im Werkstoff nicht vor Luftsauerstoff abschirmt. Zum Erhalt der Fasern
und folglich der CMC Festigkeiten muss entweder ein EBC wie im vorliegenden Fall CVD-SiC den
Werkstoff abschirmen oder eine geeignete Faserbeschichtung eingesetzt werden. Auch kdnnte eine
oxidationsbestdandigere Matrix giinstig sein. Da die SiCN Matrix polymerabgeleitet ist, wiirde es sich
anbieten das Polysilazan chemisch zu modifizieren um die Oxidationsbestiandigkeit zu steigern.
Kohlenstofffaserbeschichtungen erwiesen sich zu unbestidndig. Zukiinftig sollten weitere

Beschichtungen wie z. B. Bornitrid hinsichtlich der Oxidationsbestandigkeit in SiCN gepriift werden.
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4.3 LSICMCs

Dieses Kapitel beschreibt die Herstellung von schadenstoleranten und oxidationsbestidndigen
SiC/SiC CMCs iiber das LSI Verfahren. Im Gegensatz zum schonenden Matrixaufbau tiber das PIP
Verfahren, wirkt sich der Matrixaufbau {iber das LSI Verfahren stark schidigend auf Fasern und
Faserbeschichtungen aus. Die Einflussfaktoren auf die Faserschadigung wurden untersucht um aus

den gewonnenen Erkenntnissen eine geeignete Prozessfiithrung zu entwickeln.

Samtliche LSI-SiC/SiC Werkstoffe der vorliegenden Arbeit wurden durch die Schritte Resin
Transfer Molding, Pyrolyse und Silicierung hergestellt. Als wesentliche Einflussfaktoren auf die
Mikrostruktur wurden die Silicierungstemperatur, Kohlenstoffmorphologie, Faserbeschichtung und
Zusammensetzung der Schmelze identifiziert. Diese vier Faktoren werden im Folgenden naher

betrachtet.

4.3.1 Charakterisierung des Matrixpolymers (LSI)

Ahnlich zu den PIP CMCs wird die Matrix bei den LSI-CMCs mit Hilfe eines Polymers gebildet. Im
Gegensatz zu PIP soll die keramische Matrix allerdings nicht durch Zersetzung eines
siliciumorganischen Polymers erzeugt werden, sondern durch eine reaktive Schmelzinfiltration mit
Silicium. Zur Bildung von SiC wird folglich ein Polymer benétigt, das bei Pyrolyse Kohlenstoff
erzeugt. Hierzu wurden verschiedene Phenolharze untersucht. Das vielversprechendste Phenolharz

mit dem DLR-internen Namen ,MF88“ wird im Folgenden ausfiihrlich charakterisiert.

Bei dem Polymer MF88 handelt es sich um ein Novolak mit Hexamethylentetramin als
Formaldehydspender und Furfurylalkohol als Losungsmittel bzw. als Netzmittel. Die
Viskositatsmessung (Abb. 4.40a) zeigt, dass das Polymer bei Raumtemperatur eine Viskositat von
285 mPa-s besitzt. Mit steigender Temperatur sinkt die Viskositat auf 129 mPa-s bei 122 °C. Bei 128
°C steigt die Viskositat sprunghaft infolge von Vernetzung an und verbleibt bis zur maximal
getesteten Temperatur von 300 °C auf hohem, weitgehend gleichbleibendem Niveau. Aufgrund der
weiteren Prozessierung per Resin Transfer Molding, wurden Drucktiegel DSC Messungen
durchgefiihrt, um Aussagen zum Hartungsverhalten in Hochdruck- und Hochtemperaturumgebung
zu machen (Abb. 4.40b). Es =zeigten sich nur geringe Unterschiede hinsichtlich der
Hartungstemperatur. Ab 120 °C beginnt die Hartung des Polymers. Beobachtet wurden zwei sich
teilweise iiberlagernde Hartungsreaktionen, mit Maxima bei 135 und 183 °C. Mit zunehmender
Temperatur zeigte sich ein dritter Reaktionspeak mit einem Maximum bei 280 °C. Da
Einzelmessungen mit reinem Furfurylalkohol und Hexamethylentetramin ebenfalls Reaktionen in

diesem Temperaturbereich zeigten, ist dieser dritte Peak auf diese beiden Polymerbestandteile
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zuriickzufiithren. Fiir den Matrixaufbau wurden RTM-Prozessparameter von 150 °C und 20 bar

gewahlt.
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Abb. 4.40: Charakterisierung des Polymers MF88: a) Viskositit; b) DSC Messungen von MF88,

Hexamethylentetramin und Furfurylalkohol.

Die TGA Kurve von im RTM geharteten MF88 Proben zeigt eine mehrstufige Zersetzung vermutlich

durch Ausgasung von Wasser, Ammoniak und Furfurylakohol (Abb. 4.41a). Ab 400 °C beginnt die

Zersetzung des Polymers. Bei maximal getesteter Temperatur von 1550 °C lag eine
Massenausbeute von 44 % vor.
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Abb. 4.41: Charakterisierung des Polymers MF88: a) Thermogravimetrische Analyse; b) XRD-Messung
an bei 1450 °C pyrolysiertem MF88.

Im RTM gehirtete Harzproben wurden zur Bestimmung der Volumenausbeute bei 1450 °C
pyrolysiert und die Dichten mittels Pyknometer bestimmt. Auf das fliissige Harz bezogen lag die

Massenausbeute nach Hartung bei 98,6 % bzw. nach Pyrolyse bei 39,2 % (Tab. 4.12). Die
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Massenausbeute nach Pyrolyse liegt damit niedriger als im TGA Versuch, was vor allem auf die
stark abweichenden Heizraten zuriickzufiihren ist. Die korrespondierenden Volumenausbeuten
lagen bei 89,6 % und 31,4 %. Die XRD Analyse war unauffillig und zeigte erwartungsgemaf} einige
breite Reflexe, die auf den amorphen Charakter des bei dieser Temperatur gebildeten Kohlenstoffs

zuriickzufiihren sind (Abb. 4.41b).

Tab. 4.12: Ubersicht der Dichten und Ausbeuten von MF88.

Temperatur Dichte Massenausbeute Volumenausbeute
MF88 MF88 MF88
[°C] [g/cm?] [%] [%]
RT 1,17 -
150 1,29 98,6 89,6
1450 1,47 39,2 31,4

4.3.2 Konvertierung zu Kohlenstoff bei Faserverstarkung

Das Phenolharz MF88 wurde vergleichbar zum PIP Prozess iiber das RTM Verfahren in
Gewebepreformen infiltriert. Fir alle Voruntersuchungen wurden dabei Tyranno SA3 Fasern als
Gewebe mit Leinwandbindung verwendet. Durch diesen Aufbau wurde ein Faservolumengehalt
von 50 % eingestellt. Die Infiltrationen verliefen gut und nach thermischer Aushartung konnten
dichte SiCFK Composites entnommen werden. Die Composites hatten eine rotlich-braunliche Farbe
und rochen deutlich nach Furfurylalkohol, ein Indiz dass der im Harz enthaltene Furfurylalkohol
nicht oder nur teilweise an der Aushirtung teilgenommen hatte. Die Polymer-Matrix zeigte sich in
REM Bildern dicht an die SA3 Fasern anliegend. Inhomogenititen, z. B. Poren oder Entmischungen
von festen und fliissigen Bestandteilen wurden nicht beobachtet. Die hochaufgeldsten Bruchbilder
in Abb. 4.42a und b zeigen eine koérnige Mikrostruktur der Matrix, dies geht allerdings auf das
koérnige Aufwachsen von Platin aus dem Sputterprozess zuriick und zeigt nicht die eigentlich
homogene Mikrostruktur der Matrix. Aus den Ergebnissen lasst sich folgern, dass der enthaltene

Furfurylalkohol auch nach Aushartung fein verteilt in der Matrix vorliegen muss.

Bei Pyrolyse wandelt sich die Matrix vom Polymer zu Kohlenstoff um. Es wurden zwei mogliche
Kohlenstoffmikrostrukturen beobachtet. Je nach Oberflache, bzw. Faservorbehandlung wurde bei
Verwendung von MF88 entweder ein an der Faser dicht anliegender, feinporéser, schaumartiger
Kohlenstoff oder ein nicht-anliegender, kompakter Kohlenstoff gebildet. Wesentlich haufiger wurde
die Bildung von feinpordsem Kohlenstoff beobachtet. So beispielsweise in Composites mit SA3

Fasern im Anlieferungszustand sowie bei thermischer Vorbehandlung in Argon- oder
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Stickstoffatmosphare. Spater konnte auch gezeigt werden, dass pyC-beschichtete Fasern die
Bildung dieser Mikrostruktur begiinstigen (vgl. Kap. 4.3.17). Gleiches wurde auch bei PAN- und
Pech-basierten Kohlenstoffasern beobachtet. Die Poren zeigten sich diinnwandig und erreichten
Durchmesser von bis zu 300 nm (Abb. 4.42c und d). Fiir MF88 wurde eine Volumenausbeute von
31,4 % nach Pyrolyse bestimmt. Unter Annahme dass das Ursprungsvolumen gleich bleibt, muss
entsprechend gleichzeitig eine Matrixporositat von 68,6 % erzeugt worden sein. Die in CMCs
enthaltenen Fasern behindern den Schrumpf der Matrix und erzwingen, dass die Matrix Porositét
generieren muss. Im Fall von MF88 wére denkbar, dass der noch vorhandene, homogen verteilte
Furfurylalkohol Keimzellen fiir die Entstehung der feinverteilten Porositiat bildet. Zwei weitere
phenolbasierte Polymere, die im DLR zur Herstellung von C/C-SiC verwendet werden (DLR-interne
Bezeichnungen JK60, JK63) sind frei von Furfurylalkohol und zeigen keine Bildung von
feinporosem Kohlenstoff. Der Zusatz von Furfurylalkohol in diesen Polymeren zeigte aber, dass
auch hier feinpordser Kohlenstoff gebildet wurde. Furfurylalkohol scheint demzufolge

entscheidenden Einfluss auf die Kohlenstoffmikrostruktur zu haben.

Im Gegensatz zu der Ausbildung von feinpordsem Kohlenstoff wurde deutlich seltener die Bildung
von kompaktem, unporésem Kohlenstoff beobachtet. So beispielsweise in Composites mit SA3
Fasern, die zuvor an Luft thermisch vorbehandelt wurden. Gleicher Effekt zeigte sich auch an CVD-
SiC Beschichtungen (vgl. Kap. 4.3.8). Diese kompakten Kohlenstoffe waren parallel zur
Faserrichtung orientiert und lagen im Abstand von bis zu mehreren um zur Faseroberflache. (Abb.
4.42e und f). Neben dem enthaltenen Furfurylalkohol muss es demzufolge noch einen weiteren
wichtigen Faktor geben, der die Kohlenstoffbildung beeinflusst. Es wurde geschlossen, dass die
Starke der SA3/MF88 Anbindung entscheidend ist. Eine starke Anbindung bewirkt, dass die
Faseroberflichen das Polymer fixieren und der Schrumpf innerhalb der Matrix durch Porositat
kompensiert werden muss. Eine schwache SA3/MF88-Anbindung bewirkt hingegen, dass das
Polymer nicht von der Faseroberflache fixiert wird. Das Polymer kann in Folge ungehindert von der
Faseroberfliche bei Pyrolyse herunterschrumpfen und sich verdichten. So kommt es in der
Mikrostruktur zu freiliegenden Fasern sowie zur Bildung von dichtem Matrixkohlenstoff und

Porenkanalen, die in Faserrichtung orientiert sind.

Die Ergebnisse lassen schliefden, dass die chemische Zusammensetzung der Faseroberfliche einen
mafdgeblichen Einfluss auf die Kohlenstoffbildung hat. Allen Varianten, die zu einer feinporésen
Mikrostruktur fithrten, war gemein, dass die Faseroberflache kohlenstoffhaltig war. Die SA3 Faser
ist kohlenstoffreich. Zwar ist der Kern besonders reich an iiberschiissigem Kohlenstoff, aber auch
am Faserrand ist Kohlenstoff vorhanden. [94, 134]. Die Faser wird nach Herstellung zur besseren
Handhabung mit einer Polyethylenoxidschlichte versehen. Diese scheint die Anbindung von MF88
nicht zu beeintrachtigen. Es ist allerdings auch denkbar, dass die Schlichte bei Kontakt mit MF88

aufgeldst wird, so dass MF88 ungehinderten Kontakt zur Faseroberflache erhilt. Polyehtylenoxid
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zersetzt sich in Schutzgas bei Temperaturen von >400 °C fast vollstdndig [166], so dass auch bei
thermisch entschlichteten Fasern MF88 weitgehend ungehindert Zugang zur Faseroberflache hatte.
Womaéglich begiinstigt der durch Zersetzung der Schlichte entstandene leichte Kohlenstoffrest
sogar die Anbindung. Dass Kohlenstoff die Anbindung verbessert, konnte spater auch durch
gezielte Faserbeschichtung mit pyC nachgewiesen werden (vgl. Kap 4.3.17). Versuche an
Kohlenstofffasern zeigten ebenfalls, dass feinpordser Kohlenstoff gebildet wurde. Die Varianten, die
nicht zu dieser Mikrostruktur gefiihrt haben, waren allesamt frei oder befreit von Kohlenstoff. Dies
wurde beispielsweise bei CVD-SiC Faserbeschichtungen beobachtet. Bei Entschlichtung von SA3
Fasern an Luft zeigte sich dieser Effekt ebenfalls. Durch die Oxidation der Schlichte und des
tiberschiissigen Kohlenstoffs an der Faseroberfliche, wurde eine kohlenstofffreie Oberflache

generiert.

Abb. 4.42: Konvertierung einer MF88 Matrix zu Kohlenstoff: a und b) MF88 Matrix nach RTM-
Infiltration; ¢ und d) Kohlenstoffmikrostruktur bei zuvor starker SA3/MF88-Anbindung; e und f)
Kohlenstoffmikrostruktur bei zuvor schwacher SA3/MF88-Anbindung.
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Die beobachteten Effekte betreffen allerdings nur die Mikrostruktur innerhalb vom Faserbiindel,
etwa in der Grofdenordnung von 2-3 Faserdurchmessern. Bei grofieren Distanzen zwischen Fasern
und Matrix, beispielsweise in faserfreien Bereichen zwischen Gewebelagen oder in
Zwickelbereichen, insbesondere bei geringem Faservolumengehalt bricht die Bildung des

feinpordsen Kohlenstoffs zusammen.

4.3.3 Konvertierung zu SiC

Die Versuche in Kap. 4.3.2 zeigten, dass abhingig von der Faseroberfliche der SA3 Faser bei
Verwendung von MF88 als Matrixpolymer zwei unterschiedliche Kohlenstoffmikrosktrukturen
erzeugt werden. Aus diesem Grund wurden Silicierungsversuche an beiden Varianten durchgefiihrt.
Mittels thermischer Entschlichtung in Schutzgas wurden SiC/C Composites mit an die Faser eng
anliegender, feinpordser Kohlenstoffmikrostruktur erzeugt und siliciert und mit einer in Luft
entschlichteten Variante und damit dichten Kohlenstoffen und freiliegenden Fasern verglichen
(Abb. 4.43 und Abb. 4.44). Beide Varianten zeigten eine gute Infiltrierbarkeit mit Silicium, so dass
Porositiaten von <3 % erreicht wurden. Die Werkstoffe zeigten allerdings erhebliche Unterschiede
in der SiC Bildung. Abb. 4.43a zeigt den Rand eines SA3 Biindels mit vormals feinporoser
Kohlenstoffmatrix nach Silicierung. Der untere Bereich im Bild zeigt das Faserbiindel, der obere
Bereich im Bild zeigt die faserfreie Matrix. Der enthaltene Kohlenstoff wurde vollstindig zu einer
SiSiC Matrix konvertiert. Auffillig ist, dass die Mikrostruktur aufierhalb vom Biindel erhebliche
Unterschiede zur Mikrostruktur innerhalb vom Biindel aufweist. Im Wesentlichen unterscheidet
sich die Homogenitit der SiSiC Mikrostruktur. Wahrend am Biindelrand grofle Mengen
iiberschiissiges Silicium wie auch SiC Koérner mit Lingen von teils mehreren 10 pm beobachtet
wurden, erreichten die im Biindel gebildeten SiC Kérner nur Langen maximal mehreren 100 nm
und waren sehr homogen verteilt. Ebenfalls auffillig war, dass die Fasern am Biindelrand stark
zersetzt waren, hingegen innerhalb vom Biindel vollstindig intakt aussahen. In faserfreien
Bereichen wie zwischen Faserbiindeln lag in beiden Varianten grofivolumig unpordéser Kohlenstoff

vor, an dessen Stelle die beobachteten grofien SiC Kristalle entstanden sind.
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Abb. 4.43: Mikrostruktur vom Biindelrand eines SiC/SiC CMCs mit ehemals feinporoser
Kohlenstoffmatrix: a) Ubersicht; b-d) Detailaufnahmen.

Die silicierte Variante mit dichten Kohlenstoffen und freiliegenden Fasern (Abb. 4.44a) glich
prinzipiell der feinpordsen Variante. Der untere Bereich im Bild zeigt das Faserbiindel, der obere
Bereich im Bild zeigt die faserfreie Matrix. Der vorhandene Kohlenstoff wurde vollstindig
konvertiert. Am Biindelrand wurden grofie Siliciummengen und grof3e SiC Kérner mit Langen von
mehreren 10 pm beobachtet. In beiden Varianten ist zu erkennen, dass teilweise SA3 Fasern von
den grofden Kristallen iiberwuchert, bzw. eingeschlossen waren (Abb. 4.43b). Daraus lasst sich
ableiten, dass es eine gezielte Wuchsrichtung der Kristalle von faserfreien Bereichen hin zu den

Faserbiindeln gab.
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Abb. 4.44: Mikrostruktur vom Biindelrand eines SiC/SiC CMCs mit ehemals dichten Kohlenstoffen:
a) Ubersicht; b-d) Detailaufnahmen.

Im Faserbiindel der Variante mit dichten Kohlenstoffen waren die SiC Kérner mit Langen von
mehreren um Kleiner verglichen mit denen vom Biindelrand aber dennoch erheblich grofier als bei
der feinpordsen Kohlenstoffvariante. An manchen Fasern weiter innen im Biindel konnte teilweise
verstarkte Auflosung beobachtet werden. Dies war immer dann der Fall, wenn die Abstinde
einzelner Fasern zueinander relativ grof3 wurden (Abb. 4.44d). Bei genauerer Betrachtung zeigt
sich, dass es im Faserbiindel eine Korrelation zwischen Faserabstand und Auflésungsstéirke gab. Je
grofier die Abstinde waren, desto stirker war das Kristallwachstum und desto grofier war der
Auflésungsgrad der Faser. Bei der feinpordsen Variante bewirkten grofiere Filamentabstinde

hingegen keine stirkere Auflosung.

Die Schadigung der Fasern war in Bereichen mit groffen Mengen an freiem Silicium und in der Nahe

zu grofden SiC Kristallen am stirksten. Da die SA3 Fasern aus sehr kleinen Kérnern mit einer hohen
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Dichte an Stapelfehlern bestehen, kann angenommen werden, dass die Triebkraft hinter der
Auflosung der Fasern Kornvergroberung ist. Die SiC Korner der Faser werden in der
Siliclumschmelze geldst und der enthaltene Kohlenstoff zu grofieren SiC Kornern transportiert, der
dann wieder als SiC auskristallisiert. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen von
Schulte-Fischedick [55]. Er nahm an, dass Stapelfehler und eine grofie Oberflache eine instabile
Konfiguration darstellen und die Elimination dieser Defekte die treibende Kraft fir
Kornvergroberung im LSI Prozess ist. Der Prozess der Kornvergroberung auf Kosten von kleinen
Kornern ist als Ostwald-Reifung bekannt. Er wurde abgeleitet aus der Nukleationstheorie tiber die
Kondensation von Tropfchen aus der Gasphase. Ostwald und Freundlich adaptierten die Theorie
und iibertrugen sie auf fest/fliissig-Systeme. Das Verhaltnis zwischen Partikelgrofie und Loslichkeit
kann mit der Ostwald-Freundlich Gleichung berechnet werden. Kleine Prazipitate haben ein
hoheres Potential gelost zu werden als Groflere. Mullin zeigte, dass der Effekt besonders bei
Partikeln mit Durchmessern von kleiner 1 pm auftreten kann [167]. Im Vergleich dazu besteht die
SA3 Fasern aus Kornern mit Langen von <300 nm. Entsprechend sind SA3 Fasern empfindlich

gegeniiber Auflésung.

Es ist anzunehmen, dass Silicium in den feinporésen Kohlenstoff dhnlich wie Wasser in einen
Schwamm eindringt und in Folge gleichzeitig und sehr homogen verteilt SiC Kérner entstehen. Im
Fall der dichten Kohlenstoffe wird bei Kontakt der Schmelze zunichst eine nanokristalline SiC
Schicht auf dem Kohlenstoff gebildet. Die weitere Konvertierung verlauft iiber Diffusionsprozesse
durch diese SiC Schicht in die Schmelze. Dort wird der geldste Kohlenstoff auf der nanokristallinen
Schicht an einzelnen Punkten abgeschieden und bildet dort schnell grofRere Kristalle. Durch die
Ostwald-Reifung als Triebkraft wachsen die Kristalle weiter und 16sen letztendlich die dichten
Kohlenstoffsegmente vollstdndig auf. Diese Kristalle erreichen dabei Grofien, die ausreichend sind
um die feinkristallinen SA3 Fasern ebenfalls iiber Ostwald-Reifung aufzulésen. Bei hinreichend
kleinen Abstinden zwischen den Fasern erreichen die sich bildenden SiC Kristalle nur geringe
Ausdehnungen, so dass keine Auflésung stattfindet. Bei ausreichend grofden Abstinden kénnen
Kristalle mit grofden Ausdehnungen wachsen und eine Auflésung der Fasern bewirken. Auf den
Kohlenstoff iibertragen bedeutet das, dass eine homogene Kohlenstoffverteilung wie im Fall der
Variante mit feinpordsem Kohlenstoff die Entstehung einer feinkristallinen SiSiC Matrix begiinstigt
und in Folge die umliegenden SA3 Fasern nicht schidigt. Bei inhomogenerer Kohlenstoffverteilung
mit grofden, dichten Kohlenstoffen entstehen relativ grofie SiC Kérner, die die umliegenden SA3
Fasern schadigen konnen. Auffillig war bei beiden Systemen, dass das Innere von angegriffenen
Fasern stirker aufgelost wurde als der Randbereich. Dies ldsst sich mit der inhomogenen
Zusammensetzung der Fasern erklaren, die im Inneren kohlenstoffreich und teils pords sind.
Sobald die Schmelze punktuell den SiC-reichen Randbereich durchdrungen hatte, wurde der

innenliegende porose Kohlenstoff verstarkt gelost.
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4.3.4  Einfluss der Silicierungstemperatur auf die Schadigung der Fasern

Neben der Identifikation der Kohlenstoffmikrostruktur als Einflussfaktor fiir die SiC Bildung
wurden die Silicierungsbedingungen ndher untersucht. Als Ausgangspunkt wurde der Einfluss der
Silicierungstemperatur untersucht. Silicium schmilzt bei 1414 °C und wird bei Kontakt zu einem
gut benetzenden Werkstoff wie einem porosen SiC/C tiber Kapillarkrafte in den Werkstoff infiltriert
[95]. Beachtet werden muss, dass es dabei automatisch durch die exotherme Reaktion von Silicium
mit Kohlenstoff zu einer unkontrollierten Temperaturiiberh6hung kommt. Es wurde beobachtet,
dass dabei Temperaturen von iiber 1800 °C erreicht werden kdnnen [168]. Je nach Materialgréfie
und Ofencharakteristik kommt dabei ein zusétzlicher Zeiteffekt hinzu bis das Material wieder
herunterkiihlt und die Temperatur dem vorgegebenen Ofenprogramm folgt. Ebenfalls beachtet
werden muss, dass mit hoherer eingestellten Ofentemperatur bei konstanten Heiz- und
Abkiihlraten automatisch langere Verweildauern des Werkstoffs mit der Schmelze entstehen. Ein
Einfluss der Temperaturiiberh6hung und der Verweildauer auf die Mikrostruktur ist nicht
auszuschliefden, wurde aber nicht ndher betrachtet. Abb. 4.45 zeigt die Mikrostrukturen eines
SiC/SiC Werkstoffs, basierend auf unbeschichteten Tyranno SA3 Fasern und einer MF88-
abgeleiteten feinpordsen Kohlenstoffmatrix nach verschiedenen Silicierungsbedingungen. Abb.
4.45a und b zeigen den Werkstoff bei Silicierung nach dem Standardprozess des DLR zur Silicierung
von C/C-SiC und diente fiir die vorliegende Arbeit als Ausgangsbasis fiir alle weiteren
Untersuchungen. Die Maximaltemperatur des Programms betragt 1650 °C. Es zeigte sich, dass die
Fasern im Werkstoff fast vollstindig zerstért wurden. Die Mikrostruktur besteht neben
vereinzelten Bereichen mit unkonvertierten Fasern und feinkdérniger SiSiC Matrix weitestgehend
aus einer grobkdrnigen Matrix. In Biegeversuchen wurde eine niedrige Festigkeit und ein hoher E-
Modul von 133 MPa und 364 GPa festgestellt. Das Bruchbild bestatigt die mechanischen Versuche,
Risse konnten ungehindert durch den Werkstoff propagieren, keinerlei energiedissipierende
Effekte wie Faserpullout konnten beobachtet werden (Abb. 4.46a). Im Vergleich zur DLR-
Standardsilicierung wurde versucht Silicierungsbedingungen zu finden unter denen die
Faserschddigung reduziert wird. Zum einen wurden Programme definiert, die aufgrund schnellerer
Heiz- und Kiihlraten kiirzere Verweilzeiten des Werkstoffs mit der Schmelze bewirkt, als auch dass
die eingestellte Maximaltemperatur verringert wird. Dabei betrdgt die Heizrate 130 K/h bis
Zieltemperatur, die Kiihlrate 500 K/h. Auf eine Haltezeit wurde verzichtet. Es zeigte sich, dass
niedrigere Zieltemperaturen zu erheblich geringeren Faserschadigungen fiihrten (Abb. 4.45). Die
Bildung von grofden Kristallen auf Kosten der feinkristallinen Fasern konnte stark verringert
werden. Dabei wurde beobachtet, dass das Wachstum der Kristalle fast ausschliefdlich von
faserarmen Bereichen ausgeht, vor allem von Zwickelbereichen, im geringerem Umfang auch von
Bereichen zwischen einzelnen Gewebelagen. Bei Maximaltemperaturen nah am Schmelzpunkt von

Silicium wurde die geringste Schadigung der Fasern festgestellt.
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Abb. 4.45: Mikrostrukturen von SiC/SiC, siliciert bei verschiedenen Temperaturen: a, b) 1650 °C; c, d)
1550 °C, e, f) 1450 °C; g, h) 1350 °C mit Si-Hf Legierung in eutektischer Zusammensetzung.
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Es zeigte sich allerdings, dass aufgrund von Messungenauigkeiten im Ofen Temperaturen nah am
Schmelzpunkt nicht immer sicher erreicht werden konnten, so dass von weiteren Versuchen,
insbesondere unter dem Gedanken des Upscalings auf grofiere Bauteile abgesehen wurde. Es zeigte
sich auch, dass niedrige Temperaturen zwar die Faserschadigung verringern, die Konvertierung
des Matrixkohlenstoffs allerdings ebenfalls verringert wird, so dass es verstarkt zu grofieren
Bereichen mit unkonvertiertem Kohlenstoff bzw. freiem Silicium kam. Ebenfalls zeigte sich, dass
trotz der weitestgehend intakten Fasern keine Vorteile hinsichtlich Festigkeit oder
Schadenstoleranz erzielt werden konnten. Die Fasern iiberlebten zwar den Siliclumangriff, waren

aber in der SiSiC Matrix fest eingebunden, keinerlei Faserpullout wurde beobachtet (Abb. 4.46b).

=
N2

Abb. 4.46: Bruchflichen SiC/SiC bei verschiedenen Temperaturen siliciert: a) 1650 °C, b) 1450 °C.

Zur Reduzierung der Silicerungstemperatur ist es mdglich anstatt reinem Silicium
Siliclumlegierungen zu verwenden, die niedrigschmelzende Eutektika besitzen. Dadurch sind
Siliciungstemperaturen deutlich unterhalb des Schmelzpunktes von Silicum zuginglich. Eine
Variante wird in Abb. 4.45g und h gezeigt, bei der eine Silicium-Hafnium Legierung in eutektischer
Zusammensetzung mit 9 At.-% Hf verwendet wurde. Diese schmilzt bereits bei 1325 °C [169]. Bei
eingestellter Temperatur von 1350 °C konnte der Werkstoff erfolgreich infiltriert werden. Diese
Variante zeigte von den vier in Abb. 4.45 gezeigten Varianten die geringste Faserschadigung. Die
Verwendung von Legierungen bedingt auch Nachteile. Sofern noch Restmengen an Schmelze im
Werkstoff verbleiben, bestimmen die Eutektikumstemperaturen die maximale Einsetztemperatur
des Werkstoffs. Zudem wird der Werkstoff hinsichtlich der Zusammensetzung komplexer. So
kénnen neben Silicium, bzw. Siliciumcarbid andere Phasen vorliegen, die stark abweichende
thermische Ausdehnungskoeffizienten oder ungiinstige Oxidationseigenschaften besitzen. Ebenfalls
nicht gewilinscht sind die bei niedrigen Silicierungstemperaturen unkonvertierten
Kohlenstoffblocke zwischen den Gewebelagen. Aber auch hier wurden keine Verbesserungen
hinsichtlich der Schadenstoleranz erreicht. Alle Varianten =zeigten ein deutliches

Sprodbruchverhalten, vergleichbar mit dem von monolithischen Keramiken. Unter Last konnten
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Risse ungehindert durch den Werkstoff propagieren, das Auftreten von energiedissipierenden
Effekten wie z. B. Faserpullout, wurden durch niedrigere Silicierungstemperaturen nicht begiinstigt

(Abb. 4.46).

4.3.5 Ausbildung von Kohlenstoffblécken

Die Bildung der Kohlenstoffblocke zwischen den Gewebelagen und deren Konvertierung wurde
mittels pCT-Aufnahmen ndher untersucht. Dabei wurde eine mit MF88 infiltrierte Probe
prozessbegleitend an der immer gleichen Stelle analysiert (Abb. 4.47). Nach RTM-Infiltration zeigt
sich eine homogene, rissfreie und unporése MF88-Matrix (Abb. 4.47a und b). Wahrend der Pyrolyse
wird die Matrix verdichtet. Innerhalb von Faserbiindeln wirken die einzelnen Filamente der
Verdichtung der Matrix entgegen, so dass je nach Anbindung ein feinpordser Kohlenstoff
ausgebildet wird oder die Matrix von der Faser herunterschrumpft und es zu sehr kleinen, dichten
Kohlenstoffblocken zwischen den Fasern kommt. Die Polymermatrix aufierhalb von Faserbiindeln
kompensiert die Verdichtung zunidchst durch Ausbildung von Segmentierungsrissen. Diese

Segmente schrumpfen dann ungehindert zu mehreren, teils 100 um langen, dichten

Kohlenstoffblocken (Abb. 4.47c und d). Diese werden dann wihrend der Silicierung nur

oberflachlich zu SiC konvertiert (Abb. 4.47e und f).

Abb. 4.47: CT-Aufnahmen eines MF88-basierten SiC/SiC CMCs in allen drei Stadien im LSI Prozess: a,
b) SiCFK nach RTM-Aushirtung; c, d) SiC/C nach Pyrolyse; e, f) SiC/SiC nach Silicierung.
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Es zeigte sich, dass neben der Silicierungstemperatur auch der gewahlte Faservolumengehalt einen
sehr starken Einfluss auf die Bildung der Kohlenstoffblocke hat. Je niedriger der
Faservolumengehalt, desto mehr Polymermatrix liegt zwischen den Gewebelagen vor und desto

grofier wird der Anteil an unkonvertiertem Kohlenstoff.

4.3.6  Verbesserung der Konvertierung der C-Blocke

Da hohe Silicierungstemperaturen stark degradierend auf die verwendeten Tyranno SA3 Fasern
wirken und hohe Faservolumengehalte und der daraus resultierenden geringen Anteile an
Kohlenstoffblocken nicht immer realisierbar sind (vgl. Kap. 4.3.18), wurde versucht die dichten
Kohlenstoffe so aufzulockern, dass die Schmelze leichter eindringen kann. Diese Auflockerung
wurde mittels partikelbeladenem MF88 untersucht. Als Partikel wurden Silicium (Si MPGrade AXS5,
H.C. Starck GmbH, Deutschland) Aktivkohle (Pulsorb RD90, Chemviron Carbon, Belgien), oder
Siliciumcarbid (Sub-MicronPowder, US Research Nanomaterials Inc.,, USA) in das MF88-Polymer
eingebracht. Die Siliciumpartikel wurden bereits wahrend der Pyrolyse zu SiC umgesetzt (Abb.
4.48e). Mit Hilfe der Aktivkohle bildete das Harz einen feinpordsen Kohlenstoff aus, dhnlich zur
Matrix innerhalb von in Schutzgas entschlichteten Faserbiindeln (Abb. 4.48h). Die SiC Partikel
bewirkten, dass um die Partikel herum Poren gebildet wurde (Abb. 4.48k). Es wurde
dementsprechend keine Bindung zwischen Harz und Partikel eingegangen, dhnlich zur Matrix
innerhalb von an Luft entschlichteten Faserbiindeln. Im Vergleich zum Referenzwerkstoff ohne
Partikel zeigte sich bei allen Varianten eine stark verdnderte Konvertierung des Kohlenstoffs,
insbesondere die Varianten mit Aktivkohle und SiC zeigten nur geringe Restkohlenstoffgehalte
(Abb. 4.48i und 1). Es wurde allerdings ein grofder Nachteil beobachtet. Infolge der Auflockerung des
Kohlenstoffs nahm dieser den gesamten Raum zwischen den Gewebelagen ein. Die zuvor neben den
dichten Kohlenstoffen existierenden Porenkanile wurden geschlossen. In Folge kam es dazu, dass
die Siliciuminfiltration behindert wurde. Teilweise musste die Silicierung an den Composites liber
andere Seiten wiederholt werden, um eine vollstindige Infiltration zu erreichen. Es folgt daraus,
dass Porenkandle ahnlich wie bei der Herstellung von C/C-SiC notwendig sind, um gute
Infiltrationsldngen zu ermoglichen. In der vorliegenden Arbeit wurde die Verwendung von
partikelgefiillten Polymeren aufgrund der schlechten Silicierbarkeit verworfen. Dennoch bildet
dieser Ansatz eine interessante Moglichkeit um dem Problem mit unkonvertierten
Kohlenstoftblocken zu begegnen. Angepasste Polymer-Partikelmischungen kénnten sich vorteilhaft

zeigen.
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Abb. 4.48: Mikrostrukturen von verschiedenen MF88/Partikel-Mischungen vor- und nach Silicierung:
a-c) reines MF88; d-f) Si-Partikel; g-i) Aktivkohlepartikel; j-1) SiC-Partikel. In Anlehnung an [170].
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4.3.7 Einfach-Faserbeschichtung zum Schutz der Fasern

Fasern ohne Beschichtung wiesen in den Silicierversuchen teils deutliche Schidigungen auf.
Mechanisch getestete Proben zeigten hohe E-Moduln und geringe Bruchdehnungen. Risse konnten
ungehindert durch den Werkstoff laufen. Die Bruchflichen wiesen eine glatte Oberfliche ohne
erkennbaren Faserpullout auf. Wie zuvor beobachtet, konnte durch Einstellen einer schaumartigen
Kohlenstoffmatrix der Angriff auf die Fasern innerhalb des Faserbiindels erheblich reduziert
werden. Trotzdem zeigten auch diese Bereiche keinerlei Hinweise auf energiedissipierende Effekte.
Die Fasern wurden in die Matrix starr durch das Silicium verklammert, bzw. durch die SiC-Bildung
der Matrix. Zum Schutz der Fasern vor der Schmelze wurden verschiedene Faserbeschichtungen
auf ihre Eignung untersucht. Die CMC-Mikrostrukturen von unbeschichteten Fasern im Vergleich zu
pyC-, Si3sNs- und ZrB;-beschichteten Fasern werden in Abb. 4.49 und Abb. 4.50 dargestellt. Versuche
mit pyC-beschichteten SA3 Fasern zeigten, dass die Schichten von Silicium durchdrungen und
konvertiert wurden. REM Aufnahmen konnten zeigen, dass an Kontaktstellen zwischen einzelnen
Fasern die pyC Schicht noch vorhanden sein konnte. Hierbei war die Zugédnglichkeit der Schmelze in
die engen Kontaktstellen ausschlaggebend. Woméglich liefde sich bei Applikation sehr dicker pyC
Schichten erreichen, dass die Schmelze nicht vollstandig die Schicht durchdringen kann und infolge
dessen die unkonvertierte Schicht Schadenstoleranz erméglicht. Dennoch ist dieser Ansatz
problematisch fiir Langzeitanwendungen in oxidativer Atmosphare, da Sauerstoff bei Zugang zur
pyC Schicht diese vollstindig zersetzen wiirde womit der Werkstoff seine Schadenstoleranz
verliert. Weitere CVD Beschichtungen wie ZrB,, Y203, SizN4 und BN fiihrten ebenfalls nicht zu einer
Verbesserung der Schadenstoleranz. ZrB;, Y203 und SizN4+ wurden erheblich geschadigt, teilweise
vollstandig aufgelost. BN Schichten verhinderten aufgrund des sehr hohen Kontaktwinkels
gegeniiber fliissigem Silicium die Infiltration der Schmelze (vgl. Kap. 4.3.14). BN/Si3N4 Schichten
wurden im Versuch bereits bei Pyrolyse so stark geschéddigt, dass offenliegendes BN erneut die
Infiltration unmoéglich machte [171]. Trotz dieser Ergebnisse ist eine Verwendung solcher
Schichten nicht grundsatzlich unmdéglich. Die untersuchten BN-, SizNs4- und Y203- Schichten lagen
aufgrund niedriger Abscheidetemperaturen amorph vor und waren unter Pyrolyse- sowie
insbesondere Silicierungsbedingungen empfindlich gegen Kristallisation, was zu Rissbildung fithren
kann. Veranderte Abscheidungsbedingungen wahrend des CVD-Beschichtungsvorgangs koénnten

sich als vorteilhaft erweisen. Keine der untersuchten Schichten hatte einen merklichen Einfluss auf

das Bruchbild (Abb. 4.50).
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‘2pm

Abb. 4.49: Schliffbilder von SiC/SiC mit unterschiedlichen Faserbeschichtungen: a) ohne; b) pyC; c)
SisNs4; d) ZrB2.

Abb. 4.50: Bruchflichen von SiC/SiC mit unterschiedlichen Faserbeschichtungen: a) ohne; b) pyC; c)
Si3Ns4; d) ZrB2.
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4.3.8 Zweifach-Faserbeschichtung zum Schutz der Fasern

Da die untersuchten Einfach-Faserbeschichtungen teilweise empfindlich gegeniiber den Pyrolyse-
oder Silicierungsbedingungen waren, sowie nicht zum gewiinschten Faserpullout fithrten, wurde
beschlossen Zweifachbeschichtung zu applizieren. Dabei sollte eine innere Schicht als schwaches
Interface wirken um Faserpullout und dadurch CMCs mit hohen Festigkeiten und Schadenstoleranz
zu generieren. Die dufdere Schicht sollte als Sperrschicht wirken um den Zugang der Schmelze zur
darunterliegenden Gleitschicht und zur Faser zu limitieren. Zudem sollte die duf3ere Schicht gut mit
Silicilum benetzbar sein um im Werkstoff eine gute Infiltrierbarkeit zu gewahrleisten. Gleichzeitig
sollten beide Schichten nicht anféllig fiir Oxidation sein. So ist die Wahl auf eine Doppelschicht
bestehend aus BN und SiC gefallen. BN sollte dabei als Gleitschicht wirken, SiC als Schutz- und
Benetzungsschicht. Die Herstellung erfolgte zum einen am Fraunhofer Institut fiir Silicatforschung
(Deutschland) tiber ein nasschemisches Verfahren, bei dem Gewebestreifen in fliissige BN- und SiC-
Precursoren getaucht wurden und anschliefend durch Pyrolyse zu keramischem BN und SiC
iiberfithrt wurden. Zum anderen wurden BN/SiC Doppelschichten auf Gewebe bei Archer
Technicoat Ltd (Vereinigtes Konigreich) iiber das CVD-Verfahren hergestellt. Fir das CVD
Verfahren wurde eigens ein Beschichtungsgestell aus C/C konstruiert, das auf den
Beschichtungsreaktor des Herstellers angepasst wurde und das Gewebebander mit einer
Gesamtfliche von 1 m? aufnehmen konnte. Abb. 4.51 zeigt das leere Gestell, sowie das mit SA3

Geweben bestiickte Gestell vor- und nach einer CVD-Beschichtung.

a)

Abb. 4.51: CVD-Beschichtungsgestell aus C/C: a) leeres Gestell, b) mit Tyranno SA3 Geweben
bestiicktes Gestell; c) Gestell nach Beschichtungsprozess.
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Beide BN/SiC Varianten sorgen fiir eine deutliche Versteifung des Gewebes. In REM Bildern zeigte
sich, dass die Schichten, hergestellt tiber das nasschemische Verfahren deutliches Bridging
aufwiesen, was zu einer Versteifung des Gewebes fiihrte (Abb. 4.52). Die Schichten waren teils
inhomogen und insgesamt eher diinn. Nach Silicierung konnten keine Uberreste der
Faserbeschichtung gefunden werden. Im Bruchbild zeigte sich ebenfalls keine Auswirkung der

Faserbeschichtung. Es ist anzunehmen, dass die Beschichtungen nicht ausreichend bestidndig gegen

die Schmelze waren und vollstandig aufgeldst wurden.

Abb. 4.52: BN/SiC Beschichtung, hergestellt iiber ein nasschemisches Verfahren am Fraunhofer ISC:
a) beschichtete Fasern; b) Schliffbild vom CMC; c) Bruchflache vom CMC.

Die iber das CVD-Verfahren hergestellte Beschichtung bewirkte ebenfalls eine erhebliche
Versteifung des Gewebes. In REM Bildern zeigte sich auch hier nicht nur ein erhebliches Bridging,
sondern die Biindel waren vollstdndig durch SiC eingekapselt (Abb. 4.53). Es zeigten sich
erhebliche Inhomogenititen beziiglich der Schichtdicken. Insbesondere wurde ein sehr
ausgepragter Gradient von der Auflenseite der Biindel zum Inneren festgestellt. So wurden am
Biindelrand teils BN- und SiC Schichtdicken von bis zu 3 bzw. 10 um festgestellt Im Inneren waren
die Schichten teilweise nur wenige 100 nm dick. Ebenfalls wurde festgestellt, dass je nach Position
der Gewebe im Beschichtungsgestell, bzw. im Beschichtungsreaktor Schichtdicken unterschiedlich

ausfallen konnen. Dies lasst sich auf inhomogene Temperaturen oder Gasstréome im Reaktor

zuriickfithren und konnte auch in Form von Interferenzmustern beobachtet werden (Abb. 4.51c).

Abb. 4.53: BN/SiC Beschichtung, hergestellt iiber ein CVD-Verfahren bei Archer Technicoat Ltd.:
a) Biindelrand; b) Biindelmitte; c) einzelne Faser, die beim Beschichtungsvorgang aufierhalb des
Biindels lag.
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REM Bilder des silicierten Zustands zeigten, dass auch die CVD Schichten angegriffen wurden. Die
Intensitat des Angriffs war allerdings stark von der Position der Faser im Biindel abhangig. Der
starkste Angriff erfolgte liberraschenderweise an den Faserbeschichtungen die besonders dick
waren, ndmlich an Einzelfilamenten die vom Biindel abgestanden hatten und frei zuganglich fiir die
Schmelze waren (Abb. 4.54a und b). Es zeigte sich, dass die kristalline, lamellar aufgebaute SiC
Schicht teilweise aufgeldst wurde. Der Angriff erfolgte entlang der SiC-Lamellen. Dadurch hatte das
Siliclum Zugang zur BN Schicht. Die BN Schicht wurden dann in Kontakt mit der Schmelze
sukzessive aufgelost, so dass die Faser in Silicium verklammert wurde. Das Auflésungsverhalten
der CVD-SiC Schicht war vergleichbar mit dem der SA3 Faser. Es ist anzunehmen, dass die
feinkristallinen Lamellen per Ostwald Reifung aufgelost wurden und der geldste Kohlenstoff durch
die Schmelze transportiert und an grofieren Matrixkristallen wieder als SiC abgeschieden wurde. In
Abb. 4.54b sind zwei solche grofien Kristalle zu sehen, die selbst die dort vorhandene insgesamt 10
um dicke Doppelschicht aufgelost hatten. Die Fasern innerhalb der aufgeldsten Beschichtung
blieben hingegen intakt. Dieser Angriff entlang der SiC Lamellen zeigte sich ebenfalls direkt am
Faserbiindel, die Intensitit war aber geringer, so dass die darunter liegende BN-Schicht nicht
aufgelost wurde (Abb. 4.54c). Die unterschiedlichen Intensitdten des Angriffs sind vergleichbar zu
SA3 Fasern ohne Faserbeschichtung. Auch hier erfolgt die grof3te Schadigung am Rand des Biindels
in Folge des Wachstums von grofden SiC Kristallen, im Inneren des Biindels ist die Schadigung

deutlich geringer ausgepragt.

a)

Abb. 4.54: Tyranno SA3 Faser mit CVD BN/SiC Beschichtung: a) im Herstellungszustand; b)
Mikrostruktur nach Silicierung.

Innerhalb des Biindels, an den Stellen mit diinneren Schichten, war die beobachtete Aufl6sung am
geringsten (Abb. 4.55a). Nur in Bereichen, in denen die Abstinde zwischen den SA3 Fasern
besonders grofd wurden, war der Angriff auf die Schichten deutlich erkennbar (Abb. 4.55b). Im
Bruchbild zeigte sich im Vergleich zu allen bisher untersuchten Varianten mit- oder ohne

Faserbeschichtung erstmals deutlicher Faserpullout (Abb. 4.55e und f).

Trotz des positiven Ergebnisses bei CMCs mit einzelnen Gewebelagen mit Doppelbeschichtung

zeigte sich, dass sich die Prozessierung von Multilagen-CMCs mit solchen Geweben schwierig
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gestaltete. Die Gewebe waren aufgrund der Dicke der Schichten schlecht zu handhaben. Ein
Zusammenpressen der Gewebe im RTM Prozess war ohne Faser- bzw. Beschichtungsschdadigung
nicht moéglich. Ein ,Anschmiegen” der Gewebe untereinander wurde durch die hohe Steifigkeit der
Gewebe verhindert. Hierdurch konnten Faservolumengehalte von nur 20-25 % eingestellt werden.
Die stellenweise Auflésung der SiC Schichten erschwerte das weitere Vordringen der Schmelze
aufgrund des hohen Kontaktwinkels von Silicium gegeniiber Bornitrid. Teilweise sorgte die
Kapselung der Biindel mit CVD-SiC fiir eine sehr schlechte Infiltrierbarkeit mit Silicium (Abb.
4.55d).

CVD-SiC
Y

Abb. 4.55: SiC/SiC Mikrostrukturen mit CVD-BN/SiC Faserbeschichtung: a) innerhalb vom Faserbiindel
mit kleinen Filamentabstinden; b) und c) innerhalb vom Faserbiindel mit grof3en Filamentabstinden;
d) innerhalb vom Faserbiindel ohne eingedrungenes Silicium; e) Bruchfliche mit Faserbeschichtung;
f) Bruchfliche mit unbeschichteten Fasern (oben) und beschichteten Fasern (unten).

Trotz Verwendung von MF88 zeigten die REM Bilder des silicierten Zustands, dass die urspriinglich
erwartete feinkristalline SiSiC Matrix nicht gebildet wurde. Die Mikrostruktur glich eher den
Varianten, bei denen keine feinporose Kohlenstoffmatrix gebildet wurde. REM Bilder des
pyrolysierten Zustands bestdtigten, dass MF88 bei CVD-BN/SiC Schichten keinen an die
Beschichtung eng anliegende feinpordsen Kohlenstoff ausbildete (vgl. Kap. 4.3.2). Vielmehr
schrumpfte das Polymer wahrend der Pyrolyse in Form von dichten Kohlenstoffblécken von der
Faser ab (Abb. 4.56). Dadurch kam es nach Silicierung auch zur teilweisen Auflosung der
Beschichtungen innerhalb vom Biindel (Abb. 4.55c). Dies wurde zuvor nur bei in Luft
entschlichteten SA3 Fasern beobachtet. Zudem enststanden in Folge des Abschrumpfens der Matrix
von der CVD-SiC Schicht Spalte, welche sich in Form von starken Delaminationen zwischen den

einzelnen Gewebelagen im Composite duferten.
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Abb. 4.56: Mikrostrukturen von SiC/C mit CVD-BN/SiC Faserbeschichtung: a) innerhalb vom
Faserbiindel; b) Faser/Matrix-Interface.

4.3.9 Applizierung anderer Matrixpolymere

Die Verwendung von MF88 in Kombination mit CVD-BN/SiC Schichten fithrte dazu, dass kein
feinporoser Kohlenstoff im Faserbiindel gebildet wurde und die Beschichtungen teilweise recht
deutlich von der Schmelze angegriffen wurden. Deshalb wurde untersucht, ob auch andere
Polymere zur gewiinschten Kohlenstoffmorphologie fithren. Fiinf weitere phenolbasierte Polymere
mit den DLR-internen Namen WC18, MF27, MF43; MF45; CZ18, sowie die Kombination des
Polycarbosilans SMP-10 (Starfire Systems Inc., USA) mit MF88 wurden hinsichtlich ihrer Eignung
untersucht. Prozesstechnisch waren keine Probleme bemerkt worden. Die Polymere waren
ausreichend niedrigviskos, harteten im RTM Prozess gut aus und zeigten nach Pyrolyse und
Silicierung keine Auffélligkeiten. In REM Bildern wurde beobachtet, dass drei der Polymere
ebenfalls zur Bildung von dichten Kohlenstoffen neigten (Abb. 4.57). Nur die Variante WC18 besaf3
eine feinpordose Kohlenstoffmatrix. Nach Silicierung zeigte sich allerdings, dass hier die
Faserbeschichtungen vollstindig zerstort waren. Es wirkte, als ware die SiC Schicht von der
Kohlenstoffmatrix heruntergezogen worden, so dass Silicium ungehindert vordringen konnte.
Daraus folgt, dass eine starke Faser/Matrix-Bindung zwar wiinschenswert ist, um die richtige
Kohlenstoffmorphologie zu erhalten, sie darf allerdings nicht zu stark sein. Die Gefahr, dass die
Beschichtung von der Faser heruntergezogen wird, darf nicht bestehen. Die weiteren Varianten
zeigten die Bildung von dichten Kohlenstoffen aber auch hier wurden die Beschichtungen von der

Faser heruntergezogen.
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Abb. 4.57: Mikrostrukturen im SiC/C und SiC/SiC Zustand mit verschiedenen Matrixpolymeren: a,b);
WC18; c,d) MF27; e,f) MF43; g,h) MF45; i,j) MF88+SMP10.
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Dies ist eigentlich im Widerspruch zu den bisherigen Beobachtungen. Ausschlaggebend ist
womdglich die chemische Zusammensetzung der verschiedenen Polymere. Bis auf das kompatible
MF88, ein Novolak, handelt es sich bei allen anderen Polymeren um mit NaOH oder KOH basisch
kondensierte Resole. Es ist denkbar, dass diese bei der Hochdruck- und Hochtemperaturhartung im
RTM die Faserbeschichtung angreifen, Womdéglich wirken sie aber auch spater in der Pyrolyse
zersetzend auf die Faserbeschichtung. Fiir NaOH ist beschrieben, dass es Bornitrid zersetzen kann.
So ist fiir geschmolzenes NaOH (Schmelzpunkt 323 °C) beschrieben, dass es mit Bornitrid unter

Bildung von Natriumorthoborat und Ammoniak reagieren kann [172].

Ohne funktionierende Alternative wurde versucht, die gebildeten dichten Kohlenstoffe von MF88
zumindest zu unterbrechen, bzw. mit kleineren Ausdehnungen entstehen zu lassen, so dass das SiC-
Kristallwachstum auf diese Weise abgeschwacht wird. Deshalb wurde zum Herstellungsprozess ein
PIP Zyklus mit dem Polycarbosilan SMP-10 vorgeschaltet. Das Polycarbosilan bewirkte, dass in den
Faserzwischenrdumen 4&hnlich wie bei den Versuchen mit PSZ10 nach Pyrolyse
polymerabgeleitetes, von den beschichteten Oberflichen abgeschrumpftes, dichtes SiC vorlag. In
der erneuten Infiltration und Pyrolyse mit MF88 bildete sich iiberraschend feinpordser Kohlenstoff
(Abb. 4.57i). Die vorangegangene Pyrolyse von SMP-10 scheint die Oberflaichen so verandert zu
haben, dass einestarke Faser/MF88 Anbindung ermdglicht wurde. Es ist denkbar, dass
Pyrolyseprodukte des Polycarbosilans an den SiC Oberflaichen abgeschieden wurden und in Folge
eine verdnderte Anbindung ermdglicht wurde. Trotz der Bildung der feinpordésen Matrix wurde
allerdings beobachtet, dass in der folgenden Silicierung das Silicilum nur in Ausnahmefallen in die
Faserbiindel vorgedrungen ist. Die heterogene SiC/C Matrix war in Kombination mit der dicken,

stark abkapselnden CVD-SiC Schicht nicht durchléssig genug fiir Silicium.

Aus den Versuchen folgte, dass der Kohlenstoffprecursor kein NaOH oder KOH enthalten sollte und
dass die Beschichtungsdicken kleiner sein miissen und/oder die Matrix nicht zu dicht ausfallen
darf, um das Vordringen von Silicium nicht negativ zu beeinflussen. Es folgte ebenfalls, dass eine
zusatzliche Haftschicht auf der BN/SiC Doppelbeschichtung vorteilhaft sein konnte. Dies wurde mit
einer BN/SiC/C Dreifachbeschichtung naher untersucht (vgl. Kap 4.3.17).

Eins der untersuchten Polymere (CZ18) zeigte eine Auffalligkeit. Grundsatzlich verhielt es sich
vergleichbar zu den anderen Polymeren, d. h. die Bildung von dichten Kohlenstoffen sowie die
Zerstorung von BN Schichten. Dennoch war die Schadigung der BN-Schichten innerhalb vom
Faserbiindel ausgeblieben. In der Mikrostruktur zeigten sich zwischen einzelnen Filamenten noch
erhaltene dichte Kohlenstoffe, die nur oberflichlich mit einer Tiefe von bis zu 200 nm zu SiC
konvertiert wurden (Abb. 4.58d). Gleichzeitig wurden nadelférmige SiC Kristalle in diesen
Zwischenrdumen gefunden. Durch das Ausbleiben des Wachstums von gréfderen Kristallen blieb
die Auflésung der Faserbeschichtung aus (Abb. 4.58c). Dies entsprach nicht dem gingigen

Silicierungsbild. Dichter Kohlenstoff wird eigentlich bis zu einer Tiefe von 10-20 um konvertiert. Es
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wurde vermutet, dass dies ein Effekt vom in der Schmelze gel6sten Bornitrid ist. Beim Eindringen
des Siliciums in das Biindel wurden die dicken BN-Schichten am Rand aufgel6st (Abb. 4.58b). Die B-
und N-haltige Schmelze drang weiter zur Mitte des Biindels vor. Hier konnten die

Legierungselemente eine andere Konvertierung von Kohlenstoff bewirkt haben.

Abb. 4.58: Mikrostrukturen von CZ18 basierten Composites mit BN/SiC-Faserbeschichtung: a) SiC/C;
b) SiC/SiC am Faserbiindelrand; c) und d) SiC/SiC innerhalb vom Faserbiindel.

4.3.10 CMCs via LSI-Verfahren mit Si-B Legierungen

In Folge der ungewodhnlichen Kohlenstoffkonvertierung bei Verwendung von CZ18 wurde
vermutet, dass der beobachtete Effekt mit der Anreicherung von Bor oder Stickstoff in der
Schmelze zu tun haben kénnte. Aus diesem Grund wurde fiir einen ersten Versuch eine Silicium-Bor
Legierung hergestellt und anstelle von Silicium in ein MF88-basiertes SiC/C Composite infiltriert.
Als Borgehalt wurde 8 At.-% definiert, was dem Eutektikum des Systems Si-B auf der Si-reichen
Seite entspricht. Die Legierung wird im Folgenden Si92B8 bezeichnet. Die Silicierung verlief
unproblematisch und ohne Auffilligkeiten. REM-Bilder des SiC/SiC Werkstoffs zeigten eine stark
veranderte Mikrostruktur. Erstmals verblieb die CVD-BN/SiC Schicht vollkommen intakt (Abb.
4.59b). Die Auflosung der SiC Schichten entlang der lamellaren Mikrostruktur war ausgeblieben.
Die darunter liegenden BN-Schichten verblieben ebenfalls intakt. Auch innerhalb vom Faserbiindel

verblieben selbst sehr diinne Schichten intakt (Abb. 4.59d). Die dichten Kohlenstoffe im
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Faserbiindel zeigten nur oberflachliche Konvertierung, sehr dhnlich zu den Ergebnissen in Abb.

4.58d.

Abb. 4.59: Vergleich der von SiC/SiC Mikrostrukturen mit BN/SiC-Faserbeschichtung: a) und c)
Verwendung von Rein-Silicium; b) und d) Verwendung von Si92B8.

Die Silicium-Bor Legierung wurde ebenfalls auf SA3/MF88 Systeme ohne Faserbeschichtung
iibertragen, die entweder feinpordsen oder dichten Matrixkohlenstoff bilden (Abb. 4.60). Bei der
Variante mit feinpordsem Kohlenstoff wurde ebenfalls ein verandertes Silicierungsbild beobachtet.
Dadurch, dass Kohlenstoff nur oberflachlich konvertiert wurde, verblieb das bisher beobachtete
Wachstum grofder SiC Kristalle zwischen Gewebelagen oder in Zwickelbereichen aus. Infolge
dessen verblieben auch die Fasern am Biindelrand vollkommen intakt. Teilweise wurden in der
Schmelze erstarrte SiBx Kristalle mit Langen von bis zu 10 pum gefunden. Innerhalb vom Biindel
wurde der Kohlenstoff vollstindig konvertiert. Die gebildeten SiC Kérner waren allerdings kleiner
und feiner verteilt als bei Verwendung von reinem Silicium. Die Variante mit dichtem
Matrixkohlenstoff zeigte am Biindelrand ebenfalls kein Grofdkristallwachstum. Einige SiC-Nadeln
mit Langen von bis zu 20 um sowie SiBx Kristalle wurden detektiert. Eine Schadigung der Fasern
am Biindelrand wurde nicht beobachtet. Innerhalb vom Biindel waren die dichten Kohlenstoffe nur
oberflachlich konvertiert, auch hier wurden SiC-Nadeln gebildet. Im Vergleich zur Variante mit

reinem Silicium wurde keine Faserschadigung beobachtet.
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Aufgrund der Ergebnisse konnte bestitigt werden, dass Bor einen starken Einfluss auf die SiC-
Bildung und die damit verbundene Schadigung von Fasern oder Faserbeschichtungen hat. Diesem
sehr positiven Effekt stand allerdings der Nachteil gegeniiber, dass Kohlenstoffe deutlich schlechter

zu SiC konvertiert wurden.

Abb. 4.60: SiC/SiC Mikrostrukturen ohne Faserbeschichtung im Vergleich: a) und c) ehemals
feinporose Kohlenstoffmatrix siliciert mit Rein-Silicium; b) und d) ehemals feinporose
Kohlenstoffmatrix siliciert mit Si92B8; e) und g) ehemals dichte Matrixkohlenstoffe siliciert mit Rein-
Silicium; f) und h) ehemals dichte Matrixkohlenstoffe siliciert mit Si92B8.
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4.3.11 TEM Analyse des mit Si-B silicierten Werkstoffs

An einer mit Si92B8 silicierten SiC/SiC Probe mit SA3 Fasern wurden Lamellen per FIB prapariert
und mittels TEM analysiert. Als Polymer wurde MF88 in Kombination mit in Argon entschlichteten
Fasern verwendet, so dass eine schaumartige Kohlenstoffmikrostruktur vorlag. Die erste Lamelle
entstammt aus dem Inneren eines Faserbiindels und beinhaltet am Lamellenrand zwei Fasern
sowie mittig dazwischen die gebildete SiSiC Matrix (Abb. 4.61 und Abb. 4.62). Die zweite Lamelle
entstammt dem Biindelrandbereich und beinhaltet zwei Fasern, die nicht von Kohlenstoff umbhillt
waren, also frei zuganglich fiir die Schmelze waren (Abb. 4.63). Dies hat den Hintergrund, dass wie

in Kap. 4.3.3 gezeigt wurde, solche Randfasern empfindlicher gegeniiber der Schmelze sind.

Die erste Lamelle zeigte im BSE Bild (Abb. 4.61b) bereits deutlich erkennbar eine homogene,
feinkristalline SiSiC Matrix sowie eine darin etwas grober verteilte im Bild dunklere Phase.
Abgesehen davon wurden innerhalb der Matrix sowie am Faser/Matrix Interface keine weiteren
Auffélligkeiten beobachtet. Anhand von EDX konnte diese dunklere Phase als Silicium-Bor
Verbindung identifiziert werden. Da die Quantifizierung von sehr leichten Elementen wie Bor im
EDX schwierig sein kann, wurde die Matrix mittels Feinbereichsbeugung (SAED) ndher untersucht.
Die Feinbereichsbeugung der B-reichen Phase ergab, dass es sich um rhomboedrisches SiB.
handelt. Die Raumgruppe ist R-3m (166) mit den Gitterkonstanten a: 6.3367 A und c: 12.7447 A.
Die Beugungsbilder der SiSiC Matrix ergaben, dass es sich um ein Gemisch aus feinkristallinen SiC-

Kornern unterschiedlicher Modifikationen innerhalb einzelner grofier Si Kérner handelt.

B-Map sa3 C-Map  sa3

Abb. 4.61: TEM Analyse einer Lamelle aus dem Faserbiindelbereich einer SiC/SiC Probe, siliciert mit
Si92B8: a) Position der Lamelle; b) Seitenansicht der Lamelle; c) EDX Analyse der Lamelle.

Neben der Matrix wurde das Faser/Matrix Interface ndher betrachtet (Abb. 4.62). Die Auswertung
ergab, dass die Matrix gleichmaflig an die Faseroberfliche angebunden war. Die Faser hatte im

Gegensatz zur borfreien Variante ihre geschlossene Oberfliche behalten. Die zuvor beobachtete
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Auflésung der Faser entlang von Korngrenzen war ausgeblieben. In der Faser wurden dhnlich zur
unverarbeiteten Faser Bereiche mit porésem Kohlenstoff gefunden. Im matrixnahen Randbereich
wurden in der Faser borhaltige Bereiche gefunden. Dieses Auftreten von Bor im Randbereich
kénnte der Inkorporation von Bor durch die Legierung zugeschrieben werden. Die am Rand von
unverarbeiteten SA3-Fasern durchgefiihrte 3D Atomsondentomographie zeigte allerdings, dass Bor

dort herstellungsbedingt vorhanden sein kann (vgl. Kap. 4.1).

Hellfeld

Abb. 4.62: TEM Analyse einer Lamelle aus dem Faserbiindelbereich einer SiC/SiC Probe, siliciert mit
Si92B8. Zu sehen ist das Faser/Matrix Interface einer Tyranno SA3 (im oberen Bereich der Bilder)
Faser zur SiSiC Matrix (im unteren Bereich der Bilder).

Die zweite analysierte FIB Lamelle stammte aus dem Randbereich eines Faserbiindels ohne
ehemals umhiillende Kohlenstoffmatrix (Abb. 4.63). Die Faseroberfliche wurde nicht durch die
Schmelze angegriffen. Auffallig ist die starke Bildung von langestreckten Kristallen an der
Oberflache der Fasern. Eine ndhere Untersuchung des Faser/Matrix Interfaces zeigte dhnlich zur

Probe aus dem Biindelinneren eine zusammenhidngende Faseroberfliche ohne erkennbare
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Auflésung durch die Schmelze. Mittels EDX und SAED wurden die ldanglichen Kristalle ndher

untersucht. Sie wurden als hexagonale Modifikation von SiC (6H) mit Gitterkonstanten von a=3.082

A, b=3.082 A und ¢=15.092 A; P63mc (186) detektiert.

Abb. 4.63: TEM Analyse einer Lamelle aus dem Biindelrandbereich einer SiC/SiC Probe, siliciert mit
Si92B8.

4.3.12 Konvertierung von Kohlenstoff mit Si-B Legierungen

Mittels FIB wurde eine Lamelle eines mit Si92B8 silicierten, dichten Matrixkohlenstoffs vom
Matrixkohlenstoff/SiC/Si Interface prapariert (Abb. 4.64 und Abb. 4.65). Es wurde festgestellt, dass
die gebildete SiC Schicht aus feinen Kristallen unterschiedlicher Modifikationen bestand. Die fiir LSI
Prozesse typische Bildung der zweiten Schicht aus gréfieren SiC Kristallen in der 3C Modifikation
wurde nicht beobachtet. Auffillig war, dass zwischen Kohlenstoff und SiC eine borhaltige
Zwischenschicht vorlag. Diese Zwischenschicht war facettiert und mit den SiC Kristallen
verwachsen. Netzebenenabbildungen lieferten keinen eindeutigen Hinweis auf die Art und
Zusammensetzung der Phase. Mithilfe von Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) und
konvergenter Elektronenbeugung (CBED) wurde festgestellt, dass es sich bei der Zwischenschicht

um amorphes B4C handelt.
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Abb. 4.64: TEM Analyse eines mit Si92B8 silicierten, dichten Matrixkohlenstoffs. Am C/SiC/Si Interface
wurde eine borhaltige Zwischenschicht gebildet.
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Hellfeld

Abb. 4.65: TEM Analyse eines mit Si92B8 silicierten, dichten Matrixkohlenstoffs. Am C/SiC/Si Interface
wurde eine borhaltige Zwischenschicht gebildet. Diese Zwischenschicht wurde als amorphes BiC
identifiziert.

4.3.13 Angriff auf SA3 Fasern mit Si-B Legierungen

Aufgrund der geringeren Schadwirkung der Si92B8 Legierung wurde eine Versuchsmatrix
aufgestellt, um Trends hinsichtlich Prozessierbarkeit und Schadwirkung festzustellen bzw. um den
optimalen Borgehalt zu ermitteln. Alle bisher beobachteten SiC/C Composites verfiigten liber zwei
klar differenzierbare Mikrostrukturen. Entweder bewirkte die Faser/Polymer-Kombination eine
schwache Faseranbindung und in Folge bei Pyrolyse ein Abschrumpfen der Matrix von der Faser,
was zur Ausbildung von dichten Kohlenstoffblocken und einem Spalt am Faser/C Interface fiihrte.
Oder die Faser/Polymer Kombination fiihrte zu einer starken Faseranbindung und in Folge entlud
sich der Matrixschrumpf in Form von Poren, so dass eine an der Faser anliegende schaumartige
Kohlenstoffstruktur entstand. Hierzu wurden SiC/C Composites auf Basis von MF88 und SA3
Fasern hergestellt. Die Fasern wurden in Luft oder in Argon bei 600 °C entschlichtet, um eine

schlechte Faser/C-Anbindung mit dichtem Kohlenstoff und damit freiliegenden Fasern oder um
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eine gute Faser/C-Anbindung mit feinporéser Mikrostruktur zu erzeugen. Als
Silicierungstemperatur wurde 1450 °C gewdhlt und der Borgehalt von 0-12 At-% in 2 At-%
Schritten variiert. Die sieben Legierungen wurden hinsichtlich ihrer Zusammensetzung mittels XRD
an gemahlenen Pulverproben und REM-Schliffbildern untersucht. Die Diffraktogramme zeigten
deutliche Reflexe fiir kubisches Silicium. Ebenfalls wurden Reflexe geringerer Intensitat fiir SiB3 bei
etwa 33° detektiert. Die Intensititen nahmen mit steigendem Borgehalt zu, waren aber dennoch

insgesamt auf sehr niedrigem Niveau (Abb. 4.66).
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Abb. 4.66: Diffraktogramme der untersuchten Si-B Legierungen. In Anlehnung an [173].

Die REM-Bilder der Legierungen 0, 4, 8 und 12 At.-% Bor wurden mittels REM nadher betrachtet und
zeigten neben Silicium das Auftreten einer weiteren, in den Bildern dunkel dargestellte Phase (Abb.
4.67). Diese wurde mittels EDX als Silicium- und Bor-haltig identifiziert. Mit zunehmendem
Borgehalt der Legierung nahm sowohl der Volumenanteil, als auch die Grofée der beobachteten Si-B
Korner zu. In der Legierung mit 12 At.-% erreichten die Kérner Ausdehnungen von ca. 50 pm.
Aselage hatte gezeigt, dass auf der siliciumreichen Seite des Phasendiagrams bei
Borkonzentrationen =8 At.-% in der erstarrten Schmelze sowohl SiBs; als auch SiBs Kristalle
gebildet werden konnen [174]. Fiir SiBs sind relativ grofse Homogenititsbereiche beschrieben mit

SiB2,89-365 [175].
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Abb. 4.67: Mikrostrukturen von vier der untersuchten Legierungen im Anlieferungszustand. In
Anlehnung an [173].

Da wie bereits beobachtet wurde, der Angriff innerhalb bzw. aufierhalb vom Faserbiindel
unterschiedlich stark ausfillt, wurden REM-Bilder von silicierten Proben jeweils von der
Biindelmitte und dem Biindelrand erstellt. Im Fall der an Luft entschlichteten Fasern zeigte sich bei
Rein-Silicium (Si100) wie schon in Kap. 4.3.3 beobachtet eine starke Degradierung der Fasern
sowohl innerhalb als auch auflerhalb vom Faserbiindel (Abb. 4.68 und Abb. 4.69). Die
feinkristallinen SA3 Fasern werden aufgrund von Ostwaldreifung zugunsten des Wachstums von
grofieren Kristallen aufgeldst. Die Mikrostruktur zeigte sich bei 2 At.-% Bor (Si98B2) im Vergleich
zu Si100 unverandert. Bei 4 At.-% Bor (Si96B4) konnte ein verandertes SiC Wachstum beobachtet
werden. Im Vergleich waren die gebildeten SiC Korner kleiner, die Schadwirkung aber dhnlich zu
den Varianten mit geringerem Bor-Gehalt. Die Varianten mit 6-12 At.-% Bor zeigten hingegen eine
vollig veranderte Mikrostruktur. Die dichten Kohlenstoffblocke zwischen den Fasern wurden nur
geringfiigig konvertiert. Wahrend auf dichten Kohlenstoffen eine SiC-Schicht mit Dicken von
typischerweise 10-20 pm gebildet werden, fiel bei den Varianten mit 6-12 At.-% Bor die gebildete
SiC-Schicht mit <1 pm deutlich kleiner aus. Auffillig war, das diese Schichten aus sehr feinen
Kristallen bestanden. Gleichzeitig wurde das Wachstum von feinen Nadeln, beginnend auf der
Faseroberfliche oder von den gebildeten SiC-Schichten, beobachtet. Die Anzahl, wie auch das

Dickenwachstum der Nadeln war bei der Variante mit 8 At.-% maximal.
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Abb. 4.68: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit ehemals dichten Matrixkohlenstoffen, siliciert mit
verschiedenen Si-B Legierungen. Die Bilder links zeigen Aufnahmen aus der Biindelmitte, die Bilder
rechts zeigen Aufnahmen vom Biindelrand.
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Abb. 4.69: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit ehemals dichten Matrixkohlenstoffen, siliciert mit
verschiedenen Si-B Legierungen. Die Bilder links zeigen Aufnahmen aus der Biindelmitte, die Bilder
rechts zeigen Aufnahmen vom Biindelrand.

Vermutlich ist der Grund hierfiir, dass bei dieser Zusammensetzung das System Si-B ein
Eutektikum bei 1385 °C besitzt und der Werkstoff somit bezogen auf das Temperaturprogramm
von allen Varianten die langste Zeit in Kontakt zur Schmelze ist. Daraus wiirde sich ableiten lassen,
dass die SiC-Bildung im Fall der Si-B Legierung auch zeitabhdngig ist. Analog zur verdnderten
Matrixkonvertierung zeigt sich auch ein anderes Bild hinsichtlich dem Angriff auf die Fasern. Alle
Varianten mit 26 At.-% Bor zeigten keine erkennbare Auflésung mehr. Dies gilt sowohl fiir Fasern
im Biindel als auch am Biindelrand. Die Verwendung von Si-B Legierungen mit 26 At.-% Bor

bewirkt demnach bei der gewahlten Kombination aus Faser, Matrixpolymer und
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Prozessbedingungen einen hervorragenden Faserschutz. Dies geht allerdings zulasten der
Kohlenstoffkonvertierung. Es verbleiben grofle Mengen an unkonvertiertem Kohlenstoff, wodurch
der Werkstoff empfindlich hinsichtlich der Hochtemperaturoxidationsbestindigkeit ausfallen
kénnte. Womdoglich konnte durch die Verwendung einer Legierung mit einem Borgehalt zwischen 4

und 6 At.-% ein Kompromiss hinsichtlich Faserschutz und Matrixkonvertierung erreicht werden.

Die in Argon entschlichteten Fasern bewirkten erwartungsgemafd die Ausbildung einer
schaumartigen Kohlenstoffmatrix mit guter Faser/Matrix-Anbindung. Bei Verwendung von Rein-
Siliclum war der Angriff auf die Fasern innerhalb vom Faserbiindel nur gering, am Rand des
Biindels aber dhnlich stark wie bei der an Luft entschlichteten Variante (Abb. 4.70 und Abb. 4.71).
Im Biindel wurde der Kohlenstoffschaum zu einer siliciumreichen SiSiC Matrix mit gleichmafig
verteilten SiC-Kristallen mit Langen <1 pm konvertiert. Die Variante mit 2 At.-% Bor zeigte wenig
Auswirkung hinsichtlich des Angriffs auf die Fasern, die Matrix zeigte allerdings eine verdanderte
SiC-Bildung. Der Kohlenstoff wurde ebenfalls vollstindig konvertiert, die SiC Kristalle waren aber
deutlich kleiner. Mit steigendem Borgehalt wurde die SiC Kristallgréfie immer kleiner, bei der
Variante mit 12 At.-% Bor hatten die Kristalle nur noch Lingen von meist deutlich unter 100 nm.
Bei allen Varianten konnten in der erstarrten Rest-Schmelze Si-Bor Phasen mit Langen von
mehreren pm beobachtet werden. Mit steigendem Bor-Gehalt waren erwartungsgemafd grofiere
Anteile an Si-B Phasen erkennbar. Im Fall des SiC/SiC Werkstoffs mit in Luft entschlichteten Fasern
waren die borhaltigen Phasen meist in Kontakt zur Faseroberfliche oder zum gebildeten SiC. Bei
dem Werkstoff mit in Argon entschlichteten Fasern waren die borhaltigen Phasen meist auch
separiert im Matrixbereich zu finden. Sie schlossen gebildete SiC Kristalle ein, so dass es zu

mehreren pm-langen, silicilumfreien SiBy/SiC-Bereichen kam.
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Abb. 4.70: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit ehemals feinporésem Matrixkohlenstoff, siliciert mit
verschiedenen Si-B Legierungen. Die Bilder links zeigen Aufnahmen aus der Biindelmitte, die Bilder
rechts zeigen Aufnahmen vom Biindelrand.
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Abb. 4.71: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit ehemals feinporésem Matrixkohlenstoff, siliciert mit
verschiedenen Si-B Legierungen. Die Bilder links zeigen Aufnahmen aus der Biindelmitte, die Bilder
rechts zeigen Aufnahmen vom Biindelrand.

4.3.14 Benetzungsverhalten

Essentiell fiir die Infiltrierbarkeit der Schmelze in das SiC/C Composite sind niedrige Kontaktwinkel
der Schmelze gegenitiber den einzelnen Komponenten des Composites. Hohe Kontaktwinkel kdnnen
dazu fiihren, dass die Schmelze nicht oder nur geringfiigig in den Werkstoff eindringt. Dies kann zu
sehr inhomogen infiltrierten Werkstoffen und in Folge sehr inhomogen konvertierten Matrizes
fithren. Auch wird der Silicierungsaufbau erschwert, so dass beispielsweise die bei Herstellung von

C/C-SiC haufig praktizierte ,stehende” Silicierung nicht moéglich ist. Die Kontaktwinkel fiir reines

140



Ergebnisse

Silicium gegeniiber Substraten wie SiC, C oder BN sind zwar bekannt, fiir Si-B Legierungen gibt es
keine Daten. Aufgrund dessen wurden Si-B Legierungen mit Bor-Gehalten von 0, 2, 4, 6, 8, 10 und
12 At.-% auf verschiedenen Substratmaterialien getestet, die die verschiedenen im Werkstoff
potentiell vorkommenden Oberflachen simulieren. So kann die Schmelze im Werkstoff auf Fasern,
Faserbeschichtungen und Matrixkohlenstoff treffen. Im vorliegenden Fall simulieren gesintertes SiC
die Faser, Bornitrid und CVD-SiC beschichtetes SiC die Faserbeschichtung und amorpher
Kohlenstoff, sowie Graphit die Matrix. Als weiteres Substrat wurde SisNs; als potentielle
Faserbeschichtung in die Versuchsreihe mit aufgenommen, da es hierzu sowohl DLR-interne
Versuche gab, als auch international an SizN4 Faserbeschichtungen fiir SiC/SiC geforscht wurde [4,
171]. Bei Auswahl der Substrate wurde Wert darauf gelegt, dass moglichst additivarme und dichte
Werkstoffe ausgewihlt werden, um aussagekriftige Werte zu erhalten. Einen Uberblick iiber die

verwendeten Substrate wird in Tab. 4.13 gegeben.

Tab. 4.13: Verwendete Substate. Angaben zu Verunreinigungen und Porosititen nach
Herstellerangabe.

. Glaskoh- . ) . CVD-SiC auf
Material lenstoff Graphit BN SizN4 SiC FCT SSiC 135
Handels- SPI Glas B 640 XN HeBoSint® SN-PU SSIC 135 CVD--SI,(’:

name 22 P100 coating
Herstel-  Structure Graphite He_nz.e Boron FCT Ingenieur-  FCT Ingenieur-  Archer Tech-
COVA Nitride Pro- : : -
ler Probe Inc keramik GmbH  keramik GmbH nicoat Ltd
GmbH ducts AG
Phase amorph Graphit h-BN [-SizNa4 a-SiC B-SiC
Verun- 3 Gew.-% .
reinigung i i i RE20s3, Al203 Graphit, B«C i
t)r(l?;(g 25x25x3 25x25x3 20x20x3 20x20x3 20x20x3 20x20x3
Ober- ) ) . ) ) Herstellungs-
fAiche poliert geschliffen geschliffen geschliffen geschliffen sustand
Porositit
[%] 0 13 x~ 20 <0,5 <3 0
Rauheit 0,03 0,17 0,54 0,38 0,31 2,40
Ra [pm]

Die Substrate wurden hinsichtlich ihrer Zusammensetzung mittels XRD untersucht (Abb. 4.72). Mit
Ausnahme des Glaskohlenstoffs waren alle Substrate kristallin. Bei dem gesinterten SiC Substrat lag
SiC in der 6H Phase vor und zeigte zusatzliche Reflexe fiir Graphit und B4C, die als Sinteradditiv
enthalten waren. Das BN Substrat lag in der hexagonalen Phase vor und wurde additivfrei
hergestellt. Das Graphitsubstrat zeigte ebenfalls keine Verunreinigungen. Das SizNi Substrat

bestand ausschliefdlich aus -SizN4. Obwohl vom Hersteller Seltenerde-Oxide und Aluminiumoxid
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als Sinteradditive angegeben wurden, konnten keine korrespondierenden Reflexe gefunden
werden. Das mit CVD-SiC beschichtete SiC Substrat zeigte einen starken 3C Reflex bei 35,6°, sowie
zwei weitere schwache Reflexe bei 71,8° und 75,4°. Da die Schicht iiber das CVD-Verfahren
gerichtet aufwiachst, ist die verstirkte Detektion einzelner Reflexe nicht ungewo6hnlich. Weitere

zusatzliche Phasen oder Verunreinigungen wurden nicht gefunden.
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Abb. 4.72: Diffraktogramme der gewihlten Substrate fiir Kontaktwinkelmessungen.

Die Kontaktwinkel der Schmelzen auf den Substraten wurden bei 1450 °C ermittelt (Tab. 4.14 und
Abb. 4.73). Fiir reines Silicium auf Graphit und Glaskohlenstoff wurden Kontaktwinkel von 25° und
40° gemessen. Dies korreliert sehr gut mit den Ergebnissen von Whalen und Anderson, die fiir
Graphit Werte <30° und Glaskohlenstoff Werte von 40-50° ermittelten [176]. Sie zeigten auch, dass
der Kontaktwinkel auf Graphit mit ldngerer Messdauer stark abnimmt. Dies kann darauf
zuriickgefiihrt werden, dass das fliissige Silicium in das Porennetzwerk von Graphit eindringt,
wodurch der Schmelztropfen flacher wird [177]. Dieses Verhalten konnte fiir das System Si-
B/Graphit bestatigt werden (Abb. 4.74). Im Fall von Rein-Silicium konnte unterhalb des erstarten
Siliciumtropfens ein siliciuminfiltrierter Bereich beobachtet werden. Das Silicium war in die Poren
des Graphits eingedrungen und war dort zu SiC abreagiert. Das gebildete SiC hatte die Poren mehr
und mehr verschlossen, so dass die Infiltration letztendlich zum Erliegen gekommen ist. Am
Interface Si/Graphit wurde eine ca. 10 pm dicke SiC Schicht gebildet. Die Silicium-Bor Legierungen
zeigten hingegen eine erheblich stirkere Infiltration in das Substrat. Bei der Variante mit 2 At.-%
Bor lag nur noch ein diinner Siliciumfilm auf der Oberflache vor, bei Borgehalten 24 At.-% Bor war
die Schmelze vollstindig in das Substrat eingedrungen. Stellvertretend fiir die borhaltigen
Varianten werden die Mikrostrukturen vom System Si96B4/Graphit gezeigt (Abb. 4.74d-f). Die
Schmelze war vollstandig infiltriert. Im Unterschied zu Rein-Silicium wurde am Interface nur eine

1-2 pm dicke SiC-Schicht gebildet.
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Tab. 4.14: Kontaktwinkelmessungen von Si-B Legierungen an C-, SiC-, BN- und SisN4-Substraten bei
1450 °C. In Anlehnung an [173, 178].

Legierung Glaskohlen- Graphit BN SizN4 SiC CVD-SiC
stoff [°] [°] [°] [°] [°] [°]
Si100 40 25 106 54 36 21
Si98B2 23 0 116 124 21 18
Si96B4 13 0 117 134 12 11
Si94B6 0 0 111 140 5 0
Si92B8 0 0 116 131 8 0
Si90B10 0 0 123 130 9 0
Si88B12 0 0 136 123 --- 0
50 50
45 4 45 -
40 4 40 -
35 4 — 35
< 30 1 < 30
= R
£ 25 5 £25
é 20 - Glaskohlenstoff g 20
© \ ©
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Abb. 4.73: Kontaktwinkelmessungen von Si-B Legierungen an C-, SiC-, BN- und SizNs-Substraten bei

1450 °C. In Anlehnung an [173, 178].
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Einbettungsmasse : Einbettungsmasse

infiltrierter Graphit

Graphit Graphit

Abb. 4.74: Mikrostrukturen der Graphitsubstrate nach Kontaktwinkelmessungen: a, b, c) Interface
Si/Graphit; d, e, f) Interface Si96B4/Graphit. In Anlehnung an [173].

Fir das gesinterte SiC-Substrat wurde ein Kontaktwinkel von 36° gemessen. Der Wert fiir CVD-SiC
liegt um 15° niedriger. Der Kontaktwinkel von Silicium auf a-SiC und 3-CVD-SiC wurde ebenfalls
von Nikolopoulos et al. bestimmt [179]. Sie erhielten am Schmelzpunkt von Silicium fiir a-SiC 38°
und fiir CVD-SiC 41,5°. Der in der Arbeit ermittelte vergleichsweise niedrige Wert fiir CVD-SiC
kénnte auf die hohe Oberflachenrauheit zuriickgefiihrt werden (vgl. Tab. 4.13). Ein solcher Effekt
konnte von Li und Hausner am System Silicium/Graphit nachgewiesen werden [180]. Der Wert von
SizN4 lag bei 54°, dies ist deutlich niedriger als in den Messungen von Mukai und Yuan, die bei
1420 °C einen Kontaktwinkel von 89° bestimmt hatten [181]. Bornitrid zeigte mit 106° die von
allen untersuchten Substraten hochsten Kontaktwinkel. Dennoch liegt der Messwert unter den von
Mukai und Hausner bei 1420 °C ermittelten 145 °C [181]. Die von den Literaturwerten teils
abweichenden Ergebnisse lassen sich auf verschiedene Faktoren zuriickfithren. Ein Effekt ist die
Messtemperatur und Programmdauer. Hohere Temperaturen und ldngere Zeiten beglinstigen
niedrigere Kontaktwinkel [176]. Ein weiterer Faktor ist die Rauheit des verwendeten Substrats,

sowie die chemische Zusammensetzung des Substrats. Auch kann die verwendete Masse an
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Silicium einen starken Einfluss auf den Kontaktwinkel haben. So wurde beobachtet, dass die
gemessenen Kontaktwinkel von Silicium auf Glaskohlenstoff von eher geringen Mengen an Silicium,
wie sie auch in der vorliegenden Arbeit verwendet wurden, vergleichsweise klein ausfallen [54].

Die Verwendung grofierer Mengen Silicium war anlagenbedingt nicht méglich.

Aus den Messungen geht hervor, dass Silicium sehr gut Kohlenstoff und Silicilumcarbid benetzt.
Dementsprechend ist eine gute Infiltration in SiC/C Werkstoffe zu erwarten. Bornitrid-
Faserbeschichtungen hingegen wiirden, sofern diese nicht durch besser benetzbare Schichten
gekapselt sind, den Infiltrationsprozess storen. Die bisher gewahlte dufdere Faserbeschichtung aus
CVD-SiC ist sehr gut geeignet, die Applikation von Si3N4 ist denkbar. Dies dndert sich im Fall von
SizN4 allerdings bei Zugabe von Bor zur Schmelze. Bereits bei 2 At.-% Bor in der Legierung stieg der
Kontaktwinkel auf 124°. Auch bei Legierungen mit hoheren Borgehalten lagen die Werte zwischen
123° und 140°. Eine duflere Faserbeschichtung aus SizN4 ware folglich bei Einsatz einer borhaltigen
Legierung ungeeignet. Es ist anzunehmen, dass am Interface Legierung/SizsNs eine diinne
Zwischenschicht aus Bornitrid gebildet wurde. Diese bewirkte dann vergleichbar zum Bornitrid-
Substrat hohe Kontaktwinkel. Die Werte fiir das BN-Substrat lagen bei Verwendung der
Legierungen alle auf sehr hohem Niveau zwischen 111° und 136°. Demzufolge muss bei
Verwendung von BN-Faserbeschichtungen in Kombination der Legierungen weiterhin eine
zusatzliche gut benetzende zweite Schicht appliziert werden. Dadurch, dass der Kontaktwinkel von
Si-B Legierungen auf BN auf hohem Niveau verbleibt, ergibt sich fiir die LSI Prozesstechnik der
Vorteil, dass BN weiterhin als Trennmittel fiir Tiegel verwendet werden kann. Die beiden
Kohlenstoffsubstrate und SiC-Substrate zeigten mit steigendem Borgehalt deutlich niedrigere
Kontaktwinkel. Bei Graphit sankt der Kontaktwinkel bereits bei 2 At.-% Bor unter die Messgrenze.
Hierbei muss allerdings beachtet werden, dass die Legierung in den pordsen Kohlenstoff eindringt.
Bei dem dichten Glaskohlenstoff und CVD-SiC wurde die Messgrenze bei 6 At.-% Bor unterschritten.
Gesintertes SiC lag bei 6-10 At.-% Bor immer unterhalb von 10°. Der Wert fiir 12 At.-% Bor ist in

Abb. 4.73 nicht dargestellt, da die Legierung nicht homogen aufgeschmolzen werden konnte.

Fiir Silicium wurde berichtet, dass Bor die Loslichkeit fiir Kohlenstoff steigert [182]. Li und Hausner
argumentierten anhand von Kontaktwinkelmessungen an mit Kohlenstoff gesattigten
Metallschmelzen im Vergleich zu ungesittigten Schmelzen, dass eine hoéhere Loslichkeit von
Kohlenstoff in der Schmelze den Kontaktwinkel verringert, entsprechend koénnte dies die sehr
niedrigen Werte fiir die Si-B Legierung auf den C- und SiC Substraten erkldren [54]. Fir die
Prozessfithrung im LSI Prozess sind die Ergebnisse mit Si-B Legierungen iiberaus foérderlich.
Aufgrund der niedrigen Kontaktwinkel gegentiber C und SiC sollten im Vergleich zu reinem Silicium

bessere Infiltrationsresultate erzielbar sein.
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4.3.15 Viskositaten Legierung

In Folge der beobachteten sehr niedrigen Kontaktwinkel bei Zugabe von Bor zur Siliciumschmelze
wurde untersucht ob dies in Zusammenhang mit der Viskositit der Schmelze steht. In einer
Auftragsmessung in einem Hochtemperatur-Rotationsrheometer bei der Anton Paar GmbH
(Osterreich) wurde die Viskositit von reinem Silicium und der Si-B Legierung mit 8 At.-% Bor, in
Abhangigkeit von der Temperatur und bei Scherraten zwischen 10 und 180 s! bestimmt (Abb.
4.75). Die Messungen an Rein-Silicium erfolgten bei 1420 °C, 1450 °C, 1500 °C, 1550 °C und 1600
°C. Es zeigte sich, dass es einen Zusammenhang zwischen Temperatur und Viskositit gibt. Je hoher
die Temperatur, desto niedriger die gemessene Viskositdt. Dies galt allerdings nur bei niedrigen
Scherraten. Je hoher die Scherrate, desto mehr glichen sich die Werte an. Oberhalb von 140 s+
kehrte sich dieser Trend teilweise um, in diesem Bereich wurden die hochsten Viskositiaten bei
1600 °C ermittelt. Die Kurven demonstrieren, dass Silicium bei niedrigen Scherraten zunachst ein
scherverdiinnendes Verhalten zeigt, mit steigender Scherrate allerdings in ein scherverdickendes
Verhalten iibergeht. Die Scherrate, bei dem das Viskositaitsminimum liegt, ist dabei stark von der
Messtemperatur abhdngig, je hoher die Messtemperatur, desto mehr verschiebt sich das Minimum

zu niedrigen Scherraten. Die Messung bei 1600 °C zeigte ausschliefdlich scherverdickendes

Verhalten.
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Abb. 4.75: Viskositidten in Abhingigkeit von Temperatur und Scherrate: a) Rein-Silicium; b) Silicium-
Bor Legierung mit 8 At.-% Bor.

Bei der Messung der Si-B Legierung zeigten sich deutlich abweichende Werte. Zwar ergaben die
Messungen auch hier, dass die Viskositdten mit zunehmender Temperatur abnehmen, insgesamt
lagen die Messwerte allerdings auf einem erheblich héheren Niveau als bei Rein-Silicium. Die
Viskositaten fielen bei Temperaturen unterhalb von 1500 °C sogar so hoch aus, dass das
Rheometer-Messsystem durch die bei Rotation entstandenen Krifte in die Uberlastbegrenzung

gebracht wurde und in Folge keine Werte aufgenommen werden konnten. Wahrend beispielsweise
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fiir Rein-Silicium bei 1500 °C und bei einer Scherrate von 50 s! eine Viskositit von 2,8 mPa-s

ermittelt wurde, lag der Wert fiir die Legierung bei 757 mPa-s.

Fiir viele Legierungen, beispielsweise fiir z.B Ag-Au gilt, dass es eine nahezu lineare Entwicklung
der Viskositit vom niedrigviskosen Ag zum hoherviskosen Au gibt [183]. Dies kann fiir Si-B
ausgeschlossen werden, da Messungen fiir reines Bor knapp iiber dem Schmelzpunkt Viskositdten
von nur 2-3 mPa-s ergeben haben [184]. Fliissiges Bor liegt somit auf einem dhnlichen Niveau wie
flissiges Silicium. Je nach Legierungssystem sind allerdings auch andere Verlaufe mit
Viskositdtsminima oder Maxima bei bestimmten Mischungsverhaltnissen mdglich. Beispielsweise
besitzt das System Pb-Sb ein Minimum bei 60 At-% Sb [185]. Das System Hg-Na besitzt ein
Maximum bei etwa 30-40 % Na [183]. Haufig sind Viskositdten in Legierungen bei bestimmten
Konzentrationen durch Bildung von Atom-Compounds erhdht, so beispielsweise im Si-Fe System

[186], ob dies allerdings auch fiir Si-B zutrifft, ist unbekannt.

In Anbetracht der erheblich héheren Viskositdten der Si-B Legierung muss davon ausgegangen
werden, dass dies das Infiltrationsverhalten in kohlenstoffhaltige Faserpreformen wie C/C oder
SiC/C beeinflusst. Nach den Arbeiten von Gern lasst sich das Infiltrationsverhalten abschatzen [97].
Mithilfe der Differentialgleichung fiir die zeitliche Beschreibung der Steighthe in einer Kapillare
ergibt sich die Steiggeschwindigkeit. Diese ist abhdngig von dem Kapillardurchmesser dy, der
Viskositat 1, der Hohe h, der Oberflichenspannung der Legierung o, dem Kontaktwinkel 6, der
Dichte p und der Erdbeschleunigung g:
2
= (52— pgh) (40)

Als Kapillardurchmesser wurde 20 pm gewdhlt, als Viskosititen wurden die Werte aus Abb. 4.75
fir 100 s1 gewahlt, die Oberflichenspannungen wurden mithilfe der Arbeit von Keene et al.
berechnet [187]. Sie ermittelten die Oberflichenspannungen von Si-B Legierungen in Abhingigkeit
von Temperatur und Borgehalt. Fiir Rein-Si wurde die Oberflichenspannungen mit
874-0,1044-T[°C] mN/m angegeben. Fiir die untersuchte Si92B8 Legierung wird anndherungsweise
der von Keene et al. fiir 7,43 At.-% Bor publizierte Wert von 1099-0,2298-T[°C] mN/m verwendet.
Als Kontaktwinkel wurden die ermittelten Werte fiir Glaskohlenstoff verwendet. Fiir die Dichte von
flissigem Rein-Si gilt nach Mukai et al. eine Temperaturabhingigkeit von 2,52-
0,000326*(T-1414°C) g/cm3 Mukai et al. haben ebenfalls die Dichten von Si-B Legierungen
bestimmt. Die Dichte der Legierung mit dem hochsten Borgehalt (2,35 Gew.-% / 5,89 At.-%) wurde
mit 2,45-0,000285*(T-1414°C) g/cm?® ermittelt und wird anndherungsweise fiir die Bestimmung
der Steiggeschwindigkeiten verwendet. Die ermittelten Steiggeschwindigkeiten in Abhéngigkeit der
Temperatur sind fiir Rein-Si und Si92B8 in Abb. 4.76 dargestellt. Es zeigte sich, dass es erhebliche

Unterschiede zwischen den beiden Zusammensetzungen gibt. Die Steiggeschwindigkeiten fiir
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Si92B8 sind erheblich niedriger als bei Rein-Silicium. Mit steigender Temperatur gleichen sich die

Kurven zwar an, bei 1600 °C ist der Unterschied allerdings immer noch vorhanden.
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Abb. 4.76: Steiggeschwindigkeit von Silicium und Si92B8 in Abhingigkeit von der Steighdhe: a) bei
1500 °C; b) bei 1550 °C, c) bei 1600 °C.

4.3.16 Bewertung der SiC Bildung bei Verwendung von Si-B Legierungen

Der Vergleich der Ergebnisse fiir die unterschiedlichen Steiggeschwindigkeiten von Rein-Silicium
zu Si92B8 zeigte, dass die Legierung erheblich langsamer im SiC/C Werkstoff aufsteigt. Fiir die
Infiltration von Rein-Silicium ist aufgrund der exothermen Reaktion von Silicium mit Kohlenstoff
bekannt, dass schlagartig Temperaturen von >1800 °C entstehen konnen [168]. Es ist anzunehmen,
dass die schnelle Infiltration der Schmelze zu dieser starken Temperaturiiberhéhung fiihrt. Mit
steigenden Temperaturen der Si-Schmelze steigt die maximale Loslichkeit des Kohlenstoffs und bei
Abkiihlung des Systems scheidet sich der Kohlenstoff in Form von SiC Grofdkristallen wieder aus.
Deren Wachstum ist mafigeblich an der Schadigung der SA3 Fasern und CVD-SiC
Faserbeschichtungen beteiligt. Die Verwendung von Si-B Legierungen hatte hingegen gezeigt, dass

der Werkstoff deutlich weniger geschiadigt wurde als bei Verwendung von Rein-Si. Das Wachstum
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von grofleren SiC Kristallen ist ausgeblieben. Da die Si-B Legierung nach Abb. 4.76 eine niedrige
Infiltrationsgeschwindigkeit besitzt, kdnnte dies dazu fiihren, dass der Werkstoff sehr viel Zeit hat,
die an der Infiltrationsfront entstehende Hitze an die Ofenumgebung abzugeben, so dass es nicht zu
dem von Rein-Si bekannten Temperaturiiberhéhungen kommen sollte. Infolge wiirde weniger SiC

gebildet werden.

Die sehr hohe Viskositit von Si92B8 konnte zu einem weiteren Effekt fithren. Der
Diffusionskoeffizient fiir Teilchen in Fliissigkeiten ldsst sich nach der Stokes-Einstein-Beziehung
mit der Boltzmann-Konstante kg, der Temperatur T, der dynamischen Viskositdt 1 und dem Radius
des diffundierenden Teilchens Ry berechnen [188]:

_ kpT
- 6T Ry

(41)

Daraus folgt, dass hohe Viskosititen zu niedrigen Diffusionskoeffizienten fithren. In Folge wiirde
der Kohlenstofftransport in der Schmelze und damit die SiC-Bildung stark verlangsamt verlaufen.
Einen weiteren Erklarungsansatz liefern Pampuch et al. Sie versuchten zu begriinden, warum die
Reaktion Silicium/Kohlenstoff zu starker SiC-Bildung fiihrt, obwohl die Loslichkeit von Kohlenstoff
in fliissigem Silicium vergleichsweise niedrig ist [189, 190]. Sie beschreiben, dass die SiC Bildung
iiber ein oszillierendes Verhalten aus endothermer Losung von Kohlenstoff und exothermer
Bildung von SiC verlauft. Im Modell wird zunéchst die Schmelze mit C gesattigt, kiihlt infolge der
endothermen Auflésung ab, ist anschliefiend tibersattigt und es kommt zur Ausscheidung von SiC.
Die folgende Temperaturerh6hung fithrt wiederum zur Anreicherung an Kohlenstoff, so dass der
oszillierende Prozess fortgesetzt wird. Fiir Silicium wurde beschrieben, dass Borzugabe dazu fiihrt,
dass die Loslichkeit von Kohlenstoff in festem Silicium steigt [182]. Bei Infiltration der Schmelze
wird Kohlenstoff in der Schmelze gelost. Mit der von Dalaker und Tangstad aufgestellten Formel
kann die Loslichkeit von Kohlenstoff in Silicium berechnet werden [182]. Dabei ist C¢c die maximal
geloste Kohlenstoffkonzentration in ppm, T die Temperatur in K, und Cg der Borgehalt in Gew.-%.

8623,4
T

log(Cc(T,B)) = 0,924 — —(=0,2+3,87-1075-T) - C5-100 (42)

Mit der Gleichung lasst sich am Schmelzpunkt von Rein-Silicium bei 1414 °C ein Kohlenstoffgehalt
von 65 ppm berechnen. Bei 8 At.-% Bor (3,2 Gew.-%) ergibt sich bei gleicher Temperatur ein
Kohlenstoffgehalt von 175 ppm. Im Vergleich dazu wiirde Rein-Silicium diese Kohlenstoffloslichkeit
erst bei einer Temperatur von 1569 °C erreichen. Auf die These von Pampuch libertragen bedeutet
das, dass das System bei 8 At.-% Bor sehr viel mehr Zeit benétigt, bis es zu einer Ubersittigung der
Schmelze mit Kohlenstoff und daraus folgend zur SiC Bildung kommt. Die SiC-Bildungsrate wiirde
damit erheblich abgesenkt. Wahrscheinlich kommt der Effekt des niedrigen Diffusionskoeffizienten

hinzu, so dass die Kohlenstoffiibersattigung noch stiarker hinausgezogert wird.
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Ein anderer Grund koénnte das veranderte Kristallwachstum sein. Obwohl 3C SiC die im LSI Prozess
typischerweise gebildete Phase ist, wurde die Bildung dieser Phase bei Verwendung von Si-B nicht
beobachtet. Anstatt dessen bestanden die grofdten Kristalle aus dem 6H Polytyp. Jepps und Page
beschrieben, dass das Auftreten bestimmter Polytypen von den bei Kristallwachstum herrschenden
Bedingungen oder infolge von Transformationen nach dem Wachstum abhidngt [191]. Auf SiC
bezogen stabilisieren p-Typ Dotanden wie Bor und Aluminium den 6H Polytyp, bzw. verhindern die
Ausbildung von 3C [78, 191]. 6H wird erst bei Temperaturen von ca. 2000 °C gebildet. Fiir die
Infiltration von Rein-Si ist bekannt, dass im LSI Prozess kurzzeitig solche Temperaturen erreicht
werden, trotzdem wird ausschliefRlich 3C gebildet, die Temperaturen oder Zeiten im LSI Prozess
scheinen noch zu niedrig zu sein, um das Wachstum von 6H zu begiinstigen. Im Fall von Si-B
unterdriickt schliefRlich Bor die Bildung von 3C, wobei die im Prozess auftretenden Temperaturen
wohl noch zu niedrig sind, um substanzielle Mengen an 6H zu bilden. Zudem ist aufgrund der
berechneten niedrigen Infiltrationsgeschwindigkeiten fraglich, ob hohe Temperaturen tiberhaupt

erreicht werden.

Hinzu kommt noch ein Geometrieeffekt bei der Bildung der SiC Kristalle. Bei Verwendung von Rein-
Silicium entsteht 3C direkt auf Kohlenstoffoberflachen. Durch das kubische Wachstum der Kristalle
wird durch Ostwaldreifung der darunter liegende Kohlenstoff mehr und mehr konvertiert. Die
Kristalle erreichen dabei Ausdehnungen, dass auch in der Nahe befindliche SiC Fasern umgesetzt
werden. Bei Verwendung von Si-B wurde das Wachstum von 6H Kristallen auf
Kohlenstoffoberflichen oder Faseroberflichen beobachtet. Das Wachstum der Kristalle erfolgte
allerdings nicht lokal an der Kontaktfliche zu Kohlenstoff oder zur Faser, sondern in Form von
Nadeln in die Schmelze hinaus. Das Wachstum und somit die Ostwald-Reifung finden entsprechend

nicht in der unmittelbaren Umgebung der Fasern statt.

Die am C/SiC Interface gebildete amorphe B4C Schicht lasst auf eine Eindiffusion von Bor durch die
gebildete feinkristalline SiC Schicht schliefien. Womoglich bildet die Schicht eine zusatzliche
Barriere fiir Diffusions- oder Auflésungsprozesse. Ob dies zutrifft, ist allerdings schwer

abzuschitzen.

Die Diffusion von Bor in 6H SiC wurde von Gao et al. ndher untersucht [192]. Sie fanden heraus,
dass die Diffusion von Bor iiber zwei unterschiedliche Mechanismen ablduft. Zum einen gibt es
einen langsamen Silicilum-Substitutionsmechanismus, zum anderen einen schnellen
Diffusionsprozess iiber Kohlenstoffleerstellen. Hon und Davis fanden heraus, dass die
Diffusionskoeffizienten der Volumendiffusion von C hoher ist als von Si [193]. Noch hoher fallt der
Diffusionskoeffizient fiir die Korngrenzdiffusion von Kohlenstoff aus, die mehrere
Grofienordnungen hoher liegt [194]. Aus Experimenten an gesintertem SiC mit B4C und C als
Additiven hatten Datta et al. geschlossen, dass Bor auf einem C-Platz die Bildung von Si-Leerstellen
fordert und damit auch die Diffusion von Si [195]. Umgekehrt férdert Bor auf einem Si-Platz die
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Entstehung von C-Leerstellen und somit die Diffusion von C. Insgesamt sorgt Bor fiir hohere
Volumendiffusionskoeffizienten von C als auch Si. Von Datta et al. wurde beschrieben, dass die
Diffusionskoeffizienten dann in der gleichen Groéfienordnung wie die Korngrenzdiffusion von C
liegen. Die Verwendung der Si-B Legierung hitte demzufolge die SiC-Bildung begiinstigen miissen.
Dies war nicht der Fall. Da die beschriebenen Experimente an gesintertem SiC wie auch die
Bestimmung von Diffusionskoeffizienten bei hohen Temperaturen von >1800 °C durchgefiihrt
wurden, ist eine Ubertragung auf den LSI Prozess schwierig. Die geringe SiC-Bildung im LSI-Prozess
lasst darauf schliefien, dass die Temperaturen wahrscheinlich niedrig geblieben sind. Eine
Silicierung mit Si-B bei hoheren Temperaturen wurde von Krenkel et al. durchgefiihrt [196]. Sie
untersuchten die Silicierung von C/C-Werkstoffen unter Zugabe von Bor bei 1650 °C und einer
Haltezeit von 2 Stunden und berichteten von SiC-Kristallen, die um den Faktor 10 grof3er waren als
die typischerweise gebildeten Kristalle. Die beschriebene Steigerung der Diffusionskoeffizienten
von Bor konnte demzufolge stark temperaturabhingig zu sein und bei den gewdhlten

Temperaturen in der vorliegenden Arbeit keine Rolle zu spielen.

Aus den Beobachtungen folgt, dass die Silicierung mit Si-B Legierungen in Kombination mit der

Temperatur erstmals eine Moglichkeit bietet, gezielt die SiC-Bildung im LSI Prozess zu steuern.

4.3.17 Dreifach-Faserbeschichtung

Es hatte sich gezeigt, dass eine Matrix aus feinporésem Kohlenstoff Vorteile hinsichtlich der
Schadwirkung des Siliciums auf SA3 Fasern hat. Versuche zeigten, dass das Matrixpolymer MF88
eine solche Mikrostruktur ausbildet. MF88 war unter den untersuchten Phenolharzen ebenfalls das
einzige, das sich nicht degradierend auf die bevorzugte CVD-BN/SiC Faserbeschichtung auswirkte.
Allerdings bildete das Polymer an der CVD Beschichtung keinen feinpordsen Kohlenstoff aus,
sondern l6ste sich von den Beschichtungsoberflachen ab und bildete dichte Kohlenstoffe aus. Deren
Konvertierung wirkte sich wiederum degradierend auf die Faserbeschichtung aus. Die Versuche
mit Si-B Legierungen zeigten, dass die Aggressivitit der Schmelze abgemildert wird, so dass die
Faserbeschichtung intakt bleibt. Gleichzeitig fithrt die Borzugabe allerdings dazu, dass die
Konvertierung von Kohlenstoff ebenfalls stark abgemildert wird. Dichte Kohlenstoffe wurden nur
noch bis zu einer Tiefe von wenigen 10-100 nm konvertiert. Daraus ergibt sich das Problem, dass
ein MF88 und CVD-BN/SiC basierter Werkstoff bei Silicierung mit Si-B Legierungen hohe Gehalte an
unkonvertiertem  Kohlenstoff  aufweist. Dies kann sich  ungiinstig auf die
Hochtemperaturoxidations- und Korrosionseigenschaften des SiC/SiC Werkstoffs auswirken. Die
Versuche zeigten auch, dass die Si-B Legierungen feinpordsen Kohlenstoff vollstindig umsetzen
konnen. Daraus folgte die Zielsetzung, den Werkstoff so einzustellen, dass das Polymer bei

Verwendung der CVD-BN/SiC Faserbeschichtung einen feinporésen Kohlenstoff ausbildet.
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In Kap 4.3.2 wurde gezeigt, dass MF88 auf kohlenstoffhaltigen Oberflachen diese erwiinschte
Porositat ausbildet. SA3 Fasern, die an Luft thermisch entschlichtet wurden und in Folge keinen
Kohlenstoff mehr an der Oberfliche hatten, zeigten hingegen die ungiinstige, dichte
Kohlenstoffmorphologie. Das CVD-Verfahren mit MTS fiihrt zu einem sehr reinem SiC ohne
tiberschiissigen Kohlenstoff, was zum gleichen Effekt fiihrte wie bei den Versuchen mit an Luft
entschlichteten Fasern. Aufgrund dieser Beobachtungen wurde untersucht, ob eine pyC
Faserbeschichtung die Ausbildung des feinpordsen Kohlenstoffs begiinstigt. Vorversuche wurden
mit Hilfe von pyC beschichteten Tyranno ZMI Fasern durchgefiihrt. Die Schichtdicken bewegten
sich je nach Position der Faser im Biindel zwischen 100 und 200 nm. Abb. 4.77 zeigt die
Mikrostrukturen nach Pyrolyse und Silicierung. Es wurde festgestellt, dass die pyC Beschichtung

tatsachlich zum feinpordsen und gut konvertierbaren Kohlenstoff fiihrt.

ARl

Abb. 4.77: SiC/C und SiC/SiC Mikrostrukturen bei Verwendung von pyC-beschichteten Tyranno ZMI
Fasern und MF88: a) und b) SiC/C mit feinpordser Kohlenstoffmatrix; c) SiC/SiC mit feinkristalliner
SiSiC Matrix.

Infolge dessen wurde die Doppelfaserbeschichtung um eine dritte Schicht, pyC, erweitert. Da aus
den Versuchen hervorging, dass offenbar sehr diinne Kohlenstoffschichten ausreichend sind, um
feinporosen Kohlenstoff auszubilden, wurde die Dicke dieser dritten Schicht mit <30 nm eher
gering gehalten. Gleichzeitig wurden die Schichtdicken von BN und SiC deutlich verringert, um die
Verarbeitbarkeit der Gewebelagen zu verbessern und um die Infiltration der Schmelze in das
Biindel zu erleichtern. Die resultierende Dreifachbeschichtung ist in Abb. 4.78 dargestellt. Je nach
Position der Fasern im Beschichtungsgestell, sowie der Position im Faserbiindel fielen die
erzeugten Schichtdicken unterschiedlich aus. Die BN Schichtdicken variierten im Bereich
50-200 nm, die SiC Schichtdicken lagen bei bis zu 500 nm. Erstmalig wurden mit dieser
Beschichtung erfolgreich multilagige CMCs hergestellt. Dies war mit den bisher untersuchten
dicken Schichten nicht mdglich, da die erzielten Faservolumengehalte aufgrund der sehr steifen
Gewebe zu niedrig waren und sich durch den Effekt des Abschrumpfens der Matrix Delaminationen
ergaben. Das weniger steife, diinner beschichtete Gewebe konnte dichter gestapelt werden, so dass

CMCs mit Faservolumengehalten von bis zu 36 % hergestellt werden konnten.
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Abb. 4.78: BN/SiC/pyC Faserbeschichtung auf SA3 Fasern: a) Faserbiindel; b) einzelne Filamente; c)
und d) Detailaufnahmen der Dreifachbeschichtung an unterschiedlichen Positionen im
Beschichtungsgestell.

Nach Pyrolyse zeigte sich, dass MF88 aufgrund der zusitzlichen pyC Schicht dieser
Faserbeschichtung zu feinpordsem Kohlenstoff fiihrt (Abb. 4.79b). Trotz der Steigerung des
Faservolumengehalts auf bis zu 36% waren die Abstdnde der Gewebelagen immer noch sehr grof3.
Dies fiihrte zu grofden Porositdten und grofien Mengen an Kohlenstoff zwischen den Gewebelagen.

Dieser interlaminare Kohlenstoff zeigte eine deutlich dichtere Mikrostruktur (Abb. 4.79c).

Abb. 4.79: Mikrostrukturbilder von SiC/C mit Dreifachfaserbeschichtung: a) Biindelrand; b)
feinporoser Kohlenstoff innerhalb vom Faserbiindel; c) dichter Kohlenstoff aufderhalb vom
Faserbiindel.
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Zur Silicierung wurde die Si92B8 Legierung gewdhlt. Es zeigte sich, dass die Faserbeschichtungen
intakt blieben, sowohl im Randbereich der Faserbiindel (Abb. 4.80a), als auch im Inneren (Abb.
4.80b). Der im Biindel vorhandene Kohlenstoff wurde vollstindig umgesetzt. Zwischen den
Gewebelagen wurde eine eher inhomogene Mikrostruktur, bestehend aus grofien,
zusammenhdngenden Volumina aus SiC, Kohlenstoff und Restschmelze gefunden (Abb. 4.80c).
Dabei fiel die lokal sehr inhomogene Konvertierung des Kohlenstoffs auf. Teilweise waren die
Kohlenstoffe vollstindig konvertiert, teilweise wurden sie nur oberflachlich konvertiert. Es wurden
auch Kohlenstoffe beobachtet, die nur einseitig konvertiert wurden. Ein solcher Ubergang wird in
Abb. 4.80d gezeigt. Aus den bisherigen Beobachtungen ldsst sich darauf schliefien, dass der
Kohlenstoff zwischen den Geweben unterschiedliche Porosititen aufweisen kann, so dass eine
unterschiedliche Konvertierung erzielt wird. Die Abbildung lasst darauf schliefden, dass die
Oberflachen dieser Kohlenstoffe besonders dicht sind, darunter allerdings Porositat vorhanden sein
kann. Sobald diese diinne, aber dichte Schicht von der Schmelze durchbrochen wird, kann die
Konvertierung ins Innere erfolgen. Wenn der Matrixkohlenstoff zu dicht wird, kommt die

Konvertierung zum Erliegen (Abb. 4.80d).

Abb. 4.80: Mikrostrukturbilder von SiC/SiC mit BN/SiC/pyc Faserbeschichtung, mit Si92B8 siliciert: a)
einzelne Faser am Biindelrand; b) Fasern innerhalb vom Faserbiindel; c) und d) Konvertierung des
Matrixkohlenstoffs zwischen den Gewebelagen.
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REM Bilder von Bruchflichen zeigten die Wirksamkeit der Faserbeschichtung. Gewebe mit
Beschichtung zeigten deutlichen Einzelfaserpullout, Gewebe ohne Beschichtung fiihrten zu einem
Sprodbruchverhalten (Abb. 4.81). Bei CMCs mit beschichteten Geweben wurde beobachtet, dass

der Riss sowohl am Interface SA3/BN als auch am Interface BN/SiC verlaufen konnte.

Abb. 4.81: Bruchflachen von SiC/SiC mit BN/SiC/C Faserbeschichtung, mit Si92B8 siliciert: a) Vergleich
beschichtete und unbeschichtete SA3 Gewebe; b) Faserpullout im Inneren eines beschichteten
Biindels.

Das Faser/Matrix Interface des SiC/SiC Werkstoffs wurde eingehend mittels TEM untersucht (Abb.
4.82). Hierzu wurde eine Lamelle aus dem Faserbiindel entnommen, die sowohl den Rand einer
SA3 Faser, als auch die Faserbeschichtung und einen Teil der Matrix enthielt. REM Bilder der
Lamelle zeigten, dass die Faserbeschichtung sehr homogen entlang der Faser aufgewachsen war.
Die Matrix bestand aus einer feinkristallinen Matrix innerhalb derer vereinzelt SiB4 Kristalle mit

Langen von bis zu 1 um gefunden wurden.

Abb. 4.82: TEM Analyse eines SA3/BN/SiC/(pyc)/SiSiC Interface, mit Si92B8 siliciert.
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Es zeigte sich, dass die Bornitridschicht unpords und dicht an der Faseroberfliche anliegend
aufgewachsen war und eine Dicke von ca. 100 nm erreichte. Die darauf ebenfalls dicht
aufgewachsene SiC Schicht zeigte eine lamellare Struktur und erreichte eine Dicke von 500-700 nm.
Es folgte die SiSiC Matrix mit feinkristallinen SiC Kérnern. Die pyC Schicht wurde nicht gefunden, es
ist anzunehmen, dass diese vollstindig konvertiert wurde. Ebenfalls zeigte sich, dass die
Faserbeschichtung nicht von der Schmelze angegriffen wurde. EDX Mappings bestétigten, dass es

sich bei den Schichten um Bornitrid und SiC sowie bei der Matrix um SiSiC handelt.

4.3.18 Vierfach-Faserbeschichtung

Die verwendete diinne Dreifachfaserbeschichtung in Kombination mit dem Kohlenstoffprecursor
MF88 und Silicierung mit Si-B Legierung ermoglichte erstmalig die delaminationsfreie Herstellung
von SiC/SiC CMCs. Der einstellbare Faservolumengehalt war allerdings stark von der Grofie der
CMCs abhangig. Die beschichteten Gewebe waren nach dem Beschichtungsprozess nicht vollstindig
flach. Meist gab es Stellen, an denen das Gewebe Dellen aufwies. Dies geht sehr wahrscheinlich auf
den starkeren Ausdehnungskoeffizient der SiC Fasern im Vergleich zum C/C Beschichtungsgestell
zuriick. Oftmals waren auch die Rander der Gewebelagen nach dem Beschichtungsprozess etwas
ausgefranst. Dies fiihrte dazu, dass bei Stapelung der beschichteten Gewebe im RTM Prozess die
starren Gewebelagen nicht eng anliegend gestapelt werden konnten. Je grofier die Dimensionen der
CMCs wurden, desto eher enthielt die jeweilige Lage einen solchen Defekt, welcher sich iiber die
Lagen des CMCs potenzierte. Dies fithrte dazu, dass bei grofleren CMC-Langen der
Faservolumengehalt durch Potenzierung der Fehlstellen stark reduziert war, was wiederum zu
Delaminationsneigung oder schlechter Siliciuminfiltration fiihrte. Die grofien Abstidnde zwischen
den Geweben fiihrten zudem zu hohen Anteilen an unkonvertiertem Kohlenstoff nach Silicierung.
Um trotzdem die Hochskalierung des Werkstoffs zu ermoglichen, musste eine grundsitzliche
Verdnderung des Herstellungsprozesses vorgenommen werden. Bisher erfolgte die CMC
Herstellung in der Reihenfolge: Beschichtung der Fasern, dann Aufbau der Faserpreform, dann
Aufbau der Matrix. Die Idee war nun die Reihenfolge abzudndern: Erst Aufbau der Faserpreform,
dann Faserbeschichtung, dann Matrixaufbau. Um dies zu erreichen, wurden unbeschichtete SA3
Gewebe in eine seitlich offene Graphitform mit Liangen 110x120x4 mm3 gestapelt und ein
definierter Faservolumengehalt eingestellt. Anschlieffend wurden in die Graphitform im CVI
Prozess die Beschichtungsprecursoren geleitet. Die Beschichtung erfolgte in zwei separaten
Schritten. Zunichst wurde Bornitridschicht sowie eine diinne SiC Schicht appliziert, dann die
Preform aus dem CVI Reaktor entnommen. Es galt dabei dieses Doppelschichtsystem so dick
einzustellen, dass die Gewebe untereinander ausreichend mechanisch stabilisiert waren so dass

eine vollstindig zusammenhingende und leicht handhabbare Faserpreform entnommen werden
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konnte. Die Schichten durften allerdings nicht zu dick ausfallen, da sonst die Gefahr bestand, dass
sich die Preform flachig mit der umgebenden Graphitform verbindet und bei Ausbau des
Gewebestapels die einzelnen Lagen wieder auseinander gerissen werden. Die erste sehr diinne SiC
Schicht wurde notwendig, da die Gefahr bestand, dass eine offene BN Schicht an Luft stark mit
Sauerstoff kontaminiert wird. Nach Ausbau aus der Form wurde die Preform erneut mit SiC, gefolgt
von pyC beschichtet. Die zweite SiC Schicht diente zum Einstellen der gewiinschten SiC-
Schichtdicke. So ergab sich eine Vierfachfaserbeschichtung von der Faseroberfliche ausgehend

bestehend aus BN/SiC/SiC/C.

Eingestellt wurde ein Faservolumengehalt von 32 %. Auch hohere oder niedrigere
Faservolumengehalte waren prinzipiell einstellbar, es gilt allerdings einen Kompromiss zwischen
Homogenitdt der Faserbeschichtung und Zusammenhalt der Gewebelagen zu finden. Je niedriger
der Faservolumengehalt, desto besser die Durchstrémung mit den Beschichtungsprecursoren und
in Folge desto homogener die Schichtdicken. Allerdings fiihrt ein zu niedriger Faservolumengehalt
dazu, dass die Gewebelagen grofie Abstinde zueinander aufweisen, so dass die Gefahr besteht, dass
die Beschichtung die Gewebelagen nicht miteinander verbindet und die Faserpreform beim Ausbau
auseinander fallt. Ist der Faservolumengehalt zu hoch, leidet wiederum die Homogenitit der
Schichten, da die Precursoren zu viele Oberflachen finden, an denen die Reaktion stattfinden kann,
so dass der Precursorgasstrom beim Vordringen in die Preform stark verarmt. Die beschichtete
Faserpreform wird in Abb. 4.83 gezeigt. Die Preform wirkt insgesamt sehr homogen gestapelt. Die
Beschichtung zeigte einen Dickengradienten vom Biindelrand zum inneren des Biindels. Am
Biindelrand wurden BN Schichtdicken von 50-100 nm gemessen. Die erste SiC Schicht zeigte Dicken
von bis zu 200 nm, die zweite SiC Schicht von bis zu 1300 nm. Fiir die Dicke der pyC-Schicht wurde
30 nm ermittelt. Die BN Schichtdicke war vergleichbar zu der zweiten Beschichtungsvariante, die
SiC Doppelschicht war deutlich dicker und lag zwischen der ersten und der zweiten Variante. Hier

bietet sich fiir zukiinftige Entwicklungen erhebliches Optimierungspotential.
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Abb. 4.83: BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung: a) Ubersicht iiber die Faserpreform; b-f)
Detailaufnahmen der Schichten.

Hintergrund fiir die Entwicklung der Vierfachfaserbeschichtung war es, mit dem LSI Verfahren
SiC/SiC Werkstoffe in grofieren Dimensionen reproduzierbar mit definiertem Faservolumengehalt
herstellen zu kénnen. Die beschichteten Preformen hatten Abmessungen von 120x110x4,5 mm?>.
Diese Geometrie sollte auch als CMC beibehalten werden. Das bisher grofite produzierte SiC/SiC
CMC hatte Abmessungen von nur 90x45x3 mm?. Erstmalig wurde auch untersucht ob neben der
einfachen, ,liegenden“ Schwerkraftsilicierung auch die fiir Serienproduktion wirtschaftlichere
»stehende” Silicierung erfolgreich durchgefiihrt werden kann. Als Legierung wurde die Si92B8
Legierung gewahlt. Im Fall der liegenden Silicierung wurde das Granulat auf das flach liegende

SiC/C Composite gleichmaflig verteilt, bei der stehenden Silicierung wurde das Granulat auf einer
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porosen R-SiC Platte verteilt, auf der senkrecht stehend die SiC/C Platte mit seitlichen Stiitzen
fixiert wurde. Beide Prozessvarianten konnten erfolgreich siliciert werden. Die resultierende
Mikrostruktur dhnelte der der Variante mit Dreifachfaserbeschichtung. Aufgrund des relativ
niedrigen Faservolumengehalts wurden grofde Kohlenstoffblocke zwischen den Gewebelagen
gebildet, die nach Silicierung teilkonvertiert vorlagen (Abb. 4.84). Innerhalb vom Biindel wurde bei

Pyrolyse feinporoser Kohlenstoff gebildet, der zu einer SiSiC Matrix konvertiert wurde.

Abb. 4.84: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung, siliciert mit Si92B8: a)
und b) Ubersichtsaufnahmen; c) am Faserbiindelrand; d-f) innerhalb vom Faserbiindel.

Es zeigte sich allerdings auch, dass im Inneren der Faserbiindel Bereiche vorlagen, in die zwar das

Polymer eindringen konnte und zu feinporésem Kohlenstoff konvertiert wurde, die Schmelze bei
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Silicierung hingegen nicht infiltiert wurde. Dieses Verhalten konnte bereits bei der ersten
Beschichtungsvariante beobachtet werden. Offenbar waren wie bereits bei dieser Variante die CVD-
SiC Schichten zu dick, um ein leichtes Vordringen der Schmelze zu ermdglichen. Die einzelnen
Fasern waren durch die Beschichtung zu sehr miteinander verbunden, so dass die Schmelze nur
Zugang zu einzelnen Bereichen bekam, z. B wenn die Abstdnde der einzelnen Fasern entlang des
Biindels partiell grofder wurden. Dadurch musste die Schmelze iiber relativ grofde Distanzen durch
den Kohlenstoff vordringen. Die Silicierungsfront kam in Folge stellenweise zum Erliegen, so dass
in einigen Bereichen innerhalb vom Biindel unkonvertierter, feinporéser Kohlenstoff nach
Silicierung vorlag. Da dieser Effekt mafdgeblich mit der Beschichtungsdicke zusammenhangt, bietet
es sich fiir zukiinftige Versuche an, eine diinnere SiC Schicht einzustellen um die Zuganglichkeit der
Schmelze zu erleichtern. Alternativ kénnte versucht werden, das Matrixpolymer so einzustellen,
dass weniger Kohlenstoff, bzw. grofiere Poren gebildet werden, so dass das Vordringen der
Schmelze erleichtert wird. Dies hatte allerdings den Nachteil, dass der Anteil an SiC in der Matrix

geringer ausfallen wiirde.

Die mechanischen Eigenschaften der SiC/SiC CMCs wurden in Biege- und Zugversuchen im
Herstellungszustand sowie nach Oxidation an Luft bei 1200 °C fiir 10 Stunden untersucht (Tab. 4.15
und Tab. 4.16). Die Ergebnisse der Biegeversuche werden zusammen mit der Ausgangsvariante der
vorliegenden Arbeit verglichen, d.h. ohne Faserbeschichtung und Silicierung mit Rein-Silicium bei
1650 °C (vgl. Abb. 4.45a und b). Die Temperaturen und Prozesszeiten der Ausgangsvariante
entsprechen denen der C/C-SiC Herstellung im DLR. Reprédsentative Spannung-Dehnung Kurven
der Biege- und Zugversuche der LSI CMCs im Vergleich zu den PIP CMCs aus Kap. 4.2.3 werden in
Abb. 4.85 dargestellt. Die Ausgangsvariante zeigte eine Biegefestigkeit von 133 MPa und einen
hohen E-Modul von 364 GPa sowie eine nur geringe Bruchdehnung von 0,04 %. Der Verlauf im
Spannung-Dehnung Diagramm entspricht dem einer Geraden. Der Werkstoff gleicht somit einer
monolithischen Keramik ohne Schadenstoleranz. Dieses Verhalten zeigte sich auch in
Mikrostrukturbildern (Abb. 4.46a). Die SiC/SiC CMCs mit BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung
wurden liegend und stehend mit Si92B8 siliciert. Die liegend silicierte Variante erreichte trotz
deutlich geringerem Faservolumengehalts von 32 % im Vergleich zu den 51 % der
Ausgangsvariante eine erheblich hohere Festigkeit von 372 MPa. Der E-Modul war um die Halfte
niedriger und die Bruchdehnung lag mit 0,29 % erheblich hoher. Da der E-Modul der SA3 Fasern
380 GPa betragt, ist der hohere E-Modul der Ausgangsvariante durch den hoheren
Faservolumengehalt nachvollziehbar. Zudem hatte das CMC durch den hohen Faservolumengehalt
nur geringe Abstinde zwischen den Gewebelagen. In Folge dessen wurde dichter Kohlenstoff in den
faserfreien Bereichen mit nur geringen raumlichen Ausdehnungen gebildet. Dies fiihrte dazu, dass
der Kohlenstoff fast vollstindig zu SiC konvertiert wurde und der E-Modul des Werkstoffs

gesteigert wurde.
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Neben dem liegend silicierten CMC wurde eine Platte auch stehend siliciert. Die Festigkeiten lagen
im Ausgangszustand auf einem vergleichbar hohen Niveau. Nach Oxidation war die Festigkeit leicht
niedriger, in Anbetracht der allgemein relativ grofden Streuung der Wert sollte dieser Unterschied

nicht allzu stark ins Gewicht fallen. Daraus folgt, dass auch die stehende Silicierung moglich ist.

Tab. 4.15: Biegefestigkeiten von SiC/SiC mit vierfach-Faserbeschichtung im Vergleich zu einer
unbeschichteten Variante.

Prozess Faser Beschich- FVG Oxidation n L/D 03PB E-Modul €
tung [%] [MPa] [GPa] [%]
SA3
LSI 51 6 20 133+19 364+68 0,04+0,01
Gewebe
LSI SA3 BN/SiC/
liegend Gewebe SiC/pyC 32 --- 4 20 372 +54 175+15 0,29+0,03
LSI SA3 BN/SiC/ 1200 °C
liegend Gewebe SiC/pyC 32 10h, DLR 4 20 351+31 154 +9 0,30 £ 0,05
LSI SA3 BN/SiC/
stehend Gewebe SiC/pyC 32 4 20 357 +73 176+12 0,32+0,03
LSI SA3 BN/SiC/ 1200 °C
stehend Gewebe SiC/pyC 32 10h, DLR 4 20 337 +118 174+20 0,27 +0,09
Tab. 4.16: Zugfestigkeiten von SiC/SiC mit vierfach-Faserbeschichtung.
Prozess Faser Beschichtun FVG Oxidation n OZug E-Modul €
5w [MPa]  [GPa] [%]
LSI SA3 e
stehend Gewebe BN/SiC/SiC/pyC 32 4 192+31 275+58 0,09+0,03
LSI SA3 s 1200 °C
stehend Gewebe BN/SiC/SiC/pyC 32 10h, DLR 3 202+28 231%2 0,12 £ 0,03
a) 600 b) 400
500 4 SA3/SiCN 350 4
g " 300 1 WO SA3/SiCN
a . ) W
% 400 1 SA35sic/sic/oye/ SIC 2 250 JS‘(' (P‘('o
c SA3 50 /sic/sic/me/ SIC OXid. w® «I° ¥
2 300 1 STy 5 200 | 2 5
= SA3/siC Vs 2 R
3 Standard LS s 150 o o
20 4 ! SA3/SICN oxid. a ]
& ! S 00 |
@ 100 ’ N 400 SA3/SICN oxid.
SA3,,,c i/ SICN oxid. 50 - SA3,,,¢ i/ SICN Oxid.
0 . ; . . : 0 . . .
0 0,1 0.2 03 0,4 0,5 0,6 0 0,1 0,2 03 0,4
Dehnung [%] Dehnung [%]

Abb. 4.85: Reprasentative Spannung-Dehnung Kurven von gewebebasiertem LSI-SiC/SiC und PIP-
SiC/SiCN mit verschiedenen Faserbeschichtungen: a) Biegeversuche; b) Zugversuche.
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In den Mikrostrukturbildern der vierfach beschichteten CMCs wurde Faserpullout beobachtet (Abb.
4.86). Der Verlauf im Biegespannungs-Dehnungs Diagramm ist bis ca. 170 MPa linear, danach
verlduft die Kurve flacher, was fiir eine ausgepragte Schadenstoleranz spricht. Im Vergleich zu den
LSI CMCs sind die ermittelten E-Moduln der PIP CMCs niedriger und die Festigkeiten hoher. Nach
Oxidation zeigten sich die LSI CMCs unter den gewahlten Bedingungen erheblich bestdndiger. Im
Biegeversuch wurde 351 MPa nach Oxidation erreicht, was beinahe der Ausgangsfestigkeit
entspricht. Die Festigkeit der PIP CMCs ohne Faserbeschichtung sank hingegen von 525 MPa auf
243 MPa, bei pyC Faserbeschichtung war der Abfall von 319 MPa auf 125 MPa sogar noch
deutlicher. Die Bruchdehnung der LSI CMCs verblieb ebenfalls auf einem dhnlichen Niveau,

wahrend die Bruchdehnung der PIP CMCs teils um mehr als die Halfte niedriger ausfiel.

Abb. 4.86: Bruchflichen von SiC/SiC mit BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung, siliciert mit Si92B8.

Im Zugversuch wurde ein dhnliches Verhalten festgestellt. Hier wurde ausschliefilich eine stehend
silicierte Variante vor und nach Oxidation getestet. Es wurde im Ausgangszustand eine
Zugfestigkeit von 192 MPa bei einem E-Modul von 275 GPa und einer Bruchdehnung von 0,09 %
gemessen. Diese Werte verblieben nach Oxidation auf einem dhnlichen Niveau. Dabei war die
Festigkeit leicht hoher und der E-Modul etwas niedriger. Das Bruchbild zeigte ein nicht-sprodes
Bruchverhalten, wenn auch im Vergleich zu dem PIP Werkstoffen nur leichter Faserpullout
festgestellt wurde. Der LSI Werkstoff zeigte auch nach Oxidation kein sprédes Bruchverhalten. Es

wurde Faserpullout mit niedrigen Pulloutldngen beobachtet (Abb. 4.87).

162



Ergebnisse

Abb. 4.87: Bruchflachen von SiC/SiC mit BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung, siliciert mit Si92B8, nach
Oxidation.

Die Mikrostruktur zeigte kaum Auffalligkeiten nach Oxidation. Fasern, Faserbeschichtung und
Matrix verblieben innerhalb vom CMC unverdndert (Abb. 4.88). Der nach Silicierung teilweise
verbliebene Matrixkohlenstoff innerhalb der CMCs blieb erhalten. Sehr wahrscheinlich sorgte der
LSI Prozess dafiir, dass Matrixkohlenstoff mit einer schitzenden SiC Schicht umhillt wurde. Nur

Kohlenstoff, der durch Probenpréparation in direkten Kontakt zur Luft kam, wurde oxidiert.

CVD-SiC

Abb. 4.88: Mikrostrukturen von SiC/SiC mit BN/SiC/SiC/pyC Faserbeschichtung, siliciert mit Si92B8,
nach Oxidation: a,b) Ubersichtsaufnahmen; c,d) innerhalb vom Faserbiindel.
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Im Vergleich zu den LSI CMCs sank die Zugfestigkeit der PIP CMCs ohne Faserbeschichtung bei
Oxidation von 326 MPa auf 95 MPa und bei pyC Beschichtung sogar von 373 MPa auf 60 MPa. Es ist
anzunehmen, dass die BN Faserbeschichtung unter den gewdahlten Oxidationsbedingungen iiberaus
vorteilhaft ist. Fiir zukiinftige Langzeitanwendungen in Heiffgasumgebung wéire es denkbar die
chemische Zusammensetzung der BN Schicht abzudndern. So wurde fiir BN Schichten berichtet,
dass Siliciumdotierung zu gesteigerter Oxidationsbestindigkeit ohne Verlust der CMC-Festigkeiten
fithren kann [45]. Abgesehen von der Faserbeschichtung wird der Vorteil des Matrixaufbaus mittels
LSI Verfahren deutlich. Das Vordringen von Sauerstoff zur Faser bzw. Faserbeschichtung wird
durch das Auffiillen des Werkstoffs mit Silicilum verhindert. Ein Poren- bzw. Rissnetzwerk wie bei
PIP basierten CMCs, iiber die Sauerstoff Zugang zu Fasern und Faserbeschichtungen erhalt ist nicht
vorhanden. Die einzelnen Komponenten im Werkstoff besitzen zudem sehr niedrige Kontaktwinkel
mit der Silicium-Bor Legierung, so dass die Schmelze alle Komponenten benetzt und versiegelt. Die
einzige Komponente, die der Infiltration entgegen wirken konnte, ist die BN Schicht auf den Fasern,
die allerdings durch die dariiber liegende CVD-SiC Schicht vor der Schmelze abgeschirmt wird.
Womodglich verhilft das in der erstarrten Schmelze enthaltene und fein verteilte Siliciumborid auch
dabei, dass feine Risse in der Matrix rasch durch Ausbildung einer B,03 Schicht versiegelt werden

und das weitere Vordringen von Sauerstoff verlangsamt wird (,,self-healing”).
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit zeigt, wie iiber das PIP- und das LSI-Verfahren hochfeste und schadenstole-
rante siliciumcarbidfaserverstiarkte keramische Verbundwerkstoffe hergestellt werden kénnen. Bei
beiden Verfahren lag der Schwerpunkt auf der Verwendung von Tyranno SA3 Fasern als Faserver-
starkung. Der Matrixaufbau basierte sowohl bei PIP, als auch bei LSI auf der Infiltration von Poly-

meren iiber das Resin-Transfer-Molding Verfahren, gefolgt von Hochtemperaturschritten.

Zur Herstellung der PIP CMCs wurde erstmals das Poly(methylvinyl)silazan PSZ10 von Clariant als
Matrixpolymer verwendet. Es wurde gezeigt, dass das Polymer eine hohe Massen- und Volumen-
ausbeute, sowie eine geringe Viskositit aufweist und damit fiir den PIP Prozess interessant ist. Es
wurde auch gezeigt, dass es wihrend der Aushirtung von PSZ10 zur starken Ausgasung von kurz-
kettigen Oligomeren kommt, die dem Infiltrationsprozess entgegenwirken. Ein angepasster RTM-
Aufbau, sowie die Verwendung von Dicumylperoxid fiithrten zur Verringerung der Gasentwicklung
und somit zu einer stabileren Infiltrationstechnik. Es wurde dargestellt, wie die gewéahlte Pyrolyse-
temperatur und Anzahl der PIP-Zyklen die Verdichtung im CMC beeinflusst. Bei Temperaturen
oberhalb von 1500 °C begann die Kristallisation von amorphem SiCN zu SizN4 und SiC infolge der
carbothermischen Reduktion. Durch den damit einhergehenden Massenverlust und Dichteanstieg
erfordern polysilazanbasierte PIP Prozesse mit Pyrolysetemperaturen oberhalb von 1500 °C deut-
lich mehr Infiltrations- und Pyrolysezyklen um niedrige Porositaten zu erreichen. Nach Infiltration
in Tyranno SA3 Faserpreformen zeigte sich, dass wahrend der Pyrolyse das Polymer von der Fa-
seroberfliche abschrumpft. Die Folgeinfiltrationen fiillten die dabei entstandene Porositit auf.
Wiéhrend der Folgepyrolysen wurde das Polymer erneut von den Faseroberflichen abgeldst und
schrumpfte auf die bestehende SiCN-Matrix. An diesen SiCN/SiCN Interfaces wurde aufgrund der
Hydrolyseempfindlichkeit von SiCN eine Anreicherung mit Sauerstoff gefunden. Restporositit lag
innerhalb von Faserbiindeln in Form von Kleinen Spalten innerhalb der SiCN Matrix oder an Faser-
oberflichen vor. Auflerhalb der Faserbiindel wurden breite Porenkandle beobachtet. Es wurde
gezeigt, dass diese Porenkanaile in Richtung der umgebenden Faserbiindel verlaufen. So liegen die
Porenkanaile bei unidirektionaler Faserverstirkung ebenfalls unidirektional vor, bei Gewebever-
starkung liegen die Porenkandle zweidimensional vor. Es zeigte sich, dass die Porenkanaile inner-
halb vom CMC sehr weitlaufig sind. Bei Gewebeverstiarkung kénnen die Porenkandle auch in 0/90°
Richtung miteinander verbunden sein. Diese weitlaufigen und untereinander verbundenen Kanile
bilden im Oxidationsfall Pfade iiber die Sauerstoff sehr leicht durch den gesamten Werkstoff trans-
portiert werden kann und sich in Folge negativ auf die Langzeitbestandigkeit der SiC/SiCN CMCs

auswirken. Unidirektional verstdrkte CMCs besafden den Vorteil, dass Oxidation aufgrund der
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fehlenden Quervernetzung der Porenkandle verlangsamt erfolgt. In Oxidationsversuchen waren
CMCs ohne Faserbeschichtung bestandiger als CMCs mit pyC Faserbeschichung. Die pyC-Schicht
wurde herausoxidiert und der entstandene Spalt wurde allméhlich mit SiO; gefiillt. Sehr hohe
Festigkeiten und Bruchdehnungen zeigten die CMCs ohne Faserbeschichtung. Mit Gewebeverstar-
kung wurden Biege- und Zugfestigkeiten von 525 MPa und 326 MPa erreicht. Die Bruchdehnungen
lagen bei 0,51 und 0,31 %. Nach Oxidation bei 1200 °C fiir 10 Stunden sanken die Festigkeiten um
60-70 %. Unidirektional verstarkte CMCs ohne Faserbeschichtung erreichten Biege- und Zugfestig-
keiten von 477 und 478 MPa. Nach Oxidation sanken die Festigkeiten um 40 %. Aufgrund der
fehlenden Quervernetzung der Porenkandle verblieb im Kern der CMCs ein schadenstoleranter
Kern. Eine deutliche Verbesserung der Oxidationsbestindigkeit konnte durch Applizierung einer
dufderen CVD-SiC Schicht erreicht werden. Auch unter aggressiven Bedingungen in einem Heifdgas-
priifstand bei 1200 °C in stromender, wasserhaltiger Atmosphdre waren die SiC-beschichteten
SiC/SiCN CMCs bestdndig. Im Vergleich mit anderen C-, SiC- und metallfaserverstarktem SiCN
wurde gezeigt, dass die hohen Festigkeiten und Bruchdehnungen der SA3 Variante auf dem Kon-
zept der Weak-Matrix Composites beruhen. Typischerweise werden SiC-Faser CMCs mit einem
schwachen Faser/Matrix Interface wie pyC oder BN ausgestattet um hohe Festigkeiten und Bruch-
dehnungen zu erreichen. Es ist anzunehmen, dass die vielen Interfaces und Matrixspalten im SiCN
die Matrix schwachen und damit bei Belastung des Werkstoffs Wege fiir die Rissausbreitung bieten.
Die auf diese Weise stark geschwachte Matrix in Kombination mit der hochmoduligen SA3 Faser
bewirkt, dass der Werkstoff auch ohne Faserbeschichtung funktionieren kann. Es zeigte sich aller-
dings auch, dass SiCN/SiCN Interfaces und Spalten besonders stark oxidieren kénnen. Es ist anzu-
nehmen, dass sie Pfade fir Sauerstoff in die Faserbiindel hinein bilden. Die Oxidation dieser Inter-
faces bzw. das Auffiillen der Spalten mit SiO; fiihrt zur Verringerung an Wegen zur Rissausbreitung,
so dass der Mechanismus des Weak Matrix Composites beeintriachtigt wird. Da die Anzahl an
SiCN/SiCN Interfaces PIP-bedingt an Faseroberflichen besonders hoch ist, gelangt Sauerstoff auf

diesem Weg zur Faseroberflache und begiinstigt die Versprodung des Werkstoffs.

Optimierungspotential bietet die Oxidationsbestdndigkeit. Der SiC/SiCN Werkstoff zeigte ohne
dufiere Beschichtung deutliche Versprodung. Die Porenkanéle, die teils auch quervernetzt durch
das gesamte CMC verlaufen, stellen eine Schwachstelle hinsichtlich der Oxidationsbestiandigkeit
dar. Ein Auffiillen der Kanile in einem zusatzlichen Prozessschritt, beispielsweise durch eine
Schmelzinfiltration, konnte den Sauerstofftransport behindern. Ebenfalls konnten modifizierte
Polysilazane verwendet werden, die weniger Oxidationsempfindlich sind. Ein weiterer Aspekt ist
die Pyrolysetemperatur. Unter Hochtemperatur-Langzeitanwendungen besteht die Gefahr, dass die
Matrix nachverdichtet. Um diesem Effekt entgegenzuwirken, konnte die Pyrolysetemperatur weiter

gesteigert werden.
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Neben dem vergleichsweise sanften aber eher langwierigen und dadurch kostenintensiven PIP
Prozess wurde ein schnellerer LSI Prozess entwickelt. Es zeigte sich, dass der LSI Prozess aufgrund
seiner aggressiven Natur viele Anpassungen erforderte um hochfeste, schadenstolerante und
oxidationsbestindige CMCs zu erhalten. Eine direkte Ubertragung der Prozessparameter wie sie
beispielsweise im LSI-Prozess der ebenfalls polymerbasierten C/C-SiC Werkstoffe verwendet
werden, waren bei Herstellung von Tyranno SA3 basierter SiC/SiC CMCs ungeeignet. Mikrostruktu-
runtersuchungen zeigten, dass die Fasern im CMC stark degradiert wurden und keinerlei Scha-
denstoleranz bewirkten. Die Tyranno SA3 Faser wurde daraufhin hinsichtlich Mikrostruktur und
Zusammensetzung analysiert. Es zeigte sich, dass die Faser aus 3C-SiC Kristallen mit Lidngen von bis
zu 300 nm besteht, sowie ausgeprégte Stapelfehler in den Kristallen aufweist. TEM-Analysen zeig-
ten, dass der Kern der Faser einen Uberschuss an feinporésem Kohlenstoff enthélt. In 3DAPT
Messungen wurde nachgewiesen, dass an den Korngrenzen Bor- und Aluminium vorhanden ist. Es
wurde dargelegt, dass die feinkristallinen Fasern aufgrund von Ostwald-Reifung in der Silicium-
schmelze aufgelost werden. Besonders stark war die Auflosung in der Ndhe von Stellen an denen
grofde SiC Kristalle gebildet wurden. Die Ausbildung dieser grofen Kristalle war besonders ausge-
pragt an Stellen im CMC, an denen grof3e Mengen Silicium und dichte Matrixkohlenstoffe vorhanden
waren. Es erwies sich als vorteilhaft eine Matrix aus feinporésem Kohlenstoff einzustellen. Dies
fithrte bei Silicierung zur Ausbildung einer Matrix mit feinen SiC Kristallen mit Langen vergleichbar
zu den Kristallen der SA3 Fasern und in Folge deutlich verringerter Ostwald-Reifung. Ebenfalls
fiihrten niedrige Silicierungstemperaturen zu verringerter Auflésung der Fasern. Ein vollstandiger
Schutz der Fasern konnte durch diese Mafdnahmen allerdings nicht erreicht werden. Verschiedene
Einzel-Faserbeschichtungen wurden untersucht, waren aber hinsichtlich Schadenstoleranz nicht
zielfiihrend. Mithilfe von sehr dicken BN/SiC Schichten wurde Faserpullout erreicht. Es zeigte sich
allerdings, dass die feinlamellaren CVD-SiC Schichten ebenfalls durch Ostwald-Reifung angegriffen
werden. Der Grund hierfiir war, dass die CVD-SiC Oberflache die Ausbildung der vorteilhaften
feinpordosen Kohlenstoffmatrix verhindert. Die daraus resultierend gebildeten dichten Kohlenstoffe
fithren zur Ausbildung ungiinstiger, grofder SiC Kristalle. Es zeigte sich ebenfalls, dass die Auswahl
an zur BN/SiC Schicht kompatiblen Matrixpolymeren sehr eingeschrankt ist. Ebenfalls wurde
festgestellt, dass mit BN/SiC sehr dick beschichtete Gewebe unpraktikabel zum Aufbau von CMCs
sind. Prozesstechnisch giinstigere, diinne Schichten wurden vom LSI Prozess zerstort. Diesem
Problem konnte durch Verwendung von Silicium-Bor Legierungen anstelle von reinem Silicium
begegnet werden. Die Legierungen fiihrten zu einer stark veranderten Mikrostruktur. Das Wachs-
tum von grofden SiC-Kristallen und daraus folgend die fiir Fasern und Faserbeschichtungen tiberaus
degradierende Ostwald-Reifung wurde verhindert. Die Verwendung von Silicium-Bor Legierungen
bieten damit eine effektive Mafinahme um die SiC Bildung und damit die Aggressivitit des LSI
Prozesses zu steuern. Es wurden verschiedene potentielle Griinde fiir dieses Verhalten diskutiert.

Aufgrund der hohen Viskositét der Legierung im Vergleich zu reinem Silicium ist anzunehmen, dass
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die Infiltrationsgeschwindigkeit in die SiC/C Preformen oder aber auch der Transport von Kohlen-
stoff durch die Schmelze deutlich verlangsamt erfolgt. Hierdurch hat der Werkstoff mehr Zeit um
die entstehende Temperaturiiberh6hung infolge der exothermen Reaktion von Silicium mit Kohlen-
stoff an die Umgebung abzugeben. Die ausbleibende Temperaturiiberhéhung verhindert dann
starke Losungs- und Ausscheidungsprozesse. Eine weitere Moglichkeit ist, dass die starkere Los-
lichkeit von Kohlenstoff in Si-B Legierungen dazu fiihren kénnte, dass schnelle Abfolgen von L6-
sungs- und Ausscheidungsprozessen, wie sie im Modell von Pampuch et al. beschrieben wurden,
verlangsamt werden. Ein weiterer Aspekt ist das beobachtete Wachstum von 6H-SiC Kristallen
durch Bor anstelle der fiir den LSI-Prozess typischen 3C-SiC Kristalle. Diese Kristalle wachsen in
Nadelform von Oberflichen Richtung Schmelze, so dass der Ostwald-Reifungsprozess nicht mehr
oberflaichennah erfolgen konnte. Durch das Ausbleiben des SiC Kristallwachstums sank allerdings
auch die Silicierungstiefe in dichte Kohlenstoffe, wie sie innerhalb von BN/SiC-beschichteten Fa-
serbiindeln gebildet wurden. Dies fiihrte zu grofen Mengen an unkonvertiertem Kohlenstoff und
freiem Siliclum. Dem Problem konnte durch eine zusitzliche pyC-Schicht auf der BN/SiC Schicht
begegnet werden. Es zeigte sich, dass durch die pyC Schicht die Ausbildung eines Kohlenstoft-
schaums mit dem Matrixpolymer MF88 erreicht wurde. Der Kohlenstoffschaum war dann im
Gegensatz zu dichtem Kohlenstoff sehr gut mit den Legierungen konvertierbar. Die Si-B Legierun-
gen zeigten in Kontaktwinkelmessungen sehr niedrige Werte auf Kohlenstoff und Siliciumcarbid.
Ab 6 At.-% Bor zeigten die Legierungen eine Totalbenetzung auf C- und SiC-Oberfldchen und sind
folglich fiir die Schmelzinfiltration vorteilhaft. CMCs auf Basis von beschichteten Gewebelagen
waren problematisch hinsichtlich des maximal einstellbaren Faservolumengehalts und hinsichtlich
starker Delaminationsneigung. Aufgrund dessen wurde die Verfahrensabfolge abgedndert. Es
wurde zunachst die Faserpreform aufgebaut und erst anschliefSend beschichtet. Dies fiihrte dazu,
dass die Gewebe durch die Beschichtung miteinander verbunden wurden und mit einer leicht
prozessierbaren Faserpreform weitergearbeitet werden konnte. Der Beschichtungsprozess machte
es notwendig, eine weitere SiC Schicht auf den Fasern zu applizieren, so dass eine vierfach-
Faserbeschichtung erhalten wurde, bestehend aus BN/SiC/SiC/pyC. Mithilfe dieser Beschichtung,
MF88 als Matrixpolymer und der Silicierung mit der Si92B8-Legierung konnten hochfeste und
oxidationsbestandige SiC/SiC CMCs hergestellt wurden. Im Vergleich zur Ausgangsvariante ohne
Faserbeschichtung und ohne angepasstem Prozess konnte die Biegefestigkeit fast verdreifacht und
die Bruchdehnung versiebenfacht werden. Oxidationsversuche bei 1200 °C fiir 10 Stunden an Luft
fithrten zu keiner merklichen Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften oder einer Veran-

derung der Matrix.

Grofies Optimierungspotential bietet das Faser/Matrix Interface. Der LSI-SiC/SiC Werkstoff verfiig-
te letztendlich iiber eine Vierfach-Faserbeschichtung aus BN/SiC/SiC/pyC. Dabei entscheidet die
BN-Schicht iiber die mechanischen Eigenschaften des CMCs, insbesondere unter Anwendungsbe-

dingungen. Ein Schwerpunkt kénnte sein, die optimale BN-Schichtdicke zu identifizieren. Die BN-
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Schicht war herstellungsbedingt amorph. Angepasste Abscheidungsbedingungen konnten die
Abscheidung von hexagonalem BN bewirken, womoglich mit daraus resultierenden verbesserten
mechanischen und oxidativen Eigenschaften. Ein anderer Ansatz ist, die chemische Zusammenset-
zung von BN abzuédndern z. B. durch Siliciumdotierung um die Oxidationsbestdandigkeit zu steigern.
Ebenfalls bietet die SiC Doppelschicht Optimierungspotential. Diese erwies sich als zu dick, um eine
homogene Schmelzinfiltration zu gewahrleisten. Die eingestellten Faservolumengehalte waren
vergleichsweise niedrig. Dies war dem Faserbeschichtungsprozess geschuldet. Hohere Faservolu-
mengehalte konnten den Gasstrom in der CVI Anlage durch die Faserpreform behindern und so zu
einem inhomogeneren Wachstum der Schichten fiihren. Es ist zu erwarten, dass ein optimal einge-
stellter Faservolumengehalt in hoheren CMC-Festigkeiten resultiert. Optimierungspotential bietet
auch die Matrix. Im Matrixbereich zwischen den Gewebelagen waren teils grofe Mengen an un-
konvertiertem Kohlenstoff und freiem Silicium vorhanden. Es wurde gezeigt, dass Matrixkohlen-
stoff durch das Einbringen von Partikeln aufgelockert wird und anschlieffend homogener konver-
tiert werden kann. Dabei ist allerdings zu beachten, dass die Matrixbereiche geniigend kapillare

Porositét besitzen um die Infiltration der Schmelze zu gewéhrleisten.

Zusammenfassend fithrten viele Einzelaspekte in Rohstoffauswahl und Prozessfiihrung zu CMCs
mit hohen Festigkeiten und Bruchdehnungen. Die PIP-basierten SiC/SiCN CMCs zeigten dabei
besonders gute mechanische Eigenschaften bei einfacher Prozessierbarkeit. Die LSI-basierten
SiC/SiC CMCs waren erheblich aufwendiger in der Entwicklung, kdnnen allerdings in einem Bruch-
teil der Zeit von PIP-CMCs hergestellt werden. Die LSI-basierten CMCs zeigten hohe Festigkeiten

sowie eine liberragende Oxidationsbestidndigkeit — auch ohne dufdere Schutzschicht.
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