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Kurzfassung

Moderne Hochleistungskeramiken zeichnen sich durch hohe Dimensionsstabilitat
aus. FUr einige Anwendungen ist eine sehr niedrige thermische Ausdehnung, eine
thermische Nullausdehnung oder eine negative thermische Ausdehnung
unverzichtbar. Um Bauteile mit diesen Eigenschaften auszustatten, werden Verbund-
werkstoffe mit negativ warmedehnenden Komponenten versehen, wobei die
resultierende Gesamt-Warmeausdehnung tber deren Volumenanteile einstellbar ist.

In der vorliegenden Arbeit wurde ein disperser Verbundwerkstoff mit niedriger oder
negativer Warmeausdehnung entwickelt und ein grundlegendes Verstandnis des
Zusammenspiels seiner Matrix und negativ warmedehnender Fullstoff erarbeitet. Der
Verbundwerkstoff wurde auf Basis eines prakeramischen Polymers vom Polysiloxan-
Typ, das mit Fullstoffen mit negativem thermischen Ausdehnungskoeffizienten —
B-Eukryptit und Zirkoniumwolframat — beladen wurde, entwickelt und in einer
nachgelagerten Warmebehandlung in eine polymerabgeleitete = Keramik
umgewandelt. Zur Formgebung der Proben wurden ein Warmpressverfahren, ein
Foliengiel3verfahren und ein Beschichtungsverfahren eingesetzt. Die Charakterisie-
rung des neuartigen Werkstoffs erfolgte hinsichtlich seiner Mikrostruktur,
ausgewahlter mechanischer und thermisch-mechanischer Eigenschaften. Die
Ergebnisse der mechanischen und thermisch-mechanischen Untersuchungen
wurden flr eine computerunterstitzte Ermittlung von Eigenspannungen im Werkstoff
als Funktion von Temperatur und Fullstoffbeladung herangezogen.

Im Ergebnis der Untersuchungen konnte die Phasen- und Gefligeausbildung
beschrieben, Wechselwirkungen zwischen Matrix und Fullstoff identifiziert sowie die
mechanischer Eigenschaften des Werkstoffs im Kontext von Geflige und Eigen-
spannungen beurteilt werden. Es wurde ein neuartiger Werkstoff erhalten, dessen
Warmeausdehnungskoeffizienten sich bei moderaten bis guten mechanischen
Eigenschaften im Temperaturbereich bis 1000 °C im Bereich von etwa -1-10° K™ bis
+2-10° K* gezielt einstellen lassen.






Abstract

High-Tech ceramics possess a high dimensional stability, and in a variety of
applications a very low, zero or negative thermal expansion is essential. In order to
provide those properties to component parts composite materials are manufactured
which contain fillers with negative thermal expansion, and the overall thermal
expansion is controlled via the volume fraction of these fillers.

In this work a particulate composite with low or negative thermal expansion was
developed and matrix-filler interactions were explored.

Three different composite processing routes — warm pressing, tape casting and dip
coating — were applied based on a preceramic polymer of the polysiloxan type and
particulate fillers with a negative thermal expansion: B-eucryptite and zirconium
tungstate. The shaped parts were transformed into polymer-derived ceramics via
pyrolysis in inert atmosphere and subsequently characterized by means of solid-state
characterization, selected methods of mechanical characterization and dilatometric
measurements. The results from this part of the work were used as input for a
computer-assisted calculation of residual stresses as a function of temperature and
filler fraction.

As a result the phase and microstructure evolution was described, interactions
between the matrix and the fillers were identified and mechanical properties were
interpreted in the context of microstructure and residual stresses. A novel material
was obtained having moderate to good mechanical properties and a coefficient of
thermal expansion which can be tailored from -1.107® K™ to +2:107¢ K™ in a range
from ambient temperature to 1,000 °C.
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Einleitung 1

1. Einleitung

Seit der Betrachtung von Verbundwerkstoffen als eigenstandige Werkstoffklasse
steigt ihre Zahl in technischen Anwendungen fortwahrend. Verbundwerkstoffe bieten
Eigenschaftskombinationen, die mit keinem konventionellen Werkstoff erreichbar
sind. Motivation ist dabei haufig, die mechanischen Eigenschaften bekannter
Werkstoffe zu verbessern, indem einem Matrixwerkstoff eine Verstarkungsphase
hinzugegeben wird. Diese ist in der Lage, die Uber die Matrix erfahrene Last,
weitergeleitet Uber die Grenzflache zwischen Matrix und Verstarkungsphase,
aufzunehmen. Die Steuerung des Lastverlaufs erfolgt dabei Gber die mechanischen
Eigenschaften von Matrix und Verstarkungsphase und Uber die Form der
Verstarkungsphase [1]. Dieses Prinzip gilt nicht nur fir mechanische Eigenschaften,
sondern kann auch zur zielgerichteten Einstellung thermischer Eigenschaften
herangezogen werden. Beispiele dafur sind Weltraumteleskopspiegel, die Gber einen
grolRen Temperaturbereich kaum Warmedehnung aufweisen und somit extreme
Anforderungen an die optische Messgenauigkeit erfillen [2] oder polymere Leiter-
platten mit niedriger Warmedehnung, woraus eine niedrige Zugspannung zwischen
Leiterplatte und den auf ihr befestigten Mikrochips resultiert [3].

Die technische Umsetzung erfolgt dabei durch den Zusatz zur oder die Bildung von
solchen Partikeln in einem Matrixwerkstoff, die niedrige oder negative
Warmedehnung aufweisen; im erstgenannten Beispiel, dem Teleskopspiegeltrager,
wird der Abkuhlprozess eines Glases so gesteuert, dass sich in der Glasmatrix die
negativ warmedehnende Phase R-Eukryptit bildet [2], im zweitgenannten Beispiel
werden dem polymeren Leiterplattenwerkstoff Zirkoniumwolframat-Fullstoffe hinzu-
gegeben [3;4].

Hohe Temperaturen und Dricke stellen bei der Herstellung der Keramiken
wesentliche Kostenfaktoren dar. Dem steht ein in den vergangenen 40 Jahren
standig weiterentwickeltes Werkstoff- und Prozesskonzept gegeniber, das diese
Nachteile aufwiegen koénnte: die Herstellung keramischer Werkstoffe mit Hilfe von
prakeramischen Polymeren und partikularen Fullstoffen. Prozesstechnische
Kernpunkte dieser Route sind die Verwendung thermoplastischer prakeramischer
Polymere mit Fllstoffen, die Giber Formgebungsverfahren der Kunststoffverarbeitung
wie Extrudieren, Faserziehen oder Warmpressen geformt, zu einem Duroplasten
vernetzt und anschlieBend durch Pyrolyseprozesse in eine Verbundkeramik, die
polymerabgeleitete Keramik oder PDC, umgewandelt werden. Die Pyrolyse-
temperaturen liegen dabei haufig deutlich unterhalb derjenigen konventioneller
Sinterprozesse [5].

Die Verwendung von Fllstoffen mit negativem Warmeausdehnungskoeffizienten zur
Herstellung von polymerabgeleiteten Keramiken ist eine Weiterentwicklung des
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Konzepts der polymerabgeleiteten Keramiken. Ziel der vorliegenden Arbeit ist es,
PDC-Werkstoffe mit niedriger oder negativer Warmedehnung zu entwickeln und ihre
wesentlichen Eigenschaften als Funktion ihrer Herstellungsbedingungen und der
resultierenden Phasenzusammensetzungen zu erfassen. Als Fllstoffe mit negativer
Warmedehnung wurde der R-Eukryptit, 3-LiIAISiO4, der sich nur entlang seiner c-
Elementarzellenachse negativ dehnt und im Vergleich dazu Zirkoniumwolframat,
ZrW,0g, das sich entlang aller drei Elementarzellenachsen isotrop negativ dehnt, in
Kombination mit einem Polymethylsilsesquioxan als prakeramisches Polymer
verwendet. Die Charakterisierung der mittels Warmpressen hergestellten Proben
erfolgte mittels Methoden der Festkorpercharakterisierung wie Rasterelektronen-
mikroskopie, Rontgenpulverdiffraktometrie, thermoanatische Verfahren, Verfahren
der Porosimetrie und mechanischer Charakterisierung. Da die Warmeausdehnungs-
koeffizienten von PDC-Matrix und Fullstoffen entgegengerichtet sind, wurden
Untersuchungen zu Eigenspannungen mittels Finite-Elemente-Modellierungen durch-
gefuhrt und mit experimentellen Daten verglichen. AbschlieRend wurde anhand von
Foliengiel3- und Substratbeschichtungsprozessen mit den entwickelten Werkstoff-
systemen die Umsetzbarkeit in technische Anwendungen demonstriert.
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2. Stand der Technik
2.1 Ursachen negativer Warmedehnung

2.1.1. Thermische Ausdehnung in Festkdrpern

Unter dem EinfluR steigender Temperatur erfahren Festkdrper Veranderungen ihrer
geometrischen Abmessungen. Ursachen der Langen- und Volumenanderung sind
Schwingungen der Atome, deren Amplitude sich mit zunehmender Temperatur
vergroRert. Wenn die Schwingungen harmonisches Verhalten zeigen wirden, wenn
also die Amplituden um die Ausgangslagen der Atome gleich grof3 waren, gabe es
keinen Grund fur eine Volumenausdehnung. Dieses idealisierte Modell entspricht
jedoch nicht dem realen Atom-/Schwingungsverhalten. Aufgrund des
unsymmetrischen (anharmonischen) Verlaufs des interatomaren Potentials werden
die Amplituden bei Annaherung zweier Atome kleiner, sodass mit zunehmender
Amplitude der Atomabstand ebenfalls zunimmt, s. Abbildung 2.1.

A
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Abbildung 2.1 Anharmonischer Potentialverlauf zweier gebundener Atome nach [6].

Die thermische Ausdehnung von Festkérpern ist durch den Warmeausdehnungs-
koeffizienten (WAK) a gekennzeichnet [7], GI. (2.1):

IT-1o . Al
o (T-To)  lLoAT

a= (2.1)

mit a - linearer Ausdehnungskoeffizient; lp - Ausgangslange; |y .Lange bei Temperatur
T; T — Temperatur und T - Ausgangstemperatur.

Dabei ist der Wert von a temperaturabhangig. Bei 0 K ist a definitionsgemal gleich
null und erhéht sich mit zunehmender Temperatur. Er wird in der Regel fir einen
bestimmten Temperaturbereich angegeben. Unter Voraussetzung vélliger Isotropie
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kann der Ausdehnungskoeffizient nicht nur auf Langen- sondern auch auf
Volumenanderungen bezogen werden, s. Gl. 2.2 [7]:

Ve = Vo(1 + RAT) =~ 1,°(1 + 3aAT) (2.2),

V, — Ausgangsvolumen; Vi - Volumen bei Temperatur T und B - kubischer
Ausdehnungskoeffizient.

Allgemein gilt: a ist umso kleiner, je groRer die Schmelztemperatur des Festkorpers
ist. Das ist darauf zuriickzufiihren, dass die Amplitude eines schwingenden Atoms
groler ist, wenn es nur schwach gebunden vorliegt, was wiederum zu einer
geringeren Schmelztemperatur fihrt.

Gruneisen veroffentlichte fur eine Vielzahl von Werkstoffen experimentell ermittelte
Verhaltensschemata [8]. Seinen Beobachtungen zufolge, die er im Jahre 1926
zusammenfasste, ist bei einer Vielzahl an Werkstoffen bei Temperaturen > 90 K das
Verhaltnis zwischen der Warmekapazitat und der Warmeausdehnung konstant, wie
es aus Gleichung (2.3) ersichtlich wird:

KCm

=y~ (2.3)

k - Kompressibilitat; C,,, — molare Warmekapazitat; V — Molvolumen; y — Griineisen-
Parameter.

Der dimensionslose Grineisen-Parameter y beschreibt die Abhangigkeit der
Frequenz (v;) der Gitterschwingungen (Phononen) in einem Kristall von der relativen
temperaturabhéngigen Volumenanderung:
_ dlnv;

vy = dlnv (2.4)
Werkstoffe mit positiver Warmedehnung besitzen typischerweise Griineisen-
Parameter von 1 bis 3. Das Auftreten negativer Werte der Grineisen-Parameter wird
spater erklart, wenn die Mechanismen des NTE-Verhalten betrachtet werden.

Die Warmeausdehnungskoeffizienten keramischer Werkstoffe nehmen Werte an, die
zwischen denen der polymeren und der metallischen Werkstoffe liegen. Ein
verhaltnismaRig niedriger WAK ist auf starke zwischenatomare Bindungen
zurtckzufihren, wie es oben bereits erlautert wurde. Typische WAK-Werte
keramischer Werkstoffe liegen im Bereich von 0,5-107¢ K™ bis 15-107¢ K™%, Nicht-
kristalline Keramiken und Keramiken mit kubischer Kiristallstruktur besitzen
richtungsunabhéngige, kubische WAK. In allen anderen Fallen ist die Warme-
ausdehnung anisotrop und kann sogar entlang der Kristall-Achsen einen WAK mit
unterschiedlichem Vorzeichen aufweisen [1].

Beziglich ihrer Warmeausdehnung werden keramische Werkstoffe in vier Gruppen
unterteilt [9]:
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+ Keramiken mit hoher Ausdehnung a>8x10°K™

« Keramiken mit mittlerer Ausdehnung 2<0<8x10°K1
+ Keramiken mit sehr niedriger Ausdehnung 0<a<2x10°Kt!
+ Keramiken mit negativer Warmedehnung a<0.

Eine Kombination aus niedriger und isotroper Warmedehnung ist besonders fur
solche Werkstoffe und Bauteile von Vorteil, die haufigen Temperaturschwankungen
ausgesetzt sind. Andernfalls sind diese spréden Materialien einer erhohten
Bruchgefahr ausgesetzt.

2.1.2. Mechanismen der negativen Warmeausdehnung
In diesem Abschnitt werden die Mechanismen beschrieben, die zur thermischen
Kontraktion einiger Werkstoffe fihren.

Phaseniibergang

Die meisten Mechanismen der negativen Warmedehnung beruhen auf
Strukturph&dnomenen, die die Mechanismen der ,normalen® Warmedehnung
Uberlagern. Dabei kommt es selten zur Reduzierung der mittleren Bindungslange bei
Temperaturzunahme, falls doch, dann haufig nur in einem engen Temperaturintervall
[10].

Der folgende Ausdruck beschreibt den Zusammenhang zwischen Bindungslange (r)
und Bindungsordnung (bond valence v) mit ry, die eine Konstante fir eine gegebene
E-X Elementkombination darstellt. Die dabei auftretenden Einzelbindungen sind
aquivalent der Zahl der Bindungselektronen, die in der Bindung verteilt sind [11].

_ )
UV = exp [0’37] (2.5).
Gemald dieser Gleichung sinkt die Bindungskraft exponentiell mit steigender
Bindungslange. Daraus wird ersichtlich, dass die durchschnittliche Bindungslange in
einem unverzerrten MOg-Oktaeder immer kirzer als in einem verzerrten Oktaeder
sein wird. Das ist darauf zurickzufuhren, dass Anion-Anion Abstol3ungen minimiert
werden, wahrend die geometrische Struktur der Polyeder regelmaRiger wird.

Als Beispiel fur diesen Effekt dient PbTiO3 [12]. Bei Raumtemperatur besteht dieser
ferroelektrische Werkstoff aus verzerrten [PbO;,]- und [TiO¢]-Polyedern und hat eine
tetragonale Struktur. Wenn eine Temperatur von 490 °C erreicht ist, erfolgt die
Umwandlung in die kubische Struktur simultan mit dem Ubergang vom ferro-
elektrischen in den paraelektrischen Zustand. Die Polyeder ,normalisieren® sich,
wenn die Phasenumwandlungstemperatur erreicht ist. Dieser Effekt tragt zur
Volumenabnahme unter Temperaturzunahme bei. Das tetragonale Gitter zeigt
thermische Ausdehnung entlang der a- und b-Achsen und Kontraktion entlang der c-
Achse. Nach der Umwandlung in die kubische Struktur zeigt PbTiO3 die ,normale®
Abhangigkeit zwischen Temperatur und Volumenanderung.
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Phononen

Phononen, auch Gitter- oder Netzwerkschwingungen eines Festkorpers, spielen eine
wichtige Rolle bei der thermischen Ausdehnung. Obwohl im Allgemeinen die
Schwingungsbewegungen als diejenigen Faktoren anerkannt waren, die zur
Zunahme der Atomabstdnde und somit zur positiven thermischen Ausdehnung
beitragen, wurde in den 1950er Jahren vermutet, dass die transversalen
Schwingungen zur gegenteiligen Wirkung fihren kénnen [13].

In Abbildung 2.2 ist schematisch dargestellt, wie die longitudinale Schwingung einer
Zwei-Koordinaten-Bricke M-O-M zur thermischen Ausdehnung fuhrt. Jedoch
verursacht die transversale Schwingung trotz der tatséchlichen Langenzunahme der
M-O Brlicke auch die Reduzierung des M-M Abstandes.

Temperatur Temperatur
<€ > 0

longitudinale Schwingung transversale Schwingung

Abbildung 2.2 Schematische Darstellung unterschiedlicher Schwingungstypen nach
[14]

Um die Warmedehnung eines Werkstoffes zu bewerten, missen die Anteile der
verschiedenen Schwingungsarten an der Gesamtschwingung bekannt sein. Der
Gesamtschwingungsbetrag der Griuneisen-Funktion y,, ergibt sich aus dem
gewichteten Mittelwert aller y;.

Y civi
Yav = —Zli;l (2.6).

In Gleichung (2.6) steht c; fur die Beitrdge der spezifischen Schwingungen zur
gesamten Warmekapazitat C, des betrachteten Festkdrpers, wie sie in der folgenden
Gleichung dargestellt ist, Gl. (2.7 [13]):

Co = 2iCi (2.7).

Die transversalen Schwingungen werden vorzugsweise bei niedrigen Temperaturen
(z. B. 5 K oder 10 K) angeregt. Der Griineisen-Parameter bei solchen Temperaturen
kann stark vom jeweiligen Wert bei Raumtemperatur abweichen. Die
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Schwingungsarten, deren Frequenz mit der Volumenreduktion abnimmt (die
Werkstoffe ,erweichen®), also die transversalen Schwingungen, tragen zum
allgemeinen Wert von y,,, einen negativen Beitrag y; bei. Bei niedrigen Temperaturen
dominiert dieser Wert bei der Berechnung des gesamten Griineisen-Parameters, was
in einer negativen Warmeausdehnung resultiert.

Mechanismus der Schwingungsmoden mit starren Einheiten (Rigid Unit Modes, RUM)
Der oben beschriebene Mechanismus tritt in der Regel in einem engen Temperatur-
bereich und auch nur bei einer geringen Anzahl an Werkstoffen auf; deswegen ist er
von begrenzter technischer Bedeutung. Es ist jedoch lange bekannt, dass B-Quarz
eine negative Ausdehnung bei hohen Temperaturen besitzt. Das Model, das dieses
Verhalten erklart, wurde von Megaw vorgeschlagen [15], wo dieser Phasenubergang
im Hinblick auf Rotationsbewegung von verhéltnismalig starren [SiO,]-Tetraedern,
die Uber ihre Ecken miteinander verbunden sind, erklart wurde. Spater wurden diese
Vorstellungen erweitert, woraus schlie3lich ein Model entwickelt werden konnte, dass
das Auftreten der negativen Warmeausdehnung vollstandig erklart [16;17].

Die schematische Darstellung einer solchen Struktur ist in Abbildung 2.3
vorgeschlagen. Die einzelnen Tetraeder und Oktaeder sind verhaltnismafig steif,
eine Verzerrung wird durch die starken M-O-Bindungen und die kurzen O-O-
Abstande verhindert. Diese Bindungen zeigen Gitterschwingungen mit niedrigerer
Frequenz im Vergleich zu den sie aufbauenden Polyedern, und es treten die oben
beschriebenen, transversalen Schwingungen auf. Aus energetischer Sicht ist die
Rotation oder Beugung uber M-O-M-Bindungen deutlich gunstiger als die Verzerrung
des Polyeders [18]. Abbildung 2.3 zeigt die Wirkung von Schwingungsmoden mit
starren Einheiten (RUM), die durch ,Zusammenfalten“ der Struktur zur negativen
Warmeausdehnung fihrt. Fir die Rotation im M-O-M-Winkelgebilde nutzen die
Polyeder die Freiraume in der Struktur, ohne die Bindungslange oder -winkel
innerhalb eines Polyeders zu beeinflussen. Der Mechanismus, bei dem diese kleinen
Formanderungen der Einheiten durch die Kippbewegungen der Polyedern auftreten,
wird als Schwingungsmodus mit quasi-starren Einheiten bezeichnet (quasi-rigid unit
mode, gqRUM) [16].

Temperatur
_—

Abbildung 2.3 Schematische Darstellung des Mechanismus der Schwingungsmoden
mit starren Einheiten nach [19].
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Die Strukturen mit starren Einheiten sind dafir bekannt, dass sich ihre Symmetrie
durch Strukturanderungen wéahrend des Abkuhlens verringert [20]. Ein Beispiel daftr
ist der B-a Ubergang in Quarz und Cristobalit, ein weiteres Beispiel die Umwandlung
von Scy(MoQOg); von der orthorhombischen Phase mit Warmekontraktion zur
monoklinen Phase mit positiver Warmeausdehnung [21].

Die Anforderungen, die ein Festkorper erfullen muss, um eine negative
Warmeausdehnung nach dem RUM-Modell zu besitzen, lassen sich wie folgt
zusammenfassen [22]:

1. Das Auftreten fester M-O Bindungen, die selbst niedrige Ausdehnung zeigen;
hohe Kovalenz der M-O-Bindung, z. B. bei W®*, V**, Si*";

2. eine zweifach koordinierte Sauerstoffbindung — das Sauerstoffatom ist nur mit
zwei Metallatomen mit einem Bindungswinkel von 180° verbunden;

3. Mdoglichkeit transversaler Schwingung im Gitter;

4. keine Phasenumwandlungen zu niedrigen Symmetrien;

5. keine Zwischengitterkationen.

Effekt der Volumen-Magnetostriktion

Mehrkomponentige metallische Werkstoffe mit negativer Warmeausdehnung
entstehen durch das Phdnomen der Magnetostriktion, der Deformation magnetischer,
insbesondere ferromagnetischer Stoffe infolge eines angelegten magnetischen
Feldes.

Bei der Volumen-Magnetostriktion ist das Volumen aufgrund der Amplitudenvariation
des magnetischen Moments veranderlich. Dieser Effekt wurde von Guillaume im Jahr
1897 fur die metallische Legierung Invar (Fe-36Ni) entdeckt. Unterhalb der Curie-
Temperatur T¢c=500 K besitzt diese Legierung einen sehr niedrigen WAK von
0,5:10® K™ bis 1.10® K. Spater wurde derselbe Mechanismus auch fur die
Legierungen LuyFe;; und YyFe;z mit leicht negativer Warmeausdehnung im
Temperaturbereich von etwa 10 K bis 300 K beschrieben [23].

Bei diesen Werkstoffen beruht die gesamte thermische Ausdehnung aus zwei
entgegenwirkenden Faktoren: 1. die positive Warmedehnung wird durch
Atomschwindungen hervorgerufen. Sie wird jedoch durch 2., die grof3e Kontraktion,
die durch Anderungen in der Magnetstruktur entstehen, tibertroffen [24;25].

Kontraktion des Atomradius

Die grofdten bekannten Werte negativer Warmeausdehnungskoeffizienten wurden
bislang mit diesem Mechanismus erklart. Dieser Effekt bezieht sich auf die Variation
des Atomradius in Abhangigkeit von seiner Valenz [26]. Wenn zwischen zwei Atomen
Elektronen Uubertragen werden, wird das akzeptierende Atom grof3er und das
abgebende Atom verringert seine Gro3e. Eine solche Elektronentbertragung kann
beispielsweise temperaturinduziert im Sinne einer chemischen Reaktion erfolgen. Es
kommt dann zu einer Volumenverringerung, wenn die Ausdehnung des Elektronen
akzeptierenden Atoms im Vergleich zur Volumenabnahme des Elektronen
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abgebenden Atoms relativ klein ist. Der Atomradius hangt nicht nur von der Valenz,
sondern auch von der Art von Spin-Komplexen ab [27]. Flr eine bestimmte Valenz
und Koordinationszahl zeigen sog. High-Spin-Komplexe — das sind solche
chemischen Verbindungen, die in Abh&ngigkeit ihrer Liganden Uber eine maximale
Spin-Multiplizitat verfligen, da die energetische Aufspaltung ihrer Orbitale eher gering
ist — einen grolReren Radius als Low-Spin-Komplexe (solche, die grof3e energetische
Aufspaltung der betreffenden Orbitale zeigen und daher eher nach der Hund schen
Regel besetzt werden [27]).

NTE Mechanismen, die sich aus der Kontraktion des Atomradius ergeben, wurden
kirzlich in Perowskiten entdeckt. Ein Beispiel ist Big gsLag 0sNiO3 [28], der einen WAK
von -82:107¢ K" in einem Temperaturbereich von T = 320 K bis 380 K besitzt. Dieser
verhaltnismaRig groRe WAK hatte dort einen grof3en praktischen Nutzen, wo die
Kompensation der Warmeausdehnung in einem bestimmten Werkstoff notwendig ist.
Jedoch stehen einer Anwendung hohe Dricke fur die Herstellung und somit hohe
Kosten sowie eine grol3e Hysterese der Warmedehnung entgegen.

2.2. Werkstoffe mit negativer Warmeausdehnung

2.2.1. Bekannte NTE-Materialien
Bei der Beschreibung der unterschiedlichen Mechanismen, die die NTE verursachen,
wurden bereits einige Werkstoffbeispiele gegeben. Weitere bekannte Werkstoffe mit
negativen WAK und entsprechendem Temperaturintervall sind in Tabelle 2.1
zusammengefasst.

Tabelle 2.1 Ausdehnungskoeffizienten und Temperaturintervalle ausgewahlter NTE-
Materialien

Werkstoff WAK, -107¢ K™ Temperaturbereich, °C | Quelle
B-Eukryptit -10 25-500 [29]
a-ZrW,0g -10,3 50-200 [30]
B-ZrW;Og -3,6 200-700 [30]
ZrV,0, 7,1 120-230 [31]
B-SiO, 0 302-727 [32]
Invar 0.01 <500 [25]
BigosLagosNiO3 -82 47-100 [28]
ITQ-1 -12,1 50-500 [33]
ITQ-3 -11,4 50-500 [33]
SSZ-23 -10,3 50-500 [33]
Scz(WO,)3 -2,2 <-260 [34]
Sc2(Mo0O,); -1,72 <-100 [21]
Y2(WO,)3 -7 <-260 [35]




10 Stand der Technik

Es ist anzumerken, dass der NTE-Effekt in der Regel nur in einem Kkleinen
Temperaturbereich auftritt. Obwohl teilweise sehr grol3e Werte erreicht werden, ist
die Anwendbarkeit dieser Materialien als Werkstoffkomponente nicht immer
gegeben.

Im folgenden Abschnitt werden solche Materialien detaillierter vorgestellt, die in den
letzten Jahrzehnten ein grof3es technisches Potential zeigten. Der NTE-Effekt tritt in
diesen Systemen aufgrund ihrer Strukturen mit steifen Polyedern auf.

MO, System

Das System mit der [MO]- [MOg4]-Struktur beinhaltet Silikate und Alumosilikate,
deren Gitter aus fast perfekten [SiO4]-, [AlO4]- oder [PO4]-Tetraedern, die Uber ihre
Ecken miteinander verbunden sind, besteht. Die meisten dieser Verbindungen
beherbergen in ihrer Struktur einfache oder komplex aufgebaute Zwischen-
gitterionen, die die Warmeausdehnung der entsprechenden Verbindung erheblich
beeinflussen. Strukturen ohne Zwischengittereinschliisse neigen haufiger zum NTE-
Verhalten [36;37].

Der RUM-Mechanismus wurde in SiO, entdeckt [15]. Bei den zugrundeliegenden
Untersuchungen wurden Strukturen mit steifen Polyedern in den Ublichen kristallinen
Formen des SiO, bestatigt. Diese Erkenntnis regte weitere Forschungen auf dem
Gebiet der Mechanismen der Schwingungsmoden mit starren Einheiten angereqgt.
Amorphes SiO, zeigt NTE-Verhalten unterhalb Raumtemperatur. In kristallinen SiO,-
Phasen wie Quarz, Cristobalite und Tridymite wurden schwache negative
Warmedehnungen oberhalb von 1000 °C nachgewiesen. Auch fir hoch silikatische
Zeolite wie z. B. ITQ-1, ITQ-3 und SSZ-23 wurden sehr niedrige Werte der Warme-
ausdehnung publiziert [33]. Auch Werkstoffe aus [AlOg4,]- und [PO4,]-Tetraedern wie
z. B. in AIPO,4 zeigen nach [38;39] eine negative Warmeausdehnung. Bei einer der
hexagonalen AIPO4-Kristallstrukturen wurde ein Ausdehnungskoeffizient von -
11,7-10°® K" im Temperaturbereich von -260 °C — 70 °C gemessen.

Zu diesem System gehort auch der B-Eukryptit, dessen Aufbau und Ausdehnungs-
verhalten im Detail in Abschnitt 2.1.4 beschrieben wird.

AMO:;s- (AOMO,) System

Im System AMOs; (AOMO,) sind zwei stochiometrische Kombinationen mdglich:
entweder zwei Kationen mit einer Oxidationszahl —-OZ— (Valenz) von +5 oder je ein
Kation mit einer OZ von +4 und +6. Bislang wurde die Warmeausdehnung nur bei
A>*M°*0s-Verbindungen untersucht. Die Kristallstruktur ist aus starren [AOg]-
Oktaedern aufgebaut, von denen jeder eine Ecke mit vier [MO4]-Tetraedern und zwei
weiteren Oktaedern teilt, wobei ein Tetraeder ein Eckatom mit vier [MOg]-Oktaedern
gemeinsam nutzt.

Als A-Atome kénnen Nb, Ta, Mo oder V dienen; als M-Kationen treten P, V, As, S
und Mo auf. Der Vertreter dieser Gruppe, der bisher am meisten erforscht wurde, ist
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NbOPO,. Es gibt zwei Polymorphe dieses Materials, die beide aus [NbO¢].Oktaedern
und [PO4]-Tetraedern aufgebaut sind.

Der tetragonale Polymorph zeigt einen Phasenlibergang bei 200 °C, wobei er seine
Symmetrie von P4/nmm in der Tieftemperaturphase zu Pn/n in der
Hochtemperaturphase andert [40]. Nur die Hochtemperaturphase zeigt anisotrope
negative Warmeausdehnung, da entlang der a- und b-Achse nach dem Phasen-
Ubergang negative thermische Ausdehnung entsteht, wahrend sich die c-Achse bei
beiden Phasen mit Temperaturzunahme ausdehnt.

Die andere untersuchte, polymorphe Struktur von NbOPQO, ist bei Raumtemperatur
monoklin (P2;/c) und wandelt sich bei 292 °C in eine orthorombische Phase (Pnma)
um [40]. Die a-Achse zeigt im gesamten untersuchten Temperaturbereich und
unabhangig von der Phasenumwandlung ausgepragtes NTE-Verhalten, wahrend die
b- und c-Achsen nur in der orthorhombischen Struktur Kontraktion aufweisen.

AMz07- und AM;03g-Systeme

Diese beiden Systeme vereinen unter bestimmten Voraussetzungen die kubische
Kristallstruktur mit isotroper negativer Warmeausdehnung. Die Struktur von AM,O7-
Verbindungen setzt sich aus [AOg]-Oktaedern und [M,0O-]-Polyedern zusammen, die
Uber Sauerstoffatome an den Ecken miteinander verbunden sind. Die Tendenz zum
NTE-Verhalten im AM,0,-System nimmt mit steigender Elementarzellen-Kanten-
lange zu. Da dass jedoch dem Mechanismus von Schwingungsmoden mit starren
Einheiten widerspricht, deutet dieses Verhalten darauf hin, dass in diesem System
quasi-starre Bindungen vorkommen (gRUM) mussen; die Kippbewegungen der
Tetraeder und Oktaeder konnen ohne Anderungen der Polyederform nicht auftreten.
Wenn sich Polyeder jedoch vergréf3ern, gelingt diese Formanderung durch reduzierte
Anion-Anion-Abstéande in den Polyedern leichter. Der Betrag der negativen Warme-
ausdehnung ist daher deutlich von den leichteren Kippbewegungen der grofRen
Polyeder abhangig.

Bei einigen Mitgliedern der beschreibenden M,O7-Familie, treten Phasenlbergange,
die mit dem Zusammenbruch der Struktur verknipft sind, auf. So zeigt beispielsweise
ZrV,07 unterhalb von 160 °C positive Warmedehnung. Bei Raumtemperatur besitzt
die Hochtemperaturphase dieser Verbindung eine 3 x 3 x 3 Superstruktur, die sich
mit Temperaturzunahme erst zu einem maximal méglichen Volumen ausdehnt und
sich dann nach zwei Phasenubergangen (bei 70 °C und bei 160 °C) in eine einfache
kubische Struktur umwandelt. Aufgrund der transversalen Schwingungen der V-O-V-
Bindung weist ZrV,0; dann oberhalb von 160 °C einen Ausdehnungskoeffizienten
von -7,1.10°¢ K™ auf.

Auch die Materialien im AM,0g-System bestehen aus [AOg]-Oktaedern und [MO4]-
Tetraedern. Bei ZrW,0g3 teilen die Tetraeder drei Sauerstoffatome mit benachbarten
Oktaedern und ein Sauerstoffatom koordiniert nicht an ein Zirkoniumatom. In AM,0O-
System baut dieses Sauerstoffatom eine Bindung zwischen den Tetraedern auf.
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Andere Mitglieder der beschriebenen Systeme, bei denen NTE-Verhalten
nachgewiesen wurde, sind HfW,Og [41], ZrM0,0g und ZrP,07 [42].

Cyanide

Cyanide zeigen die bis dato niedrigsten WAK-Werte aller bekannten Materialien,
deren NTE-Verhalten durch RUM gesichert beschrieben wurde. So besitzt Zn(CN),
als ein Vertreter dieser Werkstoffgruppe im Temperaturbereich von -250 °C bis
100 °C einen WAK von -16,9-107¢ K™ [43].

Verbindungen mit Cyanidbriicken besitzen ein kubisches Kiristallgitter, das starre
Polyeder enthalt. Der Unterschied zu oben beschriebenen Strukturen besteht darin,
dass die M-O-M Bindungen durch Cyanid-Metall-Briicken M-(CN)-M ersetzt sind.
Solche M-(CN)-M Bindungen kdnnen eine lokale negative Ausdehnung verursachen.
Zwei Atome der (CN)-Gruppe zeigen transversale Schwingungen, deren Erscheinung
und Zusammenwirkung bereits fur M-O-M Bindung erklart wurde. In diesem Fall sind
zwei Wirkungen moglich: die Verschiebung der C- und N-Atome weg von der M-M-
Achse in entgegengesetzte Richtungen (mittlere Darstellung in Abbildung 2.4) und
die Verschiebung in die gleiche Richtung (rechte Darstellung in Abbildung 2.4). In
beiden Fallen werden zwei Metallatome (grof3e dunkel-graue Kugeln oben und unten
in Abbildung 2.4) zusammengezogen [44].

Abbildung 2.4 Schematische Darstellung transversaler Schwingungen bei zwei-
atomigen Verkntpfung nach [19].

2.2.2. Der B-Eukryptit

Einordnung der untersuchten Strukturen bei Raumtemperatur

Der R-Eukryptit gehort zum System Li,O-Al,03-x-SiO, und besitzt die
Zusammensetzung Li,O-Al,03-2SiO, [6]. Erstmals von Winkler uber das
Flussverfahren hergestellt, galt B-Eukryptit als identisch zur nattrlich vorkommenden
Variante des LIAISiO, [45]. Spater wurde festgestellt, dass B-Eukryptit ausschlief3lich
in synthetischer Form vorkommt und sich vom naturlichen a-Eukryptit durch seine
Symmetrie, seinen Strukturtyp, seine Dichte und seine optischen Eigenschaften
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unterscheidet [46]. Beim Erhitzen auf oberhalb 848 °C wandelt sich a-Eukryptit
rekonstruktiv in die B-Modifikation um [47]. Beim Abkuhlen und wiederholten
Aufheizen und Halten bei Temperaturen oberhalb dieser Umwandlungstemperatur
wurden keine Spuren der Riickumwandlung beobachtet.

Buerger identifizierte die Struktur des [-Eukryptits als gestopften Hochquarz-
Abkommling, der sich durch den Ersatz der Halfte von Si** durch AB* und ladungs-
kompensierende Li* ableitet [48]. Im allgemeinen Fall kénnen die gestopften SiO,-
Strukturen auch durch den Ersatz des Si** durch andere, dreiwertige Kationen sogar
Gas®*, entstehen. Der Ladungsausgleich erfolgt Gber den Einbau von Alkali- und
Erdalkali-lonen oder von Ubergangsmetallionen in die strukturellen Hohlraume [49].
Der Einschluss der Alkaliionen stabilisiert den B-SiO,-Strukturtyp bei Raum-
temperatur, wahrend der reine p-SiO, seinen Stabilitdtsbereich weit oberhalb dieser
Temperatur aufweist [50]. Bei der Li-Variante kdnnen auch die restlichen 50 % der
Si**-Kationen durch vierwertige Kationen, z. B. Ge**, ersetzt werden, jedoch
entstehen dabei die Kiristallstrukturen des Phenakit-Typs, die als isomorphe
Strukturen zum a-Eukryptit beschrieben werden [49].

Die raumliche Struktur des B-Eukryptit wird aus Uber gemeinsame Sauerstoffatome
verknupften [SiO,]- und [AlO,]-Tetraedern gebildet (Abbildung 2.5). Jedes Sauer-
stoffion gehdort als Ecke des Tetraeders gleichzeitig zu einer der beiden vorkommen-
den Tetraederarten. Die Tetraeder sind in abwechselnder Reihenfolge schrauben-
formig um die c-Achse angeordnet und bilden die Strukturkanale, in denen Li-lonen
eingebaut sind. Die Si- und Al-Schichten folgen aufeinander in der Struktur senkrecht
zur c-Achse.

Entlang der c-Achse lassen sich zwei Kanalarten unterscheiden. So werden in den
Zentralkanalen, die sich in den Ecken des Kristalls befinden, die Li*-lonen etwa auf
der Hohe der Al-Kationen koordiniert, wahrend sich die Li*-lonen in den restlichen
Nebenkanalen auf Hohe der Si-lonen befinden. Zu einer Zelle gehoéren je ein Haupt-
kanal und drei Nebenkandle, d. h. es befinden sich in den Si-Schichten dreimal so
viele Li-lonen wie in den Al-Schichten; dies ist auf die unterschiedlichen Kationen-
gréRen von Si** und APB* zuriickzufhren. Der Einbau der Li*-lonen in die Kanale
bewirkt Li*-Kationenleitfahigkeit im R-Eukryptit [51;52].
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Abbildung 2.5 Raumtemperatur-Kristallstruktur des [3-Eukryptits mit geordneter
Kristallstruktur: A - Darstellung als angeschragte Grundflache (Perspektive:
angeschragte a, b-Achse); B - dreidimensionale Darstellung (selbstgewahite
Perspektive, angelehnt an die Parallelperspektive).

Resultierend aus der Li-, Al- und Si-Anordnung wird beim geordneten B-Eukryptit
eine Uberstruktur festgestellt. Das Beugungsbild des B-Eukryptit beinhaltet neben
Hauptreflexen der SiO,-artigen Subzelle auch a- und c-Uberstrukturreflexe, was
bereits von Winkler beschrieben wurden [45]. Diese zusatzlichen Reflexe deuten auf
die Verdopplung der Achsenldnge im Vergleich zu B-SiO,-Struktur mit a = 2a, und
C = 2¢, (ao, Co - Elementarzellen-Konstanten von 3-SiO,) hin.

Bei B-Eukryptit wurde auch eine zweite Strukturvariante gefunden, die als un-
geordnete Form bezeichnet wird. Die meisten Untersuchungen fokussierten bislang
auf die geordnete Form. Aus der Ergebnisheterogenitat der oben aufgefiihrten
Literaturdaten lasst sich jedoch herauslesen, dass sich die Eigenschaften der
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,ungeordneten“ Form des B-Eukryptits mit der Anderung des Orientierungsgrades
ebenfalls andern.

In der Struktur des ungeordneten B-Eukryptits liegen die Si-, Al- und Li-lonen
unregelmanig verteilt vor und die SiO,- und AIlO,-Schichten sind nicht mehr
alternierend angeordnet. Die Li-Besetzung ist in allen Kanalen statistisch identisch.
Daraus resultiert die Abnahme der Verzerrung der koordinierenden [SiO,]- und
[AlO,]-Tetraeder und ihre GrolRenverringerung im Vergleich zur geordneten Struktur
[52]. Die in rontgenographischen Untersuchungen gefundenen Uberstrukturreflexe
werden durch die Unordnung abgebaut, was zur Achsentranslation mit a/2 und c/2
fuhrt. Deswegen ist die Elementarzelle des ungeordneten B-Eukryptits mit derjenigen
von (B-SiO, vergleichbar. Die ungeordnete Struktur entsteht irreversibel bei einer
mehrstiindigen bis mehrtagigen thermischen Behandlung bei 1300 °C [53].

Die Kristallstruktur wird hingegen als teilgeordnet bezeichnet, wenn die statistische
Verteilung der Li*-lonen und gleichzeitig geordnete Verteilung von Al- und Si-lonen
vorliegen. Solch eine Struktur kann bei der thermischen Behandlung eines aus Glas
auskristallisierten ungeordneten [B-Eukryptits oder bei mehrstindiger Warme-
behandlung des geordneten B-Eukryptits entstehen [54].

Die beschriebenen Modifikationen des B-Eukryptits lassen sich nach [54] in drei
Ordnungstypen einteilen. Typ | ist der B-Quarzstruktur am nachsten. Die
Abmessungen dieses Ordnungstyps sind der des Quarzes nahezu identisch.
Zwischen 600 °C und 1000 °C wandelt sich diese Struktur irreversibel in die zweite
Form (Typ 1) um. Wiederum unterscheidet sich der zweite Ordungstyp, der erstmals
von Winkler im Jahre 1948 hergestellt wurde [45], durch die gegenluber Hochquarz
verdoppelte c-Gitterkonstante. Typ Ill ist durch die Verdopplung sowohl der c-
Gitterkonstante als auch der a-Gitterkonstante charakterisiert. Wie von vielen
Autoren berichtet, wandelt sich diese Struktur bei einer Temperaturbehandlung [51]
oder durch Elektronenbeschuss [55] irreversibel in Typ Il um.

Die Elementarzellenparameter des B-Eukryptits wurden in zahlreichen Arbeiten
grandlich untersucht. Anhand der dabei ermittelten Daten ist es mdoglich, durch
Vergleich der erhaltenen Metrik eine Aussage Uber die strukturelle Anordnung der
synthetisierten Phase zu treffen. Obwohl die direkte Vergleichbarkeit der Gitter-
konstanten durch systematische Fehler, beispielsweise durch Messfehler oder durch
weniger korrekte Annahmen bei der Rietveld-Analyse erschwert ist, wirken sich
derartige Fehler auf beide Konstanten gleichermal3en aus, so dass das alc-
Verhaltnis davon unberihrt bleibt. Deswegen ist das Verhéltnis der hexagonalen
Gitterkonstanten a/c besser dazu geeignet, als Mal3 fur den Vergleich synthesierter
Phasen zu dienen [56]. Zur Vereinfachung des Vergleiches kdnnen deshalb die
Werte bei den Ordnungstypen, bei denen keine Uberstrukturreflexe vorliegen, fir die
Berechnungen des a/c-Verhaltnisses verdoppelt werden.



16 Stand der Technik

Typ | zeigt das groR3te, Typ Il das kleinste a/c Verhéltnis. Diesbeziglich kann dieser
Wert fur die Charakterisierung der Ordnung in der jeweiligen Phase angewandt
werden.

Verhalten der Kristallstruktur bei hoheren Temperaturen

Im Temperaturbereich zwischen 380 °C und 500 °C bildet sich aus dem geordneten
B-Eukryptit eine Hochtemperaturphase, jedoch sind die Angaben zur tatsachlichen
Umwandlungstemperatur stark voneinander abweichend [51;53;57].

Die Intensitat der Uberstrukturreflexe der a-Achse nimmt bis zur Umwandlungs-
temperatur von 460 °C kontinuierlich ab, bis sie bei der Hochtemperaturphase
verschwinden [51]. Dies ist die Folge des Abbaus der Achsenverdopplung; somit liegt
bei erhéhten Temperaturen nur eine Kanalart vor.

Bei den temperaturabhéngigen Messungen der Elementarzellenparameter zwischen
298 K und 1473 K lasst sich feststellen, dass die Struktur anisotrop auf die
Temperaturanderung reagiert. Wahrend entlang der Strukturkanédle eine starke
Kontraktion stattfindet, dehnt sie sich senkrecht dazu aus. Dementsprechend ergibt
sich in einem R-Eukryptit-Einkristall ein negativer WAK parallel zu den Li-Ketten,
deren Beitrag doppelt so grof3 ist wie der positive WAK senkrecht dazu.

Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass die Struktur des [B-Eukryptits mit
steigender Temperatur zu einer Zunahme seines Unordnungsgrades neigt. Keiner
der beschriebenen Ubergange konnte mittels thermoanalytischer Methoden (hier:
DTA) beobachtet werden [57].

Eine erste Erklarung der negativen Warmedehnung des B-Eukryptit wurde von
Schulz vorgeschlagen und der zunehmenden Li-Besetzung in oktaedrisch
koordinierten Zwischenpositionen in den Kanalen zugeschrieben [51]. Schulz nimmt
an, dass sich Li-lonen mit steigender Temperatur teilweise von "Li- auf Y'Li-
Koordinationsplatze bewegen. Durch die Besetzung der Y'Li-Platze werden die
Sauerstoffpositionen so verandert, dass die Li-O-Abstande zunehmen, woraus ein
Langenanstieg der a-Achse und eine Verkleinerung der c-Achse und folglich des
Zellenvolumes resultiert. Die GroRRenordnung dieser Veranderungen hangt von der
Zahl der Y'Li-Atome ab und nimmt mit steigender Temperatur zu. Die Ausdehnungs-
koeffizienten sind entlang der a- und der c-Achsen sehr unterschiedlich und betragen
entlang der a-Achse 8,2:107° K™, hingegen nur -17,6:107¢ K~ senkrecht dazu [29].

Dieses Modell wurde spater auf Grund der vorhandenen experimentellen Daten
kritisch betrachtet. Khosrovani et al. haben die starke stabile negative Ausdehnung
des B-Eukryptits bis zu sehr niedrigen Temperaturen (10 K bis 250 K) beobachtet,
was den Annahmen von Schulz widerspricht [58]. Der von Schulz vorgeschlagene
Mechanismus kann die negative Ausdehnung wesentlich unterhalb Raumtemperatur
nicht erklaren; ein neues Model sollte entwickelt werden, um das thermische
Verhalten zu erklaren.
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Als Ursache fur die negative Warmedehnung bei 3-Eukryptit wird von vielen Autoren
das Auftreten der transversalen thermischen Bewegungen von Sauerstoff in der Al-
O-Si-Briicke oder Kippbewegungen der [AlO,]- und [SiO,]-Tetraeder angenommen
[57;58]. Damit bleibt die Warmekontraktion des B-Eukryptits bislang jedoch nicht
vollstandig verstanden und kann gleichzeitig mehrere Mechanismen wie Umordnung
der Li-lonen, die Veranderung der Si-O-Abstande und die Bewegungen der [AIO,]-
und [SiO,]-Tetraeder einschliel3en.

Die Anisotropie des thermischen Verhaltens hat unzureichende mechanische
Eigenschaften gesinterter Werkstoffproben zur Folge. Beim Abkihlen nach dem
Sintern entstehen hohe Zugspannungen entlang der a-Achse. Falls diese
Spannungen die Festigkeit der Kristallite Uberschreiten, fuhrt dies zur Rissbildung in
Sinterkorpern. Hingegen zeigt B-Eukryptit den Effekt der Rissausheilung, wenn er bis
800 °C erhitzt wird. Dabei wurde eine Zunahme der Festigkeit und des Elastizitats-
models beobachtet [29].

Der Einfluss solcher Parameter wie Porositat, Sinterdauer und Sintertemperatur auf
den resultierenden WAK und die mechanischen Eigenschaften wurde von Ogiwara et
al. betrachtet [59]. Mit steigender Sinterdauer erfahren Festigkeit und E-Modul einen
signifikanten Rickgang, der durch Abnahme des WAK von geringfiigig positiven zu
stark negativen Werten begleitet wird. Diese gleichzeitig auftretenden Effekte wurden
auf den Einfluss von Mikrorissen zuruckgefiuhrt. Die Anwesenheit einer Glasphase im
B-Eukryptit lieferte einen zusétzlichen Beitrag zur Entstehung thermischer Spannun-
gen. AuBBer der Anisotropie des thermischen Verhaltens entlang der c-Achse und
senkrecht dazu traten auf der Phasengrenze zwischen Glas- und kristalliner Phase
Spannungen, bedingt durch den WAK-Unterschied von 25-10° K-! von etwa
1,5 GPa auf. AuBerdem wurden die Rissentstehung und Risswachstum auch von
einer solchen Werkstoffeigenschaft wie einer kleinen kritischen Kristallitgro3e des [3-
Eukryptits, d. h. die minimale Korngré3e, bei der die thermischen Restspannungen
zum Riss fuhren, unterstitzt. Beim polykristallinen B-Eukryptit betragt dieser Wert
2,8 um, was einen vergleichweise niedrigen Wert darstellt [60]. Daraus folgt, dass
eine zunehmende Korngréf3e eine Erh6hung der Anzahl an Mikrorissen verursacht.

Mikrorisse spielen auch bei den Werten des WAK eine wichtige Rolle. Mit der
Ausdehnung bzw. Kontraktion von a, = 8,2:107¢ K™* und a. = -17,6:107¢ K™* sollte der
Volumenausdehnungskoeffizient bei geringfiugig negativen Werten liegen
(-0,39:107° K™ [60]). An gepressten Proben stéchiometrischer Zusammensetzung
wurden jedoch WAK von -6,2:107° K™ bis -4,85:10° K gemessen [9;61].
Dahingegen besitzen zu 99 % dichte Proben mit einem Glasanteil von 20 Vol.-%
einen WAK von 1,2:10°® K. Der Glasanteil ist hoch genug, um die Erhéhung des
WAK-Wertes bis auf gro3er null hervorzurufen. Nach der Mischungsregel kann dies
nur in dem Fall auftreten, wenn B-Eukryptit selbst einen WAK nahe dem
theoretischen Wert von -0,39-10"® K™ aufweist [59]. Die mechanischen Eigen-
schaften stehen somit in engem Zusammenhang mit den WAK und reduzieren den
Ruckgang der Ausdehnung.
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Phaseniibergdnge im System Li, 0-Al, 03-xSi0,

Die Verwandtschaft der Struktur Li,O-Al,05-xSiO, mit der des Quarzes deutet auf
eine Variabilitat des SiO,-Gehaltes hin. Im Phasendiagramm tritt ein Mischkristall-
gebiet auf, wobei sich der hexagonale Mischkristallbereich bis etwa zur molaren
Zusammensetzung Li,0-Al,05-3Si0O, ausdehnt [6]. Diese Struktur wird als Hochqarz-
Mischkristall (HQMK) bezeichnet. Wenn x = 3,5 ist, wandelt sich der HQMK in einen
tetragonalen Keatitmischkristall (KMK) um, wobei die Zusammensetzung des
LiAISi,O der des [B-Spodumen entspricht [62]. Die Umwandlung findet im
Temperaturbereich zwischen 800 °C und 950 °C statt und die tatsachliche
Umwandlungstemperatur ist vom SiO,-Gehalt abhangig. Die Temperaturabnahme
erfolgt bei einem hoheren SiO,-Anteil sowie nach einer langeren Warmebehandlung
[63].

Die KMK-Phase darf nicht direkt aus der Glasphase auskristallisieren, die
metastabile HQMK Zwischenphase wird fur die Bildung der KMK immer bendtigt. Die
Umwandlung ist irreversibel und rekonstruktiv [64]. Die Umwandlung ist dennoch mit
einer sehr geringen negativen Reaktionsenthalpie verbunden. Als Triebkraft dieser
Umwandlung dient der Abbau von inneren Spannungen durch die VergroR3erung des
Si/Al-Li-Abstandes [62]. In dieser Struktur sind Si**- und Al**-Bausteine statistisch
verteilt und Li*-lonen liegen in den Kandlen und sind tetraedrisch von Sauerstoff-
ionen koordiniert [65].

Der vom steigenden SiO,-Anteil verursachte Ubergang in der Reihe B-Eukryptit >
SiO,-Mischkristall — Keatitmischkristall fihrt zu markanten Veranderungen des
thermischen Verhaltens (Abbildung 2.6).
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Abbildung 2.6 Abhangigkeit des WAK im Li,O-Al,03-xSiO,-System vom SiO,-Anteil
nach [6;66]



Stand der Technik 19

Der WAK reagiert empfindlich auf die Zunahme von x in Li,O-Al,03-xSiO, im Bereich
von x = 2...4 und steigt von negativen Werten bis auf geringfligig positive Werte an
oder liegt bei nahe null. Bei weiteren Variationen des SiO,-Gehaltes zeigten sich
keine starken Unterschiede im WAK [6;66]. Die Verbindungen mit bis x = 10 erfahren
eine Nullausdehnung bzw. leicht positive Werte (bis 0,9-10°® K™). Eine direkte
Abhangigkeit vom SiO,-Gehalt wurde nicht festgestellt. AuRerdem wird bei Zunahme
des SiO,-Anteils die Anwesenheit von Quarz und Cristobalit aus Dilatometriekurven
sichtbar, was auf die Loslichkeitsgrenze im KMK hindeutet. In Abbildung 2.6 betragt
der mittlere WAK von Li,O-Al,03-xSiO,-Verbindungen mit einem konstantem
Verhaltnis Li,O:Al,O3 = 1 [6].

2.2.3. Zirkoniumwolframat

Uber die Synthese von ZrW,0g wurde erstmals im Jahre 1959 berichtet, als eine
vorher nicht bekannte Phase bei Versuchen zur Zirkoniumstabilisierung durch
Zugabe von Kationen mit einer Valenz von > 2 entdeckt wurde, wenn W®*-Atome
hinzugefigt wurden [67]. Das Phasendiagramm im System ZrO,-WOQO3; wurde im
Jahre 1967 publiziert und zeigt, dass ZrW,0g nur im Temperaturbereich von 1105 °C
bis 1257 °C stabil ist [68]. Bei hoheren Temperaturen schmilzt das Wolframat
inkongruent zu ZrO, und flissigem WOj;. Chang et al. berichten, dass diese
Verbindung als Einzelphase erst nach 24 h Haltezeit bei 1200 °C vorkommt. Bei
Raumtemperatur kann dieser Werkstoff nur im metastabilen Zustand durch
Abschrecken erhalten werden. Beim Aufheizen auf oberhalb von 777 °C zerfallt
ZrW,0g in das Gemisch seiner Ausgangsoxide [68].

Uber das NTE-Verhalten von Zirkoniumwolframat wurde erstmals in einer Publikation
von Martinek et al. [30] im Temperaturbereich von 0 °C bis 700 °C berichtet. Die
Ausdehnungskoeffizienten von  a-ZrW,0g (50 °C-200 °C) und B-ZrW,0Og
(200 °C-700°C) betragen nach [30] -10,3:10"® K" und -3,6-10°® K. Etwa 30 Jahre
spater haben Mary et al. einen Wert von -8,7-:10°® K" fir den bis dato noch nicht
untersuchten Temperaturbereich von -272° - 777 °C publiziert, der durch XRD-
Messungen und Neutronenstreuung erhalten wurde [69].

Diese Eigenschaften des ZrW,;Og resultieren aus dem oben beschriebenen
Mechanismus der Schwingungsmoden mit starren Einheiten (Abbildung 2.7). Die
Struktur von Zirkoniumwolframat besteht aus [ZrOg]-Oktaedern und [WOy]-
Tetraedern. Drei der vier Sauerstoffatome des [WO,]-Tetraeders dienen als Bindung
zum [ZrOg]-Oktaeder mit Zirkonium als Zentralatom. Jede der WO4-Einheiten besitzt
ein freies, an einem Zirkoniumatom nicht koordiniertes Sauerstoffatom.

Die Tetraeder der ZrW,Og-Struktur sind bei Raumtemperatur paarweise entlang der
dreizdhligen Symmetrieachse der kubischen Elementarzelle in Form einer
asymmetrischen W-O-W Bricke angeordnet. Diese Geometrie resultiert aus der
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kurzen W-O Bindung (1,7 A). Der Abstand zwischen diesem Sauerstoffatom und dem
Wolframatom im benachbarten Tetraeder ist mit 2,4 A deutlich langer.

d1 dZ

Abbildung 2.7 Schematische Darstellung des RUM Mechanismus in ZrwW,0g nach
[14]

a-f3 Phaseniibergang

Zirkoniumwolframat besitzt tber seinen gesamten Stabilitdtsbereich eine kubische
Struktur, jedoch findet bei 150 °C - 180 °C ein Phasenibergang von a-ZrW,Og
(P213) zu B-ZrW,0g (Pa-3) statt [65]. Diese Transformation wurde bei der Detail-
analyse entsprechender Rontgendiffraktogramme durch das Fehlen der Reflexe bei
(221), (310), (410) und (422) identifiziert [70].

Wie auch bei anderen Mitgliedern der AM,Og-Familie werden bei Zirkoniumwolframat
dynamische Sauerstoffumordnungsprozesse bei ungewohnlich niedrigen Tempera-
turen beobachtet. Es wird vermutet, dass diese Auswirkungen fir die Reduzierung
des Ordnungsgrades bei der a-f Umwandlung verantwortlich sind [71].

Die Umwandlung ist mit der Orientierung von [WOQ,]-Tetraeder entlang der drei-
zahligen Symmetrieachsen verbunden. Die Tetraeder sind bei Raumtemperatur
geordnet und zeigen alle in bestimmte Richtungen. In der Hochtemperaturphase
werden diese Richtungen dynamisch umgeordnet. Der Phasenibergang umfasst
eine formale Richtungsumkehrung der W,0s-Gruppen.

Es wurden zwei Mechanismen zur Erklarung dieser Umkehrung vorgeschlagen [72].
Abbildung 2.8(a) zeigt einen ,gekoppelten Sy2“-Mechanismus, wobei es zur
Ausbildung einer W;-O3 Bindung und zur Spaltung der W;-O, Bindung und lokaler
Inversion der Tetraeder kommt. Dieser Prozess lauft durch den Kristall oder setzt
sich Uber lokale Prozesse fort und kann wie folgt formuliert werden (GlI. 2.8):
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Die Alternative zu diesem Weg ist der in Abbildung 2.8 (b) vorgestellte Mechanismus,
bei dem die benachbarten Tetraeder als Ganzes rotieren kénnen; dies fuhrt zum
gegenseitigen Austausch zwischen allen Sauerstoffplatzen.
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Abbildung 2.8 Schematische Darstellung zweier mdglicher Mechanismen des
Sauerstoffaustausches nach [32]

a-y Phaseniibergang

Der zweite Phaseniibergang von ZrW,Og erfolgt druckinduziert. Der Ubergang der
kubischen in die orthorhombische Struktur (P21212,) des y-ZrW,0Og beginnt, wenn ein
Druck von mehr als 0,21 GPa auf das Material einwirkt. Wenn der Druck diesen Wert
nicht tberschreitet, erreicht das Volumenverhaltnis der a- zur y-Phase einen Wert
von bis zu 34 % : 66 % [73]. Bei 0,4 GPa findet bei bis zu 50 % des Materials dieser
Phasenibergang statt. Die vollstdandige Umwandlung wird bei 6 GPa beobachtet. Es
gibt keine signifikanten Veradnderungen der ZrO,- und WOs-Anteile, was darauf
hindeutet, dass die y-Phase nicht zerfallt.

Die Hochdruckform des ZrwW,Og steht in enger Verbindung mit der kubischen Phase
bei Raumtemperatur. Die relative Volumenabnahme wéahrend des a-y Ubergangs
betragt 5 %. Dieser Unterschied wird erstens durch eine signifikante Reduzierung
des W-O Abstands verursacht, was zur Zunahme der Bindekraft dieser Wechsel-
wirkung fuhrt. Zweitens ist die Lage der WO,4-Gruppen in a-ZrW,0g auf die drei-
zahligen Symmetrieachsen beschrankt. Wahrend des Phasentberganges sind alle
dreizahligen Symmetrieachsen zerstért und der W-O-W Bindungswinkel kann von
180° abweichen. Deswegen ist eine dichtere Packung von WO4-Gruppen mdglich.

Die beschriebenen Strukturanderungen fiihren zur Verringerung der Flexibilitat des
Gefliges. Folglich ist der Ausdehnungskoeffizient der y-Phase deutlich héher und
weist nur bis -27 °C einen mittleren Wert von -3,4-107¢ K" und somit eine negative
Ausdehnung auf. Bei Temperaturen nahe 0 °C uberschreitet der WAK der y-Phase
die Null-Ausdehnung und der Wert steigt weiter, bis zwischen 100 °C und 120 °C
eine Umwandlung stattfidet, die von einem Volumensprung und einem Sprung im
Ordnungsparameter begleitet wird, was auf eine Umwandlung erster Ordnung hin-
deutet. Oberhalb der Phasenumwandlung zeigt der Ausdehnungskoeffizient wieder
negative Werte [74].
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ZrW,0g zeigt mit zunehmendem Druck eine deutliche Volumenreduzierung, bis bei
1 GPa der minimale Wert erreicht wird. Wenn der Druck weiter bis auf 1,3 GPa
erhoht wird, beginnt die Amorphisierung. Die Reflexe im Rontgendiffraktogramm
verbreitern sich bei Dricken > 1,8 GPa und nur die Hauptreflexe sind sichtbar, bis
bei 4 GPa einzelne Reflexe nicht mehr unterschieden werden kdnnen [73]. Nach
Ruckgang des Drucks bleibt die amorphisierte y-Phase bei Raumtemperatur stabil.

Der a-y Ubergang hat sich als reversibel gezeigt und kann durch Halten bei
Temperaturen oberhalb 120 °C aufgehoben werden. Weiter wurde berichtet, dass bei
Proben, die bei relativ niedrigem Druck (bis 0,6 GPa) in y-ZrW,0g umgewandelt
wurden, nach einer 7-tdgigen Haltezeit bei Raumtemperatur eine Relaxation
stattfindet, wobei sich ihre Phasenzusammensetzung in ein Phasengemisch aus a-
und y-ZrW,0g mit einem Volumenverhaltnis von entsprechend 36:64 andert.

Syntheseverfahren zur Herstellung von Zirkonuimwolframat

Die Verfahren zur Herstellung des Zrw,0g konnen in zwei Gruppen eingeteilt
werden: Festkorpersynthese und nasschemische Synthese. Bei der Festkorper-
synthese reagieren die Ausgangsstoffe ohne Zugabe eines L&sungsmittels in der
festen Phase. Hierzu werden Wolfram- und Zirkoniumquelle in stéchiometrischem
Verhaltnis miteinander gemischt (molares Verhaltnis W:Zr = 2:1). Zwei Variationen
dieser Methode werden durch die Wahl der Ausgangswerkstoffe unterschieden: Es
kénnen Oxide oder Salze als Ausgangsstoffe verwendet werden. Bei dem am
haufigsten angewandten Verfahren werden WO; und ZrO, eingesetzt. Auf solche
Weise wurde ZrW,0g von Graham et al. erstmals erhalten [67]. Die Warme-
behandlung erfolgt bei Temperaturen oberhalb der Zersetzungstemperatur von
ZrW,0Og; es wurde jedoch berichtet, dass die vollstandige Reaktion bei 1200 °C eine
Dauer von 24 Stunden bendtigt [68], anderenfalls verbleiben Ausgangsoxide im
Bereich weniger Prozent unumgesetzt. Zur Verwendung von W- und Zr-Salzen als
Ausgangsstoffe gibt es nur wenige Hinweise in der Literatur [75]. Als W- und Zr-
Quelle wurden Ammoniummetawolframat und Zirkoniumoxidnitrid verwendet; weitere
Behandlungsschritte erfolgten analog der direkten Synthese aus den Oxiden.

Obwohl haufiger angewandt, besitzt die Festkorpersynthese einige wichtige
Nachteile:

- W-und Zr-Verbindungen werden im festen Zustand gemischt, die Diffusions-
wege sind langer;

- hohe Temperaturen sind zur Initierung der Festkorperreaktion(en) notwendig;

- zusatzliches Mahlen und Mischen ist notwendig, um eine homogene
Verteilung der Ausgangsstoffe zu erhalten;

- hohe Synthesetemperaturen kdnnen zur Teilverfliichtigung der Wolfram-
Komponente fihren;

- aufgrund der hohen Herstellungstemperaturen betragt die Partikelgréf3e des
fertigen Produktes einige Mikrometer.
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Der Oberbegriff ,nasschemische Synthese® vereint einige Herstellungsmethoden wie
die Verbrennungssynthese [75;76], die Sol-Gel-Verfahren [75;77;78], Fallungs-
reaktionen [79] und Fallungsreaktionen mit anschlie3ender hydrothermaler Alterung
[75;80]. Bei Anwendung dieser Methodik werden die Reaktanden vor dem Mischen in
geeigneten Losungsmitteln gelost. Der Vorteil bei einigen dieser Methoden ist die
Maglichkeit, das fertige Produkt bei verhaltnismaRig niedrigen Temperaturen zu
erhalten. So erlauben beispielsweise die hydrothermale Alterung und einige Sol-Gel-
Methoden die Kristallisation des Precursors bei 600 °C. Diese wesentliche Reduktion
der Prozesstemperaturen verhindert das PartikelgroRenwachstum, wodurch es
maoglich ist, Teilchen in Submikrometer-Grof3e zu erhalten. Die Temperatursenkung
verlangt jedoch langere Haltezeiten, was eine langere Synthesedauer von 1 — 3
Wochen zur Folge haben kann [81]. Féallungsreaktionen mit hydrothermaler Alterung
ermoglichen, diese Haltezeit wesentlich zu reduzieren. Zusatzliche Schwierigkeiten
werden hierbei jedoch von den notwendigen, extrem sauren Bedingungen verursacht
[80]. Bei allen diesen Methoden werden kostenintensive Ausgangsstoffe benétigt und
die Synthese ist durch mehrere nacheinander liegende Schritte komplexer als die
Feststoffsynthese.

2.2.4. Partikelverstarkte Verbundwerkstoffe mit steuerbarer
Warmeausdehnung
Nach der Entdeckung einiger NTE-Systeme wurde schnell klar, dass diese
Werkstoffe viele neue Einsatzmoglichkeiten bieten. Besonders interessant und
vielversprechend sind sie fur die gezielte Einstellung der Warmeausdehnung in
Verbundwerkstoffen. Partikelverstarkte Verbundwerkstoffe sind in vielen Bereichen
bereits Stand der Technik.

In diesem Abschnitt wird Uber solche Verbundwerkstoffe berichtet, in denen -
Eukryptit oder Zirkoniumwolframat als Fillstoffe Anwendung finden.

Verbundwerkstoffe mit (3-Eukryptit als Fiillstoff

Fullstoffe mit NTE-Eigenschaften kdnnen in Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen die
hohen Ausdehnungskoeffizienten der Metallkomponente(n) ausgleichen. Gleichzeitig
ermoglicht die Variation der relativen Anteile, den hohen Elastizitatsmodul der
metallischen Matrix beizubehalten. Zwei Metalle, die in Kombination mit NTE-Fullern
haufig verwendet werden, sind Kupfer und Aluminium.

Aufgrund seiner hohen Warmeleitfahigkeit (380 W-m™-K™) [7]) und elektrischen
Leitfahigkeit (= 5,96 - 10’ S:-m™ [7]) ist Kupfer ein attraktiver Werkstoff fiir den Einsatz
in Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen in der Elektronik-Branche. Hindernisse fir neu-
artige Anwendungen sind jedoch seine hohe Warmedehnung und hohe Dichte. Diese
zwei Parameter kbnnen mithilfe der NTE-Fullstoffe gesteuert werden. Dabei muss
auf die gleichgerichtete Abnahme dieser beiden Eigenschaften geachtet werden, um
das Verhaltnis von Warmeleitfahigkeit zu Warmedehnung so hoch wie mdglich zu
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halten. Der Volumenanteil des Kupfers muss so gewahlt werden, dass die Matrix
stets den Fullstoff umhalit und so die Wege fir die Elektronenbewegung sichert.

Verbundwerkstoffe mit B-Eukryptit als Fdullstoff erlauben es, den WAK von
16,6-107° K™t auf 11-107° K™ bis 14-10°° K™ zu reduzieren. Unterschiedliche Werte
beziehen sich nicht nur auf verschiedene Zusammensetzungen, sondern auch auf
die spatere Warmebehandlung. Mit zunehmender Anzahl an Warmebehandlungs-
zyklen verringerte sich der WAK des Verbundwerkstoffs [82]. Dabei eliminierte das
Aufheizen die mechanischen Spannungen, die aufgrund des grof3en Unterschieds
der WAK der Verbundwerkstoffkomponenten wahrend der Abkihlung auftraten. Da
die Kupfer-Matrix bereits bei niedrigeren Belastungen zur Zwillingsbildung neigt,
konnten thermische Spannungen in diesem Verbundwerkstoff durch Verzwilligung
der Matrix abgebaut werden [83]. Da keine chemische Reaktion zwischen der Cu-
Matrix und dem [B-Eukryptit erfolgt, wurden eher moderate mechanische Eigen-
schaften beobachtet. Das daraus resultierende Fehlen der Grenzflachenkomponente
des Verbundes erleichterte andererseits die Vorhersage des resultierenden WAK.

Die umgekehrte Situation wurde fir Verbundwerkstoffe aus Aluminium, Aluminium-
borat-Whiskern und B-Eukryptit berichtet [84]. Aluminiumborat-Whisker (ABOy)
sorgen fur hohe Festigkeit und einen hohen Elastizitatsmodul des Verbunds, der
Einsatz von B-Eukryptits kann den WAK nahezu halbieren. Bei einem Volumenanteil
von 40 % fur B-Eukryptit und ABOyw mit einem Volumenverhaltnis von
R-Eukryptit : ABOw von 2:1 konnte der WAK-Ausgangswert von 23,78-:107° K™ auf
13,5-107° K™ gesenkt werden, wobei die Festigkeit des Verbundwerkstoffes erhalten
blieb. Aber auf der Oberflache der B-Eukryptit-Teilchen bildeten sich im Verlaufe der
Reaktion zwischen dem NTE-Fullstoff und der Al-Matrix gleichzeitig Mg,SiO,, LiAl;Og
und Al,O; [85]. Diese Reaktionsprodukte haben eine positive Warmedehnung und
reduzieren zudem den Anteil von B-Eukryptit. Deswegen konnten nach langerer
Haltedauer bei 490 °C die berechneten WAK-Werte nicht erhalten bleiben. Um die
Bildung dieser Beimischungen zu verhindern, wurden die R-Eukryptit-Teilchen mit
ZnO beschichtet [86].

B-Eukryptit wird auch oft in Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffen verwendet; haufig
werden dem Versatz die gewiinschten Mengen der ausgewahlten Oxide zugemischt
[87]. Bei der Herstellung solcher Keramik-Matrix-Komposite wird das Erniedrigen des
WAK von Beeintrachtigungen der mechanischen Eigenschaften begleitet. Garcia-
Moreno et al. berichteten fir das System B-Eukryptit/Al,O3, dass es madglich ist,
zusammensetzungsabhangig eine theoretische Dichte von 100 % zu erreichen und
den WAK nahe null zu halten, jedoch nur bei niedrigeren Volumenanteilen der Matrix.
Wenn anstelle konventionellen Sinterns das Spark Plasma Sintern (SPS) angewandt
wird, kdnnen die gleichen Werte der Warmedehnung und gleichzeitig verbesserte
mechanische Eigenschaften bei niedrigeren Temperaturen erreicht werden. Die
Bildung weiterer, unerwinschter Phasen konnte so im System B-Eukryptit/Al,O3
vermieden werden.
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Auch das System B-Eukryptit/SiC bietet die Mdglichkeit, bei bestimmten Phasen-
anteilen eine Null-Dehnung zu erreichen [88]. Das Dehnungsverhalten dieses
Systems zeichnet sich durch zwei Abschnitte als Funktion der Temperatur aus:
wahrend des ersten Abschnitts zeigt die Probe eine thermisch induzierte Kontraktion,
im zweiten Abschnitt erfolgt die Ausdehnung. Ziel war es, durch die Komponenten-
anpassung den GroéfRenunterschied zwischen beiden Abschnitten zu reduzieren. Bei
B-Eukryptit/SiC wurden die besten Ergebnisse mit einer Zusammensetzung von
73/27 Vol.-% erhalten, wenn der WAK im Temperaturbereich von -150 °C -
150 °C -0,28:107® K™ und zwischen -150 °C und 450 °C 0,32:107¢ K" betragen soll.

Im Vergleich zu den theoretischen Werten wurden niedrigere Werten der
mechanischen Eigenschaften erhalten: So liegt der E-Modul bei bis zu 102 GPa,
wobei der theoretisch berechnete Wert zwischen 150 GPa — 165 GPa liegt. Es
scheint mdglich, die Dichte und die mechanischen Eigenschaften durch die Zugabe
des Sinterhilfsmittels SisNs zu erhdéhen [89]. Die Proben mit Fller zu Matrix
Verhaltnis 78:21 und 1 Vol.-% SisN4 zeigten einen E-Modul von 150 GPa sowie
thermische Null-Ausdehnung.

Ein weiteres Beispiel ist mit einem Verbundwerkstoff aus 3 mol-% yttriumoxid-
stabilisiertem Zirkonoxid (YSZ), dem 55 Ma.-% oder 65 Ma.-% [(-Eukryptit
zugegeben und der durch Schlickerguss und Sintern verarbeitet wurde, gegeben
[90;91]. Dieser Werkstoff zeigte einen sehr niedrigen WAK von 1,45-107° K™
bzw. -0,52-:107¢ K™ und eine vergleichsweise hohe Biegefestigkeit von 220 MPa bei
einem Fullstoffanteil von 55 Ma.-%. Die Autoren erklaren diese Eigenschaften mit der
Mikrostruktur, in der die B-Eukryptit-Kérner mit niedriger Warmedehnung durch die
kontinuierliche YSZ-Matrix umhullt sind. Jedoch wurde Destabilisierung des
tetragonalen ZrO, und seine Umwandlung in die monokline Phase festgestellt, was
die mechanischen Eigenschaften deutlich senkte. Es wurde jedoch auch gefunden,
dass eine hohe Verdichtung die niedrige Warmeausdehnung verhindern kann.
Untersuchungen der Elementarzellenparameter von B-Eukryptit in hochdichten (bis
99,3 %) Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffen mit einem Al,Os- und ZrO,-Gemisch als
Matrix zeigten, dass die Ausdehnungskoeffizienten entlang der a- und c-Achsen
zwischen Raumtemperatur und 600 °C drastisch verandert wurden [60]. Da die
Ausdehnung entlang der c-Achse bis nahe Null zunahm und der Ausdehnungs-
koeffizient entlang der a-Achse mit 5:10-¢ K™ gleich grof3 blieb, zeigte der B-Eukryptit
einen gesamten Ausdehnungskoeffizienten von 3,2:10¢* K" — 3,5:10°* K" je nach
Matrixzusammensetzung und Volumenanteil. Es zeigte sich, dass grol3e Druck-
spannungen entlang der c-Achse zum Verlust des NTE-Verhaltens fluihren kdnnen,
wenn der Fullstoff in einer hochdichten Oxidmatrix eingebettet ist. Dadurch konnten
auch die theoretischen Werte des WAK nicht erreicht werden und die Warme-
ausdehnung blieb mit > 5:107¢ K™ hoch.
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Verbundwerkstoffe mit ZrW,0g als Fiillstoff

ZrW,0g erweckte grofRes technisches Interesse, als die negative Warmedehnung
dieses Werkstoffes zwischen -272°C und 777 °C berichtet wurde. Es wurde jedoch
schnell klar, dass bei der Herstellung die Zersetzung in die Ausgangsoxide verhindert
werden muss, wenn diese Komponente in Verbundwerkstoffen Anwendung finden
soll. Deshalb wurden solche Werkstoffkomponenten-Kombinationen ausgewahlt, die
eine Prozesstemperatur deutlich unterhalb von 777 °C (Metalle, Polymere) oder
deutlich oberhalb 1100 °C (Keramiken) benotigen.

Die Herstellung von Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen mit Zirkoniumwolframat wird
durch den Einsatz von metallischen Nanopulver erleichtert. Diese Vorgehensweise
ermoglicht den Einsatz, beispielsweise von Kupfer in Pulverform. Aufgrund seiner
niedrigeren Schmelztemperatur werden hohe Sinteraktivititen bei sehr niedrigen
Temperaturen von 500 °C erreicht; die Schmelztemperatur von Kupfer liegt bei
1084 °C [92;93]. Als weitere metallische Matrixwerkstoffe wurden Aluminium-
legierungen [94;95], Stahle [96] und Silberlegierungen [97] eingesetzt. Der WAK
kann in gro3en Bereichen variiert und sehr gut vorhergesagt werden: Proben mit
43 Vol.-% ZrW,0g zeigen einen zweifach niedrigeren WAK als reines Kupfer. Bei
einem Kupferanteil von > 60 Vol.-% blieb der Phasenlubergang des Wolframats bei
150 °C-170 °C im Ausdehnungsverhalten unbemerkt.

Positive Ergebnisse wurden auch fiur das System ZrW,0g/Ag erhalten, jedoch
limitieren die hohen Silber-Kosten ein breites Anwendungsspektrum eines solchen
Verbundwerkstoffs in der Elektronik-Branche [97].

Bei Untersuchungen der Metall-Matrix-Verbunde (ZrwW,0g/Cu und ZrW,Og/Al) wurde
die Notwendigkeit der thermischen Nachbehandlung festgestellt. Thermische
Spannungen, die aufgrund des Unterschieds der Warmedehnung von Metall und
Matrix wéhrend der Abkuhlung auftreten, Ubersteigen den fiur den Phasenlbergang
notwendigen Druck, sodass der Verbundwerkstoff bei Raumtemperatur nicht die a-
ZrW,0g-Phase mit dem erwiinschten, sehr niedrigen WAK, sondern die y-ZrW,Og
enthalt, die, wie oben beschrieben, bei Raumtemperatur einen positiven WAK
aufweist. Deswegen zeigen die erhaltenen Verbundwerkstoffe eine deutlich hdhere
Warmedehnung als erwartet. Die Warmebehandlung ist folglich notwendig, um die
Ruckumwandlung zu induzieren. Die Restspannungen koénnen nur durch die
plastische Verformung der Matrix abgebaut werden, weshalb eine Temperatur
oberhalb der a-B-Umwandlung gewahlt werden sollte. Diese Untersuchungen zeigten
auch, dass wahrend des Haltens bei 200 °C mechanische Spannungen abgebaut
werden und der y-ZrW,0Og-Anteil reduziert wird. Nach weiteren Temperatur-
erhohungen blieb der Verbundwerkstoff stabil; Anderungen der Ausdehnung konnten
nicht mehr festgestellt werden [94].

Aufgrund ihrer niedrigen Prozesstemperaturen sind Polymere als Matrixwerkstoffe
gut geeignet. Es muss jedoch auf die Reduzierung der mechanischen Eigenschaften
wegen des grol3en Unterschieds der thermischen Ausdehnung geachtet werden. So
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betragen die WAK flr Epoxidharze bis zu 200-10° K™, der WAK von ZrW,0g betragt
hingegen —8.6:107¢ K" [4]. Polymer/Zirkoniumwolframat-Verbundwerkstoffe wurden
mit Phenolharz [98-101], mit aromatischen Polyimiden [102] oder mit Cyanat-
esterharz [103] als Matrixwerkstoffe hergestellt.

Aufgrund des grofien WAK-Unterschieds verursachen selbst kleine Zugaben von
NTE-Fullstoffen zu polymeren Matrices eine signifikante Verénderung des
resultierenden WAK. Dies ermoglicht eine prazise Einstellung der Warme-
ausdehnung des Verbundwerkstoffes. Es muss jedoch strikt auf die Reduzierung der
mechanischen Eigenschaften wegen thermischer Spannungen an der Grenzflache
zwischen Filler und Matrix geachtet werden. Zahlreiche Untersuchungen mittels
FEM-Modellierung solcher Komposite wurden vorgenommen, um die Prozesse an
der Grenzflache zu beschreiben. Detaillierte Vorstellungen dber die Entwicklung
mechanischer Spannungen, ihrer Verhinderung oder ihres Abbaus konnten der
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften dienen [4;104;105]. Bislang bleibt
jedoch unklar, warum Polymer-Matrix-Verbundwerkstoffe stets niedrigere WAK als ihr
berechneter Wert aufweisen; die Ursachen werden haufig auf die Interface
zuruckgefuhrt [106] .

In [100] wird berichtet, dass die Modifizierung der Grenzflache bei Polymer-Matrix-
Verbundwerkstoffen zum Auftreten von Polymer-Fillstoff-Adhéasionen fihren kann.
Dabei konnte sich Zrw,0g mit der Hauptkette des Polymers verbinden, was als
zusatzlicher Faktor bei der Senkung der Ausdehnung des Verbundwerkstoffs wirken
konnte.

Die Kombination aus ZrO, und ZrW,0Os - diese kbénnte zahlreiche Anwendungen in
optischen, elektrischen und Energiegeraten finden [107] - wurde bislang am
haufigsten untersucht. Der Grund dafur ist der folgende: Das Phasendiagram ZrO,-
WOg3 zeigt, dass keine Zwischenphase von ZrO, und ZrW;0Og existiert, weswegen der
Verbundwerkstoff durch Aufheizen hergestellt werden kann, ohne das chemische
Reaktionen zwischen beiden Phasen wahrend dieses Prozesses auftreten. Der
Verbundwerkstoff kann entweder in situ durch Zugabe von Uberschissigen Mengen
an Zirkoniumoxid zum Ausgangsgemisch der ZrwW,0Og-Synthese [108;109] oder nach
Synthese des Fillstoff ZrW,0g hergestellt werden [107;110;111]. Die erste
Moglichkeit fuhrt zu einer homogeneren Verteilung der Wolframatphase. Da die
Herstellungstemperaturen deutlich unter der Schmelztemperatur von ZrO, liegen,
verbleibt das ZrO, bei konventionellem Sintern als loses Pulver zwischen den
ZrW,0g-Kornern. Solch ein Geflige hat deutlich geringere mechanische Festigkeiten
und E-Moduln zur Folge [111].

In einigen Studien wurde Aluminiumoxid als Sinterhilfsmittel eingesetzt. Durch die
Bildung einer flissigen Phase konnten theoretische Werkstoffdichten von bis zu 90 %
erreicht werden. Im Verlaufe der Reaktion zwischen Al,O; und WO entstanden die
flissigen Phasen 2Al,05;-5WO; und/oder Al,(WO,)s; eine tatsachliche Phasen-
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charakterisierung erfolgte aufgrund des geringen Anteils dieser Phase(n) bislang
nicht [108].

Der Unterschied der WAK von ZrO; und ZrW,0g im Vergleich zu anderen hier
vorgestellten Systemen ist vergleichsweise gering (9,1:107® K™ bzw. —8.6-107¢ K™).
Dies ermoglicht eine préazisere Kontrolle des WAK des erzielten Verbundwerkstoffs.
Es wurde von vielen Autoren gezeigt, dass bei etwa 39 Vol.-% Fdullstoffanteil
Verbundwerkstoffe mit Null-Dehnung erhalten werden kénnen [108;109]. Wie bereits
erwahnt wurde, halbiert Zrw,0g wahrend des a- Phasenuberganges seinen WAK.
Da bei ZrO, keine Phasenibergange stattfinden und der WAK Uber den gesamten
Temperaturbereich stabil ist, wird auch der WAK des Verbundwerkstoffes positiver.
Dieser Effekt eliminiert sich mit steigendem Matrixanteil und der WAK wird Uber den
gesamten Messbereich stabil.

2.3. Polymerabgeleitete Keramiken
Die rasch steigenden Anforderungen an technische Werkstoffe fiihrten in der zweiten
Halfte des 20. Jahrhunderts dazu, dass neue Werkstoffe mit hoher Temperatur-
bestandigkeit, niedriger Masse und hoher Bestandigkeit gegen Einwirkungen aus der
Umgebung entwickelt wurden. Diese Aktivitdten halten aufgrund des hohen Einspar-
potenzials bei Material und Kosten nach wie vor an; Treiber bei den Konstruktions-
werkstoffen ist der Leichtbau [112].

Besondere Prozessrouten bedienen sich hybridorganischer Vorstufen bei der
Herstellung keramischer Werkstoffe. Die Entwicklung von Prozessen unter Nutzung
dieser sogenannter Precursoren oder prakeramischen Polymere fuihrte zur Nutzung
von Formgebungsverfahren der kunststoffverarbeitenden Industrie [113] und ermég-
licht es, komplexe Si-C-O, Si-(E)-C-O, Si-C-N, Si-(E)-C-N (E = B, A, Ti etc.) Systeme
mit Verbundwerkstoffcharakter herzustellen, die nicht oder nur sehr aufwendig tber
andere Methoden zugéanglich sind. Die Prozessabfolge beinhaltet die Formgebung,
die Vernetzung der oft als Oligomere eingesetzten prékeramischen Polymere, die
Pyrolyse — oft unter Ausschluss von Luftsauerstoff oder in reaktiver Atmosphare —
und postthermale Nachbearbeitungsschritte. Die auf solche Weise erhaltenen
Werkstoffe werden als polymerabgeleitete Keramiken, im englischen Sprachraum als
polymer derived ceramic, PDCs, bezeichnet.

Die Herstellung nicht-oxidischer Keramiken aus prakeramischen Polymeren wurde
erstmalig Anfang der 60er Jahre in Veroffentlichungen von Ainger und Herbert [114]
sowie Chantrell und Popper [115] vorgeschlagen. Erste praktische Ergebnisse bei
der Synthese von SiC-Fasern aus Polycarbosilanen wurden von Verbeek et al. [116]
und fast gleichzeitig von Yajima et al. [117;118] berichtet. Dank der Beteiligung
groR3er Konzerne als Industriepartner an diesen Untersuchungen wurde ein grof3es
Interesse an diesem Forschungsfeld geweckt, das bis heute anhalt. Seitdem gibt es
viele Entwicklungen neuer Werkstoffsysteme aus der Familie der préakeramischen
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Polymere. Bedeutende Verbesserungen wurden bei der Herstellung von Werkstoffen
im System Si-C-N-B-O erzielt. Die Herstellung Uber die Polymerpyrolyse wurde
erfolgreich fur die Werkstoffsysteme SiC, SizsNs, BN, B4C umgesetzt. Erganzende
Untersuchungen zeigten, dass sie auch zur Darstellung von Werkstoffen wie AlB;5,
CaBs, TIC, BP, TiB,, SiBg, TiN genutzt werden kbénnen [119;119].

2.3.1. Siliciumhaltige prakeramische Polymere
Die molekulare Struktur und der Typ des prékeramischen Polymers beeinflussen
nicht nur die Zusammensetzung der resultierenden Keramik, sondern auch die
Phasenanteile, ihre Verteilung und das daraus resultierende Geflige [113]. In der
vorliegenden Arbeit wurde ein siliciumhaltiges Polymer aus der Gruppe der
Polysilsesquioxane verwendet; die tiefergehende Literaturrecherche konzentriert sich
daher auf diese prakeramischen Polymere.

Zunachst wird kurz dargelegt, welche Eigenschaften ein idealisiertes prakeramisches
Polymer aufweisen sollte, um fur die thermische Zersetzung effektiv einsetzbar zu
sein [120]. Dies sind:

e eine ausreichend hohe Molmasse, um Verflichtigung niedrigmolekularer
Komponenten zu minimieren;

e geeignete rheologische Eigenschaften und Léslichkeit fur die
Formungsprozesse;

e latente Reaktivitat (Anwesenheit funktioneller Gruppen), um in den
duroplastischen Zustand Uberfiihrt werden zu kénnen.

Siliciumhaltige Polymere sind aus monomeren Einheiten aufgebaut. Si kann mit Si-,
C- und N-haltigen Einheiten verbunden sein, wobei eine Vielzahl an Polymeren
entstehen kann. Daruber hinaus wurden Polymere entwickelt, die als zusatzliche
Komponenten solche Elemente wie B, P, Ti oder Al enthalten [121]. Allgemein
werden siliciumhaltige Polymere als [(R)(R")SiX], und [(R")SiX1 5], mit R, R" = H, Alkyl,
Aryl, Arenyl usw. dargestellt [122]. Die Entwicklung neuer Polymere ist durch
Veranderung der X-Gruppe oder durch Variation der organischen Substituenten R
bzw. R” mdglich. Die Gruppe der siliciumhaltigen Polymere lasst sich entsprechend
ihrer funktionellen Grundstruktur in unterschiedliche Klassen unterteilen: Polysilane
(X = SiRy) [118], Poly(carbosilane) (X = CH;) [123;124] , Poly(siloxane) (X = O)
[125;126] und Poly(silazanes) (X = NH) [127;128]. Solche Modifikationen
ermoglichen die Steuerung der Zusammensetzung der PDCs udber das Si:C
Verhaltnis und erlauben es, die Stabilitdt und Ldslichkeit der Polymere und ihre
elektrischen, optischen und rheologischen Eigenschaften zu beeinflussen; daneben
kénnen der Kohlenstoffanteil und die keramische Ausbeute gesteuert werden [129].
Die Veranderung der R- und R'-Gruppen ermoglicht die Modifizierung des Polymers
und des Vernetzungsprozesses.
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Die chemische Struktur, MolekilgroRe und MolekilgréZenverteilung eines silicium-
haltigen Polymers sind von der Natur der Ausgangskomponenten und ihren
Verarbeitungsparametern abhéngig. Generell werden in grofRindustriellen Prozessen
als Ausgangsstoffe chloro-siliciumorganische Verbindungen eingesetzt, z. B.
Dimethyldichlorsilan und Trimethylchlorsilan. Die Chlorsilane sind vergleichsweise
gunstig und verfugbar, da sie Haupt- und Nebenprodukte der Siliciumproduktion sind
[113]. Die meisten Silicone werden nach der Muller-Rochow-Synthese hergestellt, die
eine unmittelbare Reaktion zwischen organischen Halogeniden und Siliciummetall in
Gegenwart eines Elektronentransferkatalysators darstellt [130]. Dabei sind die
Dimethyldichlorsilane die Hauptprodukte, aber Methyltrichlorsilane und Trimethyl-
chlorsilane fallen in kleineren Mengen als Nebenprodukte an.

Die grundlegende Reaktion fur die Synthese der prakeramischen Polymere ist die
Wurtz-Synthese, die hauptsachlich die Dechlorierung der Silanmischung aus den
verschieden chlorierten Silanmonomeren in Gegenwart eines Katalysators umfasst
[5]. Die resultierende Zusammensetzung wird durch die Zugabe von Katalysatoren
gesteuert. Die Herstellung der Polysilane und Polycarbosilane schliel3t Reaktionen
mit Li/Na/K (fur die Umwandlung der Polysilane in Polycarbosilane siehe Kumada-
Umwandlung [131]) ein, fUr die Herstellung der Polysiloxane und -silsesquioxane wird
Wasser und fir die Herstellung der Polysilazane werden Ammoniak und/oder Amine
bendtigt [132].

2.3.2. Der Weg zur polymerabgeleiteten Keramik
Die Herstellung polymerabgeleiteter Keramiken umfasst im Allgemeinen drei Schritte
[121]:

1. die Vernetzung prakeramischer Polymere zum dreidimensionalen Netzwerk;

2. die Umwandlung hochmolekularer Verbindungen aus Schritt 1 in amorphe
Keramiken durch thermische Behandlung, haufig unter Luftausschluss oder in
Gegenwart einer reaktiven Atmosphare;

3. die Kristallisation thermodynamisch stabiler Phasen.

Edukte, Zwischen- und Endprodukte sowie die notwendigen Prozessschritte der
thermischen Umwandlung zur Keramik sind in Abbildung 2.9 schematisch dargestellt.
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Abbildung 2.9 Schematische Darstellung der Edukte/Produkte und der Schritte der
thermischen Umwandlungen siliciumhaltiger Polymere zu polymerabgeleiteten
Keramiken nach [132].

Die Vernetzung ist einer der ersten Schritte bei der Herstellung der PDCs. Die
polymeren Precursoren werden bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen (100 °C
— 400 °C) in einen unschmelzbaren organischen/anorganischen Hybridwerkstoff
umgewandelt. Diese Umwandlung hin zu hochmolekularen, hoch vernetzten, duro-
plastischen Einheiten unter Erhalt der &uf3eren, makroskopischen Form des
Werkstoffs beugt dem Verlust niedrigmolekularer Komponenten vor, was zur
Reduzierung des Masseverlusts bei der nachgelagerten Pyrolyse und somit zu
hohen keramischen Ausbeuten fihrt [133].

Der sich anschliel3ende, thermische Prozess, etwa im Temperaturbereich von 600 °C
bis 1000 °C, tragt unter Entweichen eines grof3en Anteils der organischen Gruppen
zur Umwandlung vom Polymer in die Keramik bei. Daraus resultiert eine amorphe
Keramik [134]. Obwohl dieser komplexe Prozess mit einer Vielzahl von Teilschritten
mittels verschiedener Spektroskopie und Festkorpercharakterisierungsverfahren
(z. B. Festkorper-NMR-, FTIR- und Raman-Spektroskopie; Thermoanalyse)
untersucht wurde, konnte noch kein umfassendes Bild der involvierten Mechanismen
gezeichnet werden.

Eine grundlegende Einschrankung bei der Polymer-Pyrolyse liegt in der
Schrumpfung und Rissbildung der Formkérper, die durch die Dichteerhéhung bei der
Polymer-zu-Keramik-Umwandlung verursacht werden. Prakeramische Polymere
besitzen in der Regel Dichten von etwa 1 g-cm™, wahrend die daraus hergestellten
Keramiken Dichten von 2 g-cm™ bis 3 g-cm™ aufweisen kénnen. So ist z. B. bei einer
keramischen Ausbeute von 60 % und einer Dichte der resultierenden Keramik von
3 g-cm73 eine lineare Schwindung des dichten Korpers von 35 % zu erwarten [135].
Solch hohe Schwindungen werden in der Regel nicht beobachtet. Vielmehr werden
bei der Polymer-zu-Keramik-Umwandlung Spannungen induziert, die zu Defekten
und Rissen, haufig einhergehend mit einer hohen Porositat, fihren und somit das
Spektrum der Anwendungsmaoglichkeiten limitieren.

Aus diesem Grund wurden in den ersten Arbeiten Uber prakeramische Polymere nur
Bauteile mit geringen Abmessungen wie z. B. Fasern hergestellt [118]. Eine end-
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konturnahe Fertigung keramischer Formkoérper konnte nur durch Zugabe von
Fullstoffpartikeln ermoglicht werden, die das Ausmaf der Schwindung wahrend der
Pyrolyse deutlich reduzieren oder ganzlich kompensieren [5]. Solche Fdullstoffe
werden nach ihrem Verhalten wahrend der Pyrolyse in zwei Gruppen eingeteilt. Die
passiven oder inerten Fillstoffe wirken nur als Platzhalter und sind nicht in die
Reaktionen wahrend der Pyrolyse involviert, weswegen ihre Grole und
Zusammensetzung nahezu unverandert bleibt [136]. Aktive Flller reagieren
hingegen mit den freigesetzten organischen Spaltprodukten der polymeren Matrix
oder der Pyrolyseatmosphére und andern dabei ihre Phasenzusammensetzung und
somit diejenige der resultierenden Keramik. Dieses Verfahren der flllergesteuerten
Reaktionspyrolyse (AFCOP - Active Filler Controlled Pyrolysis) wurde von Greil et al.
entwickelt [122].

Inerte Fillstoffe wurden bereits von Yajima eingesetzt [137], um dichte SiC-
Keramiken mit Polycarbosilanen als sog. low-loss Binder herzustellen. Bei Pyrolyse-
temperaturen von 700 °C bis 1400 °C wurden keine Reaktionen zwischen Fllstoff
und Matrix beobachtet. Durch die zusatzliche Infiltration der pyrolysierten Formkorper
mit Polycarbosilanen war es mdglich, die Festigkeit (3-Punkt-Biegefestigkeit) von
50 MPa auf 250 MPa zu erh6éhen. Die Schwindung der erhaltenen Keramiken lag bei
null, jedoch ist die Nullschwindung beim Einsatz inerter Fillstoffe nur mit porésem
Geflige erreichbar, wie es spater durch die Modellierung von Dimensionsanderungen
bei der Polymer-Pyrolyse von Greil et al. festgestellt wurde [135]. Weitere mdgliche
passive Fillstoffe sind z. B. Al,O3, SiO,, Zr,03, Y03, SIiC, B4C, SisN4, BN, dies
jedoch stets mit dem Blick auf den Temperaturbereich der Pyrolyse und den
Ausschluss chemischer Reaktionen der Fiiller.

Im Unterschied dazu kdnnen durch den Einsatz von aktiven Fullern die Schwindung
und die Porositat sogar kompensiert werden. Am haufigsten werden metallische oder
intermetallische Pulver eingesetzt, z. B. Al, B, C, Cr, Mo, Nb, Si, Ti, V, Zr, CrSi,,
MoSi,, TiSi,, TiB,. Da die erhaltenen Keramiken aus polymerabgeleiteter Matrix und
den Reaktionsprodukten der Fuller bestehen, kénnen durch die Variation der Full-
stoffe, der Reaktionsatmosphére, des Fullstoffgehalts und des Precursorgehalts ihre
Zusammensetzungen in sehr weiten Grenzen gesteuert werden [5]. Aul3erdem
werden die Fuller fur das gezielte Einstellen gewinschter Eigenschaften wie die
mechanische Festigkeit, die Warmeleitfahigkeit, die elektrische Leitfahigkeit oder
magnetische Eigenschaften genutzt [138;139].

Die Madoglichkeit der endkonturnahen Fertigung wurde fir beide, inerte und aktive
Fullstoffe, nachgewiesen. Jedoch wird bei aktiven Fllern ein niedriger Fullstoffanteil
bendotigt, um Nullschwindung zu erreichen [140].

2.3.3. Mogliche Anwendungen
Zurzeit gibt es verschiedene Vorschlage fur Anwendungen polymerabgeleiteter
Keramiken, bei denen wesentliche Vorteile gegentber herkdbmmlichen Keramiken
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genutzt werden. Diese Vorteile umfassen die Verwendung kostengunstiger
Fertigungsverfahren, die sonst nur bei der Polymerverarbeitung eingesetzt werden,
z. B. das Warmpressen, den Spritzguss, die Schaumung, das Tauchbeschichten,
Spin- und Spraytechnologien, niedrige Umwandlungstemperaturen sowie die
Steuerung der Mikrostruktur und somit der Eigenschaften durch die Zusammen-
setzung und die Parameter der thermischen Behandlung [113].

Die grol3e Auswahl an prakeramischen Polymeren und der vergleichsweise geringe
technologische Aufwand machen die keramischen Vorstufen fiur die Herstellung von
Beschichtungen attraktiv. Polymerabgeleitete amorphe oder kristalline keramische
Beschichtungen koénnen auf Kohlenstoffsubstraten, porésen nichtoxidischen
Keramiken, feuerfesten Metallen fir den Schutz gegen Korrosion, Oxidierung und
Verschlei3 aufgetragen werden. Infolge ihrer ausgezeichneten Eigenschaften bei
hoheren Temperaturen wie hohe thermische Stabilitdt und Belastbarkeit, hoher
Oxidations- und Thermoschockwiderstand und ausgezeichnete Kriechbestandigkeit
eignen sich die polymerabgeleiteten Keramiken als Warmedamm- und Barriere-
schichten [141;142]. Aufgrund der hohen Anzahl an Publikationen zu
Beschichtungen mit prakeramischen Polymeren sollen hier nur einige Beispiele
wiedergegeben werden.

Abhéangig von Schichtdicke und Substratgeometrie konnen unterschiedliche
Methoden angewandt werden: DUnne Schichten auf planaren Substraten sind mit
Spin-Coating gut umsetzbar. Das Tauchbeschichtungsverfahren erlaubt durch die
Einstellung der Schlickerviskositat und der Ziehgeschwindigkeit die Herstellung
dickerer Schichten. AuBerdem kdnnen Uber die Tauchbeschichtung Substrate mit
komplexen Formen zuverlassig beschichtet werden [143;144]. Im PDC-System SiOC
haben solche Schichten ihre Eignung als Schutzschicht gegen Stahloxidation
bewiesen. Die Schichtdicke lasst sich auch durch die Zugabe der Fillstoffen steuern,
z. B. werden bei ungefullten Polymeren Schichten von 1,2 um Dicke erhalten [142],
wahrend die Zugabe von ZrO, die Herstellung von 100 pm dicken Schichten
ermdglicht [141]. Dabei wurde eine Zwischenschicht aus einem ungefillten Polymer
vor dem Auftragen einer partikelbeladenen Schicht appliziert, um die Haftung
zwischen Schutzschicht und Substratoberflaiche zu verbessern [141;145]. Die
Kombination der beiden Schichten ergab eine dichte rissfreie schiitzende Oxidations-
schicht.

In den letzten Jahren stieg die Bedeutung poréser und zellularer Werkstoffe.
Prékeramische Polymere eignen sich hervorragend fir die Herstellung von
keramischen Schaumen [146] oder von Membranen [147]. Die Vielfalt verfligbarer
Methoden wie direktes Aufschdumen, Replika-Verfahren oder Verfahren mit Opfer-
werkstoffen erlaubt es, zellulare Strukturen mit Porengrof3en im Bereich von Nano-
metern bis einigen Millimetern herzustellen [146]. Werkstoffe mit hierarchischer
Porositat (im Mikro-, Meso- und Makroporenbereich) sowie Membranen mit hoher
Durchlassigkeit konnen sogar wahrend einer Reaktion hergestellt werden [148]. Auch
in diesem Fall kdnnen mit Hilfe ausgewahlter Fullstoffe und geeigneten Pyrolyse-
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parameter z. B. die spezifische Oberflache und die elektrische Leitfahigkeit gesteuert
werden. Prakeramische Polymere sind dabei gut geeignet, z. B. den Thermoschock-
widerstand von Schaumen zu erhdhen [149]. Die bislang vorgeschlagenen Anwen-
dungen fur polymerabgeleitete Keramikschaume sind Gastrennung, Verstarkung von
Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen, Filtration, Warmertuckgewinnung in Warme-
tauschern und die Nutzung als Komponenten in Festoxid-Brennstoffzellen [150-152].

Die rheologischen Eigenschaften der préakeramischen Polymere kdnnen in weiten
Bereichen modifiziert werden. Das erlaubt, sie fur solche Prozesse wie das Folien-
giellen und zur Herstellung von Laminatstrukturen zu verwenden. Die Polymer-
bestandteile wirken bei niedrigen Temperaturen als Binder und Plastifizierer,
wodurch die Zugabe weiterer Bindemittel nicht notwendig ist. Die Wahl der aktiven
Fullstoffe fuhrt zur Entstehung neuer keramischer Phasen wahrend des Sinter-
vorgangs, woraus ein weiterer Vorteil, namlich die Reduzierung der Porositét,
resultiert [153;154].
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3. Experimentelle Durchflihrung
3.1. Herstellung der Probenko6rper
3.1.1. Synthese des B-Eukryptits

Gemald Zielstellung dieser Arbeit sollen Probenkdrper mit Fillstoffen, die eine
negative Warmedehnung besitzen, hergestellt und umfassend charakterisiert
werden. Da solche Fullstoffe kommerziell nicht bezogen werden konnten, wurden
diese mittels unterschiedlicher Syntheseverfahren hergestellt und charakterisiert. In
den folgenden Abschnitten wird die Herstellung von [3-Eukryptit und von Zirkonium-
wolframat je nach einer Festkorper- und einer Sol-Gel-Synthesemethode
beschrieben.

Festkorpersynthese (FKS) von f3-Eukryptit nach [155]

Die Ausgangsstoffe Lithiumcarbonat, Aluminiumhydroxid und Siliciumdioxid (Merck
Millipore, Darmstadt, Deutschland, Tabelle 3.1) wurden im st6chiometrischen
Verhéltnis von 1:1:2 unter Zugabe von Iso-Propanol gemischt und im Anschluss fr
3 h in einer Planetenkugelmihle unter Zugabe von Al,Os;-Mahlkugeln mit einer
Drehzahl von 250 min™* homogenisiert. Danach wurden die gemischten Edukte fiir
48 h an Luft bei Raumtemperatur bis zur vollstdndigen Verdunstung des Ldsungs-
mittels getrocknet. Die abschlieRende Warmebehandlung ist zusammenfassend fur
die Festkorpersynthese und fir die Sol-Gel-Synthese unten beschrieben.

Tabelle 3.1 Ausgangsstoffe fur die Festkorpersynthese des B-Eukryptits

Bezeichnung Hersteller Dichte (g-cm™)
Lithiumcarbonat Merck KGaA, Deutschland 2,1
Aluminiumhydroxid Merck KGaA, Deutschland 2,42
Kolloidales Siliciumdioxid | Merck KGaA, Deutschland (S(():hZUtthc;;e)

Sol-Gel-Synthese von f3-Eukryptit (SGS) nach [155]

Die zu Beginn bendtigte Lithiumformiat-Lésung (10 Mol.-%) wurde durch Lésen von
Lithiumcarbonate in Ameisensaure und Verdinnen des erhaltenen Formiats mit
destilliertem Wasser hergestellt, (GI. 3.1):

Aluminiumhydroxid wurde nach Gleichung 3.2 erhalten. Dafiir wurde zu einer
0,044 mol wassrigen Aluminiumnitrat-Nonahydrat-L6sung 0,13 mol Ammoniaklésung
hinzugegeben:
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AI(NO3)3 - 9 H,0 + 3 NHs — AI(OH); + 3 NHsNO3 + 6 H,0  (3.2).

Fur die genaue Ermittlung des Anteils an Aluminiumhydroxid wurde das getrocknete
Xerogel gravimetrisch untersucht. Dafir wurde eine kleine Menge desselben in
einem Muffelofen auf 1200 °C aufgeheizt und Uber 30 min gehalten. Das Aluminium-
hydroxid entwassert dabei vollstandig zu Aluminiumoxid, siehe (Gl. 3.3):

Der Anteil an Aluminiumhydroxid in den eingesetzten kleinen Probenmengen des
Xerogels wurde Uber Auswaage des Aluminiumoxides und das stochiometrische
Verhaltnis beider Verbindungen berechnet (Massenverhaltnis:
2 Al(OH)3/Al, O3 = 1,539/19)

Die 10%-ige Aluminiumformiat-Lésung wurde durch Losen von 0,044 mol Alyminium-
hydroxid in 0,13 mol Ameisensaure und anschlieendem Verdinnen mit destilliertem
Wasser hergestellt, (Gl. 3.4):

AI(OH)3 + 3 HCOOH — AI(HCOO); + 3 H,0 (3.4).

Anschlie3end wurden jeweils 0,044 mol Metall-Formiat-Lésung in einem Rundkolben
mit Ruckflusskuhler vorgelegt, mit 200 ml destilliertem Wasser verdinnt und
0,044 mol Tetraethylorthosilicat (TEOS) hinzugegeben. Die zuerst inhomogene
Mischung wurde nach 30 min Ruhrzeit zur homogenen Losung. Als letzter Schritt
wurde die Losung Uber mehrere Stunden bei 80 °C langsam geruhrt, wobei die
Gelbildung stattfand. Die eingesetzten Chemikalien sind in Tabelle 3.2 aufgelistet.

Tabelle 3.2 Ausgangsstoffe fur Sol-Gel-Synthese des (B-Eukryptits

Bezeichnung Hersteller Dichte (g-cm™)
Lithiumcarbonat Merck KGaA, Deutschland 2,1
Aluminiumnitrat-Nonahydrat Sigma-Aldrich, USA 1,25
Ammoniaklosung (25 %) Sigma-Aldrich, USA 0,91
Ameisensaure (98 — 100 %) Merck KGaA, Deutschland 1,22
Tetraethylorthosilicat (TEOS) Merck KGaA, Deutschland 0,94
Wirmebehandlung

Die Warmebehandlung der aus beiden Syntheserouten erhaltenen Pulver wurde in
zwei Schritten durchgefihrt. Wahrend des ersten Schrittes wurden die Reste der
Ldsungsmittel entfernt. Die Pulver wurden dazu mit 3 K-min™ auf 700 °C erhitzt und
Uber 4 h gehalten.

Nach diesem ersten Trockenschritt wurden die Pulver gepresst, um Messungen des
WAK mittels Dilatometrie zu erméglichen. Vor dem Pressen wurden die Pulver durch
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Siebe mit einer Maschenweite von 200 um gesiebt. Die Formgebung zu Tabletten mit
einem Durchmesser von 30 mm und einer Dicke von 2 mm erfolgte mittels einer
Presse (Model PW 30, Fa. Weber, Deutschland) mit einem Pressdruck von 200 MPa
und einer Haltedauer von 30 s.

Die Kalzination - der zweite Schritt der thermischen Nachbehandlung - erfolgte bei
unterschiedlichen Temperaturen, um den Einfluss der Kalzinationstemperatur auf die
Phasenausbildung charakterisieren zu kénnen. Die losen Pulver und die gepressten
Proben wurden in einem Korundtiegel mit 3 K-min™ auf 800 °C, 900 °C, 1000 °C,
1100 °C und 1300 °C aufgeheizt und tber 4 h bei Maximumtemperatur gehalten. Die
Abklhlung erfolgte mit dem Ofen.

3.1.2. Synthese des Zirkoniumwolframats

Festkorpersynthese von Zirkoniumwolframat (FKS) nach [156]

Gemal ZrO,-WOs-Phasendiagramm wird fur die Bildung von ZrwW,0g das stdchio-
metrische Verhaltnis beider Komponenten von 1:2 (ZrO,:WOQO3) benétigt [68]. Die
Ausgangsoxide (Tabelle 3.3) wurden entsprechend diesem Verhdltnis eingewogen
und das Gemisch wurde in einer Planetenkugelmihle unter Zugabe von SizN,-
Mahlkugeln Gber 10 h bei 300 min™ homogenisiert. Diese Vorbehandlung sorgt fur
die Reduzierung der PartikelgréRen und somit fur kleinere Diffusionswege bei der
anschlieRenden Synthese.

Tabelle 3.3 Ausgangswerkstoffe fur die Festkdrpersynthese des Zirkonium-
wolframates

Bezeichnung Hersteller Dichte (g-cm™)
Zirkoniumoxid Sigma-Aldrich, USA 5,89
Wolframoxid Sigma-Aldrich, USA 7,16

Sol-Gel-Synthese von Zirkoniumwolframat (SGS) nach [156]

Die Sol-Gel Synthese begann mit der Vorbereitung der Metallionen-Quellen. Die
benotigten Chemikalien sind in Tabelle 3.4 aufgelistet. Die Metallsalze ZrOClI,xH,0O
(Zirkoniumoxychlorid) und (NH,4)sH;W1,040xH,O (Ammoniummetawolframat) wurden
in destilliertem Wasser geldst und anschlieRend bis zur Bildung zweier homogener
Precursorlésungen mit Magnetrihrern gerthrt. Die Hydrolysereaktionen des
Zirkoniumoxychlorids in Wasser sind in Gleichungen (Gl. 3.5) bis (Gl. 3.7) dargestellt.
Gleichung (GI. 3.8) verdeutlicht die Gleichgewichtsreaktion des Ammoniummeta-
wolframats in Wasser, (Gl. 3.8):

Zr(OH),Cl,-6,33 H,O — Zr(OH),(H,0)5Cl, + 3,33 H,0 (3.5)
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Z1(OH)3(H,0)5Cl, — Zr(OH),Cl, + 3 H,0 (3.6)
Zt(OH),Cl, — ZrO, + 2 HCl (3.7)
18 H+ + 12 WO4,2_ > H2W120406_ + 8 Hzo (38)

Vor dem Zusammenmischen beider Metallsalzlosungen wurde Zitronensaure zur
zirkoniumhaltigen Losung gegeben. Zitronenséure (Molverhéltnis Zr : C4HgO,-H,O
1:5) wirkt als Komplexbildner fur die Metallionen, sodass die Bildung einer
homogenen und stabilen Vorlauferloésung gewéhrleistet werden konnte. Der Aufbau
der Saure tragt zur Bildung des dreidimensionalen Netzwerks mit -OH und —COOH-
Gruppen bei. Dieses Netzwerk sorgt spater fir die Aufrechterhaltung eines
flieRfahigen Sol-Gel-artigen Zustandes, was fir die Homogenitat und Weiter-
verarbeitbarkeit wichtig ist.

Im Anschluss wurden beide Ldsungen unter Rihren vereint; es bildete sich ein
Lyosol, in dem die Edukte homogen verteilt vorlagen. Danach wurde mit einer
schrittweisen Zugabe der Ammoniaklosung ein pH-Wert zwischen 6 und 7 eingestellt.
Das Lyosol wurde Uber 24 h im Trockenschrank bei 80 °C ausgelagert, wobei
Hydrolyse- und Kondensationsreaktionen zur Bildung eines hochviskosen Gel-
Netzwerkes (Lyogel) fuhrten.

Im letzten Syntheseschritt wurde das Lyogel bei 800 °C Uber 12 h im Muffelofen
behandelt. Dabei wurden alle organischen Bestandteile entfernt und das Gel in ein
pulverartiges Oxidgemisch (ZrO, und WO3) umgewandelt.

Tabelle 3.4 Ausgangsstoffe fir die Sol-Gel-Synthese des Zirkoniumwolframats

Bezeichnung Hersteller Dichte (g-cm™)

Zirkon(lV)-oxychlorid Oktahydrat Sigma-Aldrich, USA 1,91

Ammoniummetawolframat Sigma-Aldrich, USA 2,3

Zitronensaure (99 %) Brauns-Heitmann, 166
Deutschland

Ammoniaklésung (25 %) Sigma-Aldrich, USA 0,91

Mechanische und thermische Nachbehandlung

Um Proben fur Messungen des WAK herzustellen, wurden beide erhaltenen Pulver-
gemische mit 150 MPa bzw. 200 MPa fur 30 s gepresst. Die so erhaltenen Tabletten
hatten einen Durchmesser von 30 mm und eine H6he von 3 mm.

Die gepressten und die pulverformigen Proben wurden nach dem gleichen Schema
warmebehandelt. Zuerst erfolgte die Erhitzung mit 3 K-min™ auf 1180 °C, was dem
Stabilitatsbereich des Zirkoniumwolframates entspricht und seine Bildung aus den
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Edukten sichert. Nach einer Haltedauer von 2 h bzw. 4 h wurden die Platintiegel mit
den Proben in flissigen Stickstoff getaucht, um die Zersetzung in das
korrespondierende Oxidgemisch zwischen 777 °C und 1110 °C zu verhindern.

3.2. Herstellung der Verbundwerkstoffe

3.2.1. Vorbereitung der Ausgangspulver

Als Matrixvorstufe wurde in dieser Arbeit ein prakeramisches Polymer vom Typ
Methylpolysiloxan eingesetzt, das unter dem kommerziellen Namen Silres MK
(Wacker, Burghausen, Deutschland) bezogen wurde. Die chemische
Zusammensetzung ist in Tabelle 3.5 aufgelistet. Es ist ein l6semittelfreies, festes
Silikonharz niedriger mittlerer Molmasse, das in Pulverform vorliegt. Dieses Polymer
bendtigt ohne Katalysator eine Vernetzungstemperatur von etwa 200 °C,
dementsprechend wurde der folgende Herstellungsprozess gewahilt.

Tabelle 3.5 Daten uUber den Matrixwerkstoff

Chemische Zusammensetzung Dichte

Bezeichnung Hersteller
(Ma.-%) (g-cm™)

. Wacker Chemie, _
Silres MK 30,8 Si; 52,7 0; 13,2C; 3,3 H 1,15
Deutschland

Es wurden folgende Pulvergemische fur die Herstellung der Verbundwerkstoffe
vorbereitet:

1. B-Eukryptit (LAS-System) gesiebt durch ein Sieb mit einer Maschenweite von
200 pm und Silres MK,

2. B-Eukryptit (LAS-System) gesiebt durch Sieb mit einer Maschenweite von 40 um
und Silres MK,

3. Zirkoniumwolframat (ZWO-System) gesiebt durch ein Sieb mit einer Maschenweite
von 200 um und Silres MK.

Es wurden je drei Ansatze mit 40, 50 und 60 Vol.-% NTE-Fiullstoffen hergestellt. Die
Zusammensetzungen der Ausgangspulver in Massen- und Volumenanteilen sind in
Anhang I.A aufgelistet.

Die Mischung der Ausgangskomponenten bei den Pulvergemischen 1 und 3 erfolgte
in einem Uberkopfmischer mit Hilfe von Al,O3-Kugeln als Mischhilfsmittel tiber 2 h.
Die Homogenisierung der Pulver mit einer maximalen PartikelgréRe von 40 pm
(Mischung 2) wurde in einer Planetenkugelmihle tber 2 h bei 150 min™" ebenfalls
unter Zugabe von Al,03-Kugeln durchgefthrt.
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3.2.2. Formgebung

Die Neigung zur Porenbildung wéahrend der Vernetzung des Polymers MK
erschwerte die Weiterverarbeitung der erhaltenen Werkstoffe. Durch die Abspaltung
von Wasser bei der Kondensationsvernetzung bildeten sich Blasen im Formkorper,
die die Dichte und die mechanischen Eigenschaften negativ beeinflussten. Um dichte
Korper zu erhalten, muss MK unter Druck vernetzt werden. Dazu wurden die
Polymer-Fullstoff-Gemische in einer Laborpresse mit einem integrierten Heizelement
(P/O Weber, Remshalden, Deutschland) zu Tabletten mit einem Durchmesser von
40 mm und einer Hohe von 2,5 mm — 3 mm verpresst. Der Zeit-Temperatur-Verlauf
istin

Abbildung 3.1 dargestellt. Zu Beginn des Aufheizprozesses wurde ein Druck von
5 MPa aufgebracht. Bei Erreichen der Zieltemperatur von 200 °C wurde der Press-
druck auf 35 MPa fur das LAS-System und auf 10 MPa fiur das ZWO-System erhoht
und Uber weitere 60 min gehalten. Der anfangs niedrige Pressdruck resultiert aus
Erfahrungswerten. Ohne diese Anpassung vernetzten die Ausgangswerkstoffe nicht
miteinander und das geschmolzene prakeramische Polymer lief aus der Form
heraus.

Im Anschluss wurden die Proben aus der Presse herausgenommen und in der
Pressform abgekunhlt.

- l,35 MPa —— LAS
%) / ZWO
< 10 MPa
— 1504
3
©
8_ 1001
=
(¢))
— 501

0 L] L] T T T

0 30 60 90 120 150
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Abbildung 3.1 Zeit-Temperatur-Verlauf beim Warmpressen der Verbundwerkstoffe

3.2.3. Pyrolyse
Die vernetzten Tabletten wurden zu Biegestabchen oder zu Proben mit der fir die
Dilatometrie bendtigten GrolRe geschnitten und anschlieRend pyrolysiert. Die
Pyrolyse erfolgte in einem Hochtemperatur-Rohrofen (Carbolite Gero, Neuhausen,
Deutschland) in Argon und in Stickstoff. Die Proben wurden mit 3 K-min™ aufgeheizt
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und mit 5 K-min™ abgekuhlt. Die Pyrolysetemperatur variierte zwischen 800 °C und
1100 °C mit einer Haltedauer von 1 h.

3.3. Herstellung von Dickschichten
Alle Schlicker fur die Herstellung der Dickschichten wurden mit 50 Vol.-% des
Fullstoffes hergestellt. Als Fullstoff wurde entweder reines B-Eukryptit (LAS-Tape)
oder ZrwW,0g (ZWO-Tape) verwendet oder der gewilnschte Volumenanteil der
Fullstoffphase wurde durch Kombination von B-Eukryptit und Siliciumkarbid
(Euk+SIiC) eingestelit.

Als zusatzlicher Fullstoff kam SiC-Pulver (SiC-SM07 ESK-SIC GmbH, Kempen,
Deutschland) mit einem dso-Wert der Partikelgrof3en zwischen 1,3 um und 1,7 pm zur
Anwendung. Die Einfihrung des zweiten Fullstoffes diente dazu, die Eigen-
spannungen im Verbundwerkstoff zu reduzieren und dadurch seine mechanischen
Eigenschaften zu verbessern. Wahrend der summarische Fullstoff-Volumenanteil auf
50 % festgesetzt wurde, wurden die relativen Anteile der unterschiedlichen Fullstoffe
variiert. Neben Dickschichten mit reinem B-Eukryptit bzw. reinem SiC als Fuller
wurden Zusammensetzungen mit LIAISIO, : SiC-Volumenverhéltnissen von 1:2, 1:1,
2:1 hergestellt und untersucht. Als Vernetzungskatalysatoren wurden Olsaure (Merck
KGaA, Darmstadt, Deutschland) fir den Temperaturbereich <100 °C und
Aluminiumacetylacetonat (Al(acac)s;; CisH,1:AlOg, Merck, Deutschland) fur den
Temperaturbereich > 100 °C verwendet.

Zunachst wurde das Polymer in Isopropanol gelést. Nach der vollstandigen Lésung
erfolgt die Fuller- und Katalysatorzugabe. AnschlieBend wurde der Schlicker tber
18 h homogenisiert. Die Schlicker wurden in einem Glasgefal3 unter permanentem
Ruhren mithilfe eines Magnetrihrers hergestellt. Der RUhrprozess wurde bis zum
Schlickerauftrag fortgefuhrt, um Sedimentationseffekte auszuschliel3en. Die Schlicker
des Systems Euk+SiC wurden zusatzlich tGber 15 min bei 2000 min™ in einem
Planetenzentrifugalmischer vom Typ ThinkyMixer (ARE-250, Thinky Corporation,
Tokyo, Japan) behandelt.

Im Anschluss an die Schlickerherstellung erfolgte der Schlickerauftrag mittels
Handrakel auf eine bis 130 °C hitzebestandige Tragerfolie, die auf einer Glasplatte
fixiert wurde. Die anschlieRende Trocknung erfolgte zunachst bei Raumtemperatur
Uber 144 h. Nach dem Schneiden auf die gewlnschte Grol3e wurden zusatzliche
Vernetzungsschritte im Trockenschrank bei 40 °C, 60 °C, 90 °C. 120°C, 160 °C bei
den einstoff-geflillten Systemen und zusatzlich bei 200 °C bei den hybrid-gefullten
Systemen (Euk+SiC) durchgeftihrt. Die Pyrolyse wurde in Argon im Temperatur-
bereich von 700 °C bis 1300 °C mit einer Haltedauer bei Maximumtemperatur von
1 h durchgefuhrt. Das allgemeine Prozessschema der Dickschichtherstellung ist in
Abbildung 3.2 dargestellt.
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Ldsung des MK-Harzes in Isopropanol,
Homogeniesierung (30 min)

Zugabe des Fullstoffes
LIAISIO, / ZrW,0g / LIAISIO4+ SIC
15 min Rihren

Zugabe des Katalysators Ols&dure
5 min Rihren

Zugabe des Katalysators Al(acac);

18 h Homogenisieren

zusatzlich beim System LiAISiO4.+SiC:
15 min Behandlung in ThinkyMixer

144 h Trocknen bei Raumtemperatur

Vernetzung (1 K-min™):
jeweils 4 h bei 40 °C, 60 °C, 90 °C, 120 °C, 160 °C;
bei Euk+SiC zusatzlich bei 200 °C

Pyrolyse (1 K-min™, 1 h, Ar):
LAS-Tapes: 700 °C /900 °C /1100 °C /1300 °C
ZWO-Tapes: 700 °C
Euk+SiC 800 °C /900 °C /1000 °C/ 1100 °C

Abbildung 3.2 Prozessschema der Dickschichtherstellung

3.4. Herstellung von PDC Schichten
Fur Beschichtungen mit den hergestellten Schlickern wurden drei verschiedene
Substrate mit unterschiedlicher thermischer Ausdehnung gewahlt, da der grol3e
Unterschied zwischen den WAK der Substrate und der Schichten sich als Hindernis
fur die Haftung herausstellte. Die ausgewahlten Substrate sind in Tabelle 3.6
aufgelistet.



Experimentelle Durchfiihrung 43

Tabelle 3.6 Substrate flr die Beschichtungen

Substrat Hersteller WAK (-107¢ K™)
Stahl 1.4301 Thyssen-Krupp, Deutschland 18
Glasplatte (SiOy) Ted Pella, USA 0,55
Aluminiumoxid Kerafol, Deutschland 7

Zur Herstellung der Beschichtungsschlicker wurde Silres MK in Isopropanol mit
einem Massenverhéaltnis Polymer:Losungsmittel von 1:1 gelost und solange mit
einem Magnetrihrer gerthrt, bis die L6sung homogen erschien. Danach wurde die
gewilnschte Menge des Fullstoffes zugegeben. Al(acac); wurde als Katalysator
zugegeben und die Losung wurde Uber weitere 2 h gemischt, bis die notwendige
Viskositat durch Verdampfen des Losungsmittels und eine augenscheinlich
homogene Verteilung der Partikeln erreicht wurde.

Bei der Herstellung des Schlickers mit Zirkoniumwolframat konnte aufgrund der
hohen Dichte des Fllstoffes die Sedimentation ohne ein zusatzliches Hilfsmittel nicht
verhindert werden. Deswegen wurden der Losung 0,3 Ma.-% eines kolloidalen
Siliciumdioxids zugegeben. In diesem Fall wurden nach der vollstandigen
Homogenisierung innerhalb einer Dauer von zwei Stunden wahrend des
Beschichtungsprozesses keine Sedimentationsprozesse beobachtet.

Die hohe Warmedehnung von Stahl erlaubte es nicht, die Beschichtungen direkt auf
dem Substrat aufzutragen. In Vorversuchen zur Ermittlung der Pyrolyseparameter
wurden keine intakten Schichten erhalten. Deshalb wurde zwischen dem Stahl-
substrat und der B-Eukryptit-haltigen Schicht eine keramische Zwischenschicht auf-
gebracht. Dazu wurde Aluminiumoxid (Almatis, Ludwigshafen, Deutschland) als Full-
stoff verwendet. Der Fillstoffgehalt betrug 50 Vol.-% Al,Os; der Herstellungsprozess
bei diesem Schlicker war zum oben beschriebenen Herstellungsprozess der
Beschichtungssysteme identisch.

Die Oberflache der Keramik- und Stahlplatten wurden vor der Tauchbeschichtung mit
SiC-Schleifpapier mit einer Kérnung von 30 pum aufgeraut und mit Aceton entfettet.
Der Tauchbeschichtungsprozess erfolgte manuell. Die Eintauchzeiten vor dem
Herausziehen der Proben aus dem Beschichtungssystem betrugen fir alle Proben
10 s; die Ziehgeschwindigkeit lag bei 1 mm-s™. Nach dem Beschichtungsprozess
wurden die Proben Uber 24 h bei Raumtemperatur getrocknet, anschliel3end tber 2 h
bei 110 °C in Umluftofen vernetzt. Die abschlieRende Warmebehandlung der Al,O3-
gefullten Beschichtungen, die als Anpassungsschicht dienten, erfolgte an Luft im
Kammerofen bei 800 °C lber 1 h.

Nachdem die Beschichtungen pyrolysiert wurden, konnte eine NTE-flllerhaltige
Schicht aufgebracht werden. Dabei blieben die Beschichtungsbedingungen und die



44 Experimentelle Durchfiihrung

Ausfuhrung des Trocknungsprozesses unverandert. Die Pyrolyse wurde in einem
Hochtemperatur-Rohrofen in Argon bei 800 °C Uber 1 h durchgefihrt.

3.5. Charakterisierungsmethoden

3.5.1. Rheologie

Voraussetzung fur die Ausbildung homogener Schichten bei Beschichtungs-
prozessen oder bei der Herstellung von Dickschichten ist die Kenntnis der rheo-
logischen Eigenschaften der Beschichtungssysteme. Diese erlauben es, u. a.
Sedimentationseffekte zu beurteilen bzw. zu minimieren. Zur Messung der Fliel3-
eigenschaften der Beschichtungssysteme wurde ein Rheometer mit Platte-Platte-
Messanordnung verwendet. Die Probe wird bei diesem System zwischen zwel
Platten mit dem Abstand h geschert. Die untere Platte bleibt unbeweglich, wéahrend
die obere Platte durch die angelegte Kraft F bewegt wird. Das Drehmoment, das zur
Aufrechterhaltung der Geschwindigkeit benétigt wird, wird gemessen und zur
Ermittlung der Schubspannung und Viskositat eingesetzt.

Aus der auf die bewegliche Platte wirkende Kraft F und der Scherflache A kann die
Schubspannung T definiert werden (GI. 3.9):

T = g (3.9).

Durch diese Spannung entsteht in der gescherten Flissigkeit ein Geschwindigkeits-
gefélle innerhalb der Schichtenstromung. Aus der Geschwindigkeitsdifferenz dv und
der differentiellen Dicke einer einzelnen Strémungsschicht dh wird ein Quotient
definiert, der als Schergeschwindigkeit oder Scherrate y bezeichnet wird (GI. 3.10):

. __dv

=— (3.10).

Der Widerstand, den eine gescherte Flussigkeit der Bewegung der Platte entgegen-
setzt, ist der angelegten Scherrate proportional. Dieser Zusammenhang zwischen
Schubspannung und Scherrate ist bei den meisten Flussigkeiten linear und wird vom
Newtonschen Viskositatsgesetz beschrieben (Gl. 3.11):
F dv .
T—Z—na—n-y (3.11).

Der Propotionalitatsfaktor n ergibt die Viskositat des zu untersuchenden Systems
[157;158].

Die Viskositat der in dieser Arbeit verwandten Schlicker und Beschichtungssysteme
wurde mit einem Rotationsviskosimeter mit Normzylinder des Typs Physica MCR 301
(Anton Paar GmbH, Graz, Osterreich) untersucht. Die Messungen wurden einheitlich
mit einer Steigerung der Drehzahl von 0,01 s™ bis 1000 s™" durchgefuhrt.
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3.5.2. Thermische Analyse

Simultane thermische Analyse (STA)

Die Analysenapparatur, die in dieser Arbeit verwendet wurde, erlaubte die
gleichzeitige Erfassung der Masseanderungen (Thermogravimetrie, TG) und der
entstandenen oder benotigten Reaktionswarme verschiedener Teilprozesse, die Uber
die Differenz der Warmeanderung zwischen der zu untersuchenden Probe und
einem Referenzmaterial (Differenz-Thermoanalyse, DTA) als Funktion der
Temperatur oder der Zeit erfasst wurden [159]. Die Thermoanalyse spielt eine
wichtige Rolle bei der Charakterisierung der prakeramischen Polymere; sie
ermdglicht die Beurteilung von vernetzungs- und pyrolysebegleitenden Masse-
verlusten und von den zugehdrigen chemischen oder sorptiven Reaktionen. Die
Kombination von TG und DTA erlaubt somit, Informationen uber thermische
Umwandlungsprozesse der Polymer-Keramik-Umwandlungen temperaturabhéangig
zu erfassen und héaufig in Kombination mit weiteren analytischen Verfahren wie der
Infrarotspektroskopie oder der Festkdrper-NMR-Spektroskopie mechanistische
Vorstellungen dieser Teilprozesse zu entwickeln [159].

TG-/DTA-Messungen wurden in einer Simultan-Thermoanalysenapparatur vom Typ
STA 449 C (Fa. Netzsch, Selb) durchgefuhrt, um das Pyrolyseverhalten geftllter
Polymere zu untersuchen. Die Messungen erfolgten unter Argon und unter Stickstoff
mit einer Aufheizrate von 10 K-min™ und mit einer Gasdurchflussmenge von
50 ml-min~" bis zu einer Temperatur von 1150 °C. Als DTA-Referenzwerkstoff wurde
Aluminiumoxid verwendet.

Dilatometrie

Die Dilatometriemethode zeichnet sich als die am haufigsten angewandte Methode
zur Erfassung der thermischen Langenanderung bei ein- und mehrphasigen
Probekorpern aus. Dazu werden stabférmige Proben mit rundem oder rechteckigem
Querschnitt eingesetzt. Es stehen zwei Messprinzipien zur Verfigung: Bei den
optischen Dilatometern wird die Langenanderung mit einem Lichtstrahl
beriihrungslos gemessen; bei den mechanisch erfassenden Dilatometern erfasst ein
induktiver Wegaufnehmer die temperaturabhéangig auftretenden Langenanderungen
[159]. Um die Position der Probe festzulegen, wird auf die Kopfflache der Probe eine
Kraft angelegt, ohne mechanische Veranderungen an der Probe zu verursachen. Die
Temperatur innerhalb des Probenraums wird mittels eines Thermoelements in der
Nahe der Probe gemessen.

Die Eigendehnung des aus Probenhalter und Schubstange bestehenden
Messsystems wird anhand von Kalibriermessungen ausgeglichen, wobei das
gewlnschte Temperaturprogramm mit einem Kalibrierstandard aus demselben
Werkstoff ausgefihrt wird. Fir Keramiken mit negativem WAK wird zwar ein Mess-
system aus Quarzglas empfohlen, da dessen Eigendehnung im Vergleich zu
anderen Standards sehr niedrig ist (WAK Quarzglas = 0,5-10° K™ [6]). Die Proben in
dieser Arbeit wurden jedoch mit einem Aluminiumoxid-Messsystem gemessen, da
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wahrend der Messungen mit der Quarzglasschubstange Wechselwirkungen des
Probenmaterials mit dem Messsystem beobachtet wurden.

Die warmgepressten Tabletten und vernetzten Dickschichten wurden zu
Probekorpern mit Abmessungen von 25 mm x 5 mm x 2,5 mm konfektioniert und
nach den in Abschnitt 3.2.3 beschriebenen Parametern pyrolysiert. Anschliel3end
wurden die an den Probenhalter und die Endplatte kontaktierenden Oberflachen mit
SiC-Schleifpapier bis zur Planparallelitat nachbearbeitet.

Die dilatometrischen Untersuchungen wurden mittels eines horizontalen Schub-
stangendilatometers, Model DIL 402 C (Netzsch, Selb, Deutschland) im Temperatur-
bereich von Raumtemperatur bis 1300 °C fur die Charakterisierung des Synthese-
verlaufs unpyrolysierter Proben und bis 800 °C bzw. 1000 °C bei bereits pyrolysierten
Proben mit einer Aufheizrate von 5 K-min™ in Argon durchgefuhrt. Die Auswertung
und die Berechnung des WAK erfolgten mit der Software Proteus (Netzsch, Selb,
Deutschland).

3.5.3. Massenspektrometrie (MS)

Das Grundprinzip dieses Verfahrens besteht darin, dass aus einer anorganischen
oder organischen Probe ein lonenstrahl erzeugt wird. Die entstandenen lonen
werden nach ihrem Masse-zu-Ladungs-Verhéltnis (m/z) getrennt und die
berechneten relativen Anteile der lonen bestimmter Massen werden entsprechenden
m/z-Werten zugeschrieben. Die Ergebnisse werden graphisch in einem
Massenspektrum dargestellt, in dem die Signalintensitat auf der Ordinate gegen m/z
auf der Abszisse aufgetragen werden. Die hochste Intensitat in einem Massen-
spektrum wird auf 100 % relative Intensitat normiert und der entsprechende Peak
wird als Basis-Peak bezeichnet. In der Massenspektrometrie ist es Ublich, die
aufgenommenen Peakprofile in Form von Strichspektren (Histogrammen) dar-
zustellen. Rauschen unterhalb einer benutzerdefinierten Schwelle wird subtrahiert
und die Position des Peaks wird aus seinem Schwerpunkt heraus festgestellt [160—
162]. Der gemessene Massenwert enthalt Information Uber die Element-
zusammensetzung des gemessenen lons. Zugehoérige Softwarepakete zur
Auswertung erlauben es, mdogliche Elementenkombinationen iterativ zusammen-
zustellen.

Die minimale Energiezufuhr fur den Erhalt eines positiven lons aus einem neutralen
Atom oder Molekul ist gleich der Energie, die zur Entfernung eines Elektrons aus
dem hochsten besetzten Orbital bendtigt wird. Es gibt viele geeignete Verfahren wie
Photo- und Laserionisation, Feldionisation, chemische lonisation usw. In der Praxis
werden am haufigsten Gerate mit Elektronenionisation (El, auch Elektronen-
stol3ionisation) eingesetzt. Bei dieser Methode wird ein Elektronenstrahl von einer
Gluhkathode zu einer Anode senkrecht zum Molekullstrom der Probe beschleunigt.
Die zur Abspaltung eines Elektrons notwendige Energie wird bei der Wechselwirkung
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zwischen Elektronen und Molekilen von der Probe aufgenommen, wobei ein
positives lon gebildet wird. Daneben sind auch folgende Reaktionen moglich:
Abspaltung von zwei oder mehr Elektronen, Bildung eines negativen lons, Bildung
eines lonenpaares und Bildung von positiven oder negativen Fragmentionen durch
Dissoziation [161].

Als Vorbereitung fir die EI muss das Molekil in eine hochverdinnte Gasphase
Uberfihrt werden, d. h. bimolekulare Wechselwirkungen wahrend der Lebensdauer
dieser geladenen Teilchen mussen durch hinreichend lange mittlere freie Wegléangen
ausgeschlossen werden. Deswegen ist fur diese Messungen ein Druck im Bereich
von 10~* Pa und kleiner erforderlich.

Haufig wird bei MS-Messungen zwischen Glihkatode und Anode eine
Potentialdifferenz von 70 V angelegt, d. h. die Elektronen erhalten eine kinetische
Energie von 70 eV. Dieser Wert erlaubt die Aufnahme von sehr gut reproduzierbaren
Spektren und die Schwankungen der Elektronenenergien beeinflussen die lonen-
ausbeute nur geringfugig.

In dieser Arbeit wurden EI-Spektren mittels des Sektorfeld-Massenspektrometers
MAT 95 der Firma Finnigan (Bremen, Deutschland) aufgenommen. Es wurde eine
kinetische Energie von 70 eV eingebracht und mit einem Unterdruck von 1078 Pa
gearbeitet. Das Temperaturprogramm bestand aus drei Schritten: Uber 30 s lang
wurde bei 20 °C gehalten, innerhalb der folgenden 60 s wurde die Probe auf 200 °C
erhitzt und Uber weitere 120 s bei dieser Temperatur gehalten. Es wurden reines
Silikonharz Silres MK ohne vorangehende Warmebehandlung, das bei 200 °C
vernetzte Silres MK und die vernetzten und gemahlenen Verbundwerkstoffe LAS40,
LAS50 und LAS60 untersucht. Alle zu messenden Pulver wurden vor der Messung in
einem Achatmorser zerkleinert. Zur Erleichterung des Vergleiches wurden die
Spektren wahrend der Messung bei annahernd gleichen Temperaturen erfasst:
0,74 min (~60 °C); 1,24 min (~ 150 °C) und 1,5 min (~ 200 °C).

3.5.4. Rontgendiffraktometrie (XRD)

Untersuchungen von Beugungsprozessen von Rontgenstrahlung an kristallinen oder
teilkristallinen Probekdrpern zdhlen zu den am haufigsten eingesetzten Standard-
Charakterisierungsmethoden des Strukturaufbaus und der Phasenzusammensetzung
von Werkstoffen. Dabei kdonnen qualitative und quantitative Phasenanalysen, die
Ermittlung von Texturen und KorngrofRen, die Art, Anzahl und Verteilung von
Strukturdefekten und die Beurteilung von mechanischen Spannungen erfasst werden
[163].

Die analytische Auswertung der Rontgendiffraktometrie beruht auf der Bragg‘schen
Gleichung (Gl. 3.12), die die Bedingung fur die Interferenz zweier Wellen bei der
Beugung von Roéntgenstrahlen an Gitteratomen beschreibt. Die Phasendifferenz
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dieser unter einem Winkel 0 einfallenden Teilwellen, die an den benachbarten und
parallelen Netzebenen mit dem Abstand d reflektiert werden, ist ein ganzzahliges
Vielfaches n der Wellenlange A der Rontgenstrahlung [163]:

nA = 2dsinf (3.12).

Wahrend der Messung werden die Intensitaten der gebeugten Strahlung in einem
vorher festgelegten Winkelbereich aufgenommen. Abgesehen von geratebedingten
Einflissen wird das Intensitatsprofil der Anordnung der Atome im Kristall bestimmit.
Durch die Berechnung der Netzebenenabstdande nach der Braggschen Gleichung
und die Zuordnung der beobachteten Réntgeninterferenzen zu bestimmten Ebenen
im Kristall ist es mdglich, die Interferenzlinienlagen den kristallinen Phasen
zuzuordnen. Die Identifizierung erfolgt durch den Vergleich mit in Datenbanken
gesammelten, standardisierten Diffraktogrammen [164].

Die quantitative Phasenanalyse wird dadurch ermdglicht, dass der Mengenanteil der
jeweiligen Phasen der Intensitat ihrer Interferenz proportional ist. Zur Auswertung
wird eine computerunterstitzte, als Rietveld-Verfeinerung bekannte Methode heran-
gezogen. Dabei wird eine bestmdgliche Ubereinstimmung zwischen gemessenem
Pulverdiffraktogramm und einem anhand eines Strukturmodells, Instrumenten-,
Beugungs- und Probeneffekten berechneten Pulverdiffraktogramms unter Verwen-
dung der Methode der kleinsten Quadrate angestrebt [165].

Als Alternative zur Rietveld-Methode wurde der Pawley-Fit entwickelt, bei dem die
Verfeinerung der Reflexintensitaten unter Verwendung bekannter Gitterkonstanten
durchgefuihrt wird und alle Intensitaten als unabhéangig verfeinerbare Parameter
behandelt werden [166]. Diese Methode wird unter anderem eingesetzt, wenn
thermischinduzierte Langenanderungen mittels roéntgenografischer Verfahren
ermittelt werden. Bei diesem Verfahren wird die Anderung der atomaren Abstande in
Abhéangigkeit von der Temperatur Uber die Auswertung der Verschiebung der
Rontgenbeugungsreflexe bestimmt [159]. Solche Messungen sind fir Einkristalle und
Einstoffsysteme besonders geeignet.

Die Analysen mittels Rontgenpulverdiffraktometrie erfolgten in dieser Arbeit mit
einem Diffraktometer von Typ Empyrean (PANalytical GmbH, Kassel, Deutschland)
mit Cu Ka-Strahlung. Die Proben wurden dazu fein gemahlen und auf einem Proben-
trdger prapariert. Fur die Messung der Langenausdehnung wurden temperatur-
abhangige Messungen von 50 °C bis 800 °C in 50-K-Schritten durchgefuihrt. Die
Messungen erfolgten in einem Winkelbereich von 20 = 10° bis 20 = 100° mit einer
Schrittweite von 0,014°, mit einer R6hrenspannung von 40 kV und einem RoOhren-
strom von 40 mA.

Die Auswertung der Diffraktogramme erfolgte mittels des HighScore Plus Software-
pakets (PANalytical, Almelo, Niederlande) und der Topas Software (Bruker,
Karlsruhe, Deutschland). Zur Erfassung der geratebedingten Einflisse auf die
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Linienprofile wurde ein LaBg-Standard mit hoéchstem Kiristallinitatsgrad mit den
gewahlten Messbedingungen gemessen und mittels der Topas Software wurden die
grundlegenden Parameter (Instrumentenprofil, Wellenlangenprofil) verfeinert. Bei der
anschlieBenden Bewertung der Messungen wurden die erzielten Verbesserungen
aufgenommen, um die Qualitat der Verfeinerung weiter zu erhdhen [167]. Die
Gitterparameter der B-Eukryptit-Zelle wurden von der Software wahrend der Rietveld-
Verfeinerung ermittelt und fur die Berechnung des a/c-Verhaltnisses eingesetzt.

3.5.5. Morphologische Untersuchungen

Rasterelektronenmikroskopie

Bei der Rasterelektronenmikroskopie (REM) erfolgt die Bildgebung durch das
Abrastern einer Festkorperprobe mit einem gebindelten Elektronenstrahl. Dabei wird
eine Elektronenwolke aus einer Kathode emittiert. Der durch ein elektronenoptisches
System gerichtete Primarstrahl wird zur Probenoberflache geschickt und tastet diese
zeilenweise ab. Nach Kontakt mit der Oberflache dringen die Elektronen des
Primarstrahls bis zu einer bestimmten Tiefe in die Oberflache der Probe ein und
werden elastisch oder unelastisch gestreut. In der Probe werden auf solcher Weise
verschiedene Wechselwirkungen angeregt und Sekundarsignale erzeugt, die von
entsprechenden Detektoren erfasst werden. Die Topographie der Probe kann mit
Hilfe der Sekundarelektronen wiedergegeben werden. Die Kombination mit weiteren
Analysenverfahren wie z. B. der energiedispersiven Elektronenstrahl-Mikroanalyse,
EDX, erlaubt, die chemische Zusammensetzung definierter Bereiche zu erfassen.
Anhand von Materialkontrastbildern, die durch Rlckstreuelektronen erzeugt werden,
konnen Materialunterschiede optisch erfasst werden, wahrend die Nutzung der
entstehenden charakteristischen Rontgenstrahlen die Elementbestimmung mittels
EDX ermdglicht [159;164].

Mittels REM wurden pulverartige NTE-Fillstoffe direkt nach der Synthese
(aufgestreut auf einen klebenden, elektrisch leitfahigen Probenhalter) sowie die
gepressten Proben untersucht. Die gepressten Probenkdrper wurden dafr in
aushartendes Polymerharz eingebettet, mit SiC-Papier geschliffen und anschlieRend
auf eine Rauheit von 3 um poliert. Da die untersuchten Keramiken nicht leitend sind,
wurden sie vor der Messung mit Gold besputtert (K550 Sputter Coater, Quorum
Emitech, Qourum Technologies Ltd., Lewes, UK). Die praparierten Proben wurden
mit einem XL30 FEG ESEM (FEI/Philips, Hillsboto, USA) mit eingebautem EDX-
Analysesystem (DX-4, EDAX Business Unit, Ametek GmbH Wiesbaden,
Deutschland) untersucht. Die REM-Abbildungen wurden mit Beschleunigungs-
spannungen zwischen 10 kV und 25 kV aufgenommen.

Dichte- und Porositdtsmessung
Bei porosen Stoffen wird zwischen drei Dichten unterschieden. Die Rohdichte p
bezieht sich auf das gesamte Volumen der Korper, einschlie3lich offener und
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geschlossener Porositdt und wurde geometrisch bestimmt. Die Skelettdichte p,
bezieht sich auf das Volumen der Probekdrper ohne das Volumen der offenen Poren,
und die Reindichte p, bezieht sich auf das Volumen des reinen Feststoffes abziiglich
aller Poren [159;168]. Zur Bestimmung der letztgenannten Grol3e ist ein Verfahren
mit einer Auflésung kleiner als die Grél3e der erwarteten Poren notwendig: Die Dichte
wurde mittels Heliumpyknometrie (kovalenter Durchmesser @He = 0,056 nm)
bestimmt.

Die wichtigsten Bestandteile des Gerdtes sind zwei miteinander verbundene
Messzylinder mit bekannten Volumina. Das Messgas wird in den ersten Zylinder mit
dem Volumen Vp, gefillt, der die Einwaage der Probenmasse enthélt. Nach dem
Auffullen wird der Druck P, im Zylinder gemessen. Danach wird das Gas in den
zweiten leeren Zylinder mit dem Volumen Vg, Uberfihrt und dort wird der Druck P,
bestimmt. Aus diesen vorhandenen Werten wird das Probenvolumen nach
Gleichung 3.13 wie folgt berechnet [168]:

)
P1—P;

Vprove = Ve — VRef ) (3.13).

Die Vermessung gepresster Proben ergibt dabei die Skelettdichte, und die
Vermessung pulverférmiger/gemahlener Proben ermdglichte die Bestimmung der
Reindichte. Diese Untersuchungen wurden mit einem He-Pyknometer vom Typ
AccuPyc 1330 TC (Micromeritics, Aachen, Deutschland) durchgefuhrt. Jeder
Messwert wurde aus je 10 Messzyklen ermittelt.

Die offene (oP) und die geschlossene (gP) Porositat wurden nach folgenden
Gleichungen (Gl. 3.14 und Gl. 3.15) berechnet:

oP=(1-%)-100% (3.14)
Pp
und
gP = ( — Z—Z) -100% (3.15).

Partikelgréfdenmessung

Die hier angewandte Methode der Partikelgré3enmessung basiert auf dem Prinzip
der Laserbeugung. Hinter den mit parallel monochromatischem Licht bestrahlten
Partikeln entstehen Beugungsbilder in Form konzentrischer Ringe. Die Grol3e der
Ringe ist nach dem Mie-Theorem invers proportional zur Partikelgrof3e [169]. Die
Streutheorie gilt streng nur fur sphérische Teilchen, weshalb diese Messungen Werte
der Aquivalenzdurchmesser von Kugeln gleicher Streuintensitatsverteilung liefern
[159;170]. Ein wichtiger Schritt fur die Messvorbereitung ist die Dispergierung des
Pulvers, die nass oder trocken erfolgen kann. In jedem Fall muissen
Sedimentationsprozesse verhindert werden.
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Als Kennwerte zur Charakterisierung der Partikelgrof3enverteilung wurden in dieser
Arbeit zwei Grol3en herangezogen: der Medianwert und die spezifische Oberflache.
Als Medianwert x5, wird die Partikelgrof3e, die unterhalb von 50 % der Partikelmenge
liegt, bezeichnet [171]. Die spezifische Oberflache sy ist als massen- oder volumen-
bezogene Oberflache definiert. Dieser Kennwert erfasst die gesamte Oberflache
inklusive der inneren HohlrAume; deshalb wird dieser neben der Feinheit des Pulvers
auch durch deren Partikelform mal3geblich beeinflusst [172].

Fur diese Arbeit wurden die Messungen mit einem Mastersizer 2000 (Malvern
Instruments GmbH, Herrenberg, Deutschland) durchgefiihrt*.

Mikrocomputertomografie (u-CT)

Die Computertomografie stellt zurzeit die einzige Verfahrensgruppe dar, mit der ein
Bauteil zerstérungsfrei erfasst und dreidimensional vollstandig abgebildet werden
kann. Sie basiert auf Neutronen- oder Roéntgenstrahlung, die die Probe durchstrahilt.
Dabei erfolgt eine Strahlschwachung als Funktion der Materialdichte, die wiederum
zur Erfassung unterschiedlicher Intensititen am Detektor fuhrt. Das zu
untersuchende Objekt wird dazu auf einem Drehprobentisch zwischen einer
Rontgenquelle und einem Detektor aufgestellt. Von der Probe wird eine Serie
zweidimensionaler Bilder aufgenommen, wahrend die Probe in kleinen Schritten
(<1°) um 360° gedreht wird. Diese Projektionen enthalten winkelabhéangige
Information Uber die Position und die Dichte absorbierender Objekte innerhalb einer
Probe. Die gewonnenen Messdaten werden mittels eines Softwarealgorithmus
schichtweise rekonstruiert und zu einem dreidimensionalen Objekt gestapelt. Das so
erhaltene Volumen gibt die Probenbeschaffenheit wieder und kann mit weiteren
Algorithmen morphometrisch, z. B. nach Form, Gr6éRe und Ausrichtung von Poren
analysiert werden [173;174]. Zusammenhange bestehen hierbei u. a. zwischen der
Probengroéf3e, der Auflosung und dem Messprozedere.

In dieser Arbeit wurden pyrolysierte Proben des LAS-Systems mit einem
Mikrocomputertomograph vom Typ nanotom (phoenix|x-ray, Wunstorf, Deutschland)
analysiert.

3.5.6. Warmeleitfahigkeit
Fur den Warmetransport in Werkstoffen sind drei Prozesse verantwortlich: die
Warmeleitung, die Warmestrahlung und der Warmetransport durch Konvektion. Bei
niedrigen Temperaturen ist in kompakten Werkstoffen in erster Linie die
Warmeleitung fir die Warmeleitung verantwortlich, wobei der Anteil der

! Dr. Andreas Schlinkert gilt mein Dank fir die Durchfihrung der PartikelgréBenmessungen an seinem
Labor in FVST/IVT.
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Warmestrahlung mit steigender Temperatur zunimmt. Der Beitrag der Konvektion ist
bei nicht- oder wenigpordsen Festkorpern vernachlassigbar.

In einem Medium mit einem Temperaturgefalle dT/dx flie3t in der Zeit t senkrecht zur
Flache F die Warmemenge Q, die durch das Fourie-Gesetz beschrieben wird,
(Gl. 3.16):

9=k%“ﬂ (3.16).
t dx

Der Proportionalitatsfaktor k stellt die Warmeleitfahigkeit dar und beschreibt, wie viel
Energie zur Aufrechterhaltung eines festen Temperaturgradienten dT/dx notwendig
ist [6;159]. Die Gleichung gilt aber nur fir einen zeitlich konstanten Warmestrom
(stationare Warmeleitung), deswegen ist sie fur die Beschreibung dynamischer
Warmetransportvorgange (instationare Warmeleitung) nicht anwendbar. Falls
wahrend des Warmetransports eine zusatzliche Temperaturanderung auftritt, kann
die folgende Differentialgleichung (Gl. 3.17) eingesetzt werden:

or _ _ d°’T

Py ar- e (3.17).

Dabei wird der Proportionalitatsfaktor a als Temperaturleitfahigkeit bezeichnet. Er
beschreibt, wie schnell ein Material auf einen auf3eren Temperaturwechsel reagiert
[159]. Die folgende Gleichung (GIl. 3.18) charakterisiert den Zusammenhang
zwischen Warmeleitfahigkeit und Temperaturleitfahigkeit:

a=— (3.18).

Dieser Zusammenhang, der die Temperaturleitfahigkeit als den Quotienten aus
Warmeleitfahigkeit k und Dichte p multipliziert mit der spezifischen Warmekapazitat
¢, definiert, wird als Grundlage einiger Messmethoden eingesetzt. Die spezifische
Warmekapazitat gibt die Warmemenge an, die einem Kilogramm eines Werkstoffes
zugefuhrt werden muss, um eine Temperaturerhbhung um eine definierte
Temperatureinheit zu bewirken (Gl. 3.19):

_ _AQ

c=—= (3.19).

Die Methoden zur experimentellen Bestimmung der Warmeleitfahigkeit werden in
stationar und instationar unterteilt. In dieser Arbeit wurde die Temperaturleitfahigkeit
der Werkstoffe mit einem direkten, instationéren Verfahren — der Laserflash-Methode
— gemessen. Dabei wird eine scheibenférmige Probe mittels eines kurzen
Laserpulses unter festgelegten Umgebungsbedingungen erhitzt. Die eingebrachte
Warme verbreitet sich dabei Uber das Probenvolumen und auf der Ruickseite der
Probe wird der zeitliche Temperaturverlauf (Thermogramm) mit einem Infrarot-
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Detektor gemessen und aufgezeichnet. Eine nummerische Analyse des
Thermogramms liefert die Temperaturleitfahigkeit a [6;159].

Die Messungen wurden flr den reinen B-Eukryptit und fur die Verbundwerkstoffe mit
den Zusammensetzungen LAS50 und ZWO50 durchgefihrt. Zur Messung wurden
aus den gepressten bzw. warmgepressten Werkstoffen rechteckige Proben mit einer
Kantenlange von 10,5 mm geschnitten. Die nachfolgende Warmebehandlung wurde
entsprechend des in Abschn. 3.2.3 durchgefuhrten Pyrolyseregimes durchgefuhrt.
Die Temperaturleitfahigkeit wurde mittels einer Laser-Flash-Anlage vom Typ Netzsch
LFA 427 (Selb, Deutschland) in 100-K-Schritten von Raumtemperatur bis 800 °C bei
der LAS-Probe und bis 700°C bei ZWO50 gemessen.

Die anderen Kennwerte, die zur Ermittlung der Warmeleitfahigkeit bendtigt werden,
sind die Dichte und die Warmekapazitat. Fur die Berechnungen wurden die mittels
He-Pyknometrie erhaltenen Dichten verwendet. Die Warmekapazitaten wurde mit
dem Dynamischen Differenzkalorimeter Netzsch DSC 404 C Pegasus (Selb,
Deutschland) ermittelt®.

3.5.7. Mechanische Eigenschaften

Dreipunktbiegung

Die Festigkeit keramischer Werkstoffe wird aufgrund ihrer hohen Empfindlichkeit
gegenuber Zugbeanspruchung durch Biegeversuche bestimmt. Fir die Durchfiihrung
des Biegeversuches existieren zwei Versuchsanordnungen: die Dreipunktbiegung
und die Vierpunktbiegung. Bei der Dreipunktbiegung wird eine zylindrische oder
balkenférmige Probe auf zwei Auflagerrollen gelegt und durch eine mittig
aufgebrachte Kraft belastet. Das grof3te Biegemoment entsteht dabei direkt an der
Einwirkstelle der Einzelkraft F. Im Unterschied dazu wirken bei der Vierpunktbiegung
zwei im Abstand von den Auflagern angreifende Krafte auf die Biegeprobe ein. Das
Biegemoment bleibt bei dieser Beanspruchung zwischen den beiden
Krafteinwirkstellen konstant. Der Vorteil besteht darin, dass Inhomogenitaten in der
Probe, die als Fehler die Bruchausldésung beeinflussen, weniger stark ins Gewicht
fallen und die Messwerte der Vierpunktbiegung zuverlassiger sind [159;164].

In dieser Arbeit wurden die Festigkeiten aufgrund der ProbengréRe und
Verfugbarkeit der Methodik mittels Dreipunktbiegeversuch ermittelt. Nach DIN EN
843-1 wurden balkenférmige Proben mit einem Querschnitt von 2,5 mm x 2,5 mm
(x0,2) und einer minimalen Lange von 25 mm hergestellt. Die Proben wiesen diese
Abmessungen im Zustand ,as-fired“, d. h. unmittelbar nach der Entnahme aus dem
Ofen auf. Die Messungen erfolgten ohne weitere Oberflachenbearbeitung. Der

% Fur die Durchfiihrung der Temperaturleitfahigkeitsmessungen gilt mein Dank Herrn Dr. J. Al-Karawi
und Herrn Dr. J. Sauerherring von FVST/ISUT.
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Abstand zwischen den Auflagerollen betrug 20 mm, eine dritte Rolle mit dem
gleichen Durchmesser wurde in der Mitte oberhalb und parallel zu den beiden
Auflagerrollen angeordnet [175]. Bei den Biegestabchen, die aus den Dickschichten,
vgl. Abschn. 3.3, gewonnen wurden, betrugen die Probenhdhen je nach den erzielten
Schichtdicken bis zu 2 mm.

Zur Messung der Biegefestigkeiten wurde eine Universalprifmaschine (Zwick/Roell
2100, Zwick GmbH & Co0.KG, Ulm, Deutschland) eingesetzt. Vor den Messungen
wurde eine Vorspannung von 10 N auf die Proben aufgebracht und die Probenkdrper
wurden mit einer Geschwindigkeit von 0,5 mm-min~ beansprucht.

Die Biegefestigkeit o, der Probekorper wurde mithilfe der erhaltenen Daten nach
Gleichung (Gl. 3.20) berechnet:
3F1

Of = 5 (3.20).

Dabei ist F — die Kraft beim Bruch, b und h — die Breite und die Hohe des
Probekorpers, | — der Abstand zwischen den Mittelpunkten der Auflagerrollen.

Aufgrund des wenigen verfugbaren Probenmaterials wurden die Mittelwerte flr of
aus je nur drei Messungen ermittelt.

Mikrohdrte

Wahrend beim vorher beschriebenen Biegeversuch der Widerstand gegen
Volumenénderung betrachtet wurde, werden bei der Harteprifung der Widerstand
des Korpers gegen einen eindringenden Messkorper und die entstehende Kontakt-
beanspruchung gemessen. Harten von Keramiken werden meist bei kleinen Kraften
gemessen, wobei keine plastischen Verformungen auftreten und die Entstehung des
Harteeindrucks von Rissbildung begleitet sein kann [7;164].

Die Mikroharteprifung der vorbereiteten Proben (siehe Abschnitt 3.5.5: Vorbereitung
der Proben fur REM) wurde nach dem Vickers-Verfahren mit einem Axiophot 2-
Lichtmikroskop (Carl Zeiss, Oberkochen, Deutschland) und mit dem Mikroharte-
prufgerat MHT-10 (Anton Paar, Ostfildern-Scharnhausen, Deutschland) mit einer
Prufkraft von 100 N und einer Belastungsdauer von 30 s durchgefihrt.

Die Hartewerte HV wurden nach der folgenden Gleichung (Gl. 3.21) berechnet [164]:
F
HV = 0,102; (3.21),
wobei F die Prifkraft in [N] und A die Eindruckoberflache in [mm?] darstellen. Die

Umrechnung der Harteangaben von HV in Gigapascal erfolgt durch die Multiplikation
des Hartewertes mit dem Faktor 0,009807 [176].
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3.6. Modellierung der Eigenspannungen

3.6.1. Grundlagen der Methode
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Finite Elemente Methode (FEM) als numerisches
Berechnungsverfahren zur Ldsungsermittiung der gestellten Randwertaufgabe
genutzt.

Das Prinzip dieser mathematisch-numerischen Losungsmethode besteht darin, dass
eine untersuchte Struktur in endlich viele, kleine Elemente (Finite Elemente) zerlegt
wird. Das Verformungsverhalten dieser einfachen Elemente ist bekannt und kann
durch relativ einfache Funktionen beschrieben werden. Die Elemente sind uber
Knoten verbunden und die Gesamtsteifigkeit der Struktur wird durch die
Verknupfungsbedingungen der Elemente an den Knoten aufgebaut. Die gesamte
Verformung des Bauteils wird Uber die Verschiebung jedes einzelnen Knotens
naherungsweise beschrieben [177;178].

Zur Losung eines physikalischen Problems mit Hilfe der FEM mussen definierte
Schrittfolgen vorgenommen werden. Sie werden in die drei Abschnitte
Preprocessing, Solution und Postprocessing aufgeteilt, wobei nur der erste und der
dritte Schritt vom Anwender selbst durchgefuhrt werden muss; die Losung selbst wird
von dem Rechner generiert.

Als Preprocessing werden die Teilschritte bezeichnet, die zur Generierung eines
berechenbaren Modells bendtigt werden. Das reale Bauteil wird idealisiert und
daraus eine vereinfachte Modelgeometrie erzeugt. Zur Vereinfachung des Modells
und zur Verklrzung der Rechenzeit konnen 2D Modelle herangezogen werden. Auch
die Nutzung von Symmetrieoperationen kann die Bearbeitungszeit gravierend
verkirzen.

Im nachsten Schritt wird das Model in eine endliche Anzahl von Unterbereichen
aufgeteilt. Dazu werden von den FEM-Softwarepaketen zahlreiche Elementtypen
angeboten. Fur die Analyse stehen lineare Volumenelemente mit einem Polynom
erster Ordnung fir eine Interpolation, aber auch quadratische Elemente mit einem
Polynom zweiter Ordnung fur Interpolationen zur Verfligung, wobei die Elemente
eine Tetraeder-, Prismen- oder Hexaederform annehmen konnen. Diese Polyeder-
typen sind mit der Tragergeometrie verknupft, die fir das Aufbauen des FE-Netzes
im Bauteil angewandt werden.

Bei der Methode der finiten Elemente ist der Grad des Polynoms der verwendeten
Elemente entscheidend fiur die Genauigkeit der Ergebnisse. Durch die Zunahme der
Anzahl der Elemente im FE-Modell nimmt jedoch auch die Anzahl der Ansatz-
funktionen zu, infolgedessen die Spannungen besser wiedergegeben werden
kbnnen.

Das Netz muss dort verdichtet werden, wo detailliertere Informationen notwendig
sind. Hierzu wird auf den entsprechenden Linienbereichen vom Nutzer die
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Abschnittsanzahl vorgegeben und die Netzbildung erfolgt unter Vorbehalt dieser
Bedingungen automatisch durch die ausgewéhlte Software.

Als néchstes wird das Verhalten des Modells beschrieben. Dabei werden die
Werkstoffeigenschaften angegeben und entsprechenden Modelbestandteilen zuge-
schrieben. Auch Randbedingungen werden dem Modell vorgegeben. Nach diesen
Vorarbeiten kann die Berechnung durchgefiihrt werden. Losungen der
Gleichungssysteme und Ermittlung aller Knotenverschiebungen und —verdrehungen
erfolgen ohne direkte Beeinflussung durch den Nutzer. Als erstes wird untersucht, ob
das Modell formal richtig ist. Wahrend des zweiten Schrittes werden Spannungen,
Dehnungen und Reaktionskrafte berechnet. Nach Abschluss der Berechnung kénnen
die erhaltenen Ergebnisse im Postprozessor gesichtet werden. Die
Knotenverschiebungen, -verdrehungen, Spannungen und Dehnungen lassen sich
sowohl graphisch als Plots als auch in Form von Zahlenwerten einlesen und
darstellen und fur die weitere Verwendung speichern.

Ein wichtiger Teil des Postprocessings ist die Ergebnisbeurteilung des Modells.
AulRer einer Plausibilitatskontrolle aufgrund der eigenen Erfahrung kodnnen
Verifizierung und Validierung durch einen Vergleich mit experimentell erhaltenen
Werten bzw. mit Kontrollrechnungen von Hand vorgenommen werden. Durch das
Einsetzen anfanglich verschiedener, stark vereinfachter Modelle I&asst sich au3erdem
das allgemeine Verhalten sowie die Richtigkeit der Basisannahmen gut tberprifen.
Zur genaueren Analyse kann dann folgend ein detaillierteres Modell erstellt werden
[178-180].

3.6.2. Definition der Eigenspannungen

Mechanische Spannungsfelder, die in einem abgeschlossenen System ohne
Wirkung aufRerer Krafte und Momente oder Temperaturdifferenzen vorhanden und
das Ergebnis eines beliebigen mechanischen Prozesses sind, der Verformung
bewirken kann, werden als Eigenspannungen bezeichnet. Die wichtigsten Einfluss-
faktoren der Eigenspannungen sind zum einen die Prozesse, denen eine Probe oder
ein Bauteil unterzogen wurde und zum anderen die Werkstoffeigenschaften, die
unter Einwirkung mechanischer Lasten zur Verformung fihren kdnnen [181;182].

Die Ursachen der Eigenspannungen werden in zwei Gruppen eingeteilt: intrinsische
(betrifft Werkstoff, Struktur und Form) und extrinsische (umfasst die Werkstoff-
verarbeitung und den Einfluss von Werkzeugen) Ursachen. Die Wirkung von Eigen-
spannungen auf Mikrostruktur, Geflige und Bauteil wird in Makro- und Mikrobereiche
gegliedert. Nach der GroRRenordnung der Eigenspannungsverteilung wird in
Spannungen L., Il. und Ill. Art unterteilt. Eigenspannungen I. Art sind homogen uber
groRere Werkstoffbereiche verteilt (Makroeigenspannungen); Eigenspannungen II.
Art sind Uber einzelne Kristalle homogen verteilt (Mikroeigenspannungen) und Eigen-
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spannungen Ill. Art sind im atomaren Bereich homogen verteilt (Nanoeigen-
spannungen) [182].

Ein grundlegender Mechanismus, der makroskopische und mikroskopische Eigen-
spannungen und damit einhergehende Verformungen hervorrufen kann, ist die nicht
Ubereinstimmende Warmeausdehnung von Bauteilkomponenten, z. B. die einzelnen
Phasen eines Verbundwerkstoffes.

Werden bei Temperaturdnderung in einem Bauteil Ausdehnung oder Kontraktion
verhindert, so entstehen thermisch induzierte, mechanische Spannungen, die haufig
als Warmespannungen bezeichnet werden. Wird z. B. der Abkuhlverlauf eines
zweikomponentigen Verbundwerkstoffs mit den WAK a; und a, mit a; > a;
betrachtet, so entstehen in der Werkstofftkomponente mit a; Zugkrafte, wahrend a,
zur Entstehung von Druckkraften in der zugehdrigen Komponente fuhrt. Ist nun das
Temperaturintervall grofl3 genug, um durch die entstehenden Druck- und Zugkréfte
plastische Verformung des Bauteils zu verursachen, so ist der Werkstoff nach der
vollstandigen Abkihlung nicht spannungsfrei [182;183].

Bei solchen Verbundwerkstoffen, deren Komponenten sehr unterschiedliche oder
sogar entgegengerichtete Warmeausdehnungen aufweisen, sind thermisch
induzierte Eigenspannungen nicht zu vermeiden. Nicht nur der resultierende WAK
des Verbundwerkstoffes wird von dieser WAK-Differenz beeinflusst; die induzierte
plastische Verformung kann die Festigkeit, die Elastizitat und die Warmeleitfahigkeit
des Werkstoffs reduzieren [184]. Die Unterschiede in der Ausdehnung kdnnen
aulRerdem zu Problemen wie Rissbildung, Kontaktverlust und Bruch im Bereich der
Korngrenzen fiihren [106]. Um Verbundwerkstoffe sicher in Anwendungen zu
bringen, muss folglich den Eigenspannungen die entsprechende Aufmerksamkeit
gewidmet werden.

Ohne Rucksicht auf die Umgebungsbedingungen ist die GroéRenordnung der
Eigenspannungen in Verbundstrukturen von vier Parametern abhangig: die
Temperaturdifferenz, die WAK der Komponenten eines Verbundwerkstoffs, die
Elastizitatsmoduln der Komponenten und die Volumenanteile der Komponenten
[185].

Eines der einfachsten Modelle zur Beurteilung von Eigenspannungen in Keramiken
und Glaskeramiken ist das Model von Selsing [186]. Dabei wird angenommen, dass
Einschlisse sphéarisch und isotropisch in der Matrix verteilt sind und dass sich die sie
umgebenden Spannungsfelder nicht Uberlappen, was nur bei niedrigen Volumen-
anteilen einer zweiten Komponente (<10 %) mdoglich ist. Die Spannungen lassen sich
dann nach der folgenden Gleichung berechnen, (Gl. 3.22):

1+v,y,
2Em

-1
Otherm = BadT |22 + (1 - 2v,) /B, | (3.22),
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wobei Aa der Unterschied zwischen den WAK der beiden Phasen darstellt, AT ist der
Kuhlbereich und E und v sind der Elastizitdtsmodul und die Poissonzahl von Matrix-
(Index m) und verstarkender (Index p) Phase.

Bei partikelverstarkten Verbundwerkstoffen kommt es unter dem Einfluss von
Eigenspannungen zu Mikrorissbildung. Das Modell von Selsing [186] beschreibt dazu
zwei mogliche Rissausbreitungsmodi:

1. Wenn der WAK des Flillstoffes gréf3er als derjenige WAK der Matrix ist,
entstehen in der Matrix radiale Zugspannungen und tangentiale Druck-
spannungen. Der Riss verlauft bei diesem Beanspruchungsbild am Fullstoff-
partikel vorbei.

2. Wenn Druckeigenspannungen am Fullstoffpartikel entstehen, entwickeln sich
in der Matrix radiale Druckspannungen und tangentiale Zugspannungen. Der
sich ausbereitende Riss ist dann in der Matrix dem Partikel entgegen ausge-
richtet und seine Ausbreitung kann einen Bruch des Partikels verursachen
[187].

In faserverstarkten Verbundwerkstoffen beeinflussen Normalspannungen die
Faser/Matrix-Grenzflachenenthaftung und einen damit einhergehenden
Faserauszug, der den am haufigsten auftretenden Versagensmechanismus darstellt.
In Laminaten konnen Eigenspannungen die Entstehung von Mikrorissen
verursachen. Diese entwickeln sich in  den Querrissen innerhalb der
Laminatschichten, die als Initiierungspunkte fur eine Delamination dienen und zum
endgultigen Versagen eines solchen Bauteils fuhren konnen. AuRerdem kénnen die
unterschiedlichen Werte der Eigenspannungen zwischen 0° und 90° auch eine
Delamination der Schichten eines Kreuzlagenlaminates auslésen [181].

Zusammenfassend wird festgehalten, dass der Beitrag der Eigenspannungen zum
allgemeinen Spannungsprofil eines Bauteils nicht vernachlassigt werden darf. Daraus
wirden unabhangig von der Art des Verbundwerkstoffs oder des Werkstoffverbundes
mangelhafte Beurteilungen der Gesamtbeanspruchungsprofile und somit ein
grolReres Versagensrisiko des Werkstoffs resultieren. In der folgenden Beschreibung
liegt der Fokus auf partikelhaltigen Verbundwerkstoffen, wie sie in dieser Arbeit
untersucht wurden.

3.6.3. Modellkonfiguration in ABAQUS/CAE
Die FE-Modellierung der NTE-Verbundwerkstoffe, die in dieser Arbeit untersucht
wurden, erfolgte mittels des Softwarepakets ABAQUS/CAE 6.14 (Simulia Inc.,
France).

Zur Simulation der Eigenspannungen in partikelverstarkten Verbundwerkstoffen
wurden bereits mehrere Modelle beschrieben, die die reale Werkstoffstruktur
vereinfacht darstellen [188—190]. In dieser Arbeit wurde ein Modell mit einem und ein
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Modell mit drei (1,5%x2) in der Matrix eingebetteten Teilchen genutzt, wie dies in [3] fur
FE-Modellierungen der Prozesse auf der Interphase eines Komposits unter Variation
von Eigenschaften des Fillstoffes bereits demonstriert wurde. Dabei wurden der
WAK, die Poissonzahl und der Elastizitatsmodul variiert.

Die eingesetzten FE-Modelle umfassen ein oder drei spharische Partikel in einer
zylindrischen Matrix. Dabei zeigt sich fur die Geometrie und Belastung des zu unter-
suchenden Gebildes eine solche Symmetrie, wodurch nur ein Viertel dieses
Konstrukts bearbeitet werden muss (

Abbildung 3.3). Der resultierende, zweidimensionale Ausschnitt wird durch Rotation
um eine definierte Achse in ein dreidimensionales Model umgewandelt. Durch den
Aufbau eines solchen axialsymmetrischen Models kann die Bearbeitungs- und
Rechenzeit signifikant verkirzt werden [177]. Auf der unteren Seite des Models
wurde die Symmetrie entlang der y-Achse bestimmt. Die Matrix war hinreichend
grol3, so dass das gesamte Spannungsfeld dargestellt werden konnte. An den
Seiten, an denen keine Symmetriebedingungen definiert wurden, war die Starr-
korperverdrehung verhindert.

! 0,3

A

Abbildung 3.3 Schematische Darstellung des Multipartikel-Models

Es wurden zwei Partikel mit einem Durchmesser von 200 um und 50 um untersucht.
Anhand dieser Variation sollte herausgefunden werden, ob das Modell der Einfluss
der Fullstoffgrof3e wiedergibt. Die Partikeldurchmesser beziehen sich auf zwel
Versuchsreihen der Verbundwerkstoffe des LAS-Systems mit grof3eren und kleineren
Partikeln, vgl. Abschnitt 3.2.1.
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Das Modell mit drei Partikeln wurde erstellt, um den Einfluss der Volumenfraktion des
Fullstoffes auf die entstehenden Eigenspannungen zu erfassen. Die Volumenfraktion
wurde durch die Variation des Abstandes zwischen den Partikeln idealisiert
dargestellt. Der mittlere Abstand d zwischen den benachbarten Partikeln mit dem
Durchmesser r ist gemafR Gleichung 3.23 abhangig von der Volumenfraktion Vi [191]:

d =r[(4n/3v,)"" - 2] (3.29).

In Tabelle 3.7 sind die berechneten mittleren Abstande fir die zwei untersuchten
Partikeldurchmesser angegeben.

Tabelle 3.7 Mittlerer Partikelabstand geordnet nach Partikeldurchmesser

Volumenanteil Mittlerer Abstand bei Partikeldurchmesser, um
des Fullstoffs Partikel mit d=50 pm Partikel mit d=200 pum
0,1 37 147

0,2 19 76

0,3 10 41

0,4 3 19

0,5 1 3

Alle genutzten Werkstoffeigenschaften sind in Tabelle 3.8 zusammengefasst. Dabei
handelt es sich um Ergebnisse, die im Rahmen dieser Arbeit entstanden sind und
erganzend um Literaturwerte. Wurden Letztgenannte eingesetzt, sind diese mit
Quellenangaben  versehen. Es wurde versucht, die Eigenschaften
temperaturabhédngig zu verwenden, jedoch existiert fiur eine Vielzahl von
Eigenschaften keine entsprechende Information. Bei Silres MK wurden die
Eigenschaften nach Pyrolyse bei 1000 °C in Argon verwendet. Dabei wurde
angenommen, dass sich die Eigenschaften, wenn fir zwei Temperaturen bekannt,
zwischen den angegebenen Punkten linear andern. Bei SiC wurden die
Eigenschaften von gesintertem Siliciumcarbid (SSIC) herangezogen.

Tabelle 3.8 Fur die FE-Modellierung herangezogene Werkstoffeigenschaften

Eigenschaften B-Eukryptit ZrW,0g SiC (SSiC) [6] Silres MK

Dichte, g.cm™ 2,360 5,100 3,150 2,410 [192]
E-Modul, -10° Pa

25 °C 33 [29] 104 [193] 430 70 [194]
100 °C 42 70

200 °C 60 70




Experimentelle Durchfiihrung

61

Eigenschaften B-Eukryptit ZrW,0g SiC (SSiC) [6] Silres MK
300 °C 79 72
400 °C 97 71
500 °C 114 72
600 °C 133 72
700 °C 104 73
800 °C 72 73
Poissonzahl 0,33 [29] 0,3 [193] 0,14 0,11 [195]
WAK, 1076 K™
100 °C -3,55 1,76
200 °C -13,31 4,57
300 °C -7,42 4,35
400 °C -9,25 -6,4 3,96
500 °C -5,24 3,72
600 °C -5,05 3,52
700 °C -4,69
800 °C -8,36 3,26 [194]
1000 °C -7,24 4,3
Warmekapazitat,
J-kg™-K™
25 °C 917 341 [196] 750 837 [197]
100 °C 984
200 °C 1107
300 °C 1187
400 °C 1249
500 °C 1295
600 °C 1296
700 °C 1286
800 °C 1275
Warmeleitfahig-
keit, W-m™.K™
25 °C 0,738 0,51 [196] 0,120 0,5[197]
100 °C 0,673
200 °C 0,651
300 °C 0,632
400 °C 0,626
500 °C 0,587
600 °C 0,684
700 °C 0,752
800 °C 0,764
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Die FE-Modellierung wurde mit dem Elemententyp CAX4 T durchgefihrt [198]. Die
ElementgroRe wurde bei den Modellreihen mit unterschiedlichen Partikeldurch-
messern gleich gehalten, um diesen Einflussfaktor beim Vergleich der Ergebnisse
auszuschliel3en.

Die Eigenspannungen wurden fir je zwei Temperaturbereiche der Abkuhlung
berechnet: a) von 1000 °C bis 20 °C und b) von 800 °C bis 25 °C. Aufgrund der
geringen Abmessungen des Modells wurde angenommen, dass sich der betrachtete
Korper gleichméaRig abkihlt und keine Temperaturgradienten wahrend des Abkuhl-
prozesses entstehen. Diese Vereinfachung schliel3t auch den Einfluss der
Abklhlgeschwindigkeit aus.
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4. Ergebnisse

4.1. Herstellung der NTE-Fillstoffe
4.1.1. Eigenschaften des B-Eukryptits

Einfluss des Syntheseweges und der Kalzinationstemperatur auf die
Phasenzusammensetzung

In diesem Abschnitt werden die Zusammenhéange zwischen der Warmebehandlung
und der daraus resultierenden Phasenzusammensetzung des Systems Li,O-SiO,-
Al,O3 diskutiert.

Die Thermogramme des gemischten und bei Raumtemperatur getrockneten FKS-
Pulvers liefern Hinweise auf die unterschiedlichen Stadien der thermischen
Umwandlung, Abbildung 4.1. Zwischen 220 °C und 300 °C tritt ein Masseverlust von
13,7 % auf, der aufgrund des endothermen Charakters des zughdrigen DTA-Peaks
der Wasserabspaltung von Aluminiumhydroxid zugeschrieben werden kann, (Gl. 4.1
[199)):

Al(OH)3 — A|203 + Hzo (41)

Die erste Stufe der Reaktionsfolge, die zur Bildung des B-Eukryptits fuhrt, beginnt bei
etwa 500 °C und ist die Folge der Wechselwirkungen der einkomponentigen
Ausgangsoxide (SiO, und Al,O3) mit Li,COs;, die in der Bildung der bindren Oxide
resultieren (Li,Si,Os, LiAlsOg, Li,SiO3). Die ersten Reaktionen (4.2, 4.3), die als
endotherme Peaks bei 507 °C in der DTA-Kurve zu erkennen sind, kdnnen auf die
Reaktionen von Li,CO3; mit SiO, zurtickgefuihrt werden. Nach [187] wurde bereits
nach Warmebehandlung bei 585 °C Li,SiO; als erstes Reaktionsprodukt
nachgewiesen.

Der Masseverlust beim Aufheizen in diesem Temperaturbereich kann in zwei Stadien
unterteilt werden und betragt 6,4 % zwischen 320 °C und 550 °C und 8,8 % im
weiteren Verlauf bis 730 °C. In diesem Temperaturbereich schmilzt Li,CO3; und
reagiert nach den Reaktionsgleichungen (Gl. 4.2) bis (Gl. 4.7) unter CO,-Freisetzung
mit den Ausgangsoxiden zu LiAlI;Og. Die Verbreiterung des endothermen Signals
kann durch die Uberlagerung unterschiedlicher Festkorperreaktionen erklart werden.

LizCO3 + 2 S|02 — LizSi205 + COZ (g) (42),
LizCO3 + S|OZ — L|ZS|03 + COZ (g) (43)|
LizCO3 — L|ZO + COZ (g) (44),

L|20 + 2 S|OZ — LizSizOs (45),
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und
L|20 +5 A|203 — 2 L|A|508 (47)

Das Schmelzen von Li,CO; bei 714 °C ist im Thermogramm in Abbildung 4.1 als
endothermer Peak ausgewiesen. Damit ist der Masseverlust im System abge-

schlossen und betragt insgesamt 29 %. Bei weiterer Temperaturzunahme bleibt die
Probenmasse konstant.
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Abbildung 4.1 Thermogramm der thermoanalytischen Untersuchungen des
Pulverprecursors fur die Festkorpersynthese des RB-Eukryptit (FKS).

Aus den Rontgendiffraktogrammen in Abbildung 4.2 wird ersichtlich, dass die zweite
Stufe der Reaktionsfolge, namlich die Bildung der terndren Oxide aus den binédren
Komponenten, bereits bei Temperaturen unterhalb von 700 °C beginnt. Die
gebildeten Phasen des Li,CO3:Al,03:Si0O,-Systems sind der B-Eukryptit-
Mischkristallstruktur zuzuordnen; ihre Zusammensetzung entspricht den Summen-
formeln LiAISi,O¢ und Li;Al;Si;00,. Bei 900 °C bildet sich eine geringe Menge des [3-
Eukryptit-Mischkristalls. Die sprungartige Zunahme des B-Eukryptit-Anteils nach
1000 °C ist auf die Reaktion zwischen den vorhandenen Produkten wie unter (Gl.
4.8) bis (Gl. 4.10) formuliert, zurtickzuftihren [155]:

3/5 SiO, + 2/5 Li,SiO3; + 1/5 LiAlsOg — LIAISIO, (4.8),
1/5 SiO, + 2/5 Li,Si,Os + 1/5 LiAlsOg — LiAISIO, (4.9),
3/8 LiAlSi,O¢ + 1/4 Li,SiO3 + 1/8 LiAlsOg — LiAISIO, (4.10).

Diese Reaktionen spiegeln sich in dem bei 981 °C auftretenden, endothermen Peak
wider, vgl. Abbildung 4.1. Die abschlieRende Reaktion umfasst die Bildung von
LIAISIO, aus den verbliebenen Mengen an Li,SiO; und LiAlsOg und liegt zwischen
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1000 °C und 1100°C. Spuren nicht umgesetzter Edukte wurden als
Verunreinigungen bis zu einer Kalzinationstemperatur von 1300 °C beobachtet.

Anderungen der Phasenzusammensetzung als Funktion der Kalzinationstemperatur
wurden mittels Pulver-Rontgendiffraktometrie ermittelt und mittels Rietveld-Analyse
ausgewertet. Die Rontgendiffraktogramme sind im Anhang A.ll.a, Abbildung A.1
dargestellt. Die Phasenquantifizierung bei entsprechenden Kalzinationstemperaturen
ist in Abbildung 4.2 dargestellt.
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Abbildung 4.2 Quantitative Phasenzusammensetzung der FKS-Proben nach
Kalzination im Temperaturbereich von 700 °C— 1300 °C.

Die Thermogramme der nasschemisch synthetisierten Pulver unterscheiden sich
deutlich von denen der oben dargestellten, festkérperchemisch hergestellten Pulver
(Abbildung 4.3). Die erste Stufe der TG-Kurve tritt bereits in einem Temperatur-
intervall von 50 °C bis 120 °C auf und der zugehdrige Masseverlust betragt 15,6 %.
Dieser Prozess geht mit einem zwischen Raumtemperatur und 140 °C auftretenden
DTA-Peak einher. Dieses Signal weist auf den Verlust von absorbiertem Wasser hin.

Ein weiterer Masseverlust von 26,5 % tritt zwischen 140 °C und 370 °C auf und wird
ebenfalls von einem endothermen Signal begleitet, das vermutlich mit der Desorption
organischer Komponenten aus Mikroporen des Xerogels verbunden ist; in der
Literatur wird ein schwach exothermer Peak bei 302 °C mit der Zersetzung der Li-
und Al-Formiate erklart. Das Verhalten im Temperaturbereich von 300 °C bis 600 °C
ist durch Kristallisation von Nebenphasen gepragt. Die Peakverbreiterung deutet auf
die Uberlagerung zugehoriger Reaktionen hin.
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Die letzte Stufe der Masseabnahme betragt 9,8 % und ist bei 550 °C abgeschlossen.
Bei weiterer Temperaturerh6hung bleibt die Masse konstant. Der gesamte Masse-
verlust bei der Sol-Gel-Synthese Uberschreitet den Masseverlust der Festkorper-
synthese deutlich und betragt 52,5 %.
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Abbildung 4.3 Thermogramm der thermoanalytischen Untersuchungen des
PulverPrecursors fur die Sol-Gel-Synthese von B-Eukryptit.

Das exotherme Signal bei 670 °C wurde der Kristallisation des Zielproduktes B-
Eukryptit zugeordnet.

Aus den XRD-Aufnahmen (Anhang A.ll.a, Abbildung A.2) wird deutlich, dass ein
grolRer Anteil der y-Form des Eukryptits bis 700 °C kristallisiert. Diese Phase ist bis
1100 °C stabil und wurde nach Kalzination bei 1300 °C nicht mehr gefunden.

Auch in ihrer qualitativen und quantitativen Phasenzusammensetzung sind bei den
nasschemischen Produkten deutliche Unterschiede zu den FKS-Pulvern erkennbar
(Abbildung 4.4). Bereits nach Kalzination bei 700 °C dominiert die kristalline Phase,
die dem B-Eukryptit zugeordnet wurde. Als Nebenphasen wurden y-Eukryptit und
LiAlsOg nachgewiesen. Der Anteil der metastabilen y-Phase nahm mit steigender
Kalzinationstemperatur ab, jedoch war diese, anders als in der Literatur, bei der die
y — B Umwandlung bei 1000 °C festgestellt wurde [155], in kleinen Mengen auch
nach Kalzination bei 1100 °C nachweisbar. Die Anwesenheit der y-Phase oberhalb
der berichteten Stabilitdtstemperatur weist auf die Abweichung der Li:Al:Si Stdchio-
metrie hin: im Eukryptit ist ein Uberschuss an Si vorhanden [155]. Nach Kalzination
bei 1300 °C sind nur Reflexe von LiAlsOg mit geringer Intensitat identifizierbar.
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Abbildung 4.4 Quantitative Phasenzusammensetzung der Proben aus der Sol-Gel-
Synthese nach Kalzination im Temperaturbereich von 800 — 1300 °C.

Die Dichteanderungen mit zunehmender Temperatur der Proben beider
Probenserien (FKS und SGS) zeigen einen unterschiedlichen Verlauf, siehe
Tabelle 4.1. Wahrend die Dichtewerte nach Kalzination bei 1100°C und 1300 °C bei
beiden Probenserien gut tbereinstimmen, nimmt die Dichte bei den FKS-Produkten
von 700 °C bis 1000 °C ab; bei den SGS-Produkten bleibt sie hingegen annéhernd
konstant. Die Unterschiede dieses Verhaltens wurden auf die Produktzusammen-
setzung zurlckgefuhrt (SGS: 70 Ma.-% B-Eukryptit bei 700 °C; FKS: noch kein B-
Eukryptit bei 700 °C) und stimmen mit Literaturdaten sehr gut Uberein [155]. Die
Dichten der Nebenphasen, die alle héher sind als die Dichte des B-Eukryptit, sind
Tabelle 4.2 zu entnehmen.

Tabelle 4.1 Pyknometrisch ermittelte Dichten der FKS- und SGS-Pulver nach
Kalzination bei unterschiedlichen Temperaturen

Temperatur (°C) Dichte (g-cm™)
Festkorpersynthese Sol-Gel-Synthese

700 3,03 2,37
800 2,92 2,35
900 2,75 2,29
1000 2,561 k. A.
1100 2,38 2,35
1300 2,36 2,38
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Mit ihrer Umwandlung in die Zielphase erfahrt das FKS-Pulvergemisch im
beschriebenen Temperaturbereich einen Dichtertickgang. Die Dichtewerte der
einzelnen Phasen wurden Datenblattern von XRD-Datenbanken entnommen, siehe
Tabelle 4.2 [200;201].

Tabelle 4.2 Dichten der Nebenphasen der R-Eukryptit-Synthesen

Mineral bzw. Phase Dichte (g-cm™) Datenblatt Nr.
Y-LiAISIiO, k. A -

Lio.1Alp1Si1.904 2,61 96-900-2384
Lio.sAlogSi1 204 2,40 96-900-2380
Li,Si,Os 2,50 96-900-7748
LiAlISi»O¢ 2,40 96-900-8153
LiAlsOg 3,63 ICSD 083016
Li,SiO3 2,54 ICSD 000853

Variation der Gitterkonstanten

Wie in Abschnitt 2.2.2 erwahnt, kann fir die strukturelle Charakterisierung des [3-
Eukryptit das Verhaltnis der Gitterkonstanten a/c herangezogen werden. Daraus
ergeben sich die Schlussfolgerungen zum Ordnungsgrad der Struktur und die
chemische Zusammensetzung der resultierenden Phase. In Tabelle 4.3 sind die mit
Hilfe des Programms Topas (vgl. Abschn. 3.5.4) bestimmten Gitterparameter und ihr
Verhéltnis entsprechend der Kalzinationstemperatur dargestellt. Die zum Ordnungs-
typ Il gehérenden Zellparameter wurden verdoppelt. Zum Vergleich sind auch die
Literaturwerte aufgelistet.

Tabelle 4.3 Gitterparameter von festkdrperchemisch hergestelltem B-Eukryptit als
Funktion der Kalzinationstemperatur

Kalzinationstemperatur (°C) Gitterparameter (A) Zellvolumen
2a c 2alc (A3)

900 10,4659 10,9567 0,955 1041,90
1000 10,5076 11,0945 0,947 1060,84
1100 10,5035 11,1862 0,939 1068,75
1300 10,5054 11,1908 0,939 1069,58
Vergleichswerte [52]:

Li;xAl; xSi14xO4 (X=0) 10,4971 11,19513 0,938 1068,28
Li;-xAl;xSi14xO4 (x=0,2) 10,4949 10,9650 0,958 1045,88
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Die Gitterparameter verandern sich signifikant mit der Kalzinationstemperatur und
zeigen bei hoheren Temperaturen deutlich bessere Uberstimmung mit den
Literaturwerten.

Fur die Abweichungen der Gitterkonstanten von den typischen Werten eines
geordneten B-LIAISIO, werden bislang zwei moégliche Ursachen genannt:

1. Diese Schwankungen kénnen als Hinweis auf ablaufende Ordnung-Unordnungs-
phanomene betrachtet werden.

2. Die Substitution von AIR* gegen Si** in der Mischkristallreihe Li;_xAl;_xSi,.xO, bei
0 < x < 0,4 kann eine weitere Ursache der Abweichung der Gitterkonstanten
darstellen. Mittels des angegebenen a/c-Verhdltnisses lassen sich die ange-
gebenen Effekte kaum unterscheiden, da die Rontgenstrahlen-Streufaktoren von
ABB* und Si** ahnlich hoch sind und die Streustarke von Li* hingegen klein ist
[56;155]. Somit kdénnen die Abweichungen der Zusammensetzungen durch
Verfeinerung der Besetzungsfaktoren nicht hinreichend genau bestimmt werden.
Dennoch erlaubt die nahere Untersuchung der Gitterkonstantenanderung,
Aussagen Uber die Eigenschaften des synthetisierten Produktes zu treffen.

Die Gitterparameter des durch die Sol-Gel-Synthese hergestellten B-Eukryptits
deuten darauf hin, dass sich die Zielphase bei diesem Syntheseverfahren nach
Warmebehandlung bei 700 °C ausbildet (vgl. Tabelle 4.4). Weitere Anderungen der
Gitterparameter sind weniger stark ausgepragt als bei der Festkorpersynthese.

Tabelle 4.4 Gitterparameter nasschemisch hergestellter B-Eukryptit-Proben als
Funktion ihrer Kalzinationstemperatur.

Kalzinationstemperatur Gitterparameter (A) Zellvolumen
(°C) 2a c 2alc (A3)

700 10,4910 10,9418 0,959 1042,94
800 10,4974 10,9946 0,955 1049,23
900 10,5084 11,0266 0,953 1054,91
1100 10,5078 11,0471 0,951 1056,32
1300 10,4992 11,0707 0,948 1056,85
Vergleichswerte [52]:

Li; _xAl;xSi1.xO4 (x=0) 10,4971 11,19513 0,938 1068,28
Li;—xAl;xSi14xO4 (x=0,2) 10,4949 10,9650 0,958 1045,88

In Abbildung 4.5 sind die a- und c-Gitterkonstanten des B-Eukryptits dargestellt; die
Anpassungskurven der Gitterparameter dienen der visuellen Verfolgung des
Verlaufs. Die Kalzinationstemperatur hat offensichtlich einen wirksamen Einfluss auf
die Gitterparameter. Besonders ausgepragt ist diese Wirkung beim FKS-Pulver. Die
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c-Konstante zeigt eine stetige Zunahme von 900 °C bis 1100 °C und bleibt bei
weiterer Temperaturerhbhung nahezu konstant. Wahrenddessen zeigt die a-
Konstante eine deutliche Vergro3erung zwischen 900 °C und 1000 °C und keine
merklichen Verdnderungen bei hoheren Temperaturen. Diese gleichzeitige
Konstantenanderung lasst zwischen 900 °C und 1000 °C eine ,Mischkristallbildung®
im System Li;_xAl; _xSi;4xO, - SIO, im Sinne eines vermehrten SiO,-Einbaus in den B-
Eukryptit vermuten. Ware die Veranderung der Gitterkonstanten auf den Ubergang
von einer ungeordneten zu einer geordneten Strukturvariante zuriickzufuihren, sollte
die Zunahme der c-Konstanten von einem unveranderten Wert der a-Konstante
begleitet sein [155]. Dieses Verhalten ist tatsachlich in den Gitterparametern des
SGS-Pulvers zu beobachten. Die Vergroferung der c-Konstante ist wenig
ausgepragt und es kommt zu keiner gleichzeitig auftretenden, signifikanten Anderung
auf der a-Achse. Die Gitterkonstanten weisen eher auf einen héheren Unordnungs-
grad im Vergleich zur durch FKS synthetisierten Substanz hin, der zu hoéheren
Temperaturen hin abnimmt.

10,52 11,4 10,52 11,4
[ L] L]
111,3
10,50 : e ws0{ .
—~ —~ —
< <L - <
11,27 11,2
) o O [}
210,48 @ %10,4& %
[&] Q
D nig < nlg
CIB . (1) © [] (&)
10,46 - = a-Achse 10,46 - o
= c-Achse '? = a-Achse
" = c¢-Achse
10,44 x x x x x 10,9 10,44 +— , , , , : —110,9
900 1000 1100 1200 1300 700 800 900 1000 1100 1200 1300
Kalzinationstemperatur (°C) Kalzinationstemperatur (°C)

Abbildung 4.5 Réntgenographisch ermittelte a- und c-Gitterkonstanten von -
Eukryptits als Funktion der Kalzinationstemperatur: links — FKS; rechts — SGS

Partikelmorphologie und -grifSe

Der Einfluss der Herstellungsmethoden und der Kalzinationstemperatur auf die
Formbildung und Wachstumsgeschwindigkeit der Teilchen wurde mithilfe von
Partikelgrélienmessungen bewertet. Die Ergebnisse — mittlere TeilchengrofRe ds,
(dynamischer Lichtstreuung) und spezifische Oberflache (Stickstoff-Tieftemperatur-
sorptionsmessungen) — der R-Eukryptit-Partikelgrol3enverteilung der SGS- und der
FKS-Pulver sind in Tabelle 4.5 zusammengestellt. Synthesebedingte Morphologie-
unterschiede zwischen SGS- und FKS-Pulvern sind REM-Aufnahmen in
Abbildung 4.6 zu entnehmen.
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Tabelle 4.5 Partikelgré3enverteilung ds, und spezifische Oberflache As,v von [3-
Eukryptit aus der SGS- und der FKS-Synthese

Kalzinationstemperatur >G5 FRS
dso (UM) | Asy(m2g™) | dso(um) | Asyv(mzg™)

Unbehandelt - - 7,69 0,33
700 °C 169,93 0,13 9,29 0,29
800 °C 133,28 0,17 8,09 0,33
900 °C 142,20 0,15 - -
1100 °C 137,38 0,12 31,35 0,11
1300 °C 149,41 0,10 76,50 0,06

bbildung 4 REM-Aufnahme der bei 700 °C behandelten Pulver: links — SS;
rechts - FKS

Im Allgemeinen wiesen die FKS-Pulver kleinere TeilchengroRen als die SGS-Pulver
bei allen Kalzinationstemperaturen auf. Das Partikelwachstum mit zunehmender
Temperatur war jedoch beim FKS-Pulver deutlicher als beim SGS-Pulver
ausgepragt. Die mittlere TeilchengroRe verzehnfachte sich bei Erhdhung der
Synthesetemperatur von 700 °C auf 1300 °C. Dabei erfolgte die Zunahme der
TeilchengroRe erst bei Temperaturen oberhalb von 800 °C; eine 4-stindige Halte-
dauer bei 800 °C verursachte kaum merkliches Partikelwachstum. Zur lllustration
sind REM-Aufnahmen von Partikeln der FK- und der SG-Synthese nach thermischer
Behandlung bei 700 °C in Abbildung 4.6 dargestellt.

Das SGS-Pulver zeigte hingegen ein anderes Verhalten: Nach einer ersten
GrolRenabnahme wahrend des zweiten Kalzinationsschritts bei 800 °C wurden nach
weiterer Warmebehandlung bei hoheren Temperaturen nur geringfiigige Groéf3en-
schwankungen registriert; die TeilchengroRe blieb nahezu unverandert. Im Unter-
schied zur FK-Synthese hatte sich bei der SGS ein grol3er Anteil der Zielphase
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bereits bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen (<800 °C) gebildet. Die
Ursachen daflr sind auf die unterschiedlichen Syntheserouten zurtickzuftihren; die
Ursachen fiur das unterschiedliche Verhalten beim Partikelwachstum bleiben
zundchst ungeklart und sollten in weiterfuhrenden Untersuchungen detaillierter
erforscht werden.

Die spezifische Oberflache verringert sich bei den Pulvern aus beiden Synthese-
routen gleichermaf3en mit zunehmender Temperatur. Obwohl die FKS-Partikel eine
kleinere Teilchengrdl3e als die nasschemisch hergestellten Partikel aufwiesen, war
die spezifische Oberflache beider Pulver nach der Kalzination bei 1100 °C
vergleichbar gro3. Nach Kalzination bei 1300°C war der dso-Wert beim SGS-Pulver
sogar doppelt so grol3 wie der der FKS-Pulver, siehe Tabelle 4.5.

Aus den Ergebnissen der Thermoanalyse, vgl. Abbildung 4.1, wird deutlich, dass ein
groBer Anteil der Nebenphasen im FKS-Pulver im Temperaturbereich zwischen
400 °C und 800 °C zerfallt und dadurch die Bildung einer hohen spezifischen Ober-
flache nach der Kalzination unterstitzt. Nach Ausbildung des 3-Eukryptits erfolgt eine
partielle Versinterung der Priméarpartikel, was in einer Abnahme der spezifischen
Oberflache resultiert. Dieser Effekt wurde auch bei SGS-Pulvern beobachtet. Jedoch
nahm die TeilchengrofRe starker zu bzw. die spezifische Oberflache starker ab, als
bei den FKS-Pulvern. Als Ursache wurde zunachst synthesebedingt eine initial
deutlich kleinere Partikelgro3e, mit der eine hohere Sinteraktivitat einhergeht,
angenommen.

REM-Aufnahmen belegen diese quantitativen Unterschiede: Fur das SGS-Pulver ist
die Versinterung der Kkleineren Partikeln mit der Oberflache eines bereits
gewachsenen Agglomerats typisch. Bei héheren Kalzinationstemperaturen sintern
die Primarpartikel zusammen und glatten dadurch die Agglomeratoberflache
(Abbildung 4.7).

Die SGS-Partikel zeichnen sich aul3erdem durch verschiedene Oberflachendefekte
wie Poren und Risse aus (Abbildung 4.7 unten). Ihr Auftreten ist unabhangig von der
Warmebehandlungstemperatur und ist fur die nasschemisch hergestellten Pulver
typisch. Als Ursache wurden die Abgabe organischer Bestandteile des Precursors
und die damit einhergehende Volumenanderung wahrend der Pulversynthese ange-
nommen.
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1100 °C

[ / < )

Abbildung 4.7 REM-Aufnahmen des SGS-Pulvers nach unterschiedlichen
Kalzinationstemperaturen.

Die Primarpartikel des FKS-Pulvers ohne und bei Warmebehandlung mit niedrigen
Temperaturen zeigen nur einen geringen Sintergrad. Die verzweigte Struktur der
Teilchen und die durch eine groRe Korngrenzenzahl verlangerten Diffusionswege
verhinderten vermutlich die Agglomeratbildung aus Priméarpartikeln. Aus REM-
Aufnahmen (Abbildung 4.8) wird ersichtlich, dass die temperaturbedingte Anderung
der Morphologie der FKS-Pulver deutlich starker ausgepréagt ist, als bei den SGS-
Pulvern.
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1100 °C 1300 °C

30 by

Abbildung 4.8 REM-Aufnahmen des FKS-Pulvers nach Kalzination bei
unterschiedlichen Temperaturen.

4.1.2. Warmedehnung der R-Eukryptite

Temperaturabhdngige XRD Messungen

Die Messungen des thermischen Verhaltens der Elementarzellenparameter beider
Probenserien zeigten tendenziell gute Ubereinstimmung mit bisherigen Arbeiten
[202]. Wahrend die Werte entlang der a-Achse mit zunehmender Temperatur eine
stetige Zunahme aufweisen, kontrahiert die Elementarzelle entlang der c-Achse. Das
gesamte Volumen zeigt dabei nur eine geringfiigige, temperaturabhangige Anderung
(Abbildung 4.9).
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Abbildung 4.9 Anderung der Gitterparameter a und ¢ sowie des EZ-Volumens von -
Eukryptit als Funktion der Temperatur: oben — FKS-Pulver; unten — SGS-Pulver.

Das Elementarzellenvolumen kontrahiert bei Erwarmung bis auf 350 °C und nimmt
bei weiterer Temperaturerhbhung bis 600 °C wieder zu. Dieses Verhalten resultiert
aus dem geringfigig negativen WAK im Temperaturbereich von 50 °C bis 600 °C,
der bei Pulvern aus beiden Syntheseverfahren gleichermaRen -0,46-107¢ K™ betragt.
Dieser Wert zeigt eine gute Ubereinstimmung mit Literaturwerten, die zwischen -
0,4-107¢ K™ [60] und -0,61-107¢ K™" liegen [52]. Trotz gleicher Volumenausdehnungs-
koeffizienten unterscheiden sich die einzelnen Ausdehnungskoeffizienten entlang der
Achsen voneinander: Entlang der c-Achse wurde ein Wert von 5,58-107° K™ fir SGS
und 7,54-107¢ K™ fur FKS-Pulver gemessen; entlang der a-Achse betrug der Wert fir
das SGS-Pulver -11,6-10"°K™ SGS und fir das FKS-Pulver -15,5-107¢ K™'. Das
SGS-Pulver zeigte eine geringe Abweichung der Gitterkonstanten, die Gitter-
konstanten des FKS-Pulvers stimmten jedoch gut mit den Werten fir den stéchio-
metrischen B-Eukryptit Uberein [202]: 7,26-107° K™ bzw. -16,35-107° K™ entlang der
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a- bzw. der c-Achse. Die a/c Verhaltnisse stimmen ebenfalls gut mit denjenigen aus
der Literatur Uberein (a/ceks: 0,95; al/c aus [52]: 0,94). Die niedrigeren
Gitterparameter beim nasschemisch hergestellten B-LIAISIO, und das groRRere a/c
Verhaltnis, weisen, wie bereits oben angedeutet, auf einen niedrigeren Ordnungs-
grad des Produktes hin.

Die Darstellung der relativen Ausdehnung, Abbildung 4.10, veranschaulicht die
(geringen) Abweichungen des Ausdehnungsverhaltens der unterschiedlich herge-
stellten Pulver voneinander. Das SGS-Pulver zeigt zwar eine geringfligig niedrigere
Temperaturabhangigkeit; die Volumendehnung zeigte jedoch keine synthese-
bedingten Unterschiede zwischen beiden Probenserien.
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Abbildung 4.10 Relative Anderung der thermischen Ausdehung von a- und c-Achse
der B-LiAISIO4-Elementarzelle und des resultierenden EZ-Volumens.

Einfluss der Kalzinationstemperatur auf das thermische Verhalten der f3-Eukryptit-
Proben

Da das SGS-Pulver trotz Zugabe von Presshilfsmitteln und Variation der Press-
parameter sich nicht zu messbaren Formkérpern verpressen liel3, sind in diesem
Abschnitt nur die Ergebnisse des FKS-Pulvers dargestellt.

Entsprechend den von der Erh6hung der Kalzinationstemperatur verursachten
Veranderungen der Phasenzusammensetzung wurde auch ein unterschiedliches
thermisches Ausdehnungsverhalten beobachtet (Abbildung 4.11, links). Der Wert der
Warmeausdehnung verringert sich mit Zunahme der Kalzinationstemperatur und erst
nach Warmebehandlung bei 1100 °C zeigt die Probe negative Warmedehnung.
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Abbildung 4.11 Relative Warmedehnung (links) und WAK (rechts) gepresster FKS-
Proben nach verschiedenen Kalzinationstemperaturen.

Beim Vergleich der Warmedehnung der polykristallinen Probe mit der der EZ-
Parameter wurde festgestellt, dass die polykristalline Probe einen niedrigeren WAK-
Wert aufweist. Ein solches Verhalten wurde bereits von Gillery und Bush [202] und
spater von Pelletant [60] beschrieben. Dieser Unterschied wird damit erklart, dass die
Anisotropie der Ausdehnung komplexe Spannungszustande in den einzelnen
Kristalliten hervorruft, die stark genug sind, um Rissbildung zu verursachen. Zudem
fordert die Zunahme der Kristallitgrof3e einen niedrigeren WAK, da mit Wachstum der
B-Eukryptit-Kristallite auch die Neigung zur Rissbildung steigt. Die hdhere
Kalzinationstemperatur kann das Kornwachstum unterstiitzen, wodurch die Gefahr
der Rissbildung erhdht und der niedrigere WAK fiir solche Proben erklarbar wird.

4.1.3. Eigenschaften des Zirkoniumwolframates

Charakterisierung des Precursorpulvers vor der Wirmebehandlung

Die Herstellung des ZrwW,0Og erfolgte aus den Metalloxid-Vorstufen WO3; und ZrO.,
wobei verfahrensbedingt Unterschiede im Reaktionsverlauf erwartet wurden: In der
Sol-Gel-Synthese werden zwar auch (nach den entsprechenden Kalzinations-
schritten) die Ausgangsoxide zur Verfigung gestellt. Deutliche Unterschiede zur
Festkorpersynthese bestehen jedoch in der PartikelgréRe, -morphologie, -oberflache
und deren Kontakt zueinander, was auf Unterschiede in den Reaktivitaten oder sogar
Reaktionswegen schlieBen Il&sst. Die festkdrperchemisch und nasschemisch
erhaltenen Pulver wurden qualitativ und quantitativ mittels XRD charakterisiert. Um
die eingesetzten Massenanteile der Oxide im Precursorpulver zu erfassen, wurde
auch die Dichte gemessen. Diese Messungen zeigen bedeutende Unterschiede in
der Phasenzusammensetzung der untersuchten Materialien, siehe Tabelle 4.6.
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SGS-Pulver nach Auslagern bei 800 °C

Intensitat (rel. E.)
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Abbildung 4.12 Rontgendiffraktogramme der Ausgangspulver fir die ZrwW,Og-
Synthese vor der Warmebehandlung; FKS: nach Mischen in Planetenkugelmunhle;
SGS nach Trocknung des Synthesegels bei 800 °C tber 12 Stunden.

In Abbildung 4.12 sind die Diffraktogramme der SGS- und FKS-Pulver dargestellt.
Wahrend das nasschemisch erhaltene Pulver erwartungsgemaf aus dem ZrO,/WO3-
Gemisch besteht, weist das FKS-Pulver Tungstit (WO5-H,0) als Hauptphase auf.
Das Monohydrat des Wolfram-(VI1)-oxids weist eine orthorhombische Struktur auf und
ist das Produkt der Hydratation, so wie es auch in WO;-haltigen Erzen gefunden wird
[203]. Phasenzusammensetzungen und Dichte beider Pulver sind in Tabelle 4.6
zusammengefasst.

Tabelle 4.6 Phasenzusammensetzungen und die Dichte der Precursorpulver

Phasenanteil (Ma.-%) Dichte,

ZrO, WOs3 WO3-H,0 (g-cm™)
Festkorpersynthese 8 22 70 5,60
Sol-Gel-Synthese 24 73 3 6,93

Mit den theoretischen Dichten der Oxide (pwo, = 7,28 g-cm™ und pzo, = 5,56 g-cm™)
und einem molaren Verhéaltnis dieser von 2:1 sollten die Dichten der bei 800 °C
ausgelagerten Pulver je 6,85 g-cm™ betragen. Die Dichte des SGS-Pulvers stimmt
mit einem Wert von 6,93 g-cm™ gut mit dieser theoretischen Dichte tberein. Die mit
5,60 g-cm™ deutlich niedrigere Dichte des FKS-Pulvers hingegen wurde auf die
Bildung von Tungstit mit pwo.-n.0 = 5,57 g-cm™ zurtickgefihrt.
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Synthese des ZrW;0g4

Teilaspekte der Umwandlungsprozesse der Ausgangsgemische wurden thermo-
analytisch untersucht. Ein Vergleich der Ergebnisse beider Pulver erlaubt es, Unter-
schiede in den Syntheserouten zu identifizieren. Die Ergebnisse fir SGS- und FKS-
ZrW,0Og sind in Abbildung 4.13 dargestellt.
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Abbildung 4.13 Thermogramme des SGS- und FKS-ZrW,Os.

Das durch Kalzination des Lyogels bei 700 °C gewonnene SGS-Pulver zeigt Uber
den gesamten Temperaturverlauf weder einen nennenswerten Masseverlust noch
signifikante DTA-Signale. Dies deutet darauf hin, dass alle ausgangsstoff- und
synthesebedingt enthaltenen Teilkomponenten wie Organika und Wasser durch
Warmebehandlung des Lyogels entfernt wurden und das erhaltene Pulver nur aus
dem Oxidengemisch besteht; dies stimmt auch mit den Ergebnissen der Réntgen-
diffraktometrie Uberein. Im Vergleich dazu wird beim FKS-Pulver bis 300 °C eine
Masseabnahme von etwa 5 % beobachtet, da aus dem Wolframoxid-Hydrat Kristall-
wasser freigesetzt wird. Diese Reaktion schlagt sich im Auftreten eines endothermen
Signals im Verlauf der DTA-Kurve mit Maximum bei etwa 210 °C nieder. Ein Hoch-
temperatur-DTA-Signal um 1100 °C wurde wiederum bei beiden Proben gefunden.
Dieses wurde der ZrW,0g-Bildung zugeordnet, und diese Festkorperreaktion fuhrte
zu keiner weiteren Massednderung [156].

Da mit der langsamen Abkuhlung das Zersetzen des ZrwW,0Og in seine Ausgangs-
oxide einhergeht, konnte in der Abkihlkurve ein exothermes Signal beobachtet
werden.
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Die Ergebnisse der XRD-Messungen zeigten bei allen warmebehandelten Proben
unabhéangig von Syntheseweg und Haltedauer ZrwW,0g als Hauptphase, daneben

geringe Anteile an nicht umgesetzten Ausgangsphasen (Abbildung 4.14).
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Abbildung 4.14 Roéntgendiffraktogramme der ZrwW,0g-Produkte nach Warmebehand-
lung bei 1100 °C Uber 2 Stunden.

Um einen mdoglichen Zusammenhang zwischen der Phasenzusammensetzung des
erhaltenen Werkstoffs und der Kalzinationsdauer aufzuspiren, wurden von losen
Pulvern und von uniaxial zu Formkérpern verpressten und wieder aufgemahlenen
Proben Rietveld-Verfeinerungen nach Warmebehandlung durchgefuhrt. Bei den
verpressten und wieder aufgemahlenen Proben wurde der Einfluss des Kompaktie-
rungsprozesses auf die Phasenzusammensetzung untersucht. Die Ergebnisse sind
in Tabelle 4.7 zusammengefasst.

Tabelle 4.7 Phasenanteile der ZrW,Og-Proben nach unterschiedlichen

Synthesedauern.
Phasenanteil (Ma.-%)
WO3 ZrO; ZrW,0g

2h 2 3 95
Festkorpersynthese 4h 3 3 24

8h 1 3 96

2 h, gepresst 1 2 97

2h 2 2 96
Sol-Gel-Synthese 4 h 3 3 94

2 h, gepresst 4 4 92
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Ein Einfluss der Haltedauer auf die Phasenzusammensetzung uber 2 Stunden
hinaus konnte nicht eindeutig festgestellt werden. Die Restphasenanteile lagen fur
jede Ausgansphase stets unterhalb von 4 Ma.-%. Selbst das 8-stliindige Halten
lieferte kein reines Zirkoniumwolframat. Zunachst wurden diese nur geringfligigen
Unterschiede auf den Abschreckprozess der Proben in flissigem Stickstoff zuriick-
gefuhrt.

Die Elementarzellenparameter der erhaltenen Phasen sind in Tabelle 4.8 dargestellt.
Alle Proben zeigen diesbezuglich gute Ubereinstimmung mit Literaturwerten und
weisen kaum Unterschiede nach Variation der Herstellungsmethode oder Synthese-
dauer auf [204].

Tabelle 4.8 Gitterparameter der ZrW,0Og-Pulver nach unterschiedlichen Synthese-
dauern

a-Achse (A) Volumen (A3)
FKS 2h 9,15504 767,33
FKS 4h 9,15456 767,21
SGS 2h 9,15528 767,39
SGS 4h 9,15539 767,41
Vergleichswerte aus [204] 9,1546 767,2

Partikelmorphologie und -grifie

Ein schneller Reaktionsverlauf kann durch kleinere Priméarpartikel und somit kurze
Diffusionswege unterstitzt werden. Bei der Herstellung des ZrW,Og ist eine
vergleichsweise schnelle Reaktion fir die Produktzusammensetzung wichtig, da
Wolframoxid bei hohen Temperaturen flichtig ist und somit groRere Anteile recht
schnell verdampfen kénnen, bevor es mit Zirkoniumoxid reagiert [32].

Nach Kalzination war die PartikelgroRe des FKS-Pulvers deutlich geringer als die
PartikelgrofRe des SGS-Pulvers. Jedoch stieg die mittlere PartikelgroRe wahrend der
Synthese und war nach 2 h Haltezeit beim FKS-Pulver, geringfugig grof3er als beim
SGS-Pulver (72 pm und 67 pum). Weitere 2 h Kalzination fihrten zu keiner
signifikanten Grol3enzunahme beim FKS-Pulver. Das SGS-Pulver zeigt hingegen ein
verhaltnismaRig geringes Partikelgroflenwachstum nach 2 h und eine deutliche
Zunahme bei weiteren 2 h Haltedauer, siehe Tabelle 4.9.
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Tabelle 4.9 Ergebnisse der Partikelgrofienmessung des nach FK- bzw. SG-Synthese
hergestellten ZrW,0Og vor und nach Kalzination bei 1170 °C uber 2 und 4 Stunden.

Festkorpersynthese Sol-Gel-Synthese
unbehandelt 2h 4 h unbehandelt 2h 4 h
dso (Mm) 54 72 83 54,2 67 103
Asy (m*g™) 5,6 0,3 0,3 0,8 0,3 0,2

Bemerkenswert ist der signifikante Unterschied der spezifischen Oberflache beider
Ausgangspulver. Der deutlich kleinere Wert beim SGS-Pulver wurde auf die
groBeren Partikel und einen moglicherweise engeren Kontakt zurtickgefuhrt. Bei
beiden Pulvern wurde eine signifikante Abnahme der spezifischen Oberflache nur
beim Ubergang von den Oxidgemischen zur Zielphase beobachtet, die Verlangerung
der Haltedauer fiihrte nicht zu wesentlichen Anderungen. REM-Aufnahmen in
Abbildung 4.15 verdeutlichen die Unterschiede der Partikelmorphologie.

Abblldung 4.15 REM Aufnahme des FKS- (Ilnks) und des SGS“ ZrW208 Pulvers
(rechts) nach Kalzination bei 1100 °C Uber 4 Stunden.

4.1.4. Dilatometrische Untersuchungen

Temperaturbedingte Verdnderungen im Rontgendiffraktogramm

Ein Vergleich der Diffraktogramme, die bei verschiedenen Temperaturen aufge-
nommen wurden, bestétigt die in der Literatur beschriebene Strukturumwandlung.
Der Ubergang von a-ZrwW,0g (P2,3) zu B-ZrW,0g (Pa-3) wird von der Ausldéschung
der (111)- und (221)-Reflexe begleitet, was aus Abbildung 4.16 hervorgeht.
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Abbildung 4.16 Anderungen im Pulverdiffraktogramm mit zunehmender Temperatur,
die zur a—f Umwandlung fuhrt.

Die a—f Umwandlung macht sich auch im thermischen Verhalten bemerkbar: So,
wie die (111)- und (221)-Reflexe zwischen 250 °C und 300 °C verschwinden, zeigt
sich im Thermogramm auch eine Abweichung vom linearen Verlauf in diesem
Temperaturbereich. In Abbildung 4.17 ist der relative thermische Ausdehung fir eine
FKS-Pulverprobe dargestellt. Der WAK der SGS-Probe ist geringfugig gréRer, siehe
Tabelle 4.10.
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Abbildung 4.17 Aus XRD-Daten ermittelte relative Ausdehnung der Gitterparameter
des FKS-ZrW,0g nach 4 h Haltedauer bei 1100 °C und Quenchen in Stickstoff.
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Anderung der Elementarzellenparameter spiegeln die strukturellen Veranderungen
zwischen 200 °C und 300 °C deutlich wider. Dieser Temperaturbereich ist deutlich
hoher als der in der Literatur berichtete Temperaturbereich zwischen 160 °C und
180 °C [205].

Tabelle 4.10 Aus XRD-Daten berechnete WAK des a- und 3-ZrwW,0Og als Funktion
von Syntheseweg und Synthesedauer.

WAK (107 K1)
FKS SGS
2h 4 h 2h 4 h
U106 (30 °C-250 °C) -7,46 -7,25 -6,56 -6,31
B w204 (260 °c-750 “c) -4,28 -4,53 -4,97 -4,49

Dilatometrische Untersuchungen uniaxial gepresster Proben

Nach der Synthese und dem Abschrecken der verpressten Proben wurde festgestellt,
dass sich in den FKS-Proben eine grof3e Anzahl an Rissen entwickelte, wodurch es
nicht moglich war, Proben mit geeigneter Geometrie fir Messungen im Schub-
stangendilatometer herzustellen. Deshalb sind diese Untersuchungen auf die SGS-
Proben beschrankt.

Die Langenausdehnung der SGS Proben ist in Abbildung 4.18 dargestellt. Der fur die
a—B Umwandlung charakteristische Knickpunkt befindet sich in diesem Fall bei
160 °C und stimmt mit Literaturwerten gut Uberein [205]. Der Unterschied zwischen
den Ergebnissen der XRD-Analyse (vgl. Abbildung 4.18; o—p-Ubergang bei etwa
250 °C) und den dilatometrischen Messungen wurde auf die hohen Aufheiz-
geschwindigkeiten bei den XRD-Messungen und mégliche Ungenauigkeiten bei der
Temperaturerfassung, also auf einen systematischen Fehler zurtickgefuhrt und spielt
fur die weiteren Betrachtungen keine unmittelbare Rolle.
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Abbildung 4.18 Mittels Schubstangen-Dilatometrie ermittelte, relative Langenaus-
dehnung von SGS-Proben als Funktion von Pressdruck und Synthesedauer

Bei der Berechnung der Ausdehnungskoeffizienten wurden die Werte jeweils einzeln
fir a-Zrw,0g im Temperaturbereich von 25°C bis 160 °C und fur B-ZrW,0g im
Temperaturbereich von 160 °C bis 750 °C ermittelt (siehe Tabelle 4.11). Die Werte
liegen etwas oberhalb der Literaturwerte, bei denen fir a (25.165°c) = -8,7 .107¢ K2 und
fur B (16s5-777°c) = -4,9-107° K™ publiziert wurde [5].

Bei hoherem Pressdruck wurde ein niedrigerer WAK erreicht, ein merklicher Einfluss
der Haltedauer wurde nicht festgestellt.

Tabelle 4.11 Aus den dilatometrischen Messungen ermittelte WAK der a- und 3-
ZrW,0Og als Funktion des Pressdrucks und der Synthesedauer (nur SGS-Pulver).

WAK (-10°6 K™
150 MPa 200 MPa
2h 4 h 2h 4 h
OlzrW, 06 (30 °C-160 °C) -7,56 -6,38 -8,29 -8,31
Bzrw0s (160 °C-750 °C) -3,62 -4,13 -4,15 -3,84

REM-Aufnahmen zeigen hingegen eine deutliche Verdnderung des Gefiliges der ge-
pressten Proben. Mit zunehmender Haltedauer andern sich Porenanzahl und —groi3e
in beiden Probenserien: Die Anzahl der Poren verringert sich. Beim FKS-Werkstoff
nimmt auch die PorengrofRe ab, vgl. Abbildung 4.19 oben. AbschlieRende Aussagen
zu Unterschieden im Sinterverhalten kdnnen jedoch aufgrund des geringen Umfangs
und des vergleichsweise kleinen Parameterfeldes dieser Untersuchungen nicht
getroffen werden.
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Abbildung 4.19 REM-Aufnahme der bei 150 MPa gepressten Proben nach
Kalzination bei 1100 °C und Quenchen in flissigem Stickstoff.

Der Einfluss des Pressdrucks bei der ZrwW,0g-Kompaktkorper-Herstellung auf das
Geflige des Werkstoffs ist in Abbildung 4.20 dargestellt. Beim Vergleich der REM-
Aufnahmen ist erkennbar, dass sich dieser nicht merklich verandert. Eine visuell
wahrnehmbare Veranderung der Porengrof3e oder Porenanzahl wurde ebenfalls
nicht wahrgenommen. Die Bildung der Sinterkeramik mit Poren und Geflgedefekten
scheint somit weitgehend unabhangig vom gewahlten Pressdruck im untersuchten,
vergleichsweise kleinen Druckbereich zu sein. Untersuchungen zum Einfluss des
Pressdrucks auf das Geflige sollten daher Gegenstand weiterfihrender Unter-
suchungen sein.
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Abbildung 4.20 REM Aufnahme gepresster Proben nach 2-stiindiger Kalzination bei
1100 °C und Quenchen in flissigem Stickstoff in Abhangigkeit vom Pressdruck.

Die ermittelten Eigenschaften der synthetisierten NTE-Fullstoffe — B-Eukryptit und
Zirkoniumwolframat - sind mit den in der Literatur publizierten Eigenschaften gut
vergleichbar [52]. Die rontgenographisch ermittelten Elementarzellenparameter von
B-Eukryptit veranschaulichen in gelungener Weise die Bildung der reinen Substanz
aus dem bei niedrigeren Temperaturen synthetisierten Mischkristall mit héherem
SiO,-Anteil. Der Einfluss des SiO,-Anteils auf die Gitterparameter ist auch fur weitere
Untersuchungen der Wechselwirkungen zwischen Fullstoff und Matrix interessant, da
fullstoffverandernde Reaktionen mit Komponenten der polymerabgeleiteten Matrix
nicht ausgeschlossen werden konnen. Damit steht sogar eine Methodik zur
Verfliigung, die den madglichen Ablauf solcher Reaktionen identifizieren kann. Die
Herstellung von B-Eukryptit als NTE-PDC-Fullstoff erfolgte mit einer Kalzinations-
temperatur von 1300 °C. Dilatometrische Untersuchungen beider Fullstoffarten
zeigten das gewilnschte negative Waéarmedehnungsverhalten bei Temperatur-
zunahme. Damit wurden diese Flllstoffe als einsetzbar fir die Herstellung und die
Steuerung der Warmedehnung von NTE-PDCs qualifiziert. Im folgenden Abschnitt
werden die Ergebnisse der Untersuchung dieser Werkstoffe vorgestellt.
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4.2. Verbundwerkstoffe mit dem Fullstoff B-Eukryptit

4.2.1. Thermische Analyse

Die thermische Analyse liefert wichtige Informationen zur Werkstoffbildung aus den
Ausgangskomponenten. In Abbildung 4.21 sind mittels Schubstangen-Dilatometrie,
DTA und TG erhaltene Ergebnisse unpyrolysierter Proben gegenibergestellt, um
eine Ubersicht Uber Teilprozesse wahrend der Pyrolyse zu erhalten. In dieser
Abbildung sind die in Argon und in Stickstoff aufgenommenen Kurven gemeinsam
dargestellt, da das Verhalten in diesen Atmospharen nahezu identisch ist. Auf einige
wenige, durch die Messatmosphare bedingte Besonderheiten wird spater genauer
eingegangen. Hier und folgend sind die in Argon aufgenommenen Kurven mit einer
durchgezogenen Linie und die in Stickstoff gemessenen Kurven mit einer punktierten
Linie gekennzeichnet.
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Abbildung 4.21 Ergebnisse der thermischen Analyse des LAS-Systems (oben:
Thermogravimetrie; Mitte: Differenz-Thermoanalyse; unten: Dilatometrie):
durchgezogene Linie — Pyrolyse in Argon; gestrichelte Linie — Pyrolyse in Stickstoff;
die Zahl hinter der Probenbezeichnung entspricht der Fullstoff-Volumenfraktion.

Wahrend des Aufheizens zeigen die TG-Kurven, Abbildung 4.21 oben, drei auf-
einanderfolgende Bereiche zwischen Raumtemperatur und 900 °C. Im Temperatur-
bereich von Raumtemperatur bis etwa 200 °C wurde eine geringe Masseabnahme
beobachtet. Die in diesem Temperaturbereich ablaufende Vernetzung ermdglicht
nicht nur eine duroplastische Umwandlung und den Erhalt der gewinschten Form,
sondern bewirkt auch einen geringfiigigen Masseverlust durch die Abspaltung von
Kondensaten wie Wasser und Ethanol sowie durch die Abgabe von oligomeren
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Bestandteilen des polymeren Precursors [206;207]. Die Werte der Masseverluste
betragen geordnet nach steigendem Fullstoffanteil 0,21 %, 0,45 % und 1,17 %. Bei
Temperaturen etwas oberhalb von 200 °C nimmt der Masseverlust weiter zu.

Bei hoheren Temperaturen, etwa ab 350 °C, beginnt die thermische Zersetzung des
préakeramischen Polymers, die durch einen hoheren Masseverlust gekennzeichnet
ist. Nach Literaturangaben beginnt die Polymer-Keramik-Umwandlung des
eingesetzten Polysiloxanes bei oberhalb 400 °C und setzt sich bis 800 °C fort, wobei
Methan freigesetzt wird [206;208;209]. Im Temperaturbereich von 500 °C bis 800 °C
wurden auch Schwankungen des DTA-Signals registriert, jedoch Uberlappen sich
verschiedene Umbauprozesse und lassen keine eindeutige Aussage Uber die Art
dieser Teilprozesse zu. Die DTA-Signale sind umso schwéacher, je geringer der
Masseverlust bei der entsprechenden Zusammensetzung ist. Das Maximum des
Masseverlustes wird bei etwa 840 °C erreicht und betragt in Abh&ngigkeit vom
Fullstoffgehalt mit Zunahme desselben 3,72 %, 4,40 % und 6,91 %, und der gesamte
Masseverlust betragt bei allen Proben trotz unterschiedlicher Zusammensetzung
nicht mehr als 7 %.

Ab etwa 800 °C ist der molekulare Umwandlungsprozess weitgehend abgeschlossen
und die Werkstoffe zeigen keinen weiteren Masseverlust. Die Masse bleibt stabil bis
hin zu 1150 °C (in dieser Arbeit das Ende des untersuchten Temperaturbereichs).

Diese drei Stadien wurden bei allen Proben beobachtet. Die unterschiedlichen
Fullstoffanteile beeinflussen nur die GréRenordnung der ablaufenden Anderungen,
Uben aber keine Wirkung auf den Verlauf des Thermogramms aus. Jedoch héngt der
resultierende Masseverlust vom Flllstoffanteil ab. Dabei zeigt das System eine
ungewodhnliche Abhangigkeit: Der Masseverlust nimmt mit steigendem Fillstoffanteil
ab. Das Fillstoffverhalten von B-Eukryptit wurde vor Beginn der Untersuchungen als
inert angenommen, wobei die umgekehrte Tendenz, also die Abnahme des Masse-
verlustes mit zunehmendem Fullstoffanteil beobachtet werden sollte, wie es z. B. in
[210] der Fall ist.

Eine weitere Besonderheit liegt darin, dass der Beginn des zweiten Masseverlust-
Bereichs entlang der Temperaturachse bei unterschiedlichen Zusammensetzungen
verschoben ist. Je hoher der Fullstoffanteil ist, desto friher setzt der Masseverlust
ein.

In Abbildung 4.22 sind die TG-Kurven dreier Verbundwerkstoffe mit dem reinen
prakeramischen Polymer vergleichend dargestellt. Aul3erdem sind ihnen die ersten
Ableitungen beigefiigt, die die Anderungen der Masseverlaufe verdeutlichen und
erlauben, die Anfangstemperatur unterschiedlicher Vorgdnge zu bestimmen.
Entsprechend der Ergebnisse beginnt die Umwandlung des reinen Polymers bei
510 °C, die der Zusammensetzung LAS60 bei 530 °C, LAS50 bei 610 °C und LAS40
bei 620 °C. Mogliche Grunde fur solche Abhangigkeit werden basierend auf
Ergebnissen der Massenspektrometrie im Abschnitt 5.1 diskutiert.
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Abbildung 4.22 Ergebnisse der Thermogravimetrie des LAS-Systems und zugehdrige
1. Ableitung; Zahl hinter LAS: Fullstoff-Volumenfraktion.

Die Dilatometriekurven (Abbildung 4.21 unten) zeigen ein fur die Umwandlung der
prakeramischen Polymere charakteristisches Verhalten. Die Ausdehnung des
Polymers bis etwa 460 °C spiegelt sich durch Langenzunahme in diesem
Temperaturbereich wider; dieser Effekt wurde bereits in [207] beschrieben. Die
Langenzunahme ist beim Verbundwerkstoff mit héherem Polymeranteil starker
ausgepragt. Die Variation der Langenzunahme liegt zwischen 0,84 % bei LAS60 und
1,41 % bei LAS40, die in beiden Pyrolyseatmospharen gemessenen Werte liegen
sehr nahe beieinander. Bei weiterer Temeratursteigerung bis 1200 °C erfahren die
Werkstoffe eine Langenabnahme. Bei 40 Vol.-% B-Eukryptit betragt die Schwindung
des Verbundwerkstoffs 5,88 %, bei 50 Vol.-% Fullstoff liegt diese bei 5,24 % und bei
einer Erhéhung des Fillstoffgehalts auf 60 vol.-% sinkt die Langenabnahme bis auf
3,66 %.

Erganzend sind in Abbildung 4.23 Ergebnisse thermoanalytischer und rontgen-
diffraktometrischer Untersuchungen des flllerfreien MK-Ausgangspolymers darge-
stellt. Das bei Messung in Stickstoff auftretende, exotherme DTA-Signal bei 1060 °C
wurde auch bei Untersuchungen des flllerfreien prakeramischen Polymers gefunden
und auf Prozesse der in Entstehung befindlichen PDC-Matrix wéhrend der Pyrolyse
zuruickgefuhrt. (Abbildung 4.23, links). Der Vergleich der Rontgendiffraktogramme,
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Abbildung 4.23, rechts, lieferte keine Hinweise auf kristalline Phasen und auch nur
geringe Unterschiede zwischen den beiden Diffraktogrammen.
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Abbildung 4.23 Masseanderung von Silres MK bei Pyrolyse in Argon und in Stickstoff
(links); Rétgenbeugungsdiffraktogramme des bei 1000 °C und 1100 °C pyrolysierten
Polymers (rechts).

Zu den Unterschieden im DTA-Verlauf bei Temperaturen oberhalb 900 °C wurde
vermutet, dass Stickstoff in die Mikrostruktur der polymerabgeleiteten Keramik
eingebaut wird. Die XRD-Messungen deuten jedoch auf keine N,-haltige kristalline
Phase hin. Sollte diese Annahme zutreffen, ist zum Nachweis einer solchen (amorph
vorliegenden) Phase der Einsatz anderer als rontgendiffraktometrischer Methoden
notwendig.

4.2.2. Massenspektrometrie

An einigen ausgewahlten Systemen wurden massenspektrometrische Unter-
suchungen durchgefuhrt, um Hinweise auf Unterschiede zwischen den Vernetzungs-
prozessen von p-Eukryptit-gefullten und reinen préakeramischen Polymeren zu
erhalten. In Tabelle 4.12 sind die Intensitatsbereiche wichtiger m/z-Peaks
zusammengefasst. Die zugehdrigen El-Verdampfungsprofile und m/z-Spektren sind
im Anhang A.lll, zu finden. Bemerkenswert ist, dass bereits aus den Verdampfungs-
profilen ein deutlicher Unterschied zwischen geflillten und ungefillten Proben
sichtbar wird: Peakintensitat und Peaklage weisen flllstoffabhéngig signifikante
Unterschiede auf, die auf einen Einfluss des Fllstoffs auf den Vernetzungsprozess
hinweisen.
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Tabelle 4.12 Tabellarische Darstellung von Massenspektren im m/z-Bereich 49.50 —
800.50 bei 80 °C und 200°C. Die Bezeichnungen entsprechen folgenden
Intensitatsbereichen: +++ 100 - 60; ++ 59 - 30; + 29 -0

80 °C

57 |69 |73 |111 | 125|135 | 253 | 290 | 461 | 521 | 625 | 655
MK (200 °C) | + - + + - - + ++ | +++ | | |
LAS40 +4++ | | | + + + + + + ++ +
LAS50 +++ | +H+ | ++ + + + + + + + + +
LAS60 +++ | + |+ |+ + ++ + - - + - -
200 °C

57 |69 |73 | 111 | 125 | 135 | 253 | 290 | 461 | 521 | 625 | 655
MK (200 °C) - - + - - - + + |+ | | |
LAS40 + + + + - - + ++ | 4+ | | |
LAS50 +++ | ++ | |+ + + + + ++ | | |
LAS60 ++ | +++ |+ + + ++ + - - + + +

Beim reinen MK-Polymer begann die Freisetzung von Wasser und Silanen bereits
nach Messbeginn, die maximale m/z-Intensitdt wurde bei Temperaturen kurz
unterhalb von 200 °C erreicht. Beim vernetzten Polymer wurden diese Prozesse
hingegen nicht beobachtet; die m/z-Spektren der Verbundwerkstoffe zeigen im
Vergleich zu den Spektren des reinen Polymers signifikante Unterschiede, die bei
Proben mit niedrigem B-Eukryptitanteil starker ausgeprégt sind. Mit steigendem
Fullstoffanteil werden die m/z-Spektren den Spektren des vernetzten Polymers
zunehmend &hnlich; das Spektrum der LAS40-Probe ist dem Spektrum des
vernetzten Polymers nahezu identisch. Beim Spektrum der LAS50-Probe liegt das
Intensitdtsmaximum bei etwa 130 °C, wahrend sich bei der LAS60-Probe intensive
Komponentenabgabe bereits bei etwa 100 °C bemerkbar macht.

Das unvernetzte Polymer zeigt bei etwa 110 °C Spektren im niedrigen m/z-Bereich
mit m/z-Werten von 18, 28, 32 und 44. Uber die Entstehung dieser m/z-Verhéltnisse
wurde in der Literatur berichtet. Als Ursache wurde die Polykondensation diskutiert,
die in der Freisetzung von Wasser (H,O, m/z = 18), Silanen (MeSiH3;, m/z = 44) und
Methoxygruppen (-CHz;O, m/z = 31) resultiert [207;211]. Bei weiterem Erhitzen
wurden mehr lonen mit einem héheren m/z-Verhaltnis registriert (m/z: 223, 463, 521,
597 usw.), was auf die Anwesenheit grol3er Fragment-lonen hindeutet. Das Auftreten
dieser langeren lonenketten im Massenspektrum weist auf laufende Vernetzungs-
prozesse hin, bei denen solche Fragmente entstehen. Eine weitere Temperatur-
zunahme wird durch die Intensitatssteigerung der Peaks mit einem hoéheren Masse-
Ladungs-Verhaltnis begleitet.
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Bei den Messungen des vernetzten Polymers wurden die leichteren Molekile bzw.
ihre lonen nur bis 60 °C, jedoch mit sehr geringer Intensitat nachgewiesen. Bereits
bei den ersten, bei niedriger Temperatur entstandenen Spektren dominieren
Fragment-lonen in den héheren m/z-Werten.

Bei den Untersuchungen der vernetzten und aufgemahlenen fullerfreien und faller-
haltigen Proben liegt die Annahme nahe, dass die im unbehandelten Polymer
ablaufenden Prozesse der Polykondensation wahrend des Warmpressens ablaufen
und folglich Gberwiegend Fragment-lonen mit einem grof3en m/z-Verhaltnis detektiert
werden konnten. Diese Annahme wurde jedoch nur fur die LAS40-Probe bestétigt,
bei der die Peaks mit m/z-Verhéaltnissen von 251, 461, 521 und 595 bereits bei 60 °C
detektiert wurden. Bei héheren Temperaturen nimmt die Intensitat dieser Peaks zu.
Mit Zunahme des Fdullstoffanteils bis zu 50 Vol.-% nahm die Intensitat der Poly-
kondensationsprodukte zu und die Reflexe hoherer m/z-Werte wurden schwéacher.
Bei LAS60 wurden neben kleinen m/z-Werten, die fur die Abgabe leichter Molekile
stehen, nur wenige andere Peaks detektiert. Dieser Unterschied wird mit Anderung
der Temperatur von 25 °C auf 200 °C deutlicher sichtbar, da die Peaks mit dem m/z-
Verhaltnis von hoher als 300 nur mit sehr geringen Intensitaten detektiert wurden.
Damit ist ihr Anteil an der gesamten Intensitat deutlich niedriger, was auch beim
unvernetzten Polymer gefunden wurde.

Damit kann festgehalten werden, dass der B-Eukryptit den Vernetzungsprozess des
prékeramischen Polymers merklich beeinflusst, und zwar zunehmend mit grofl3er
werdender Volumenfraktion im gefuliten Polymer. Mechanistische Details wurden im
Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht.

4.2.3. Phasenentwicklung

Der Vergleich der Rontgendiffraktogramme bei gleichen Pyrolysetemperaturen und
unterschiedlichen Atmospharen zeigte keine durch die Atmosphare bedingten
Unterschiede der Phasenzusammensetzung der LAS-Proben. Die festgestellten
Anderungen der Phasenzusammensetzung sind quantitativer Natur, da der Fiillstoff-
anteil variiert wurde. Die im Folgenden beschriebenen Anderungen der Phasen-
zusammensetzung als Funktion der Temperatur sind beispielhaft an der Temperatur-
reihne der Probe LAS60 nach Pyrolyse in Stickstoff beschrieben; die zugehdrigen
Rontgendiffraktogramme sind im Anhang A.ll.b abgebildet. Die in Abbildung 4.24
dargestellten Difraktogramme spiegeln somit auch die Anderungen der Phasen-
zusammensetzung der Temperaturreihe der Proben LAS40 und LAS50 jeweils in
Stickstoff und Argon wider.

In diesem Temperaturbereich bleibt der Matrixwerkstoff amorph und wird in der
Literatur haufig als Si-O-C-Glas beschrieben [207], weswegen in den
Difraktogrammen nur die Reflexe des Fullstoffes, bei dem neben der Hauptphase B-
Eukryptit geringe Spuren des nicht umgesetzten Li,SiO; auftreten, beobachtet
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wurden. Die geringen Anteile der restlichen Phasen wurden bereits bei der
Charakterisierung des Fillstoffes (vgl. Abschnitt 4.1.1) betrachtet. Die Li,SiO5-
Reflexe sind bis zu einer Pyrolysetemperatur von 900 °C vorhanden und
verschwinden nach Behandlung bei héheren Temperaturen. Die Diffraktogramme bei
800 °C und 900 °C sind nahezu identisch.
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Abbildung 4.24 Rontgendiffraktogramme der in Stickstoff pyrolysierten Verbund-
werkstoffe mit 60 Vol.-% B-Eukryptit. Die Lagen der Beugungsreflexe des B-Eukryptit-
Fullstoffs sind mit gestrichelten Linien dargestellt

Nach Pyrolyse bei 1000 °C wurde neben den erwahnten Reflexen eine neue
kristalline Phase beobachtet. Der vorher schwache Reflex bei 22,8°, der die Bildung
der B-Eukryptit-Uberstruktur entlang der c-Achse bestatigt, vergroRert sich mit
zunehmender Temperatur. Aul3erdem tritt ein Reflex mit geringer Intensitat bei 27,1°
auf und bei 25,3° wurde eine Verbreitung des Eukryptit-Reflexes bei 25,3°
beobachtet. Diese Reflexe wurden einer weiteren Phase, dem [3-Spodumen mit der
stéchiometrischen Zusammensetzung Li,O-Al,05-4-SiO, (LiAISi,O¢) zugeordnet.

Weitere Veranderungen des Fullstoffes wurden durch detaillierte Analyse einzelner
Rontgenreflexe deutlich. In Abbildung 4.25 ist ein Reflex mit Maximum bei 47,5° fur
Pyrolysen nach 800 °C, 1000 °C und 1100 °C in Stickstoff vergré3ert dargestellt. Die
Reflexform anderte sich schrittweise mit der Temperaturerhbhung, bis nach Pyrolyse
bei 1100 °C ein weiterer Reflex als Schulter erkennbar wurde. Ein solches Verhalten
wurde bereits in frilheren Untersuchungen des B-Eukryptits beschrieben, wenn die
Zusammensetzung von der stdchiometrischen Zusammensetzung abwich [155].
Dieses Verhalten, bei dem die B-LiAISIO,-Phase und eine ,Mischkristall“-Phase mit
abweichendem Strukturordnungsgrad oder abweichender Zusammensetzung ent-
steht, wird als B-Eukryptit-Fraktionierung bezeichnet [155]. Die B-Eukryptit-Phase,
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deren Elementarzellenparameter naher an denen der geordneten B-LiAISiO,-Phase
liegt, wird als B-Fraktion bezeichnet. Die zuséatzlich entstandene Phase wird im
Folgenden ('-Fraktion genannt.
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Abbildung 4.25 Aufspaltung eines (114)-Reflexes des B-Eukryptits mit zunehmender
Pyrolysetemperatur.

Die Untersuchung der Gitterparameter des B-Eukryptits bestatigte das Auftreten
einer zweiten Fraktion. Die Hinzunahme der zweiten B-Eukryptit-Phase (B’-Phase)
bei 1000 °C und 1100 °C fuhrte zu deutlich besseren Ergebnissen der Rietveld-
Verfeinerung. Da durch Einbezug der zweiten Fraktion bei Temperaturen unterhalb
1000 °C keine Verbesserung der Rietveld-Verfeinerung erzielt wurde, ist die
Anwesenheit der B'-Fraktion nicht wahrscheinlich.

Wie bei der Beschreibung temperaturbedingter Phasenveranderungen in
Abschnitt 4.1.1. angemerkt wurde, sind Aussagen Uber die Zusammensetzung des -
Eukryptits aufgrund des a/c-Elementarzellenparameter-Verhaltnisses moglich. Aus
Grunden der Ubersichtlichkeit sind die vollstandigen Datensatze im Anhang A.ll.c
aufgelistet; in Tabelle 4.13 sind nur die a/c-Verhéaltnisse dargestellt.

Tabelle 4.13 a/c-Verhaltnis der Gitterparameter der 3-Fraktion

Pyrolyse- Argon Stickstoff
temperatur (°C) LAS40 LASS50 LAS60 LAS40 LASS50 LAS60
800 0,942 0,942 0,942 0,942 0,942 0,942
900 0,942 0,942 0,943 0,942 0,942 0,942
1000 0,943 0,943 0,943 0,945 0,9456 0,943
1100 0,943 0,943 0,943 0,943 0,944 0,944
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Die a/c-Verhéltnisse des Flllstoffes sind hoher als dieses Verhéltnis des reinen B-
Eukryptit, das 0,939 betragt, (Abschnitt 4.1.1.). Damit kann die Bildung des -
Spodumens nicht erklart werden. Bei der Charakterisierung der 3'-Fraktion wurden
weitaus grof3ere a/c-Verhaltnisse festgestellt (Tabelle 4.14).

Tabelle 4.14 a/c-Verhaltnis der Gitterparameter der '-Fraktion

Pyrolyse- Argon Stickstoff

temperatur (°C) LAS40 LASS50 LAS60 LAS40 LAS50 LAS60
1000 0,958 0,962 0,958 0,956 0,955 0,959
1100 0,958 0,957 0,960 0,957 0,958 0,958

Die Anwesenheit amorpher Bestandteile erschwerte die quantitative Analyse der
Phasenzusammensetzung, jedoch war es mdglich, die relativen Fraktionsanteile
(Anteil B'-Fraktion/Anteil B-Fraktion) aus Rietveld-Daten zu berechnen. Diese Werte
sind in Tabelle 4.15 zusammengefasst.

Tabelle 4.15 Verhaltnis von B'- und B-Fraktionsgehalten als Funktion der
Pyrolysebedingungen und der Zusammensetzungen

Pyrolyse- Argon Stickstoff
temperatur (°C) LAS40 LASS50 LAS60 LAS40 LAS50 LAS60
1000 0,2 0,19 0,17 0,23 0,20 0,20
1100 0,34 0,25 0,19 0,33 0,30 0,22

Die Fraktionierung ist sowohl von der Temperatur als auch von der Proben-
zusammensetzung abhangig. Mit Erh6hung der Pyrolysetemperatur wachst auch der
Gehalt der B'-Fraktion. Die B-Fraktion trat jedoch im untersuchten Temperaturbereich
stets mit einem deutlich groZeren Anteil im Vergleich zu 3'-Fraktion auf.

Dartber hinaus lieR sich auf ahnliche Weise aus rontgenographischen Daten das
Verhéltnis aus den Anteilen der neu gebildeten Li,O-Al,03-4-SiO,-Phase (B-
Spodumen) und der urspringlichen Li,O-Al,03-2-SiO,-Phase (B-Eukryptit) nach
folgender Gleichung (Gl. 4.11) ermitteln:

Anteil(Spodumen)
Anteil(B—Fraktion)+Anteil(B'—Fraktion)

B — Spodumen/f[ — Eukryptit = (4.11)
Die berechneten Werte sind in Tabelle 4.16 zusammengefasst. Wie diese Werte
zeigen, fuhrt die Erh6hung des Fillstoffanteils und der Pyrolysetemperatur zu einem
groReren Spodumen-Gehalt.
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Tabelle 4.16 Verhaltnis aus Spodumen-Anteil und der gesamten Anteile der 3'- und
B-Fraktion in Abhangigkeit von den Pyrolysebedingungen und der Zusammen-
setzung

Pyrolyse- Argon Stickstoff
temperatur (°C) LAS40 | LAS50 | LAS60 | LAS40 | LAS50 | LAS60
1000 0,07 0,06 0,12 0,06 0,07 0,10
1100 0,05 0,18 0,18 0,06 0,15 0,17

Obwohl die hier vorgeschlagene Methode eher fur die qualitative Analyse der
Phasenanteile geeignet ist, da amorphe Bestandteile mittels XRD nicht erfasst
werden, gibt sie trotz Unsicherheiten bei der Abschatzung der Phasenanteile die
Phasenzusammensetzungen einzelner Proben und deren Veranderungen als
Funktion der Herstellungsparameter vergleichsweise gut wieder.

Aul3er der beschriebenen Li,O-Al,05-nSiO,-Phasen lasst sich nach Pyrolyse bei
1100 °C ein weiterer, schwacher Reflex bei 26=22° erkennen, was auf die Bildung
einer weiteren Phase (Abbildung 4.24) hindeutet. Diese Phase wurde mehrfach, z. B.
in nach Pyrolyse von Silres MK, beschrieben, jedoch erst nach Pyrolyse bei
Temperaturen Uber 1200°C [212]; es handelt sich um Cristobalit. Die Bildung des
Cristobalits bei niedrigen Temperaturen wird der strukturellen Ahnlichkeit mit B-
Eukryptit zugeschrieben.

4.2.4. Dichte und Porositat

Nach Literaturangaben betragt die Dichte des in Argon pyrolysierten, reinen MK-
Polymers bei 800 °C p=2,32 g-cm™3, bei 1000 °C p=2,41 g-cm™ und bei 1200 °C
p=2,43 g-cm™3 [192]. Die gemessene Dichte des durch Festkorperreaktion
hergestellten B-Eukryptits betragt 2,36 g-cm™ und bleibt unabhangig von der
Behandlungstemperatur im Bereich von Raumtemperatur bis 1300 °C nahezu
konstant.

Es wurde erwartet, dass die Dichte der fillstoffhaltigen PDCs mit Zunahme der
Pyrolysetemperatur geringfiigig zunimmt, was durch die Umbauprozesse im Polymer
verursacht wird. Diese Vermutung wurde fiur den Temperaturbereich zwischen
800 °C und 1000 °C fur alle Proben unabhéngig von Zusammensetzung und
Pyrolyseatmosphare bestatigt (Abbildung 4.26). Eine weitere Erhéhung der Pyrolyse-
temperatur fuhrt bei allen Proben jedoch zu einer Dichteabnahme.
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Abbildung 4.26 Dichte der LAS-Proben als Funktion der Pyrolysebedingungen.

In Abbildung 4.27 sind die Dichten von Proben mit kleinerer Partikelgré3e dargestellt
(zum Vergleich: maximale Fullstoff-Partikelgré3e der Proben in Abbildung 4.26:
200 um; maximale Fullstoff-Partikelgréf3e der Proben in Abbildung 4.27: 40 um). Die
Reindichte dieser Probenserie weist den gleichen Trend auf (ausgenommen Probe
LAS40, 900 °C) und zeigt eine geringfligig hohere Dichte, als die Proben mit den
groReren Fullstoffpartikeln.
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Abbildung 4.27 Dichte der LAS-Verbundwerkstoffe mit kleine Partikelgré3e (40 um)
als Funktion der Pyrolysetemperatur; Pyrolyse in Stickstoff.

Die bei Pyrolyse entstandenen, gesamten und geschlossenen Porositaten in den
Proben mit einer Partikelgrof3e von 200 um sind in Abbildung 4.28 dargestellt. Die
Proben zeigen unterschiedliches Verhalten: Nach Pyrolyse in Argon steigt sowohl die
offene als auch die gesamte Porositat des LAS40-Systems von 800 °C bis 1000 °C
auf 32,9 % und bleibt bei weiterer Temperaturerhdhung unveréandert. Gleichzeitig
reduziert sich stufenweise der Anteil der geschlossenen Porositdt. Die Gesamt-
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porositat des LAS50 bleibt bei 800 °C und 900 °C bei 24,5 % gleich. Eine Zunahme
erfolgt zwischen 900 °C und 1000 °C auf 28,4 % mit anschlieRender Konstanz bei
weiterer TemperaturerhGhung, wobei sich der Anteil an geschlossenen Poren
zwischen 1000 °C und 1100 °C von 0 % auf 4,8 % vergrof3ert. Die Porositat des
LASG60 zeigt geringfugige Schwankungen Utber den untersuchten Temperaturbereich
mit gleichzeitiger Abnahme der geschlossenen Porositét.
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Abbildung 4.28 Gesamte (ges) und offene (of) Porositat der LAS-Verbundwerkstoffe
als Funktion der Pyrolysebedingungen; max. Fullstoffpartikelgréze 200 pm.

Nach Pyrolyse in Stickstoff zeigt LAS40 eine Porositdtszunahme zwischen 800 °C
und 1000 °C von 30,3 % auf 32,9 % und eine Abnahme bei weiterer Temperatur-
erhéhung auf 28 % bei 1100 °C. Bei LAS50 hingegen nimmt die Porositat deutlich
von 25,8 % bei Pyrolyse bei 800 °C auf 33,1 % bei 1100 °C zu. Dies wird von der
Abnahme der geschlossenen Porositat begleitet. Die gesamte Porositat von LAS60
zeigt geringe Schwankungen, wahrend der Anteil der geschlossenen Porositat nach
Pyrolyse bei 1100 °C stark zunimmt.

Die Verwendung von kleineren Fillstoffpartikeln verringerte die gesamte Porositat
der Probenkoérper (Abbildung 4.29). Der grof3te Einfluss der PartikelgréRe wurde bei
LASA40 festgestellt, bei der die gesamte Porositat bei 800 °C um 10 % und bei 900 °C
und 1000 °C um mehr als 15 % abnimmt. Damit erfolgt in den Kkleinpartikular
beladenen Proben im Vergleich zu den Proben mit gréf3eren Teilchen eine
Halbierung der Porositat. Bei LAS50 entspricht der Porositatsriickgang einem Drittel
der Ausgangswerte. Die gesamte Porositat der Proben liegt dabei stets unter 20 %.
Der Maximalwert von 19,6 % wird bei LAS40 nach Pyrolyse bei 800 °C erreicht und
bei weiterer Temperaturerhdhung nimmt die Porositat wieder ab. Die Porositéat des
LAS50 bleibt bis zur Pyrolysetemperatur von 900 °C konstant bei etwa 18 % und
sinkt geringfugig auf 17,1 % bei 1000 °C. Bei LAS60 wurde hingegen kein Einfluss
der Fullstoffpartikelverkleinerung festgestelit.
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Abbildung 4.29 Gesamte (ges) und offene (of) Porositat der LAS-Verbundwerkstoffe
mit kleinen B-Eukryptit-Fullstoffpartikeln (max. FullstoffpartikelgréZe 40 um) als
Funktion der Pyrolysetemperatur.

Diese Unterschiede zwischen geflllten Proben mit unterschiedlichen Fullstoffgrof3en
stimmen mit Ergebnissen von REM-Bildern gut tGiberein. Das Geflige der LAS40 und
LAS50 Proben mit kleineren Partikeln zeigen wenige Poren, wahrend bei LAS60 die
Porenanzahl mit den Proben mit der gro3eren Partikelgré3e vergleichbar ist.

4.2.5. Charakterisierung der Geflige

Zur Charakterisierung des Gefliges der pyrolysierten Proben wurden die Raster-
elektronenmikroskopie und die Mikrocomputertomographie (u-CT) eingesetzt. Zweli-
dimensionale p-CT-Aufnahmen erlauben es, Gefligeunterschiede zwischen ver-

schiedenen Proben zerstérungsfrei und ohne aufwendige Préaparation zu
visualisieren. In

Abbildung 4.30 sind REM-Aufnahmen und zweidimensionale p-CT-Schnitte zweier
Proben, die mit den gleichen Parametern pyrolysiert wurden (800 °C, Argon), aber
unterschiedliche p-Eukryptitgehalte aufweisen (40 Vol.-% und 60 Vol.-%),
besipielhaft dargestellt. Bei den REM-Aufnahmen handelt es sich um Bruchflachen.

Die Gefugeunterschiede werden durch beide Charakterisierungsverfahren sichtbar:
In der Probe mit dem niedrigeren Fllstoffanteil (LAS40-800) sind Risse erkennbar,
wéhrend die Probe mit dem hoheren Fillstoffanteil (LAS-60-800) deutlich sichtbare
Poren aufweist. Diese Unterschiede in der Werkstoffbildung werden durch die
unterschiedlichen Polymergehalte verursacht.
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Abbildung 4.30 REM- (oben) und CT- (unten) Aufnahmen der Bruchflache von in
Argon bei 800 °C pyrolysierten Proben mit 40 Vol.-% (links) und 60 Vol.-% Fullstoff-
anteil.

Die Polymer-Keramik-Umwandlung wird von zwei Prozessen begleitet, die einen
erheblichen Einfluss auf die Ausbildung des Gefliges austiben. Die Transformation
der wahrend des Warmpressens hergestellten Duroplaste in eine SiOC-Keramik
verursacht die Schwindung des Werkstoffes, was auf die grof3e Dichtezunahme vom
Polymer von 1,15 g-cm™ auf z. B. 2,41 g-cm™ bei der polymerabgeleiteten Keramik
nach Pyrolyse bei 1000 °C zurtickgefiihrt wird [192]. Dieser Prozess schlug sich auch
in den Ergebnissen der dilatometrischen Messungen der gepressten, unpyrolysierten
Proben nieder (vgl. Abbildung 4.21). Dartber hinaus filhren die temperaturbedingten
Umwandlungen des Polymers zur Bildung gasférmiger Zersetzungsprodukte. Die
Gase bewegen sich innerhalb des Werkstoffes tber Poren, Kanédle und Risse zur
Oberflache. Ist dieses ,Porositatsnetzwerk® nicht gro3 genug, um alle Gase
hinreichend schnell zu transportieren, werden aufgrund des entstehenden Drucks
innere Spannungen hervorgerufen, die zu einer deutlich ausgepragten Rissbildung
fuhren. Die bei oberhalb 600 °C einsetzende Schwindung Uberschneidet sich mit
dem Temperaturbereich der Entstehung der gasféormigen Zersetzungsprodukte und
wird als Ursache der Rissbildung im Temperaturbereich von 600 °C bis 1000 °C
gesehen [213;214]. Die Menge der volatien Substanzen erh6ht sich mit
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zunehmendem Polymergehalt, was die Rissbildung bei den Zusammensetzungen mit
niedrigerem Fullstoff- bzw. htherem Polymeranteil erklart.

Die Geflige von mit 40 Vol.-% B-Eukryptit gefiillten Proben, die bei unterschiedlichen
Temperaturen in Argon pyrolysiert wurden, sind in Abbildung 4.31 dargestellt. Die -
Eukryptit-Partikel liegen kaum erkennbar in der amorphen Matrix eingebettet vor.
Eine Geflgeéanderung kann nicht ausgemacht werden, wohl aber die Vergrol3erung
der Risse mit zunehmender Temperatur.

Es fallt auf, dass die Grenzen zwischen Matrix und Fullstoff besonders zur Riss-
bildung neigen (Abbildung 4.31), wahrend die Poren uUber die gesamte Proben-
oberflache verteilt sind.
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Abbildung 4.31 REM-Aufnahmen des Gefliges im LAS40-Systm nach Pyrolyse in
Argon bei verschiedenen Pyrolysetemperaturen

Die Erhéhung der Pyrolysetemperatur beeinflusst die chemische Zusammensetzung
der Gefligebestandteile. Die Ergebnisse von REM- und EDX-Analysen einer bei
800 °C pyrolysierten Probe sind in Abbildung 4.32 kombiniert dargestellt. Mithilfe der
EDX-Analyse wurden die dunkleren Bereiche der amorphen polymerabgeleiteten
Matrix zugeordnet, die aus Kohlenstoff, Sauerstoff und Silicium besteht. Dabei weist
Kohlenstoff die héchste Intensitat auf. In den helleren Bereichen konnten Sauerstoff,
Aluminium und Siliciliciumium mit vergleichbar gro3en Anteilen nachgewiesen
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werden, was mit der chemischen Zusammensetzung des Eukryptits Ubereinstimmit.
Lithium wurde aufgrund seiner niedrigen Atommasse mit dieser Methode nicht
erfasst.
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Abbildung 4.32 REM-Aufnahmen und EDX-Analysen von LAS60 nach Pyrolyse in N,
bei 800 °C.

Die EDX-Analyse zeigt auch, dass auf den Matrix-Fullstoff-Phasengrenzen nach
Pyrolyse bei 1100 °C die Bereiche erkennbar sind, in denen Silicium und Sauerstoff
Uberwiegen und Kohlenstoff im Vergleich zu den Ergebnissen bei niedrigeren
Temperaturen in geringerer Konzentration vorhanden ist (Abbildung 4.33). Diese
zugehdrigen Messpunkte sind als ,SiO,“ auf den REM-Aufnahmen gekennzeichnet.
Die Anwesenheit solcher Bereiche deutet auf solche Stellen in der Probe hin, bei
denen die Bildung des LIiAISiO4-SiO,-,Mischkristalls* und seine Umwandlung in
B-Spodumen beginstigt sind. AuRerdem stellt der hohe Gehalt an Sauerstoff und
Silicium gunstige Bedingungen fir die Kristallisation des Cristobalits dar. Die Néhe
der Fullstoffpartikel zu dieser quarzéahnlichen Struktur begtinstigt auch den oben
erwahnten Mechanismus, der die Bildung des Cristobalits durch die zusatzliche
Verfugbarkeit von Quarz unterstitzt.
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Abbildung 4.33 REM-Aufnahmen und EDX-Analysen von LAS40 (Ar, 1100 °C).

In Abbildung 4.34 sind REM-Aufnahmen des LAS-Systems mit Fullstoffpartikeln mit
maximaler Partikelgré3e von 40 um dargestellt. Erwartungsgemald deuten die
Gefuigeaufnahmen auf die zusatzliche Zerkleinerung des Fillstoffes durch das
Mischen in der Planetenkugelmihle hin, da die Teilchen deutlich unterhalb der
maximalen GrofRe von 40 um vorliegen. Der Einsatz der kleineren Fillstoffpartikel
und die grundliche Homogenisierung des Precursorpulvers resultierten in einem
deutlich homogeneren Geflige der Probe; es wurden keine Risse nachgewiesen.



Ergebnisse 105

Abbildung 4.34 REM-Aufnahmen der Verbundwerkstoffe mit B-Eukryptit-Partikeln von
max. 40 um, nach Pyrolyse bei 1000 °C in Stickstoff; links: LAS40; rechts: LAS60.
Die Gefiuigeaufnahmen verdeutlichen auch den Unterschied zwischen den
Porositaten der unterschiedlich hoch gefillten Proben, auf den in Abschnitt 4.2.4
bereits eingegangen wurde.

4.2.6. Dilatometrie

In Abbildung 4.35 sind die Langenanderungen der pyrolysierten Proben als Funktion
ihrer Zusammensetzung und der Pyrolysetemperatur zusammengefasst. Die
Aufheizkurven sind mit durchgezogenen Linien, die Abkuihlkurven mit gestrichelten
Linien dargestellt.

Es ist deutlich erkennbar, dass die Probenlangen bei den Proben mit dem
niedrigsten Fullstoffanteil sensitiver auf die Anderung ihrer Pyrolysetemperatur bei
Temperaturerhéhung wahrend der Messung reagieren. Dieser Effekt ist bei den bei
800 °C pyrolysierten Proben am starksten ausgepragt. Bei LAS40 betragt die
Schwindung bei Erreichen der Endtemperatur der Messung etwa 2 %, wahrend die
LAS60 Proben ihre Lange nur um maximal 0,5 % reduzieren. Die LAS40 Probe ist
dadurch gekennzeichnet, dass die Kontraktion bis 590 °C sehr langsam verlauft und
bis zu 0,1 % betragt und die Langen&nderungskurve zwischen 590 °C und 1000 °C
eine deutlich negativere Steigung aufweist. Die Probe LAS50 zeigt nach Pyrolyse bei
800 °C eine etwas geringere Schwindung von etwa 0,5 % bei 700 °C und weist so
wie die Probe LAS40-800 einen Wendepunkt bei 590°C auf. Ein ebensolcher Verlauf
mit geringerer negativer Steigung wurde auch bei LAS60 bis etwa 800 °C
beobachtet. Zwischen 890 °C bis etwa 950 °C dehnt sich diese Probe jedoch wieder
aus und zeigt erst oberhalb 950 °C wieder Kontraktion. Die Abkihlkurven zeigen,
dass die Schwindung nach Pyrolyse bei 800 °C irreversibel ist. Dies wird als Hinweis
auf eine zum Teil unvollstdndige Pyrolyse gedeutet.
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Abbildung 4.35 Langenanderung pyrolysierter LAS-Proben als Funktion der
Pyrolysetemperatur; Pyrolyse in Argon.

Der Verlauf der Langendnderungskurven nach Pyrolyse bei 900 °C der Proben
unterscheidet sich quantitativ und qualitativ von demjenigen nach Pyrolyse bei
800 °C. Bei LAS40 verlauft die thermische Ausdehnung Uber den gesamten Mess-
bereich negativ, die Schwindung bis 1000 °C betragt 1 %. Die Kontraktion mit
zunehmender Temperatur ist oberhalb von 600 °C besonders stark ausgepragt, die
Probenlange nach Messung verringert sich um 1,2 %. Die LAS50-Proben zeigen ein
ahnliches Verhalten als Funktion der Temperatur, jedoch weniger stark ausgepragt.
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Die Messung weist einen 0,5 %igen Langenverlust auf. Bei LAS60 weist die bei
900 °C pyrolysierte Probe Nulldehnung bis 800 °C und eine geringflgige
Ausdehnung von 0,09 % bis 1000 °C. Die Schwindung nach Messung betragt 0,1 %.

Nach Pyrolyse bei 1000 °C nimmt bei allen Proben die Ausdehnung positive Werte
an. Bei LAS40 treten drei Bereiche auf. Von Raumtemperatur bis 470 °C wurde eine
Ausdehnung von 0,2 % gemessen, eine weitere Temperaturerhohung fuhrte zur
Kontraktion bis auf -0,11 % und oberhalb von 800 °C dehnen sich die Werkstoffe
wieder aus. Wahrend der Messung nimmt die Probenlange um 0,22 % ab. Das
gleiche Verhalten wird bei LAS50 beobachtet, jedoch waren alle Langenénderungen
niedriger als bei LAS40 und es wurde keine Langenreduzierung nach Messung
wahrgenommen. LAS60 weist bis etwa 760 °C eine geringfligige Ausdehnung von
0,11 % auf, die sich ab etwa 760 °C in eine Kontraktion mit 0,06 % bei 1000 °C bei
gleichbleibender Probengrof3e umkehrt.

Nach Pyrolyse bei 1100 °C zeigen LAS40 und LAS50 einen annahernd gleichen
Verlauf. Die Proben dehnen sich auf 0,19 % aus und behalten die urspringlichen
Abmessungen nach der Messung bei. Die Lange der Probe LAS60 ist bei 1000 °C
gleich der Ausgangslange, woraus einen WAK von 1,9-107¢ K™ bei LAS40 und von
0,08:107® K™ bei LAS60 resultiert.

Zur Beurteilung der Reproduzierbarkeit des Ausdehnungsverhaltens wurden die
Messungen an den gleichen Proben mit den gleichen Messparametern wiederholt,
wobei wahrend der Messungen die Pyrolysetemperatur von 800 °C nicht Uber-
schritten wurde. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.36 links dargestellt.

LAS40 und LAS60 zeigen ein &hnliches Verhalten mit erheblichen Abweichungen
zwischen 1. und 2. Messung bis 560 °C. Bei weiter steigender Temperatur nimmt die
Kontraktion deutlich zu, was bei der LAS40-Probe starker ausgepragt ist und in einer
Schwindung von etwa 1 % resultiert, bei LAS60 betragt die Schwindung um 0,4 %.
Diese Schwindung bleibt nach Ende der 1. Messung, also nach Abkuhlung auf die
Ausgangstemperatur (20 °C) erhalten. Die Wiederholung der Messung zeigt, dass
sich der Verlauf bei beiden Zusammensetzungen verandert. Wahrend der jeweils
zweiten Messung derselben Probe dehnen sich die Proben bis etwa 600 °C aus, bei
weiterer Temperaturerhdéhung bleibt LAS60 nahezu unverandert, wahrend LAS40 um
etwa 0,2 % kontrahiert. Nach der Messung behéllt die LAS60-Probe ihre
Abmessungen bei, wahrend die LAS40 Probe ihre LAnge um 0,26 % verringerte.
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Abbildung 4.36 Langenanderung von LAS40- und LAS60-Proben nach 1. und 2.
dilatometrischer Messung; Pyrolyse der Proben bei 800 °C in Argon.

Der Kurvenverlauf der bei 1100 °C pyrolysierten Proben zeigt keine merklichen
Verdnderungen zwischen 1. und 2. Messung bei allen Proben (Abbildung 4.36,
rechts). Die resultierenden WAKSs fur den Temperaturbereich von 25 °C bis 1000 °C
betragen fur diese Proben (1. und 2. Messung): fur LAS40 1,9-10° K™ und
2,0-107° K™, fuir LAS50 1,9-107° K™ und 2,0-107° K™1, fuir LAS60 -0,01:107° K™ und -
0,15-10"° K™,

Das Ausdehnungsverhalten der Proben in Abhangigkeit von der Pyrolyseatmosphare
in Abbildung 4.37 dargestellt. Die in Stickstoff pyrolysierten Proben sind mit
gepunkteten Linien gekennzeichnet. Die dilatometrischen Messungen wurden unter
Argon durchgefuhrt.
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Abbildung 4.37 Langenanderung von LAS40 und LAS60 als Funktion der Pyrolyse-

bedingungen: durchgezogene Linie — Pyrolyse in Argon; gepunktete Linie — Pyrolyse
in Stickstoff.
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Die Pyrolyseatmosphére hat keinen merklichen Einfluss auf das Warmedehnungs-
verhalten, woraus gefolgert wurde, dass auch die Zusammensetzung der Proben
durch die Pyrolyseatmosphare unbeeinflusst bleibt.

4.2.7. Warmeleitfahigkeit

Die Warmeleitfahigkeit der untersuchten Werkstoffe wurde fiir die Modellierung des
thermischen Verhaltens benétigt. In Abbildung 4.38 sind die Werte fur den reinen B-
Eukryptit und fur den Verbundwerkstoff mit 50 Vol.-% Fullstoffanteil dargestellt. Der
B-Eukryptit zeigte eine sehr niedrige Warmeleitfahigkeit von unter 0,8 W-m™K™ im
gemessenen Temperaturbereich. Die bei 800 °C pyrolysierte LAS50-Probe zeigt
Werte zwischen 1,2 W-m™K™ und 1,47 W-m™'K™". Zum Vergleich: Die Warmeleitfahig-
keit eines bei 1000 °C pyrolysierten Polysiloxans wurde bei 800 °C mit 1,55 W-m™K™
angegeben [197], die Warmeleitfahigkeit von Kieselglas betragt 1,6 W-m™K™ [215].
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Abbildung 4.38 Warmeleitfahigkeit von reinem B-Eukryptit und von LAS50 nach
Pyrolyse bei 800 °C in Argon.

4.2.8. Harte

Die Ergebnisse der Vickers-Mikroharteprufung der mit B-Eukryptit gefillten Proben
sind in Abbildung 4.39 dargestellt. Alle Proben wiesen Werte von grof3er als 2,9 GPa
auf, der hochste Wert wurde mit 5,8 GPa bei LAS50 nach Pyrolyse in Stickstoff bei
1000 °C gefunden.

Wahrend sich bei den in Argon pyrolysierten Proben kein Trend ableiten lie3 — die
Hartewerte liegen zwischen 2,9 GPa und 3,6 GPa — zeigt sich bei den in Stickstoff
pyrolysierten Proben mit den maximalen PartikelgroRen 40 um ein anderes Bild: Die
bei 1000 °C pyrolysierten Proben zeigen die hdchsten Hartewerte von 3,9 GPa
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(LAS60) bis 5,7 GPa (LAS50). Dieses Verhalten gilt als Indiz fir einen moglichen
Einbau von Stickstoff in Bestandteile der Proben. In rontgendiffraktometrischen
Untersuchungen wurden keine stickstoffhaltigen Phasen gefunden und damit liegt
der Schluss nahe, dass amorphe nitridische Phasen fir diese Hartezunahme
verantwortlich sind.

800
900
©1 1000
: 1100
5 4
/‘?
o
S S
2% \
:E %4 e NN 2%
T I %
é 3 w 7ZI\N TT % Tl %X\ % //\x %
g 75 f/ N == ‘ ]
£ ] N SEWIONSE
72N H N =N E
1 A\ =
0 = = 5
LAS40 | LAS50 | LAS60 | LAS40 | LAS50 | LAS60 | LAS40 | LAS50 | LAS60
Argon Stickstoff (200 pum) Stickstoff (40 pum)

Abbildung 4.39 Die Hartewerte der LAS-Verbundwerkstoffe als Funktion der
Pyrolysebedingungen und der Partikelgré3e

Sollte tatséachlich Stickstoff wahrend der Pyrolyse bei 1000 °C mit der Probe reagiert
haben, ist dies eine sehr niedrige Reaktionstemperatur, die in reinen polysiloxan-
haltigen Systemen so noch nicht beobachtet wurde. In gefullten Systemen, z. B. im
System Si-O-C/Si (Si als reaktiver Fullstoff), wurde Reaktion mit Stickstoff nach
Pyrolyse bei 1250 °C unter Bildung von Siliciumoxinitrid (Si,ON>) gefunden [216]. Die
im B-Eukryptit gefundenen Ergebnisse legen daher einen weiteren Schluss nahe: Der

B-Eukryptit beeinflusst das komplexe Reaktionsgeschehen zwischen Fllstoff,
polymerabgeleiteter Matrix und (reaktiver) Pyrolyseatmosphére.

4.2.9. Biegefestigkeit

Abbildung 4.40 zeigt die Ergebnisse der Dreipunktbiegeversuche. Die Biegefestigkeit
der in Argon pyrolysierten LAS40 ist so niedrig, dass der Bruch bereits beim Anlegen
der Vorspannung einsetzt; diese Proben wurden nicht weiter betrachtet. Ein
Vergleich der Werte nach Pyrolyse in beiden Pyrolyseatmosphéaren zeigt, dass bei
Proben mit groRen Partikeln (max. 200 um) in Argon geringftigig hohere Festigkeiten
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erreicht wurden. Die hochsten Festigkeitswerte liegen bei 15 MPa. Die
Pyrolysetemperatur hat nur einen geringen Einfluss auf die Festigkeit und und fuhrt
zu einer kaum merklichen Zunahme der Festigkeit bei der Probe LAS60; die
Abnahme der Festigkeitwerte bei LAS50 mit zunehmender Temperatur ist wenig
signifikant und wird deshalb nicht weiter betrachtet.
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Abbildung 4.40 3-Punkt-Biegefestigkeit der LAS-Verbundwerkstoffe als Funktion der
Pyrolysebedingungen und der Partikelgré3e

Im Vergleich zu den in Argon pyrolysierten Proben zeigen die in Stickstoff
pyrolysierten Proben mit Kkleiner FullstoffpartikelgroRe (max. 40 um) bei der
Ausbildung der Festigkeit einen deutlichen Einfluss der Pyrolysetemperatur. Ein
Festigkeitsminimum wird mit 23,9 MPa bei LAS40-800 beobachtet; die grofdte
Festigkeit erzielt LAS50-1000 mit 70,6 MPa.

Ein ahnlich grol3er Unterschied von Eigenschaften als Funktion der Pyrolyse-
atmosphare wurde bereits bei den Werten der Vickers-Harte gefunden; die Harte
nahm mit zunehmender Pyrolysetemperatur zu. Bemerkenswert ist in diesem
Zusammenhang die Anderung der Porositat. Diese andert sich nur geringfiigig und
nimmt z. B. bei Probe LAS50 mit kleinen Partikeln zunéchst von 18,1 % auf 18,6 %
(Pyrolyse bei 800 °C und 900 °C) zu und nach Pyrolyse bei 1000 °C auf 17,1 % ab,
Festigkeit und Harte nehmen hingegen mit der Temperatur stetig zu. Die Porositéat
kann somit nicht zur Klarung dieses Effekts herangezogen werden. Auch diese
Ergebnisse deuten auf einen Einbau von Stickstoff und damit auf eine Anderung der
Phasenzusammensetzung hin; erwéhnt wurde bereits, dass es sich um eine
amorphe Phase handeln muss, da mittels XRD keine weiteren Phasen identifiziert
wurden.
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Die oben aufgefiihrten Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen: Es ist
gelungen, einen negativ warmedehnenden polymerabgeleiteten keramischen
Werkstoff mit B-Eukryptit als Fullstoff herzustellen. Die Ergebnisse einiger
Charakterisierungsmethoden deuten auf Wechselwirkungen zwischen Fullstoff,
Matrix und  Pyrolyseatmosphare hin, die Gegenstand weiterfihrenden
Untersuchungen sein sollten. Dilatometrische Untersuchungen zeigen, dass Werk-
stoffe mit negativem oder sehr niedrigem WAK durch Variation der Prozess-
parameter prinzipiell tUber die Prozessroute zur Herstellung polymerabgeleiteter
Keramiken hergestellt werden kénnen. Der neuartige Werkstoff weist eine niedrige
Warmeleitfahigkkeit, die sich mit der Erh6hung der Pyrolysetemperatur kaum andert,
auf. MaRige Festigkeit und Harte stimmen mit Literaturaussagen zu NTE-Keramiken
Uberein, die demzufolge zu Rissbildung und dadurch zur Verringerung von Biege-
festigkeit und E-Modul neigen.

4.3, Verbundwerkstoffe mit Zirkoniumwolframat als Fullstoff

Im Unterschied zum B-Eukryptit zeigt Zirkoniumwolframat bei Temperaturdnderung
ein isotropes Ausdehnungs-/Kontraktionsverhalten [69] und es wurde die Annahme
getroffen, dass sich dadurch die Eigenspannungen in einem zugehdrigen
Verbundwerkstoff anders als im anisotrop dehnenden B-Eukryptit auch anders
verteilen. Zirkoniumwolframat als Fullstoff liefert durch seine isotrope Ausdehnung
keine zusatzlichen inneren Spannungen zum gesamten Spannungsfeld. Die im
folgenden Kapitel vorgestellten Ergebnisse flieRen in die Berechnungen der
Eigenpannungen ein und dienen dem Vergleich zwischen der Zirkoniumwolframat-
geflllten und der B-Eukryptit-gefullten PDC.

Als Fillstoff wurde FKS-ZrW,0Og aufgrund des einfacheren Herstellungsprozesses
verwendet.

4.3.1. Thermische Analyse vernetzter Proben

Die Ergebnisse der thermischen Analyse der Verbundwerkstoffe mit Zirkonium-
wolframat als Fullstoff sind in Abbildung 4.41 dargestellt. Wie auch bei dem LAS-
System konnten keine signifikanten Unterschiede zwischen den Messungen in Argon
und in Stickstoff ausgemacht werden; die Ergebnisse in beiden Atmosphéren sind
gemeinsam dargestellt (in Argon: durchgezogene Linie; in Stickstoff gepunktete
Linie).

Die TG-Kurven weisen vier Bereiche auf. Da die Vernetzung der Proben wéhrend
des Warmpressens bei 170 °C stattfand, blieb die Masse bis etwa 200 °C konstant.
Im sich anschlielBenden Temperaturbereich tritt eine leichte Masseabnahme bis hin
zu etwa 350 °C auf, deren Groéfenordnung von der jeweiligen Zusammensetzung
abhangig ist. Der Minimalwert wurde bei ZWO50 gefunden und betrug in Argon
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0,56 %, in Stickstoff 0,55 %, bei ZW040 wurde 0,98 % und 0,72 % erhalten. Bei den
Proben mit 60 Vol.-% ZrW,0g beginnt dieser Prozess bereits bei etwa 150 °C und
der Masseverlust betragt 1,58 % in Argon und 1,24 % in Stickstoff.

Diesem Masseruckgang folgt ein Stabilitatsbereich bis hin zu etwa 660 °C, der ab
etwa 660 °C von weiterer Masseabnahme begleitet wird und bei Erreichen der Mess-
Endtemperatur noch nicht beendet war. Zwischen 660 °C und 850 °C wurde der
grofdte Masseverlust mit 1,87 % bei der Probe ZWO40 bei Messung in Argon
erreicht. Bei ZWO50 wurden 1,18 % und bei ZWO60 1,38 % ermittelt. Bei Pyrolyse in
Stickstoff wurden mit dem steigenden Fullstoffanteil 1,54 %, 1,22 % und 2,06 %
gefunden und damit betragt die resultierende Masseabnahme in Argon bei ZWO040
3,96%, bei ZWO50 2,60 % und bei ZWO40 3,72 % und in Stickstoff in der gleichen
Reihenfolge 3,74 %, 2,76 %, 3,68 %.
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Abbildung 4.41 Ergebnisse der thermischen Analyse des ZWO-Systems nach
Vernetzung bei 200 °C; durchgezogene Linie — Messung in Argon; gestrichelte Linie
— Messung in Stickstoff.

Die geringen Unterschiede der Masseverluste sind nicht signfikant und wurden
zunachst auf die unterschiedlichen Messatmosphéaren zurtickgefuhrt. Es muss jedoch
erwdhnt werden, dass der starke Masseverlust bei etwa 150 °C bei ZWO60 darauf
hindeutet, dass das Halten bei 200 °C nicht zu vollstadndiger Vernetzung fihrte. Der
Verlauf der Kurven deutet auf einen Einfluss des Fiillstoffs auf das Umbauverhalten
des prakeramischen Polymers hin. Von Ubergangsmetallionen ist ein depolymeri-
sierender Einfluss auf Polysiloxane bekannt, woraus bei solchen Fullstoffen ein
hoherer Masseverlust resultiert [120]. Dieser Effekt kbnnte auch Ursache flur die
stetige Masseabnahme zwischen 200 °C und 600 °C sein. Dies sollte in
weiterfihrenden Untersuchungen geklart werden.
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Die groRere Masseabnahme wahrend der Polymer-Keramik-Umwandlung zwischen
600 °C und 800 °C bei ZW0O40 kann mit dem hoéheren Anteil des sich umwandelnden
préakeramischen Polymers erklart werden.

Das DTA-Signal zeigt ausgepragte Signale im Bereich zwischen 700 °C und 900 °C,
was einerseits die Umwandlungsprozesse im Polymer widerspiegelt, andererseits
durch die Zerfallsreaktionen des ZrW,Og hervorgerufen wird. Zum Vergleich ist die
DTA-Kurve des reinen Zirkoniumwolframates (Punkt-Strich-Linie) dargestellt. Der
Phasenzerfall verlauft Gber einen langeren Temperaturbereich von 800 °C bis hin zu
950 °C. Ab 1120 °C tritt ein stark ausgepragtes, endothermes Signal auf, das der
wiederholten Reaktion der beiden Oxide zum Zirkoniumwolframat zugeschrieben
wurde, vgl. Abschnitt 4.1.3. Bei Untersuchungen des ZrW,Og-gefiillten
prékeramischen Polymers gab es jedoch keine Hinweise auf den Ablauf dieser
Reaktion ab 1120 °C. Aufgrund des Fehlens des Zirkoniumwolframats nach Pyrolyse
bei solchen hohen Temperaturen wurden die Untersuchungen auf den ersten
Stabilitatsbereich des ZrW,Og bis 777 °C beschrankt.

4.3.2. Variationen der Phasenzusammensetzung

Bei der Herstellung der Zrw,0g-haltigen PDC-Proben wurde festgestellt, dass die
thermisch induzierten, mechanischen Spannungen hoch genug sind, um den a—y
Phaseniibergang zu induzieren, vgl. Abschnitt 2.2.3.

Die ZrwW,0g-geflllten Proben wurden nach der Pyrolyse unter gleichen Bedingungen
wie die LAS-Proben mittels XRD-Analyse untersucht. Die Ergebnisse sind am
Beispiel der Probe ZWOG60 in Abbildung 4.42 dargestellt. Wie gut zu erkennen ist,
enthalten die Proben direkt nach der Pyrolyse einen hohen Anteil an y-ZrW,0g. Da
diese Phase einen positiven WAK besitzt, wurde eine weitere Warmebehandlung
durchgefiihrt, um die Phasenumwandlung zurtick zum a-ZrwW,0Og zu induzieren. Als
Temperatur wurde 200 °C gewahlt, um die Warmebehandlung oberhalb des a->p-
Ubergangs (160 °C) durchzufiihren [94]. Die Untersuchungen wurden bei
unterschiedlichen Haltedauern durchgefuhrt, eine signifikante Veradnderung der
Phasenzusammensetzung wurde erst nach 24 h Haltedauer beobachtet.



Ergebnisse 115

: : —— nach Behandlung = v-Zr'W,0O,

. . . —— nach Pyrolyse « Zr0,
bl oo L |+ wo,
R | o ' AR
s - SEREEEENE
2 | i AT E
g VA Juel sl
£ ! : ‘mo: N :

16 18 20 22 24 26 28 30 32 34 36 38 40 42 44 46 48 50
Beugungswinkel 2 © (°)

Abbildung 4.42 Vergleich der Rontgendiffraktogramme der bei 700 °C in Argon
pyrolysierten ZWOG60 vor und nach wiederholter Warmebehandlung bei 200 °C.

Die Ergebnisse der XRD-Analyse nach Warmebehandlung bei 200 °C tber 24 h sind
in Abbildung 4.43 zusammengefasst. Die Angaben zum relativen Anteil der
jeweiligen Phase beziehen sich auf den kristallinen Anteil; amorphe Bestandteile
wurden mittels XRD nicht erfasst.
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Abbildung 4.43 Phasenzusammensetzung der bei 700 °C in Argon pyrolysierten
ZWO-Verbundwerkstoffe nach Pyrolyse und nach Warmebehandlung bei 200 °C
Uber 24 Stunden.

Direkt nach der Pyrolyse enthielt die ZWO40-Probe die geringste Menge an
a-ZrW,0g, die 6 Ma.-% betrug. Bei ZWO50 und ZWOG60 betrug dieser Anteil jeweils
24 Ma.-% und 25 Ma.-%. Neben y-ZrW,0g wurden auch die Ausgangsoxide ZrO,
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und WOs; identifiziert, deren Massenanteile unabhangig von der Probenzusammen-
setzung etwa 4 Ma.-% betrugen.

Nach der 24-stindigen Temperaturbehandlung stieg der a-ZrwW,0Og-Anteil bis auf
79 % und war bei allen Proben etwa gleich grof3. Der Anteil der Ausgangsoxide lag
nach der Warmebehandlung mit je 4 Ma.-% in unverandertem Umfang vor.

Bei den in Stickstoff pyrolysierten Proben wurde ein annahernd gleiches Verhalten
wie bei den in Argon pyrolysierten Proben beobachtet, vgl. Abbildung 4.44. Nach
Pyrolyse verringerte sich der a-ZrW,Og-Anteil auf 13 Ma.-% bei ZWO40, 18 Ma.-%
bei ZWO50 und 20 Ma.-% bei ZWOG60 und nahm nach der Warmebehandlung zu
(77 Ma.-% - 80 Ma.-%). Der gemeinsame Anteil der Ausgangsoxide vor und nach der
Behandlung liegt zusammensetzungsabhéangig zwischen 11 Ma.-% und 7 Ma.-%.
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Abbildung 4.44 Phasenzusammensetzung der bei 700 °C in Stickstoff pyrolysierten
ZWO-Verbundwerkstoffe vor und nach Warmebehandlung bei 200 °C tber 24
Stunden.

Nach Pyrolyse bei 700 °C liegt nur der Fullstoff in kristalliner Form vor. Hinweise auf
kristalline Bestandteile aus dem prékeramischen Polymer wurden nicht gefunden.
Der hohere Matrix-Anteil fuhrt zu einer geringfigigen Zunahme des y-ZrwW,0g-
Gehaltes bei der druckinduzierten a—y Umwandlung.

4.3.3. Dichte und Porositat

Die Dichten der gefllten Proben nach Pyrolyse in Argon und in Stickstoff und ohne
weitere Warmebehandlung sind in Abbildung 4.45 dargestellt. Die in Stickstoff
pyrolysierten Proben zeigen geringflgig kleinere Dichten als die Proben nach
Pyrolyse in Argon.
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Abbildung 4.45 Reindichten der ZWO-Proben als Funktion von Zusammensetzung
und Pyrolyseatmosphare (Pyrolyse: 700 °C, 1 h)

Die Dichte der ZWO40-Probe betragt nach Pyrolyse unter Argon 4,29 g-cm™3. Mit der
Erhohung des Fulllstoffgehalts steigt diese auf 4,74 g-cm™ bei ZWO50 und auf
4,72 g-cm™ bei ZWO60. Bei Pyrolyse unter Stickstoff wurde ein &hnliches Verhalten
beobachtet. Die Dichte der ZW0O40-Probe zeigt den kleinsten Wert (4,2 g-cm™3). Bei

Zunahme des ZrW,0g-Gehalts nimmt die Dichte zun&chst auf 4,67 g-cm™ (ZWO50)
zu und sinkt dann auf 4,60 g-cm™ (ZWOG60).

Aus den Dichtewerten wurde die Porositat der Proben berechnet. Offene und

Gesamtporositat sind in Abbildung 4.46 wieder als Funktion von Pyrolysetemperatur
und Probenzusammensetzung dargestellt.
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Abbildung 4.46 Porositat des ZWO-Systems als Funktion von Pyrolyseatmosphére
und Zusammensetzung.

Die Proben zeigen einen hohen Anteil offener Porositat, der zusammensetzungs-

und parameterabhéngig zwischen 34,2 % und 41,9 % liegt. Der Anteil an
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geschlossener Porositat ist mit 0,3 % bis 2,3 % niedrig. Die Pyrolyseatmosphare
scheint dabei keinen mal3geblichen Einfluss auf den Verlauf, der in beiden
Probenserien gleichgerichtet ist, auszuiben. Die Porostat der in Stickstoff
pyrolysierten Proben ist geringflgig hoher als diejenige der in Argon pyrolysierten
Proben. Das Verhéltnis von offener zu geschlossener Porositat wird von der
Pyrolyseatmosphére ebenfalls nicht merklich beeinflusst.

4.3.4. Gefuge

Das Geflge der pyrolysierten Proben mit Zirkoniumwolframat als Fullstoff ist in
Abbildung 4.47 in zwei verschiedenen Auflosungen dargestellt. Die dunklen Bereiche
wurden der Matrix zugeordnet, die hellen Bereiche entsprechen den
Fullstoffpartikeln. Auf den Gefligebildern sind auch Poren und Risse erkennbar. Die
Porengroéf3e ist sehr unterschiedlich und reicht von Poren unter einem Mikrometer bis
zu groReren Hohlraumen von etwa 20 pum. Rissbildung wurde bei den Proben mit
einem hoheren Matrixanteil haufiger beobachtet, als bei den Proben mit héherem
Fulleranteil.

LAS40 Ar

o e N "

Abbildung 4.47 REM-Aufnahme des Gefliges im ZWO-System nach Pyrolyse in
Argon bei 700 °C als Funktion der Zusammensetzung
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4.3.5. Dilatometrie

Das Ausmald der Warmedehnung der Proben ist durch Anteil und Zustand des
Zirkoniumwolframat-Fullstoffs gepragt. In Abbildung 4.48 sind die Dilatometrie-
messungen der in Argon pyrolysierten ZWO60-Probe vor und nach der Warme-
behandlung bei 200 °C dargestellt. Die Zirkoniumwolframat-PDCs zeigen direkt nach
der Pyrolyse den charakteristischen  Volumensprung, der auf die
temperaturinduzierte Umwandlung von y-ZrW,Og in B-ZrW,0g zurlckzufihren ist; die
y-Phase resultiert aus dem Quenchprozess zur Strukturkonservierung der bei
1180 °C hergestellten ZrW,0g-Pulver. Die postpyrolytisch warmebehandelten Proben
zeigen diesen Volumensprung nicht mehr, jedoch macht sich der a-B-Ubergang in
den Dilatometerkurven bei etwa 170 °C bemerkbar und die weitere
Temperaturerhbhung fuhrt zu stetiger Volumenabnahme. Zum Vergleich ist in
Abbildung 4.48 auch die L&angenanderung des reinen Zirkoniumwolframates
dargestellt. Die Volumenkontraktion der Probe nach Behandlung bei 200 °C
unterscheidet sich kaum vom negativen Verlauf der Ausdehnung des gepressten
Fullstoffes.
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Abbildung 4.48 Langenanderung der bei 700 °C in Argon pyrolysierten ZWO60-
Probe vor und nach Warmebehandlung und Langen&nderung der gepressten
ZrW,0g-Probe im Vergleich.

Es muss erwéhnt werden, dass gemal XRD-(Rietveld-)Analysen noch etwa 14 %
der y-ZrW,0g-Phase nach der Warmebehandlung der ZWOG60-Probe vorhanden
sind. Die GrofRenordnung des Einflusses dieser Phasenmenge auf das thermische
Verhalten der Probe konnte jedoch nicht abgeschatzt werden.
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4.3.6. Warmeleitfahigkeit

Abbildung 4.49 zeigt den temperaturabhangigen Verlauf der Warmeleitfahigkeit der
ZWO50-Probe. Diese in Argon pyrolysierte Probe zeichnete sich durch eine niedrige
Warmeleitung im Vergleich zu anderen Keramiken wie SiC (110 W-m™K™
140 W-m™'K™ [217]) oder Al,O3 (8,2 W-m™K™ [6]) aus. Publizierte Werte der Warme-
leitfahigkeit des reinen Zirkoniumwolframates liegen zwischen 0,51 W-m™K™ [196]
und 0,77 W-m™K™ [218]. Die in Abbildung 4.49 dargestellten Werte von maximal
0,66 W-m™K™ liegen somit innerhalb dieses Bereichs, jedoch fur die Zirkonium-
wolframat-PDC.
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Abbildung 4.49 Warmeleitfahigkeit der Probe ZWO50 nach Pyrolyse in Argon bei
700 °C

In [196] wurde vermutet, dass derselbe Mechanismus, der die negative Warme-
ausdehnung des Zirkoniumwolframates hervorruft, auch fir seine niedrige Warme-
leitfahigkeit verantwortlich ist. Die hoch anharmonischen Gitterschwingungen rufen
mit niedriger Frequenz gekoppelte Schwingungen hervor, die die freie Weglange der
Phononen und damit die Warmeleitfahigkeit reduzieren [196].

4.3.7. Harte

Die Werte der Vickers-Mikroharte sind in der Abbildung 4.50 als Funktion von
Pyrolyseatmosphére und Phasenzusammensetzung zusammengefasst. Wesentliche
Unterschiede als Folge der Pyrolyseparameter wurden nicht festgestellt. Die Proben
wiesen nach Pyrolyse in Stickstoff und nach Pyrolyse in Argon Harten von etwa 1,5
GPa auf. Sichtbare Abweichungen traten bei der Phasenzusammensetzung ZWO60
auf, bei der die Harte nach Pyrolyse in Argon auf 1,7 GPa zu- und nach Pyrolyse in
Stickstoff auf 1,4 GPa abnimmt.
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Abbildung 4.50 Hartewerte der ZWO-Werkstoffe als Funktion der Pyrolyse-
atmosphare und des Fulleranteils.

Unterschiede zwischen den untersuchten Werkstoffsystemen LAS und ZWO
machten sich bereits bei der Herstellung der Grinproben beim Vernetzungsprozess
bemerkbar. Die hohere Dichte des Zirkoniumwolframates verhinderte die gleich-
maRige Verteilung der Werkstoffe in der Pressform und flhrte dazu, dass die Press-
parameter verandert werden mussten. Es wurden niedrigere Dricke und
Temperaturen angewandt, um das AusflieBen des geschmolzenen Polymers zu
verhindern. Dennoch zeigten die Werkstoffe des ZWO-Systems deutlich niedrigere
Werte ihrer mechanischen Eigenschaften. Deswegen war es nicht moglich, eine
ausreichende Menge an fur die mechanische Charakterisierung notwendigen Biege-
stdbchen aus den vernetzten Proben herzustellen. Deswegen wurde die
mechanische Charakterisierung auf Hartemessung beschrankt: Aus diesen
Parameteranderungen beim Vernetzungsprozess resultierte im ZWO-System eine
deutlich héhere Porositat als im LAS-System.

Die Eigenspannungen im ZWO-System sind hoch genug, um die a—y Umwandlung
des ZrW,0s zu initiieren, weswegen die pyrolysierten Proben zum uUberwiegenden
Teil aus der y-ZrW,0g-Phase bestehen [94]. Durch den sich anschlieienden Wéarme-
behandlungsprozess konnte diese Phase stets in die B-Phase tberfuhrt werden. Der
verbleibende, geringe Restanteil der druckinduziert gebildeten y-Phase (bt keinen
merklichen Einfluss auf das Dehnungsverhalten des Verbundwerkstoffes aus.

Die Hartewerte unterscheiden sich nicht signifikant voneinander und deuten darauf
hin, dass die beteiligten Phasen miteinander nicht wechselwirken.

4.4, Dickschichten mit einem Fillstoff

Nach Charakterisierung der komparkten Proben wurden FE-Modellierungen zur
Abschatzung der Eigenspannungen in den NTE-PDCs durchgefihrt. Aus Grinden
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der Ubersichtlichkeit erfolgt jedoch an dieser Stelle die Ergebnisdarstellung der
Dickschicht- und der Beschichtungsexperimente. Die Ergebnisse der FEM-Unter-
suchungen sind im Abschnitt 4.7 dargestellt.

4.4.1. Rheologische Untersuchungen

Um Dickschichten mit dem Rakelvefahren erfolgreich herstellen zu kdnnen, erfolgte
zunachst an den beiden Werkstoffsysteme LAS und ZWO die Optimierung der
Zusammensetzung, bei der auch das rheologische Verhalten untersucht wurde. Fur
die Verarbeitung flllstoffbeladener Systeme ist scherverdinnendes Verhalten
notwendig: Bei hohen Scherraten, wie sie beim Tauchbeschichten oder beim
Rakelprozess auftreten, weist die Viskositat niedrige Werte, nach Abnahme der
Scherrate, also nach erfolgtem Durchgang unter der Rakelklinge bei Wegfall der
Scherkrafte, hohe Viskositatswerte auf. Ein solches Verhalten verhindert bzw.
minimiert die Sedimentation der Fullstoffpartikel im viskosen System [212]. Die
Herstellung der Schlicker wurde in Abschnitt 3.4 erlautert. Die Viskositatsverlaufe der
mit jeweils 50 Vol.-% B-Eukryptit bzw. Zirkoniumwolframat gefillten Schlicker sind als
Funktion der Scherrate t in Abbildung 4.51 dargestellt.
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Abbildung 4.51 Viskositat der Schlicker mit jeweils 50 Vol.-% Fiillstoff in Abhangigkeit
von der Scherrate.

Bei beiden Schlickern wurde ein strukturviskoses, scherverdinnendes Verhalten
beobachtet. Dabei gab es einige Unterschiede im Viskositatsverlauf. Der mit [3-
Eukryptit geflllte Schlicker zeigt eine stetige Viskositdtsabnahme wahrend der
Erhbhung der Scherrate. Wéhrenddessen stellt sich beim Schlicker mit
Zirkoniumwolframat bei einer Scherrate zwischen 10 s™* und 1000 s eine konstante
Viskositat ein, die bei Scherraten von kleiner als 10 s signifikant abnimmt. Ein
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solcher Verlauf wurde bei beiden Schlickern auf die Ausrichtung der
Polymermolekule unter der Wirkung hdherer Scherraten zurickgefuhrt [219].

4.4.2. Thermische Analyse

Die Ergebnisse der thermischen Analyse der Dickschichten mit den Fullstoffen -
Eukryptit und mit Zirkoniumwolframat sind in Abbildung 4.52 dargestellt.

Die vom LAS-System ermittelte Kurve zeigt drei Bereiche: Der erste Bereich bis etwa
600 °C zeichnet sich durch eine Masseabnahme um 2,3 % aus. Ab 600 °C beginnen
die Umbaureaktionen des prakeramischen Polymers bis etwa 850 °C. Der ermittelte
Masseverlust betragt 4,3 %. Im weiteren Verlauf ist nur eine geringe Masseabnahme
um 0,2 % zu verzeichnen. Der gesamte Masseverlust von Raumtemperatur bis
1300 °C betragt 6,8 %. Auf die Prozesse der Polymer-Keramik-Umwandlung wurde
bereits in Abschnitt 4.2.1 eingegangen.

Der Masseverlust der Dickschichten fiel geringfliigig hoher als der Masseverlust der
warmgepressten Proben aus. Besonders bemerkbar ist dieser Unterschied im
Temperaturbereich zwischen 150 °C und 600 °C. In diesem Bereich verringert sich
die Masse der gepressten Probe um nur 1,5 %. Die gréf3ere Masseabnahme bei den
Dickschichten deutet auf einen noch nicht vollstadndig abgeschlossenen Vernetzungs-
prozess hin.
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Abbildung 4.52 Thermogramme der LAS- und der ZWO-Dickschichten.

Bei der thermischen Analyse der Dickschichten mit Zirkoniumwolframat sind vier
Bereiche erkennbar. Bis 600 °C bleibt die Masse mit einer geringen Masseabnahme
um 0,8 % vergleichsweise gering. Wahrend der Polymer-Keramik-Umwandlung von
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600 °C bis ca. 850 °C wird ein Masseverlust von 2,4 % beobachtet und zwischen
850 °C und 1250 °C bleibt die Masse nahezu konstant. Daran schlief3t sich ein
weiterer Masseverlust, der am Schluss der Messung bei 1300 °C etwa 1,2 % betrug.
Im DTA-Profil tritt ein exothermer Peak auf, der auf den Zerfall des
Zirkoniumwolframates zurtckgefihrt wurde. Bei dieser Messung wurde eine erneute
Bildung des Wolframates im Stabilitatsbereich oberhalb 1100 °C nicht beobachtet.

Der Vergleich mit den warmgepressten Proben ergab auch beim ZWO-System einen
etwas hoheren Gesamtmasseverlust.

4.4.3. Phasenzusammensetzung

Die XRD-Analyse der LAS-Dickschichten ergab &hnliche Ergebnisse wie bei ihren
gepressten Pendants. Die Ausdehnung der Untersuchungen auf den Temperatur-
bereich bis 1300 °C bei den Dickschichtproben erlaubte dariiber hinaus die Uber-
prifung des Einflusses der SiOC-Matrix auf die Zusammensetzung des B-Eukryptits,
der bei den kompakten Proben gefunden wurde.

In Abbildung 4.53 sind die Roéntgendiffraktogramme von Pulvern aufgemahlener
Dickschichten als Funktion der Pyrolysetemperatur dargestellt. Die Reflexpositionen
des B-Eukryptits sind mit Linien im unteren Bereich der Graphik gekennzeichnet.

Nach Pyrolyse bei 700 °C und 900 °C wurden neben B-Eukryptit nur geringe Mengen
unumgesetzter Nebenprodukte aus der Synthese (LiAlsOg, Li,SiO3) gefunden. Nach
Temperaturerhbhung auf 1100 °C wurden Reflexe von B-Spodumen allméhlich
erkennbar und mit weiter steigender Temperatur nimmt der Anteil dieser neu
gebildeten LiAlSi,Oes-Phase zu. Die deutlich héhere Peakintensitat von B-Spodumen
spiegelt die Fortsetzung der Wechselwirkungen zwischen Fullstoff und Matrix wider.
Die Erhéhung der Pyrolysetemperatur fuhrt gemafR XRD-Analyse zur Verstarkung der
beschriebenen Prozesse des SiO,-Einbaus in das B-Eukryptit-Gitter (Abschnitt 2.2.2).
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Abbildung 4.53 Réntgendiffraktogramme von LAS-Dickschichten als Funktion der
Pyrolysetemperatur; B - 3-Spodumen

So wie bei den Kompaktproben lauft die Fraktionierung des B-Eukryptits auch bei den
Dickschichten ab einer bestimmten Pyrolysetemperatur, 1000 °C, ab. In Tabelle 4.17
sind die a/c-Gitterparameter-Verhaltnisse des B-Eukryptit der Dickschichten bei
verschiedenen Temperaturen zusammengefasst. Die vollstdndigen Datensatze sind
in Anhang A.ll.d dargestellt. Nach Pyrolyse bei 700 °C und 900 °C konnte die Bildung
der B'-Fraktion nicht eindeutig festgestellt werden, da das Hinzuziehen dieser
Fraktion bei der Rietveld-Verfeinerung keine wesentliche Verbesserung erbrachte.

Tabelle 4.17 a/c Verhaltnis der Gitterparameter von 3- und B‘-Fraktion und Phasen-
verhaltnisse

Pyrolyse- B-Fraktion B'- B'- | B-Fraktion- | B-Spodumen-/
temperatur (°C) Fraktion verhaltnisse B-Eukryptit
700 0,934 - - -

900 0,942 - - -

1100 0,940 0,946 0,28 0,07
1300 0,944 0,958 0,49 0,50

Die a/c-Verhaltnisse sind mit denen der gepressten Proben vergleichbar. Auch die
Verhéaltnisse zwischen den Fraktionsgehalten bei 1100 °C zeigen mit 0,25 bei den
gepressten Proben und mit 0,28 bei den Dickschichten gute Ubereinstimmung
unabhéngig von der Probenherstellungsmethode. Die weitere Erhéhung der
Pyrolysetemperatur fihrt zur Erhéhung des a/c-Verhéltnisses sowie zu einer
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deutlichen Zunahme der p'-Fraktion. Die Dickschichten zeigen jedoch einen
niedrigeren Anteil an 3-Spodumen (niedrigeres a/c-Verhaltnis) bei 1100 °C: 0,18 bei
den gepressten Proben (vgl. Tabelle 4.16) und 0,07 bei den Dickschichten. Eine
weitere Temperaturzunahme auf 1300 °C fuhrt zur Steigerung dieses Verhaltnisses
bis auf einen Wert von 0,5.

Im Abschnitt 4.2.2 wurde gezeigt, wie sich die Fraktionierung des B-Eukryptits in den
Rontgendiffraktogrammen widerspiegelt. In Abbildung 4.54 ist der betreffende
Ausschnitt aus Diffraktogrammen réntgenographisch untersuchter Dickschichten
nach Pyrolyse bei 700 °C und 1300 °C mit dem (114)-Reflex dargestellt. Die
fortlaufende Anderung von Breite und Form dieses Beugungsreflexes deutet auf
einen kontinuierlich ablaufenden Prozess hin. Der (022)-Reflex bei 43° wird durch die
Mischkristallbildung — die Aufnahme von SiO, durch den B-Eukryptit - ebenso
kontinuierlich verandert.
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Abbildung 4.54 Durch Aufspaltung der (022)- und (114)-Reflexe des B-Eukryptits mit
Erhohung der Pyrolysetemperatur beobachtete Fraktionierung.

Das Rontgendiffraktogramm der mit Zirkoniumwolframat geftillten Dickschicht nach
Temperaturbehandlung in Argon bei 700 °C ist in Abbildung 4.55 dargestellt. Auch
bei der ZWO-Dickschicht zeigt die Rontgeniffraktionsanalyse, dass die Vorgange, die
in gepressten Proben ablaufen, auch in Dickschichten stattfinden. Mit Hilfe des
Rontgendiffraktogramms des pyrolysierten Substrates wurde das Ablaufen der a—y
Umwandlung bestatigt. Die quantitative Phasenanalyse ergab ein Masseverhéltnis
von 2:1 der y- zu a-Modifikation.
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Abbildung 4.55 Réntgendiffraktogramm einer ZWO-Dickschicht nach Pyrolyse bei
700 °C in Argon.

4.4 4. Dichte und Porositat

In Abbildung 4.56 sind die Reindichten der Dickschichten beider Systeme
zusammengefasst. Die LAS-Proben zeigen eine Dichtezunahme von 2,31 g-cm™ auf
2,44 g-cm™ mit Erhéhung der Pyrolysetemperatur auf 1100 °C und eine folgende
Abnahme auf 2,4 g-cm™ bei 1300 °C. Die Dichte der mit dem Zirkoniumwolframat
gefullten Dickschicht betragt 4,73 g-cm™3. Diese Dichten stimmen gut mit den Dichten
der warmgepressten und pyrolyierten Proben LAS50 und ZWO50 uberein, die
vergleichbare Zusammensetzungen aufweisen (vgl. Abschnitte 4.2.4, 4.3.3).

5 4,73
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700 900 | 1100 | 1300 | 700
LAS ZWO

Abbildung 4.56 Reindichte der LAS- und ZWO-Dickschichten nach Pyrolyse in Argon
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Die Gesamtporositat der LAS-Dickschichten stieg zunéchst zwischen 700 °C und
900 °C von 47,7 % auf 51,4 % an (Abbildung 4.57). Ab 900 °C sank diese auf einen
Wert von 38,3 % bei 1300 °C. Bei allen untersuchten Proben tberwog der Anteil der
offenen Porositdt und die geschlossene Porositat lag mit etwa 2 % nahezu
unverandert Uber dem untersuchten Temperaturbereich. Die Porositat der ZWO-
Dickschicht ist mit 68,2 % wesentlich hoher als die der LAS-Dickschichten; die
geschlossene Porositat betrug 1 %.
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Abbildung 4.57 Offene und Gesamtporositéat der LAS- und der ZWO-Dickschichten.

Die Porositatswerte der Dickschichten Uberschreiten deutlich diejenigen der warm-
gepressten Proben, vgl. Abschnitt 4.2.4, was als Hinweis gilt, die Vernetzung des

gefullten préakeramischen Polymers unter Druck durchzufuhren, sollen Werkstoffe mit
reduzierter Porositat benotigt werden.

4.4.5. Geflge

REM-Aufnahmen des Gefliges keramischer Dickschichten nach Pyrolyse in Argon
sind in der Abbildung 4.58, wieder als Funktion der Pyrolysetemperatur, dargestellt.

Die bei 900 °C und 1100 °C pyrolysierten LAS-Proben weisen hohe Porositaten auf,
wie dies auch in Dichtemessungen festgestellt wurde. Auch Mikrorisse sind im
Geflige sichtbar. Die Erhohung der Pyrolysetemperatur fiihrt zur Reduzierung der
Porositat, was in der REM-Aufnahme einer Probe nach Pyrolyse bei 1300 °C
erkennbar ist (Abbildung 4.58, unten rechts).
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A
Pyrolysetemepratur.

REM-Aufnahmen der Dickschichten mit Zirkoniumwolframat als Fullstoff
(Abbildung 4.59) zeigen ein @hnliches Geflige, wie es auch bei den warmgepressten
Proben gefunden wurde.
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4.4.6. Untersuchungen der Warmeausdehnung

Die Ergebnisse der dilatometrischen Untersuchungen der LAS-Dickschichten als
Funktion der Pyrolysetemperatur sind in Abbildung 4.60 dargestellt. Bei den
Dickschichten wurde ein grof3erer Pyrolysetemperaturbereich als bei den kompakten
Proben untersucht.
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Abbildung 4.60 Relative Ausdehnung der Dickschichten mit B-Eukryptit als Funktion
der Pyrolysetemperatur: 1. Messung - gefillte Linien; 2. Messung - punktierte Linien.

Wie auch bei den gepressten Proben nimmt die Warmedehnung mit Erh6hung der
Pyrolysetemperatur zu. Besonders bemerkenswert ist die LAngenabnahme bei der
bei 700 °C pyrolysierten Probe, die mit 2,7 % bis 1000 °C den Maximalwert aller
untersuchten Proben aufweist. Die Langenreduktion ist besonders oberhalb von
600 °C deutlich ausgepragt. Die Probe wurde bis 700 °C aufgeheizt, anschlielRend
wurde die Messung wiederholt. Dabei trat eine weitere Langenabnahme von 2,5 %
ab einer Temperatur geringfiigig Uber 700 °C auf. Damit weist diese Probe die
geringste Langenstabilitdt auf. Bei weiterer Zunahme der Messtemperatur Utber
700 °C hinaus vergrof3ert sich die Langenabnahme. Dieses Verhalten wurde auf eine
unvolistandige  pyrolytische  Umwandlung des prakeramischen Poylmers
zurlckgefuhrt; die Messtemperatur Uberschritt die mit 700 °C recht niedrige
Pyrolysetemperatur wesentlich, vgl. Thermogramm von reinem Silres MK in
Abschnitt 4.2.1.

Die Erhohung der Pyrolysetemperatur bis 900 °C resultiert in einer niedrigeren
Langenverdnderung. Nach der ersten Messung bis 900 °C betrug die
Langenabnahme 0,4 % und bleibt nach Abkuhlung erhalten. Wahrend der zweiten
Messung zeigt die Probe eine geringere negative Warmeausdehnung und weist
keinen Langenverlust nach vollstandiger Abkuhlung auf und erreicht die
urspringliche Lange, die nach der ersten Messung erzielt wurde. Der WAK zwischen
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30 °C und 900 °C betrug bei der ersten Messung -3,63-107® K™t und bei der zweiten
Messung -1,05-107¢ K™,

Nach weiterer Erh6hung der Pyrolysetemperatur verandert sich das Ausdehnungs-
verhalten des Verbundwerkstoffs zu positiven Langenénderungswerten Al/ly, Der
Anstieg der Langenanderung ist Uber den gesamten Messbereich positiv. Bei
Wiederholung der Messung der bei 1100 °C pyrolysierten Probe erfolgt eine
Zunahme des WAK (20 °C — 1000 °C) von 0,5-107° K™ bei der ersten Messung, auf
0,8-:107° K™ bei der zweiten Messung. Bei 1300 °C pyrolysierte Proben zeigen ein
ahnliches Verhalten mit einem WAK von 1,1-10® K™ nach der ersten und
1,4-107¢ K™ nach der Wiederholungsmessung.

Dichten und Phasenzusammensetzungen von Dickschichten und Kompaktproben
beider Werkstoffsysteme sind miteinander vergleichbar; bei der Werkstoffbildung
wahrend der Pyrolyse laufen die gleichen Reaktionen ab. Dennoch gibt es einige
werkstoffsystemspezifische Unterschiede gradueller Natur.

LAS-System: Unterschiede traten im Gefiige auf. Durch die drucklose Vernetzung
der Uber einen Rakelprozess hergestellten Dickschichten wurden bei diesen
Probenserien hohere Porositaten gefunden. Diese wiederum scheinen fir diejenigen
Matrix-Fullstoff-Wechselwirkungen verantwortlich zu sein, die zu Unterschieden des
a/lc-Verhaltnisses in den Li,O-Al,05-n'SiO,-Phasen zwischen den nach
unterschiedlichen Verfahren hergestellten Proben fihren.

ZWO-System: Das Masseverhaltnis der a- zur y-Modifikation des Zirkonium-
wolframates nach Pyrolyse bei 700 °C anderte sich bei den warmgepressten
Verbundwerkstoffen von 1:3,5 auf 1:2 bei den Dickschichten. Die a—y Umwandlung
ist druckinduziert und ihr Auftreten wurde aufgrund der unterschiedlichen Warme-
dehnungen der Werkstoffkomponenten auf thermischen Spannungen zurickgefuhrt.
Etwa ein Drittel der a-ZrW,0g-Phase wurde wéahrend der Warmebehandlung der
Dickschichten nicht umgewandelt. Diese erheblich groRere Menge nicht
umgewandelter Phase wurde auf die spannungsabbauende/spannungsverteilende
Wirkung der hoheren Porositat zurtickgefuhrt.

Die Dickschichten eigneten sich zur Charakterisierung sehr gut und stellen somit eine
Alternative zu den schwerer zuganglichen, gepressten/kompakten Proben dar.
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4.5. Dickschichten mit zwei Fullstoffen (Euk/SiC)

4.5.1. Rheologische Untersuchungen

In Abbildung 4.61 sind die Ergebnisse rheologischer Untersuchungen als Funktion
der Viskositat von der Scherrate dargestellt. Alle untersuchten Schlicker zeigten
strukturviskoses Verhalten, was die Herstellung der Schichten durch Rakelverfahren
ermdglichte. Die Unterschiede der Viskositatsverlaufe wurden auf Anderungen der
PartikelgroRenverteilungen durch Variation der Anteile von Siliciumcarbid und f-
Eukryptit zurickgefuhrt. Eine detaillierte Beschreibung der Partikelgrof3enverteilung
folgt in Abschnitt 4.5.5.
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Abbildung 4.61 Viskositat der Euk/SiC-Schlicker in Abhéngigkeit von der Scherrate.

4.5.2. Thermische Analyse

Die simultane TG- und DTA-Analyse wurde fir Dickschichten mit funf verschiedenen
Zusammensetzungen durchgefuhrt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.62
zusammengefasst.

Der Masseverlust der Proben nahm mit steigendem SiC-Anteil ab. Bei
ausschlief3licher Verwendung von B-Eukryptit als Fullstoff reduziert sich die Proben-
masse um 6,11 %, wahrend die Proben mit reinem SiC als Fillstoff einen Masse-
verlust von 4,11 % aufwiesen. Die Kombination beider Fullstoffe fihrte zu Masse-
verluste von 5,57 %, 5,4 % und 5,08 %, also einer Abnahme des Masseverlustes mit
zunehmendem SiC-und abnehmendem B-Eukryptit-Gehalt.
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Abbildung 4.62 Ergebnisse der simultane Thermoanalyse von Euk/SiC-
Dickschichten.

Die Proben wiesen ein &hnliches Verhalten zu demjenigen, das bereits in
Abschnitt 4.4.2 fir Dickschichten mit reinem B-Eukryptit als Fillstoff beschrieben
wurde, auf. Die Veranderung des Vernetzungsprozesses durch Anderung der
Fullerzusammensetzung und Erhéhung der Vernetzungstemperatur fiihren dazu,
dass die Proben nach dem Vernetzungsprozess bei TG-Untersuchungen bis 300 °C
keine Masseadnderungen aufwiesen.

Diesem Bereich konstanter Masse schlief3t sich ein Bereich an, der sich durch einen
geringfligigen Masseverlust von etwa 1,1 % auszeichnet. Bis 500 °C treten kaum
Unterschiede in den Kurvenverlaufen trotz variierender Zusammensetzung auf.
Anderungen wurden bei den Onset-Temperaturen der Pyrolyse mit Anderung der
Fullstoffzusammensetzung registriert: Je niedriger der Anteil des B-Eukryptits ist,
desto mehr verschiebt sich diese Temperatur zu hoheren Werten. Die Umbau-
reaktionen beginnen bei der Dickschicht mit B-Eukryptit bei etwa 560 °C. Die Zugabe
von SiC verschiebt den Reaktionsbeginn bis auf etwa 590 °C. Bei ausschliel3licher
Verwendung von SiC als Fullern erhdhte sich diese Temperatur auf etwa 630 °C. Der
durch den Beginn eines Plateaus gekennzeichnete Abschluss der Pyrolyse ist bei
allen Proben wiederum gleich und liegt bei etwa 850 °C. Eine sich anschlieRende
Temperaturerh6hung ruft keinen weiteren Masseverlust hervor.

Ein ahnliches Verhalten wurde bei den DTA-Kurven gefunden. Die breiten, endo-
thermen Peaks in den Kurven der reinen Fullstoffe zeigen zueinander deutlich
versetzte Maxima. Proben mit Fullstoffgemischen zeigen schwécher ausgepragte
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DTA-Signale und Uberlappen beide Bereiche der Kurven der einzeln eingesetzten
Fullstoffe.

4.5.3. Phasenanalyse

Bei Untersuchungen der Phasenverénderungen in Abhangigkeit von der Pyrolyse-
temperatur wurden die gleichen Effekte der Wechselwirkungen zwischen B-Eukryptit
und den Komponenten der polymerabgeleiteten Matrix wie bei den Kompaktproben
beobachtet. Durch Zugabe von SiC als zweiten Fillstoff traten in den Diffrakto-
grammen die dem SiC zugeordneten Reflexe — mit zunehmendem SiC-Anteil mit
wachsender Intensitat — zusatzlich auf; Veranderungen dieser Reflexe wurden nicht
beobachtet. Dieser Fillstoff besteht aus zwei SiC-Polytypen, die sich voneinander
durch ihre Kristallstruktur unterscheiden: hexagonalem SiC (6H-Modifikation, etwa
96 Ma.-%) und trigonalem SiC (SiC-IV, etwa 4 Ma.-%). In Abbildung 4.63 sind die
Diffraktogramme der Probenserie Euk/SiC nach Pyrolyse bei 1100 °C in Argon
dargestellt.
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Abbildung 4.63 Rontgendiffraktogramme der Euk/SiC-Dickschichten nach Pyrolyse
bei 1100 °C.

Wie in den Abschnitten 4.2.3 und 4.4.3 bereits angedeutet, wurden temperatur-
abhéngige Veranderungen des p-Eukryptit gefunden, die sein a/c-Verhaltnis
betreffen. Tabelle 4.18 fasst dieses Verhéltnis der unterschiedlichen Euk/SiC-
Zusammensetzungen als Funktion der Pyrolysetemperaturen zusammen. Die voll-
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standigen Gitterparameter
zusammengefasst.

beider

B-Eukryptit-Fraktionen sind

in Anhang A.ll.d

Tabelle 4.18 a/c-Verhaltnisse des B-Eukryptits als Funktion der Pyrolysetemperatur
und der Fullstoffzusammensetzung

Pyrolysetemperatur (°C) Euk Euk2SiC1 |Euk1SiCl1l| Euk1SiC2
800 0,941 0,942 0,943 0,944
900 0,942 0,943 0,944 0,944
1000 0,942 0,943 0,945 0,945
1100 0,943 0,945 0,947 0,946

Die Ergebnisse der Rietveld-Analyse weisen sehr deutlich auf die Eukryptit-
Fraktionierung hin. Die bei 1000 °C und 1100 °C auftauchende B'-Fraktion zeigt ein
hoheres a/c-Verhaltnis (Tabelle 4.19) als der urspringlich eingesetzte B-Eukyptit,
was auf einen hoheren SiO,-Gehalt dieser Phase zurlckzufiihren ist. Die zweite pB'-
Fraktion trat bei allen Proben auf, die B-Eukryptit enthielten. Die nahere Betrachtung
der a/c-Verhaltnisse der ursprunglichen Eukryptit-Phase ergab eine Zunahme des
a/c-Verhaltnisses mit steigendem SiC-Anteil in der Probe.

Tabelle 4.19 a/c-Verhaltnisse der ('-Fraktion geordnet nach Fullstoffzusammen-
setzung

Pyrolysetemperatur (°C) Euk Euk2SiC1 |Euk1SiC1l| Euk1SiC2
1000 0,953 0,955 0,954 0,965
1100 0,954 0,953 0,953 0,971

Die in Tabelle 4.19 dargestellten a/c-Verhaltnisse der B'-Fraktion sind geringfligig
niedriger, als die fur die warmgepressten Proben berechneten Verhéltnisse, die bei
LAS50 zwischen 0,955 und 0,957 liegen (vgl. Abschnitt 4.2.3). In dieser Reihe
zeichnen sich die Proben mit der Fullstoffzusammensetzung Euk 1: SiC 2 durch das
grof3te a/c-Verhaltnis aus.

Der Anteil dieser Phase in den Dickschichten stimmt mit dem Anteil in den
kompakten Proben gut Gberein (Tabelle 4.20). Nach Pyrolyse bei 1000 °C wurde aus
dem a/c-Verhdltnis ein B‘/B-Fraktionsverhaltnis von 0,19 fir die gepressten Proben
und von 0,2 fur die Dickschichten berechnet, bei 1100 °C betrugen diese Werte 0,25
und 0,21. Nach Zugabe des SiC verandert sich dieses Verhaltnis zunachst nur
geringfigig. Eine weitere Erhéhung des SiC-Anteils beeinflusst die
Fraktionszusammensetzung der Proben. Bei gleichem Anteil an B-Eukryptit und
zunehmendem SiC-Anteil stiegt das Fraktionsverhdaltnis von 0,23 auf 0,24 bei
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1000 °C bzw. 1100 °C. Wenn der Eukryptit-Gehalt den SiC-Gehalt unterschreitet,
steigt das Fraktionsverhaltnis bei 1100 °C bis auf 0,33 an.

Tabelle 4.20 Fraktionsverhéltnis der B'- und B-Fraktion geordnet nach der

Fullstoffzusammensetzung.

Pyrolysetemperatur (°C) Euk Euk2SiC1 |Euk1SiC1l| Euk1SiC2
1000 0,20 0,19 0,24 0,23
1100 0,21 0,21 0,23 0,23

Die Bildung einer weiteren LAS-Phase, B-Spodumen, wurde bei den Dickschichten
ebenfalls nachgewiesen und das p-Spodumen/B-Eukryptit-Verhéltnis wurde
berechnet (Tabelle 4.21). Die relativen Anteile des B-Spodumens in den kompakten
Proben und in den Dickschichten unterscheiden sich nur geringfiigig: Nach Pyrolyse
bei 1000 °C wurde ein Spodumen/Eukryptit-Verhaltnis von 0,06 (kompakte Probe)
und 0,09 (Dickschicht) berechnet und nach Pyrolyse bei 1100 °C betrugen diese
Werte 0,18 und 0,14. Die Einfuhrung des zweiten Fullstoffs fuhrt zur Abnahme des
Spodumenanteils. Auf3erdem konnte die Bildung dieser Phase nur bei den
Dickschichten nachgewiesen werden, bei denen der B-Eukryptit-Anteil grof3er oder
gleich dem SiC-Anteil war. Wenn der SiC-Anteil doppelt so hoch wie der
Eukryptitanteil war, wurden in der Rietveld-Verfeinerung keine Hinweise auf das
Vorliegen von Spodumen gefunden.

Tabelle 4.21 Verhaltnis zwischen B-Eukryptit und B-Spodumen geordnet nach der
Fullstoffzusammensetzung.

Pyrolysetemperatur (°C) Euk Euk2SiC1 | Euk1SiC1l | Euk1SiC2
1000 0,09 0,05 0,05 -
1100 0,14 0,15 0,11 -

45.4. Dichte und Porositat

Die Reindichte der Dickschichten mit SiC und B-Eukryptit als Fullstoff sind in
Abbildung 4.64 dargestellt. Mit steigendem SiC-Anteil wird aufgrund der Dichte von
psic=3,21 g-cm™3 eine Dichtezunahme des Werkstoffs verzeichnet.

Alle Proben weisen eine stetige Steigerung der Dichte mit Erhdhung der Pyrolyse-
temperatur von 2,39 g-cm™ (Pyrolyse bei 800 °C, nur Eukryptit als Fuller) auf
3,16 g-cm™3 (SiC als Fuller; Pyrolyse bei 1100 °C) auf.
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Abbildung 4.64 Reindichte der Euk/SiC-Dickschichten als Funktion von Zusammen-
setzung und Pyrolysetemperatur.

In Abbildung 4.65 sind die offene und die geschlossene Porositéat der Dickschichten
dargestellt. Die Behandlung des verwendeten Schlickers im Zentrifugalmischer, die
nur mit dieser Probenserie, nicht aber mit den Dickschicht-Probenserien mit nur
einem Fullstoff wahrend des Herstellungsprozesses durchgefihrt wurden, wirkte sich
positiv auf die Porositdt durch die Abnahme selbiger bis auf 42 % aus. Die
Porositaten dieser Probenserie &nderten sich kaum merklich mit Variation der
Pyrolysebedingungen.
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Abbildung 4.65 Offene und Gesamtporositat der Euk/SiC-Dickschichten als Funktion
von Zusammensetzung und Pyrolysetemperatur.

Bei den Proben Euk2-SiC1 betragt die Porositat bei 800 °C 43,2 % und reduziert sich
bei hoheren Temperaturen auf 40 %. Die geschlossene Porositdt nimmt dabei von
0,7 % auf 2,8 % zu. Bei gleichem B-Eukryptit- und SiC-Anteil wiederholt sich dieser
Verlauf, wobei die Werte von 42,5 % auf 40,6 % abnehmen. Eine weitere Erh6hung
des SiC-Gehalts bewirkt eine weitere Reduzierung der Porositat, sodass die Probe
mit dem grofdten SiC-Gehalt die kleinste Porositat in dieser Probenreihe zeigt.
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Zwischen 800 °C und 1000 °C bleibt die Porositat unveréndert bei 36 %. Durch
Erhohung der Pyrolysetemperatur bis auf 1100 °C steigt die Porositat auf 40 % an
und die geschlossene Porositat verbleibt bei 3 %. Die rein SiC-gefillten Dick-
schichten wiesen eine Porositat von 41,5 % nach Pyrolyse bei 800 °C und 42,9 % bei
900 °C auf; weitere Temperaturerh6hung resultiert in einem Porositatsrickgang und
wiederholtem Anstieg auf 44,7 % bei 1100°C.

45.5. Gefuge

In Abbildung 4.66 ist das Geflige derjeinigen Dickschichten abgebildet, die nur mit
einem Fillstoff beladen sind. In den REM-Aufnahmen wird die grof3ere Partikelgrof3e
des Eukryptit-Fullers deutlich. Auf der Oberflache sind zwar kleinere Poren
erkennbar, jedoch neigen die Proben nicht zu Rissbildung.

&
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Abbildung 4.66 Geflige der Dickschichten mit B-Eukryptit (links) bzw. SiC (rechts) als
Fullstoff nach Pyrolyse in Argon bei 800 °C.

Abbildung 4.67 stellt die Ergebnisse der PartikelgréRenmessung der Fullstoffe dar.
Erwartungsgemald wurden unterschiedliche Partikelgrol3enverteilungen gefunden,
wobei beim SiC der grofdte Anteil der Partikel eine deutlich kleinere Teilchengrof3e
als der B-Eukryptits aufwies. AuRerdem zeigt das SiC eine breitere Gréf3enverteilung
bis hin zu 400 um. Dennoch wiesen 98 % der Partikel einen Durchmesser von unter
131 pum auf. Beim B-Eukryptit wurde durch fraktioniertes Sieben eine engere Grolien-
verteilung eingestellt. Der Medianwert dso betragt beim SiC 3,8 ym und beim (-
Eukryptit 9,4 pm.



Ergebnisse 139

(o]
1

—n— B-Eukryptit
—+—SiC .

a1
1

)

Volumenanteil (%)
N w

[EEN
1

Partikelgrof3e (pm)

Abbildung 4.67 PartikelgroRenverteilung der Flllstoffe B-Eukryptit und SiC.

Aus den Unterschieden der Fullstoffmorphologie resultieren die unterschiedlichen
Geflige der Dickschichten, die in Abbildung 4.68 dargestellt sind. In diesen
Aufnahmen wurden die dunkleren Partikel als B-Eukryptit und die kleineren hellen
Partikel als SiC identifiziert. Durch die unterschiedliche GroéRRenverteilung bilden das
SiC und die Si-O-C-Matrix ein feinverteiltes Gemisch, in das der NTE-Fullstoff
eingebettet ist. Die wahrend der Pyrolyse gebildeten Poren befinden sich auf der
Phasengrenze zwischen B-Eukryptit und in Bereichen, die aus SiC/PDC-Matrix
bestehen.



140 Ergebnisse

Euk:SiC 2:1

Euk:SiC 1:1

Euk:SiC 1:2

— 1 ¥ ‘ " : i I_|
- N 57,8

$5¥ N

Abbildung 4.68 Geflige der Euk/SiC-Dickschichten als Funktion der Zusammen-
setzung (Pyrolyse: Ar, 1000 °C).

4.5.6. Dilatometrische Untersuchungen

Abbildung 4.69 zeigt die Ergebnisse dilatometrischer Untersuchungen der Dick-
schichten mit zwei Fullstoffen nach Pyrolysetemperatur gruppiert. Fur ein und
dieselbe Probe wurden je zwei Messungen nacheinander durchgefihrt, um mdogliche
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Verédnderungen des Ausdehnungsverhaltens zu untersuchen. Durchgezogene Linien
in Abbildung 4.69 kennzeichnen die erste, gestrichelte Linien die Wiederholungs-
messung.
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Abbildung 4.69 Relative Ausdehnung pyrolysierter Dickschichten mit 3-Eukryptit und
SiC als Funktion von Zusammensetzung und Pyrolysetemperatur.

Anzumerken ist, dass alle SiC-Proben (100 % SiC als Fullstoff) bei der jeweiligen
zweiten Messung unabhéngig von der Pyrolysetemperatur das gleiche Verhalten
aufweisen. Eine Ausnahme trat nach Pyrolyse bei 800 °C auf, bei der die Probe zum
zweiten Mal auf Temperaturen von oberhalb 700 °C erhitzt wurde und zusétzliche
Langenabnahme zeigte.

Alle Proben weisen die niedrigste Ausdehnung nach Pyrolyse bei 800 °C auf. Das
Verhalten der Probe, die nur mit B-Eukryptit gefillt ist, zeigt einen nahezu linearen
Verlauf, wahrend sich die Proben mit SiC als zweitem Fillstoff bis etwa 620 °C
dehnen und nach weiterer Temperaturerhbhung kontrahierten. Mit steigendem SiC-
Anteil nehmen die Ausdehnung wahrend der ersten Pyrolysestufe und das Mal3 der
Langenabnahme oberhalb 620 °C zu. Aul3erdem wurde nach beiden Messungen
Schwindung derjenigen Proben beobachtet, die nach der zweiten Messung jedoch
wesentlich geringer ausfiel.

Nach Pyrolyse bei 900 °C bleibt bei der Euk-Probe (nur B-Eukryptit als Fuller) bei der
ersten Messung das negative Ausdehnungsverhalten erhalten und bei der zweiten
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Messung wechselt die Probe das Ausdehnungsverhalten von negativer zu Nahe-
Nulldehnung mit 0,008:107¢ K™ (30 °C - 900 °C). Bei der ersten Messung ist die
Langenabnahme oberhalb von 570 °C starker ausgepragt. Dieser Ubergang wurde
bei allen B-Eukryptit-haltigen Proben gefunden. Unterhalb dieser Temperatur zeigen
die Proben mit dem Mischftllstoff annéhernd gleiche Ausdehnung wie die SiC-Probe.
Der WAK nimmt mit Abnahme des Eukryptit-Gehaltes zu.

Nach Pyrolyse bei 1000 °C wurde das negative Ausdehnungsverhalten bei Euk-
Proben nur zwischen 400 °C und 800 °C beobachtet. Die SiC-Probe weis hingegen
einen standigen Langenzuwachs auf. Das Ausdehnungsverhalten der Proben mit
beiden Fullstoffen wird offensichtlich von dem Fullstoff gepragt, der bei einer
zugeordneten Messtemperaturbereich die gréf3ere Langenanderung aufweist. Dieses
Verhalten unterscheidet sich nur geringfligig bei den unterschiedlichen Proben-
zusammensetzungen. Wahrend die Langendehnung Uber den gesamten Bereich
positiv ist, zeigt der B-Eukryptit eine Langenabnahme zwischen 400 °C und 800 °C.
Ab 800°C weist der B-Eukryptit Nulldehnung auf. Aus dem Zusammenspiel dieses
unterschiedlichen Dehnungsverhaltens beider Fuller kann der resultierende
Dehnungsverlauf dieser Probe und damit die Langenabnahme des Werkstoffs bis
800 °C und bei weiterer Temperaturerhbhung die Langenzunahme erklart werden,
auch wenn diese sich noch in negativem Bereich befindet.

Die bei 1100 °C pyrolysierte Euk-Probe weist keine merklichen Unterschiede im
Ausdehnungsverhalten zwischen zwei Messzyklen auf und zeigt eine nahezu lineare,
aber sehr geringe Zunahme ihrer Lange. Bei der SiC-Probe nimmt der WAK bei der
zweiten Messung zu. Mit dem Verhalten der Proben mit diesen beiden Grenz-
zusammensetzungen kann die positive lineare Ausdehnung auch von den Proben
mit dazwischenliegenden Zusammensetzungen erklart werden.

Im Anschluss an die Untersuchungen zu experimentell ermittelten L&angen-
anderungen wurden mit Hilfe von theoretischen Betrachtungen erzielbare L&angen-
anderungen fur ausgewahlte Proben und theoretische WAK nach der Mischungs-
regel berechnet [105]. Die verwendeten Gleichungen (Gl. 4.12 - 4.14) stellen das
einfachste mathematische Modell zur Beurteilung der Eigenschaften eines Verbund-
werkstoffes dar, wobei nur die Ausdehnungskoeffizienten der Bestandteile
entsprechend ihrer Volumenanteile beriicksichtigt werden. Da keine Literaturwerte
des WAK des reinen Siliconharzes verfiigbar waren, wurde die Mischungsregel
modifiziert. Anstelle des WAK des Siliconharzes wurde ein WAK, der an PDCs mit
nur einer Fllstoffart ermittelt wurde (Euk-Probe und SiC-Probe), verwendet. Hierin
bedeuten ag,, der WAK des B-Eukryptit-gefilliten Dickschichten und ag;- der WAK
der SiC-gefullten-Dickschicht. Die Indicees bei «,.;, @;.;und a,., geben das Volumen-
verhaltnis der Fullstoffe B-Eukryptit (linke Zahl) und SiC (rechte Zahl) wieder.

2 1
A2:1 = 3 * Apuk + 3 * Asic (4.12),
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1 1
A1 = 5% Qpuk + 5 * Asic (4.13),

1 2
Ay1:2 = 3 * Apuk + 3 ¥ Asic (4.14),

Abbildung 4.70 zeigt den Vergleich der WAK der Proben, die bei 800 °C und 1100 °C
pyrolysiert wurden; links: erste Messung und rechts: Wiederholungsmessung. Die
gestrichelten Linien kennzeichnen die berechneten WAK, die durchgezogenen Linien
stellen die gemessenen WAK-Werte dar.
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Abbildung 4.70 Berechnete (gestrichelte Linien) und gemessene (durchgezogene
Linien) WAK der mit B-Eukryptit und SiC gefillten Dickschichten als Funktion von
Zusammensetzung und Pyrolysetemperatur.

Alle WAK, die nach der ersten Messung berechnet wurden, zeigen eine Zunahme
der negativen Dehnung oberhalb von 600 °C. Die oberen Grafiken (1. und 2.
Messung) zeigen eine niedrigere Ausdehnung der bei 800 °C pyrolysierten Proben
bei der zweiten Messung. Bei den bei 1100 °C pyrolysierten Proben zeigt sich ein
anderes Bild: Bei den Wiederholungsmessungen wurden jeweils héhere Ausdehnung
gefunden.

Der Vergleich der berechneten und gemessenen WAK ergab bei allen Proben fur die
gemessenen WAK geringfliigig hohere Werte als fir die berechneten WAK. Die
Probe mit dem Euk:SiC Verhéltnis 2:1 zeigt einen WAK, der nahe dem des flr die
Euk:SiC-Zusammensetzung von 1:1 berechneten WAK liegt. Die experimentell
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bestimmten WAK fir die Fullstoff-Zusammensetzungsverhéltnisse von 1:1 und 1:2
liegen nahe beieinander. Zu den Abweichungen der Werte zwischen experimentell
ermittelten und berechneten WAK wird ausdricklich hervorgehoben, dass die
Voraussetzungen fur die Anwendung der Mischungsregel eine fehlerfreie Struktur,
die Abwesenheit thermischer Spannungen und die homogene Verteilung der
elastischen Eigenschaften im gesamten Verbundwerkstoff voraussetzt. In der hier
vorliegenden Abschatzung wurde mit Annahmen gearbeitet und die Porositat der
Proben vernachlassigt. Dies verdeutlicht noch einmal den Charakter einer
Abschatzung zur Ermittlung der Gréf3enordnung der WAK.

4.5.7. Biegefestigkeit

Die Ergebnisse der 3-Punkt-Biegeversuche der Dickschichtproben sind in
Abbildung 4.71 zusammengefasst.
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Abbildung 4.71 Biegefestigkeit der Euk/SiC-Dickschichten als Funktion von
Zusammensetzung und Pyrolysetemperatur

Der Vergleich der Biegefestigkeit der warmgepressten Proben (Abschnitt 4.2.9.) und
der Dickschichten mit gleicher Zusammensetzung (Euk) ergab héhere Festigkeiten
als die der gepressten Proben aus dem LAS-System, die mit groReren Partikeln
hergestellt wurden, vgl. Abbildung 4.40. Bei den warmgepressten Verbund-
werkstoffen lag die Biegefestigkeit nach allen Pyrolysetemperaturen nach Pyrolyse in
Argon bei etwa 12 MPa. Die Dickschichten zeigten diesen Wert nach Pyrolyse bei
800 °C und die Erhdhung der Prozesstemperatur auf 1000 °C fuhrt zur Steigerung
der Biegefestigkeit bis auf 22,3 MPa. Oberhalb dieser Temperatur wurde eine gering-
flgige Festigkeitsabnahme beobachtet.
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Die Zugabe des zweiten Fillstoffes fuhrte erwartungsgemald zur Zunahme des
Biegemoduls. Bei allen Proben, die mit zwei Fllstoffen beladen wurden, lagen die
Werte stets Uber 20 MPa. Beim Fullstoffverhaltnis LiAISiO,:SiC=2:1 lag die Biege-
festigkeit nach Pyrolyse bei 800 °C mit 23,2 MPa fast doppelt so hoch wie ohne SiC-
Verstarkung. Eine weitere Zunahme bis 29 MPa wurde bei Erhdéhung der
Pyrolysetemperatur auf 1000 °C verzeichnet und nach Pyrolyse bei 1100 °C redu-
zierte sich der Wert auf 23,5 MPa

Bei gleichen Anteilen beider Fullstoffe lag die Biegefestigkeit nach Pyrolyse bei
800 °C nur bei 19,7 MPa. Pyrolyse bei 900 °C resultiert in einer leichten Zunahme
auf 22,7 MPa; ein Abfall auf 21,1 MPa wurde nach Pyrolyse bei 1000 °C und ein
erneuter Anstieg auf 25,1 MPa nach Pyrolyse bei 1100 °C wurde gefunden.

Uberstieg der SiC-Anteil den B-Eukryptitanteil, wurden die hochsten Festigkeitswerte
gefunden; die maximale Festigkeit wurde flr die Probe mit einem SiC-Eu-Verhaltnis
von 2:1 nach Pyrolyse bei 1100 °C gefunden und betrug 40,4 MPa.

Die Messungen der Dickschichten mit SiC als zweitem Fullstoff zeigen, dass die
Festigkeit des NTE-haltigen Werkstoffs mit thermisch konventionellen Fullstoffen
erhdht werden kann, wobei negative und niedrige resultierende WAK mdoglich sind.
Die Homogenisierung im Zentrifugalmischer fihrte zur Verringerung der Porositat
und zu einem homogereren Geflige als bei den Proben, die nur mit B-Eukryptit
hergestellt und nicht im Zentrifugalmischer homogenisiert wurden. Dariiber hinaus
wurde gefunden, dass der Zweitfullstoff die Wechselwirkungen zwischen der SiOC-
Matrix und den B-Eukryptit-Partikeln beeinflusst. Mechanismen wie die
Fraktionierung und die Spodumenbildung liefen solange ab, wie der SiC-Anteil den
Eukryptitanteil nicht Uberstieg. Bei weiterer Erhéhung des SiC-Gehaltes wurde die
Spodumenbildung unterdrickt.

4.6. Beschichtungen

4.6.1. Analyse der Oberflache und Geflige

REM-Untersuchungen der Beschichtungen zeigten Poren- und Rissbildung bei allen
Proben unabhéngig vom gewahlten Substrat. In Abbildung 4.72 oben sind LAS-
Beschichtungen (50 Vol.-% B-Eukryptit) auf SiO,- (links) und Al,Os-Substraten
(rechts) dargestellt. Es sind die in die Si-O-C-Matrix eingebetteten Eukryptit-Teilchen
zu erkennen.

Zur Verringerung der Sedimantation der ZWO-Partikel wurde der Beschichtungs-
schlicker mit kolloidalem SiO, modifiziert. Die resultierenden Oberflachen der
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beschichteten Substrate (links: SiO,; rechts: Al,O5) erscheinen daher weniger gleich-
malfig, weisen jedoch weniger Risse als die LAS-Schichten auf.

Abbildung 4.72 REM-Aufnahme beschichteter Glas- und Al,O3-Substrate mit dem
LAS- (oben) und dem ZWO-Beschichtungssystem (unten); LAS — 800 °C, Ar; ZWO —
700 °C, Ar

Abbildung 4.73 zeigt Beschichtungen auf Stahlsubstraten (1.4301). Die Querschnitte
erlaubten es, die Dicke der Schichten und ihre Gleichm&Rigkeit zu beurteilen. Vor
Aufbringen der LAS-Schicht wurde eine Zwischenschicht aus Silres MK und
Aluminiumoxid aufgebracht und an Luft pyrolysiert. Die Grenze zwischen der Al,Os-
gefullten und der LAS-Schicht ist in den Querschnittsaufnahmen aufgrund der
unterschiedlichen Fillstoffkontraste gut erkennbar. Nennenswerte Risbildung wurde
nicht gefunden und die visuell beurteilte Haftung von Zwischenschicht auf Substrat
und NTE-Schicht auf Zwischenschicht wurde zunachst als hinreichend
charakterisiert. Die Gesamtschichtdicke betragt etwa 20 pm.
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Abbildung 4.73 REM-Aufnahme beschichteter Stahlsubstrate mit LAS-Schicht und
mit Al,Os-gefillter Zwischenschicht nach Pyrolyse bei 800 °C in Ar.

Bei der Herstelung von ZWO-Schichten auf Stahl wurde gefunden, dass die Al,O3-
haltige Zwischenschicht segregierte und zu weniger guten Beschichtungs-
ergebnissen fihrte, Abbildung 4.74. Der Verzicht auf die Zwischenschicht fuhrte zu
einer gut haftenden ZWO-Schicht mit einer Dicke von bis zu 50 pm, die keinerlei
Ablésung vom Substrat aufwies.

Silres+Al,O5/
Silres+ZrW,0g

Silres+Al,O4/
Silres+ZrW,0g

Silres+ZrW,0g4

Abbildung 4.74 REM-Afnahme beschichteter Stahlsubstrate mit ZWO-Schicht
(50 Vol.-% Fullstoff, 700 °C, Ar) mit der Al,Os-gefillten Zwischenschicht (50 Vol.-%
Al,Os) (oben) bzw. ohne Zwischenschicht (unten).
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4.6.2. Phasenzusammensetzung

Fur XRD-Untersuchungen wurden Schichten mit einem Spatel von der Oberflache
entfernt und in einem Achatmorser gemahlen. Die XRD-Ergebnisse der LAS-
Beschichtungen in Abbildung 4.75 weisen dieselben Phasen auf, wie die kompakten
Proben. Trotz der niedrigen Pyrolysetemperatur wurde in den Diffraktogrammen eine
geringe Menge an B-Spodumen identifiziert. Bei der Schicht auf Stahlsubstrat wurden
im Diffraktogramm auch die Reflexe des Aluminiumoxids identifiziert, da die
Zwischenschicht gemeinsam mit der NTE-Schicht fur die Charakterisierung entfernt
und charakterisiert wurde.
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Abbildung 4.75 Roéntgendiffraktogramme der LAS-Schichten auf unterschiedlichen
Substraten nach Pyrolyse bei 800 °C im Ar und anschlieRender Entfernung vom
Substrat.

Die Schichten des ZWO-System zeigen die Bildung des y-ZrW,0;s und die gleichen
Reflexlagen wie bei den monolothischen Proben (Abbildung 4.76).
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Abbildung 4.76 Rontgendiffraktogramme der ZWO-Schichten auf unterschiedlichen
Substratwerkstoffen nach Pyrolyse (700 °C, Ar) und Entfernung vom Substrat.

Diese ersten Versuche zur Herstellung der NTE-Schichten zeigen deutlich, dass
Schichten mit niedriger oder negativer Warmedehnung auf Substraten mit positiver
Warmedehnung mdoglich sind. Dazu ist jedoch eine keramische Zwischenschicht
notwendig. Diese Schicht erlaubt es offensichtlich, die Spannungen zwischen der
NTE-Schicht und dem Substrat auszugleichen.

4.7. Ergebnisse der FE-Modellierung

4.7.1. Validierung des Modells

Eine einfache Methode zur Validierung der durch die Modellierung erzielten
Ergebnisse ist ein Vergleich der unterschiedlichen Modelle. In dieser Arbeit wurde
eine uberschlagige Kontrollrechnung der Eigenspannungen (vgl. Abschnitt 3.6.2)
durchgefuhrt, um die Gliltigkeit des entwickelten Modells zu Uberprufen.

Fur die Berechnungen wurde das Modell von Selsing eingesetzt [186]. Urspriinglich
wurde dieses Modell fur die Abschatzung von Eigenspannungen in Glaskeramiken
an der Grenzflache zwischen kristalliner und Glasphase entwickelt, jedoch wurde
seine Gultigkeit auch fur die Modellierung von Verbundwerkstoffen bestatigt [94]. Das
erlaubt es, die Eigenspannungen zwischen Matrixphase und Partikeln abzuschatzen,
die durch hohe Unterschiede in den WAK (Aa = a,, — a;,) in einem Verbundwerkstoff
entstehen konnen. Die dazu herangezogene Gleichung wurde in Abschnitt 3.6.2
erlautert.

Die berechneten Eigenspannungen betrugen fur die Grenzflache zwischen SiOC-
Matrix und B-Eukryptit-Partikeln 456 MPa bei Abkihlung von 800 °C auf
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Raumtemperatur und 512 MPa nach Abkuhlung von 1000 °C auf Raumtemperatur.
Fur die ZrW,0g-Partikeln in der SiOC-Matrix wurde bei Abkihlung von 700 °C auf
Raumtemperatur ein Wert von 456 MPa gefunden.

Diese Werte wurden mit den Spannungen verglichen, die aus dem Einzelpartikel-
Model resultierten (Abbildung 4.77). Fur B-Eukryptit ergab die FE-Modellierung eine
Hauptspannung von 443 MPa flr den Temperaturbereich von 800 °C auf 25 °C und
von 530 MPa bei Abkihlung von 1000 °C auf 25 °C. Fur ZrW,0g wurde fur den
Temperaturbereich von 700 °C auf 25 °C ein Wert von 384 MPa erhalten.
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Abbildung 4.77 Hauptspannung beim Einzelpartikel-Modell fir das LAS-System bei
Abkuhlung von 800 °C auf 20 °C.

Es wurde festgestellt, dass das mathematische Modell im Vergleich zum FE-Modell
fur beide Systeme zu hoheren Hauptspannungswerten fuhrte. Das wird besonders
am Beispiel ZWO deutlich, bei dem keine temperaturabhangigen mechanischen
Eigenschaften eingesetzt wurden. Bei B-Eukryptit hingegen wurden fir die
Temperaturabhangigkeit des E-Moduls Literaturdaten verwandt [29]. Dadurch
wurden gut Ubereinstimmende Werte erhalten.

Als nachteilig erwies sich beim mathematischen Modell von Selsing die fehlende
Maglichkeit, die Eigenschaften temperaturabhéngig zu betrachten. Deswegen ist es
nur zur Abschatzung der entstehenden Eigenspannungen geeignet. Darlber hinaus
fehlt die Moglichkeit, den Einfluss des Fullstoffanteils zu bertcksichtigen. Deswegen
wurde die Modellierung mit einem Multipartikel-Modell fortgesetzt, um den Einfluss
der Volumenanteil des Fullstoffs zu erfassen [3].
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4.7.2. Einfluss der Volumenfraktion des Fullstoffes auf die
Eigenspannungen

Abbildung 4.78 prasentiert die Verteilung der radialen Spannungen im LAS-System
mit unterschiedlichen Fiullstoffbeladungen. Es wird deutlich, dass bei niedrigen
Fullstoffanteilen die Partikeln weit genug voneinander entfernt vorliegen, so dass
keine oder nur zu geringe Wechselwirkungen zwischen den Partikeln auftreten
(Abbildung 4.78, 10 Vol.-%). Mit Erhéhung der Volumenfraktion des Fillstoffs erfolgt
eine Uberlappung der Spannungsfelder.

Die lineare Anordnung der Partikel gestattete eine Ubersichtliche Darstellung der
Spannungsfelder und ihrer Wechselwirkungen um die Partikel herum. Mit Erhéhung
des Fillstoffanteils wechselten die Spannungen in den Bereichen zwischen den
Fullstoffpartikeln von Zug- zu Druckspannungen. Ein hoherer Fullstoffanteil fuhrte zu
héheren Druckspannungen. Die héchsten Druckspannungen von - 450 MPa wurden
bei 50 Vol.-% erreicht.
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Abbildung 4.78 Radiale Belastung in Form von Normalspannungen an der Grenz-
flache des LAS-Systems bei Abkthlung von 800 °C auf 20 °C.

In Abbildung 4.79 ist der Einfluss eines groReren Temperaturbereichs auf die
Ausbildung von Hauptspannungen im LAS-System dargestellt. Je hdher die Herstel-
lungstemperatur war, desto gréf3ere Spannungen entwickelten sich auf der Partikel-
Matrix-Interface. Dadurch wird der gesamte Werkstoff zwischen den Partikeln bean-
sprucht und die Grenzen des Bereiches, in dem die Spannungen entstehen,
verbreiterten sich im untersuchten Werkstoff. Die maximale Hauptspannung, die
zwischen 800 °C und Raumtemperatur beim LAS-System entstand, betrug 467 MPa,
wahrend diese zwischen 1000 °C und Raumtemperatur bis auf 567 MPa anstieg.
Dementsprechend vergro3erte sich der gesamte beanspruchte Bereich, was aus der
Farbcodierung in Abbildung 4.79 ersichtlich wird.
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Abbildung 4.79 Hauptspannung bei LAS50; links: 800 °C — 25 °C; rechts: 1000 °C —
25 °C.

Die Hauptspannungen nahmen mit Erhéhung des Fullstoffanteils signifikant zu. In
Abbildung 4.80 sind die Hauptspannungen bei der hochsten untersuchten Volumen-
fraktion des B-Eukryptits fur Abkihlung von 800 °C (links) und 1000 °C (rechts) je auf
Raumtemperatur dargestellt. Die Gefahr des katastrophalen Werkstoffbruchs wird an
diesem Beispiel durch hohe Spannungswerte und durch den Bereich, an dem sie
entstehen, deutlich. In dem hier gewahlten, geringen Abstand zwischen den Partikeln
entstehen Zugspannungen, die mit Druckspannungen innerhalb der Partikel benach-
bart auftreten. Ein solches Spannungsfeld kann zur Rissentstehung an der Grenz-

flache fuhren [189].

Abbildung 4.80 Hauptspannungen bei LAS mit 50 Vol.-% Fullstoff; links: Abkihlung
von 800 °C auf Raumtemperatur; rechts: Abkuhlung von 1000 °C auf Raum-
temperatur.
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Die berechneten Hauptspannungen sind fur die in dieser Arbeit untersuchten
Werkstoffsysteme B-Eukryptit-PDC und ZrW,0g-PDC als Funktion der Fullstoffanteile
zusammenfassend in Abbildung 4.81 dargestellt. Dabei wurden auch unter-
schiedliche PartikelgréRen und Abkuhlintervalle miteinander verglichen und der
Einfluss der untersuchten Parameter betrachtet.
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Abbildung 4.81 Hauptspannungen des LAS- und des ZWO-Systems als Funktion von
Fullstoffanteil, Temperaturbereich und Partikelgroiie.

Wahrend die Partikelgrof3e der Fillstoffe nur einen geringen Einfluss auf die
Auspragung der Hauptspannungen austbt, nimmt der Einfluss zunehmender
Volumenfraktion Uberproportional zu. Der Einfluss der Starttemperatur der Abkuhlung
ist ebenfalls grol3er als der der PartikelgroRe. Im ZWO-System wurden im Vergleich
zum LAS-System bei vergleichbaren Abkuhlbedingungen und Filleranteilen
niedrigere Eigenspannungen und kleinere Anderungen der Eigenspannungen bei
Parametervariation, z. B. bei der Zunahme des Filleranteils gefunden.

4.7.3. Eigenspannungen bei Partikeln mit unterschiedlich ausgerichteter
Warmedehnung

In Abschnitt 4.5 wurden Ergebnisse von Untersuchungen vorgestellt, bei denen
durch die gleichzeitige Verwendung von Fillstoffen mit positivem und von Fillstoffen
mit negativem WAK die Eigenspannungen im resultierenden Verbundwerkstoff
reduziert und dadurch die mechanischen Eigenschaften verbessert werden sollten.
Die Spannungsverteilung in solchen Verbundwerkstoffen wurde anhand eines
Multipartikel-Modells betrachtet, vgl. Abschnitt 3.6.3, in dem zwei verschiedene
Partikelsorten verwendet und je einer Sorte das ihr eigene Eigenschaftsspektrum,
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hier jeweils der Wert fur eine positive und ein Wert fir eine negative Warmedehnung,
zugeschrieben wurden.

Abbildung 4.82 zeigt die radiale Belastung um zwei Partikel herum, die
unterschiedlich ausgerichtete Warmedehnung aufweisen. Mit steigendem
Fullstoffanteil tberlagern sich die Spannungsfelder aufgrund der Partikelanndherung.
Der Spannungsgradient verschiebt sich aus dem Bereich zwischen den Partikeln zu
dem Partikel mit dem positiven WAK. Wahrend innerhalb des Partikels die
Spannungen zwischen 41 MPa und 512 MPa verteilt sind, herrschen zwischen den
Partikeln vergleichsweise niedrige Spannungen. Obwohl die Spannungen
entgegengerichtet sind, sind die Werte mit -90 MPa bis + 40 MPa niedrig.
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Abbildung 4.82 Normalspannungen des Euk/SiC-Systems als Funktion des Fullstoff-
anteils; Abkthlung von 800 °C auf Raumtemperatur.

Abbildung 4.83 fasst die Hauptspannungen in den unterschiedlich gefillten
Werkstoffen mit zwei Partikelarten zusammen. Die Entstehung abweichender
Spannungen innerhalb des SiC-Partikels (hier mit Zugpannungen auf der Farbskala
von grin bis rot codiert) ist auch in diesem Fall erkennbar. Der Maximalwert der
Hauptspannungen im Vergleich zu den Normalspannungen (Abbildung 4.82) ist
deutlich niedriger in dem Bereich, in dem die maximale Belastung auftritt und sich im
Vergleich zu dem vorherigen Model verschiebt. Als Ursache wurde angenommen,
dass SiC aufgrund seines deutlich héheren E-Modul im Vergleich zur PDC-Matrix
auch deutlich groBere Spannungen aufnehmen kann.
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Abbildung 4.83 Hauptspannungen beim Euk/SiC-System als Funktion des Fullstoff-
anteils; Abkuhlung von 800 °C auf Raumtemperatur.

Das angewandte Modell erlaubte es, die Spannungsanderungen unterschiedlicher
Temperaturbereiche in Verbundwerkstoffen mit variiertem Fullstoffanteil zu unter-
suchen. Die lineare Anordnung der Partikel im Multipartikel-Modell ermdglichte dabei
eine Ubersichtliche Visualisierung der Spannungsfelder, die durch einen Unterschied
der WAK der resultierenden Werkstoffe entstehen. So ist es gelungen, den Einfluss
der sich Uberlappenden Spannungsfelder auf die resultierende Zunahme der
Eigenspannungen bei Abnahme der Partikelabstdnde zu betrachten. Das Modell
erlaubte jedoch nicht, die Wirkung unterschiedlicher Partikelgré3en zu beurteilen. Die
geringfligigen Abnahmen der Spannungen bei Verwendung von Partikeln mit einem
Durchmesser von 50 um wurde mit der niedrigeren Anzahl der Netzelemente im
Vergleich zu den Untersuchungen der Partikel mit einem Durchmesser von 200 pm
erklart.
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5. Diskussion

5.1. Einfluss der Fullstoffe auf das Syntheseverhalten

Der Teil der Diskussion, der die polymerabgeleitete Matrix bzw. die Veranderung der
Matrix beim Polymer-Keramik-Ubergang betrifft, gilt gleichermaRen fir B-Eukryptit-
und fur Zirkoniumwolframat-gefillte PDCs. Die vertiefte Diskussion betrifft
ausschlieRBlich das  [B-Eukryptit-gefullte  Werkstoffsystem;  hier war der
Temperaturbereich der Pyrolyse deutlich grof3er und es wurden Wechselwirkungen
zwischen PDC-Matrix und Fullstoff, die beim Zirkoniumwolframat nicht auftraten, im
Detail untersucht.

Nach Analyse der Messergebnisse wurde festgestellt, dass die Zersetzungsprozesse
der Polymer-Keramik-Umwandlung wahrend der Pyrolyse nicht nur von den
Pyrolysebedingungen (insbesondere der Temperatur) sondern auch signifikant vom
Fullstoffanteil beeinflusst werden. Die Vernetzung des Polymers erfolgte wahrend
des Warmpressens bei 200 °C. Nach Angaben des Herstellers enthalt das MK-
Polymer 0,5 Ma.-% an Hydroxy- (Silanol-) und 4,4 Ma.-% an Ethoxygruppen
[220;221]. Diese Bestandteile sind fir die weitere Kondensation hin zum Duro-
plasten, die unter Katalysatoreinfluss bei etwa 100 °C den Maximalwert der
Kondensationsrate erreicht, essentiell. In diesem Temperaturbereich verlauft die
Kondensation der Silanolgruppen.

Unmittelbar nach dieser Kondensation erfolgt die Reaktion zwischen Hydroxy und
Alkoxygruppen, die zur Ausbildung der Siloxanbindung, -Si-O-Si-, fuhrt. Die Produkte
dieser sich tUberlagernden Vernetzungsprozesse sind Wasser und Ethanol. In [208]
wurden dafur Gleichungen 5.1 und 5.2 vorgeschlagen.

-Si-OH + HO-Si- — -Si-O-Si- + H,0 5.1
-Si-OH + CH3;CH,0O-Si- — -Si-O-Si- + CH;CH,OH 5.2

Nach Abschluss dieser Prozesse bleibt der so erhaltene Duroplast in diesem
Temperaturbereich stabil und weist kaum weiteren Masseverlust auf, bis der
temperaturinduzierte Umbau bei etwa 350 °C einsetzt und sich bis zu Temperaturen
von Uber 800 °C erstreckt. Die Abspaltung von Methan beginnt bei etwa 400 °C, die
Maximalrate wird jedoch erst bei deutlich héheren Temperaturen erreicht und die
Masseabnahme bleibt niedrig. Dies erklart die geringe Masseanderung in diesem
Temperaturbereich. Bei etwa 700 °C wird die maximale Abspaltungsrate von Methan
erreicht und der Masseverlust zwischen 600 °C und 800 °C wird deutlich sichtbar.
Diese Veranderungen konnten auch mithilfe von DTA-Messungen beobachtet
werden, deren Kurven zwischen 500 °C und 800 °C einen breiten endothermen Peak
aufweisen.
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Bei Zugabe der B-Eukryptit-Fullstoffe wurden deutliche Unterschiede zum bisherigen
Masseanderungsverlauf beobachtet, was den Schluss nahelegt, dass dieser Fullstoff
das thermische Umbauverhalten bei Vernetzung und Pyrolyse merklich beeinflusst.
Diese Unterschiede zwischen flllstofffreien und geflllten Polymeren sind umso
starker, je gréRer der Fullstoffanteil in der jeweiligen Probe ist. Aus zahlreichen
Untersuchungen zum Einfluss von Fullstoffen auf das Pyrolyseverhalten prakera-
mischer Polymere ist bekannt, dass der Masseverlust mit zunehmendem Fulleranteil
abnimmt [140]. Wird B-Eukryptit als Filler verwendet, zeigt sich jedoch das Gegen-
teil: Mit zunehmender Fullerfraktion nahm der Masseverlust zu und der Masseverlust
setzt mit steigendem Fulleranteil bei niedrigeren Temperaturen ein.

Massenspektrometrische Ergebnisse zeigen, dass die Spektren bei Zunahme des
Fullstoffanteils zunehmend den Spektren des unvernetzten Polymers ahneln. Dabei
wurde eine Verringerung der Anzahl von Fragmentmolekilen festgestellt, was auf
eine Verzogerung der Vernetzung wahrend des Warmpressens hinweist.

Das Eingreifen der Fullstoffpartikel in den Vernetzungsprozess kann auch das
Verschieben der Umwandlungstemperatur des Polymers erklaren: Wenn die
Vernetzung bei héheren B-Eukryptit-Gehalten wahrend des Warmpressens behindert
wird, sollte dieser Prozess wéahrend der Pyrolyse stattfinden. Dadurch vergroR3ert sich
der Masseverlust wahrend der Pyrolyse umso mehr, je héher der Fllstoffanteil ist.
So kann die Ahnlichkeit des Pyrolyseverhaltens zwischen Proben mit hohen
Fulleranteilen und dem unvernetzten Polymer erklart werden. Analoges gilt fur die
Umwandlungstemperatur, die sich mit zunehmendem Filleranteil zu niedrigeren
Temperaturen verschiebt und naher an die Umwandlungstemperatur des
unvernetzen Silres MK heranrickt. Die dahinter liegenden Mechanismen bedirfen
einer detaillierteren Untersuchung, um diese Hypothese zu stitzen.

Die Ergebnisse der Massenspektrometrie deuten darauf hin, dass der B-Eukryptit
den Vernetzungsprozess verlangsamt oder teilweise behindert. Mechanistisch lassen
sich zwei Madglichkeiten ins Auge fassen: 1. die Fullstoffpartikel bewirken eine
sterische Hinderung durch VergroRerung der Abstande zwischen den kondensations-
aktiven Gruppen, so dass diese mit zunehmendem Fullstoffanteil immer weiter
voneinander entfernt werden und immer eingeschrankter miteinander wechselwirken
konnen, also eine geometrische Inhibierung, und 2. Iasst sich auch vermuten, dass
die B-Eukryptit-Partikel mit den kondensationsaktiven Gruppen des prakeramischen
Polymers bereits bei niedrigen Temperaturen wechselwirken und diese dadurch
inhibiert werden. Durch die Verringerung der Anzahl der OH-Gruppen nimmt die
Wahrscheinlichkeit ihrer Begegnung ab, also eine sterische Hinderung durch
chemische Inhibierung. Fur die Verifizierung dieser Hypothese sind zusatzliche
Untersuchungen von Reaktionen an der Oberflache der Fullstoffpartikel notwendig.
Bislang ist keine Studie zu aktiven Gruppen des B-Eukryptits bekannt.
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Der Verlauf des Masseverlusts zeigt trotz Fullstoffzugabe die charakteristischen
Bereiche der Polymer-Keramik-Umwandlung. Die hier diskutierten Anderungen
betreffen die GrdlRenordnung der Masseabnahme und die Temperatur-
verschiebungen, die aus der Fullstoffzugabe resultieren. Der parallele Verlauf der
TG-Kurven des ungefillten Polymers und der gefiillten Polymere bei Temperaturen
oberhalb 850 °C deutet darauf hin, dass die Umwandlung bei der gleichen
Temperatur unabhangig von Fullstoffprasenz und Anteil abgeschlossen ist. In diesem
Temperaturbereich treten zwischen Fillstoff und der in Entstehung befindlichen
polymerabgeleiteten Matrix keine chemischen Wechselwirkung auf, was aus dem
Vergleich mit dem Kurvenverlauf des reinen Polymers und der Ahnlichkeit der DTA-
Profile geschlussfolgert wurde. Bei weiterer Temperaturerhdhung (ab etwa 900 °C)
nach Abschluss der Polymer-zu-Keramik-Umwandlung treten keine weiteren
Reaktionen zwischen PDC-Matrix und Fillstoff auf, die zu Massenveranderungen
fuhren. Dartber hinaus wurde festgestellt, dass die Pyrolyseatmosphére keinen
Einfluss auf den Verlauf der Massenanderungskurven austbt. Die resultierenden
Masseverluste bei Pyrolyse in Argon und bei Pyrolyse in Stickstoff unterscheiden
sich kaum und die Unterschiede in den DTA-Kurven lassen sich mit den
unterschiedlichen Warmeleitfahigkeiten der zur Pyrolyse verwendeten Gase erklaren.

Die Befunde und Interpretationen gelten strenggenommen fir das LAS-System. Fur
das System mit Zirkoniumwolframat als Fullstoff lasst sich festhalten, dass der
Masseverlust wahrend der Pyrolyse niedriger ist, als bem LAS-System. Vermutlich
wurde in diesem System die Vernetzung wahrend des Warmpressens nicht
abgeschlossen, was zu einer zusatzlichen Masseabnahme im Temperaturbereich
zwischen 150 °C und 300 °C fuhrt. Der hypothetisch niedrigere Vernetzungsgrad
fuhrte zu hoheren Verlusten wéhrend der Herstellung. Der Ausfluss des Polymers
aus der Warmpressform fiihrte zur Verringerung des Polymeranteils und wird als die
Ursache fur die vergleichsweise niedrige Masseabnahmen betrachtet. Diese
Ergebnisse stellen die darauf aufbauenden Ergebnisse der Phasenbildung, Phasen-
umwandlung im Verbundwerkstoff und Anwendbarkeit als Dickschicht oder
Beschichtung auf Substraten nicht in Frage, da es sich bei Vernetzung und Pyrolyse
um unterschiedliche Temperaturbereiche handelt und die Phasenbildung/-
Umwandlung nach dem Vernetzungsprozess erfolgten.

5.2. Veranderung der Zusammensetzung des B-Eukryptits unter
dem Einfluss der Si-O-C-Matrix
Bislang sind keine Publikationen zum Thema polymerabgeleitete Keramik mit 3-
Eukryptit als Fullstoff bekannt, weshalb an dieser Stelle nur auf einzelne durch
experimentelle Befunde gestltzte Aspekte dieser Wechselwirkungen eingegangen
werden kann. Flr eine mechanistische Beschreibung fehlen weitere experimentelle
Details, deren Untersuchung nicht Gegenstand dieser Arbeit war. Erste Vorstellung
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zu Veranderungen der B-Eukryptit-Zusammensetzung wurde anhand von XRD- und
REM-Untersuchungen erarbeitet.

Durch die Verwandtschaft der B-Eukryptit-Struktur mit der des Quarzes ist der SiO,-
Gehalt des Lithiumaluminiumsilicats variabel, was im Phasendiagramm durch ein
Mischkristallgebiet gekennzeichnet ist. Der Bereich der hexagonalen Mischkristalle
erstreckt sich bis zu einer Zusammensetzung von Li,O:Al,05:Si0, = 1:1:4. Wird
diese Loslichkeitsgrenze uberschritten und eine Ubergangstemperatur von 950 °C
erreicht, bildet sich aus dem LiAISiO,-SiO, Mischkristall die Folgeverbindung der
Reihe Li,O-Al,03-nSiO,: der B-Spodumen, der die stdochiometrische Zusammen-
setzung LiAISi,O, aufweist [222]. Beim Eukryptit-Spodumen-Ubergang erfolgt eine
Umwandlung von der hexagonalen in die orthorhombische Kristallstruktur. Mit
zunehmender Haltedauer nimmt die Ubergangstemperatur ab [223]. Von praktischer
Bedeutung ist dieses Verhalten in erster Linie durch die Anderung des Ausdehnungs-
verhaltens bei diesem Phasenibergang. Wéahrend bei den Mischkristallphasen mit
hexagonaler Struktur negative Ausdehnung dominiert, weisen die orthorhombischen
Phasen positive WAK-Werte auf.

Eine solche Veranderung spielt eine Rolle bei der Herstellung von Glaskeramiken mit
negativen oder niedrigen WAK; die Eukryptit-Spodumen Umwandlung oberhalb von
950 °C wirkt sich auf die Werkstoffherstellung aus und begrenzt die Einsatz- bzw.
Warmebehandlungstemperaturen. Langeres Halten bei Temperaturen nahe der
Umwandlungstemperatur kann ebenso zum Ubergang fiihren, wenn die dafir
notwendige Zusammensetzung durch SiO,-Aufnahme erreicht wird. Dies fihrt dann
zum Wechsel des Ausdehnungsverhaltens [222].

Bei Untersuchungen der Phasenzusammensetzung der LAS-Verbundwerkstoffe
wurde festgestellt, dass sich bei Pyrolyse tber 900 °C die p’-Fraktion des Eukryptit
und der B-Spodumen bilden. Diese Phasenumwandlungen wurden bei allen
untersuchten Proben unabhangig von ihrer Herstellung (Kompaktproben,
Dickschichten mit einem und mit zwei Fullstoffarten) gefunden. Aus der Bildung
dieser Phasen in den PDCs wurde geschlussfolgert, dass mit dem Vorliegen einer
SiOz-Komponente in der PDC-Matrix die Voraussetzungen fiur die Veranderung der
Zusammensetzung des B-Eukryptits wahrend der Pyrolyse erfillt sind und sich die
Komponentenstochiometrie in Li,O-Al,03-nSiO, hin zu gréReren Werten von n
verschiebt.

Die Bildung der zweiten B-Eukryptit-Fraktion (B‘-Eukryptit) wurde durch Reflex-
verbreiterung in den zugehdrigen Diffraktogrammen (Abbildung 4.23 in Abschnitt
4.2.3) sowie mit den Ergebnissen der Rietveld-Verfeinerung belegt. Die Analyse der
Gitterparameter dieser B'-Fraktion ergab eine Zunahme des a/c-Verhdltnisses, die
dem zusétzlichen Einbau von SiO; in die Eukryptitstruktur zugeschrieben wurde [52].
Im Falle polymerabgeleiteter Si-O-C-Keramiken stellt die PDC-Matrix das fir diese
Mischkristallbildung notwendige SiO, zur Verfligung.
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Aufgrund eines grof3en Anteils an amorpher Phase aus der PDC-Matrix war es nicht
maoglich, den tatséachlichen Anteil des B'-Eukryptit zu bestimmen, jedoch konnte durch
die temperaturbedingten Anderungen der Phasenzusammensetzung das Verhaltnis
zwischen den Anteilen der B'-und B-Fraktion berechnet werden.

Mit zunehmendem Fllstoffanteil verringerte sich bei gleicher Pyrolysetemperatur der
Anteil der B'-Fraktion. Diese Tendenz machte sich besonders bei den hdheren
Pyrolysetemperaturen bemerkbar. Wé&hrend nach Pyrolyse bei 1000 °C das
Verhaltnis zwischen den Fraktionen nahezu gleich ist, unterscheidet es sich bei
Erhéhung der Behandlungstemperatur zwischen unterschiedlichen Zusammen-
setzungen um mehr als 10 %.

Dartber hinaus wurde gefunden, dass der Anteil des Spodumens mit Zunahme des
Fullstoffanteils und mit Zunahme der Pyrolysetemperatur ab oberhalb 950 °C steigt.
Der Effekt der Zunahme des Spodumen-Anteils mit zunehmender Fullstofffraktion
wurde auf die zunehmende Kontaktflache mit zunehmender Fillerbeladung
zuruickgefuhrt. Diese Prozesse wurden auch bei Dickschichten und beschichteten
Substraten gefunden. Die Dickschichten, die durch hohere Porositaten gekenn-
zeichnet sind, zeigen vergleichbare B'/B-Verhéltnisse wie bei den Kompaktproben,
aber niedrigere Spodumengehalte. Nach Pyrolyse bei 1300 °C erhoht sich das B'/p-
Verhaltnis des Eukryptit und das Verhaltnis zwischen Spodumen und Eukryptit. Das
deutet darauf hin, dass der groRere Anteil an B-Eukryptit durch die Wechselwirkung
mit der PDC-Matrix den Mischkristall ausbildet, dessen SiO,-Gehalt die Ldslichkeits-
grenze der hexagonalen Struktur tberschreitet und somit die Umwandlung zum
Spodumen initiiert.

Nach Zugabe des zweiten Fullstoffs zu den Dickschichten nimmt der Anteil von B-
Spodumen ab und gleichzeitig entsteht ein groRerer Anteil der ('-Fraktion des B-
Eukryptits (Abschnitt 4.5.3). Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass der SiO,-Anteil,
der den Ubergang zu der nachsten LiAISiOx-Zusammensetzung erméglicht, nicht
erreicht wird und es bei der Eukryptitfraktionierung bleibt. Dieser Prozess ist umso
starker ausgepragt, je groRer der Anteil des zweiten Fillstoffs SiC ist: Bei der
Zusammensetzung Euk:SiC 1:2 zeigt das Rontgendiffraktogramm keine Spuren von
B-Spodumen. Gleichzeitig steigt das a/c-Verhaltnis der B’-Fraktion Gber 0,96 an, was
auf einen sehr hohen SiO,-Anteil im Eukryptit hindeutet [52]. Trotz dieses Wertes, der
hoher als alle andere beobachtete a/c-Verhaltnisse ist, findet die Umwandlung hin
zum Spodumen nicht statt. Daraus wurde geschlussfolgert, dass Poren und
zusétzliche Einschlusse (SiC) eine Veranderung der stéchiometrischen Zusammen-
setzung verhindern und dadurch die Spodumenbildung erschweren. Es liegt nahe,
dass die sich mit zunehmendem SiC-Gehalt verringernde Grenzflache zwischen f3-
Eukryptit-Fuller und PDC-Matrix und damit einhergehend das abnehmende SiO,-
Angebot aus der Matrix fur diesen Effekt verantwortlich sind.
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Die Veranderung der Elementverteilung und somit der Phasenzusammensetzung ist
ebenfalls durch die Ergebnisse von REM und EDX belegt. Wie im Abschnitt 4.2.5
angedeutet, konnte mittels Elementanalyse der Grenzflache zwischen B-Eukryptit-
partikel und PDC-Matrix festgestellt werden, dass sich die Zusammensetzung in
diesem Bereich nach Temperaturerh6hung verandert. Bei Pyrolysetemperaturen bis
einschlief3lich 900 °C wurden nur Bereiche mit Zusammensetzungen gefunden, die
entweder dem B-Eukryptit oder der PDC-Matrix zugeschrieben werden konnten.
Oberhalb von 1000 °C entstanden auf der Matrix/Fullstoff-Grenze Zusammen-
setzungsbereiche, die sich durch einen héheren Si- und O-Gehalt auszeichneten.

Die Veranderung der B-Eukryptit-Zusammensetzung durch Zunahme des SiO,-
Gehalts fuhrt zur Zunahme des WAK, was sich wiederum auf das
Ausdehnungsverhalten des jeweiligen Verbundwerkstoffs auswirkt. Die Ergebnisse
dilatometrischer Untersuchungen aus Abschnitt 4.2.6 weisen eine Zunahme des
WAK mit Erhéhung der Pyrolysetemperatur auf. Der Einbau des SiO, in die B-
Eukryptit-Struktur und der steigende Anteil an B-Spodumen erklaren zwar diese
Veranderungen, der Einfluss des PDC-Matrixwerkstoffs auf das thermische Verhalten
des Verbundwerkstoffs bleibt jedoch unklar.

Eine weitere Veranderung des Werkstoffs betrifft die Volumen-(Langen-)abnahme,
die bei dilatometrischen Messung der pyrolysierten Proben beobachtet wurde. Da der
B-Eukryptit keine Volumenanderung bis zu 1300 °C zeigt, wurde dieser Effekt auf
Prozesse in der PDC-Matrix zurtickgefuihrt. Eine gréRere Volumenanderung mit
steigendem Polymeranteil und die Dimensionsstabilitét von bei 1100 °C pyrolysierten
Proben gelten als weitere Belege fur diese Vermutung. Diese Effekte wurden
ebenfalls bei allen Probenarten unabhangig von ihrer Herstellung gefunden.

Aufgrund des Mangels an verlasslichen Daten zur PDC-Matrix, aber auch mangels
Daten der mechanischen Eigenschaften des B-Eukryptit sowie den an dieser Stelle
getatigten Annahmen wurden vergleichsweise grof3e Abweichungen zwischen
experimentell ermittelten und berechneten WAK erhalten. Ein weiterer Schwachpunkt
ist die Veranderung der PDC-Matrix mit Veranderung der Pyrolysetemperatur. Unter
Beriucksichtigung dieser Punkte konnten in weiterfihrenden Arbeiten die
Mechanismen der PDC-Matrix-getriggerten Umwandlung des Eukryptit und die
Bildung des Spodumen untersucht und eine flr theoretische Betrachtungen
geeignetere Datenlage geschaffen werden.

5.3. Einfluss der Eigenspannungen auf die mechanischen
Eigenschaften polymerabgeleiteter Verbundwerkstoffe

In der vorliegenden Arbeit wurde die negative Warmedehnung des B-Eukryptit stets

mit der Bildung von Mikrorissen assoziiert. Trotz des theoretischen WAK der -

Eukryptit-PDCs, der nahe bei null liegt, zeigen die PDCs mit stochiometrischer
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Zusammensetzung des B-Eukryptits in experimentellen Untersuchungen ausgepréagte
Kontraktion mit Zunahme der Temperatur. Diese Unterschiede der Ausdehnung
zwischen theoretischen und experimentellen Werten wurden der Wirkung von
Mikrorisse zugeschrieben, die aufgrund des anisotropen Ausdehnungsverhaltens des
B-Eukryptit entstehen; die wahren Ursachen dieses Verhaltens sind bislang unklar.

Die Differenz zwischen den WAK der Verbundwerkstoffkomponenten unterstitzt die
Entstehung von Eigenspannungen und Rissen wahrend der Abkuhlung. Dies erklart
die niedrigen mechanischen Festigkeiten der NTE-PDCs. Ein weiterer, die
Rissbildung unterstutzender Faktor ist das hohe Mal} der bei Pyrolyse einsetzenden
Schwindung, die mit Erh6hung des Polymeranteils zunimmt. Dies erklart auch die
aulerst geringe mechanische Belastbarkeit der LAS40-Probe. Hinzu kommen Risse,
wie sie in REM und p-CT-Untersuchungen gefunden wurden; diese wirken bei
mechanischer Belastung an ihren Spitzen als Spannungskonzentratoren [218].
Andererseits ist bekannt, dass bei der Polymer-Keramik-Umwandlung durch die
wahrend der Pyrolyse einsetzende Schwindung Risse, bevorzugt im Bereich
zwischen 600 °C und 1000 °C, entstehen, was von einigen Autoren auf den Gas-
druck der dabei entstehenden flichtigen Komponenten zuriickgefihrt wurde [207].

Die Simulation der Eigenspannungen bei Abkihlung von 800 °C und von 1000 °C auf
Raumtemperatur erlaubte es, eine Vorstellung Gber die Spannungsverteilungen im
untersuchten Verbundwerkstoff zu entwickeln. Demnach entstehen die grof3ten
Eigenspannungen auf der Phasengrenze zwischen PDC-Matrix und Fuller, was auf
die entgegengerichteten WAK der Komponenten zurtickgefuhrt wurde. Eine solche
Spannungsverteilung unterstitzt in jedem Falle die Rissbildung in diesem Bereich,
was mittels REM-Aufnahmen belegt werden konnte (Abbildung 5.1) und darauf
hindeutet, dass diese Spannungen die Bindungskrafte zwischen den Verbund-
werkstoffkomponenten Ubersteigen.

Trotz Zunahme der Eigenspannungen mit Erhéhung der Pyrolysetemperatur wurde
eine Zunahme der Biegefestigkeit beobachtet.
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S, Max. In-Plane Principal
(Avg: 75%)
693.9E+06
613.5E+06
533.0E+06
452.6E+06
372.1E+06
291.7E4+06
211.2E4+06
130.8E+06
50.3E406
-30.1E+406
-110.6E+06
-191.0E406
-271.5E406

Abbildung 5.1 Links: REM-Aufnahme der Probe LAS40 (Pyrolyse 1100 °C, N,);
rechts: Simulation der Entstehung von Hauptspannungen beim Abkuhlung von
1000 °C auf Raumtemperatur, 40 Vol.-% Fullstoff.

Wie XRD- und EDX-Ergebnisse zeigen, bestehen zwischen B-Eukryptit und PDC-
Matrix merkliche Wechselwirkung bei Temperaturen ab etwa 1000 °C. Aus diesem
Grund kann der B-Eukryptit als Fillstoff bei Pyrolysen ab etwa 950 °C nicht mehr als
inerter Fullstoff adressiert werden. Auch dieser Prozess kann die resultierende
Festigkeit beeinflussen: Wahrend bei inerten Fillstoffen die Grenzflache zwischen
Fullstoff und Matrix Gberwiegend auf physikalischen Kraften beruht [224], werden im
hier untersuchten System die Grenzflachen zwischen Fller und PDC-Matrix durch
den Ablauf oberflachenchemischer Prozesse, vermutlich durch die Ausbildung von
O-Briucken, dominiert [225]. Beim erstgenannten Mechanismus wurde die
physikalischen Bindungen der zerstérenden Wirkung der Eigenspannungen, die
durch die Matrixschwindung und den WAK-Unterschied hervorgerufen werden,
unterworfen. Im Vergleich dazu fihren Reaktionen zwischen Fuller und PDC-Matrix
zur Erh6hung der Festigkeit des resultierenden Verbundwerkstoffs. Bei den Proben,
die bei 1000 °C oder bei 1100 °C pyrolysiert wurden, wurden hdhere Festigkeiten
gefunden, die im Zusammenhang mit der SiO,-Aufnahme des B-Eukryptit aus der
PDC-Matrix stehen koénnten.

Die Verkleinerung der PartikelgréRe fuhrte zur Erhohung der Festigkeit. Aus der
Literatur ist bekannt, dass in Verbundwerkstoffen der Verstarkungseffekt mit
Abnahme der Partikelgré3e zunimmt [226]. Wird nun die oben vorgeschlagene,
zusatzliche Wirkung der chemischen Bindung in Betracht gezogen, fordern kleinere
Partikel die Reaktionen zwischen Fuller und Matrix durch Zunahme der Gro3e der
Grenzflache. Fir die theoretische Uberpriifung und zuverlassige Berechnung der
Eigenspannungen sind wiederum, wie bereits unter 5.2.1 beschrieben, weitere Daten
zum thermischen Verhalten der PDC-Matrix notwendig.
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Die Zugabe eines zweiten Fullstoffs fihrte zur weiteren Erh6hung der Biegefestigkeit
bei Dickschichtproben im Vergleich zu solchen Proben, die nur mit B-Eukryptit gefullt
waren. Ein Vergleich der Eigenspannungsverteilungen ergab eine deutliche
Abnahme der Spannungen auf der Fullstoff/Matrix-Grenze.

Das hierfur verwandte Modell erwies sich als passend fur die Abschatzung der
temperaturbedingt entstandenen Eigenspannungen. Obwohl fur die Datenlage auch
hierfir Verbesserungsbedarf besteht, erwies es sich fur die schnelle Abschéatzung
der Eigenspannungen als geeignet. Dies wurde auch anhand von REM-Aufnahmen
bestétigt, die fur die Bereiche mit den hochsten Eigenspannungen, also die Grenz-
flache zwischen Matrix und Fullstoffpartikel, die grof3te Risshaufigkeit aufwiesen.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist die Erweiterung des Werkstoff- und
Prozesskonzepts flllstoffoeladener polymerabgeleiteter Keramiken um die
Maglichkeiten der Einstellung sehr niedriger oder negativer Warmedehnungen in
dieser vergleichsweise neuen Werkstoffklasse. Dazu erfolgte die Einteilung der
experimentellen Arbeiten in drei Abschnitte:

1. Herstellung und Charakterisierung polymerabgeleiteter Keramiken auf Basis
eines Polymethylsilsesquioxans mit Fillstoffen mit negativem
Warmeausdehnungskoeffizienten; als Fullstoffe wurden der sich thermisch
anisotrop verhaltende B-Eukryptit und das thermisch isotrope
Zirkoniumwolframat — beide wurde nach je zwei unterschiedlichen
Syntheserouten hergestellt — verwendet. Die Probenherstellung erfolgte tber
Warmpressen mit anschlieBender Pyrolyse in Argon und in Stickstoff bei
700 °C bis 1300 °C bei den pB-Eukryptit-gefullten Werkstoffen, bei 700 °C bei
den Zirkoniumwolframat-PDCs.

2. Modellierung der Eigenspannungen mittels Finite-Elemente-Methoden und
Abgleich der Ergebnisse mit experimentellen Daten.

3. Nachweis der technischen Anwendbarkeit durch Herstellung von
Dickschichten mittels Foliengie3verfahren und Beschichtungen von
metallischen und keramischen Substraten und deren Charakterisierung.

Im ersten Schritt wurden die Verbundwerkstoffe durch Warmpressen der
Ausgangskomponenten bei 200 °C hergestellt und im oben aufgefiihrten
Temperaturbereich Uber je 1 Stunde pyrolysiert. Im zweiten Schritt erfolgte die
Charakterisierung der erhaltenen kompakten Proben mit Verfahren der
Festkorperanalytik: thermische Analyse, Roéntgenpulverdiffraktometrie, Raster-
elektronenmikroskopie, Massenspektometrie und Methoden der Porosimetrie. Die
mechanischen Eigenschaften der Verbundwerkstoffe wurden mittels Harte-
messungen und Dreipunktbiegebruchversuchen beurteilt.

Untersuchungen des fiir den Thermoplast-Duroplast-Ubergang notwendigen
Vernetzungsverhaltens zeigen, dass im B-Eukryptit-gefillten System die Variation
des Fullstoffanteils den Vernetzungsprozess und somit die Masseabnahme bei der
Pyrolyse beeinflusst. Thermoanalytische und massenspektrometrische
Untersuchungen belegen eine hemmende Wirkung dieses Fullstoffs auf die
Polymervernetzung: Die Thermogramme weisen einen zunehmenden Masseverlust
mit zunehmendem Fillstoffanteil auf und in den Massenspektren zeigt sich eine
Anderung der Zusammensetzung der bei der Vernetzung entstehenden Gase als
Funktion des Fullstoffanteils.
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Die Analyse der Phasenzusammensetzung zeigt zunachst temperaturbedingte
Veranderungen aufgrund der Wechselwirkungen zwischen Matrix und Fullstoff.
Demnach unterstitzt im System B-Eukryptit-PDC die SiO,-reiche PDC-Matrix die
Bildung des SiO,-reichen B-Eukryptit-Mischkristalls (B’-Fraktion) durch Einbau von
SiO, aus der Matrix in die Eukryptitphase, was durch einen Vergleich der Gitter-
parameter des Fdullstoffs als Funktion der Pyrolysetemperatur bestéatigt wurde.
Oberhalb von 1000 °C wurde die Bildung einer weiteren Phase, B-Spodumen,
festgestellt, die nach Erreichen der dafir notwendigen Zusammensetzung Li,O-
Al,03-4-Si0, gemal Literatur ab 960 °C erfolgt. Diese Ergebnisse wurden bei allen
untersuchten Probenarten — Kompaktproben, Dickschichten und Beschichtungen —,
die unter identischen Bedingungen pyrolysiert wurden, gefunden. Eine zunehmende
Porositat oder die Prasenz eines zweiten Fillstoffs, wie er bei der Herstellung von
Dickschichten eingesetzt wurde, verlangsamen zwar diesen SiO,-Einbauprozess
oder die Umwandlung zu B-Spodumen, unterdriicken beide Prozesse jedoch nicht.

In diesen Werkstoffsystemen ist es gelungen, Kompaktproben mit niedrigen oder
negativen WAK zu erhalten. Dabei zeigt das thermische Ausdehnungsverhalten eine
deutliche Abhangigkeit von der Pyrolysetemperatur und wies Veranderungen nach
der jeweils ersten Messung auf. Erst Pyrolyse bei 1100 °C erlaubt es, Proben mit
einem stabilen Ausdehnungsverhalten nach mehrmaligen Messungen zu erhalten.

Im System ZrW,0g-PDC wurde das Auftreten des druckinduzierten a—y
Phasenibergangs beobachtet. Die Bildung der y-Phase mit einem positiven WAK
oberhalb Raumtemperatur resultiert in einem positiven WAK der Verbundwerkstoffe,
eine nachgelagerte Warmebehandlung bei 200 °C erlaubte jedoch eine Rick-
umwandlung in die urspringliche Phase. Diese Ruckumwandlung wurde auch
wahrend dilatometrischer Messungen beobachtet, bei denen eine Volumenabnahme
bei etwa 150 °C auftrat.

FE-Modellierungen der Eigenspannungen deuteten auf die Zunahme selbiger mit
steigendem Flllstoffanteil in der PDC-Matrix hin. Mit den Ergebnissen der FE-
Modellierung wurde auch die Entstehung von Rissen im Verbundwerkstoff erklart und
es wurde gefunden, dass eine abnehmende Pyrolysetemperatur zur Reduzierung
von Eigenspannungen flhrt.

Phasenanalytische und dilatometrische Untersuchungen an Dickschichten zeigen in
beiden untersuchten Fullstoffsystemen ein zu den Kompaktproben analoges
Verhalten. Darlber hinaus wurde mit der Zugabe eines zweiten Flillstoffs —
Siliciumcarbid — zum System B-Eukryptit-PDC der Nachweis erbracht, dass sich die
mechanischen Eigenschaften (in Grenzen) nahezu unabhangig von den thermischen
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Eigenschaften steuern lassen. Diese Ergebnisse und die Ergebnisse von
Tauchbeschichtungen mit beiden Fullstoffsystemen verweisen auf die Moglichkeit zur
Umsetzung der Ergebnisse in technische Anwendungen.

Zusammenfassend wird festgehalten, dass sich polymerabgeleitete keramische
Werkstoffe mit niedriger und sogar mit negativer Warmedehnung herstellen und
anwenden lassen. Dabei liegen die Eigenspannungen bei moderater Festigkeit auf
einem vertretbar hohen Niveau. Um solche Werkstoffe in technische Anwendungen
wie keramische Dickschichten oder getragerte Schichten zu integrieren, sind jedoch
noch weitere Untersuchungen notwendig. So konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht
geklart werden, wie der B-Eukryptit die Vernetzung des prakeramischen Polymers
beeinflusst. Ebenso blieb der Mechanismus der Festigkeitssteigerung bei Pyrolyse in
Stickstoff ungeklart und Betrachtungen zum Zusammenhang zwischen Porositat und
Festigkeit konnten die Grenzen der Anwendbarkeit dieses Werkstoffsystems
aufzeigen.
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A. Anhang

A.l Zusammensetzungen der B-Eukryptit und ZrW,0g beladenen
Verbundwerkstoffe

Tabelle A.1 Zusammensetzung der B-Eukryptit beladenen Verbundwerkstoffe vor
dem Warmpressen

Volumenanteile, Vol.-% Massenanteile, Ma.-%

B-Eukryptit Silres MK B-Eukryptit Silres MK
LAS40 40 60 60,1 39,9
LAS50 50 50 69,3 30,7
LAS60 60 40 73,2 22,8

Tabelle A.2 Zusammensetzung der ZrW,0g beladenen Verbundwerkstoffe vor dem

Warmpressen
Volumenanteile, Vol.-% Massenanteile, Ma.-%
Zr'W,0q4 Silres MK Zr'W,0gq Silres MK
ZW040 40 60 74,7 25,3
ZWO50 50 50 81,6 18,4
ZWO060 60 40 86,8 13,2
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Al Ergebnisse rontgendiffraktometrischer Untersuchungen

A.ll.a. Pulverrontgendiffraktogramme der B-Eukryptit Pulver

LIALO,
LIAISI, O,
Li,Si,O,
Li,SiO,
Li,Si,Al O,
v-Eukryptit
B-Eukryptit

Intensitét (rel. E.)

10 15 20 25 30 35 40 45 50
Beugungswinkel 20 (°)

Abbildung A.1 XRD-Aufnahmen der FKS-Pulver nach Kalzination bei
unterschiedlichen Temperaturen
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Intensitat (rel. E.)

Abbildung A.2 XRD-Aufnahmen der SGS-Pulver nach Kalzination bei

*
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A.ll.Lb. Pulverrontgendiffraktogramme der NTE-Verbundwerkstoffe

B-Eukryptit 67%  Cristobalit 2%
B’-Eukryptit 23%  LIALO, 3%
" B-Spodumen 5%

LAS40 1100 Ar

B-Eukryptit 74%  LIAIL.O, 3%
B’-Eukryptit 15%  Li,SiO, 1%
B-Spodumen 6%

LAS40 1000 Ar

W
[
3
& |LASA0 900 Ar B-Eukryptit  95%
2 LiAI.O, 4%
g e
= T Li,SiO, 1%
]
\_JL.J
LAS40 800 Ar B-Eukryptit  95%
LiAILO, 4%
H Li,SiO, 1%

15 20 25 30 35 40 45 50 55 60

Beugungswinkel (°)
= B-Eukryptit & Li,SIO, * LIiALLO, A B-Spodumen e Cristobalit

Abbildung A.3 XRD-Aufnahme der Proben mit 40 Vol.-% B-Eukryptit (Ar)
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Abbildung A.5 XRD-Aufnahme der Probe mit 60 Vol.-% B-Eukryptit (Ar)
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Abbildung A.8 XRD-Aufnahme der Probe mit 60 Vol.-% B-Eukryptit (N,)
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A.ll.c. Gitterparameter der B- und B'-Eukryptit-Phase (als Fullstoff in PDC-
Verbundwerkstoffen)

Tabelle A.3 Gitterparameter der B-Eukryptit-Phase eingebettet in eine Si-O-C PDC-
Matrix als Funktion ihrer Pyrolysetemperatur (LAS-Verbundwerkstoffe)

Argon
LAS40
T, °C a(A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2551 11,1523 0,942 1066,88
900 5,2552 11,1539 0,942 1067,08
1000 5,2561 11,1509 0,943 1066,88
1100 5,2555 11,1462 0,943 1066,48
LAS50
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2547 11,1534 0,942 1066,82
900 5,2549 11,1533 0,942 1066,91
1000 5,2570 11,1522 0,943 1067,64
1100 5,2561 11,1507 0,943 1067,16
LAS60
T, °C a (A) c (A) 2alc Volume (A3)
800 5,2560 11,1543 0,942 1067,45
900 5,2564 11,1490 0,943 1067,10
1000 5,2561 11,1469 0,943 1066,76
1100 5,2561 11,1437 0,943 1066,44
Stickstoff
LAS40
T, °C a(A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2554 11,1533 0,942 1067,09
900 5,2560 11,1562 0,942 1067,64
1000 | 5,587 11,1243 0,945 1065,69
1100 | 52536 11,1394 0,943 1065,02
LAS50
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2547 11,1534 0,942 1066,82
900 5,2549 11,1533 0,942 1066,91
1000 5,2592 11,1214 0,946 1065,56
1100 5,2540 11,1350 0,944 1064,80
LAS60
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2554 11,1543 0,942 1067,20
900 5,2574 11,1570 0,942 1064,36
1000 5,2527 11,1363 0,943 1064,36
1100 5,2548 11,1354 0,944 1065,13
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Tabelle A.4 Gitterparameter der p’-Fraktion (LAS-Verbundwerkstoffe)

Argon
LAS40
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2641 10,9960 0,958 1055,56
1100 5,2584 10,9832 0,958 1052,04
LAS50
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2321 10,8800 0,962 1031,72
1100 5,2600 10,9898 0,957 1053,28
LAS60
T, °C a(A) c (A) 2alc Volume (A3)
1000 5,2447 10,9476 0,958 1043,16
1100 5,2592 10,9588 0,960 1050,00
Stickstoff
LAS40
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2638 11,0162 0,956 1057,33
1100 5,2546 10,9848 0,957 1050,67
LAS50
T, °C a (A) c (A) 2alc Volume (A3)
1000 5,2571 11,0101 0,955 1054,10
1100 5,2549 10,9727 0,958 1049,61
LAS60
T, °C a(A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2581 10,9629 0,959 1049,97
1100 5,2541 10,9639 0,958 1048,48
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A.ll.d. Gitterparameter der B- und B'-Eukryptit-Phase (als Fillstoff in PDC-
Dickschichten)

Tabelle A.5 Gitterparameter beider Fraktionen des B-Eukryptits als Funktion ihrer
Pyrolysetemperatur (Dickschichten)

B-Eukryptit
T, °C a (A) c (A) 2alc Volume (A3)
700 5,25233 11,17521 0,939997 1067,95
900 5,25704 11,15748 0,942335 1068,151
1100 5,25214 11,18888 0,938814 1069,179
1300 5,25523 11,13668 0,94377 1065,444
B’-Fraktion
T, °C a (A) c (A) 2alc Volume (A3)
1100 5,25712 11,1195 0,945568 1061,44
1300 5,25647 10,9712 0,958231 1050,108

Tabelle A.6 Gitterparameter des B-Eukryptits als Funktion ihrer Pyrolysetemperatur
(Euk/SiC-Dickschichten)

Euk
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2525 11,1609 0,941 1066,63
900 5,2534 11,1573 0,941 1066,67
1000 5,2546 11,1554 0,942 1066,98
1100 5,2560 11,1424 0,943 1066,31
Euk : SiC 2:1
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2513 11,1556 0,942 1065,65
900 5,2532 11,1442 0,943 1065,33
1000 5,2531 11,1445 0,943 1065,31
1100 5,2558 11,1276 0,945 1064,82
Euk : SiC 1:1
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2523 11,1354 0,943 1064,13
900 5,2537 11,1297 0,944 1064,17
1000 5,2562 11,1219 0,946 1064,41
1100 5,2578 11,1095 0,947 1063,88
Euk : SiC 1:2
T, °C a(A) c (A 2alc Volume (A3)
800 5,2523 11,1274 0,944 1063,35
900 5,2517 11,1307 0,944 1063,49
1000 5,2537 11,1217 0,945 1063,38
1100 5,2551 11,1047 0,946 1062,32
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Tabelle A.7 Gitterparameter der B’-Fraktion (Euk/SiC-Dickschichten)

Argon
Euk
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2601 11,0403 0,953 1058,19
1100 5,2490 11,0099 0,954 1050,83
Euk : SiC 2:1
T, °C a (A) c (A) 2alc Volume (A3)
1000 | 52629 11,0251 0,955 1057,84
1100 5,2528 11,0196 0,953 1057,28
Euk: SiC1:1
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2523 11,0156 0,954 1052,68
1100 5,2519 11,0186 0,953 1052,83
Euk : SiC 1:2
T, °C a (A) c (A 2alc Volume (A3)
1000 5,2607 10,9041 0,965 1045,37
1100 5,2651 10,8428 0,971 1041,24
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A.lll. Messprotokolle der Massenspektrometrie
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