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Kurzfassung

In zukiinftigen Fusionskraftwerken werden die Werkstoffe, die innerhalb des Plasmagefifes Ver-
wendung finden, enormen Belastungen ausgesetzt. Das am stirksten belastete Bauteil ist der
Divertor. Dort treten Wirmefliisse von 10-15 MW m~2 auf, die sowohl hohe Anforderungen an
das plasmabelastete Wandmaterial (plasma-facing material, PFM) als auch an das darunter
liegende Wiarmesenkenmaterial stellen. Die derzeit fiir die Warmesenke vorgesehene Legierung
CuCrZr zeichnet sich sowohl durch eine hohe Warmeleitfahigkeit als auch durch eine ausrei-
chende Festigkeit bis ca. 620 K aus. Ein Reaktor, der effektiv Strom erzeugen soll, benotigt aber
eine Betriebstemperatur von mindestens 820 K an der Schnittstelle zwischen PFM und Wiér-
mesenkenmaterial. In diesem Temperaturbereich und unter Neutronenbestrahlung besitzt die
ausscheidungsgehértete Legierung CuCrZr nicht mehr die geforderte Festigkeit. Daher muss
fiir den Betrieb bei 820 K ein Werkstoff mit héherer Festigkeit entwickelt werden, der eine
Wirmeleitfihigkeit von mindestens 200 W m~! K~! besitzt.

Kupfer ist durch seine hohe Wirmeleitfihigkeit von 400 W m~! K~! als Wirmesenken-
material bestens geeignet, besitzt aber eine geringe Festigkeit und Kriechbestandigkeit unter
erhohter Temperatur und gleichzeitiger Neutronenbestrahlung. Das Ziel dieser Arbeit ist, die
Hochtemperaturfestigkeit von Kupfer durch die Entwicklung eines neuartigen Metall-Matrix-
Verbundwerkstoffes mit angepasster Faser /Matrix-Grenzfliche zu verbessern. Als Verstérkungs-
fasern werden Siliciumcarbidfasern verwendet, die im Vergleich zu Kohlenstofffasern unter Neu-
tronenbestrahlung eine geringere Volumenzunahme aufweisen. Um die Grenzfliche zwischen
Faser und Matrix zu optimieren, werden die Siliciumcarbidfasern mit unterschiedlichen Werk-
stoffen beschichtet. Dies geschieht mit einer Magnetron-Sputteranlage, die es erlaubt, sehr
homogene und diinne Schichten (einige hundert Nanometer) abzuscheiden.

Fiir Vorversuche werden zunéchst sechs unterschiedliche Werkstoffe ausgew#hlt, die als mog-
liche Zwischenschichten dienen koénnen. Grundlage hierfiir sind eine ausgiebige Literaturre-
cherche der Systeme SiC/Metall/Cu und Si/ Metall /Cu sowie Ergebnisse eigener Versuche. Im
nachsten Schritt wird der vielversprechenste Zwischenschichtwerkstoff durch eine geeignete Pro-
zessfithrung kontinuierlich optimiert. Dabei werden die Abscheideparameter, wie Prozessdruck,
Bias-Spannung und Schichtdicke variiert, um deren Einfluss auf die Schichteigenschaften zu un-
tersuchen und um den Abscheidevorgang optimal anzupassen. Beurteilt werden die hergestell-
ten Verbundwerkstoffe dabei an Hand von drei Kriterien: (i) Adhésion von Faser und Matrix,
die durch Push-out-Versuche ermittelt wird; (ii) Schidigung der Einzelfaser durch die abge-
schiedene Zwischenschicht, die durch Einzelfaserzugversuche bestimmt wird und (iii) das Diffu-
sionsverhalten in dem System SiC/Metall/Cu, das durch Rutherford-Riickstreuspektroskopie



an planaren Modellsystemen untersucht wird.

Fiir die Voruntersuchungen wurden die Werkstoffe Chrom, Titan, Tantal, Wolfram, Ta-W-N
und Ti-Ta-C ausgewdhlt. Reine Metalle wie Chrom oder Titan zeigen z.T. sehr starke Reaktio-
nen mit Silicium und Kohlenstoff, was einerseits eine hervorragende Adhésion nach sich zieht,
andererseits aber die mechanischen Eigenschaften der Siliciumcarbidfaser stark beeintrich-
tigt. Damit scheiden diese Werkstoffe als Materialien fiir die Zwischenschicht aus. Wesentlich
bessere Ergebnisse hinsichtlich thermischer Stabilitét liefern die Schichtsysteme Ta-W-N und
Ti-Ta-C. Letztlich zeigt das Schichtsystem Ti-Ta-C im Vergleich zu den anderen untersuchten
Werkstoffen die besten Eigenschaften und wird deshalb als Ausgangsmaterial fiir den letz-
ten Schritt der Schichtoptimierung ausgewidhlt. Durch Anpassung der Prozessparameter des
Ti-Ta-C-Beschichtungsvorgangs konnen die mechanischen Eigenschaften der Einzelfasern und
somit des gesamten SiC/Cu-Verbundwerkstoffes signifikant verbessert werden. Dies wird mit
3-Punkt-Biegeversuchen demonstriert, die abschliefsend an reinen CuCrZr und Metall-Matrix-

Verbundproben mit konmerziellen SCS-6- und SCS-0-Fasern durchgefiihrt werden.

vi



Abstract

The materials of future fusion reactors will be operated under extreme conditions. The divertor
in such a device is the most severely loaded component. This part is exposed to heat loads of
about 10-15 MW m~2. Therefore, the plasma facing material and the heat sink have to meet
high material requirements. Currently, the heat sink material used is the alloy CuCrZr which
exhibits a high thermal conductivity and an acceptable strength up to 620 K. To improve the
effectiveness of a fusion reactor the coolant temperature has to be increased to 570 K. This
means an interface temperature of about 820 K is present between the plasma facing mate-
rial and the heat sink. Within this temperature range and under neutron irradiation CuCrZr
fails the strength requirement. For this reason a material with an adequate high temperature
strength and a thermal conductivity of at least 200 W m~ K~! has to be developed.

Due to its high thermal conductivity of about 400 W m~' K1, copper is an excellent heat
sink material. The problem is its low creep resistance and strength under thermal loads and
neutron irradiation. The aim of this work is to improve the high temperature strength of copper
by the development of a novel metal-matrix composite with an optimised interface between
fibre and matrix. To reinforce the copper silicon carbide fibres are used instead of carbon
fibres which have a swelling problem under neutron irradiation. To optimize the fibre/matrix
interface the fibres are coated with different interface layers. The thin layers are deposited
with a magnetron sputter device which allows the production of homogeneous and thin (a few
hundred nm) films.

For preliminary tests six promising materials are selected as possible intermediate layers. The
basis for this selection are an extensive literature research of the systems SiC/metal/Cu and
Si/metal /Cu as well as own experimental results. In the next step the most promising material is
selected for the optimization process. Within this process the deposition parameters (pressure,
layer thickness, bias voltage) of the thin films are continuously modified to find the best set
of parameters. The produced metal-matrix composites are rated regarding the following three
criteria: (i) Adhesion of the fibre and matrix, measured with push-out tests, (ii) impact of
the intermediate layer on the fibre properties, measured with single-fibre tensile tests and (iii)
diffusion behaviour of the layer in the system SiC/metal/Cu, investigated with Rutherford
backscattering spectroscopy.

The selected materials for the preliminary tests are chromium, titanium, tantalum, tungs-
ten, Ta-W-N and Ti-Ta-C. Pure metals like chromium or titanium partially show very strong
reactions with silicon and carbon. On the one hand this means excellent adhesion, but on the

other hand this significantly influences the fibre properties like the ultimate tensile strength.
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For this reason these materials are not acceptable as intermediate layers. With regards to ther-
mal stability, the two film systems Ta-W-N and Ti-Ta-C are predominant. The Ti-Ta-C system
shows the best properties when compared to the other investigated materials. Therefore it is
selected for the optimization process. The experiments show that the fibre properties can be
improved not only with the intermediate layer material but also with the adjustment of the
process parameters of the Ti-Ta-C deposition. This is demonstrated by 3-point bending tests
of a pure CuCrZr sample and two metal-matrix composites fabricated with SCS-6- and SCS-0

silicon carbide fibres.
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1 Einleitung

In zukiinftigen Fusionskraftwerken sind die Anforderungen an die eingesetzten Werkstoffe inner-
halb des Vakuumgefifies sehr hoch. Wihrend des Fusionsprozesses von Deuterium und Tritium
entstehen ein He?*-Teilchen, ein Neutron und etwa 17,5 MeV Energie (vgl. Formel 1.1 [1]). Die
Herausforderungen bei der Entwicklung eines kommerziellen Fusionskraftwerkes liegen damit
vor allem in der Gestaltung der Bauteile sowie in der Auswahl der Werkstoffe. Letztere miissen
sowohl Neutronenstrahlung und hochenergetischem Teilchenbombardement standhalten (plas-
mabelastete Werkstoffe), als auch die entstehenden hohen thermischen Lasten effektiv abfiihren
(Warmesenkenwerkstoffe), um damit in einem Wandlungsprozess (Kiihlwasser — Turbinen —

Generatoren) elektrische Energie zu erzeugen [2,3].

T + D — *He?" (3,517 MeV) + n (14,069 MeV) (1.1)

Fiir die neuen, grofen Fusionsexperimente wie ITER oder Wendelstein 7-X, werden Techno-
logien entwickelt, die auf dem Weg zu einem kommerziellen Fusionskraftwerk, mit dem ab dem
Jahr 2050 gerechnet wird, beno6tigt werden. Das internationale ITER-Projekt, an dem neben
Europa auch die USA, Japan, Russland, China, Indien und Siidkorea beteiligt sind, ist das der-
zeit grofte und ambitionierteste Fusionsexperiment, das bis 2016 in Cadarache (Siidfrankreich)
aufgebaut werden soll. Ein Schliisselbauteil dieses Experiments und zukiinftiger Projekte ist
der sogenannte Divertor. Das Divertormodul befindet sich im Boden des Fusionstorus (Abbil-
dung 1.1) und stellt auf Grund seiner zahlreichen Aufgaben eines der komplexesten Bauteile
des Experiments dar [4,5]. Abbildung 1.1 zeigt einen Querschnitt durch das Torusgefafs des
ITER-Projektes (a) sowie den schematischen Aufbau der Divertorkassette (b). Im Wesentli-
chen besteht der Divertor aus fiinf Bauteilen, dem Baffle, dem Dome, dem Inner und Quter
Wing und den Vertical Targets. Letztere sind die kritischsten plasmabelastesten Bauteile des
gesamten Experiments |6]. Die plasmabelasteten Materialien (plasma facing material, PFM)
kommen in direkten Kontakt mit der Neutronenstrahlung sowie hochenergetischen Teilchen.

Die Hauptaufgaben des Reaktordivertors liegen in der Abfuhr eines Grofsteils der entste-
henden He-Teilchen Energie von bis zu 300 MW [5]. Die Wirmelasten auf die Targetelemente
betragen im stationiren Betrieb bis zu 10 MW m~2 und instationir fiir wenige Sekunden bis zu
20 MW m~2 [7]. Der Divertor alleine fiihrt etwa 15 % der gesamten Fusionswiirmeleistung iiber
das Kiihlwasser dem Energiewandlungsprozess [8] zu und entfernt Verunreinigungen aus dem
Fusionsplasma [9]. Auf Grund dieser vielseitigen und hohen Anforderungen an das Divertor-
modul kommen unterschiedliche Werkstoffe sowie unterschiedliche Konstruktionskonzepte [10]

in Frage, die mittels aufwindiger Tests miteinander verglichen werden [11-15]. Dabei werden



1 Einleitung

Divertor
Cassettle

Vertical Target 0 n m

Abbildung 1.1: (a) Querschnitt durch den ITER-Torus (b) Vergrokerung des Divertormoduls
mit den Hauptelementen

(b) (©)

(a)

—

Abbildung 1.2: Verschiedene Konstruktionskonzepte fiir Divertorbauteile, (a) Flat-tile, (b)
Brush, (c) Monoblock [10]

nicht nur einzelne Werkstoffe, wie z.B. Kupferlegierungen getestet, sondern auch Wirmefluss-
und Bestrahlungstests an einzelnen Komponenten durchgefiihrt, um auch die Fiigetechniken,
wie Elektronenstrahlschweifen oder heif-isostatisches Pressen (HIP) zu validieren, weiterzu-
entwickeln bzw. neuentwickelte zu testen. Ein Beispiel fiir eine neuartige Fiigetechnik ist das
sogenannte AMC-Verfahren (active metal casting) [16-19], das von der Firma Plansee ent-
wickelt wurde, um kohlefaserverstarkte Kohlenstoffe (carbon fibre reinforced carbon, CFC) mit

kupferbasierten Warmesenken zu verbinden.

Fiir die Anwendung im Divertor stehen derzeit drei Konzepte zur Verfligung, das Flat-tile-
Design, das Brush-Design und der Monoblock (Abbildung 1.2). Das Flat-tile-Design besteht
aus dem plasmabelasteten Material, das mit der Warmesenke verbunden ist. Bei dem Brush-
Design besitzt das plasmabelastete Material eine geschlitzte Oberfliche, damit die Spannungen
reduziert werden, die durch thermische Ausdehnungen entstehen. Dadurch werden die Lasten

auf das Bauteil geringer. Komplizierter zu fertigen ist der Monoblock, bei dem das PFM das
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Abbildung 1.3: Gegeniiberstellung des Flat-tile-Designs fiir ITER und eines Designs mit ein-
gebrachtem Metall-Matrix-Verbundwerkstoff (metal matriz composite, MMC)
um die Festigkeit der Fiigestelle fiir zukiinftige Experimente zu erhéhen [25].

metallische Kiihlrohr komplett umschliefft. Nur das Kiihlrohr selbst wird aus dem Wirmesen-
kenmaterial hergestellt [20]. Die Vorteile dieses Konzeptes gegeniiber den beiden anderen sind
die bessere Festigkeit unter thermischer Belastung, hohere Fehlertoleranz der Fiigestelle und das

bessere thermische Ermiidungsverhalten. Dies gilt vor allem auch nach Bestrahlungstests [6].

Im Rahmen des ITER-Projektes werden die plasmabelasteten Bauteile aus Beryllium, CFC
und Wolfram gefertigt [5]. Als Warmesenkenmaterialien stehen wegen der hohen Wérmeleitfa-
higkeit vor allem Kupferlegierungen zur Auswahl. Fiir das ITER-Projekt sind zwei viel verspre-
chende Legierungen betrachtet worden: das dispersionsverfestigte Cu-25A1 (Cu-0,25%Al) und
das ausscheidungsgehirtete CuCrZr (Cu-0,5%Cu-0,06%Zr) [21-24]. Beide Legierungen verbin-
den gute Wairmeleitfdhigkeit mit ausreichender Festigkeit und hervorragender Besténdigkeit
gegen neutroneninduzierte Volumenzunahme [23]| bis zu einer Betriebstemperatur von 620 K
(Abbildung 1.3).

Um die Effizienz des Energiewandlungsprozesses zu erhohen, ist die Kiihlmitteltempera-
tur in zukiinftigen Experimenten, wie dem geplanten Demonstrationskraftwerk DEMO und
kommerziellen Fusionskraftwerken mit tiber 570 K [26-28| deutlich hoher als bei ITER (370-
420 K, [29]). Daraus ergibt sich mit etwa 820 K eine deutlich héhere Temperatur der Fiigestelle
PFM/Wiérmesenke, wie sie in Abbildung 1.3 fiir das Flat-tile-Konzept exemplarisch dargestellt
ist. Die derzeit verwendete Kupferlegierung CuCrZr besitzt bei dieser Grenzflichentemperatur

keine ausreichende Festigkeit mehr [28]. Eine Moglichkeit, diese hochbelasteten Wirmesen-
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1 Einleitung

kenbereiche zu verstérken, ist die Verwendung eines Metall-Matrix-Verbundwerkstoffes (metal
matriz composite, MMC) auf Kupferbasis [2,25,26|. Durch eine Faserverstirkung ldsst sich die
Festigkeit, Zahigkeit und Kriechbesténdigkeit eines Metalls oder Legierung wesentlich verbes-
sern [30]. Dariiber hinaus werden bereits in mehreren Arbeiten Erfahrungen mit kohlefaserver-
starktem Kupfer gesammelt und das Potenzial derartiger Werkstoffe bestatigt [31-36].

Das Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung und Analyse eines neuartigen Metall-Matrix-
Verbundwerkstoffes mit optimierten Grenzflicheneigenschaften zwischen Faser und Matrix.
Dieser neue Hochtemperaturstrukturwerkstoff (Einsatztemperatur 820 K) mit sehr guter Wér-
meleitfihigkeit (> 200 W m~! K—1) wird benétigt, um die Anforderungen an die Wirmesenken
eines zukiinftigen, ITER folgenden Fusionsexperiments (z.B. DEMO), zu erfiillen. Als Matrix-
material fiir den Verbundwerkstoff wird Kupfer verwendet und als Verstarkungselement werden
Siliciumcarbid-Langfasern vom Typ SCS-0 (Durchmesser 140 pm) eingesetzt. Das langfristige
Ziel, der Einsatz grenzflichenoptimierter siliciumcarbidbasierter Fasertypen wie Tyranno oder
Nicalon [37-40] mit einem Faserdurchmesser von 8-15 pm, ist mit dem Umweg iiber die ver-
gleichsweise dicken SCS-0 Fasern einfacher umzusetzen, da sich nur an den dickeren Fasern die
Grenzflacheneigenschaften gezielt testen und untersuchen lassen. Durch den Einsatz dieser sehr
diinnen Fasern, die sich wegen ihres geringen Durchmessers auch weben lassen, lassen sich nicht
nur planare Bauteile wie mit der SCS-0 Faser realisieren, sondern auch dreidimensional geweb-
te, wie sie bereits in SiC/SiC Verbundwerkstoffen Verwendung finden [41-43]. Diese Werkstof-
fe werden bereits als mogliche Strukturwerkstoffe zukiinftiger Experimente diskutiert [44,45].
Zu Rohren gewebte SiC/Cu Verbundwerkstoffe kénnten so z.B. auch in dem Monoblockkon-
zept eingesetzt werden. Der Herstellungsprozess zwischen den SCS-0-Fasern (chemical vapour
deposition, CVD-Prozess) und den Nicalon- bzw. Tyranno-Fasern (Polymerpyrolyse) ist sehr
unterschiedlich [46]. Die SCS-0 Fasern lassen sich dennoch als Basis fiir die Optimierung der
Tyranno-Faser/Matrix Grenzfliche einsetzen, da z.B. sowohl die Tyranno-SA- als auch die
SCS-0-Faser eine nahezu stochiometrische Siliciumcarbidoberflache [47, 48], sowie eine (3-SiC
Mikrostruktur besitzen. Damit sind die grundlegenden thermodynamischen Prozesse an der
Faseroberfliche sehr &hnlich.

Grundlage bei der Entwicklung des SCS-0/Cu-Faserverbundwerkstoffes sind Arbeiten von
Popescu [49] und Brendel [50-52], die einen dhnlichen Verbundwerkstoff mit einem anderen
Siliciumcarbidfasertyp (SCS-6) hergestellt haben. Zusétzlich gibt es bereits einige Arbeiten
auf dem Gebiet siliciumcarbidpartikelverstirkter Werkstoffe, die wichtige Erkenntnisse liefern
[63-57].

SCS-0 und SCS-6 Siliciumcarbidfasern werden in einem chemischen Gasphasenprozess (che-
mical vapour deposition, CVD) hergestellt. Grundlage ist eine diinne Kohlenstoffseele mit einem
Durchmesser von 30 pm, auf der die Siliciumcarbidschicht aufwéchst [30, 58, 59]|. Der Durch-
messer beider Fasertypen betrdgt im Mittel 140 pm. Sie unterscheiden sich lediglich in der
Zusammensetzung der Oberflichenschicht. SCS-6 Fasern werden vor allem in reaktiven Matri-
zes wie z.B. Titan eingesetzt. Damit die Reaktionszone die Silicilumcarbidfaser nicht schidigen

kann, besitzt die Faser eine 3 pm diinne kohlenstoffreiche Aufkenschicht. Diese Aufenschicht
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Abbildung 1.4: Rasterelektronenmikroskopaufnahmen (backscattered electron, BSE-Modus)
einer (a) SCS-6 Faser mit 3 pm dicker Kohlenstoffschicht und einer (b) SCS-0
Faser ohne Kohlenstoffschicht

fehlt der SCS-0 Faser (Abbildung 1.4). Durch das Fehlen dieser duferen Schicht besitzt die
SCS-0 Faser eine wesentlich geringere Zugfestigkeit gegeniiber der SCS-6 Faser [60].

Trotz dieses Nachteils gegeniiber der SCS-6 Faser wird die SCS-0 Faser als Verstiarkungs-
element gewahlt, da fiir das Ziel, die Hochtemperaturfestigkeit von Kupfer zu verbessern, eine
sehr gute Adhésion der Faser an die Matrix benétigt wird. Die Ergebnisse von Popescu zei-
gen, dass durch Optimierung der Faser/Matrix Grenzfliche durch Aufbringen einer diinnen
Titanzwischenschicht, die Schwachstelle die Faser (SCS-6) selbst ist. Die diinne pyrolytische
Kohlenstoffschicht, die sich zwischen der Faser und der dufseren Beschichtung befindet, bricht
und die Faser verliert die Haftung zur Matrix. Durch die Verwendung der SCS-0 Faser wird
diese Schwachstelle eliminiert.

In der vorliegenden Arbeit wird zunéchst auf die unterschiedlichen Herstellungsmethoden von
Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen eingegangen und ein Prozess fiir die Herstellung der Pro-
ben ausgewdhlt, der die grofitmogliche Freiheit in der Variation des Grenzflichenaufbaus und
der Zusammensetzung gewahrleistet. Die Gegeniiberstellung unterschiedlicher Matrixelemente
und Verstdrkungsfasern soll die Griinde bei der Auswahl von Kupfer und Siliciumcarbidfa-
sern gegeniiber anderen Werkstoffen darlegen. Die Herstellung der Verbundproben und der fiir
Analysezwecke benétigten planaren Proben sowie die Theorie der verwendeten analytischen
Verfahren sind in Kapitel 4 ausfiihrlich beschrieben. Kapitel 5 zeigt den Prozess der Entwick-
lung der optimierten SiC/Cu-Grenzfliche auf und definiert benétigte Anforderungen an das zu
entwickelnde Schichtsystem. Diese Anforderungen werden in Kapitel 6 mit den Ergebnissen fiir

die unterschiedlichen Zwischenschichten verglichen und in Kapitel 7 abschlieffend bewertet.
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2 Strategie der Arbeit

Das Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung und Analyse eines SiC/Cu-Metall-Matrix-Verbund-
werkstoffes mit optimierter Faser/Matrix Adhésion. Dieser Verbundwerkstoff wird angestrebt,
da ein Hochtemperaturstrukturwerkstoff (Einsatztemperatur 820 K) mit einer hervorragenden
Wirmeleitfihigkeit (> 200 W m~! K—!) fiir zukiinftige Fusionsexperimente und -reaktoren
bendétigt wird. Dieses Ziel gliedert sich in zwei zentrale Fragestellungen, die in dieser Arbeit

systematisch beantwortet werden sollen:

1. Wie kann die Adhésion zwischen der Siliciumcarbidfaser und der Kupfer-Matrix optimiert

werden?

2. Wie lasst sich die Qualitdt der Optimierung der Grenzfliche bewerten?

Wie kann die Grenzflache optimiert werden? Es stehen zwei Moglichkeiten zur Verfii-
gung die Grenzflache in dem Metall-Matrix-Verbundwerkstoftf zu optimieren. Einerseits kann
die Oberfliche der Faser aufgeraut werden, damit die Kontaktfliche gréfer wird und somit
die mechanische Verzahnung zwischen Faser und Matrix zu einer besseren Anbindung fiihrt.
Andererseits kann eine Zwischenschicht eingebracht werden, die genau auf die Anwendung hin
optimiert ist. Vorversuche und Ergebnisse anderer Arbeiten zeigen, dass in dem Temperatur-
bereich von 290 bis 920 K keine Reaktion zwischen Kupfer und Siliciumcarbid stattfindet. Ab
Temperaturen von 1120 K zersetzt Kupfer Siliciumcarbid und freies Silicium wird mit bis zu
11,25 at% in Kupfer gelost [34]. Fiir die Erhohung der Hochtemperaturfestigkeit des Kupferma-
terials wird eine hervorragende Anbindung der Verstirkungsfaser an die Matrix bendtigt. Die
Notwendigkeit einer Zwischenschicht ist somit klar gegeben. Die Schicht muss die Aufgaben,
als Diffusionsbarriere und als Haftmittler zu wirken, miteinander vereinen. Daher werden die
Ergebnisse verschiedener Arbeiten auf den Gebieten SiC/Metall/Cu und auch Si/Metall/Cu

ausgewertet, um geeignete Zwischenschichtelemente und -verbindungen zu identifizieren.

Wie lasst sich die Qualitat der Optimierung der Grenzflache bewerten? Um die Quali-
tat der Optimierung der Grenzfliche bewerten zu konnen, werden charakteristische Eigenschaf-
ten benétigt, die reproduzierbar ermittelt und beurteilt werden kénnen. Dabei kristallisieren

sich drei Fragestellungen heraus:

1. Wie stark werden die Eigenschaften der Verstdrkungsfasern durch die Manipulation der

Grenzflache verdndert? (Stichwort Faserschadigung)
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2. Ist die Grenzschicht Faser/Matrix thermisch stabil? (Stichwort Diffusion/ Mikrostruktur)

3. Wie hoch ist die Adhésion der Faser an die Matrix? (Stichwort Adhdsion)

Um die bené&tigten Informationen tiber die Faserschidigung, die Diffusion und die Adhésion
zu erhalten, werden verschiedene Analyseverfahren eingesetzt, die zwei unterschiedliche Arten

von Substraten voraussetzen. Die Analyseverfahren sind im Einzelnen:

1. Rutherford-Riickstreuspektroskopie (Rutherford backscattering, RBS) — Kapitel 4.2.1
2. Rontgenbeugung (X-ray diffraction, XRD) — Kapitel 4.2.1
3. Rasterelektronenmikrospkopie (REM) und energiedispersive Réntgenmikroanalyse (EDX)

4. Rontgenphotoelektronenspektroskopie (X-ray photoelectron spectroscopy, XPS) — in Zu-
sammenarbeit mit der Gruppe Plasmawandwechselwirkung des Instituts fiir Plasmaphy-
sik

5. Transmissionselektronenmikroskopie (transmission electron microscopy, TEM) — in Zu-
sammenarbeit mit der TU Warschau im Rahmen des EU-geférderten Projektes EXTRE-
MAT

6. Push-out-Versuche — Kapitel 4.2.3
7. Nanoindentation — Kapitel 4.2.3

8. Einzelfaserzugversuche — Kapitel 4.2.3

Fiir die Methoden eins und zwei sowie die Nanoindentation sind zwingend planare Silicium-
carbidproben mit einer Mindestfliche von wenigen Quadratzentimetern notig, da ansonsten
die ermittelten Ergebnisse nicht zu verwenden sind. Die Siliciumcarbidfasern SCS-0 werden fiir
die Push-out und Einzelfaserzugversuche verwendet. Die Transmissionselektronenmikroskopie
kann sowohl an planaren als auch an Faserverbundproben angewendet werden. Die Methoden
eins bis fiinf liefern Informationen iiber Diffusion und Mikrostruktur der Schicht. Die Push-out-
Versuche geben Aufschluss iiber die Adhésion der Fasern. Durch die Nanoindentierung lassen
sich der Elastizitdtsmodul und die Hérte der Schicht ermitteln, die wichtige mikromechanische
Kennwerte sind und als Grundlage zukiinftiger Finite-Element-Modellierungen (FEM) dienen.
Die Faserschidigung durch die aufgebrachten Schichten lasst sich iiber Einzelfaserzugversuche
bestimmen.

Damit die Fragen beziiglich Diffusion und Faserschidigung beantwortet werden kénnen, wer-
den alle Proben getempert. Tabelle 2.1 gibt einen Uberblick iiber die verschiedenen Glithtem-
peraturen und Haltezeiten. Die Heizrate betrigt in allen Féllen 20 K min~! bei einem Druck
von etwa 5-107° mbar. Um das Diffusionsverhalten zwischen den Schichten wihrend des Her-
stellungsprozesses zu ermitteln, wird eine Heizdauer von einer Stunde bei 620, 820 und 920 K

gewahlt. Zusétzlich zur kurzen Haltezeit werden die beschichteten Proben 16 bzw. 480 Stunden



Temperatur ‘ SCS-0 Fasern | planare Substrate Bemerkung

ungeheizt - - Referenzproben
620 K 1h - Temperatur zwischen RT und
Einsatztemperatur
820 K 1h 1h geplante Einsatztemperatur
920 K 1h 1h HIP-Temperatur
920/820 K 1h/16 h 1h/16 h Langzeituntersuchung 16
Stunden
920/820 K 1h/480 h 1h/480 h Langzeituntersuchung 480
Stunden

Tabelle 2.1: Ubersicht iiber die unterschiedlichen Gliihtemperaturen, abhingig von der Sub-
stratart

bei der geplanten Betriebstemperatur von 820 K gegliiht, um die zeitabhingige Diffusion zu un-
tersuchen. Beriicksichtigt wird dabei auch der HIP-Prozess des Verbundwerkstoffes, indem die
Proben zunichst fiir eine Stunde bei 920 K gegliiht werden und anschliefsend die Temperatur
auf 820 K gesenkt wird.

Als Grundlage zur Beurteilung der Ergebnisse der unterschiedlichen Analysemethoden wer-

den drei Anforderungen an die Zwischenschicht gestellt:

1. Keine Schidigung der SCS-0 Faser durch die aufgebrachte Zwischenschicht. Als Maf
wird hierflir die Zugfestigkeit der Finzelfaser gewihlt, die durch Einzelfaserzugversuche
(Kapitel 4.2.3) ermittelt wird. Der Wert fiir die unbeschichteten SCS-0 Fasern liegt in
dem Temperaturbereich von 290 K bis 920 K bei 2100 MPa.

2. Abscheidung einer, bis zur Konsolidierungstemperatur des Verbundwerkstoffes von 920 K
thermisch stabilen, Zwischenschicht. Untersucht wird das Diffusionsverhalten der einzel-

nen Elemente.

3. Um die Festigkeit und Steifigkeit der Verbundproben zu erhthen (Kapitel 5), wird ei-
ne feste Anbindung von Faser und Matrix iiber eine chemische Verbindung angestrebt.
Untersucht wird die Adhésion durch Push-out-Versuche, wobei das System SiC/Cu ohne

Zwischenschicht den Referenzwert fiir die Optimierung liefert.

Das Ergebnis ist ein iterativer Optimierungsprozess der Faser/Matrix Grenzschicht (Abbildung
2.1), an dessen Ende ein SiC/Cu-Metall-Matrix-Verbundwerkstoff mit optimierter Grenzfliche
steht.
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Ergebnisse . Ergebnisse
i > Abscheidung N !
A
Faser/Matrix Grenzschicht
Mikrostruktur Mechanische Eigenschaften
RBS - Diffusion Push-out Versuch — Adhasion
—— XRD - Phasenstruktur und EDX Einzelfaserzugversuch — Faserschadigung

TEM — Mikrostruktur Nanoindentierung — E-Modul und Hérte
XPS - Bindungszustand

Abbildung 2.1: Tterativer Optimierungsprozess der Faser/Matrix Grenzschicht
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3 Stand der Technik

3.1 Metall-Matrix-Faserverbundwerkstoffe

Unter Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen versteht man metallische Matrizes, die entweder mit
Keramiken (z.B. AlyO3), Refraktdrmetallen (z.B. Wolfram) oder Kohlenstofffasern verstirkt
sind. Eine grobe Einteilung der Verbundwerkstoffe wird nach der Art der Verstirkung vor-
genommen: langfaserverstiarkt, kurzfaserverstirkt oder partikelverstarkt [30,61]. Erste faser-
verstiarkte Aluminium- und Kupferwerkstoffe werden in den 1960er Jahren untersucht. Die
Hauptaufgaben der Matrix in derartigen Werkstoffen sind die Kraftiibertragung auf die Fasern
sowie die Kraftverteilung in dem Bauteil. Dariiber hinaus beeinflussen die Mikrostruktur und
die mechanischen Eigenschaften des Matrixwerkstoffes die Eigenschaften des Verbunds [61]. Die
eingelagerten Fasern sollen die auf das Bauteil wirkenden Kréfte aufnehmen. Dabei erreichen
Fasern eine deutlich hohere Bruchfestigkeit als das Vollmaterial des gleichen Werkstoffes, da
die diinnen Fasern im Allgemeinen weniger Defekte besitzen [62].

Bei der Verwendung faserverstérkter Strukturen gegeniiber Vollmaterialien spielen vor allem
folgende Gesichtspunkte eine entscheidende Rolle |30, 62]:

— Erhohung der Steifigkeit

— Erhdhung der Festigkeit

— Verbesserung der Kriechbesténdigkeit
— hohe Temperaturbestindigkeit

— Gewichtsreduktion

3.1.1 Verschiedene Herstellungsverfahren

Es steht eine Vielzahl unterschiedlichster Verfahren zur Verfiigung, um Faserverbundwerkstoffe

herzustellen. Diese Verfahren konnen in zwei Prozesse eingeteilt werden:

— Verbundherstellung tiber eine Fliissigphase (z.B. Schmelzinfiltration)

— Verbundherstellung tiber Feststoffe (z.B. Pulver)

11
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Verbundwerkstoffherstellung tiber eine Fliissigphase

Bei diesen Verfahren wird verfliissigtes Matrixmaterial mit dem Verstdrkungsmaterial in Kon-
takt gebracht. Durch verschiedene Parametereinstellungen wie Kontaktzeit der Schmelze/Ver-

starkungselement oder Druck lassen sich die Grenzflicheneigenschaften gezielt steuern [30].

Schmelzinfiltration Verfliissigtes Matrixmaterial wird in eine sogenannte Preform gepresst.
Als Preform wird eine Ansammlung von Kurzfasern oder Gewebe bezeichnet, die in eine bau-
teilnahe Form gebracht worden sind. Bei der Infiltration werden die Zwischenrdume mit dem
Matrixmaterial ausgefiillt. Da das fliissige Metall durch die Poren gepresst wird, ist eine gute
Benetzbarkeit zwischen Metall und Verstdrkungselement sehr wichtig. Dieses Verfahren zeich-
net sich durch eine feine Mikrostruktur und eine geringe Porositéit aus. Zusétzlich lassen sich

durch die bauteilnahe Fertigung kostengiinstig Bauteile herstellen.

Spriihabscheidung (Spray Deposition) FEin weiterer Prozess, der mit verfliissigtem Me-
tall arbeitet, wird als Sprithabscheidung bezeichnet. Anwendung findet er vor allem bei der
Herstellung partikelverstiarkter Verbundwerkstoffe. Metalltropfen, entweder direkt aus einer
Schmelze verdiist oder wihrend des Spriithens aufgeschmolzen, werden auf ein Substrat gespritzt
und bilden die Matrix. Die Verstérkungselemente werden dem Prozess von aufsen zugefiihrt.
Durch die Prozessgeschwindigkeit dieses Verfahrens lassen sich Verbundwerkstoffe herstellen,
die einen geringen Sauerstoffanteil besitzen. Nachteile sind die hohe Porositit und die ungeord-
nete Verteilung der Verstirkungselemente. Ein grofser Vorteil ist die grofe Flexibilitidt bei der
Auswahl der Werkstoffe zur Herstellung unterschiedlicher Verbundwerkstoffe. Durch geeignete
Prozessfithrung koénnen beispielsweise gradierte Ubergiinge oder unterschiedliche Volumenan-

teile der Verstdrkungselemente hergestellt werden.

Verbundwerkstoffherstellung aus Feststoffen

Verbindungen durch Festkérperdiffusion (Diffusion Bonding) Bei diesem Verfahren wer-
den diinne Metallfolien und Verstirkungselemente geschichtet aufgebaut und anschliefsend heifs-
gepresst. Durch Interdiffusion zwischen den Folien entsteht ein verstérktes Bauteil. Problema-
tisch bei der Durchfilhrung der Festkorperdiffusion sind Oxidfilme und Verunreinigungen auf
der Oberfliche der Metallfolien sowie lange Prozesszeiten. Diese fiihren zu Fehlstellen in dem
Werkstoff und kénnen zum Versagen des Bauteils beitragen. Anwendung findet dieses Verfahren
vor allem bei der Produktion von faserverstérktem Titan fiir die Luft- und Raumfahrtindustrie.
Es lassen sich durch die Verstdrkung erhebliche Verbesserungen der Steifigkeit und Kriechbe-
standigkeit erzielen. Mogliche Oxidschichten der Metallfolien fallen bei der Herstellung nicht
ins Gewicht, da Titan sein Oxid ab 970 K 16st und somit eine homogene Matrix bildet. Grofse
Vorteile dieses Verfahrens sind die Flexibilitdt, verschiedenste Metalle verwenden zu kénnen

und eine gezielte, auf die Belastungen abgestimmte Ausrichtung der Verstarkungselemente.
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Festkorperverformung Ausgangsmaterial dieses Prozesses ist normalerweise ein massiver
Rohling, der aus unterschiedlichen Materialien besteht. Meist wird dieser durch Giefen oder
durch pulvermetallurgische Prozesse hergestellt [61]. Voraussetzung ist jedoch, dass beide Werk-
stoffe duktil sind und dhnliche Fliefsspannungen besitzen. Durch Walzen, Ziehen oder Pressen
wird der Metall/Metall-Verbundwerkstoff erzeugt. Anwendung findet dieses Verfahren vor al-
lem bei der Herstellung von Supraleitern [61,63].

Pulvermetallurgie Dieses Verfahren eignet sich sehr gut, um partikelverstirkte oder kurz-
faserverstiirkte Verbundwerkstoffe herzustellen [61]. Uber das Mischungsverhiltnis von Pulver
zu Partikel oder Kurzfaser ldsst sich fiir das gesamte Werkstiick der Verstirkungsanteil kon-
trollieren und damit die Eigenschaften gezielt einstellen [30]. Das Metallpulver wird mit den
Verstarkungselementen vermischt und durch Pressen in eine bauteilnahe Form, dem sogenann-
ten Griinling, gebracht. Dieser besitzt in der Regel eine Volumendichte von 80 % und lésst
sich gut handhaben und bearbeiten. Im letzten Schritt wird der Griinkérper ausgegast, um
Verunreinigungen und Feuchtigkeit zu entfernen und anschliefsend heifs oder heifs-isostatisch

gepresst.

Einzelfaserbeschichtung Durch dieses, vom Deutschen Zentrum fiir Luft- und Raumfahrt
(DLR) entwickelte Verfahren, lassen sich Verbundwerkstoffe mit nahezu idealer Faserverteilung
herstellen [64]. Der Prozess unterteilt sich in drei Schritte. Im ersten Schritt werden die Ver-
starkungselemente, in der Regel Langfasern, mit der gewiinschten Matrixlegierung beschichtet.
Hierbei definiert die Schichtdicke den Faservolumenanteil im fertigen Verbundwerkstoff. An-
schlieflend werden die beschichteten Elemente in eine bauteilnahe Form gebracht und im Vaku-
um druckdicht verschweifst. Der abschlieffende Prozessschritt ist das heifs-isostatische Pressen.
Mit Temperaturen von 870 bis 1270 K und Driicken bis 2000 bar wird dabei der Verbundwerk-
stoff konsolidiert.

Dieses Verfahren wird fiir die Herstellung der Metall-Matrix Verbundwerkstoffe fiir diese
Arbeit ausgewihlt, da es einerseits durch die Beschichtungstechnik eine hohe Flexibilitét an
unterschiedlichen Zwischenschichten bietet und andererseits eine genaue Definition des Faservo-

lumenanteils garantiert. In Abschnitt 4.1.1 ist die Probenpréparation ausfiihrlich beschrieben.

3.1.2 Matrixwerkstoffe

Aluminiumlegierungen Auf Grund der geringen Dichte, der hohen spezifischen Festigkeit
und Zahigkeit sowie guter Korrosionsbestéindigkeit finden unterschiedliche Aluminiumlegierun-
gen (z.B. AlCuMg) in verschiedensten Bereichen Verwendung. Vor allem in der Luft- und
Raumfahrtindustrie ersetzen Verbundwerkstoffe mit Aluminium-Matrix in grofsem Make eta-
blierte Werkstoffe wie z.B. Stahl. Im Hinblick auf die Anwendung als Wirmesenke in zukiinf-
tigen Fusionsreaktoren ist zunichst festzustellen, dass Aluminium eine hohe Wéarmeleitung

besitzt. Da sich aber bei Neutronenfliissen von etwa 0.2 MW y m~2 das langlebige Alumi-
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niumisotop 20Al bildet [65], scheidet Aluminium als Werkstoff fiir den Einsatz hinter dem

plasmabelasteten Material aus.

Titanlegierungen Fiir diese Werkstoffgruppe gilt &hnliches wie fiir Aluminiumlegierungen.
Auch hier lassen sich Bauteile mit einer hohen spezifischen Festigkeit und Steifigkeit herstel-
len [61]. Dazu besitzt Titan einen hohen Schmelzpunkt von 1940 K und ausgezeichnete Korro-
sionsbestidndigkeit. Auf Grund dieser Figenschaften ist Titan bzw. seine Legierungen einer der
wichtigsten Werkstoffe in der Luft- und Raumfahrtindustrie. Durch die Herstellung von faser-
verstdrkten Titanlegierungen lassen sich deren Eigenschaften wesentlich verbessern [30], so dass
diese Verbundwerkstoffe beispielsweise im Turbinenbau als hochbelastete Verdichterschaufeln
Verwendung finden [66,67]. Eingesetzte Titanlegierungen sind hier vor allem Ti6Al4V oder TI-
METAL 834. Auf Grund seiner geringen Warmeleitfahigkeit ist Titan allerdings kein geeigneter

Kandidat fiir die Anwendung als Wiarmesenkenmaterial zukiinftiger Fusionsexperimente.

Magnesiumlegierungen Als eines der leichtesten Metalle wird Magnesium vor allem in der
Automobilbranche und der Luftfahrtindustrie als Moglichkeit untersucht, diverse Stahl- oder
Kunststoftbauteile zu ersetzen. Ein grofser Pluspunkt ist hierbei die gute Giefibarkeit des Ma-
gnesiums, wodurch sich Bauteile mit engen Toleranzen fertigen lassen, sowie die hervorragen-
den Dampfungseigenschaften [68,69]. Mogliche Anwendungen sind hier vor allem Bauteile im
Fahrzeuginnenraum wie z.B. Lenksdule, Lenkrad oder Bauteile im Cockpitbereich [70]. Das
grofte Potenzial besitzen hierbei die Magnesiumlegierungen AZ91 D beziehungsweise AMG60
B. Als Wiarmesenkenwerkstoff fiir die Fusion kommt Magnesium aber nicht in Betracht, da die

Wirmeleitfahigkeit zu niedrig ist.

Kupferlegierungen Kupfer besitzt neben Silber die héchste elektrische Leitfihigkeit und
Wirmeleitfahigkeit aller Metalle. Daher wird es vor allem als elektrischer Leiter eingesetzt. In
Verbundwerkstoffen wird Kupfer hauptsichlich bei der Herstellung von Supraleitern verwendet
[61]. Wie in Kapitel 1 dargelegt, bendtigt man fiir zukiinftige Fusionskraftwerke Werkstoffe, die
die Wérme effektiv abfiihren. Daher sind Werkstoffe mit einer hohen Wiarmeleitfdhigkeit von
grofser Bedeutung. Bei der Auswahl eines geeigneten Matrixmaterials wird deshalb der grofste
Wert auf die Wiarmeleitfihigkeit des Werkstoffes gelegt. Wie die Ubersicht in Tabelle 3.1 zeigt,
besitzt lediglich Kupfer eine ausreichende Wéirmeleitung, um im Bereich der Wéirmesenken
eingesetzt zu werden. Die in derzeitigen Planungen fiir ITER vorgesehene Kupferlegierung
CuCrZr besitzt bei erhohter Kiihlwassertemperatur (> 570 K) keine ausreichende Festigkeit
mehr (Kapitel 1), da sich die feinen Ausscheidungen auflésen [71,72]. Aufbauend auf diesen
Ergebnissen wird als Matrixmaterial fiir den neuartigen Verbundwerkstoff reines Kupfer (SE-
Kupfer, sauerstofffreies Kupfer mit einem niedrigen Restphosphorgehalt) gewihlt, da es die
hochstmdégliche Warmeleitung besitzt. Die notige Festigkeit soll {iber die Verstarkungselemente

gewonnen werden.
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Aluminium Titan Magnesium, Kupfer,
weichgegliiht | weichgegliiht
Elastizitdtsmodul (GPa) 68 116 44 110
Wirmeleitfihigkeit 210 17 159 385
(Wm—1K™1)

Zugfestigkeit (MPa) 90 220 160-196 210

Wirmeausdehnungskoeffizient 24 8.9 26.1 16.4
bei 20°C (1075K~1)

Tabelle 3.1: Eigenschaften wichtiger Metall-Matrixelemente

3.1.3 Verstarkungselemente

Kohlenstofffasern sind derzeit der am meisten verwendete Fasertyp in Polymermatrix-
Verbundwerkstoffen (kohlefaserverstirkter Kunststoff, CFK). Man unterteilt die Fasern nach
Art des Precursors in Polyacrylnitril (PAN)-, Rayon- und Pitchfasern. Je nach Herstellungs-
prozess und -ablauf variieren die Eigenschaften z.T. sehr stark, so dass die Fasern auch nach
ihren mechanischen Eigenschaften eingeteilt werden. Zu erwihnen sind hier vor allem UHM-
(ultra high modulus), HM- (high modulus) und HT-Fasern (high tensile strength). Die Werk-
stoffe zeichnen sich durch eine hohe Steifigkeit, hohe Festigkeit, geringe Dichte sowie einen sehr
geringen Wiarmeausdehnungskoeffizienten aus. Dariiber hinaus besitzen Kohlenstofffasern eine
hervorragende thermomechanische Stabilitdt bei erhthten Temperaturen und finden dadurch
in kohlefaserverstérkten Kohlenstoffen (carbon fibre reinforced carbon, CFC) groke Anwendung
in hochbelasteten Bauteilen der Luft- und Raumfahrtindustrie [61]|. Dreidimensional gewebte
CFCs sind derzeit auch erste Wahl als Werkstoffe fiir die Divertor-Targetbauteile ( Vertical
Targets) in Fusionsexperimenten wie ASDEX Upgrade oder ITER |6, 73, 74]. Nachteile dieser
Werkstoffe beim Einsatz in Fusionsexperimenten sind vor allem eine hohe chemische Erosi-

on [75,76] und Volumenénderungen unter Neutronenbestrahlung [77].

Borfasern zeichnen sich durch eine geringe Dichte sowie eine hohe Festigkeit und Steifig-
keit aus. Die Festigkeit liegt im Bereich von Glasfasern, der Elastizitdtsmodul auf dem Niveau
von HM-Kohlefasern. Auf Grund dieser Eigenschaften liegt das Anwendungsgebiet dieser Fa-
sern vor allem in der Luftfahrt- und Sportindustrie. Borverbindungen zeigen allerdings unter
Neutronenbestrahlung strukturelle Instabilitiat und Schwellen [78]. Auch wegen des hohen Ein-

fangsquerschnitts fiir Neutronen kommt Bor fiir kerntechnische Anwendungen nicht in Frage.

Aluminiumoxidfasern kommen #hnlich wie Kohlenstofffasern in verschiedenen Geometri-
en, Mikrostrukturen und Eigenschaften vor [61]|. Hier sind vor allem Einkristallfasern (Saphir)
und polykristalline a-Aluminiumoxid-Fasern zu nennen. Wihrend einkristalline Saphir-Fasern
direkt aus der Schmelze wachsen, werden polykristalline Fasern meist durch Fliissigspinnen her-
gestellt [61]. Aluminiumoxid-Fasern besitzen zwei duferst attrakive Eigenschaften: (i) eine sehr

hohe Temperaturfestigkeit an Luft und (ii) sie sind elektrisch isolierend [61]. Die Fasern kénnen
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| | B | PAN-C |
Produktionsname Avcarb G-160 | Torayla 800
Elastizitdtsmodul (GPa) 420 220 294
Durchmesser (pm) /Anzahl 100 / 1 10 / 160000 | 10 / 12000
(Stk)
Zugfestigkeit (GPa) 3.14.1 2.8 5
Wirmeausdehnungskoeffizient | 4.86-5.00 - -
bei 20°C (107K~1)

Tabelle 3.2: Gegeniiberstellung ausgewéhlter Bor- und Kohlefasern [61]

Oz—A1203 CVD-S8iC
Produktionsname Almax Saphikon | SCS-6 | SCS-0
Elastizitatsmodul (GPa) 280 480 400 390
Durchmesser (pm) /Anzahl 10 /1000 | 150 /1 | 143 /1] 140/ 1
(Stk)
Zugfestigkeit (GPa) 1.8 2 3.8 2.3
Wirmeausdehnungskoeffizient 7 - 4.2 4.2
bei 20°C (1076K~1)

Tabelle 3.3: Gegentiberstellung der Eigenschaften ausgewahlter AloOs- und SiC-Fasern [60,61]

ohne Verlust an Festigkeit an Luft bis zu 1270 bis 1370 K geheizt werden. Uber Temperaturen
von 1470 K verlieren die Fasern aber, durch Kornwachstum bedingt, stark an Steifigkeit und
Festigkeit. Wie bereits in Punkt 3.1 erwdhnt, bildet Aluminium unter intensiver Neutronenbe-
strahlung langlebige Isotope. Daher werden Aluminiumoxidfasern fiir diese Untersuchung nicht

beriicksichtigt.

Siliciumcarbidfasern besitzen eine geringe Dichte, einen hohen Elastizititsmodul sowie ei-
ne hohe Temperaturfestigkeit. Unterscheiden lassen sich die Fasern grob an Hand ihrer Her-
stellung. Zum einen werden sie in einem CVD-Verfahren hergestellt (z.B. SCS-6, Speciality
Materials) zum anderen in einem polymer-basierten Prozess (z.B. Tyranno, UBE Industries
Ltd.). Zusétzlich zu den bereits genannten Eigenschaften der Fasern zeichnet sich Silicium-
carbid durch weitere, vor allem fiir den Einsatz in der Fusion, positive Eigenschaften aus. So
verliert CVD-Siliciumcarbid erst ab einer Neutronenbestrahlung gréfer 3-102> n m~2 (E >
0.1 MeV), in Verbindung mit Temperaturen iiber 1420 K, erheblich an Bruchfestigkeit [79] und
die Abnahme des E-Moduls nach der Bestrahlung liegt bei unter 8 % [79]. Zusitzlich ist die
induzierte Radioaktivitit von Siliciumcarbid sehr gering und das Schwellen des Werkstoffes
unter Bestrahlung nimmt mit zunehmender Temperatur stark ab [44,65,80]. Damit bietet Si-
liciumcarbid das gréfkte Potenzial, so dass fiir die Untersuchung des Kupferverbundwerkstoffes

Siliciumcarbidfasern als Verstarkungselemente verwendet werden (Kapitel 4.1.1).
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3.2 Grenzflichen in Verbundwerkstoffen

3.2 Grenzflachen in Verbundwerkstoffen

3.2.1 Allgemeine Betrachtung

Die Eigenschaften und Versagensmechanismen der Grenzfliche spielen in Faserverbundstruk-
turen eine entscheidende Rolle [81-87]. Die Zihigkeit eines Verbundwerkstoffes wird durch Fa-
serbewegungen (pull-out) bzw. Bruchablenkungen stark beeinflusst, was eine schwache Anbin-
dung von Faser und Matrix voraussetzt. Im Gegensatz dazu wird die Steifigkeit und Festigkeit
durch eine sehr gute Adhéision bestimmt [30]. Ein wichtiger Aspekt hierbei ist die Ubertragung
der duferen Krifte von der Matrix auf das jeweilige Verstarkungselement. Weiterhin hat die
Grenzflichenbeschaffenheit einen grofen Einfluss auf das Verformungsverhalten des Verbund-
werkstoffes. Um die positiven Effekte der Verstdrkung, wie beispielsweise eine Erhéhung der
Hochtemperaturfestigkeit oder besseres thermisches und mechanisches Ermiidungverhalten zu
erhalten, muss die Grenzschicht zwischen Verstarkungselement und Matrix auf die jeweiligen
Werkstoffe abgestimmt werden.

Ein grofies Problem hierbei ist der oftmals grofse Unterschied des Warmeausdehnungskoeftizi-
enten von Matrix und Verstirkung: im vorliegenden Fall hat Kupfer einen Warmeausdehnungs-
koeffizienten von 16,4-107% K~! und die verwendeten Siliciumcarbidfasern von 4,3-1076 K1
bei Raumtemperatur. Daraus ergeben sich, einerseits durch den Herstellungsprozess, anderer-
seits durch den Einsatz bedingt, grofe Krifte auf die Grenzflichenschicht in dem SiC/Cu-
Verbundwerkstoff. Durch die Optimierung der Faser/Matrix Grenzflache lassen sich die Span-
nungen reduzieren.

Die Grenzflichen in Verbundwerkstoffen lassen sich in zwei Kategorien einteilen: eine chemi-
sche oder eine rein reibungsbehaftete Anbindung der Faser an die Matrix [82]. Das Ziel in der
vorliegenden Arbeit ist die Erhohung der Hochtemperaturfestigkeit des Kupfers durch die Si-
liciumcarbidfasern. Da die Festigkeit des Metall-Matrix-Verbundwerkstoffes von der Adhésion
der Faser abhingt, wird eine chemische Anbindung zwischen SCS-0 Faser und Kupfermatrix
angestrebt. Dies garantiert eine starke Anbindung der Faser an die Matrix und dadurch eine
effektive Verbesserung der Festigkeit. Wie in Kapitel 3.1.1 beschrieben, wird zu diesem Zweck
die Einzelfaserbeschichtungstechnik ausgewdhlt. In Verbindung mit der Beschichtungstechnik
(Kapitel 4.1.2) ist der grofe Vorteil hierbei, dass sich nahezu alle Elemente auf die Rohfasern

aufbringen und sich somit die Werkstoffe gezielt optimieren lassen.

3.2.2 Auswahl geeigneter Zwischenschichten

Die Benetzbarkeit von Siliciumcarbid mit Kupfer ist bis zu Temperaturen von 1370 K sehr
schlecht [88,89]. Der Wert fiir den Kontaktwinkel © liegt hier bei 140°. Das Kriterium fiir
eine schlechte Benetzbarkeit liegt bei einem Winkel © grofer 90°. Weiterhin zersetzt Kupfer
Siliciumcarbid in dem Temperaturbereich von 1120 K bis 1470 K und reagiert mit dem freien
Silicium zu Kupfersiliciden [57,90,91]. Bei etwa 1120 K ldsst sich dabei 11,25 at% Silicium in

Kupfer losen [90]. Um einerseits eine gute Haftung zwischen Faser und Matrix bei Temperatu-
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ren bis 920 K zu gewdhrleisten und andererseits eine thermodynamisch stabile Grenzschicht zu
erhalten, werden unterschiedliche Zwischenschichten bewertet. Betrachtet man nur die thermo-
dynamischen Informationen, erkennt man, dass Siliciumcarbid in Verbindung mit einer Vielzahl
von Metallen nicht stabil ist [92]. Dies gilt vor allem in Hinblick auf Chrom, Zirkon oder Titan,
die sehr hohe negative Bildungsenthalpien ihrer Carbide besitzen [92-94|. Grundlage fiir die
Auswahl sind Ergebnisse verschiedener Arbeiten, die sich sowohl mit dem System Si/Metall /Cu
als auch SiC/Metall/Cu auseinandergesetzt haben. Insgesamt sechs Elemente und Verbindun-
gen sollen im Rahmen dieser Arbeit ndher betrachtet werden: W, Cr, Ta, Ti, Ta-W-N und
Ti-Ta-C.

Wolfram Auf Grund seiner mechanischen Eigenschaften, seinem hohen Schmelzpunkt (3695 K)
sowie seiner hohen Zerstdubungsschwelle gegeniiber Wasserstoffisotopen wird Wolfram in groffem
Mafstab in der Fusion eingesetzt. Dadurch ist die nétige Technologie und das Wissen vorhan-
den, Wolframschichten in unterschiedlichster Form abzuscheiden. Fiir die Anwendung in dem
System SiC/Cu spricht zudem, dass Wolfram bis zu einer Temperatur von 1120 K eine stabile
Grenzschicht zu Siliciumcarbid ausbildet [95]. Durch seine geringe Loslichkeit in Kupfer [96]
sowie hervorragende Benetzbarkeit durch Kupfer [97] bietet es zusétzlich die Moglichkeit ei-
ner festen Anbindung zur Kupfermatrix. Auf Grund dieser Eigenschaften wird Wolfram als

moglicher Zwischenschichtwerkstoff ausgewé&hlt.

Chrom Im Gegensatz zu Wolfram ist Chrom ein sehr starker Carbidbildner. Die Gibbs Bil-
dungsenthalpie fiir das stabilste Chromcarbid Cra3Cg liegt mit AG = -338.571 kJ mol~! nahezu
einen Faktor 10 iiber der des stabilsten Wolframcarbids WC [93,94]. Wie Wolfram besitzt es
eine geringe Loslichkeit in Kupfer [96], was die Ausbildung einer thermisch stabilen Grenzfléche
begiinstigt und die Abnahme der Warmeleitfahigkeit der Kupfermatrix tiber die Phasengren-
ze hinweg begrenzt. Dadurch stellt Chrom eine hervorragende Ergénzung der Untersuchungen
mit Wolfram dar. Dariiber hinaus wird Chrom erfolgreich als Haftvermittler in Kupferverbund-
werkstoffen, verstdarkt mit Kohlenstofffasern, untersucht. Damit erscheint Chrom als potentielle

Zwischenschicht und soll in dieser Arbeit weiter untersucht werden.

Tantal In Verbindung mit Siliciumcarbid zeigt Tantal eine sehr starke Reaktion bereits bei
niedrigen Temperaturen von 670 K [95]. Es bildet sich sowohl das Tantalsilicid TaSiy als auch
das Tantalcarbid TaC. Tantalcarbid TaC, das Subcarbid TasC sowie die Tantalsilicide [98] sind
thermisch sehr stabil und werden zudem als mdégliche Diffusionsbarriere zwischen Silicium und
Kupfer untersucht [99-101|. Untersuchungen des System Si-TaC-Cu zeigen eine feste Si/TaC-
Grenzschicht, die bis Temperaturen von 1050 K stabil ist und Kupferdiffusion verhindert. Alle

Eigenschaften sprechen daher fiir eine Untersuchung Tantals als Zwischenschicht.

Titan Fine 200 nm diinne Zwischenschicht Titan verbessert die Haftung in dem Verbund-
werkstoff SCS-6 Siliciumcarbidfasern/Kupfer um ein Vielfaches [49]. Da Titancarbid eine ho-
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here Gibbs Bildungsenthalpie als Siliciumcarbid besitzt, kann Titan an der Faseroberfliche
mit gebrochenen oder schwachen Si-C Verbindungen Titancarbid bzw. -silicid bilden, und so-
mit die bendtigte gute Anbindung formen. Dies wiederum wiirde auch eine gute Anbindung an
die SCS-0 Faser nach sich ziehen. Durch die Bildung von CusTi an der Grenzschicht zwischen
Titan und Kupfer [49] ist zudem eine gute Verbindung zur Matrix gewéhrleistet. Daher bietet

sich Titan als Zwischenschicht auch fiur die SCS-0 Fasern an.

Tantal-Wolframnitrid Auf Grund ihrer hohen Rekristallisationstemperatur stellen amorphe
Nitridschichten eine sehr gute Diffusionsbarriere in dem System Si-Cu dar, da sie keine rasche
Diffusion des Kupfers entlang der Korngrenzen erméglichen [101-105]. Liu [106] und Song [107]
zeigen, dass Ta-W-N Schichten bis 1050 K stabil gegen Kupferdiffusion sind. In Verbindung
mit den Ergebnissen von Geib [95] hinsichtlich Tantal und Wolfram auf Siliciumcarbid ist eine
amorphe Schicht Ta-W-N daher eine ausgezeichnete Variante fiir eine ndhere Betrachtung in
dem System SiC-Cu.

Titan-Tantal-Kohlenstoff Bei den Uberlegungen, ein Titan-Tantal-Kohlenstoff Mehrschicht-
system abzuscheiden, spielen vor allem folgende Griinde eine Rolle: Wie Geib [95] zeigt, bildet
Tantal in Verbindung mit Siliciumcarbid thermisch stabiles TaC, d.h. die Anbindung an die
Faser ist sehr gut. Monocarbidisches Tantalcarbid zeigt zudem sehr gute Eigenschaften als
Diffusionsbarriere gegen Kupferdiffusion [99, 100]. Popescu beobachtet, dass eine diinne Tit-
anschicht durch Legierungsbildung sowohl gut an die Siliciumcarbidfaser angebunden ist, als
auch eine hervorragende Anbindung an die Kupfermatrix besitzt [49]. Da Titancarbid thermisch
duferst stabil ist und nach Holleck [108] die beiden Monocarbide TaC und TiC vollkommen
ineinander mischbar sind, wird die Mischschicht Ti-Ta-C als stabile Ubergangsschicht zwischen

Tantal und Titan abgeschieden.
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4.1 Werkstoffsynthese

4.1.1 Probenpraparation

Um die bendtigten Schichteigenschaften fiir die Optimierung der Faser/Matrix Grenzschicht
zu ermitteln (Kapitel 2), werden zwei unterschiedliche Substratmaterialien gewé#hlt: Silicium-
carbidfasern und planare Siliciumcarbidproben. Wihrend die planaren Substrate vor allem fiir
Diffusionsuntersuchungen verwendet werden, werden an den SCS-0 Fasern die Einfliisse der
Zwischenschicht auf die Zugfestigkeit sowie auf die Adhésion im Verbundwerkstoff untersucht.
Bei den planaren Substraten handelt es sich um einen polykristallinen Werkstoff mit einer
Korngrofe << 5 um, die Fasern hingegen werden in einem Beschichtungsverfahren hergestellt,

bei dem die Kristallite kolumnar aufwachsen [61].

SCS-0 Siliciumcarbidfasern

Die Verstarkungsfasern (SCS-0) werden von der Firma Speciality Materials, Inc. bezogen. Bei
den Fasern handelt es sich um CVD-Fasern (chemical vapour deposition, CVD) mit einem
Durchmesser von etwa 140 pum. Diese SiC-Fasern zeichnen sich durch einen mehrschichtigen
Aufbau aus. Auf eine etwa 30 pm im Durchmesser messende Kohlenstoffseele werden durch
eine chemische Gasphasenabscheidung mehrere Siliciumcarbidschichten mit z.T. erheblich un-
terschiedlichen Korngrofen abgeschieden [58,59]. Auf Grund des kolumnaren Wachstums der
Siliciumcarbidkérner ist die Oberfldche der Fasern sehr rau [109]. Die Rauigkeit der Fasern wird
mit Hilfe eines Rasterkraftmikroskops (atomic force microscope, AFM) ermittelt und liegt im
Bereich von R,= 20 nm. Abbildung 4.1 zeigt die Oberflichenstruktur eines 2 x 2 ym? grofken
Bereichs der SCS-0 Faser. Die Zugfestigkeit der unbeschichteten SCS-0 Fasern wird durch Ein-
zelfaserzugversuche (Kapitel 4.2.3) ermittelt und liegt im Temperaturbereich von 293 bis 920 K
bei 2100 MPa.

Planare Siliciumcarbidsubstrate

Die flachen Siliciumcarbidproben werden von der Firma ESK Ceramics bezogen. Die runden
Proben haben einen Durchmesser von 11 mm, eine Dicke von 2 mm und sind durch einen
zusétzlichen Prozessschritt (HIP) nahezu porenfrei. Die mittlere Korngrofe liegt unter 5 pm.
Abbildung 4.2 zeigt eine Rasterelektronenmikroskopaufnahme der Oberfliche der Probe. Vor

jeder Beschichtung werden die Proben 15 Minuten im Ultraschallbad in Isopropanol gereinigt.
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(b)

211 nm

Abbildung 4.1: Oberflichenstruktur der SCS-0 Fasern aufgenommen mit einem Rasterkraftmi-
kroskop

Abbildung 4.2: Rasterelektronenmikroskopaufnahme der Oberfliche der planaren Siliciumcar-
bidproben [110]
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4.1.2 Beschichtung der Diffusions- und Zugproben mit der
Magnetron-Sputteranlage

Ein wichtiges Instrument, um die Grenzflicheneigenschaften gezielt zu optimieren, ist die Be-
schichtungstechnik. Um funktionelle Schichten direkt auf die Verstirkungsfasern aufzubringen,
stehen verschiedene Abscheideverfahren zur Verfiigung. Dazu gehoren z.B. die physikalische
Gasphasenabscheidung (physical vapour deposition, PVD), sowie die Plasma- und Chemische
Gasphasenabscheidung (plasma assisted chemical vapour deposition, PACVD und chemical va-
pour deposition, CVD). In der vorliegenden Arbeit wird das sogenannte Sputterbeschichtungs-
verfahren ausgewéhlt. Diese Beschichtungstechnik macht sich den Zerstdubungseffekt einer
Oberfliche unter Ionenbeschuss zu Nutze, daher wird sie auch als Tonenzerstdubung bezeich-
net [111]. Gegentiber anderen Beschichtungsverfahren vereint dieses Verfahren mehrere Vorzii-
ge [111], die im Hinblick auf die Ziele der Arbeit von Vorteil sind:

— es konnen beliebige Beschichtungsmaterialien verwendet werden

— die Temperatur des Kathodentargets bleibt relativ niedrig (< 350 K), d.h. Segregations-

oder Entmischungsprozesse von Verbindungen, z.B. Titancarbid, spielen keine Rolle

— durch das Einleiten eines Reaktionsgases, z.B. Sauerstoff oder Stickstoff, konnen Oxide

oder Nitride unterschiedlicher Stochiometrie hergestellt werden

— die zu beschichtenden Proben kénnen vor der Beschichtung durch Ionenbeschuss gereinigt

werden (ion etching)

— durch Anlegen einer sogenannten Bias-Spannung an die zu beschichtende Probe wihrend

der Beschichtung kann das Aufwachsen der Schicht definiert beeinflusst werden

Mechanismus des Zerstaubungseffekts durch Teilchenbeschuss Das ecinfallende Ton
gibt seine Energie durch elastische und inelastische Stofe an die Festkorperatome ab. Die
Stofskaskade erstreckt sich dabei, z.B. fiir ein Ion mit einer Energie von 1 keV, auf einen Bereich
von 5-10 nm unterhalb der Targetoberfliche. Die dabei zum Teil entstehenden Riickstofatome
sind fiir den Zerstdubungsprozess wichtig, da sie durch weitere Stofe zu einer Umkehr des
Beschussimpulses fithren kénnen. Durch den nach auken gerichteten Impuls kénnen Atome aus
einer Tiefe von etwa 1 nm den Festkorper verlassen (Abbildung 4.3) [112,113]. Wihrend des
Zerstdubungsprozesses entstehen nahezu ausschliefslich neutrale Teilchen [111]. Nur ein geringer
Anteil liegt als positiv oder negativ geladene Ionen sowie Atomcluster (z.B. Tag oder Tag) vor.
Die Energie der zerstdubten Atome liegt, je nach Targetelement, zwischen 10 und 40 eV [112].

Der einfachste Sputteraufbau besteht aus einem planaren Target, das sowohl mit Gleich-
(DC) als auch mit Wechselspannung (RF) betrieben werden kann. Im DC-Modus wird eine
anomale Glimmentladung zwischen der Kathode (Target) und der Anode (geerdeter Substrat-
teller) aufrechterhalten. Im RF-Modus wird zwischen zwei Elektroden eine kapazitive Hoch-

frequenzentladung bei Arbeitsfrequenzen im Bereich von einigen MHz bis einigen 10 MHz
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Abbildung 4.3: Schematische Darstellung von Zerstdubungsprozessen an einer planaren Katho-
de: a) lonisation durch Elektronenstofs, b) ioneninduzierte Elektronenemission
an der Kathode, ¢) elektroneninduzierte Sekundéremission an der Anode, d)
Sputtern durch Ionenstofs, e) Umladungsprozess: schnelles Argonion + langsa-
mes Argonatom -> schnelles Argonatom + langsames Argonion [112]

geztindet [111]. Der grofe Vorteil des RF-Modus gegeniiber dem DC-Betrieb ist die Moglich-
keit auch nichtleitende Materialien zu zerstduben. Um lose Verunreinigungen zu entfernen
oder auch die Schichtstruktur positiv zu beeinflussen, kann zusétzlich wihrend der Beschich-
tung eine Bias-Spannung an den Substratteller angelegt werden. Dadurch liegen die Substrate

auf einem negativen Potenzial, wodurch die Substrate einem lonenbombardement ausgesetzt
werden [112].

Magnetron-Sputteranlage Dem Bereich Materialforschung des Max-Planck-Instituts fiir Pla-
smaphysik steht fiir Beschichtungen unter anderem eine Magnetron-Sputteranlage (Discovery
18, Denton Vacuum) zur Verfiigung. Diese Anlage kann bis zu drei Werkstoffe gleichzeitig ab-
scheiden. Dabei arbeiten jeweils zwei Kathoden im Gleichspannungs-Modus (DC) und eine
Kathode im Wechselspannungs-Modus (RF). An die Kathoden kénnen maximal 1000 W im
DC- bzw. 600 W im RF-Modus angelegt werden. Die Kathodenfliche liegt bei 41,6 cm?. Dar-
iiber hinaus ist es moglich, die Substrate vor einer Beschichtung durch Ionen&tzen zu reinigen
bzw. wihrend der Abscheidung eine Bias-Spannung an den Substratteller anzulegen. Um eine

gleichméfige Beschichtung zu garantieren, rotiert der Substratteller.

Die Diffusionsproben (planare Substrate) und Zugproben (SCS-0 Fasern) werden in die-
ser Magnetron-Sputteranlage hergestellt. Das Prozessgas bei der Abscheidung ist Argon. Die
planaren Substrate liegen dabei direkt auf dem Probenteller, wihrend die Fasern, etwa 100
Stiick, senkrecht auf dem Probenteller stehen (Abbildung 4.4). Um eine moglichst gleichmé-
kige Schicht abzuscheiden, dreht sich der Probenteller wihrend der Beschichtung. Im Fall der
planaren Substrate fiithrt dies zu einer homogenen Schichtdicke. Da die Fasern senkrecht auf
dem Probenteller stehen und somit der obere Teil ndher an den Kathoden liegt, gibt es einen

Schichtdickengradient entlang der Faserldngsachse der Fasern. Dieser Gradient betrégt etwa
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Abbildung 4.4: Schematische Darstellung der Sputteranlage mit eingebauten SiC-Fasern

20 % der gesamten abgeschiedenen Schichtdicke und wird fiir die weiteren Untersuchungen
vernachlissigt.

Vor jeder Abscheidung werden zunéchst die Kathoden durch Ionendtzen bei geschlossenem
Shutter zwei Minuten lang mit einer Leistung von 100 W gereinigt. Anschliefend werden die
Substrate mit einer Leistung von 25 W fiinf Minuten lang ionengeétzt, um Oberflachenver-
unreinigungen, wie z.B. Oxide, zu entfernen. Im Anschluss an diese Prozessschritte wird die
eigentliche Beschichtung begonnen.

Zunichst wird die jeweilige funktionelle Schicht (z.B. Chrom) oder das Schichtsystem (z.B.
Ti-Ta-C) aufgebracht. Die Abscheideparameter werden geméf des Optimierungsprozesses (Ka-
pitel 5.1) variiert. Im abschlieftenden Schritt wird eine 200 - 300 nm dicke Kupferschicht aufge-
bracht. Im Fall der flachen Substrate dient diese Schicht als Oxidationsschutz sowie als Simu-
lation des Matrixmaterials fiir die Diffusionsuntersuchungen. Auf den Fasern wird die Schicht
als leitende Oberfléche fiir die galvanische Abscheidung und ebenfalls als Oxidationsschutz be-
notigt. Tabelle 4.1 fasst die Abscheidebedingungen der einzelnen Schichten zusammen und gibt

einen Uberblick tiber die Reinheit der Kathodenmaterialien.

4.1.3 Herstellung des SiC/Cu- Verbundwerkstoffes

Grundlage bei der Herstellung des Verbundwerkstoffes ist das Einzelfaserbeschichtungsverfah-
ren, das von der DLR im Zuge faserverstirkter Titanwerkstoffe entwickelt wurde [64,66]. Aus-
gangsmaterial sind die in der Magnetron-Sputteranlage vorbeschichteten Fasern. Durch zwei
weitere Prozessschritte - galvanische Kupferabscheidung und heifs-isostatisches Pressen - wird

aus den Einzelfasern ein kompakter Verbundwerkstoff geformt.
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Kathodenq Reinheit| Leistungs-| Betriebsart Ar- N- Kammerdruck
material | [wt%)] dichte Gasfluss Gasfluss [mbar|
[W/cm?] [scem] [scem]
Cu 99,9 7.2 RF 20 - 3,8-4,0-1073
SiC 99 5 - - - - -
TiC 99,6 - - - - -
W 99,95 7,2 DC 20 - 3,8-4,0-1073
Cr 99,95 7,2 DC 20 - 3,8-4,0-1073
Ta 99,95 7,2 DC 20 - 3,8-4,0-1073
Ti 99,6 7,2 DC 20 - 3,8-4,0-1073
Ta-W-N - 3,4/7,2 RF/DC 20 10 4,7-4,9-1073
Ti-Ta-C - 7,2/2,2 RF/DC 20 - 3,8-4,0-1073

Tabelle 4.1: Uberblick iiber die Abscheideparameter der einzelnen Zwischenschichtelemente

Galvanische Kupferabscheidung und Warmebehandlung Die galvanisch aufgebrachte
Kupferschicht dient als Matrixmaterial des zukiinftigen Verbundwerkstoffes. Durch die Dicke
der abgeschiedenen Schicht ldsst sich der Faservolumenanteil im Bauteil gezielt einstellen. Um
die Wiarmeleitfihigkeit des Verbundwerkstoffes durch die Fasern nicht zu stark zu reduzieren,
wird der Faseranteil zunichst auf 20% beschrinkt. Durch diese Einschrankung ergibt sich eine
Dicke von 80 pum fiir die Kupferschicht. Die vorbeschichteten Fasern werden mit Silberleitlack
auf einem Kupferrahmen befestigt und anschliefend in ein CuSO4-Bad gehingt. Die angelegte
Spannung wahrend der 4 Stunden dauernden Abscheidung betrigt 2,8 - 3,1 V. Der Beschich-
tungsprozess wird bei Raumtemperatur durchgefiihrt.

Da die galvanische Kupferschicht mit Sauerstoff und Wasserstoff verunreinigt ist, folgt auf
den Beschichtungsschritt eine thermische Behandlung. Ohne diesen Prozessschritt wiirden die
beiden Elemente an den Kupferkorngrenzen reagieren und Wasser bilden. Damit wiirde es im
Anschluss zu einer starken Porenbildung kommen. Die beschichteten Fasern werden mit einer
Heizrate von 0,5 K min~! auf 820 K erhitzt und zwei Stunden bei dieser Temperatur gegliiht.
Dabei diffundieren der Sauerstoff und der Wasserstoff aus dem Kupfer, ohne miteinander zu
reagieren. Dadurch kann eine Porenbildung entlang der Korngrenzen fast vollstdndig vermieden
werden [49].

HeiB-isostatisches Pressen (HIP) Der abschliesende Prozessschritt der Verbundproben-
herstellung ist das heif-isostatische Pressen. Zur Vorbereitung dieses Prozesses werden die
beschichteten Fasern 15 Minuten in einem Reduktionsmittel (20 %ige Zitronensdurelosung) im
Ultraschallbad gereinigt. Ziel dieser Behandlung ist die Entfernung einer Kupferoxidschicht,
die eine gute Anbindung der Fasern untereinander verhindert (Abbildung 4.5 (a)). Im Fall der
unbehandelten Fagern ist deutlich eine hexagonale Struktur erkennbar. Diese Struktur entsteht
durch die ehemals runden Faseroberflichen, die durch das Pressen in diese Form gepresst wer-
den. Entscheidend ist die Tatsache, dass kein Kornwachstum iiber diese ehemaligen Oberflichen

stattfindet und die Verbindung zwischen den einzelnen Fasern damit sehr schwach bleibt. In
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4.2 Charakterisierung

Abbildung 4.5: (a) Nach dem HIPen zeichnen sich im Fall der unbehandelten Fasern die ehema-
ligen Faseroberflichen als hexagonale Strukturen im angeétzten Querschliff ab;
(b) der Verbundwerkstoff, gefertigt aus mit Zitronensiure gereinigten Fasern,
ldsst im Gegensatz dazu ein ungehindertes Kornwachstum iiber die urspriing-
lichen Fasergrenzen hinweg erkennen

dem Verbundwerkstoff mit den gereinigten Fasern lassen sich diese Strukturen auch in einem
angedtzten Querschliff nicht erkennen (Abbildung 4.5 (b)), d.h. die Kérner kénnen ungehindert
iiber die ehemaligen Fasergrenzen hinweg wachsen.

Anschliefsend werden die Fasern nochmals 15 Minuten in Isopropanol gereinigt und in einer
Kupferkapsel gebiindelt. Die verwendeten Kapseln sind aus SE-Kupfer (Sauerstofffreies Kupfer
mit einem niedrigen Restphosphorgehalt) gefertigt und werden ebenfalls in Zitronensaure und
Isopropanol gereinigt. Fiir Adhédsionsuntersuchungen haben die Kapseln einen Aufendurch-
messer von 8 mm und eine Linge von 35 mm. Der faserverstirkte Bereich hat hier einen
Durchmesser von 2 mm. Fiir die Dreipunkt-Biegeversuchsproben wird eine Kapsel mit einem
Aufendurchmesser von 10 mm und einer Lange von 40 mm verwendet. Hier hat der verstirkte
Bereich einen Durchmesser von 3,5 mm.

Die Kupferkapseln werden in Zusammenarbeit mit dem Institut fiir Werkstoff-Forschung des
Deutschen Zentrums fiir Luft- und Raumfahrt (DLR) in Kéln und EADS in Miinchen un-
ter Vakuum verschweift und anschliefend heif-isostatisch gepresst (geHIPt). Die Temperatur
wahrend dieses Prozesses betrégt 920 K und der Druck betrdgt 100 MPa.

4.2 Charakterisierung

4.2.1 Zusammensetzung

Die hergestellten Schichten werden hinsichtlich ihrer Zusammensetzung mit insgesamt vier
unterschiedlichen Verfahren untersucht. Um die Diffusion in dem abgeschiedenen System nach
diversen Heizschritten zu untersuchen, wird die Rutherford-Riickstreuspektroskopie (RBS) ver-
wendet. Der Bindungszustand und die Phasenstruktur der Schicht wird mit den Methoden der
Rontgenphotoelektronspektroskopie (XPS) und der Rontgenbeugung (XRD) ermittelt. Die un-

mittelbare Grenzschicht zwischen Faser/Zwischenschicht und Zwischenschicht /Matrix wird im
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Rahmen des EU-geforderten Projektes ExtreMat in Zusammenarbeit mit der TU Warschau
mit einem hochauflésenden Rasterelektronenmikroskop (HREM) sowie einem Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) untersucht (Kapitel 2).

Rutherford-Riickstreuspektroskopie (RBS)

Die Rutherford-Riickstreuspektroskopie ist eine Methode zur Bestimmung von Tiefenprofilen
in diinnen Schichten oder Halbleitern [113|. Die Grundlagen dieser Technik sind in einigen
Biichern zusammenfassend beschrieben [114,115].

Die zu untersuchende Probe wird mit leichten lonen, z.B. Helium, beschossen. Die Energie
dieser Teilchen liegt im Bereich einiger MeV. Es lassen sich damit Schichten bis zu wenigen
Mikrometern Tiefe analysieren. Die mit der Energie E einfallenden Ionen erleiden beim Durch-
gang von Materie einen Energieverlust AFE, der von der Tonenart und Probenzusammensetzung
abhéngt. Fiir jedes Element besteht eine durch den Wirkungsquerschnitt gegebene Wahrschein-
lichkeit, dass die Ionen mit Gitteratomen zusammenstofsen. Durch diese Stofe dndert sich die
Bewegungsrichtung der Projektile. Da jedoch Stofe mit Gitteratomen fiir energiereiche und
leichte Tonen sehr selten sind, kann angenommen werden, dass die Riickstreuung in einem ein-
zigen Stof erfolgt. Der daraus resultierende Energieiibertrag und die resultierende Richtungs-
anderung sind abhéngig von den Massen der Stofspartner und der Energie des einfallenden Ions.
Die riickgestreuten Teilchen werden anschliefend unter einem grofen Winkel (z.B. 165°) mit
einem energiedispersiven Halbleiterzédhler detektiert. Die Energie Ep, mit der ein gestreutes

Teilchen detektiert wird, ist durch folgende Gleichung beschrieben:

Ep = (Ey— AEi) - K — AEyy (4.1)
mit Fg =Primérenergie der Projektile
AF;, =Energieverlust beim Findringen ins Target
AFE,: =Energieverlust beim Verlassen des Targets

Der Faktor K, auch als kinematischer Faktor bezeichnet, ergibt sich aus der Energie- und
Impulserhaltung bei der Wechselwirkung von Ionen mit Festkorpern und beschreibt den Ener-
gieiibertrag von Projektil und Targetatom [116]. Ein Projektil mit der Masse M, und der
Energie Ey wird am Targetatom M; unter dem Winkel 6 gestreut und bewegt sich darauf-
hin mit der Energie F1 weiter. Das angestofene Targetatom bewegt sich unter dem Winkel ¢
und der Energie Fy weg. Entscheidend bei der Anderung der Energie des Projektils bzw. des
Energieiibertrags auf das Targetatom ist die Energie- und Impulserhaltung beim Stofiprozess.

Berechnen lassen sich die Energien damit zu
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4.2 Charakterisierung
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Abbildung 4.6: Simuliertes RBS-Spektrum einer Siliciumcarbidprobe mit 150 nm dicker Wolf-
ramzwischenschicht und 200 nm dicker Kupferdeckschicht. Zusétzlich einge-
zeichnet sind die Oberfléchenenergien der einzelnen Elemente bei einer Primér-
energie von 4 MeV und *He-Tonen.

2
K—El— \/Mlz—Mg-sin29:tM0~cosﬁ 42)
By My + My '
bzw.
E MoM
z _ 01 cos? ¢ (4.3)

E70_ (M0+M1)2'

Die Gleichung 4.1 reduziert sich fiir an der Oberfléche gestreuten Teilchen auf Ep = K - Ey.
Dieses Signal bildet im RBS-Spektrum die Hochenergiekante des Elements. Aus Gleichung 4.1,
gegebener Primérenergie und der Energie der Hochenergiekante, ldsst sich somit die Masse des
vorliegenden Elements berechnen. Auf Grund von AFE;, und AFE,, haben tiefer im Target
gestreute Teilchen eine niedrigere Energie. Ist der Energieverlust pro Weg, %, bekannt, kann
dem Element im Target eine Tiefe zugeordnet werden. Die Auswertung der Streuspektren
erfolgte mit dem Programm SIMNRA [117]. Dabei wird die Zusammensetzung des Targets
manuell variiert, bis das simulierte mit dem gemessenen Spektrum {ibereinstimmt. Die Qualitit
der Anpassung beurteilt der Benutzer.

Abbildung 4.6 zeigt ein mit SIMNRA simuliertes RBS-Spektrum einer Siliciumcarbidprobe
mit vier Schichten. Auf das Substrat folgt eine 150 nm dicke Wolframschicht, zwei jeweils 50 nm
diinne Ubergangsschichten mit 2/3 Wolfram zu 1/3 Kupfer sowie 1/3 Wolfram und 2/3 Kup-
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Abbildung 4.7: Schematische Darstellung des RBS-Tiefenprofils; die Schichtdicken sind im Ver-
héltnis zueinander korrekt dargestellt und in Nanometern angegeben, zusétzlich
ist die jeweilige Konzentration der Schichtelemente in der Tabelle wiedergege-
ben, ebenso lasst sich die Konzentration eines Elements, in diesem Fall Wolfram,
grafisch darstellen

fer, sowie als Deckschicht eine 200 nm dicke Kupferschicht (vergleiche auch Abbildung 4.7). In
dem Diagramm sind zudem die Oberflichenenergien der einzelnen Elemente bei einer Primér-
energie der “He-Teilchen von 4 MeV und einem Streuwinkel von 165° gekennzeichnet. Deutlich
zu erkennen ist, dass Kupfer an der Oberfliche der Probe liegt, wihrend das Wolframsignal
auf Grund des Energieverlusts durch die Kupferschicht zu niedrigeren Energien verschoben
ist. Die Kohlenstoft- bzw. Siliciumkanten sind dementsprechend weiter zu niedrigeren Energien
verschoben. Kommt es in der untersuchten Probe nun zur Diffusion einzelner Elemente, lasst
sich zum einen feststellen, welche Konzentration in der Tiefe vorliegt (Zahlereignisse) und zum
anderen in welche Richtung (Energieverschiebung) es diffundiert: Richtung Substrat oder Pro-
benoberfliche. Um die verschiedenen Elemente deutlich voneinander unterscheiden zu kénnen,
werden die beschichteten Siliciumcarbidsubstrate jeweils mit einer He-Ionenenergie von 4 MeV
beschossen.

Neben den gemessenen RBS-Spektren, werden fiir alle Elemente zusétzlich schematische
Tiefenprofile angegeben. Das oben beschriebene Schichtsystem ist in Abbildung 4.7 grafisch
dargestellt. Die gezeigten Schichtdicken sind im richtigen Verhiltnis wiedergegeben und werden
in Nanometern angegeben. Dazu wird die Schichtdicke, die durch die Auswertung der RBS-

2 vorliegt, mit der jeweiligen Atomdichte in eine Schichtdicke

Messungen in Atome pro cm
umgerechnet (Tabelle 4.2). Die Konzentrationen der einzelnen Schichtelemente sind in der
Tabelle zusammengefasst. Die Konzentration eines Schichtelements, in Abbildung 4.7 ist dies

Wolfram, wird grafisch dargestellt, um den Konzentrationsverlauf besser zu dokumentieren.

Rontgenbeugung (XRD)

Bei dem Verfahren der Réntgenbeugung nutzt man die Tatsache, dass Rontgenstrahlen mit dem
Kristallgitter eines Festkorpers wechselwirken und es hierbei zu Interferenzen der Réntgenstrah-
lung und somit zu Beugungsbildern kommt [120-122]. Wertet man diese Beugungsdiagramme,

die fiir jedes kristalline Element einzigartig sind, aus, so lassen sich Riickschliisse auf die atoma-
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4.2 Charakterisierung

| Element | Atomdichte [at. cm ™3] |

W 6.32 - 10%?
Cu 8.48- 1022
Si 4.98- 102
C 1.14- 10%
Cr 8.33. 10%?
0 4.30- 10%?
Ti 5.68- 1022
Ta 5.53- 10%2

Tabelle 4.2: Atomdichten der Elemente zur Berechnung der Schichtdicken aus RBS-Messungen
[118,119]

Abbildung 4.8: Grafische Darstellung der Bragg-Bedingung

re Anordnung des Kristalls ziehen. Die zu untersuchenden Proben werden mit Rontgenstrahlen
beschossen, die durch Blenden begrenzt sind. Die einfallenden Strahlen werden an Atomen im
Kristallgitter gebeugt und interferieren miteinander. Konstruktive Interferenz entsteht, wenn
die Bragg-Bedingung erfiillt ist [123,124].

2dsin? = nA (4.4)

Der Gitternetzebenenabstand einer Netzebenenschar wird mit d bezeichnet (4.8). Der Win-
kel ¥ liegt zwischen Netzebenen und einfallendem Strahl, sowie Netzebene und konstruktiv
interferierendem Strahl. Positive Interferenz ergibt sich dann, wenn Strahlen von benachbar-
ten, parallelen Netzebenen einen Gangunterschied g von einem ganzzahligen Vielfachen nA der
Wellenldnge aufweisen. Man spricht dann von einem Braggreflex n-ter Ordnung der betrachte-
ten Netzebene.

Um eine Probe zu vermessen, drehen sich die Probe um den Winkel ¢ und der Detektor
um 29 um eine gemeinsame Achse. Einfallende und detektierte Strahlung bilden somit immer
einen Winkel ¢ zur Probenoberfliche, so dass Braggreflexe von parallel zur Oberflache liegenden

Netzebenen gemessen werden (Abbildung 4.9). Diese ¥/29 Messungen (in Diagrammen als T2T
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Abbildung 4.9: Schematische Darstellung einer polykristallinen Schicht mit ein- und ausfallen-
den Rontgenstrahlen [125]

bezeichnet) werden vor allem bei der Untersuchung polykristalliner Materialien verwendet. Die
gemessenen Beugungsdiagramme werden mit Datenbanken bereits gemessener oder theoretisch

berechneter Verbindungen verglichen, um die Phasen der untersuchten Probe zuzuordnen.

4.2.2 Morphologie

Zur Untersuchung der Push-out-Proben sowie von Querschliffen und Oberflichen abgeschiede-
ner Schichten werden sowohl Elektronenmikroskopie (XL 30, FEI) als auch optische Mikrosko-
pie (Olympus BX 60M) eingesetzt.

4.2.3 Mechanische Eigenschaften

Wie in Kapitel 3.2 beschrieben, spielt die Adhésion in einem Verbundwerkstoff eine entschei-
dende Rolle. Um den Einfluss der unterschiedlichen Zwischenschichten auf die Anbindung von
Faser und Matrix abzuschétzen, werden Push-out-Versuche durchgefiihrt. Den E-Modul der
Zwischenschicht, der z.B. fiir Finite-Element-Modellierungen (FEM) benétigt wird, wird mit
der Nanoindentierung ermittelt. Weiterhin wird der Einfluss der aufgebrachten Zwischenschich-

ten auf die Zugfestigkeit der SCS-0 Faser mit Einzelfaserzugversuchen untersucht (Kapitel 2).

Push-out-Versuche Push-out-Versuche sind die Standardmethode, um die Adh#sion zwi-
schen Faser und Matrix zu untersuchen. Dabei wird die zu untersuchende Probe in unterschied-
lich diinne Scheiben geschnitten (500-1500 um) und die einzelnen Fasern mit einem Stempel
aus dem Verbund herausgedriickt (Abbildung 4.10).

Fiir diese Tests wird eine Universalpriifmaschine Tira Test 2820 (TIRA GmbH) umgebaut,
um damit niedrige Lasten mit geringer Geschwindigkeit auf die einzelnen Fasern aufbringen
zu kénnen. Wihrend eines Versuchs liegt die Kraftzunahme bei 0.1 N min~!. Der Indenter ist
aus Wolframcarbid gefertigt und hat einen Durchmesser an der Spitze von 120 pm. Auf Grund
des sproden Indentermaterials ist die Maximalkraft auf 65 N limitiert. Positioniert wird die
Verbundprobe unter dem Indenter iiber einen XY-Tisch, der per Mikroskop ausgerichtet wird.

Wihrend des Versuchs wird die Verschiebung der Fasern unter der aufgebrachten Last gemes-

sen. Dadurch lassen sich die Grenzflichenhaftscherfestigkeit und der Grenzflichenreibungswi-
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(a) (b)

Faser

—

Matrix

izrfi

Abbildung 4.10: (a) Schematische Darstellung einer Push-out-Probe mit aufgebrachter Kraft
F, wie sie in dem Shear-lag Modell von Shetty angenommen wird [128]; (b)
zeigt eine optische Aufnahme eines Push-out Versuchs [49]

derstand des Faser-Matrix-Verbundes berechnen [126-129]. Dabei muss beachtet werden, dass
es grundlegende Unterschiede bei der Auswertung von Push-out-Versuchen zwischen Keramik-
Matrix und Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen gibt. Das elasto-plastische Verhalten der Ma-
trix, hohe Spannungen, bedingt durch den Herstellungsprozess, sowie hohe Bindungskrifte
erschweren die Auswertung bei Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen [127]. Die Grundlage der
Auswertung der Daten bildet das sogenannte Shear-lag-Modell. Dieses Modell, erstmals von
Cox [130] vorgestellt, beinhaltet die Beschreibung der Ubertragung der Zugkrifte von Faser
auf Matrix mittels Grenzflichenscherspannungen. Dieses Verfahren wurde kontinuierlich ver-
bessert und angepasst [30]. Shetty [128] entwickelte eine Shear-lag-Auswertung fiir Einzelfaser
Push-out Tests mit einer rein mechanisch verzahnten Faser-Matrix-Grenzflache ohne chemische
Anbindung, wie sie beispielsweise in den Siliciumcarbid /Kupfer-Verbundproben (Herstellungs-
temperatur 920 K) anzunehmen ist.

Bei der Betrachtung des Push-out-Vorgangs wird eine gleichméfige Druckkraft unter dem
Indenter angenommen (Abbildung 4.10). Die mechanische Bindung, gekennzeichnet durch den
Grenzflichenhaftreibungswiderstand 7y, ist durch den Reibungskoeffizienten p und die radiale

Spannung oo gekennzeichnet. Fiir die Grenzfliche wird die lineare Reibungsbeziehung

TE= - 00 (4.5)

angenommen [128|. Die radiale Spannung o entsteht durch die unterschiedlichen Wérme-
ausdehnungskoeffizienten von Faser und Matrix und durch die unterschiedlichen Prozesstempe-
raturen bei der Herstellung. Ist der Ausdehnungskoeffizient der Matrix gréker als der der Faser
(am - af > 0), liegt eine Druckspannung vor. Sie lasst sich mit folgender Formel errechnen:
E — AT
5o = —Lm (am = ) (4.6)

(1 + Vm) + Em(Elvf_Vf)

Dabei sind E,, und E; die Elastizitatsmoduli der Matrix (Index m) bzw. der Faser (Index
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f), amp und ay die Warmeausdehnungskoeffizienten von Matrix und Faser, v, und vy jeweils
die Poisson-Konstante der Matrix und Faser sowie AT der Temperaturunterschied zwischen
Prozesstemperatur und Raumtemperatur. Die genannte Formel l4sst sich unter Annahme einer
wesentlich steiferen Faser gegeniiber der Matrix (E; > E,,) zu folgender Gleichung vereinfa-

chen:

En (m — ayp) AT
(1+vm)

(4.7)

[

Eine weitere Annahme ist, dass die thermische Ausdehnung der Faser von der Matrix elastisch
kompensiert wird.

Wihrend eines Push-out-Versuchs ist die radiale Druckspannung o, auf die Grenzfliche we-
gen der Querkontraktion der Faser grofter als der urspriingliche Wert og. Eine analytische
Losung dieses dreidimensionalen Spannungszustandes ist nicht moglich [128]. Eine N&herung
erhélt man mit der Annahme, dass die radiale Dehnung der Faser in jedem Abschnitt in Abhén-
gigkeit des Abstandes z vom oberen Ende der belasteten Probe wie folgt beschrieben werden

kann:

Ary = (4.8)

0, ist hier der Spannungszustand der Faser im Abstand z. Die radiale Druckspannung o,
kann mit der Annahme einer elastischen Kompensation der Faserdehnung durch die Matrix

errechnet werden:

o, =09 + ko, (4.9)
Der Faktor k
Envy
k= ——"— 4.10
E¢ (14 v) ( )

beschreibt hierbei die elastischen Eigenschaften von Faser und Matrix. Unter Beriicksichti-
gung der beiden Annahmen, (i) Steifigkeit der Faser ist wesentlich grofer als die der Matrix
(Ef > Ep,) und (i) vollstindige Ubertragung der auf die Faser aufgebrachten Kraft F (Abbil-
dung 4.10) durch Grenzflachenreibung, lasst sich ein Gleichgewicht in jedem Punkt der Faser
formulieren:

do
2 @0
—TrY

= 27T oy (4.11)

z

Mit Formel 4.9 und anschliefender Intergration erhilt man damit die axiale Druckspannung

in der Faser mit

o, = % [(00 + kp) exp (— 2‘;’”) - ao} (4.12)

34



4.2 Charakterisierung

Mit p ist hier der gleichm&fige Druck bezeichnet, den die Kraft F' auf das Faserende aufbringt.

Er errechnet sich zu

F

7TT‘f

Aus Gleichung 4.12 erkennt man, dass die axiale Druckspannung o, mit zunehmendem Ab-
stand zum Faserende exponentiell abnimmt. Der Abstand [, bei dem o, = 0 wird, wird als

Gleitlange [ bezeichnet und lésst sich berechnen zu
F
| = r In 0tk (4.14)
2uk 00
Erreicht diese Gleitlinge die komplette Dicke L der Push-out Probe (siehe Abbildung 4.10),

erreicht die Kraft, die auf die Faser aufgebracht wird, ein Maximum, F,,,, da nun die Fager

am anderen Ende der Verbundprobe herausgedriickt wird. Mit folgender Formel ldsst sich die

Maximalkraft F},,; berechnen:

Trio 2ukL
Fraw = —1 {exp (’“‘) - 1} (4.15)
k Tf

Diese Formel stellt die Basis dar, mit der man durch Experimente mit unterschiedlich dicken
Verbundproben die Grenzflichenparameter og und p bestimmen kann. Mit diesen Parametern
lasst sich abschlieffend mit Formel 4.5 der Grenzflichenreibungswiderstand 7 berechnen. Bei

der Betrachtung der Push-out-Ergebnisse lassen sich zwei unterschiedliche Fille beobachten:

Falll Die Faser besitzt eine sehr starke Anbindung an die weiche Kupfermatrix, so dass sich
diese unter der Last stark plastisch verformt (Abbildung 4.12).

Fall Il Um die Faser aus dem Faserverbund herauszudriicken, werden nur geringe Kréfte

(< 10 N) benoétigt - es kommt zu keiner plastischen Verformung der Matrix (Abbildung 4.12).

Fiir die Auswertung der Push-out Daten ist Fall T dukerst problematisch, da die oben be-
schriebenen Annahmen nicht mehr stimmen und somit die Formeln nicht angewendet werden
konnen. Dariiber hinaus kommt es zu einer Schidigung der benachbarten Fasern (Abbildung
4.11), so dass die Adhésion der Fasern fiir die gleiche Probe z.T. erheblich variiert.

Im letzteren Fall kommt es bereits durch den Herstellungsprozess bzw. durch die mechanische
Bearbeitung bei der Probenpriparation zu einer Vorschidigung der Faser/Matrix-Anbindung.
Dies lésst den Schluss auf eine schwache Faser/Matrix-Verbindung zu. Aus diesem Grund,
werden die einzelnen Push-out-Ergebnisse in Fall I bzw. Fall IT eingeteilt, d.h. ist die Adhision
der Fasern so gut, dass es zur plastischen Verformung der Matrix kommt oder nicht. Kriterium
fiir die Einteilung ist dabei die Fliefspannung fiir weichgeglithtes Kupfer: 33,3 MPa [131]. Der
Wert fiir die dazugehorige Kraft Fi,.;+ liegt fiir die hier untersuchten Probendicken von 500 bis
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Abbildung 4.11: (a) Uberblick iiber eine Push-out-Probe mit sieben bereits herausgedriickten
Fasern und deutlich sichtbarer plastischer Verformung der Matrix; (b) Vergro-
Berung einer noch ungedriickten Faser mit durch die plastische Verformung
vorgeschédigter Grenzfliche (Pfeil)

1500 pm im Mittel bei 15 N.

Fall I beschreibt eine sehr gute Anbindung der Faser, Fp.;; > 15 N, Fall II eine schwa-
che Verbindung ohne plastische Verformung der Matrix, F.; < 15 N (Abbildung 4.12). Als
Vergleichswert zwischen den unterschiedlichen Zwischenschichten wird die Maximalkraft Fiqz
der Push-out-Versuche verwendet. Bei der Auswertung werden fiir alle Zwischenschichtelemen-
te jeweils Fall I und Fall II inklusive des Prozentsatzes des Auftretens beriicksichtigt und
angegeben.

Um eine einheitliche Auswertung der einzelnen Push-out-Kurven zu gewéhrleisten, wird mit
Hilfe von Origin C ein Programm innerhalb von Origin 7.5 programmiert, das die bendtigten
Werte Fiprip und Fonq, immer nach dem gleichen Verfahren ermittelt. Die Prozedur unterteilt

sich in insgesamt drei Schritte:

1. Im ersten Schritt wird das untere Limit des elastischen Bereichs der Push-out-Kurve
bestimmt. Durch die Steifigkeit der Maschine und des Indenters besitzt jede Kurve bei
geringen Lasten einen Ansatz, so dass fiir die Auswertung ein geringer Offset verwendet
werden muss (Abbildung 4.13).

2. Im zweiten Schritt wird die Steigung des elastischen Bereichs ermittelt und die ermittelte
Gerade anschliefend um 10 % auf der X-Achse nach rechts verschoben (Abbildung 4.13).
Dadurch erhélt man einen klar definierten Schnittpunkt, der fiir alle Push-out Kurven
identisch ermittelt wird. Dieser Schnittpunkt der Geraden mit der Messkurve ergibt den
Wert fiir Fr ..

3. Im abschlieffenden Schritt wird die Messkurve durch den Savitzky-Golay Algorithmus
geglattet und anschliefend abgeleitet. Dadurch erh&lt man unterschiedliche Extrema der
Kurve. Der Maximalwert dieser Extrema entspricht der Kraft F'),4,.. Dieser Wert wird im

Falle der SiC/Cu-Verbundproben zur Bestimmung des Grenzflichenreibungswiderstandes
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4.2 Charakterisierung
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Abbildung 4.12: Push-out Daten fiir eine sehr gut angebundene Faser ( Fall I') und eine schwach
angebundene Faser (Fall II); deutlich zu erkennen ist die plastische Verfor-
mung der Matrix im Fall T

verwendet. Im Falle der SiC/Grenzschicht/Cu-Verbundproben dient er als Vergleichswert

zwischen den unterschiedlichen Werkstoffen.

Nanoindentation Zur Ermittlung der Werte fiir Harte und Elastizitatsmodul, die z.B. fiir
die Finite-Elemente-Methode (FEM) benétigt werden, wird die Technik der Nanoindentation
angewendet [133,134]. Anders als bei der normalen Makro-Héartemessung werden die Eindriicke
nicht optisch ausgewertet, sondern die Tiefe der Eindriicke wihrend des Versuchs durch die Ma-
schine aufgezeichnet und in Kraft-Weg-Diagrammen dargestellt. (Abbildung 4.14). Das Funk-
tionsprinzip des verwendeten Nanoindenters NanoTest 600 ist bei Newey beschrieben [135].

Bei der Methode der Nanoindentation arbeitet man mit sehr geringen Eindringtiefen im Be-
reich einiger hundert Nanometer. Zu diesem Zweck verwendet man fiir diese Eindriicke einen
Berkovich-Indenter, eine dreiseitige Diamantpyramide. Der Vorteil gegeniiber einem iiblicher-
weise verwendeten Vickers-Indenter (vierseitige Pyramidenspitze) ist, dass es durch die drei
Seitenflachen eine klar definierte Spitze (Spitzenradius 200 - 500 nm) gibt. Im Gegensatz dazu
konnen bei schlecht geschliffenen Vickersspitzen gerade Bereiche zwischen zwei gegeniiberliegen-
den Seitenflichen auftreten, die die Geometrie der Spitze dndern [135,136]. Die exakte Kenntnis
des Eindringkorpers ist fiir die Genauigkeit der Ergebnisse sehr wichtig, da die Flachenfunktion
fiir die Auswertung der Materialkennwerte benétigt wird.

Bei der Untersuchung diinner Schichten ist zu beachten, dass das Ergebnis durch den Einfluss

des Substrates verfilscht werden kann, wenn die Eindringtiefe zu grof gewdhlt wird. Fiir die
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Abbildung 4.13: Push-out Diagramm nach der Auswertung der Kréfte F,q; und Fy. mit
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Abbildung 4.14: Schematische Darstellung eines Kraft-Weg-Diagramms fiir einen Hérteein-

druck; Fq,; = Maximalkraft; h,,q, = Maximaleindringtiefe; hy= Eindringtiefe
nach der Entlastung; S = Steifigkeit am Beginn der Entlastung [132]
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4.3 Fehlerabschitzung

Nanoindentierung ist die Standardmethode zur Bestimmung der Materialkennwerte die Me-
thode nach Oliver und Pharr [132]. Bei der Bestimmung der Losungen ist die grundlegende
Annahme, dass bei der Entlastung nur elastische Verformungsanteile wirksam werden.

Durch die Beziehung der Maximalkraft F,,, und der Kontaktfliche A lasst sich die Hérte

H eines Materials oder einer Schicht bestimmen:

Fmax
A

Aus der Steigung S, direkt am Beginn der Entlastungskurve (Abbildung 4.14) l&sst sich der
reduzierte Elastizititsmodul E, errechnen. S beschreibt hier die gemessene Steifigkeit dF' /dh

H =

(4.16)

und A die projizierte Fliche bei elastischem Kontakt.

dF 2
== = “EBVA
S=an T R vA

Dabei beschreibt der reduzierte Elastizitadtsmodul nicht den E-Modul der Probe direkt, son-
dern ist eine Uberlagerung der E-Moduli von Probe und Indenter, die mit der Gleichung

N )

BB 1 E

beschrieben werden kann. Dabei bezeichnet E und v bzw. E; und v; den Elastizitdtsmo-
dul und die Querkontraktionszahl der Probe bzw. des Indenters. Damit lassen sich aus den
Kraft-Weg-Diagrammen Aussagen {iber Hérte und Elastizitdtsmodul einzelner, diinner Schich-

ten treffen.

Einzelfaserzugversuche Mit der Ermittlung der Faserzugfestigkeiten nach den definierten
Glithtemperaturen und -zeiten wird der FKinfluss des Zwischenschichtwerkstoffes auf die Fasern
untersucht [62]. Getestet wird, wie bei den Push-out-Versuchen, mit der Universalpriifmaschine
Tira Test 2820. Die Fasern mit einer Linge von 60 mm werden an jeder Seite fixiert, wobei
die Einspannlénge in den beiden Spannbacken jeweils 10 mm betrégt. Um die Faser vor Be-
schidigung durch die Einspannung zu schiitzen, werden die Fasern von beiden Seiten in Papier
eingebettet (Abbildung 4.15). Die Lastrate betrig bei allen Versuchen 0.1 N s~1.

4.3 Fehlerabschatzung

4.3.1 Rutherford-Riickstreuspektroskopie

Bei der Beurteilung der Schichtzusammensetzungen ist zu beachten, dass die Genauigkeit der

Konzentrationen von zwei Faktoren abhingt:

1. Messgenauigkeit der Apparatur

2. Fehler bei der Auswertung mit Programm SIMNRA

39



4 Experimentelle Methoden
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Abbildung 4.15: Schematische Darstellung des Einzelfaserzugversuchsteststands

Bei der Simulation des RBS-Spektrums mit dem Programm SIMNRA benétigt man das Pro-
dukt aus Raumwinkel und Teilchen. Der Fehler des Raumwinkels ist gering, so dass die Genau-
igkeit des Produkts im Wesentlichen von der Genauigkeit der Strommessung, die zwischen 5 und
10 % betragt, abhangt. Die Fehler bei der Auswertung entstehen durch das statistische Rau-
schen des Messsignals und die damit zusammenhangende Ungenauigkeit beim Kurvenanpassen.
Das ist in Abbildung 4.16 fiir das Wolframsignal einer SiC-Probe exemplarisch dargestellt. Eine
geringfiigig unterschiedliche Konzentration von minimal (94 at%) zu maximal (98 at %) liegt
im Rahmen der Kurvenanpassung. Weiterhin ist zu beachten, dass die Wirkungsquerschnitte
mit der Atommasse Z?2 skalieren, d.h. Elemente wie Wolfram und Tantal lassen sich wesentlich
besser nachweisen als beispielsweise Kohlenstoff. Dadurch ist der Anpassungsfehler, den der
Anwender bei der Simulation macht, fiir leichte Elemente grofer als fiir schwere. Im Mittel

liegt der abgeschétzte Fehler in der Kurvenanpassung bei 5 Prozent.

4.3.2 Push-out- und Einzelfaserzugversuche

Die angegebenen Werte der Push-out bzw. Einzelfaserzugversuche sind immer die arithme-
tischen Mittelwerte & mehrerer Messungen, die unter identischen Bedingungen durchgefiihrt

werden:
I =

il‘i (4. 17)
i=1

Der in den Diagrammen eingezeichnete Fehler des Mittelwertes sz errechnet sich aus der

S

Standardabweichung s, und der Anzahl der Messungen n zu:

(4.18)

Sz =

Sx
N
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Abbildung 4.16: Verdeutlichung des Fehlers beim Anpassen der Messkurve

Sy = lz (z; — z)° (4.19)
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5 Prozess der Grenzflachenoptimierung

In die Ausarbeitung des Experimentablaufs zur Optimierung der Grenzfliche zwischen Kupfer
und Siliciumcarbid fliefsen sowohl die Ergebnisse der Literaturrecherche, als auch die Ergebnisse
bereits durchgefiihrter Versuche ein. Ziel dieses iterativen Prozesses ist die schrittweise Anpas-
sung der Beschichtungsparameter, um die definierten Anforderungen zu erreichen (Kapitel 2).

Wihrend der Abscheidung kénnen folgende Parameter verdndert werden:

— Schichtelement (Einzelschicht, Mehrschichtsystem, Schichtzusammensetzung)

— Schichtiibergang (gradiert, ungradiert - gradiert beschreibt in diesem Zusammenhang,

einen dreistufigen Ubergang mit sich indernder Zusammensetzung der Schicht)

Schichtdicke

Abscheideparameter (Bias-Spannung, Gasfluss)

Durch den kontinuierlichen Prozess der Schichtherstellung und -charakterisierung kénnen weni-
ger geeignete Elemente ausgeschlossen werden und schlussendlich das vielversprechenste Schicht-
system mit optimierten Abscheideparametern ermittelt werden. Die drei Verfahren, an Hand
derer die einzelnen Zwischenschichten bewertet werden, sind die Rutherford-Riickstreuspektros-
kopie (Diffusion), Push-out Versuche an Verbundproben (Adhé#sion) und Einzelfaserzugversu-
che (Faserschidigung).

Zunichst werden die Elemente Wolfram und Chrom untersucht (Abbildung 5.1). Beide Werk-
stoffe sind Carbidbildner, bilden mit Kupfer keine Legierungen und besitzen zudem eine geringe
Loslichkeit in Kupfer, so dass die Wiarmeleitfahigkeit des Kupfers nur geringfiigig beeinflusst
wird. Entscheidender Unterschied beider Elemente sind die unterschiedlichen Bildungsenthal-
pien der Carbide. Wahrend die Wolframcarbide WC und W»C eine geringe Bildungsentahlpie
besitzen, ist Chrom ein dufierst starker Carbidbildner (Kapitel 3.2.2).

Zur Untersuchung wird jeweils eine 200-250 nm und 400-450 nm diinne Schicht Wolfram
bzw. Chrom abgeschieden, gefolgt von einer 200-300 nm dicken Kupferschicht. Als Variation
werden zusitzlich Proben mit gradierten Ubergingen zwischen den einzelnen Schichten herge-
stellt. Ziel dieser Beschichtung ist es, den Einfluss eines gradierten Ubergangs gegeniiber einem
abrupten Ubergang auf die Adhision zu untersuchen. Gradierte Wolfram /Kupfer Werkstoffe
zeigen in makroskopischen Dimensionen sehr gute Eigenschaften [137,138], so dass die Anwen-

dung im Nanometermafstab naheliegt. Im Fall der Chromschicht ist die Anbindung der Faser
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5 Prozess der Grenzflichenoptimierung

an die Matrix sehr stark. Alle Push-out-Versuche fiir diese Zwischenschicht mussten abgebro-
chen werden, um den Versuchsaufbau nicht zu zerstéren. Aus diesem Grund sind die Versuche
mit Chrom auf den gradierten Ubergang beschriinkt worden.

Der gradierte Ubergang besteht aus jeweils drei Stufen mit einer Gesamtdicke von etwa
210 nm. Das Konzentrationsverhéiltnis der einzelnen Elemente dndert sich dabei von 75% zu
25% auf 50% zu 50% und schlieklich zu 25% zu 75% (Abbildung 5.2). Fiir den Fall einer
gradierten Wolframschicht ist dies in Abbildung 5.2 schematisch dargestellt. Angegeben ist
neben der Schichtdicke in Nanometern auch die jeweilige Zusammensetzung der Schicht, sowie
der Verlauf der Wolframkonzentration.

Nach der Auswertung der Ergebnisse der Push-out Versuche, Einzelfaserzugversuche und
RBS-Messungen fiir die Wolfram- und Chromschichten zeigt sich (Kapitel 6.2 und 6.3), dass
eine gradierte Ubergangsschicht (a~ 210 nm) in Verbindung mit der diinneren (~ 200 nm)
Metallschicht bessere Ergebnisse liefert. Aus diesem Grund werden fiir die Metalle Titan und
Tantal ebenfalls jeweils eine 200 nm Schicht mit gradierter Ubergangsschicht abgeschieden
(Abbildung 5.1). Im Fall der reaktiv abgeschiedenen Tantal-Wolframnitridschicht (Ta-W-N)
und dem Mehrschichtsystem Titan-Tantalcarbid (Ti-Ta-C) musste aus Prozessgriinden auf eine
Ubergangsschicht verzichtet werden. In der verwendeten Beschichtungsanlage Denton Discovery

18 (Kapitel 4.1.2) kénnen maximal drei Kathoden installiert werden.
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Abbildung 5.1: Uberblick iiber die einzelnen Schritte des Prozesses zur Optimierung der Grenz-
fldche zwischen Siliciumcarbid und Kupfer
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Abbildung 5.2: Schematischer Vergleich einer Probe (a) mit und (b) ohne Ubergangsschicht fiir
den Fall einer Wolframzwischenschicht. Zusétzlich sind die jeweiligen Dicken in
Nanometern, die Schichtzusammensetzungen sowie die Wolframkonzentration

angegeben
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6.1 Kupferschicht

Das Schichtsystem Siliciumcarbid und Kupfer stellt den einfachsten Fall dar und dient als Refe-
renzsystem bei der Optimierung der Grenzflicheneigenschaften. Auf die Fasern wie auf die pla-
naren Substrate wird mit der Magnetron-Sputteranlage eine 200 - 300 nm diinne Kupferschicht
aufgebracht. Dabei wird an die Kupferkathode (Reinheit 99,9 wt%) eine Wechselspannung mit
einer Leistung von 300 W (Leistungsdichte 7,2 W cm™2) angelegt. Der Druck in der Reakti-
onskammer vor der Abscheidung liegt bei 3,0 - 10~7 mbar und wihrend der Abscheidung, bei
einem Argon-Gasfluss von 20 sccm, bei 3,8- 1072 mbar. Das Wachstum der Kupferschicht auf
den Fagern ist kolumnar, wobei die Struktur der Schicht deutlich grofer ist, als die Struktur
der Faser selbst (Abbildung 6.1). Auf den polierten planaren SiC-Substraten ist das markante,
“blumenkohlartige” Aufwachsen nicht zu erkennen. Das Schichtwachstum ist damit stark von
der Oberfliche des Substratmaterials abhingig. Texturuntersuchungen an den abgeschiedenen
Schichten zeigen eine sehr ausgeprigte Textur. In Abbildung 6.2 ist die Texturmessung der
(111)-Ebene dargestellt. Deutlich ist zu erkennen, dass nur fiir den kleinen Winkelbereich von
etwa -10° bis 10° die Bragg-Bedingung erfiillt ist und Intensitit detektiert werden kann. Diese
fiir die (111)-Ebene dargestellte starke Ausrichtung ldsst sich auch fiir entsprechende andere
Ebenen messen.

Zwischen Siliciumcarbid und Kupfer findet bis zu einer Temperatur von 920 K keine oder
nur eine geringe Diffusion statt. Das zeigen RBS-Messungen an planaren Proben (Abbildung
6.3). Dieses Ergebnis ist in guter Ubereinstimmung mit Sundberg [57] und Wang [90]. Die in
Abbildung 6.3(b) dargestellte Vergroferung der Siliciumkante zeigt erst nach einer Wérmebe-
handlung von 1120 K Zahlereignisse bei héheren Energien - gleichbedeutend mit Diffusion von
Silicium in die Kupferschicht hinein. Durch die angedeutete Kante bei der Oberflichenenergie
von Silicium wird deutlich, dass Silicium bereits bis an die Oberfliche der Probe diffundiert
ist. Gleiches gilt fiir den Kohlenstoff. Bei der Simulation der RBS-Messungen mit SIMNRA
6.03 [117] erhdlt man einen Anteil von 14 at% Silicium und 15 at% Kohlenstoff in der Kupfer-
schicht. Das Silicium ist komplett in dem Kupfer gelost, wihrend der Kohlenstoff, da er nur in
geringsten Mengen in Kupfer gelost wird [139], an den Korngrenzen zu sitzen scheint.

Aus diesem Ergebnis ldsst sich erkennen, dass es in dem fiir die Herstellung des Verbund-
werkstoffes interessanten Temperaturbereich von 290 bis 920 K zu keiner chemischen Bindung
zwischen Faser und Matrix kommt. Einerseits ist die Verbindung zwischen Siliciumcarbid und

Kupfer damit thermisch stabil, andererseits basiert die Adh#sion zwischen Faser und Matrix

47



6 Experimentelle Ergebnisse

00pmo2 04 06 08 10 12 14 16 18

00

125 nm

02

04

06

08

0nm

00pmo02 04 06 08 10 12 14 16 18

00 - *‘ 211 nm
02 .
04
06
5 0.21 pm
107
0.00 um

0nm

Abbildung 6.1: (a) Oberflachenstruktur der Kupferschicht abgeschieden auf einer SCS-0 Faser;
(b) Oberflichenstruktur einer unbeschichteten SCS-0 Faser
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Abbildung 6.2: Texturmessungen der (111)-Ebene an planaren Proben mit einer 200 nm diin-
nen Kupferschicht
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Abbildung 6.3: RBS-Spektren einer ungeheizten sowie geheizten SiC/Cu-Probe; (a) deutlich
ist eine Diffusion von Silicium und Kohlenstoff bei 1120 K zu erkennen; (b) in
der Vergroferung der Siliciumkante erkennt man, dass Silicium bereits bis an
die Oberfliche diffundiert ist; Messbedingungen: 4 MeV, *He, Detektorwinkel

165°

49



6 Experimentelle Ergebnisse

B Cu
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Abbildung 6.4: (a) Rasterelektronenmikroskopaufnahme einer herausgedriickten Faser sowie
einer (b) EDX-Analyse an gleicher Stelle

damit auf rein mechanischer Verzahnung und ist daher relativ schwach im Gegensatz zu einer

chemischen Bindung. Letztere bestitigen Push-out-Versuche an SiC/Cu-Verbundproben.

Die Kraft zum Herausdriicken der einzelnen Fasern aus dem Verbund ist sehr niedrig (<
10 N). Deutlich wird das sowohl an den Kraft-Weg-Diagrammen der Push-out-Versuche, als
auch an Rasterelektronenmikroskopaufnahmen der Proben nach dem Experiment. Die Lastkur-
ven zeigen ein langsames Herausschieben der Faser ohne sichtbares Versagen der Grenzschicht.
Die Kraft steigt langsam an, bis die Faser iiber die komplette Linge abgelost ist und fillt dann
kontinuierlich, proportional zur abnehmenden Reibungskraft, wieder ab (Abbildung 6.5(a)).
Die Elektronenmikroskopaufnahmen der Faser/Matrix-Grenzfliche zeigen eine vollig intakte
Matrix, ohne jegliche Anzeichen von plastischer Verformung (Abbildung 6.4(a)). Eine an der
Oberfliche der herausgedriickten Faser durchgefiihrte energiedispersive Réntgenmikroanalyse
(EDX) zeigt zudem keine Kupferreste an der Faser (Abbildung 6.4(b)), so dass die Annahme

einer rein reibungsbehafteten Anbindung bestétigt ist.

Die Grenzflicheneigenschaften der SiC/Cu-Verbundproben lassen sich mit dem Shear-lag
Modell von Shetty (Kapitel 4.2.3) bestimmen. Insgesamt werden fiinf Proben mit Dicken von
600 pm bis 1440 pm fiir die Versuche verwendet. Pro Probe werden 15 bis 20 Fasern aus dem
Verbund herausgedriickt. Nach dem Modell erhdlt man aus Gleichung 4.15 fiir o9 den Wert
19 MPa und fiir die Reibungszahl y den Wert 0,8. Damit errechnet sich der Grenzflichenrei-
bungswiderstand 77 zu 15 MPa. In Abbildung 6.5(b) sind die Push-out-Ergebnisse der fiinf
SiC/Cu-Proben sowie die angepasste Kurve nach Shetty [128] grafisch aufbereitet.

Rontgenbeugungsuntersuchungen an der ungeheizten wie an den geheizten Proben zeigen
keine neuen Peaks, die auf eine neu gebildete Phase hindeuten wiirden. Dieses Ergebnis be-
statigt das Fehlen einer chemischen Bindung zwischen Faser und Matrix. Auch die bei 1120 K
geglithte Probe zeigt keine neuen Peaks im Gegensatz zu der RBS-Analyse, die hier deutliche
Diffusion zeigt. Grund hierfiir konnte die Kristallitgrofe der gebildeten Kupfersilicide sein, die
fiir einen Nachweis mit der Rontgendiffraktometrie zu klein sein kénnten. Alle Experimente
zeigen sehr eindeutig, dass in dem interessanten Temperaturbereich zwischen Kupfer und Sili-

ciumcarbid keine oder nur eine sehr geringe Reaktion stattfindet. Ein weiteres Indiz dafiir ist

20
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die Zugfestigkeit der beschichteten Fasern, die nach den unterschiedlichen Gliihtemperaturen
konstant bei 2200 MPa liegt. Durch die Kupferschicht kommt es zu keiner Schidigung der
SCS-0 Faser, die die mechanischen Eigenschaften der Faser reduzieren wiirde. Die um etwa
100 MPa erhohte Zugfestigkeit gegeniiber der unbeschichteten Faser ldsst sich durch das ”Sta-
bilisieren” einzelner Oberflichendefekte der Faser erkldren. Die z.T. sehr kleinen Kérner der
Faser (Abbildung 6.1(b)) bilden eine Vielzahl méglicher Kerben bei Zugbeanspruchung. Das
Aufwachsen der Kupferschicht iiberdeckt diese Defekte, so dass sie nicht mehr direkt an der

Oberflache liegen und die Kerbwirkung abgemildert ist.

6.2 Wolframschicht

Um das Adhésionsverhalten der Wolframzwischenschicht zu untersuchen, werden zunéchst Pro-
ben mit Ubergangsschicht und ohne Ubergangsschicht hergestellt. Im Fall des ungradierten
Ubergangs (6.6(a)), wird die 200 nm diinne Wolframschicht von einer Wolframkathode (Rein-
heit 99,95 wt%) mit einer Leistung von 300 W (Leistungsdichte 7,2 W cm?) abgeschieden.
Wihrend von der Wolframkathode mittels Gleichspannung zerstiubt wird, ist an die Kupfer-
kathode (Reinheit 99,9 wt%) eine Wechselspannung mit ebenfalls 300 W Leistung (Leistungs-

dichte 7,2 W cm?) angelegt. Die Abscheiderate fiir Wolfram liegt im Bereich von 22 nm min ™1,

die fiir Kupfer im Bereich von 34 nm min~!,

Im Fall des gradierten Ubergangs (6.6(b)) wird die Beschichtung in zwei Schritten durch-
gefithrt. Zundchst wird von einer Siliciumcarbid- und einer Wolframkathode die dreistufige
Mischschicht SiC/W gesputtert und anschlieRend die Mischschicht W /Cu. Die stufenweise An-
derung der Elementkonzentrationen wird iiber die an die Kathoden angelegte Leistung erzielt.
Der Druck in der Reaktionskammer wihrend der Abscheidung liegt in beiden Fallen, ungradiert
und gradiert, im Bereich von 3,0-10~2 mbar. Abbildung 6.6 zeigt schematisch die Tiefenprofile
nach der Abscheidung, die mit Rutherford-Riickstreuspektroskopie ermittelt worden sind. Man
erkennt deutlich den dreistufigen Ubergang von Siliciumcarbid zu Wolfram und von Wolfram

zu Kupfer (b). Zusitzlich sind die Elementkonzentrationen der einzelnen Schichten angegeben.

6.2.1 Ungradierter Ubergang, 200 nm Zwischenschicht

Um die Diffusionsprozesse bei der Herstellung des Verbundwerkstoffes zu simulieren, werden
die Proben jeweils eine Stunde bei 820 K bzw. 920 K gegliiht. Langere thermische Belastungen
von insgesamt 16 bzw. 480 Stunden bei 820 K dienen dazu die thermische Stabilitdt des auf-
gebrachten Schichtsystems und die Diffusionsprozesse zu untersuchen (Kapitel 2). Im Fall der
ungradierten Schicht zeigen die Warmebehandlungen in den ersten drei Féllen keine detektier-
bare Diffusion, wie Abbildung 6.8 verdeutlicht. Man erkennt, dass sowohl die Siliciumkante (a),
als auch die Kupfer- sowie Wolframkante (b) keine Verschiebungen zu hoheren bzw. niedrigeren
Energien aufweisen. Ganz anders das FErgebnis nach dem Langzeitversuch von 480 Stunden bei
920/820 K. Hier ist Wolfram an der Oberflache der Probe zu finden, allerdings liegt die Ursa-
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Abbildung 6.5:
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(a) Kraft-Weg-Diagramm eines charakteristischen Push-out-Versuchs einer
SiC/Cu-Probe; (b) Zusammenfassung der Push-out-Ergebnisse fiir Proben-
dicken von 600 pm bis 1440 pm; die angepasste Kurve ist nach dem Shear-lag
Modell von Shetty berechnet



6.2 Wolframschicht
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Abbildung 6.6: Schematischer Aufbau der (a) ungradierten und der (b) gradierten Wolfram-
schicht direkt nach der Abscheidung
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Abbildung 6.7: Optische Aufnahme der abgeplatzten Kupferschicht nach einer Glithdauer von
480 Stunden bei 920/820 K

che fiir diese Beobachtung nicht in Wolframdiffusion, sondern im Abplatzen der Kupferschicht,
deutlich sichtbar unter dem optischen Mikroskop, und dem Offenlegen der darunterliegenden
Wolframschicht (Abbildung 6.7). Diese Beobachtung spricht fiir eine sehr schwache Verbindung
zwischen Wolfram und Kupfer. Diese Ergebnisse werden durch Réontgenbeugungsmessungen be-
statigt, die keine neuen Phasen nach den unterschiedlichen Warmebehandlungen zeigen.
Push-out-Versuche an ungradierten W/Cu-Fasern zeigen in der Mehrzahl sehr niedrige Maxi-
malkrafte. Auffallig ist hierbei, dass ein Grofteil der Fasern durch den Herstellungsprozess (—
unterschiedliche Warmeausdehnungskoeffizienten) und/oder Praparationsprozess (— mechani-
sche Bearbeitung der Push-out-Proben) bereits vorgeschidigt ist und somit die Adhéision der
Fasern z.T. schlechter ist als ohne Zwischenschicht. In Abbildung 6.9 sind die Maximalkrafte
fir Fall I und Fall IT mit der Hiufigkeit des Auftretens in Prozent versehen. Lediglich bei der

Probe mit einer Dicke von 910 pum sind weniger Fasern vorgeschidigt und die Maximalkraft

zum Herausdriicken der Fasern liegt bei etwa 45,5 + 4,6 N.
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Abbildung 6.8:
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In dem hochenergetischen Ausschnitt des RBS-Spektrums der SiC/W/Cu-
Probe ist sehr deutlich das Wolframsignal nach einer Glithdauer von 480 Stun-
den an der Oberflache der Probe zu erkennen (markiert durch die gestrichelte
Linie), dies wird durch das Abplatzen der Kupferschicht verursacht; fiir die 820
K, 920 K und die Glithdauer von 16 Stunden zeigt sich weder (a) Silicium-

noch (b) Kupfer- oder Wolframdiffusion (b); Messbedingungen: 4 MeV, *He,
Detektorwinkel 165°
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Abbildung 6.9: Push-out-Ergebnisse der ungradierten Wolframzwischenschicht im Vergleich zu
unbeschichteten Fasern; in Prozent sind das jeweilige Auftreten von Fall I bzw.
Fall IT angegeben

Einzelfaserzugversuche zeigen eine Abnahme der Zugfestigkeit gegeniiber einer unbeschich-
teten Faser um ungefihr 20%. Im ungeheizten Zustand besitzen die Fasern eine maximale
Zugfestigkeit von knapp 1650 MPa. Damit zeigt sich bereits eine Beeintrachtigung der Faserei-
genschaften direkt nach dem Beschichtungsprozess. In der Literatur wird von z.T. sehr hohen
intrinsischen Spannungen aufwachsender Schichten berichtet [140-143|. Der Ursprung dieser
Spannungen liegt in der Mikrostruktur der Schicht, z.B. der Korngréfse oder stark texturiertes
Wachstum [141], wie es fiir die Kupferschicht beobachtet werden kann. Untersuchungen an
diinnen gradierten W/Cu-Schichten zeigen eine stark unterschiedliche Korngréhe der Schich-
ten [144]. Diese Spannungen kénnten fiir die reduzierte Zugfestigkeit der Fasern verantwortlich
sein. Rontgenbeugungsmessungen an den planaren Proben zeigen zudem eine deutliche Ver-
schiebung der Wolframpeaks, welche die Hypothese einer verspannten Wolframschicht unter-
stiitzt. Eine Wolframcarbidbildung an der Oberfliche der Faser und damit eine Schidigung
der Faser kann hingegen wegen der niedrigen Abscheidetemperatur von maximal 320 K und
der niedrigen Bildungsenthalpien von Wolframsubcarbid WoC (AG = -21,9 kJ mol™!) und
Wolframcarbid WC (AGy= -38,4 klJ mol~!) nahezu ausgeschlossen werden. Bestiitigt wird
dies auch durch Versuche an geglithten Fasern (620 K und 920 K fiir jeweils eine Stunde),
bei denen keine weitere Schidigung der Fasern beobachtet werden kann, was Abbildung 6.10
verdeutlicht. Die Glithtemperaturen sind einerseits fiir einen Spannungsabbau und anderer-
seits fiir eine Carbidbildung an der Grenzfliche zu niedrig, so dass die Zugfestigkeit der Fasern

konstant bleiben sollte, was sich durch die Zugversuche nachweisen l&sst. Die maximale Zugfe-
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Abbildung 6.10: Vergleich der Zugfestigkeiten in Abhéngigkeit der Glithtemperaturen von un-
behandelten SCS-0 Fasern und mit Kupfer sowie Wolfram /Kupfer beschich-
teten Fasern; Glithdauer: 1 h

stigkeit der ungeheizten und der geheizten Fasern bleibt damit im Rahmen der Fehler konstant
bei 1650 MPa.

6.2.2 Gradierter Ubergang, 200 nm und 400 nm Zwischenschicht

Hinsichtlich Diffussionsverhalten und Phasenbildung gibt es keine Unterschiede zwischen der
gradierten 200 und 400 nm Wolframschicht. Alle Rontgenbeugungsuntersuchungen zeigen im
Rahmen der Sensitivitit keine neuen Phasenbildung nach den unterschiedlichen Wiarmebe-
handlungen. Die beobachtete WoC Bildung nach einer Glithtemperatur von 1120 K [145] fin-
det in dem Temperaturbereich bis 920 K noch nicht statt. Auch weitere mégliche Phasen wie
WSiy oder Kupfersilicide sind nicht zu detektieren. Im Gegensatz zu den Ergebnissen fiir den
ungradierten Ubergang zeigen Einzelfaserzugversuche an den mit 200 und 400 nm Wolfram
beschichteten Fasern im ungeheizten Zustand eine nahezu identische Zugfestigkeit mit den un-
beschichteten Fasern. Durch den gradierten Ubergang sind die Auswirkungen der intrinsischen
Spannungen der Wolframschicht auf die Siliciumcarbidfaser reduziert, so dass es zu keinem
Verlust an Zugfestigkeit kommt. Durch die erhthten Mobilitdten der Elemente in der amor-
phen Mischschicht Si-C-W kommt es durch die Warmebehandlungen allerdings zu Carbid- und
Silicidbildung an der Faseroberfliche. Die Faserzugfestigkeit fillt nach der Warmebehandlung
auf etwa 1500 MPa ab (Abbildung 6.11). Die Versuchsergebnisse zeigen zudem, dass diese
Abnahme unabhéingig von der Schichtdicke ist.

Push-out-Versuche zeigen minimale Unterschiede zwischen den beiden Schichtdicken. Wih-

rend im Fall der 400 nm Schicht alle Fasern vorgeschédigt sind, zeigen einige Fasern mit einer
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Abbildung 6.11: Vergleich der Zugfestigkeiten der mit 200 und 400 nm Wolfram beschichteten
Fasern mit den Zugfestigkeiten der unbeschichteten und der kupferbeschich-
teten Fasern; Glithdauer: 1 h
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Abbildung 6.12: Vergleich der Push-out-Maximalkréfte zwischen der 200 und 400 nm Wolf-
ramschicht; in Prozent sind das jeweilige Auftreten von Fall I bzw. Fall IT
angegeben
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Abbildung 6.13: Schematischer Aufbau der gradierten Chromschichten mit 300 und 480 nm
Dicke

200 nm Wolframschicht eine gute Adhésion. Die Maximalkréfte der vorgeschidigten Fasern lie-

gen auf dem gleichen, niedrigen Niveau der unbeschichteten Fasern, z.T. auch noch darunter.

6.3 Chromschicht

Fiir die Abscheidung der Schichten wird an die Chromkathode eine Gleichspannung angelegt,
an die Siliciumcarbid- bzw. Kupferkathode wird eine Wechselspannung angelegt. Wie Wolfram
wird auch die Chromschicht in zwei unterschiedliche Dicken abgeschieden. Abbildung 6.13 zeigt
schematisch den Aufbau der beiden Schichtsysteme fiir 300 nm und 484 nm Schichtdicke.

6.3.1 Gradierter Ubergang, 300 nm Zwischenschicht

In der Vergrokerung der Kohlenstoffkante der RBS-Spektren (Energie von 400 bis 800 keV)
erkennt man sehr deutlich die Diffusion des Kohlenstoffs nach den Wérmebehandlungen von
820, 920 K fiir 1 Stunde sowie bei 820 K fiir 480 Stunden. Nach der Wiarmebehandlung bei
820 K hat sich die Kohlenstoffkonzentration nahe dem Substrat verringert, wihrend der Koh-
lenstoff in die Chromschicht hineindiffundiert ist (Abbildung 6.14 (a)). Dadurch &ndert sich
die Schichtzusammensetzung signifikant. Die Diffusion verstirkt sich noch durch die héhere

Glithtemperatur von 920 K. Die urspriinglich 2500-10'® Atome pro cm? (= 300 nm) dicke
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6.3 Chromschicht

100 %ige Chromzwischenschicht ist nach dem Glithschritt nur noch knapp 1000-10'® Atome
pro cm? (= 120 nm) diinn. In einen, knapp 180 nm diinnen Ubergangsbereich der Schicht, ist
Kohlenstoff mit bis zu 21 at% hineindiffundiert.

Bei einem Blick auf das RBS-Spektrum der 480 Stunden lang geheizten Probe erkennt man,
dass sich dieses Diffusionsverhalten weiter fortsetzt. Einerseits zeigt die Kohlenstoffkonzentra-
tion direkt am Siliciumcarbidsubstrat eine starke Abnahme, andererseits zeigt das Spektrum
eine kontinuierliche Kohlenstoffanreicherung der Probe hin zur Probenoberfliche. Auch nach
einer Glithzeit von einer Stunde bei 920 K kann nur eine geringe Siliciumdiffusion beobachtet
werden. Das Siliciumsignal ist nach den Gliihschritten nahezu unveréndert zwischen 1550 und
1800 keV auf dem Niveau der ungeheizten Probe. Erst nach einer Haltezeit von 480 Stunden
zeigt sich massive Diffusion (Abbildung 6.14 (b)). Die Durchmischung der Elemente in dem
Schichtsystem SiC-Cr-Cu nach der Wirmebehandlung von 480 Stunden ist sehr stark, so dass
das gemessene RBS-Spektrum durch die Uberlagerungen der einzelnen Elemente nicht mehr
eindeutig ausgewertet werden kann. Damit kann kein Tiefenprofil dieser Probe erstellt werden.

Weniger stark ist die Diffusion an der Grenzschicht zwischen Chrom und Kupfer. Nach dem
Heizen auf 820 K ist ein geringer Anteil Chrom durch die Kupferschicht hindurch diffundiert
und hat mit dem Restgas-Sauerstoff eine etwa 10 nm diinne Chromoxidschicht gebildet. Deut-
lich wird dies an einem schmalen Peak im RBS-Spektrum bei der Oberflichenenergie von
Chrom. Weiterhin beginnt Chrom geringfiigig in die grenznahe Ubergangsschicht zu diffundie-
ren. Anzeichen dafiir ist die erhthte Chromkonzentration in den ersten Schichten des gradierten
Ubergangs.

Das Diffusionsverhalten der einzelnen Elemente an den planaren Substraten wird von STEM-
Aufnahmen bestétigt, die an der TU Warschau an Verbundproben gemacht worden sind. Ein
Linescan senkrecht zur Chromzwischenschicht zeigt eine Chromdiffusion in die Faser hinein, so-
wie eine erhohte Kohlenstoftkonzentration an der ehemaligen Grenzfliche zwischen Siliciumcar-
bidfaser und Chromschicht (Abbildung 6.15). Dies ist, wie auch die RBS- und XRD-Ergebnisse
zeigen, auf eine verstirkte Chromcarbidbildung in diesem Bereich zuriickzufiihren. Auf Grund
der sehr feinen Struktur der Koérner in der Zwischenschicht ist eine Phasenanalyse mit den bis-
herigen Proben nicht méglich. Die geringe Wechselwirkung von Chrom und Kupfer wird durch
diese Aufnahmen bestitigt, da der Ubergang zwischen den beiden Elementen nahezu abrupt
ist.

HREM-Aufnahmen der Grenzschicht zeigen eine geringe Porositét in der Ubergangsschicht
von Chrom zu Kupfer (Abbildung 6.16(a)). Zudem scheint die Mikrostruktur der Chromschicht
iiber die Breite nicht gleichméfig zu sein. Von der Faserseite aus gesehen zeigen sich sehr feine,
langliche Korner (roter Pfeil 1 in Abbildung 6.16(b)) wéhrend von der Kupferseite aus eher
rundliche, feine Kérner (roter Pfeil 2 in Abbildung 6.16(b)) zu finden sind. Sehr deutlich sind
zudem die kolumnaren Koérner der Siliciumcarbidfaser zu erkennen.

Bei der Untersuchung der planaren Proben mit Rontgenbeugung zeigt sich, dass sich nur die
Chromoxide CryO3 bzw. CrgO und das Chromcarbid Cre3Cg eindeutig als neue Phasen nach
den Wérmebehandlungen gebildet haben. Vor allem bei der 480 Stunden geheizten Probe ist
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Abbildung 6.14: Vergleich der (a) Kohlenstoffkante bzw. (b) Siliciumkante der SiC-Cr-Cu-
Probe nach den unterschiedlichen Warmebehandlungen
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Abbildung 6.15: Der Linescan an einer Verbundprobe senkrecht zur Chromzwischenschicht
zeigt sehr deutlich Chromdiffusion in die SiC-Faser hinein sowie eine erhdhte

Kohlenstoffkonzentration an der ehemaligen Grenzfliche zwischen Faser und
Zwischenschicht

SCS-0 Faser
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Abbildung 6.16: (a) HREM-Aufnahmen zeigen eine geringe Porositit in der Chromschicht; (b)
In der TEM-Aufnahme des SiC-Cr-Ubergangs sind deutlich die kolumnaren
Koérner der SCS-0 Faser sowie unterschiedliche Korngréfsen der Chromschicht
zu erkennen: feine, lingliche Korner (Pfeil 1) zur Faserseite und rundliche
Korner zur Cu-Seite (Pfeil 2)
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eine ausgepréagte Oxidschicht vorhanden. Die Oxidbildung an der Oberfliche ist allerdings nur
auf die planaren Proben beschrinkt, da hier beim Heizen das Chrom mit dem Restsauerstoff
des Ofens reagieren kann. Bei den Verbundproben ist dies nicht der Fall. Weitere Chromcarbi-
de oder auch Chromsilicide sind mit der XRD nicht zu detektieren. Da durch die RBS- sowie
TEM-Untersuchungen aber eine starke Durchmischung von Silicium, Kohlenstoff und Chrom
gezeigt wird, sind mogliche gebildeten Kristallite entweder zu klein oder es liegt eine amor-
phe Struktur vor. In beiden Fillen lassen sich die Phasen nicht erkennen. In Abbildung 6.17
sind zwei Winkelauschnitte, von 22 bis 38 Grad und von 50 bis 60 Grad des Beugungsdia-
gramms gezeigt. Den einzelnen Peaks sind Phasen zugeordnet. Zur besseren Ubersicht sind die
Positionen des Siliciumcarbidsubstrates nur durch kurze, rote Striche direkt iiber der X-Achse
gekennzeichnet. Man erkennt die schwierige Peakzuordnung, so dass nur in wenigen Féllen, z.b.
bei einem Winkel von 24,5 Grad (CrpOs (012)) eindeutig eine neugebildete Phase zugeordnet
werden kann. Einige Peaks bleiben ohne Phasenzuordnung. Die Anwendung der Réntgenphoto-
elektronenspektroskopie (XPS) zur Uberpriifung bzw. zur Bestimmung der gebildeten Phasen
ist in diesem Fall auch weniger gut geeignet, da es durch Ionenbeschuss zu Carbidbildung kom-
men kann [146], und somit nicht eindeutig bestimmt werden kann, ob das Carbid bereits vorher
da war oder erst durch den Ionenbeschuss gebildet worden ist.

Die oberflichennahe Zersetzung der Silicilumcarbidfaser und die anschliefsende starke Chrom-
diffusion in die Faser hinein, zieht eine sehr starke Adhésion von Faser und Matrix nach sich.
Die maximale Kraft zum Herausdriicken der Faser aus dem Faserverbund kann mit dem beste-
henden Teststand nicht ermittelt werden, da sie jenseits der Belastungsgrenze des Indenters von
65 N liegt. Auch ersatzweise durchgefiihrte Pull-out-Versuche eignen sich nicht zur Bestimmung
der Grenzflicheneigenschaften, da die Festigkeit der Faser nicht ausreicht. Ahnliche Ergebnis-
se zeigen sich auch bei SiC-Cr-Cu-Verbundproben, die bei 1120 K geHIPt worden sind [145].
Durch die erh6hte HIP-Temperatur ist die Adhésion so stark, dass wiahrend des Push-out Ver-
suchs der gesamte Verbundwerkstoff sowie die Fasern zerstort werden (Abbildung 6.18). Um
die herausgedriickte Faser herum sind alle Fasern durch den Versuch bereits teilweise von der
Matrix geltst oder schon gebrochen. Neben der starken plastischen Verformung der Matrix gibt
das EDX-Bild den Zustand der gedriickten Faser wieder: grofe Stiicke der Faser haften noch
am Kupfer und haben die Faser stark beschidigt. An stark deformierten Proben lassen sich
keine quantitativen Grenzflicheninformationen gewinnen. Gleiches gilt fiir Verbundproben, die
bei einer HIP-Temperatur von 920 K hergestellt sind.

Die starke Reaktion von Chrom mit der Siliciumcarbidfaser, die fiir die hervorragende An-
bindung der Faser sorgt, hat aber fatale Auswirkungen auf die Zugfestigkeit der beschichteten
Faser. Dies wird durch Einzelfaserzugversuche sehr deutlich. Bereits die Beschichtung schadigt
die Faser so stark, dass die Zugfestigkeit gegeniiber der unbeschichteten SCS-0 Faser um mehr
als 30 % auf unter 1400 MPa absinkt. Eine Erklarung fiir die dramatische Abnahme ist die
stark negative Bildungsenthalpie des Chromcarbids Cra3Cg. Bei Raumtemperatur liegt sie bei
AG = -338,6 kJ mol~!. Durch die kolumnare Kornstruktur der Fasern sind zudem die Korn-

grenzen, die als schnelle Diffusionspfade wirken konnen, direkt in die Faser hinein gerichtet.
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Abbildung 6.17: Réntgenbeugungsdiagramme der SiC-Cr-Cu-Probe zwischen den Winkeln 22
bis 38 (a) und 50 bis 60 (b) Grad zeigen eine Chromoxid- sowie eine Chrom-
carbidbildung
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Abbildung 6.18: Blick auf die Unterseite einer Push-out-Probe; deutlich sichtbar sind die Be-
schidigungen der umliegenden Fasern (a); das EDX-Bild zeigt eine stark be-
schidigte SiC-Faser: grofe SiC-Stiicke haften noch an der Matrix

Beim Glithen der Fasern bei 620 K tritt keine Verschlechterung der Eigenschaften ein. Erst
nach dem Gliithen bei 920 K sinkt die Zugfestigkeit der Fasern weiter, bis auf 1200 MPa, ab
(Abbildung 6.19).

6.3.2 Gradierter Ubergang, 480 nm Zwischenschicht

Im Vergleich zur 300 nm diinnen Chromschicht zeigen RBS-Messungen fiir die 480 nm Chrom-
schicht signifikant andere Tiefenprofile. Verdeutlicht wird dies durch Abbildung 6.20, die die
Spektren fiir beide Proben zeigt. Zur besseren Darstellung ist nur die Kohlenstoffkante des
Spektrums abgebildet. Wihrend fiir die 300 nm Schicht nach einer Glithtemperatur von 820 K
bereits deutliche Kohlenstoffdiffusion zu beobachten ist, zeigt das Kohlenstoffsignal fiir die 480
nm Schicht keine Anderung. Im Gegensatz dazu zeigt das RBS-Spektrum der 480 nm Chrom-
schicht nach einer Warmebehandlung bei 920 K bereits eine Kohlenstoffdiffusion bis an die
Oberflache der Probe. Da fiir die planaren Proben mit der 480 nm Chromschicht auf einen
anderen Ofen mit schlechterer Temperaturmessung zuriickgegriffen werden musste, wird die-
ser nicht nachzuvollziehende Unterschied in den RBS-Spektren auf eine zu niedrige, im Fall
der 820 K Messung bzw. eine zu hohe Temperatur im Fall der 920 K Messung zuriickgefiihrt.
Da bei Diffusionsprozessen die Temperatur exponentiell eingeht, haben geringe Temperatur-

schwankungen bereits einen grofsen Einfluss auf die Diffusionsgeschwindigkeiten.

Da die Versuche mit einer Wolframschicht keine Abhéngigkeit von der Schichtdicke gezeigt
haben und die Einzelfaserzugversuche eine massive Schidigung der SCS-0 Fasern durch die
Chromschicht zum Vorschein gebracht haben, wurden die Versuche mit der 480 nm diinnen
Schicht nicht wiederholt.
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Abbildung 6.20: Vergleich der RBS-Spektren fiir eine 300 nm diinne und eine 480 nm diinne
Chromschicht; Messbedingungen: 4 MeV, 4He, Detektorwinkel 165°
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Abbildung 6.21: Schematische Darstellung des abgeschiedenen SiC-Ti-Cu Schichtsystems

6.4 Titanschicht

Bei der Beschichtung wird an die Titankathode eine Gleichspannung angelegt. An die Silicium-
carbid- bzw. Kupferkathode wird jeweils eine Wechselspannung angelegt. Die Temperatur in
der Reaktionskammer steigt auf maximal 340 K am Ende der Titanbeschichtung. Auf Grund
der Ergebnisse der Vorversuche mit Chrom und Wolfram wird fiir Titan nur eine etwa 200 nm
diinne Schicht mit gradierten Ubergingen abgeschieden.

Abbildung 6.21 zeigt den Schichtaufbau direkt nach der Abscheidung. Der gradierte Uber-
gang zwischen dem Siliciumcarbidsubstrat und der Titanzwischenschicht ist insgesamt knapp
1350-10*® Atome pro cm? (= 220 nm) diinn, der zwischen Titanschicht und Kupfer nur 600-10*°
Atome pro cm? (= 90 nm).

Bei den Einzelfaserzugversuchen zeigen die mit Titan beschichteten Fasern ein dhnliches
Verhalten wie die nur mit Kupfer beschichteten Fasern. Auch hier liegt die Zugfestigkeit im
ungeheizten Zustand mit 2450 MPa etwa 300 MPa oberhalb der unbeschichteten Fasern. Bereits
nach der Warmebehandlung bei 620 K fiir eine Stunde zeigt sich aber eine starke Schidigung
der Fasern. Die Ursache hierfiir liegt in der relativ hohen negativen Bildungsenthalpie des Ti-
tancarbids TiC (AG = -180,8 kJ mol™'). Die maximale Zugfestigkeit ist um gut 30 % auf
1650 MPa reduziert. Durch die Warmebehandlung kommt es zu Carbid- und Silicidbildung
an der Faseroberfliche und somit zu dieser starken Beeintrachtigung der mechanischen Eigen-
schaften. Bestdtigt wird dies durch Ergebnisse der Rutherford-Riickstreuspektroskopie. Nach
der Warmebehandlung bei 820 K erkennt man sehr starke Diffusionsprozesse. Titan ist bereits
durch die etwa 200 nm diinne Kupferschicht bis an die Probenoberfliche diffundiert (Abbildung
6.22(a)). An der Grenzschicht Titan/Siliciumcarbid kommt es zur Zersetzung des Carbids und
anschliefsend zu starker Siliciumdiffusion, deutlich sichtbar an der Verschiebung der Silicium-
kante. Bei Erhthung der Glithtemperatur auf 920 K ist Silicium bereits bis an die Oberfliche
der Probe diffundiert sowie in grofen Mafke in der Titanzwischenschicht gelost (Abbildung
6.22(b)). Ahnlich den Ergebnissen der Chromzwischenschicht ist durch die starke Durchmi-
schung der einzelnen Elemente eine eindeutige Simulation der Schichtzusammensetzungen mit
SIMNRA [117,147] oder WinDF [148] nach den Heizschritten nicht méglich.
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Abbildung 6.22: (a) RBS-Spektren fiir die etwa 200 nm diinne Titanzwischenschicht; (b) Ver-
groferung der Siliciumkante zur Verdeutlichung der Siliciumdiffusion nach den
unterschiedlichen Wirmebehandlungen; Messbedingungen: 4 MeV, “He, De-
tektorwinkel 165°
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Abbildung 6.23: Vergroferung des Winkelbereichs der Beugungsdiagramme der SiC-Ti-Cu-
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neu gebildeten Phasen zeigen

68



6.4 Titanschicht

409 m  unbeschichtet
unbeschichtet, angepasst nach Shetty
A Ti Falll
4 Ti, Fallll
30
I 88%
L= 1
64% 1
20 1

Maximalkraft [N]

10

0

R e T T e e L S T A m e S
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400
eingebettete Faserlange [um]

Abbildung 6.24: Push-out Ergebnisse der Titanzwischenschicht im Vergleich zu unbeschichte-
ten Fasern

Die Ergebnisse der Rontgenbeugung lassen einige neu gebildete Phasen erkennen. Wéhrend
im ungeheizten Zustand noch deutliche Titan- und Kupferpeaks zu erkennen sind, verschwinden
bzw. verschieben sich diese Peaks nach den Glithtemperaturen von 820 bzw. 920 K (Abbildung
6.23). Ein kritischer Punkt ist die Zuordnung der neuen Phasen. In dem Temperaturbereich
existieren sehr viele Cu-Ti-Verbindungen, Titansilicide und Kupfersilicide, die zum Teil dhn-
liche Peakpositionen besitzen [149]. Mit der Einbeziehung der RBS-Ergebnisse, die eine grofke
Siliciumkonzentration in der Titanschicht, sowie eine diinne Titanschicht an der Oberfliche
der Probe zeigen, lassen sich eindeutig nur eine TisSiz-Phase und die Bildung einer TiOs-
Schicht nachweisen (Abbildung 6.23). Dies ist auch in guter Ubereinstimmung mit Ergebnissen
von Wang et al. [150], die bei der Herstellung eines Ti5Si3/TiC-Verbundwerkstoffes aus Ti-
und SiC-Pulver als Hauptphase eine Ti5Si3-Bildung beobachten. Weitere mogliche Phasen wie
CuTis, CusTi oder CusTis kénnen hingegen nicht eindeutig zugeordnet werden. Dariiber hinaus
entstehen vereinzelte Peaks, die keiner Phase zugeordnet werden kénnen (Abbildung 6.23(b),
roter Pfeil). Mégliche nichtstochiometrische Verbindungen lassen sich nicht nachweisen, wenn

sie nicht in der Diffraktometrie-Datenbank [149] vorhanden sind.

Bedingt durch die starken Diffusionsprozesse zwischen der Siliciumcarbidfaser und der Tit-
anschicht, liegt das Niveau der Maximalkraft bei Push-out-Versuchen oberhalb der unbeschich-
teten Fasern (Abbildung 6.24). Es zeigt sich aber, wie im Falle der Wolframzwischenschicht,
dass auch hier durch den Herstellungsprozess bereits einige Fasern geschidigt sind. Besonders
deutlich ist dies fiir die Probe mit einer Dicke von 750 pm, bei der alle Fasern durch Herstellung

und/oder Polieren bereits vorgeschidigt sind und nur noch reibungsbehaftet in dem Verbund
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Abbildung 6.25: Schematische Darstellung des abgeschiedenen SiC-Ta-Cu Schichtsystems

stecken. Griofhtenteils zeigen die Fasern aber eine sehr viel bessere Adhésion als ihre unbeschich-
teten Gegenstiicke. Durch die starke plastische Verformung der Matrix lasst sich aber auch hier,
wie fiir Wolfram und Chrom, keine quantitative Aussage iiber die Grenzflicheneigenschaften

treffen.

6.5 Tantalschicht

Die 200 nm diinne Tantalschicht wird von einer Tantalkathode im DC-Modus abgeschieden,
die etwa 200 nm diinne Kupferschicht von einer Kupferkathode im RF-Modus. Die Leistung
liegt in beiden Fillen bei 300 W. Die Abscheiderate betrigt fiir Tantal 18 nm min~! und fiir
Kupfer 34 nm min~!. Abbildung 6.25 zeigt schematisch den Schichtaufbau direkt nach der
Abscheidung. Zu erkennen ist dabei, dass die Ubergangsschicht Ta/Cu nur aus zwei Schichten
besteht. Die gewiinschte 200 nm diinne Tantalschicht teilt sich in eine etwa 120 nm diinne
100 %ige Tantalschicht sowie eine ebenfalls etwa 120 nm diinne tantalreiche, knapp 95 %,
Ta/Cu-Mischschicht auf.

Zur Bestimmung der Diffusions- und Phasenbildungsprozesse werden die planaren Proben
warmebehandelt (Kapitel 2). Bei den Untersuchungen mit der Rutherford-Riickstreuspektros-
kopie zeigen sich zundchst bei den ungeheizten Proben klar abgegrenzte Schichten mit den
jeweils dreistufigen Ubergangsschichten zwischen Siliciumcarbid und Tantal sowie zwischen
Tantal und Kupfer. Erste Diffusionprozesse zeigen sich bereits bei 820 K und einer Glithdauer
von einer Stunde. Tantal diffundiert vollstdndig durch die Kupferschicht und bildet an der
Oberfléiche Tantaloxid. Kupfer hingegen ist mit bis zu 6 at% in die gradierte Ubergangsschicht
SiC/Ta diffundiert (Kupfersignal bei einer Energie von etwa 2500 keV). Wie Abbildung 6.26(a)
sehr gut dokumentiert, setzt sich dieses Verhalten bei weiterer thermischer Belastung fort. Die
Kupferkonzentration nimmt mit Erhéhung der Glithtemperatur bzw. Verldngerung der Gliih-
dauer stetig zu. Kupfer diffundiert auch stark in das Substrat hinein. Nach einer Glithdauer
von 16 Stunden ist Kupferkonzentration an der Grenzfliche zum Substrat auf etwa 20 at%
gestiegen. An der Grenze zum Substrat gibt es einen starken Abfall der Konzentration bis auf

2 at% Kupfer, die bis zu einer Tiefe von 6,0-10'® Atomen pro cm? (= 950 nm) in das Sub-
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strat hinein konstant bleibt. Zur Veranschaulichung der starken Kupferdiffusion wihrend der
Wirmebehandlungen ist in Abbildung 6.27 die Kupferkonzentration in Abhéngigkeit der Tiefe
gezeigt. Der x-Wert ,0“ ist gleichbedeutend mit der Oberfliche der Probe. Man erkennt deutlich
die starke Anreicherung des Kupfers an der Grenzfliche zwischen Substrat und Beschichtung
sowie das Eindiffundieren von 2 at% Kupfer in das Substrat.

Réntgenbeugungsuntersuchungen an planaren Proben zeigen zahlreiche neue Phasen. Sehr
schwierig ist aber hier auch wieder die Zuordnung méglicher neuer Phasen. Eindeutig lassen
sich nur die Verbindungen TapC und TagSi nachweisen. Weitere mogliche Carbide oder Silicide
konnen alleine mit der Methode der Roéntgenbeugung nicht identifiziert werden. Zahlreiche
neu entstandene Peaks (rote Pfeile) bleiben damit ohne Zuordnung. Auffillig ist, dass die
Tantalschicht direkt nach der Abscheidung auf Grund fehlender Peaks amorph zu sein scheint
und erst wiahrend der Warmebehandlung bei 920 K kristallisiert (Abbildung 6.28(a-d)).

Nach der Abscheidung der Tantalschicht ist die Zugfestigkeit der Einzelfaser um etwa 250
MPa hoher als die der unbeschichteten Faser. Diese Erhohung ist, wie z.B. auch bei einer
reinen Kupferschicht, damit zu erkldren, dass die aufgebrachte Schicht die Oberflichendefekte
der Rohfaser stabilisiert. Durch Carbid- und Silicidbildung w&hrend der Warmebehandlung
wird die Faser aber zunehmend geschidigt und die Zugfestigkeit sinkt um knapp 20 % auf
1800 MPa ab.

Push-out-Versuche zeigen eine sehr gute Adhésion von Faser und Matrix mit Maximalkréf-
ten bis 55 N fiir die knapp einen Millimeter dicke Probe. Dies spiegelt sich aber nicht nur in
einem erhohten Wert fiir die Push-out Maximalkrifte wieder, sondern auch in der Anzahl der
vorgeschéidigten Fasern. Nahezu alle Proben besitzen nach der Konsolidierung und dem Préapa-
rationsschritt intakte Fasern. Lediglich die 750 pm dicke Probe zeigt eine Faservorschadigung
von knapp 60 %. Durch die starke plastische Verformung des Matrixmaterials lassen sich keine

quantitativen Aussagen liber die Grenzflicheneigenschaften treffen.

6.6 Tantal-Wolframnitrid

Die Tantal-Wolframnitridschicht wird in einem reaktiven Abscheideprozess hergestellt. Dem
Prozessgas Argon wird wihrend der Abscheidung Stickstoff zugefiithrt. Das Verhiltnis Argon
zu Stickstoff betrdgt 2 : 1. Die Tantalkathode wird im DC-Modus, die Wolframkathode im
RF-Modus betrieben. Die angelegte Leistung liegt bei beiden Kathoden bei 300 W. Die ab-
schliefsende Kupferschicht wird in einem zweiten Beschichtungsschritt abgeschieden. Zwischen
den beiden Schritten wird das Vakuum gebrochen und die Fasern und planaren Substrate
anschliefsend nochmals ionengeétzt, um eine mogliche Oxidschicht zu entfernen.

Auf Grund der sehr dhnlichen Atommassen der Elemente Wolfram und Tantal 1dsst sich das
Verhéltnis von Tantal zu Wolfram mit der Rutherford-Riickstreuspektroskopie nicht ermitteln.
Bei der Auswertung der RBS-Spektren wird daher das Hauptaugenmerk auf die Kanten der
Tantal/Wolfram und Kupfersignale gelegt, um mégliche Interdiffusion zu detektieren. Die Aus-

wertung der Spektren zeigt, dass es weder nach den beiden Glithtemperaturen von 820 und 920
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Abbildung 6.26: RBS-Signal der SiC-Ta-Cu-Probe; (a) deutlich sichtbare Kupferdiffusion nach
den einzelnen Glithschritten; (b) Tantaldiffusion durch die Kupferschicht bis

an die Oberfliche der Probe; Messbedingungen: 4 MeV, *He, Detektorwinkel
165°
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Abbildung 6.27: Verdnderung der Kupferkonzentration in Abh#ngigkeit von der Tiefe nach
unterschiedlichen Glithtemperaturen

K, noch nach einer Haltezeit von 16 Stunden Anzeichen fiir Diffusion in dem Schichtsystem
gibt (Abbildung 6.30). Lediglich in dem Spektrum der 16 Stunden lang geheizten Probe lésst
sich eine Abrundung (roter Pfeil 1) des Kupfersignals und ein kleiner Ansatz (roter Pfeil 2)
an der Hochenergiekante des Tantal/Wolfram-Signals erkennen, die auf geringe Diffusion hin-
weisen. Die Anderungen sind jedoch so gering, dass sie nicht eindeutig einem Diffusionsprozess
zugeordnet werden kénnen.

Beim Uberschreiten der Rekristallisationstemperatur fiir Tantal- bzw. Wolframnitrid zeigt
sich massive Diffusion der verschiedenen Elemente. Nach einer Glithtemperatur von 1120 K dif-
fundieren Wolfram und Tantal an die Probenoberfliche und es gibt zudem sehr starke Kupfer-,
Kohlenstoff- sowie Siliciumdiffusion.

Die Interpretation der Ergebnisse, die mit der Rontgenbeugung gewonnen werden, ist schwie-
rig, da einige Peaks nicht eindeutig zugeordnet werden konnen. Zunéchst ist festzustellen, dass
keine Peaks fiir kristallines Tantal, Tantalnitrid sowie Wolframnitrid zu finden sind. Das Ta-W-
N-Schichtsystem liegt nach der Abscheidung gréftenteils im amorphen Zustand vor. Lediglich
fiir Wolfram findet sich ein schwacher Peak im ungeheizten Zustand, der nach dem Heizen
aber verschwindet. Nach der Abscheidung sind ansonsten nur Siliciumcarbid- und Kupfer-
peaks zu finden. Nach 820 bzw. 920 K finden sich in dem Beugungsdiagramm mehrere neue
Peaks. Unter Beriicksichtigung der Ergebnisse der Rutherford-Riickstreuspektroskopie lassen
sich Kupfersilicide als neu gebildete Phasen ausschliefsen. Dennoch existieren viele mégliche
Zusammensetzungen, die nicht eindeutig den neuen Peaks zugeordnet werden kénnen. Ein-
deutig als neue Phasen lassen sich nur TaN und TayNj5 bestimmen. Auf Grund der héheren

negativen Bildungsenthalpie von Tantalnitrid (TaN = -227 kJ mol~!) gegeniiber Wolframnitrid
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Abbildung 6.28: Vergleich der Beugungsdiagramme der Tantalproben im ungeheizten Zustand
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Abbildung 6.29: Push-out Ergebnisse der Tantalzwischenschicht im Vergleich zu unbeschichte-
ten Fasern

(WN = -15 kJ mol~! bzw. WyN = -22 kJ mol 1) ist eine bevorzugte Tantalnitridbildung zu
beobachten. Trotz der Bildung von Tantalnitrid ist keine Kupferdiffusion in dem Schichtsystem
nachzuweisen. Das Fehlen reiner Wolfram- und Tantalpeaks sowie Wolframnitridpeaks ist ein
Indiz, dass ein Grofiteil der Ta-W-N Schicht weiterhin amorph vorliegt und die Diffusion von

Kupfer erfolgreich verhindert wird.

Obwohl in dem System SiC/Ta-W-N/Cu bis 920 K nahezu keine Diffusion nachzuweisen ist,
zeigen Push-out-Versuche eine gute Anbindung der Faser an die Matrix. Die Ursache hierfiir
liegt in einer TagC- und TapSi-Bildung an der Oberfliche der SiC-Faser, wie sie dhnlich im Fall
der reinen Tantalschicht (Kapitel 6.5) beobachtet werden kann. Unterstiitzt wird diese Hypothe-
se durch Einzelfaserzugversuche, die nahezu identische Ergebnisse wie die reine Tantalschicht
liefert. Ahnlich den anderen Zwischenschichtwerkstoffen ist die Anbindung der Fasern bei den
Verbundproben mit Ta-W-N-Schicht bereits vorgeschidigt. Alle Fagsern der 535 pm diinnen
Probe sowie 40 % der Fasern der gut einen Millimeter dicken Probe sind bereits so gelockert,
dass die Kraft zum Herausdriicken in dem Bereich der Fasern ohne Zwischenschicht liegt. Da-
mit ist die chemische Verbindung bereits zerstort und die Fasern sitzen nur noch mechanisch
verzahnt in dem Verbundwerkstoff. Bei den restlichen Fasern ist die Adhésion hervorragend,
nahezu viermal besser als bei den Fasern ohne Zwischenschicht (Abbildung 6.31).

Nach Abscheidung der Ta-W-N-Schicht ist die Zugfestigkeit der Finzelfaser um etwa 250 MPa,
hoher als die der unbeschichteten SCS-0 Faser. Diese Erhohung ist identisch mit den Ergeb-
nissen fiir eine reine Tantalzwischenschicht. Auch die Abnahme der Zugfestigkeit um 20 % auf

1850 MPa liegt auf dem gleichen Niveau der reinen Tantalschicht, so dass auch hier Carbid-
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Abbildung 6.30: RBS-Spektren der SiC/Ta-W-N/Cu-Probe; (a) Die Siliciumkante zeigt kei-
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nerlei Anderungen nach den Heizschritten; (b) keine Anderungen der Kupfer-
wie Tantal/Wolframkante, lediglich eine geringe Abrundung des Kupfersignals
(Pfeil 1) sowie ein kleiner Ansatz (Pfeil 2) am Tantal/Wolfram-Signal deuten
auf eine mogliche, sehr geringe Diffusion hin, lassen aber keine eindeutige Ein-
ordnung zu; Messbedingungen: 4 MeV, *He, Detektorwinkel 165°
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Abbildung 6.31: Push-out Ergebnisse der Tantal-Wolframnitridzwischenschicht im Vergleich zu
unbeschichteten Fasern

und Silicidbildung an der Oberfliche der Faser die Ursache fiir diese Schddigung sind.

6.7 Titan-Tantalcarbid-Mehrschichtsystem

Die Griinde fiir eine Ti-Ta-C-Zwischenschicht sind in Kapitel 3.2.2 beschrieben. Das abge-
schiedene Schichtsystem, im Folgenden als T%-Ta-C Standard bezeichnet, besteht insgesamt
aus vier Schichten zwischen Siliciumcarbid und Kupfer. Abbildung 6.32 zeigt schematisch den
Schichtaufbau nach der Abscheidung. Bestimmt wird das Tiefenprofil mit der Rutherford-
Riickstreuspektroskopie. Die Schichtdicken von Tantal- bzw. Titancarbid und Titan sind mit

1S g IS 1S g
(= o f= [ o
< N 8 2 N
100% 4=
s I
g»:
0% .. M
c 37 65
Si
Ta |100 46
Ti 17 35 100
Cu 100

Abbildung 6.32: Schematische Darstellung des Schichtaufbaus der Ti-Ta-C Standard Beschich-
tung
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Abbildung 6.33: (a) Oberflichenstruktur der T%-Ta-C Standard-Schicht, abgeschieden auf einer
SCS-0 Faser; (b) Oberflachenstruktur einer unbeschichteten SCS-0 Faser

50 nm diinn gehalten, um die einzelnen Reaktionszonen zu beschrénken. Die diinne Tantal bzw.
Titanschicht stellen die "Opferschichten” fiir die reaktive Anbindung an die Faser bzw. Matrix
dar. Die 200 nm dicke TiC/TaC-Mischschicht stellt die erste Diffusionsbarriere dar und dient
als Haftvermittler zwischen der SiC/Ta-Grenzschicht und dem restlichen Schichtsystem. Die
folgende 50 nm diinne Titancarbidschicht dient als zweite Diffusionsbarriere und Haftvermittler
zwischen der TiC/TaC-Schicht und dem Titan.

Abgeschieden wird das System in zwei aufeinanderfolgenden Beschichtungen. Zunéchst wer-
den die diinne Tantalschicht, die etwa 200 nm diinne Ti-Ta-C-Schicht und die diinne Titan-
carbidschicht auf die Siliciumcarbidsubstrate und die Fasern aufgebracht. Als Targets dienen
dabei eine Tantalkathode, an die eine Gleichspannung angelegt wird und eine Titancarbidka-
thode, an die eine Wechselspannung angelegt wird. Das Verhéltnis von Titan zu Tantal in der
Mischschicht betréigt nach der Abscheidung 1 : 2,5. Nach dem Wechsel der Kathoden werden
Fasern und planare Substrate durch Ionenétzen von einer moglichen Oxidschicht befreit und
schlussendlich die beiden 50 nm und 300 nm diinnen Titan- bzw. Kupferschichten aufgebracht.
Rasterkraftmikroskopaufnahmen zeigen, dass die Schicht, dhnlich der Kupferschicht, in einer
“blumenkohlartigen” Struktur aufwichst. Im Gegensatz zu der unbeschichteten Faser sind die
Korner wesentlich grofser (Abbildung 6.33). Die Rauigkeit der Oberfldche betragt R,= 31 nm.
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Abbildung 6.34: RBS-Spektren der SiC/Ti-Ta-C/Cu-Probe; (a) Unverdnderte Siliciumkante

nach unterschiedlichen Gliihtemperaturen und -zeiten deutet auf sehr geringe

Diffusion zwischen Schichtsystem und Substrat hin; (b) gewiinschte Interdiffu-

sion zwischen Titan und Kupfer zur guten Anbindung der Faser an die Matrix;
Messbedingungen: 4 MeV, “He, Detektorwinkel 165°
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Messung | Zerstaubungs- Fluenz
dauer [10'% cm ™2
[s]

1 unbehandelt -

2 5 0.4
3 5 0.4
4 5 0.6
5 260 1.1
6 600 3.5
7 1200 8.3

Tabelle 6.1: Zerstdaubungsdauer und Fluenzen der XPS-Messungen

Die RBS-Tiefenprofile nach den unterschiedlichen Gliihtemperaturen und -zeiten zeigen sehr
geringe Diffusion in dem Schichtsystem. Die Silicium-, die Kohlenstoff- und die Tantalkante
zeigen sich unverdndert (Abbildung 6.34(a)). Lediglich zwischen der Kupfer- und Titanschicht
kommt es ab 820 K und einer Gliihdauer von einer Stunde zur beabsichtigten Interdiffusion.
Deutlich ist die Abnahme der Titankonzentration zu erkennen sowie eine Diffusion des Titans
in die Kupferschicht. Uber die komplette Dicke lésen sich etwa drei bis vier Atomprozent Titan
in der Kupferschicht. Zusétzlich bildet Titan mit dem Restgas-Sauerstoff des Ofens bereits
nach einer Glithtemperatur von 820 K eine etwa fiinf Nanometer diinne Titanoxidschicht an
der Oberfliche der Probe, die nach 16 Stunden Heizdauer auf etwa 20 nm anwéchst. Erkennbar
ist dies an der erhdhten Titankonzentration direkt an der Oberfliche und an der Verschiebung
der Hochenergiekante des Kupfers zu niedrigeren Energien. Da Kupfer in Titancarbid nahezu
unloslich ist, kommt es zu keiner weiteren Diffusion des Kupfers in das Schichtsystem. Bestétigt
wird dieses Verhalten einerseits durch Thermocalc-Rechnungen [151] und andererseits durch
den Vergleich der Spektren fiir die fiir eine Stunde bei 920 K geheizte Probe und die 920/820 K

Probe mit einer Haltezeit von 16 Stunden.

Untersuchungen mit Rontgenbeugung liefern keine neuen Erkenntnisse, da in dem betrach-
teten Winkelbereich von 20 bis 130 Grad keine neu entstandenen Peaks auf neue Phasen hin-
deuten. Dies zieht den Schluss nach sich, dass die méglichen Kristallite entweder zu klein sind,
um sie mit dieser Methode zu detektieren, oder die abgeschiedenen Schichten auch nach den

Wirmebehandlungen amorph sind.

Auf Grund dieser XRD-Ergebnisse wird, zum besseren Versténdnis der Zwischenschicht, fiir
die Ti-Ta-C-Schicht ein XPS-Zerstdubungstiefenprofil gemessen. Zu diesem Zweck werden Pro-
ben mit einer 300 nm diinnen Ti-Ta-C-Schicht, ohne abschlieffende TiC-, Ti- und Cu-Schichten
hergestellt. Fiir das Zerstdubungstiefenprofil werden insgesamt neun Messungen durchgefiihrt:
sieben Messungen bei Raumtemperatur und zwei abschlielsende Messungen nach einem in-situ
Heizschritt auf 920 K. Fiir die einzelnen Messungen bei Raumtemperatur sind die unterschied-

lichen Schritte in Tabelle 6.1 zusammengefasst.

Zur Kalibrierung der Energieachse wird vor dem Versuch eine Goldprobe gemessen und die
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Abbildung 6.35: (a) Cls-Signal, (b) Ti2p-Signal und (c) Ta4f-Signal einer Ti-Ta-C-Schicht nach
unterschiedlichen Fluenzen. Deutlich sichtbar ist die Abnahme der Oberfla-
chenoxide nach den ersten vier Zerstaubungsschritten
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i

Abbildung 6.36: Optische Aufnahme einer gedriickten Faser. Die Aufsetzfliche des Indenters
ist rotlich eingefirbt. Deutlich zu erkennen sind ein Bruch der Faser entlang
der Indenterkante sowie Fliefsfiguren der Kupfermatrix

Achse entsprechend angepasst. Die Fluenzen werden gering gewihlt, damit keine praferenti-
elle Zerstaubung auftritt. Wie Abbildung 6.35 (a-c) zeigt, sind die ersten vier Spektren von
Oberflachenoxiden, die bei der Lagerung an Luft entstehen, dominiert. Erst ab einer Fluenz
von 1,1-10" cm ™2, was etwa der Erosion einer Monolage entspricht, sind die Oxide entfernt. In
dem Cls-Signal (a) erkennt man deutlich, dass in der Ti-Ta-C-Schicht kein stochiometrisches
TiC zu finden ist. Es liegt entweder ausschlieflich TaC vor (Bindungsenergie = 282,7 eV [152])
oder eine Mischung aus TaC und nichtstéchiometrischem Titancarbid Ti,C, (Bindungsenergie
= 282,6 eV [153]). Zudem ist der gesamte vorhandene Kohlenstoff als Carbid gebunden. In
diesem Zusammenhang ist allerdings anzumerken, dass alleine durch Tonenbeschuss eine Car-
bidbildung angeregt werden kann [146]. Die Ergebnisse aus dem Cls-Signal korrelieren sehr
gut mit den Ergebnissen, die aus den metallischen Titan- (b) und Tantalsignalen (c) abgeleitet
werden koénnen. Das Titansignal zeigt einen Peak bei der Bindungsenergie von metallischem
Titan, wihrend das Tantalsignal einen Peak bei TaC aufweist. Nur aus dem Tantalsignal ist
aber nicht auszuschliefen, dass zusétzlich zu dem Carbid noch metallisches Tantal vorliegt.
Beide Spektren zeigen zudem Peaks bei den jeweiligen Oxiden TiO2 und TaoOs, die jeweils
nach den ersten Zerstdubungsschritten verschwinden. Ein in-situ Heizschritt auf 920 K hat

keinen Einfluss auf die jeweiligen Peakpositionen.

Die Interdiffusion der beiden Elemente sorgt wie erwartet fiir eine sehr gute Anbindung der
Faser an die Matrix. Dies zeigen Push-out-Versuche (Abbildung 6.37). Die Adhésion ist bis
zu fiinfmal besser im Vergleich zu Fasern ohne Zwischenschicht. Weiterhin zeigen sich keine
starken Vorschddigungen der Fasern, so dass alle Fasern in Fall I (vergleiche 4.2.3) sortiert
werden koénnen. Die Fasern selbst sind z.T. unter der Last und auf Grund der hervorragenden
Anbindung direkt an der Kante es Indenters gebrochen (Abbildung 6.36). Es lassen sich zudem
am Rand der gedriickten Fasern ausgeprigte Flieffiguren beobachten, die auf signifikante pla-
stische Verformungen hinweisen. Exakte Grenzflicheneigenschaften lassen sich allerdings auf

Grund der starken Deformationen der Proben nicht ermitteln.
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Abbildung 6.37: Push-out-Ergebnisse des Ti-Ta-C-Schichtsystems im Vergleich zu unbeschich-
teten Fasern

Der grofse Vorteil der Ti-Ta-C-Zwischenschicht liegt aber nicht nur in der hervorragenden
Anbindung an die Matrix, sondern vor allem in der geringen Beeintrichtigung der Festigkeit
der Siliciumcarbidfaser. Dies machen Einzelfaserzugversuche an ungeheizten und geheizten Fa-
sern deutlich (Abbildung 6.38). Direkt nach der Beschichtung und auch nach einer Glithdauer
von einer Stunde bei 620 K liegt die Zugfestigkeit auf dem Niveau der unbehandelten Faser.
Erst nach einer Glithtemperatur von 920 K sinkt die Zugfestigkeit unter den Wert der unbe-
schichteten Fasern auf 1900 MPa ab. Nach 16 Stunden bei 920/820 K liegt die Festigkeit der
Fasern unveréndert bei 1900 MPa, das auf eine, in dem Temperaturbereich bis 920 K, thermisch

stabile Faserbeschichtung hinweist.

Um fiir die Finite-Elemente-Methode benétigte Schichtkennwerte zu ermitteln, wird die Me-
thode der Nanoindentierung angewendet (Kapitel 4.2.3). Zu diesem Zweck werden 300 nm
diinne Ti-Ta-C-Schichten ohne abschliefende TiC-, Ti- und Cu-Beschichtung hergestellt. Als
Substrat dienen hier kleine Silicilumwafer, da diese eine sehr gute Oberflaichenqualitét mit einer
geringen Rauigkeit besitzen [154]. Die Eindriicke werden kraftgeregelt gesetzt. Abbildung 6.39
zeigt die Ergebnisse fiir den Elastizitdtsmodul (£) und die Harte (H) in Abhéngigkeit der auf-
gebrachten Kraft. In Klammern sind die entsprechenden Tiefen der Eindriicke in Nanometern
angegeben. Fiir die niedrigen Kréfte von 0.5 mN bis 1 mN ist die plastische Zone noch nicht
voll ausgebildet, daher flieken die Ergebnisse nicht in die Berechnung der Eigenschaften mit
ein. Bis der Einfluss des Siliciumsubstrates deutlich sichtbar wird (ab einer Kraft von etwa
4 mN), liegt der E-Modul der Schicht bei 265 GPa und die Hérte bei 26.5 GPa. Diese Ergeb-

nisse sind in guter Ubereinstimmung mit Ergebnissen von Rubinshtein [155] und Fang [156],
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Abbildung 6.38: Vergleich der Zugfestigkeiten in Abhéngigkeit der Glithtemperaturen von un-
behandelten SCS-0 Fasern, reinem Kupfer und dem Schichtsystem Ti-Ta-C;
Glihdauer: 1 h

fiir TaC- (H = 24-25 GPa) bzw. TiC-Schichten (H = 21-24 GPa und E = 265-272 GPa). Bei
groferen Kriften nimmt der Einfluss des Substrates stark zu und die gemessenen Hirtewerte

und Elastizitdtsmoduli néhern sich den Werten fiir den unbeschichteten Siliciumwafer (H =
12-14 GPa und E = 160 GPa [154]) an.

6.7.1 Variation der Ti-Ta-C-Abscheideparameter

Bei der Beurteilung der Versuchsergebnisse der verschiedenen Zwischenschichtwerkstoffen an
Hand der in Kapitel 2 formulierten Anforderungen erweist sich das Schichtsystem Ti-Ta-C als
Kandidat mit dem grofiten Potenzial. Das Schichtsystem zeigt eine hohe thermische Stabilitat
in dem relevanten Temperaturbereich bis 920 K, eine sehr gute Anbindung an Faser und Ma-
trix sowie eine geringe Beeintrichtigung der Faserzugfestigkeit. Um die Schichteigenschaften,
und damit die Faser/Matrix Grenzfliche weiter zu optimieren werden die Abscheideparame-
ter variiert und eine dicke TiC/TaC Mischschicht abgeschieden. Die Variation der Parameter
beschrinkt sich auf den Argondruck widhrend der Abscheidung sowie das Anlegen einer Bias-
Spannung an den Substratteller. Durch die Variation des Druckes wihrend der Abscheidung
verdndert sich die mittlere freie Weglédnge der Atome/Tonen und somit die Energie der Teil-
chen mit der sie auf dem Substrat auftreffen. Dies &ndert die intrinsischen Spannungen der
aufwachsenden Schicht signifikant [157,158].

Beim Anlegen einer Bias-Spannung erzeugt das Ionenbombardement der Substrate Punkt-
defekte und erhoht damit die Keimdichte (Keime pro m?). Als Keime werden Atome bezeich-

net, die geniigend Energie besitzen, um als Adatome auf der Oberfliche gebunden zu werden.
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Abbildung 6.39: Ergebnisse der Nanoindentierung fiir die Ti-Ta-C-Schicht; (a) Elastizitétsmo-

dul; (b) Hérte
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Durch Anlagerung von Adatomen entstehen aus den Keimen zusammenhéngende Schichten.
Die Struktur der Kristallite wird zudem dichter und die Durchmesser grofer [112]. Insgesamt

werden fiinf unterschiedliche Probenarten hergestellt:

1. Anlegen einer Bias-Spannung von etwa 60 V wihrend der kompletten Abscheidung ( T'-
Ta-C I)

2. Anlegen einer Bias-Spannung von etwa 110 V wihrend der kompletten Abscheidung (7%-
Ta-C II)

3. Abscheidung bei erhéhtem Gasfluss von 40 sccm bei 60 V Bias-Spannung (1%-7a-C 111)
4. Abscheidung bei erhéhtem Gasfluss von 80 sccm bei 60 V Bias-Spannung ( Ti-Ta-C IV)

5. Dicke der Mischschicht TiC/TaC insgesamt 1 pm (7%-Ta-C V)

6.7.2 Ergebnisse der unterschiedlichen Ti-Ta-C-Schichtsysteme

Nach der Abscheidung der Schichten mit den unterschiedlichen Prozessparametern lisst sich
feststellen, dass die Oberflichenstruktur und die Rauigkeit der Fasern z.T. starke Unterschiede
aufweisen. Rasterkraftmikroskopaufnahmen (atomic force microscopy, AFM) des Schichtsy-
stems Ti-Ta-C Standard, Ti-Ta-C II, Ti-Ta-C III und Ti-Ta-C V in Abbildung 6.40 zeigen
die Oberfliche der jeweiligen Faser. Neben den 2D-Ansichten, an denen sich die Korngréfen
abschétzen lassen, sind 3D-Ansichten abgebildet, die einen sehr guten Eindruck iiber die Ober-
flachenstruktur vermitteln.

Die Beschichtung 1'-Ta-C Standard (Abbildung 6.40(a)) représentiert hierbei das Referenz-
system, an dem die optischen Anderungen der Faseroberfliiche beurteilt werden. Die Rauigkeit
dieser Schicht liegt bei R,= 31 nm. Die Korngréfe der durch knapp 230 nm tiefe Graben
getrennten, rundlichen Korner liegt im Mittel bei einem Durchmesser von etwa 300 nm.

Die Faseroberfliche der Schicht, abgeschieden bei 110 V Bias-Spannung (7% Ta-C II), zeigt
eine eindeutige Ausrichtung der Kérner, verursacht durch den schrégen Einfall der Argon-Ionen
wahrend der Abscheidung (Abbildung 6.40(b)). Im Gegensatz zur Schicht ohne Bias-Spannung
sind die Kérner zudem erheblich kleiner (im Durchschnitt 200 nm) und weisen eine leicht
elliptische Form auf. Zusétzlich sind die Gridben zwischen den Kérnern sehr fein und stellen
damit eine Vielzahl moglicher Fehlstellen dar. Die Rauigkeit der Fasern liegt bei R,= 31 nm.

Das Schichtsystem 71%-Ta-C 11 (Abbildung 6.40(c)), abgeschieden bei erhhtem Reaktions-
druck und 60 V Bias-Spannung, zeigt eine sehr homogene und mit einer Rauigkeit von R, = 19
nm verhidltnisméahig glatte Oberfliche ohne tiefe Abgrenzungen der einzelnen Kérner zueinan-
der. Es bilden sich lingliche Kérner, die z.T. nahezu einen Mikrometer Linge aufweisen. Der
zusétzliche Argonbeschuss der Fasern wihrend der Beschichtung ist an der Form bzw. an der
Oberflichenstruktur, im Gegensatz zur Schicht T%-Ta-C I1, nicht zu erkennen.

Sowohl in der 2D- wie auch in der der 3D-Ansicht der T%-Ta-C V Beschichtung sind die knapp

330 nm tiefen Griben, die die einzelnen Kérner voneinander trennen, deutlich zu erkennen
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’ Beschichtung ‘ Ar-Gasfluss ‘ Bias-Spannung ‘ Ti/Ta-Verhéltnis

Standard 20 scem Y 1/2.5
Ti-Ta-C I 20 scem 60 V 1/3.5
Ti-Ta-C II 20 scem 110V 1/8
Ti-Ta-C 111 40 scecm 60 V 1/5
Ti-Ta-C IV 80 scem 60 V 1/5
Ti-Ta-C V 20 sccm 1Y 1/2.5

Tabelle 6.2: Einfluss der Abscheideparameter auf das Verhéltnis Titan zu Tantal

(Abbildung 6.40(d)). Sie bilden eine stark zerkliiftete Oberfliche, die einerseits eine Vielzahl
moglicher Schwachstellen bietet und andererseits durch Porenbildung wéhrend der Herstellung
eine gute Anbindung der Faser an die Matrix erschwert. Wie erwartet, ist die Rauigkeit mit
R,= 48 nm gegeniiber den anderen Fasern deutlich erhoht.

Durch die unterschiedlichen Abscheideparameter dndert sich auch das Ti/Ta-Verhiltnis der
Ti-Ta-C Schicht. Die Ursache hierfiir liegt in der praferentiellen Zerstdubung der Probenober-
fliche beim Anlegen der Bias-Spannung. Dadurch kommt es zu einer Anreicherung der schwe-
ren Atome gegeniiber den leichteren. Tabelle 6.2 gibt einen Uberblick iiber die Anderung des
Ti/Ta-Verhéltnisses mit der Bias-Spannung. Vom Gasfluss bzw. dem Druck in der Reaktions-
kammer ist das Verhéltnis nicht abhéngig, da hier nur die freie Weglidnge der Atome und Ionen
beeinflusst wird. Um den Einfluss des Verhéltnisses von Titan zu Tantal unabhéingig von ei-
ner angelegten Bias-Spannung zu untersuchen, werden zwei zusatzliche Proben hergestellt, die,
durch eine geringere bzw. hdhere Sputterrate fiir Tantal wihrend des Beschichtungsprozesses,
ein Ti/Ta-Verhéltnis von 1 : 1 bzw. 1 : 6 besitzen. Die Ergebnisse der Einzelfaserzugversuche
zeigen eine erhohte Zugfestigkeit im ungeheizten Zustand gegeniiber der T%-Ta-C Standard Be-
schichtung (Abbildung 6.42). Nach einer Glithtemperatur von 920 K liegen alle drei Fasertypen
auf gleichem Niveau. Die Zugfestigkeit der beschichteten Fasern hingt damit nicht von dem
Verhéltnis Titan zu Tantal ab. Die entscheidenden Faktoren sind vielmehr Oberflichenbeschaf-
fenheit und intrinsische Spannung der aufwachsenden Schicht.

Mit Hilfe der Einzelfaserzugversuche lassen sich die Unterschiede in den Zugfestigkeiten der
Fasern bestimmen. Dabei zeigt sich, dass die Oberflichenstruktur direkten Einfluss auf die
Ergebnisse hat. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit Ergebnissen von Guo et al. [60], die
zeigen, dass fiir SCS-0 Fasern die Rissausbildung und damit die Zugfestigkeit vor allem durch
Oberflachendefekte beeinflusst wird. Die 7%-Ta-C V-Abscheidung, die sehr tiefe Graben, die
als mogliche Kerben wirken konnen, an der Oberfliche der Fasern aufweist, besitzt die ge-
ringste Zugfestigkeit. Nach den Warmebehandlungen liegt sie unterhalb der Zugfestigkeit der
unbeschichteten Fasern sowie der T%-Ta-C Standard-Beschichtung (Abbildung 6.41). Auch das
Schichtsystem Ti-Ta-C I, abgeschieden mit 110 V Bias-Spannung, das eine stark strukturierte
Oberflache aufweist, besitzt eine vergleichsweise niedrige Zugfestigkeit. Sie liegt mit 2550 MPa
nur geringfiigig iiber der Zugfestigkeit der Ti-Ta-C Standard-Schicht. Nach der Glithtemperatur
von 920 K fiir eine Stunde, liegt die Zugfestigkeit der Faser auf dem Niveau der unbeschich-
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Abbildung 6.40: Vergleich der Oberflichenstrukturen unterschiedlich abgeschiedener Ti-Ta-C-
Schichtsysteme; (a) Ti-Ta-C Standard, (b) Ti-Ta-C II, (¢) Ti-Ta-C III, (d)
Ti-Ta-C' 'V

88



Zugfestigkeit [MPa]

6.7 Titan-Tantalcarbid-Mehrschichtsystem
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Abbildung 6.41: Vergleich der Zugfestigkeiten der unterschiedlich abgeschiedenen Ti-Ta-C-Zwi-
schenschichten; neben den nur eine Stunde geheizten Fasern (volle Symbole)
sind zusétzlich Festigkeitswerte fiir Fasern nach 16 Stunden bei 820 K einge-
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Abbildung 6.42: Einfluss des Verhéltnisses Titan zu Tantal auf die Zugfestigkeit der Fasern;
Glithdauer: 1 h
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teten Fasern. Wesentlich hohere Zugfestigkeiten zeigen die Fasern mit einer Ti-Ta-C-Schicht,
abgeschieden mit einer Bias-Spannung von 60 V (Ti-Ta-C I, Ti-Ta-C III, Ti-Ta-C IV). Wie
Abbildung 6.40(c) verdeutlicht, ist hier die Oberflichenstruktur am homogensten und die Rau-
igkeit am niedrigsten. Direkt nach der Abscheidung liegen die Zugfestigkeitswerte im Bereich
von 3000 MPa. Imm Rahmen der Fehlerbalken bleibt dieser Wert auch nach der Glithtemperatur
von 620 K konstant. Erst nach 920 K sinkt die Zugfestigkeit der beschichteten Fasern auf 2300
bis 2500 MPa ab. Sie liegt damit aber um gut 200 bis 400 MPa hoher als fiir die unbeschichte-
ten Fasern. Auch nach einem Glithprozess von einer Stunde bei 920 K und 16 Stunden bei 820
K liegt die Zugfestigkeit der Fasern deutlich {iber der der unbeschichteten Fasern. Dies zeigt,
dass das Schichtsystem in dem relevanten Temperaturbereich stabil bleibt.

Fiir weitergehende Untersuchungen und die Herstellung von Verbundproben wird die Be-
schichtung T%-Ta-C III gewidhlt, da sie nach den Warmebelastungen die héchste Zugfestig-
keit der unterschiedlichen Beschichtungen aufweist und somit iiber die thermisch stabilste
Faser /Zwischenschicht-Grenzfliche verfiigt. Dies bestétigen auch Einzelfaserzugversuche an
Proben, die 480 Stunden gegliiht worden sind. Bleibt die Zugfestigkeit der Ti-Ta-C III-Be-
schichtung nach einer Glithdauer von 16 Stunden noch konstant bei 2500 MPa, steigt der
Wert nach einer Dauer von 480 Stunden auf etwa 3000 MPa an. Dies liegt an dem Abbau der
Diffusionsgradienten in dem Schichtsystem und einer einhergehenden Stabilisierung der Schich-
ten. Rontgenbeugungsmessungen an der 480 Stunden geheizten Probe, die das Verschwinden
nicht-stéchiometrischer Tantalcarbidpeaks zeigen, bestétigen diese Beobachtung.

Rutherford-Riickstreuspektroskopie-Untersuchungen an planaren Proben weisen nach einer
Glithdauer von 480 Stunden bei 920/820 K eine geringe Silicium- und Tantaldiffusion in héher
liegende Schichten nach. Die Grenzschicht zwischen Tantal und Siliciumcarbid bleibt allerdings
in der Zusammensetzung nahezu unveréndert. Deutlich wird dies in Abbildung 6.44, die die
Tiefenprofile nach einer Glithdauer von 16 und 480 Stunden zeigt. Zum besseren Versténdnis
ist die Tantalkonzentration zusétzlich grafisch in dem Tiefenprofil wiedergegeben. Das Verhalt-
nis von Tantal zu Silicium in der etwa 35 nm (1,9-10'” cm~2) diinnen Grenzschicht betriigt
etwa 1 : 2, was auf das Tantalsilicid TaSiy hindeutet. Diese Phase kann mit Réntgenbeugung
nachgewiesen werden. Zudem zeigen die Ergebnisse eine Bildung von TayC. Im Fall der 480
Stunden geheizten Probe erkennt man zusétzlich mehrere Peaks, die Titandioxid zugeordnet
werden kénnen, das sich in einer etwa 90 nm (4,5-1017 ¢cm~2) diinnen Schicht an der Oberfliiche
der Probe gebildet hat (Abbildung 6.44(b)).

In Zusammenarbeit mit der TU Warschau werden zusétzlich TEM- und HREM-Unter-
suchungen an Verbundproben mit einer Ti-Ta-C ITI-Beschichtung durchgefiihrt. Der EDX-
Linescan senkrecht zur Zwischenschicht zeigt eine sehr deutliche Interdiffusion der Elemente.
Im Gegensatz zu den RBS-Messungen zeigt sich eine starke Kupfer- und Siliciumdiffusion in
die Zwischenschicht. Dies liegt vor allem an der unterschiedlichen Kornstruktur der verwende-
ten Substrate (Kapitel 7). Trotz der starkeren Kupfer- und Siliciumdiffusion erkennt man eine
intakte Ti-Ta-C-Zwischenschicht, die weder in die Faser noch in die Matrix diffundiert ist.

Bei der Herstellung der TEM-Proben ist anzumerken, dass die Probenpréparation (schleifen,
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Abbildung 6.44:

Vergleich der Zugfestigkeiten der unbeschichteten Fasern, Fasern mit einer 200
nm Kupferschicht und Fasern mit dem optimierten Ti-Ta-C III Schichtsystem
nach einer Glithdauer von einer Stunde und Langzeitversuchen von 16 bzw.
480 Stunden
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RBS-Tiefenprofile und Schichtkonzentrationen einer 1%-Ta-C III-Beschichtung
nach (a) 16 und (b) 480 Stunden; neben der Schichtzusammensetzung in Pro-
zent ist zusétzlich die Tantalkonzentration der Schichten grafisch dargestellt.
Die Dicke der Schichten ist in Nanometern angegeben
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Abbildung 6.45: Ein EDX-Linescan senkrecht zur T%-Ta-C [1I-Zwischenschicht zeigt eine starke
Interdiffusion der einzelnen Elemente

Abbildung 6.46: (a) geringe Porositit in der Ti/Cu-Ubergangsschicht; (b) Riss durch Ti/Cu-
Schicht, dem schwéchsten Teil der Ti-Ta-C-Schicht

diinnen mit einem Dimpler und abschliefsfendem Ionenpolieren) duferst kompliziert ist. Bei der
Bearbeitung der Verbundproben fallen die Fasern z.T. aus der Matrix heraus, wenn die Proben-
dicke auf wenige hundert Nanometer gediinnt ist. Dadurch lassen sich keine brauchbaren TEM-
Proben herstellen, auf der anderen Seite erlangt man dadurch Erkenntnisse iiber die Schwach-
stelle der Zwischenschicht. Im Fall der Ti-Ta-C-Schicht liegt sie im Ubergangsbereich Titan
zu Kupfer (Abbildung 6.46(b)). Weiterhin ist festzustellen, dass die Ti/Cu-Ubergangsschicht
geringe Porositéit aufweist, vermutlich eine Ursache dafiir, dass die Zwischenschicht an dieser
Stelle versagt (Abbildung 6.46(a)).

Diese Annahme wird durch TEM-Proben bestétigt, die mit Hilfe eines fokussierten Ionen-
strahls (focused ion beam, FIB) hergestellt worden sind. Abbildung 6.47 zeigt eine TEM-Lamelle
einer Verbundprobe mit Ti-Ta-C IT1I-Zwischenschicht (6.7.1). Die Verbundprobe ist vor der Un-
tersuchung 480 Stunden bei 820 K geheizt worden. Danach zeigen einige Fasern, durch diese
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Abbildung 6.47: (a) Grofaufnahme der TEM-Lamelle; deutlich zu erkennen ist die Platin-
Schutzbeschichtung sowie der Riss zwischen Faser und Matrix; (b) Detail-
aufnahme der TEM-Lamelle, die veranschaulicht, dass die Verbindung Ti-
tan/Kupfer die Schwachstelle der Ti-Ta-C-Beschichtung ist

thermische Belastung verursacht, Risse an der Ti/Cu-Grenzflache. Diese Risse sind allerdings
nur auf die Oberfliche der Verbundprobe beschriankt. Die tantal- wie die titanreiche Schicht des
Ti-Ta-C-Schichtsystems sind auch nach der Warmebehandlung noch sehr gut an die Faser an-
gebunden. Weiterhin erkennt man, dass sich die Fasern, ebenfalls durch die Warmebehandlung

verursacht, etwa 4-5 pm {iber die Matrixoberfliche herausgearbeitet haben.

6.7.3 Dreipunkt-Biegeversuche an SiC/Cu-Verbundwerkstoff mit optimierter
Ti-Ta-C-Zwischenschicht

In der vorliegenden Arbeit werden Dreipunkt-Biegeversuche dazu verwendet, um einen quali-
tativen Vergleich der Eigenschaften von weichgegliihtem Kupfer, CuCrZr und den siliciumcar-
bidfaserverstiarkten Kupferverbundwerkstoffen mit SCS-6 und SCS-0 Fasern zu ziehen. CuCrZr
ist das Standardwérmesenkenmaterial, das in den Planungen fiir die Fusionsexperimente Wen-
delstein 7-X [159] und ITER [21-23] eine grofse Rolle spielt. Der Vergleich mit weichgeglithtem
Kupfer, dem Matrixmaterial der beiden Verbundwerkstoffe, gibt Aufschluss iiber die Qualitét
der Faserverstirkung. Die Herstellung des Verbundwerkstoffes mit SCS-6 Fasern ist in den Ar-
beiten von Popescu [49] und Brendel [50-52] ausfiihrlich beschrieben. Der Verbund aus SCS-0
und Kupfer mit optimierter Faser /Matrix-Grenzfliche ( T%-Ta-C I1I-Zwischenschicht) ist in der
vorliegenden Arbeit entwickelt worden. Der Biegeversuch wird ausgewéhlt, da bei Zugversu-
chen das Faserbiindel aus den weichen Kupfergewindekdpfen herausgezogen wird und somit
keine Aussage {iber die Eigenschaften des Verbundwerkstoffes getroffen werden kénnen. Wegen
der plastischen Verformung der Auflagestellen lassen sich jedoch keine quantitativen Biege-
E-Moduli fiir die vier Proben angeben. Da aber die Verformung der Auflagestellen bei allen

Proben nahezu identisch ist, erhélt man trotzdem wichtige Informationen iiber die Bruchfliche
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Abbildung 6.48: Vergleich der Lastkurven des 3-Punkt-Biegeversuches fiir Cu, CuCrZr und den
SiC/Cu Verbundwerkstoffen mit SCS-6 und SCS-0 Fasern

des Verbundwerkstoffes sowie einen guten Vergleich der elastischen Werkstoffeigenschaften der

vier unterschiedlichen Werkstoffe.

Die Abmessungen der Biegeproben sind: Lange = 25 mm, Durchmesser = 4 mm. Die Ober-
fliche der Proben hat eine Rauigkeit von R, = 0,37 pm. Der Faservolumenanteil der Verbund-
proben betrigt zwischen 21 und 23 %. Die Versuchsgeschwindigkeit liegt bei 5 pm pro Sekunde.
Die Versuche mit reinem Kupfer werden bei einer Verformung von 200 pm abgebrochen, die

Versuche mit CuCrZr bei einer Verformung von 2000 pm.

Die weichgegliihte Kupferprobe wird bereits bei einer Kraft von wenigen Newton plastisch
verformt. Die Lastkurve der SCS-6/Cu-Verbundprobe zeigt eine deutliche Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften. Ab einer Biegekraft von knapp 950 N versagen die ersten Fa-
sern (Abbildung 6.48) und es kommt zu einer starken plastischen Verformung des Werkstoffes.
Im Gegensatz dazu versagen die ersten Fasern des SCS-0/Cu-Verbundwerkstoffes erst ab einer
Kraft von knapp 1250 N. Die Kraft nimmt anschlieffend aber kontinuierlich deutlich schneller ab
(Abbildung 6.48). In beiden Fallen kommt es zu keinem abrupten Sprodbruch des Werkstoffes.
Bei der Betrachtung der unterschiedlichen Bruchflichen erkennt man fiir SCS-0-Verbundproben
keine herausgezogenen Fasern (Pull-outs), das ein Zeichen fiir eine sehr gute Adhésion der Fa-
ser ist (Abbildung 6.49). Man erkennt vielmehr komplett zerstérte Fasern, die auf Grund der
hohen Duktilitit des Kupfers und der hervorragenden Adhésion innerhalb weniger Mikrometer
mehrmals gebrochen sind (Abbildung 6.49(b)). Der Verbundwerkstoff mit SCS-6-Fasern zeigt
hingegen eine deutlich sichtbare Grenze zwischen dem Druck- und dem Zugbereich der Biegebe-

lastung (Abbildung 6.49(c)). Auf der Zugseite erkennt man groftenteils herausgezogene Fasern,
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Abbildung 6.49: (a) Die Grohaufnahme der SCS-0-Probe zeigt eine ,glatte“ Bruchfliche ohne
herausgezogene Fasern (Pull-outs); (b) auf Grund der grofsen plastischen Ver-
formung der Cu-Matrix und der hervorragenden Adhision der Fasern, brechen
die Fasern innerhalb weniger Mikrometer mehrmals; (c) die Grokaufnahme der
SCS-6-Probe zeigt sehr deutliche ,Pull-outs* sowie eine stirkere Verformung
der Kupfermatrix; (d) an der Kupfermatrix haftet die dufere, etwa 3 pm diinne
Kohlenstoffschicht

die sich komplett von der Matrix gelést haben, aber auch fehlende Fasern. Auf der Druckseite
stecken die Fasern noch in der Matrix. In der Vergroferung der Bruchfliche (Abbildung 6.49(d))
ist zu erkennen, dass sich die Matrix von der Faser gelost hat und nur noch die 3 pm diinne
Kohlenstoffschicht an dem Kupfer haftet. Damit bestdtigen sich Push-out-Ergebnisse aus der
Arbeit von Popescu [49], die zeigen, dass die Schwachstelle eines SCS-6/Cu-Verbundwerkstoffes
die Faser selbst, explizit die diinne pyrolytische Kohlenstoffschicht, ist.

Im Gegensatz zu der CuCrZr-Legierung besitzen die Verbundwerkstoffe bei Raumtemperatur
niedrigere mechanische Figenschaften sowie eine geringere Duktilitdt. Da die Einsatztempera-
tur des Warmesenkenmaterials aber bei 820 K liegt, sind zusédtzliche Versuche bei erhohter
Temperatur nétig, um eine abschlielende Einschitzung der Leistungsfihigkeit faserverstérkter
Kupferverbundwerkstoffe abgeben zu kénnen. Gegeniiber den reinen Kupferproben konnten die

mechanischen Eigenschaften hingegen signifikant verbessert werden. Der Grund fiir die unter-
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schiedliche Steigung der Belastungs- und Entlastungskurven der Cu- und CuCrZr-Proben liegt

an dem bereits erwdhnten Problem der plastischen Verformung der Auflageflichen.
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7 Diskussion der Ergebnisse

Die Ergebnisse der unterschiedlichen Experimente werden hinsichtlich der drei, in Kapitel 2
formulierten Anforderungen an die Zwischenschicht, analysiert. Anzumerken ist dabei, dass
diese Anforderungen vor dem Hintergrund eines faserverstirkten Verbundwerkstoffes definiert
worden sind. Fiir andere Arten von Kompositmaterialien, z.B. partikelverstiarkte Verbundwerk-
stoffe, ist die Einordnung der Diffusions- oder Push-out-Ergebnisse auf Grund unterschiedlicher
Wirkungsweisen des Verstarkungselements unterschiedlich. Der Vergleich von Diffusion, Zugfe-
stigkeit und Adhésionseigenschaften erweist sich als hervorragende Methode, die gewonnenen
Ergebnisse einzuordnen und ein optimiertes Schichtsystem fiir den SCS-0/Cu-Verbundwerkstoff

zu entwickeln.

7.1 Diffusionsverhalten der Zwischenschichten

Bei der Beurteilung des Diffusionsverhaltens der Elemente muss beachtet werden, dass die
Ergebnisse an planaren Proben gewonnen werden, die eine polykristalline Kornstruktur mit
Korngrofen im Bereich bis 5 pm besitzen. Die verwendeten SCS-0-Fasern hingegen zeichnet ein
kolumnares Kornwachstum um die Kohlenstoffseele aus [58,59]. Die kolumnare Kornstruktur
der Fasern lésst sich gut an TEM Aufnahmen beobachten (Abbildung 7.1). Die Korngrenzen,
die als schnelle Diffusionspfade wirken kénnen, sind damit senkrecht in die Faser hineingerichtet.

Die Ergebnisse iiber das Diffusionsverhalten, gerade an der Grenzschicht zwischen Silicium-
carbid und der Zwischenschicht, sind daher sehr sorgféltig zu hinterfragen. Bei der Bildung von
Siliciden und Carbiden haben freies Silicium bzw. freier Kohlenstoff einen geringen Einfluss,
da die &ufsere Schicht der SCS-0 Faser aus stoichiometrischem SiC besteht [47]. Durch den
Tonenitzprozess treten lediglich Anderungen in der Stochiometrie bis zu einer Tiefe von 1 nm
auf. TRIM-Rechnungen (transport of ions in matter, TRIM) zeigen ferner, dass es auf Grund
priferentieller Zerstdubung zu einer geringen Anreicherung mit Silicium in diesem Bereich
kommt.

TEM- bzw. HREM-Untersuchungen an Chrom- und Ti-Ta-C-Verbundproben bestétigen,
dass die Ergebnisse der Rutherford-Riickstreuspektroskopie an planaren Proben Unterschie-
de zu den Untersuchungen an den Verbundproben aufweisen. In Abbildung 7.2 ist ein EDX-
Linescan einer Verbundprobe mit Cr-Zwischenschicht einem RBS-Tiefenprofil einer planaren
Probe gleicher Beschichtung gegeniibergestellt. Deutlichster Unterschied im Gegensatz zum
RBS-Tiefenprofil ist die Silicium- und Kupferkonzentration entlang des Linescans. Silicium

reicht im Fall der Verbundprobe bis zur titanreichen Schicht, wihrend Kupfer bis zur tantal-
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Abbildung 7.1: TEM-Aufnahme der Grenzflache zwischen Faser und Zwischenschicht; deutlich
zu erkennen ist die kolumnare Kornstruktur der SCS-0-Faser

reichen Schicht zu finden ist. Dieses Verhalten ldsst sich bei den planaren Substraten nicht
erkennen. Das Tantal- und Kohlenstoffsignal sowie der Ubergang von Titan zu Kupfer ist al-
lerdings in beiden Féllen sehr &hnlich. Durch die RBS-Tiefenprofilierung erhdlt man trotz der
unterschiedlichen Mikrostruktur der Substrate eine gute Naherung der Diffusionsprozesse.

Bei der Betrachtung der RBS-Ergebnisse lasst sich feststellen, dass zwischen den einzelnen
Elementen und Schichtsystemen grofse Unterschiede hinsichtlich der thermischen Stabilitit exi-
stieren. Die Ergebnisse aus Kapitel 6 zeigen sehr deutlich, dass es im Fall der Chrom-, Tantal-
und Titanzwischenschichten zu starker Interdiffusion der einzelnen Elemente nach den Wér-
mebehandlungen kommt und es zu einer Zersetzung des SiC-Substrats kommt. Diese starke

Durchmischung hat mehrere gravierende Nachteile fiir den faserverstirken Verbundwerkstoff:

— Die Wérmeleitfahigkeit von Kupfer, die sehr stark von Verunreinigungen abhéngt [57,
160], wird stark beeintréchtigt

— Die Zwischenschicht wird zerstért und kann die Aufgabe einer Diffusionsbarriere gegen

Kupferdiffusion nicht mehr ausiiben

— Schidigung der Siliciumcarbidfaser mit gleichzeitiger Abnahme der Faserzugfestigkeit

Sowohl die gradierte als auch die ungradierte Wolframzwischenschicht zeigen hingegen sehr
geringe Diffusion. Auch nach einer Glithdauer von 480 Stunden bei 920/820 K zeigt sich keine
Wolfram-, Silicium- oder Kupferdiffusion. Allerdings platzt die Kupferschicht wihrend dieser
langen Warmebehandlung von der Wolframschicht ab.

Zu keiner detektierbaren Diffusion kommt es, &hnlich der Wolframschicht, bei dem Schicht-

system Ta-W-N. Wie die Ergebnisse der Rutherford-Riickstreuspektroskopie zeigen, sind das
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Abbildung 7.2: Unterschiedliche Tiefenprofile der Ti-Ta-C Zwischenschicht; (a) an einer Ver-
bundprobe durchgefithrter EDX-Linescan senkrecht zur Zwischenschicht; (b)
Tiefenprofil einer planaren, beschichteten SiC-Probe erstellt durch Rutherford-
Riickstreuspektroskopie; die Probenoberfliache ist bei 600 nm
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SiC-Substrat sowie die Ta-W-N- und Kupferschichten in dem relevanten Temperaturbereich
von 293 bis 920 K unverdndert. Auch das Schichtsystem Ti-Ta-C zeigt im Bereich des Sub-
trates und der TiC/TaC-Ubergangsschicht keine Anderungen. Lediglich in dem Bereich der
50 nm diinnen Titanschicht kommt es zur erwiinschten Interdiffusion mit Kupfer, um die An-
bindung zu erhéhen. Auch nach einer Wérmebehandlung von 480 Stunden bei der angestrebten
Einsatztemperatur von 820 K ist das System noch stabil.

Bei der Beurteilung der thermischen Stabilitét ist damit festzustellen, dass reine Chrom-,
Tantal-, und Titanschichten auf Grund ihrer starken Diffusion weniger geeignet sind, in ei-
nem faserverstirkten SiC/Cu-Verbundwerkstoff als Zwischenschichten eingesetzt zu werden.
Die Wolframschicht sowie die Schichtsysteme Ta-W-N und Ti-Ta-C zeigen hingegen sehr gute
Ergebnisse. Kritisch ist die Zuordnung der Phasenbildung, da in den wenigsten Fillen eine
Verbindung eindeutig zugeordnet werden kann. Dies hat mehrere Ursachen. Zum einen ist die
Phasenbildung meist nur auf die Grenzflache SiC/Metall bzw. Metall/Cu beschriankt und so-
mit die Menge der gebildeten Phase duferst gering. Ist die Kristallitgréfie sehr gering, lassen
sich die Verbindungen mit der Réntgenbeugung nicht nachweisen. Alle Ubergangsschichten
sind direkt nach der Abscheidung amorph, dies zeigen fehlende Beugungspeaks und Ergebnisse
dhnlicher Arbeiten [105].

7.2 Einfluss der Zwischenschichten auf die Zugfestigkeit der
Faser

Wie erwartet, haben die unterschiedlichen Zwischenschichten sehr starken Einfluss auf die Zug-
festigkeit der SCS-0-Fasern. Dabei lassen sich die beschichteten Fasern nach der Abscheidung

in zwei Kategorien einteilen:

1. Keine Schwichung der mechanischen Eigenschaften der Faser durch den Beschichtungs-

prozess

2. Beeintrichtigung der Faserfestigkeit durch die Beschichtung

In die erste Kategorie fallen Kupfer, Titan, Tantal sowie die tantalbasierten Schichten Ta-W-
N und Ti-Ta-C. Hier liegen die Zugfestigkeiten der ungeheizten Fasern je nach Element 300
bis 900 MPa tiber der Zugfestigkeit der unbeschichteten Fasern (Abbildung 7.3). Nach den
Wirmebehandlungen bei 620 und 920 K zeigen sich jedoch deutliche Unterschiede zwischen
den einzelnen Elementen. Fasern mit einer Titanzwischenschicht verlieren bereits nach einer
Glithtemperatur von 620 K gut 30 % ihrer urspriinglichen Zugfestigkeit. Der Einfluss der Tantal-
und Ta-W-N-Schichten auf die Zugfestigkeit ist nahezu identisch. Dies legt die Annahme nahe,
dass die Carbid- und Silicidbildung bei beiden Schichten sehr &hnlich ist. Fasern mit diesen
Zwischenschichten besitzen nach einer Wirmebehandlung von einer Stunde bei 920 K nur
noch gut 75 % der Zugfestigkeit der ungeheizten Fasern. Im Fall der optimierten Ti-Ta-C
I1I-Beschichtung bleibt die Zugfestigkeit im Rahmen der Fehler nach einer Warmebehandlung
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Abbildung 7.3: Vergleich der Zugfestigkeiten der unterschiedlichen Zwischenschichten direkt
nach der Abscheidung und nach den Wirmebehandlungen; Gliithdauer: 1 h

bei 620 K nahezu konstant bzw. erhoht sich sogar leicht. Erst nach einer Glithtemperatur von
920 K sinkt die Zugfestigkeit der beschichteten Fasern auf 2500 MPa ab. Sie liegt damit aber
noch immer gut 400 MPa {iber der Zugfestigkeit der unbeschichteten Faser. Fiir eine reine
Kupferschicht bleibt die Zugfestigkeit {iber den kompletten Temperaturbereich konstant bei
2200 MPa.

In die zweite Kategorie fallen die Wolfram- und die Chromschichten. Fiir die Schwéchung
der Fasern durch die Zwischenschichten sind zwei unterschiedliche Mechanismen verantwort-
lich. Zum einen kommt es, begiinstigt durch Fehlstellen und Oberflichendefekte der Fasern [60],
durch Carbidbildung zu potenziellen Schwachstellen, die unter Zugspannung zum Bruch der
Fasern fiihren. Dies gilt vor allem fiir das &ufserst stark carbidbildende Element Chrom (Bil-
dungsenthalpie von Cra3Cg: -338,6 KJ mol~!). Die Versuche zeigen, dass bereits nach der Be-
schichtung die Zugfestigkeit dramatisch reduziert ist. Hingegen bleibt die Stabilitdt der Faser
im Fall von Kupfer, das kein Carbid bildet, auch nach Warmeeinfluss erhalten.

Da die Temperaturen aber mit maximal 920 K moderat bleiben und damit die Carbidbil-
dung, die normalerweise erst bei h6heren Temperaturen beginnt, auf die Oberflichendefekte der
Fasern beschrinkt bleibt, muss noch ein zweiter Grund fiir die starken Unterschiede existieren:
Spannungen in der aufgebrachten Schicht. Bei gesputterten Schichten kdnnen z.T. erhebliche
intrinsische Spannungen entstehen [141,142]. Diese Spannungen kénnen die Zugfestigkeit der
SCS-0 Fasern beeinflussen, da die Oberflichendefekte, die fiir die reduzierte Zugfestigkeit ge-
geniiber der SCS-6 Faser verantwortlich sind [60], zusétzlich weiter destabilisiert werden. Fiir

Wolframschichten wird von hohen Zug- oder Druckspannungen, z.T. im Bereich mehrerer GPa,
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100 % Cu
81%Cu/19%W

44 % Cu /56 % W

14% Cu /86 % W
100 % W

Abbildung 7.4: Deutlich unterschiedliche Korngrofe je nach Konzentration in einer dreistufigen
Ubergangsschicht zwischen W und Cu [144]

berichtet [158]. Untersuchungen des Schichtwachstums an einer dreistufigen, gradierten W/Cu-
Schicht zeigen sehr grofe Unterschiede in der Korngrofe (Abbildung 7.4). Wie sich beobachten
ldsst, hangt die Korngroke sehr stark von der Konzentration der Elemente ab. Diese grofen
Unterschiede in der Grofe der Korner konnen zu Spannungen fiihren [141]. Bestatigt wird die-
se Annahme durch XRD-Analysen der Wolframschicht, die stark verschobene Wolframpeaks
zeigen, das auf Spannungen in der Schicht hindeutet.

Die Ursache der deutlich reduzierten Zugfestigkeit der ungeheizten, wolframbeschichteten
Fasern (Abbildung 7.3) liegt damit in den intrinsischen Spannungen der abgeschiedenen Schicht.
Da die Wolframcarbide im Gegensatz zu den Titan- oder Tantalcarbiden deutlich niedrigere
negative Bildungsenthalpien besitzen, lasst sich eine Schiddigung durch Carbidbildung bei den
auftretenden Temperaturen ausschliefen bzw. ist auf wenige Oberflichendefekte beschrankt.

Das Ti-Ta-C I1I-Schichtsystem, abgeschieden mit optimierten Prozessparametern, zeigt den
groften, positiven Einfluss auf die Faserzugfestigkeit, die nach einer Glithdauer von 480 Stunden
bei 820 K bei 3000 MPa liegt. Damit konnte die Zugfestigkeit gegeniiber den unbeschichteten
SCS-0-Fasern um 40 % gesteigert werden.

7.3 Einfluss der Zwischenschichten auf die Adhasion der Faser

Die Adhésion der Faser éndert sich mit der Art der Zwischenschicht signifikant. Die Push-out-
Experimente zeigen sehr deutlich, dass das entscheidende Kriterium die Giite der Anbindung
der Zwischenschicht an die Faser ist. Beobachtet werden kann dies bei Rasterelektronenmi-
kroskopaufnahmen wie in Abbildung 7.5. Hier ist die Unterseite einer 920 um dicken Probe
mit Wolframzwischenschicht im Riickstreuelektronenmodus (BSE) gezeigt. Dieser Modus zeigt
vor allem Materialkontraste, so dass sehr deutlich zu erkennen ist, dass einige herausgedriickte

Fasern die komplette Wolframschicht, andere nur noch einen Teil und wenige gar keine Wolf-
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Abbildung 7.5: Rasterelektronenmikroskopaufnahme der Unterseite einer 920 pm dicken Push-
out-Probe mit Wolframzwischenschicht

ramschicht mehr besitzen. Bei der Auswertung der Push-out-Daten 14sst sich beobachten, dass
die Fasern, an die die Zwischenschicht nach dem Herausdriicken noch angebunden ist, eine
bessere Adhésion in dem Verbundwerkstoff besitzen als Fasern, deren Anbindung an die Zwi-
schenschicht zerstort worden ist. Dieses Verhalten ldsst sich fiir alle untersuchten Elemente be-
obachten. Einziger Unterschied ist die Kraft zum Losen der Verbindung Faser/Zwischenschicht.
Ist die Faser/Zwischenschicht-Verbindung hingegen vorgeschidigt, d.h. besteht nur eine grofs-
tenteils reibungsbehaftete Verbindung, ist die Adhésion der beschichteten Fasern dhnlich stark
wie die der unbeschichteten Fasern. Die Push-out-Kréfte liegen dann im Bereich der angepas-
sten Kurve fiir Verbundproben ohne Zwischenschicht (Abbildung 7.6). Die Grenzfliche zwi-
schen den Fasern und der Zwischenschicht kénnen sowohl durch den Herstellungsprozess des
Verbundwerkstoffes als auch durch die Push-out-Probenherstellung beschidigt werden. Da vor
allem fiir diinne Proben eine starke Vorschidigung beobachtet werden kann (Abbildung 7.6),
z.T. sitzen alle Fasern nur lose in dem Verbund, ist hauptsichlich das Schleifen und Polieren

der Proben Ursache fiir die Vorschiddigung.
Wie erwihnt, ist die Festigkeit der Verbindung Faser/Zwischenschicht abhingig von dem

verwendeten Element. Die Untersuchungen der Faser/Matrix-Grenzschicht zeigen, dass Wolf-
ram eine sehr schwache Anbindung an die Siliciumcarbidfaser besitzt, das sich in den niedrigen
Push-out-Kréften sehr deutlich widerspiegelt. Wie Abbildung 7.6 zeigt, liegt die Adhésion le-
diglich auf dem Niveau der unbeschichteten Fasern. Zwischen Fasern mit gradiertem und ohne

gradiertem Ubergang lisst sich im Rahmen der Fehler kein Unterschied erkennen.

Eine deutlich bessere Anbindung an die Faser besitzt die Titanzwischenschicht. Durch Ti-
tancarbidbildung an der Oberfliche der Faser und einer starken Interdiffusion mit der Kupfer-

schicht liegen die Maximalkréfte bis zu zweimal hoher im Vergleich zur unbeschichteten Fasern.
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Da die Krifte aber nicht anndhernd das Niveau der Chromzwischenschicht erreichen, die In-
terdiffusion in dem System SiC/Ti/Cu aber ebenso stark wie im Fall des Chroms ist, liegt der
Schluss nahe, dass die Festigkeit der Verbindung Cu/Ti sehr niedrig ist. Unterstiitzt wird die-
se Annahme durch Ergebnisse, die durch FIB-Proben an Verbundproben mit Ti-Ta-C-Schicht
gewonnen werden. Hier zeigen sich ganz eindeutig Risse zwischen der Titanschicht und der
Kupferschicht.

Eine sehr gute Adhésion besitzen die tantalbasierten Zwischenschichten, Ta, Ta-W-N und
Ti-Ta-C. Alle drei Zwischenschichten liegen auf dem gleichen hohen Niveau. Wie Abbildung
7.6 zeigt, liegen die Push-out-Kréfte z.'T. vier bis fiinfmal hoher als bei den unbeschichteten
Fasern. Grund hierfiir ist eine sehr stabile Verbindung, die Bildung von TasC und TagSi zwi-
schen Faser und Zwischenschicht, die erst bei sehr hohen Kriften und starker Deformation
der Kupfermatrix zerstort wird (Abbildung 7.7). Im Fall der Ti-Ta-C-Zwischenschicht ldsst
sich beobachten, dass durch die Variation der Abscheideparameter die Adhésion nicht beein-
flusst wird. Die Oberflachenbeschaffenheit der Faser, die fiir unterschiedliche Prozessparameter
deutlich unterschiedlich ist, hat somit auf die Adh&sion einen wesentlich geringeren Einfluss
als die chemische Anbindung. Bestétigt wird dies durch Push-out-Versuche an Verbundproben
mit Chromzwischenschicht. Wie RBS- und XRD-Messungen zeigen, kommt es zu einer star-
ken Interdiffusion und Carbidbildung, vor allem Cre3Cg. Dadurch ist die Faser chemisch sehr
stark mit der Matrix verbunden, so dass wiahrend des Push-out-Versuchs die Verbundprobe
komplett zerstort wird. Mit dem verwendeten Versuchsaufbau konnten die maximale Push-
out-Krafte nicht ermittelt werden, da sie jenseits des Experimentlimits von 65 N liegen. In

Abbildung 7.6 konnen daher keine Werte fiir Chrom angegeben werden.

7.4 Bewertung der Zwischenschichten

Die Ergebnisse der Versuche, einen SiC/Cu-Verbundwerkstoff ohne Zwischenschicht herzustel-
len, belegen sehr deutlich, dass die mechanischen Eigenschaften eines derartigen Werkstoffes,
auf Grund fehlender Anbindung der Faser, sehr niedrig sind. Um das gesamte Potenzial der
Fasern zu nutzen, muss eine geeignete Grenzflichenschicht verwendet werden. Jedes der unter-
suchten Elemente zeigt Stdrken und Schwéchen hinsichtlich der Anforderungen aus Kapitel 2.

Wolfram bildet eine stabile Schicht zwischen Kupfer und Siliciumcarbid in dem betrachteten
Temperaturbereich. Dabei ist kein Unterschied zwischen der gradierten und der ungradierten
Schicht zu erkennen. Durch RBS-Messungen lésst sich keine Diffusion der Elemente nachwei-
sen. Die ungradierte Schicht platzt allerdings nach einer Heizdauer von 480 Stunden bei 820 K
ab. Die gradierte Schicht besitzt, durch den schrittweisen Ubergang der beiden Elemente, eine
bessere Haftung. Trotz der geringen Diffusion beeinflusst die Wolframschicht die Siliciumcar-
bidfaser sehr stark. Die Zugfestigkeit liegt nach der Beschichtung bereits knapp 30 % unter
dem Wert der unbeschichteten Faser.

Die Adhésion der Wolframzwischenschicht ist sehr niedrig, das zeigen Push-out-Versuche

sowohl fiir die gradierte wie auch fiir die ungradierte Ubergangsschicht. Ein Grofteil der Fasern
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Abbildung 7.6: Gegeniiberstellung der Push-out-Ergebnisse fiir die unterschiedlichen Zwischen-
schichten; angegeben sind die Maximalkréfte des dominierenden Versagensfalls
(Fall I oder Fall II') sowie das Modell nach Shetty fiir die Faser ohne Zwischen-
schicht
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Abbildung 7.7: (a) REM-Aufnahme einer herausgedriickten Faser mit Ti-Ta-C Beschichtung;
deutlich zu erkennen ist die massive plastische Verformung der Matrix und die
abgeloste Zwischenschicht; (b) Detailaufnahme der ehemaligen Faser/Matrix-
Grenzfliche; starke Verformung der Matrix mit anhaftender Zwischenschicht
(Pfeile 1) und deutlich sichtbare Schleifspuren an der noch an der Faser haf-
tenden Zwischenschicht (Pfeil 2)
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Abbildung 7.8: (a) Rasterelektronenmikroskopaufnahme einer Faser mit Chromzwischen-
schicht, geHIPt bei 1120 K; (b) ein EDX-Bild der gleichen Stelle; Chrom dif-
fundiert stark in die Faser hinein, es kommt zu einer massiven Schidigung und
damit zu einer signifikanten Verschlechterung der Fasereigenschaften

ist bereits durch den Konsolidierungsprozess und die Priparation von der Matrix geldst und die
Push-out-Kréfte liegen auf dem Niveau der unbeschichteten Fasern. Damit ist Wolfram nicht
geeignet, als Zwischenschicht in dem SiC/Cu-Verbundwerkstoff eingesetzt zu werden. Vor allem
die starke Schidigung der Faser spricht gegen den Einsatz.

Chrom ist das reaktivste Element der untersuchten Zwischenschichten. Das SiC/Cr/Cu-
System ist in dem Temperaturbereich bis 920 K nicht stabil. Das zeigen RBS-Messungen be-
reits nach einer Glithtemperatur von 820 K, die starke Kohlenstoffdiffusion nachweisen. Be-
statigt wird diese Beobachtung durch Einzelfaserzugversuche, die eine starke Abnahme der
Zugfestigkeit nach der Abscheidung zeigen. Ursache ist, anders als bei der Wolframschicht,
eine Chromcarbidbildung an der Oberfliche der Faser. Mit der Methode der Rontgenbeugung
ldsst sich Cro3Cg nachweisen. Durch die Carbidbildung werden aber neue Oberflichendefekte,
zusatzlich zu den schon bestehenden [60], gebildet, die die Festigkeit der SCS-0-Faser stark
beeinflussen. Durch die hohe Reaktivitit des Chroms ist die Anbindung an die Faser hervor-
ragend. Die Push-out-Krifte kdnnen mit dem Experimentaufbau nicht ermittelt werden, da
der Wolframcarbid-Indenter bei Lasten grofer 65 N abbricht. Obwohl die Adhésion der Faser
mit der Chromschicht beste Ergebnisse liefert, ist Chrom als Zwischenschichtwerkstoff nicht
geeignet. Dafiir ist das Schichtsystem thermisch zu unstabil und die Reaktion mit der SCS-
0-Faser zu stark. Verdeutlicht wird dies durch Verbundwerkstoffe, die zusétzlich bei 1120 K
geHIPt werden. Die Chromschicht diffundiert sehr stark in die Faser hinein (Abbildung 7.8).
Die ehemalige Faseroberfliche ist noch schwach zu erkennen, das Chrom bereits weit in die
Faser diffundiert. Wahrend das Silicium der Faser in der Kupfermatrix gelést wird, bildet der
Kohlenstoff Chromcarbide.

Das System SiC/Titan/Cu ist, &hnlich der Chromzwischenschicht, nicht stabil. Bereits
nach 820 K kommt es zu sehr starker Interdiffusion der einzelnen Elemente. XRD-Messungen
zeigen vor allem eine TisSiz-Bildung. Mit der Diffusion geht eine starke Reduktion der Fa-

serzugfestigkeit einher, die bereits nach einer Glithtemperatur von 620 K nur noch 30 % der
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urspriinglichen Festigkeit besitzt. Da Push-out-Versuche im Gegensatz zu Chrom nur eine ge-
ringe Adhé&sion zeigen, ist eine Titanzwischenschicht nicht zu empfehlen.

Tantal bildet mit dem Kohlenstoff und dem Silicium der Faser stabile TasC- und TasSi-
Verbindungen, wie es bereits Laurila beobachtet hat [99,100]. Dadurch ist die Zwischenschicht
sehr gut an die Faser angebunden. Dementsprechend zeigen Push-out-Versuche sehr hohe Maxi-
malkrifte, die z.T. vier bis fiinfmal so hoch liegen wie fiir unbeschichtete Fasern. Einzelfaserzug-
versuche offenbaren allerdings eine Schwichung der Zugfestigkeit nach einer Glithtemperatur
von 920 K. Zuséatzlich ist die Tantalschicht nicht stabil gegen Kupferdiffusion. Dies zeigen RBS-
Messungen, die bereits nach einer Glithtemperatur von 820 K starke Kupferdiffusion zu der
Grenzflache SiC/Ta zeigen. Obwohl die Adhésion der Fasern sehr gut ist, eignet sich Tantal
wegen der Schwichung der Faser und der starken Kupferdiffusion nicht als Zwischenschicht in
dem Verbundwerkstoff.

Grofses Potenzial besitzt das Tantal-Wolframnitrid-Schichtsystem. Weder Glithtempe-
raturen bei 820 und 920 K noch eine Glithdauer von 16 Stunden lassen Interdiffusion der einzel-
nen Elemente erkennen. Zudem besitzen die Fasern durch den Tantalanteil in der Schicht eine
sehr gute Adhésion, die sich in den Ergebnissen der Push-out-Tests widerspiegelt. Die Maximal-
krafte liegen auf dem Niveau der reinen Tantalschicht und damit ebenfalls vier bis fiinfmal so
hoch wie die der unbeschichteten Fasern. Lediglich die Zugfestigkeit der beschichteten Fasern,
die nach einer Warmebehandlung von 920 K bei nur noch 1850 MPa und somit knapp 250 MPa
unter der Zugfestigkeit der unbeschichteten Fasern liegt, féllt negativ auf. Durch eine gezielte
Prozessoptimierung kénnten hier, &hnlich dem Ti-Ta-C Schichtsystems, moglicherweise bessere
Ergebnisse erzielt werden. Da aber das Ti-Ta-C-Schichtsystem die SCS-0-Fasereigenschaften
weniger beeintrichtigt, wird es in der vorliegenden Arbeit als bestgeeignetes Zwischenschicht-
system identifiziert.

Das Ti-Ta-C-Schichtsystem wird ausgewihlt, da es das grofte Potenzial der untersuchten
Schichten besitzt. In dem Schichtsystem kommt es nur zu geringer Diffusion, auch nach einer
Glithdauer von 480 Stunden bei 920/820 K. Dabei bleibt die unmittelbare Grenzschicht zu
dem Siliciumcarbidsubstrat nahezu unverindert. Dies erkldrt auch die hohe Zugfestigkeit der
Fasern nach einer Glithdauer von 480 Stunden, die bei 3000 MPa liegt und damit etwa 900 MPa
iiber der der unbeschichteten Fasern. Gleichzeitig besitzt das Schichtsystem durch die diinne
Tantalschicht eine hervorragende Adhésion, die auf dem Niveau der reinen Tantal- und der
Ta-W-N-Schichten liegt. Abschlieftende Biegeversuche an unterschiedlichen Werkstoffen, unter
anderem CuCrZr, den Verbundwerkstoffen mit SCS-0- und SCS-6-Fasern und reinem Kupfer

bestétigen die einzelnen Versuchsergebnisse.

107



7 Diskussion der Ergebnisse

108



8 Zusammenfassung

Der Einsatz faserverstirkter Werkstoffe in hochbelasteten Bauteilen zukiinftiger Kernfusions-
reaktoren stellt eine interessante Alternative gegeniiber etablierten Werkstoffen dar. Vor allem
hinsichtlich der Kriechbestéindigkeit und Hochtemperaturfestigkeit sind bei Kompositmateria-
lien wesentlich bessere Werkstoffeigenschaften zu erwarten. Untersuchungen der Eigenschaften
moglicher Werkstoffe, wie z.B. SiC/Cu Metall-Matrix-Verbundwerkstoffen, bilden die Grund-
lage fiir eine mogliche Anwendung.

Die Zielsetzung dieser Arbeit war die Herstellung und Analyse eines SiC/Cu-Metall-Matrix-
Verbundwerkstoffes mit optimierter Faser /Matrix-Grenzflache zur Verbesserung der Hochtem-
peraturfestigkeit des Kupfers. Das Hauptaugenmerk lag dabei auf der Optimierung der Grenz-
fliche zwischen Siliciumcarbid und Kupfer sowie der Verbesserung der Zugfestigkeit der SCS-
0-Siliciumcarbidfasern. Diese besitzen eine deutlich niedrigere Zugfestigkeit (~ 2100 MPa) als
die konkurrierenden SCS-6 Fasern (~ 3800 MPa). Zunichst wurden sechs unterschiedliche Ele-
mente und Elementverbindungen identifiziert, um die Grenzflacheneigenschaften des Systems
SiC/Cu zu verbessern. Als Zwischenschichten wurden Wolfram, Chrom, Titan, Tantal sowie
die Schichtsysteme Ta-W-N und Ti-Ta-C ausgewdhlt. Grundlage fiir die Auswahl dieser Ele-
mente waren eigene Versuchsergebnisse sowie eine ausgiebige Literaturrecherche der Systeme
SiC/Metall /Cu und Si/ Metall/Cu.

Alle Zwischenschichten wurden mittels einer Magnetron-Sputteranlage hergestellt. Durch
die Abscheidung im Hochvakuum (high vacuum, HV) konnten Zwischenschichten mit sehr ge-
ringen Verunreinigungen abgeschieden werden. Als Substratmaterialien dienten planare Sili-
ciumcarbidproben und SCS-0-Siliciumcarbidfasern. Die planaren Substrate wurden fiir Ana-
lysen mit Rontgenbeugung (XRD), Rutherford-Riickstreuspektroskopie (RBS), Nanoindentie-
rung und Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) verwendet. Die beschichteten Einzelfa-
sern wurden fiir Einzelfaserzugversuche sowie fiir die Herstellung der SiC/Cu Metall-Matrix-
Verbundproben benétigt. Push-out-Versuche an diesen Verbundproben wurden zur Ermittlung
der Adhé&sion zwischen Fasern und Matrix durchgefiihrt. Bei der Herstellung der Proben wurde
auf die Einzelfaserbeschichtungstechnik, entwickelt von der DLR, zuriickgegriffen. Bei diesem
Verfahren werden die einzelnen Siliciumcarbidfasern direkt mit der Zwischenschicht und dem
Matrixmaterial beschichtet und anschliefsend in einem Druckkdrper gebiindelt. Wéhrend die
Zwischenschichten mit der Magnetron-Sputteranlage hergestellt wurden, wurde der Kupferma-
trixwerkstoff durch eine galvanische Abscheidung auf die Fasern aufgebracht. Die Schichtdicke
dieser Beschichtung ergibt sich aus dem gewiinschten Faservolumenanteil des Verbundwerk-

stoffes. Abschliefsendes heif-isostatisches Pressen (hot isostatic pressing, HIP) der Druckkorper
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konsolidiert den Verbundwerkstoff.
Um die unterschiedlichen Zwischenschichtwerkstoffe zu vergleichen und die anschliefende

Optimierung der Grenzfliche beurteilen zu kénnen, wurden drei Kriterien definiert:

1. Diffusionsuntersuchungen an dem System SiC/Metall/Cu, um die thermische Stabilitat

der Zwischenschichten im relevanten Temperaturbereich von 290 bis 920 K zu garantieren.

2. Zugfestigkeit der SCS-0-Fasern nach der Beschichtung mit den Zwischenschichten, um

den Einfluss der Metalle auf die mechanischen Eigenschaften der Faser zu untersuchen.

3. Push-Out-Versuche, um die Giite der Adhésion der Zwischenschichten zu bestimmen.

Durch die Anwendung verschiedener Charakterisierungsmethoden konnte die Faser/Matrix-
Grenzfliche gezielt analysiert und angepasst werden. Dabei zeigte sich, dass die drei defi-
nierten Kriterien Adhdsion, Faserschidigung und Diffusion sehr gut geeignet sind, um die
Zwischenschichtwerkstoffe bzw. -systeme zu beurteilen. Gegeniiber den metallischen Schich-
ten Chrom, Titan, Tantal und Wolfram besitzen die Schichtsysteme Ta-W-N und Ti-Ta-C
vor allem hinsichtlich der thermischen Stabilitdt grofse Vorteile. Allerdings zeigt nur das neu-
entwickelte Ti-Ta-C-Schichtsystem in allen drei Kategorien hervorragende Ergebnisse, so dass
es flir den Optimierungsprozess ausgewihlt wurde. Wihrend dieses Prozesses konnte demon-
striert werden, dass durch die Variation der Abscheideparameter die Eigenschaften der Ti-Ta~
C-Zwischenschicht sehr stark beeinflusst werden kénnen. Letztlich wurde eine Ti-Ta-C-Schicht
mit angepassten Abscheideparametern auf die Siliciumcarbidfasern aufgebracht, die eine deut-
liche Verbesserung der Einzelfaserzugfestigkeit und Faser/Matrix-Adhésion zeigt. Beobachtet
werden kann dies an abschlieffenden 3-Punkt-Biegeversuchen, die verbesserte mechanischen Ki-
genschaften eines SiC/Cu-Verbundwerkstoffes (SCS-0-Fasern) gegeniiber reinem Kupfer und
einem anderen SiC/Cu-Verbundwerkstoff (SCS-6-Fasern) zeigen.

In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass die Grenzfliche zwischen Siliciumcarbid und
Kupfer durch die geeignete Auswahl einer Zwischenschicht signifikant beeinflusst werden kann
und damit der Verbundwerkstoff fiir zukiinftige Anwendungen im Bereich hochbelasteter Wér-

mesenken geeignet ist.
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