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Referat:

Das dreistufige Flussigsilicierverfahren (LSI) stellt eine Methode dar, siliciumcarbidbasierte
faserverstarkte Keramiken herzustellen. Ausgangspunkt ist ein faserverstarkter Kunststoff, der
Uber Pyrolyse (Konvertierung des Matrixpolymers in Kohlenstoff) und Silicierung (Silicium-
infiltration und Reaktion zu Siliciumcarbid) keramisiert wird. In der vorliegenden Arbeit werden
die Matrix mittels der verwendeten Matrixpolymere (Matrixdesign) und das Faser/Matrix-Inter-
face durch das Aufbringen von Faserbeschichtungen (Interfacedesign) definiert gestaltet. Die
in der Arbeit eingesetzten Matrixpolymere beeinflussen durch eine unterschiedliche Poren-
und Rissbildung in der Kohlenstoffmatrix die Siliciuminfiltration und die damit verbundene
Siliciumcarbidbildung. Die Matrixpolymere erzeugen einerseits eine C-SiC-Dualphasenmatrix,
wie diese bei den C/C-SiC-Verbunden angestrebt wird. Andererseits kann eine weitestgehend
einphasige SiC-Matrix eingestellt werden, welche flr die Herstellung von SiC/SiC-Verbunden
interessant ist. Bei diesen Verbundwerkstoffen ist eine zusatzliche Faserbeschichtung ent-
scheidend, um die Faser/Matrix-Bindung zu reduzieren und die Fasern vor dem Siliciumangriff
wahrend der Herstellung zu schiitzen. Als Faserbeschichtung werden eine BNx-Schicht und
eine SiNx-Schicht entwickelt, die in einer BN, /SiNx-Doppelschicht kombiniert werden. Die
Schichtherstellung erfolgt mittels chemischer Gasphasenabscheidung (CVD) auf einem kom-
merziellen SiC-Fasergarn (Tyranno SA3). Die amorphe BNx-Schicht ist innerhalb des Faser-
garnes sehr homogen. Dahingegen besitzt die amorphe SiNx-Schicht einen Gradient in der
Schichtdicke sowie in der chemischen Zusammensetzung. Bei der thermischen Auslagerung
bleibt die BNx-Schicht stabil. Die SiNx-Schicht kristallisiert und es bilden sich Poren und Sili-
ciumausscheidungen innerhalb der Schicht. Zudem entstehen teilweise Risse und Schicht-
abplatzungen. Weitere alternative Schichtkonzepte werden vorgeschlagen.

Schlagworte:
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Abstract:

The liquid silicon infiltration (LSI) process is used to produce silicon carbide (SiC) based fiber
reinforced ceramics and consists of three stages. Starting point is a fiber reinforced plastic,
which is ceramized by means of pyrolysis (conversion of the matrix polymer to carbon) and
siliconization (silicon infiltration and reaction to form silicon carbide). In the present work, the
matrix and the fiber/matrix interface are designed by utilizing special matrix polymers and fiber
coatings, respectively. The used matrix polymers lead to different pore and crack formation in
the carbon matrix affecting the liquid silicon infiltration and the silicon carbide formation. The
polymers not only create a dual phase C-SiC matrix, which is aspired for the production of C/C-
SiC composites, but also form a single phase SiC matrix favorable for the SiC/SiC composite
production. An additional coating of the fibers for these composite materials is crucial to reduce
the fiber/matrix bonding and to protect the fibers from corrosive silicon attack. Separate BNy
and SiNy single coatings are developed, which are combined to a double coating. The coating
process is realized by chemical vapor deposition (CVD) on a commercial SiC fiber yarn
(Tyranno SA3). The amorphous BN coating is very uniform within the yarn, whereas the amor-
phous SiNy coating is characterized by a gradient regarding the layer thickness as well as the
chemical composition. During the high temperature heat treatment the BNy coating remains
stable. The SiNx coating crystallizes and pores as well as silicon precipitations are formed.
Moreover, the coating partially ruptures. In this work, some additional alternative coating con-
cepts are also proposed.
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CMC, C/C-SiC, SiC/SiC, LSI, cyanate ester resin, phenolic resin, fiber/matrix interface,
Tyranno SA3, CVD, BN, SisN4
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1 Einleitung 1

1 Einleitung

Die Einsatzgrenze metallischer Werkstoffe ist bei hohen Temperaturen schnell erreicht. Eine
Alternative stellen keramische Werkstoffe dar. Sie zeichnen sich neben der hohen Tempera-
turbestandigkeit durch eine niedrige Dichte, eine hohe Steifigkeit und eine gute Verschleif3-
und Korrosionsbestandigkeit aus. Nachteilig bei keramischen Werkstoffen ist, dass sie spréde
sind und schlagartig versagen. Daher sind sie flir den Einsatz in mechanisch belasteten Kom-
ponenten nur bedingt geeignet.

Durch eine Faserverstarkung ist es moéglich, die Eigenschaften des keramischen Werkstoffes
zu optimieren. Die in der Keramik eingelagerten Fasern behindern bzw. stoppen die sich aus-
breitenden Risse (Riss-Stopp-Mechanismen). Die Bruchzahigkeit und Schadenstoleranz wird
dadurch im Vergleich zur monolithischen Keramik deutlich verbessert. Das somit generierte
Eigenschaftsprofil macht diese Werkstoffgruppe fiir viele Anwendungsgebiete, wie z. B. der
Einsatz in Bremsscheiben oder Triebwerken, attraktiv.

Die faserverstarkten Keramiken werden prinzipiell in oxidische und nichtoxidische eingeteilt.
Bei den nichtoxidischen faserverstarkten Keramiken haben neben den rein kohlenstoff-
basierten (C/C) insbesondere die siliciumcarbidbasierten (C/C-SiC, C/SiC, SiC/SiC) faser-
verstarkten Keramiken marktrelevante Bedeutung erlangt.

Das Flussigsilicierverfahren (Liquid Silicon Infiltration — LSI) ist ein Verfahren, um silicium-
carbidbasierte faserverstarkte Keramiken kosteneffizient herzustellen [Kre01]. Das Verfahren
ist komplex und beruht auf einem dreistufigen Prozess. Im ersten Fertigungsschritt wird aus
den Verstarkungsfasern und einem Matrixpolymer ein faserverstarkter Kunststoff hergestellt.
Die Polymermatrix wird im zweiten Fertigungsschritt durch Pyrolyse in Kohlenstoff konvertiert.
Der dritte Fertigungsschritt beinhaltet die Infiltration mit fllissigem Silicium. Durch Reaktion mit
dem Kohlenstoff wird Siliciumcarbid gebildet [Hei03].

Je nach spezifischer Anwendung ist eine anforderungsgerechte Auslegung des keramischen
Verbundwerkstoffes unumganglich. Eingestellt werden kann dies durch die Wahl der Aus-
gangsmaterialen, des Laminataufbaus sowie des Fertigungsverfahren und der Prozess-
parameter. Dadurch ist es mdglich die Mikrostruktur und somit die resultierenden Eigen-
schaften der faserverstarkten Keramik gezielt zu steuern.

Die Arbeit liefert einen Beitrag, bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken auf
Basis des Flussigsilicierverfahrens die Matrix durch verschiedene Matrixpolymere (Matrix-
design) sowie das Faser/Matrix-Interface durch das Aufbringen von Faserbeschichtungen mit-
tels chemischer Gasphasenabscheidung (Interfacedesign) definiert zu gestalten.

Die Arbeit ist wie folgt gegliedert:

Im Kapitel 2 wird eine Ubersicht tiber die Grundlagen der Faserverstarkung bei keramischen
Verbundwerkstoffen, Uber siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Keramiken sowie liber das
Flassigsilicierverfahren gegeben. Weiterhin wird der Stand der Forschung zur Faser/Matrix-
Interfaceanpassung mittels Faserbeschichtungen auf Basis der chemischen Gasphasen-
abscheidung dargelegt. AnschlieRend wird im Kapitel 3 die Zielstellung unter Einbeziehung
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der dargestellten Grundlagen prazisiert. Kapitel 4 beschreibt die methodische Versuchs-
durchfiihrung fir die Herstellung und Charakterisierung der Verbundwerkstoffe und Faser-
schichten. Im Kapitel 5 werden die Ergebnisse der Arbeit dargestellt und diskutiert. Es wird der
Einfluss des Matrixpolymers beim Flussigsilicierverfahren betrachtet und die Ergebnisse der
Faserbeschichtung werden aufgezeigt. Die Schlussfolgerungen zu den Ergebnissen werden
im Kapitel 6 gezogen. Kapitel 7 fasst die Ergebnisse der Arbeit zusammen.
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2 Stand der Forschung

2.1 Grundlagen der Faserverstarkung bei keramischen Verbundwerkstoffen

2.1.1 Definition

Faserverstarkte Keramiken gehéren zur Gruppe der Verbundwerkstoffe. In Nestler [Nes12]
werden Verbundwerkstoffe als Werkstoffe definiert, die makroskopisch homogen sind und aus
mindestens zwei Werkstoffkomponenten aufgebaut sind. Der Matrixwerkstoff wird dabei durch
mindestens eine Werkstoffkomponente verstarkt. Die Verbundwerkstoffe kbnnen nach Art der
Matrix (Polymer, Metall, Keramik) eingeteilt werden, wobei die keramischen Verbund-
werkstoffe auch als Ceramic Matrix Composites (CMCs) bezeichnet werden. Die Verstarkung
der Matrix kann in Form von Partikeln, Whiskern, Platelets, Kurz-, Lang- und Endlosfasern
erfolgen. Die Verstarkung mit Endlosfasern wird dabei flr héchste Beanspruchungen genutzt,
da hierbei eine effektive Ausnutzung der zugrunde liegenden Verstarkungsmechanismen ge-
geben ist. Daher soll nachfolgend detailliert auf das Verstarkungskonzept flr endlosfaser-
verstarkte Keramiken eingegangen werden.

2.1.2  Verstarkungsziel

Monolithische Keramiken besitzen eine hohe Temperaturbestandigkeit, einen hohen Elastizi-
tatsmodul (E-Modul), eine niedrige Dichte und eine gute Bestandigkeit gegentber korrosiven
Medien. Der grofdte Nachteil der Keramiken ist die Sprodbruchanfélligkeit. Diese resultiert
daraus, dass die Monolithkeramiken herstellungsbedingt Defekte, wie z. B. Poren oder Risse,
aufweisen. Durch auliere Belastung des Werkstoffes wird der Kraftfluss an den Defekten ge-
stort und es kommt lokal zur Spannungsiberhdhung. Rissfortschritt findet an den Defekten mit
der kleinsten Versagensspannung statt und das Bauteil versagt schlagartig und spréde
[R6s06]. Das Hauptziel der Verstarkung bei keramischen Verbundwerkstoffen liegt in der
Erhéhung der Bruchzahigkeit [Cha03], [Cho93], [Mat99], [Mir01], [Xia94].

Um der Ausbreitung des Risses im Werkstoff einen Widerstand entgegenzusetzen, muss zu-
satzlich Energie dissipiert werden. Bei duktilen Werkstoffen wird dies durch eine lokale plasti-
sche Verformung und somit Verfestigung an der Rissspitze erzielt. Bei keramischen Verbund-
werkstoffen werden durch das Einbringen der Verstarkungskomponenten zusatzliche mikro-
strukturelle Mechanismen (Riss-Stopp-Mechanismen) verwirklicht, welche aufgrund Energie
verbrauchender Prozesse die Rissausbreitung erschweren. Fur faserverstarkte Keramiken
sind dabei die Mechanismen Mikrorissbhildung, Rissablenkung und -verzweigung, Rissiber-
briickung und Faser-Pull-Out zu nennen [Eva90], [R6s06], [War92], [Xia94].

Neben der Erhéhung der Bruchzahigkeit werden bei faserverstarkten Keramiken weitere Ziele,
wie die Verbesserung der Festigkeit [Cho93], [Mat99], [Mir01], [Xia94], die Verbesserung der
Thermoschockbestandigkeit [Low06], [Mir01] sowie die Anpassung des Ausdehnungs-
verhalten [Kre03], angestrebt.
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2.1.3 Weak Interface Composites (WICs) und Weak Matrix Composites (WMCs)

Modell von He und Hutchinson zur Rissablenkung am Faser/Matrix-Interface

Die bei Belastung eintretende Rissentstehung und -fortpflanzung erfolgt bei faserverstarkten
Keramiken generell in der Matrix. Der Grund hierfir ist, dass die Fasern im Vergleich zur Matrix
eine hdhere mechanische Belastung und Dehnung ertragen kénnen. Zudem weist die Matrix
oft Defekte auf, welche die Ursache fur die Rissinitierung darstellen. Damit die energie-
dissipativen Mechanismen wirksam werden kénnen, mussen die Fasern bei der Rissaus-
breitung weitestgehend intakt bleiben und der Riss am Faser/Matrix-Interface abgelenkt wer-
den.

In der Literatur [Cha03], [Koc08a], [Kun01], [Maz90], [Sal07] wird haufig das Modell nach He
und Hutchinson [He89] zur Betrachtung der Rissausbreitung am Faser/Matrix-Interface ver-
wendet. Dabei wird mit Hilfe der Bruchmechanik die Rissablenkung an der Grenzflache zweier

unterschiedlicher Materialien aufgezeigt. Wie in Abbildung 1 dargestellt, wird hierfir die Grenz-
kurve flr das Verhaltnis der spezifischen Bruchenergie der Grenzflache G, zur spezifischen

Bruchenergie der Faser G Uber den Versatz der E-Module (E; — Ey,)/(Ef + E,, ) von Faser E;
und Matrix E,,, aufgetragen. Das Verhaltnis G, /G, steht mit der Faser/Matrix-Bindung (FMB)
indirekt in Bezug. Oberhalb der Grenzkurve wird der Riss am Faser/Matrix-Interface nicht ab-
gelenkt und durchdringt somit die Faser. Der Verbundwerkstoff versagt sprode. Unterhalb der
Grenzkurve findet Rissablenkung statt.

9 &
Gr

| Rissdurchdringung

Rissablenkung

gg spezifische Bruchenergie

der Grenzflache
| ] WIC : — Gy spezifische Bruchenergie
-1 -0,5 0 0,5 1 der Faser
E; — Ep, Ef E-Modul der Faser
Ef+—Em E,, E-Modul der Matrix

Abbildung 1: Modell zur Rissablenkung an der Faser/Matrix-Grenzflache nach He und
Hutchinson in Anlehnung an [Cha03], [He89], [Koc08b]

Aus Abbildung 1 wird ersichtlich, das die Faser-, Matrix- und Interfaceeigenschaften genau
aufeinander abgestimmt werden miissen, um optimale mechanische Eigenschaften des Ver-
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bundwerkstoffes zu erzielen. Generell werden bei der Entwicklung von faserverstarkten Kera-
miken zwei Konzepte verfolgt. Die Einteilung erfolgt dabei durch die schwache Komponente
im Verbundwerkstoff, welche fiir die Rissablenkung verantwortlich ist. Es wird zwischen den
Weak Interface Composites (WICs) und den Weak Matrix Composites (WMCs) unterschieden
[Koc05], [Koc06], [Koc08a], [Koc08b]. Bei den WICs wird Rissablenkung durch ein gezieltes
Herabsetzen der Faser/Matrix-Bindung erzeugt. Das Verhaltnis G /G wird reduziert und es
kommt zu einer Verschiebung unterhalb der Grenzkurve (Abbildung 1). Dies kann z. B. durch
eine Modifikation der Faseroberflache oder durch Aufbringung einer Faserbeschichtung er-
reicht werden. Bei den WMCs wird die Matrixsteifigkeit in Bezug zur Fasersteifigkeit herab-
gesetzt. Der Versatz (Ef — Ey,)/(Es + En,) vergroRert sich und im Diagramm tritt eine Ver-
schiebung nach rechts ein (Abbildung 1). Dadurch wird eine héhere Faser/Matrix-Bindung zu-
I&ssig, ohne dass ein Sprodbruch erfolgt.

WIC (Weak Interface Composite)

In Abbildung 2 ist das Konzept der WICs veranschaulicht. Der Matrixriss trifft auf das Fa-
ser/Matrix-Interface und wird dort abgelenkt. Dabei kommt es zur lokalen Enthaftung am Inter-
face (Debonding) und der Riss passiert die unversehrte Faser. Die Fasern nehmen durch rei-
bungsbedingte Schubspannungen am Faser/Matrix-Interface die Last auf und Uberbriicken
den immer groRer werdenden Riss. Wenn die Zugfestigkeit der jeweiligen Faser erreicht ist,
kommt es zum Faserbruch. Die Versagensebene der Faser wird durch Schwachstellen inner-
halb der Faser bestimmt. Aufgrund der statistischen Verteilung liegen diese nicht zwangsweise
in der Rissebene. Bei weiterer Risséffnung werden die gebrochenen Fasern entgegen der
Grenzflachenreibung aus der Matrix herausgezogen (Faser-Pull-Out). Durch diese wirkenden
Mechanismen wird die Rissenergie dissipiert und ein pseudo-duktiles Verhalten des Verbund-
werkstoffes ist das Resultat. Die Bruchflache ist durch herausstehende Fasern gekenn-
zeichnet [Cho93], [Eva90], [Kun01], [Sch03].

Oy Spannung in der Faser
OmSpannung in der Matrix
T Schubspannung am Interface

Om of | T

Matrix

Rissablenkung und -verzweigung (Debonding),
Rissuberbriickung¥ Faserbruch und Faser-Pull-Out

Abbildung 2: Konzept der Weak Interface Composites; links: bei Debonding vorliegende
Spannung in der Matrix, Spannung in der Faser und Schubspannung am Interface
in Anlehnung an [Cho93]; rechts: Versagensverhalten in Anlehnung an [Eva90],
[Eva94], [Zok01]



2 Stand der Forschung 6

Den WICs werden Verbundwerkstoffe mit einer dichten Matrix, die eine ausreichend hohe Fes-
tigkeit und Steifigkeit besitzt, zugeordnet. Typische Vertreter sind Gber die chemische Gas-
phaseninfiltration (CVI) hergestellte Verbundwerkstoffe mit SiC-Matrix oder Uber den direkten
Oxidationsprozess (DIMOX) gewonnene Verbundwerkstoffe mit Al>O3-Matrix [Koc05],
[Koc08a].

WMC (Weak Matrix Composite)

Die Matrix besitzt im Vergleich zu den Fasern eine geringere Festigkeit und Steifigkeit. Dies
ist vor allem bei porésen Matrixwerkstoffen der Fall. In Abbildung 3 wird das Versagens-
verhalten von WMCs nach Zok [Zok01] veranschaulicht. Bei Belastung des Verbundwerk-
stoffes entstehen Mikrorisse in der Matrix, die stark delokalisiert vorliegen. Auch bei hoher
Faser/Matrix-Bindung kénnen die Mikrorisse nicht in die hochsteifen Fasern eindringen. Unter
steigender Belastung kommt es zum lokalen Faserbruch an der jeweiligen Faserschwach-
stelle. Die Last wird nun hauptsachlich durch die intakten Fasern getragen. Die lokalen Faser-
briiche vereinigen sich zu einem Faserbiindelbruch, bevor bei zunehmender Belastung der
Verbundwerkstoff vollstdndig versagt. Idealerweise weisen die Bruchflachen ebenfalls heraus-
stehende Fasern auf, da die porése Matrix zwischen den Fasern durch die Belastung heraus-
gebrochen ist [Gaa10], [Koc05], [Koc08a], [Koc08b], [Men03], [Zok01].
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Abbildung 3: Konzept der Weak Matrix Composites und deren Versagensverhalten in Anlehnung
an Zok [Zok01]

Tu [Tu96] beschreibt ein Konzept fir einen schadenstoleranten Verbundwerkstoff mit hoher
Faser/Matrix-Bindung, wobei das Versagen unkorreliert in einzelnen Faserblindeln eintritt. Im
Verbundwerkstoff sind die einzelnen Faserblindel von Matrixbereichen abgegrenzt. Beim Ver-
sagen des Bundels wird der Riss innerhalb dieser Matrixbereiche abgelenkt und es entsteht
ein ,H“-férmiger Riss (Abbildung 4). Die Rissablenkung wird durch eine pordse Matrix, die
zudem Druckeigenspannungen aufweist, erzielt. Ein Versagen des kompletten Verbund-
werkstoffes tritt erst ein, wenn sich die einzelnen ,H*-férmigen Risse vereinigen.
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»H“-formiger *
Riss

Abbildung 4: Bildung eines ,H*-férmigen Risses in Anlehnung an Tu [Tu96]

Der Gruppe der WMCs werden Vertreter zugeordnet, die herstellungsbedingt eine hohe Rest-
porositat aufweisen und deren Matrix eine niedrige Steifigkeit im Vergleich zur Faser besitzt.
Die kohlenstofffaserverstarkten Kohlenstoffe (C/C) aber auch einige oxidfaserverstarkten
Oxide, welche Uber ein Schlickerverfahren hergestellt werden, gehdren zu dieser Gruppe
[Koc05], [Koc08al].

Endlosfaserverstarkte Keramiken weisen haufig Merkmale von beiden Konzepten, den WICs
und den WMCs, auf. Dies hangt von den eingesetzten Ausgangswerkstoffen und vom Her-
stellungsprozess ab. Die meisten endlosfaserverstarkten Keramiken lassen sich daher
zwischen den beiden Konzepten einordnen. Beispielsweise kdnnen Matrices, die Uber die
Polymerinfiltration und Pyrolyse erzeugt werden, je nach Anzahl der Infiltrationsschritte sehr
pords oder sehr dicht eingestellt werden [Koc08a], [Koc08b].

Mechanisches Verhalten

Die WICs und WMCs besitzen ein unterschiedliches mechanisches Verhalten. Nach Lamon
[LamO01] Iasst sich das mechanische Verhalten fir endlosfaserverstarkte Keramiken prinzipiell
in zwei Falle einteilen, in das schadensunempfindliche und das schadensempfindliche Ver-
halten. Diese Einteilung ist auf das Konzept der WMCs und WICs Ubertragbar. In Abbildung 5
ist schematisch das mechanische Verhalten fur einen unidirektionalen (UD)-Verbundes mit
schadensunempfindlichem und schadensempfindlichem Verhalten dargestellt.
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Ef E-Modul der Faser
E,, E-Modul der Matrix
E. E-Modul des Verbundwerkstoffes
¢r Faservolumenanteil
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Abbildung 5: Schematische Darstellung des mechanischen Verhaltens eines UD-Verbundes;
links: schadensunempfindliches Verhalten (WMC); rechts: schadensempfindliches
Verhalten (WIC) in Anlehnung an [Lam01]

Beim schadensunempfindlichen Verhalten (WMC) besitzt die Matrix einen wesentlich nied-
rigeren E-Modul und eine niedrigere Festigkeit als die Faser, wodurch die Matrix kaum Lastan-
teile Gbernehmen kann. Aus diesem Grund wird das mechanische Verhalten vorwiegend durch
die Eigenschaften der Fasern gepragt. Risse, die bei einer Belastung in der Matrix entstehen,
wirken sich kaum auf die Eigenschaften des Verbundwerkstoffes aus. Im Spannungs-Deh-
nungs-Diagramm liegt daher ein lineares Verhalten bis zum Versagen vor. Der E-Modul des
Verbundwerkstoffes E,. kann wie folgt angenommen werden:

Ee ~ Er - ¢y (1)
Dabei sind E; der E-Modul der Faser und ¢ der Faservolumenanteil.

Beim schadensempfindlichen Verhalten (WIC) besitzt die Matrix einen gro3eren E-Modul als
die Faser und kann dadurch Lastanteile Ubernehmen. Der E-Modul des Verbundwerkstoffes
E. ergibt sich hierbei zu:

Ec=Em'(pm+Ef'§0f (2)

Dabei ist E,,, der E-Modul der Matrix und ¢,,, der Matrixvolumenanteil. Bei einer kritischen Last
entstehen Matrixrisse, welche entsprechend am Faser/Matrix-Interface abgelenkt werden. Die
Spannung wird zwischen Matrix und Faser Uber reibungsbedingte Schubspannungen t in der
Grenzflache umverteilt. In der Spannungs-Dehnungs-Kurve entsteht dadurch ein nichtlinearer
Bereich, welcher ein pseudo-duktiles Werkstoffverhalten kennzeichnet. Wenn die Matrix bei
entsprechend hoher Rissanzahl keine Last mehr aufnehmen kann, ergibt sich der E-Modul
des Verbundwerkstoffes E. nach Gleichung (1). Bei diesem Schadensverhalten besitzt die
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Rissentstehung in der Matrix einen wesentlich hoheren Einfluss auf die mechanischen Eigen-
schaften des Verbundwerkstoffes.

Es kann zusammengefasst werden, dass das mechanische Verhalten der WMCs stark durch
die Fasereigenschaften, die Faserorientierungen im Verbundwerkstoff und die Richtung der
angreifenden Last bestimmt wird. Nur die in Belastungsrichtung liegenden Fasern kdnnen die
Last aufnehmen. Bei Belastung auRerhalb der Faserrichtung wird eine deutlich niedrigere Fes-
tigkeit und Steifigkeit erzielt. Dahingegen werden die mechanischen Eigenschaften der WICs
stark von den Eigenschaften der Matrix dominiert. Charakteristisch ist, dass selbst bei einem
Faserlagenaufbau, der eine starke Faservorzugsorientierung im Verbund besitzt, nahezu eine
Richtungsunabhangigkeit der mechanischen Kennwerte vorliegt [Koc05], [Koc08a].

2.1.4  Art der Faserverstarkung

Die Einteilung der Art der Faserverstarkung basiert einerseits auf der Faserlange [Sch07a],
wie nachfolgend dargestellt:

o kurzfaserverstarkt (0,1 —1 mm)
¢ langfaserverstarkt (1 —50 mm)
¢ endlosfaserverstarkt (> 50 mm)

Andererseits erfolgt bei der Endlosfaserverstarkung die Einteilung an Hand des zugrunde lie-
genden textilen Halbzeugs. Monofile und Multiflamentgarne weisen eine eindimensionale
Geometrie (1D) auf. Sie werden den Garnen zugeordnet, die nach DIN 60900-1 [Nor88] alle
linienformigen textilen Gebilde umfassen. Die direkte Verarbeitung der Garne erfolgt mittels
Verfahren, wie z. B. der Faserwickeltechnik, der Pultrusion sowie der Prepregtechnologie. Um
die Garne flir andere Fertigungsverfahren handhabbar zu machen, werden sie zu textilen
Gebilden mit zwei- (2D) oder dreidimensionaler Geometrie (3D) weiterverarbeitet. Es wird
zwischen den textilen Flachengebilden und radumlichen Textilkonstruktionen unterschieden.
Der Automatisierungsgrad bei der Fertigung des Verbundwerkstoffes wird unter Verwendung
dieser textilen Gebilde erhdht. Auflerdem wird durch die Textiltechnik teilweise auch die
Moglichkeit einer endkonturnahen Fertigung gegeben. Ein Nachteil der textilen Gebilde liegt
darin, dass je nach Textilkonstruktion oftmals Faserkrimmungen (Ondulationen) vorhanden
sind. Eine optimale Lasteinleitung in die Fasern ist aber nur méglich, wenn die Fasern zur
Belastungsrichtung orientiert sind. Dies ist durch die Ondulationen nicht gegeben. Daher ist
eine gestreckte Ausrichtung der Fasern im textilen Gebilde bevorzugt [Che11], [Nei14],
[Cho92], [Mic90]. In Abbildung 6 sind grundlegende textile Flachengebilde mit der Faser-
anordnung in der Ebene zusammengefasst.
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Abbildung 6: Textile Flachengebilde [Mat00], [Mic90]

2.2 Siliciumcarbid

Siliciumcarbid stellt eine stéchiometrische Verbindung aus Silicium und Kohlenstoff dar
(Abbildung 7) und besitzt einen inkongruenten Schmelzpunkt (Zersetzung).
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Abbildung 7: Si-C-Phasendiagramm in Anlehnung an [Ole84]
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Siliciumcarbid kristallisiert in verschiedenen Polytypen, wobei sich die Polytypen aus der
unterschiedlichen Stapelung von schichtartigen Struktureinheiten ergeben. Durch die tetra-
edrische Koordination der Kohlenstoff- mit den Siliciumatomen ist als schichtartige Struktur-
einheit beim Siliciumcarbid eine Doppelebene aus Silicium- und Kohlenstoffatomen festgelegt.
Es sind prinzipiell zwei kristallographische Anordnungen der Doppelebenen bei der Stapelung
mdglich. Eine Anordnung auf Licke ergibt die kubische Stapelfolge. Die deckungsgleiche An-
ordnung resultiert in einer hexagonalen Stapelfolge. Durch Variation dieser Stapelfolgen wer-
den die verschiedenen Polytypen mit hexagonalen, kubischen oder rhomboedrischen Gittern
gebildet. In Abbildung 8 sind die wichtigsten Polytypen beim Siliciumcarbid dargestellt. Zur
Beschreibung der Stapelfolge werden die drei mdglichen Lagen der Doppelebenen mit den
Buchstaben A, B und C gekennzeichnet. Die Stapelfolge AB ergibt den rein hexagonalen Typ,
welcher eine Wurtzit-Struktur aufweist. Nach der Ramsdellschen Nomenklatur [Ram47] wird
der Polytyp als 2H-SiC bezeichnet. Die Stapelfolge ABC liefert den rein kubischen Typ (3C-
SiC) mit einer Zinkblenden-Struktur. Andere Stapelfolgen ergeben weitere Polytypen, wobei
Uber 200 verschiedene bekannt sind. Neben dem hexagonalen und kubischen Gitter ist auch
die Bildung eines rhomboedrischen Gitters mdglich, wie es beispielsweise das 15R-SiC be-
sitzt. Die hexagonalen und rhomboedrischen Polytypen werden mit der Bezeichnung a-SiC
zusammengefasst. Der kubische Polytyp wird als B-SiC bezeichnet. Haufig wird beobachtet,
dass B-SiC ab ca. 2100 °C in a-SiC transformiert. Daher wird p-SiC oftmals als Tieftempera-
turmodifikation und a-SiC als Hochtemperaturmodifikation bezeichnet. Diese Einteilung ist je-
doch fraglich, da die Entstehung der Polytypen weniger von den thermischen Zustandspara-
metern abhangt, sondern vielmehr von den vorliegenden Randbedingungen der SiC-Bildung.
Die physikalischen Eigenschaften der Polytypen unterscheiden sich nur wenig, da sich die
Polytypen durch eine verschiedene Stapelfolge ergeben und die Zusammensetzung somit
nicht variiert. Aus diesem Grund werden sowohl a-SiC als auch B-SiC in der Praxis eingesetzt
[Bis04], [Bri08], [Dau03], [Hab06], [PUs06], [Sal07].

kubische ,I;O B
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Abbildung 8: Wichtige Polytypen (2H, 3C, 4H, 6H, 15R) des Siliciumcarbids (schwarze Punkte:
Kohlenstoffatome; weille Punkte: Siliciumatome) in Anlehnung an [Dau03], [Pis06]
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Durch sein hervorragendes Eigenschaftsprofil gehdrt der Werkstoff Siliciumcarbid zu den wich-
tigsten Nichtoxidkeramiken. Der Werkstoff weist eine hohe Korrosions- und Verschleil3be-
standigkeit auf. Weiterhin besitzt Siliciumcarbid eine hohe Festigkeit, eine hohe Harte, eine
hohe Warmeleitfahigkeit sowie eine hohe Temperaturbestandigkeit. Durch seine geringe
Dichte ist der Werkstoff flr Leichtbauanwendungen interessant [Fuc74], [Kol04].

Groldtechnisch wird Siliciumcarbid Uber den Acheson-Prozess durch eine carbothermische
Reduktion aus Quarzsand und Petrolkoks bei Temperaturen von 2000 bis 2400 °C gewonnen.
Entsprechend der Verarbeitung sind bei der Monolithkeramik verschiedene Varianten, wie
z. B. siliciuminfiltriertes Siliciumcarbid (SiSiC), rekristallisiertes Siliciumcarbid (RSiC) oder
heilisostatisch gepresstes Siliciumcarbid (HIPSIC), verfigbar [Sal07].

2.3 Siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Keramik

2.3.1 Einteilung

Die Einteilung der siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken erfolgt an Hand der Fa-
ser- sowie Matrixzusammensetzung. Als Verstarkungsfasern werden hauptsachlich Kohlen-
stofffasern sowie siliciumcarbidbasierte Fasern eingesetzt. Die Matrix besteht entweder vor-
wiegend aus Kohlenstoff und Siliciumcarbid (Dualphasenmatrix) oder aus gréftenteils Sili-
ciumcarbid. Folgende Verbundwerkstoffvarianten sind haufig:

e C/C-SiC
e C/SiC
e SiC/SiC

2.3.2 Eigenschaften

Die Eigenschaften der siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken kénnen durch die
Verstarkungsfaser, durch die Faserlange, durch die Faseranordnung sowie durch den Faser-
volumenanteil im Verbundwerkstoff, durch die Anpassung des Faser/Matrix-Interface und
durch das Herstellungsverfahren dem jeweiligen Anwendungsfall angepasst werden.

Im Allgemeinen zeichnet sich diese Werkstoffgruppe durch folgende Eigenschaften aus
[Chr02], [G6r03], [Hei03]:

e geringe Dichte

e sehr gute Hochtemperaturstabilitat

¢ hohe Warmeleitfahigkeit

e geringer Ausdehnungskoeffizient

e ausgezeichnete Thermoschockbestandigkeit

e gute tribologische Eigenschaften und VerschleiRbestandigkeit
¢ sehr gute thermomechanische Eigenschaften

¢ malige bis gute Oxidationsstabilitat
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2.3.3 Anwendungen

Ein wesentliches Einsatzgebiet von siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken liegt
in der Raumfahrtindustrie. Sie werden zum Beispiel als Hitzeschutzsystem fir Raumgleiter
beim Wiedereintritt oder als Expansionsdusen fir Raumfahrtantriebe genutzt. Weiterhin ist die
Werkstoffgruppe fiir den Einsatz in Flugzeugtriebwerken oder in stationdren Gasturbinen in
thermisch hoch aber mechanisch gering belasteten Bauteilen, wie z. B. der Brennkammer,
interessant. Aufgrund der guten Friktions- und Verschleil3eigenschaften wird der Werkstoff fur
Scheibenbremsen verwendet. Ausdehnungsarme Bauteile kénnen durch gezielte Kombination
von Verstarkung und Matrix hergestellt werden. Diese finden zum Beispiel in Teleskopen und
Kalibrierkérpern Anwendung [Deu14], [Kre00a], [Kre03], [Kre04], [Kre05], [Nas04a], [Ros07],
[Spe03].

2.4 Verbundwerkstoffherstellung Uber das Flussigsilicierverfahren

2.4.1 Verfahrenseinordnung

Die Herstellung keramischer Verbundwerkstoffe ist prinzipiell Gber viele Methoden mdglich.
Allerdings sind nur wenige Herstellungsmethoden fiir eine industrielle Fertigung geeignet. Eine
deutliche Abgrenzung der Herstellungsmethoden ist zum Teil schwierig, da auch Verfahrens-
kombinationen genutzt werden. Eine grobe Einteilung der Herstellungsmethoden kann an
Hand des Aggregatzustandes der matrixbildenden Komponente erfolgen (Abbildung 9). Wei-
tere Ausgangskomponenten, welche nicht am Matrixbildungsprozess beteiligt sind, werden
hierbei nicht bertcksichtigt [Rod09].
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Abbildung 9: Ubersicht verschiedener Herstellungsmethoden fiir keramische Verbundwerkstoffe

[Rod09]
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Siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Keramiken kdnnen prinzipiell Gber mehrere Prozess-
routen hergestellt werden [Nas04a]:

o Flussigsilicierverfahren (Liquid Silicon Infiltration — LSI)

¢ chemische Gasphaseninfiltration (Chemical Vapour Infiltration — CVI)

¢ Polymerinfiltration und Pyrolyse (Polymer Infiltration and Pyrolysis — PIP oder Liquid
Polymer Infiltration — LPI)

o Keramikschlickerverfahren (Ceramic Slurry Infiltration — CSl)

e Verfahrenskombinationen

Beim Flussigsilicierverfahren (LSI) reagiert das flissige Silicium mit dem festen Kohlenstoff zu
Siliciumcarbid und ist somit einer fliissig-fest-Reaktion zuzuordnen. Zum Teil wird flr das Ver-
fahren auch der Begriff Melt Infiltration (MI) oder Reactive Melt Infiltration (RMI) verwendet
[Hei08], [Nas04al].

siliciumcarbid-

basierte
faserverstarkter faserverstarkter faserverstarkte
Kunststoff Kohlenstoff Keramik

Formgebung
T<250°C

Pyrolyse
T>900°C

Silicierung
T>1420 °C

A

— Matrixpolymer Silicium —

— Verstarkungsfasern

Abbildung 10: Schematische Darstellung des Flissigsilicierverfahrens in Anlehnung an [Hei03]

Das Flussigsilicierverfahren (LSI) zeichnet sich durch einen dreistufigen Prozess aus
(Abbildung 10). Im Formgebungsschritt wird ein faserverstarkter Kunststoff aus einem Polymer
mit hoher Kohlenstoffausbeute und einem Fasergerist hergestellt. Im anschlieRenden Pyro-
lyseschritt wird das Matrixpolymer thermisch zu Kohlenstoff umgesetzt. Durch den hetero-
genen Matrixvolumenschrumpf bildet sich Porositat aus. Das Ergebnis des zweiten Ferti-
gungsschrittes ist ein poroser faserverstarkter Kohlenstoff. Der dritte Fertigungsschritt be-
inhaltet die Infiltration mit flissigem Silicium (Silicierung). Durch Reaktion mit dem Kohlenstoff
wird Siliciumcarbid gebildet. Das Endprodukt ist eine siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Ke-
ramik. Die Matrix weist eine variierende Zusammensetzung aus Restkohlenstoff, Silicium-
carbid und nichtumgesetzten Silicium auf [Hei03].

Bei der chemischen Gasphaseninfiltration (CVI) liegen die Precursoren fir die Matrixbildung
gasférmig vor. Eine Preform wird im Reaktor erwdrmt und mit dem Precursor infiltriert. Die
Matrix wird durch eine chemische Reaktion gebildet. Zur SiC-Erzeugung wird beispielsweise
Methyltrichlorsilan verwendet [Leu03], [Nas04a], [Nas89].

Bei der Polymerinfiltration und Pyrolyse (LPI) ist die matrixbildende Komponente fllissig. Als
Precursoren kommen siliciumorganische Polymere, wie Polysilane, Polycarbosilane, Poly-
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silazane oder Polysiloxane, zum Einsatz. Im Formgebungsschritt werden die Verstarkungs-
fasern mit den Polymeren infiltriert und die Polymere werden entsprechend vernetzt. Durch
die anschlielende Pyrolyse werden die Polymere keramisiert. Dies ist mit einem starken
Matrixvolumenschrumpf und Porositatsentstehung verbunden. Somit sind mehrere Nach-
infiltrationen immer kombiniert mit einem Pyrolyseschritt notwendig, um eine dichte Matrix zu
erzeugen. Oftmals sind dem Polymer auch aktive oder passive Flllstoffe beigemischt
[Nas04a], [Sch03].

Beim Keramikschlickerverfahren (CSl) besitzt die matrixbildende Komponente einen festen
Ausgangszustand. Ein Schlicker ist eine stabile Suspension aus einem Keramikpulver in einer
Flissigkeit. Der Schlicker enthalt zudem Sinteradditive und entsprechende Bindemittel. Die
Verstarkungsfasern werden mit dem Schlicker impragniert und ein Vorkdrper wird hergestelit.
Dieser wird getrocknet und durch HeilRpressen konsolidiert. Der entwickelte NITE-Prozess
(Nano Infiltration and Transition Eutectic Phase Process) lasst sich diesem Verfahren zu-
ordnen [Kat02], [Nas04a], [Par07].

Eine Verfahrenskombination stellt der Prozess zur Fertigung der HiPerComp™-Verbunde von
der Firma GE dar. Dabei werden entweder Prepregs auf Basis eines Schlickers hergestellt,
die dann durch Pyrolyse und Silicierung weiterverarbeitet werden oder eine gefertigte Preform
wird mittels CVI verdichtet und im Anschluss mit einem keramischen Schlicker infiltriert. Der
finale Verdichtungsschritt stellt wiederum eine Silicierung dar [Cor05].

Vorteile des LSI-Verfahrens im Vergleich zum CVI- und LPI-Verfahren sind die relativ kurzen
Prozesszeiten. Das CVI-Verfahren ist bedingt durch die niedrigen Abscheideraten durch sehr
lange Ofenbelegungszeiten gekennzeichnet. Durch frihzeitigen Verschluss der Oberflache
sind mitunter mehrere Nachbearbeitungszyklen notwendig, um eine ausreichende Infiltration
in die Tiefe des Bauteils zu erreichen. Bei dem LPI-Verfahren missen mindestens drei Nach-
infiltrationsschritte, welche mit je einem Pyrolyseschritt verbunden sind, durchgefuhrt werden,
um einen dichten Verbundwerkstoff herzustellen. Demgegeniber stellt das LSI-Verfahren eine
wirtschaftlich attraktivere Variante dar. Durch eine einmalige Siliciuminfiltration wird bereits
eine Verdichtung des Verbundwerkstoffes erreicht [Koc03], [Kre01]. Beim keramischen
Schlickerverfahren (CSl) sind die sehr hohen Prozesstemperaturen beim HeilRpressen (1750 —
1800 °C) sowie die verfahrensbedingte Erzeugung von nur einfachen Bauteilgeometrien nach-
teilig.

2.4.2 Ausgangsmaterialien

2.4.2.1 Verstarkungsfasern

Aufgrund der hohen Belastung beim Herstellungsprozess sowie beim spateren Einsatz kom-
men als Verstarkungsfaser nur Hochleistungsfasern [Hea01] in Betracht. Die Auswahl erfolgt
an Hand der mechanischen Eigenschaften, der thermischen und chemischen Stabilitat, der
Verfugbarkeit und der Beschaffungskosten.
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Kohlenstofffasern

Die Struktur des Kohlenstoffes innerhalb der Kohlenstofffasern ist der des Graphits ahnlich
(Abbildung 11, links). Ein idealer Graphitkristall besitzt einen dreidimensionalen periodischen
Aufbau mit einem hexagonalen Kristallsystem. In den einzelnen Basalebenen sind die Koh-
lenstoffatome durch kovalente Bindungen in Sechsecken regelmaflig angeordnet. Die Basal-
ebenen sind parallel zueinander orientiert und periodisch angeordnet. Zwischen den einzelnen
Ebenen wirken nur schwache Van-der-Waals-Krafte [Krii07]. Kohlenstofffasern weisen im Ge-
gensatz zum Graphitkristall eine turbostratische Struktur auf (Abbildung 11, mittig). Die einzel-
nen Basalebenen haben keine feste Orientierung zueinander, sondern sind gegeneinander
verschoben und verdreht. Aus diesem Grund liegt in den Fasern lediglich eine zweidimen-
sionale periodische Struktur vor [Cha00]. Um die starken kovalenten Bindungskrafte innerhalb
der Basalebenen ausnutzen zu kénnen, werden die Basalebenen durch den Herstellungs-
prozess parallel zur Faserachse orientiert (Abbildung 11, rechts). Dabei sind Basalebenen in-
nerhalb der Kohlenstofffaser lamellenartig mit einer gewissen Welligkeit angeordnet und sind
durch Baufehler gestort.

Aus dem strukturellen Aufbau begriinden sich die stark anisotropen Eigenschaften der Koh-
lenstofffaser. Die mechanischen Kennwerte, wie Festigkeit und E-Modul, unterscheiden sich
langs und quer zur Faserrichtung. Die Festigkeit wird vorwiegend durch die Anzahl der Fehl-
stellen in der Faser bestimmt. Der E-Modul wird durch den Orientierungsgrad der Basalebenen
zur Faserachse beeinflusst. Kohlenstofffasern sind unter nicht oxidierender Atmosphare bis zu
einer Temperatur von tber 3000 °C thermisch stabil. Unter sauerstoffhaltiger Atmosphare oxi-
dieren die Fasern bereits ab ca. 450 °C. Ein entsprechender Oxidationsschutz ist daher not-
wendig [Cla03], [Chu94], [Sch07a].

Oberflachen-
nahe Region Bulk-Region

Abbildung 11: Struktureller Aufbau der Kohlenstofffaser; links: idealer Graphitkristall; mittig:
turbostratische Struktur des Kohlenstoffes; rechts: Aufbau der Kohlenstofffaser
[Ben78], [Mor13]

Kohlenstofffasern werden durch kontrollierten thermischen Abbau aus einem organischen
Precursor hergestellt. Zwei Ausgangsrohstoffe, das Polyacrylnitril (PAN) und das Pech, haben
an Bedeutung gewonnen. Die Faser wird Uber einen Spinnprozess hergestellt und durch Ver-
netzung stabilisiert. Die anschlieRende Carbonisierung wird bei hohen Temperaturen und un-
ter inerter Atmosphare durchgefiihrt. Bei der Graphitisierung wird der Kohlenstoffanteil der Fa-
ser nochmals erhdht und der Kristallinisationsgrad durch Umordnungsvorgange innerhalb der
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Faser verbessert. Die Ausrichtung der Basalebenen zur Faserachse wird durch den Spinn-
prozess selbst und durch eine Verstreckung der Faser wahrend des Stabilisierungs- und Gra-
phitisierungsschrittes erreicht. Die Endglihtemperatur bei der Graphitisierung beeinflusst da-
bei stark die mechanischen Eigenschaften. Fasern auf Pech-Basis besitzen im Allgemeinen
einen hoheren E-Modul und eine niedrigere Festigkeit als Fasern, die aus PAN hergestellt
werden [Cha03], [Ehr06], [Nei14].

Eine Einteilung der Kohlenstofffasern kann an Hand der Ausgangswerkstoffe (PAN-basiert,
Pech-basiert) oder an Hand der mechanischen Eigenschaften erfolgen [Cla03]:

e High Tensile — HT, hochfest (Standardtyp)
e Low Modulus — LM, niedrigsteif

¢ Intermediate Modulus — IM, mittelsteif

¢ High Modulus — HM, hochsteif

e Ultra High Modulus — UHM, ultrahochsteif

Siliciumcarbidbasierte Fasern

Siliciumcarbidbasierte Fasern werden prinzipiell Uber zwei Routen hergestellt. Bei der ersten
Route wird mittels chemischer Gasphasenabscheidung (CVD) SiC auf ein Tragerfilament aus
Kohlenstoff oder Wolfram (Seele) abgeschieden. Mit dieser Methode werden Monofilamente
hergestellt, die einen Durchmesser von > 75 ym aufweisen. Die Monofilamente werden vor-
wiegend in Metallmatrix-Verbundwerkstoffen (Metal Matrix Composites — MMCs) eingesetzt.
Kommerzielle Vertreter sind die SCS-Fasern der Firma Specialty Materials oder die Sigma™-
Fasern der Firma TISICS.

Bei der zweiten Route werden siliciumorganische Polymere, wie Polysilan, Polycarbosilan,
Polysilazan, Polycarbosilazan und Polyborosilazan, Gber einen Spinnprozess zu Griinfasern
(Monofilamente oder Multiflamente) verarbeitet. Im Anschluss werden diese durch Vernet-
zung stabilisiert und durch Pyrolyse keramisiert. In Abhangigkeit des polymeren Precursors
sowie der Verarbeitung sind verschiedene Faserzusammensetzungen, wie SiC, SiC(O), SiCN,
SiBC oder SiBCN, méglich. Die Fasern sind durch eine amorphe, teilkristalline oder poly-
kristalline Struktur gekennzeichnet.

Bei den kommerziellen SiC-Multifilamentgarnen wird zwischen drei Entwicklungsgenerationen
unterschieden (Abbildung 12).

Die Fasern der ersten Generation werden chemisch durch Sauerstoff vernetzt. Der Sauerstoff
wird dabei in die Fasern eingebaut. Nach der Pyrolyse bei 1200 °C liegt neben nanokristallinem
SiC und freiem Kohlenstoff eine amorphe SiOC-Phase vor. Diese ist bei hdheren Tempe-
raturen instabil. Zersetzungsvorgange bewirken ein Ausgasen, welches zur Degradation der
Faser fuhrt. Der Temperatureinsatz ist somit limitiert. Beispiele sind die Nicalon™-Faser von
Nippon Carbon oder die Tyranno Lox-M-Faser von UBE Industries.

Das Ziel der zweiten Fasergeneration ist die Steigerung der Temperaturstabilitat, indem der
Sauerstoffgehalt innerhalb der Faser reduziert wird. Dies wird durch einen Precursor mit ge-



2 Stand der Forschung 19

ringeren Sauerstoffanteil oder durch Elektronenstrahlvernetzung unter inerter Atmosphare er-
reicht. Durch den niedrigen Sauerstoffanteil sind héhere Pyrolysetemperaturen (1300 °C) mog-
lich und gréfliere SiC-Kristallite werden gebildet. Vertreter der zweiten Generation sind die Hi-
Nicalon™-Faser von Nippon Carbon oder die Tyranno ZMI-Faser von UBE Industries.

Die dritte Generation der Fasern weist eine nochmals verbesserte Temperaturstabilitat auf.
Die kristallinen SiC-Fasern besitzen eine nahezu stéchiometrische Zusammensetzung mit ge-
ringen Sauerstoffanteil. Zudem ist auch der Anteil von freiem Kohlenstoff reduziert. Die maxi-
male Pyrolysetemperatur ist gegenliber der zweiten Generation wesentlich erhéht, dies flhrt
zur Bildung groRerer SiC-Kristallite. Als Beispiel der dritten Generation ist die Tyranno SA3-
Faser von UBE Industries zu nennen, auf die nachfolgend eingegangen werden soll [Flo14],
[Sch12].

Grundlage fir die Tyranno SA3-Faser ist ein Polyaluminocarbosilan, welches aus der Reak-
tion von Polycarbosilan mit Aluminium(lll)Acetylacetonat hergestellt wurde. Die Grinfasern
werden Uber einen Spinnprozess hergestellt. Die Vernetzung erfolgt mit Sauerstoff. Durch Py-
rolyse bis 1300 °C wird eine amorphe SiAICO-Faser erzeugt. Der Kohlenstoff- und Sauer-
stoffiiberschuss wird bei héheren Temperaturen (1500 —-1700 °C) durch Ausgasen von CO
und SiO entfernt. Die Sinterung der Faser findet bei tiber 1800 °C statt. Das Aluminium beein-
flusst die Vernetzung. Zudem spielt es bei der Sinterung eine entscheidende Rolle, um der
Porositatsentwicklung bei der Entgasung entgegenzuwirken. Die resultierenden Fasern sind
polykristallin und besitzen eine Kristallitgréfie von ca. 200 nm. In den Fasern liegt noch freier
Kohlenstoff vor, welcher sich herstellungsbedingt im Kern der Faser hauft [Bue12], [Bun06],
[Ish05], [Sch12].

1. Generation 2. Generation 3. Generation
Kohlenstoff Kohlenstoff

amorphe
SiOC-Phase

SiC-Kristallite SiC-Kristallite SiC-Kristallite
(2 bis 5 nm) (5 bis 10 nm) (100 bis 200 nm)

Abbildung 12: Die drei Entwicklungsgenerationen der kommerziellen SiC-Multiflamentgarne in An-
lehnung an [Sch12]
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2.4.2.2 Matrixpolymere

Nur wenige Matrixpolymere sind als Kohlenstoffprecursor (C-Precursor) geeignet. Folgende
Anforderungen werden an die Matrixpolymere gestellt [Sav93], [Wei08]:

¢ hohe Kohlenstoffausbeute

e niedriger Losungsmittelgehalt

e geringe Menge an fllichtigen Nebenprodukten wahrend der Vernetzung

e geringer Volumenschrumpf wahrend der Pyrolyse

¢ geringe Menge an fliichtigen Abbauprodukten wahrend der Pyrolyse

o offene Porositat nach der Pyrolyse (Rissnetzwerk zur weiteren Infiltration)
e gute Verarbeitbarkeit

e Kkostengunstig

e gute Verfiigbarkeit

e gute Lagerfahigkeit

Die bisher eingesetzten C-Precursoren kénnen prinzipiell in zwei Kategorien eingeteilt werden:
duroplastische Precursoren (Uber vernetzbare Harze) und thermoplastische Precursoren.
Dementsprechend unterscheiden sich ihre Verarbeitungsmethoden.

In der ersten Gruppe haben sich vorwiegend Phenolharze und Furanharze durchgesetzt. Fir
die Verarbeitung kommen ubliche Fertigungstechniken fiir faserverstarkte Kunststoffe zum
Einsatz. Dabei spielt eine gute Impragnierbarkeit des Fasergerustes und eine entsprechende
Vernetzung des Harzes eine grofRe Rolle. Die Pyrolyse wird unter Atmospharendruck durch-
gefuhrt. Weiterhin existieren Ansatze fur die Verwendung von Polyimid, Polyarylacetylen,
Polyphenylen sowie Cyanatesterharzen [Aba03], [Sal07], [Sav93], [Wei08].

Bei den thermoplastischen Precursoren werden hauptsachlich Peche verwendet. Die Ver-
arbeitung der Peche erfolgt Uber einen heilisostatischen Druckinfiltrations- und
-carbonisierungsprozess, um Formstabilitdt zu gewahrleisten und hohe Kohlenstoffausbeuten
zu erzielen. Weiterhin wurde auch die Verwendung von Polyetheretherketon oder Polyether-
imid untersucht [Buc93], [Cha13], [Rei15], [Sav93], [Wei08].

Nachfolgend werden die in der Arbeit relevanten Phenolharze und Cyanatesterharze naher
beschrieben.

Phenolharze

Phenolharze (Phenol-Formaldehyd-Harze — PF-Harze) werden Uber eine Polykondensations-
reaktion aus Phenol und Formaldehyd hergestellt (Abbildung 13). Dabei entsteht als Neben-
produkt Wasser. Die Harze sind niedermolekulare Vorkondensate (Oligomere oder Prepoly-
mere). Je nach Syntheseroute werden die Vorkondensate in Novolake und Resole eingeteilt.
Die Vorkondensate sind I6slich und schmelzbar, wodurch eine Weiterverarbeitung gegeben
ist. Die Vernetzung der oligomeren Bestandteile erfolgt durch Zuflihrung von Vernetzern,
Sauren oder Warme. Als Endprodukt entsteht ein duroplastischer Kunststoff, der als Pheno-
plast bezeichnet wird. Die schematische Struktur des vernetzten Polymers ist in Abbildung 14
dargestellt.
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Novolake werden Uber eine sauer katalysierte Kondensationsreaktion mit einem Phenol-For-
maldehyd-Molverhaltnis von = 1 hergestellt. Bei den Novolaken sind die Phenolringe tber Me-
thylenbriicken verbunden. Reaktionsfahige Gruppen sind nicht vorhanden. Dadurch sind No-
volake lagerstabil und nicht selbstvernetzend. Novolake besitzen einen thermoplastischen
Charakter und schmelzen bei einer Temperatur von ca. 90 °C. Sie sind in vielen polaren orga-
nischen Lésungsmitteln I6slich. Die Vernetzung der Novolake erfolgt hauptsachlich mittels He-
xamethylentetramin (,Hexa“) unter Abspaltung von Ammoniak bei einer Temperatur von ca.
110 °C. Dabei werden Dimethylenamin- und Trimethylenaminbriicken gebildet, die sich ab
einer Temperatur von ca. 170 °C in Methylenbrtcken umlagern.

Resole werden mit einem Phenol-Formaldehyd-Molverhaltnis von <1 durch eine basisch
katalysierte Kondensation hergestellt. Die Phenolringe sind durch Methylen- und Di-
methylenethergruppen miteinander verknlpft. Zuséatzlich verfligen sie Uber freie Methylol-
gruppen und sind somit unter Wasserabspaltung selbstvernetzend und nicht lagerstabil. Die
Vernetzungsreaktion kann durch Temperaturerh6hung oder Zugabe von Sauren beschleunigt
werden. Oberhalb von 160 °C erfolgt eine Umwandlung der Dimethylenetherbricken in
Methylenbricken unter Formaldehydabspaltung [Ehr06], [Nei14], [Sch99a].

Novolak
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Abbildung 13: Synthese von Phenolharzen durch saure oder basische Katalyse sowie die
moglichen Strukturen in Anlehnung an [Ehr06]

Resol
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Abbildung 14: Schematische Struktur des Phenoplasts in Anlehnung an [Ehr06]

Cyanatesterharze

Der Begriff Cyanatesterharz (CE-Harz) bezeichnet sowohl die Mono- bzw. Oligomere mit den
reaktiven Cyanatgruppen als auch das vernetzte Harznetzwerk. Drei Cyanatestermonomere
bzw. -oligmere mit funktionellen Cyanatgruppen vernetzen thermisch aktiviert durch Cyclo-
trimerisation (Addition). Dabei bildet sich ein Uber Sauerstoffatome verbundener Triazinring
(Cyanurat) aus (Abbildung 15). Die vollvernetzten Cyanatesterharze werden auch als Poly-
cyanurat bezeichnet. Aufgrund der Additionsvernetzung entstehen keine Nebenprodukte
[Kai11], [Nic12].
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Abbildung 15: Vernetzung der Cyanatesterharze in Anlehnung an [Kai11]

=R

2.4.2.3 Silicium

Silicium wird fur die Infiltration bei der Silicierung verwendet. Silicium ist ein hartes, metallisch
glanzendes Halbmetall. Es kristallisiert in der Diamantstruktur. Unter Luft bildet Silicium eine
passivierende Siliciumoxidschicht. Die Schmelztemperatur von Silicium betragt 1414 °C. Die
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Dichte im flissigen Zustand (2,53 g/cm?) ist groRer als im festen Zustand (2,34 g/cm?). Somit
tritt eine Volumenexpansion beim Erstarren ein (Dichteanomalie). Silicium wird grof3technisch
durch Reduktion von Siliciumdioxid gewonnen und kann in verschiedenen Reinheiten, als Fer-
rosilicium, technisches Silicium und Reinstsilicium, im Handel bezogen werden [Blu06],
[Hol07], [Kre00b], [Sch99a].

2.4.3  Verbundwerkstoffherstellung

Das Flussigsilicierverfahren wird nahezu nur fur die Herstellung von kohlenstofffaserbasierten
Verbundwerkstoffen genutzt. Nachfolgend wird daher auf den Stand der Forschung fir diese
Werkstoffgruppe eingegangen.

2.4.3.1 Formgebung

Im ersten Fertigungsschritt wird ein kohlenstofffaserverstarkter Kunststoff (CFK) aus dem po-
lymeren Kohlenstoffprecursor und den Kohlenstofffasern hergestellt. Dazu muss zunachst das
Fasergerist mit dem Precursor impragniert und im Anschluss bei geeigneter Temperatur ver-
netzt werden. Ein eventuell zusatzlicher Temperschritt ermoglicht Umordnungsvorgange im
Polymer sowie einen héheren Vernetzungsgrad. Oftmals wird der Temperschritt auch dazu
genutzt, um bereits im CFK-Zustand ein Rissmuster auszubilden. Das Ausgasen wahrend der
Pyrolyse wird somit verbessert. Da bei den weiteren Prozessschritten nur geringe Form-
anderungen auftreten, wird durch die gewahlte CFK-Form die spatere Bauteilendform vorge-
geben. Fir die Herstellung der CFK-Vorkérper sind prinzipiell alle Fertigungstechniken ge-
eignet, die fur die Herstellung von Faser-Kunststoff-Verbunden (FKV) Ublich sind. Besonders
haben sich das Resin Transfer Moulding (RTM), das Autoklavverfahren, das Wickelverfahren
und das Warmpressen etabliert.

Das RTM-Verfahren gehdrt zu den Harzinjektionsverfahren und ist fur die Fertigung von mitt-
leren Serien geeignet. Dabei wird die Faserverstarkung in die Kavitat eines Werkzeugs einge-
bracht und dort durch das Aufbringen einer Druckdifferenz mit dem Harz infiltriert. Anschlie-
Rend erfolgt die Vernetzung im Werkzeug. Dieses Verfahren bietet eine grol3e Formenvielfalt
und eignet sich besonders zur endkonturnahen Fertigung. Beim Autoklavverfahren werden mit
Harz vorimpragnierte textile Halbzeuge (Prepregs) in einer Form als Laminat aufgebaut. Das
Laminat wird mit einer porésen Trennfolie abgedeckt. Danach wird ein Saugvlies aufgelegt,
welches das Uberschissige Harz aufnimmt. Das System wird mit einer Vakuumfolie und einer
umlaufenden Dichtung abgedichtet. Durch einen Vakuumstutzen wird die Form evakuiert,
dadurch wird das Laminat effizient entgast. Die Vernetzung erfolgt im Autoklav unter Uber-
druck, wobei das Laminat hydrostatisch verdichtet wird. Das Verfahren ermdglicht die Her-
stellung sehr hochwertiger Bauteile, besitzt jedoch den Nachteil, dass nur geringe Stlickzahlen
gefertigt werden kénnen. Beim Wickelverfahren werden mit Harz getrankte Fasern nach einem
bestimmten Muster auf einen sich drehenden Wickeldorn aufgewickelt. Im Anschluss erfolgt
die Vernetzung. Mit dem Wickelverfahren kénnen verfahrensbedingt vorwiegend Hohlkérper
mit einer rotationssymmetrischen Form hergestellt werden. Das Verfahren zeichnet sich durch
einen hohen Automatisierungsgrad aus und ist daher sehr wirtschaftlich. Uber das Warm-
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pressen konnen Prepregs, laminierte textile Halbzeuge oder Pressmassen (mit Harz ge-
mischte Kurz- oder Langfasern) verarbeitet werden. Dieses Verfahren erlaubt die Fertigung
von mittleren bis groflen Stiickzahlen [Ehr06], [Fle96], [FIe99], [Hei03], [Kre00c], [Kre01],
[Nei14], [Sch05].

Neuere Entwicklungen gehen dazu Uber, mittels eines Net-Shape-Nonwoven-Verfahrens end-
konturnahe 3D-Preformen herzustellen, die dann im Prozess weiterverarbeitet werden [Fle15].
Weiterhin wird zurzeit die Spritzgiel3technologie fiir die Formgebung erforscht, da dieses Ver-
fahren sich durch die Herstellung von grof3en Stiickzahlen mit geringen Taktzeiten auszeichnet
[Nes15].

2.4.3.2 Pyrolyse

Die hergestellten CFK-Vorkérper werden im Anschluss pyrolysiert. Die Pyrolyse ist ein
thermochemischer Prozess, bei dem die polymere Matrix wahrend einer Warmebehandlung
unter Luftabschluss in Kohlenstoff konvertiert wird. Das Ergebnis ist ein kohlenstofffaser-
verstarkter Kohlenstoff (C/C) mit charakteristischem Risssystem. Typischerweise wird die Py-
rolyse bei einer Temperatur von 900 bis 2100 °C durchgeflihrt. Haufig wird der Prozess auch
in zwei Stufen ausgefiihrt, wobei die letzte Stufe auch Graphitisierung genannt wird. Die Pyro-
lyse von duroplastischen Polymeren kann allgemein in vier Stufen eingeteilt werden [Jen11],
[Sch05], [SchO7b]:

1. Vernetzungsstadium (bis ca. 300 °C):
Es findet eine Weitervernetzung des Polymers bei gleichzeitiger Abspaltung von Monomeren
und Freisetzung von Lésungsmitteln statt.

2. Hauptpyrolyse (300- 500 °C):

In dieser Phase wird das Matrixpolymer in Kohlenstoff Gberfihrt. Hierbei tritt ein starker Mas-
senverlust und Volumenschrumpf ein. Nach der Hauptpyrolyse liegt ein loses Netzwerk von
linear konjugierten Kohlenstoffdomanen, die durch Wasserstoffbrickenbindungen miteinander
verbunden sind, vor.

3. Dehydrogenierung (500— 1200 °C):
In diesem Temperaturbereich wird der in der Struktur vorhandene Wasserstoff entfernt. Die
einzelnen linear konjugierten Kohlenstoffdoméanen werden verkettet und bilden eine zu-
sammenhangende Kohlenstoffstruktur.

4. Defektausheilung (ab 1200 °C):
Die meisten chemischen Prozesse sind in dieser Phase beendet. Es werden lediglich noch
einzelne Strukturdefekte ausgeheilt.

Bei der Pyrolyse entstehen zahlreiche Abbauprodukte, welche durch die Probe diffundieren
und von der Oberflache abgefuhrt werden mussen. Besonders zu Beginn der Pyrolyse entste-
hen grol’e Mengen an Reaktionsprodukten. Anfanglich werden vorwiegend Phenol- und Cre-
sol-Monomere sowie Wasser und Kohlenstoffdioxid freigesetzt. Danach entstehen Methan,
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Ethan, Kohlenstoffmonoxid, Kohlenstoffdioxid, Wasser und Wasserstoff. Gegen Ende der Py-
rolyse wird hauptsachlich Wasserstoff neben Kohlenstoffmonoxid, Kohlenstoffdioxid sowie
Wasser gebildet [Tri95].

Die Prozessparameter werden der Umsetzungsrate des Precursors angepasst, um Delamina-
tionen infolge von Schrumpfspannungen zu vermeiden. Fiir die Pyrolyse werden Ofen ver-
wendet, die eine genaue Einstellung des Temperatur-Zeit-Verlaufes ermdglichen. Um die Ab-
fuhr der gasférmigen Abbauprodukte sicherzustellen wird der Ofen kontinuierlich mit Stickstoff
oder Argon gesplilt. Eine Pyrolyse unter Vakuum ist ebenfalls mdglich. Oftmals werden auch
Brennhilfsmitteln und Beschwerungen aus Graphit verwendet, um einen mdéglichen Verzug
oder um die Delamination des Bauteils zu verhindern [Hei03], [Kre00c], [Ode01].

2.4.3.3 Silicierung

Bei der Flussigsilicierung wird flissiges Silicium in das Risssystem des C/C-Werkstoffes in-
filtriert. Die Siliciumschmelze besitzt eine niedrige Viskositat und benetzt mit einem Kontakt-
winkel von 33° den Kohlenstoff [Beh02]. Die dadurch entstehende Kapillarwirkung des Riss-
systems bewirkt eine rasche Fillung mit dem fliissigen Silicium. An der Grenzflache Kohlen-
stoff/Silicium wird durch eine exotherme Reaktion Siliciumcarbid gebildet. Das Endprodukt ist
der C/C-SiC-Werkstoff.

Das molare Volumen von Silicium betragt 11,11 cm3/mol, von Kohlenstoff 6,53 cm®/mol und
von Siliciumcarbid 12,45 cm3/mol. Daraus wird ersichtlich, dass bei der chemischen Reaktion
von Kohlenstoff und Silicium zu Siliciumcarbid eine Volumenreduktion stattfindet. Das bedeu-
tet, dass durch ein einmaliges Flillen des Risssystems die Porositat nicht vollstandig beseitigt
werden kann. Daher ist ein stdndiges Nachstrémen von Silicium wahrend des Prozesses in
das Risssystem notwendig. Eine exakte Dosierung der zu infiltrierenden Siliciummenge ist
wichtig, um die Poren vollstandig zu schlieRen und eine Uberdosierung und somit Bauteil-
zerstorung durch die Dichteanomalie des Siliciums zu vermeiden. Angaben zur Siliciumdosier-
menge sind in [Kre00b] aufgezeigt.

Die Infiltration mit Silicium erfolgt in einem Ofen unter Vakuum oder Schutzgas bei Tempera-
turen oberhalb der Schmelztemperatur des Siliciums (1414 °C). Der Temperatur-Zeit-Verlauf
muss dabei dem Prozess angepasst werden, um Bauteilschadigungen aufgrund der exo-
thermen Reaktion oder der Dichteanomalie des Siliciums zu verhindern. Zudem beeinflusst
der Temperatur-Zeit-Verlauf mafigeblich die Bildung des Siliciumcarbids. Fir die Silicierung
werden Tiegel aus Graphit verwendet. Als Trennmittel wird eine Bornitridsuspension einge-
setzt [Kre00b], [Kre00c], [Kre01].

Die Siliciumzufihrung zum C/C-Verbund wahrend der Silicierung ist prinzipiell Gber folgende
Varianten mdglich:

e Schwerkraftsilicierung durch Siliciumaufschiittung auf dem C/C-Verbund

e Tauchsilicierung durch Eintauchen des C/C-Verbundes in die Siliciumschmelze

¢ Dochtsilicierung durch Zufiihrung der Siliciumschmelze Uber porése Dochte zum C/C-
Verbund
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o Kapillarsilicierung unter Ausnutzung der Kapillarwirkung des Risssystems im C/C-Ver-
bund

¢ Silicierung durch Beschichtung des C/C-Verbundes mit einem Siliciumschlicker

e prozesstechnisches Einbringen des Siliciumpulvers direkt in die Matrix (Verwendung
eines Si-Harz-Schlickers bei der Formgebung)

2.5 Mikrostrukturausbildung beim Flussigsilicierverfahren

Die Mikrostruktur des C/C-SiC-Verbundes wird hauptsachlich von dem Matrixpolymer, der Fa-
serart und der Faseranordnung, den Grenzflacheneigenschaften und den Prozessparametern
beeinflusst [Kre00c]. Da sich jeder Fertigungsschritt auf die Mikrostruktur des Endverbundes
auswirkt, soll nachfolgend die Entwicklung Uber die einzelnen Fertigungsschritte aufgezeigt
werden.

2.5.1 Mikrostrukturausbildung des CFK-Verbundes

Im CFK-Verbund wird der Ausgangszustand fur den spateren C/C-SiC-Verbund festgelegt. Die
hier vorherrschenden Eigenschaften pragen die Mikrostruktur tUber die weiteren Fertigungs-
stufen bis zum Endprodukt.

Der CFK-Verbund besteht im Wesentlichen aus einem duroplastischen Matrixpolymer und den
Verstarkungsfasern. Wahrend der CFK-Herstellung konnen Strukturfehler entstehen. Bei-
spielsweise kdnnen sich in der Polymermatrix Poren ausbilden. Diese entstehen wahrend des
Vernetzungsprozesses, da durch die Temperatureinwirkung und die Vernetzung gasférmige
Produkte (Losungsmittel, Nebenprodukte der Vernetzungsreaktion und andere niedermoleku-
lare Bestandteile) aus dem Harz entweichen und sich in Poren ansammeln. Dartber hinaus
kénnen im CFK-Verbund Risse entstehen. Die Ursache kann auf Spannungen infolge des ge-
hinderten Volumenschrumpfes bei der Vernetzung (Reaktionsschwindung), aber auch auf
thermische Spannungen wahrend des Abkilhlprozesses (Abklihlungsschwindung), die sich in-
folge eines unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Faser und Matrix ergeben, zu-
ruckgefuhrt werden. Eine offene Porositat von weniger als 1 % ist fur die CFK-Verbunde ty-
pisch [K&u81], [Kre00c], [Muc07a], [Muc07b], [Muc09], [Sch07b].

2.5.2  Mikrostrukturausbildung des C/C-Verbundes

Bei der Pyrolyse wird das Matrixpolymer in Kohlenstoff konvertiert. Der Matrixkohlenstoff auf
Basis von duroplastischen Precursoren ist durch eine ausgepragte Fehlordnung gekennzeich-
net. Die einzelnen Basalebenen sind knauelartig angeordnet. Zwischen den verknaulten Ba-
salebenen befinden sich viele Hohlrdume mit einem Durchmesser von 1 bis 3 nm. Der Koh-
lenstoff ist amorph und besitzt isotrope Eigenschaften. Durch das glasartige Bruchbild wird er
haufig auch als Glaskohlenstoff bezeichnet. Dieser ist auch bei hdheren Temperaturen nicht
graphitisierbar [DUb84], [Jen11], [Mar89], [Ode01].

Die Matrix weist bei der Pyrolyse einen Volumenschrumpf von mehr als 50 % auf. Die steifen
Fasern behindern die Schrumpfung entsprechend der Faserorientierung und es bildet sich ein
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regelmalliges Risssystem aus. Das Risssystem spielt eine SchlUsselrolle fir den nachfolgen-
den Silicierprozess, da die Infiltrationswege fir das Silicium festgelegt werden. Eine offene
Porositat des C/C-Verbundes von 15 % bis 20 % ist typisch [Sch07b].

Grundsatzlich liegen im C/C-Verbund (Kreuzverbund mit Gewebeverstarkung) drei verschie-
dene Risstypen vor (Abbildung 16). Faser/Matrix-Ablésungen sind Enthaftungen der Grenz-
flache von Faser und Matrix. Diese Risse kdnnen sich auch Uber mehrere Fasern erstrecken,
indem sie von einer Faser auf eine benachbarte Faser lUbergehen. Segmentierungsrisse ver-
laufen senkrecht zur Laminatebene und unterteilen das Fasergarn in einzelne Bereiche. Teil-
delaminationen treten zwischen Kett- und Schussgarnen sowie zwischen den einzelnen Fa-
serlagen auf. Sie liegen nur lokal begrenzt vor und wachsen im Allgemeinen nicht zu gréReren
Delaminationen zusammen [Sch07b].

a: Faser/Matrix-Ablésung
b: Segmentierungsriss
c: Teildelamination

Abbildung 16: Einteilung der Risstypen im C/C-Verbund in Anlehnung an [Sch99b]

Die Ausbildung des regelmaRigen Risssystems wird durch eine nahere Betrachtung der Struk-
turentwicklung wahrend des Pyrolyseschrittes erklart.

Zu Beginn der Pyrolyse werden grole Gasmengen frei. Diese diffundieren in bereits vorhan-
dene Poren oder rufen die Bildung neuer Poren hervor. In den Poren entsteht ein hoher Gas-
druck und die Poren reiften auf. Die Poren verbinden sich zu einem Netzwerk, welches bis zur
Oberflache des Verbundes reicht. Uber dieses Netzwerk werden die gasférmigen Reaktions-
produkte abgeflhrt.

Durch den einsetzenden Matrixschrumpf entstehen lokale Spannungen in der zwischen den
Fasern eingeschlossenen Matrix. Diese lokalen Spannungsspitzen werden durch die Bildung
von Faser/Matrix-Abldsungen abgebaut. Die bevorzugte Rissinitiierung und -ausbreitung an
der Faser/Matrix-Grenzflache hat dabei mehrere Ursachen. Der Grenzflachenbereich zwi-
schen Faser und Matrix stellt die schwachste Stelle im Verbundwerkstoff dar. Die an der
Grenzflache vorliegenden Normalspannungen werden durch zusatzliche Schubspannungen
Uberlagert. Zudem befinden sich die gebildeten Poren bevorzugt im Grenzflachenbereich und
beeinflussen somit die Rissentstehung.

Die anschliellende Bildung von Segmentierungsrissen und Teildelaminationen erfolgt nahezu
zeitgleich. Diese Risse werden durch weitreichende Spannungen, die sich tiber mehrere Fa-
sergarne erstrecken, verursacht (Abbildung 16). Da die Fasern den Volumenschrumpf der
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Matrix wahrend der Pyrolyse hindern, bilden sich langs zur Faserrichtung Druckspannungen
und quer zur Faserrichtung Zugspannungen aus. Durch die Zugspannungen kommt es zum
Versagen. Das Fasergarn wird durch regelmaRige Segmentierungsrisse unterteilt. Die Riss-
initiierung und -ausbreitung erfolgt an vorliegenden Faser/Matrix-Ablésungen. Die Spannungs-
Ubertragung zwischen den verschieden orientierten Faserlagen erfolgt durch Schub-
spannungen.

Die Teildelaminationen entstehen unmittelbar nach der Ausbildung der Segmentierungsrisse.
Die Segmentierungsrisse werden an den zu ihnen quer liegenden Fasergarnen infolge der
Schubspannungen abgelenkt. Die Rissausbreitung erfolgt durch eine Verkettung von vor-
handenen Faser/Matrix-Ablésungen. Durch die Bildung von Teildelaminationen wird zudem
die Dickenschrumpfung des Laminates kompensiert.

Die durch die Pyrolyse erzeugten weitreichenden Spannungen werden durch die Segmen-
tierungsrisse und Teildelaminationen abgebaut. Das grobe Rissmuster ist zu dem Zeitpunkt
ausgebildet. Durch die Teildelaminationen wird der Spannungstransfer tber die Grenzflache
zwischen den verschieden orientierten Lagen unterbrochen. Bei der voranschreitenden Pyro-
lyse dominieren daher nur noch lokale Spannungen. Es entstehen Faser/Matrix-Ablésungen.
Die Segmentierungsrisse und Teildelaminationen vervollstandigen sich [Sch05], [Sch07b].

Die Faser/Matrix-Bindung hat auf die Entstehung des Risssystems einen starken Einfluss. Ein-
gestellt werden kann die Faser/Matrix-Bindung beispielsweise durch die thermische Vorbe-
handlung der Kohlenstofffaser. Dabei werden auf der Faseroberflache vorhandene chemische
Gruppen entfernt. Je héher die Vorbehandlungstemperatur gewahlt wird, desto geringer ist die
Faser/Matrix-Bindung im spateren Verbund. Bei niedriger Anbindung werden die ent-
stehenden Spannungen bevorzugt durch Faser/Matrix-Ablésungen abgebaut. Die Bildung von
Segmentierungsrissen und Teildelaminationen wird verringert. Eine hohe Faser/Matrix-Bin-
dung fuhrt hingegen bevorzugt zur Ausbildung von Segmentierungsrissen und Teildelamina-
tionen [Kre00b], [Sch05].

2.5.3  Mikrostrukturausbildung des C/C-SiC-Verbundes

Die Bildung des Siliciumcarbids findet an der Grenzflache Silicium/Kohlenstoff statt. In Behr
[Beh02] wurde der Reaktionsablauf im System flissiges Silicium/Glaskohlenstoff bei einer
Temperatur von 1475 °C detailliert untersucht. Er teilt die Reaktion zeitlich in vier Phasen ein
(Abbildung 17), wobei die Temperatur nur einen Einfluss auf den zeitlichen Ablauf der Reak-
tion, nicht aber auf die Strukturausbildung an der Grenzflache besitzt. Drei unterschiedliche
Erscheinungsformen von Siliciumcarbid entstehen an der Grenzflache, die nachfolgend mit
SiC-0, SiC-1 und SiC-2 bezeichnet werden.
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0<t<10 10<t<60 40<t<120 120 t[min]

Abbildung 17: Modell des Reaktionsablaufes im System flissiges Silicium/Glaskohlenstoff nach
Behr [Beh02]; schwarze Pfeile: Diffusion von Kohlenstoff; graue Pfeile: Auflésung
oder Ausscheidung von SiC; weil3e Pfeile: nachflieRendes Silicium

Nachfolgend werden die vier Reaktionsphasen beschrieben:

Phase 1:

An der Grenzflache Silicium/Glaskohlenstoff kommt es zur Auflésung des Glaskohlenstoffes
durch das flussige Silicium. In diesem Bereich scheiden sich durch homogene Keimbildung
feine SiC-0-Kristalle aus. Die Kristalle besitzen einen Durchmesser von 80 nm bis 140 nm,
welche im zeitlichen Reaktionsverlauf nicht weiter anwachsen. Das flissige Silicium flie3t in
die entstandenen Zwischenrdume der SiC-0-Kristalle und bildet dort eine inhomogene Zwi-
schenschicht. Der Transport des geldsten Kohlenstoffes erfolgt durch Diffusion tber die Sili-
ciumschmelze in der Zwischenschicht. Die Reaktionsebene wandert immer tiefer in den Glas-
kohlenstoff. Gegen Ende der ersten Phase entstehen auf dem noch vorhandenen Kohlenstoff
durch heterogene Keimbildung und anschlieRendes Kristallwachstum gréRere, facettierte
SiC-1-Kristalle mit einer Grof3e von ca. 20 ym.

Phase 2:

Mit fortschreitender Reaktionsdauer wachsen zunehmend die SiC-1-Kristalle und schliel3en
sich zu einer Schicht zusammen, somit wird die Diffusion von Kohlenstoff in die Silicium-
schmelze behindert. Der Kohlenstoff kann nur noch tber Korngrenzendiffusion im SiC nach-
geliefert werden. Die Diffusion vom Silicium ist im Vergleich zur Diffusion des Kohlenstoffes
unbedeutend.

Phase 3:

Aufgrund der behinderten Kohlenstoffdiffusion und der im Uberschuss vorliegenden Silicium-
schmelze I6sen sich die SiC-1-Kristalle teilweise an den seitlichen Korngrenzen auf. Durch
den Auflésungsvorgang wird der Kontakt mit dem Silicium wieder hergestellt und es ergeben
sich neue Diffusionswege fur den Kohlenstoff. Somit nimmt das flissige Silicium zwischen den
SiC-0-Kristallen wieder Kohlenstoff auf. Bestrebt durch die Minimierung der SiC/Si-Grenz-
flache I6sen sich die SiC-0-Kristalle auf und kristallisieren durch heterogene Keimbildung an
der Kohlenstoffgrenzflache zu grof3en, langgezogenen SiC-2-Kristallen. Dabei wird eine
dichte, ebene Schicht direkt an der Grenzflache zum Kohlenstoff gebildet. Die SiC-2-Kristalle
weisen teilweise Siliciumeinschlisse auf. Ein weiterer Teil der sich rekristallisierenden SiC-0-
Kristalle lagert sich an die SiC-1-Kristalle an. Zwischen den SiC-1- und den SiC-2-Kristallen
befindet sich flussiges Silicium.
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Phase 4:

Die SiC-1-Kristalle I6sen sich weiter auf oder wachsen mit den SiC-2-Kristallen zusammen.
Wenn noch wenige SiC-1-Kristalle vorhanden sind, erfolgt das weitere Wachstum der SiC-2-
Schicht aufgrund der wenigen Korngrenzen nur noch durch Festkorperdiffusion im SiC. Das
weitere Wachstum ist infolge der niedrigen Diffusionskoeffizienten nur noch unbedeutend.

Tabelle 1 gibt einen Uberblick tiber die Reaktionen bei der SiC-Bildung. Da die Gesamtreaktion
exotherm ist, findet generell eine Temperaturerhfhung statt. In Pampuch [Pam86] wird der
SiC-Bildungsmechanismus bei SILCOMP-Verbundwerkstoffen (SiC/Si) diskutiert. Er nimmt
an, dass an der Silicium/Kohlenstoff-Reaktionsgrenzflache Temperaturschwankungen ent-
stehen, da die Auflosung des Kohlenstoffes ein endothermer und die Ausscheidung von SiC
ein exothermer Prozess ist. Er schlussfolgert, dass eine oszillierende Temperaturdnderung
vorliegt. Bei hoher Temperatur findet eine starke Aufldsung des Kohlenstoffes durch das flis-
sige Silicium statt. Bei niedriger Temperatur Ubersattigt die Siliciumschmelze und SiC scheidet
sich feinkristallin im Silicium aus. Die weitere Reaktion beschreibt Pampuch als typischen Pro-
zess von Rekristallisation und Kristallwachstum durch einen Auflésungs- und Ausscheidungs-
vorgang in der Schmelze.

Tabelle 1: Reaktionen bei der SiC-Bildung [Pyz86]

Reaktion Gleichung Enthalpie [kJ/mol]
Teilreaktion: Auflosung des Kohlenstoff im flls-
sigen Silicium

Teilreaktion: Ausscheidung (Kristallisation) von
SiC aus der Ubersattigten Siliciumschmelze
Gesamtreaktion Sig)+ Cs) 2 SiCys) -103

Siy + Cs) = Si/Csoln) + 247

Si/C(soIn) > SiC(s) - 350

Zollfrank [Zol05] untersuchte den SiC-Bildungsmechanismus bei biomorphen SiSiC-Kera-
miken. Er stellte fest, dass vor der eigentlichen Schmelzinfiltration die porése Kohlenstoffprobe
mit dem Siliciumdampf infiltriert wird. Eine sehr diinne SiC-Reaktionsschicht mit nanoskaligen
SiC-Kristallen wird durch heterogene Keimbildung erzeugt. Diese Schicht beeinflusst zudem
das Benetzungsverhalten der Siliciumschmelze bei der Infiltration. Bei der Schmelzinfiltration
bilden sich zusatzliche nanoskalige SiC-Kristalle im Bereich des ehemaligen Kohlenstoffes.
Die Bildung der gréReren, facettierten Kristalle beschreibt er als Ausscheidung von SiC-Clus-
tern aus der Ubersattigten Schmelze an kuhleren Keimbildungsstellen. Die SiC-Schicht wachst
diffusionskontrolliert in den Kohlenstoff. Der weitere Reaktionsverlauf wird durch die Auflésung
der nanoskaligen SiC-Kristalle in der Si-Schmelze und anschliefender Rekristallisation an den
grofleren, facettierten SiC-Kristallen bestimmt.

Der Reaktionsmechanismus bei C/C-SiC-Verbunden wurde von Schulte-Fischedick [Sch02]
betrachtet. Auch er diskutiert die erste SiC-Bildung aufgrund der Reaktion des Kohlenstoffs
mit dem Siliciumdampf bevor die eigentliche Schmelzinfiltration stattfindet. Er schlussfolgert,
dass die nanoskaligen SiC-Kristalle infolge vieler Keimbildungsstellen entstehen. Diese er-
geben sich durch die hohen Temperaturspitzen sowie durch die vorliegende Kohlenstoff-
nanostruktur. Die nanoskaligen SiC-Kristalle stellen eine instabile Konfiguration dar, somit bil-
den sich aufgrund eines Auflésungs- und Ausscheidungsmechanismus grofiere Kristalle.
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Die Strukturausbildung des gesamten Verbundes ist wahrend der Silicierung hauptsachlich
durch das vorliegende Risssystem im C/C-Verbund gepragt. Durch das Risssystem werden
die Infiltrationswege fur das Silicium vorgeben. Gern [Ger95] beschreibt die Siliciuminfiltration
durch Kapillarwirkung des Rissnetzwerks. Die reaktive Umsetzung des Kohlenstoffes ist nur
auf rissnahe Bereiche limitiert. Der diffusive Stofftransport ist durch Ausbildung der SiC-
Schicht eingeschrankt. Eine Faserschadigung findet nur in den Reaktionsgebieten statt.

Das flussige Silicium dringt Uberwiegend Uber die Segmentierungsrisse und Teildelamina-
tionen in den Verbundwerkstoff ein. Die Faser/Matrix-Ablésungen sind teilweise von auf3en
nicht zuganglich. Zudem ist die Reaktion des Kohlenstoffes zu Siliciumcarbid mit einer Vo-
lumenzunahme verbunden. Somit werden die Faser/Matrix-Abldsungen durch SiC-Bildung
vorzeitig verschlossen, bevor diese vollstandig mit Silicium infiltriert sind. Aus diesem Grund
entsteht eine Struktur mit C/C-Segmenten, welche mit Siliciumcarbid und nichtumgesetzten
Silicium umrandet sind. In Abbildung 18 ist ein typischer C/C-SiC-Verbund dargestellt. Deutlich
wird, dass der Werkstoff einen stark heterogenen Aufbau besitzt. Er besteht aus den Kohlen-
stofffasern und dem amorphen Matrixkohlenstoff, dem Siliciumcarbid und nicht umgesetzten
Silicium. Der Anteil des Restsiliciums betragt in der Regel 1 bis 5 %. Der Verbund kann neben
Rissen noch Makroporen aufweisen, die vorwiegend in der Mitte des Verbundes zu finden
sind. Der C/C-SiC-Verbund besitzt eine offene Porositat von 1 bis 3,5 % [Ans95], [Hei03],
[Kre00b], [Sch02].

Die Faserdegradation durch den Kontakt mit dem flissigen Silicium hangt im Wesentlichen
von der Faser/Matrix-Bindung ab. Bei hoher Faser/Matrix-Bindung entstehen bei der Pyrolyse
diskrete C/C-Segmente. Die Umsetzung der Kohlenstofffasern und der Kohlenstoffmatrix fin-
det vorwiegend an den Risswanden statt. Daher ist die Faserdegradation értlich begrenzt. Bei
einer sehr schwachen Faser/Matrix-Bindung entstehen vorwiegend Faser/Matrix-Ablésungen.
Die Faserdegradation ist in diesem Fall stark erhoht, da durch die Faser/Matrix-Ablosungen
ein Zugang zu den einzelnen Fasern im Garn gewahrleistet wird. Um optimale Eigenschaften
zu erzielen, muss ein Kompromiss zwischen niedriger Faser/Matrix-Bindung und geringer Fa-
serdegradation eingestellt werden [Kre00b].

[

Abbildung 18: Mikrostruktur eines C/C-SiC-Verbundes; links: REM-Aufnahme (RE); rechts: LM-
Aufnahme
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2.6 Faser/Matrix-Interface

Das Faser/Matrix-Interface beeinflusst entscheidend die resultierenden Eigenschaften des
Verbundwerkstoffes. Zudem ist das Interface haufig die Schwachstelle im Verbundwerkstoff,
wenn aulere Einfliisse, wie Temperatur oder korrosive Medien, wirken. Eine definierte An-
passung des Interfaces ist daher notwendig, um Verbundwerkstoffe mit optimalem Eigen-
schaftsprofil zu entwickeln. Dies kann prinzipiell Uber mehrere Wege erfolgen:

e Anpassung der Faser oder der Matrix (z. B. chemische Zusammensetzung)

o physikalische oder chemische Modifikation der Faseroberflache (z. B. thermische Vor-
behandlung)

e Einbringen einer zusatzlichen Schicht in den Grenzflachenbereich durch Faser-
beschichtung oder durch eine In-situ-Reaktion zwischen Faser und Matrix [Nas98]

Die Interfaceanpassung durch das Aufbringen von Faserbeschichtungen bietet dabei die
groflite Gestaltungsfreiheit. Generell muss das Interface mehrere, zum Teil auch gegen-
satzliche Aufgaben erfiillen (Abbildung 19), die flir eine gezielte Anpassung berucksichtigt wer-
den mussen. Diese sind nachfolgend beschrieben.

[
3]
auRere © . Verbund-
Einflisse Faser E Matrix eigenschaften
=
Aufgaben
Haftung
Enthaftung

Diffusions- und/oder Reaktionsbarriere
Korrosionsschutz
Selbstheilung
Eigenschaftsgradierung
Benetzungsforderer

Abbildung 19: Aufgaben des Faser/Matrix-Interfaces

Haftung

Das Interface muss eine Spannungsumverteilung zwischen Faser und Matrix gewahrleisten,
um eine ausreichende Festigkeit des Verbundwerkstoffes zu erreichen. Aus diesem Grund
sollte eine Haftung (FMB - Faser/Matrix-Bindung) zwischen Faser und Matrix bestehen
[Nas98]. Der Haftungsmechanismus kann auf verschiedene Ursachen zurlckgefuhrt werden
und ist vorwiegend chemischer und mechanischer Natur [Cha03]. In Tabelle 2 ist eine Uber-
sicht zusammengestellit.
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Tabelle 2: Einteilung der am Faser/Matrix-Interface vorherrschenden Haftungsmechanismen
in Anlehnung an [Cha03], [Cha13], [Hul03], [Kim98], [Mat99], [Par11], [Xia94]

Haftungsmechanismus

chemische Bindungskrafte (kova-
lente Bindung, metallische Bindung,
ionische Bindung) oder

schwache Wechselwirkung (Wasser-
stoffbrickenbindung, Van-der-Waals-
Bindung)

Matrix
Faser

chemisch

Ausbildung einer Diffusions-
und/oder Reaktionszone bei gege-
bener Loéslichkeit

formschlissige mechanische Verbin-
dung durch entsprechende Oberfla-
chenrauheit von Faser und Matrix
(mechanisches Verklammern)

kraftschliissige mechanische Bin-
dung durch am Interface wirkende
Krafte (Eigenspannungen infolge un-
"\, terschiedlicher Ausdehnungs-
koeffizienten zwischen Faser ay und

mechanisch *axial | axial

radial  tangential

Matrix a.;,)
ar Ausdehnungskoeffizient der Faser
'y, Ausdehnungskoeffizient der Matrix

Enthaftung

Am Faser/Matrix-Interface ist eine Enthaftung notwendig, um Rissablenkung und somit De-
bonding an der Grenzflache zu generieren. Aus diesem Grund sollte die Faser/Matrix-Bindung
(FMB) generell schwach eingestellt sein. Da dies der geforderten Haftung entgegensteht, ist
fur eine definierte Interfaceanpassung immer ein Optimum zwischen Haftung und Enthaftung

anzustreben.

Fur faserverstarkte Keramiken wurden verschiedene mikrostrukturelle Konzepte zur Ge-
staltung des Interfacebereichs entwickelt, um eine Enthaftung zu realisieren [Can04], [Kel00],
[LamO08], [Lew01], [Nas98], [Zok06]. Die Konzepte sind schematisch in Abbildung 20 dar-

gestellt und werden nachfolgend erklart:

1. Rissablenkung am Faser/Matrix-Interface:
Zwischen Faser und Matrix liegt keine Grenzschicht vor. Bei gegebener schwacher Fa-

ser/Matrix-Bindung findet die Rissablenkung direkt am Interface statt.
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2. Rissablenkung am Schicht/Faser-Interface:

Es liegt eine homogene Schicht vor. Die Rissablenkung kann hierbei prinzipiell am
Matrix/Schicht-Interface oder am Schicht/Faser-Interface erfolgen, wobei der letzte Fall der
haufigere ist.

3. Rissablenkung in der Schicht:

Idealerweise besteht der kristalline Aufbau des Schichtwerkstoffes aus einzelnen Ebenen, die
untereinander schwach gebunden und parallel zur Faser orientiert sind. Zudem sollte eine
starke Bindung zwischen Schicht und Faser vorhanden sein. Durch diese Voraussetzungen
wird eine diffuse Rissablenkung infolge der leichten Spaltbarkeit der einzelnen kristallinen
Ebenen erzielt. Es werden viele kurze Risse mit starker Rissverzweigung erzeugt. Im Grenz-
flachenbereich konnen somit groRere Schubspannungen lbertragen werden. Die Festigkeit
des Verbundwerkstoffes wird somit gesteigert. Oftmals kann dieses Rissablenkungsverhalten
jedoch nicht erreicht werden, da die Anbindung der Schicht an die Faser nur schwach und der
kristalline Aufbau der Schicht parallel zur Faser gestort ist. Dann erfolgt die Rissablenkung wie
beim Konzept 2.

4. Rissablenkung in einer Multilayerschicht:

Die Rissablenkung erfolgt in einer Multilayerschicht mit guter Anbindung zur Faser. Es exis-
tieren zwei Moglichkeiten fur die Rissablenkung. Der Riss kann im Interface der Einzel-
schichten, welche eine niedrige Bindung untereinander besitzen, abgelenkt werden. Die
Rissablenkung kann innerhalb einer Einzelschicht eintreten, wenn diese einen schichtartigen
kristallinen Aufbau, wie beim Konzept 3, besitzt. Durch die Verwendung der Multilayerschicht
ist die Rissablenkung kontrollierter als beim Konzept 3.

5. Rissablenkung in einer porésen Schicht:
Die Rissablenkung erfolgt innerhalb einer porésen Schicht.

6. Rissablenkung an einer Spalte:
Der Spalt am Faser/Matrix-Interface wird mittels einer fliichtigen Komponente generiert, die im
Nachgang entfernt wird. Die Rissablenkung erfolgt direkt am Spalt.

1. Rissablenkung 2. Rissablenkung 3. Rissablenkung 4. Rissablenkung 5. Rissablenkung 6. Rissablenkung
am Faser/Matrix- am Schicht/Faser- in der Schicht in einer Multi- in einer porésen  an einer Spalte
Interface Interface layerschicht Schicht

Abbildung 20: Anpassung der Mikrostruktur am Faser/Matrix-Interface und deren Einfluss auf die
Rissablenkung in Anlehnung an [Can04], [Lew01], [Nas98]
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Diffusions- und/oder Reaktionsbarriere

Die Verbundwerkstoffe werden bei hohen Temperaturen hergestellt und eingesetzt. Unter die-
sen Bedingungen ablaufende Diffusions- und/oder Reaktionsvorgange zwischen Faser und
Matrix flihren zur Faserdegradation sowie zur Ausbildung einer hohen Faser/Matrix-Bindung,
welche mit einer Versprédung des Verbundwerkstoffes einhergeht [Nas98]. Die Grenzschicht
muss daher als Diffusions- und/oder Reaktionsbarriere wirken. Ein alternatives Konzept sind
Opferschichten, bei denen eine definierte Umsetzung der Schicht infolge von Diffusion
und/oder Reaktion in Kauf genommen wird.

Korrosionsschutz

Die Faserbeschichtung muss die Faser wahrend der Verbundwerkstoffherstellung vor korro-
siven Einflissen, wie z. B. gasférmige Reaktionsprodukte beim CVI-Prozess oder fllissiges
Silicium beim LSI-Prozess, schiitzen. Weiterhin muss der Faserschutz auch wahrend des
Hochtemperatureinsatzes unter korrosiven Medien (Hochtemperaturkorrosion) gewahrleistet
sein, dabei sollte die Faserbeschichtung auch selbst korrosionsstabil sein. Generell wird zwi-
schen Korrosion an den freiliegenden Faserenden und Korrosion infolge vorhandener Matrix-
risse, welche eine Verbindung des Faser/Matrix-Interfaces zur dulleren Umgebung herstellen,
unterschieden [Lut97], [Nas10], [Nat98].

Selbstheilung

Gasférmige korrosive Medien kénnen Uber Matrixrisse in das Innere des Verbundwerkstoffes
diffundieren. Um die Diffusion in den Verbundwerkstoff zu unterbinden, missen die Risse ver-
siegelt werden (Selbstheilung). Dies kann durch Bildung von flissigen oder festen Korrosions-
produkten unter VolumenvergroRerung erfolgen. Dabei sollte die Rissversiegelung schneller
sein als die Korrosion der Grenzschicht am Faser/Matrix-Interface. In Abbildung 21 ist
schematisch die Rissversiegelung bei freiliegenden Faserenden oder bei vorhandenen
Matrixrissen dargestellt [Lut97], [Nat98].

Ko:rosionsprodukt

Abbildung 21: Schematische Darstellung der Rissversiegelung bei freiliegenden Faserenden
(links) oder bei vorhandenen Matrixrissen (rechts) in Anlehnung an [Lut97]
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Eigenschaftsgradierung

Am Faser/Matrix-Interface liegt ein Sprung in den Werkstoffeigenschaften vor. Durch das Ein-
bringen von Grenzschichten kann eine Gradierung der Eigenschaften erzielt werden. Als Bei-
spiel ist der Ausdehnungskoeffizient zu nennen. Mittels Grenzschichten im Faser/Matrix-Inter-
face kénnen die sich resultierenden thermischen Eigenspannungen gradiert werden [Kun93],
[Nas10], [Wan93].

Benetzungsférderer

Eine gute Benetzung der Faserbeschichtung durch die matrixbildende Komponente spielt flr
die Verbundwerkstoffherstellung eine entscheidende Rolle, um eine drucklose Infiltration zu
ermdglichen und um Matrixporositat zu vermeiden.

2.7 Faserbeschichtung

2.7.1 Verfahren zur Faserbeschichtung

Die Norm DIN 8580 [Nor03a] definiert das Beschichten als ein Fertigungsverfahren. Eine fest
haftende Schicht wird aus einem formlosen Stoff auf ein Werkstlick aufgebracht, wobei der
Zustand des Beschichtungsstoffes unmittelbar vor dem Beschichten bestimmend ist.

In Anlehnung an [lIs10], [Ker00] kdnnen die Beschichtungsverfahren an Hand des Aggregat-
zustandes (fest, flissig und gasformig) des Beschichtungsstoffes eingeteilt werden. Die
Abbildung 22 gibt einen Uberblick liber prinzipielle Verfahren, die fiir eine Faserbeschichtung
geeignet sind.

Ausgangszu-
e fest fliissig gasférmig
schichtungs-
stoffes
Schlicker-/ Polymerbeschichtung Chemische Gaspha-
Pastenverfahren und Pyrolyse senabscheidung (CVD)
Physikalische Gaspha-
Elektrophorese Sol-Gel-Verfahren senabscheidung (PVD)

Stromlose
Abscheidung

Galvanische
Abscheidung

Abbildung 22: Ubersicht verschiedener Verfahren zur Faserbeschichtung

Die chemische Gasphasenabscheidung (Chemical Vapour Deposition — CVD) ist ein Be-
schichtungsverfahren aus dem gasférmigen Zustand. Es kénnen homogene und defektfreie
Faserschichten mit gleichmaRiger Schichtdicke, kontrollierter Mikrostruktur und chemischen
Aufbau hergestellt werden, ohne dass eine Briickenbildung zwischen den Einzelfasern und
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somit ein Verkleben des Fasergarnes eintritt. Daher wird das Verfahren zur Schichtauf-
bringung in der Arbeit ausgewahlt. Nachteilig sind die niedrigen Abscheideraten, die somit
resultierenden niedrigen Prozessgeschwindigkeiten und die hohen Anlagenkosten [Nas98],
[Sch04].

2.7.2 Grundlagen der chemischen Gasphasenabscheidung

Die chemische Gasphasenabscheidung (CVD) ist als Verfahren definiert, bei dem gasférmige
Precursoren durch Energiezufuhr in Form von Warme, Plasma oder Photonen unter Bildung
einer stabilen Feststoffkomponente zur Reaktion gebracht werden. Die Abscheidung bein-
haltet homogene Reaktionen in der Gasphase, heterogene Reaktionen auf der Substratober-
flache oder deren Kombination. Die Feststoffkomponente wird als Pulver in der Gasphase oder
als Schicht auf dem Substrat gebildet. Bei gewlinschter Schichtabscheidung ist die Pulver-
bildung zu unterdriicken [Cho03], [Hae87].

Verfahren, bei denen die Schichtbildung im Wesentlichen durch Diffusion in den Substratwerk-
stoff erfolgt, sind thermochemische Oberflachenbehandlungen und werden nicht zu den CVD-
Verfahren zugeordnet [Sch98].

Die fur die CVD-Abscheidung genutzten chemischen Reaktionen kdnnen prinzipiell in vier Re-
aktionstypen eingeteilt werden: Pyrolyse, Chemosynthese, Disproportionierung und Poly-
merisation. Die Einteilung hangt dabei von den eingesetzten Precursoren ab [Bro80], [Hae87],
[Pri9T7].

Prinzipiell kbnnen gasférmige, flissige oder feste Precursoren verwendet werden. Die fllssi-
gen oder festen Precursoren werden fiir die Abscheidung entsprechend verdampft. Oftmals
werden die Precursoren mittels eines Tragergasstromes verdinnt und in den Reaktor einge-
leitet [Kie95].

Folgende Anforderungen werden an die Precursoren gestellt [Cho03], [Pie99]:

¢ leicht verdampfbar

o stabil bei Raumtemperatur und nach der Verdampfung
o Reaktion bei geringen Temperaturen

e geringe Toxizitat, Explosivitat und Entflammbarkeit

e Kkeine aggressiven Nebenprodukte

e hohe Reinheit

e gute Lagerstabilitat

e kostengunstig

e gute Verfiigbarkeit

Als Precursoren finden vorwiegend Halogenide, Carbonyle oder Hydride Anwendung. Zudem
haben auch metallorganische Verbindungen, wie Alkyle, Alkoholate oder Diketonate, an Be-
deutung gewonnen [Kie95].
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Einteilung der CVD-Verfahren

Die CVD-Prozesse koénnen in verschiedene Verfahrensvarianten unterschieden werden
[Cho03]. Dabei kann eine Einteilung an Hand diverser Kriterien, wie z. B. die Art der Energie-
zufuhr oder der verwendete Reaktordruck, erfolgen (Tabelle 3).

Eine Variante des CVD-Prozesses ist die chemische Gasphaseninfiltration (Chemical Vapour
Infiltration — CVI), bei dem porose Substrate beschichtet bzw. infiltriert werden. Die Ab-
scheidung erfolgt auf der auleren und inneren Oberflache des Substrates. Das pordse Sub-
strat erfahrt somit eine Verdichtung [Pie99]. Die Beschichtung von Fasergarnen ist dabei ana-
log zum CVI-Verfahren, da das Fasergarn als poréses Substrat angesehen werden kann
[Hac07], [Rie12], [Stu91].

Tabelle 3: Einteilung der wichtigsten CVD-Prozesse
Kriterium CVD-Prozesse

TACVD (Thermal Activated Chemical Vapour Deposition)
Energiezufuhr PECVD (Plasma Enhanced Chemical Vapour Deposition)

PICVD (Photo Initiated Chemical Vapour Deposition)
LPCVD (Low Pressure Chemical Vapour Deposition)

Druck APCVD (Atmospheric Pressure Chemical Vapour Deposition)
Precursor MOCVD (Metalorganic Chemical Vapour Deposition)
Substrat CVI (Chemical Vapour Infiltration)

Abscheidemechanismus ALD (Atomic Layer Deposition)

Chemische und physikalische Grundlagen

Die chemischen und physikalischen Prozessgrundlagen der CVD-Abscheidung basieren auf
der Thermodynamik, dem Stofftransport und der Kinetik [Cho03].

Durch thermodynamische Betrachtungen wird abgeschatzt, ob eine Reaktion unter den gege-
ben Bedingungen (Temperatur, Druck, Konzentration) freiwillig ablauft. Zudem kénnen Ab-
schatzungen zu den optimalen Abscheidebedingungen durchgefiihrt werden [Pie99], [Xu10].

Der Stofftransport beinhaltet den Antransport der Precursoren an die Oberflache des Sub-
strates und den Abtransport der entstehenden Nebenprodukte und spielt somit fir die Ab-
scheidung eine wichtige Rolle. Der Stofftransport wird dabei im Wesentlichen von der Tem-
peratur sowie deren Verteilung, vom Druck, von der Volumenstromstarke, von der Gasart und
von der Reaktorgeometrie beeinflusst [Cho03].

Stromungsvorgange im Reaktor werden mit der Fluiddynamik beschrieben. Allgemein wird
zwischen drei Stromungsformen unterschieden, die mit Hilfe der dimensionslosen Knudsen-
Zahl abgegrenzt werden. Die Knudsen-Zahl Kn ist als das Verhaltnis zwischen mittlerer freier
Weglange [ des Gases und der charakteristischen Lange a der Reaktorbegrenzung definiert
[Wut04]:
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[
Kn =— (3)
a
Kn > 0,5: molekulare Strdomung
0,5 > Kn > 0,01: Ubergangsstrémung

Kn < 0,01: viskose Strdmung

Die zur Abschatzung der Strémungsformen benétigte mittlere freie Weglange [ Iasst sich tber
nachfolgende Gleichung bestimmen [Wut04]:

T-Cc'n
4-p

[= (4)
Dabei ist n die dynamische Viskositat, ¢ die mittlere Gasteilchengeschwindigkeit und p der
Druck.

Bei molekularer Stromung wechselwirken die Gasteilchen durch StoRRprozesse stark mit der
Reaktorwand, wohingegen bei viskoser Stréomung eine starke Wechselwirkung der Gas-
teilchen untereinander vorliegt [Wut04]. Fur CVD-Prozesse wird vorwiegend der viskose
Stromungsbereich genutzt [Kie95], [Pri97]. Die dimensionslose Reynolds-Zahl Re legt dabei
das Kriterium flr laminare und turbulente Strémungen fest, wobei ¢ die Dichte und v die
mittlere Stromungsgeschwindigkeit des Gases ist [Wut04]:

o-v-a
Re = 5
7 (5)
Re < 2300: laminare Strémung
Re > 4000: turbulente Strémung

Fir die meisten CVD-Prozesse wird eine laminare Strdomung bevorzugt. Eine turbulente Stré-
mung bewirkt zwar eine gute Durchmischung des Gases. Allerdings ergeben sich dadurch
lokale Konzentrationsschwankungen des Precursors, die zu einer variierenden Abscheiderate
fihren [Roc08], [Xu10].

Bei laminarer Strémung wird das Gas an der Reaktorbegrenzung durch Reibung abgebremst.
Die Stromungsgeschwindigkeit im Reaktor nimmt somit eine Verteilung Uber den Leitungs-
querschnitt ein (Abbildung 23, links) [Wut04]. Ein Geschwindigkeitsprofil bildet sich auch beim
Uberstromen des Substrates (Abbildung 23, rechts) aus, wobei die Geschwindigkeit direkt am
Substrat Null ist. Es kann zur Veranschaulichung eine Grenzschicht eingefuhrt werden. Die
Dicke der Grenzschicht § wird als Abstand zum Substrat definiert, wo 99 % der Uber-
strémungsgeschwindigkeit v erreicht werden und nimmt mit zunehmenden Uberstromungs-
weg x zu [Sch08]:

=
=

§=5- |— (6)

o
c
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& Grenzschichtdicke
X Uberstrémungsweg

\

Se~o Geschwindigkeits- Geschwindigkeitsprofil
——=——_ —\profil im Rohrreaktor Grenzschicht Uber dem Substrat
e —— Ger dom —
m———= Grenzschicht SUbSt@L——“_—g(‘X_) —
/" . - p
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Abbildung 23: Links: Geschwindigkeitsprofil im Rohrreaktor in Anlehnung an [Pie99], [Wut04];
rechts: Grenzschichtausbildung tiber dem Substrat in Anlehnung an [Sch06]

Der Stofftransport innerhalb der Grenzschicht erfolgt mittels Diffusion. Dieser Transportvor-
gang wird auch als Filmdiffusion bezeichnet (Abbildung 24, links). Die Diffusion findet dabei
infolge eines Konzentrationsgradienten (Fick’sche Diffusion) oder auch eines Temperatur-
gradienten (Thermodiffusion) statt [Bae13], [Fre15], [Rie12], [Sch04].

Der Stofftransport innerhalb der Poren ist ebenfalls diffusiv (Porendiffusion). Verschiedene
Diffusionsmechanismen sind hierbei zu unterschieden (Abbildung 24, rechts). Bei relativ klei-
ner mittlerer freier Weglange der Gasteilchen im Vergleich zur Porenbegrenzung liegt Normal-
Diffusion vor. Die Gasteilchen wechselwirken starker untereinander als mit den Porenwanden.
Im umgekehrten Fall, wenn die mittlere freie Weglange wesentlich groflier ist als die Poren-
begrenzung und somit die ZusammenstéRe der Gasteilchen mit den Porenwanden den Trans-
portvorgang starker beeinflussen, liegt Knudsen-Diffusion vor. Von konfigureller Diffusion wird
gesprochen, wenn sich die Porenbegrenzung in der Grofienordnung des Gasteilchens be-
findet. Als weiterer Diffusionsmechanismus ist die Oberflachendiffusion zu nennen. Der
Stofftransport erfolgt infolge von Gasteilchen, die auf der Festkdrperoberflache adsorbiert sind
[Res15], [Rie12], [Sch14].

Filmdiffusion Porendiffusion
e —

Grenzschicht

konfigurelle Oberflachen-

Normal-Diffusion Knudsen-Diffusion  Diffusion diffusion

auBere Oberflache duBere 7

Ober- -7

flache é

Pore

innere

Ober- |

flache
poroses Substrat poroses Substrat

Abbildung 24: Stofftransport durch Filmdiffusion und Porendiffusion

Die Kinetik liefert Aussagen uber die Geschwindigkeit des Abscheideprozesses und somit die
Abscheiderate. Wie in Abbildung 25 dargestellt, I1asst sich der Abscheideprozess flir eine che-
mische Gasphaseninfiltration in folgende Teilschritte untergliedern [Fit91], [Nas89], [Sch04]:
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1)
2)
3)

4)

o)
6)
7)
8)
9)

konvektiver Antransport der Precursoren infolge der Zwangsstromung

eventuell homogene Gasphasenreaktion zu reaktiven Zwischenprodukten
diffusiver Transport der Precursoren und Zwischenprodukte durch die Grenzschicht
(Filmdiffusion)

diffusiver Transport der Precursoren und Zwischenprodukte in die Poren (Poren-
diffusion)

Adsorption der Precursoren und Zwischenprodukte auf der Substratoberflache
Oberflachendiffusion und heterogene Oberflachenreaktion

Desorption gasférmiger Nebenprodukte

diffusiver Transport der Nebenprodukte aus den Poren (Porendiffusion)
diffusiver Transport der Nebenprodukte durch die Grenzschicht (Filmdiffusion)

10) konvektiver Abtransport der Nebenprodukte infolge der Zwangsstrémung

Die Teilschritte 5, 6 und 7 sind Vorgange, die unmittelbar auf der aufleren und inneren Ober-
flache des Substrates ablaufen. Sie werden der Mikrokinetik zugeordnet. Im Gebiet der
Makrokinetik sind zudem die Stofftransportvorgange in die kinetische Betrachtung mit ein-
bezogen [Res15].

Bulkstromung

S

—| Antransport der
— 5] Precursoren

1) konvektiver 10) konvektiver >
Abtransport der———

Nebenprodukte}

2) Gasphasen-
reaktion zu Zwi-
schenprodukten

Grenzschicht

P 5
3) Diffusion 9) Diffusion Film-
durch die durch die diffusion
Grenzschicht Grenzschicht

\ 4
auRere Oberflachel A
rrrnnnnnnd
_4) DlﬁUSlon Poren- 8) Diffusion 1), 3), 4), 8), 9), 10)-
in die diffusion |aus den
Porern Poreri Transportprozesse
5), 7):
Sorptionsprozesse
5) Adsorption 7) Desorption
IEICROLEMIENE 6) Oberflachenreaktio
2), 6):
chemische
poréses Substrat Reaktionen

Abbildung 25: Teilschritte der chemischen Gasphaseninfiltration in Anlehnung an [Fit91], [Nas89],

[Sch04]
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Der langsamste Teilschritt bestimmt die Kinetik des Gesamtprozesses. Prinzipiell kann jeder
Teilschritt geschwindigkeitslimitierend wirken. Welcher Teilschritt das ist, Iasst sich durch die
Prozessbedingungen beeinflussen [Mil15], [Pie99].

Beispielsweise ergibt sich flr einen thermischen CVD-Beschichtungsprozess eine charak-
teristische Kennlinie der logarithmischen Abscheiderate in Abhangigkeit der reziproken Pro-
zesstemperatur (Abbildung 26). Drei Bereiche (A, B und C) lassen sich unterteilen [Cho03],
[Kie95], [Mul15], [Rie12].

A
Bereich B

o | BereichC

T

2 Bereich A
©

<

(@]
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<

£

>
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Abbildung 26: Charakteristische Kennlinie der logarithmischen Abscheiderate in Abhangigkeit der
reziproken Temperatur (Arrhenius-Diagramm) in Anlehnung an [Cho03]

Nachfolgend sind die drei Bereich A, B und C beschrieben:

Bereich A:

Bei niedrigen Temperaturen ist die Geschwindigkeit der Oberflachenreaktion (einschliellich
Adsorption und Desorption) im Vergleich zur Geschwindigkeit des Stofftransports gering. Die
Oberflachenreaktion wirkt geschwindigkeitslimitierend. In diesem Bereich liegt somit Reak-
tionskontrolle vor. Die Abscheiderate hangt stark von der Temperatur ab und kann durch das
Arrhenius-Gesetz beschrieben werden. Die Konzentration der Precursoren bzw. der Zwi-
schenprodukte ist innerhalb der Grenzschicht und der Poren sehr gleichmaRig verteilt
(Abbildung 27, links). Dies fihrt dazu, dass eine sehr homogene Abscheidung innerhalb des
Porenvolumens erzielt wird. Aus diesem Grund wird die Gasphaseninfiltration in diesem
Arbeitsbereich ausgefuhrt.

Bereich B:

Bei héheren Temperaturen ist die Geschwindigkeit der Oberflachenreaktion gréRer als die Ge-
schwindigkeit des Stofftransports. Es liegt Stofftransportkontrolle vor. Die Porendiffusion
und/oder die Filmdiffusion wirken limitierend. Die lokale Abscheiderate wird stark durch die
Stofftransportvorgange beeinflusst und ist annahernd temperaturunabhangig. Es bildet sich
ein Konzentrationsprofil der Precursoren bzw. der Zwischenprodukte innerhalb der Poren
(Abbildung 27, mittig) und/oder der Grenzschicht (Abbildung 27, rechts) aus. Wenn die Po-
rendiffusion der geschwindigkeitsbestimmende Teilschritt ist, liegt ein starker Konzentrations-
abfall innerhalb des Porenvolumens vor. Die Precursoren bzw. Zwischenprodukte verarmen
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mit zunehmender Porentiefe. Eine Reduzierung der Abscheiderate verbunden mit der Aus-
bildung eines Schichtdickengradienten ist die Folge. Wenn die Filmdiffusion der geschwindig-
keitsbestimmende Teilschritt ist, findet keine Porendiffusion statt und die Reaktion verlauft an
der auReren Oberflache des pordsen Substrates.

Bereich C:

Mit nochmals zunehmender Temperatur sinkt die Abscheiderate. Dies kann damit erklart wer-
den, dass die homogene Gasphasenreaktion verbunden mit Pulverbildung in der Gasphase
den Prozess dominiert. Die Precursoren bzw. Zwischenprodukte verarmen, was zu einer re-
duzierten Abscheiderate fiihrt. Weitere Ursachen kénnen eine erhdhte Desorptionsrate der
Precursoren bzw. der Zwischenprodukte oder ein vorhandener Angriff korrosiv wirkender Ne-
benprodukte sein.

Limitierung durch Limitierung durch Limitierung durch
Oberflachenreaktion Porendiffusion Filmdiffusion
S S st
S |Bulk- iGrenz-|poréses S Bulk- iGrenz-|poréses S [Bulk- iGrenz-|poréses
& [stromunglschicht| Substrat & |stromunglschicht| Substrat & |stromunglschicht] Substrat
E T E i E‘
(®] o ©]
N4 ¥ X

&uBere Ober-

aulere Ober-
flache

auBere Ober-
flache

flache

Ortskoordinate Ortskoordinate Ortskoordinate

Abbildung 27: Ortsabhangige Konzentrationsverlaufe der Precursoren bzw. der Zwischenprodukte
innerhalb der Bulkstromung, der Grenzschicht und des porésen Substrates in
Anlehnung an [Mil15], [Sch14]

Schichtwachstum

Die Vorgange beim Schichtwachstum sind schematisch in Abbildung 28 dargestellt. Die
Precursoren bzw. die Zwischenprodukte werden durch Adsorption an die Oberflache ge-
bunden und reagieren dort. Durch Diffusionsvorgange kommt es zur Wanderung verbunden
mit einer Anlagerung an energetisch gunstigeren Positionen, wie z. B. Leerstellen, atomaren
Stufen oder Versetzungen. Weiterhin werden durch Zusammenstof3 Adsorptionscluster ge-
bildet. Diese sind der Ausgangspunkt fir die Keimbildung. Es folgt Keimwachstum, Koales-
zenz der Keime und Dickenwachstum der Schicht durch weitere Anlagerung und Reaktion der
Precursoren bzw. der Zwischenprodukte.

In Abhangigkeit der Grenzflachenenergien findet bei guter Benetzung das Wachstum der
Keime von Monolage zu Monolage statt. Die Wechselwirkung zwischen Schicht- und Sub-
stratatomen ist groRer als die Wechselwirkung der Schichtatome untereinander. Dieser
Wachstumsmechanismus wird als Frank-van-der-Merwe-Mechanismus  bezeichnet
(Abbildung 29, links). Bei nicht vorhandener Benetzung findet das Keimwachstum Uber trépf-
chenférmige Inseln statt. Hier ist die Wechselwirkung der Schichtatome untereinander gréer
als die Wechselwirkung zwischen den Schicht- und Substratatomen. Es liegt der Volmer-



2 Stand der Forschung 44

Weber-Mechanismus vor (Abbildung 29, rechts). Zwischen diesen beiden Wachstumsformen
existieren weitere Ubergangsformen.

Die Schicht ist zudem zusatzlichen Umwandlungsvorgangen unterworfen. Zum Beispiel wer-
den durch Versetzungsbildung Eigenspannungen abgebaut oder es tritt eine Rekristallisation
der Schicht ein [Fre15], [Fre87], [Kai02], [Pri97], [Ver84].

Adsorption{Desorption
Oberflachenreaktion/
Oberfléchtlandiffusion
[
Keimbildung und
Keimwachstum .
(2D oder 3D) S ugion
| Anlagerung an Adsorption Desorption
Koaleszenz 7 B. Stufen und
der Keime Versetzungen
. | Korngrenzen-/
Dicken- ° #/ Volumendiffusion
wachstum St @@ @0 0. .
T Ober- Ober-  Keimbildung \ @
Umwandlungsvorgange in der flachen- flachen- Inter-
Schicht (z. B. Diffusion, diffusion reaktion diffusion
Versetzungsbildung,
Rekristallisation) Substrat

Abbildung 28: Links: Teilprozesse bei der Schichtbildung in Anlehnung an [Fre15]; rechts: sche-
matische Darstellung der auf der Oberflache ablaufenden Teilprozesse in Anleh-
nung an [Ver84]

2D-Wachstum: Atomlage auf Atomlage 3D-Wachstum: Inselbildung
(Frank-van-der-Merwe-Mechanismus) (Volmer-Weber-Mechanismus)

Abbildung 29: Keimwachstum auf dem Substrat in Anlehnung an [Fre87]

Das Schichtwachstum und somit die Mikrostrukturausbildung wird stark von der Ab-
scheidungstemperatur (Diffusionsvorgange) und der Konzentration der abzuscheidenden
Komponenten (Ubersattigung) bestimmt. Verschiedene Strukturen sind bei Abscheidungs-
prozessen moglich [Cho03], [Xu10]:

o epitaktische Struktur

¢ polykristalline Struktur (kolumnar, globulitisch)
e amorphe Struktur

e Whisker

e (Pulver)
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2.7.3  Schichtkonzepte bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken

Fur siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Keramiken wurden zahlreiche Schichtkonzepte zur
Anpassung des Faser/Matrix-Interface entwickelt. Es kommen verschiedene Schichtwerk-
stoffe aber auch Schichtaufbauten zum Einsatz (Abbildung 30). Je vielschichtiger das An-
forderungsprofil ist, welches die Faserbeschichtung erfiillen muss, desto komplexer ist der
Schichtaufbau gestaltet.

Schichtwerkstoff » Schichtaufbau

N S S BN Porositat Einzelschicht
Si,N,
SiC
TiC
B,C

MAX-Phasen Multilayerschicht
Oxide

Gradierung Doppelschicht

Abbildung 30: Schichtkonzepte fir siliciumcarbidbasierte faserverstarkte Keramiken

Schichtwerkstoff

Um eine Enthaftung (Debonding) am Faser/Matrix-Interface zu erzielen, werden hauptsachlich
die Schichtwerkstoffe C (pyC — pyrolytischer Kohlenstoff) oder BN verwendet [Nat98]. Dabei
wird die gute Spaltbarkeit der schwach zueinander gebundenen Basalebenen fir die
Matrixrissablenkung ausgenutzt. Die Schichten werden auch als Gleitschichten bezeichnet.

C-Schichten sind dabei sehr vorteilhaft, um bruchzahe Verbundwerkstoffe zu erzeugen. Der
Hauptnachteil ist die geringe Oxidationsstabilitat. Die Reaktion mit dem Sauerstoff tritt bereits
ab ca. 500 °C ein und es entstehen gasformige Reaktionsprodukte (CO, COy). Dies fuhrt dazu,
dass sich am Faser/Matrix-Interface ein Spalt ausbildet. Fir die Verbundwerkstoffe ist insbe-
sondere der mittlere Temperaturbereich von ca. 700 — 800 °C kritisch, da hier eine starke De-
gradation am Interface auftritt (Pest-Phanomen). Erst im héheren Temperaturbereich ab ca.
900 °C setzt die Oxidation der SiC-Faser und SiC-Matrix ein und SiO» wird gebildet. Durch das
Reaktionsprodukt werden die vorhanden Risse und Spalte im Verbundwerkstoff versiegelt
(Selbstheilung) und eine weitere Sauerstoffdiffusion in den Verbundwerkstoff wird verhindert.
Eine gesteigerte Oxidationsstabilitat besitzen bordotierte C-Schichten. Durch Oxidation ent-
steht das fliissige Reaktionsprodukt B.O3 und vorliegende Risse und Spalte werden im mitt-
leren Temperaturbereich versiegelt. Zudem wird durch die Dotierung von Bor der graphitische
Charakter der Schicht erhoht [Jac99], [Nas04b], [Nas10], [Nat98].

Eine deutlich verbesserte Oxidationsbestandigkeit weisen BN-Schichten auf, wobei aber das
Oxidationsverhalten stark von der Struktur der Schicht abhangt. Kristalline BN-Schichten sind
wesentlich stabiler als amorphe BN-Schichten. Weiterhin reagiert das Reaktionsprodukt der
Schicht B.O3 mit dem Reaktionsprodukt der Faser und Matrix SiO. zu einem Borosilikatglas.
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Dieses versiegelt ebenfalls die Risse und fuhrt somit zu einer Selbstheilung. Die Zusammen-
setzung des Borosilikatglases ist aufgrund der Verfllichtigung des B,O3 zeitlich verandert. Un-
ter wasserhaltiger Atmosphare ist die Korrosion wesentlich kritischer als unter sauerstoff-
haltiger Atmosphéare. Das Reaktionsprodukt B-O3 verflichtigt sich als Borhydroxid, bevor sich
das Borosilikatglas ausbildet, welches den Spalt verschlieRen kann. Am kritischsten ist auch
hier der mittlere Temperaturbereich (700 — 800 °C). Eine Siliciumdotierung der BN-Schichten
fuhrt zu einer weiteren Steigerung der Korrosionsbestandigkeit. Die Sauerstoffdiffusion durch
SiO; ist um drei Groflenordnungen geringer als durch B;Os. Zudem ist die Flichtigkeit von
Siliciumhydroxid bei wasserhaltiger Atmosphare niedriger als die Fllichtigkeit von Borhydroxid
[Jac98], [Jac99], [Nat98], [St607], [Tre99].

MAX-Phasen (terndre Carbide und Nitride) sind aufgrund des hexagonalen Aufbaus mit
schwach zueinander gebundenen Basalebenen eine interessante Alternative zu C und BN.
Als Beispiel ist die Verbindung TisSiC. zu nennen. Die Schichtherstellung mittels konventio-
neller CVD ist allerdings schwierig. Zudem liegt die Tendenz vor, dass die Basalebenen senk-
recht zur Substratoberflache ausgerichtet sind, welches flr eine Rissablenkung ungiinstig ist
[Nas10]. Durch druckgepulste reaktive CVD-Abscheidung ist es gelungen, unorientierte
TizSiC,-Kristalle abzuscheiden [Jac10].

Oxidische Faserbeschichtungen stellen eine weitere Variante dar. Zum Beispiel sind Phyllo-
silikate und Phyllosiloxide durch ihren schichtartigen kristallinen Aufbau fur die Matrixriss-
ablenkung interessant. Allerdings ist die thermische Stabilitat dieser Werkstoffe limitiert und
die Kompatibilitdt zu SiC ist nicht geklart [Nas10]. Weiterhin werden Phosphate (LaPOj)
[Dae14], ZrO, [Lee03], [Li02] und SiO; [Lee98] als Schichtwerkstoff in Betracht gezogen.
Nachteilig bei oxidischen Schichten ist, dass diese nicht zur Selbstheilung fiihren. Vorliegende
Matrixrisse bleiben unverschlossen und eine weitere Diffusion der korrosiven Medien in den
Verbundwerkstoff kann erfolgen [Lut97], [Nat98].

Als Schichtwerkstoffe werden zudem weitere Nitride und Carbide in Kombination mit einer
Debondingschicht eingesetzt. Diese Werkstoffe sollen entweder als Barriere wirken, die
Oxidationsstabilitdt erhdhen oder die Selbstheilung verbessern. Insbesondere SiC und SisNs4
sind hierbei zu erwahnen, da sie SiO; als Reaktionsprodukt mit Sauerstoff bilden und SiO»
eine wirksame Barriere gegentber weitere Sauerstoffdiffusion darstellt [Nat98]. Aber auch wei-
tere borhaltige Verbindungen, wie z. B. B,C, werden fiir die Interfacegestaltung eingesetzt, da
sie B20O3 als Reaktionsprodukt mit dem Sauerstoff bilden [Nas04b], [Pig95].

Schichtaufbau

Fur die Gestaltung des Schichtaufbaus existieren mehrere Varianten. Die einzelnen Schichten
kédnnen chemisch gradiert oder pords gestaltet sein. Weiterhin sind neben der Interfacean-
passung als Einzelschicht auch Schichtkombinationen entweder als Doppelschicht oder
Multilayerschicht moglich.

Die chemische Gradierung von Schichten ist ein interessantes Konzept, um verbesserte
Eigenschaften zu generieren. Als Beispiel ist eine chemische Gradierung von C zu SiC zu
nennen. Der kohlenstoffreiche Bereich der Schicht an der Faserseite ist fiir die Rissablenkung
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verantwortlich, wobei der SiC-Bereich innerhalb der Gradierung an der Matrixseite eine ge-
steigerte Oxidationsstabilitat bewirkt [Agu93].

Porése Schichten werden fir die Rissablenkung genutzt. Um Porositat in der Schicht zu er-
zeugen, kann zum Beispiel der Kirkendall-Effekt ausgenutzt werden [Jac14]. Pordse Schichten
kénnen aber auch mit einem Schlickerverfahren hergestellt werden. Dabei wird dem eigent-
lichen Schichtwerkstoff eine flichtige Komponente zugesetzt, die im Nachgang entfernt wird
[Ogb97].

Mit steigenden Anforderungen werden Schichtkombinationen zur Interfaceanpassung einge-
setzt. Als Beispiel ist eine BN/SiC-Doppelschicht mit zusatzlich gesteigerter Oxidations-
stabilitat zu nennen [Mu14].

Ein weiteres Konzept sind Multilayerschichten, bei denen zwei Schichtwerkstoffe alternierend
aufgetragen werden. Schichten mit dem Aufbau (C-SiC),, (BN-SiC), oder (C-TiC), weisen ne-
ben der Rissablenkung auch eine verbesserte Oxidationsstabilitdt auf. Die Dicke der oxi-
dationsanfalligen Schichten ist in diesem Aufbau stark reduziert. Zudem bilden die Multi-
layerschichten Selbstheilungsphasen durch Oxidation aus [Ber99], [Bes00], [Nas10]. Auch oxi-
dische Schichten wurden als Multilayer abgeschieden und besitzen ein Rissablenkungs-
verhalten an den Schichtgrenzflachen [Lee98].

Bei der Fertigung der HiPerComp™-Verbundwerkstoffe (Firma GE) wirkt das fliissige Silicium
sehr korrosiv bezuglich der Verstarkungsfasern. Die Faserbeschichtung muss somit zusatzlich
die Fasern schitzen. Aus diesem Grund wurde ein Multilayerschichtsystem mit den funf
Schichten C/BN/C/SisN4/C entwickelt [Cor06]. Dabei wirkt BN als Debondingschicht und SizN4
als Schutzschicht vor dem flissigen Silicium. Die erste C-Schicht wird appliziert, um die Faser
vor dem Angriff korrosiver Nebenprodukte der BN-Abscheidung zu schitzen. Die zweite
Kohlenstoffschicht ist flr die Abscheidung einer geschlossenen SisN4-Schicht notwendig, da
auf der BN-Schicht eine ungentgende Keimbildung vorliegt. Weiterhin dient die zweite C-
Schicht als Getter, wenn flissiges Silicium durch Defekte der SisN4-Schutzschicht dringt.
Durch SiC-Bildung werden die Defekte verschlossen. Die dritte C-Schicht auf der Aulenseite
fordert die Benetzung bei der Verbundwerkstoffherstellung.
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3 Zielsetzung

Wie im Stand der Forschung dargelegt, ist das Flussigsilicierverfahren ein komplexer Ferti-
gungsprozess. Eine anforderungsgerechte Auslegung des Verbundwerkstoffes (Verbund-
werkstoffdesign) ist durch viele Variablen innerhalb der gesamten Fertigungskette gegeben
(Abbildung 31). Die Einfllisse aller Variablen und deren komplexe Wechselwirkungen sind zum
Teil noch nicht erforscht. Das Ziel der Arbeit ist, die Matrix durch die verwendeten Matrix-
polymere (Matrixdesign) sowie das Faser/Matrix-Interface durch das Aufbringen von Faser-
beschichtungen (Interfacedesign) bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken de-
finiert zu gestalten.

Variablen beim Fliissigsilicierprozess

Verstarkungs-
fasern

Faserart / -lange,
textil. Halbzeug,
ggf. Preform

Vorbehandlung
physikalisch
oder chemisch

oL

Matrixpolymere
Polymerart,

ggf. Harteranteil,
ggf. Zuschlag-
stoffe

Beschichtung
Art des Schicht-
werkstoffes,
Schichtaufbau,
Schichtdicke

| I Formgebung
Fertigungsver-

fahren

Art des Ferti-

gungsverfahrens,
Zeit, Temperatur,

Zeit,

L2

Druck,

Druck, Atmos-

Silicium
Reinheit, ggf.
zus. Legierungs-
elemente

v

phére

Temperung
Temperatur,

Atmosphére

Pyrolyse Silicierung
Zeit, Zeit,
Temperatur, Temperatur,
mp| Druck, mp| Druck,
Atmosphare, Atmosphare,
Bauteil- Bauteil-
fixierung fixierung,
Si-Dosierung,
Si-Zufiihrung

Verbundwerkstoffdesign

v

faserverstarkter Kunststoff

Faser: Zusammensetzung und
Struktur der Faser, Faseran-
ordnung, Faserlédnge

Matrix: Zusammensetzung und
chemische Struktur des Polymers,
Vernetzungsgrad, Poren, Risse

Faser/Matrix-Interface:

Bindung

Grenzschichten, Faser/Matrix-

faserverstarkter Kohlenstoff

Faser: Zusammensetzung und
Struktur der Faser, Faseran-
ordnung, Faserlédnge

Matrix: Kohlenstoffstruktur, Poren,
Risse

Faser/Matrix-Interface:
Grenzschichten, Faser/Matrix-
Bindung

siliciumcarbidbasierte faserver-
stérkte Keramik

Faser: Zusammensetzung und
Struktur der Faser, Si-Angriff,
Faseranordnung, Faserlédnge

Matrix: Anteile und Struktur der
Komponenten (hauptséachlich C,
Si, SiC), Poren, Risse

Faser/Matrix-Interface:
Grenzschichten, Si-Angriff,
Faser/Matrix-Bindung

Abbildung 31: Ubersicht (ber die Variablen beim Flissigsilicierverfahren zur anforderungs-
gerechten Auslegung des Verbundwerkstoffes (Verbundwerkstoffdesign)

Nachfolgend wird auf die einzelnen Teilziele der Arbeit eingegangen.

Teilziel: Matrixdesign

Das als Kohlenstoffprecursor eingesetzte Matrixpolymer spielt bei der Matrixgestaltung im Ver-
bundwerkstoff eine entscheidende Rolle. Fur das Flussigsilicierverfahren werden als Matrix-
polymer vorwiegend Phenolharze eingesetzt [Hei03]. In der Literatur sind bisher nur wenige
detaillierte Untersuchungen bekannt, die die Wirkung des Phenolharzes auf die Mikro-
strukturentwicklung aufzeigen [Muc07a], [Muc09], [Yan09].



3 Zielsetzung 49

Kommerzielle Phenolharze sind in verschiedenen Varianten und Qualitaten verfligbar, wobei
nicht alle Harze fiir den Einsatz im FlUssigsilicierverfahren geeignet sind. Die Phenolharze
unterscheiden sich stark in ihren Verarbeitungseigenschaften. Weiterhin fiihren verschiedene
Phenolharze in den Zwischenstufen des FlUssigsilicierverfahrens zu einer unterschiedlichen
Mikrostruktur. Dies wirkt sich auf das Silicierverhalten und somit die Zusammensetzung der
Matrixanteile (C, SiC, Si) im Endverbund aus.

Ziel ist es, den Einfluss der Matrixpolymere beim Flissigsilicierverfahren aufzuklaren. Weiter-
hin ist eine genaue Kenntnis der Phasenzusammensetzung der Matrix im Endverbund not-
wendig, um Ruickschlisse auf die Matrixpolymere aber auch auf die Prozessparameter ziehen
zu konnen. Die dadurch gewonnenen Aussagen liefern ein Werkzeug, die Matrix im Flissig-
silicierverfahren definiert zu gestalten.

Teilziel: Interfacedesign

Matrixpolymere, die im Flussigsilicierverfahren weitestgehend zu SiC konvertieren, sind flr die
Herstellung von SiC/SiC-Verbunden interessant. Um fur diese Verbunde eine hohe Scha-
denstoleranz und Bruchzahigkeit einzustellen, ist eine Reduzierung der Faser/Matrix-Bindung
notwendig. Zudem werden die Fasern bei der Siliciuminfiltration korrosiv belastet und es
kommt zur Faserdegradation.

Ein weiteres Ziel stellt daher die Entwicklung einer funktionalen Faserbeschichtung zur Inter-
faceanpassung bei SiC/SiC-Verbunden dar. Die Faserbeschichtung muss dabei eine Rissab-
lenkung am Faser/Matrix-Interface (Debonding) bewirken und die Faser vor dem Silicium-
angriff schitzen.

Eine einzelne Schicht allein kann diese Anforderungen nicht realisieren. Daher wird im Rah-
men der Arbeit zur Rissablenkung eine BN-Schicht entwickelt. Die Funktionalitédt dieser
Schicht innerhalb des Verbundwerkstoffes wurde bereits hachgewiesen. Als Schutz gegen-
Uber dem flissigen Silicium wird eine SisNs-Schicht entwickelt. Flissiges Silicium kann bei
einer Temperatur von 1415 °C nur ca. 0,0135 Atom% Stickstoff auflésen. Daher ist zu er-
warten, dass ein Auflésungsvorgang der SisN4-Schicht im Kontakt mit flissigem Silicium stark
limitiert ist [Oka05]. Auch die Untersuchungen von Duffy [Duf80] haben gezeigt, dass SizN4 im
Vergleich zu anderen Werkstoffen eine gute Bestandigkeit gegentber flissigem Silicium auf-
weist.

Die Faserbeschichtung wird mittels chemischer Gasphasenabscheidung auf kommerziellen
SiC-Fasern aufgebracht. Als Precursoren fur die BN-Schicht werden die Gase Diboran (B2Hs)
und Ammoniak (NHs) und fir die SisNs-Schicht Silan (SiH4) und Ammoniak (NHs) verwendet.
Die BN- bzw. SisN4-Schichtabscheidung mit diesen Precursoren ist bereits in der Literatur sehr
gut untersucht [Ada80], [Ess94], [Gom93], [Gom96] bzw. [Sem97], [Ste77], [Tem98], [Yac99].

Eine Verwendung dieser Precursoren zur Faserbeschichtung ist nicht bekannt und stellt somit
eine Weiterentwicklung gegenlber dem Stand der Forschung dar. Bisher werden chlorhaltige
Precursoren eingesetzt [Cor06], welche wahrend der Reaktion korrosive Nebenprodukte (HCI)
bilden und somit eine Faserdegradation bewirken.
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4 Versuchsdurchfihrung

4.1 Untersuchung zum Einfluss des Matrixpolymers im
Flussigsilicierverfahren

4.1.1 Vorgehensweise

Vier verschiedene Harze werden ausgewahlt, um den Einfluss des Matrixpolymers im Flis-
sigsilicierverfahren aufzuklaren. Es kommen zwei Resole und ein Novolak zum Einsatz. Wei-
terhin wird ein Cyanatesterharz mit in Betracht gezogen. Dieses hat sich zur Herstellung von
C/C-Verbunden als vielversprechend erwiesen [Aba03] und wurde bisher fir den Einsatz im
Flissigsilicierprozess noch nicht evaluiert. Bei der Verbundwerkstoffherstellung wird der
gleiche Laminataufbau verwendet. Die Mikrostrukturausbildung in Abhangigkeit der Matrix-
polymere wird Uber alle Prozessstufen hinweg eingehend betrachtet und die resultierende
Matrixzusammensetzung des Endverbundes wird diskutiert. Erganzend wird der Einfluss der
Matrixpolymere auf die mechanischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe aufgezeigt. An
einem ausgewahlten Verbundwerkstoff wird eine vertiefende Phasenanalyse durchgefiihrt.

4.1.2 Ausgangsmaterialien

4.1.2.1 Kohlenstofffasern

Als Verstarkungsmaterial kam ein leinwandbindiges Kohlenstofffasergewebe der Firma R&G
Faserverbundwerkstoffe zur Anwendung (Tabelle 4). Das Gewebe besteht aus der Kohlen-
stofffaser HTA40 von Toho Tenax [Toh], welche eine HT-Faser auf PAN-Basis ist. Das
Kohlenstofffasergewebe wurde teilweise durch eine thermische Behandlung bei 600 °C unter
Argonatmosphare (Rohrofen CTF 12/65, Fa. Strohlein) entschlichtet.

Tabelle 4: Angaben zum verwendeten Kohlenstofffasergewebe der Firma R&G Faserverbund-
werkstoffe
Fasername HTA40 (Toho Tenax)
Zugfestigkeit [MPa] 3950
E-Modul [GPa] 238
Faser
Bruchdehnung [%] 1,7
Einzelfaserdurchmesser [um] 7
Dichte [g/cm?] 1,76
Filamentanzahl 3000
Garn
Feinheit [tex] 200
Bindung Leinwand
Gewebe Flachenmasse [g/m?] 160
Fadenzahl in Kette und Schuss [Faden/cm] |4
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4.1.2.2 Matrixpolymere

Vier verschiedene Matrixpolymere wurden zur Verbundwerkstoffherstellung ausgewahlt. Ei-
nen Uberblick gibt die Tabelle 5.

Es wurde das kommerzielle Cyanatesterharz PT-30 der Firma Lonza eingesetzt (CE-Harz).
Weiterhin kamen zwei kommerzielle Phenolharze, ein Resol (PF-Harz 1) und ein Novolak (PF-
Harz 3), der Firma Dynea Erkner zur Anwendung. Zur Vernetzung wurden dem Novolak
15 m% Hexamethylentetramin hinzugegeben.

Das Resol PF-Harz 2 war eine Eigensynthese, wobei ein molares Mischungsverhaltnis zwi-
schen Formaldehyd und Phenol von 2 : 1 und die Basiskatalysatoren NaOH und KOH genutzt
wurden. Die Reaktionstemperatur betrug 70 — 80 °C und die Reaktionszeit 4 h [Kim11].

Tabelle 5: Matrixpolymere

Abkurzung | Harzname Hersteller | Harztyp E:;s;:j;ét :laiiT:ttZISiC:;igf (? F"-AJ ] Erhe:ZI (%]
CE-Harz |PT-30 Lonza ecgl’:e::;-rz 2;? Ct:)ei - -
PF-Harz 1 | EXP 5E 2904U E:’;ne; Eﬁ::lc;lharz ;glgbei 78,3 16,7
PF-Harz 2 |Eigensynthese |— Eﬁzglo’lharz - - -
PF-Harz 3 |Prefere 943990 Ef;neear ':E;":;Earz ggfé’ei 66,8 0,14

4.1.2.3 Silicium

Fur die Silicierung wurde ein Siliciumgranulat mit einer Reinheit von 99,999 % von der Firma
Alfa Aesar verwendet.

4.1.3 Verbundwerkstoffherstellung

4.1.3.1 Formgebung

Ein Kreuzverbund aus 12 einzelnen Kohlenstofffasergewebelagen mit der Laminat-
konstruktion (0/90)+2r wurde mittels Handlaminierverfahren hergestellt. Bei diesem Verfahren
erfolgt der Laminataufbau innerhalb eines Werkzeuges Lage flr Lage. Dabei wird das Harz
auf die jeweilige Gewebelage mit einem Pinsel aufgetragen. Durch eine Riffelwalze kann eine
zusatzliche Trankung und Entliftung der Gewebelagen realisiert werden. Das CE-Harz wurde
aufgrund der hohen Viskositat bei einer Temperatur von 80 °C verarbeitet, wohingegen die
PF-Harze bei Raumtemperatur laminiert wurden.
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Um eine entsprechende Entformung der Laminate aus dem Werkzeug nach der Vernetzung
zu gewabhrleisten, wurde flr die Verarbeitung des CE-Harzes das Trennmittel Chem-
lease® Fc500 der Firma Chem Trend und fir die Verarbeitung der PF-Harze das Trennmittel
TREN'S V 100 mod der Firma Haufler Composites eingesetzt.

Die Vernetzung der Laminate erfolgte im Autoklav (Autoklav 4556, Fa. Parr Instrument) unter
Argon als Schutzgasatmosphére. Fiir das CE-Harz basierte Laminat wurde ein Uberdruck von
20 bar und fiir die PF-Harz basierten Laminate wurde ein Uberdruck von 45 bar zu Beginn des
Versuches eingestellt. Die verwendeten Temperatur-Zeit-Profile zur Vernetzung sind in
Tabelle 6 und Tabelle 7 zusammengefasst.

Tabelle 6: Temperatur-Zeit-Profil zur Vernetzung des Laminats aus dem CE-Harz
Programmstufe |Temperaturfihrung | Temperaturbereich

1 Heizen (1 K/min) Raumtemperatur—185°C

2 Halten (3 h) 185°C

3 Heizen (1 K/min) 185°C—-200°C

4 Halten (1 h) 200°C

5 Heizen (2 K/min) 200°C-270°C

6 Halten (1 h) 270°C

7 Abkuhlen (passiv) 270 °C — Raumtemperatur
Tabelle 7: Temperatur-Zeit-Profil zur Vernetzung der Laminate aus den PF-Harzen
Programmstufe |Temperaturfihrung | Temperaturbereich

1 Heizen (1 K/min) Raumtemperatur—80 °C

2 Halten (1 h) 80°C

3 Heizen (1 K/min) 80°C-120°C

4 Halten (1 h) 120°C

5 Heizen (1 K/min) 120°C-160°C

6 Halten (1 h) 160 °C

7 Abkuhlen (passiv) 160 °C — Raumtemperatur

4.1.3.2 Pyrolyse

Die Pyrolyse der CFK-Verbunde erfolgte in dem Rohrofen CTF 12/65 der Firma Strohlein. Um
den Abtransport der Abbauprodukte sicherzustellen und eine Oxidation der Proben zu ver-
hindern, wurde wahrend der Pyrolyse ein konstanter Argonstrom eingestellt. Die Temperatur-
Zeit-Profile zur Pyrolyse der CFK-Verbunde aus dem CE-Harz bzw. den PF-Harzen sind in
Tabelle 8 bzw. Tabelle 9 dargestellt. Die Temperaturfihrung wahrend des Prozesses wurde
der thermischen Umsetzung des Harzes angepasst. Der Temperaturbereich mit dem groéften
Massenabbau der Harze wurde mit einer sehr geringen Heizrate durchfahren, um Delamina-
tionen infolge von Schrumpfungsspannungen zu vermeiden und die Diffusion der Abbau-
produkte bis zur Oberflache der Probe zu gewahrleisten.
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Tabelle 8: Temperatur-Zeit-Profil zur Pyrolyse des CFK-Verbundes aus dem CE-Harz
Programmstufe | Temperaturfihrung | Temperaturbereich

1 Heizen (5 K/min) Raumtemperatur—270 °C

2 Halten (0,5 h) 270°C

3 Heizen (0,5 K/min) 270°C-700°C

4 Halten (0,5 h) 700 °C

5 Heizen (1 K/min) 700°C-960°C

6 Halten (1 h) 960 °C

7 Abkuhlen (passiv) 960 °C — Raumtemperatur
Tabelle 9: Temperatur-Zeit-Profil zur Pyrolyse der CFK-Verbunde aus den PF-Harzen
Programmstufe | Temperaturfihrung | Temperaturbereich

1 Heizen (1,33 K/min) |Raumtemperatur—300 °C

2 Halten (1 h) 300°C

3 Heizen (0,5 K/min) 300°C-600°C

4 Halten (1 h) 600 °C

5 Heizen (1 K/min) 600 °C—-960°C

6 Halten (1 h) 960 °C

7 Abkuhlen (passiv) 960 °C — Raumtemperatur

4.1.3.3 Silicierung
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Abbildung 32: Links: Vakuumofen; rechts oben: Prozessparameter (Temperatur, Druck, Heiz-
leistung) wahrend der Silicierung; rechts unten: Si-Aufschiittung auf einer C/C-
Probe
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Die Silicierung der C/C-Verbunde wurde in einem Eigenbau-Vakuumofen (Abbildung 32, links)
bei einer Temperatur von > 1414 °C durchfiihrt. Die Anlage ist mit einer C/C-Widerstands-
heizung ausgestattet. Der Heizprozess erfolgte leistungsgeregelt (Abbildung 32, rechts oben).
Es wurde eine Schwerkraftsilicierung durchgefiihrt, wobei das Siliciumgranulat auf der C/C-
Probe auflag (Abbildung 32, rechts unten).

4.1.4  Charakterisierungsmethoden

4.1.4.1 Charakterisierung des Matrixpolymers

Der Massenabbau der unvernetzten Harze in Abhangigkeit der Temperatur und Zeit wurde
mittels thermogravimetrischer Analyse (TG) charakterisiert. Das Gerat STA 409 C der Firma
NETZSCH kam zum Einsatz. Die Harze wurden mit 10 K/min bis zu einer Temperatur von
1000 °C unter Argonatmosphare aufgeheizt.

4.1.4.2 Prozessbegleitende Untersuchungen

Bestimmung des Faservolumenanteils

Der Faservolumenanteil ¢, gibt das Verhaltnis von Faservolumen V; zum Verbundwerk-
stoffvolumen V. an. Bei Kenntnis des Laminataufbaus Idsst sich der Faservolumenanteil nach
folgender Gleichung ermitteln [Kre0O0Db]:

Yr=7= ; (7)

Dabei sind die Einzellagenanzahl im Laminat N, die Flachenmasse des textilen Halbzeugs F,,
und die Dichte der Faser o gegebene GroRen. Die Messgrole ist die Dicke des Laminats D,

welche mit einem Messschieber bei den hergestellten CFK-Verbunden bestimmt wurde.

Bestimmung der MaRanderung wahrend der Pyrolyse

In [KreO0b] wurde festgestellt, dass eine Malanderung wahrend der Flissigsilicierung unbe-
deutend ist. Die hauptsachliche MaRanderung des Verbundwerkstoffes tritt wahrend der Py-
rolyse ein, wobei sich die Abmessungen entsprechend der Faseranordnung im Verbund-
werkstoff andern.

Die relative Malanderung in x-Richtung 4l, .., (Probenbreite), y-Richtung 41, .., (Proben-
lange) und z-Richtung 41, ..., (Probendicke) des Laminats ergibt sich aus nachfolgenden Glei-
chungen:

l ,C/C _l ,CFK
Alx,rel = X/ZTI: (8)
X,

bycic = lycr

Aly e = lyT 9)
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lz,C/C - lz,CFK

Ao = (10)

lZ,CFK

Lecris lycrx und I, cpi sind die Abmessungen der CFK-Probe in x-, y- und z-Richtung und
Lecscr lycjc und I, ¢ /¢ sind die Abmessungen der C/C-Probe in x-, y- und z-Richtung. Die Ab-
messungen wurden mit dem Messschieber ermittelt.

Bestimmung der Massenanderung wahrend der Pyrolyse und Silicierung

Infolge der Pyrolyse kommt es zu einem Massenverlust des Verbundwerkstoffes. Der relative
Massenverlust Am ¢, errechnet sich aus der Gleichung [Kre00b]:

Mc/c — Mcrk
Amecrel = B (11)

mcpy ist dabei die Masse des CFK-Verbundes und m . ist die Masse des C/C-Verbundes.

Die Massenanderung, die wahrend des Silicierprozesses eintritt, entspricht der aufge-
nommenen Siliciummenge. Die relative Massenanderung 4Amc c_sicrer 18sst sich durch fol-

gende Gleichung bestimmen:
Mc/c-sic — Mcyc

Ame c—sicrel = me e (12)

mc c—sic ist die Masse des C/C-SiC-Verbundes. Die Wagung der Einzelmassen erfolgte mit
der Waage MS403S der Firma Mettler-Toledo.

Bestimmung der offenen Porositat und der Rohdichte

Die offene Porositat /1, ist das Verhaltnis des Volumens der offenen Poren V,, zum Roh-
volumen des pordsen Verbundwerkstoffes. Das Rohvolumen bezeichnet dabei das Gesamt-
volumen einschlieB3lich der Volumina der offenen und geschlossenen Poren. Das Rohvolumen
ist somit dem Verbundwerkstoffvolumen V. gleichzusetzen. Die Rohdichte g, gibt das Verhalt-
nis der Masse des Verbundwerkstoffes m,. zu seinem Rohvolumen an. Die offene Porositat
und die Rohdichte kénnen durch die Auftriebsmethode (Archimedisches Prinzip) und Flissig-
keitsimpragnierung bestimmt werden. Das Verfahren ist fir keramische Verbundwerkstoffe in
der Norm DIN EN 1389 [Nor03b] standardisiert. Es wird die Masse der trockenen Probe m,,
die scheinbare Masse der in FlUssigkeit eingetauchten Probe m, und die Masse der mit Flus-
sigkeit impragnierten Probe m; gemessen. Die offene Porositat 11, berechnet sich nach fol-
gender Gleichung:
mz —my

Yoo
=y =y, 1o

Die Rohdichte g, der porésen Probe ist durch folgende Gleichung festgelegt, wobei g; die
Dichte der Flussigkeit angibt:

me my

Qb=7C=—m3_mZQL (14)
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Zur Wagung der drei Massen wurde die Waage XS205 von der Firma Mettler-Toledo genutzt.
Als Flissigkeit kam mit einem Netzmittel versetztes destilliertes Wasser zur Anwendung. Die
offene Porositat und die Rohdichte wurden von den C/C- und C/C-SiC-Verbunden gemessen.

4.1.4.3 Mikrostruktur- und Phasenanalyse der Verbundwerkstoffe

Licht- und Rasterelektronenmikroskopie

Es wurden Querschliffe zur Mikrostrukturuntersuchung der verschiedenen Verbundwerkstoffe
hergestellt. Aufgrund der Porositat der Verbundwerkstoffe war eine Vakuumimpragnierung mit
einem kaltaushartenden Epoxidharz (Specifix 20 von der Firma Struers) zur Einbettung not-
wendig. Die Schliffpraparation erfolgte bis zu einer Polierstufe von 1 um. Zusatzlich kamen
auch Bruchflachen fir die Charakterisierung zur Anwendung.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen (LM) wurden unter Hellfeldabbildung mit dem inversen
Auflichtmikroskop GX51 der Firma Olympus durchgefihrt. Zur Bilddokumentation wurde eine
digitale Kamera (Dig 3300) und das Bildanalysesystem Olympus Stream der Firma Olympus
verwendet. Laserintensitdtsaufnahmen wurden mit dem konfokalen Laserscanningmikroskop
(LSM) VK-X200 von der Firma Keyence erstellt.

Fur die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen (REM) kamen die Gerate
LEO 1455VP und NEON 40EsB der Firma Zeiss zum Einsatz. Die Bildaufnahme erfolgte mit
einem Sekundar- (SE und Inlens) sowie Rulckstreuelektronendetektor (RE). Zur Element-
analyse wurde die energiedispersive Rontgenanalyse (EDXS) genutzt.

Transmissionselektronenmikroskopie

Zur Probenpraparation fir die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde eine Ziel-
praparation mittels fokussierten lonenstrahl (Focused lon Beam —FIB) durchgefiihrt. Hierflr
kam die FIB-Saule des Gerates NEON 40EsB von Zeiss zur Anwendung. Dabei wurde eine
Lamelle aus einem Querschliff eines exemplarisch ausgewahlten C/C-SiC-Verbundes (PF-
Harz 1) entnommen, so dass die Kohlenstofffasern im Siliciuminfiltrations- und Reaktions-
gebiet quergeschnitten sind.

Zur Lamellenpraparation wurde eine Platinschutzschicht auf dem Schliff lonenstrahl-induziert
abgeschieden. Im Anschluss erfolgten das Freidlinnen der Lamelle sowie das Freischneiden
mit dem lonenstrahl. Die Lamelle wurde mit der Lift-Out-Methode in situ enthommen. Dazu
wurde sie an eine Manipulatorspitze angeschweifit und an ein TEM-Netzchen Ubertragen. An-
schlielend wurde die Lamelle bis zur Elektronentransparenz gedinnt und entsprechend po-
liert.

Die TEM-Untersuchungen erfolgten mit dem Gerat HITACHI H8100 bei einer Be-
schleunigungsspannung von 200 kV. Fir die Feinbereichselektronenbeugung (Selected Area
Electron Diffraction — SAED) kam eine Blende zum Einsatz, mit der ein kreisformiger Proben-
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ausschnitt mit einem Durchmesser von 600 nm erfasst wurde. Die Auswertung der Poly-
kristallbeugungsmuster erfolgte an Hand modellierter Ringmuster auf Basis rontgendiffrakto-
graphischer Daten.

Rontgendiffraktometrie

Das Verfahren der Rdntgendiffraktometrie (X-Ray Diffraction — XRD) beruht darauf, dass
Rontgenstrahlung an einem Kristallgitter gebeugt wird und interferiert. Die Bragg'sche
Gleichung definiert dabei die Interferenzbedingung bei der Beugung an einer Netzebenen-
schar mit dem Netzebenenabstand d im Kristallgitter [Bor13]:

n-A=2-d-sin(6) (15)

n ist die Beugungsordnung, A die Wellenlange der Rontgenstrahlung und 6 der Winkel zwi-
schen der Einfallsrichtung des Réntgenstrahls und der Netzebenenschar.

Die Messung wurde mit dem Rontgendiffraktometer D5000 der Firma Siemens unter Verwen-
dung von Cu Kg-Strahlung exemplarisch an der C/C-SiC-Probe aus dem PF-Harz 1 durchge-
fUhrt.

Raman-Mikroskopie

Der Raman-Effekt beruht auf einer inelastischen Streuung von Licht an Materie. Dabei kommt
es zur Energielibertragung zwischen den Photonen und den Schwingungen in Molekilen bzw.
den Gitterschwingungen (Phononen) in kristallinen Festkérpern. Dies geschieht unter der
Voraussetzung, dass sich die Polarisierbarkeit andert. Im Spektrum wird die Energiedifferenz
in Bezug zur Anregungsenergie aufgetragen. Die Lage der charakteristischen Peaks im
Raman-Spektrum korreliert dabei mit den diskreten Energiezustdanden der Molekil-
schwingungen bzw. der Gitterschwingungen [K6h12], [Sie66].

Fur die Raman-mikroskopischen Untersuchungen kam das Gerat inVia Raman Mikroskop von
der Firma Renishaw zum Einsatz. Zur Erstellung des spektroskopischen Mappings wurde ein
frequenzverdoppelter Nd:YAG-Laser mit einer Wellenlange von 532 nm und einer maximalen
Leistung von 100 mW verwendet. Die Messungen erfolgten mit einer Laserleistung von 10 %,
um Probenschadigungen zu vermeiden. Es wurde exemplarisch der Querschliff der C/C-SiC-
Probe aus dem PF-Harz 1 ausgewahlt. Die Probe wurde zusatzlich vibrationspoliert, um Pra-
parationsartefakte in oberflachennahen Bereichen zu minimieren. Fiir das Scanning der Probe
wurde ein Messfeld von 150 x 150 Pixel? festgelegt. Die Abrasterung erfolgte bei eingestelltem
100x-Objektiv mit einer Schrittweite von 0,2 um.

Zur Mappingdarstellung wurden charakteristische Peaks der Komponenten in den beim Scan-
ning gewonnenen Einzelspektren gefittet. Der Peakfit erfolgte Uber eine gemischte Gaul3-
Lorentz-Kurve unter Berlcksichtigung einer linearen Basislinie. Die Uber den Fit gewonnenen
Peakflacheninhalte wurden im Mapping unter Verwendung einer Graustufenskala visualisiert.

Nachfolgend werden die beim Mapping herangezogenen einzelnen Komponenten Kohlenstoff,
Siliciumcarbid und Silicium beschrieben:
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Kohlenstoff:

Graphit ist durch den G-Peak (G = Graphit) bei einer Wellenzahl von 1580 cm™' gekenn-
zeichnet. Er entsteht aufgrund der Wechselwirkung an Gitterschwingungen der sp?-hybridi-
sierten Kohlenstoffatome in der Basalebene. Bei Stérungen und Defekten im Kristall tritt der
zusatzliche D-Peak (D = Disorder) bei einer Wellenzahl von 1355 cm-' in Erscheinung, welcher
ein Mal fir die Defektdichte der Basalebenen darstellt. Der D-Peak entsteht vorwiegend durch
Kohlenstoffatome am Rand der Basalebene. Er wird auch mit sp3-hybridisierten Kohlenstoff-
atomen in Verbindung gebracht. Das Intensitatsverhaltnis des G-Peaks zum D-Peak ist pro-
portional zur KristallgroRe [Bla14], [Her05], [Mar14], [Tui70].

Um die Kohlenstoffkomponente im Spektrum entsprechend abzubilden, wurden in Anlehnung
an [Her05] vier Peaks mit folgenden Peakpositionen gefittet: 1600 +20cm™ (G-Peak),
1500+20cm™, 1340+ 20 cm™ (D-Peak) und 1190 £ 20 cm-'. Die Ursachen der zusatzlichen
Peaks sind in Sadezky [Sad05] beschrieben. Fir die Mappingdarstellung wurde nur der G-
und D-Peak genutzt.

Siliciumcarbid:

Der Siliciumcarbid-Polytyp kann gut mittels Raman-Spektroskopie identifiziert werden, da je-
der Polytyp durch charakteristische Peaks gekennzeichnet ist. Eine Ubersicht ist in Nakashima
[Nak97] gegeben. Zum Beispiel weist das kubische 3C-SiC zwei charakteristische Peaks bei
einer Wellenzahl von 972 cm™' und 796 cm™' auf. Haufig wird zudem noch ein Nebenpeak bei
ca. 766 cm™' festgestellt. Der Nebenpeak wird durch Stapelfehler im kubischen SiC erzeugt,
welche als hexagonale Stapelfolgen im kubischen SiC vorliegen. Zudem liegt ein Zusammen-
hang zwischen der Position des Nebenpeaks und dem Anteil der hexagonalen Stapelfolgen in
der Struktur vor [Hav07], [Sal91]. Bei den hexagonalen und rhomboedrischen Polytypen ent-
stehen aufgrund der gednderten Stapelfolge deutlich mehr Peaks. Beispielsweise wird bei dem
6H-SiC der Peak bei 796 cm™' in drei Peaks, welche bei einer Wellenzahl von 797, 789 und
767 cm™' liegen, aufgefaltet.

Fur die Mappingerstellung wurden zwei Peaks gefittet. Der erste Peak wurde bei einer
Wellenzahlposition von 796 cm™ festgelegt. Als zweiter Peak wurde der Nebenpeak bei
740 cm™ gefittet, um die Anwesenheit von Stapelfehlern oder hexagonaler Stapelfolgen im
Mapping zu visualisieren. Der Peak bei 972 cm ' wurde nicht gefittet, da es hier zu einer Uber-
lagerung mit dem Silicium-Peak kommt und das Ergebnis somit nicht eindeutig ist.

Silicium:
Das Spektrum von Silicium zeichnet sich durch einen charakteristischen Peak bei 520 cm-’

aus. Bei 300cm™' und 900-1100cm™' befinden sich zudem Peaks der zweiten Ordnung
[Kha11]. Im nanostrukturiertem Silicium sind zusatzliche Peaks vorhanden [lat14].

Zur Darstellung des Mappings wurde der Peak bei der Position 520 cm™" gefittet.

4.1.4.4 Mechanische Charakterisierung

Die mechanischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe wurden im 3-Punkt-Biegeversuch er-
mittelt (Abbildung 33). Bei dieser Priifung wird die Probe durch Biegung verformt und die dazu
notwendige Kraft sowie die Durchbiegung werden gemessen. Aufgrund des wirkendenden
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Biegemomentes liegt eine inhomogene Spannungs- und Dehnungsverteilung innerhalb der
Probe vor [Hei11].

* o4

L,

Abbildung 33: Schematische Darstellung des 3-Punkt-Biegeversuches

Die Prifung erfolgte in Anlehnung an die Normen DIN EN ISO 14125 [Nor98] bzw.
DIN EN 658-3 [Nor02], welche die Prifbedingungen fir faserverstarkte Kunststoffe bzw. kera-
mische Verbundwerkstoffe festlegen. Die Biegedehnung ¢, gibt die Randfaserdehnung an der
zugbelasteten Probeseite in der Mitte der Stutzweite L, an und ist nach folgender Gleichung
definiert:

(16)

Dabei kennzeichnet s die Durchbiegung und h die Probendicke. Die Biegespannung g;, stellt
die Randfaserspannung an der zugbelasteten Probenseite in der Mitte der Stitzweite dar und
berechnet sich wie folgt:

_3.Fb.Lb

= 17
b2 (17)

Op

F, ist die wahrend der Priifung gemessene Kraft und b die Breite der Probe. Die Biegefestigkeit
o,m 9ibt die maximale Biegespannung an, die von der Probe ertragen wird. Die Bruchdehnung
&pm definiert die vorliegende Biegedehnung bei Versagen der Probe. Der Biegemodul E,, ist
im linearen Bereich des Biegespannungs-Biegedehnungs-Diagramms als Sekantenmodul de-
finiert und errechnet sich durch folgende Gleichung:

Op2 — Op1

By =""7— (18)

€p2 — €p1

Die Ermittlung erfolgte dabei anhand der Wertepaare (g, 03,1) und (g,,, 03,2), welche durch
die gegebenen Randfaserdehnungen ¢;,; = 0,0005 und &5, = 0,0025 festgelegt sind.

Zur Durchfuhrung des 3-Punkt-Biegeversuchs wurden das Biege-Modul der Firma Kammrath
& Weiss und ein Eigenbaugerat verwendet, welche mit einer 500 N und 2000 N Kraftmessdose
ausgestattet sind. Beide Biegeeinrichtungen erlauben die mikroskopische In-situ-Beobachtung
des Schadigungsverhaltens. Die Stutzweite betrug jeweils 40 mm. Die Prufgeschwindigkeit
war 10 um/s. Es wurden insgesamt 4 bzw. 5 Proben geprift. Fir die statistische Auswertung
wurde eine normalverteilte Stichprobe angenommen. Fir die Versuche im Rasterelektronen-
mikroskop (LEO 1455VP, Fa. Carl Zeiss) kam das Biege-Modul der Firma Kammrath & Weiss
zur Anwendung. Hierbei wurde der C/C-SiC-Verbund aus dem PF-Harz 1 ausgewahlt. Die
Bildaufnahme zur Dokumentation des Schadigungsverhaltens erfolgte wahrend festgelegten
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Haltepunkten innerhalb des Versuches. Die Prufgeschwindigkeit betrug 1 ym/s. Alle unter-
suchten Proben hatten die MaRRe von ca. 45x8x 1,75 mm?3. Das L/h-Verhaltnis zwischen
Stltzweite und Probendicke betrug 22,9 und entsprach somit dem in der Norm DIN EN 658-3
[Nor02] festgelegten Mindestwert von 20, welcher gefordert ist, um ein Versagen aufgrund von
Scherkraften zu vermeiden. Fir die Versuche am REM wurde die zu beobachtende Proben-
seite zusatzlich geschliffen und poliert.

4.2 Entwicklung einer Faserbeschichtung zur Gestaltung des Faser/Matrix-
Interfaces

4.2.1 Vorgehensweise

In der Arbeit werden als Faserbeschichtung erst die BNx- und SiNy-Einzelschichten hergestellt,
die dann in einer BN,/SiNx-Doppelschicht kombiniert werden. Die Schichten werden auf einem
kommerziellen SiC-Multifilamentgarn appliziert.

Nur die Doppelschicht kann im SiC/SiC-Verbund eine Rissablenkung bewirken und die Fasern
beim Herstellungsprozess vor dem Siliciumangriff schiitzen. Um die Einflliisse der jeweiligen
Einzelschichten innerhalb der Doppelschicht aufzuklaren, werden vergleichend zur Doppel-
schicht auch die Einzelschichten charakterisiert. Die beschichteten Fasern werden thermisch
unter Stickstoff ausgelagert, um die Hochtemperatureigenschaften der Schichten zu unter-
suchen. Die Mikrostruktur, Phasenzusammensetzung und die mechanischen Eigenschaften
der beschichteten Fasern werden charakterisiert. Unterschiede zur unbeschichteten Faser
(Ausgangsfaser) werden aufgezeigt.

4.2.2 Ausgangsmaterialien

4.2.2.1 SiC-Fasern (Substrat)

Ein kommerzielles SiC-Multiflamentgarn (Tyranno SA3, Fa. UBE INDUSTRIES) wurde als
Substrat flr die Beschichtungsversuche verwendet. Das Garn besteht aus 1600 Einzel-
filamenten mit einem Einzelflamentdurchmesser von 7,5 um [Ube]. Detailliertere Angaben
sind in Tabelle 10 dargestellt.

Tabelle 10:  Angaben zum verwendeten SiC-Fasergarn [Ube]

Fasername Tyranno SA3 (UBE INDUSTRIES)
Zugfestigkeit [MPa] 2800
E-Modul [GPa] 380
Faser
Bruchdehnung [%] 0,7
Einzelfaserdurchmesser [um] 7,5
Dichte [g/cm?] 3,1
Filamentanzahl 1600
Garn
Feinheit [tex] 190
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4.2.2.2 Precursoren fur die Schichtabscheidung

Die zur Beschichtung verwendeten gasférmigen Precursoren sind in der Tabelle 11 zu-
sammengefasst.

Tabelle 11:  Angaben zu den verwendeten gasférmigen Precursoren fiir die Schichtabscheidung

Gase Hersteller Bemerkung
NHs Linde AG Reinheit 5.0
B2Hs Reinheit 4.0
o/ ; :
B2Hs (5 %) in H2 Linde AG H, Reinheit 6.0
SiH4 Linde AG Reinheit 5.0

4.2.3  Schichtherstellung

4.2.3.1 CVD-Anlage

Zur Beschichtung wurde die CVD-Laboranlage TCVD 100 LAB von FHR Anlagenbau verwen-
det (Abbildung 34, links), welche prinzipiell fir einen kontinuierlichen Beschichtungsprozess
ausgelegt ist. Die Anlage besteht aus drei Prozesskammern. Die 1. Kammer ist fiir die Faser-
entschlichtung und die 2. und 3. Kammer fir die Faserbeschichtung vorgesehen. Die Be-
schichtungsversuche erfolgten diskontinuierlich in der 3. Kammer (Abbildung 34, rechts). Die
Kammer ist als HeiBwandreaktor ausgefiihrt, welcher mit drei Heizern ausgestattet ist. Zur
Beschichtung wurde das Fasergarn in ca. 20 cm lange Stlicke geschnitten und mit einem
Quarzglasprobenhalter im Reaktor mittig positioniert.

Strémungsrichtung ( )

U o

Abbildung 34: Links: Labor-CVD-Anlage; rechts: HeiRwandreaktor mit verschiedenen Heizzonen
(Heizer 1, 2 und 3)

4.2.3.2 Herstellung der BNy-, SiNx- und BN,/SiNx-Schichten

Die Abscheideparameter (Temperatur, Druck, Normvolumenstromstarke, Zeit) wurden fur die
BNx- und die SiNx-Einzelschichten variiert. Es wurden optimierte Bedingungen zur Erzielung
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einer homogenen Beschichtung entlang und innerhalb des Multifilamentgarnes bei ent-
sprechenden Schichtauftrag (Abscheiderate) sowie unterdriickter Partikelbildung festgelegt.
Tabelle 12 fasst die Prozessparameter zusammen. Ein Temperaturgradient innerhalb des
Reaktors wurde Uber die verschiedenen Heizer eingestellt, um die Precursoren vollstandig
umzusetzen.

Tabelle 12:  Prozessparameter zur Herstellung der BNx- und SiNx-Schichten

Prozessparameter BNx-Schicht SiNx-Schicht

Temperatur Heizer 1, 2, 3 [°C] |975, 975, 1000 750, 800, 800

Druck [mbar] 3 1

Normvolumenstromstarke NHs: 150 NHs: 125

[scem] B2He: 5 SiH4: 12,5
H2: 95

Zeit [min] 60 60

In Abbildung 35 ist exemplarisch der Temperatur- und Druckverlauf wahrend der Abscheidung
der BNy~ und SiNy-Schichten dargestellt. Vor dem Beschichtungsprozess wurde die Anlage
evakuiert und definiert aufgeheizt. Die Gaszuleitungen und der Reaktor wurden mit Stickstoff
gesplilt. Die Entschlichtung der SiC-Fasern erfolgte innerhalb dieses Prozesses durch pyro-
lytische Zersetzung in situ. Zur Abscheidung wurden die jeweiligen Prozessgase mit kon-
stanten Normgasvolumenstrom in den Reaktor eingeleitet. Die zeitlichen Abschnitte, in denen
die Abscheidung stattfand, sind in den Diagrammen markiert. Nach dem Beschichtungs-
prozess wurden die Gaszuleitungen und der Reaktor wieder gespult und die Anlage kihlte
passiv ab.

1100+ Temperatur 1100+ Temperatur
1000.] Druck 1000.] SH i Druck
—. 9001 10 == 9004 -I._“_T_,-S 10
O O ' [
s, 800 = £, 8001 : : =
§ 7004 g § 7004 -g
£ 6001 ; — 600 >
S 500 ] 1S S 500; 1S
@ 400 ; A @ 4004 a
F 3001 i \ F 3001
200 ; o 200 o
100 ; £ 100 F
0 . : — . . . 0 . — i . .
0 50 100 150 200 250 300 350 400 0 50 100 150 200 250 300 350 400
Zeit [min] Zeit [min]

Abbildung 35: Darstellung der Prozessparameter (Temperatur, Druck) bei der Schichtherstellung;
links: BNx-Schicht; rechts: SiNx-Schicht

Die BN,/SiNx-Doppelschichten wurden innerhalb eines Prozesses nacheinander abge-
schieden. Dazu wurden dieselben Parameter wie fiir die Herstellung der Einzelschichten ver-
wendet (Tabelle 12). Lediglich die Beschichtungszeit wurde im Vergleich zu der Einzelschicht-
herstellung variiert. Die Beschichtungszeit fir die BNx- bzw. SiNx-Schichten betrug 60 min bzw.
30 min. Somit ist die Schichtdicke der SiNy-Schichten im Vergleich zur Einzelschicht um die
Halfte reduziert.
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4.2.3.3 Auslagerungsversuche

Um die Hochtemperatureigenschaften der Schichten in Bezug auf die Prozessbedingungen
des LSI-Prozesses zu untersuchen, wurden die beschichteten Fasern bei 1450 °C fir 30 min
ausgelagert. Ein Ofen (Anl.-Nr. 9055) vom Ing.-Blro Vakuumtechnik wurde hierfir genutzt. Als
Spulgas wurde Stickstoff (1 bar) gewahlt, um die thermodynamische Stabilitat der Schichten
zu gewabhrleisten (siehe Ellingham-Richardson-Diagramm [Bur98]).

4.2.4  Charakterisierungsmethoden

4.2.4.1 Mikrostruktur- und Phasenanalyse der beschichteten Fasern

Die Mikrostruktur- und Phasenanalyse der beschichteten Fasern ist teilweise zur Analyse der
Verbundwerkstoffe analog (siehe Kapitel 4.1.4.3). Nachfolgend wird hauptsachlich auf die Un-
terschiede bei der Untersuchungsmethodik eingegangen.

Licht- und Rasterelektronenmikroskopie

Die Mikrostrukturuntersuchungen erfolgten an unpraparierten Fasern, an Bruchflachen der Fa-
sern sowie an angefertigten Querschliffen, wobei fur die Praparation ebenfalls das in Kapitel
4.1.4.3 beschriebene kaltaushartende Einbettmittel zum Einsatz kam. Fur die lichtmikrosko-
pischen Aufnahmen wurde das Gerat VHX-500 von der Firma Keyence verwendet. Die raster-
elektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden mit den Geraten LEO 1455VP and
NEON 40EsB der Firma Zeiss durchgefuhrt.

Transmissionselektronenmikroskopie

Fir die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurden Querschnittspraparate ange-
fertigt. Dazu wurden die Fasern zwischen zwei Siliciumwafern mit dem Einbettmittel Gatan G1
fixiert. Mit der Minitom von Struers wurden ca. 250 ym dicke Scheiben entnommen. Diese
wurden beidseitig auf eine Enddicke von ca. 25 um geschliffen und anschlieRend auf einen
Titanring zur Stabilisierung geklebt. Die Proben wurden mit der Anlage PIPS von Gatan bei
2,5-3kV unter einem Winkel von ca. 4° bis zur Perforation ionengedinnt. Im Nachgang er-
folgte eine zusatzliche Sektorendiinnung.

Die TEM-Untersuchungen wurden analog zu den in Kapitel 4.1.4.3 beschriebenen Unter-
suchungen durchgefihrt.

Rontgendiffraktometrie

Fur die Rontgenfeinstrukturanalyse wurde das Rontgendiffraktometer D8 DISCOVER der
Firma Bruker verwendet. Das Gerat ist mit einem Flachendetektor ausgestattet. Die Unter-
suchung erfolgte am Fasergarn unter Verwendung von Co Kq-Strahlung.
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Raman-Spektroskopie

Die Raman-Spektren wurden lokal an Einzelfasern angefertigt. Dabei kam das Raman-Mikro-
skop inVia von Renishaw zur Anwendung. Die Anregung erfolgte mit einem 17 mW HeNe-
Laser bei einer Wellenldnge von 633 nm. Es wurde eine Laserleistung von 100 % genutzt.

4.2.4.2 Mechanische Charakterisierung

Beim Zugversuch wird das mechanische Werkstoffverhalten unter einer einachsigen Bean-
spruchung untersucht. Dabei wird die Probe bis zum Bruch gedehnt und der Zusammenhang
zwischen Zugkraft und Langenanderung der Probe ermittelt [Blu89]. Der Zugversuch an Ein-
zelfasern wurde in Anlehnung an die Norm DIN EN 1007-4 durchgeflhrt [Nor04]. Diese Norm
legt die Prifbedingungen zur Ermittlung der Zugeigenschaften von Fasern bei Raumtempera-
tur fur keramische Verbundwerkstoffe fest. Die relative Langenanderung der Faser wahrend
der Prifung wird als Zugdehnung ¢, bezeichnet und ist durch folgende Gleichung definiert:

AL

&, ==
Lo

(19)

L, ist die Ausgangsmesslange und AL die Langenanderung der Messlange wahrend des Ver-
suches. Die Zugspannung g, ist durch die nachfolgende Gleichung gegeben:

0z = A_O (20)

Dabei ist F, die gemessene Zugkraft und A, die Ausgangsquerschnittsflache der Faser. Die
Zugspannung bei der Hochstzugkraft wird als Zugfestigkeit o,,, bezeichnet. Die Bruchdehnung
&,m bezeichnet die vorliegende Dehnung beim Versagen der Faser. Der Zugmodul entspricht
dem Anstieg des linearen Abschnittes im Zugspannungs-Zugdehnungs-Diagramm und wird
wie folgt berechnet:

E,=— (21)

Die statistische Auswertung der Zugfestigkeit erfolgte in Form einer Zweiparameter-Weibull-
Verteilung entsprechend der Norm DIN EN 843-5 [Nor06]. Die kumulative Verteilungsfunktion
ist durch folgende Gleichung gegeben:

sz m
Pr(0,m) =1 —exp [— ( o ) ] (22)
Dabei gibt P, die Versagenswahrscheinlichkeit an. m ist der zu ermittelnde Formparameter,
welcher auch als der Weibull-Modul bezeichnet wird. Er ist ein Mal fir die Streuung der Fes-
tigkeit [R6s06]. g, kennzeichnet den zu ermittelnden Skalenparameter, welcher auch als cha-
rakteristische Weibull-Festigkeit ausgedrtickt wird. Er beschreibt das Festigkeitsniveau bei ei-
ner Versagenswahrscheinlichkeit von 63,2 %.

Fir die Schatzung der Weibull-Parameter wurde die Maximume-Likelihood-Methode verwen-
det. Da der Schatzwert des Weibull-Moduls eine systematische Abweichung zum wahren Wert
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aufweist, wurde dieser entsprechend der Norm berichtigt. Die Vertrauensbereiche fur den
Weibull-Modul und die charakteristische Weibull-Festigkeit wurden gemaR der Norm ermittelt.
Ublicherweise werden die gewonnenen Festigkeitswerte im Weibull-Diagramm graphisch dar-
stellt. Hierzu wird die kumulative Verteilungsfunktion wie folgt umgestellt:

1
In [ln <1 — Pf)] =m- Ino,, —m- Ino, (23)

Fur die statistische Auswertung des Zugmoduls und der Bruchdehnung wurde eine normal-
verteilte Stichprobe angenommen. Zur mechanischen Prifung wurde das Einzelfaser-Zug-
modul der Fa. Kammrath & Weil} genutzt. Die Kraftmessung erfolgt durch Frequenzanderung
einer schwingenden Saite. Zur Wegmessung wird ein Differentialtransformator eingesetzt. Zur
Prifung wurden die Fasern mit Wachs in geschliffenen Keramikrohrchen fixiert. Es wurde eine
Messlange von 5 mm eingestellt. Die Prufgeschwindigkeit betrug 2 um/s. Insgesamt wurden
immer 15 zufallig aus dem Multifilamentgarn ausgewahlte Fasern gepriift. Die Ausgangs-
querschnittsflache der jeweiligen Faser wurde an Querschliffen mit dem Lichtmikroskop
(GX51, Olympus Stream, Olympus) ermittelt.
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5 Ergebnisdarstellung und Diskussion

5.1 Einfluss des Matrixpolymers im FlUssigsilicierverfahren

5.1.1 Eigenschaften der Matrixpolymere

Die unvernetzten Harze wurden mittels thermogravimetrischer Analyse untersucht (Abbildung
36). Im Diagramm ist die Restmasse, die sich prinzipiell bei der gewahlten Vernetzungs-
temperatur (CE-Harz: 270 °C, PF-Harze: 160 °C) ergibt, sowie die Restmasse der Harze bei
1000 °C (Kohlenstoffausbeute) eingetragen. Das CE-Harz weist bei der Vernetzung keinen
Massenverlust auf. Vernetzungsprodukte werden nicht freigesetzt [Ram02]. Bei den Phenol-
harzen ist die Restmasse bei der Vernetzung sehr unterschiedlich. Die PF-Harze 1 und 3 ha-
ben eine Restmasse von 85 %. Das PF-Harz 2 besitzt mit einer Restmasse von 68 % den
starksten Massenverlust. Vermutlich liegt bei dem PF-Harz 2 ein hoher Wasseranteil im un-
vernetzten Harz vor. Bei den Resolen (PF-Harze 1 und 2) wird als Vernetzungsprodukt vor-
wiegend Wasser und bei dem Novolak (PF-Harz 3) Ammoniak freigesetzt. Die Kohlenstoff-
ausbeute der Harze ist sehr unterschiedlich. Die héchste Ausbeute besitzt das CE-Harz, wo-
hingegen das PF-Harz 2 die niedrigste Ausbeute aufweist.
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Abbildung 36: TG-Analyse der unvernetzten Matrixpolymere
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5.1.2 Ergebnisse der prozessbhegleitenden Untersuchungen

Der Faservolumenanteil aller CFK-Verbunde liegt bei 62,3 +2,3 %, was fir das verwendete
Formgebungsverfahren (Handlaminierverfahren) sehr hoch ist. Deutliche Unterschiede in Ab-
hangigkeit der Matrixpolymere sind nicht vorhanden. Die Laminate konnten reproduzierbar ge-
fertigt werden. Somit ist eine Vergleichbarkeit der Verbunde gewahrleistet.

Die relative MaRRanderung der verschiedenen Verbunde beziglich der x-, y- und z-Richtung
wahrend der Pyrolyse ist in Abbildung 37 (links) dargelegt. Die geometrischen KenngréRen
andern sich nur in z-Richtung (Dickenrichtung). Die geringste Malianderung in dieser Richtung
besitzt der Verbund aus dem PF-Harz 3.
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Abbildung 37: Links: relative Maflidnderung der Verbunde wahrend der Pyrolyse; rechts: relative
Massenanderung der Verbunde wahrend der Pyrolyse und Silicierung (Mittelwert
mit 95 %igen Vertrauensbereich)

Die relative Massenanderung der Verbunde wahrend der Pyrolyse und Silicierung ist in
Abbildung 37 (rechts) aufgetragen. Den geringsten Massenverlust wahrend der Pyrolyse wei-
sen die Verbunde aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 auf. Im Vergleich dazu ist der Ver-
bund aus dem PF-Harz 3 mit einem hdheren Massenverlust gekennzeichnet, welches im Wi-
derspruch zu den TG-Analysen steht (Abbildung 36). Den gréf3ten Massenverlust besitzt der
Verbund aus dem PF-Harz 2. Der Unterschied zu den TG-Analysen kann damit erklart werden,
dass bei der Vernetzung im Autoklav und bei der Pyrolyse andere Prozessbedingungen (Tem-
peratur, Druck, Zeit) vorlagen. Dies deutet darauf hin, dass die Kohlenstoffausbeute stark
durch die Wahl der Prozessparameter beeinflusst wird. Auch die relative Massenaufnahme
wahrend der Silicierung (Abbildung 37, rechts) ist flr jedes gewahlte Matrixpolymer unter-
schiedlich. Eine direkte Korrelation zu der offenen Porositat im C/C-Zustand (Abbildung 38,
links) lasst sich nicht feststellen. Abbildung 38 (rechts) zeigt die Rohdichte der C/C- und C/C-
SiC-Verbunde. Die Rohdichte der C/C-Verbunde befindet sich auf einem gleichen Niveau. Bei
den C/C-SiC-Verbunden ist die Rohdichte fur die Verbunde aus den PF-Harzen 2 und 3 signi-
fikant im Vergleich zu den anderen erhoht. Diese beiden Verbunde haben wahrend der Sili-
cierung auch die héchste Massenaufnahme erfahren (Abbildung 37, rechts). Der Anteil an SiC
bzw. Si ist bei beiden Verbunden stark erhdht.
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Abbildung 38: Links: offene Porositat der C/C- und C/C-SiC-Verbunde; rechts: Rohdichte der C/C-
und C/C-SiC-Verbunde (Mittelwert mit 95 %igen Vertrauensbereich)

5.1.3 Mikrostruktur und Phasenzusammensetzung der CFK-, C/C- und C/C-SiC-
Verbunde

Nachfolgend wird die Mikrostrukturentwicklung tber die drei Prozessstufen (CFK, C/C und
C/C-SiC) in Abhangigkeit der eingesetzten Matrixpolymere aufgezeigt. Die Phasenzusammen-
setzung wird exemplarisch fiir einen C/C-SiC-Verbund eines ausgewahlten Matrixpolymers
naher betrachtet.

CFK-Verbunde

Die CFK-Verbunde aus dem CE-Harz und PF-Harz 1 weisen eine homogene Mikrostruktur auf
(Abbildung 39). Es sind keine Fehler, wie Poren, Risse oder Delaminationen, erkennbar. Der
CFK-Verbund aus dem PF-Harz 2 besitzt ein deutliches Rissmuster. Segmentierungsrisse un-
terteilen die Fasergarne in mehrere Segmente. Weiterhin befinden sich Teildelaminationen
zwischen Schuss- und Kettgarn des Gewebes sowie zwischen den einzelnen Gewebelagen.
Beim CFK-Verbund aus dem PF-Harz 3 sind vereinzelt vorliegende Faser/Matrix-Ablésungen
typisch.
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Abbildung 39: Mikrostruktur der CFK-Verbunde: LM-Aufnahmen am Schliff

Die Bruchflachen der CFK-Verbunde im Matrixgebiet (Abbildung 40) erlauben genauere Aus-
sagen zur Struktur der Matrixpolymere, wobei eine gewisse Schadigung der Polymerober-
flache beim Bruchvorgang mit in Betracht gezogen werden muss. Die Polymere aus dem CE-
Harz und dem PF-Harz 3 sind durch eine relativ glatte Bruchflache gekennzeichnet. Die Bruch-
flachen der Polymere aus den PF-Harzen 1 und 2 sind im Gegensatz dazu rau. Zudem zeigt
das Polymer aus dem PF-Harz 2 eine deutliche nanoskalige Porositat (<50 nm), die im
Matrixvolumen feinverteilt ist. Die Existenz von Poren im Polymer aus dem PF-Harz 1 ist nicht
eindeutig.
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Matrixpolymer:

Abbildung 40: Mikrostruktur der CFK-Verbunde: REM-Aufnahmen an Bruchflachen im Matrix-
gebiet (Inlens)

C/C-Verbunde

Wahrend der Pyrolyse wird die Polymermatrix in Kohlenstoff konvertiert, welches mit einem
starken Volumenschrumpf der Matrix einhergeht. Nach der Pyrolyse ist ein definiertes Riss-
muster in den C/C-Verbunden aus dem CE-Harz und den PF-Harzen 1 und 2 vorhanden
(Abbildung 41). Segmentierungsrisse und Teildelaminationen sind bei den Verbunden typisch,
wobei diese beim Verbund aus dem CE-Harz am starksten ausgepragt sind. Zudem liegen
noch kleinere Risse innerhalb der C/C-Segmente vor, die sich vermutlich aus dem Zu-
sammenschluss von einzelnen Faser/Matrix-Ablésungen entwickelt haben. Der Verbund aus
dem CE-Harz ist weiterhin noch durch geschlossene mikroskalige Poren (<5 um) innerhalb
der C-Matrix gekennzeichnet. Im C/C-Verbund aus dem PF-Harz 3 sind nur Faser/Matrix-Ab-
I6sungen vorhanden.
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Abbildung 41: Mikrostruktur der C/C-Verbunde: LM-Aufnahmen am Schliff

Die REM-Aufnahmen an den Bruchflachen der C/C-Verbunde belegen, dass die Morphologie
des Matrixkohlenstoffes in Abhangigkeit der Ausgangspolymere unterschiedlich ausgepragt ist
(Abbildung 42). Die Kohlenstoffe aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 3 sind kompakt. Beim
Kohlenstoff aus dem CE-Harz sind zudem einzelne mikroskalige Poren vorhanden. Bei den
Kohlenstoffen aus den PF-Harzen 1 und 2 ist eine nano- bis submikroskalige Porositat typisch.
Im Kohlenstoff aus dem PF-Harz 1 liegt eine ungleichmafiige Porenverteilung mit Poren-
abmessungen von < 100 nm vor. Das Matrixgebiet zwischen den Fasern ist porenarm und hat
eine kompakte Struktur. Das Matrixgebiet, was zwischen Fasern aufgespannt wird, ist poren-
reich und erscheint schaumartig. Beim Kohlenstoff aus dem PF-Harz 2 ist die schaumartige
Porositat im gesamten Matrixgebiet sehr gleichmaRig verteilt. Porenabmessungen von
<200 nm liegen vor.
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Abbildung 42: Mikrostruktur der C/C-Verbunde: REM-Aufnahmen an Bruchflachen (Inlens)

C/C-SiC-Verbunde

Die Mikrostruktur der C/C-SiC-Verbunde ist in Abbildung 43 dargestellt. Anhand der Grauwerte
kdnnen bei den lichtmikroskopischen Aufnahmen sehr gut die Infiltrations- und Reaktions-
gebiete abgebildet werden. Bei den Verbunden aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 erfolgt
die Si-Infiltration nur durch die Segmentierungsrisse und Teildelaminationen. Bei dem Verbund
aus dem CE-Harz werden zudem auch kleinere Risse innerhalb der C/C-Segmente infiltriert.
Die Reaktion des flissigen Siliciums mit dem Kohlenstoff zu Siliciumcarbid findet nur in riss-
nahen Bereichen statt. Insbesondere beim Verbund aus dem PF-Harz 1 ist ersichtlich, dass
die C-Matrix tendenziell starker reaktiv umgesetzt wird als die C-Fasern. Beide Verbunde wei-
sen die bei C/C-SiC-Verbunden angestrebte Mikrostruktur auf. Die Risse sind ausgeflllt. Die
Faserschadigung infolge des Si-Angriffs ist im Wesentlichen nur auf rissnahe Bereiche be-
schrankt. Es bleiben intakte C/C-Segmente in den Verbunden erhalten.

Im Vergleich dazu wird bei den C/C-SiC-Verbunden aus den PF-Harzen 2 und 3 das gesamte
Kohlenstoffmatrixvolumen mit dem flissigen Silicium infiltriert. Dies hat verschiedene Ur-
sachen. Bei dem Verbund aus dem PF-Harz 2 erfolgt die Infiltration ausgehend von den Seg-
mentierungsrissen und Teildelaminationen infolge der ausgepragten Schaumporositat der C-
Matrix. Bei dem Verbund aus dem PF-Harz 3 wird die gesamte Matrix durch die Faser/Matrix-
Abldsungen infiltriert. Das gesamte Kohlenstoffmatrixvolumen setzt sich bei beiden Verbunden



5 Ergebnisdarstellung und Diskussion 73

weitestgehend reaktiv zu Siliciumcarbid um. Zudem liegt ein hohes Ausmal an Faser-
schadigung vor. Weiterhin kann festgestellt werden, dass beim Verbund aus dem PF-Harz 2
die Matrix wesentlich feiner und gleichmaRiger strukturiert ist als beim Verbund aus dem PF-
Harz 3. Der Verbund aus dem PF-Harz 2 besitzt zudem eine erhéhte Restporositat. Bei beiden
Verbunden ist ersichtlich, dass bevorzugt die C-Matrix in die Reaktion einbezogen ist.

Nach der Si-Infiltration ist das Rissmuster weitestgehend geflillt. In den C/C-SiC-Verbunden
sind zum Teil noch zusatzliche Risse vorhanden, die durch thermische Spannungen infolge
der Ausdehnungskoeffizientunterschiede der einzelnen Komponenten wahrend des Abkuhl-
vorganges nach der Silicierung entstanden sind.
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Abbildung 43: Mikrostruktur der C/C-SiC-Verbunde: LM-Aufnahmen am Schliff

Im Infiltrationsgebiet im Bereich eines Segmentierungsrisses beim C/C-SiC-Verbund aus dem
PF-Harz 1 haben sich drei morphologisch unterschiedliche Reaktionszonen ausgebildet
(Abbildung 44). Zone 1 befindet sich im Gebiet der ehemaligen C-Faser, wohingegen Zone 2
im Gebiet der ehemaligen C-Matrix liegt. Beide Zonen haben eine nanoskalige bis submikro-
skalige Morphologie. EDXS-Messungen in der Zone 1 und Zone 2 belegen einen hdheren Si-
Anteil (bezogen auf den C-Anteil). Daher ist anzunehmen, dass in diesen Zonen eine Phasen-
mischung aus SiC und Si vorliegt. Die dritte Zone befindet sich im ehemaligen Rissbereich.
Infolge des Kristallorientierungskontrastes sind mikroskalige Kristallite differenzierbar, die eine
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Streifung aufweisen. Durch EDXS-Messungen kann geschlussfolgert werden, dass die Kris-
tallite aus SiC bestehen, da der Si-Anteil dem C-Anteil entspricht. Weiterhin sind noch Poren
und ein geringer Anteil an Restsilicium in der REM-Aufnahme zu erkennen.
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Abbildung 44: Infiltrationskanal des C/C-SiC-Verbundes aus PF-Harz 1: REM-Aufnahmen am
Schliff (Inlens)

Das Infiltrationsgebiet im Bereich eines Segmentierungsrisses des C/C-SiC-Verbundes aus
dem PF-Harz 2 (Abbildung 45, links) weist eine ahnliche Struktur wie der Verbund aus dem
PF-Harz 1 auf. Dahingegen besitzt das Reaktionsgebiet im ehemaligen C-Matrixgebiet
(Abbildung 45, rechts) ein anderes Erscheinungsbild. Heller erscheinende Kristallite lassen
Einschlisse im Inneren vermuten. In Behr [Beh02] wird beschrieben, dass in den SiC-Kris-
talliten der Reaktionszone teilweise Si-Einschlisse vorhanden sind. Die heller erscheinenden
Kristallite sind von dunkler erscheinenden Kristalliten umgeben. EDXS-Messungen deuten an,
dass beide Kristallite aus SiC bestehen. Weiterhin sind noch Restsilicium sowie Poren in den
REM-Aufnahmen zu finden.

Inﬁlt_(ationskanal

Matrixgebiet

Abbildung 45: Infiltrationskanal und Matrixgebiet des C/C-SiC-Verbundes aus PF-Harz 2: REM-
Aufnahmen am Schiliff (Inlens)
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Zur genaueren Phasenaufklarung wurde der C/C-SiC-Verbund aus dem PF-Harz 1 fur XRD-
Untersuchungen ausgewahlt. Das Diffraktogramm in Abbildung 46 enthalt Beitrage mehrerer
Phasen. Der bei ca. 3,5A liegende Reflex wird durch hexagonalen Kohlenstoff verursacht
((002)-Reflex). Dieser Reflex ist stark verbreitert und weist im Vergleich zur Idealstruktur des
Graphits einen groReren Netzebenenabstand auf. Dies deutet darauf hin, dass nur eine ge-
ringe Fernordnung (geringe Kristallinitat) vorliegt und der Basalebenenabstand aufgrund der
turbostratischen Struktur aufgeweitet ist. Der nachgewiesene Kohlenstoff lasst sich prinzipiell
beiden Komponenten, der C-Faser und der C-Matrix, zuordnen. Im Diffraktogramm sind Re-
flexe fiir kubisches Silicium vorhanden, die durch das Restsilicium im C/C-SiC-Verbund verur-
sacht werden. Weiterhin lassen sich Reflexe fur kubisches SiC nachweisen. Der (111)-Reflex
bei ca. 2,5 A besitzt bei gréReren Netzebenenabstdnden einen Nebenpeak. Dieser kann der
hexagonalen Modifikation des SiC zugeordnet werden. Allerdings muss erwahnt werden, dass
einige Netzebenenabstande des hexagonalen SiC den Netzebenenabstanden des kubischen
SiC entsprechen. Somit tritt eine Uberlagerung der Reflexe ein. Weitere zusatzliche nur flr
das hexagonale SiC charakteristische Reflexe sind im Diffraktogramm nicht zu erkennen.

" = SiC, kubisch

o SiC, hexagonal
« Si, kubisch

a C, hexagonal

Intensitat [arb. unit]

4,0 3,5 3,0 2,5 2,0 1,5 1,0
Netzebenenabstand [A]

Abbildung 46: Diffraktogramm (XRD) der C/C-SiC-Probe aus PF-Harz 1 (Cu Kq-Strahlung)

Weitere Aussagen liefern TEM-Untersuchungen des C/C-SiC-Verbundes aus dem PF-Harz 1
[Rod11]. Mittels fokussierten lonenstrahl (FIB) wurde eine Querschnittslamelle im Infiltrations-
und Reaktionsgebiet, wie es beispielsweise in Abbildung 44 dargestellt ist, prapariert.

Die TEM-Untersuchungen bestatigen ebenfalls die drei morphologisch unterschiedlichen Zo-
nen im Reaktionsgebiet. In Abbildung 47 (links) ist die Zone 1 im ehemaligen C-Fasergebiet
als 200 bis 300 nm dicker Saum zu erkennen. Die Kristallite in dieser Zone sind nanoskalig
(<30 nm). Die Zone 2 im ehemaligen C-Matrixgebiet enthalt vorwiegend 50 bis wenige 100 nm
grole Kristallite. Diese sind durch eine auffallige Parallelstreifung gekennzeichnet. Infolge der
geringen KristallitgréRen in beiden Zonen stehen fiir die Phasenanalyse im Wesentlichen nur
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Polykristallbeugungsaufnahmen zur Verfigung. Ein typisches Beugungsmuster der Zone 2 ist
in Abbildung 47 (mittig) dargestellt. Der grofite Teil der Reflexe ist in einem Ringmuster ange-
ordnet. Zusatzlich sind noch einzelne Punktreflexe erkennbar.

Zur Phasenidentifikation wurden Ringmuster der Phasen Si, R-SiC (3C) und o-SiC des 2H-,
4H- und des 6H-Polytyps modelliert. Diese sind in Abbildung 47 (rechts) dem in der Zone 2
gewonnen Beugungsmuster gegenubergestellt. Einzelne Punktreflexe kénnen der Phase Si
zugeordnet werden. Die Phasenaufklarung des SiC ist erschwert, da mehrere Netzeben-
abstande der verschiedenen Polytypen zum Teil identisch sind und die feinen Unterschiede
der Polytypen am Elektronenbeugungsbild kaum zu unterscheiden sind. Durch die Phasen [3-
SiC (3C) und o-SiC des 2H- und 4H-Polytyps lassen sich viele, jedoch nicht alle Reflexe er-
klaren. Erst durch den 6H-Polytyp ergibt sich eine zufriedenstellende Ubereinstimmung. Das
Vorhandensein der anderen Polytypen ist aber nicht auszuschlielRen.

(H2) o18-0

Abbildung 47: C/C-SiC-Verbund aus PF-Harz 1; links: Hellfeld-TEM-Aufnahme am C-Faserrand;
mittig: SAED-Aufnahme in Zone 2; rechts: modellierte Polykristallbeugungsmuster
fur Si, B-SiC (3C) und «-SiC des 2H-, 4H- und des 6H-Polytyps

Unter glnstigen Orientierungsbedingungen zum Elektronenstrahl erzeugen die durch Paral-
lelstreifung gekennzeichneten submikroskaligen Kristallite aus der Zone 2 (Abbildung 48,
links) ein mit Streaks behaftetes Einkristallbeugungsmuster (Abbildung 48, mittig). Dieses
Muster kann einem 6H-SiC-Kristall in [010]-Orientierung zugeordnet werden (Abbildung 48,
rechts). Anzumerken ist, dass ein verzwillingter 3C-SiC-Kristall in [110]-Orientierung mit einer
(111)-Zwillingsebene ein identisches Einkristallbeugungsmuster liefert. Diese Zwillingsbildung
wurde bereits in Koumoto [Kou89] und Daulton [Dau03] diskutiert. Die Streaks im Beugungs-
muster entstehen aufgrund einer starken und unregelmafigen Feinlamellierung der Kristallite,
welche auch in der TEM-Aufnahme (Abbildung 48, links) zu sehen ist. Die einzelnen Lamellen
besitzen dabei eine unterschiedliche Dicke. Die Feinlamellierung ergibt sich aufgrund einer
Variation in der Stapelfolge der Atomlagen in [001]-Richtung des hexagonales Gitters (o.-SiC)
oder in [111]-Richtung des kubischen Gitters (R-SiC).
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Abbildung 48: C/C-SiC-Verbund aus PF-Harz 1; links: Hellfeld-TEM-Aufnahme in Zone 2; mittig:
SAED-Aufnahme an ausgewahlten SiC-Kristalliten der Zone 2; rechts: Indizierung
des einkristallinen Anteils in der SAED-Aufnahme

Die Zone 3 im Bereich des ehemaligen Segmentierungsrisses ist durch mikroskalige Kristallite
gekennzeichnet (Abbildung 49, links). Das vorhandene Einkristallbeugungsmuster in der
SAED-Aufnahme (Abbildung 49, mittig) 1asst sich einem kubischen 3C-SiC-Kristall in [110]-
Orientierung zuweisen (Abbildung 49, rechts).
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Abbildung 49: C/C-SiC-Verbund aus PF-Harz 1; links: Hellfeld- und Dunkelfeld-TEM-Aufnahme in
Zone 3; mittig: SAED-Aufnahme; rechts: Indizierung des einkristallinen Anteils in der
SAED-Aufnahme

Erganzend zu den XRD- und TEM-Untersuchungen wurde der C/C-SiC-Verbund aus dem PF-
Harz 1 mittels Raman-Mikroskopie untersucht. Im Infiltrations- und Reaktionsgebiet eines ehe-
maligen Segmentierungsrisses, wie das Laserintensitatsbild (LSM) in Abbildung 50 zeigt,
wurde ein Raman-Mapping der Komponenten (C, SiC, Si) durchgefuhrt. Die Einzelspektren an
charakteristischen Positionen im Infilirations- und Reaktionsgebiet sind in Abbildung 51 dar-
gestellt. Die Peaks, die fir das Raman-Mapping herangezogen wurden, sind schwarz be-
schriftet (C: 1600 cm™' und 1340 cm™', SiC: 796 cm™' und 740 cm-', Si: 520 cm-). Zuséatzliche
Peaks, die nicht fir das Mapping verwendet wurden, sind hellgrau gekennzeichnet.
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Abbildung 50: Raman-Mapping des C/C-SiC-Verbundes aus PF-Harz 1 mit Darstellung der Kom-
ponenten C, SiC und Si (Anregung: 532 nm)

Die Raman-Spektren der C-Matrix und C-Faser zeigen einen Unterschied im Intensitats-
verhaltnis des G-Peaks zum D-Peak. Unter Zuhilfenahme der Untersuchungen von Tuinstra
[Tui70] kann geschlussfolgert werden, dass die C-Matrix im Vergleich zur C-Faser eine ge-
ringere Kristallinitat aufweist.

Das Spektrum im Gebiet des Restsiliciums ist dem Spektrum aus latsunskyi [lat14], welches
an nanostrukturiertem Silicium gewonnen wurde, sehr ahnlich. Es wird vermutet, dass in dem
Messgebiet ebenfalls nanoskaliges Si vorliegt. Das Mapping des Si-Peaks (520 cm) offen-
bart, dass das Si in Zone 1 und Zone 2 ungleichmaRig verteilt ist. Ein Zusammenhang, dass
sich die Morphologie und Porositat der C-Faser und C-Matrix auf die Si-Infiltration und somit
die Si-Verteilung in den Zonen auswirken, kann nicht gefunden werden.

In Zone 1 (Gebiet der ehemaligen C-Faser) und Zone 2 (Gebiet der ehemaligen C-Matrix)
kénnen die Komponenten Si, SiC und C nachgewiesen werden. Insbesondere bei Zone 1 sind
die Peaks fiir das SiC und C reduziert, welches sich durch die geringe KristallitgroRe erklaren
l&sst. Eine Bestimmung des SiC-Polytyps in Zone 1 und Zone 2 ist aufgrund der geringen
Peakintensitaten schwierig. Der SiC-Peak bei 796 cm-! weist eine Asymmetrie zu kleineren
Wellenzahlen auf.

Das Raman-Spektrum der mikroskaligen SiC-Kristallite in Zone 3 besitzt zwei Peaks
(796 cm™ und 972 cm), die fiir das kubische SiC typisch sind. Der SiC-Peak bei 796 cm™'
weist einen Nebenpeak bei 740 cm-' auf, der auf vorhandene hexagonale Stapelfolgen im SiC
hindeutet. Bei den REM-Aufnahmen in Abbildung 44 ist eine geringfligige Streifung der
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Kristallite zu erkennen. Es ist davon auszugehen, dass die hexagonalen Stapelfolgen als
Stapelfehler im kubischen SiC vorliegen, welche zu dieser sichtbaren Streifung fiihren.

Das Mapping des SiC-Nebenpeaks bei einer Wellenzahl von 740 cm™' offenbart, dass hexa-
gonale Stapelfolgen entweder in Form von Stapelfehlern oder durch die Anwesenheit der
hexagonalen Modifikation in allen drei Reaktionszonen vorhanden sind.
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Abbildung 51: Raman-Spektren an verschiedenen Positionen im Infiltrationskanal des C/C-SiC-
Verbundes aus PF-Harz 1 (Anregung: 532 nm)

Das Ergebnis der Phasenaufklarung mittels verschiedener Untersuchungsmethoden am C/C-
SiC-Verbund aus dem PF-Harz 1 kann wie folgt zusammengefasst werden. Im Reaktions-
gebiet haben sich drei morphologisch unterschiedliche Zonen gebildet. In der Zone 1 (Gebiet
der ehemaligen C-Faser) und Zone 2 (Gebiet der ehemaligen C-Matrix) liegt eine Phasen-
mischung aus Si, C und SiC vor. Die EDXS-Messungen deuten an, dass der Anteil der C-
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Phase sehr gering ist. Zudem sind teilweise auch Poren vorhanden. Zone 1 weist eine nano-
skalige und Zone 2 eine nano- bis submikroskalige Morphologie auf. Die SiC-Kristallite zeigen
in beiden Zonen eine deutliche Parallelstreifung. Diese erklart sich durch eine ausgepragte
Feinlamellierung der SiC-Kristallite, die infolge einer Stapelfolgenabweichung der Atomlagen
entsteht. Da sich die verschiedenen Polytypen des SiC durch eine periodische Stapelfolge
festgelegter Atomlagen ergeben (siehe Abbildung 8), wird deutlich, dass an den Lamellen-
grenzen ein Polytypenwechsel vorliegt. Die Stapelfolgenabweichung kann entweder als Sta-
pelfehler oder als Polytypenmischung interpretiert werden. Diese zwei mdglichen Interpreta-
tionsweisen sind auch so in der Literatur zu finden. Schulte-Fischedick [Sch02] erklart die
Parallelstreifung durch vorliegende Stapelfehler im (3-SiC. Mucha [Muc07a] hingegen diskutiert
mit den ,B/a-Verbundkristallen® eine Polytypenmischung. Die eigenen Untersuchungen mittels
Feinbereichselektronenbeugung belegen, dass 6H-SiC oder verzwillingtes 3C-SiC die domi-
nante Phase darstellt. Aufgrund der Feinlamellierung ist davon auszugehen, dass bei der
XRD-Untersuchung die Beugungsreflexe reduziert oder unterdriickt sind. Dies tritt insbeson-
dere bei den dinneren Lamellen ein, bei denen die Stapelung der Atomlagen nur eine geringe
Fernordnung aufweist. In der Zone 3 (ehemaliger Rissbereich) sind mikroskalige Kristallite aus
kubischem 3C-SiC vorhanden, die nur gering durch Stapelfehler gestort sind. Diese Kristallite
liefern bei der XRD-Untersuchung den Hauptbeitrag der Reflexe im Diffraktogramm. Zwischen
den mikroskaligen SiC-Kristalliten ist zum Teil noch Restsilicium eingelagert. Zudem sind teil-
weise auch Poren vorhanden.

5.1.4 Mechanische Eigenschaften der CFK-, C/C- und C/C-SiC-Verbunde

Die mechanischen Eigenschaften der Verbunde aller Prozessstufen wurden mittels 3-Punkit-
Biegeversuch ermittelt. Die Biegefestigkeit, der Biegemodul und die Bruchdehnung wurden
statistisch ausgewertet und sind in Abbildung 52 zusammengefasst. Teilweise sind die ange-
gebenen Vertrauensbereiche recht grol3. Dies Iasst sich auf eine Inhomogenitat innerhalb der
Proben, auf Messabweichungen sowie auf den geringen Stichprobenumfang zurickfihren.

Die hochste Biegefestigkeit im CFK-Zustand weisen die Verbunde aus dem CE-Harz und dem
PF-Harz 1 auf. Die Biegefestigkeit der Verbunde aus den PF-Harzen 2 und 3 ist infolge der
vorhandenen Risse reduziert. Die Bruchdehnungswerte haben eine ahnliche Tendenz wie die
Biegefestigkeitswerte. Bei den Biegemodulen der CFK-Verbunde lassen sich nur geringe Ab-
weichungen feststellen.

Infolge der Pyrolyse liegt bei allen C/C-Verbunden ein Abfall der Biegefestigkeit, grotenteils
des Biegemoduls und der Biegedehnung aufgrund der Rissmusterausbildung vor.

Nach der Silicierung sind die Biegefestigkeit, der Biegemodul und weitestgehend die Bruch-
dehnung bei den Verbunden aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 im Vergleich zum C/C-
Zustand erhoht. Die Risse sind durch die Silicierung aufgefillt und kénnen Last aufnehmen.
Im Gegensatz dazu sind bei den Verbunden aus den PF-Harzen 2 und 3 die Biegefestigkeit
und die Bruchdehnung im Vergleich zum C/C-Zustand infolge der starken Faserschadigung
reduziert. Nur der Biegemodul weist durch den héheren SiC-Anteil deutlich gréRere Werte auf.
Die hochste Biegefestigkeit im C/C-SiC-Zustand besitzt der Verbund aus dem PF-Harz 1 mit
212 + 28 MPa.
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Abbildung 52: Biegefestigkeit, Biegemodul und Bruchdehnung der CFK-, C/C-, C/C-SiC-Verbunde

(Mittelwert mit 95 %igen Vertrauensbereich)

Die Biegespannungs-Biegedehnungs-Verlaufe der C/C-SiC-Verbunde sind in Abbildung 53
dargestellt, wobei aus jeder Messserie eine reprasentative Kurve ausgewahlt wurde. Die C/C-
SiC-Verbunde aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 weisen ein lineares Verhalten bis zum
Versagen auf. Das Versagen findet sukzessiv von Laminatlage zu Laminatlage statt. Dabei
wird die Last durch Spannungsumverteilung auf ungeschadigte Laminatlagen Ubertragen, bis
diese wiederum versagen. Die C/C-SiC-Verbunde aus dem PF-Harz 2 und 3 besitzen eben-
falls ein lineares Verhalten bis zum schlagartigen und spréden Versagen, welches bereits bei

geringe

n Biegespannungen eintritt.
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Abbildung 53: Biegespannungs-Biegedehnungs-Diagramm der C/C-SiC-Verbunde

Die Untersuchung der Bruchflachen der C/C-SiC-Verbunde in Abbildung 54 lassen auf die
Versagensmechanismen schlieften. Bei dem Verbund aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1
ist das Versagen unkorreliert. Der Riss wird zwischen den verschiedenen Laminatlagen abge-
lenkt. Somit findet der Bruch in verschiedenen Ebenen statt und die Bruchflache erscheint
stufig. Es ist Faserbruch bzw. Zwischenfaserbruch bei Fasergarnen, die in bzw. quer zur Be-
anspruchungsrichtung im Laminat angeordnet sind, zu sehen. Der Zwischenfaserbruch tritt
vornehmlich im C/C-Segment am Faser/Matrix-Interface ein. Weiterhin ist bei Fasergarnen,
die in Beanspruchungsrichtung angeordnet sind, Faser-Pull-Out sichtbar. Ein Faserknicken,
wie dies bei Versagen durch Druckspannungen der Fall ist, kann nicht gefunden werden. Es
ist davon auszugehen, dass ein Versagen durch Zugspannungen vorliegt.

Bei den C/C-SiC-Verbunden aus den PF-Harzen 2 und 3 liegt korreliertes Versagen und somit
Sprédbruch vor. Aufgrund der starken Faserdegradation breitet sich der Riss ohne Ablenkung
durch den Verbund aus. Die rissenergiedissipierenden Mechanismen werden nicht aktiviert.
Die Bruchflache erscheint relativ glatt.
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Abbildung 54: Bruchflachen der C/C-SiC-Verbunde; Ubersichtsaufnahmen: REM (SE); Detaildar-
stellung: REM (RE)

In-situ-Biegeversuche im REM

Um das Schadigungsverhalten der Verbunde genauer aufzuklaren, wurden 3-Punkt-Biegever-
suche im REM durchgeflihrt. Hierzu wurde der C/C-SiC-Verbund aus dem PF-Harz 1
exemplarisch ausgewahlt. Der Verbund wurde im REM belastet. An festgelegten Haltepunkten
wurden Ubersichts- (Abbildung 55) und Detailaufnahmen (Abbildung 56 und Abbildung 57) an
der Seitenflache der Biegeprobe erstellt.
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Abbildung 55: Biegespannungs-Biegedehnungs-Diagramm der C/C-SiC-Probe aus PF-Harz 1 mit
Angabe der Haltepunkte wahrend des Versuches; Ubersichtsaufnahmen (REM, RE)
an den jeweiligen Haltepunkten

Wie zuvor beschrieben, besitzt der C/C-SiC-Verbund ein lineares Verhalten bis zum Versagen,
welches eine rein elastische Verformung suggeriert. Die REM-Aufnahmen an Position 1
(Abbildung 56) bei dem Ausgangspunkt und dem Haltepunkt 1 belegen, dass die im Verbund
vorhandenen Risse an der zugbelasteten Probenseite sich aufweiten und wachsen. Zudem
werden auch neue Risse gebildet. Durch die REM-Aufnahmen wird deutlich, dass bereits in
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diesem Belastungsbereich eine Schadigung vorliegt. Die entstehenden Mikrorisse haben kei-
nen Einfluss auf den Kurvenverlauf im Biegespannungs-Biegedehnungs-Diagramm. Der Ver-
bund besitzt ein schadensunempfindliches Verhalten, wie dies von Lamon [LamO01] be-
schrieben wurde (Kapitel 2.1.3).

Das Versagen der Probe ist durch Zugspannung initiiert (Abbildung 55) und ist auRerhalb der
Probenmitte. Aufgrund des Lastabfalls beim Bruch schlieBen sich die Risse auf der zugbe-
lasteten Seite (Abbildung 56, Haltepunkt 2). Das weitere Versagen ist sukzessiv innerhalb ein-
zelner Laminatlagen. Der Riss wird zwischen den Laminatlagen abgelenkt und verzweigt
(Abbildung 57). Der Riss pflanzt sich bevorzugt durch die C/C-Segmente als durch die Re-
aktionsgebiete fort. Generell kann festgehalten werden, dass der Rissverlauf innerhalb der
Probe stark durch vorhandene Defekte bestimmt wird.

SchlieBen,.. =—sms
& 'cier.RlssA(-: =

Positon 1 A ARG

Abbildung 56: Detailaufnahme (REM, RE) an Position 1 der C/C-SiC-Probe aus PF-Harz 1 bei den
verschiedenen Haltepunkten

Rlssablnkung i
und -verzwelgung

Position 2 e

Abbildung 57: Detailaufnahme (REM, SE) an den Positionen 2 und 3 der C/C-SiC-Probe aus PF-
Harz 1 bei Haltepunkt 3
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5.1.5 Zusammenfassende Betrachtung

Nachfolgend wird der Einfluss der Matrixpolymere beim Flissigsilicierverfahren Uber alle
Prozessstufen zusammenfassend betrachtet und diskutiert. Eine Ubersicht Uber die Er-

gebnisse der Mikrostrukturanalyse ist in Abbildung 58 gegeben.
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Abbildung 58: Ubersicht Uber die Ergebnisse der Mikrostrukturanalyse zur Aufklarung des Matrix-
polymereinflusses beim Flissigsilicierverfahren

Matrixpolymereinfluss auf die CFK-Verbunde

Bereits im CFK-Zustand bewirken die Matrixpolymere eine unterschiedliche Ausbildung der
Mikrostruktur (Abbildung 39). Im Gegensatz zu den CFK-Verbunden aus dem CE-Harz und
dem PF-Harz 1 sind die CFK-Verbunde aus den PF-Harzen 2 und 3 rissbehaftet. Beim CFK-
Verbund aus dem PF-Harz 2 sind Segmentierungsrisse und Teildelaminationen typisch. Beim
CFK-Verbund aus dem PF-Harz 3 liegen teilweise Faser/Matrix-Ablésungen vor.

Die thermogravimetrische Analyse (Abbildung 36) belegt, dass im Vergleich zum CE-Harz alle
PF-Harze wahrend der Vernetzung einen Massenverlust erfahren. Dieser geht mit einem Vo-
lumenschrumpf einher (Reaktionsschwindung). Zudem besitzen die vernetzten Matrix-
polymere einen groBeren Ausdehnungskoeffizient (CE-Harz: 45bis 70-10°K-'; PF-Harz:
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35-10¢ K- [Czw07]) als die Verstarkungsfasern (-0,1-106 K- [Toh]). Das Resultat ist ein gro-
Rerer Volumenschrumpf der Matrixpolymere wahrend des Abkuhlvorgangs ausgehend von
der Herstellungstemperatur (Abkihlungsschwindung). Da die Verstarkungsfasern dem Volu-
menschrumpf der Matrix entgegenwirken, bilden sich Eigenspannungen innerhalb der CFK-
Verbunde aus. Diese sind in Abhangigkeit der Matrixpolymere unterschiedlich, da jedes Mat-
rixpolymer eine andere Reaktionsschwindung und Abkihlungsschwindung aufweist. Zudem
ist jeder Verbund mit einer unterschiedlichen Matrix- und Grenzflachenfestigkeit gekenn-
zeichnet. Wenn die Eigenspannungen die jeweilige Festigkeit Gberschreiten, tritt Versagen und
somit Rissbildung innerhalb der Verbunde ein. Das PF-Harz 2 besitzt im Vergleich zu den an-
deren PF-Harzen den grof3ten Massenverlust bei der Vernetzung. GroRere Eigenspannungen
werden daher erwartet, die sich infolge der Reaktionsschwindung ergeben. Die Eigen-
spannungen werden durch die Bildung von Segmentierungsrissen und Teildelaminationen im
Verbundwerkstoff abgebaut. Die bevorzugte Bildung der Faser/Matrix-Ablésungen im CFK-
Verbund aus dem PF-Harz 3 ist auf eine geringe Faser/Matrix-Bindung zurlickzuflhren, wel-
che sich in einer niedrigen Grenzflachenfestigkeit au3ert. Durch die Grenzflachenenthaftung
werden lokalen Eigenspannungen abgebaut, bevor sich weitreichende Eigenspannungen auf-
bauen kdnnen, die zu Segmentierungsrissen und Teildelaminationen flihren. Bisher war be-
kannt, dass die Faser/Matrix-Bindung im Flissigsilicierprozess durch den Oberflachenzustand
der Kohlenstofffasern eingestellt werden kann [Kre00b], [Sch05]. Eine neue Erkenntnis ist,
dass die Faser/Matrix-Bindung auch stark von dem anbindenden Matrixpolymer beeinflusst
wird. Die CFK-Verbunde aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 sind rissfrei, da die vorliegen-
den Eigenspannungen die Matrix- und Grenzflachenfestigkeit nicht Gberschreiten.

Das Matrixpolymer aus dem PF-Harz 2 istim Vergleich zu den anderen Matrixpolymeren durch
eine feinverteilte nanoskalige Porositat gekennzeichnet (Abbildung 40). Aufgrund des hohen
Massenverlustes bei der thermischen Vernetzung Iasst sich schlussfolgern, dass die Poren-
bildung durch freigesetzte Gase ausgeldst wird. Es kénnen Nebenprodukte der Vernetzungs-
reaktion, Losungsmittel und weitere niedermolekulare Bestandteile verdampfen, die innerhalb
der Poren eingelagert werden.

Auch die mechanischen Eigenschaften der CFK-Verbunde werden durch die Matrixpolymere
beeinflusst (Abbildung 52). Die Risse innerhalb der CFK-Verbunde aus den PF-Harzen 2 und
3 sind versagensauslésend und bewirken eine reduzierte Biegefestigkeit und Bruchdehnung
im Vergleich zu den anderen CFK-Verbunden. Bei den Biegemodulen der CFK-Verbunde las-
sen sich nur geringe Abweichungen feststellen. Diese kdnnen damit erklart werden, dass sich
zum einen die E-Module der verschiedenen Matrixpolymere unterscheiden (CE-Harz: 2,8 bis
6,5 GPa; PF-Harz: 8 bis 9 GPa [Czw07]) und somit Einfluss auf den resultierenden E-Modul
des Verbundwerkstoffes nehmen. Zum anderen hindern die Faser/Matrix-Ablésungen im CFK-
Verbund aus dem PF-Harz 3 die Spannungsumverteilung am Interface. Dadurch kénnen die
Fasereigenschaften nicht mehr in vollem Umfang ausgenutzt werden.
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Matrixpolymereinfluss auf die C/C-Verbunde

Durch die Pyrolyse wird die Polymermatrix in eine Kohlenstoffmatrix uberfuhrt. Dieser Prozess
ist durch einen starken Volumenschrumpf der Matrix gekennzeichnet. Die Fasern behindern
entsprechend ihrer Orientierung im Verbund den Volumenschrumpf und zusatzliche Eigen-
spannungen werden generiert. Diese Eigenspannungen werden durch Rissbildung kompen-
siert. Dabei entstehen neue Risse und die in den CFK-Verbunden bereits vorhandenen Risse
entwickeln sich weiter.

Nach der Pyrolyse weisen die C/C-Verbunde aus dem CE-Harz und den PF-Harzen 1 und 2
ein definiertes Rissmuster bestehend aus Segmentierungsrissen und Teildelaminationen auf
(Abbildung 41). Dadurch werden einzelne C/C-Segmente abgeteilt. Bei dem C/C-Verbund aus
dem CE-Harz liegt die gréfite Rissbreite vor. Auflerdem sind innerhalb der sich ausgebildeten
C/C-Segmente neben mikroskaligen Poren zusatzliche schmalere Risse vorhanden. Der Ver-
bund aus dem PF-Harz 3 ist durch ausgepragte Faser/Matrix-Ablésungen infolge der niedrigen
Faser/Matrix-Bindung gekennzeichnet.

Eine MaRRanderung der Verbunde innerhalb der Laminatebene (x- und y-Richtung) wahrend
der Pyrolyse findet nicht statt (Abbildung 37, links). Die Verstarkungsfasern liegen in der La-
minatebene orientiert vor und stehen dem Schrumpf der Matrix entgegen. Im Gegensatz dazu
ist in Dickenrichtung des Laminats (z-Richtung) eine MaRRanderung zu verzeichnen. In dieser
Richtung sind keine Verstarkungsfasern vorhanden. Der Schrumpf der Matrix in Dicken-
richtung ist somit ungehindert. Die geringste MalRanderung besitzt der Verbund aus dem PF-
Harz 3. Dies kann durch die ausgepragte Bildung der Faser/Matrix-Ablésungen erklart werden,
welche den Dickenschrumpf teilweise kompensieren.

Die Morphologie des Matrixkohlenstoffes ist bei den einzelnen Matrixpolymeren sehr unter-
schiedlich ausgebildet (Abbildung 42). Das CE-Harz und das PF-Harz 3 bilden einen sehr
kompakten Kohlenstoff. Der Kohlenstoff aus dem PF-Harz 1 besitzt eine ungleichmaRige Po-
renverteilung. Es liegen kompakte und schaumporése Matrixgebiete mit Porenabmessungen
<100 nm vor. Der Kohlenstoff aus PF-Harz 2 ist im gesamten Matrixgebiet schaumporés mit
Porenabmessung <200 nm. Die Ausbildung der Porenstruktur kann auf die Freisetzung von
Abbauprodukten wahrend der Pyrolyse zurickgefiihrt werden. Dabei diffundieren die Gase in
bereits vorhandene Poren oder rufen die Bildung neuer Poren hervor. Die hdhere und gleich-
mafig ausgebildete schaumartige Porositat im Kohlenstoff aus dem PF-Harz 2 kann somit auf
eine Weiterentwicklung der im CFK-Zustand bereits vorhandenen Porositat zurickgeflhrt wer-
den. Weiterhin wird vermutet, dass die Ausbildung der unterschiedlich porésen Matrixgebiete
im C/C-Verbund aus dem PF-Harz 1 durch einen inhomogenen Spannungszustand infolge
des hohen Matrixschrumpfes wahrend der Pyrolyse beeinflusst wird. In den Matrixgebieten
zwischen den Fasern sind geringere Zugeigenspannungen vorhanden, als in den Matrix-
gebieten, die durch die Fasern aufgespannt werden. Die schaumporésen Bereiche bilden sich
dabei in den Gebieten mit hdherer Zugeigenspannung aus. Zudem bewirkt der unter-
schiedliche chemische Aufbau der Polymere ebenfalls ein verandertes Abbauverhalten wah-
rend der Pyrolyse, welches sich auf die Porenentstehung in der Matrix auswirkt. Eine weitere
Rolle spielt die Faser/Matrix-Bindung, wie der C/C-Verbund aus dem PF-Harz 3 verdeutlicht.
Durch die Enthaftung am Interface kann die Matrix wahrend der Pyrolyse ungehindert
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schrumpfen. Es bildet sich eine kompakte Kohlenstoffstruktur aus. Ein dhnlicher Effekt wurde
auch in Mainzer [Mai15a] beobachtet.

Obwohl in der Kohlenstoffmatrix der C/C-Verbunde aus den PF-Harzen 1 und 2 eine aus-
gepragte nano- bis submikroskalige Porositat vorliegt, haben diese Verbunde eine ver-
gleichsweise geringe offene Porositat (Abbildung 38, links). Die beobachtete nano- bis sub-
mikroskalige Porositat ist geschlossen und wird bei der Messung der offenen Porositat nicht
erfasst.

Die Pyrolyse bewirkt bei allen Verbunden eine Reduktion der Biegefestigkeit, der Bruch-
dehnung und grofitenteils auch des Biegemoduls (Abbildung 52). Die durch die Pyrolyse ent-
standenen Risse sind versagensauslésend. Zudem kann aufgrund der Rissmusterbildung die
Matrix kaum Lastanteile aufnehmen und auch die Spannungstiibertragung von Faser zu Faser
ist beeintrachtigt. Dies kommt bei den C/C-Verbunden aus dem CE-Harz und PF-Harz 3 am
starksten zum Tragen, da der Verbund aus dem CE-Harz ausgepragte Segmentierungsrisse
und Teildelaminationen sowie zusatzliche Risse innerhalb der C/C-Segmente und der Verbund
aus dem PF-Harz 3 Faser/Matrix-Abldsungen besitzt.

Es kann zusammengefasst werden, dass die Matrixpolymere im CFK- und C/C-Zustand zu
einer unterschiedlichen Riss- und Porenbildung in der Polymer- und Kohlenstoffmatrix flihren.
Dies beeinflusst die Siliciuminfiltration und die damit verbundene Siliciumcarbidbildung
(Abbildung 58). Hierbei kbnnen zwei Falle unterschieden werden: die Ausbildung einer C-SiC-
Dualphasenmatrix und einer einphasigen SiC-Matrix.

Matrixpolymere zur Erzeugung einer C-SiC-Matrix

Das CE-Harz und das PF-Harz 1 liefern im Flissigsilicierprozess typische C-SiC-Dualphasen-
matrices mit geringen Mengen an Restsilicium. Diese kommen in den klassischen C/C-SiC-
Verbunden zum Einsatz.

Die Siliciuminfiltration erfolgt vorwiegend durch Segmentierungsrisse und Teildelaminationen
im C/C-Verbund. Das Reaktionsgebiet ist somit nur auf rissnahe Bereiche beschrankt. Der
Uberwiegende Teil der Kohlenstofffasern bleibt innerhalb der C/C-Segmente intakt (Abbildung
43). Eine zusatzliche Faserbeschichtung zur Reduzierung der Faser/Matrix-Bindung und zum
Schutz der Faser vor dem Si-Angriff ist nicht notwendig.

Nach der Silicierung ist die Biegefestigkeit, der Biegemodul und teilweise die Bruchdehnung
bei den C/C-SiC-Verbunden aus dem CE-Harz und dem PF-Harz 1 im Vergleich zum C/C-
Zustand erhéht (Abbildung 52). Die Risse innerhalb der Verbunde sind durch die Silicierung
aufgeflllt und kénnen Last aufnehmen. Bei der mechanischen Priufung zeigen die Verbunde
einen linearen Kurvenverlauf bis zum Versagen (Abbildung 53). Die Verstarkungsfasern be-
sitzen einen héheren E-Modul als die Matrix. Die Hauptlast wird durch die Fasern getragen,
welche in Belastungsrichtung angeordnet sind. Mikrorisse (Abbildung 56), die in diesem Be-
lastungsbereich entstehen, sind aufgrund der wirkenden Verstarkungsmechanismen nicht ver-
sagensbestimmend und besitzen somit keinen Einfluss auf das mechanische Verhalten (scha-
densunempfindliches Verhalten, siehe Kapitel 2.1.3). Bei Versagen des Verbundes breitet sich
der Riss von Laminatlage zu Laminatlage aus. Das Versagen ist somit sukzessiv. Dadurch
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besitzt die Bruchflache ein stufiges Erscheinungsbild (Abbildung 54). Zudem ist Faser-Pull-
Out sichtbar, welches die Wirksamkeit der Verstarkungsmechanismen belegt. Es kann zusam-
mengefasst werden, dass die C/C-SiC-Verbundwerkstoffe aus dem CE-Harz und dem PF-
Harz 1 ein ausgepragtes faserdominiertes Verhalten aufweisen. Sie sind somit den Weak Mat-
rix Composites (WMCs) zuzuordnen.

Das PF-Harz 1 erzeugt im C/C-SiC-Verbund die besten mechanischen Eigenschaften. Den-
noch ist das CE-Harz bis zu einem begrenzten MalRe ebenfalls als Kohlenstoffprecursor fur
die Herstellung von C/C-SiC-Verbunde geeignet [Rod14].

Matrixpolymere zur Erzeugung einer SiC-Matrix

Die PF-Harze 2 und 3 erzeugen im LSI-Prozess eine weitestgehend einphasige SiC-Matrix,
die Anteile an Restsilicium aufweist.

Wahrend der Silicierung nehmen die Verbunde aus den PF-Harzen 2 und 3 einen héhen Si-
Anteil auf. Die relative Massenanderung ist somit gréRer als bei den Verbunden aus dem CE-
Harz und PF-Harz 1 (Abbildung 37, rechts). Eine direkte Korrelation der Si-Aufnahme mit der
offenen Porositat im C/C-Zustand (Abbildung 38, links) ist nicht vorhanden. Es wird geschluss-
folgert, dass neben der offenen Porositat auch geschlossene Porositat wahrend der Silicierung
zuganglich gemacht wird. Weiterhin muss auch ein unterschiedlicher Umsetzungsgrad der
Matrixkohlenstoffe bei der SiC-Bildung mit in Betracht gezogen werden. Die hohe Si-Aufnahme
wahrend der Silicierung, welche mit der SiC-Bildung verbunden ist, fihrt zu einer héheren
Rohdichte der Verbunde (Abbildung 38, rechts).

Bei der Silicierung wird das gesamte Kohlenstoffmatrixvolumen mit Silicium infiltriert
(Abbildung 43). Einerseits wird dies durch ausgepragte Faser/Matrix-Ablésungen, wie diese
bei dem Verbund aus dem PF-Harz 3 vorliegen, hervorgerufen. Anderseits erfolgt die Infiltra-
tion bei dem Verbund aus dem PF-Harz 2 ausgehend von den Segmentierungsrissen und
Teildelaminationen infolge der ausgepragten Schaumporositat der Kohlenstoffmatrix. Die Er-
gebnisse belegen deutlich, dass nicht nur das vorliegende Rissmuster im C/C-Zustand die Si-
Infiltration der Verbunde beeinflusst, sondern auch die Kohlenstoffmorphologie. Behr [Beh02]
und Pampuch [Pam86] geben an, dass die Auflésungsrate des Kohlenstoffes durch das Sili-
cium eine Funktion der Dichte des Kohlenstoffes ist. Je geringer die Dichte ist, umso starker
ist die Aufldsung durch das Silicium. Daher wird geschlussfolgert, dass die geschlossene Po-
rositat in der C-Matrix beim Verbund aus dem PF-Harz 2 durch einen Auflésungsvorgang ge-
offnet wird. Der schaumartige Kohlenstoff wirkt zudem wie ein Schwamm, was die Poren-
fullung mit dem Silicium steigert. Diese Vorgange fuhren zu einer vollstandigen reaktiven Um-
setzung der Kohlenstoffmatrix.

Die bisherigen Modellvorstellungen zur Silicierung basieren auf der Si-Infiltration der offenen
Porositat [Ger95]. Die Ergebnisse belegen, dass neben der offenen Porositdt auch ge-
schlossene Porositat infolge eines Aufldésungsmechanismus infiltriert wird. Eine Si-Dosierung
auf Basis der offenen Porositat, wie in Krenkel [Kre00a] dargestellt, ist daher nicht anwendbar.

Bei den Verbunden aus den PF-Harzen 2 und 3 liegt aufgrund der Reaktion mit dem Silicium
ein hohes Ausmal an Faserdegradation vor. Dies fiihrt zu einer gesteigerten Faser/Matrix-
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Bindung. Bei mechanischer Belastung der Verbunde werden die Verstarkungsmechanismen
nicht wirksam. Das Versagen ist daher schlagartig und spréde (Abbildung 53). Der Riss lauft
ohne wesentliche Ablenkung durch den Verbund. Die Bruchflachen erscheinen somit relativ
glatt (Abbildung 54). Die Verbunde haben eine reduzierte Biegefestigkeit und Bruchdehnung
(Abbildung 52). Durch den héheren SiC-Anteil im Verbund ist der Biegemodul gesteigert.

Die Matrixpolymere erzeugen eine weitestgehend einphasige SiC-Matrix. Diese besitzt eine
wesentlich groRere Steifigkeit als eine C-SiC-Matrix. Um Sprédbruch und Faserdegradation
durch das Silicium zu vermeiden, ist eine Faser/Matrix-Interfaceanpassung notwendig. Diese
Matrixpolymere sind daher interessant, Weak Interface Composites (WICs) herzustellen. Da-
bei kommen insbesondere SiC/SiC-Verbunde auf Basis des Flussigsilicierverfahrens in Frage,
da sie keine oxidationsanfallige Kohlenstoffkomponente besitzen.

Ausbildung des Reaktionsgebietes bei der Silicierung

Die nahere Untersuchung des Reaktionsgebietes des C/C-SiC-Verbundes aus dem PF-Harz 1
belegt drei morphologisch unterschiedliche Reaktionszonen (Abbildung 59).

Zone 1 im Gebiet der
ehemaligen C-Faser mit
nanoskaliger Morphologie » - Phasenmischung aus C, Si und SiC
- SiC: stark gestérter Kristallaufbau
mit 6H-SiC oder verzwillingtes
» 3C-SiC als dominante Phase
- Poren vorhanden

Zone 2 im Gebiet der
ehemaligen C-Matrix mit
nano- bis submikroskaliger
Morphologie

- Phasenmischung aus Si und SiC

- SiC: 3C-SiC, gering gestorter
Kristallaufbau

- Poren vorhanden

Zone 3 im Gebiet des
ehemaligen Risses mit
mikroskaliger Morphologie

|2 P

Abbildung 59: Zusammenfassung zu den drei morphologisch unterschiedlichen Reaktionszonen
im Reaktionsgebiet des C/C-SiC-Verbundes aus PF-Harz 1

Das Gebiet der ehemaligen C-Faser (Zone 1) besitzt eine nanoskalige und das Gebiet der
ehemaligen C-Matrix (Zone 2) eine nano- bis submikroskalige Morphologie. Die unter-
schiedliche Morphologie ist dabei von der Porositat und Dichte der C-Faser und C-Matrix be-
einflusst. In beiden Zonen liegt eine Phasenmischung aus Silicium, Kohlenstoff und Sili-
ciumcarbid vor, wobei der Kohlenstoffanteil als gering einzustufen ist. Das Silicium ist inner-
halb der zwei Zonen sehr ungleichmaRig verteilt. Ein Bezug zur Porositdt und Dichte der C-
Faser und C-Matrix liegt nicht vor. Die ungleichmaRige Verteilung wird vermutlich durch das
Nachstromen des flussigen Siliciums in das Gebiet nach anfanglicher SiC-Bildung bewirkt. Die
SiC-Kristallite weisen eine starke Feinlamellierung auf, die sich aufgrund einer Stapelfolgen-
abweichung der Atomlagen ergibt. Die dominante Phase stellt dabei 6H-SiC oder ver-
zwillingtes 3C-SiC dar. Die dritte Zone im ehemaligen Rissbereich besteht aus mikroskaligen
Kristalliten aus 3C-SiC. Diese Kristallite sind im Kristallaufbau nur gering durch Stapelfehler
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gestort. Zwischen den Kristalliten ist teilweise noch Restsilicium eingelagert. In allen drei Zo-
nen ist zum Teil Porositat vorhanden.

Die beschriebenen Ergebnisse bestatigen teilweise und erganzen die in der Literatur darge-
stellten Aussagen an vergleichbaren Materialien (siehe Kapitel 2.5.3). Der hierarchische
Strukturaufbau im Reaktionsgebiet, bestehend aus einer nanoskaligen und mikroskaligen
Zone (Abbildung 17, Phase 2), wird durch viele Autoren ahnlich beschrieben [Beh02], [Sch02],
[Z0l05]. Im Gegensatz dazu konnte durch die eigenen Untersuchungen ein dreizoniger Aufbau
nachgewiesen werden.

Eine neue Erkenntnis im Vergleich zu den Untersuchungen von Behr [Beh02] ist, dass in der
Zone 1 und Zone 2 neben Silicium und Siliciumcarbid zusatzlich Kohlenstoff nachgewiesen
wurde. Dies legt nahe, dass der Auflosungsvorgang des Kohlenstoffes durch das flissige
Silicium bei der reaktiven Umsetzung noch nicht abgeschlossen war. Der Vergleich mit dem
Si-C-Phasendiagramm in Abbildung 7 verdeutlicht, dass sich Zone 1 und Zone 2 im Ungleich-
gewichtszustand befinden. Bei erneuter Temperaturzufuhr, z. B. unter Einsatzbedingungen, ist
mit einer Fortsetzung der SiC-Bildungsreaktion zu rechnen.

Ableitung des SiC-Bildungsmechanismus

Basierend auf den im Kapitel 2.5.3 dargelegten Erkenntnissen sowie den eigenen Unter-
suchungen der Reaktionszone wird folgender Mechanismus bei der SiC-Bildung vorge-
schlagen. Das flissige Silicium 16st lokal den Kohlenstoff der C-Faser und C-Matrix im riss-
nahen Bereich auf. Durch homogene Keimbildung scheiden sich im Auflésungsgebiet feine
SiC-Kristallite aus der Ubersattigten Si-Schmelze aus. Dies flhrt zur Entstehung von Zone 1
(Gebiet der ehemaligen C-Faser) und Zone 2 (Gebiet der ehemaligen C-Matrix). Die Mor-
phologie der Reaktionszone ist dabei von der Porositat und Dichte des jeweiligen Kohlen-
stoffes bestimmt. Der Auflosungsmechanismus ist noch nicht abgeschlossen, so dass nach
der Silicierung eine Phasenmischung aus Si, C und SiC vorliegt. Durch heterogene Keim-
bildung entstehen mikroskalige, facettierte Kristallite an den Risswanden. Diese wachsen in
das Gebiet des ehemaligen Risses hinein und bilden Zone 3. Nach Silicierung ist in der Zone 3
noch Restsilicium vorhanden. Der weitere Reaktionsverlauf ist einerseits durch Diffusions-
vorgange innerhalb des gebildeten SiC bestimmt, wenn die SiC-Kristallite zu einer dichten
Schicht zusammenwachsen und somit das flissige Silicium vom Kohlenstoff abtrennen. An-
dererseits ist unter der Anwesenheit von flissigem Silicium mit einer fortwahrenden Auflésung
der C- und SiC-Phase, welche mit der Ausscheidung von SiC verbunden ist, zu rechnen.
Dadurch kommt es zur Umordnung der Reaktionszone, wie dies in Behr [Behr] beschrieben
ist. Die Porositat im Reaktionsgebiet bildet sich aus, da es bei der Reaktion von Kohlenstoff
und Silicium zu einer Volumenreduktion kommt und ein Nachstrémen des Siliciums gehindert
ist.

Da das gesamte C-Matrixvolumen der Verbunde aus den PF-Harzen 2 und 3 in die Reaktion
einbezogen ist, ist aufgrund der exothermen Reaktion der SiC-Bildung von einem wesentlich
grélReren Temperaturanstieg auszugehen als dies bei den klassischen C/C-SiC-Verbunden
der Fall ist. Dies wiederum fihrt zu einer verstarkten Auflésungsreaktion und bewirkt somit
eine gesteigerte reaktive Umsetzung des Kohlenstoffes. Die Untersuchungen von Behr
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[Beh02] belegen, dass durch eine erhéhte Temperatur die zeitliche Umordnung der Reak-
tionszone beschleunigt ist. Somit kann auch das veranderte Erscheinungsbild der Reaktions-
zone im Matrixgebiet des Verbundes aus dem PF-Harz 2 erklart werden (Abbildung 45,
rechts). Die anfanglich gebildeten SiC-Kristallite rekristallisieren durch einen Auflésungs- und
Ausscheidungsvorgang. Im Matrixgebiet liegen somit vorwiegend gréRRere rekristallisierte SiC-
Kristallite vor, die zum Teil noch Si-Einschlisse aufweisen (siehe Abbildung 17, Phase 4).

5.2 Faserbeschichtung zur Gestaltung des Faser/Matrix-Interfaces

5.2.1 Ausgangsfaser (Tyranno SA3)

Mikrostruktur und Phasenzusammensetzung

Die Draufsichtsaufnahmen der Ausgangsfaser (Tyranno SA3) sind in Abbildung 60 dargestellit.
Die lichtmikroskopische Aufnahme zeigt die mit Schlichte fixierten Fasern des Multifilament-
garnes. In der REM-Aufnahme ist eine gewisse Oberflachenrauheit ersichtlich.

Ausgangsfaser

Abbildung 60: Draufsichtsaufnahmen der Ausgangsfaser; links: LM; rechts: REM (SE)

Im Querschnitt der Ausgangsfaser (Abbildung 61, links) sind Kohlenstoffeinschllisse als dunkle
Phase sichtbar, die sich in der Mitte der Faser haufen. Dies wurde auch in Buet [Bue12] nach-
gewiesen. Die Bruchflache (Abbildung 61, rechts) zeigt einen transkristallinen Bruch. Die Kris-
tallitgroRe nimmt vom Kern bis zum Rand der Faser zu. Weiterhin ist eine Parallelstreifung der
einzelnen SiC-Kristallite zu erkennen.
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Ausgangsfaser Kohlenstoff-
y einschlusse -
“

Ausgangsfaser

=

Abbildung 61: Links: Querschnitt der Ausgangsfaser (REM, RE); rechts: Bruchflache der Aus-
gangsfaser (REM, Inlens)

Das Siliciumcarbid der Faser ist dem bei der Silicierung entstandenem Siliciumcarbid ahnlich.
Daher wird die Diskussion der Phasenzusammensetzung der SiC-Faser analog zu der Dis-
kussion im Kapitel 5.1.3 durchgefuhrt.

Die XRD-Untersuchung der Ausgangsfaser (Abbildung 62) belegt, dass die kubische Modi-
fikation des SiC die vorherrschende Phase ist. Der (111)-Reflex bei ca. 2,5 A weist einen Ne-
benpeak zu grofReren Netzebenenabstanden auf. Der Nebenpeak ist der hexagonalen Modi-
fikation des SiC zuzuordnen.

= SiC, kubisch
o SiC, hexagonal

Intensitat [arb. unit]
l

T i UV
Al vy Lt
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5,5 5,0 4.5 4,0 3,5 3,0 2,5 2,0 1,5
Netzebenenabstand [A]

Abbildung 62: Diffraktogramm (XRD) der Ausgangsfaser (Co Kq-Strahlung)
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Das Raman-Spektrum der SiC-Faser in Abbildung 63 enthalt zwei Peaks, die sich bei einer
Wellenzahl von 796 und 972 cm™' befinden. Diese sind charakteristisch fiir das kubische SiC.
Der Peak bei 796 cm™' besitzt bei kleinerer Wellenzahl einen Nebenpeak, welcher sich durch
vorhandene hexagonale Stapelfolgen interpretieren Iasst.

Die Kohlenstoffeinschlliisse innerhalb der Faser generieren zwei charakteristische Peaks.
Durch den Vergleich mit den Untersuchungen von Tuinstra [Tui70] Iasst sich ableiten, dass
aufgrund des Intensitatsverhaltnisses des G-Peaks zum D-Peak der Kohlenstoff in der Faser
nur eine geringe Kristallinitat aufweist.

C
(D-Peak)

Cc
(G-Peak)

Intensitat [arb. unit]

SiC
RS

.
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200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000
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Abbildung 63: Raman-Spektrum der Ausgangsfaser (Anregung: 633 nm)

Die TEM-Aufnahme am Rand der Faser (Abbildung 64, links) veranschaulicht ebenfalls die
Parallelstreifung der SiC-Kristallite. Die SiC-Kristallite liegen im submikroskaligen Bereich mit
einer Grole von ca. 200 nm. Dadurch liefert die Feinbereichselektronenbeugung ein Poly-
kristallbeugungsmuster, in welchem die einzelnen Punktreflexe noch erkennbar sind
(Abbildung 64, mittig). Auch hier ergibt der Vergleich mit den modellierten Polykristall-
beugungsmustern verschiedener SiC-Polytypen (Abbildung 64, rechts) die beste Uberein-
stimmung mit dem 6H-SiC, wobei aber durch das 6H-SiC nahezu alle Netzebenenabstande
des 3C-SiC abgedeckt werden und das Vorhandensein anderer Polytypen nicht ausge-
schlossen werden kann.
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Ausgangsfaser - B 5-SiC (3C) a-SiC (2H)

a-SiC (6H) a-SiC (4H)

Abbildung 64: Ausgangsfaser; links: Hellfeld-TEM-Aufnahme am Faserrand; mittig: SAED-Auf-
nahme; rechts: modellierte Polykristallbeugungsmuster fiir 3-SiC (3C) und «-SiC
des 2H-, 4H- und 6H-Polytyps

Die XRD- sowie die Raman-Untersuchungen belegen, dass das kubische 3C-SiC die vorherr-
schende Phase ist. Die SiC-Kristallite der Faser weisen eine unregelmafige Feinlamellierung
auf, die sich aufgrund von Abweichungen in der Stapelfolge der Atomlagen ergibt. Die Fein-
lamellierung kann als Ursache daflr angesehen werden, dass der Nachweis anderer SiC-Po-
lytypen mittels XRD- und Raman-Spektroskopie erschwert ist.

Die Stapelfolgenabweichung kann aufgrund der Polytypie des SiC entweder als Stapelfehler
oder als Polytypenmischung ausgelegt werden. Dies ist auch der Grund, warum in der Literatur
unterschiedliche Interpretationen vorliegen. Sauder [Sau07], Gosset [Gos13] und Huguet-
Garcia [Hug15] geben an, dass die Tyranno SA3-Faser aus R-SiC besteht, welches stark
durch Stapelfehler gestort ist. Im Gegensatz dazu wird in Havel [Hav07] und Ivekovic [Ive13]
eine Polytypenmischen aus - und o-SiC diskutiert.

Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Kennwerte der unentschlichteten Ausgangsfaser (Tyranno SA3) wurden
mittels Einzelfaserzugversuch untersucht. Die Einzelfaserfestigkeiten sind im Weibull-Dia-
gramm aufgetragen (Abbildung 65). Die ermittelten Kennwerte sind den Daten aus dem Da-
tenblatt [Ube] gegenibergestellt. Eine direkte Vergleichbarkeit der Daten ist nicht gegeben, da
im Datenblatt keine Angaben zu den verwendeten Versuchsparametern und zur statistischen
Auswertung gemacht wurden. Aufféllig ist, dass die charakteristische Weibull-Festigkeit und
die Bruchdehnung im Vergleich zu den Werten im Datenblatt zu hoch bestimmt sind. Eine
Ursache kénnte der Einfluss des Prifvolumens sein, da flr die Messung eine relativ geringe
Einspannlange von 5 mm verwendet wurde. Weiterhin weist der gemessene Zugmodul im Ver-
gleich zum Datenblatt einen zu geringen Wert auf. Dies kdnnte in einer systematischen Mess-
abweichung der Wegerfassung begriindet sein.
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Abbildung 65: Weibull-Diagramm der Festigkeiten der Ausgangsfaser mit Angabe des 95 %igen
Vertrauensbereiches (gestrichelte Linien) sowie Darstellung der gemessenen Kenn-
werte: Weibull-Modul und charakteristische Weibull-Festigkeit sowie Zugmodul und
Bruchdehnung mit Angabe des 95 %igen Vertrauensbereiches

Mikrostruktur und Phasenzusammensetzung

Nach der Beschichtung liegt ein deutliches Aufspreizen der SiNx- und BN,/SiNy-beschichteten
Fasergarne vor (Abbildung 66). Dies deutet auf vorliegende Zugeigenspannungen in den SiNx-
Schichten sowie auf eine ungleichmafige Schichtdicke hin, welches zu einer Verformung der
Einzelfasern innerhalb des Garnes fuhrt. Die BNy-Einzelschicht besitzt eine flakeartige Topo-
graphie, wohingegen die SiNx- bzw. BN,/SiNx-Schichten eine Topographie aufweisen, wie es
fur eine kolumnare Schichtstruktur typisch ist. Die Oberflache ist offensichtlich rauer als im
unbeschichteten Zustand (Abbildung 60, rechts). Risse innerhalb der Schicht oder Schichtab-
platzungen liegen nicht vor.
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BN,-Schicht

SiN,-Schicht

Abbildung 66: Draufsichtsaufnahmen der mit BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern;
links: LM; rechts: REM (SE sowie Inlens bei der Detailaufnahme)

Die BN-Schichten besitzen eine sehr gleichmafige Schichtdicke (Abbildung 67). Dies wurde
bei der Einzelschicht als auch bei der Doppelschicht festgestellt. Im Gegensatz dazu variieren
die SiNx-Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht in der Schichtdicke. Es liegt ein Schicht-
dickengradient von der Garnmitte (dinne Schichten) zum Garnrand (dicke Schichten) vor.
Weiterhin ist ersichtlich, dass die Schichtdicke auch auf den einzelnen Fasern variiert. Die
Schicht ist auf der dem Gasstrom zugewandten Seite dicker. Dies ist insbesondere bei Fasern
am Garnrand zu beobachten. Somit weisen die beschichteten Fasern einen ellipsenformigen
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Querschnitt auf. Dies kann auch als Grund daflr angesehen werden, dass vorliegende Zug-
eigenspannungen in der Schicht eine Verformung der Fasern ausldsen.

BN,-Schicht BN,-Schicht

SiN,-Schicht, Garnmitte

BN,/SiN,-Schicht, Garnmitte BN,/SiN,-Schicht, Garnrand

SiC-Faser

Abbildung 67: Querschnitt der BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern, REM-Auf-
nahmen am Schliff (RE sowie Inlens bei der Detailaufnahme)

Die Aufnahmen an den Bruchflachen (Abbildung 68) der beschichteten Fasern zeigen, dass
alle Schichten eine gute Anbindung zur SiC-Faser aufweisen. Delaminationen oder Poren am
Schicht/Faser-Interface sind bei der gewahlten Vergrofierung nicht sichtbar. Die Bruchflache
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der BNx-Schichten der Einzel- bzw. Doppelschicht erscheint rau, wohingegen die SiNx-Schich-
ten eine sehr glatte Bruchflache besitzen. Poren oder Risse innerhalb der Schichten sind nicht
vorhanden.

BN,-Schicht ™

SiN,-Schicht

SiN,-Schicht

o 4

3

-

Abbildung 68: Bruchflachen der mit BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern, REM
(Inlens)

Nach der Auslagerung bei 1450 °C unter Stickstoffatmosphare zeigt die BNy-Einzelschicht
(Abbildung 69) keine Veranderung im Vergleich zum Zustand nach der Beschichtung. Bei der
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SiNx-Einzelschicht und bei der BN,/SiNx-Doppelschicht sind Risse in der Schicht sowie ausge-
pragte Schichtabplatzungen insbesondere bei dickeren Schichten am Garnrand zu erkennen.
Die dinneren Schichten in der Garnmitte sind groftenteils defektfrei. Die BN,/SiNyx-Doppel-
schicht weist eine geringere Schichtschadigung als die SiNx-Einzelschicht auf.

Ausgelagerte BNX-Schichtm- Ausgelagerte BN,-Schicht

Abbildung 69: Draufsichtsaufnahmen der BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern
nach Auslagerung bei 1450 °C unter N2, REM (SE)

Die REM-Aufnahmen an den Bruchflachen nach der Auslagerung belegen (Abbildung 70),
dass die BNy-Einzelschicht nach der Hochtemperaturbehandlung unverandert bleibt. Bei den
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SiNx-Schichten der Einzel- bzw. Doppelschicht sind Poren insbesondere bei den dinneren
Schichten der Garnmitte zu beobachten. Weiterhin werden zusatzliche Ausscheidungen bei
dickeren Schichten am Garnrand ersichtlich.

Ausgelagerte BN,-Schicht Ausgelagerte BN,-Schicht
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Abbildung 70: Bruchflachen der BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern nach Aus-
lagerung bei 1450 °C unter N2, REM (Inlens)

Die XRD-Untersuchungen an den beschichteten Garnen zeigen, dass im Vergleich zur Aus-
gangsfaser keine zusatzlichen Reflexe im jeweiligen Diffraktogramm (Abbildung 71) vorhan-
den sind. Es ist anzunehmen, dass alle Schichten amorph sind. Die amorphen Beitrdge im
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Diffraktogramm sind aufgrund der niedrigen Schichtdicken gering und werden vom Untergrund
Uberlagert. Nach der Auslagerung findet nur bei den SiNx-Schichten der Einzel- oder Doppel-
schicht eine Kristallisation statt. In den Diffraktogrammen sind Reflexe fur das trigonale a-SizN4
zu finden. Zusatzlich sind noch Spuren von kubischem Si vorhanden. Eine kristalline BN-
Phase ist nach der Auslagerung mittels XRD nicht detektierbar.
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Abbildung 71: Diffraktogramme (XRD) der Ausgangsfaser sowie der BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-be-
schichteten SiC-Fasern vor und nach Auslagerung bei 1450 °C unter N2 (Co Ko-
Strahlung)

Die Raman-spektroskopischen Messungen an einzelnen Fasern (Abbildung 72) bestatigen im
Wesentlichen die Ergebnisse der XRD-Untersuchungen. Nach der Beschichtung mit BNy, SiNx
oder BN,/SiNx sind in den Spektren keine zusatzlichen Peaks im Vergleich zur Ausgangsfaser
vorhanden, welches mit einem amorphen Zustand der Schichten begrindet werden kann.

Nach der Auslagerung der Schichten lassen sich keine Peaks der BN-Phase im Spektrum der
BNx-Einzelschicht oder BN,/SiNx-Doppelschicht finden. Wobei aber angemerkt wird, dass der
erwartete BN-Peak mit dem D-Peak des Kohlenstoffes tberlappt und somit der Nachweis der
BN-Phase schwierig ist. Im Spektrum der SiNy-Einzelschicht sowie BN,/SiNy-Doppelschicht
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kénnen nach der Auslagerung Peaks fir SisN4+ nachgewiesen werden, welches eine Kristal-
lisation der SiNx-Schicht bestatigt. Weiterhin zeigen die Spektren an dickeren Schichten am
Garnrand einen zusatzlichen Peak fiir Silicium. Der Nachweis des Siliciums kann mit den fest-
gestellten Ausscheidungen in Abbildung 70 in Zusammenhang gebracht werden.
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Abbildung 72: Raman-Spektren einer BN- und SisNs-Referenz, der Ausgangsfaser sowie der
BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern vor und nach Auslagerung bei
1450 °C unter N2 (Anregung: 633 nm)

Die BN,/SiNx-Doppelschicht wurde fir ergadnzende TEM-Untersuchungen ausgewabhit.
Abbildung 73 (links und mittig) zeigt die TEM-Aufnahme der Doppelschicht im Ausgangs-
zustand. Die BN,-Schicht erscheint ungeordnet, was fiir eine amorphe Struktur typisch ist. Die
SiNx-Schicht besitzt keine sichtbaren Details. Die Information des Beugungsbildes (Abbildung
73, rechts) ist limitiert, da die Schichtdicke kleiner als die genutzte SAED-Blende (600 nm) ist.
Es sind zwei diffuse Beugungsringe zu erkennen, welche darauf hindeuten, dass eine oder
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beide Schichten amorph sind. Die vorliegenden Punktreflexe werden von SiC-Kristalliten der
Faser generiert.

BN,/SiN,-Schicht

— "“"\ BNX-Sihicht SiN,-Schicht

-

Abbildung 73: BNx/SiNx-beschichtete SiC-Faser; links und mittig: Hellfeld-TEM-Aufnahme; rechts:
SAED-Aufnahme

Die Auslagerung fuhrt zu keiner morphologischen Veranderung der Doppelschicht (Abbildung
74, links). Aber die Beugungsaufnahme (Abbildung 74, mittig) belegt, dass eine Kristallisation
stattgefunden hat. Das Beugungsbild enthalt Beitrage von zwei Kristalliten, welche dem tri-
gonalen a-SisN4 zuzuordnen sind (Abbildung 74, rechts). Die Kristallitgrofe liegt in der Gro-
Renordnung der SAED-Blende (600 nm). Reflexe einer kristallinen BN-Phase sind nicht vor-
handen. Die BNy-Schicht bleibt nach der Auslagerung amorph. Damit bestatigen die Ergeb-
nisse der Feinbereichselektronenbeugung die Ergebnisse der XRD-Untersuchung und
Raman-Spektroskopie.

Ausgelagerte BN,/SiN,-Schicht ° 1409 400
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a-Si;N, in [001]-Orientierung

Abbildung 74: BNx«/SiNx-beschichtete SiC-Faser nach Auslagerung bei 1450 °C unter N2; links:
Hellfeld-TEM-Aufnahme am Faserrand; mittig: SAED-Aufnahme; rechts: Indizierung
des einkristallinen Anteils in der SAED-Aufnahme
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Mechanische Eigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der beschichteten Fasern wurden durch den Einzelfaser-
zugversuch bestimmt. In den Weibull-Diagrammen sind die Festigkeiten der beschichteten
Fasern aufgetragen (Abbildung 75). Die ermittelten Kennwerte (Weibull-Modul, charakteristi-
sche Weibull-Festigkeit, Zugmodul und Bruchdehnung) sind in Abbildung 76 zusammen-
gestellt. Ein Vergleich zur Ausgangsfaser wird gezogen.

27 = Ausgangsfaser 2__ = Ausgangsfaser
1] * BN Schicht 1] o siNSchicht
o o
S S
£ =
= ] = ]
34 34
-4 — T T T T T T -4 — T T T T T T T T
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Pra
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Abbildung 75: Weibull-Diagramm der Festigkeiten der Ausgangsfaser sowie der BNx-, SiNx- und
BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern mit Angabe des 95 %igen Vertrauensbereiches
(gestrichelte Linien)

Alle Beschichtungen bewirken eine deutliche Abnahme des Weibull-Moduls im Vergleich zur
Ausgangsfaser. Dies ist auch durch eine Reduktion des Anstieges der linearisierten Festig-
keitswerte in den Weibull-Diagrammen ersichtlich. Die Beschichtungen fihren somit zu einer
grolkeren Streuung der Einzelfestigkeiten. Die charakteristische Weibull-Festigkeit und die
Bruchdehnung sind nur bei den SiNy-beschichteten Fasern signifikant verringert. Bei den
BN,/SiNx-beschichteten Fasern sind diese Kennwerte herabgesetzt, allerdings nicht signifi-
kant. Die Reduktion der charakteristischen Weibull-Festigkeit im Vergleich zur Ausgangsfaser
ist in den Weibull-Diagrammen durch eine Verschiebung der linearisierten Festigkeitswerte
nach links zu sehen. Die BNx-beschichteten Fasern zeigen keine Veranderung der charak-
teristischen Weibull-Festigkeit und Bruchdehnung im Vergleich zum unbeschichteten Zustand.
Bei allen beschichteten Fasern ist der Zugmodul im Vergleich zur Ausgangsfaser reduziert.
Nur bei der BN,/SiNx-Doppelschicht ist diese Reduktion nicht signifikant.
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Abbildung 76: Weibull-Modul, charakteristische Weibull-Festigkeit, Zugmodul und Bruchdehnung
der Ausgangsfaser sowie der BNx-, SiNx- und BNx/SiNx-beschichteten SiC-Fasern
mit Angabe des 95 %igen Vertrauensbereiches

5.2.3 Zusammenfassende Betrachtung

Als Substrat flr die Schichtherstellung wurde die kommerzielle SiC-Faser Tyranno SA3 ver-
wendet. Die SiC-Faser ist polykristallin. Die einzelnen SiC-Kristallite besitzen eine starke Fein-
lamellierung, die sich durch eine Abweichung in der Stapelfolge der Atomlagen erklart. Es liegt
eine Polytypenmischung vor, wobei das 3C-SiC die dominante Phase ist. In der kommerziellen
Faser ist zudem noch freier Kohlenstoff vorhanden.

Die BNy, SiNyx- und BN,/SiNy-Schichten wurden unter Verwendung der gasférmigen Precur-
soren NHs, BoHs und SiH4 erfolgreich mittels LPCVD auf das Fasergarn appliziert. Um die
Hochtemperatureigenschaften der Faserschichten in Bezug auf die Prozessbedingungen des
LSI-Prozesses zu untersuchen, wurden die beschichteten Fasern bei 1450 °C unter Stickstoff
ausgelagert. Eine Ubersicht tiber die Ergebnisse der Mikrostruktur- und Phasenanalyse der
beschichteten Fasern vor und nach der Auslagerung ist in Abbildung 77 dargestellit.
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— BN,-Einzelschicht | nach Beschichtung (975 °C) s nach Auslagerung (1450 °C)

« amorph « amorph
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- gute Anbindung zur Faser « gute Anbindung zur Faser
- homogene Schichtdicke im
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— SiN,-Einzelschicht | > nach Beschichtung (800 °C) s> nach Auslagerung (1450 °C)
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- Gradient in der Schichtdicke Schicht
und in der chemischen « Rissbildung und
Zusammensetzung Abplatzungen bei Schichten
innerhalb des Garns am Garnrand

Einfluss der Einzelschichten auf die BN,/SiN,-Doppel-
Eigenschaften der Doppelschicht schicht

Abbildung 77: Ubersicht iber die Ergebnisse der Mikrostruktur- und Phasenanalyse der BNx- und
SiNx-Einzelschichten, die in einer BNx/SiNx-Doppelschicht kombiniert werden

Betrachtung zur Faserbeschichtung

Die BNx-, SiNy-, und BN,/SiNx-Schichten besitzen eine gute Anbindung zur SiC-Faser. Alle
Schichten sind defektfrei und weisen einen amorphen Zustand auf. Die Schichtdicke der BNx-
Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht ist innerhalb des Fasergarnes sehr gleichmafig
(Abbildung 67). Bei der Abscheidung sind die an der Oberflache ablaufenden Prozesse ge-
schwindigkeitsbestimmend. Somit liegt Reaktionskontrolle vor. Die Konzentration der Precur-
soren bzw. der Zwischenprodukte ist innerhalb der Grenzschicht und innerhalb des Faser-
garnes sehr gleichmafig verteilt (Abbildung 27, links) und eine homogene Schichtabscheidung
im Fasergarn ist das Resultat. Dahingegen weisen die SiNx-Schichten der Einzel- sowie Dop-
pelschicht einen Schichtdickengradient innerhalb des Garnes auf. Am Garnrand sind die
Schichten deutlich dicker als in der Garnmitte (Abbildung 67). Die Bildung des Schichtdicken-
gradienten liegt darin begriindet, dass die bei der Abscheidung an der Faseroberflache ablau-
fenden Prozesse schneller sind als der Stofftransport der Precursoren bzw. der Zwischen-
produkte in das Fasergarn. Der geschwindigkeitslimitierende Teilschritt ist somit die Diffusion
in das Garn. Innerhalb des Garnes bildet sich ein Konzentrationsprofil aus (Abbildung 27,
mittig). Die Precursoren bzw. die Zwischenprodukte verarmen in Richtung Garnmitte. Durch
die reduzierte Konzentration sinkt die Abscheiderate.

Weiterhin wurde festgestellt, dass die Schichtdicke der SiNx-Schichten der Einzel- sowie Dop-
pelschicht auch auf den einzelnen Fasern nicht homogen ist (Abbildung 67). Auf der Gasstrom
zugewandten Seite werden grofere Schichtdicken erzielt. Zugeigenspannungen in der Schicht
fuhren infolge der ungleichmafigen Schichtdicke zu einer Verformung der beschichteten Fa-
sern und somit zum Aufspreizen des Garnes (Abbildung 66). Schichteigenspannungen setzen
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sich allgemein aus thermischen Spannungen und intrinsischen Spannungen zusammen
[Hae87], [Kie94]. Thermische Spannungen entstehen wahrend des Abkilihlprozesses von der
Beschichtungstemperatur zur Raumtemperatur, wenn unterschiedliche Ausdehnungs-
koeffizienten zwischen Schicht und Faser vorliegen. Wenn bei der Schicht ein Ausdehnungs-
koeffizient von 3-10¢ K-' [Tem98] und bei der Faser von 4,5-10¢ K-' [Ube] angenommen wird,
ergeben sich nach der Beschichtung thermische Druckeigenspannungen in der Schicht. Die
beobachteten Zugeigenspannungen sind daher vorwiegend durch intrinsische Spannungen
begriindet. Temple-Boyer [Tem98] diskutiert die intrinsischen Spannungen durch den Einbau
von Wasserstoff in die Schicht. Die dabei gebildeten Si-H- und N-H-Bindungen werden zu Si-
N-Bindungen umgeordnet. Dies ist mit einem Volumenschrumpf der Schicht verbunden. Da
die Fasern diesen behindern, bilden sich in der Schicht Zugeigenspannungen aus. Die Zug-
eigenspannungen kdnnen durch eine héhere Prozesstemperatur und einen niedrigeren Pro-
zessdruck reduziert werden. Ob Schichteigenspannungen bei den BNx-beschichteten Fasern
vorliegen, kann nicht festgestellt werden.

Die BNy-, SiNx- und BN,/SiNx-beschichteten Fasern zeigen im Vergleich zur Ausgangsfaser
weitestgehend reduzierte mechanische Eigenschaften (Abbildung 76). Durch die Beschich-
tungen ist der Weibull-Modul deutlich verringert. Eine groRere Streuung der jeweiligen Ein-
zelfestigkeiten liegt vor. Die charakteristische Weibull-Festigkeit und die Bruchdehnung sind
bei den BNx-beschichteten Fasern im Vergleich zum Ausgangszustand nicht verandert. Im
Gegensatz dazu sind bei den SiNx-beschichteten Fasern diese Werte signifikant reduziert. Bei
den BN,/SiNx-beschichten Fasern liegt eine Verringerung vor, allerdings ist diese nicht signifi-
kant. Es wird vermutet, dass die herabgesetzten Werte bei den BN,/SiNx-beschichteten Fasern
vorwiegend durch den Einfluss der SiNx-Einzelschicht begriindet sind. Prinzipiell kann eine
Reduktion der charakteristischen Weibull-Festigkeit und Bruchdehnung der SiN,-Schicht meh-
rere Ursachen haben. Diese werden nachfolgend diskutiert:

Schichtfehler: Zusatzliche Fehler innerhalb der Schicht kdnnen bruchauslésend wirken. Das
Versagen tritt somit vorzeitig ein und eine herabgesetzte Weibull-Festigkeit und Bruchdehnung
ist die Folge. Jedoch sind in den REM-Aufnahmen (Abbildung 68) bei der gewahlten Ver-
grolierung keine Poren oder Risse innerhalb der SiNx-Schichten der Einzel- sowie Doppel-
schicht zu erkennen. Daher ist dieser Einfluss unwahrscheinlich.

Oberflachentopograpie der Schicht: Nach der Beschichtung liegt im Vergleich zum Ausgangs-
zustand eine veranderte Oberflachentopographie vor. Durch eine héhere Rauheit kdnnen
mogliche Kerben an der Oberflache Risse initiieren, die zum Versagen fuhren. Bei den SiNx-
Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht erscheint die Schichtoberflache (Abbildung 66)
rauer als die Oberflache der unbeschichteten Faser (Abbildung 60). Diese Ursache ist daher
wahrscheinlich.

Bruchdehnung des Schichtwerkstoffes: Wenn der Schichtwerkstoff eine geringere Bruchdeh-
nung besitzt als der Faserwerkstoff, entstehen bei Belastung zuerst Risse in der Schicht. Diese
fUhren zum spréden Versagen der Faser.
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Schichteigenspannungen: Ein weiterer Grund fur die Reduktion der charakteristischen
Weibull-Festigkeit und der Bruchdehnung ist das Vorhandensein von Schichteigen-
spannungen. In den SiN«-Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht liegen Zugeigen-
spannungen vor. Bei der Einzelfaserzugprufung werden die Eigenspannungen mit der aufge-
brachten Spannung bei der Zugprifung Uberlagert. Dadurch wird ein vorzeitiges Versagen
ausgeldst. Der Einfluss der Schichteigenspannungen auf die Festigkeit ist als grol anzusehen.

Bei allen beschichteten Fasern ist der Zugmodul im Vergleich zum Ausgangszustand herab-

gesetzt (Abbildung 76). Nur bei den BN,/SiNy-beschichteten Fasern ist dieser Kennwert nicht
signifikant reduziert. Der E-Modul der beschichteten Faser E,; kann mit der Mischungsregel

fur Parallelschaltung von Faser und Schicht aus den E-Modulen der Faser E; und der Schicht
E; ermittelt werden:

Ebf=Ef-A—f+Es-L (24)
Ar + Ag Ar + A

Ay gibt die Flache der Faser und 4, die Flache der Schicht innerhalb der beschichteten Faser

an. Da die E-Module der jeweiligen Schichtwerkstoffe (BN: 90 GPa [Kol04]; SisN4: 190 GPa

[Tem98]) geringer sind als der E-Modul der SiC-Faser (380 GPa [Ube]), wird deutlich, dass

durch den Schichtauftrag der E-Modul der beschichteten Faser reduziert ist.

Betrachtung zur Auslagerung der beschichteten Fasern

Die Auslagerung bei 1450 °C unter Stickstoff bewirkt eine Kristallisation der amorphen SiNx-
Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht zu a-SisN4. Zusatzlich sind Si-Ausscheidungen bei
den Schichten am Garnrand und Poren bevorzugt bei den Schichten der Garnmitte zu finden
(Abbildung 70). Innerhalb des Fasergarnes liegt ein Gradient in der chemischen Zusammen-
setzung der Schicht vor. Die dickeren Schichten am Garnrand weisen einen Si-Uberschuss
auf und die dunneren Schichten der Garnmitte haben vermutlich einen erhéhten Anteil an
Stickstoff oder Wasserstoff. Die Ausbildung des Gradienten in der chemischen Zusammen-
setzung kann durch den vorliegenden Diffusionsmechanismus der gasférmigen Precursoren
bzw. der Zwischenprodukte in das Fasergarn erklart werden. Da NHs; bezogen auf SiHs im
Uberschuss eingesetzt wurde, kann unter der Annahme, dass nur NHs im Reaktor vorliegt, die
mittlere freie Weglange der Gasteilchen nach Gleichung (4) mit ca. 300 yum berechnet werden.
Der Abstand zwischen den Fasern wird mit ca. 30 yum angenommen. Die mittlere freie Weg-
lange ist somit im Vergleich zum Faserabstand groR. Es liegt Knudsen-Diffusion vor
(Abbildung 24). Der Knudsen-Diffusionskoeffizient Dy ist durch die nachfolgende Gleichung
gegeben [Res15]:

(25)

Dabei ist ,, der mittlere Porenradius, T die Temperatur und M die molare Masse. R bezeichnet

die universelle Gaskonstante. Bei der Abscheidung werden durch homogene Gasphasen-
reaktionen der Precursoren SiHs und NHs3 die Zwischenprodukte SiHz, SiHsNH2 und SiHNH:
gebildet [Tem00]. Es ist ersichtlich, dass das SiH4 und die gebildeten Zwischenprodukte eine
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héhere molare Masse und damit einen niedrigeren Knudsen-Diffusionskoeffizient aufweisen
als NHs. Da die Diffusion in das Garn der limitierende Teilschritt bei der Abscheidung darstellt,
kommt es infolge der niedrigeren Knudsen-Diffusionskoeffizienten zur Verarmung von SiH4
und den gebildeten Zwischenprodukten in Richtung Garnmitte. Ein Gradient in der chemischen
Zusammensetzung der Schicht innerhalb des Fasergarnes bildet sich aus.

Die BNx-Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht bleiben nach der Auslagerung bei 1450 °C
unter Stickstoff amorph. Eine Bildung von Poren oder Borausscheidungen konnte nicht fest-
gestellt werden. Es kann geschlussfolgert werden, dass die BNx-Schichten nach der Her-
stellung eine stdéchiometrische Zusammensetzung aufweisen. Die Ursache dafir liegt im Re-
aktionsmechanismus von B;Hs und NHs begriindet. Bei den verwendeten Beschichtungs-
temperaturen wird BsHsN3 als Zwischenprodukt gebildet [Gom93]. Die Reaktion Uber dieses
Zwischenprodukt fihrt zur Abscheidung von stéchiometrischen Schichten.

Nach der Auslagerung sind Risse und Schichtabplatzungen bei den SiNy-Einzelschichten ty-
pisch (Abbildung 69). Diese sind vorwiegend bei dickeren Schichten am Garnrand zu finden.
Die diinneren Schichten der Garnmitte bleiben nach der Auslagerung intakt [Rod15]. Wahrend
der Auslagerung wird die Beschichtungstemperatur von 800 °C erheblich Uberschritten. Wie
bereits dargestellt, besitzt die SiNs-Schicht einen niedrigeren Ausdehnungskoeffizient als die
SiC-Faser. Dadurch entstehen wahrend der Auslagerung oberhalb der Beschichtungs-
temperatur zusatzliche thermische Zugeigenspannungen in der Schicht, die sich mit den intrin-
sischen Zugeigenspannungen uberlagern. Am Schicht/Faser-Interface wirken somit gréRRere
Schubspannungen. Zudem wéachst der Beitrag der Schichteigenspannung zu den Schub-
spannungen mit der Schichtdicke [Hae87]. Wenn dabei die Schubfestigkeit Gberschritten wird,
kommt es zum Versagen am Schicht/Faser-Interface und die Schichten platzen ab.

Bei der BNy-Einzelschicht liegen nach der Auslagerung keine Risse in der Schicht oder
Schichtabplatzungen vor (Abbildung 69). Die BN,/SiNx-Doppelschicht weist eine geringere
Schichtschadigung als die SiNx-Einzelschicht auf. Dies kann dadurch erklart werden, dass die
Schichtdicke der SiNy-Schicht in der Doppelschicht aufgrund der Beschichtungszeit nur halb
so grol} ist wie bei der SiNx-Einzelschicht.

Evaluation der beschichteten Fasern im SiC/SiC-Verbund

Die entwickelten SiNx- bzw. BN,/SiNx-Schichten wurden in einem SiC/SiC-Verbund auf Basis
des Flussigsilicierverfahrens eingesetzt, um die Funktionalitdt der Faserschichten zur Inter-
faceanpassung zu erproben. Die Ergebnisse sind ausfihrlich in Mainzer dargestellt [Mai15a],
[Mai15b]. Eine zu geringe Anbindung der Faserbeschichtung zur Matrix fuhrte zur lokalen
Grenzflachenenthaftung und somit zum Freilegen der Schichtoberflache im Verbundwerkstoff.
Es trat eine Degradation der Schichten infolge des direkten Kontaktes zur Prozessatmosphéare
sowie zum flussigen Silicium wahrend der Verbundwerkstoffherstellung ein. Zudem sind die
bei der Prozesstemperatur entstehenden Poren, Si-Ausscheidungen sowie Risse innerhalb
der SiNx-Schicht nachteilig fur die Barrierewirkung gegenuber dem flussigen Silicium.
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6 Schlussfolgerungen

Eine anforderungsgerechte Auszulegung der Mikrostruktur und des Eigenschaftsprofils des
Verbundwerkstoffes ist durch viele Variablen im Flissigsilicierverfahren gegeben (Abbildung
31). Der Fokus dieser Arbeit lag dabei auf der definierten Gestaltung der Matrix durch die
verwendeten Matrixpolymere sowie des Faser/Matrix-Interfaces durch das Aufbringen von Fa-
serbeschichtungen.

6.1 Folgerungen zum Matrixdesign

Die wichtigsten Ergebnisse zum Matrixdesign bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Ke-
ramiken Uber die verwendeten Matrixpolymere sind nachfolgend stichpunktartig zusammen-
gefasst:

e Untersuchung des Einflusses vier verschiedener Matrixpolymere im Flissigsilicierver-
fahren: CE-Harz (Cyanatesterharz), PF-Harz 1 (Resol), PF-Harz 2 (Resol) und PF-
Harz 3 (Novolak)

e die Matrixpolymere bewirken eine unterschiedliche Riss- und Porenbildung in der Poly-
mer- und Kohlenstoffmatrix

¢ die Risse und Poren der Kohlenstoffmatrix beeinflussen die Si-Infiltration und die damit
verbundene SiC-Bildung

¢ Ausbildung einer C-SiC-Dualphasenmatrix durch Si-Infiltration von Segmentierungs-
rissen und Teildelaminationen (CE-Harz, PF-Harz 1)

o Schutz der Fasern innerhalb bestehender C/C-Segmente vor dem Si-Angriff
o eine Faserbeschichtung ist nicht notwendig

o die Matrixpolymere sind zur Herstellung von C/C-SiC-Verbunden geeignet
o Zuordnung dieser Verbunde zu den Weak Matrix Composites (WMCs)

¢ Ausbildung einer weitestgehend einphasigen SiC-Matrix durch Si-Infiltration einer
schaumpordsen Kohlenstoffmatrix (PF-Harz 2) oder von ausgepragten Faser/Matrix-
Ablésungen (PF-Harz 3)

o starke Faserdegradation durch Si-Angriff

o eine Faserbeschichtung ist notwendig, um die Faser/Matrix-Bindung herabzu-
setzen und die Fasern vor dem Si-Angriff zu schitzen

o die Matrixpolymere sind zur Herstellung von SiC/SiC-Verbunden geeignet

o Zuordnung dieser Verbunde zu den Weak Interface Composites (WICs)

¢ im Reaktionsgebiet eines C/C-SiC-Verbundes (PF-Harz 1) liegen drei morphologisch
unterschiedliche Reaktionszonen vor: Zone 1 im Gebiet der ehemaligen C-Faser,
Zone 2 im Gebiet der ehemaligen C-Matrix und Zone 3 im Gebiet des ehemaligen Ris-
ses

e Ableitung des Mechanismus der SiC-Bildung

Die Untersuchungen offenbaren das Potenzial, durch Steuerung der Rissbildung und
Matrixporositat Gber das Matrixpolymer die Siliciuminfiltration und Siliciumcarbidbildung de-
finiert einzustellen und somit die Matrixzusammensetzung gezielt zu beeinflussen. Insofern
erschlie3t sich ein weiterer Forschungsbedarf fur die Entwicklung von Matrixpolymeren mit
definierter Wirkung auf den Flissigsilicierprozess.
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Ein anspruchsvolles Ziel stellt dabei die Entwicklung von Matrixpolymeren zur Erzeugung von
SiC/SiC-Verbundwerkstoffen dar, die innerhalb des Prozesses stochiometrisch zu SiC konver-
tieren. Erste Ansatze sind hierzu in Wéckel [W6c15] publiziert. Restanteile von Kohlenstoff und
Silicium innerhalb der Matrix sind ungunstig, da sie die Einsatzmdglichkeiten der SiC/SiC-Ver-
bundwerkstoffe beschranken. Die Kohlenstoffkomponente ist nicht oxidationsbestandig. Die
Siliciumkomponente begrenzt die Einsatztemperatur des Verbundwerkstoffes auf die
Schmelztemperatur des Siliciums. Zudem ist mit einer Verdampfung des Siliciumanteils bei
einer Anwendung unter hohen Temperaturen zu rechnen.

6.2 Folgerungen zum Interfacedesign

Die wichtigsten Ergebnisse zum Interfacedesign bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten
Keramiken durch das Aufbringen von Faserbeschichtungen sind nachfolgend stichpunktartig
zusammengefasst:

e Verwendung einer kommerziellen polykristallinen SiC-Faser (Tyranno SA3) als Sub-
strat fUr die Faserbeschichtung
e Herstellung einer BNx-Faserschicht durch LPCVD aus den gasférmigen Precursoren
B2Hs und NH3z mit dem Ziel, die Faser/Matrix-Bindung im SiC/SiC-Verbund zu reduzie-
ren
o die BNx-Schicht ist amorph
o die Abscheidung innerhalb des Fasergarnes ist homogen
o die charakteristische Weibull-Festigkeit und die Bruchdehnung bleiben nach
der Beschichtung auf dem Niveau der unbeschichteten Faser, der Weibull-Mo-
dul und der Zugmodul sind reduziert
o die Schicht bleibt bei der thermischen Auslagerung (1450 °C, N2) stabil
e Herstellung einer SiNy-Faserschicht durch LPCVD aus den Precursoren SiHs und NH3
mit dem Ziel, die Fasern vor dem Si-Angriff wahrend der Herstellung der SiC/SiC-Ver-
bunde zu schitzen
o die SiNy-Schicht ist amorph
o ein Gradient in der Schichtdicke sowie in der chemischen Zusammensetzung
innerhalb des Fasergarnes liegt vor
o in der Schicht sind Zugeigenspannungen vorhanden
o alle mechanische Kennwerte sind im Vergleich zur unbeschichteten Faser re-
duziert
o die thermische Auslagerung (1450 °C, N) fuihrt zur Kristallisation der amor-
phen Schicht sowie zur Bildung von Poren, Si-Ausscheidungen und Rissen
innerhalb der Schicht
¢ Kombination der BNx- und SiNy-Einzelschichten in einer BN/SiNx-Doppelschicht
o die Eigenschaften der Doppelschicht werden von den Eigenschaften der je-
weiligen Einzelschicht beeinflusst
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Innerhalb der SiNy-Schichten der Einzel- sowie Doppelschicht haben sich infolge der thermi-
schen Auslagerung Poren, Si-Ausscheidungen und teilweise Risse gebildet. Diese Effekte sind
fur eine Barrierewirkung gegenuber dem flussigen Silicium nachteilig. Eine Weiterentwicklung
ist daher in einer Schichtoptimierung der SiNx-Schicht durch Anpassung der Beschichtungs-
parameter zu sehen.

Zur Interfaceanpassung werden derzeit hauptsachlich C- oder BN-Schichten verwendet, um
SiC/SiC-Verbunde bruchzdh einzustellen. Einsatzbedingte Oxidations- bzw. Korrosions-
prozesse dieser Schichten bewirken einen Verlust an Festigkeit und Zahigkeit des Verbundes.
Die Lebensdauer des Verbundes ist dadurch stark reduziert und ein weitreichender indust-
rieller Einsatz ist nicht gegeben. Die Entwicklung alternativer Schichtkonzepte stellt dabei ein
wichtiges Forschungsziel dar, um das Faser/Matrix-Interface entsprechend der komplexen An-
forderungen einzustellen und somit SiC/SiC-Verbunde zu entwickeln, die ein hohes Leistungs-
potenzial unter Einsatzbedingungen besitzen. Folgende weitere Schichtvarianten werden fur
zukinftige Entwicklungen vorgeschlagen:

Gradierte Schichten im System Si-B-N als Debonding- und Barriereschicht

Eine Weiterentwicklung der BN,/SiNx-Doppelschicht ist Uber den Ansatz einer chemisch gra-
dierten Schicht im System B-N-Si zu sehen. Die Gradierung erfolgt dabei innerhalb der Schicht
ausgehend vom Bornitrid in Richtung Siliciumnitrid. Der Gradierungsaufbau hat entscheidende
Vorteile. Einerseits sollen die Zugeigenspannungen in der Schicht reduziert werden. Somit
wird die Schichtrissbildung infolge der Hochtemperaturbelastung unterdriickt und die Stabilitat
der Schichten verbessert. Andererseits wird eine Verbesserung in der Oxidationsbestandigkeit
gegeniber ungradierten Systemen erwartet, da die oxidationsanfalligen Bornitridschichten ei-
nen wesentlich geringeren Schichtdickenbereich einnehmen und durch die Gradierung eine
steigende Si-Dotierung vorliegt.

TiB, als zuséatzliche Selbstheilungsschicht

Ein weiterer Ansatz ist, die BN,/SiNy-Doppelschicht durch das Einbringen einer zusatzlichen
Selbstheilungsschicht zu optimieren. In Frage kommt dabei der Schichtwerkstoff TiB.. Folgen-
der Schichtaufbau wird vorgeschlagen: BN,/TiB2/SiNy.

Es ist nachgewiesen, dass das Oxidationsprodukt der Bornitridschicht (B2O3) mit dem Oxida-
tionsprodukt der Faser und Matrix (SiO-) ein Borosilikatglas (B203-SiO») bildet [Jac99]. Dieses
dient als Versiegelungskomponente, um Risse zu verschlielRen. Eine weitere Diffusion von
Sauerstoff in den Verbundwerkstoff wird somit unterbunden. Die effektive Wirksamkeit der
Versiegelungskomponente hangt stark von der Viskositat ab. Eine zu niedrige Viskositat der
Versiegelungskomponente im Hochtemperaturbereich bewirkt eine schnellere Verflichtigung
von B>0Os, wohingegen eine zu hohe Viskositat im niedrigeren Temperaturbereich zu einer
schlechteren Rissverschliefung fiihrt.

Die Oxidationsprodukte von TiB, sind TiO2 und B,Os. Vorteilhaft hierbei ist, dass keine gas-
formigen Oxidationsprodukte enthalten sind. Das Borosilikatglas (B203-SiO2) soll durch Bei-
mengung von TiO, optimiert und die Viskositat der sich ausbildenden Versiegelungs-
komponente B.O3-SiO2-TiO2 Uber einen weiten Temperaturbereich stabilisiert werden [Gra90].
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Poroses SiC als Debondingschicht

Eine neue und innovative Alternative zu den bisher eingesetzten oxidations- bzw. korrosions-
anfalligen Debondingschichten (C und BN) stellen porése SiC-Schichten dar. Es ist bereits
bekannt, dass eine Matrixrissablenkung durch porése Schichten erzielt werden kann [Nas98].

Ein Weg eine pordse SiC-Schicht herzustellen, liegt in der Abscheidung einer definierten C/Si-
Schicht. Die Reaktion zu SiC kann durch eine Hochtemperaturbehandlung ausgel6st werden.
Der bei der Reaktion eintretende Volumenschrumpf (molares Volumen C: 8,5 cm3/mol bei ei-
ner Dichte von 1,4 g/cm3; Si: 12,1 cm3/mol; SiC: 12,5 cm3/mol [Beh02]) fihrt zur Ausbildung
der Porositat. Dieser Effekt wurde bereits bei einer SiN,/Si-beschichteten SiC-Faser beo-
bachtet (Abbildung 78). Bei der Verbundwerkstoffherstellung reagiert die aufldere Si-Schicht
mit der C-Matrix zu einer porésen SiC-Schicht.

SiN,-Schicht

Schicht 2 o

Abbildung 78: Reaktion einer Si-Schicht einer SiNx/Si-beschichteten SiC-Faser mit der C-Matrix,
REM (Inlens)

Die pordse Schicht stellt aber keine Barriere gegeniber dem flissigen Silicium dar. Als
Barriereschicht kdnnte eine dichte SiC-Schicht dienen. Die SiC-Schicht wiirde als Opferschicht
im Prozess eingesetzt werden, wobei eine gewisse Aufldsung durch das flissige Silicium zu-
gelassen wird (flissiges Si kann bei 1450 °C ca. 1,2 Atom% an C aufldsen [Ole84]).

Es wird folgender Schichtaufbau fiir einen SiC/SiC-Verbund vorgeschlagen: C/Si/SiC. Durch
die Hochtemperaturbelastung bei der Pyrolyse bzw. Silicierung entsteht eine SiCporss/SiCaicht-
Schicht.

Ein Vorteil dieses Schichtkonzeptes ist, dass das Interface des SiC/SiC-Verbundes allein Gber
den Werkstoff SiC gestaltet wird. Eine stark verbesserte Oxidationsbestandigkeit bzw. Korro-
sionsbestandigkeit der SiC/SiC-Verbunde wird dadurch erwartet, da auf die oxidations- bzw.
korrosionsanfalligen C- oder BN-Schichten verzichtet werden kann.
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6.3 Folgerungen zum Anwendungspotenzial

Die in der Arbeit gewonnenen Erkenntnisse zum Matrix- und Interfacedesign stellen die pro-
zesstechnologische und wissenschaftliche Grundlage dar, einen neuartigen SiC/SiC-Verbund-
werkstoff auf Basis des Flussigsilicierverfahrens (LSI) zu entwickeln. Bei stochiometrischer
Auslegung der SiC-Matrix und anforderungsgerechter Gestaltung des Faser/Matrix-Interfaces
durch Faserbeschichtungen werden bei dem neuartigen SiC/SiC-Verbundwerkstoff eine ver-
besserte Temperatur- und Korrosionsbestandigkeit im Vergleich zu bisher entwickelten
SiC/SiC-Verbundwerkstoffen (z. B. HiPerComp™-Verbunde [Cor05]) erwartet.

Ein wichtiges zuklnftiges Anwendungsgebiet eines solchen Verbundwerkstoffes ist der Ein-
satz in Flugzeugtriebwerken oder stationaren Gasturbinen. Durch diesen Verbundwerkstoff
kénnen die zurzeit eingesetzten Cobalt- und Nickelsuperlegierungen ersetzt werden. Durch
die Substitution werden hdhere Betriebstemperaturen ermdglicht, die zur Steigerung des Wir-
kungsgrades und zur verringerten Emission von NOy und CO fuhren [Nas04a].
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7 Zusammenfassung

Das Ziel der Arbeit war, die Matrix (Matrixdesign) durch verschiedene Matrixpolymere sowie
das Faser/Matrix-Interface (Interfacedesign) durch das Aufbringen von Faserbeschichtungen
bei siliciumcarbidbasierten faserverstarkten Keramiken auf Basis des Flussigsilicierverfahrens
zu gestalten.

Die in der Arbeit verwendeten Matrixpolymere (ein Cyanatesterharz und drei Phenolharze)
fUhren zu einer unterschiedlichen Poren- und Rissbildung in der Kohlenstoffmatrix, welches
sich direkt auf die Siliciuminfiltration und die damit verbundene Siliciumcarbidbildung auswirkt.
Dies resultiert in einer unterschiedlichen Matrixzusammensetzung (C, SiC, Si) im Endverbund.
Bei der Ausbildung einer Dualphasenmatrix (C-SiC), wie diese bei den C/C-SiC-Verbunden
vorliegt, erfolgt die Siliciuminfiltration vorwiegend Uber Segmentierungsrisse und Teil-
delaminationen. Die Reaktion zu Siliciumcarbid findet nur im rissnahen Bereich statt und die
Kohlenstofffasern werden innerhalb bestehender C/C-Segmente vor dem Siliciumangriff ge-
schitzt. Die Mikrostruktur und Phasenzusammensetzung des Reaktionsgebietes wird darge-
stellt und der Mechanismus der Siliciumcarbidbildung wird diskutiert. Die Ausbildung einer
weitestgehend einphasigen SiC-Matrix wird durch die Infiltration einer schaumporésen
Kohlenstoffmatrix oder durch ausgepragte Faser/Matrix-Abldsungen erzielt. Faserangriff durch
das flissige Silicium liegt dabei in einem hohen Male vor. Diese Matrixpolymere sind fiir die
Herstellung von SiC/SiC-Verbunden interessant. Bei diesen Verbunden ist eine zusatzliche
Faserbeschichtung entscheidend, um die Faser/Matrix-Bindung zu reduzieren und die Fasern
vor dem Siliciumangriff zu schitzen.

Faserschichten wurden mittels chemischer Gasphasenabscheidung auf einem kommerziellen
SiC-Fasergarn appliziert. Zur Rissablenkung am Interface wurde eine BNy-Schicht aus den
Precursoren BzHs und NH3 und zum Faserschutz vor dem Siliciumangriff eine SiNx-Schicht
aus den Precursoren SiH4 und NH3; entwickelt. Die jeweiligen Einzelschichten wurden in einer
BN,/SiNx-Doppelschicht kombiniert. Die amorphe BNy-Beschichtung weist eine homogene
Schichtdicke innerhalb des Fasergarnes auf und zeigte sich bei der thermischen Auslagerung
stabil. Dahingeben besitzt die amorphe SiNx-Beschichtung einen Gradient in der Schichtdicke
sowie in der chemischen Zusammensetzung innerhalb des Fasergarnes. Zudem sind in der
Schicht Zugeigenspannungen vorhanden. Die thermische Auslagerung fiihrte zur Kristallisa-
tion der Schicht und infolge des chemischen Gradienten zur Bildung von Poren und Sili-
ciumausscheidungen. Insbesondere bei den dickeren Schichten am Garnrand der SiNy-Einzel-
sowie BN,/SiNx-Doppelschicht trat beglinstigt durch die Zugeigenspannungen Rissbildung ein.
Diese Effekte sind fiir eine Barrierewirkung gegentiber dem fliissigen Silicium nachteilig und
eine weitere Schichtoptimierung ist notwendig. Zusatzliche alternative Schichtkonzepte wer-
den in der Arbeit vorgeschlagen.
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