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1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung

Der weltweite Bedarf an Energie, Rohstoffen und Produktionsgitern ist in den letzten
Jahren kontinuierlich angestiegen. Um die vielfaltigen Herausforderungen, wie die
Erschépfung von Rohstoffquellen, die fortschreitende Umweltbelastung und die globale
Klimaverdnderung meistern zu kénnen, kommt der Entwicklung und Verbesserung von
modernen Werkstoffen und Herstellungsprozessen eine entscheidende Rolle zu. Ein
erhebliches Potential bieten vor allem die keramischen Werkstoffe [1]. Keramiken werden
bereits seit Jahrtausenden beispielsweise als Geschirr, Brennhilfsmittel und Ofenaus-
kleidungen eingesetzt. Bis heute hat sich das Einsatzspektrum keramischer Werkstoffe
durch die konsequente Verbesserung ihrer Eigenschaften deutlich erweitert, so dass ihnen
in manchen Einsatzgebieten (z.B. Luft- und Raumfahrt) sogar eine Schlisselrolle bei
aktuellen und kinftigen Entwicklungen zuteil wird [2].

Keramiken sind anorganische, nichtmetallische und Uberwiegend polykristalline
Materialien, die bei Raumtemperatur aus einer Rohmasse geformt werden und ihre
typischen Werkstoffeigenschaften durch eine Temperaturbehandlung (Sintern) erhalten
[1]. Sie basieren meist auf ionischen oder kovalenten Verbindungen, die man nach ihrem
Sauerstoffgehalt in oxidische oder nichtoxidische (Nitride, Karbide, Boride,...) Werkstoffe
unterteilt. Im angelsédchsischen Raum umfasst der Begriff "ceramics" aber auch amorphe,
anorganische Werkstoffe, wie Glas, Glaskeramik, Emaille, Baustoffe und Bindemittel
(Zement, Kalk, Gips,...). Je nachdem, welche besonderen Eigenschaften die wesentliche
Motivation fur den Einsatz der keramischen Komponenten darstellt, untergliedert man sie
aullerdem in Strukturkeramiken (mechanische, thermische und tribologische Eigen-
schaften), Funktionskeramiken (z.B. elektrische/thermische Leitfahigkeit,...) oder
Biokeramiken (v.a. Kérpervertraglichkeit, Resorbierbarkeit).

Problemstellung

Ein wesentlicher Nachteil keramischer Werkstoffe ist die meist sehr aufwandige, teure und
energieintensive Herstellung. Wegen der sehr hohen Schmelz- oder Zersetzungs-
temperaturen lassen sich Keramiken nicht mit plastischen Formgebungsverfahren
verarbeiten, die meist zur Herstellung von Metallen und Kunststoffen eingesetzt werden.
Stattdessen benétigt man keramische Pulver, die unter Zusatz eines Bindemittels durch
Pressen oder Schlickergiel3en in Form gebracht werden. Das Bindemittel, ein Wachs oder
ein Polymer, muss anschlielend durch eine Warmebehandlung wieder vollstdndig aus
dem Formkdrper entfernt werden. Dieser Schritt wird Entbindern genannt und ist in der
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1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung 7

Regel zeit-, kosten- und energieintensiv. Erst danach erfolgt die Verdichtung des Materials
durch das Sintern. Bei Temperaturen weit Gber 1000 °C verbinden sich die einzelnen
Pulverpartikel durch gekoppelte Diffusions-, Verdampfungs- und Kondensationsprozesse.
Dabei werden die Zwischenrdume (Poren) im Material geschlossen, wodurch die Keramik
stark schwindet. Diese Schwindung betragt flr jede Raumrichtung etwa 20 lin.-%. Bei
komplexen Formen und unterschiedlichen Bauteilstarken ist zuséatzlich mit Deformationen
(Verzug) zu rechnen. Um letztendlich die gewlinschte BauteilgréRe zu erhalten, ist bereits
bei der Formgebung ein Aufmal} nétig, welches die Schwindung der Formkdérper wahrend
des Sinterprozesses und den Materialabtrag bei der anschliefenden Hartbearbeitung
beriicksichtigt. Die hohe Harte und Sprédigkeit der Keramik macht dabei den Einsatz
teurer Schneidwerkstoffe (Diamantwerkzeuge) und keramikgerechter Einspanntechniken
nétig, um die Anforderungen an Malhaltigkeit und Oberflaichenqualitdt der Bauteile
erfillen zu kénnen.

Neben der Verbesserung und Weiterentwicklung der Eigenschaften keramischer
Werkstoffe ist es daher notwendig, auch ihre Herstellung deutlich einfacher sowie energie-
und kosteneffizienter zu gestalten. Die Strategieinitative fur die Keramikforschung in
Deutschland [1] sieht Bedarf hinsichtlich der Optimierung der bestehenden Herstellungs-
prozesse, der verstarkten Einfihrung endkonturnaher Formgebungsmethoden (Near-net-
shape-Technologien) und der Entwicklung neuer, alternativer Herstellungsrouten fir
keramische Werkstoffe. Insbesondere wird darauf hingewiesen, dass eine deutliche
Reduzierung von Herstellungsaufwand und -kosten durch eine Reduzierung der
Sinterschwindung mdéglich wére.

Eine alternative Herstellungsmethode bietet die Precursortechnologie, bei der die Keramik
durch die kontrollierte thermische Zersetzung siliziumorganischer Polymere (Precursoren)
erhalten wird. Gegenlber der herkémmlichen Pulverkeramik bietet diese Methode
zahlreiche Vorteile. Bei der Synthese kénnen Polymere mit fast beliebiger chemischer
Zusammensetzung hergestellt werden, die sich zudem durch eine homogene
Elementverteilung und eine hohe chemische Reinheit auszeichnen. Uber das Molekular-
gewicht und den Verzweigungsgrad der Molekulketten lasst sich der Aggregatzustand und
die Viskositdt gezielt einstellen. Die meist flissigen oder schmelzbaren Precursoren
lassen sich mit Hilfe einfacher, flexibler und kostengiinstiger Verfahren (z.B. Gielen,
Schmelzspinnen oder Tauchbeschichten) verarbeiten, die in der Polymertechnologie
eingesetzt werden. Die Umwandlung des Polymers in eine amorphe Keramik erfolgt im
Anschluss durch eine thermische Behandlung. Fur die so genannte Pyrolyse sind in der
Regel Temperaturen von 800 bis 1000 °C ausreichend. Gegenliber dem herkémmlichen
Sintern, fur welches deutlich h6here Temperaturen bendétigt werden, kdnnen somit Energie
und Kosten gespart werden.
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8 1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung

Trotz dieser Vorteile wurden bisher nur keramische Schichten, Fasern und Mikro-
strukturbauteile mittels siliziumorganischer Precursoren hergestellt. Die Herstellung
grélkerer Keramikbauteile mittels Precursortechnik ist bisher jedoch nicht erfolgreich
umgesetzt worden. Neben den hohen Anschaffungskosten fur die Precursoren hat dies
folgende Grinde:

Die Umwandlung des Polymers in eine Keramik ist mit einem starken Anstieg der Dichte
verbunden. Wahrend der Pyrolyse bis 1000 °C steigt die Dichte etwa auf das 2,5-fache
des Polymers an (s.Kap.2.1). Bei gleichbleibender Masse verringert sich das
Bauteilvolumen also um 60 %. Eine endkonturnahe Fertigung dichter keramischer Bauteile
nur aus Precursoren ist folglich nicht méglich. AuRerdem werden wahrend der
Keramisierung des Precursors gasférmige Zersetzungsprodukte wie Methan oder Ethylen
abgespalten. Diese missen aus dem Material entweichen, verursachen Massenverluste
und erhdéhen somit die Schwindung und die Porositat zusatzlich. Die so genannte
keramische Ausbeute ist vom Precursor abhangig und liegt in der Regel zwischen 65 und
85 Gew.-%. Je geringer die keramische Ausbeute, desto mehr Zersetzungsprodukte
muissen aus dem Bauteil entweichen. Wenn diese Gase nicht ausreichend schnell durch
Porenkanéle im Material entweichen kdnnen, bildet sich im Inneren des Formkdrpers ein
Gasdruck. Risse, Blasen und Abplatzungen sind die Folge und fihren meist zu einer
Schadigung oder sogar zur Zerstérung des Bauteils.

Zielsetzung und Vorgehensweise

Eine der wichtigsten nichtoxidischen Keramiken sowohl fir Struktur- als auch
Funktionswerkstoffe ist Siliziumnitrid (SisN4, s. Kapitel 2.2). Die Ublichen Prozesse zur
Herstellung von Siliziumnitridkeramiken sind allerdings sehr aufwandig und teuer,
insbesondere wegen der notwendigen Entbinderung (s.0.) sowie den hohen Temperaturen
(ca. 1800 °C) und ggf. Gasdrucken (bei GPSN), die fur das Sintern erforderlich sind.

Ein alternativer Ansatz zur kostengtinstigen Herstellung von SisN4-Keramiken stellt die
Kombination der konventionellen Pulverkeramik mit der Precursortechnologie dar. So
konnten keramisierbare, prékeramische Polymere anstelle der konventionellen
kohlenstoffbasierten Polymerbinder (z.B. Polyacrylate) zur Verarbeitung keramischer
Pulver eingesetzt werden. Das Ziel dieser Arbeit ist es deshalb, eine Verfahrens-
technologie fur Siliziumnitridbauteile zu entwickeln, die auf der Nutzung von
prakeramischen Polymeren als artgleiche Binder fir Siliziumnitridpulver basiert. Um eine
gute Implementierung in den industriellen Mal3stab zu ermdglichen, orientiert sich die
Prozessfuhrung dabei hauptséchlich an den in der Industrie etablierten Prozessen, wobei
Uber Pulvergranulation, uniaxiales oder Kkaltisostatisches Pressen, Grinbearbeitung,
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1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung 9

Entbindern und anschlieBendes Gasdrucksintern hochwertige Siliziumnitridbauteile
hergestellt werden sollen.

Als precursorbasiertes Bindemittel soll das Polycarbosilazan ABSE verwendet werden,
das am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe (CME) der Universitdt Bayreuth entwickelt
wurde. Es zeichnet sich durch seine gute Herstellbarkeit, Verarbeitbarkeit und
Bestandigkeit an Luft aus. Bei thermischer Auslagerung unter Schutzatmosphére
(Pyrolyse) bildet es eine amorphe Siliziumcarbonitrid-Keramik (SiCN) und kann deshalb
zur Herstellung keramischer Schichten [3-5], Fasern [6-9] und Mikrostrukturbauteilen
[10,11] verwendet werden. Eine industrielle Fertigung findet durch die Fa. Clariant
Produkte GmbH statt.

Die Zielsetzung dieser Arbeit untergliedert sich in folgende Schwerpunkte:

1. Entwicklung eines Herstellungsverfahrens fiir Si3;N4-Grinkdérper unter
Verwendung des Polysilazans ABSE als keramisierbares Bindemittel

Zunachst ist es nétig, aus dem ABSE-Precursor und dem Siliziumnitridpulver rieselféhige,
nichtstaubende Granulate herzustellen, die sich mittels uniaxialem bzw. kaltisostatischem
Pressen zu stabilen Formk&rpern verarbeiten lassen. Dabei ist zu klaren, wie sich
unterschiedliche Verfahrensparameter wie Precursorgehalt oder Pressdruck auf das
Verdichtungs- und Vernetzungsverhalten der Granulate auswirken. Um die Fertigung
komplex geformter Bauteile zu ermdglichen, sollen sich die resultierenden Formkdérper
durch spanende Verfahren wie Bohren, Drehen oder Frasen bearbeiten lassen.

Wahrend das herkémmliche Entbindern mit einer hohen Gasentwicklung verbunden ist,
entstehen bei der Verwendung prakeramischer Polymere durch die hohe keramische
Ausbeute (bis zu 85 Gew.-%) deutlich weniger gasférmige Zersetzungsprodukte. Ein Ziel
dieser Arbeit ist es deshalb, die thermische Auslagerung der Formkérper deutlich schneller
und kostenglinstiger zu gestalten, als dies beim konventionellen Entbindern (Tmax > 700 C,
Gesamtprozesszeit > 80 h) mdglich ist.

2. Herstellung und Charakterisierung pordser Si3N4iJ/SiCN-Werkstoffe bei
niedrigen Prozesstemperaturen (1000 °C)

Neben der kunststofftechnischen Verarbeitbarkeit besteht ein Vorteil prékeramischer
SiCN-Polymere darin, dass fir ihre Keramisierung bereits Temperaturen von 800 - 1200°C
ausreichend sind. Deshalb soll in dieser Arbeit gepruft werden, ob die mit dem Precursor-
Pulver-Verfahren hergestellten Formkérper nach einer Pyrolyse von 1000 °C bereits Gber
ausreichende Materialeigenschaften, insbesondere eine mechanische Festigkeit von
mindestens 50 MPa verfiigen, um in ausgewahlten Bereichen eingesetzt zu werden. Diese
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10 1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung

Formkérper bestehen dann aus SisNg-Pulverpartikeln, die von der precursorbasierten,
amorphen SiCN-Keramik zusammengehalten werden. Entsprechend kdénnen die
hergestellten Werkstoffe als porése SisN4/SiCN-Keramiken bezeichnet werden. Auf das
kostenaufwandige Sintern kdnnte so verzichtet werden.

Bei der Charakterisierung dieser SisN4/SiCN-Werkstoffe soll aulderdem geklart werden,
wie sich unterschiedliche Prozessparameter wie beispielsweise der Precursorbindergehalt
und der Pressdruck auf das Geflige (Mikrostruktur, Porositat) und die Eigenschaften
(Biegefestigkeit) auswirken. Von besonderem Interesse ist zudem, die Schwindung der
Formkd&rper bei der Pyrolyse moglichst gering zu halten, damit komplexe Bauteile mit
einem mdglichst geringen Hartbearbeitungsaufwand gefertigt werden kénnen.

3. Herstellung dichtgesinterter Si;Ns-Keramiken mit reduzierter Sinter-
schwindung

Auch fir die Herstellung von dichtgesinterten SizNs-Keramiken kénnte die Precursor-
Pulver-Technologie von Vorteil sein. Entscheidend dafir ist insbesondere das
Umwandlungsverhalten der precursorbasierten Keramik wahrend des Sinterns. In friiheren
Arbeiten [12] wurde zwar das Zersetzungs- und Kristallisationsverhalten der SiCN-
Precursorkeramiken (s. Kap.2.1) bis 1800 °C bereits untersucht, alle diese
Untersuchungen fanden jedoch unter Argon oder Stickstoff mit Normaldruckatmosphéare
(0,1 MPa = 1 bar) statt. Da der Atmosphérendruck einen starken Einfluss insbesondere
auf die carbothermische Reaktion (s. Kap.2.1, Gl. 1) hat, muss zuné&chst untersucht
werden, wie sich die reine Precursorkeramik unter den Bedingungen des Gasdruck-
sinterns (1 MPa = 10 bar) verhalt.

Anschlief3end sollen vorpyrolysierte SizN4/SiCN-Formkdrper dazu verwendet werden, um
das Sinterverhalten der Precursor/Pulver-Mischungen zu untersuchen. Wenn beim Sintern
der grofdte Teil des precursorbasierten Binders im Bauteil verbleiben kann, teilweise die
Zwischenrdume der Partikel fullt und sich wahrend des Sinterns in eine annahernd
artgleiche Keramik umwandelt, ist damit zu rechnen, dass die Bauteilschwindung geringer
als Ublich ausfallt. Dadurch kénnten Griinkérper mit weniger Aufmaly gefertigt werden. Bei
gleichbleibendem Ofenvolumen dirften folglich mehr Teile im Sinterofen Platz finden.

Wie das Verhaltnis von Nutzvolumen zu gesintertem Bauteilvolumen (Ausnutzungsgrad)
verbessert werden kénnte, zeigt Tabelle 1. Rechnet man mit einer fir die konventionelle
Pulverkeramik typischen Sinterschwindung von 20 lin.-%, liegt der Ausnutzungsgrad des
Sinterofens bei etwa 50 %. Gelingt es, die Sinterschwindung auf 15 lin.-% zu reduzieren,
wirde der Ausnutzungsgrad um etwa 10 Prozentpunkte steigen. Bei 10 lin.-% Sinter-
schwindung ware sogar eine Steigerung um 22 Prozentpunkte méglich. Die Energiekosten
pro Bauteil kdnnten so gesenkt und die Produktionskapazitdten gesteigert werden.

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



1 Einleitung, Problemstellung und Zielsetzung 11

Deshalb ist es ein wesentliches Ziel dieser Arbeit, mit dem Precursor/Pulver-Verfahren
nicht nur dichte und verzugsfreie SizN4-Keramiken herzustellen, sondern auch die Sinter-
schwindung des Siliziumnitrids von bisher 20 lin.- % auf < 15 lin.-% zu reduzieren.

Tab. 1: Verdnderung des Ausnutzungsgrades eines Sinterofens bei unterschiedlicher

Sinterschwindung der keramischen Bauteile

Griinkérperdimensionen Sinter- Sinterkérperdimensionen
schwin- Nutzungs-
Lange | Breite | Héhe | Volumen QUnog Lange | Breite | Héhe | Volumen | 9rad (%)
(mm) | (mm) | (mm) | (mm?) | @n-%) | mm) | mm) | mm) | (mm?)
100 100 100 |1.000.000 25 75 75 75 421.875 42
100 100 100 |1.000.000 20 80 80 80 512.000 51
100 100 100 |1.000.000 15 85 85 85 614.125 61
100 100 100 |1.000.000 10 90 90 90 729.000 73

4. Erzeugung feinkristalliner SiC-Ausscheidungen in der gesinterten Si3;Nj-
Keramik

Neben den beschriebenen Vorteilen hinsichtlich der Sinterschwindung kénnten auch die
mechanischen und thermomechanischen Eigenschaften der gesinterten Keramik durch
den Einsatz der Precursoren als artgleiche Binder verbessert werden.

Frihere Untersuchungen haben gezeigt, dass die precursorbasierten, amorphen SiCN-
Keramiken bei Temperaturen oberhalb 1400 °C zu feinkristallinem SizNs und SiC
kristallisieren [13-15]. So ware es mdglich, durch geschickte Wahl der Zusammensetzung
des Precursorbinders und der Sinterparameter mikro- oder nanoskalige Fremdphasen-
Ausscheidungen in der SisNs-Keramik zu erzeugen. Mehrere Quellen berichten, dass
feinkristalline SiC-Ausscheidungen die Risszahigkeit, das Kriechen bei hohen
Temperaturen, aber auch die Festigkeit der SizNs-Keramik signifikant erhéhen kénnen
(s. Kap. 2.3.3 bzw. 2.3.4) [16-20]. Je nach Grol3e der eingebrachten Verstarkungsphase
bezeichnet man diese neue Materialklasse als teilchenverstarkte oder nanoskalige
SizN4/SiC-Verbundwerkstoffe.

Deshalb wird in dieser Arbeit untersucht, inwieweit der kohlenstoffhaltige ABSE-Precursor
feine SiC-Ausscheidungen im SizN4 erzeugt, welche GroéRRe diese besitzen und wie diese
im Material verteilt sind.
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5. Versuche zur Ubertragbarkeit der Precursor/Pulver-Verfahrens auf die
Bedingungen der Produktion

Mit Hinblick auf eine kunftige Nutzung der Prozesstechnik muss gepruft werden, ob sich
das Precursor/Pulver-Verfahren vom Labor auf die industrielle Fertigung von SizNs-
Keramiken Ubertragen lasst. Deswegen soll bei Granulationsversuchen im Technikums-
malistab eine grélRere Menge an Precursor/Pulver-Granulat hergestellt werden, um
daraus groRvolumige Bauteile (z. B. Thermoelementschutzrohre) fertigen zu kénnen.
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2 Stand der Technik

Fur die hier vorgestellte Arbeit sind mehrere Forschungsgebiete von Bedeutung, die sich
mit der Herstellung und den Eigenschaften verschiedener keramischer Werkstoffe
beschaftigen. Die folgenden Kapitel geben daher zunéchst einen Uberblick (iber den
aktuellen Stand der Technik in die einzelnen Bereichen der Werkstoffentwicklung.

Kapitel 2.1 befasst sich mit den prékeramischen Polymeren, wobei insbesondere ihr
Vernetzungs-, Pyrolyse- und Kristallisationsverhalten behandelt wird. In Kapitel 2.2 werden
die SizNs-Werkstoffe und ihre besonderen Eigenschaften beschrieben. Diese Keramiken
kénnen durch die gezielte Einbringung von Verstarkungsphasen weiter verbessert werden.
Daher wird in Kapitel 2.3 auf die keramischen Verbundwerkstoffe eingegangen, wobei der
Schwerpunkt auf die Teilchenverbundwerkstoffe, Nanokomposite und die darin wirkenden
Verstarkungsmechanismen gelegt wird. Kapitel 2.4 gibt einen Uberblick tiber die porésen
Keramiken, ihre Herstellung und Anwendung. Da diese Arbeit ein alternatives Verfahren
zur Herstellung von SisNs-Keramiken behandelt, werden in Abschnitt 2.5 kostenglnstige
und endkonturnahe Formgebungsmethoden fir keramische SizN4-Werkstoffe vorgestelit.
In der Vergangenheit wurden prakeramische Polymere in Kombination mit verschiedenen
Pulvern bereits fur die endkonturnahe Herstellung von keramischen Bauteilen eingesetzt.
Die wesentlichen Entwicklungen und Ergebnisse auf diesem Gebiet werden in Kapitel 2.6
beschrieben.

2.1 Prakeramische Polymere (Precursoren)

Prakeramische Polymere sind metallorganische Verbindungen, die analog zu den
kohlenstoffbasierten Kunststoffen durch die Verknipfung monomerer Einheiten zu
polymeren Ketten synthetisiert werden. Fast immer werden Chlorsilane als monomere
Ausgangsstoffe verwendet. Diese werden in grolen Mengen zur Herstellung von
hochreinem, metallischem Silizium fur die Waferfertigung bendétigt und sind dement-
sprechend einfach und preisglnstig erhaltlich.

Die ersten siliziumhaltigen Polymere synthetisierte Kipping im Jahr 1901 [21]. Dabei
handelte es sich um einfache Silikone. 1937 entdeckten dann Helm und Mack [22], dass
sich bei der thermischen Zersetzung von Tetramethylsilan keramisches SiC bildet. Erst in
den 1970er Jahren wurde die |Idee, aus einem Polymer eine Keramik herzustellen, in die
Praxis umgesetzt. Verbeek und Winter [23] waren die ersten, denen es gelang, aus
Polysilazanen Fasern zu spinnen und diese zu SiCN zu keramisieren. Die wenig spater
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entwickelten SiC(O)-Fasern von Yajiama [24], bekannt unter dem Markennamen
Nicalon®, zahlen noch heute zu den wichtigsten kommerziell erhaltlichen SiC-Fasern.
Danach setzte eine intensive Forschung auf dem Gebiet der prékeramischen Polymere ein
und Precursoren mit verschiedensten Zusammensetzungen und Eigenschaften wurden
entwickelt [25,26]. Je nach Anforderung beziglich Verarbeitbarkeit und Anwendungs-
eigenschaften kénnen die Precursoren hinsichtlich ihrer chemischen Zusammensetzung,
Verarbeitungseigenschaften und keramischen Ausbeute mallgeschneidert synthetisiert
werden. Dies ist durch die entsprechende Auswahl der verwendeten Chlorsilane und der
Synthesereaktionen méglich [27].

In Abbildung 1 ist eine Reihe unterschiedlicher Precursorsysteme aufgefiihrt. Gemal ihrer
Zusammensetzung kann man sie in sauerstoffhaltige (z.B. Si-O-C) und sauerstofffreie
(z.B. Si-N, Si-C-N, Si-B-C-N) Precursoren unterteilen. Diese Unterscheidung ist v.a.
sinnvoll, weil Sauerstoff die thermische Stabilitdt der Precursoren limitiert [28,29]. So
kristallisieren Si-O-C-Precursoren bei Temperaturen um 1200 °C zu SiC und SiO;. Das
SiO, erweicht in diesem Temperaturbereich und limitiert somit den Einsatz dieses
Precursorsystems. In sauerstofffreien Precursorsystemen wie SiCN bildet sich dagegen
keine SiO,-Phase, was zu besseren Hochtemperatureigenschaften fuhrt. Da in dieser
Arbeit ausschliel3lich prakeramische Polymere des Stoffsystems SiCN (Polycarbosilazane)
verwendet werden, wird nun im Folgenden speziell auf die Eigenschaften dieser
Precursoren eingegangen.

Poly-(M)-silane
Poly-(M)-silazane _@‘@‘ Poly-(M)-siloxane

-8-®-@- -§-@-G-

Polysilazane Polysiloxane
@0 @0
90 ®- @-0-©-
Polycarbosilazane _@_©_ Polycarbosiloxane

Polycarbosilane
(M =Si, B, P, Al, Ti)

Abb. 1: Vielfalt siliziumorganischer Polymere in Anlehnung an Bill und Greil [25,26]
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Umwandlungsverhalten der SiCN-Precursoren

Im polymeren Zustand besitzen SiCN-Precursoren funktionelle Gruppen (beispielsweise
Si-H, N-H, Si-Vinyl). Wahrend der Auslagerung bei erhdéhten Temperaturen finden
zwischen diesen Gruppen verschiedene Reaktionen (z.B. Transaminierung, siehe Abb. 2)
statt und fihren innerhalb oder zwischen den Polymerketten zu zuséatzlichen
Verknipfungen [30]. Bei dieser Vernetzungsreaktion steigen die Kettenldnge und der
Verzweigungsgrad des Polymers an, so dass ein dreidimensionales Polymernetzwerk
entsteht. Bis ca. 300 °C sind die Verknipfungsreaktionen dann so weit fortgeschritten,
dass der Precursor unschmelzbar und unléslich (duroplastisch) geworden ist.

Je nach Art der ablaufenden Reaktionen spalten sich bei der Vernetzung gasférmige
Produkte (z.B. NH3, Hz) ab. Sie verursachen zusammen mit einigen Oligomeren, die noch
nicht vernetzt worden sind und dadurch abdampfen, einen geringen Massenverlust
(typischerweise ca. 5 Gew.-%).

g \ T>2350°C g \ _
H N—Si— + NH

au 3

.
N S

Abb. 2: Thermische Vernetzung des ABSE-Precursors durch Transaminierung [31]

Wird die Auslagerungstemperatur weiter erhéht, findet im Temperaturbereich zwischen
400 - 800 °C die Keramisierung des Precursors statt. Neben den bis 600 °C ablaufenden
Vernetzungsreaktionen, die den Vernetzungsgrad immer weiter erhéhen, spalten sich in
diesem Temperaturbereich vor allem Methyl- und Vinylgruppen vom Precursornetzwerk
ab. Diese sind meist Uber eine Si-C Bindung an den Precursor gebunden, die jedoch nicht
so stabil ist wie die ebenfalls haufig vorkommende Si-N-Bindung. Viele Si-C-Bindungen
werden daher aufgebrochen und daflr neue, stabilere Si-N-Bindungen geknlpft. Das
SiCN-Netzwerk reichert sich dadurch mit Stickstoff an, wahrend Kohlenwasserstoff-
verbindungen wie CH4 abgespalten werden und den fur die Pyrolyse typischen
Massenverlust verursachen. Oft ist in der Precursorkeramik ein Uberschuss an Kohlenstoff
vorhanden, der bei Temperaturen zwischen 600 und 1000 °C feinste, amorphe
Ausscheidungen bildet, die als ,freier Kohlenstoff* (free carbon phase) bezeichnet werden
[30].
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Bis 800 °C ist die Keramisierung des Precursors gréfltenteils abgeschlossen. Die
erhaltene SiCN-Keramik ist vollstdndig amorph, wobei die Silizium-, Stickstoff- und
Kohlenstoffatome statistisch angeordnet sind. Dazwischen befindet sich fein verteilt der
freie Kohlenstoff, der sich bis etwa 1500 °C umordnet und turbostratische Bereiche formt.
Diese so genannten "Cluster" erreichen eine GrdlRe von bis zu finf Nanometern und
bilden ein percolierendes Netzwerk innerhalb der SiCN-Keramik. Dadurch werden sowohl
die elektrische Leitfahigkeit erhéht als auch Diffusionsbarrieren geschaffen, die die
Umlagerungen und Kristallisation innerhalb des amorphen SiCN-Netzwerkes hemmen
[32]. Zuséatzlich behindert auch der im SiCN-Netzwerk eingebaute Kohlenstoff die Diffusion
von Silizium- und Stickstoffatomen. Deshalb sind fiir das Stoffsystem SiCN hoéhere
Temperaturen fir die Kristallisation nétig, als beispielsweise flir amorphes SiN (900 -
1200 °C [33,34]). Geordnete, aber immer noch amorphe SiNs- und SiCs-Umgebungen
kénnen sich in SiICN dagegen erst ab ca. 1400 °C formen. Diese kristallisieren bis etwa
1570 °C allmahlich zu a-SizN4 und B-SiC [14]. Die Temperatur und die sich bildenden
Kristallphasen kénnen jedoch durch einige Verfahrensparameter (z.B. Gasatmosphare
[35]) oder durch die Zugabe von Kristallisationskeimen (z.B. B-SisNs bzw. a-SiC) [36]
beeinflusst werden.

Nach Abschluss der Kristallisation setzt in der Regel die carbothermische Zersetzung der
SiCN-Keramik ein: Die Kohlenstoffcluster reagieren mit SisN4 zu stabilerem B-SiC und
gasférmigem Stickstoff, der beim Entweichen aus der Precursorkeramik einen erneuten
Massenverlust verursacht (Gl. 1).

Si,N, (s)+3 C(s)—> 3 SiC(s)+ 2N, (g) (Gl 1)

Die Temperatur, bei der die carbothermische Reaktion einsetzt, ist vor allem von der
Atmosphére (z.B. Ar, N2) und dem Druck im Ofen abhangig [12]. So kann beispielsweise
ein Stickstoffuberdruck das Reaktionsgleichgewicht zugunsten der Edukte verschieben.
Das heildt, es sind héhere Temperaturen notwendig, damit die Zersetzung des SizNg4
ablaufen kann. Wird beispielsweise unter Stickstoffatmosphare der Gasdruck von 0,1 auf
0,2 MPa erhdht, so kann die carbothermische Reaktion statt ab 1440 °C [12] erst ab ca.
1530 °C erfolgen [37].

Nach Abschluss der carbothermischen Reaktion besteht die Precursorkeramik fast
ausschlieBlich aus B-SiC und Resten von freiem Kohlenstoff. Der Stickstoff wurde
dagegen komplett aus der Keramik entfernt. Deshalb ist es oft erwlnscht, den
zusétzlichen Massenverlust durch die carbothermische Reaktion von vornherein zu
unterbinden. Eine mdgliche Methode ist die Pyrolyse des Precursors in reaktiver
Ammoniakatmosphare. Durch Steuerung der Prozessparameter kann so der Anteil des
freien Kohlenstoffs gezielt verringert werden [38-40]. Es kdnnen auf diese Weise sowohl
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kohlenstofffreie SiN-Precursorkeramiken als auch stdchiometrisches Siliziumcarbonitrid
ohne freie Kohlenstoffphase (Siz+xCxN4) hergestellt werden.

Die Umwandlung der SiCN-Precursoren vom Polymer zu einer kristallinen Keramik ist mit
einer deutlichen Anderung der Reindichte verbunden (Abb. 3). Im polymeren Zustand
betragt die Dichte der Precursoren zunachst ca. 1,1 g/cm3. Dieser Wert erh6ht sich bei der
thermischen Vernetzung (300 °C, Nj-Atm.) geringfiigig auf etwa 1,3 g/lcm®. Mit der
Keramisierung der SiCN-Precursoren oberhalb von 400 °C kommt es dann durch die
Abspaltung wasserstoffhaltiger Spezies zu einer verstarkten Kompaktierung des Materials,
bei der die Reindichte bis auf ca. 2,3 g/lcm® (bei 800 °C) ansteigt. Wird die Auslagerungs-
temperatur weiter erhéht, dann flihren die Umlagerungsreaktionen innerhalb des
amorphen SiCN-Netzwerkes bis 1400 °C zu einer weiteren, stetigen Dichtezunahme
(2,5 g/cm® nach 1000 °C, 2,7 g/lcm® nach 1400 °C). Mit der carbothermischen Zersetzung
und der Kristallisation des Pyrolysats steigt die Dichte schlieflich bis auf 3,2 g/cm?
(1600 °C), was der Reindichte von kristallinem SiC entspricht [15].

3,2

3,0 -
28 1 Polymer amorphe SiCN - Keramik SiC
,8 1

Ubergang Polymer - Keramik

2,6 - SizN,
+ SiC

24 -
2,2 ] kristallin
2,0 -
18

Reindichte (g/cm?®)

1,6 -
1,4 -
1,2 -

1,0 ) ) ) ) ) ) ) )
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800

Temperatur (°C)

Abb. 3: Charakteristische Anderung der Reindichte fiir SiICN-Precursoren in Abhéngigkeit

von der Auslagerungstemperatur [12]
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Reaktionen der SiCN-Precursoren unter Luftatmosphare

SiCN-Precursoren werden haufig unter Inertgasbedingungen verarbeitet, da sie bereits bei
Raumtemperatur mit Luftfeuchtigkeit reagieren kénnen. Die so genannte Hydrolyse ist
dabei abhé&ngig von der Art und Anzahl der reaktiven Gruppen. Besonders erwahnenswert
ist die Reaktion nach Abbildung 4, bei der sich unter Abspaltung von Ammoniak (NH3)
Sauerstoff in das Polymernetzwerk einbaut. Die Vernetzung des Polymers ist die Folge.

-,
>Si/ ’ S >Si/
\ NH, AN
NH + O—> — = 0 + NH
/ OH ’
\Si/ H N \Si/
/N Si /N

Abb. 4: Vernetzung des ABSE-Precursors durch Reaktion mit Wassermolekliilen [31]

Reaktionen mit Luftatmosphare kénnen aber auch stattfinden, wenn die Precursorkeramik
thermisch oxidiert wird. Im Anfangsstadium der Oxidation erfolgt die Reaktion des
Luftsauerstoffs mit dem freien Kohlenstoff (Gl. 2), der sich an der Oberflache der SiCN-
Keramik befindet [41]. Dabei entweicht CO bzw. CO,. Allerdings hat die Oxidation der Si-
C- und Si-N-Bindungen (GI. 3 und 4) einen positiven Nebeneffekt: es entsteht dabei eine
dichte und passivierende SiO,-Deckschicht [41,42], welche die Oberflaiche der SiCN-
Keramik Uberzieht und diese vor weiterer Oxidation schitzen kann.

2C(s)+ 0, (g)—2CO(g) (Gl. 2)
2 SiC (s)+3 0, (g) — 2 SiO, (s)+2 CO(g) (Gl. 3)
Si,N, (s)+3 0, (g) — 3 SiO, (s)+ 2N, (g) (Gl. 4)

Durch die SiO,-Bildung kénnen Mikro- (<2 nm) oder Mesoporen (2-50 nm, nach
IUPAC), die sich an der Oberflache befinden, bereits an ihrer Mindung verschlossen
werden [41,43]. Das Innere der Precursorkeramik wird so vor der Oxidation geschutzt. Bei
Makroporen oder Porenkanélen (> 50 nm) im Material wird die Oxidation erst durch die
Passivierung der Porenwdnde gehemmt.
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Anwendungspotential der SiCN-Precursoren

Prékeramische SiCN-Polymere eignen sich hervorragend zur Herstellung von Schutz-
schichten auf unterschiedlichsten Substratmaterialien wie Kunststoff, Metall, Keramik,
Glas oder sogar Baustoffen. Sie koénnen beispielsweise Metalle wie Aluminium,
Magnesium, Kupfer, Titan oder Stahl effektiv gegen Oxidation, Korrosion und Verschleif}
schiitzen [3-5,31]. Diese Schichten lassen sich bis zu einer Dicke von etwa 5 um mit
flussigen Precursoren oder Precursorlésungen durch einfache Beschichtungsverfahren
wie Tauchen, Spriihen oder Spincoaten herstellen [44]. Dickere Schichten sind durch den
Zusatz inerter oder reaktiver Fullstoffe erreichbar (s. Kapitel 2.6).

~ M
o T T
DN e VAR
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H / \S| Si H
Sj
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/S| /S' H Sl \N
I | | > [ ]

Abb. 5: Entstehung von kovalenten Metall-O-Si-Bindungen zwischen dem ABSE-Precursor

und oxidischen Oberfldchen

Ein Vorteil der precursorbasierten Schichten ist ihre sehr gute Haftung auf Oberflachen.
Analog zur Reaktion mit Luftfeuchtigkeit (Abb. 4) verbindet sich der Precursor auch mit
Oberflachenoxidschichten, wie sie sich auf fast allen Substratmaterialien befinden

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



20 2 Stand der Technik

(s. Abb. 5) [31]. So werden direkte chemische Bindungen zwischen Schicht und Substrat
geknupft.

In naher Zukunft kdnnten auch aus SiCN-Precursoren hergestellte Fasern eine wichtige
Bedeutung erlangen und sich zu einer interessanten Alternative fir die kommerziell
erhéltlichen, aber sehr teuren SiC-Fasern (z.B. Hi-Nicalon) entwickeln [6,8,45].

Als weiteres Anwendungsgebiet fur prakeramische SiCN-Polymere gewinnt die
Herstellung von Verbundwerkstoffen zunehmend an Bedeutung. So werden Precursoren
als Matrixwerkstoff fur faserverstarkte Verbundwerkstoffe oder zur Fertigung von Nano-
kompositen eingesetzt (s. Kap. 2.3.2 und 2.3.4). AulRerdem kdnnen sie bei der Herstellung
von Metall-Keramik-Verbunden [46,47] oder zur Verbesserung von Kohlenstoffanoden in
Lithium-lonen-Batterien [48,49] Verwendung finden.

2.2 Siliziumnitridwerkstoffe

Siliziumnitrid ist ein keramisches Material mit Uberwiegend kovalentem Bindungsverhalten
[50]. Es ist aus Silizium- und Stickstoffatomen aufgebaut und besitzt eine diamantahnliche
Tetraederstruktur [51,52]. Aus dem stéchiometrischen Verhaltnis von drei Siliziumatomen
zu vier Stickstoffatomen resultiert die chemische Summenformel SizN4. Die aneinander
gekoppelten Tetraeder kdnnen zwei unterschiedliche kristallographische Modifikationen
einnehmen: die a-Phase und die [B-Phase. Beide Kristallstrukturen sind hexagonal,
unterscheiden sich jedoch hinsichtlich ihrer Gitterparameter und der L&slichkeit fur
Sauerstoff. Wahrend die a-Phase bis zu 2 Gew.-% Sauerstoff in ihr Kristallgitter einlagert
[52], kann die B-Phase keinen Sauerstoff aufnehmen [53].

Unter Luftatmosphére Uberzieht sich SisN4 stets mit einer 1 - 2 Monolagen dicken Oxid-
schicht, deren Zusammensetzung einer Mischung von SiO, und Si;N,O entspricht [53].
Die Entstehung der Oxidschicht ist dabei auf die Reaktion von SizNs sowohl mit dem
Sauerstoff der Luft (Gl. 4) als auch mit der Luftfeuchtigkeit zuriickzufihren (Gl. 5). Obwohl
beide Reaktionen bei Raumtemperatur nur sehr langsam ablaufen, ist bedingt durch die
Reaktion (Gl. 5) an feinen SizNs-Pulvern mit hoher spezifischer Oberflache oftmals ein
leichter Ammoniakgeruch feststellbar.

Si,N, () +6H,0(g) —3Si0, (s)+4NH, (g) (Gl. 5)

Rechnet man den im a-SisN4-Gitter gelésten und den in der Oberflachenoxidschicht
befindlichen Sauerstoff zusammen, kommt man fir derartige Pulver auf einen
Gesamtgehalt von etwa 1 bis 2,5 Gew.-%.
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Der stark kovalente Charakter der Bindungen im SisN4 hat eine geringe Eigendiffusion zur
Folge. Zudem besitzt reines SisNs unter Normalbedingungen keinen Schmelzpunkt,
zersetzt sich stattdessen ab einer Temperatur von 1880 °C und 1 bar Stickstoff-
atmosphére (0,1 MPa) zu Silizium und Stickstoff (Gl. 6).

Si;N,(s)  —3Silg,)+2N, (g) 51 (Gl 6)

Die fehlende Schmelzbarkeit und die sehr niedrige Eigendiffusionsrate verhinderten lange
die Herstellung von Bauteilen aus SizN4. Obgleich seit 1859 bekannt, gelang es erst in den
50er Jahren, Formkérper aus SisNg durch die Nitridierung von metallischem Silizium
herzustellen. Wesentlicher Nachteil dieses so genannten reaktionsgebundenen Silizium-
nitrids (RBSN) ist seine hohe Porositat und vergleichsweise niedrige Festigkeit (300 MPa).
Mit der erstmaligen Herstellung komplett verdichteten Siliziumnitrids durch den Zusatz
geringer Anteile von Metalloxiden (MgO) gelang im Jahr 1961 ein entscheidender
Durchbruch. Dieses so genannte "Sinteradditiv" bildet zusammen mit dem SiO, aus dem
Siliziumnitrid eine Glasphase, welche die Licken zwischen den SisNg-Kristallen auffallt
und diese besser aneinander bindet.

Herstellung

Heutzutage haben sich vor allem vier Verfahren zur Herstellung dichter SizN4-Materialien
etabliert: Nach der Formgebung der Pulver (z.B. Uber axiales oder kaltisostatisches
Pressen bzw. Schlickerguss) und dem Entbindern erfolgt die Verdichtung der Formkérper
mittels HeilRpressen (HPSN), Heill-Isostatischem Pressen (HIPSN), Gasdrucksintern
(GPSN) oder dem drucklosen Sintern (SSN) [51,52].

Beim Heillpressen und Heil-Isostatischen Pressen wird die Verdichtung des Materials
durch Eigendiffusion mittels des von au3en aufgebrachten, hohen Drucks und ggf. langen
Prozesszeiten erzwungen. Bei den beiden Sinterverfahren (SSN und GPSN) ist die
komplette Verdichtung des Materials dagegen ausschlieBlich durch Zusatz von
Sinteradditiven und die Bildung einer Flussigphase moglich.

Das Flussigphasensintern ist ein mehrstufiger Prozess, der vor allem von der
Zusammensetzung des Materials und den Sinterparametern abhangt. Im ersten Schritt
reagieren die Sinteradditive mit SiO, oder Si;N,O, welches die Oberflache der SizNy-
Partikel Uberzieht. Es bildet sich eine Glasphase, welche die SisNs-Partikel benetzt.
Kapillarkrafte bewirken Umlagerungsvorgange der SizsNs-Pulverpartikel, die zu einer ersten
Teilverdichtung des Materials filhren. Oberhalb von 1400 °C wird dann das a-SisNy4
thermodynamisch instabil und beginnt sich in der Glasphase zu I6sen [51]. So entsteht
eine mit SisNgs Uberséattigte Schmelzphase, in der sich in der Folge B-SisNs-Keime
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ausscheiden (homogene Keimbildung). Das geléste SisNs diffundiert zu den
thermodynamisch stabilen B-Keimen und kristallisiert an diesen aus. Der SizNs-Gehalt in
der Schmelzphase sinkt, so dass sich weiteres a-SisNs zunachst darin l6sen und
anschlielend ebenfalls an den B-Keimen abscheiden kann. Im Laufe der Zeit wird so das
a-SisNg aufgebraucht und stattdessen bilden sich stangelférmige B-SisNs-Kristalle. Die
wirkenden Kapillarkrafte und Diffusionsvorgdnge sorgen gleichzeitig fur die Verdichtung
des Werkstoffes.

Mikrostruktur

Die charakteristische Mikrostruktur fur flissigphasengesintertes SisN4 besteht aus B-SizNg-
Kristallen, einer amorphen Korngrenzphase und der Glasphase. Die stangelférmigen -
Si3sNgs-Kristalle sind drei-dimensional und statistisch im Material orientiert. Bei Betrachtung
eines zweidimensionalen Gefligebildes (Schliff) entsteht daher der Eindruck, das Material
hatte eine bimodale KorngréRenverteilung [54]. Diese Sténgelkristalle werden von einer
dinnen, amorphen Korngrenzphase von etwa 1 nm Dicke [50] voneinander getrennt,
wahrend die Uberschissige Glasphase die Tripelpunkte zwischen den Stangelkristallen
auffallt [55].

Die sich beim Sintern ausbildende Mikrostruktur und die chemische Zusammensetzung
hat einen starken Einfluss auf die Eigenschaften des Siliziumnitrids und der daraus
gefertigten Bauteile. Daher wird stets versucht, durch die Optimierung von Mikrostruktur
und Zusammensetzung insbesondere die mechanischen und thermomechanischen Eigen-
schaften der Siliziumnitridkeramik zu verbessern. Eine Méglichkeit besteht darin, das I/d-
Verhdltnis der Sténgelkristalle zu erhéhen. Entsteht ein Riss im SizN4, so wachst er in der
Regel durch die Glasphase und wird an den B-SizNs-Stangelkristallen in andere
Richtungen umgelenkt und verzweigt (s. Abb. 6). Damit benétigt der Riss mehr Energie,
um sich durch das Material fortzubewegen. Rissablenkung und -verzweigung stellen
deshalb energieverzehrende Mechanismen dar, weil sie die zum Bruch der Keramik nétige
Energie erhéhen. Je grélier das I/d-Verhaltnis der Stangelkristalle, desto mehr werden die
Risse gezwungen, gréliere Umwege im Material zurtickzulegen. Aulierdem kommt es zur
Risstberbrickung [56] und Pullout [51,57] (Beschreibung s. Kap.2.3.2) von SisNg-
Stangelkristallen, wodurch weitere Energie absorbiert wird.

Damit die B-SizNs-Kristalle in ihrer typischen stangelférmigen Art wachsen kénnen, sind
Ausgangspulver mit definierter Zusammensetzung nétig. Typische Siliziumnitridpulver
bestehen sowohl aus a- als auch aus B-SisN4-Partikeln. Das Mengenverhaltnis zwischen
beiden Partikelsorten bezeichnet man als a/B-Verhéltnis. Sind zu viele B-SizsN4-Partikel im
Ausgangspulver enthalten, so kommt es beim Flissigphasensintern nicht zur homogenen
Keimbildung. Stattdessen wachsen die vorhandenen [-Partikel (heterogene Keimbildung)
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zu riesigen Kristallen an (Uberkritisches Kornwachstum) [54], die sich in ihrem
Langenwachstum gegenseitig sterisch behindern. Das a/B-Verhaltnis im Ausgangspulver
sollte also sehr hoch sein (85/15 [57] bis 95/5 [58]). Eine leichte Verbesserung des
Stangelwachstums lasst sich allerdings erreichen, indem man dem a-reichen SisN4-Pulver
geringe Mengen feiner, nadelartiger B-Kristalle zusetzt (ca. 2,5 Gew.-%, [58]. Durch die so
genannte Kristallimpfung wachsen wéahrend des Sinterns bevorzugt die vorhandenen [3-
Keime zu grof3en, whiskerartigen Stangelkristallen mit hohem I/d-Verhaltnis.

Abb. 6: Energieverzehrende Mechanismen: a) Rissumlenkung und b) Rissverzweigung

Eine zweite Mdglichkeit, die Eigenschaften von Siliziumnitridkeramiken zu optimieren, liegt
in der geschickten Wahl der Sinteradditive. Da Risse im SisN4 in der Regel durch die
Korngrenzphase wachsen, beeinflussen Zusammensetzung und Menge der Glasphase
die Rissausbreitung. Eine Verbesserung der Hochtemperaturfestigkeit und -kriech-
bestandigkeit ist vor allem durch den Einsatz von refraktdaren Additiven wie Seltenerd-
metalloxiden mdglich (wie CeO,, Y03, YbyOs3, LayOs), die eine Glasphase mit einem
héheren Erweichungspunkt bilden als die urspringlich verwendeten Additive (SiO2, MgO
und AlO3) [59]. Zudem muss beachtet werden, dass Seltenerdmetalloxide wegen ihres
hohen Schmelzpunktes auch das Sintern des Siliziumnitrids Uber die Flissigphase zu
héheren Temperaturen verschieben. Um eine komplette Verdichtung des SisNs zu
erzielen, missen deshalb entweder héhere Prozesstemperaturen und -driicke oder aber
Mischungen aus unterschiedlichen Additiven eingesetzt werden [60]. So haben
mittlerweile vor allem Additivkombinationen aus Y,03 und Al,O3; eine weite Verbreitung
gefunden.

Bei geschickter Auswahl der Sinteradditive kann eine Verbesserung der Hochtem-
peratureigenschaften auch durch die Kristallisation der Glasphase erfolgen [61]. In der
Regel ist dafur eine thermische Auslagerung bei ca. 1000 °C im Anschluss an das Sintern
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ndtig, um die Keimbildung und das Kristallwachstum in der Glasphase zu initiieren [61-63].
Die ca. 1 nm dicken Korngrenzen zwischen den SisN4-Sténgelkristallen bleiben aufgrund
von Bindungseffekten jedoch stets amorph [50,55].

Eigenschaften

SizsN4s-Keramiken zeichnen sich durch die Kombination einer Vielzahl von vorteilhaften
Eigenschaften aus. Eine Ubersicht zu den wichtigsten Kennwerten liefert Tabelle 2.

Tab. 2: Charakteristische Eigenschaftswerte von dichten Si;N,-Werkstoffen

Dichte (reines B-Si;N,) (g/cm?) 3,2 [51]
E-Modul (GPa) 300 - 330 [51]
Biegefestigkeit (MPa) RT 470 1100 [52,60,63]
Biegefestigkeit (MPa) 1400 °C 500 - 720 [52,64]
Harte (MNm?) 1600 - 2200 [51]
Risszihigkeit (MPam'?) 4,6 - 11 [55,56]
therm. Leitfahigkeit (W/mK) 15-50 [51]
elektr. Widerstand (Qcm) ~10" [51]

Thermoschock AT, (°C) 650 [65]
thermische Ausdehnung (10°/K) 29-3,6 [51]
Kriechrate ( s™) 1400 °C (4-Punkt-Biegung, 100 MPa) 2x107 [66]

Besonders interessant ist SizN4 vor allem wegen seiner mechanischen Eigenschaften.
Neben ZrO, besitzt SizN4 die héchsten Raumtemperatur-Festigkeits- und —Risszahig-
keitswerte aller technischen keramischen Werkstoffe. Verantwortlich dafur ist die
stangelartige Mikrostruktur mit den darin auftretenden, energieverzehrenden bzw.
bruchhemmenden Mechanismen. Diese bewirken zudem die guten Hochtemperatur-
eigenschaften von SizNs-Keramiken. Neben einer Festigkeit von bis zu 720 MPa bei
1400 °C ist vor allem die hohe Kriechbestandigkeit hervorzuheben. Besonders niedrige
Kriechraten kénnen dabei hauptsachlich durch die Optimierung der Korngrenzphase (s.o.)
erreicht werden.

Des Weiteren erweist sich die geringe thermische Ausdehnung und die gute Bestandigkeit
gegenuber Oxidation und Korrosion [64,67] beim Einsatz bei hohen Temperaturen als
vorteilhaft. Besonders erwahnenswert ist hierbei die hohe Bestandigkeit des SisNg4
gegeniber starken Sauren (z.B. H,SO4, HCI, HF) [68-72], Laugen [68] oder fliissigen
Metallschmelzen (z.B. Aluminium) [73-76].
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Anwendungen

Das breite Spektrum an guten mechanischen, thermischen, thermomechanischen und
chemischen Materialeigenschaften macht SisNs-Werkstoffe interessant fir eine Vielzahl
unterschiedlichster Anwendungen. Eine der Triebkrafte fur die Entwicklung von SisNgs-
Keramiken in den 60er und 70er Jahren des letzten Jahrhunderts war die Aussicht, durch
den Einsatz von keramischen Komponenten in Gasturbinen deren Energieeffizienz
deutlich erhéhen zu koénnen. Und auch die Automobilindustrie erwog den Einsatz
keramischer Bauteile in Benzin- und Dieselmotoren. Gerade von Siliziumnitrid mit seinen
Hochtemperatureigenschaften, der niedrigen Dichte und des positiven tribologischen
Verhaltens erhoffte man sich ein hohes Anwendungspotential [52]. Aus diesem Grund kam
es zur Entwicklung unterschiedlichster Bauteile aus SisN4s wie Verbrennungskammern,
Turbinenschaufeln, Nocken oder Einspritzventilen [77].

Trotz vieler grof3er Entwicklungsprogramme in Europa, den Vereinigten Staaten und in
Japan ist es jedoch nicht zu einem Einsatz von SisNs-Keramiken in Gasturbinen und
Motoren gekommen. Vor allem die hohen Herstellungskosten, Probleme hinsichtlich der
Massenfertigung von Bauteilen und Bedenken bezlglich ihrer Langzeitzuverlassigkeit
verhindern die Verwendung von keramischen Komponenten in vielen Anwendungs-
bereichen. Geblieben sind aber eine Reihe von Bauteilen mit ausgezeichneten
Eigenschaften, welche mit groRem Erfolg in Nischenbereichen Anwendung finden. So
nutzt man in der Kraftwerks-, Energie- und der chemischen Verfahrenstechnik die guten
Hochtemperatureigenschaften und die hohe Korrosionsbestandigkeit der Keramik und
setzt aus SisNs gefertigte Dichtringe, Kolbenringe und Warmetauscher ein. Zudem
pradestinieren die Festigkeit und Steifigkeit, die Abriebbesténdigkeit und die guten
Reibkennwerte das SisN4 fir den Einsatz in Gleit- und Kugellagern oder als Rotoren in
Turboladern [52,77-79]. Diese Komponenten ermdéglichen dank ihrer niedrigen Dichte
héchste Umdrehungszahlen und den Einsatz in korrosiven Medien.

Fur die Luft- und Raumfahrt sind vor allem die gute Hochtemperaturbesténdigkeit und
-festigkeit, die Steifigkeit, die geringe Dichte sowie die niedrige thermische Ausdehnung
von Strukturbauteilen aus Si3sN4 vorteilhaft. Aktuell werden beispielsweise Gehause fir
Aufklarungskameras aus SisN4 gefertigt. Der niedrige thermische Ausdehnungskoeffizient
minimiert Verschiebungen im hochprézisen, optischen Linsensystem trotz haufig
auftretender Temperaturschwankungen. Somit kénnen die Aufldsung und die Abbildungs-
genauigkeit der Kamera deutlich erhéht werden [80,81].

Siliziumnitrid wird auch immer h&ufiger in der Metallindustrie genutzt. So werden seit
einiger Zeit fur die Metallumformung Walzwerkzeuge und Ziehringe aus Siliziumnitrid
verwendet, da diese gegenlber den bisher eingesetzten Stahl- oder Hartmetallwalzen
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eine deutlich héhere Standzeit besitzen, die Walzzykluszeit verkirzen und am gewalzten
Metall zudem die Kaltverfestigung beginstigen [81]. In der Aluminiumgiel3ereitechnik
spricht eine Erh6hung der Standzeit um den Faktor 20 gegentber Stahlbauteilen eindeutig
fur den Einsatz von Siliziumnitrid als Werkstoff fur Steigrohre, Schmelzrinnen und
Schutzrohre (fir Pyrometer oder Tauchheizelemente) [80].

Die gute Abriebbesténdigkeit erméglicht zudem den Einsatz von SizNs fur Schneid-
werkstoffe zur Bearbeitung schwer zerspanbarer Materialien wie Grauguss, Nickel-Basis-
Superlegierungen und rostfreier, austenitischer Stahle [82].

Sputtertargets aus Siliziumnitrid werden dazu genutzt, harte und abriebbestandige
Schichten auf andere Werkstoffe aufzubringen. Aber auch in der Elektronik wird
Siliziumnitrid eingesetzt: Zum einen als elektrisch isolierende und gleichzeitig thermisch
gut leitende Schichten, zum anderen als Tragerplatten fur die mechanische Bearbeitung
und das Atzen von Silizium-Wafern, welche selbst die héchsten Anforderungen hinsichtlich
chemischer Reinheit, Korrosionsbestandigkeit, Oberflachengite und Ebenheit erfillen
[81].

Da die stangelférmigen B-Kristalle ein schadenstolerantes Verhalten bewirken, werden
SisNs-Werkstoffe auch oft als in-situ-Verbundwerkstoffe bezeichnet. Dennoch eréffnet sich
die Mdoglichkeit, durch definiertes Einbringen einer Fremdphase in das Si;N4-Geflige die
Eigenschaften der Keramik, wie beispielsweise die Risszahigkeit, die Hochtemperatur-
festigkeit und die Kriechbestandigkeit, weiter zu verbessern.

2.3 Keramische Verbundwerkstoffe

Trotz ihrer zum Teil glunstigen Eigenschaften (Hochtemperatur-, Oxidations- und
Korrosionsbestandigkeit, Harte, Druckfestigkeit) haben monolithische Keramiken im
Vergleich zu den Kunststoffen und Metallen nur wenig Anwendung gefunden. Ein
wesentlicher Grund neben der oft teueren und aufwandigen Herstellung sind vor allem
einige nachteilige Eigenschaften dieser Werkstoffklasse. Insbesondere wegen der hohen
Sprédigkeit, dem unterkritischen Risswachstum und der starken Streuung bei den
Festigkeitswerten sehen viele Konstrukteure von dem Einsatz keramischer Werkstoffe ab,
auch wenn diese im Hinblick auf das Anforderungsprofil eine optimale L&sung darstellen
wurden [83].

So entstand die Motivation, durch das Einbringen einer Full-, Verstarkungs-, oder
Funktionskomponente in die monolithische Keramik die vorteilhaften Eigenschaften weiter
zu verbessern, nachteilige Eigenschaften zu reduzieren oder sogar ganz neue
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Eigenschaften im Material zu generieren. Die daraus resultierenden Materialien werden
als keramische Verbundwerkstoffe bezeichnet.

In den meisten Fallen erfolgt die Entwicklung und Herstellung keramischer
Verbundwerkstoffe, um je nach Anforderungsprofil die mechanischen Eigenschaften, die
Schadenstoleranz oder die Hochtemperatureigenschaften gegentber der monolithischen
Keramik zu verbessern. Keramische Verbundwerkstoffe eignen sich aber auch zur
Herstellung von Funktionsbauteilen, beispielsweise fir die Energietechnik, Elektronik oder
Sensorik. Durch das Einbringen eines elektrisch leitfahigen, interpenetrierenden
Netzwerkes (z.B. aus Metall, TiN oder ZrB;) [84-87] in die isolierende Matrix kénnen
beispielsweise elektrisch leitfdhige Keramiken hergestellt werden, die zudem mechanisch,
tribologisch und thermisch hoch beanspruchbar sind.

Als Matrixwerkstoff kdnnen sowohl oxidische (SiOj, Al,O3z, Mullit, ZrO,) als auch nicht-
oxidische Keramiken (Si3N4, SiC, B4C) bzw. Glas oder Glaskeramik Verwendung finden.
Je nach Anforderungsprofil werden Schichten, Langfasern, Kurzfasern, Whisker, Platelets,
Partikel oder Metalleinlagerungen in die Matrix eingebracht. Entsprechend kann man
keramische Verbundwerkstoffe in vier Hauptgruppen untergliedern: die Schichtverbunde,
die langfaserverstarkten Verbundwerkstoffe, die teilchenverstarkten Verbundwerkstoffe
und die Nanokomposite [83].

Die folgenden Kapitel geben einen Uberblick ber den Stand der Technik und die
spezifischen Eigenschaften der keramischen Verbundwerkstoffe. Da in dieser Arbeit SizNs-
Keramiken mit feinkristallinen SiC-Ausscheidungen hergestellt und untersucht werden,
wird dabei besonders auf die teilchenverstarkten Verbundwerkstoffe und Nanokomposite
eingegangen.

2.3.1 Schichtverbundwerkstoffe

Ein Ansatz zur Herstellung schadenstoleranter, keramischer Werkstoffe ist die
schichtweise Anordnung unterschiedlicher keramischer Phasen. Die Herstellung dieser so
genannten keramischen Schichtverbundwerkstoffe erfolgt in der Regel durch das
Laminieren dinner, schlicker- oder foliengegossener Schichten [88-92], die anschliel3end
gesintert oder heillgepresst werden. Einige Schichten stehen unter Zugspannungen,
andere unter Druckspannungen. Treten nun Risse senkrecht zur Anordnung der Schichten
auf, so werden diese durch die Eigenspannungen an den Grenzfldichen in die unter
Druckspannung stehenden Schichten umgelenkt [88,89]. Die Wegstrecke, die ein Riss bis
zum endgltigen Bruch zuriicklegen muss, steigt damit deutlich an. Der gleiche Effekt tritt
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auch an Schichtverbunden auf, die aus dinnen Schichten mit geringer Festigkeit und
steifen Sperrschichten bestehen [91-93].

2.3.2 Langfaserverstarkte Verbundwerkstoffe

Eine weitere Mdglichkeit, die Schadenstoleranz keramischer Werkstoffe zu erhéhen, bietet
die Verstdrkung mit Langfasern. Der gegeniber den monolithischen Keramiken
verbesserte Risswiderstand der Faserverbundkeramiken beruht auf mehreren
energieverzehrenden Mechanismen (Abb. 7): Dabei kommt es neben den bereits
genannten Effekten Rissumlenkung und -verzweigung (Abb. 6) zusatzlich zur
Uberbriickung von Rissen (Load Transfer) [94] durch die Fasern in der Matrix. Wesentlich
ist dabei, dass durch das ebenfalls energieaufbrauchende Ablésen der Fasern von der
Matrix (Debonding) ein Faserbruch verhindert wird. Fir den Fall, dass die Anbindung
zwischen Faser und Matrix zu stark ist, kann sie durch das Aufbringen einer Beschichtung
auf die Faser reduziert werden [95,96]. Brechen die Fasern schliellich doch, sorgen
Reibungseffekte beim Herausziehen der Faser aus der Matrix (Pullout) fir eine zusatzliche
Energiedissipation.

Folge dieser Effekte ist eine Verbesserung von Schadenstoleranz, Thermoschock-
bestandigkeit, Schlagfestigkeit und das Auftreten eines fur Keramiken untypischen,
quasiplastischen Dehnungsverhaltens (bis zu 1 % Bruchdehnung [95]).

() i

Ui

Abb. 7: Energieverzehrende Mechanismen in faserverstédrkten Verbundwerkstoffen:

a) Risstiberbriickung, b) Debonding, c¢) Pullout

Anwendungstechnische Bedeutung haben bisher vor allem nichtoxidische Faserverbund-
werkstoffe erlangt [97]. Deren Herstellung erfolgt prinzipiell durch die Impragnierung eines
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porésen Fasergeleges, welches meist aus Kohlenstoff- oder SiC-Langfasern aufgebaut
wurde. Die Impragnierung erreicht man Ublicherweise durch Infiltrationsprozesse wie dem
CVI-Verfahren [98], der Flussigsilizierung (LSI) [95] oder dem PIP-Prozess [28].

2.3.3 Teilchenverstarkte Verbundwerkstoffe

Das Gefiige und die Eigenschaften oxidischer (z.B. Al,O3, ZrO;) oder nichtoxidischer
Keramiken (z.B. Si3N4) kénnen auch durch das Einbringen von Verstarkungsteilchen mit
hoher Harte und hohem E-Modul verbessert werden. Eingesetzt werden dafir meist
Partikel [16,29,99-101], Kurzfasern, Whisker [17,65,96,99,102-107] oder Platelets
[100,108], die zusammen mit den Additiven dem keramischen Ausgangspulver zugesetzt
werden. Die Herstellung der Bauteile kann danach (ber die etablierten Verfahren der
klassischen Pulverkeramik erfolgen.

Die Eigenschaften der resultierenden Teilchenverbunde héngen von einer Vielzahl
unterschiedlicher Faktoren ab: vom Herstellungsprozess, den eingebrachten Teilchen,
dem Matrixwerkstoff bis hin zu den Sinteradditiven. Obwohl es schwer ist, die einzelnen
Werkstoffe miteinander zu vergleichen, wird in diesem Kapitel versucht, die wesentlichen
Eigenschaften der teilchenverstarkten Verbundwerkstoffe zusammenzufassen. Da diese
Arbeit die Entwicklung und Charakterisierung von SizN4/SiC-Keramiken behandelt, wird
besonders auf die Eigenschaften von Verbundwerkstoffen dieses Stoffsystems (s. Tab. 3)
eingegangen.

Tab. 3: Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch Teilchenverstdrkung am Beispiel

von monolithischem und SiC-whiskerverstéarktem SisN, [65]

Si;N,-Matrix | SisN,+ 20 % SiC-Whisker | Anderung (%)
Harte (HV) 1570 1700 +8
E-Modul (GPa) 310 332 +7
Biegefestigkeit (MPa) 1010 920 -9
Risszihigkeit (MPam"?) 6 7 +17
therm. Leitfdhigkeit (W/mK) 26 40 + 53
Thermoschock (°C) 650 1050 + 62

Ein wesentlicher Vorteil teilchenverstarkter Verbundwerkstoffe ist die gegeniber der
monolithischen Keramik erhéhte Schadenstoleranz. So berichten die meisten Literatur-
quellen, dass sich die Risszahigkeit von SizN4 um typischerweise 15 - 50 % erhdhen lasst,
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wenn man 10 bis 20 Volumenprozent SiC-Verstarkungsteilchen in die Matrix einbringt.
Durch die héhere thermische Leitfahigkeit von SiC gegeniber der SisNs-Matrix steigt
zudem auch die Leitfahigkeit des Verbundwerkstoffes an [16]. Thermische Spannungen
kénnen durch die verbesserte Abfiihrung von Warme reduziert werden, so dass auch die
Thermoschockbesténdigkeit ansteigt [65].

Die erhéhte Schadenstoleranz hat jedoch in der Regel niedrigere Festigkeitswerte bei
Raumtemperatur zur Folge. Bei hohen Temperaturen zeigen die Verbundwerkstoffe
jedoch deutlich bessere Eigenschaften: Wahrend in monolithischen Keramiken die
Festigkeiten mit zunehmender Temperatur kontinuierlich absinken, bleiben die Werte in
teilchenverstarkten Verbundkeramiken annéhernd konstant. So gelang es beispielsweise
Lange [16], durch das Einbringen von SiC-Partikeln die 4-Punkt-Biegefestigkeit von SizNg4
bei hohen Temperaturen (1400 °C) zu verdoppeln. Dieser Effekt kann dadurch erkléart
werden, dass die eingebrachte Fremdphase Kornwachstums- und Kriechprozesse im
SisNs hemmt, welche normalerweise die Hochtemperatureigenschaften der Keramik
herabsetzen.

Auch bei den teilchenverstarkten Verbundwerkstoffen ist die Erhédhung der Schadens-
toleranz auf energieverzehrende Mechanismen im Material zurlickzufihren. An den
Teilchen kommt es zur Ablenkung oder Verzweigung von Rissen (s. Kap. 2.2, Abb. 6), in
manchen Fallen auch zur Bildung von Mikrorissen vor der eigentlichen Rissspitze [102].
Da die Amplitude der Rissablenkung und somit die zum Bruch nétige Energie erhdht wird,
wenn die Teilchen gréRer als die Matrixkérner sind, erhéht sich die Wirksamkeit dieser
Mechanismen mit zunehmender Teilchengrélie [16].

Bei Werkstoffen, die mit Whiskern oder Kurzfasern verstarkt wurden, kénnen die flr
Fasern typischen Verstdrkungseffekte wie Risstberbrickung, Debonding und Pullout
(s. Kap. 2.3.2, Abb. 7) die Risszahigkeit des Werkstoffes zusatzlich erhéhen. Bedingt
durch die geringe Lange und das niedrigere I/d-Verhéltnis im Vergleich zu den Langfasern
sind diese Effekte bei den whisker- oder kurzfaserverstarkten Werkstoffen jedoch nicht so
stark ausgepréagt. Hier spielt zudem die Ausrichtung der Fasern eine bedeutende Rolle:
Die héchste Energieabsorption erreicht man an Whiskern oder Kurzfasern, die parallel zur
Belastungsrichtung orientiert sind. Je nach Anwendungsprofil kann es unter Umstanden
sinnvoll sein, Verbundwerkstoffe mit anisotropem Gefiige mittels HeilRpressen
[99,103,104] oder thermoplastischer Formgebung (z.B. Extrusion [105], s. Kap. 2.5)
herzustellen. Dabei muss jedoch beachtet werden, dass sowohl die Festigkeit als auch die
Schadenstoleranz des Werkstoffs senkrecht zur Whisker- bzw. Faserorientierung in der
Regel deutlich niedriger sind.

Eine wesentliche Bedingung fir die Wirksamkeit der beschriebenen Verstarkungs-
mechanismen ist auch hier eine moderate Anbindung der Verstarkungsteilchen an die
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umgebende Matrix. In Matrices aus Siliziumnitrid ist eine gunstige Grenzflache meist
dadurch gegeben, dass die amorphe Glasphase nicht nur die einzelnen SisNs-Kdrner,
sondern auch die Verstarkungsteilchen umhdllt. In anderen Matrixwerkstoffen muss die
Grenzflache ggf. durch eine Beschichtung angepasst werden [96].

Bei den Teilchenverbunden missen auflierdem weitere Effekte beriicksichtigt werden, die
einen starken Einfluss auf die Eigenschaften besitzen: Wahrend des Sinterns hemmen die
eingebrachten Verstadrkungsteilchen das Kornwachstum der Matrix, so dass ein sehr
feines Geflige mit einer engen KorngréRenverteilung entsteht. Negative Effekte wie
Uberkritisches Kornwachstum (Kap. 2.2) kénnen so unterbunden werden. Die
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften ist deshalb teilweise auf das Absinken der
kritischen DefektgréRe [29] zurlickzuflhren.

Die Verzégerung des Kornwachstums kann aber auch Nachteile mit sich bringen. So
berichtet Buljan [99], dass B-SisN4-Sténgelkristalle durch die Verstarkungsteilchen an
ihrem Langenwachstum gehindert werden. Da die Verstarkungsteilchen selbst jedoch
haufig ein niedrigeres I/d-Verhaltnis besitzen, wirken sie sich sogar nachteilig auf
Festigkeit und Risszahigkeit aus. Zuséatzlich verlangsamt sich auch die Verdichtung der
Formkd&rper [100]. Viele Autoren berichten von einer erhéhten Restporositat im Material,
welche mit der Menge der Verstarkungsteilchen ansteigt und die mechanischen
Eigenschaften herabsetzt [16,17,102]. Bei SisN4-Matrices wird auf’erdem die Phasen-
umwandlung von a-zu B-SisNs wdhrend des Sinterns verzogert [107]. Einer daraus
resultierenden  Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften kann nur
entgegengewirkt werden, indem man die Prozessparameter beim Sintern bzw.
HeilR3pressen (Druck, Temperatur oder Haltezeit) erhoht.

In den 1950er Jahren wurden die so genannten Glaskeramiken entwickelt, welche durch
Keimbildung und Kristallisation mikro- oder gar nanoskaliger Kristallite im Glas hergestellt
werden [109]. Diese in-situ erzeugten, teilkristallinen Teilchenverbunde zeichnen sich vor
allem durch ihre geringe Warmeausdehnung aus. Im Alltag kennt man derartige
Materialien z.B. unter dem Markennamen Ceran® oder Zerodur® (Fa. Schott), welche z.B.
fur Glaskeramik-Kochfelder oder Teleskop-Spiegeltrager eingesetzt werden [110]. Da
vermutet wurde, dass durch ein noch feineres Gefige in den kristallinen
Teilchenverbunden auch héhere Festigkeitswerte bei Raumtemperatur erreicht werden
kénnten, entstand die Motivation, durch das Einbringen feiner Nanopartikel die
vorteilhaften Eigenschaften der Teilchenverbunde weiter zu verbessern.
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2.3.4 Nanoverbundwerkstoffe

Die Nanoverbundwerkstoffe stellen einen Sonderfall der partikelverstarkten Verbund-
werkstoffe dar, werden aber aufgrund ihrer besonderen Eigenschaften meist als
eigenstandige Verbundwerkstoffklasse gefiihrt. Gemall der Bedeutung der Vorsilbe
.,Nano“ (vom griechischen Wort ,Nanos“ = Zwerg) beschreibt diese Bezeichnung
mehrphasige Werkstoffe, die mindestens eine nanoskalige Komponente (< 100 nm)
enthalten [19]. Das Ziel dieser Werkstoffklasse ist die gleichzeitige Erhéhung von
Festigkeit, Risszdhigkeit und den Hochtemperatureigenschaften, was bei den
teilchenverstarkten Verbunden in der Regel nicht gelingt.

Da zur Herstellung von kristallinen Nanokompositen feine und hochreine Ausgangspulver
bendtigt werden, die lange Zeit nicht verfligbar waren, gelang es erst Ende der 80er Jahre
Niihara, entsprechende Werkstoffe herzustellen [111]. Niihara entwickelte aul’erdem ein
Konzept fur das mikrostrukturelle Design von Nanoverbundwerkstoffen [18], welches die
Unterteilung der Verbunde in vier verschiedene Gefligestrukturen vorsieht (Abb. 8).

Die Gefligestrukturen a) bis c) bestehen aus mikroskaligen Primérkérnern, in deren
Inneren (a), an deren Korngrenzen (b) oder in beiden gleichzeitig (c) sich feine,
nanoskalige Ausscheidungen befinden, welche die besonderen Eigenschaften dieser
Verbundwerkstoffe hervorrufen. Dementsprechend werden diese Verbundtypen haufig als
Mikro/Nano-Komposite bezeichnet [66,112-115]. Bei der vierten Gefligestrukturvariante
(Typ d) sind alle im Werkstoff enthaltenen Phasen nanoskalig, so wie es Roy in der ersten
Definition fur Nanokomposite [116] postulierte. Entsprechend nennt man diese Werkstoffe
auch Nano/Nano-Komposite.

Die meisten Arbeiten beschaftigten sich bisher mit der Herstellung von nano-SiC-
verstarkten Materialien mit SisN4 [18,20,39,66,111-130], Al,O3; [18,131-134] oder Mullit
[134] als Matrixphase. Berichtet wird aber auch von Verbundwerkstoffen vieler anderer
Stoffsysteme [19], wie etwa Al,O3/ZrO, [135] oder B4C/BN [136]. Da in dieser Arbeit SizNy-
Keramiken mit feinkristallinen SiC-Ausscheidungen hergestellt und untersucht werden,
wird im Folgenden ausschlieBlich auf die Verbundwerkstoffe des SizN4/SiC-Systems
eingegangen.

Die ersten Si3zN4/SiC-Nanokomposite wurden aus amorphen SiCN-Pulvern hergestellt,
welche durch chemische Gasphasenabscheidung (CVD) siliziumorganischer
Verbindungen [18,39,111,137] gewonnen wurden. Berichtet wird aber auch von der
Herstellung amorpher Pulver aus reaktiven Gasen (NHs, CyH,, CH4, Hz) mittels Plasma-
CVD [138], SHS [37] oder Lasersynthese [117]. Alle diese Verfahren liefern hochwertige
und feine SiCN-Nanopulver, die allerdings wegen des hohen apparativen Aufwands,
niedriger Ausbeuten und Prozessgeschwindigkeiten teuer sind.

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



2 Stand der Technik 33

Ein anderes Herstellungsverfahren fur SiCN-Pulver bietet die Precursortechnologie
[20,118-121]. Dabei werden die Precursoren zunadchst bei etwa 1000 °C pyrolysiert und
anschliel3end zu einem feinen Pulver aufgemahlen. Diese Herstellungsmethode ist jedoch
ebenfalls kostenintensiv, da viele Prozessschritte (Precursorsynthese und -aufbereitung,
Pyrolyse, Mahlen und Sieben des Pulvers) nétig sind.

GEHD (A
G

a b

Abb. 8: Klassifikation keramischer Nanokomposite nach Niihara [18]: a) Intra-, b) Inter-, c)

Intra/Inter- und d) Nano/Nano-Komposite

Bei allen hier beschriebenen Verfahren kann (ber die Zusammensetzung der
Gasatmosphare bei der Pulversynthese bzw. Precursorpyrolyse (z.B. NHs;-Gehalt) der
Kohlenstoffgehalt des SiCN-Pulvers eingestellt werden [20,111,118-121]. Wird das
amorphe SiCN-Pulver anschlielfend mit Sinteradditiven versetzt und anschliel3end
gesintert bzw. heil3gepresst, so bestimmt der Kohlenstoffgehalt des Pulvers den Anteil an
SiC, welches im SisN4/SiC-Nanokomposit gebildet wird.
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Der grofite Unterschied der Nanoverbundwerkstoffe gegeniber den herkdmmlichen
Teilchenverbunden ist ihre deutlich feinere Gefligestruktur. Werden amorphe SiCN-Pulver
verwendet, so missen diese zu Beginn des Sinterprozesses zunéchst zu SisN4 und SiC
kristallisieren. Das Kornwachstum wird verzdgert und zu hdheren Sintertemperaturen
verschoben. Zudem wirken die feinen, gleichmé&Rig in der Uberséttigten Schmelze
verteilten SiC-Kristallite als heterogene Keimbildner fur das B-SisNg [18,111,112,125]. Die
Anzahl der B-SizN4-Keime steigt deshalb an. Diese wachsen dann zu einem feinen und
nadelartigen Gefuge mit enger KorngréRenverteilung [126,139]. So kann Uberkritisches
Kornwachstum (s. Kap. 2.2) effektiv verhindert werden [19,124]. Aufgrund der homogenen
Verteilung der Elemente Si, N und C im amorphen Pulver entsteht dabei ein sehr
homogenes Gefiige. Die DefektgréRe im Material sinkt deshalb deutlich [19,111,139], was
sich positiv auf die mechanischen Eigenschaften und die Reproduzierbarkeit der
Werkstoffeigenschaften auswirkt [111,119].

Enthalt das amorphe SiCN-Pulver zudem freien Kohlenstoff, kénnen weitere Nano-SiC-
Ausscheidungen im Material entstehen. Der freie Kohlenstoff kann dann gemald der
Gleichung 24 (s. Kap. 4.4.3) mit dem SiO,-Gehalt der Glasphasenschmelze zu SiC
reagieren [20,66,113,114,119].

Ein Teil der im Nanoverbundwerkstoff gebildeten SiC-Kristallite sammelt sich wahrend des
Sintervorgangs an den Korngrenzen (Inter-SiC), wahrend der andere Teil von den
wachsenden B-SizNs-Sténgelkristallen eingeschlossen wird (Intra-SiC). Betrachtet man die
Mikrostruktur genauer, féllt auf, dass vor allem die grolRen SiC-Kristalle an den
Korngrenzen zuriickbleiben, die kleinen dagegen haufiger von den SizN4-Stangelkristallen
umwachsen werden [127,139]. Manche dieser Intra-SiC-Kristallite sind zudem direkt an
das umgebende SisNs-Korn gebunden, andere dagegen Uber eine diinne Zwischenschicht
aus Glasphase. Die Ursache fur diese Besonderheiten der Gefiigeentwicklung sind bisher
noch nicht eindeutig geklart. Es gibt lediglich unterschiedliche Modellvorstellungen fir die
dabei stattfindenden Prozesse [66,113,114,128,139].

Fest steht aber, dass sich bei niedrigem SiC-Gehalt (bis 20 %) Verbundwerkstoffe mit dem
Mikro/Nano-Gefiige ausbilden, wobei sich stets sowohl intra- als auch interkristalline SiC-
Ausscheidungen im Material bilden (Abb. 8, Typ c). Die beiden Gefigemodelle Typ a
und b (Abb. 8) treten bei SizN4/SiC-Werkstoffen offensichtlich nicht auf. Bei héheren SiC-
Gehalten wird dann das Wachstum der B-SizNg4-Kristalle so weit behindert, dass
Materialien mit Nano/Nano-Gefiligestruktur (Typ d) entstehen. Dabei kann jedoch auch die
a- zu B-Umwandlung des Si3zN4 [118,125], das Wachstum der Stangelkristalle [115] und
das Sintern zu vollstédndiger Dichte [19,125] behindert werden, so dass unter Umstanden
die Risszahigkeit und die Festigkeit des Werkstoffes absinken. Eine Anpassung der
Prozessparameter oder die Reduzierung des SiC-Gehaltes im Material kann nétig werden.
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Als Mitte der 1990er Jahre auch nanoskalige, kristalline Keramikpulver (z.B. SisNy4, SiC,
Al;O3) verfugbar wurden, entstand eine weitere Méglichkeit zur Herstellung von Nanokom-
positen. Diese kristallinen Pulver sind kostengiinstiger als die amorphen SiCN-Pulver und
lassen sich als Pulvermischungen zu Nanoverbunden verarbeiten [120,121,125,129,130].
Die Entwicklung der Mikrostruktur wéhrend des Sinterns verlduft zwar &ahnlich, jedoch
entsteht durch starkeres Kornwachstum ein deutlich gréberes Geflige. Die Neigung
kristalliner Nanopulver zur Agglomeration flihrt zusatzlich auch zu inhomogenen
Pulvermischungen [19]. Es entstehen so Werkstoffe mit Defekten und ungleichméaRigerer
Mikrostruktur, die in der Regel auch schlechtere mechanische Eigenschaften besitzen.
Einen Kompromiss zwischen Eigenschaften und Herstellungskosten [20] bietet die
Kombination von kristallinem SizNs-Nanopulver und amorphem SiCN-Pulver. Das SiCN
wirkt als heterogener Keimbildner, hemmt das Kornwachstum und erzeugt die
gewilnschten  SiC-Nanoausscheidungen im  Verbund [66,113,115,121,124,127].
Gegentiber der Herstellung mittels kristalliner Pulvermischungen kann so die durch-
schnittliche KristallitgroRe von ca. 200 nm auf 30 nm gesenkt werden [124]. Sie liegt damit
im gleichen Grolienbereich wie bei den Nanoverbunden, die aus den reinen, amorphen
SiCN-Pulvern hergestellt wurden.

Die unterschiedlichen Ausgangsstoffe, Herstellungsprozesse und Parameter sowie die
daraus resultierenden Unterschiede hinsichtlich Zusammensetzung und Gefligestruktur
erschweren einen Vergleich der SisN4/SiC-Nanoverbundwerkstoffe und ihrer
Eigenschaften. Trotzdem soll im folgenden Abschnitt versucht werden, die wesentlichen
Eigenschaften der Si3sN4/SiC-Nanokomposite zusammenzufassen.

Die Nanoverbunde besitzen eine verbesserte Risszahigkeit gegeniber monolithischem
SisN4. Ahnlich wie bei den mikroskaligen Teilchenverbunden werden meist Werte von 6 -
7 MPam'? errreicht. Je nach verwendeter Messmethode kénnen die Werte stark
schwanken, teilweise wird sogar von bis zu 12 MPam'? berichtet [126]. Auch hier sind die
guten Eigenschaftswerte auf die Verstdrkungsmechanismen Rissablenkung und Riss-
verzweigung [19,126] zurtckzufihren. Bei stangelartigen SizNg-Kristallen kénnen zudem
Risslberbriickungs- und Pull-Out-Effekte auftreten [126]. Anders als bei den Verbund-
werkstoffen, die mit mikroskaligen Teilchen verstarkt sind, sinkt bei den Nanoverbunden
die Festigkeit bei Raumtemperatur gegentiber monolithischem SisN4 nicht ab. Stattdessen
kann sogar ein Festigkeitszuwachs von bis zu 1550 MPa beobachtet werden [18].

Mit den Nanokompositen gelingt es zudem, die Hochtemperatureigenschaften im
Gegensatz zu monolithischem SizN4 und den mikroskaligen Teilchenverbunden weiter zu
verbessern. Dabei werden vor allem die Hochtemperaturfestigkeit und die Kriech-
bestandigkeit der Nanoverbunde erhdht. So kénnen bei 1400 °C Festigkeiten von bis zu
1080 MPa erreicht werden [18,19]. Neben den bereits in Kapitel 2.3.3 beschriebenen
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Effekten haben vor allem die Nanoausscheidungen an den Korngrenzen einen positiven
Einfluss, indem sie das Korngrenzgleiten hemmen (Pinning-Effekt [18,19,121,127]) und als
Diffusionssperre wirken [66,113]. Bei Materialien, die aus amorphen, kohlenstoffhaltigen
Pulvern hergestellt wurden, wird auRerdem durch die Reduktion von SiO; (s. Gl. 22 - 24)
die Menge der Glasphase verringert und ihre Zusammensetzung so verschoben, dass sich
das Materialverhalten bei hohen Temperaturen verbessert. Deshalb besitzen SizN4/SiC-
Nanokomposite in der Regel niedrigere Kriechraten als monolithisches SizN4 [121,122]
(5 x10®s™, vgl. mit Tab. 2 [66,113]).

Generell kann festgestellt werden, dass die aus amorphen Pulvern hergestellten
Nanoverbunde die besten mechanischen Eigenschaften besitzen, gefolgt von den
Kompositen, die aus der Mischung von kristallinem SisN4 und amorphem SiCN hergestellt
wurden. Bezuglich der optimalen Menge an SiC-Ausscheidungen im Verbundwerkstoff
gehen die Meinungen der Autoren teilweise weit auseinander. Meistens wird jedoch ein
SiC-Gehalt von etwa 10 £ 5 % als Optimum angesehen.

Die Nanokomposite besitzen aber auch Potential fir Funktionsbauteile. So kénnten sich
die Nanokomposite mit niedrigem SiC-Gehalt z.B. als Substratmaterialien fur die
Elektronik eignen, da sie neben verbesserten mechanischen Eigenschaften auch ahnliche
elektrische Eigenschaften wie monolithisches SisNs besitzen. Steigert man die
Konzentration der SiC-Ausscheidungen im Material, erhéht das besser elektrisch und
thermisch leitende SiC allerdings die elektrische und thermische Leitfahigkeit im
Nanoverbundwerkstoff. Sawaguchi und Balog berichten, dass die Zunahme der
Leitfahigkeiten nicht linear, sondern ahnlich der Perkolationstheorie erfolgt. Bereits ab
einem SiC-Gehalt von etwa 10 % steigt daher die elektrische Leitfahigkeit der
Nanokomposite deutlich an [39,115]. Dies kann auf eine Konzentration der SiC-Aus-
scheidungen an den Korngrenzen zurtckgefuhrt werden, die ab diesem SiC-Gehalt als
elektrisch halbleitende Pfade im Material fungieren. Durch die Steuerung des SiC-Gehalts
kénnen folglich halbleitende Keramiken hergestellt werden.

2.4 Porose Keramiken

Poren in keramischen Werkstoffen werden in der Regel als zu vermeidende Fehlstellen
angesehen. Uberschreitet bei einem mechanisch belasteten Bauteil die Porengréfe die
"kritische DefektgroRe" flir den keramischen Werkstoff, gelten die Poren als
bruchauslésend. Beim Einsatz unter hohen Temperaturen erméglichen es die Poren
aullerdem, dass durch die Zirkulation von korrosiven Fluiden und Zersetzungsprodukten
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nachteilige Prozesse wie Diffusion, Oxidation, Korrosion und Kriechen schneller ablaufen
kénnen als in der dichten Keramik [140].

In einigen Anwendungsbereichen sind porése Keramiken aber nicht nur tolerierbar,
sondern sogar erwiinscht: Besonders dann, wenn die Poren flr die Funktion des Bauteils
mafgeblich sind und keramische Werkstoffe wegen ihrer hohen Einsatztemperaturen und
der guten Bestandigkeit gegeniber korrosiven Flussigkeiten und Gasen gefordert werden
[141]. Daher eignen sich offenporige keramische Bauteile und Schdume sehr gut fiir den
Einsatz als hochtemperaturbestandige Filter, Membranen, Katalysatortrager, Sensoren,
Warmetauscher oder Porenbrenner. Zudem kdnnen sie als Vorkdrper fur die Herstellung
von Metall-Keramik-Verbundwerkstoffen verwendet werden, die z.B. mittels Metall-
infiltration hergestellt werden [87]. Keramische Schaume mit geschlossenen Poren eignen
sich dagegen sehr gut als hochtemperaturbestédndige, thermische und akustische
Isolatoren [26,142].

Die Herstellung poréser keramischer Bauteile kann mittels unterschiedlicher Verfahren
erfolgen: z. B. durch das Schdumen mit Hilfe eines Treibmittels [26,143] oder das
Zusetzen eines porenbildenen Fllstoffes [142,144,145]. Uber Art und Menge der Zuséatze
l&sst sich die Porositdt, Porengrdfde und -geometrie gut steuern. Bei einer anderen
Methode werden Polymerschdume [146] oder porése Wachsmodelle [147] als Preform
verwendet. Dieses Negativmodell taucht man in einen keramischen Schlicker und trocknet
es anschlieBend. Wéahrend der darauf folgenden Temperung wird zunéchst die Preform
bzw. der porenbildende Fullstoff herausgebrannt und anschlielRend die verbliebene
Keramik gesintert. Bei offener Porositat kann der Poren- oder Formbildner alternativ auch
mit einem L&sungsmittel extrahiert werden.

Bei fast allen pordésen Keramiken ist jedoch Sintern erforderlich, um die nétige
Konsolidierung der keramischen Pulver zu erreichen. Eine Ausnahme stellen nur die
porésen Keramiken dar, die mit Hilfe préakeramischer Polymere [145,148] oder
Precursor/Pulver-Mischungen [149] hergestellt werden.

2.5 Kostengiinstige und endkonturnahe Fertigung von Si;N;-
Keramiken

In den letzten Jahren gewinnen kostengunstige und endkonturnahe Fertigungsverfahren
fur keramische Bauteile immer mehr an Bedeutung.

Ein alternatives Formgebungsverfahren fur plattenférmige, keramische Bauteile ist das
Foliengiel3en keramischer Schlicker. Dieses Verfahren wird haufig zur Herstellung von
keramischen Substratmaterialien fur die Elektronikindustrie eingesetzt. Inzwischen ist
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Foliengiel3en trotz der in Kapitel 2.2 beschriebenen Hydrolysereaktion sogar mit wéssrigen
Si3sNs-Schlickern moéglich [150]. Mittels Foliengie3en lassen sich allerdings nur flache und
dunne Bauteile fertigen. Um dreidimensionale oder dicke Formkdrper zu erhalten, kénnen
jedoch mehrere Schichten laminiert werden. Diese Technik setzt man beispielsweise flr
die Herstellung von Schichtverbunden ein, wie in Kapitel 2.3.1 beschrieben.

Komplexe, dreidimensionale Bauteile lassen sich besser Uber das Gel- oder das
Freezecasting-Verfahren herstellen [78,79,151,152]. Dabei wird ein keramischer Schlicker
in eine nichtsaugende Form gegossen. Organische Monomere, die als Bindemittel
zugesetzt wurden, vernetzen durch eine katalytisch oder thermisch aktivierte Gelreaktion
und harten den Schlicker aus [151]. Beim Freezecasting erfolgt die Gelierung durch das
Einfrieren des Schlickers [152]. Bei beiden Verfahren spaltet sich wahrend der Gelreaktion
jedoch Wasser ab, welches durch einen Trocknungsschritt aus dem Bauteil entfernt
werden muss. Dabei erfédhrt der Formkorper eine zuséatzliche Schwindung (Gelcasting),
oder es bilden sich groRe Makroporen im Material (Freezecasting). Trotzdem lassen sich
Gelcasting und Freezecasting industriell gut zur Herstellung komplex geformter Bauteile,
wie beispielsweise Turboladern und kleinen Turbinenschaufeln aus SizN4, verwenden
[78,79]. Von Nachteil ist lediglich, dass, dhnlich wie beim konventionellen Schlickerguss,
eine gréRere Anzahl an Formen benétigt wird.

Mit nur einer einzigen Form kommt dagegen der Druckschlickerguss aus. Bei dieser dem
Spritzguss ahnlichen Formgebungsvariante wird eine porése Form innerhalb von kurzer
Zeit mit einem Schlicker unter hohem Druck (30 - 40 bar [153]) infiltriert. Die Dispergier-
I6sung wird, wie beim konventionellen Schlickerguss, durch die Poren der Gussform
abgefihrt. Dieses Verfahren kann ebenfalls zur Fertigung komplexgeformter Bauteile
verwendet werden und hat sich bereits in der Sanitér- und Geschirrkeramik etabliert [154].
Thermoplastische Formgebungsverfahren sind schon seit l&dngerer Zeit in der Kunststoff-
industrie weit verbreitet, um komplexe Bauteile preisglinstig und in groRen Stlickzahlen zu
fertigen. Mittlerweile wird diese Verfahrenstechnik auch zur Herstellung keramischer
Bauteile genutzt. So kdnnen beispielsweise durch die thermoplastische Extrusion
keramischer Formmassen stangenférmige Halbzeuge gefertigt werden [105,155]. Dieses
Verfahren kommt vor allem zur Herstellung diinner Rohre oder Profile in Betracht, die als
Warmetauscher, Reaktoren, Ruldpartikelfilter oder Feststoffelektrolyten fur Brennstoff-
zellen Verwendung finden. Bauteile mit komplexer, dreidimensionaler Struktur lassen sich
hingegen durch das SpritzgieRen herstellen [156-160]. Selbst Bauteile mit Hinter-
schneidungen kénnen mit diesem Verfahren realisiert werden, indem man einen spéater
herausschmelzbaren Kern in die Form einbringt, der mit der keramischen Masse umspritzt
wird [156].

Bei allen in der Keramikindustrie eingesetzten thermoplastischen Formgebungsverfahren
mussen fir die Plastifizierung der keramischen Formmassen grof3e Bindermengen, in der
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Regel 40 bis 50 Volumenprozent, zugesetzt werden [157,159]. Im Fall von SisNs muss
dieser Binder nach der Formgebung wieder vollstédndig aus dem Bauteil entfernt werden.
Oft bilden sich wéhrend der thermischen Entbinderung eine gro3e Menge an Zersetzungs-
gasen, die Risse und Blasen im Formteil entstehen lassen [158,159,161]. Moderate
Aufheizraten und Haltezeiten sind nétig, um ein langsames Entweichen der Gase zu
ermoéglichen [162], so dass die Prozesszeiten und -kosten deutlich ansteigen. Eine Reihe
alternativer Verfahren soll daher helfen, den Entbinderungsschritt schneller, einfacher und
kostengunstiger zu gestalten. Mittels Unterdruckatmosphéare im Ofen [163], katalytischer
Zersetzung des Binders [164], Herauslésen durch das Tauchen in Lésungsmittel [165,166]
oder Adsorption der Zersetzungsgase durch Aktivkohle [161] kann der Entbinderungs-
vorgang beschleunigt werden.

Ein weiterer Nachteil des Spritzgussverfahrens sind die komplexen und in der Anschaffung
teuren Spritzgussformen. Ohne derartige Formen kommen dagegen generische
Herstellungsverfahren aus. So lassen sich bei der Lithographie mit Hilfe von UV- oder
Roéntgenstrahlung [10,11,167] keramische Schlicker mit photoaktivem Binderzusatz partiell
ausharten und so keramische Mikrostrukturen erzeugen. Durch die Absorption der
Strahlung im Material sinkt die Vernetzungsrate jedoch mit zunehmender Eindringtiefe ab,
daher sind lediglich Wandstérken bis ca. 500 um realisierbar. Mdchte man dickere
Bauteile herstellen, kénnen die so genannten Rapid Prototyping-Verfahren eingesetzt
werden. Diese nutzen sowohl die Lithographie als auch andere Techniken wie 3D-Drucken
und Dispensplotten [147], um schichtweise dreidimensionale, komplexgeformte Bauteile
aufzubauen. Allerdings sind diese Verfahren nur zur Fertigung einzelner Bauteile oder von
Kleinserien geeignet.

Bei allen hier beschriebenen Prozessen verbleibt jedoch das Problem der hohen
Sinterschwindung der keramischen Bauteile. Gerade spritzgegossene oder extrudierte
Bauteile kénnen zwar mittels der kunststofftechnischen Verfahren in groRen Stlickzahlen
gefertigt werden. Wegen der hohen Porositat, die nach dem Entbindern zurtickbleibt, liegt
die Sinterschwindung der Bauteile aber sogar hdéher als bei den konventionellen
pulverkeramischen Fertigungsprozessen. Ahnliches gilt fir Bauteile, die Uber das Gel-
oder Freezecasting hergestellt wurden. Die daraus resultierende geringe Malhaltigkeit
und Oberflachenqualitdt erfordern gegebenenfalls die aufwandige Hartbearbeitung jedes
einzelnen Bauteils.
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2.6 Herstellung von Verbundwerkstoffen durch die
Kombination prakeramischer Polymere und verschiedener
Pulver

Ein alternativer Ansatz, der eine endkonturnahe Fertigung keramischer Bauteile
ermoglichen kdnnte, ist die Verwendung von Mischungen aus prékeramischen Polymeren
und verschiedenen Pulvern. Wahrend das prékeramische Polymer den Einsatz
unterschiedlicher Formgebungsverfahren der Kunststofftechnik gestattet, lassen sich
durch die geschickte Wahl der Fillstoffe und Verfahrensparameter schwindungsarme oder
gar schwindungsfreie Keramiken herstellen.

2.6.1 Precursoren und passive Fiillstoffe

Je nach gewilnschter Zusammensetzung kénnen prakeramischen Polymeren (Siloxane,
Silazane, Carbosilane, Carbosilazane oder borhaltige Precursoren) unterschiedlichste
keramische Pulver (SisN4, SiC, BN, B4C, Al,O3, ZrO,) als Flillstoffe (Passive Filler)
zugesetzt werden. Aufgabe des Pulvers ist es dabei, die Menge des bei der Keramisierung
stark schwindenden Precursors (s. Kap. 1) soweit zu reduzieren, dass die hergestellten
Bauteile oder Schichten die Pyrolyse intakt, riss- und defektfrei Gberstehen. So setzt
Schulz [11] SICN-Precursoren keramisches SizN4-Pulver zu, um rissfreie Mikrostrukturen
bis zu einer GréRe von 500 pym mittels Lithographie (s.0.) zu erzeugen.

Eine weitere Variante ist die Verwendung préakeramischer Polymere als alternativer Binder
fur keramische Pulver. Wie bereits in Kapitel 1 detailliert beschrieben, besitzt der
Precursor eine hohe keramische Ausbeute, so dass sich die Ausgasungen gegeniber
dem Entbindern deutlich reduzieren. Bei der Pyrolyse erfolgt die Umwandlung des
Precursors in eine keramische Phase, welche die Poren aufflllt [168] und die Sinter-
schwindung bei den Bauteilen reduziert. Schwartz beschreibt aul3erdem, dass SizNs-
Pulver/Polycarbosilazan-basierte Formkdrper nach der Pyrolyse bei 800 °C zwar noch
eine hohe Porositat aufweisen (52 -28 Vol.%), aber bereits Uber eine gute mechanische
Stabilitat verfigen [169,170].

Trotz der Vorteile, welche die beiden genannten Ansatze bieten, ist es offensichtlich kaum
zu deren Verbreitung gekommen. Es gibt nur wenige Patente [171,172] und Publikationen
[10,11,169,170], die zwar Forschungsarbeiten beschreiben, jedoch keinen Ruckschluss
darauf zulassen, ob es bereits zu einer industriellen Umsetzung gekommen ist. Haufiger
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berichten Publikationen dagegen vom Einsatz des Verfahrens, um Verbundwerkstoffe mit
Nanoausscheidungen herzustellen. Analog zu der Herstellungsroute Uber amorphe SiCN-
Pulver (siehe Kap. 2.3.4) liegt dabei das Hauptaugenmerk auf der Verfeinerung der
Mikrostruktur gegenuber den Materialien, die Uber das Mischen von Nanopulvern
hergestellt worden sind. Versuche wurden bisher hauptsachlich mit Polycarbosilanen
[19,131,132,173,174], Polysiloxanen [134,173] und Polycarbosilazanen [173,175] als
prakeramische Polymere und SizNg4 [174,175] SiC [173,176] bzw. Al,O3 [19,132,131] als
keramische Fuller durchgefihrt.

Analog lasst sich die Precursor/Pulver-Technik auch fir die Herstellung von Langfaser-
verbundwerkstoffen (s. Kapitel 2.3.2) oder keramischen Schdumen (s. Kapitel 2.4)
einsetzen. Bei den Langfaserverbunden kann die Schwindung und damit die Anzahl der
nétigen Infiltrations- und Pyrolysezyklen durch die Zugabe von passiven [177,178] oder
aktiven Fullstoffen [179] (siehe das folgende Kapitel 2.6) deutlich verringert werden.
Keramische Schaume lassen sich dagegen durch Infiltration eines Polyurethanschaumes
mit einem Precursor-SizN4-Pulver-Schlicker [146] oder durch Aufschdumen von
Precursor/Pulver-Suspensionen [26,143] oder -Mischungen [180] herstellen.

2.6.2 Precursoren und aktive Fiillstoffe

Eine weitere Methode, bei der pulverférmige Fillstoffe zusammen mit prakeramischen
Polymeren eingesetzt werden, beschreiben Seibold und Greil [181]. Beim AFCOP-
Verfahren verwenden sie metallische Flillstoffe, die dem Precursor zugesetzt werden und
wahrend der Pyrolyse mit der Precursorkeramik oder den gasférmigen Zersetzungs-
produkten reagieren. Dabei entstehen harte, verschleil3feste und hochtemperaturstabile
Karbid-, Nitrid- oder Boridphasen innerhalb der precursorbasierten Keramik. Neben der
vergleichsweise niedrigen Prozesstemperatur, die zur Herstellung dieser Hartstoffphasen
ausreicht, kénnen so die entweichenden gasférmiger Zersetzungsprodukte reduziert und
die Massenverluste des Precursors verringert werden.

Zudem helfen Reaktionen mit dem Metall dabei, den Kohlenstoffgehalt im Werkstoff zu
reduzieren. Die freie Kohlenstoffphase, welche oft die Oxidationsbesténdigkeit der
Precursorkeramiken herabsetzt [182], kann mit den metallischen Flillstoffen stabile
Karbide bilden. Unerwiinschte Reaktionen wie die carbothermische Zersetzung von Si3zN4
oder SiO; (s. Gl. 1 bzw. 22) durch freien Kohlenstoff, welche Ublicherweise innerhalb der
Precursorkeramik stattfinden, werden somit ebenfalls verhindert [183,184].

Sollen dagegen die elektrische Leitfahigkeit oder die tribologischen Eigenschaften
(niedriger Reibungskoeffizient bei Trockenlauf) des keramischen Werkstoffes verbessert
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werden, so lassen sich Graphitpulver der Ausgangsmischung zusetzen [185]. Wird die
Menge des Zusatzes hoch genug gewabhlt, verbleibt trotz der Karbidbildung Kohlenstoff im
Material und verbessert die genannten Eigenschaften.

Noch mehr Flexibilitdt im Prozess bietet der Einsatz einer reaktiven Ofenatmosphare.
Vorausgesetzt, dass eine offene Porositat die Diffusion von Gas in das Bauteil erlaubt,
kann man reaktive Gase wie N2, NH3; oder BH3; zur Bildung der Hartstoffe nutzen. Statt
einem Massenverlust kann so die Precursorkeramik sogar eine Massenaufnahme
erfahren. Durch geschickte Steuerung des Gasdruckes werden Reaktionsgleichgewichte
und Bildungsenthalpien so verandert, dass sich selbst thermodynamisch unglnstige
Hartstoffphasen bilden kénnen [186,187].

Die Verringerung der Massenverluste oder gar die Massenzunahme durch die reaktive
Gasatmosphare reduziert die Schwindung der Precursorkeramik wéhrend der Pyrolyse.
Zudem ist die Umwandlung der metallischen Fillstoffe zu Karbiden, Nitriden oder Boriden
oftmals mit einer Zunahme des spezifischen Volumens verbunden. Der Schwindung des
Precursors durch den Dichteanstieg wahrend der Keramisierung wird so entgegengewirkt.
Bei geschickter Wahl von Fullstoffen, Mischungsverhéaltnis und Gasatmosphéare kdénnen
sogar schwindungsfreie Werkstoffe realisiert werden [188]. In den bisherigen Unter-
suchungen hat man sich daher vor allem auf die Kombination von Precursoren mit Metall-
pulvern wie Si [189], Ti [182,186,187,190], Cr [182,187], Nb [183], Mo [184], W [191] oder
Siliziden wie etwa CrSiy [192] und MoSi, [160,193] konzentriert. Als Precursoren fanden
fast ausschliel3lich Siloxane Verwendung [160,182-184,186,187,190,192-194], nur wenige
Quellen berichten von Versuchen mit Silazanen [191] oder Carbosilanen [189,191].

Trotz der vielen genannten Vorteile hat das AFCOP-Verfahren bisher offenbar keine grof3e
Verbreitung gefunden. Das liegt an einigen Problemen, welche die industrielle Umsetzung
bisher erschweren. In niedrigviskosen Precursor/Pulver-Suspensionen kommt es oft zur
Sedimentation der schweren metallischen Partikel. Zur Stabilisierung der Precursor/
Pulver-Suspensionen missen deshalb haufig inerte Fullstoffe zugesetzt werden [192,195].
AuRerdem schwindet wahrend der Pyrolyse der Precursor, gegensétzlich dazu dehnen
sich die Metallpartikel durch die hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten aus. Mit
der Bildung der Hartstoffe findet auRerdem die (gewlinschte) Volumenzunahme statt,
welche die Schwindung des Werkstoffes kompensieren soll. Durch diese gegensatzlichen
Effekte entstehen jedoch Spannungen im Material, die zur Rissbildung fihren kdnnen.
Zusatzlich verursachen inhomogene Schwindungs- und Ausdehnungsprozesse bei grof3en
Bauteilen starken Verzug [195], so dass eine Fertigung nicht mit ausreichender
MaRhaltigkeit méglich ist.
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2.7 Resiimee

Die Recherche zum aktuellen Stand der Technik zeigt, dass sich SizsN4-Keramiken als
Bauteile fUr eine Vielzahl von Anwendungen eignen, bei denen besondere Anspriiche an
die mechanischen, chemischen, tribologischen und elektrischen Eigenschaften sowohl bei
Raum- als auch hohen Einsatztemperaturen gestellt werden.

Prakeramische Polymere bieten ein hohes Potential fiir den Einsatz als alternative Binder
fur keramische Pulver bei der Herstellung von Keramikbauteilen. Gerade die hohe
Flexibilitdt der polymertechnischen Verarbeitung eréffnet dabei die Madoglichkeit,
keramische Bauteile endkonturnah zu fertigen. Eventuell kénnen so auch schwindungs-
arme Bauteile mit ausreichender mechanischer Stabilitdt bei deutlich niedrigeren
Temperaturen kostenginstig hergestellt werden.

Als alternative Binder scheinen sich SiCN-Precursoren besonders gut zu eignen.
Gegeniber den SiOC-Keramiken enthalt das SiCN keinen Sauerstoff, der sich negativ auf
die Hochtemperatureigenschaften von SisN4 auswirkt oder durch Abdampfungen von SiO
bzw. CO den Massenverlust wahrend des Sinterns stark erhéhen kénnte. Im Gegensatz
zu precursorbasiertem SiN erweist sich die SiCN-Keramik des Weiteren als sehr
kristallisationsstabil, so dass sich ein feinkdérniges Geflige in der resultierenden Keramik
erzeugen lasst. Der hohe Kohlenstoffgehalt der SiCN-Keramik eréffnet zudem die
Méoglichkeit, feine SiC-Ausscheidungen im SisNs zu generieren. Die Herstellung von
Si3N4/SiC-Verbundwerkstoffen ware so gleichzeitig méglich.

Trotz der beschriebenen Vorteile ist auller einigen Forschungsarbeiten bisher nicht
bekannt, dass SiCN-Precursoren als alternative Binder fur SizN4s-Keramiken Anwendung
gefunden hatten. In der folgenden Arbeit sollen daher sowohl pordse, schwindungsarme
SizN4/SiCN-Werkstoffe mit einer mechanischen Stabilitat bereits nach der Pyrolyse als
auch dichtgesinterte SizsN4-Keramiken mit reduzierter Sinterschwindung und ggf. SiC-
Ausscheidungen entwickelt werden. Zudem soll die Grundlage fur eine industrielle
Umsetzung dieser Werkstoff- und Verfahrenstechnik geschaffen werden.
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3 Experimentelle Durchfiihrung

3.1 Charakterisierung

3.1.1 Partikelgrofe

Die mittlere PartikelgréRe (dsg) sowie die PartikelgréRenverteilung des agglomerierten SN-
Pulvers und der Precursor/Pulver-Granulate wurden mit einem Lasergranulometer
Cilas 1064 (Fa. Compagnie Industrielle des Lasers) durch Messung an den trockenen
Granulaten ermittelt.

Die Ermittlung der PrimarpartikelgréRenverteilung des Siliziumnitridpulvers erfolgte mit
einem Ultraschall-Granulometer des Typs DT 1200 der Fa. Dispersion Technology Inc.
ermittelt. FUr die Analyse wurden 20 g SisNs-Pulver in 100 ml destilliertem Wasser
dispergiert. Zur Zerstérung der Pulveragglomerate wurde die Suspension vor der Messung
mit einer Sonotrode (Bandelin UW2200, Frequenz 20 kHz, Leistung 200 W) finf mal,
jeweils fur eine Minute, behandelt.

3.1.2 Spezifische Oberflache

Die spezifische Oberflache des SisNs-Pulvers wurden mit Hilfe des BET-Messprinzips
(Brunauer-Emmett-Teller) [196,197] in einem Gerat des Typs Gemini 2370 der Firma
Micromeritics bestimmt. Dieses Gerat arbeitet mit Stickstoff als Messgas und kann
spezifische Oberflachen bis 0,01 m?/g detektieren.

3.1.3 Mikrostruktur

Die optische Begutachtung der Precursor/Pulver-Granulate erfolgte mit einem Stereo-
Lichtmikroskop Stemi SV 11 der Fa. Zeiss und einer Digitalkamera Soft-View | der
Fa. Olympus.

Die Mikrostruktur der pyrolysierten und gesinterten Proben wurde mit einem Raster-
elektronenmikroskop der Fa. Zeiss (Typ 1540EsB Cross Beam) analysiert. Dieses Gerat
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ist mit einer Feldemissionskathode ausgeriUstet, die im Gegensatz zur Ublichen
Gluhkathode eine bessere Bildqualitat und eine héhere Auflésung ermdglicht.

Zu einer genaueren Analyse der Mikrostruktur der gesinterten Proben und der im Material
entstandenen Nanoausscheidungen wurde ein Transmissionselektronenmikroskop des
Typs Libra 200 FE (Fa. Zeiss) mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV eingesetzt.
Die Herstellung der dafiir nétigen TEM-Probenlamelle erfolgte mit Hilfe der Focused lon
Beam-Technik (FIB). Bei dieser Praparationstechnik wird im zuvor beschriebenen
Rasterelektronenmikroskop mit einem fokussierten lonenstrahl aus Gallium-lonen eine
10 ym x 10 ym groRe Lamelle aus einer REM-Probe herausgeschnitten und auf
Elektronentransparenz gedinnt (Abb. 9). Durch den definierten Abtrag des Materials mit
dem lonenstrahl ist es mdglich, defektarme Proben mit praziser Geometrie zu praparieren.

Abb. 9: Préparation einer TEM-Lamelle aus gasdruckgesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE

mittels Focused-lon-Beam (FIB)

Zur Analyse der TEM-Lamelle wurde die STEM-Funktion des Libra-Transmissions-
elektronenmikroskops genutzt, mit der, ahnlich wie beim Rasterelektronenmikroskop, ein
grélerer Bildausschnitt vom Elektronenstrahl zeilenweise abgerastert wird. Die durch die
Lamelle transmittierten und gestreuten Primérelektronen werden dann von einem HAADF-
Detektor erfasst und in ein Bild umgewandelt. Ein wesentlicher Vorteil dieses Detektors ist,
dass er oftmals eine Unterscheidung von chemischen Elementen (bzw. Phasen)
ermdglicht, falls sie sich hinsichtlich ihrer (mittleren) Ordnungszahlen unterscheiden. Die
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Signalintensitat (= Helligkeit der Gefiigebestandteile im Bild) erhéht sich dabei annahernd
proportional zum Quadrat der Ordnungszahl.

Eine Analyse der bei der Durchstrahlung der Lamelle emittierten, element-
charakteristischen Rdéntgenstrahlung (TEM-EDX) gestattet zudem Aussagen Uber die
chemische Zusammensetzung der Probe. Allerdings befindet sich vor dem EDX-
Roéntgendetektor ein Vakuum-Schutzfenster, welches die charakteristische R&ntgen-
strahlung der leichten Elemente (C, N, O) zum groRRen Teil absorbiert und damit deren
Intensitat und Nachweisempfindlichkeit stark verringert.

Aullerdem ermdglicht es das TEM, den Energieverlust der transmittierten Elektronen zu
messen (EELS). Die Verlustenergie ist dabei abhangig von der elementaren Zusammen-
setzung der Probe an der durchstrahlten Stelle. Wie von Stérmer [13] beschrieben, bietet
die EEL-Spektroskopie gegeniber der EDX-Analyse eine erhdhte Nachweis-
empfindlichkeit fur die leichten Elemente wie C, N und O. Sie eignet sich daher zum
Nachweis lokaler chemischer Inhomogenitaten.

3.1.4 Massenverluste

Die Massenverluste des ABSE-Precursors und der Precursor/Pulver-Granulate wahrend
der Vernetzung und der Pyrolyse wurden mittels Thermogravimetrie untersucht. Dafur
fand eine Thermowaage L 81 der Fa. Linseis Verwendung. Die Genauigkeit des
Messsystems ist mit + 1 % der Einwaage angegeben. Von allen Granulaten wurden
jeweils 25 mg in Al,Os-Tiegel eingewogen und unter Stickstoffatmosphére (Durchfluss
100 cm*/min) mit 5 K/min Heizrate auf bis zu 1200 °C erhitzt.

Die Massenverluste, die an den Formkérpern wahrend der Vernetzung, der Pyrolyse und
dem Gasdrucksintern auftreten, wurden durch das Wiegen der Proben nach dem Pressen
der Formkdrper (mprss) bzw. nach der jeweiligen Temperaturbehandlung (Mnachher)
ermittelt. Aus dem Verhaltnis der beiden Massen berechnet sich der relative
Verlust AMnachher / Mpress (Gl. 7).

Amnachher — 1- mnachher (G| 7)
m m '

Press Press
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3.1.5 Chemische Zusammensetzung und kristalline Phasen

Die Analyse der chemischen Zusammensetzung der Precursoren, Precursor/Pulver-
Mischungen und der pyrolysierten bzw. gesinterten Formkdérper erfolgte durch die
quantitative Bestimmung der Elemente Si, C, N, O, H und der Sinteradditive durch das
Mikroanalytische Labor Pascher in Remagen/Bandorf.

Dazu werden verschiedene Nachweismethoden eingesetzt. So erfolgt die Messung des
Gesamtkohlenstoffgehaltes durch die Oxidation einer Materialprobe unter Sauerstoff-
atmosphare bei bis zu 1100 °C. Aus der Menge des dabei entstehenden CO-Gases kann
der Kohlenstoffgehalt in der Probe berechnet werden. Damit bei dieser Analyse auch der
in Form von refraktiondren Verbindungen (Karbide) gebundene Kohlenstoff erfasst wird,
werden Ublicherweise reaktive Zuschlagstoffe der Probe zugesetzt. Das gleiche
Messverfahren kann jedoch auch ohne diese Zusatzstoffe durchgefiihrt werden.
Entsprechend wird so nur der Kohlenstoffanteil gemessen, der als freie Kohlenstoffphase
im Material vorhanden ist. Fihrt man zwei Messungen, einmal mit und einmal ohne
reaktive Zuschlagstoffe durch, so kann auf diese Weise das Bindungsverhalten des in der
Probe enthaltenen Kohlenstoffs (freier Kohlenstoff oder karbidische Verbindungen)
ermittelt werden.

Zur Bestimmung der kristallinen Phasen in den pyrolysierten und gesinterten Formk&rpern
wurden Réntgenbeugungsuntersuchungen nach der Bragg-Bretano-Anordnung vorgenom-
men. FUr die Untersuchung des verwendeten SisNs-Pulvers (Kap.4.1) und des
gasdruckgesinterten SiCN (Kap. 4.2) wurde ein Rdntgendiffraktometer des Typs Seifert
XRD 3000 P mit einer Cuks-Anode (Wellenldnge 1,54054 A) und einem Quarz-Einkristall-
Monochromator eingesetzt. Die Analyse der pyrolysierten und gesinterten Proben
(Kap. 4.3 und 4.4) erfolgte mit einem Diffraktometer vom Typ Xpert der Fa. Philips (Cobalt-
Anode, A = 1,78897 A, mit Monochromator).

Weitere Informationen Uber die Phasenzusammensetzung der Proben lieferte zudem die
Ramanspektroskopie. Die Messungen erfolgten an einem Spektrometer der Fa. Olympus
(Typ BX41) in Rickstreu-Anordnung mit einem Helium-Neon-Laser (Wellenldnge
632,8 nm) und einem Strahldurchmesser von 150 pym.
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3.1.6 Dichte und Porositat

Bei allen hergestellten Proben wurden im gepressten, vernetzten, pyrolysierten und
gesinterten Zustand jeweils die Masse, der Durchmesser und die Dicke bestimmt. Diese
Werte erméglichen es, die geometrische Dichte pgeo der Formkdrper zu berechnen.
Weitere Dichtemessungen erfolgten mittels Helium-Pyknometrie. Dazu wurde ein
Messgerat vom Typ AccuPyc Il 1340 der Fa. Micromeritics eingesetzt. Fir die Precursor/
Pulver-Granulate lasst sich so die Reindichte prein ermitteln. Bei der Ermittlung der
Dichtewerte fur die Formkérper muss beachtet werden, dass das Helium-Messgas nur in
die offenen Poren (bis 0,2 nm) eindringen kann und so die geschlossene Porositat
mitgemessen wird. Deshalb erhalt man bei der Pyknometriemessung an den Formkdrpern
die Skelettdichte psk, welche die Summe aus Reindichte und geschlossener Porositat des
Materials darstellt. Fir die Bestimmung der Reindichte pgrein missen die Formkérper
dagegen vor der Messung pulverisiert werden.

Aus den Messwerten fur die geometrische Dichte und die Reindichte lasst sich
anschlielRend die Gesamtporositat Pges mittels Gleichung 8 berechnen.

= 9-Poeo. (Gl. 8)
pRein

P

Ges

Aus dem Verhéltnis von geometrischer Dichte zu Skelettdichte ergibt sich gemaf
Gleichung 9 die offene Porositat Po der pyrolysierten Formkérper.

p, = 1-Poee (Gl 9)
Psk

Die geschlossene Porositét Pg kann wiederum aus der Differenz von Gesamtporositat zu
offener Porositat (Gl. 10) berechnet werden:

Ps = Poes —Po (Gl. 10)

Die Porengrélienverteilungen der pyrolysierten Proben kénnen mit der Quecksilberdruck-
porosimetrie (Autopore Ill, Fa. Micromeritics) untersucht werden. Durch die schrittweise
Erhdhung des Intrusionsdruckes von 3,5KPa bis 420 MPa kbénnen mit dieser
Messmethode Poren von 400 um bis minimal 3 nm detektiert werden [198]. Unter der
Annahme ideal zylindrischer Poren lasst sich mittels der druckabhangigen Intrusion zudem
die PorengréfRenverteilung in den pyrolysierten Formkérpern ermitteln [197].
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Da es jedoch insbesondere bei der Detektion besonders grof3er bzw. besonders kleiner
Poren zu Messfehlern kommen kann, wurde in dieser Arbeit nur der Porengré3enbereich
von 100 pym bis 10 nm aus den Quecksilberdruckporosimetriemessungen verwendet. Der
prozentuale Anteil der feinen, offenen Porositat P<1o (Poren < 10 nm) kann jedoch durch
den Vergleich der Quecksilberdruckporositdtsmessung (Pxg) mit der offenen Porositét Po
(s.0) gemal Gleichung 11 ermittelt werden.

Kombiniert man die beschriebenen Messverfahren miteinander, so st die
Charakterisierung des gesamten PorengréRenspektrums, von Makroporen (> 50 nm, nach
IUPAC), Mesoporen (50 - 2 nm) bis hin zu Mikroporen (2 - 0,2 nm), mdglich.

Py = Po— P, (Gl. 11)

3.1.7 Schwindung

Die Volumenschwindung wéhrend der Pyrolyse bzw. des Gasdrucksinterns wurde durch
die Messung des Durchmessers und der Dicke der Proben nach dem Pressen bzw. nach
der jeweiligen Temperaturbehandlung ermittelt. Aus den Messwerten l&dsst sich dann das
Volumen vor (vpress) bzw. nach der jeweiligen Temperaturbehandlung (Vnachher) Und die
relative Volumenschwindung Sy des Formkérpers nach Gleichung 12 berechnen.

nachher _ 4 _ V hachher (Gl. 12)

v Press v Press v Press

Av Viress — V
S v = =

Fur keramische Werkstoffe ist es Ublich, die lineare Schwindung in lin.-% anzugeben.
Sofern man ein isotropes Schwindungsverhalten des Werkstoffes voraussetzt, entspricht
die relative Volumenausbeute (Sa =1 - Sy) der dritten Potenz der relativen Kantenlange
des Bauteils nach der Temperaturbehandlung (S)) (GI. 13) [199]. Somit lasst sich geman
Gleichung 14 die aquivalente Linearschwindung Al / Ipess aus der gemessenen, relativen
Volumenschwindung Sy berechnen (lpress = Kantenlange nach dem Pressen).

1-8, =S, =8 (Gl. 13)

= (1-5,) :(1_31_Sv) (GI. 14)
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3.1.8 Biegefestigkeit

Um erste Informationen zur mechanischen Stabilitdt der pyrolysierten Vorstufen zu
erhalten, wurden Proben mit dem 4-Kugel-Versuch am Institut fur Struktur- und
Funktionskeramik (ISFK) der Montanuniversitat Leoben untersucht. Diese biaxiale
Biegeprufungsmethode ermdglicht die Ermittlung der Festigkeit an spréden Werkstoffen.
Die Probe wird dabei auf drei Kugeln gelagert und auf der gegenlberliegenden Seite mit
einer vierten Kugel mittig bis zum Bruch belastet (Abb. 10) [200].

Von grolkem Vorteil ist dabei die Tatsache, dass scheibenférmige Probekérper ohne
Nachbearbeitung (,as-sintered“-Zustand) getestet werden kénnen [201]. Auf die sonst
Ubliche, sehr aufwandige Herstellung von Biegestdbchen und das Polieren der
Oberflachen kann somit verzichtet werden. Gegeniber der etablierten 3- bzw. 4-Punkt-
Biegepriufung besteht zudem keine Gefahr, dass wahrend der Probenpraparation Defekte
in den Priufkérper eingebracht werden, welche haufig die Festigkeitswerte herabsetzen
[202].

Pro ausgewahlter Precursor/Pulver-Mischung und Pressdruck wurden jeweils fiunf
Formkérper mit einer Dicke von 6 bis 7 mm hergestellt, an denen dann die Festigkeits-
messungen erfolgten.

Probe

Stempel

Lastkugel
Schablone

r'd

Einlegekeil

Auflager

Abb. 10: Priifaufbau fiir den 4-Kugel-Versuch [200] (links) und isometrische Ansicht der
Proben- und Priifkugelanordnung [202] (rechts)(ISFK Leoben)
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3.2 Ausgangsmaterialien

3.2.1 Precursoren

Als alternatives Bindemittel fur SisNs wurde der SiCN-Precursor ABSE verwendet, der am
Lehrstuhl Keramische Werkstoffe durch die Hydrosilylierung und anschlielRende
Ammonolyse von MeHSICl, und MeViSiCl, mit ca. 75-prozentiger Ausbeute synthetisiert
wird, wie von Motz [27] und Hacker [7] beschrieben. Es entsteht so ein farbloser Feststoff,
der in unpolaren L&sungsmitteln (z.B. Pentan, Toluol, THF) I&slich ist. Je nach
Molekulargewicht, welches von 4.500 bis auf iber 100.000 g/mol eingestellt werden kann,
variiert der Schmelzbereich von ca. 90 bis Uber 150 °C [4,45]. Das préakeramische Polymer
besitzt die Summenformel SINC,Hg [7,14] und besteht aus 5-gliedrigen Ringen, die Uber
verbriickende Silazaneinheiten verbunden sind, so dass ein Uberwiegend linear
aufgebautes Polymer entsteht (s. Abb. 11).

Als besonders vorteilhaft fur die thermoplastische Verarbeitbarkeit erweist sich beim
ABSE-Precursor das Fehlen von reaktiven Si-H- und Si-Vinyl-Gruppen, so dass sich der
Precursor als sehr stabil gegentiber Sauerstoff und Luftfeuchtigkeit erweist und ggf. auch
bei Raumtemperatur unter Luft verarbeitet werden kann [3,31,44].

e | ~
HZ@ - @Hg —
MeHSiCl, Hydrosilylierung / \ CH;H:C ) \S_/
+ > \ S/ \S N\ P '\
Si i i
MeViSiCl, SN NN CHy CHs
- | _/

Abb. 11: Herstellung und Struktur des Precursors ABSE [3,27,44]

Die vollstdndige Vernetzung des ABSE ist durch die thermische Auslagerung bei
Temperaturen oberhalb von 200 °C zu erreichen. Dabei findet die Vernetzung im
Wesentlichen durch die Transaminierungsreaktion (s. Abb. 2) unter Abspaltung von
gasféormigem Ammoniak statt, da dem Polymer auller den vorhandenen NH-
Funktionalitaten andere reaktive Gruppen (Si-H oder Si-Vinyl) fehlen.
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Precursorpulver HPS

Um das Verhalten der SiCN-Keramiken unter Gasdrucksinterbedingungen untersuchen zu
kénnen (s. Kap. 4.2.1), wurden analog zu dem von Weibelzahl genutzten Verfahren [12]
monolithische SiCN-Precursorkeramiken hergestellt. Dafir wurde neben dem ABSE als
precursorbasiertem  Binder ein  thermisch  vorvernetztes @ HPS-Precursorpulver
(Vernetzungstemperatur 300 °C, PartikelgréRe < 32 um) verwendet. Dieser Precursor
besteht im Polymerzustand aus sechs- und achtgliedrigen Ringen, die aus den in
Abbildung 12 dargestellten Struktureinheiten gebildet werden und haufig Gber
verbriickende Silazaneinheiten miteinander verbunden sind. Er weist zudem eine
identische Summenformel (SiNC,Hg) wie der ABSE-Precursor auf [14].

~ ™ ~ ™
CH =CHaq CHs
MeHSiCl, S_/ s_/
— Si —T— Si
+ — ~
MeViSi / — / O\
eViSiCl, CH H
e “x -~ “y

Abb. 12: Herstellung und Struktureinheiten des HPS-Precursors [12,14]

3.2.2 Siliziumnitridpulver

Als kostengtlinstige Pulverkomponente wurde das Pulver-Rezyklat SN verwendet, das bei
der Grinbearbeitung von Siliziumnitrid-Presslingen bei der Fa. FCT Ingenieurkeramik
anféllt. Dieses aufbereitete Pulver zeichnet sich durch ein sehr gutes Verhéltnis von
Anschaffungskosten zu Eigenschaften aus. Es besitzt eine Reindichte von 3,23 g/cm3,
einen a-SizNy-Anteil von > 84 % und enthélt bereits die zum Sintern nétigen Additive (10
Gew.-%). Vor der Verarbeitung wurde das Pulver aufgemahlen und bei 600 °C an Luft
kalziniert, um an der Oberflache anhaftende OH-Gruppen zu entfernen. Der intrinsische
Sauerstoffgehalt des SisNs-Pulvers nach dem Kalzinieren betragt ca. 1,2 Gew.-%
(Sauerstoffgehalt der Sinteradditive nicht eingerechnet). Die Partikelgré3e, -morphologie
und die spezifische Oberflache des Pulvers werden explizit in Abschnitt 4.1.2 untersucht.
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3.3 Prozess zur Herstellung der Precursor/SisNs-Formkdrper

3.3.1 Herstellung des Granulats aus Precursor und Si;N4-Pulver

Die Herstellung der Precursor/Pulver-Granulate erfolgte mit einem Granulationsverfahren
im Labormalistab, das in der Vergangenheit bereits von mehreren Autoren genutzt wurde
[19,12,119,131,168-170,176,184,187].

Zunachst wurde aus dem prakeramischen Polymer und einem unpolaren L&sungsmittel
(Pentan) eine Precursorlésung hergestellt, zu der anschliefend das SisNg-Pulver
hinzugegeben wurde. Nach homogener Durchmischung konnte dann das L&sungsmittel
mit einem Rotationsverdampfer (Typ Heidolph VV2011) abgezogen und die resultierende,
feste Precursor/Pulver-Mischung bei reduziertem Druck nachgetrocknet werden. Die
Verarbeitung zu einem pressbaren Granulat erfolgte danach in einer Handschuhbox vom
Typ MB 200MOD der Fa. MBraun. Die feste Mischung wurde zerkleinert, aufgemahlen
und abschlieRend gesiebt (Siebmaschenweite 250 um). In Tabelle 4 sind die auf diese
Weise hergestellten Precursor/Pulver-Granulate mit den jeweiligen Mischungs-
verhaltnissen nach Masse bzw. Volumen aufgelistet. AuRerdem wurde anhand des
gemessenen Wertes fur die spezifische Oberflache des SN-Pulvers (s. Kap. 4.1.2) die
aquivalente Schichtdicke berechnet, welche sich bei einem gleichméRigen Uberzug der
Pulverpartikeln mit dem Precursor ergeben wiirde.

)
J

\
"

Abb. 13: Rotationsverdampfer VV 2011 (links) und Handschuhbox MB 200MOD (rechts)

Die fiur die verschiedenen Mischungen verwendete Bezeichnung SN + 5/10/15/20
/130 Gew.-% Precursorgehalt wird in der folgenden Arbeit stets beibehalten, auch wenn
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sich infolge von Vernetzung, Pyrolyse bzw. Gasdrucksintern die Zusammensetzung und
damit das Mischungsverhaltnis im Werkstoff andert.

Tab. 4: Mischungsverhéltnisse und dquivalente Schichtdicken der hergestellten Precursor/Pulver-

Granulate
Mischungsverhaltnis Precursor-Schichtdicken-
Precursor (Gew.%) | Precursor (Vol.%) Aquivalent (nm)
5 13,3 5
10 24,5 1
15 34,0 18
20 42,2 25
30 55,6 43

3.3.2 Formgebung

Die hergestellten Precursor/Pulver-Granulate wurden durch axiales Pressen zu
zylindrischen Probekdrpern weiterverarbeitet. Als Formwerkzeug diente dazu eine
gehéartete Metallform mit schwebender Matrize und einem Innendurchmesser von 30 mm.
Zur Vermeidung von Dichtegradienten wurde auf eine gleichmafRige Schittdichte beim
Beflllen der Form geachtet. Die Verdichtung des Granulats (Einwaage jeweils 15 Q)
erfolgte  mit funf unterschiedlichen Pressdricken (20, 40, 78, 141 und 156 MPa)
fertigungsnah unter Luftatmosphare. Fir die Versuche zur Grinbearbeitbarkeit
(Kap. 4.2.2) und zur Festigkeit der pyrolysierten SiCN/SisN4-Formkdrper (Kap. 4.2.7)
wurden zudem dunne Probekérper (Einwaage jeweils 7 g) hergestellt. Bei Bedarf wurden
die Presslinge bis zur Vernetzung bzw. Pyrolyse in einem Exsikkator unter No-
Schutzgasatmosphare gelagert.

3.3.3 Thermische Vernetzung

Die thermische Vernetzung der Presslinge erfolgte in einem Rohrofen RO 10/100 der
Fa. Heraeus. Unter kontinuierlichem Stickstoffstrom von 150 cm®min wurden die Proben
mit einer Heizrate von 3 K/min auf 300 °C erhitzt und nach einer Haltezeit von 3 h wieder
frei abgekunhlt.
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3.3.4 Griinbearbeitung

Fur den Einsatz der Precursor/Pulver-Technologie als potenziell kostengunstige Werkstoff-
und Verfahrenstechnik ist auch die spanende Bearbeitbarkeit zur endkonturnahen
Fertigung von Bauteilen von entscheidender Bedeutung. Deshalb wurden am Lehrstuhl
Keramische Werkstoffe orientierende Vorversuche durch das Bohren vernetzter Proben
durchgefuihrt. Weitergehende Versuche fanden dann bei der Fa. FCT Ingenieurkeramik
statt.

3.3.5 Pyrolyse

Um die vernetzten und ggf. bearbeiteten Formkdrper zu keramisieren, wurden diese
erneut in den Rohrofen des Typs RO 10/100 gegeben. Unter kontinuierlichem
Stickstoffstrom (Normaldruckatmosphare) von 200 cm*/min wurden die Proben mit 3 K/min
erhitzt. Zwischen 300 und 700 °C wurde die Heizrate auf 1 K/min reduziert, da sich in
diesem Temperaturbereich durch die weitere Vernetzung und die Pyrolyse des Precursors
die meisten gasférmigen Reaktionsprodukte abspalten. Nach einer isothermen Haltezeit
von 30 Minuten bei der Endtemperatur von 1000 °C erfolgte das freie Abkihlen der
Proben im Ofen.

3.3.6 Gasdrucksintern

Das Gasdrucksintern ausgewahlter Proben erfolgte bei der Firma FCT Ingenieurkeramik
GmbH in Rauenstein, mit einem Gasdrucksinterofen des Typs FPW 7038 der Fa. KCE.
Gemal dem zweistufigen Standardsinterprogramm der Fa. FCT wurden die pyrolysierten
Bauteile bei Nx-Normaldruckatmosphére zunachst auf 1400 °C geheizt. Wahrend der
weiteren Temperaturerhbhung wurde ein Stickstoffdruck von 0,2 MPa (=2 bar)
beaufschlagt (Stufe 1), der ab 1750 °C auf 1 MPa (Stufe 2) erhéht wurde. Die
Maximaltemperatur von 1800 °C wurde fur drei Stunden gehalten.
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4 Ergebnisse und Diskussion

Das Kapitel "Ergebnisse und Diskussion" untergliedert sich in vier Themenbereiche.
Zunachst wird in Kapitel 4.1 auf die Eigenschaften der verwendeten Precursoren und
Pulver eingegangen. Danach erfolgen in Abschnitt 4.2 einige grundlegende Unter-
suchungen zum Verhalten der prakeramischen Polymere unter Gasdrucksinter-
bedingungen. Zudem wird in diesem Kapitel auch das Vernetzungs- und Pyrolyse-
verhalten der Precursor/Pulver-Granulate diskutiert.

In Kapitel 4.3 wird erldutert, wie sich die Precursor/Pulver-Granulate zu Formkérpern
verarbeiten lassen. Die bei der Pyrolyse entstehenden porésen SisN4/SiCN-Bauteile
werden hinsichtlich ihrer Zusammensetzung und Mikrostruktur charakterisiert.

Die Si3N4/SiCN-Formkérper lassen sich anschliefend zu dichten Keramikbauteilen
gasdrucksintern. In Abschnitt 4.4 wird daher das Sinterverhalten und die daraus
resultierenden, dichten Si3N4/SiC-Keramiken untersucht. Dabei wird die chemische
Zusammensetzung, die kristallinen Phasen und ihre Anordnung im Geflige betrachtet und
diskutiert.

Die Kapitel 4.5 und 4.6 beschreiben abschlieRend, wie sich die entwickelte Precursor/-
Pulver-Technologie vom Labor- auf den Produktionsmalistab Gbertragen |&sst.

4.1 Charakterisierung der Ausgangsstoffe

Um die bei der Formkdrperherstellung auftreten Effekte und die Eigenschaften erklaren zu
kénnen, war zundchst eine umfangreiche Charakterisierung der Ausgangsstoffe
erforderlich.

4.1.1 Precursoren

Precursor ABSE

Fur den Einsatz der pradkeramischen Polymere als alternative Binder fir keramische
Pulver sind genaue Kenntnisse des Vernetzungs- und Pyrolyseverhaltens notwendig.
Daher wurde der verwendete ABSE-Precursor mittels Thermogravimetrie untersucht. Die
wadhrend der Vernetzung und der Pyrolyse auftretenden Massenverluste zeigt
Abbildung 14. Beim ABSE-Precursor sind diese ausschlieRlich auf die Abspaltung von
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Oligomeren und NH3; wahrend der Vernetzung und der Entstehung von CH,4 und H; bei der
Pyrolyse zurtckzufuhren. Insgesamt treten bis 1000 °C (N2-Atm.) Massenverluste von
ca. 28 Gew.-% auf, was gut mit den Werten von Kokott-Wenderoth [9] und Tral3l [14]
korreliert. Durch die chargenweise Herstellung und Aufbereitung kann es allerdings zu
Unterschieden beim Anteil der niedermolekularen Verbindungen im Precursor kommen, so

dass die wéhrend der Vernetzung und der Pyrolyse auftretenden Massenverluste leicht
variieren kénnen [9].

5
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Abb. 14: Thermogravimetrische Untersuchung (mit FTIR-Kopplung) des Precursors ABSE:
Vernetzungs- und Pyrolyseverhalten

Die chemische Zusammensetzung der bei der Pyrolyse des ABSE entstehenden SiCN-
Keramik ist in Tabelle 5 ersichtlich [27]. Aus der chemischen Zusammensetzung lassen
sich im Folgenden auch die Summenformel und der freie Kohlenstoffanteil fir das
Pyrolysat herleiten (Tab. 6). Es zeigt sich, dass der ABSE-Precursor einen vergleichs-
weise hohen Kohlenstoffanteil besitzt. Das ist vor allem auf die stabilen Ethylengruppen
(ESi-CH2-CH2-Si=) im ABSE zuruckzufuhren, die wadhrend der Pyrolyse nicht als
gasférmiges CH4 abgespalten, sondern bevorzugt in das amorphe Precursornetzwerk
eingebaut werden [14].
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HPS-Precursorpulver

Bei dem fir die Herstellung monolithischer SiCN-Formkérper (s. Kap. 4.2.1) verwendeten,
vorvernetzten HPS-Precursorpulver kommt es wahrend der Pyrolyse vor allem durch die
Abspaltung von Ammoniak und Methan bis 1000 °C (N2-Atm.) zu einem Massenverlust
von etwa 23 Gew.-% [12,14]. Die Zusammensetzung der resultierenden SiCN-Keramik ist
ebenfalls in Tabelle 5 ersichtlich, die daraus berechenbare Summenformel in Tabelle 6.
Der freie Kohlenstoffgehalt fallt mit 25,4 mol-% etwas geringer als beim ABSE-Precursor
aus, da der HPS weniger stabile Ethylenbriicken besitzt und so bei der Pyrolyse ein
geringerer Kohlenstoffanteil in der SICN-Keramik verbleibt [14,41].

Tabelle 5: Elementare Zusammensetzung der Precursoren ABSE [27] und HPS [12] nach der
Pyrolyse (1000 °C, N»-Atm.)

Zusammensetzung nach den Elementen (Gew.-%)
Precursor
Si N Cc o H
ABSE 49,9 20,9 27,2 1,9 <0,2
HPS 52,0 22,3 25,4 0,3 n.a.

Tabelle 6: Chemische Summenformeln und freier Kohlenstoffgehalt der Precursoren ABSE
(berechnet nach [27]) und HPS [12,41] nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

Precursor Chemische freier Kohlenstoff-
Summenformel gehalt (mol-%)
ABSE SiNg,54C1,2600,07Ho,1 29
HPS SiNo,86C1,1400,01 26

4.1.2 Si3;N4-Pulver

Das verwendete SN-Rezyklatpulver wurde hinsichtlich seiner PartikelgréRe, Partikel-
morphologie, spezifischen Oberflache und Phasenzusammensetzung charakterisiert.

Die PartikelgroRenverteilung des agglomerierten Pulvers ist in Abb. 15 dargestellt. Sie
zeigt, dass das agglomerierte Pulver einen geringen Feinanteil von ca. 1 - 20 um grof3en
Agglomeraten (ca. 10 Vol.-%) aufweist, ansonsten aber hauptséchlich aus Partikel-
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agglomeraten mit einem Durchmesser von ca. 40 - 100 um besteht. Die durchschnittliche
Grolle der Agglomerate (dsp) betragt etwa 80 um. Dieses Ergebnis deckt sich mit der
Lichtmikroskopaufnahme in Abbildung 16 (links), in der eine sehr homogene Grélen-
verteilung der Granalien deutlich wird.

100

— SN Granulat
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Abb. 15: Granulatpartikelgré3e des Siliziumnitrid-Rezyklatpulvers SN (Lasergranulometrie)

Jedes Agglomerat setzt sich aus einer Vielzahl einzelner Primarpartikel zusammen. Diese
weisen Durchmesser von ca. 100 nm bis 2 ym und eine kantige, schroffe Oberflachen-
struktur auf (s. Abb. 16 rechts). Eine Analyse des Pulvers mittels Ultraschallgranulometrie
zeigt, dass die Primarpartikel eine durchschnittliche PartikelgréRe (dsp) von etwa 700 nm
besitzen (Abb. 17).

Bedingt durch die Oberflachenstruktur der Primarpartikel hat das SN-Rezyklat eine hohe
spezifische Oberflache von etwa 9 m?/g (gemessen nach dem BET-Prinzip). Spharische
Partikel derselben GroRenordnung (Durchmesser 700 nm) wirden mit 1,3 m?g eine
deutlich geringere Oberflache aufweisen.

Abbildung 18 zeigt die rontgenographische Analyse des SN-Pulvers. Neben den Signalen
fur a-SisN4 und B-SisN4 sind auch Signale fir die Sinteradditive im Spektrum vorhanden.
Das Verhdltnis a zu 3 betragt gemald der Angabe des Herstellers etwa 85 zu 15, weshalb
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sich das Pulver zur Herstellung hochwertiger SizNs-Keramiken eignet [57]. Fir die
Reindichte des Pulvers wurde ein Wert von 3,24 g/cm® gemessen.

Abb. 16: Stereo-Lichtmikroskopaufnahme des agglomerierten SN-Rezyklats und Raster-

elektronenmikroskopaufnahme der Si;N,-Primérpartikel (rechts)

7\
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/ .

0,01 0,10 1,00 10,00
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Abb. 17: PrimérpartikelgréBe des Siliziumnitrid-Rezyklatpulvers SN  (Ultraschall-

granulometrie)
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Abb. 18: Réntgenbeugungsanalyse des Rezyklatpulvers SN (gemessen mit Cuk,-Strahlung)

4.2 Voruntersuchungen

4.2.1 Gasdrucksinterversuche an monolithischen SiCN-Keramiken

In vorangegangenen Arbeiten [12] wurde das Zersetzungs- und Kristallisationsverhalten
von SiCN-Precursorkeramiken bis 1800 °C untersucht. Alle diese Untersuchungen fanden
jedoch unter Argon oder Stickstoff mit Normaldruckatmosphare (0,1 MPa = 1 bar) statt. Da
der Atmospharendruck einen starken Einfluss insbesondere auf die carbothermische
Reaktion (GI. 1) hat [12], musste zu Beginn der Arbeit geprift werden, wie sich die reine
Precursorkeramik unter den besonderen Temperatur- und Druckbedingungen des
Gasdrucksinterns (1800 °C, bis zu 1 MPa) verhalt. Dazu wurden analog zu Weibelzahl [12]
monolithische SiCN-Keramikformkérper hergestellt. Anstelle des SizNs-Pulvers wurde
gemal dem beschriebenen Granulationsverfahren (Kap. 3.3.1) ein bei 300 °C unter N»-
Atmosphére vernetztes HPS-Precursorpulver verwendet und mit 30 Gew.-% unvernetztem
ABSE-Precursor als Binder beschichtet. Das resultierende Precursorgranulat wurde dann
mit einem Druck von 10 MPa zu Formkdrpern gepresst und anschlieBend unter den in
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Kapitel 3.3 beschriebenen Bedingungen vernetzt, pyrolysiert und gasdruckgesintert. Es
entstanden so insgesamt vier Proben, deren Massenverluste nach jedem Prozessschritt
gemal Kapitel 3.1.4 ermittelt wurden. An einer dieser Proben wurde nach dem Gasdruck-
sintern zudem eine Elementaranalyse durchgefihrt (Kap. 3.1.1).

Modellrechnung

Um die Messergebnisse bewerten zu kénnen, ist zunachst eine kurze Abschéatzung der in
den einzelnen Prozessstadien zu erwartenden Massenverluste und chemischen
Zusammensetzungen notwendig.

Im polymeren Zustand ist die Zusammensetzung der beiden Precursoren ABSE und HPS
laut TraBll [14] zunachst gleich. Fir beide gilt die Summenformel SiINC,Hs, welche somit
auch der Zusammensetzung der monolithischen Formkérper nach dem Pressen
entspricht. Unter der Annahme, dass sich der ABSE und der HPS-Precursor in ihrem
Pyrolyseverhalten gegenseitig nicht beeinflussen, lasst sich gemaly der linearen
Mischungsregel die Zusammensetzung der pyrolysierten Monolithe aus den Summen-
formeln fur das bei 1000 °C (N2-Atm.) pyrolysierte ABSE und HPS (s. Tab. 6) berechnen.
Unter Vernachlassigung der jeweiligen Sauerstoffverunreinigungen bzw. Restwasserstoff-
gehalte ergibt sich die Zusammensetzung des Pyrolysats zu SiNgg5C1,1s und der freie
Kohlenstoffgehalt zu 27 mol-%. Der Massenverlust musste nach 1000 °C etwa 24 Gew.-%
betragen.

Werden die monolithischen Formkdrper anschliellend gasdruckgesintert, ist durch den
erhdhten Stickstoffdruck auch mit einer Verschiebung der Starttemperatur fur die
carbothermische Reaktion (Gl. 1) von ca. 1440 °C (0,1 MPa, Nx-Atm. [12]) zu h&heren
Temperaturen zu rechnen. Vergleicht man das zweistufige Temperatur-Druck-Sinterprofil
(Kap. 3.3.6) mit thermodynamischen Daten aus der Literatur [120,37,203], so misste sich
durch den Stickstoffdruck von 0,2 MPa (ab 1400 °C) die Starttemperatur der Reaktion auf
etwa 1500 °C erh6hen. Da die weitere Erhéhung des Stickstoffdruckes auf 1 MPa jedoch
erst bei 1750 °C stattfindet, ist davon auszugehen, dass im Temperaturbereich von 1500 -
1750 °C die carbothermische Reaktion ungehindert ablaufen kann. Bedingt durch den
hohen Kohlenstoffgehalt in der pyrolysierten Precursorkeramik ist dabei mit der
vollstdndigen Umsetzung des SisN4 zu SiC und einem geringen Anteil an Restkohlenstoff
zu rechnen. Durch Abspaltung von gasférmigem N, misste dabei die keramische
Ausbeute auf etwa 56,5 Gew.-% absinken.
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Messergebnisse

Vergleicht man diese Modellrechnungen mit den an den Proben gemessenen Werten, so
entspricht der Massenverlust nach der Pyrolyse mit 24 Gew.-% dem zuvor berechneten
Wert. Werden die monolithischen Formkdrper nach der Pyrolyse zudem gasdruck-
gesintert, besitzen sie danach folgende Zusammensetzung (Tab. 7):

Tabelle 7: Elementare Zusammensetzung von gasdruckgesintertem ABSE

Zusammensetzung nach den Elementen (Gew.-%)
Si N Cc o
gemessen 68,9 2,7 28,0 0,4

Auf das Silizium bezogen ergibt sich die chemische Summenformel SiNp 08Co 950001
Roéntgendiffraktographiemessungen zeigen zudem, dass sich wahrend des Gasdruck-
sinterns kristallines (-SiC (Abb. 19) gebildet hat, so wie es auch Tralll bei seinen
Untersuchungen berichtet [14]. Weitere kristalline Phasen sind nicht detektierbar.
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Abb. 19: Kristalline Phasen von monolithischem SiCN nach der Auslagerung unter
Gasdrucksinterbedingungen (1800 °C, 1 MPa N,-Atm.) (gemessen mit Cuy,-Strahlung)
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Diese Ergebnisse legen nahe, dass unter den Temperatur- und Atmospharenbedingungen
des Gasdrucksinterprozesses die carbothermische Reaktion - wie zu erwarten - fast
vollstdndig ablauft, bis der freie Kohlenstoff zu SiC umgesetzt ist. Allerdings ist in der
Probe urspringlich mehr Kohlenstoff vorhanden, als Silizium fir die komplette Umsetzung
zu SiC zur Verfugung steht. Trotzdem zeigt die chemische Summenformel
SiNo,08Co,9500,01, dass weniger Kohlenstoff in der Precursorkeramik verbleibt als
urspringlich berechnet. Dafir ist noch ein kleiner Anteil Stickstoff in der Probe zu finden
(ca. 3 Gew.-%). Da sich auch der Sauerstoffgehalt wahrend der Auslagerung reduziert hat
(vgl. Tab. 7 mit Tab. 5), ist mit einer Reaktion beider Elemente zu flichtigem CO zu
rechnen, so wie es auch von Lenc¢és [117] berichtet wird.

Durch das Entweichen von N, im Zuge der carbothermischen Reaktion wird der
Stickstoffgehalt in der Precursorkeramik fast vollstdndig eliminert und so der Massen-
verlust deutlich erhéht. Ubereinstimmend mit den theoretischen Abschéatzungen ergibt sich
bei den Proben eine keramische Ausbeute von 56,1 + 0,6 Gew.-%. Das bedeutet, dass
zusatzlich zu den Massenverlusten von 24 Gew.-% wahrend der Pyrolyse beim
Gasdrucksintern (1000 - 1800 °C) ein weiterer Massenverlust von etwa 22 Gew.-% auftritt.
Von einem &hnlich hohen Massenverlust (19 Gew.-%) berichtet auch Zemanova [20], die
eine precursorbasierte SiICN-Keramik bei 1800 °C heil3presste.

Resilimee

Die Untersuchungen zum Pyrolyse- und Sinterverhalten der monolithischen SiCN-
Precursorkeramik zeigen, dass unter den speziellen Temperatur- und Druckverhéltnissen
des Gasdrucksinterns kristallines Siliziumkarbid entsteht. Werden die Precursoren wie
beabsichtigt als Sinteradditiv fir SisN4 eingesetzt, ist es jedoch schwierig, klare Aussagen
Uber die Bildung von kristallinem SiC und die entstehende Zusammensetzung zu machen.
Stattdessen muss damit gerechnet werden, dass der Kohlenstoff im SiCN ggf. auch mit
Sauerstoffverunreinigungen im SizN4-Pulver und mit den sauerstoffhaltigen Sinteradditiven
reagieren kann. Fur die Precursor/SisNs-Pulver-Mischungen muss deshalb untersucht
werden, welche chemische Zusammensetzung, kristalline Phasen und Gefligestrukturen
beim Gasdrucksintern entstehen.
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4.2.2 Charakterisierung der Precursor/Pulver-Mischungen

Fur den Einsatz der Precursoren als alternative Binder fir keramische Pulver missen die
gemald Kapitel 3.3.1 hergestellten Precursor/Pulver-Mischungen hinsichtlich ihrer Dichte,
der chemischen Zusammensetzung und der bei der Keramisierung auftretenden

Massenverluste charakterisiert werden.

Reindichte der Precursor/Pulver-Granulate

Die zu erwartende Reindichte (prg) der Precursor/Pulver-Granulate lasst sich gemaR der
linearen Mischungsregel (Gl. 15) aus den Dichten des SizNs-Pulvers (psisn,, S. Kap. 3.2.2)

bzw. des prakeramischen Polymers (pagse, S.Abb.3) und dem Volumenanteil des
Precursorpolymers in der Mischung (Vasse, S. Tab. 4) berechnen. Eine Auflistung der
theoretischen Reindichte liefert Tabelle 8.

Pre = Passe * Vasse +Psign, '(1_VABSE) (Gl. 15)

Der Vergleich mit den gemessenen Werten (Reindichte gem.) aus der He-Pyknometrie
zeigt, dass die Messwerte sehr gut mit dem theoretischen Rechenmodell korrelieren. Mit
dem verwendeten Granulationsverfahren gelingt es demnach, sehr homogene Precursor/-
Pulver-Mischungen herzustellen. Lediglich der geringe Unterschied zwischen dem
gemessenen und dem berechneten Wert bei der Mischung SN + 30 Gew.-% ABSE deutet
auf eine geringe Schwankung des Mischungsverhaltnisses von Precursor zu Pulver oder

eine leichte Sauerstoffverunreinigung des Granulates hin.

Tab. 8: Reindichten der unterschiedlichen Precursor/Pulver-Granulate: Vergleich der theoretischen

Berechnungen (Gl. 15) mit den Messwerten aus der He-Pyknometrie

Precursoranteil Reindichte Reindichte
(Gew.-%) berechnet (g/cm®) | gemessen (g/cm?)
10 2,69 2,70
20 2,32 2,33
30 2,04 2,13
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Chemische Zusammensetzung der Precursor/Pulver-Granulate

Fur eines der Precursor/Pulver-Granulate (Mischung SN + 20 Gew.-% ABSE) wurde
mittels Elementaranalyse die chemische Zusammensetzung bestimmt und zum Vergleich
die theoretische Zusammensetzung berechnet.

Bei der Berechnung der Zusammensetzung wird flir den ABSE-Precursor von einer
chemischen Summenformel SiNC,Hg (s. Kap. 4.1.1) ausgegangen. Fir das SN-Pulver
wird ein Sauerstoffgehalt von 1,2 Gew.-% und ein Sinteradditivanteil von 10 Gew.-%
vorausgesetzt (s. Kap. 4.1.2). Geht man davon aus, dass der Precursor lediglich die
Oberflache der Pulverpartikel Uberzieht, aber keine Reaktionen zwischen beiden
Komponenten stattfinden, berechnet sich die chemische Zusammensetzung fir die
einzelnen Elemente gemal der linearen Mischungsregel (analog zu GlI. 15).

Vergleicht man die so berechneten Elementkonzentrationen mit den Ergebnissen der
Elementaranalyse (Tab. 9), kann man eine gute Ubereinstimmung der Werte feststellen.
Einen Unterschied zwischen den berechneten und den gemessenen Werten zeigt sich
lediglich fur den Anteil der Elemente Sauerstoff und Stickstoff. Die Ursache dafur ist, dass
zum einen bei der Berechnung der chemischen Zusammensetzung die intrinsische
Sauerstoffverunreinigung des Precursors nicht berlicksichtigt wurde. Entsprechend wurde
bei der Berechnung die Sauerstoffkonzentration zu niedrig und die Stickstoffkonzentration
zu hoch angesetzt. Zum anderen kann bei der Granulatherstellung ein kurzzeitiger Kontakt
der Precursor/Pulver-Mischung mit der Luftatmosphéare nicht ganzlich ausgeschlossen
werden. Durch die Reaktion des Precursors mit der Luftfeuchtigkeit (s. Abb. 4) kann es
leicht zu einem geringfigigen Eintrag von Sauerstoff zu Lasten des N»-Gehaltes kommen.

Tabelle 9: Elementare Zusammensetzung des Precursor/Pulver-Granulates SN + 20 Gew.-%

ABSE im Ausgangszustand: Berechnete und gemessene Werte

Zusammensetzung nach den Elementen (Gew.-%)
Granulat - . e
Si N C o H Sinteradditiv
berechnet 51,1 31,5 6,7 1,0 1,7 8,0
gemessen 51,1 30,2 6,9 2.1 1,6 8,1
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Massenverluste der Precursor/Pulver-Granulate wahrend der Pyrolyse

Weiterhin war es erforderlich zu untersuchen, ob durch das Einbringen von Pulverpartikeln
in den Precursor das Vernetzungs- und Pyrolyseverhalten der prakeramischen Polymere
beeintrachtigt wird. Dazu wurden Thermogravimetriemessungen an Granulaten mit
unterschiedlichem Precursorgehalt durchgefiihrt und jeweils der Massenverlust bestimmt.
In Tabelle 10 sind die zu erwartenden Massenverluste fur unterschiedliche Precursor/-
Pulver-Mischungen aufgelistet. Da fur das SizNg-Pulver kein Massenverlust zu erwarten
ist, berechnen sich die Werte anhand des Precursorbinderanteils (in Gew.-%) in der
Precursor/Pulver-Mischung und des Massenverlustes des reinen Precursors. Gemall dem
Ergebnis aus Kapitel 4.1.1 wurde bei der Berechnung ein Massenverlust von 28 Gew.-%
fur den reinen ABSE-Precursor zugrundegelegt.

Tab. 10: Berechneter Massenverlust fiir die Precursor/Pulver-Granulate nach der Pyrolyse

(1000 °C, N,-Atm.) in Abhéngigkeit vom Precursorgehalt

Precursoranteil im Massenverlust
Granulat (Gew.-%) berechnet (Gew.-%)
0 0
10 2,8
15 4,2
20 5,6
30 8,4

100 28

Die tatsachlichen Massenverluste aus den Thermogravimetrie-Messungen (Abb. 20)
korrelieren sehr gut mit den berechneten Werten nach Tabelle 10. Es kann festgestellt
werden, dass sich die Verluste entsprechend der Mischungsregel proportional zum
Gewichtsanteil des eingebrachten Precursors verhalten.

Die Abweichung der Messwerte von den theoretischen Berechnungen betragt weniger als
t 1,5 Prozentpunkte. Méglichen Fehlerquellen stellen zum einen die Messgenauigkeit der
Linseis-Thermowaage (1 %) und zum anderen leichte Inhomogenitdten in den
analysierten Precursor/Pulver-Granulaten dar, deren Einfluss auf das Messergebnis durch
die geringe Einwaage von lediglich 25 mg Probenmaterial sehr stark sein kann. Auffallend
ist auBerdem der Anstieg der Massenkurve fiur das reine SN-Rezyklatpulver ab einer

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



68 4 Ergebnisse und Diskussion

Temperatur von ca. 1000 °C. Als Ursache kommen Sauerstoffverunreinigungen in der
Ofenatmosphéare in Betracht, die eine leichte Oxidation des SisN4-Pulvers bewirken
kénnen.
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Abb. 20: Thermogravimetrische Untersuchung unterschiedlicher Precursor/Pulver-Mischungen
SN + ABSE und des reinen SN-Pulvers (Referenz)

Resilimee

Die Ergebnisse der Voruntersuchungen zeigen, dass sich die prédkeramischen Polymere
gut mit dem SizN4-Pulver zu Precursor/Pulver-Mischungen umsetzen lassen. Eine Beein-
trachtigung des Vernetzungs- und Pyrolyseverhaltens der Precursoren durch die Zugabe
des SizN4-Pulvers kann nicht festgestellt werden.
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4.3 Pyrolysierte Precursor/Si;Ns-Werkstoffe

4.3.1 Herstellung und Eigenschaften gepresster Formkoérper

Die Herstellung precursorbasierter SisN4/SiCN-Werkstoffe erfolgt Uber die Kompaktierung
der Precursor/Pulver-Granulate mit 5, 10, 20 bzw. 30 Gew.-% ABSE. Dazu wurden gemaf
der Beschreibung aus Kapitel 3.3.2 scheibenférmige Probekérper gepresst. Die
Precursor/Pulver-Granulate lieRen sich gut verdichten und die resultierenden Formkdérper
erwiesen sich als formstabil.

Abbildung 21 zeigt die Abhangigkeit der geometrischen Dichte der Presslinge vom
uniaxialen Pressdruck bei der Formgebung und dem ABSE-Precursorgehalt des
verwendeten Granulates.
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Abb. 21: Geometrische Dichte der Formkérper nach dem Pressen: Abhédngigkeit von

Pressdruck und Precursorgehailt.

Mit Zunahme des Pressdruckes werden die Precursor/Pulver-Granulate besser
kompaktiert und die geometrische Dichte der Presslinge steigt an. Ebenso erhéht sich die
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Dichte mit dem Precursorgehalt des Granulats, da der precursorbasierte Binder teilweise
in die Zwischenrdume der Partikel gepresst wird und diese auffillt. Aus diesem Grund
steigt die Kantenstabilitdt der Formkdrper sowohl mit dem Precursorgehalt der Mischung,
als auch dem Pressdruck bei der Formgebung an. Dieses Ergebnis deckt sich mit Unter-
suchungen von Onoda [204], nach denen die Festigkeit von Griinkérpern mit dem Binder-
gehalt und der Dichte der Formkérper ansteigt. Der asymptotische Verlauf der
Dichtekurven fir die Mischungen mit 20 bzw. 30 Gew.-% ABSE in Abbildung 21 deutet
allerdings darauf hin, dass die Dichte der Formkérper durch die weitere Erhéhung des
Pressdruckes uber 156 MPa kaum noch gesteigert werden kann.

Gemal Kapitel 3.1.6 lasst sich anhand der gemessenen Dichtewerte der Formkérper und
der Reindichte der Precursor/Pulver-Granulate aus Kapitel 4.2.2 (Tab. 8) die Porositat der
Presslinge berechnen. Abbildung 22 zeigt, dass die Porositdt erwartungsgemafl mit
steigendem Pressdruck und héherem Precursorgehalt abféllt. Das gleiche Verhalten
beschreibt Onoda [204] ebenfalls.
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Abb. 22: Porositédt der Formkdrper nach dem Pressen in Abhédngigkeit von Pressdruck und
Precursorgehalt
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4.3.2 Vernetzung und Pyrolyse der gepressten Formkdorper

Nach der Formgebung werden die Presslinge unter den in Kapitel 3.3.3 beschriebenen
Bedingungen thermisch vernetzt. Die Umwandlung des schmelzbaren und I6slichen
Precursors in ein unschmelzbares Duromer sorgt dabei fir eine Verfestigung der
Formkdérper. Wird danach die Auslagerungstemperatur weiter erhéht, findet die Pyrolyse
des Precursorbinders statt. Je hdher der Precursorgehalt in der Probe, desto dunkler
farben sich dabei die Formkd&rper (s. Abb. 23), bedingt durch die Separation von freiem
Kohlenstoff bei der Pyrolyse des Precursors [145].

Abb. 23: Proben mit unterschiedlichen Precursorgehalten, gepresst mit 141 MPa, nach der
Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.): SN + 10 (links) und 20 Gew.-% ABSE (Mitte). Bei 30 Gew.-%

ABSE (rechts) Entstehung von Rissen und Blasen bereits nach der Vernetzung (weil3er Pfeil)

Wahrend die meisten Proben die thermische Vernetzung fehlerfrei Uberstehen und
formstabil bleiben, weisen einige der Formk&rper danach Risse und Blasen auf.
Einwandfrei bleiben die Proben, die aus den Precursor/Pulver-Granulaten mit 5 bis
20 Gew.-% ABSE und einem maximalen Pressdruck von bis zu 141 MPa hergestellt
wurden (Abb. 23 links und Mitte). Erhéht man den Pressdruck jedoch auf 156 MPa, kommt
es bei Proben aus den Mischungen mit niedrigem Precursorgehalt (5 - 10 Gew.-%) zur
Entstehung von Presskegeln (radiale Risse), so wie es auch Weibelzahl von
monolithischen Precursorformkérper berichtet [12]. Die Ursache fir die Entstehung der
Risse ist auf ein Verkleben des Precursorbinders mit der Preflmatrize wahrend des
Pressens zurlickzufihren. Bei der Druckentlastung und der Entformung der tabletten-
férmigen Proben aus der Pressform tritt dann eine inhomogene Druckverteilung auf. Dies
fuhrt zu inneren Spannungen in den Formkdrpern, die bei der anschlielRenden
thermischen Vernetzung die radialen Risse verursachen.

Sind hingegen 30 Gew.-% Precursorpolymer im Ausgangsgranulat vorhanden, treten an
den daraus hergestellten Formkérpern nach der Vernetzung haufig Risse und Blasen auf
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(Abb. 23 rechts). Davon ausgenommen sind lediglich die Proben, die mit dem niedrigsten
Pressdruck (20 MPa) hergestellt wurden. Die wesentliche Ursache fir das Auftreten von
Rissen und Blasen ist, dass der hohe Precursorgehalt in Verbindung mit einem hohen
Pressdruck eine zu starke Verdichtung der Presslinge bewirkt. Werden Formk&rper mit
weniger als 10 % Porositdt nach dem Pressen thermisch vernetzt, kdénnen die
entstehenden Zersetzungsgase nicht mehr aus der Probe entweichen und bilden hohe
Partialdriicke im Probeninneren, die die Formkérper beschadigen (s. Abb. 24) oder gar
zerstoren kénnen.

Abb. 24: Formkérper aus SN + 30 Gew.-% ABSE: Entstehung von Rissen ab einem Press-
druck von 40 MPa (Stereo-Lichtmikroskopaufnahme, Probe pyrolysiert bei 1000 °C, N-Atm.)

Die Rissbildung wahrend der Vernetzung infolge einer zu geringen Porositat berichtet
auch Weibelzahl fir monolithische SiCN-Formkdrper, die aus artgleichen Precursoren und
vorvernetzten Precursorpulvern hergestellt wurden [12]. Er beschreibt auRerdem, dass
durch die starke Volumenschwindung des Precursors bei der Pyrolyse starke innere
Spannungen in der monolithischen SiCN-Keramik auftreten, die zur Zerstérung der
Formkérper fihren kénnen [12].

Die in dieser Arbeit entwickelten SizN4+/SiCN-Werkstoffe mit 10 bis 20 Gew.-% Precursor-
gehalt bleiben jedoch bei der Pyrolyse intakt. Der wesentliche Grund dafir ist, dass durch
die Verwendung des inerten SisNg-Pulvers anstelle des noch nicht keramisierten
Precursorpulvers die Schwindung wahrend der Vernetzung und der Pyrolyse wesentlich
geringer ausfallt (s. Kap. 4.3.6). Aullerdem kénnen innere Spannungen, die beim Pressen
in die Formkdrper eingebracht werden, durch das vorteilhafte Vernetzungsverhalten des
ABSE-Precursors ausgeglichen werden. Der Precursor erweicht bereits ab ca. 100 °C, so
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dass innere Spannungen durch Relaxationseffekte abgebaut werden kénnen, bevor die
Formkdorper durch die Vernetzungsreaktion ab ca. 200 °C aushéarten.

Griinbearbeitbarkeit

Die thermische Vernetzung bewirkt nicht nur eine Verbesserung der Handhabbarkeit und
der Festigkeit der Formkérper, sondern ermdglicht auch die Bearbeitung der Bauteile
mittels spanabhebender Verfahren. Abbildung 25 zeigt die Herstellung eines Muster-
bauteiles in den einzelnen Prozessabschnitten. Es verdeutlicht, dass sich die mittels
Precursor/Pulver-Verfahren hergestellten Griinkdrper spanend bearbeiten lassen. Dieses
Resultat stimmt mit den Ergebnissen von Weibelzahl {berein, der Uber eine gute
GrlUnbearbeitbarkeit fur precursorbasiertes monolithisches SiCN berichtet [12].

Abb. 25: Vorversuche zur Griinbearbeitung an Probekérpern aus SN + 20 Gew.-% ABSE;
Abbildung links zeigt den Formkérper nach dem Pressen, Abbildung in der Mitte thermisch
vernetzt (300 °C, 3h unter N,-Atm.) und griinbearbeitet; Abbildung rechts nach der Pyrolyse
(1000 °C, 1h, N,-Atm.)

4.3.3 Massenverluste wahrend der Pyrolyse

Werden die gepressten Formkdrper vernetzt und pyrolysiert, treten durch die Abspaltung
von gasférmigen Zersetzungsprodukten (s. Kap. 4.1.1) Massenverluste auf. Da sich diese
unter Anderem auf die Dichte, die Porositdt und die Schwindung der SizN4/SiCN-
Werkstoffe auswirken (s. Kap. 4.3.6) ist es notwendig, die an den Formkdrpern
auftretenden Massenverluste zu ermitteln und mit den theoretisch zu erwartenden Werten
zu vergleichen. Eine Abschatzung der im Zuge der Vernetzung und Pyrolyse zu
erwartenden Massenverluste wurde bereits in Kapitel 4.2.2 durch die Untersuchung der
Precursor/Pulver-Granulate durchgefiihrt (s. Tab. 10).
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Die an den Formkdérpern gemessenen Massenverluste erweisen sich als unabhangig vom
Pressdruck der Formgebung, steigen aber erwartungsgemald mit zunehmendem
Precursorgehalt in der Probe an (s. Tab. 11). Ein Vergleich der Messwerte mit den
Berechnungen zeigt eine gute Korrelation der Werte.

Tab. 11: Gemessene Massenverluste der Formkdérper nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.):

Vergleich mit den berechneten Werten (s. Tab. 10)

Precursoranteil Massenverlust Massenverlust
(Gew.-%) berechnet (Gew.-%) | gemessen (Gew.-%)
10 2,8 2,5
20 5,6 5,6
30 8,4 7,6

4.3.4 Chemische Zusammensetzung und kristalline Phasen

Die Analyse der chemischen Zusammmensetzung und der entstehenden kristallinen
Phasen liefert weitere Erkenntnisse Uber das Pyrolyseverhalten und die Eigenschaften der
Si3N4/SiCN-Formkorper.

Chemische Zusammensetzung

Wahrend der Pyrolyse der Formkérper kommt es durch die Keramisierung des Precursors
zu einer Verdnderung der chemischen Zusammensetzung. Rilckschlisse auf die
Zusammensetzung der SisN4/SiCN-Werkstoffe ermdglicht eine Elementaranalyse, die
exemplarisch an einer Probe aus pyrolysietem SN + 20 Gew.-% ABSE durchgefuhrt
wurde. Damit die Ergebnisse dieser Analyse besser beurteilt werden kdnnen, wird die
chemische Zusammensetzung zudem anhand des folgenden Berechnungsmodells
abgeschatzt:

Entsprechend dem Keramisierungsverhalten des reinen ABSE-Precursors (s. Kap. 4.1.1)
wird bei der Berechnung davon ausgegangen, dass der Precursorbinder nach der
Pyrolyse bei 1000 °C etwa 28 Gew.-% an Masse verloren hat und eine chemische
Zusammensetzung gemal Tabelle 5 (Kap. 4.1.1) aufweist. Fir das SN-Pulver inklusive
der Sinteradditive wird dagegen angenommen, dass es bis 1000 °C hinsichtlich seiner
Menge und Zusammensetzung unveréndert bleibt.
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Bei der Berechnung der chemischen Zusammensetzung muss jedoch bericksichtigt
werden, dass sich durch den Massenverlust des Precursors bei der Pyrolyse sowohl die
Gesamtmasse der Precursor/Pulver-Mischung als auch die Massenanteile der beiden
Komponenten SIiCN und SisN4 verdndern. Eine Berechnung der Menge des bei der
Pyrolyse gebildeten SiCN (msicn) ist anhand des Massenverlustes (Ampy; / Mpress = 28 %)
und der urspriinglichen Precursormasse in der Mischung (magsg) moéglich (GIl. 16). Da der
Massenverlust des Precursors jedoch auch die Gesamtmasse nach der Pyrolyse (mpy)
gegenlber dem gepressten Zustand (mpress) reduziert (s. vorhergehendes Kapitel), muss
eine Korrekturrechnung (Gl. 17) vorgenommen werden, um die dadurch entstehende
Abweichung auszugleichen.

Am
Mgicn = Magse x(’]— Pyrj (G.16)
Press
Ma Mg,
Mygy = —SON _ SICN (GI. 17)
mPyr Mpress — (m aese ~ Msicn )

Mit dem Massenanteil der SiCN-Keramik (Msicy) lasst sich die chemische
Zusammensetzung mit Hilfe der linearen Mischungsregel (analog zu GI. 15) berechnen.
Die anhand dieses Berechnungsmodells ermittelte Zusammensetzung fur die Mischung
SN + 20 Gew.-% ABSE ist zusammen mit den Messergebnissen aus der Elementar-
analyse in Tabelle 12 aufgefuhrt. Ein Vergleich zeigt, dass die Messwerte fur Silizium und
die Sinteradditive gut mit der berechneten Zusammensetzung korrelieren. Gegenilber der
Berechnung zeigt sich bei der Messung allerdings ein erhéhter Sauerstoffanteil in der
Probe, wahrend die Konzentration der Elemente Stickstoff und Kohlenstoff niedrigere
Werte annimmt. Analog zur Untersuchung der Precursor/Pulver-Granulate in Kapitel 4.2.2
ist auch in diesem Fall davon auszugehen, dass der Sauerstoff die beiden Elemente
Stickstoff und Kohlenstoff zum Teil substituiert.

Tabelle 12: Elementare Zusammensetzung von SN + 20 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse

(1000 °C, N,-Atmosphére): berechnete und gemessene Werte

SN + 20 Gew.-% Zusammensetzung nach den Elementen (Gew.-%)
ABSE (pyrolysiert) Si N C o] Sinteradditiv
berechnet 53,4 32,7 4,1 1,3 8,5
gemessen 52,7 29,9 3,5 5,5 8,4
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Die Ursache fir die Diskrepanz der Werte von Berechnung und Messung liegt zum Teil
daran, dass die intrinsische Sauerstoffverunreinigung des Precursorpolymers bei der
Berechnung vernachlassigt wurde. Da jedoch die gemessene Sauerstoffkonzentration bei
dieser Messung deutlich héhere Werte annimmt als bei der Analyse des nichtpyrolysierten
Granulates (vgl. Kap. 4.2.1), muss von einer zuséatzlichen Sauerstoffaufnahme bei der
Verarbeitung der Granulate und der Pyrolyse der Formkdrper ausgegangen werden. Wie
in Kapitel 3.3.2 beschrieben, erfolgte die Formgebung der Granulate fertigungsnah an Luft.
Durch diesen kurzzeitigen Kontakt kann es zur Hydrolysereaktion zwischen dem Precursor
und der Luftfeuchtigkeit kommen, wobei Sauerstoff vom Precursor aufgenommen und ein
Teil des Stickstoffs in Form von gasférmigem Ammoniak abgespalten wird (vgl. Abb. 4).
Zudem koénnen Sauerstoffverunreinigungen in der N,-Ofenatmosphére (O, < 50 vpm) bei
der Pyrolyse der Formkdrper weitere Reaktionen gemafy den Gleichungen 2 bis 4
(s. Kap. 2.2) verursachen. Diese verringern den Kohlenstoff- und den Stickstoffgehalt und
bewirken den Einbau von Sauerstoff in die Precursorkeramik.

Diese Ergebnisse stimmen gut mit Beobachtungen von Mucalo [205], Colombo [206] und
Gunthner [5] Uberein, die ebenfalls beschreiben, dass die Verarbeitung an Luft sowie O,-
Verunreinigungen in der Ofenatmosphére zu einer Sauerstoffaufnahme bei der Precursor-
keramik fuhren.

Kristalline Phasen

Abbildung 26 zeigt das Réntgenbeugungsspektrum eines pyrolysierten Formkdérpers aus
der Precursor/Pulver-Mischung SN + 20 Gew.-% ABSE.

Die Formkdrper enthalten nach der Pyrolyse bei 1000 °C die kristallinen Phasen a-Si3Ng,
B-SisN4 und die kristallinen Sinteradditive. Ein Vergleich dieser Phasenzusammensetzung
mit dem Réntgenspektrum des reinen SN-Pulvers (Kap. 3.1.2) zeigt eine Uberein-
stimmung der detektierten Phasen. Das SN-Pulver bleibt wahrend der Pyrolyse bei
1000 °C unverandert, da die ersten Reaktionen des Flussigphasensinterns erst ab
ca. 1300 bis 1400 °C einsetzen. Weitere kristalline Phasen treten im Rdéntgenspektrum
nicht auf, da das prakeramische Polymer bei der Pyrolyse zunachst eine réntgenamorphe
SiCN-Phase [12,14] bildet und erst ab ca.1400°C zu kristallisieren beginnt
(s. Kapitel 2.1). Folglich entspricht die kristalline Phasenzusammensetzung nach der
Pyrolyse der Mischung der kristallinen Ausgangszusammensetzung des SN-Pulvers.
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Abb. 26: Kristalline Phasen in SN + 20 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

(gemessen mit Cobalt-Anode)

4.3.5 Charakterisierung der Mikrostruktur

Die Betrachtung ausgewéhlter Proben mit dem Rasterelektronenmikroskop liefert
Informationen zur Mikrostruktur der pyrolysierten SisN4/SiCN-Werkstoffe.

Die exemplarischen REM-Aufnahmen in Abbildung 27 zeigen, dass bei den pyrolysierten
Formkd&rpern, die mit geringem Pressdruck (20 MPa) hergestellt wurden, immer noch die
Struktur der ursprunglichen Granulatpartikel im Material vorhanden ist. Allerdings kann
man beim Vergleich der beiden Aufnahmen erkennen, dass das Precursor-/Pulver-
Granulat mit niedrigem Precursorgehalt (10 Gew.-%, s. Abb. links) beim Pressen besser
kompaktiert werden konnte als das mit hohem Precursorgehalt (30 Gew.-%,
s. Abb. rechts).

Ursache hierfir ist, dass die Dichte und die Festigkeit der Granulatpartikel mit dem
Precursor-Bindergehalt ansteigt, so wie es auch Onoda in einer Studie zum Einfluss des
Bindergehalts auf die Grin- bzw. Granalienfestigkeit beschreibt [204]. Entsprechend wird
mit zunehmendem Precursorgehalt auch ein héherer Pressdruck notwendig, um gut
verdichtete Formk&rper mit geringer Porositdt zu erhalten [207]. Ist der Pressdruck zu
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gering (Abb. 27 rechts), bleibt die Struktur der Granalien auch nach dem Pressen teilweise
erhalten.

Abb. 27: REM-Aufnahmen von SN + 10 Gew.-% ABSE (links) und SN + 30 Gew.-% ABSE,
gepresst mit 20 MPa, nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

Diesem Effekt kann ggf. durch eine Erhéhung des Pressdruckes entgegengewirkt werden,
wie Abbildung 28 am Beispiel von Formkérpern aus SN + 20 Gew.-% ABSE zeigt.
Wahrend bei niedrigem Pressdruck (Abb. links) die Granulatpartikel teilweise intakt bleiben
und deshalb viele groRe Zwickelporen (dunkelgrau) im Material verbleiben, wird bei hohem
Pressdruck die Granalienstruktur gréRtenteils zerstért und die Formkérper besser
verdichtet (Abb. rechts). Das sich ausbildende Geflige bekommt dadurch eine geringere
Porositat und kleinere Poren (helle Punkte: Aufladungseffekte an den Réandern der Poren).
Wie sich Uber den Precursorgehalt der Mischung und den bei der Formgebung
verwendeten Pressdruck die Porositdt und die PorengréRen in den SisN4/SiCN-
Formkdrper variieren lassen, wird in Kapitel 4.3.6 ausfihrlich beschrieben.

Betrachtet man die entstandene Geflgestruktur der SisN4/SiCN-Werkstoffe bei héherer
Auflésung (Abb. 29), so zeigt sich, dass die precursorbasierte, artdhnliche SiCN-Keramik
die einzelnen SisN4-Partikel miteinander verbindet und so den Zusammenhalt im Material
gewahrleistet (siehe z. B. weiller Kreis). Die Bindung zwischen den Pulverpartikeln und
der Precursorkeramik ist schon bei niedrigem Precursorgehalt von 10 Gew.-% so hoch,
dass beim Zerschneiden der Formkdrper viele Partikel durchtrennt werden, anstatt heraus-
zubrechen.

Den Effekt der Halsbildung zwischen Pulverpartikeln durch eine precursorbasierte Keramik
beschreiben auch Schwartz und McGinn [169,170,208] fir porése SizN4/Polysilazan-
basierte Formkorper aus SizN4/SiCN, die ahnlich wie in dieser Arbeit tber das Trocken-
pressen und die thermische Auslagerung bei 800 °C (N2-Atm.) hergestellt wurden. Sie
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berichten, dass die precursorbasierte SiCN-Keramik die SizN4-Partikel gut benetzt und
sogar kleinste Zwischenrdume (ca. 10 nm) auffiillen kann [169,170,208].

Abb. 28: REM-Aufnahmen von SN + 20 Gew.-% ABSE, gepresst mit 20 MPa (links) und
166 MPa (rechts), nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

In Abbildung 29 fallt zudem auf, dass die Si3;N4-Partikel eine abgerundete Ober-
flachenstruktur besitzen, im Gegensatz zu dem reinen SN-Pulver, dessen kantige, schroffe
Oberflachenstruktur Abbildung 16 (Kap. 4.1.2) zeigt. Die Ursache ist die precursorbasierte
Keramik, die nicht nur die Pulverpartikel an den Kontaktstellen miteinander verbindet,
sondern die Oberflache der Partikel mit einer Schicht aus SiCN Uberzieht.

Vergleicht man die pyrolysierten SizN4/SiCN-Werkstoffe mit anderen porésen Keramiken,
so sind haufig ahnliche Geflgestrukturen erkennbar. So ahnelt die Struktur der durch die
Precursorkeramik miteinander verbundenen SisNy4-Partikel der Mikrostruktur von pordsen
SizNs-Werkstoffen, die Jiang Uber das Sintern hochpordser Grinkdrper herstellte [144].
Der wesentliche Unterschied ist, dass die ineinander greifenden B-SizsN4-Sténgelkristalle
des bei 1800 °C gasdruckgesinterten SisN4 an den Bertuhrungspunkten nicht durch eine
precursorbasierte Keramik, sondern durch die Glasphase miteinander verbunden sind. Bei
Jiang ist daflr jedoch das Sintern des SizN4 bei 1800 °C notwendig, wahrend fir die hier
beschriebenen SisN4/SiCN-Keramiken eine Pyrolyse bei 1000 °C ausreicht, um
mechanisch stabile Formkd&rper zu erhalten.
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Abb. 29: REM-Aufnahme einer Schnittflaiche von SN + 10 Gew.-% ABSE, gepresst mit
40 MPa, nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

4.3.6 Dichte, Porositat und Schwindung

In diesem Abschnitt wird die Dichte, die Porositat und das Schwindungsverhalten der
pyrolysierten Precursor/SisNs-Keramiken untersucht. Wie bereits in den vorangegangenen
Kapiteln wird dabei insbesondere der Einfluss der beiden Parameter Precursorgehalt bzw.
Pressdruck auf die Eigenschaften der Formkdrper aufgezeigt.

Geometrische Dichte der Formkorper nach der Pyrolyse

In Abbildung 30 ist die geometrische Dichte der pyrolysierten SisN4/SiCN-Formkdérper in
Abhéangigkeit vom Pressdruck und vom Precursorgehalt dargestellt. Vergleicht man die
Abbildung mit dem Diagramm zur Dichte der Formkérper nach dem Pressen (Kap. 4.3.1,
Abb. 21), so zeigt sich fur die Mischungen mit 10 bzw. 20 Gew.-% ABSE die gleiche
Abhéangigkeit der Dichtewerte vom Pressdruck und Precursorgehalt.

Die geometrische Dichte steigt mit dem Pressdruck bei der Formgebung und dem
Precursorgehalt des Ausgangsgranulats. Die Dichtewerte nach der Pyrolyse liegen
lediglich leicht tiber den Werten fiir das gepresste Material (Ap = 0,02 g/lcm® fir
10 Gew.-%, Ap = 0,04 g/cm? fiir 20 Gew.-% ABSE).
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Bei Formkdrpern aus der Precursor/Pulver-Mischung SN + 30 Gew.-% ABSE kommt es
jedoch oberhalb eines Pressdruckes von 40 MPa zu keinem weiteren Anstieg der
geometrischen Dichte, so wie es noch im gepressten Zustand (Abb. 21) zu beobachten
war. Stattdessen fallen die Werte mit steigendem Pressdruck leicht ab. Die Ursache dafir
liegt in der bereits zuvor berichteten (s. Kap. 4.3.2) Riss- und Blasenbildung in den
Formkorpern wahrend der Vernetzung, welche der Schwindung der Formkd&rper (s.u.)
entgegenwirkt.
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Abb. 30: Geometrische Dichte der Formkérper (Mischungen aus SN + ABSE) nach der
Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.): Abhdngigkeit von Pressdruck und Precursorgehalt

Reindichte des Si;N4/SiCN nach der Pyrolyse

Ein Rickschluss von der geometrischen Dichte nach der Pyrolyse auf die Porositat der
Formkdorper ist gemaly Kapitel 3.1.6 nur méglich, wenn die Reindichte des pyrolysierten
Si3N4/SiCN-Materials bekannt ist. Daher wurde diese sowohl mittels Helium-Pyknometrie
gemessen, als auch anhand der folgenden, theoretischen Annahmen berechnet.

Die zu erwartende Reindichte der pyrolysierten Formkoérper lasst sich mit der linearen
Mischungsregel analog zu Gleichung 15 (Kap.4.1.2) berechnen. Dabei muss
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berlcksichtigt werden, dass sich bei der Pyrolyse nicht nur die Dichte des Precursors
deutlich erhéht, sondern auch dessen Volumenanteil im Formkdrper absinkt. Wahrend fur
die Dichte der Precursorkeramik nach der Pyrolyse bei 1000 °C (psicn) €in Wert von
2,5 g/cm3 angenommen werden kann (s. Abb. 3, [12]), ermdglichen es die folgenden
Gleichungen (18 und 19), den neuen Volumenanteil des Precursors nach der Pyrolyse zu
berechnen.

Zunachst muss mit Gleichung 18 berlcksichtigt werden, dass sowohl der Massenverlust
(Ampyr / Mpress = 28 %) als auch der Anstieg der Dichte (passe/Psicn) wahrend der Pyrolyse
eine starke Schwindung des Precursors bewirken. Die Auswertung von Gleichung 18
zeigt, dass sich das Volumen des Precursors nach der Pyrolyse (vsicn), im Vergleich zum
polymeren Zustand (vprec), auf etwa ein Drittel verringert.

AmPyr P asse
Vsicn = Vasse X[1 m ]X Paon (Gl. 18)
Da der Precursor im polymeren Zustand bis zu 55,6 Vol.-% in der Precursor/Pulver-
Mischung (bei SN + 30 Gew.-% ABSE) ausmacht, hat sein Schwindungsverhalten auch
einen erheblichen Einfluss auf das Gesamtvolumen (vpy) der daraus hergestellten,
pyrolysierten Formkérper. Deshalb muss auch die Verringerung des Gesamtvolumens
wahrend der Pyrolyse gegenliber dem gepressten Zustand (vpress) bei der Berechnung des
Volumenanteils der SiICN-Keramik (Vsicn) bericksichtigt werden (GI. 19).

Ve Vg
Vgoy = SN SICN (GI. 19)
prr Veress ~ (V aBse ~ VsicN )

Mit dem berechneten Volumenanteil Vsicy kann analog zu Gleichung 15 die Reindichte der
Formkdrper je nach Precursorgehalt des Ausgangsgranulats ermittelt werden (Tabelle 13).
Die experimentelle Ermittlung der Reindichte erfolgte mittels Helium-Pyknometrie an den
pulverisierten SisN4/SiCN-Proben (s. Kap. 3.1.6). Einen Vergleich mit den Berechnungen
zeigt, dass die gemessene Reindichte niedrigere Werte annimmt, als die Berechnungen
prognostizieren.

Eine Erklarung fur dieses Verhalten ist, dass trotz grindlicher Pulverisierung ein gewisser
Rest an geschlossener Porositdt in den analysierten Pulverproben verbleibt, der die
Messergebnisse beeinflusst. Darauf deutet insbesondere hin, dass die Abweichung der
Messwerte mit dem Precursorgehalt in der Probe ansteigt, so wie es im Folgenden auch
fur die geschlossene Porositat im pyrolysierten Formkorper gezeigt wird (vgl. Abb. 32
und 33). Weiterhin kann der bei den Berechnungen zugrundegelegte Dichtewert fur die
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pyrolysierte Precursorkeramik (1000 °C: 2,5 g/cm®, s. Abb. 3) geringfiigig von der
tatsachlichen Dichte des SiCN abweichen.

Tab. 13: Reindichte der Formkérper nach der Pyrolyse (1000 °C, N>-Atm.): Vergleich der

theoretischen Berechnung (analog zu Gl. 15) mit den Messwerten aus der He-Pyknometrie

Precursoranteil in der Reindichte Reindichte
Ausgangsmischung (Gew.-%) berechnet (g/cm®) gemessen (g/cm®)
10 3,15 3,03
20 3,10 2,88
30 2,99 2,71

Porositiat der Formkorper nach der Pyrolyse

Aus den Werten fir die geometrische Dichte und die Reindichte der pyrolysierten
SisN4/SICN-Formkérper lasst sich gemadR Kapitel 3.1.6 die Gesamtporositadt der
Formkérper berechnen. Abbildung 31 zeigt den Einfluss von Pressdruck und Precursor-
gehalt auf die Gesamtporositat der pyrolysierten Formkérper.

Vergleicht man die Gesamtporositat fur 10 bzw. 20 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse mit
den Ergebnissen der Formkdrper nach dem Pressen (Kap. 4.3.1 Abb. 22), so zeigt sich
eine ahnliche Abhé&ngigkeit der Werte vom Pressdruck und Precursorgehalt. Ein
Unterschied ist jedoch, dass die Porositdt nach der Pyrolyse héhere Werte annimmt, als
nach dem Pressen. Der Grund fir die Zunahme der Werte liegt in der Tatsache, dass die
Si3sNg-Partikel durch sterische Effekte die Schwindung der Formkérper behindern und so
der Werkstoff wahrend der Pyrolyse nur wenig schwindet (s.u.). Der hohe Volumenverlust
des ABSE-Precursors durch die Massenverluste und den Dichteanstieg bei der Pyrolyse
sorgt daher vor allem fir einen Anstieg der Porositat in den Formkdrpern. Die Zunahme
der Porositadt wéhrend der Pyrolyse ist damit auch abh&ngig vom Precursorgehalt der
zugrundeliegenden Precursor/Pulver-Mischung. Fur SN + 20 Gew.-% ABSE betragt die
Zunahme 14 - 19 % und liegt damit deutlich héher als fur SN + 10 Gew.-% ABSE-Gehalt
(ca. +8 %).

Fur pyrolysiertes SN + 30 Gew.-% ABSE sinkt dagegen die Gesamtporositdt nicht wie
erwartet mit steigendem Pressdruck ab. Stattdessen erhéht sie sich ab einem Pressdruck
von 78 MPa leicht. Die Ursache dafir stellt erneut die Riss- und Blasenbildung bei der
Vernetzung und Pyrolyse der Formkérper dar (s. Kap. 4.3.2).
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Abb. 31: Gesamtporositéat der Formkérper (Mischungen aus SN + ABSE) nach der Pyrolyse
(1000 °C, N,-Atm.): Abhdngigkeit von Pressdruck und Precursorgehalt

Diese Ergebnisse zeigen, dass sich die Porositdt der SizN4/SiCN-Formkérper durch
Variation von Pressdruck und Precursorgehalt in einem weiten Bereich (52 - 34 %)
variieren lasst. Ahnliche Porositatswerte fiir porése SisNs-Keramiken erhalten auch Jiang
[144] und Schwartz [170]. Fur das pordse, gesinterte SisN4 (1800 °C), das Jiang [144]
durch Zusatz eines porenbildenen Fiullstoffes (10 Gew.-%) bei der Herstellung der
Grinkérper und unter Verzicht auf die Sinteradditive herstellt, betragt die Gesamtporositat
je nach verwendeten Prozessparametern 55 bis 30 %. Bei den porésen SizN4/SiCN-
Proben, die Schwartz durch die Pyrolyse (800 °C, N2) von SisN4/Polysilazan-basierten
Formkdrpern erhalt, variiert die Gesamtporositat von 52 - 27,5 %. Der im Vergleich zu den
SizN4/SICN-Formkérpern aus dieser Arbeit niedrigere Minimalwert fir die Gesamtporositat
(27,5 % statt 34 %) lasst sich darauf zurlickfuhren, dass Schwartz sowohl einen héheren
Precursorgehalt von 25 Gew.-% als auch einen gréReren Pressdruck (310 MPa) bei der
Formgebung seiner Precursor/Pulver-Granulate verwendet [170].

Die Analyse der SizN4/SiCN-Formkdérper mit den unterschiedlichen Methoden der
Porositatsbestimmung (geometrische Dichtemessung, Quecksilberdruckporosimetrie,
Heliumpyknometrie) erlaubt es gemal Kapitel 3.1.6, zwischen geschlossener und offener
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Porositat zu unterscheiden. Abbildung 32 illustriert die Anteile der geschlossenen und
offenen Porositat fur pyrolysierte Formkdrper aus der Mischung SN + 10 Gew.-% ABSE.
Wahrend die Gesamtporositat der Formkdrper mit steigendem Pressdruck kontinuierlich
abnimmt, erhéht sich durch die starkere Kompaktierung des Materials beim Pressen der
Anteil der Poren mit einem ad&quaten Durchmesser kleiner 10 nm. Auffallend ist
aullerdem, dass schon bei niedrigem Pressdruck von 20 MPa, trotz der hohen Gesamt-
porositat von Uber 50 %, nicht alle Poren im Werkstoff offen zugénglich sind. Es tritt eine
geschlossene Porositat von ca.2 % im Material auf, die jedoch keine erkennbare
Abhéangigkeit vom Pressdruck aufweist. Von einem &hnlichen Anteil (2 -5 %) berichtet
auch Colombo [148] fur einen Werkstoff aus einer co-geschdumten und pyrolysierten
Polyurethan/SiOC-Precursor-Mischung, obwohl dieser mit 83 % eine noch hdhere
Porositat nach der Pyrolyse besitzt.

(1 offene Porositat > 10 nm
B offene Porositat < 10 nm
B geschlossene Porositat

Porositét (%)

20 40 78 141 156
Pressdruck (MPa)

Abb. 32: Offene und geschlossene Porositédt von SN + 10 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse
(1000 °C, N,-Atm.) in Abhédngigkeit vom Pressdruck

In Abbildung 33 sind die Anteile der offenen und geschlossenen Porositat fir pyrolysiertes
SN + 20 Gew.-% ABSE dargestellt. Grundsatzlich zeigen sich die gleichen Tendenzen wie
in Abbildung 32. Da der Precursor die Zwischenrdaume der Partikel teilweise auffillt,
weisen die Formkdrper bei 20 Gew.-% Precursorgehalt einen grélReren Anteil an feiner
Porositat (< 10 nm) auf, als bei 10 Gew.-% ABSE-Gehalt (Abb. 32). Die geschlossene
Porositat erhoht sich zudem auf ca. 5 - 6 %.
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Abb. 33: Offene und geschlossene Porositdt von SN + 20 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse
(1000 °C, N,-Atm.) in Abhéngigkeit vom Pressdruck

Die Untersuchung der pyrolysierten SizN4/SiCN-Formkérper mittels Quecksilberdruck-
porosimetrie ermdglicht es auRerdem, fiir die offene Porositat mit Poren gréRer 10 nm die
PorengréRenverteilung zu ermitteln. Die in Abbildung 34 ersichtliche Porengréfien-
verteilung fur pyrolysiertes SN + 10 Gew.-% ABSE zeigt einen hohen Anteil an
Makroporen mit einem aquivalenten Porendurchmesser von etwa 50 bis 500 nm (Maxima
der Verteilungskurven: 150 - 200 nm). Diese Grof3e entspricht ungefahr den Zwischen-
réumen der Primarpartikel des SN-Pulvers, die nicht vom Precursor aufgefillt werden
konnten, wie ein Vergleich mit Abbildung 16 bestétigt. Bei niedrigem Pressdruck (20 MPa)
finden sich in den Formkérpern zusatzlich Poren mit einem aquivalenten Durchmesser von
ca. 1 ym, da die Struktur der urspriinglichen Precursor/Pulver-Granalien noch nicht voll-
standig zerstért wurde (vgl. Kap. 4.3.5). Bei 20 MPa entsteht so eine bimodale Poren-
gréBRenverteilung. Mit steigendem Pressdruck bei der Formgebung werden die Granulate
besser verdichtet, so dass die gréfleren Poren (ca.1 um) eliminiert werden, die
durchschnittliche Porengréf3e sinkt und eine monomodale Verteilung mit einem Maximum
bei ca. 150 nm entsteht. Ab 141 MPa lasst sich die Porengré3e mit einer weiteren
Erhéhung des Pressdruckes jedoch nicht weiter verringern. Dies bestétigt die Annahme
aus Kapitel 4.3.1, wonach ab diesem Pressdruck die Grenze der Verdichtbarkeit des
Granulates erreicht ist.
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Abb. 34: Porengrél3enverteilung von SN + 10 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse (1000 °C,
Ny-Atm.) in Abhéngigkeit vom Pressdruck: Messwerte der Quecksilberdruckporosimetrie (nur

Poren > 10 nm)

Die gleichen Effekte, den Wechsel von bimodaler zu monomodaler Verteilung und das
Absinken der durchschnittlichen PorengréRen mit dem Pressdruck, beschreibt auch
Kamiya [207] in seiner Untersuchung zum Verdichtungsverhalten keramischer Granulate.
Aullerdem bestétigt er, dass die Porengréllen mit dem Bindergehalt im Granulat
ansteigen. In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus Kapitel 4.3.5 fiihrt er als Grund
an, dass die groRen Poren in der Mikrostruktur erhalten bleiben, wenn bei der Verdichtung
der Pressdruck nicht ausreicht, um die Struktur der Granalien zu zerstéren.

Entsprechend zeigt sich auch in Abbildung 35 bei einem hdheren Precursorgehalt
(20 Gew.-% ABSE) und niedrigem Pressdruck (20 MPa) ein Maximum in der Verteilung
bei ca. 3 ym Porendurchmesser. Erhéht man den Pressdruck, so wird die Granulatstruktur
besser zerstért und die Porengréf3en sinken deutlich ab. Jedoch verbleiben auch bei
20 Gew.-% Precursorgehalt Poren von ca. 200 - 300 nm Gré3e im Werkstoff, da viele
Stellen zwischen den Primarpartikeln nicht oder nur zum Teil durch die Precursorkeramik
aufgeflillt werden. Der Anstieg der Porenvolumina an der unteren Grenze des
Messbereichs (ab ca. 50 nm) deutet zudem darauf hin, dass bei hohem Pressdruck
Mesoporen (2-50nm, nach IUPAC) im Material entstehen. Die im pyrolysierten
Si3N4/SiICN  enthaltenen  Mikroporen (vgl. Abb. 32und 33) sind dagegen im
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Porenverteilungsdiagramm nicht berlicksichtigt, da mittels Quecksilberdruckporosimetrie
lediglich die Poren gré3er 10 nm erfasst werden (vgl. Kap. 3.1.6).

30

> | | 20 MPa

E 40 MPa

= —— 78 MPa

g 20 ——141 MPa

g ——156 MPa

>

c

o

]

o

n

9

E 10 -

c

()

£

g

X

£

0 T \ - i
0,01 0,1 1 10

Porendurchmesser (um)

Abb. 35: PorengréBBenverteilung von SN + 20 Gew.-% ABSE nach der Pyrolyse (1000 °C,
N,-Atm.) in Abh&ngigkeit vom Pressdruck: Messwerte der Quecksilberdruckporosimetrie (nur

Poren > 10 nm)

Eine ahnliche Porengréenverteilung erhédlt Schwartz fir SisN4/Polysilazan-basierte
Formkérper, die bei 800 °C pyrolysiert wurden [170]. Bedingt durch einen hdheren
Precursorbindergehalt von 25 Gew.-% und einen Pressdruck von 310 MPa bei der
Formgebung weisen die Keramikkorper neben einer geringeren Gesamtporositét (s.o.)
jedoch einen gréferen Anteil feiner Poren (< 100nm) auf.

Vergleicht man die dargestellte Porengrof3enverteilung mit den REM-Aufnahmen aus
Kapitel 4.3.5 (Abb. 28), so sind im PorengréRenverteilungsdiagramm bei niedrigem
Pressdruck keine gro3en Zwickelporen (bis zu 20 um) erkennbar. Diese Beobachtung
l&sst sich darauf zurUckfihren, dass die in den REM-Aufnahmen erkennbaren Zwickel
(dunkelgraue Bereiche) durch Porenkanédle miteinander verbunden sind, die einen
aquivalenten Durchmesser von etwa 3 ym besitzen. Folglich wird das Volumen der
Zwickelstellen erst dann vom Quecksilber infiltriert, wenn der Intrusionsdruck ausreicht,
um die ca. 3 ym grol’en Porenkanale zu fillen. Es wird deshalb falschlicherweise einer
PorengréfRe von etwa 3 uym zugerechnet, so wie es auch Webb beschreibt [209].
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Schwindunqg wahrend der Pyrolyse

Ein wesentlicher Vorteil der SisN4/SiCN-Werkstoffe ist die geringe Schwindung wahrend
der Pyrolyse. Abbildung 36 zeigt, dass fir die Formkd&rper aus pyrolysietem SN mit
10 bzw. 20 Gew.-% ABSE die Schwindungswerte unabhangig vom Pressdruck sind und
ca. 1,2 bzw. 2,5 lin.-% betragen. Die Schwindung der Formkérper mit 30 Gew.-% ABSE
wird dagegen von der Riss- und Blasenbildung bei der Vernetzung der Formkdrper
beeinflusst. Die unkontrollierte Volumenausdehnung bei einem Pressdruck Uber 20 MPa
wirkt der Schwindung, die an den Formkérpern wahrend der Pyrolyse auftritt (5,1 lin.-% bei
20 MPa), entgegen. Die Schwindung sinkt daher mit steigendem Pressdruck bis auf
2,11in.-% (156 MPa) ab.

Die Schwindungswerte der porésen SisN4/SiCN-Werkstoffe stimmen gut mit den
Ergebnissen anderer wissenschaftlicher Arbeiten Uberein. So untersuchte Schmidt [149]
das Schwindungsverhalten von porésen SiOC-Keramiken, die er aus Mischungen von
Siloxan-Precursoren und pyrolysiertem SiOC-Pulver hergestellt hat. Er berichtete, dass die
als Fullstoff zugesetzten SiOC-Partikel die Schwindung der Formkdérper behindern und so
das Verschlieen von Porenkanadlen und die Abnahme der spezifischen Oberflache
unterbinden.

Ein &hnliches Verhalten weisen auch die in dieser Arbeit entwickelten, pyrolysierten
SisN4/SiICN-Keramiken auf. Die SizNs-Partikel behindern durch sterische Effekte die
Schwindung der Formkérper. Die geringe Schwindung der Formkérper ist darauf
zurtckzufihren, dass nur der Precursor an den Kontaktstellen zwischen den Partikeln
schwindet und sich daher die SisN4-Partikel leicht annéhern kénnen.

Den gleichen Effekt beobachtet Schwartz [169,170] ebenfalls fiir pyrolysierte SisN4/-
Polysilazan-basierte-Formkérper (800 °C). Die Schwindung von etwas mehr als 1 lin.-%
(radiale Schwindung) fur Formkdrper mit 10 Gew.-% Precursorbindergehalt entspricht
dabei exakt dem linearen Schwindungswert (1,2 lin.-%) fir die entsprechenden Proben
dieser Arbeit. Bei hdheren Precursorbindergehalten bewirkt der im Vergleich zu dieser
Arbeit deutlich héhere Pressdruck bei der Formgebung von 310 MPa jedoch eine stérkere
Verdichtung der Precursor/Pulver-Granulate. Der Precursor wird deshalb besser in die
Zwischenrdume der SisNs-Partikeln gepresst, so dass weniger Polymerbinder an den
Kontaktflachen zwischen den Pulverpartikeln verbleibt. Fir Formkdérper mit einem
Precursorbindergehalt von 20 Gew.-% betragt die radiale Schwindung bei Schwartz
deshalb ebenfalls nur ca.11in.-%, wahrend die Proben aus dieser Arbeit eine
Linearschwindung von ca. 2,51in.-% aufweisen. Bei einer weiteren Erhdéhung des
Precursorbindergehaltes auf 25 Gew.-% (entspricht 49,5 Vol.-%) steigt die Schwindung
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der Formkdrper allerdings deutlich an (3,5 1in.-%), da beim Pressen ein héherer Anteil
Precursorpolymer zwischen den Si3sNs-Partikeln verbleibt.

SN + 10 Gew.-% ABSE

(3]

—4—SN + 20 Gew.-% ABSE

—=—-SN + 30 Gew.-% ABSE
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Abb. 36: Lineare Schwindung der pyrolysierten Formkérper (1000 °C, N»-Atm.) in
Abhéngigkeit von Precursorgehalt und Pressdruck

4.3.7 Mechanische Eigenschaften

Einen Anhaltspunkt, wie hoch die erreichbare mechanischen Stabilitdt der pyrolysierten
Formkdrper anzusetzen ist, liefern erste Voruntersuchungen zur Biegefestigkeit mittels 4-
Kugel-Versuch (s. Kap. 3.1.8). Die Ergebnisse dieser Messungen an pyrolysierten Form-
kérpern, die mit unterschiedlichem ABSE-Precursorgehalt und Pressdruck gefertigt
wurden, sind in Abb. 37 dargestellt.

Im Wesentlichen kénnen zwei Effekte beobachtet werden. Zum einen steigt die Biege-
festigkeit der Formkdrper mit zunehmendem Precursorgehalt im Formk&rper kontinuierlich
an. Dies ist darauf zurtckzufihren, dass mit dem Precursorgehalt in der Ausgangs-
mischung die Anzahl der SiCN-Precursorkeramikbindungen ansteigt, welche die SisNy-
Partikel miteinander verbinden. Dies stimmt insbesondere mit den Ergebnissen von Onoda
[204] Uberein, der bei keramischen Grinkdrpern einen Anstieg der Festigkeit mit der
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Anzahl und individuellen Starke der Binderbriicken nachwies. Entsprechend ist es auch
von Vorteil, dass der Precursor und das SisN4-Pulver wahrend der thermischen
Vernetzung geméaR Abbildung 5 direkte chemische Bindungen knupfen kénnen.

Zum anderen bewirkt eine Erhéhung des Pressdruckes bei der Formgebung auch eine
gesteigerte Festigkeit bei den Formkérpern. Durch einen héheren Pressdruck kann die
Struktur der Granulatpartikel zerstért und die Precursor/Pulver-Granulate starker verdichtet
werden (vgl. Kap. 4.3.5). Dies wiederum fuhrt zu einer homogeneren Mikrostruktur mit
geringerer Porositdt und zu einer Zunahme der Kontaktflaichen zwischen den SizNs-
Partikeln.

90 -
—#*—=SN + 5 Gew.-% ABSE

80 1 —¢—SN + 10 Gew.-% ABSE
70 —&—SN + 20 Gew.-% ABSE

= O SN + 30 Gew.-% ABSE
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Abb. 37: Voruntersuchungen zur Biegefestigkeit mittels 4-Kugel-Versuch (ISFK Leoben) an
pyrolysierten Formkdrpern SN + ABSE (1000 °C, Nx-Atm.): Einfluss von Precursorgehalt und

Pressdruck auf die Biegefestigkeit

Ab einem Precursorgehalt von 30 Gew.-% ABSE kommt es oberhalb eines Pressdruckes
von 40 MPa jedoch zu einem Absinken der Festigkeitswerte. Dies korreliert sehr gut mit
den Ergebnissen aus den Kapiteln zur Herstellung (Kap. 4.2.1) und Geflgeuntersuchung
(Kap. 4.2.4), wonach ab diesem hohen Precursorgehalt und Pressdruck wahrend der
Vernetzung Risse und Blasen in den Proben entstehen. Diese Fehlstellen setzen
erwartungsgemal auch die Festigkeit der Formkdrper herab.
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Ungunstig auf die Festigkeit kann sich aber auch ein sehr niedriger Bindergehalt
auswirken. So ist bei einem Precursoranteil von lediglich 5 Gew.-% erst ab einem
Pressdruck von mindestens 141 MPa eine ausreichende Koaleszenz der Pulverpartikel
gegeben, wie der progressive Kurvenverlauf der Festigkeitwerte flr pyrolysiertes
SN + 5 Gew.-% ABSE zeigt.

Die héchsten Festigkeitswerte erreichen Formkdrper aus der Precursor/Pulver-Mischung
SN + 20 Gew.-% ABSE. Der maximale Wert betragt 79 + 5 MPa bei einem Pressdruck von
156 MPa und einer Gesamtporositat von 34,1 %. Es muss jedoch darauf hingewiesen
werden, dass die gemessenen Werte lediglich einen ersten Anhaltspunkt zur ungefahren
Festigkeit der pyrolysierten Vorstufen geben kénnen. Eine direkte Vergleichbarkeit mit
Messwerten der 3- oder 4-Punkt-Biegeprifung ist, bedingt durch die geringe Anzahl der
jeweils getesteten Proben (je 5 Stiick) und fehlende Materialkonstanten (Querkontraktions-
zahl) zur Umrechnung der Werte, bisher nicht gegeben. Deshalb sind noch weitere
Untersuchungen zur Biegefestigkeit der pyrolysierten Formkdérper mit einer gréleren
Anzahl von Proben, die Ermittlung wichtiger Materialkennwerte (Querkontraktionszahl) und
das Erstellen einer Weibullstatistik notwendig.

Es zeichnet sich dennoch ab, dass die Festigkeit der in dieser Arbeit hergestellten
SizN4/SICN-Keramikformkérper héher anzusetzen ist, als fur die vergleichbaren, aus
Precursoren hergestellten monolithischen SiCN-Keramiken. So erzielte Weibelzahl [12] fur
keramische SiCN-Formkoérper, die aus dem ABSE-ahnlichen HVNG-Precursor mit dem
gleichen Precursor/Pulver-Verfahren hergestellt wurden, eine Festigkeit von ca. 50 MPa
(gemessen im 4-Punkt-Biegeversuch) nach der Pyrolyse bei 1000 °C. Beim Vergleich der
Festigkeitswerte muss allerdings bertcksichtigt werden, dass das monolithische SiCN eine
geringere Porositéat (25,4 %) aufweist als die in dieser Arbeit hergestellten SizsN4/SiCN-
Werkstoffe. Uber eine 4&hnliche Festigkeit (56 MPa, 3-Punkt-Biegeversuch) fir
pyrolysiertes SiCN berichtet auch Gonon [210], dessen Formké&rper nach der Pyrolyse
(1000 °C) jedoch eine deutlich niedrigere Porositat (12 %) aufwiesen. Erheblich héhere
Festigkeitswerte trotz grof3er Porositdt weisen porése SisNs-Proben von Jiang [144] auf
(160 MPa bei 43 %, 83 MPa bei 54 % Porositat, gemessen im 3-Punkt-Biegeversuch).
Allerdings muss erwahnt werden, dass diese Festigkeitswerte erst nach dem Gasdruck-
sintern bei 1800 °C erreicht werden (s. auch Kap. 4.3.5).

4.3.8 Resiimee
Die Ergebnisse aus Kapitel 4.3 zeigen, das es mit dem beschriebenen Precursor/Pulver-

Verfahren mdoglich ist, porése SisN4/SiCN-Keramiken herzustellen. Die Prozesschritte
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Pressen, Vernetzung und Pyrolyse haben dabei einen maligeblichen Einfluss auf die
Eigenschaften der pyrolysierten Bauteile. Bedingt durch die Entstehung von Presskegeln
bzw. Rissen und Blasen bei 5 bzw. 30 Gew.-% ABSE ist ein Precursorgehalt zwischen
10 und 20 Gew.-% sinnvoll.

Als besonders vorteilhaft erweist sich die Tatsache, dass der Precursor beim Pressen als
alternatives Bindemittel wirkt. Die Aushartung des Precursorbinders bei der thermischen
Vernetzung fuhrt zudem zu einer guten mechanischen Stabilitédt der Grunkdrper. Diese
lassen sich anschlieBend mittels spanabhebender Verfahren bearbeiten, so dass es
mdglich wird, komplex geformte Bauteile herzustellen. Der Hartbearbeitungsaufwand nach
der Pyrolyse oder dem Gasdrucksintern kann so effektiv verringert werden.

Im Gegensatz zu SisNs mit konventionellem Binder, das nach einer Temperatur-
behandlung um die 1000 °C (Entbinderung) keine mechanische Stabilitat besitzt, bildet der
Precursorbinder wéhrend der Pyrolyse eine amorphe SiCN-Keramik, welche die SisNg-
Partikel fest miteinander verbindet. Daraus resultieren keramische Formkdrper, die trotz
hoher Porositat (> 34,1 %) Biegefestigkeiten von bis zu 80 MPa besitzen.

Die Untersuchungen zur Dichte und zur Porositat der pyrolysierten SisN4/SiCN-Formké&rper
zeigen, dass sich durch die Variation von Pressdruck und Precursorgehalt die Porositat
und die PorengréfRen in einem weiten Bereich einstellen lassen. Daher kénnten sich die
pyrolysierten Formkérper als Filter oder Katalysatortrager eignen. Denkbar wéare auch der
Einsatz als Vorkérper fur Metall-Keramik-Verbundwerkstoffe oder ECC’s (Electrically
Conductive Ceramics), da sich unter bestimmten Voraussetzungen die Porositaten mit
einem prakeramischen Polymer, einer Metallschmelze oder einem Schlicker infiltrieren
lieRen.

Diese verfahrenstechnischen Vorteile, kombiniert mit der niedrigen Schwindung nach der
Pyrolyse (< 31in.-%), eréffnen zudem die Mdglichkeit, die pyrolysierten Formkdrper als
kostenglinstige Keramikkomponenten einzusetzen. Bauteile aus pyrolysiertem SizN4/ SiCN
kénnten fir Bauteile Anwendung finden, bei denen eine gewisse mechanische und
thermische Stabilitdt gefordert und die Restporositat tolerierbar ist. Am geeignetsten
erscheinen dafir Formkd&rper, die mit einem Precursorgehalt von 20 Gew.-% ABSE und
einem Pressdruck von ca. 156 MPa gefertigt wurden. Eine Reduzierung der Restporositat,
feinere Poren, eine niedrigere Schwindung und eine héhere mechanische Festigkeit nach
der Pyrolyse kénnten durch die Erhéhung des Pressdruckes auf ca. 300 MPa und die
Einstellung des Precursorgehaltes auf 25 Gew.-% erreicht werden.

Ein Vergleich des in dieser Arbeit genutzten Vernetzungs- und Pyrolyseprozesses mit dem
industriell eingesetzten thermischen Entbinderungsverfahren zeigt, dass sich mit dem
Precursor/Pulver-Verfahren die Prozesszeit auf etwa ein Drittel (14 h Pyrolyse +12h
Abkuhlzeit = 26 h ) der urspriinglichen Dauer (> 70 h Entbindern + 12 h Abkihlzeit = 80 h)
reduzieren lasst. Eine Abschatzung zum Energiebedarf ergibt zudem, dass fur die
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Pyrolyse nur etwa ein Drittel der bisher zum Entbindern nétigen thermischen Energie
ausreicht. Mit dem Precursor/Pulver-Verfahren kénnte es folglich gelingen, sowohl die
Ofenbelegzeiten als auch die Energiekosten fur die thermische Auslagerung deutlich zu
senken.

Einen weiteren Vorteil des neuen Precursor/Pulver-Verfahrens stellt auch die erhdhte
Festigkeit der Formkérper vor dem Sintern dar. Wéahrend beim konventionellen
Herstellungsverfahren (herkdmmlicher Polymerbinder) die Formkdrper nach dem
Entbindern so gut wie keine mechanische Stabilitat (< 0,5 MPa) besitzen und haufig beim
Beladen des Sinterofens zerstért oder beschadigt werden, erleichtert die gute
mechanische Stabilitat der SizN4/SiCN-Formkérper nach der Pyrolyse das Handling der
Bauteile [169,170]. Das Verfahren kann also helfen, den Ausschuss bei der Fertigung
keramischer Bauteile zu reduzieren.

4.4 Gesinterte Precursor/Si;Ns-Werkstoffe

Die hergestellten SizN4/SiCN-Formkérper lassen sich im Anschluss an die Pyrolyse
gasdrucksintern. Um gemal} der Zielsetzung der Arbeit die Schwindung der Formkd&rper
beim Gasdrucksintern verringern zu kénnen, kommen fur die folgenden Versuche nur
Formkérper in Betracht, die bereits nach dem Pressen Uber eine moéglichst hohe Dichte
verfligen. Gemal den Dichtewerten der Presslinge aus Kapitel 4.3.1 eignen sich vor allem
Proben, die mit einem Pressdruck von 141 MPa verdichtet wurden. Fir die im Folgenden
beschriebenen Sinterversuche wurden daher nur diese Formkérper verwendet. Der
Precursorgehalt wurde von 10 bis 30 Gew.% variiert, um den Einfluss des Precursor-
Bindergehaltes auf das Sinterverhalten der SizNs-Keramik zu untersuchen.

4.4.1 Gasdrucksintern der pyrolysierten Formkorper

Abbildung 38 zeigt gesinterte Proben aus SN mit unterschiedlichem ABSE-Gehalt in der
Ausgangsmischung. Bei 10 Gew.% ABSE und 20 Gew.-% ABSE entstehen optisch
einwandfreie Proben. In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen fiir die pyrolysierten
Formkérper sind bei Proben mit 30 Gew.-% ABSE-Gehalt auch nach dem Sintern noch
immer grofe Risse im Material erkennbar. Zu Ausheilungseffekten durch das Sintern Uber
die Flussigphase kommt es jedoch nicht. Insofern sind fur das Gasdrucksintern Vorkdrper

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



4 Ergebnisse und Diskussion 95

notwendig, die die Vernetzung und Pyrolyse ohne erkennbare Risse, Blasen oder sonstige
Geflge- bzw. Werkstoffdefekte Gberstanden haben.

Abb. 38: Proben nach dem Gasdrucksintern (1800 °C, 1 MPa N»-Atm.): SN mit 10 (links),
20 (Mitte) bzw. 30 Gew.-% ABSE (rechts); Pressdruck 141 MPa

Abbildung 38 zeigt, dass sich die ausgewahlten pyrolysierten, porésen SisN4/SiCN-
Formkérper problemlos gasdrucksintern lassen. Zu dem gleichen Ergebnis kommt auch
Schwartz [169,170], der ebenfalls SisN4/Polysilazan-basierte Formkdrper Uber eine
Flissigphase dichtsintert (1725 °C, 0,7 MPa N, 20 Gew.-% Sinteradditive).

In den folgenden Kapiteln werden die Eigenschaften der gesinterten SisNs-Werkstoffe
naher untersucht.

4.4.2 Massenverluste wahrend des Gasdrucksinterns

Neben der Dichte der Presslinge haben auch die beim Gasdrucksintern auftretenden
Massenverluste einen Einfluss auf die Schwindung der Formkdrper. Deshalb ist es
notwendig, die Massenverluste zu ermitteln und mit den theoretisch zu erwartenden
Werten zu vergleichen. Die Massenverluste lassen sich wie folgt abschatzen:

Gemal den Ergebnissen der Vorversuche aus Kapitel 4.2.1 ist fur monolithisches SiCN
wéhrend der Vernetzung, der Pyrolyse und dem Gasdrucksintern ein Gesamtmassen-
verlust von ca. 44 Gew.-% zu erwarten. Fir das SizN4 wird zunachst kein Massenverlust
angenommen. Zwar entstehen beim Gasdrucksintern Massenverluste durch die
Abdampfung von SiO (typischerweise etwa 2 Gew.-%). Da sich deren Menge jedoch
schwer abschétzen lasst, werden diese bei der folgenden Berechnung zundchst
vernachlassigt. Aus dem gleichen Grund bleiben die Reaktionen, die mdéglicherweise
zwischen der Precursorkeramik, dem SizNg-Pulver und den Sinteradditiven auftreten
kénnen, zunéchst ebenfalls unbericksichtigt.
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Kombiniert man die beiden Komponenten SisN4 (inkl. Sinteradditive) und precursor-
basiertes SICN gemal} dieser Annahmen miteinander, misste der Gesamtmassenverlust
nach dem Gasdrucksintern 4,4 Gew.-% (bei 10 Gew.-% urspriinglichem Precursorgehalt),
8,8 Gew.-% (20 Gew.-% Precursoranteil) bzw. 13,2 Gew.-% (30 Gew.-% Precursoranteil)
betragen (Tab. 14). Vergleicht man diese Abschatzung mit den an den Proben
gemessenen Werten, so treten bei niedrigem Precursorgehalt in der Ausgangsmischung
(10 Gew.-%) hdhere Verluste auf als berechnet. Mit steigendem Precursorgehalt sinken
die Massenverluste dann aber ab, so dass bei 20 Gew.-% urspringlichem Precursorgehalt
etwa der berechnete Wert erreicht wird und bei 30 Gew.-% sogar ca. 2 Prozentpunkte
weniger Verluste entstehen.

Tab. 14: Gesamtmassenverlust der gasdruckgesinterten Proben in Abh&ngigkeit vom

Precursoranteil der Ausgangsmischung: Vergleich der berechneten und gemessenen Werte

Precursoranteil der Massenverlust Massenverlust
Ausgangsmischung (Gew.-%) berechnet (Gew.-%) gemessen (Gew.-%)
10 4,4 59
20 8,8 9,1
30 13,2 11,5

Die Abweichung der Messwerte von den Berechnungen l&sst sich daher nicht allein auf
eine Vernachlassigung der beim Sintern entstehenden SiO-Abdampfungen von
typischerweise 2 Gew.-% zurlckflhren. Stattdessen missen andere Effekte auftreten, die
bei den beschriebenen Modellannahmen bisher nicht bertcksichtigt wurden. Um eine
Erklarung fur dieses Verhalten zu finden, ist es nétig, die chemische Zusammensetzung
nach dem Gasdrucksintern zu untersuchen und die stattfindenden Reaktionen und
Zersetzungsprodukte zu ermitteln, die fir die Massenverluste verantwortlich sind.

4.4.3 Chemische Zusammensetzung und kristalline Phasen

Chemische Zusammensetzung

Die im vorherigen Kapitel beschriebenen Modellannahmen zur Berechnung der
Massenverluste lassen sich auch dazu nutzen, um die chemische Zusammensetzung der
Formkérper nach dem Gasdrucksintern abzuschatzen. Dabei muss nicht nur der Massen-
verlust des Precursors wahrend des Gasdrucksinterns gemal dem vorangegangenen
Kapitel berilcksichtigt werden, sondern auch die Verschiebung der chemischen
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Zusammensetzung. Da die Entwicklung der chemischen Zusammensetzung des
Precursors unter den speziellen Bedingungen des Gasdrucksinterns bereits in
Kapitel 4.2.1 naher untersucht wurde, kann dabei auf diese Ergebnisse zurlickgegriffen
werden. Fur das SisNs-Pulver inklusive der Sinteradditive wird analog zum voran-
gegangenen Kapitel kein Massenverlust und keine Veradnderung der chemischen
Zusammensetzung angenommen.

Die unter diesen Annahmen berechnete, theoretische Zusammensetzung fir das
gasdruckgesinterte SN + 20 Gew.-% ABSE zeigt Tabelle 15 (obere Zeile). Berlcksichtigt
man die Ergebnisse aus Kapitel 4.2.1, so ist zu erwarten, dass der Kohlenstoff im Material
nahezu vollstandig als kristallines B-SiC gebunden ist. Bei einem Kohlenstoffgehalt von
4,1 Gew.-% nach dem Sintern ergdbe sich so ein theoretischer SiC-Gehalt von
13,7 Gew.-%. Geht man weiterhin davon aus, dass die Elemente Silizium und Stickstoff
vornehmlich SisN4 im Material bilden (75,6 Gew.-%), wirden etwa 10,9 Gew.-% amorphe
Korngrenzphase aus dem verbleibenden Rest an Sauerstoff und Silizium (jeweils
1,2 Gew.-%) bzw. den Sinteradditiven (8,5 Gew.-%) entstehen.

Vergleicht man die Modellrechnung mit der mittels Elementaranalyse gemessenen,
tatsachlichen Zusammensetzung des gesinterten SN + 20 Gew.-% ABSE (Tab. 15, untere
Zeile), so fallt auf, dass die Konzentrationen fur die Elemente Kohlenstoff, Sauerstoff und
Silizium geringer sind als zuvor berechnet. Der Anteil an Stickstoff weist dagegen héhere
Werte auf. Diese Abweichung der Messwerte von den theoretischen Berechnungen lasst
sich wie folgt erklaren:

Tabelle 15: Elementare Zusammensetzung von gasdruckgesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE:

berechnete und gemessene Werte

SN + 20 Gew.-% ABSE Zusammensetzung nach den Elementen (Gew.-%)
(gesintert) Si N c o Sinteradditiv
berechnet 56,2 30,2 4,1 1,2 8,5
gemessen 54,2 34,3 1,8 0,1 9,6

Gemal Kapitel 3.2.2 weist das SN-Pulver eine Sauerstoffverunreinigung von etwa
1,2 Gew.-% auf. Wahrend des Sinterns |6st sich das sauerstoffverunreinigte a-SisN4 in der
Schmelzphase und kristallisiert dann als 3-SisN4 wieder aus (s. Kap. 2.2). Da die B-Phase
jedoch keine Loslichkeit fir Sauerstoff besitzt, verbleibt der Sauerstoff in der
Schmelzphase. Gleiches gilt auch fir den intrinsischen Sauerstoff aus dem Precursor, der
sich ebenfalls in der Schmelzphase 16st. Ein Teil dieses Sauerstoffs wird in Form von SiO,
oder SipNo,O (Gl 20, [51]) in die amorphe Korngrenzphase integriert und erhdht deren
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Anteil in der SisN4-Keramik. Der andere Teil bildet gemafl Gleichung 21 flichtiges SiO,
welches aus der Probe entweicht.

Sio, (s,1)+Si,N, (s) — 2Si,N,0(s) (Gl. 20)
3Si0, (s,I)+Si;N, (s) — 6SiO(g)+2N, (g) (Gl. 21)

Im Gegensatz zum SizN4, das mit konventionellem Binder hergestellt wird, ist in dieser
Arbeit jedoch die kohlenstoffhaltige Precursorkeramik fein im Material verteilt. Wird das
SisNg-Pulver zusammen mit der Precursorkeramik gasdruckgesintert, kann der freie
Kohlenstoff des Precursors mit dem Sauerstoff aus der Schmelzphase reagieren. Es
kommt zur Reduktion von SiO; mit dem Kohlenstoff (Gl. 22) [20,66,113,114,119,174]. Das
daraus resultierende, flichtige SiO dampft dann entweder ab oder reagiert mit weiterem
Kohlenstoff gemal Gleichung 23 zu SiC. Die Gleichungen 22 und 23 lassen sich
gegebenenfalls zu Gleichung 24 zusammenfassen.

Sio, (s,)+C(s) — Sio(g)+colg) (Gl. 22)
SiO(g)+2C(s) — SiC(s)+CO(g) (Gl. 23)
SiO, (s,1)+3C(s) — SiC(s)+2CO(g) (Gl. 24)

Bei der Betrachtung der mdglichen Reaktionen muss aber auch beachtet werden, dass
beim Gasdrucksintern ein erhéhter N»-Druck (bis zu 1 MPa, vgl. Kap. 3.3.6) aufgebracht
wird, um die Keramik zu verdichten und gleichzeitig die thermische Zersetzung des SizN4
(s. Gl. 6) zu verhindern. Gemaf den Untersuchungen von Lencés [117] und Kroke [203]
kénnen unter diesen besonderen Gasdruckbedingungen weitere Reaktionen zwischen
dem freien Kohlenstoff, den flichtigen Ausgasungen (SiO und CO) und der N»-
Ofenatmosphére stattfinden. Entsprechend den thermodynamischen Berechnungen von
Kroke gelten folgende Reaktionen (Gl. 25, 26 und 27) als wahrscheinlich:

2Si0(g)+C(s)+N,(g) — Si,N,0(s)+CO(g) (Gl. 25)
2Si0(g)+2CO(g)+N,(g) — Si,N,0(s)+2CO, (g) (Gl. 26)
3Si0(g)+3C(s)+2N,(g) — Si,N, (s)+3CO(g) (Gl. 27)

Zhou [129] berichtet, dass auch andere Bestandteile der Glasphase wie Al,O3 oder Y,03
wahrend des Sinterns fliichtige Gase wie AlO, Y,0 oder YO bilden kénnen, die abdampfen
und so einen weiteren Massenverlust verursachen. Bedingt durch die unglnstigeren
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thermodynamischen Daten der Sinteradditive gegenlber SiO/SiO, ist jedoch davon
auszugehen, dass diese Reaktionen nur in geringem Malie ablaufen und daher
vernachlassigt werden kdénnen [203]. Diese Annahme wird auch durch die gemessene
Zusammensetzung der gesinterten Probe (Tab. 15) bestétigt, nach der keine Abnahme bei
den Sinteradditiven durch das Gasdrucksintern festzustellen ist. Stattdessen fuhren die
Massenverluste bei den Elementen Si, C und O sogar zu einem Anstieg des Additiv-
gehalts und damit des Korngrenzphasengehaltes in der Probe.

Welche der beschriebenen Reaktionen im Material stattfinden, ist von mehreren
Einflussfaktoren abhangig:

e der lokalen Zusammensetzung

e der Temperatur wéhrend des Sinterns

e dem Stickstoffdruck wahrend des Sinterns

e den Partialdricken der Ausgasungen (SiO und CO) in den Poren

e der offenen bzw. geschlossenen Porositat, die bestimmt, ob und wie schnell
gasférmige Verbindungen die Probe verlassen kénnen

Letztendlich kann, bedingt durch die Vielzahl an Reaktionen und Einflussgré3en, nicht
genau festgestellt werden, welche Reaktionen tatséachlich bzw. in welchem Umfang beim
Gasdrucksintern stattfinden. In Anbetracht der mittels Elementaranalyse gemessenen
Zusammensetzungen sind jedoch einige signifikante Schlussfolgerungen mdglich.
Wahrend des Gasdrucksinterns finden zwei Arten von konkurrierenden Reaktionen statt,
die den freien Kohlenstoff der Precursorkeramik verbrauchen. Zum einen reagiert der freie
Kohlenstoff der Precursorkeramik mit dem Sauerstoffgehalt in der Schmelzphase. Dabei
entstehen flichtiges SiO und CO, die abdampfen und so fir die Abnahme der
Massenanteile der beteiligten Elemente Si, O und C in der Probe verantwortlich sind.
Dafur spricht insbesondere, dass der Sauerstoffgehalt wéhrend des Gasdrucksinterns
erheblich absinkt, wie der Vergleich der gemessenen Sauerstoffkonzentration von
pyrolysiertem SisN4/SICN (5,5 Gew.-%, s. Tab. 12) und gesintertem SisN4 (0,1 Gew.-%,
S.0.) bestatigt.

Zum anderen deuten die Ergebnisse der Vorversuche aus Kapitel 4.2.1 und der beim
Gasdrucksintern im Material verbleibende Kohlenstoff (1,8 Gew.-%) darauf hin, dass sich
durch die carbothermische Reaktion (Gl. 1) SiC gebildet hat. Zu dem gleichen Ergebnis
kommt auch van Dijen [211]. Er berichtet, dass beim Sintern von kohlenstoffhaltigem SizN4
der Kohlenstoff entweder als SiC Uber die carbothermische Reaktion gebunden wird oder
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aber als gasférmiges CO abdampft. Auf die Entstehung von SiC wird im folgenden
Abschnitt ndher eingegangen.

Kristalline Phasen

Entscheidend fir die Eigenschaften der SizsNs-Keramik sind vor allem die Art und die
Verteilung der kristallinen bzw. amorphen Phasen, die wédhrend des Gasdrucksinterns
gebildet werden. Im Rahmen dieser Arbeit ist dabei von besonderem Interesse, ob der im
gesinterten SizsN4 enthaltene Kohlenstoff als freie Kohlenstoffphase (free carbon phase)
oder als feinkristallines SiC vorliegt.
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Abb. 39 : Kristalline Phasen in SN + 20 Gew.-% ABSE nach dem Gasdrucksintern (1800 °C,
1 MPa N,-Atm.) (gemessen mit Cobalt-Anode)

Abbildung 39 zeigt eine réntgenographische Analyse von gesintertem SN mit 20 Gew.-%
ABSE. Im Réntgenspektrum sind lediglich Beugungsreflexe fur B-SisN4 zu erkennen. Das
bedeutet zum einen, dass die Phasentransformation wahrend des Gasdrucksinterns von
a- zu B-SizN4 vollstandig stattgefunden hat. Zum anderen weist das Fehlen der Signale flr
die Sinteradditive (vgl. Abb. 26) darauf hin, dass sich beim Sintern erwartungsgemalf eine
réntgenamorphe Glasphase gebildet hat. Weitere, fir flissigphasengesintertes SizN4(/SiC)
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mdgliche Gefligebestandteile wie kristalline SiC-Ausscheidungen oder kristalline
Korngrenzphasen (Silikat- oder SiAION-Verbindungen) kénnen mit dieser réntgeno-
graphischen Untersuchung nicht nachgewiesen werden.

Einen Hinweis auf die Existenz von feinkristallinem SiC im precursorbinderbasierten SizNy-
Werkstoff liefert jedoch die Ramanspektroskopie (Abb. 40). Zur besseren Interpretier-
barkeit der Raman-Signale fir gesintertes SN + ABSE wurden die Spektren von SizNy-
und SiC- Referenzmaterialien hinzugefugt. Bei der SisN4-Referenz handelt es sich um
gasdruckgesintertes SisNs (Fa. FCT Ingenieurkeramik). Die auftretenden Signale bei
450, 612, 729, 864, 927, 937 und 1045 cm™ entsprechen 3-SisN4 und stimmen gut mit den
Angaben aus der Literatur [212] Uberein. Als SiC-Referenz dient eine monolithische
Precursorkeramik, die durch die Pyrolyse und Kristallisation des SiC-Precursors SMP-10
bei 1800 °C unter Vakuum hergestellt wurde. Die Raman-Signale bei 798 - 802 und
966 cm™  zeigen, dass die Precursorkeramik zu PB-SiC (Modifikation 3C-SiC)
auskristallisiert ist [213-215]. Das Signal bei ca. 1500 cm™ deutet zudem auf einen
geringen Gehalt an freiem Kohlenstoff hin [20].

+ B-SisN,
* B.SiC
O freier C

! 0]
I SN + 20 Gew.-% ABSE .
I

Intensitat

Si;N, Referenz

3C-SiC Referenz

>

400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600
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Abb. 40: Raman-Spektrum von gasdruckgesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE (1800 °C,

1 MPa N»-Atm.) im Vergleich zu monolithischem SisN, und precursorbasiertem SiC
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Vergleicht man das Raman-Spektrum des precursorbinderbasierten SisN4 der Mischung
SN + 20 Gew.-% ABSE mit den beiden Referenzspektren, so zeigt sich eine klare
Ubereinstimmung des Spektrums mit dem B-SisNs-Referenzmaterial. Das zusétzliche,
starke Signal bei 796 cm™ deutet jedoch auch auf die Entstehung von B-SiC in der Probe
hin. Nicht zu erkennen ist hingegen das Signal fiir B-SiC bei 966 cm™. Gleiches
beobachtet auch Zemanova, die bei heil3gepresstem Ceraset-SiCN-Precursor ebenfalls
nur von einem einzelnen Raman-Signal fur B-SiC bei ca. 780 cm™ berichtet [20].
Erwahnenswert ist aul’erdem, dass sich in dem Raman-Spektrum fir die precursor-
binderbasierte Probe keine Signale bei 1280, 1500 bzw. 1600 cm™ zeigen, die fur die
verschiedenen Modifikationen des freien Kohlenstoffs (ungeordnet, nanokristallin oder
graphitisch) charakteristisch waren [20,14,203].

Ein weiteres Indiz fur die Existenz von kristallinem SiC liefert eine detaillierte Kohlen-
stoffanalyse (Mikroanalytisches Labor Pascher). Durch die thermische Oxidation von
Materialproben, sowohl mit als auch ohne den Zusatz reaktiver Zuschlagstoffe, kann das
Bindungsverhalten des enthaltenen Kohlenstoffanteils untersucht werden (s. Kap. 3.1.5).
Eine Unterscheidung zwischen frei vorliegendem (free carbon phase) bzw. als SiC
gebundenem Kohlenstoff kann so vorgenommen werden. Die chemischen Analysen
zeigen, dass sich nach dem Sintern kein freier Kohlenstoff (Messwert < 0,1 Gew.-%) mehr
in SN + 20 Gew.-% ABSE befindet. Da die Probe zugleich jedoch einen Gesamtkohlen-
stoffgehalt von 1,8 Gew.-% aufweist (Tab. 15), muss dieser Kohlenstoff vollstédndig als SiC
gebunden sein.

Anhand dieser Ergebnisse kann deshalb von der vollstandigen Umsetzung des ermittelten
Kohlenstoffgehaltes zu SiC ausgegangen werden. Anhand der Gesamtkohlenstoff-
konzentration von 1,8 Gew.-% lasst sich auch die Menge des gebildeten SiC gut
abschatzen. In SN + 20 Gew.% ABSE mussten demnach 6,0 Gew.% SiC gebildet worden
sein, was aufgrund der ahnlichen Reindichte von SizN4 und SiC einem 6,0 prozentigen
SiC-Volumenanteil entspricht.

Vergleicht man den SiC-Gehalt von 6,0 % fur den ABSE-basierten Werkstoff mit dem
Ergebnis der zuvor durchgefiihrten theoretischen Berechnungen, so werden bedingt durch
den Kohlenstoffverlust (Abdampfung von CO/CO;) nur etwa 45 % des theoretisch
mdglichen SiC (13,7 %, s.0.) gebildet. Diese Tatsache stimmt gut mit den Literaturwerten
von anderen precursorbasierten SizN4/SiC-Werkstoffen iberein. So berichtet Riedel, dass
in gesintertem SiCN (1850 °C, inkl. Sinteradditive) bedingt durch die Abdampfung von CO
und SiO nur 10 % SiC-Ausscheidungen entstehen, statt der urspriinglich kalkulierten 22 %
[174]. Auch Sajgalik kommt zu einem &hnlichen Ergebnis. Beim Gasdrucksintern einer
Mischung von SisNg-Pulver (inkl. Sinteradditve) mit 20 Gew.-% pyrolysiertem SiCN werden
lediglich 5,5 % SiC-Ausscheidungen gebildet [66,113,114].
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Die dargestellten Ergebnisse zeigen, dass wahrend des Gasdrucksinterns kristallines
B-SiC in der Keramik entsteht. Bedingt durch die Abdampfung von SiO und CO wird
jedoch weniger SiC gebildet, als die theoretischen Berechnungen erwarten lassen. Die
Menge des entstehenden SiC hangt damit im Wesentlichen vom Kohlenstoffgehalt des
Precursors und den intrinsischen Sauerstoffverunreingungen des SisN4-Pulvers bzw. des
SiCN-Precursors ab.

4.4.4 Charakterisierung der Mikrostruktur

Insbesondere fur die mechanischen Eigenschaften von SizNs-Keramiken ist neben der
chemischen Zusammensetzung auch die Mikrostruktur von Bedeutung. Wie bereits in
Kapitel 2.3 beschrieben, kommt es dabei vor allem auf die Verteilung und die Grél3e der -
SizN4-Sténgelkristalle, der Glasphase und der Porositéat im Geflge an. Bei den folgenden
Untersuchungen ist es von besonderem Interesse, welche GrélRe die entstandenen SiC-
Auscheidungen besitzen und wie diese im Material verteilt sind.

Porositat im Gefiige

Die Betrachtung der Geflige mittels Rasterelektronenmikroskopie zeigt, dass bei
gesintertem SN + 10 Gew.-% ABSE (Abb. 41 links) nur vereinzelt kleine Poren (ca. 2 ym)
im Material vorhanden sind. Mit zunehmendem Precursorgehalt steigen jedoch die Anzahl
und die Grofle der Poren kontinuierlich an. Bei gesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE
erreichen die Poren eine Gréle von bis zu 8 ym. Wird der Precursorgehalt weiter erhdht,
so sind bei gesintertem SN + 30 Gew.-% ABSE bis zu 20 ym groRe Poren (Abb.
41 rechts) und erste Risse im Material zu erkennen. Auffallend ist zudem, dass die
stangelartigen B-SisNs-Kristalle den freien Raum der Poren nutzen und in sie hinein-
wachsen.

Die Effekte bei der Gefiigeentstehung lassen sich mit dem hohen Anteil an Kohlenstoff im
ABSE-Precursor erklaren. Dieser wird beim Gasdrucksintern entweder als kristallines -
SiC gebunden, oder bildet durch die Reaktion mit dem Sauerstoffanteil der Schmelz- bzw.
Glasphase gasférmige Zersetzungsprodukte (s. Kap. 4.4.3). Erhéht man den Precursor-
gehalt in der Ausgangsmischung, so steigt folglich auch die Menge der gasférmigen
Zersetzungsprodukte wahrend des Sinterns an (vgl. Massenverluste in Tab. 14). Diese
Gase mussen dann Uber die offene Porositét aus den Formkérpern entweichen.
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Allerdings hat die Untersuchung der pyrolysierten Formkdérper gezeigt, dass die Porositat
nach der Pyrolyse mit steigendem Precursorbindergehalt abnimmt (vgl. Kap. 4.3.6,
Abb. 31). Werden die Proben anschlieBend gesintert, so verschliefen sich die Poren-
kanéle schneller, insbesondere im Randbereich der Bauteile. Das Entweichen der
gasférmigen Zersetzungsprodukte aus dem Probeninneren wird dadurch erschwert bzw.
verhindert, so dass durch die eingeschlossenen Restgase Poren im Geflige entstehen.
Hinzu kommt, dass die beim Sintern im Werkstoff entstehenden SiC-Ausscheidungen das
Wachstum der 3-SizNs-Kristalle hemmen und so die vollstdandige Verdichtung erschweren
bzw. verzégern kénnen (s. Kap. 2.3).

Abb. 41: REM-Aufnahmen von SN + 10 Gew.-% ABSE (links) und SN + 30 Gew.-% ABSE
(rechts) (Pressdruck jeweils 141 MPa) nach dem Gasdrucksintern (1800 °C, 1 MPa N,-Atm.)

Diese Faktoren flihren dazu, dass die Grélke und Anzahl der Poren mit dem Kohlenstoff-
und damit auch mit dem Precursorgehalt der Ausgangsmischung ansteigen. Die
Entstehung von Poren durch die Gaseinschlisse lasst sich nur vermeiden, indem man den
Sinterzyklus an die Sintereigenschaften der Precursor/Pulver-Mischungen anpasst [211].
Dazu sind weitere Optimierungsarbeiten nétig.

Einfluss der Porenbildung auf die Massenverluste

Anhand dieser Ergebnisse lassen sich auch die gemessenen Massenverluste aus
Kapitel 4.4.2 neu bewerten. Kommt es beim Sintern zur Reaktion des precursorbasierten
Kohlenstoffs mit dem Sauerstoffanteil der Schmelz- bzw. Glasphase, so entstehen
gasféormiges SiO und CO (s. Reaktionen 22 bis 24). Durch Abdampfung dieser
Zersetzungsgase erhoéht sich der tatsachliche Massenverlust der Proben gegeniber der
Modellrechnung (vgl. Tab. 14). Fur die Proben mit 10 Gew.-% ABSE-Anteil steigen daher
die Massenverluste gegenuber der urspringlichen Berechnung um ca. 1,5 Gew.-%. Bei
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einem hdheren Precursorgehalt werden dagegen die Zersetzungsgase zum Teil im
Inneren der Formkérpern eingeschlossen (s.0.). Gemal der Untersuchungen zur
chemischen Zusammensetzung (Kap.4.4.3) kann es deshalb auch haufiger zu
Reaktionen zwischen den gasférmigen Zersetzungsprodukten SiO und CO, gasférmigem
N2 (aus der Ofenatmosphare oder bei der carbothermischen Reaktion gebildet) und freiem
Kohlenstoff kommen (Gleichungen 25 bis 27). Dadurch werden Si;N2O (Gl. 25 bzw. 26)
bzw. SisN4 (Gl. 27) gebildet und in die Keramik eingebaut. Die Menge der Ausgasungen
wird reduziert, so dass sich mit steigendem Precursorgehalt auch die tatsachlichen
Massenverluste verringern und den berechneten Werten immer mehr annahern
(vgl. Tab. 14). Bei einem Precursorgehalt von 30 Gew.-% entsteht sogar ein geringerer
Massenverlust als urspriinglich berechnet (Tab. 14).

Gefligeanalyse

Einen Eindruck zur KristallitgroRe, -form und -verteilung in der gesinterten Si3N4/SiC-
Keramik vermittelt Abbildung 42.

Abb. 42: REM-Aufnahme von SN + 20 Gew.-% ABSE (Pressdruck 141 MPa) nach dem
Gasdrucksintern (1800 °C, 1 MPa N,-Atm)

Man kann darin groRe B-SizN4-Stangelkristalle von etwa 2 - 8 ym Lange und ca. 0,3 bis
2 ym Durchmesser erkennen, die von der Glasphase (wei3) umgeben sind. Dazwischen
sind Kristalle unterschiedlicher Gré3e sichtbar. Einige von ihnen besitzen eine hexagonale
Struktur, was ebenfalls auf B-SisN4 hindeutet. Da fur Réntgen- oder Réntgenbeugungs-
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untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop (REM-EDX, -EBSD) die Aufldsungsgrenze
ca. 1 ym betrégt, gelingt es jedoch nicht, diese kleineren Kristalle eindeutig als SisN4- oder
SiC-Phasen zu identifizieren. Daher wurde eine genauere Analyse der Mikrostruktur
mittels TEM durchgefihrt.

Abbildung 43 zeigt eine STEM-Aufnahme der gleichen Probe. Es féllt auf, dass in vielen
SisNs-Stangelkristallen kleine, punkt- oder kreisférmige Strukturen (schwarze Pfeile) zu
erkennen sind, die auf intrakristalline Ausscheidungen hindeuten.

Der bei der Aufnahme verwendete HAADF-Detektor ermdglicht oftmals die direkte
Unterscheidung von Phasen anhand verschiedener Helligkeiten (s. Kap. 3.1.3). In diesem
speziellen Fall ist eine Unterscheidung zwischen SizN4 und SiC jedoch nicht mdglich, da
beide Phasen Uber die gleiche mittlere Ordnungszahl (= 10) verflgen.

Eine Zuordnung der Gefligebestandteile kann aber mittels TEM-EDX-Analyse erfolgen.
Gegeniber dem REM-EDX- bietet das TEM-EDX-Verfahren eine deutlich bessere Orts-
auflésung von ca. 50 nm, wodurch eine Unterscheidung der feinen, nanoskaligen Geflige-
bestandteile moéglich wird. Die einzelnen EDX-Messpunkte mit ihrer jeweiligen Orts-
auflésung sind durch schwarze Punkte in Abbildung 43 gekennzeichnet.

Abb. 43: STEM-HAADF-Aufnahme von gasdruckgesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE
(1800 °C, 1 MPa N,-Atm.): Gefligezusammensetzung und TEM-EDX-Messpunkte (G =
Glasphase)
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Bei den EDX-Messungen entstehen vier unterschiedliche Typen von Rdntgenspektren, die
charakteristisch fur die jeweiligen Geflgebestandteile im Werkstoff sind. Diese sind in
Abbildung 44 aufgetragen. In allen Spektren treten Signale fur die Elemente Gallium und
Kupfer auf, die zum einen der FIB-Probenpraparation (mittels Ga-lonen) und zum anderen
dem Kupfer-Tragernetz der TEM-Probe zuzuordnen sind, und deshalb keine Aussagekraft
besitzen. Auffallend ist auch, dass stets ein Signal fur Kohlenstoff auftritt. Dieses ist auf die
dinne Sputterschicht an der Oberflache der Probe zurickzufuhren.
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Abb. 44: Intensitdt der emittierten Réntgenstrahlung (TEM-EDX) fir die unterschiedlichen
Gefligebestandteile von gasdruckgesintertem SN + 20 Gew.% ABSE (1800 °C, 1 MPa No-
Atm.)

Besonders deutlich hebt sich das EDX-Spektrum fir die Korngrenzphase (entspricht
Messpunkt G in Abbildung 43) von den anderen Spektira ab. Es zeigen sich neben
vergleichsweise hohen Signalintensitaten fur Sauerstoff und die Sinteradditive (SA) auch
geringere Intensitaten fur die Elemente Si, C und N. Die restlichen EDX-Spektren lassen
sich anhand unterschiedlicher Signalintensitaten fir die Elemente Si, C und N den beiden
Phasen SizN4 und SiC zuordnen. So besitzt das charakteristische Spektrum fir die SizNg-
Kristalle einen hohen Stickstoffgehalt. Im Gegensatz dazu weist das fur Inter-SiC typische
Spektrum kein Signal fur Stickstoff, dafir aber eine starkere Signalintensitat fur
Kohlenstoff auf. Aufgrund unterschiedlicher Stéchiometrien in SisNs und SiC (Verhéltnis
Silizium- zu Stickstoff- bzw. Kohlenstoffatomen: 3/4 fir Si/N und 1/1 far Si/C) ergibt sich
zudem ein intensiveres EDX-Signal fur Silizium.
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Eine Interpretation der EDX-Spektren, die an Einschlissen in den SizNs-Stangelkristallen
gemessen wurden, erweist sich dagegen als schwieriger. Zum einen betrdgt der
Durchmesser dieser Einschlisse nur ca. 5 - 100 nm. Bedingt durch die Ortsauflésung des
TEM-EDX-Verfahrens von ca. 50 nm ist daher nur eine Analyse der grélReren Kristalle
sinnvoll. Da die Dicke der Lamelle mit ca. 170 nm zudem den Durchmesser der
Einschlisse deutlich Ubersteigt, wird zum anderen das umgebende SisN4-Korn stets
mitgemessen. FUr das charakteristische, im Diagramm als "Intra-SiC" bezeichnete
Spektrum ergibt sich daher eine hdhere Stickstoffintensitdt gegentber dem Inter-SiC-
Spektrum. Da sich die Signalintensitét fur Kohlenstoff und Silizium jedoch nur geringfligig
verringert, kann trotzdem davon ausgegangen werden, dass die Einschlisse aus SiC
bestehen.

Einen Nachweis, dass es sich bei den Einschliissen in den SizNs-Stangelkristallen um
Intra-SiC-Kristalle handelt, liefert die Elektronen-Energieverlust-Spektroskopie (EELS).
Abbildung 45 zeigt zwei Einschlisse in einem Si3sNs-Stangelkristall sowohl als Hellfeld- (a)
als auch als Dunkelfeld-TEM-Aufnahme (b). Der Kontrastunterschied im dazugehérigen
EFTEM-Kohlenstoff-Mapping (c) verdeutlicht, dass die beiden Einschlisse eine héhere
Kohlenstoffkonzentration aufweisen, als der umgebende SisNs-Kristall. Das gleiche
Ergebnis liefert auch eine Betrachtung der EELS-Kohlenstoff-Punktmessungen (d). Das
Energieverlustspektrum (Bereich der lonisationskanten, AE >50eV) ist fur beide
Einschlisse identisch und zeigt die charakteristische Energieverlustkante fur Kohlenstoff
(200 keV Beschleunigungsspannung: Onset bei AE = 285 eV, Maxima bei AE = 288 bzw.
292,5 eV). Die wesentlich niedrigere Kohlenstoff-Energieverlustkante fir die Messung im
umgebenden SizNs-Sténgelkristall ist erneut auf die Kohlenstoff-Sputterschicht an der
Oberflache der TEM-Lamelle zuriickzufthren.

Anhand dieser Ergebnisse lassen sich die in dieser Arbeit hergestellten SizN,/SiC-
Werkstoffe den Mikro/Nano-Verbundwerkstoffen (s. Kap. 2.3.4) mit Intra/Inter-Gefiige-
struktur (vgl. Abb. 8, Typ c) zuordnen. Eine Auswertung mehrerer STEM-Aufnahmen
(analog zu Abb. 43) zeigt, dass die Gréle der Inter-SiC-Kristallite in der Glasphase
zwischen 50 und 700 nm betragt, wahrend sich die SiC-Einschlisse in den SizsN4-Sténgel-
kristallen mit einer durchschnittlichen Gré3e von ca. 40 nm als deutlich kleiner erweisen.
Vergleicht man dieses Resultat mit den Ergebnissen anderer Entwicklungsarbeiten zu
Si3N4/SiC-Kompositwerkstoffen [18,20,66,112-114,125,127,139], so zeigen sich gute
Ubereinstimmungen. Unterschiede hinsichtlich der GréRe und Anzahl der SiC-
Ausscheidungen ergeben sich vor allem durch den Einsatz verschiedener Ausgangsstoffe
und -konzentrationen, Herstellungsverfahren (Heil3pressen bzw. Gasdrucksintern) und
Verfahrensparameter (Herstellungstemperatur und -druck). So weisen die ersten
Si3N4/SiC-Nanokomposite, die von Niihara [18,139] durch das Heillpressen amorpher,
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CVD-basierter SiCN-Pulver hergestellt wurden, Ausscheidungen mit einem Durchmesser
von unter 200 nm auf. Ein gréberes Geflige und wesentlich gréRere SiC-Ausscheidungen
entstehen dagegen beim HeilRpressen konventioneller SisNgs- und SiC-Nanopulver-
Mischungen [125]. Durch das starkere Kornwachstum kann die GréRe der SiC-
Einschlisse in den Stangelkristallen (Intra-SiC) sogar bis zu 300 nm betragen.

2

— (1) SiC-Einschiuss
(2) Si3N4-Korn

Intensitat
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Abb. 45: TEM / EELS-Analyse von gesintertem SN + 20 Gew.-% ABSE: Hellfeld- (a) und
Dunkelfeld-TEM-Aufnahme (b) eines SisN,-Sténgelkristalls mit SiC-Einschliissen und die
dazugehdrigen EF TEM-Kohlenstoff-Mapping- (c) und EELS-Punktmessungen (d)

Am besten lassen sich die in dieser Arbeit hergestellten SizN4/SiC-Werkstoffe mit den
Kompositen von Sajgalik [66,112-114] und Dusza [127] vergleichen. Diese setzten
konventionellem SisNy4-Pulver (inkl. Sinteradditive) 10 bis 20 Gew.% vorpyrolysiertes SiCN-
Precursorpulver zu, welches beim Heillpressen oder Gasdrucksintern SiC-
Ausscheidungen im SizN4 erzeugte. Das resultierende Geflige bestand aus [(-SizNs-
Sténgelkristallen mit SiC-Einschlissen (Intra-SiC) und Inter-SiC-Kristallen eingebettet in
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die Glasphase, die in etwa identische Abmessungen (B-SisN4: <10 um, Intra-SiC: 10 -
250 nm, Inter-SiC: 50 - 600 nm) besal’en wie in dieser Arbeit.

Einen SisN4/SiC-Werkstoff mit feinerer Mikrostruktur und héherem SiC-Gehalt erreichte
dagegen Zemanova [20] durch das Heil3pressen eines vorpyrolysierten SiCN-Precursor-
pulvers mit Sinteradditiven, jedoch ohne Zusatz von konventionellem SisN4-Pulver. Durch
den hohen Kohlenstoffgehalt des SiCN-Pulvers entstand ein Werkstoff mit besonders
vielen SiC-Ausscheidungen, die das Wachstum der Stangelkristalle (Ldnge <2 um)
einschrénken. Allerdings trat - bedingt durch die in Kapitel 4.4.3 beschriebenen Wechsel-
wirkungen zwischen dem Kohlenstoff und den Sinteradditiven - wahrend des Heil3-
pressens ein hoher Gewichtsverlust von 10 bis 20 Gew.-% (je nach verwendetem
Precursor) auf. Die Schwindung lag mit > 25 lin.-% sogar héher als fir konventionelle
Si3sNg-Keramiken.

4.4.5 Dichte, Porositat und Schwindung

Die Analyse der Mikrostruktur zeigt, dass die Restporositdt des gesinterten SizN4/SiC-
Werkstoffs vom Precursorgehalt der Ausgangsmischung abhangt. Im folgenden Kapitel
soll daher auf die Porositat und die Dichte, aber auch auf die Sinterschwindung der
SizN4/SiC-Formkdrper eingegangen werden.

Die gemessenen Werte fir die Reindichte und die geometrische Dichte zeigt Tabelle 16.
Die Reindichte betragt unabhangig vom Precursorgehalt jeweils 3,23 g/cm?®. Dieser Wert
entspricht exakt der Dichte des mit konventionellem Binder hergestellten SisNs des
Industriepartners. Eine Ubereinstimmung der Dichtewerte trotz der zuséatzlich im Material
enthaltenen SiC-Ausscheidungen ist darauf zurtickzufiihren, dass das B-SiC eine ahnliche
Dichte (3,21 g/cm3) [216] wie das konventionelle SisN4 besitzt.

Tab. 16. Dichte und Porositét der gasdruckgesinterten Proben (1800 °C, 1 MPa N,-Atm.) in

Abhéngigkeit vom Precursoranteil der Ausgangsmischung

Ausgangsmisonung (Gew.%) | 10 20 %
Reindichte (g/cm?) 3,23 3,23 3,23
geometrische Dichte (g/cm?) 3,21 3,10 2,84
Porositit (%) 0,6 4,0 12,1

Lineare Schwindung (lin.-%) 18 16 16
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Fur gesintertes SN + 10 Gew.-% ABSE ergibt sich eine geometrische Dichte von
3,21 g/cm®. Dieser Wert entspricht etwa 99 % der theoretischen Dichte. Mit steigendem
ABSE-Gehalt in den Proben verringert sich dann die Dichte des Materials kontinuierlich.
Bei 20 Gew.-% ABSE werden mit 3,10 g/cm® noch 96 % der theoretischen Dichte erreicht,
bei 30 Gew.-% ABSE mit 2,84 g/cm® nur noch ca. 90 %. Diese Ergebnisse zur Dichte und
Porositat korrelieren sehr gut mit den Erkenntnissen der Gefligeuntersuchung aus dem
vorherigen Kapitel (vgl. Kap. 4.4.4), wonach sich die Porositdt durch die Zunahme der
Gaseinschlisse mit steigendem Precursorgehalt erhéht.

Ein wesentliches Ziel dieser Arbeit ist die Reduzierung der Schwindung wahrend des
Gasdrucksinterns. Diese ist sowohl von der Dichte der Grinkérper, als auch von den
Massenverlusten wahrend der Pyrolyse und dem Sintern abhangig. Eine Auswertung der
Bauteilabmessungen nach der Vernetzung und dem Gasdrucksintern gemafl der in
Kap. 3.1.7 beschriebenen Methode zeigt, dass die dquivalente Linearschwindung der Bau-
teile beim Sintern ca. 18 lin.-% fir 10 Gew.-% ABSE und 16 lin.-% fir 20 bzw. 30 Gew.-%
ABSE Dbetragt. Diese Messergebnisse decken sich mit den Schwindungswerten
(x 11in.-%), die sich anhand der geometrischen Dichte der Formkdrper nach dem Pressen
(s. Kap. 4.3.1) und der Massenverluste (s. Kap. 4.4.2) wahrend der Pyrolyse und des
Sinterns berechnen lassen.

Folglich kann die Schwindung der Formkd&rper beim Sintern zwar reduziert werden, das im
Projekt gesetzte Ziel, die Schwindung auf < 151in.-% zu verringern, wird jedoch nicht
erreicht. Berucksichtigt man zudem die ungewiinschte Restporositat in den Formkorpern,
ist die Schwindung bei Formk&rpern mit 10 bzw. 20 Gew.-% ABSE-Gehalt um etwa 6 bis
7 Volumenprozent zu hoch.

Fur die weitere Verringerung von Schwindung und Restporositdt kommen zwei
Mdéglichkeiten in Betracht: die Reduzierung der Massenverluste beim Sintern und bzw.
oder eine verbesserte Verdichtung der Granulate beim Pressen.

Eine Reduzierung der Massenverluste allein kann allerdings nicht das gewinschte
Ergebnis bringen. Zum einen sind dazu die Gesamtmassenverluste nach dem Sintern
(vgl. Kap. 4.4.2) zu gering. Zum anderen lassen sich die Massenverluste durch
Abdampfung von SiO und CO nur durch eine Verringerung des Sauerstoffgehalts im
Material senken. Dadurch wirde jedoch ein hdherer Gehalt an freiem Kohlenstoff im
Material verbleiben, wodurch die carbothermische Reaktion verstarkt wird und ihrerseits
zur Abspaltung von gasférmigem N fuhrt. Die Verringerung des Sauerstoffgehaltes ware
zudem nur Uber eine Verarbeitung unter Schutzgasatmosphéare erreichbar. Eine
industrielle Umsetzung des Precursor/Pulver-Verfahrens wirde dadurch deutlich
erschwert.

Eine Verbesserung der Schwindungswerte kénnte dagegen durch eine bessere
Verdichtung der Precursor/Pulver-Granulate beim Pressen erzielt werden. Allerdings ist zu
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erwarten, dass durch eine Erhéhung des Druckes beim axialen Pressen auch der
Verschleiy des Presswerkzeugs zunimmt. Eine Alternative wéare daher die Verarbeitung
der Granulate mittels kaltisostatischem Pressen (CIP). Das gleichmafige Aufbringen des
Druckes von allen Seiten durfte nicht nur zu einer starkeren, sondern auch homogeneren
Verdichtung der Formkérper fihren, ohne dass der Pressdruck weiter erhéht werden
muss. Zudem koénnten mit diesem Formgebungsverfahren auch grof3volumige Bauteile
gefertigt werden. Es muss jedoch untersucht werden, ob es bei der kaltisostatischen
Verdichtung zu Riss- und Blasenbildung bei der Vernetzung bzw. Pyrolyse der Formkd&rper
kommt.

4.4.6 Resiimee

Die durchgefiihrten Versuche zeigen, dass sich die pyrolysierten SisN4/SiCN-Formkdrper
zu dichten Si3N4/SiC-Werkstoffen gasdrucksintern lassen. Durch den Kohlenstoffgehalt im
Precursor werden wahrend des Gasdrucksinterns SiC-Ausscheidungen im SisN4 gebildet,
die sich sowohl in der Glasphase (Inter-SiC) aber auch als Einschlisse in den Si3Ny-
Stangelkristallen (intra-SiC) befinden. Bei der Untersuchung der Mikrostruktur und der
Analyse des Sinterverhaltens zeigt sich zudem, dass Keramiken mit annahernd
theoretischer Dichte erreicht werden kénnen. Je hdher der Precursorgehalt in der Probe,
desto haufiger treten jedoch durch den Einschluss von Zersetzungsgasen (SiO und CO)
Poren im Geflige auf. Um diese Gaseinschlisse zu verringern ist es empfehlenswert, den
Gasdrucksinterzyklus an die verdnderten Reaktions- und Sinterbedingungen der
precursor/pulver-basierten Formkérper anzupassen.

Fur die Herstellung von SisN4-Bauteilen mit mdglichst geringer Sinterschwindung und
ebenfalls niedriger Porositat erweist sich ein Precursorgehalt von 10 bis 20 Gew.-% ABSE
als gunstig. Die Schwindung der Bauteile nach dem Sintern betragt hierbei etwa 16 bis
18 lin.-%. Eine weitere Reduzierung der Sinterschwindung wére vor allem Uber eine
Erhdéhung der Pressdichte mdéglich.
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4.5 Herstellung von Musterbauteilen

Nach der erfolgreichen Charakterisierung der pyrolysierten Vorstufen und der gesinterten
SizsN4-Bauteile sollte geprift werden, inwieweit sich das Precursor/Pulver-Verfahren auf die
industrielle Fertigung von Bauteilen Ubertragen lasst. Dazu wurden bei der Fa. FCT
Ingenieurkeramik kleine Musterbauteile unter Produktionsbedingungen hergestellt.
Verwendung fand dazu das Precursor/Pulver-Granulat SN mit 20 Gew.-% ABSE, welches
sich sowohl fur die pyrolysierte als auch die gesinterte Werkstoffvariante als die sinnvollste
Precursor/Pulver-Mischung erwiesen hat. AuBerdem sollte untersucht werden, ob sich die
Granulate mittels kaltisostatischem Pressen besser verdichten lassen als mit dem bisher
eingesetzten uniaxialen Pressverfahren.

Das Pulver wurde dazu in zwei Gummimatrizen mit 30 mm Durchmesser und 180 mm
Lange geflllt, wie sie auch zur Fertigung kleiner Thermoelementschutzrohre verwendet
werden. Um Hohlkérper zu erhalten, wurde jeweils ein Edelstahl-Innendorn mit 11,5 mm
Durchmesser in die Gummimatrize eingesetzt. Durch die Verdichtung mit einem
Pressdruck von 140 MPa entstanden dann zwei rohrférmige Bauteile mit einem
Durchmesser von 23,6 mm und einer Lange von ca. 100 mm. Beide Presslinge wurden
anschliel3end in jeweils zwei Elemente geteilt, so dass insgesamt vier Probekdrper fur
weitere Versuche zur Verfligung standen.

Eines dieser Musterbauteile wurde direkt nach dem Pressen spanend bearbeitet.
Abbildung 46 (links) zeigt, dass dabei deutliche Kantenausbriiche auftreten. An den
restlichen Formk&drpern wurden die Bearbeitungsversuche erst nach der thermischen
Vernetzung vorgenommen. Analog zu den Ergebnissen der Bearbeitungsversuche aus
Kapitel 4.3.2 weisen die Bauteile nach der Vernetzung eine deutlich bessere
Bearbeitbarkeit auf, Kantenausbriiche sind nicht festzustellen (Abb. 46 rechts). Die in
Kapitel 1 gedullerte Vermutung, das sich die Vernetzung des Precursors positiv auf die
mechanische Stabilitdt der Grinkérper auswirkt, konnte auch fir die Verarbeitung der
Granulate unter Produktionsbedingungen bestétigt werden.

Alle Probekérper wurden nach der Vernetzung und Griinbearbeitung zu keramischem
SiCN/SisN4 pyrolysiert. Negative Effekte wie Risse, Blasen oder Verzug traten dabei an
den Formkdrpern nicht auf (Abb. 46). Die Massenverluste fur die Musterbauteile betragen
jeweils ca. 5,5 Gew.-%. Dieser Wert entspricht etwa dem durchschnittlichen Massen-
verlust fur die axial gepressten Probekdrper aus Kapitel 4.3.3 (5,6 Gew.-%). Die Muster-
bauteile zeigten wahrend der Pyrolyse ein anndhernd isotropes Schwindungsverhalten,
wie die axial gepressten Probekérper aus den vorhergehenden Versuchen. Die
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aquivalente Linearschwindung fiel mit etwa 1,81in.-% aber deutlich geringer aus
(s. Kapitel 4.3.6: 2,5 lin.-%).

Abb. 46: erste Musterbauteile aus SN + 20 Gew.-% ABSE (pyrolysiert, 1000 °C, N,-Atm.):
schlechte Bearbeitbarkeit (Kantenausbriiche, siehe Pfeil) bei der Bearbeitung nach dem

Pressen (links) und gute spanende Bearbeitbarkeit nach der thermischen Vernetzung (rechts)

Abb. 47: Erste Musterbauteile aus SN + 20 Gew.-% ABSE nach dem Gasdrucksintern
(1800 °C, 1 MPa N,-Atmosphére)

Einer der Formkdérper wurde nach der Pyrolyse zudem unter den uUblichen Prozess-
bedingungen (1800 °C, 1 MPa N,-Atm.) gasdruckgesintert. Bemerkenswert ist, dass die
Schwindung des Formkérpers nach dem Sintern lediglich 15 lin.% betragt. Im Vergleich zu
den Ergebnissen aus Kapitel 4.4.5 (fur gleiches Granulat bei gleichem Pressdruck) konnte
die Sinterschwindung daher um weitere 2 Prozentpunkte reduziert werden. Auch der Wert
fir die Dichte liegt mit 3,21 g/cm® hoher als zuvor beschrieben (3,10 g/cm®) und erreichte
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damit anndhernd theoretische Dichte. Als Konsequenz verringerte sich zudem die
Restporositat des Formkorpers (Abb. 47) auf etwa 0,5 % (zuvor 4 %).

Da im Vergleich zu den vorangegangenen Versuchen lediglich das Formgebungs-
verfahren geadndert wurde, die Ausgangsstoffe und sonstigen Verfahrensparameter
dagegen gleichgelassen wurden, sind die verbesserten Werte fir die Pyrolyse- bzw.
Sinterschwindung, die Dichte und die Porositat eindeutig auf die gute Verdichtung des
Granulates beim kaltisostatischen Pressen zurtckzufuhren.

Reslimee

Mit der Herstellung kleiner Musterbauteile konnte gezeigt werden, dass sich das
Precursor/Pulver-Verfahren fur die industrielle Fertigung von SizNs-Bauteilen eignet. Das
precursorbasierte Granulat lasst sich gut mittels kaltisostatischem Pressen verdichten und
nach der Vernetzung spanend bearbeiten. Da jedoch unklar bleibt, wie hoch der
Werkzeugverschleily bei der Bearbeitung der Formkérper ausfallt, sind ausfihrlichere
Untersuchungen zur Grlnbearbeitbarkeit nétig. Fur Bauteile, die nicht grinbearbeitet
werden mussen, ist das Verfahren schon jetzt gut geeignet.

Die Grunkérper kénnen wahlweise zu pordsen keramischen Vorstufen pyrolysiert oder
dichten SisNs-Bauteilen gesintert werden. Vergleicht man die Schwindung der
Musterbauteile nach dem Sintern (15 lin.%) mit dem typischen Wert von 20 lin.-% fir das
Standardverfahren mit konventionellem Bindemittel, so zeigt sich eine Verringerung um
ca. 5 Prozentpunkte. Da die Schwindung in Ho&henrichtung &hnliche Werte aufweist,
verringert sich die Volumenschwindung der Bauteile also um etwa 20 % (vgl. Tab 1).
Durch den Einsatz prékeramischer Polymere als artgleicher Binder kann folglich das
Ofenvolumen beim Sintern effektiver genutzt werden, was eine wesentliche Zielsetzung
dieser Arbeit war.

4.6 Ubertragung der Verfahrenstechnik auf die Bedingungen
der Produktion

Nach den erfolgsversprechenden Ergebnissen der vorangegangenen Kapitel sollen die
Grundlagen fir die Ubertragung der Precursor/Pulver-Technologie auf den Produktions-
malfistab untersucht werden. Hierflr ist zunachst die Durchfihrung von Granulations-
versuchen im Technikumsmalistab erforderlich. Drei verschiedene Verfahrenstechniken
sollen hinsichtlich ihrer Eignung zur Herstellung von Precursor/Pulver-Mischungen
getestet werden: Die Misch-, die Aufbau- und die Wirbelschichtgranulation.
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Die dabei hergestellten Granulate sollen zudem dafur verwendet werden, um die
Herstellbarkeit grof3volumiger Musterbauteile (s. Kap. 4.6.4) zu prifen. Entsprechend ist
es neben der Auswahl eines geeigneten Granulationsverfahrens das Ziel der Versuche,
Precursor/Pulver-Granulat der favorisierten Mischung SN + 20 Gew.% ABSE in einer
Menge von bis zu 10 kg herzustellen.

4.6.1 Granulationsversuche

Bei den Granulationsversuchen sollen gut rieselfahige, nichtstaubende Granulate
hergestellt werden, deren Granalien eine mittlere PartikelgréRe von etwa 50 - 150 pm
erreichen. Gefordert wird zudem eine weiche Konsistenz des Pulvers, so dass die
Granalienstruktur beim Pressen problemlos zerstért werden kann und Bauteile mit
homogener Mikrostruktur und Dichteverteilung entstehen. Ein wichtiges Kriterium bei der
Granulation ist auflerdem ein niedriger Restgehalt an L&sungsmittel (Restfeuchte) im
Granulat, da dieser den Massenverlust erhéhen und evtl. auch wahrend der Vernetzung
zur Riss- und Blasenbildung in den Formkérpern fihren kénnte.

Da die SiCN-Precursoren leicht mit Wasser und Luftfeuchtigkeit (s. Kap. 2.1) reagieren,
kann eine Granulation nicht, wie beim Standardprozess flir SisN4-Pulver und herkdmm-
lichem Binder Ublich, in wassriger L6sung und an Luftatmosphére erfolgen. Stattdessen ist
es noétig, ein unpolares Lésungsmittel zur Herstellung der bendtigten Precursorlésung zu
verwenden und die Granulation unter Schutzgas durchzufiihren. Entsprechend missen
die zur Granulation genutzten Versuchsanlagen fir den Betrieb unter Schutzgas ausgelegt
und explosionsgeschitzt ausgefiihrt sein.

Bisher wurde bei der Pulverbeschichtung im Labormaflstab (Kap. 3.3.1) Pentan als
Lésungsmittel verwendet. Pentan ist jedoch hochentziindlich und verdampft schon bei
niedriger Temperatur (Siedepunkt 36 °C), so dass sich explosive Gasgemische mit der
Luft bilden kénnen. Fir eine technische Umsetzung des Precursor/Pulver-Verfahrens wird
deshalb Butylacetat (Essigsadure-n-Butylester) verwendet, welches sich durch eine gute
Vertraglichkeit mit den Precursoren, eine hohe Siede- (126 °C) und Selbstentziindungs-
temperatur (421 °C), vergleichsweise hohe Explosionsgrenzen und eine geringe Giftigkeit
auszeichnet. Bei den im Folgenden beschriebenen Granulationsversuchen wurde eine 50-
prozentige Losung des ABSE-Precursors in Butylacetat verwendet.

Die Versuche zur Misch- und zur Aufbaugranulation wurden bei der Fa. Eirich im
gleichnamigen Intensivmischer vom Typ R 02 VAC Ex durchgefuhrt (Abb. 48). Dieser
Mischer zeichnet sich dadurch aus, dass sowohl der Stiftwirbler (Rotor) als auch der
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Behalter bei der Granulation rotieren kénnen. Durch das Umschalten der Drehrichtung
kann das Material sowohl im Querstrom als auch im Gegenstrom durchmischt werden.

Bei der Mischgranulation wurde 2,5 kg des SN-Pulvers mit 1,25 kg ABSE-Precursorldsung
versetzt und mit dem Mischer im Querstrommodus homogenisiert. AnschlieBend konnte
dem resultierenden, dinnfliissigen Precursor/Pulver-Schlicker durch Heizen auf ca. 70 °C
und Vakuumziehen das Losungmittel entzogen werden. Beim Umbruch der Masse
(Ubergang von plastischer zu koérniger Konsistenz) erfolgte das Umschalten auf
Gegenstrom und hdéchste Drehzahl (2360 U/min). Es entstanden so grobe und harte
Granalien mit einer Restfeuchte von ca. 2 Gew.-%.

Abb. 48: Granulationsversuche bei der Fa. Eirich: Eirich-Intensivmischer R 02 VAC Ex (links)

und Blick in die Mischkammer wdhrend der Mischgranulation (rechts)

Bei dem Versuch zur Aufbaugranulation wurde zunachst die Precursorlésung vorgelegt
und durch Reduzierung des Druckes und Heizen auf ca. 40 °C etwa die Halfte des
Lésungsmittels entfernt. Zu der aufkonzentrierten, dickfllissigen Precursorlésung erfolgte
dann die Zugabe des SN-Pulvers. Durch Mischen im Gegenstrom bei héchster Drehzahl
entstanden bereits nach etwa 2 Minuten Granulationsdauer deutlich feinere Granulate. Die
GranulatpartikelgréRe lield sich dabei gut Gber die Granulationsdauer einstellen.

Der Versuch zur Wirbelschichtgranulation erfolgte im Wirbelschichttrockner WS-CT 0.2 der
Fa. Allgaier (Abb. 49). Bei dieser Verfahrenstechnik wird zun&chst das zu trocknende bzw.
zu granulierende Pulver mit einem erwarmten Ny-Gasstrom fluidisiert. Die fllssige
Precursorlésung kann dann mit einer Zweistoffdise eingespriht werden. Durch das
intensiv bewegte Wirbelbett und den Gasstrom wird die Lésung zum einen gleichmalig
auf die Pulverpartikel aufgebracht und zum anderen das entstehende Granulat getrocknet.
Zu Beginn des Versuchs wurde die Wirbelschichtkammer mit 4 kg SN-Pulver befullt, mit
dem Ny-Gasstrom fluidisiert und auf ca. 80 °C erwarmt. Danach erfolgte das Eindlsen der
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Precursorlésung (2 kg) Uber die Zweistoffdiise mit einem Durchsatz von ca. 35 g/min.
Nach einer abschlieenden, 5-minitigen Trockenzeit bei 80 °C konnte der Trockner
abgekuhlt, der Gasstrom abgeschaltet und das feine, trockene Granulat entnommen
werden.

Abb. 49: Granulationsversuche bei der Fa. Allgaier: Wirbelschichttrockner WS-CT 0.2 (links)

und Blick in die Wirbelkammer wéhrend der Granulation (rechts)

4.6.2 Charakterisierung der Granulate im Rohzustand

Die bei den Granulationsversuchen hergestellten Precursor/Pulver-Granulate wurden
hinsichtlich ihrer Restfeuchte, PartikelgréRe und -morphologie charakterisiert.

Wie in Abbildung 50 (links) ersichtlich, ist die Grolle der Uber die Mischgranulation
hergestellten Granulatpartikel sehr weit von der Vorgabe von 50 - 150 um entfernt. Eine
Siebanalyse zeigt, dass lediglich ca. 14 Gew.-% des Granulates aus Partikeln kleiner
500 um besteht. Die Granulate besitzen zudem ca. 2 Gew.-% Restfeuchte, die vor dem
Aufmahlen des Pulvers entfernt werden misste. Da die Granalien auf3erdem zu hart sind,
wurde im Folgenden von einer aufwandigen Aufbereitung der Mischgranulate abgesehen.
Ein besseres Ergebnis lieferte die Aufbaugranulation im Eirich-Intensivmischer.
Abgesehen von einer Fraktion grober Granulatpartikel besitzt das Aufbaugranulat (Abb. 50
rechts) eine geringere Granaliengréf3e (dsp: 240 um, s. Tab. 17) als das Mischgranulat. Die
groben Granulatpartikel von bis zu 3 mm Durchmesser bestehen jeweils aus Zusammen-
lagerungen vieler Granalien der erwdhnten GréRen. Sie besitzen deshalb eine
himbeerartige Struktur und lieRen sich bedingt durch ihre weichere Konsistenz zu einem
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feinen Pulver zerdricken. Die Restfeuchte fur das Granulat betrug ca. 8 Gew.-%, so dass
eine Nachtrocknung erforderlich war.

Abb. 50: Eirich-Mischgranulat (links) und Eirich-Aufbaugranulat (rechts) aus SN + 20 Gew.-%
ABSE bei 50-facher VergréBerung unter dem Stereo-Lichtmikroskop

Tab. 17: Mittlere PartikelgréBe der hergestellten Precursor/Pulver-Granulate vor und nach der

Pulveraufbereitung (SA = Siebanalyse)

mittlere PartikelgréBe mittlere PartikelgréBe
Granulationsverfahren dso (Hm) dso (Hm)
des Rohgranulates nach der Aufbereitung
Eirich-Mischgranulation ca. 1000 (SA) -
Eirich-Aufbaugranulation 240 140
Allgaier-Wirbelschichtgranulation 145 72

Das feinste Precursor/Pulver-Granulat ensteht bei der Granulation im Wirbelschicht-
trockner (Abb. 51). Dieses Granulat zeichnet sich zudem durch eine sehr weiche
Konsistenz und eine Restfeuchte von lediglich 0,2 Gew.-% aus. Die durchschnittliche
PartikelgrofRe (dsg) liegt bei etwa 145 um (Tab. 17), auch wenn sich vereinzelt grobe
Granalien mit himbeerartiger Struktur und einem Durchmesser von bis zu 1 mm im
Granulat fanden.
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Abb. 51: Allgaier-Wirbelschichtgranulat aus SN + 20 Gew.-% ABSE (links) bei 50-facher

Vergré3erung unter dem Stereo-Lichtmikroskop

4.6.3 Aufbereitung der Granulate

Um die Aufbau- und Wirbelschicht-Granulate zur Formkdérpern verarbeiten zu kénnen,
muissen sie im Anschluss an die Granulation aufbereitet werden. Bei dem Eirich-
Aufbaugranulat war es zunachst notwendig, die Restfeuchte durch Reduzierung des
Atmosphéarendruckes zu entfernen. Danach wurde es zusammen mit SiC-Mahlkugeln
(10 mm Durchmesser) in einen geschlossenen Behdélter gegeben und in einem Taumel-
mischer aufgemahlen. Der Feinanteil des Granulats konnte anschlielend mit einem Sieb
der Maschenweite 250 um abgetrennt werden, wahrend der Mahlvorgang fir den
Siebrickstand solange wiederholt wurde, bis auch hier die geforderte PartikelgréfRe (s.o.)
erreicht war.

Wesentlich einfacher gestaltete sich dagegen die Aufbereitung des Wirbelschicht-
granulats. Dieses musste im Gegensatz zum Aufbaugranulat lediglich gesiebt werden. Der
Zusammenhalt der himbeerartigen Grobgranalien ist so gering, dass diese bereits beim
Sieben zerstért wurden.

Vergleicht man die Konsistenz der aufbereiteten Precursor/Pulver-Granulate (Abb. 52) mit
dem SN-Standardpulver (s. Abb. 16), welches Ublicherweise zur Herstellung von Si3zNg-
Keramiken eingesetzt wird, so zeigen sich bei der Betrachtung unter dem Lichtmikroskop
ahnliche Partikelgréf3en und -morphologien.

Ein Unterschied wird erst bei der genaueren Analyse der PartikelgréRenverteilungen
mittels Lasergranulometrie (Abb. 53) deutlich. Es zeigt sich, dass die KorngréRen-
verteilung des SN-Standardpulvers enger ausféllt als die Verteilungen der Precursor/
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Pulver-Granulate. Dies lasst sich dadurch begriinden, dass es sich bei dem SN-Pulver um
ein agglomeriertes Pulver ohne Binderzusatz handelt.

Abb. 52: Stereo-Lichtmikroskopaufnahmen des Eirich-Aufbau- (links) und des Allgaier-
Wirbelschichtgranulates (rechts) aus SN + 20 Gew.-% ABSE nach dem Mahlen und Sieben
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Abb. 53: CILAS-PartikelgréRenverteilung des Eirich-Aufbaugranulates und des Allgaier-

Wirbelschichtgranulates im Vergleich zum SN-Standardgranulat
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Wird das SN-Pulver mit dem Precursor im Wirbelschichtreaktor granuliert, werden die
Pulveragglomerate durch die Umwélzung in der Wirbelschicht (vgl. Kap. 4.1.2) zunachst
aufgebrochen. Beim Eindisen der ABSE-Ldsung beschichtet dann der Precursorbinder
die SN-Priméarpartikel und verbindet sie miteinander. Die entstehenden Granalien variieren
in ihrer GrolRe jedoch starker als die urspriinglichen, binderfreien Agglomerate. Gemal
Abbildung 53 weist das gesiebte Wirbelschichtgranulat sogar einen deutlich gréeren
Feinanteil als das reine SN-Granulat auf.

Bei dem Eirich-Aufbaugranulat ist dagegen der Mahl- und Klassierprozess entscheidend
fur die GréRe und die Konsistenz der Granalien. Anhand der gewdahlten Siebmaschen-
weite von 250 um ergibt sich fur das resultierende Granulat sowohl eine héhere mittlere
Partikelgréfie (s. Tab 17), als auch eine breitere Partikelgré3enverteilung gegeniber dem
Wirbelschichtgranulat und dem agglomerierten SN-Standardpulver.

Resilimee

Die Mischgranulation lieferte ein unbrauchbares Granulat und scheidet deshalb fur die
Produktion von Precursor/Pulver-Granulat aus. Geeigneter erscheinen dagegen die
Aufbau- und die Wirbelschichtgranulation.

Die Versuche zeigen, dass es mdéglich ist, die Fertigung von Precursor/Pulver-Granulat im
industriellen Malstab zu realisieren. Es kdnnen Granulate hergestellt werden, die
hinsichtlich PartikelgroRenverteilung und Konsistenz dem bisherigen Si3N4-Standard-
granulat sehr &hnlich sind.

4.6.4 Fertigung weiterer Musterbauteile

Die bei den Granulationsversuchen hergestellten Precursor/Pulver-Granulate wurden nach
der Aufbereitung fir die Herstellung weiterer Musterbauteile verwendet. Ziel war es zu
untersuchen, ob sich die hergestellten Granulate ebenso fir die Herstellung von SizNy-
Bauteilen eignen, wie es in den vorangegangenen Kapiteln fir das im Labormalistab
hergestellte Pulver nachgewiesen werden konnte. Zudem sollte geprift werden, ob sich
mit dem Precusor/Pulver-Verfahren auch groRvolumige SisN4-Bauteile realisieren lassen.
Dazu wurden gemall Kapitel 4.5 aus dem Aufbau- bzw. Wirbelschichtgranulat der
Mischung SN +20 Gew.-% ABSE zwei  Thermoelementschutzrohre  mittels
kaltisostatischem Pressen gefertigt, bei diesem Versuch jedoch mit gréReren
Abmessungen (s. Tab. 18).
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Tab. 18: Kaltisostatisch gepresste Thermoelementschutzrohre: Abmessungen, Schwindungen und

Massenverluste der Rohre nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)

verwendetes Lange @ auBen | Ginnen | Schwindung | Massenverlust
Granulat (mm) (mm) (mm) (lin.-%) (Gew.-%)
Wirbelschicht 505 36,5 19,0 21 1,9
Aufbau 528 21,3 10,6 2,5 1,9

Nach der Formgebung erfolgte die thermische Vernetzung der Schutzrohre und
anschliefend die Pyrolyse bei 1000 °C (N2-Atmosphére). Beide Thermoelement-
schutzrohre Uberstanden die thermische Behandlung schadlos (s. Abb. 54).

Die Vermessung der Bauteile nach der Pyrolyse zeigt, dass die Schwindung sowohl im
Durchmesser als auch in der Lange etwa gleich ist und fur das diinne Rohr 2,5 lin.-% und
fur das dicke Rohr 2,1 lin.-% betragt. Diese Werte entsprechen etwa der Schwindung der
ersten Musterbauteile aus Kapitel 4.5 (1,81in.-%). Die Massenverluste fallen mit
1,9 Gew.-% dagegen geringer aus als bei den vorangegangenen Untersuchungen
(Kap. 4.3.3: 5,6 Gew.-%, Kap. 4.5: 5,5 Gew.-%).

r

Abb. 54: Thermoelementschutzrohre, nach der Pyrolyse (1000 °C, N,-Atm.)
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Die Ergebnisse zeigen, dass sich der Precursor/Pulver-Verfahrenstechnik auf die
industrielle Fertigung Ubertragen l&dsst. Durch die hohe Bestandigkeit des ABSE-
Precursors (s. Kap. 3.2.1) ist eine Handhabung der Precursor/Pulver-Granulate auch an
Luft moéglich, sofern lange Lagerungszeiten nach der Granulation (Kontamination des
Granulats beim Sieben und bei Umfillarbeiten) bzw. nach dem Pressen der Formkd&rper
vermieden werden. Die chemische Stabilitdt des Materials ist dann nach der thermischen
Vernetzung des Precursorbinders (300 °C, N»>-Atm.) gegeben.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Das Hauptziel dieser Arbeit war die Entwicklung einer kostengiinstigen und flexiblen
Werkstoff- und Verfahrenstechnik zur vereinfachten Herstellung keramischer Si3Ns-
Bauteile, bei der die Materialeigenschaften und die Bauteilqualitdt den jeweiligen
Anforderungen angepasst werden kénnen.

Hierzu wurde das prakeramische SiCN-Polymer ABSE, das eine hohe keramische
Ausbeute von ca. 72 Gew.-% (nach 1000 °C, Ny-Atm.) besitzt, als Ersatz fir
konventionelle organische Binder bei der Herstellung nichtoxidischer Pulverkeramiken
eingesetzt. Um den Einfluss des Anteils an prakeramischem Polymer auf die her-
zustellenden Formkoérper und ihre Eigenschaften ermitteln zu kénnen, wurden Precursor/
SisNg-Pulver-Granulate  mit  unterschiedlichem  Precursorgehalt (5 bis 30 Gew.-%)
hergestellt. Diese lassen sich durch axiales oder isostatisches Trockenpressen zu
Formkérpern verarbeiten und koénnen anschlie®end durch eine kurze thermische
Auslagerung bei 300 °C ausgehartet werden. Der bisher beim Einsatz von herkdmmlichen
Bindemitteln nétige zeit- und energieintensive Entbinderungsschritt (Prozesszeit > 80 h)
kann durch eine wesentlich kiirzere (< 26 h) und sparsamere Pyrolyse (Energiebedarf nur
ca. 35 %) ersetzt werden. Die resultierenden Grunkdrper lassen sich gut mittels
spanabhebender Verfahren bearbeiten. Dies erdffnet die Mdglichkeit, mittels einfacher
Formgebungsverfahren und anschlieRender Griinbearbeitung komplex geformte Bauteile
herzustellen. Versuche zur Herstellung von Musterbauteilen zeigen, dass sich das
Verfahren auch zur Fertigung grof3volumiger SizNs-Bauteile einsetzen lasst. Der
Hartbearbeitungsaufwand nach der Pyrolyse oder dem Gasdrucksintern kann so verringert
werden.

Ein Schwerpunkt dieser Arbeit lag darin, die hergestellten Formkdrper bei lediglich
1000 °C zu porése SizN4/SiCN-Keramiken zu pyrolysieren. Die Prozesschritte Pressen,
Vernetzung und Pyrolyse haben dabei einen maligeblichen Einfluss auf die Eigenschaften
der resultierenden Keramikbauteile. Bedingt durch die Entstehung von Presskegeln bzw.
Rissen und Blasen bei 5 bzw. 30 Gew.-% ABSE erweist sich ein Precursorgehalt zwischen
10 und 20 Gew.-% ABSE fur die Herstellung von Formkdrpern als sinnvoll.

Eine Analyse der pyrolysierten SisN4/SiCN-Formkérper hinsichtlich ihrer Massenverluste,
chemischen Zusammensetzung und Mikrostruktur zeigt, dass der grofldte Teil des
Precursors im Bauteil verbleibt und eine amorphe SiCN-Keramik bildet. Die Precursor-
keramik fullt nicht nur die Zwischenrdume zwischen den Partikeln zum Teil auf und
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Uberzieht die Pulverpartikel mit einer Schicht aus Precursorkeramik, sondern verbindet
auch die SisNg-Partikel an den Kontaktstellen miteinander und gewéhrleistet so den
Zusammenhalt im Material.

Die Si3N4/SiCN-Formkérper erreichen dadurch Biegefestigkeiten von ca. 15 bis zu
80 MPa. Diese Festigkeitswerte steigen sowohl mit dem Precursorgehalt des Ausgangs-
granulates als auch mit dem bei der Formgebung eingesetzten Pressdruck, da beide
Parameter die Porositat in den Formkdrpern reduzieren und somit eine Konsolidierung des
Materials bewirken. Detaillierte Untersuchungen zur Dichte und Porositdt der Formkdrper
zeigen, dass sich sowohl die Gesamtporositét, als auch die Porengréf3enverteilung tber
diese beiden Verfahrensparameter variieren lassen. In dieser Arbeit konnten so fur die
Formkorper Dichtewerte von 1,5 bis 2,0 g/cm® erreicht werden. Dies entspricht einer
Gesamtporositdt von 34 bis 52 %. Fur die pyrolysierten SisN4/SiCN-Formkdrper wére
daher ein Einsatz als temperaturbestédndige Filtermaterialien, Katalysatortrdger oder
infiltrierbare Vorstufen zur Herstellung von Metall-Keramik-Verbundwerkstoffen denkbar.
Als besonders vorteilhaft erweist sich aul3erdem die niedrige Schwindung der pyrolysierten
Formkdrper, die je nach Precursorgehalt 1,2 bis 2,5 lin.-% betrégt. Eine einfache und
kostenglnstige Herstellung endkonturnaher Bauteile ist daher méglich. Diese Werkstoff-
variante kénnte sich somit fir SizN4s-Keramikkomponenten eignen, bei denen lediglich eine
thermische und eine akzeptable mechanische Stabilitdt gefordert wird. Auf das
kostenintensive Sintern zur Konsolidierung der SisNs-Keramiken kénnte ggf. verzichtet
werden.

Ein weiterer Schwerpunkt der Arbeit war es, die SisN4/SiCN-Formkérper im Anschluss an
die Pyrolyse zu dichten SisNs-Keramikbauteilen gasdruckzusintern. Dabei ist von Vortell,
dass die Formkdrper nach der Pyrolyse bereits Uber eine gute mechanische Stabiltat
verfligen. Gegeniber dem bisherigen Herstellungsprozess mit konventionellem Binder, bei
dem die Bauteile nach dem Entbindern eine sehr geringe Stabilitat aufweisen, kann somit
das Handling der Bauteile (z.B. Chargieren des Sinterofens) erheblich erleichtert werden.
Da auch wahrend des Gasdrucksinterns der grote Teil der Precursorkeramik
(ca. 56 Gew.-%) im Bauteil verbleibt und artgleiches SisN4 bzw. SiC bildet, gelingt es, die
Schwindung der Bauteile gegeniber den mit konventionellem Bindemittel hergestellten
Keramiken zu reduzieren. Fir Musterbauteile, die kaltisostatisch verdichtet wurden,
betragt die Schwindung nach dem Gasdrucksintern lediglich ca. 15 lin.-%. Gegenlber dem
konventionellen Prozess verringert sich die Volumenschwindung der Bauteile in der Folge
um etwa 20 %. Durch den Einsatz prakeramischer Polymere als artgleicher Binder wird es
daher mdéglich, die Raumausnutzung in den Sinteréfen zu verbessern und dadurch die
Herstellungskosten fir die Bauteile zu reduzieren.
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Ein weiterer Vorteil der Precursor/Pulver-Verfahrenstechnik ist die Mdglichkeit, mit Hilfe
des Kohlenstoffanteils im SiCN-Precursor mikro- oder nanoskalige SiC-Ausscheidungen in
der gesinterten SisNs-Keramik zu erzeugen. Die Analyse der Mikrostruktur zeigt, dass sich
wahrend des Gasdrucksinterns ein fur SisNg typisches Geflige, bestehend aus
stangelférmigen B-SisNs-Kristallen eingebettet in eine amorphe Korngrenzphase, bildet.
Zudem entstehen durch die Kristallisation und die carbothermische Zersetzung der
kohlenstoffhaltigen SiCN-Precursorkeramik feine SiC-Kristalle sowohl in der Korngrenz-
phase (Inter-SiC, 50 - 700 nm Durchmesser) als auch als Einschlisse in den B-SizNgs-
Kristallen (Intra-SiC, 5-200nm Durchmesser). Quantitative Untersuchungen zur
Zusammensetzung zeigen allerdings, dass ein grof3er Teil des precursorbasierten
Kohlenstoffs mit intrinsischen Sauerstoffverunreinigungen und Bestandteilen der
Glasphase reagiert und als gasférmiges CO abgespalten wird. Dadurch verringert sich der
SiC-Gehalt in SisN4 gegeniber den urspriinglichen Berechnungen (13,7 Vol.-%) auf etwa
6,0 Vol.-% (Mischung SN + 20 Gew.-% ABSE).

Ein weiteres Ziel dieser Arbeit war es, das Precursor/Pulver-Verfahren vom Labor- auf den
Produktionsmalstab zu Ubertragen. Dazu wurden Granulationsversuche im Technikums-
malstab durchgefuhrt. Diese zeigen, dass sich Precursor/Pulver-Granulate im
industriellen Mal3stab herstellen lassen, die hinsichtlich ihrer Partikelgréenverteilung und
Konsistenz dem bisherigen SisN4-Standardgranulat mit konventionellem Binder sehr
ahnlich sind, und genauso wie die im Labormalistab hergestellten Granulate verarbeitet
werden kdnnen.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass mit den hier dargestellten Forschungsarbeiten
die werkstoff- und verfahrenstechnische Grundlage zum Einsatz der Precursor/Pulver-
Technologie fir die Herstellung von SisN4-Keramiken geschaffen werden konnte. Durch
die beschriebenen material- und verfahrenstechnischen Vorteile ist zu erwarten, dass die
entwickelte Precursor/Pulver-Technologie in absehbarer Zeit Anwendung findet. Durch die
neuartigen, pyrolysierten SisN4/SiCN-Formkdrper kénnte sich das Anwendungsspektrum
der SizsN4-Keramiken zudem erheblich erweitern.

Ausblick

Dennoch sind weitere Arbeiten nétig, um die Mikrostruktur und die Eigenschaften der
beiden SisNs-Werkstoffvarianten zu untersuchen und die Verfahrenstechnik weiter zu
optimieren. So gilt es beispielsweise, das Verschleillverhalten der Zerspanungswerkzeuge
bei der Grlinbearbeitung der vernetzten Formkdrper zu evaluieren. Zudem sind weitere
Untersuchungen insbesondere zur Festigkeit, Risszahigkeit und Kriechbestandigkeit der
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precursor/pulver-basierten SizN4/SiCN- und SisN4/SiC-Werkstoffe notwendig. AuRerdem
wére es besonders interessant zu prifen, ob durch die feinen SiC-Ausscheidungen im
gesinterten SisN4 die elektrische Leitfahigkeit beeinflusst wird.

Vor allem sind aber niedrige Bezugskosten fir die prakeramischen SiCN-Polymere
entscheidend dafiir, ob sich das Precursor/Pulver-Verfahren fir die Produktion von
pyrolysierten oder gesinterten SisN4-Bauteilen etablieren kann. Erst wenn der im Vergleich
zu den bisherigen konventionellen Bindern héhere Anschaffungspreis fiur die SiCN-
Precursoren zumindest durch die werkstoff- und verfahrenstechnischen Vorteile
ausgeglichen wird, rechnet sich der Einsatz der neuen Verfahrenstechnik.

Positiv ist dabei zu sehen, dass die Preise fur prakeramische SiCN-Polymere in den
letzten Jahren kontinuierlich gesunken sind. Die Ursache hierfur ist, dass durch die
steigende Nachfrage nach den SiCN-Precursoren die Produktionsmenge erhéht werden
kann, wodurch wiederum die Herstellungskosten sinken. Der Einsatz der Precursor/-
Pulver-Technologie kénnte die Nachfrage erneut steigern und diese Entwicklung
zusatzlich beschleunigen.
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6 Summary and Outlook

The main objective of this work was the development of cost-effective and flexible
materials as well as processing methods for the fabrication of SisN4s ceramic components,
which allow to adapt the properties of the material to the specific demands of their
application.

A suitable method for achieving this goal in the manufacturing process of powder-based,
non-oxide ceramics is the combination of SizN4 powder with Polycarbosilazane ABSE as a
substitute for conventional organic binders. The preceramic polymer offers a high ceramic
yield of approx. 72 wt.% and acts as an alternative ceramic forming agent, which supports
consolidation and shaping. Precursor/powder granulates with different mixing ratios were
investigated to determine the influence of the polysilazane content on the fabrication and
the properties of the resulting ceramics. They can be compacted to preforms by uniaxial or
cold isostatic pressing and then be cured by a short thermal treatment at approx. 300 °C.
The crosslinking of the precursor increases the strength of the preforms and facilitates
near-net shape machining. Green machining investigations of prototype components
reveal, that complex-shaped ceramic parts can be produced with this method.
Consequently, the hard machining effort can be reduced significantly for pyrolysed or
sintered components.

Subsequent pyrolysis converts the precursor into an amorphous SiCN ceramic and leads
to porous SizN4/SiCN bodies. In contrast to conventional carbon-based polymer binders,
which have to be removed out of the SisN4s green body completely before sintering, the
high ceramic yield allows to shorten the time- and energy-consuming thermal debinding
step (< 26 h, typically > 80 h). It can be substituted by a more economical pyrolysis
process (energy demand only approx. 35 %).

One aspect of this work was to investigate processing and the properties of porous
SisN4/SICN ceramics. The processing steps compaction, crosslinking and pyrolysis
influence significantly the properties of the resulting porous ceramic parts. Investigations
on the processing showed, that a precursor content between 10 and 20 wt.% offers the
best solution for manufacturing of porous SisN4/SiCN components.

Analysis of the microstructure of the ceramic components reveals, that during pyrolysis at
1000 °C, the Polysilazane precursor converts into an amorphous SiCN ceramic, which not
only fills the space between the SisN4s powder particles and covers their surface, but also
links the particles with each other. Consequently, the precursor-derived SiCN enhances

Dieses Werk ist copyrightgeschiitzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fur den persénlichen Gebrauch.



130 6 Summary and Outlook

the mechanical stability of porous ceramic components. Investigations showed, that
depending on processing parameters, the bending strength of porous ceramics amounts to
a range between 15 and 80 MPa. The increase of the precursor content as well as
increase of forming pressure enhance the mechanical strength of the components. Both
parameters reduce porosity of the specimen and thus effect on the consolidation of the
material.

Detailed studies on density and porosity of porous ceramic bodies show, that total porosity
as well as pore size distribution can be adjusted by variation of forming pressure and
precursor content. Density values of 1.5 to 2.0 g/cm3 were achieved, which corresponds to
a total porosity of 34 to 52 %.

The low shrinkage of porous SisN4/SiCN ceramics during pyrolysis (1.2 to 2.5 1in.%) is
particularly advantageous too. Consequently, the precursor/powder method offers a simple
and inexpensive way to manufacture complex-shaped components by green machining,
whereas the hard machining effort can be reduced significantly.

Thus, if thermal stability and a defined porosity is more important than high mechanical
strength and density, cost-efficient SisNs ceramic components can be produced at
comparably low temperature without sintering. SisN4/SiCN is an interesting material for
temperature-resistant filters, catalyst supports with good thermal stability as well as for
preforms for fabrication of metal-ceramic composite materials.

Another aspect of this work was subsequent sintering of porous SisN4/SiCN to dense Si3Ng4
ceramics. In contrast to SizN4 ceramics fabricated with a conventional binder, which offers
only a very low mechanical stability after debinding, the mechanical strength of the porous
SisN4/SiCN improves handling of components for charging of the sinter furnaces.

Most of the amorphous SiCN converts to crystalline SisN4 and SiC during gas pressure
sintering. In contrast to Si3N4 ceramics manufactured with conventional, organic based
binders, the high ceramic yield of the precursor (approx. 56 wt.-%) reduces the linear
sinter shrinkage of SisN4 ceramic components. Investigations on the sintering behaviour of
cold isostatical pressed components show, that linear sinter shrinkage can be limited to
only 15 lin.%, which represents a reduction of approx. 20 vol.% compared to components
fabricated with conventional binders. Therefore, the precursor/powder method offers the
possibility to improve the use of space in sinter furnaces and to reduce the hard machining
effort.

Another advantage of the precursor/powder process technology is the ability to use the
carbonaceous SiCN for the precipitation of micro or nano-scaled SiC segregations in the
resulting SisN4 ceramics. Analysis of the microstructure of the precursor/powder derived
ceramic shows, that during gas pressure sintering, elongated B-SisN4 grains are formed,
which are embedded in an amorphous grain boundary phase, which is typical for SisN4
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ceramics. In addition, arising from the crystallization and carbothermal decomposition of
the homogeneous distributed SiCN, nano-crystalline SiC segregations are formed during
sintering, which are located in the grain boundary glassy phase (Inter-SiC, diameter 50 -
700 nm) as well as inclusions in the needle-shaped B-SisN4 grains (Intra-SiC, 5 to 200 nm
diameter).

However, quantitative analysis of the chemical composition reveals, that the precursor-
derived ceramic not only crystallizes during the gas pressure sintering process, but also
partially reacts with the intrinsic oxygen impurities as well as with the oxidic glassy phase.
Volatile CO is formed during these reactions, which leaves the material and reduces the
carbon content in the ceramic material. As a result, the content of the precursor derived
SiC segregations in the SisNs ceramic material decreases in relation to theoretical
calculations (13.7 vol.%) to approximately 6.0 vol.% (mixture SisN4 + 20 wt.% ABSE).

Beside the development of the precursor/powder derived SizN4/SICN and SizN4/SiC
ceramics, a second objective of this study was the implementation of the developed
process technology for the industrial manufacturing of non-oxide ceramic components.
Fluidized bed granulation tests reveal, that precursor/powder granulates can be produced
at industrial scale, with characteristics similar to granulates produced with conventional
organic binders. Laboratory scale tests confirmed, that these granulates are suitable for
the industrial fabrication of ceramic components.

Concludingly, the presented investigations and results prove that the precursor/powder
method offers high potential to improve the industrial fabrication of SisN4 ceramics. The
advantages in processing as well as for the resulting ceramics suggest, that the developed
precursor/powder technology has a good chance to be applied in industrial production
soon. Particularly, porous SizN4/SiCN components have a potential to extend the range of
application for porous non-oxide ceramics.

Outlook

Further investigations on the microstructure and the properties of the two SisN4 ceramic
variants developed as well as the optimisation of the process technology are required. This
includes further characterisation of mechanical properties including bending strength,
fracture toughness and creep resistance of precursor/powder-based SizN4/SiCN and
SisN4/SiC materials. Additionally, it would be particularly interesting to examine whether
the nano-scaled SiC segregations influence not only the mechanical but also the electrical
properties of SisN4 ceramics. Furthermore, it is important to evaluate wear characteristics
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of cutting tools during green machining of the cross-linked preforms for near-net-shape
tooling of components.

But above all, availability and lower product costs for preceramic SiCN polymers are
crucial for establishing the precursor/powder processing technology for production of
porous Si3sN4/SICN or dense Si3N4/SiC ceramic components. An adaption of the
precursor/powder method will not occur until the higher product costs of the preceramic
polymers, in contrast to conventional organic binders, can be compensated by all
advantages for processing and the superior properties of the resulting materials. Prices of
preceramic SiICN polymers have declined steadily during the past years. This trend can be
attributed to the increasing demand and the rising production volume for SiCN-precursors,
which in turn decrease production costs. Industrial implementation of the precursor/powder
method offers potential to increase the Polysilazane demand again and to accelerate this
trend.
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