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Zusammenfassung

Die experimentelle Verbesserung der makroskopischen Eigenschaften (z. B. thermische

oder mechanische Eigenschaften) von Keramiken ist aufgrund der zahlreichen erfor-

derlichen Experimente zeitaufwändig und kostenintensiv. Simulationen hingegen kön-

nen die Korrelation von Mikrostruktur und makroskopischen Eigenschaften nutzen,

um die Eigenschaften von beliebigen Gefügekompositionen zu berechnen. In bisherigen

Simulationen wurden meist stark vereinfachte Modelle herangezogen, welche die Mi-

krostruktur einer Keramik nur sehr grob widerspiegeln und deshalb keine zuverlässigen

Ergebnisse liefern.

In der vorliegenden Arbeit wird die Mikrostruktur-Eigenschafts-Korrelation der drei

wichtigsten Nicht-Oxid-Keramiken untersucht. Dies sind Aluminiumnitrid (AlN), Si-

liciumnitrid (Si3N4) und Siliciumcarbid (SiC). Diese drei Keramiktypen vertreten die

häu�gsten Mikrostrukturtypen, welche bei Nicht-Oxid-Keramiken auftreten können.

Zu jedem Keramiktyp liegen zwei verschiedene Proben vor.

Alle drei untersuchten Keramiktypen sind zweiphasig. Die Hauptphase von AlN und

Si3N4 besteht aus keramischen Körnern, die Nebenphase erstarrt während der Sinte-

rung aus den zugesetzten Sinteradditiven. Die Restporosität von AlN und Si3N4 wird

als vernachlässigbar angesehen und in den Simulationen nicht berücksichtigt. Bei den

SiC-Proben handelt es sich um Keramiken mit bimodaler Korngröÿenverteilung. Durch

In�ltration mit �üssigem Silicium wurden die Hohlräume zwischen den Körnern aufge-

füllt, um porenfreie SiSiC-Proben zu erhalten.

Anhand von Simulationen werden zunächst reale Mikrostrukturen in Anlehnung

an vorliegende Vergleichsproben nachgebildet. Diese Modelle werden durch Abgleich

mit rasterelektronenmikroskopischen 2D-Aufnahmen der Proben veri�ziert. An den

Modellen werden mit der Methode der Finite-Element-Simulation makroskopische Ei-

genschaften (Wärmeleitfähigkeit, Elastizitätsmodul und Poisson-Zahl) der Keramiken

simuliert und mit experimentellen Messungen an den vorliegenden Proben abgeglichen.

Der Vergleich der Mikrostruktur von den computergenerierten Gefügen und den

vorliegenden Proben zeigt in der Mustererkennung durch das menschliche Auge und

quantitativ in den Gefügeparametern eine gute Übereinstimmung. Für die makrosko-

pischen Eigenschaften wird auf der Basis einer ausführlichen Literaturrecherche zu den

Materialparametern der beteiligten Phasen eine gute Übereinstimmung zwischen den

experimentell gemessenen und den simulierten Eigenschaften erreicht. Evtl. auftreten-

de Abweichungen zwischen Experiment und Simulation können damit erklärt werden,

dass die Proben Verunreinigungen enthalten, da aus der Literatur bekannt ist, dass

Verunreinigungen eine Verschlechterung der Wärmeleitfähigkeit bewirken.
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Nachdem die Gültigkeit der Modelle veri�ziert ist, wird der Ein�uss von charakteris-

tischen Mikrostrukturparametern und Phaseneigenschaften auf die Wärmeleitfähigkeit,

den Elastizitätsmodul und die Poisson-Zahl der Keramiken untersucht. Hierzu werden

die Mikrostrukturparameter von AlN und Si3N4 gezielt um die Parameter der vorliegen-

den Vergleichsproben variiert. Bei beiden Keramiktypen werden die Volumenanteile der

beteiligten Phasen sowie die mittlere Sehnenlänge der keramischen Körner verändert.

Bei den AlN-Keramiken wird zusätzlich der Dihedralwinkel variiert, welcher Auskunft

über den Benetzungsgrad der Flüssigphase gibt; bei den Si3N4-Keramiken ist das Ach-

senverhältnis der langgezogenen Si3N4-Körner von Interesse und wird deshalb ebenfalls

variiert. Es zeigt sich, dass die Aufteilung der Teilvolumina zwischen den zwei Pha-

sen den gröÿten Ein�uss auf die Eigenschaften der Keramik hat, während die übrigen

Mikrostrukturparameter nur eine untergeordnete Rolle spielen.

Um die Qualität der Simulationen zu überprüfen, wird die Simulationsreihe an

AlN mit unterschiedlicher Aufteilung der Volumina zwischen den beiden Phasen in

Relation zu etablierten Modellen aus der Literatur (Mischungsregel und Modell nach

Ondracek) gesetzt. Alle Simulationsergebnisse für die Wärmeleitfähigkeit und den Elas-

tizitätsmodul liegen innerhalb der jeweils oberen und unteren Grenze beider Modelle.

Es konnte also eine Verbesserung gegenüber den etablierten Modellen erzielt werden.

An allen drei Keramiktypen wird der Ein�uss der Materialeigenschaften der Haupt-

und Nebenphase auf die makroskopischen Eigenschaften der Keramik untersucht. Hier-

für werden die Wärmeleitfähigkeit, der Elastizitätsmodul und die Poisson-Zahl der

Phasen getrennt voneinander über einen gröÿeren Bereich variiert. Es stellt sich her-

aus, dass es vom Keramiktyp und dem Volumenanteil der Nebenphase abhängt, wie

stark der Ein�uss einer Komponenteneigenschaft auf die Eigenschaft der Keramik ist.

Mit den im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Simulationen wird der Ein�uss

von Mikrostrukturparametern und Phaseneigenschaften berechnet. Auf der Grundlage

dieser Simulationen können die Architektur des Gefüges simuliert und die Eigenschaf-

ten von Keramiken für individuelle Anwendungen berechnet werden. Dies ist die Basis

für die Produktion von maÿgeschneiderten Keramiken. Zudem können mit den validier-

ten Mikrostrukturmodellen die Eigenschaften von unbekannten Mischphasen ermittelt

werden, was experimentell oft nicht möglich ist.

Schlagwörter:

AlN, SiC, Si3N4, Mikrostrukturmodellierung, Finite-Element-Simulation, Wärmeleit-

fähigkeit, Elastizitätsmodul, inverse Simulation
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Abstract

Experimental improvement of macroscopic properties (e. g. thermal or mechanical prop-

erties) of ceramics require countless experiments and are therefore costly in terms

of time and money. However, simulations use the correlation of microstructure and

macroscopic properties to calculate properties of any microstructure. Until now, sim-

ulations usually use oversimpli�ed models, which only roughly reproduce a ceramics'

microstructure and therefore do not give reasonable results.

In the paper on hand, the microstructure-property-correlation of the three most

important non-oxide-ceramics (AlN, Si3N4, SiC) is analysed. These three types of

ceramic represent the most important types of microstructures, which exist for non-

oxidic ceramics. For each type of ceramic, two di�erent samples are examined.

All three ceramic types used are two-phase-ceramics. The primary phase of AlN and

Si3N4 is built of the ceramic grains and the secondary phase solidi�es from the added

sinter additives. The remaining porosity of AlN and Si3N4 is regarded to be negligible

and is therefore not considered in the simulations. The SiC-samples are ceramics

with a bimodal grain size distribution. The spaces in between the grains are �lled by

in�ltration with liquid silicon to get Si-SiC-samples free of pores.

At �rst, by employing simulations, microstructures are generated, which are close

to the samples' microstructures. These models are veri�ed by comparing them with

two-dimensional scanning electron micrographs. Macroscopic properties (thermal con-

ductivity, Young's modulus, Poisson's Ratio) of the ceramics are calculated by �nite

element simulations and then compared to experimental measurements on the samples.

Analyzing the microstructures of the computer-generated models and the samples

shows good agreement in the pattern matching as well as quantitatively in the mi-

crostructures parameters. Also for the macroscopic properties good comparison be-

tween measured and simulated properties was reached, based on an elaborate litera-

ture research on material parameters of all phases involved. Occurring discrepancies

between experiment and simulations are assumed to be due to impurities in the sample.

From literature it is known that impurities lead to a decline in thermal conductivity.

As the models are validated, the in�uence of characteristic microstructure parame-

ters and material properties of the phases on the thermal conductivity, Young's modulus

and Poisson's ratio of ceramics are analysed. Therefore some microstructure parame-

ters of the models of AlN and Si3N4 are deviated from the parameters of the samples.

For both ceramic types the volume fractions of both phases and the average chord

length of the grains are varied. At the AlN models, the dihedral angle is varied as

well, which provides information about the wetting behaviour of the secondary phase;
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at the Si3N4 models, the aspect ratio of the elongated Si3N4 grains are of importance

and hence analysed. It turns out that the volume fractions of the phases have the most

signi�cant in�uence on the ceramics' properties, whereas the other microstructure pa-

rameters are less important.

To check the quality of the simulations, the simulation data of AlN with di�erent vol-

ume fractions is compared to established models from literature (�rule of mixture� and

model according to Ondracek). All results from the simulations are within the upper

and lower bounds of both models. In comparison with these models, an improvement

was achieved.

For all three ceramic types, the in�uence of the material properties of the main

and the secondary phase on the ceramics' properties is investigated. Therefore, the

phases' thermal conductivity, Young's modulus and Poisson's ratio are separately from

each other varied over a large range. It turns out that the in�uence of a component's

property on the property of the ceramic depends on the ceramic type and the volume

fraction of the secondary phase.

On models of all three ceramic types, the in�uence of the components' material

properties on the macroscopic properties of the ceramic is analysed. Based on these

simulations, the architecture of microstructures can be simulated and properties of

random ceramics for individual purposes can by calculated. By this, it is possible to

produce customised ceramics. Additionally, with the validated microstructure models,

the properties of unknown mixed phases can be calculated, which is usually not possible

in experiments.

Keywords:

AlN, SiC, Si3N4, microstructure modelling, �nite element simulation, thermal conduc-

tivity, Young's modulus, inverse modelling
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Kapitel 1

Einleitung

Keramik

Keramik spielt in der Geschichte der Menschheit schon sehr lange eine wichtige Rol-

le. Wie archäologische Forschungen belegen, werden bereits seit über 10.000 Jahren

Ziegelsteine gebrannt und seit ca. 8.000 Jahren werden in unserer Region Nutzgefäÿe

aus Keramik produziert. Dieser und die folgenden Absätze beziehen sich (soweit nicht

anders angegeben) auf [Ver03].

Im Mittelalter erkannte man die Einsatzmöglichkeiten von Kermiken in der Chemie:

Sie wurden als säurefeste Gefäÿe oder in der Glas- und Metallschmelze eingesetzt. Mit

der Verwendung als Isolator in der Elektroindustrie erö�neten sich im 19. Jahrhundert

völlig neue Verwendungsmöglichkeiten. Im Laufe des 20. Jahrhunderts kamen zahlreiche

weitere Anwendungsgebiete hinzu.

Heute unterscheidet man zunächst zwischen Grob- und Feinkeramik. Die Einord-

nung erfolgt anhand der Korngröÿen. Zur Grobkeramik zählen z. B. Ziegelsteine oder

Feuerfestwerksto�e. Von Feinkeramik spricht man bei Körnern mit einer Korngröÿe

von weniger als ∼ 100µm. In diese Kategorie fallen neben den Werksto�en, welche im

allgemeinen Sprachgebrauch unter �Porzellan� zusammengefasst werden, u. a. auch die

�Technische Keramik�, um die es im Rahmen der vorliegenden Arbeit gehen wird.

Aluminiumnitrid (AlN), Siliciumnitrid (Si3N4) und Siliciumcarbid (SiC) sind die drei

technologisch wichtigsten Vertreter der Nicht-Oxid-Keramiken [Ver03, Ric90]. AlN wird

z. B. als Substrat in der Hochleistungselektronik eingesetzt, da es einerseits ein elek-

trischer Isolator ist und andererseits eine hohe Wärmeleitfähigkeit besitzt. Dies er-

möglicht das schnelle Ableiten von Hitze bei Wärmeentwicklung [Jac97]. Si3N4 hat

eine hohe Beständigkeit bei mechanischen Belastungen und gegen chemische Ein�üsse.

Deshalb ist Si3N4 beispielsweise besonders gut für Maschinenbauteile mit sehr hohen

mechanischen Belastungen geeignet, wenn eine hohe Zuverlässigkeit der Bauteile ge-
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fordert wird. Es eignet sich als Material für Dichtringe in chemischen Pumpen und

kommt u. a. in Kugellagern von Windrädern in O�shore-Windparks zum Einsatz, um

die Haltbarkeit der Bauteile zu verlängern und dadurch den Wartungsbedarf zu redu-

zieren [Wan00]. SiC hat das Alleinstellungsmerkmal, auch bei sehr hohen Temperaturen

noch mechanisch stabil zu sein. Wenn das SiC � wie im vorliegenden Fall � mit Silicium

in�ltriert wurde (SiSiC), ist die Einsatztemperatur jedoch auf ca. 1.400 oC begrenzt.

SiSiC kann in diesem Temperaturbereich sowohl in oxydischer Atmosphäre, als auch

unter Schutzgas als Sinterhilfsmittel eingesetzt werden und eignet sich deshalb hervor-

ragend als Regalsystem in den Öfen, die zur Sinterung oxydischer Werksto�e eingesetzt

werden [Ric90].

Mikrostrukturmodellierung - Historischer Abriss

Da bei Nicht-Oxid-Keramiken für den Sinterprozess Temperaturen im Bereich von

1600 oC bis 2100 oC erforderlich sind [Ric90], ist deren Herstellung aufgrund des ho-

hen Energiebedarfs sehr kostenintensiv. Deshalb ist es wichtig, die Entwicklung von

optimierten Keramiken in Bezug auf die makroskopischen Eigenschaften mit Compu-

tersimulationen zu unterstützen.

Die hier ausgewählten Keramiken AlN, Si3N4 und SiC sind die wichtigsten Vertreter

der Nicht-Oxid-Keramiken und repräsentieren gleichzeitig die wichtigsten Mikrostruk-

turtypen, die Nicht-Oxid-Keramiken haben können. Alle ausgewählten Keramiken sind

mehrphasig, weshalb es nicht trivial ist, Eigenschaften wie die Wärmeleitfähigkeit oder

den Elastizitätsmodul an beliebigen Gefügekompositionen zu berechnen.

Die ersten Versuche, Eigenschaften von mehrphasigen Gefügen zu berechnen, stam-

men aus der Zeit der industriellen Revolution (Ende 19. /Anfang 20. Jahrhundert),

als vermehrt Stähle als Konstruktionsmaterial eingesetzt wurden. Voigt und Reuss be-

trachteten um die Jahrhundertwende Mischkörper auf der Basis von kleinen Kristallen,

die sich homogen durchmischen und stellen eine Mischungsregel zur Berechnung von

elastischen Konstanten in Kompositen auf [Voi89, Reu29].

Auf der Grundlage von Voigt und Reuss wurden weitere Modelle entwickelt, die sich

mit den Eigenschaften von Mischmaterialien beschäftigen. Bruggeman betrachtete in

den 30er Jahren des 20. Jahrhunderts Mischkörper, die sich aus isotropen Substanzen

zusammensetzen, als quasi-isotrop. Er verwendete erstmals geometrische Formen zur

Berechnung des Elastizitätsmoduls. Die von ihm gesetzten Grenzen der Eigenschaften

von zweiphasigen Materialien berechnete er im einen Extremfall durch eine lamellenar-

tige Anordnung einer kristallinen Phase, eingebettet in die zweite Phase und im anderen

Extremfall durch kugelförmige Partikel, die wiederum in die zweite Phase eingebettet
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sind. Er gab an, dass reale Gefüge aus polyedrischen Körnern bestehen können und

deren Eigenschaften zwischen den Grenzen von Lamellen- oder Kugelgefügen liegen

müssen. Eine experimentelle Überprüfung der Berechnungen war zu dieser Zeit jedoch

technisch noch nicht möglich. [Bru37]

Mit der Weiterentwicklung der Lichtmikroskopie konnten neue Erkenntnisse über

die Mikrostruktur von Mischkörpern gewonnen werden. Dies steigerte jedoch auch den

Anspruch bei der Berechnung der Materialeigenschaften von Mischkörpern und verbes-

serte zugleich die Möglichkeiten, die Geometrie der Mikrostruktur in die Berechnungen

ein�ieÿen zu lassen.

Ein Modell, das noch heute zur Anwendung kommt, ist der in den 60er Jahren des

20. Jahrhunderts verö�entlichte Ansatz von Hashin und Shtrikman [Has63]. Mit einem

Variationsansatz berechneten sie den Elastizitätsmodul von mehrphasigen Gefügen, die

sie als �quasi-isotrop� und �quasi-homogen� bezeichneten. In die Berechnungen lieÿen

sie Energiebetrachtungen ein�ieÿen. Sie betrachteten schichtweise isotrope Mischkörper

(z. B. mit geordneten Fasern) und isotrope Mischkörper mit zufällig arrangierten sphä-

rischen Partikeln und belegten ihre Berechnungen experimentell. In den 80er Jahren

wurde dieser Ansatz zunächst von Talbot und Willis [Tal85] und später von Castañe-

da [Cn91] überarbeitet und verallgemeinert.

In den 70er und 80er Jahren des 20. Jahrhunderts beschäftigte sich Ondracek mit den

e�ektiven thermischen und elastischen Eigenschaften von Einlagerungsgefügen. In sei-

nem �Grenzwertkonzept� stellte er Berechnungen verschiedener Ordnungen an, die für

unterschiedlich isotrope Gefüge jeweils eine untere und obere Grenze angeben, zwischen

denen die e�ektiven Eigenschaften eines Mischkörpers liegen. In diese Berechnungen

gehen jeweils die Materialeigenschaften und die Volumenanteile der einzelnen Phasen

ein. Die Grenzen 1.Ordnung entsprechen einer einfachen Mischungsregel, die lediglich

die Eigenschaften der Phasen mit den jeweiligen Volumenanteilen wichtet. Weitere In-

formationen über die Anordnung der Phasen werden hier nicht berücksichtigt. Bei den

Grenzen 2.Ordnung wird im Modell einbezogen, dass es sich um ein isotropes Ma-

terial handelt. Die Grenzen lassen sich deshalb enger fassen als zuvor. Die Grenzen

3.Ordnung gehen schlieÿlich von einer Matrixstruktur aus, in der Partikel der einen

Phasen in eine kontinuierliche Matrix der anderen Phase eingebettet sind. Ondracek

kommt zur Erkenntnis, dass das Grenzwertkonzept zwar gut zur Optimierung von Ma-

terialien in Hinblick auf deren Eigenschaften geeignet ist, jedoch einen sehr groÿen

Bereich an möglichen e�ektiven Materialeigenschaften aufspannt. Deshalb entwickelte

er zusätzlich ein �Modellkonzept�, welches einige geometrische Formen (Scheibe, Kugel

und Stab) und deren Orientierung im Feld (in Feldrichtung, quer zum Feld oder statis-
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tisch orientiert) berücksichtigt. Er führte Mikrostrukturanalysen an Proben durch und

lieÿ die Ergebnisse in die Berechnung der makroskopischen Eigenschaften der Proben

ein�ieÿen. Anschlieÿend verglich er seine Simulationsergebnisse mit experimentellen

Messungen. [Ond78, Ond86]

Mikrostrukturmodellierung - Aktuelle Forschungen

Aktuell beschäftigen sich weltweit zahlreiche Arbeitsgruppen mit der Modellierung von

Mikrostrukturen und der Simulation von makroskopischen Eigenschaften. Da eine Auf-

führung aller Arbeitsgruppen den Rahmen sprengen würde, seien hier nur die Arbeits-

gruppen vorgestellt, die sich mir der der realitätsnahen Modellierung von keramischen

Mikrostrukturen und der Simulation von mechanischen und thermischen Eigenschaften

beschäftigen.

Zu Beginn des 21. Jahrhunderts schätzt T. Zohdi (heute: University of California,

Berkeley, USA) die elastischen Eigenschaften von inhomogenen Materialien ab, indem

er deren e�ektiven Eigenschaften berechnet. Als Grenzen nennt er im einen Extrem

ein vollständig homogenes Material und im anderen Extrem ein Material, das von Stö-

rungen durchzogen ist. Die von ihm postulierten Grenzen sind dabei unabhängig von

der Art der Inhomogenitäten und der Intensität der äuÿeren Belastung [Zoh00]. In der

Verfeinerung seines Modells simuliert Zohdi die Zerstörung von (auf mikroskopischer

Ebene) heterogenen Materialien aufgrund von mechanischer Belastung. Dazu berechnet

er die Bruchfestigkeit eines eindimensionalen Balkens und modelliert dreidimensionale

Gefüge. Für sein Modell bettet er gleichförmige Kugeln in ein Matrixmaterial ein. An

diesen Gefügen de�niert er zweidimensionale Schnitte, um die mechanische Spannungs-

verteilung in Abhängigkeit der Anzahl der Kugeln zu simulieren [Zoh01]. Bei seinen

Simulationen beschränkt sich Zohdi auf einfache Modelle, die stark von realen Gefügen

abweichen und führt die Eigenschafts-Simulationen an zweidimensionalen Schnitten,

statt am dreidimensionalen Gefüge durch.

K. Chawla (University of Alabama, Birmingham, USA) beschäftigt sich in seiner

Arbeitsgruppe zur gleichen Zeit mit der Vernetzung von realen Mikrostrukturen. Sein

Beispielmaterial ist ein Metall-Matrix-Komposit aus SiC-Körnern, die in Aluminium

eingebettet sind. Er fertigt an einer Probe schichtweise Aufnahmen der Mikrostruk-

tur an und digitalisiert die Objekte. Da er bei dieser Vorgehensweise an die exakte

Mikrostruktur eine Probe gebunden ist, erzeugt er zusätzlich vereinfachte Modelle,

bei denen die Partikel durch Kugeln oder Ellipsoide angenähert sind. In dieser stark

vereinfachten Modellvorstellung können die realen Mikrostrukturen jedoch nur grob

abgebildet werden. Zum Vergleich zwischen den realen Gefügen und den Modellen
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berechnet er an allen Mikrostrukturen die Verformung unter Last und vergleicht die

Spannungs-Dehnungs-Kurven der Proben mit den entsprechenden Simulationsdaten

der vereinfachten Mikrostrukturen. [Cha06]

Ein aktuelles Forschungsthema in der Arbeitsgruppe um D. Smith (Université de

Limoges, Frankreich) ist in den letzten Jahren die experimentelle Untersuchung von

porösen Materialien, die durch Simulationen ergänzt wird. Bei der Gefügemodellierung

beschäftigen sie sich vorwiegend mit porösen Keramiken (Voronoi-Struktur) und Bio-

materialien (Schüttung aus unregelmäÿig geformten Partikeln). Zur Modellierung von

porösen Keramiken werden kugelförmige Poren in ein RVE eingebracht und zufällig

verteilt. Die Arbeitsgruppe geht neben der Verteilung der Poren auch dem Ein�uss der

Poren-Konzentration auf den Grund [Gra06, NA07]. Bei der Simulation von Biomate-

rialien werden zunächst die Partikel der Biomasse analysiert und möglichst realitätsnah

modelliert. Im Fokus steht die Wärmeleitung einer zufälligen Schüttung des Materials.

Zur Simulation der Schüttung werden die modellierten Partikel von oben zufällig in

ein virtuelles Behältnis gefüllt und daraus ein repräsentatives Volumenelement (RVE)

ausgeschnitten. Anhand dieser Modelle wird mit Monte-Carlo-Simulationen die wahr-

scheinlichste e�ektive Wärmeleitfähigkeit des Materials abgeschätzt. Die Modelle zur

Simulation der Biomaterialien gehen entsprechend der realen Situation von dichten

Schüttungen aus und geben die Bescha�enheit der Proben gut wieder [Pen12, Pen13].

Seit einigen Jahren beschäftigt sich die Arbeitsgruppe um T. Böhlke (KIT, Karlsru-

he, Deutschland) mit der dreidimensionalen Modellierung keramischer Mikrostruktu-

ren. Da die Ansätze in verschiedene Richtungen gehen, seien nur die genannt, die für

die vorliegende Arbeit relevant sind. F. Fritzen fokussierte sich in seiner Dissertation

auf die Simulation von polykristallinen Materialien. Dies realisierte er am Beispiel von

metallkeramischen Verbundwerksto�en mit Voronoi-Strukturen [Fri11b, Fri11a] und

bei porösen Materialien in Form von geometrischen Objekten, die in eine Matrix ein-

gebettet sind [Fri13]. Sein Fokus lag auf der Erzeugung von homogenen Gefügen und

der Optimierung der dazu eingesetzten Algorithmen. Unabhängig davon entwickelte J.

Wippler im Rahmen seiner Dissertation einen Algorithmus zur Erzeugung von Si3N4-

Gefügen [Wip12] und führte daran Simulationen zur Bruchzähigkeit durch [Wip13].

Daraus stellte er einen Zusammenhang zwischen der Mikrostruktur und dem Bruch-

verhalten von Si3N4 auf [Wip11]. Bei den Arbeiten dieser Forschungsgruppe steht stets

der mathematische Aspekt im Vordergrund, innerhalb eines repräsentativen Volumen-

elements homogene Gefüge zu erzeugen. Auf diese Weise ist es ihnen gelungen, Mi-

krostrukturen zu erzeugen, die sehr nahe an realen Gefügen sind. Die mathematische

Sichtweise berücksichtigt allerdings nur das Gefüge der gesinterten Keramik und geht
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nur im Falle des Si3N4 auf die Entstehung des Gefüges ein.

Mikrostrukturmodellierung - Entwicklungen am Fraunhofer ISC

Der Ansatz, der am Fraunhofer-Institut für Silicatforschung (ISC) im Zentrum Hoch-

temperatur-Leichtbau verfolgt wird, legt groÿen Wert auf die realitätsnahe Abbildung

von keramischen Mikrostrukturen. Im Gegensatz zu den oben vorgestellten Arbeits-

gruppen wird dabei die Entstehung der Mikrostruktur berücksichtigt und es besteht

die Möglichkeit, in den Entstehungsprozess der Mikrostrukturen einzugreifen. Durch

diese Vorgehensweise können mögliche Veränderungen im Herstellungsprozess von Ke-

ramiken simuliert werden, wie z. B. die Formgebung oder die Ein�üsse durch die Wahl

des Sinterprogramms.

Zunächst wurden Keramiken durch einfache Modelle abgebildet [Rae06]. Hierzu wur-

den einerseits regelmäÿige geometrische Formen in einer periodischen Anordnung ver-

wendet und andererseits Modelle aus statistisch angeordneten Kugeln gebildet. Da diese

Modelle die reale Mikrostruktur jedoch stark vereinfachen, wurden bald aufwändigere

Modelle entwickelt [Iug06, Iug07]. Mit der Modellierung von Voronoi-Gefügen konnte

als erste Keramik die Mikrostruktur von zirkonoxidverstärktem Aluminiumoxid (ZTA)

simuliert werden. Die makroskopischen Eigenschaften der Modelle wurden stets mit

�ANSYS� berechnet.

Um reale Gefüge mit unregelmäÿigen, zufällig verteilten Partikeln simulieren und

in den Entstehungsprozess der Gefüge eingreifen zu können, wurde ab 2009 der voxel-

basierte, objektorientierte Strukturgenerator �GeoVal� entwickelt [Rae12]. Zur Nach-

bildung der keramischen Körner stehen verschiedene regelmäÿige geometrische Formen

zur Verfügung (u. a. Kugeln, Prismen und Polyeder), die � wenn es für die jeweilige

Keramik erforderlich ist � durch die zufällige Positionierung von Schnittebenen zu un-

regelmäÿigen Partikeln reduziert werden können. Zusätzlich wird die Verteilung der

Partikel berücksichtigt, was die Modellierung von unterschiedlich homogenen Gefügen

ermöglicht.

Als Verbindung zwischen dem voxelbasierten �GeoVal� und dem Simulationspro-

gramm �ANSYS� wurde ein Software-Tool namens �VoxSM� entwickelt, welches die

voxelbasierten Mikrostrukturen in ober�ächenvernetzte Gefüge umwandelt und für

�ANSYS� aufbereitet [Mül14a]. Auf diesem Weg konnten kürzlich erfolgreich ZTA-

Gefüge in Anlehnung an vorliegende Vergleichsproben modelliert werden. An diesen

Gefügen wurden elektrische, thermische und mechanische Eigenschaften berechnet und

anhand von experimentellen Messungen validiert [Mül14b]. Da technisch auch ande-

re Keramiken von Interesse sind, wurden die Mikrostruktur-Eigenschafts-Simulationen
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nun dementsprechend ausgebaut.

Bei den oben aufgeführten Simulationen waren die Materialeigenschaften aller be-

teiligten Phasen bekannt. Inverse Simulationen erlauben es jedoch, die Eigenschaften

einer unbekannten Phase abzuschätzen. Dafür wird die Mikrostruktur-Eigenschafts-

Korrelation der Keramiken genutzt. Es werden realistische Mikrostruktur-Modelle ei-

nes Materials benötigt, von dem experimentelle Messungen der thermischen oder elasti-

schen Eigenschaften vorliegen. Durch inverse Simulationen werden daraus die Material-

eigenschaften der unbekannten Phase abgeschätzt, über die bislang nur wenig Informa-

tionen vorhanden waren. [MS00]

Überblick über die vorliegende Arbeit

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit werden die Nicht-Oxid-Keramiken AlN, Si3N4 und

SiC untersucht. Zunächst werden an Vergleichsproben makroskopische Eigenschaften

(Wärmeleitfähigkeit und Elastizitätsmodul) experimentell bestimmt und anhand von

2D-Schnitten durch das Gefüge, die mit einem Rasterelektronenmikroskop aufgenom-

men wurden, die Mikrostruktur der Proben analysiert.

Aus den Daten der Bildanalyse werden die Gefüge mit dem Strukturgenerator

�GeoVal� modelliert und mit �VoxSM� vernetzt. An diesen Modellen werden mit der

kommerziell verfügbaren Software �ANSYS� die Wärmeleitfähigkeit (WLF), der Elasti-

zitätsmodul (E-Modul) und die Poisson-Zahl der Gefüge durch Finite-Element-Simula-

tionen berechnet. Diese Daten werden mit den experimentell gewonnenen Messwerten

verglichen und auf diese Weise die Modelle validiert und die Qualität der Simulationen

überprüft.

Auf Basis der validierten Modelle wird der Ein�uss von Mikrostrukturparametern

auf die makroskopischen Eigenschaften der Keramiken untersucht, indem einige cha-

rakteristische Parameter des Gefüges variiert werden. Zudem wird der Ein�uss der

Materialeigenschaften der beteiligten Phasen auf die makroskopischen Eigenschaften

der Keramik berechnet.

Die durchgeführten Simulationen legen die Korrelation zwischen der Mikrostruktur

und den makroskopischen Eigenschaften der Probe dar. Aufgrund dieser Korrelation

wird ein kritischer Blick auf die Materialdaten geworfen, welche in der Literatur ver-

fügbar sind. Durch inverse Simulationen werden mit den angefertigten Modellen die

Materialeigenschaften der Nebenphasen abgeschätzt, die experimentell nicht gemessen

werden können und zu denen in der Literatur keine Werte vorhanden sind.
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Kapitel 2

Grundlagen

Um die Eigenschaften von Keramiken besser zu verstehen und gezielt steuern zu kön-

nen, hilft es, ein 3D-Modell der Keramik zu erstellen. An diesem Modell werden die

Eigenschaften der Keramik und die Auswirkungen von Veränderungen einzelner Ge-

fügeparameter auf die Eigenschaften der Keramik simuliert. Die Erforschung des Zu-

sammenhangs zwischen der Mikrostruktur einer Keramik und deren Eigenschaften er-

möglicht ein zielgerichtetes Modellieren von Keramiken de�nierter Eigenschaften. Dies

spart zahlreiche zeit-, kosten- und energieaufwändige Experimente.

Eine direkte 3D-Aufnahme und Digitalisierung von keramischen Mikrostrukturen

ist nach dem aktuellen Stand der Technik mit den verfügbaren Methoden nicht mög-

lich, da die Mikrostrukturen der hier untersuchten Proben jeweils Substrukturen im

Nanometer-Bereich aufweisen. Zwar sind kommerziell verfügbare Geräte mittlerwei-

le in der Lage Details im Nanometer-Bereich dreidimensional aufzunehmen, jedoch

erlaubt der aktuelle Stand der Technik noch keine automatisierte Binarisierung der

Aufnahmen � also die computergestützte Zuordnung der Substrukturen zur einen oder

anderen Phase. Eine direkte Auswertung und Weiterverarbeitung der dreidimensional

aufgenommenen Strukturen ist deshalb nicht möglich.

Um reale Keramiken zu modellieren ist es deshalb zunächst nötig, die Mikrostruk-

tur verschiedener Beispielproben zu analysieren und exemplarische Gefüge computer-

gestützt in 3D zu modellieren. Mittels dieser Modelle ist es möglich, makroskopische

Eigenschaften der Gefüge zu berechnen. Zur Veri�kation der Simulationen werden die

Berechnungen mit den experimentell gemessenen makroskopischen Eigenschaften der

Beispielproben verglichen. In der hier vorliegenden Arbeit werden die elastischen und

thermischen Eigenschaften der drei technologisch wichtigsten Nicht-Oxid-Keramiken

(AlN, Si3N4, SiC) näher betrachtet.

Folgende Schritte wurden zur Abbildung der keramischen Mikrostrukturen und der
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Simulation ihrer Materialeigenschaften angewandt:

� artefaktfreie Abbildung der Mikrostruktur der vorliegenden Beispielproben,

� Binarisierung der Aufnahmen,

� Gefügeanalyse der Mikrostruktur,

� Modellierung von keramischen Gefügen auf Voxel-Basis,

� Ober�ächen- und Volumenvernetzung der erzeugten Gefüge,

� Finite-Element-Simulation der Materialeigenschaften an den vernetzten Gefügen,

� experimentelle Messung der Materialeigenschaften der Beispielproben,

� Validierung der Simulationen durch Vergleich der berechneten Eigenschaften mit

den experimentell gewonnenen Daten.

Die einzelnen Schritte werden in den Abschnitten 2.1 bis 2.6 beschrieben. Teilweise

wird auf das vereinfachte Beispiel von zwei Kugeln zurückgegri�en, um dem Leser den

Überblick über die Methode zu erleichtern.

2.1 Mikrostrukturanalyse

Um Gefüge nahe an der Mikrostruktur von vorliegenden Proben modellieren zu kön-

nen, benötigt man zunächst Informationen über die Gefügeparameter der jeweiligen

Mikrostruktur. Unter Verwendung der stereologischen Zusammenhänge genügt es, ein

Gefüge in 2D abzubilden, um daraus die erforderlichen Parameter zur Beschreibung

einer Mikrostruktur zu ermitteln.

Zur optischen Darstellung der Proben wurde die Methode der Rasterelektronen-

Mikroskopie (REM) gewählt. Zur Bildanalyse sind artefaktfreie Querschnitte der Mi-

krostruktur erforderlich, welche digitalisiert werden können. Bilder von ausreichender

Qualität können aufgrund der unterschiedlich harten Phasen einer Keramik oft nur

an CSP-Schnitten (Cross Section Polishing) aufgenommen werden, welche an allen

Proben mit Hilfe eines Argon-Ionen-Strahls durchgeführt wurden. An diesen Schnitten

wurden REM-Aufnahmen angefertigt, aus welchen die benötigten Parameter zur Cha-

rakterisierung der Mikrostruktur gewonnen wurden. Jedes Bild zeigt im Durchschnitt

etwa 100 Körner.
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2.1.1 Artefaktfreie Probenpräparation

Die vorliegenden keramischen Proben weisen eine sehr komplexe Mikrostruktur auf,

die sich aus unterschiedlich harten Komponenten zusammensetzt. Um REM-Bilder

von guter Qualität zu erhalten, werden diese an CSP-Schnitten aufgenommen. Wie

in Abbildung 2.1 dargestellt, wird bei dieser Präparations-Methode ein Argon-Ionen-

Strahl im rechten Winkel auf die Probenober�äche gesandt. Eine Blende schützt die

Probe partiell vor dem auftre�enden Ionen-Strahl. Vom unbedeckten und somit unge-

schützten Bereich der Ober�äche wird Material abgetragen, und es entsteht eine glatte

Schnitt�äche. [Rey01, Wir09]

Blende

Probe

Ar -Ionen
+

Schnittebene

abgetragenes

Material

Abb. 2.1: Artefaktfreie Probenpräparation durch �cross section polishing�.

2.1.2 Bildgebung mittels Rasterelektronenmikroskopie

In der Rasterelektronenmikroskopie wird ein Elektronenstrahl auf die Probe fokussiert,

und der Strahl rastert die Probe Punkt für Punkt ab. Beim Auftre�en des Elektronen-

strahls auf Materie kommt es zu verschiedenen Wechselwirkungen: Die auftre�enden

Elektronen lösen Elektronen aus den inneren Schalen der Atome heraus: Die sogenann-

ten Sekundärelektronen dienen primär der Bildgebung und geben die Topographie der

Probe wieder. Dies hat zur Folge, dass die Elektronen von höheren Schalen nachrücken,

um diese Lücke zu schlieÿen. Bei jedem Übergang von einer energetisch höheren in eine

energetisch niedrigere Schale wird ein Photon frei, dessen Energie der Energiedi�erenz

der beteiligten Schalen entspricht. Die emittierten Photonen ergeben für jedes Ele-

ment ein anderes, charakteristisches Röntgenspektrum. Dieses Spektrum macht sich

die Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) zunutze. In dieser Methode wer-

den die emittierten Photonen und deren Energien registriert.
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Im REM be�nden sich verschiedene Detektoren, die jeweils eine Art der Strahlung

detektieren. Für die vorliegenden Proben wurden zwei Detektoren verwendet: Der eine

registriert den Sekundärelektronenstrahl, also die Elektronen, die aus der Probe her-

ausgelöst werden. Der andere zeichnet die von der Probe zurückgestreuten Elektronen

des Elektronenstrahls auf.

Um die Mikrostruktur (das Gefüge) der Si3N4-Proben klar abbilden zu können, ist es

zusätzlich erforderlich, die CSP-Schnitte mit einem Plasma zu ätzen. Bei dieser Nach-

bearbeitung werden die primären Körner stärker angeätzt, während die Nebenphase

resistenter gegen das Plasma ist. Bei den beiden anderen Keramik-Typen ist dieser

Schritt nicht erforderlich, da deren Mikrostruktur auch ohne Nachbehandlung gut zu

erkennen ist.

2.1.3 Bildanalyseverfahren

Das gesamte Kapitel 2.1.3 orientiert sich an den Büchern zur Mikrostrukturanalyse

von Exner/Hougardy [Exn88] und Ohser/Mücklich [Ohs00] sowie den Buchkapiteln

von Ohser zur quantitativen Gefügeanalyse [Ohs04] und von Velichko/Mücklich zur

Mikrostrukturtomographie [Vel09].

De�nitionen

Bei einer Keramik handelt es sich um ein komplexes dreidimensionales Gefüge, das

meist aus verschiedenen Phasen besteht. Je nach Keramik gibt es eine oder mehrere

Hauptphasen, welche die Körner oder Partikel darstellen. Daneben gibt es � insbe-

sondere nach Flüssigphasensinterung � meist noch eine Nebenphase, die den Raum

zwischen den Partikeln ausfüllt. Manche Keramiken enthalten auÿerdem Poren, die in

den Partikeln, in der Nebenphase oder an Phasen- und Korngrenzen eingeschlossen sein

können.

Aus welchen Phasen sich eine Keramik zusammensetzt, hängt von den Ausgangs-

produkten und dem Sintervorgang ab. Es gibt mehrphasige Keramiken, z. B. zirkon-

oxidverstärktes Aluminiumoxid (ZTA), bei denen sowohl Aluminiumoxid- (Al2O3) als

auch Zirkonoxidkörner (ZrO2) als konvexe Körner vorkommen, die das komplette Volu-

men füllen � sogenannte Durchdringungsgefüge � und es gibt mehrphasige Keramiken,

bei denen sich während der Sinterung durch die Anwesenheit von Sinteradditiven eine

Nebenphase bildet, die glasartig oder kristallin erstarrt. Die im Rahmen dieser Arbeit

verwendeten Proben gehören zur zweiten Gruppe, bei der es nur eine Hauptphase gibt.

Bei AlN hat die Nebenphase typischerweise � wie auch bei den vorliegenden Proben
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� eine feste Zusammensetzung aus Al2O3 und Yttriumoxid (Y2O3), welche von den

Sinterbedingungen abhängt. Die Nebenphase sammelt sich je nach Ober�ächenenergie

der Körner an den Flächen zwischen zwei aneinander angrenzenden Körnern, in den

Zwischenräumen, in denen mindestens drei Körner aneinandergrenzen, oder an Ecken,

an denen mindestens vier Körner aneinander stoÿen.

Im Fall unserer Si3N4-Proben besteht die Nebenphase � je nach Probe � aus ei-

ner de�nierten Mischung von Al2O3, Y2O3, Siliciumdioxid (SiO2) und Magnesiumoxid

(MgO). Die jeweils eingesetzten Additive schmelzen während des Flüssigphasensinterns

auf und fördern die Bildung einer Schicht, die sich um die Körner der Hauptphase legt.

Zudem reichert sich die Nebenphase in den Hohlräumen zwischen den Körnern an.

Poröse einphasige Keramiken, wie z. B. SiC, erreichen beim Sintern oft nur eine

Dichte, die weit von der theoretischen Dichte entfernt ist, und besitzen dementspre-

chend eine hohe Porosität. Die Zwischenräume werden nicht ausgefüllt und bilden ein

Netz aus Poren. Um auch in diesem Fall eine dichte Keramik zu bekommen, kann man

SiC-Grünproben mit �üssigem Silicium in�ltrieren � wie auch bei den hier verwendeten

Proben geschehen �, und es entsteht sog. SiSiC (Silicium-in�ltriertes SiC).

Um eine keramische Mikrostruktur analysieren zu können, muss je nach gesuchter

Gröÿe unterschiedlich hoher Aufwand betrieben werden. Parameter, die für die eindeu-

tige Charakterisierung einer Struktur wichtig sind, sind unter anderen folgende:

� Volumina V der beteiligten Phasen,

� Ober�äche S der Partikel,

� minimaler und maximaler Durchmesser Dmin/max der Partikel sowie deren Ver-

hältnis zueinander (Aspektverhältnis) als Maÿ für die Partikelform,

� mittlere Sehnenlänge 〈SL〉 der Körner einer Phase bzw. der Nebenphase,

� Verhältnis aus Ober�äche und Volumen SV , auch spezi�sche Ober�äche genannt,

� Integral über die mittlere (M) und absolute (K) Krümmung der Partikelober�ä-

chen als Maÿ für die Zerklüftung der Mikrostruktur.

Zur Veranschaulichung sind einige dieser Parameter in Abbildung 2.2 spezi�ziert.

Während man das gesamte Gefüge betrachten muss, um beispielsweise Informatio-

nen über die absolute Krümmung der Partikel zu erhalten, genügt es zur Bestimmung

der Volumenanteile unterschiedlicher Phasen schon, ein Netz über einen zweidimen-

sionalen Schnitt zu legen und zu zählen, wie viele Knotenpunkte des Netzes welcher
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Abb. 2.2: zweidimensionaler Schnitt durch ein exemplarisch skizziertes Partikel zur gra-

phischen Veranschaulichung folgender Parameter: Volumina V (a), Ober�äche S (b), Seh-

nenlänge SL (c) und minimaler bzw. maximaler Durchmesser Dmin/max (d).

Phase angehören. Hierbei handelt es sich um die einfachste Form der Analyse: die

Punktanalyse.

Für alle null- bis zweidimensionalen Analysen werden Schnittbilder durch das Gefüge

benötigt, während für eine dreidimensionale Analyse eine Betrachtung der gesamten

Mikrostruktur erforderlich ist. Die im Folgenden beschriebenen Analyseverfahren von

der Direktaufnahme einer dreidimensionalen Struktur über die Flächen- und Linear-

bis hin zur linearen Punktanalyse sind in Abbildung 2.3 skizziert.

3D 2D 1D 0D

Abb. 2.3: Von links nach rechts: dreidimensionale Struktur, Flächen-, Linear- und Punk-

tanalyse eines zweidimensionalen Schnitts durch diese Struktur.

Die Punktanalyse wurde bereits um 1930 entwickelt und kommt bis heute z. B. in

der Medizin zum Einsatz. Jedoch kann man aus dieser simplen Methode lediglich die

Information erhalten, wie viele Knotenpunkte relativ zur Gesamtzahl aller Knoten je-

der Phase angehören. Ausgedrückt wird dies durch den Term PP , also die Anzahl der

Punkte P einer Phase relativ zur Gesamtzahl aller Punkte (tiefgestelltes P ). Dies ist

ein Maÿ dafür, mit welcher Wahrscheinlichkeit ein beliebiger Punkt innerhalb der Pro-

be einer bestimmten Phase zuzuordnen ist. Aus der Punktzählmethode lässt sich somit

abschätzen, wie sich die Volumenanteile der einzelnen Phasen auf das Gesamtvolumen
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aufteilen. Diese Methode ist trotz oder gerade aufgrund ihrer Einfachheit noch heute

eine beliebte Methode zur schnellen Bildauswertung in der quantitativen Materialana-

lyse. [Ohs00]

Da die Bildauswertung mittlerweile nicht mehr manuell durchgeführt werden muss

sondern computergestützt möglich ist, können nun auch aufwändigere Verfahren ange-

wandt werden. Mit jeder Dimension, die man bei der Bildanalyse berücksichtigt, steigt

der Informationsgehalt über das Gefüge. Nimmt man eine Dimension hinzu (eindimen-

sionale Bildanalyse) und legt Linien in das Schnittbild eines Gefüges, steigen bereits die

Möglichkeiten der Informationsgewinnung: Für eine Linearanalyse haben die Linien et-

wa den Abstand der erwarteten mittleren Korngröÿe und verlaufen parallel zueinander.

Im eindimensionalen Fall wird der Anteil der Linien pro Phase bestimmt. Ausgedrückt

wird dies durch den Term LL, der die Länge der Linien einer Phase (L) relativ zur

Gesamtlänge aller Linien (tiefgestelltes L). Dieser Ausdruck ist wiederum ein Maÿ für

die Volumenanteile der einzelnen Phasen. Die Länge der Linien gibt über die Gröÿe

der Partikel und die Verteilung der Nebenphase Auskunft. Im weiteren Verlauf dieser

Arbeit wird für die Länge der Linien der Begri� �Sehnenlänge� verwendet und �Seh-

nenlängenanalyse� für die Linearanalyse.

Aus der Anzahl der Schnittpunkte der Linien mit Partikelgrenzen kann man zusätz-

lich Informationen über das Verhältnis zwischen den Partikelober�ächen und -volumina

gewinnen. Dieses Verhältnis wird durch PL ausgedrückt, also durch die Anzahl der

Schnittpunkte relativ zur Länge der Linien. Hierbei ist zu beachten, dass nur die An-

zahl der Schnittpunkte gezählt wird und dieser Parameter unabhängig davon ist, welche

Phasen ein Schnittpunkt voneinander trennt. Gleichzeitig ist diese Gröÿe auch ein Maÿ

für die spezi�sche Ober�äche SV , also das Verhältnis der Ober�äche relativ zum Vo-

lumen. Um SV direkt messen zu können, müsste man die dreidimensionale Struktur

betrachten.

Bei mehrphasigen Systemen ist auÿerdem relevant, wie sich die Grenz�ächen auf die

verschiedenen möglichen Phasengrenzen verteilen. Bei zwei Phasen kann es Kontaktbe-

reiche geben, an denen zwei Partikel der Phase 1 oder Phase 2 aneinandergrenzen und

solche, bei denen Phase 1 an Phase 2 grenzt. Dies gibt � z. B. bei einer Keramik, die nur

eine Sorte an Körnern hat und deren Zwischenräume mit einer Nebenphase ausgefüllt

sind �, Auskunft darüber, ob die Partikel durchgehend aneinandergrenzen oder ob die

Struktur sehr verzweigt ist und die Körner einzeln in die Nebenphase eingebettet sind.

In der Betrachtung eines Schnittes durch eine beliebige Struktur kann man neben

der direkten Analyse der Flächenanteile jeder Phase zusätzlich Informationen darüber

erhalten, wie stark eine beliebige Struktur in sich zusammenhängt. Dies wird durch die
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Eulerzahl χ ausgedrückt, in deren Berechnung eingeht, ob eine Struktur zusammen-

hängend ist und wie viele Poren sie enthält. Die Eulerzahl eines Objekts i ist [Ohs04]

χi = 1− n (2.1)

mit der Anzahl n der eingeschlossenen Poren. In der zweidimensionalen Bildanalyse

wird von der Summe der Objekte einer gewissen Fläche die Anzahl der enthaltenen

Poren abgezogen, um die spezi�sche Eulerzahl zu erhalten. Dieses Schema ist in Abbil-

dung 2.4 dargestellt. Von der spezi�schen Eulerzahl eines Gefüges kann man auf deren

mittlere Krümmung schlieÿen.

c=2 c=1 c=0

c=2 c=1 c=0

Verdana:

c=2 c=1 c=0

a) b) c)

Abb. 2.4: Beispiele für die Eulerzahl χ an einem einzelnen Partikel: a) Nicht zusammen-

hängende Struktur (χ = 2), b) einfach zusammenhängende Struktur (χ = 1), c) einfach

zusammenhängende Struktur mit Einschluss (χ = 0). Nach Ohser [Ohs04].

Um die totale Krümmung der Ober�äche einer Struktur zu bekommen, benötigt

man eine dreidimensionale Darstellung. Ein Verfahren zur direkten dreidimensionalen

Bildaufnahme ist die Computertomographie. Auf die Information der totalen Krüm-

mung wurde für die hier vorliegende Arbeit verzichtet, weshalb das Verfahren an dieser

Stelle nicht näher beschrieben wird.

Mathematische Verknüpfung zwischen den Analysemethoden

Die Verknüpfungen zwischen den Parametern einer Punktanalyse über eine Linien- und

Flächenanalyse bis hin zu genauen Informationen über eine dreidimensionale Struktur

werden in den sog. �Stereologischen Gleichungen� ausgedrückt, die in Tabelle 2.1 auf-

geführt sind.

Die Herleitung sämtlicher Umrechnungen lassen sich in diversen Lehrbüchern, z. B.

bei Exner [Exn88] nachvollziehen. An dieser Stelle sei nur exemplarisch die Rechnung

zur Gleichung VV = AA dargestellt, die sich ebenfalls an Exner orientiert. Die verwen-

deten Gröÿen sind in Abbildung 2.5 de�niert.
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Tab. 2.1: Stereologische Gleichungen: Übersicht über die Zusammenhänge der Gefüge-

parameter von der Punkt- (0D) bis zur Gefügeanalyse (3D). Nähere Erläuterungen zu

den Gefügeparametern �nden sich im Text (Abschnitt 2.1.3). Nach Ohser [Ohs00].

3D 2D 1D 0D

VV = AA = LL = PP

SV = 4
π
LA = 2PL

MV = 2πχA

KV

Als exemplarisches Gefüge wird ein Volumenelement der Kantenlänge L gewählt.

Somit lässt sich das Volumen V auch über eine Seiten�äche A ausdrücken:

V = A ·L = L3 . (2.2)

Das Volumen der Körner wird mit V ′ bezeichnet, und deren Volumenanteil am Ge-

samtvolumen ergibt sich aus dem Quotienten V ′/V .

Eine beliebige Schnittebene wird parallel zur y-z-Ebene eingefügt. Durch eine mini-

male Verschiebung dieses Schnittes entlang der x-Achse um dx wird das Volumen dV

aufgespannt, für das gilt:

dV = Adx . (2.3)

Diese Gleichung gilt analog für die Volumina V i der Schnitt�ächen Ai durch die Körner.

Durch Integration von Gleichung 2.3 erhält man das Gesamtvolumen der Körner:

V ′ =

L∫
0

Adx . (2.4)

Auch den mittleren Flächenanteil der Körner pro Schnitt Ā kann man auf diese Art

berechnen und erhält mit Gleichung 2.2 folgenden Zusammenhang:

Ā =
V ′

L
=

1

L

L∫
0

Adx . (2.5)
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z

y

x

0 LdV

dV
i

Abb. 2.5: Skizze zur Herleitung der stereologischen Gleichungen am Beispiel eines Vo-

lumenelements der Kantenlänge L mit exemplarisch acht Körnern. Die gewählte Schnit-

tebene schneidet drei dieser Körner. Die gesamte Schnitt�äche durch das Volumenelement

ist A, eine minimale Verschiebung der Schnittebene um dx spannt das Volumen dV auf.

Der Flächenanteil, den das i-te Korn auf A einnimmt ist Ai, das zugehörige Volumenele-

ment dV i. Nach Exner [Exn88].

Geht man zum relativen Volumenanteil der Körner V ′/V zurück und setzt die Glei-

chungen 2.2, 2.4 und 2.5 ein, erhält man schlieÿlich einen direkten Zusammenhang

zwischen dem relativen Volumenanteil und dem relativen Flächenanteil einer Phase

des Gefüges:

V ′

V
=

L∫
0
Adx

L3
=
Ā ·L

L3
=
Ā

A
. (2.6)

In der Kurzschreibweise ist das

VV = AA . (2.7)

2.2 Mikrostrukturmodellierung

Bei der Mikrostrukturmodellierung war das Ziel, realistische Mikrostrukturen zu er-

zeugen, welche quantitativ und in der Mustererkennung durch das menschliche Auge

ähnlich zu realen Keramiken sind. Dies erfordert eine komplexe Abfolge an Einzelschrit-

ten. Um einen Überblick über die hier angewendete Methodik zu geben, wird der Weg

von einem leeren Volumenelement bis hin zur volumenvernetzten Mikrostruktur, an der

makroskopische Eigenschaften simuliert werden können, exemplarisch an einem einfa-

chen Gefüge dargestellt, welches lediglich aus zwei aneinander angrenzenden Kugeln



2.2. Mikrostrukturmodellierung 19

besteht (siehe Abbildung 2.6).
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Abb. 2.6: Schritte der Strukturmodellierung am Beispiel von zwei Kugeln: a) Gefügeer-

zeugung auf Voxel-Basis, b) Vernetzung des Gefüges, c) Berechnung der Wärmeleitfähig-

keit und d) Simulation der elastischen Eigenschaften, e) Polykristallrechnung mit mind.

103 unterschiedlich orientierten RVEs. Nähere Erläuterungen der einzelnen Schritte: siehe

Abschnitt 2.2.

Zur Generierung von Mikrostrukturen wird das am Fraunhofer ISC entwickelte

Software-Tool �GeoVal� [Rae12] verwendet. Diese Software arbeitet auf Voxel-Basis.

Da keramische Mikrostrukturen sehr komplex sind, beschränken sich die Simulatio-

nen auf ein repräsentatives Volumenelement (RVE) mit etwa 30 - 50 Körnern bei einer

RVE-Gröÿe von 643 Voxeln. Die Au�ösung der Voxel-Struktur beein�usst in wesentli-

chem Maÿe die Rechenzeit während den einzelnen Schritten der Gefügeerzeugung.

Ziel der Strukturmodellierung in �GeoVal� ist es, Mikrostukturen zu erzeugen, welche

quantitativ und in der Mustererkennung möglichst nahe an den Vorgaben der vorlie-

genden realen Proben sind. Deshalb wird die Qualität der Gefüge in jedem Schritt

der Modellierung sowohl mit dem Auge, als auch durch Gefügeanalyse anhand der

Mikrostruktur-Parameter überprüft.
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2.3 Gefügevernetzung

Mit Hilfe des im Rahmen einer Dissertation [Mül14a] am Fraunhofer ISC entwickel-

ten Software-Tools �VoxSM� wird eine Ober�ächenvernetzung der Partikel bzw. der

gesamten Mikrostruktur durchgeführt.

Zunächst wird ein Netz aus regelmäÿigen Dreiecken um alle Ober�ächen innerhalb

des RVEs gelegt. Das Netz wird durch seine Knotenpunkte beschrieben, die in einer

Datei notiert werden. Da dieses Netz die exakte Voxel-Struktur nachzeichnet, wird die

Struktur zunächst aus sehr fein vernetzten Elementen gebildet, wie in Abbildung 2.7 a

zu sehen ist.

Um der realen Mikrostruktur näher zu kommen, wird die Struktur anschlieÿend

geglättet (Abbildung 2.7 b): In 100 Wiederholungen werden scharfe Kanten unter Bei-

behaltung der Volumina bereinigt, indem die Körner abwechselnd leicht vergröÿert und

zur Wahrung der Volumina wieder zusammengezogen werden. Auf diese Art entstehen

aus den voxelbedingt stu�gen und kantigen Partikeln realitätsnahe abgerundete Kör-

ner.

Das geglättete Netz der Mikrostruktur wird bei einer Strukturau�ösung von 643 Vo-

xeln durch etwa 300.000 Knotenpunkten beschrieben. Das Volumen dieser Struktur zu

vernetzen, würde die Modellberechnung unnötig verlangsamen, weshalb das Ober�ä-

chennetz stark vereinfacht wird. Um die Charakteristika der Mikrostruktur beizubehal-

ten, wird das Netz an glatten Ober�ächen zu deutlich gröÿeren Ober�ächenelementen

zusammengefasst, während es an markanten Punkten, wie z. B. dem Kontaktbereich

zwischen zwei aneinandergrenzenden Körnern, feiner bleibt (siehe Abbildung 2.7 c). So

wird das Ober�ächennetz auf etwa 10.000�50.000 Knotenpunkte reduziert.

Im letzten Schritt der Gefügemodellierung, der Volumenvernetzung, wird das kom-

plette Volumen des RVEs in �ANSYS� mit Prismen oder Tetraedern vernetzt (Abbil-

dung 2.7 d).

2.4 Finite-Elemente-Simulation von makroskopischen

Eigenschaften

Die Volumenvernetzung des gesamten Raumvolumens und die Berechnung der elasti-

schen und thermischen Gefügeeigenschaften wurde mit dem kommerziell verfügbaren

CAE-Programm �ANSYS� durchgeführt. Das Programm wird zur computergestütz-

ten Berechnung (Computer-Aided Engineering) von Materialeigenschaften mit Hilfe

eines Finite-Elemente-Modells des jeweils zu untersuchenden Materials oder Bauteils
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a) b)

c) d)

Abb. 2.7: Exemplarische Darstellung der Schritte von der Ober�ächenvernetzung einer

Voxel-Struktur (a) über die Glättung (b) und Vereinfachung (c) hin zum volumenvernetz-

ten Gefüge (d) am Beispiel von zwei Kugeln.
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herangezogen.

2.4.1 Wärmeleitfähigkeit

Da die betrachteten Materialien Isolatoren sind, �ndet Wärmetransport in der realen

Keramik über Phononenleitung statt. Wärmeenergie wird sowohl durch die Körner als

auch durch die Nebenphase transportiert. Nachdem sich die Wärmeleitfähigkeiten der

Materialien meist deutlich unterscheiden, muss die Wärmeleitfähigkeit der beteiligten

Phasen berücksichtigt werden. Für Einkristalle ist die Wärmeleitfähigkeit am höchs-

ten, während Verunreinigungen und Störungen im Kristallgitter die Wärmeleitfähigkeit

bedeutend reduzieren können [Sla73]. Im Modell muss zudem gewährleistet sein, dass

der Wärmeübergang zwischen den Phasen und aneinandergrenzenden Körnern � wie

auch in realen Proben � möglich ist.

Zur Berechnung der Wärmeleitfähigkeit einer Mikrostruktur werden im Modell an

den zwei gegenüberliegende Flächen eines RVEs unterschiedliche Temperaturen de�-

niert und der Wärme�uss durch die Probe simuliert, indem der Wärmetransport im

vernetzten RVE zwischen den Knotenpunkten berechnet wird. Die Kenntnis über die

Wärmeleitfähigkeiten der beteiligten Phasen ist hierfür erforderlich. �ANSYS� berech-

net unter Berücksichtigung der Eigenschaften beider Phasen für jede der drei Raum-

richtungen die Wärmeleitfähigkeit des RVEs. Dies ist in Abbildung 2.6 c dargestellt.

2.4.2 Elastizitätsmodul und Poisson-Zahl

Zur Simulation von mechanischen Eigenschaften wird an zwei gegenüberliegende Flä-

chen des RVE eine uniaxiale Zugspannung angelegt. Die übrigen Flächen werden wäh-

renddessen durch Randbedingungen �xiert. An einer der verschobenen Ober�ächen

berechnet �ANSYS� zunächst die auftretenden Spannungen und daraus den Elastizi-

tätsmodul und die Poisson-Zahl eines Einkristalls. In einem weiteren Simulationsschritt

wird eine Scherdehnung an das RVE angelegt und aus den auftretenden Scherkräften

der Schermodul berechnet. Diese Rechnungen werden für alle drei Raumrichtungen

des RVE durchgeführt und daraus die jeweils auftretenden Zugspannungen und Span-

nungskonzentrationen berechnet. Hieraus ergibt sich die Stei�gkeitsmatrix. Mit dem

am Fraunhofer ISC entwickelten Software-Tool �CRYSTAL� werden abschlieÿend aus

der Stei�gkeitsmatrix der E-Modul und die Poisson-Zahl des Gefüges bestimmt. Als

Eingangsparameter für diese Berechnungen werden die E-Moduln und Poisson-Zahlen

aller beteiligten Phasen benötigt (siehe Abbildung 2.6 d). [Rae06]
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2.4.3 Polykristallrechnung

Die errechneten makroskopischen Eigenschaften des RVEs können aufgrund von In-

homogenitäten in der erzeugten Mikrostruktur je nach Raumrichtung noch deutlich

voneinander abweichen. Auch ist es möglich, dass verschiedene RVEs mit vergleich-

baren Gefügen unterschiedliche Eigenschaften aufweisen. Deshalb wird zunächst mit

�CRYSTAL� der Stei�gkeitstensor und die Wärmeleitfähigkeitsmatrix berechnet, um

ein homogenes Gefüge zu simulieren.

Abschlieÿend wird durch Vervielfachen des RVEs ein gröÿeres Gefüge erzeugt, wel-

ches im Folgenden als �Polykristall� bezeichnet wird. Ein Polykristall besteht z. B. aus

103 identischen RVEs, denen die Materialeigenschaften, die zuvor mit �CRYSTAL� be-

rechnet wurden, zugeordnet werden. Die Eigenschaften jedes RVEs sind im Polykristall

statistisch orientiert (siehe Abbildung 2.6 e). Auf diese Art kann der Polykristall als ho-

mogen angenommen werden, ebenso dessen Eigenschaften.

Nach der Polykristallrechnung liegen die Simulationsdaten für verschiedene RVEs

mit ähnlichen Gefügen im Idealfall nahe beieinander. Welche Anzahl an RVEs nötig

ist, um einen homogenen Polykristall zu erzeugen, hängt von der Mikrostruktur des

RVEs ab und wird deshalb für jeden Keramiktyp gesondert festgelegt.

2.5 Daten für Simulationen

Um die makroskopischen Eigenschaften eines mehrphasigen Gefüges zu berechnen, be-

nötigt man die Materialkennwerte der einzelnen Phasen, aus denen sich das Gefüge

zusammensetzt. Für die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Berechnungen wur-

den die Wärmeleitfähigkeit, der Elastizitätsmodul und die Poisson-Zahl benötigt.

Für viele keramische Materialien sind diese Werte aus der Literatur bekannt. Die

Nebenphasen setzen sich jedoch in den hier verwendeten Keramiken meist aus verschie-

denen Additiven zusammen und verschmelzen während der Sinterung miteinander. Die

Materialkennwerte der während der Sinterung ausgebildeten Nebenphase hängen von

vielen Bedingungen (u. a. Sinterprogramm, Ofenatmosphäre) ab. Da es für diese un-

bekannte, neu ausgebildeten Phasen keine Literaturwerte gibt, wurden zunächst die

Eigenschaften der Sinteradditive herangezogen, um die Eigenschaften der Nebenpha-

sen aus deren jeweiligen Bestandteilen abzuschätzen.

Die folgenden Abschnitte stellen einen Auszug der verschiedenen verfügbaren Lite-

raturwerten dar und erheben keinen Anspruch auf Vollständigkeit. Die hier genannten

Literaturdaten werden herangezogen, um daraus Simulationsparameter auszuwählen.

Bei einer Mittelung über mehrere Literaturwerte wurde die Standardabweichung als



24 Kapitel 2. Grundlagen

Unsicherheit der Literaturquellen angenommen. Teilweise kann auf die Ergebnisse von

Messungen zurückgegri�en werden, welche am Fraunhofer ISC durchgeführt wurden.

Diese wurden mit den Literaturwerten abgeglichen und ebenfalls bei der Auswahl der

Simulationsparameter berücksichtigt.

2.5.1 Umrechnung von Literaturwerten

In dieser Arbeit werden ausschlieÿlich die Einheiten Gigapascal [GPa] für Elastizitäts-

moduln und Watt pro Meter und Kelvin [W/(m ·K)] für Wärmeleitfähigkeiten verwen-

det. Besonders in älteren Quellen kommen jedoch für den Elastizitätsmodul auch die

Einheiten Pounds per Square Inch [psi] und Kilopond pro Quadratzentimeter [kp/cm2]

zum Einsatz. Diese werden wie folgt umgerechnet: [Kuc01]

1 psi = 6, 89 kPa , (2.8)

1
kp
cm2

= 9, 81 · 104 Pa . (2.9)

Die Wärmeleitfähigkeit ist in älteren Quellen gelegentlich in den Einheiten Kilo-

kalorien pro Sekunde, Zentimeter und Grad [kcal/(s cmgrd)] oder Kilokalorien pro

Stunde, Meter und Grad [kcal/(hmgrd)] angegeben. Diese lassen sich nach den Glei-

chungen 2.10 und 2.11 umrechnen: [Kuc01]

1
cal

s · cm · grd
= 418, 68

W
m ·K

, (2.10)

1
kcal

h ·m · grd
= 1, 163

W
m ·K

. (2.11)

Auÿerdem wurden folgende Zusammenhänge für die Umrechnung zwischen Elasti-

zitätsmodul (E), Poisson-Zahl (ν), Kompressionsmodul (K) und Schermodul (G) ver-

wendet: [Kuc01, Mes04]

E = 2G (1 + ν) , (2.12)

E = 3K (1− 2ν) . (2.13)

2.5.2 Mischungsregel

Da für die Nebenphasen meist keine oder nur wenige Materialeigenschaften bekannt

sind, werden diese nach der Mischungsregel (�rule of mixture�) abgeschätzt: Die Eigen-

schaften einer Mischphase können jedoch nicht exakt berechnet werden, sondern liegen

in einem Bereich zwischen der allgemeinen und der inversen Mischungsregel. Die obere

Grenze dieses Bereichs (allgemeine Mischungsregel) ist gegeben durch

a = a1v1 + a2v2 , (2.14)
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die untere Grenze (inverse Mischungsregel) durch

1

a
=
v1
a1

+
v2
a2

. (2.15)

Die allgemeine Mischungsregel entspricht in einem geschichteten Gefüge den Ei-

genschaften parallel zur Schichtung, die inverse Mischungsregel entspricht den Ei-

genschaften quer zur Schichtorientierung. Bei realen Gefügen liegen die tatsächlichen

Eigenschaften zwischen diesen beiden Grenzen. Die Simulationen werden für beide

Grenzen durchgeführt und anschlieÿend über die Ergebnisse gemittelt. Im Folgenden

wird bei dieser Vorgehensweise verallgemeinernd von der �Mischungsregel� gesprochen.

[Fly69, Ond86, Sal07]

Des Weiteren ist zu bedenken, dass sich während der Sinterung aus den Sinter-

additiven eine neue Phase bildet, deren Eigenschaften und Zusammensetzung von den

Sinterbedingungen abhängen. Dies wird in den Simulationen nicht berücksichtigt, statt-

dessen werden die Eigenschaften entsprechend denen der Ausgangsmaterialien und -

zusammensetzungen abgeschätzt.

2.6 Experimentelle Messmethoden

Für die Bestimmung der makroskopischen Eigenschaften wurden verschiedene Mess-

methoden herangezogen:

� Alle Probendichten wurde nach dem Archimedes-Prinzip entsprechend der Norm

DIN EN 933-1 bestimmt [DIN95];

� Wärmeleitfähigkeiten wurden mit der Laser-Flash-Methode gemessen;

� die Elastizitätsmoduln wurden gemäÿ DIN EN 843-2 mit Ultraschallmessungen

bestimmt [DIN06];

� die für die Berechnung der Elastizitätsmoduln benötigten Probendicken wurden

mit einer Schieblehre gemessen.

Alle Messungen, die in Abschnitt 2.6 beschrieben werden, wurden von Mitarbeitern

des Fraunhofer ISC durchgeführt.

2.6.1 Dichtebestimmung nach Archimedes

Um die Dichte und o�ene Porosität von Proben unabhängig von deren Form und bei

unbekannter Skelettdichte bestimmen zu können, wurde das Prinzip des Archimedes
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angewandt. Archimedes entdeckte, dass die Auftriebskraft eines Körpers in einem �üs-

sigen Medium gleich der Gewichtskraft der verdrängten Flüssigkeit ist [Mes04].

Bei der verwendeten Archimedes-Waage wird als �üssiges Medium Wasser einge-

setzt. Aus der Masse des verdrängten Wassers lässt sich mithilfe der Wasserdichte

dessen Volumen bestimmen. Da das Volumen des verdrängten Wassers gleich dem Vo-

lumen der Probe ist, lässt sich nun mithilfe der Masse der trockenen Probe deren

Dichte einschlieÿlich der geschlossenen Porosität berechnen. Auÿerdem ergibt sich aus

den Wägedaten die o�ene Porosität. Bei dicht gesinterten Proben ohne Porosität gilt

unter dieser Annahme

VProbe = VH2O,verdraengt =
mProbe,tr −mProbe,H2O

ρH2O

(2.16)

und daraus folgender Zusammenhang: [Kuc01]

ρProbe,tr =
mProbe,tr

VProbe
=

mProbe,tr · ρH2O

mProbe,tr −mProbe,H2O

, (2.17)

wobei mProbe,tr als Masse der trockenen Probe direkt gewogen werden kann, VProbe (das

Volumen der Probe) gleich VH2O,verdraengt (dem Volumen des verdrängten Wassers) ist

und mit der Masse der Probe in Wasser, mProbe,H2O, sowie der Dichte des Wassers

ρH2O, die z. B. nach der Tabelle �standard density of water� des Handbook of Chemistry

and Physics [Hay13, vgl. S. 6�7 und 6�8 der Online-Ausgabe] die tatsächliche Dichte

der Probe bestimmt werden kann. Bei porösen Proben sind weitere Berechnungen er-

forderlich, da die Probe zusätzlich mit Wasser in�ltriert werden muss. Deshalb kann

bei diesen Proben die Masse der Probe in Wasser nicht direkt bestimmt werden, son-

dern zunächst lediglich die Dichte der Probe inkl. Poren. Daraus wird anschlieÿend die

Reindichte bestimmt.

2.6.2 Laser-Flash-Methode

Die Wärmeleitfähigkeiten der Proben wurden mit einer Laser-Flash-Anlage am Fraun-

hofer ISC gemessen. Abbildung 2.8 zeigt stark vereinfacht das Prinzip des Laser-Flash-

Verfahrens, bei dem ein Laserpuls die Ober�äche der Probe erwärmt und mit einem

Pyrometer der Temperaturanstieg an der Rückseite der Probe gemessen wird. Auf diese

Weise wird der Wärme�uss durch die Probe aufgezeichnet. Aus dem Temperatur-Zeit-

Pro�l wird die Temperaturleitfähigkeit α der Probe bestimmt. Mit Gleichung 2.18 und

der Kenntnis von Probendichte ρ und Wärmekapazität cp des Materials wird daraus

die Wärmeleitfähigkeit λ berechnet: [Rae98, Sal07]

λ = αρcp . (2.18)
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CO Laser2

Probe

IR Strahlung
Pyrometer

Abb. 2.8: Schematisch dargestelltes Laser-Flash-Verfahren zur Messung von Wärmeleit-

fähigkeiten.

2.6.3 Ultraschallmessung der Elastizitätsmoduln

Die Elastizitätsmoduln wurden mit Ultraschall gemäÿ DIN EN 843-2 gemessen [DIN06].

Bei diesem Verfahren wird ein Ultraschallsignal an der Probenober�äche in die Pro-

be eingekoppelt. Ein Teil des Signals wird an der Rückseite der Probe re�ektiert und

läuft zurück zur Oberseite der Probe. Dort wird über den Ultraschallkopf das einlau-

fende Signal detektiert und am Oszilloskop als Signal erster Ordnung aufgezeichnet.

Ein Teil des Signals wird jedoch an der Probenoberseite re�ektiert, läuft erneut durch

die Probe zu deren Rückseite und zurück zur Oberseite. Signalteile, welche die Probe

mehrmals durchlaufen haben, bilden Signale höherer Ordnung. Dieses Schema ist in

Abbildung 2.9 skizziert.
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Abb. 2.9: Schematischer Aufbau zur Messung von Elastizitätsmoduln mit Hilfe von

Ultraschall.
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Aus den Laufzeitunterschieden der Signale und der Probendicke kann zunächst die

Ausbreitungsgeschwindigkeit der Longitudinalwelle cl und daraus mit der Poisson-

Zahl ν des Probenmaterials und der Probendichte ρ nach Gleichung 2.19 der Elas-

tizitätsmodul E der Probe bestimmt werden: [Ber54]

E =
(1 + ν) (1− 2ν)

1− ν
· ρ · c2l . (2.19)

Aus den Laufzeiten pro Probendurchquerung für die Signale unterschiedlicher Ord-

nung wird eine mittlere Ausbreitungsgeschwindigkeit berechnet, die für Gleichung 2.19

benötigt wird, um den E-Modul zu berechnen.
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Für die experimentellen Arbeiten wurden je zwei verschiedene Proben der Keramik-

typen AlN, Si3N4 und SiC verwendet, die zunächst materialographisch charakterisiert

wurden. Dies bildete die Basis zur Modellierung von Mikrostrukturen, welche in den

wesentlichen Gröÿen, die eine Mikrostruktur beschreiben, mit den Parametern der vor-

liegenden Proben übereinstimmen.

3.1 Probenanalyse

3.1.1 Verwendete Proben

Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben lagen in unterschiedlichen Formen

vor: Si3N4 und eine AlN-Probe waren durch Folienguss hergestellte Substrate mit einer

Dicke von 0,7�0,8mm, während von den SiC-Proben und einer weiteren AlN-Probe Zy-

linder zur Verfügung standen, von denen zur Messung der Eigenschaften jeweils Schei-

ben mit einer Dicke von 1,5mm (AlN) oder 2,3mm (SiC) abgesägt wurden. Die beiden

Proben eines Keramiktyps unterschieden sich jeweils in einem wesentlichen Punkt von-

einander. Nach diesem Unterscheidungsmerkmal richtet sich im Folgenden auch die

Probenbezeichnung.

Im Fall von AlN liegt der namensgebende Unterschied zwischen den Proben in der

Formgebung: Eine AlN-Keramik wurde durch Trockenpressen (AlN-TP), die andere

durch Foliengieÿen (AlN-FG) hergestellt. Beide Proben unterscheiden sich zudem in

der Zusammensetzung der Nebenphase, welche während der Flüssigphasensinterung

durch die erforderliche Zusetzung der Sinteradditive entsteht. Beiden Proben wurden

als oxydische Sinteradditive Al2O3 und Y2O3 zugesetzt, jedoch in unterschiedlichen

Mischungsverhältnissen. Die exakte Zusammensetzung der Nebenphase nach der Sin-
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terung kann Abschnitt 3.3.3 entnommen werden.

Die beiden Si3N4-Proben wurden im Foliengussverfahren hergestellt und unterschei-

den sich lediglich in der Zusammensetzung der oxydischen Sinteradditive: Der Probe

Si3N4-YA wurde Y2O3 und Al2O3 zugesetzt, der Probe Si3N4-YSM die Additive Y2O3,

SiO2 und MgO (nähere Angaben: siehe [mik11]).

Für AlN und Si3N4 wird angenommen, dass die Proben eine Dichte von nahezu

100% besitzen und die Restporosität keinen signi�kanten Ein�uss auf die makrosko-

pischen Eigenschaften hat. Die Porosität wird deshalb auch in den Simulationen nicht

berücksichtigt.

Bei beiden SiC-Proben handelt es sich um siliciumin�ltriertes Siliciumcarbid (SiSiC).

Die Probenkörper wurden während der Sinterung mit �üssigem Silicium in�ltriert und

können deshalb ebenfalls als dicht angenommen werden. Während der In�ltration rea-

giert das Silicium mit freiem Kohlensto� zu SiC. Die beiden vorliegenden Proben

unterscheiden sich in ihren Kohlensto�-Konzentration und werden im Folgenden mit

SiC-1 und SiC-2 bezeichnet.

3.1.2 Analyse der Mikrostrukturen der Proben

Von jeder Probe wurde ein CSP-Schnitt angefertigt, um eine artefaktfreie Abbildung

der Mikrostruktur zu bekommen. An mindestens zehn verschiedenen Stellen dieses

Schnittes wurden REM-Bilder aufgenommen. Diese Vorgehensweise soll garantieren,

dass die REM-Bilder repräsentativ sind und die gesamte Vielfalt der Mikrostruktur

der Probe widerspiegeln.

Jedes dieser Bilder wurde binarisiert und zu einer Flächen- und Sehnenlängenana-

lyse herangezogen, wie es am Ausschnitt eines Beispielbildes einer Si3N4-Keramik in

Abbildung 3.1 dargestellt ist. Die REM-Aufnahmen, welche zur Bildanalyse herange-

zogen wurden, enthielten je nach Keramiktyp etwa 50�150 Körner. Aus allen Analysen

einer Probe wurden jeweils die Mittelwerte der wichtigen Parameter berechnet. Als Un-

sicherheiten ist jeweils der mittlere Fehler des Mittelwertes angegeben. Diese Gröÿen

wurden stellvertretend zur Charakterisierung der Mikrostruktur verwendet und sind in

Tabelle 3.1 aufgeführt.
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1 µm 1 µm 1 µm

a) b) c)

Abb. 3.1: Bildanalyse am Beispiel einer Si3N4-Mikrostruktur: a) Ausschnitt aus einem

REM-Bild, b) binarisierter Bildausschnitt, c) Sehnenlängenanalyse am binarisierten Aus-

schnitt des REM-Bilds.

3.1.3 Verwendete stereologische Gleichungen zur Bildanalyse

Zur Analyse der vorliegenden Proben wurden einige der in Abschnitt 2.1.3 beschriebe-

nen Möglichkeiten zur eindeutigen Beschreibung eines de�nierten Gefüges ausgewählt.

Pro Probe wurden an zehn verschiedenen REM-Bildern eine Sehnenlängen- und eine

Flächenanalyse durchgeführt. In der Sehnenlängenanalyse wurden die mittleren Seh-

nenlängen und die spezi�schen Volumenanteile ermittelt. Aus der Flächenanalyse wur-

den zudem die spezi�sche Ober�äche und das Verhältnis zwischen dem maximalen und

minimalen Durchmesser der Partikel berechnet. Welche dieser Gröÿen direkt ermittelt

und welche unter Zuhilfenahme der stereologischen Gleichungen berechnet wurden,

wird in den folgenden Abschnitten kurz erläutert.

Mittlere Sehnenlänge Für die mittlere Sehnenlänge einer Phase werden in der

Sehnenlängenanalyse die Linienabschnitte jeder Phase gemessen und der Mittelwert

aus allen Sehnenlängen gebildet. Die Standardabweichung aller Sehnenlängen ist bei

der Charakterisierung eines Gefüges von Bedeutung, da sie Auskunft darüber gibt,

wie gleichmäÿig die Körner geformt sind. Die mittlere Sehnenlänge darf nicht mit der

Korngröÿe verwechselt werden, da die Sehnenlängen eines Korns durch den zweidimen-

sionalen Schnitt in der Regel kleiner ausfallen als die mittlere Korngröÿe.

Spezi�sche Volumenanteile Auch die spezi�schen Volumenanteile werden direkt

aus der Sehnenlängenanalyse gewonnen: Mit der stereologischen Gleichung VV = LL

aus Tabelle 2.1 werden die Volumenanteile einer Phase berechnet, indem der Anteil der

Sehnen einer Phase an der Gesamtlänge aller Sehnen ermittelt wird.
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Spezi�sche Ober�äche Da in der Sehnenlängenanalyse neben der Vermessung der

Sehnen auch deren Anzahl registriert wird, kann mit dem Zusammenhang SV = 2 ·PL

aus Tabelle 2.1 die spezi�sche Ober�äche berechnet werden, wobei hier P der Anzahl

aller Sehnen entspricht und L der Gesamtlänge aller gezeichneten Sehnen.

Aspektverhältnis Das Aspektverhältnis berechnet sich aus dem Verhältnis des ma-

ximalen zum minimalen Durchmesser und ist ein Maÿ für die Form der Partikel. Es ist

also besonders dann wichtig, wenn überwiegend länglich geformte Partikel vorliegen,

wie z. B. beim Si3N4. In der Flächenanalyse wird für jedes Korn das Verhältnis aus dem

minimalen und maximalen Durchmesser gebildet (�axial ratio�) und über alle analysier-

ten Körner gemittelt. Um daraus die mittlere Ausdehnung der Körner zu erhalten, wird

der Kehrwert dieses Achsenverhältnisses gebildet. Ein Wert nahe Eins steht für runde

Partikel, ein stark von Eins abweichender Wert deutet auf langgestreckte Partikel hin.

3.1.4 Makroskopische Eigenschaften der Proben

Zur weiteren Charakterisierung der vorliegenden Materialien wurde an allen Proben die

Wärmeleitfähigkeit und der Elastizitätsmodul (E-Modul) nach den in Abschnitt 2.6 be-

schriebenen Verfahren experimentell bestimmt. Die Ergebnisse dieser Messungen sind

in Tabelle 3.2 aufgeführt.

Tab. 3.2: Gemessene makroskopische Eigenschaften aller im Rahmen der vorliegenden

Arbeit verwendeten Proben inkl. Messunsicherheiten.

Elastizitätsmodul [GPa] Wärmeleitfähigkeit [W/(m ·K)]

AlN-TP 317.1 ± 4.4 185.6 ± 2.3

AlN-FG 325.2 ± 10.7 174.5 ± 2.2

Si3N4-YA 300.9 ± 7.8 20.4 ± 0.2

Si3N4-YSM 300.0 ± 9.2 77.7 ± 0.8

SiC-1 382.7 ± 3.7 191.7 ± 4.2

SiC-2 363.1 ± 3.5 190.8 ± 0.9

Bei den AlN- und SiC-Keramiken sind bei der Wärmeleitfähigkeit und dem E-Modul

zwischen den Proben eines Keramiktyps jeweils nur geringe Unterschiede im Bereich

von bis zu 6% zu verzeichnen. Um sichere Aussagen zu tre�en, ob diese Unterschiede

tatsächlich von der Probenbescha�enheit abhängen oder ob hier Strukturparameter

hineinspielen, wären weitere Vergleichsproben erforderlich.
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Auch bei den Si3N4-Proben sind die Elastizitätsmoduln mit einer Abweichung von

nur 0,3% nahezu identisch. Allerdings unterscheiden sich die Wärmeleitfähigkeiten von

Si3N4-YA und Si3N4-YSM deutlich. Dies ist darauf zurückzuführen, dass sowohl Sauer-

sto� als auch Aluminium dazu neigen, in die aus Si3N4-Körnern bestehende Hauptphase

hinein zu di�undieren. Dabei ersetzen Sauersto�atome den Sticksto�, und Aluminiu-

matome nehmen die Gitterplätze von Silicium ein. Dies stört die Gitterstruktur und

behindert die Phononenleitung. Somit trägt beides dazu bei, die Wärmeleitfähigkeit

von Si3N4 zu reduzieren [Wat06].

Sauersto� ist in beiden Si3N4-Proben durch die Sinteradditive vorhanden. Bei der

Proe Si3N4-YA ist durch das Additiv Al2O3 zusätzlich Aluminium vorhanden, das wäh-

rend des Sinterprozesses in die Körner hinein di�undieren kann. Die deutlich reduzierte

Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-YA gegenüber der von Si3N4-YSM zeigt, dass bereits ge-

ringe Störungen im Kristallgitter durch die Anwesenheit von Aluminium-Atomen die

Wärmeleitfähigkeit der Keramik deutlich herabsetzen können. Um diese von Watari

aufgestellte Theorie experimentell zu belegen, wurden an der Probe Si3N4-YA EDX-

Aufnahmen der Mikrostruktur angefertigt, mit denen eindeutig nachgewiesen werden

konnte, dass in jedem Si3N4-Korn Spuren von Aluminium enthalten sind [mik11].

3.1.5 Gefügebesonderheiten

Jede Keramik hat eine eigene charakteristische Mikrostruktur. Deshalb werden an die-

ser Stelle zunächst die Besonderheiten der jeweiligen Strukturen hervorgehoben, bevor

näher auf die Strukturmodellierung eingegangen wird.

AlN-Keramiken

Die AlN-Körner wachsen während der Sinterung gleichmäÿig in alle Richtungen, was

im Modell mit einer raumfüllenden Voronoi-Struktur beschrieben werden kann [Iug06].

Die Nebenphase benetzt während der Flüssigphasensinterung die Körner. Während des

Kornwachstums sammelt sich die Nebenphase an den Korngrenz�ächen zwischen zwei

benachbarten Körnern, an Kanten, welche von mindestens drei aneinandergrenzenden

Körnern gebildet werden, oder in Ecken, in denen sich mindestens vier verschiedene

Körner tre�en. Beein�usst wird die Ausbildung der Mikrostruktur während der Sin-

terung durch die wirkenden Kapillarkräfte in Verbindung mit den Grenz�ächenspan-

nungen. In den Simulationen wird dies realisiert, indem die Nebenphase lokalisiert an

Ecken, Kanten oder Korngrenz�ächen eingefügt wird. [Jac97]

Welche Variante der Agglomeration die Nebenphase bevorzugt, ist zunächst im
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REM-Bild nicht ersichtlich. Jedoch lässt sich dies durch Messung des Dihedralwinkels

abschätzen. Der Dihedralwinkel ist im vorliegenden Fall der Winkel, den im 2D-Schnitt

zwei aneinandergrenzende Körner, welche die Nebenphase abgrenzen, miteinander auf-

spannen. Er gibt Aufschluss darüber, welche Form die Ansammlungen der Nebenphase

bevorzugt einnehmen, also ob sich eher runde, kompakte Ansammlungen ausbilden,

oder ob sich die Nebenphase an den Kanten oder Flächen entlang zwischen die Körner

zieht (schematische Darstellung in Abbildung 3.2). In Abbildung 3.3 sind exemplarisch

einige Dihedralwinkel vermessen.

a)                          b)                           c)

Abb. 3.2: Verschiedene Möglichkeiten, wie sich die Nebenphase (blau) in AlN-Strukturen

zwischen den Körnern (gelb) ausbreiten kann: Schmal, zwischen die Körner hineingezogen

(a), rund und kompakt (c) oder eine Zwischenstufe aus beiden Extremen (b).
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Abb. 3.3: Vermessung einiger Dihedralwinkel an der REM-Aufnahme einer AlN-Probe

zur Charakterisierung von deren Nebenphase.

Für beide AlN-Proben wurden aus mehreren verschiedenen REM-Aufnahmen zu-



36 Kapitel 3. Methodik

fällig Ausschnitte gewählt, an denen pro Probe ca. 40 unterschiedliche Dihedralwinkel

ausgemessen wurden. AlN-TP hat einen mittleren Dihedralwinkel inkl. mittlerer Ab-

weichung von (79± 5) o bei einem Nebenphasenanteil von 6,2%, bei AlN-FG beträgt

der Winkel (94± 3) o bei einem Nebenphasenanteil von 6,1%. Aus German: Sintering

theory and practice [Ger96, vgl. Abb. 6.35] geht hervor, dass sich die Nebenphase bei

dieser Konstellationen aus Dihedralwinkel und Volumenanteil bevorzugt an den Ecken

sammelt, an denen mindestens vier Körner aneinandergrenzen. Von dort zieht sie sich

nur teilweise zwischen die Kanten, an welchen drei Körner aneinandergrenzen, oder zwi-

schen Korngrenz�ächen. Die Sekundärphase bildet beim gegebenen Nebenphasenanteil

keine durchgängige Schicht an den Korngrenz�ächen der Hauptphase.

Si3N4-Keramiken

Si3N4 kann in zwei verschiedenen Modi�kationen vorliegen: hexagonales kristallines α-

oder β-Si3N4 [Har57]. Beide Modi�kationen unterscheiden sich lediglich in ihrer Sta-

pelfolge. Der Grünkörper setzt sich aus einer Mischung von α- und β-Si3N4 zusammen,

während der Sinterung wandelt sich α-Si3N4 jedoch vollständig in β-Si3N4 um [Wat06,

Zhu05]. β-Si3N4 wächst bevorzugt in z-Richtung und formt während des Kornwachs-

tums Prismen mit hexagonaler Grund�äche aus [Wan98, Kit00], die anisotrope, rich-

tungsabhängige Materialeigenschaften besitzen [Li99, Sal07]. Ein Blick in Poren einer

vergleichbaren, jedoch porösen, Probe zeigt auf dem REM-Bild 3.4 das typische Stän-

gelwachstum.

5 µm Si N -Körner mit

hexagonaler

Grundfläche und

stängelartigem

Wachstum

3 4

Nebenphase

Abb. 3.4: Blick in Poren einer vergleichbaren Si3N4-Probe mit Restporosität zeigt das

typische nadelförmige Wachstum der Körner und die Prismen mit hexagonaler Grund�ä-

che.

Sowohl bei der Wärmeleitfähigkeit als auch beim E-Modul hat die Anisotropie der

Gefügeeigenschaften bedeutenden Ein�uss auf die makroskopischen Eigenschaften der

Keramik. Dies in den Simulationen zu berücksichtigen, erfordert einen erhöhten Auf-

wand gegenüber den anderen Keramiktypen.
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SiC-Keramiken

Bei den vorliegenden SiC-Keramiken handelt es sich um Keramiken mit einer bimodalen

Korngröÿenverteilung, die dazu dient, ein dichteres Gefüge zu erhalten. Etwa 40% des

Volumens sind von einer SiC-Fraktion mit einem mittleren Durchmesser von etwa 34 µm

ausgefüllt. Die Zwischenräume sind � je nach Probe � zu 60�70% mit einer Fraktion

von SiC-Körnern eines Durchmessers von ca. 2µm durchzogen. Die Proben wurden

porenfrei mit metallischem Silicium in�ltriert, was bei der Betrachtung von REM-

Aufnahmen der kleinen Korngröÿenfraktion sichtbar wird. Abbildung 3.5 zeigt einen

direkten Gröÿenvergleich zwischen den beiden SiC-Fraktionen.

100 µm 10 µm

Abb. 3.5: Bimodale Korngröÿenverteilung der vorliegenden SiC-Proben, erkennbar am

Maÿstabsvergleich der REM-Aufnahmen beider Fraktionen.

Die groÿen Körner mit einer mittleren Sehnenlänge von 33�35µm sind etwa um

einen Faktor 15�20 gröÿer als die kleine Korngröÿenfraktion, die lediglich eine mittlere

Sehnenlänge von 1,8�2,3µm aufweist. Auÿerdem fällt auf, dass die groÿen Körner in

diesem Maÿstab kantig erscheinen, während die kleinen Körner nach der In�ltration im

vergröÿerten Maÿstab abgerundet vorliegen.

Da die Modellierung des gesamten Gefüges in einer Mikrostruktur zu �ligran wäre

und einen zu hohen Rechenaufwand mit sich zöge, wurde das Gefüge in zwei Schritten

simuliert: Zunächst wurde die Mikrostruktur der kleinen Fraktion mit den Körnern,

die in eine Silicium-Schmelze gebettet sind, erzeugt und deren Eigenschaften simuliert.

Diese Werte dienten dann als Ausgangspunkt für die Nebenphase, welche die groÿen

SiC-Partikel umgibt. Beide Simulationsschritte wurden unabhängig voneinander durch-

geführt.
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3.2 Gefügegenerierung

3.2.1 Mikrostrukturmodellierung

Bei allen Keramiktypen werden zunächst kugelförmige Partikel mit endlicher Ausdeh-

nung zufällig im RVE platziert. Dabei kommt es häu�g zum Überlapp zwischen benach-

barten Partikeln. Um diesen Überlapp zu minimieren, werden die Partikel anschlieÿend

mit Blick auf ihre nächsten Nachbarn umverteilt. Im nächsten Schritt werden die kugel-

förmigen Partikel in Körner umgewandelt, welche in ihrer Form zur jeweiligen Keramik

passen.

a)                                b)                                  c)

a)                    b)                     c)

Abb. 3.6: Zur Strukturgenerierung werden zunächst Partikel im RVE an zufällig aus-

gewählten Positionen platziert (a), anschlieÿend im Blick auf ihre nächsten Nachbarn

umverteilt (b) und schlieÿlich in Körner der entsprechenden Form (hier: langgezogene

Prismen für Si3N4) transformiert (c).

Nach der Umwandlung von kugelförmigen Partikeln in die passenden Kornformen

sind weitere Schritte erforderlich, bevor die generierte Mikrostruktur vergleichbar mit

den Gefügeparametern der keramischen Proben ist. Bei groÿem Überlapp zwischen den

Körnern werden diese individuell gedreht, um den Überlapp zu minimieren. Hierbei

kann festgelegt werden, ob der Rest-Überlapp einer Phase zugeteilt, oder ob er zwi-

schen den beteiligten Partikeln aufgeteilt werden soll. Ferner ist es möglich, Volumina

der Phasen zu ändern, indem alle Partikel gleichmäÿig aufgeblasen oder geschrumpft

werden. Alle bisherigen Schritte werden auf Objektebene durchgeführt, d. h. jedes Korn

wird als Objekt behandelt.

Weitere Strukturmodi�zierungen werden auf Voxel-Ebene durchgeführt. Hierbei kön-

nen einzelne Voxel einer anderen Phase zugeordnet werden, wenn dies im Blick auf

die umgebenden Voxel sinnvoll erscheint. Auf dieser Ebene ist es möglich, die Vertei-
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lung der Nebenphase zu steuern, indem nachträglich an Flächen, Kanten oder Ecken

zwischen mehreren Körnern eine Nebenphase eingeführt wird. Wenn durch diese Mo-

di�kation die Struktur unnatürlich rau geworden ist, wird sie anschlieÿend geglättet.

Durch die Voxel-Operationen entstehen jedoch oft Artefakte, welche bei der weiteren

Vernetzung der Struktur zu Problemen führen können. Einzelne hervorstehende Voxel

und kleine Voxel-Gruppen (einige hundert Voxel groÿ) müssen deshalb bei allen Struk-

turen entfernt werden. Hervorstehende Voxel werden identi�ziert, indem die Anzahl

der benachbarten Voxel der jeweils anderen Phase ermittelt wird. Bei mindestens fünf

Nachbarn der anderen Phase kann davon ausgegangen werden, dass es sich um ein

Artefakt handelt.

Um einen Überblick über die einzelnen Schritte der Mikrostrukturmodellierung zu

erhalten, be�ndet sich am Ende dieses Abschnitts (3.2) zu jedem vorkommenden Struk-

turtyp eine Übersicht aller Schritte vom REM-Bild über das vernetzte Gefüge bis

hin zur Berechnung der makroskopischen Eigenschaften. Diese Abbildungen tragen

die Nummern 3.9�3.12 und be�nden sich auf den Seiten 45�48.

AlN-Keramiken

AlN-Körner wachsen während der Sinterung zusammen und füllen das Volumen wäh-

rend des Kornwachstums gleichmäÿig aus. Für die Binarisierung der REM-Aufnahmen

war es jedoch erforderlich, jedes Korn einzeln durch Hilfslinien abzugrenzen. Dies führt

in der Sehnenlängenanalyse zu Fehlern, da die Linien in die mittlere Sehnenlänge der

Nebenphase eingehen, während die berechneten Sehnenlängen der Körner um diese

Linienbreite zu gering ausfallen. Deshalb wurden nachträglich die mittleren Sehnen-

längen beider Phasen um den Ein�uss der Hilfslinien korrigiert: Bei der Kornphase

wurde die Linienbreite direkt zur mittleren Sehnenlänge addiert; bei der Nebenphase

wurden alle gemessenen Sehnenlängen, welche den Hilfslinien zugeordnet wurden, aus

der Berechnung der mittleren Sehnenlänge der Nebenphase ausgeschlossen. Bei allen

hier angegebenen Werten wurde diese Korrektur bereits durchgeführt.

Der Querschnitt der Mikrostruktur zeigt eine geringe Streuung der Korngröÿen. Die-

ses für AlN typische Gefüge wird am Besten mit einer Voronoi-Struktur wiedergegeben,

welche im Strukturgenerator zunächst das komplette Volumen des RVE ausfüllt. In

Voxel-Operationen wird die Nebenphase nachträglich eingefügt: An Ecken, an welchen

mindestens vier Körner aneinandergrenzen, werden einzelne Voxel der Nebenphase zu-

geordnet. Entsprechend des gewünschten Volumenanteils der Phasen wird anschlieÿend

die Nebenphase etwas erweitert und dabei die angrenzenden Körnern benetzt. Bei die-

ser Operation ist es wichtig, die Grundstruktur möglichst originalgetreu zu erhalten.
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Anschlieÿend werden die erzeugte Struktur geglättet und evtl. auftretende Artefakte

entfernt.

Si3N4-Keramiken

Wie schon in Abbildung 3.4 zu erkennen ist, zeigen Si3N4-Keramiken während der

Sinterung ein stangenartiges Kornwachstum, welches zu langgezogenen Prismen mit

hexagonaler Grund�äche führt. Deshalb werden in der Simulation die zunächst kugel-

förmigen Partikel in hexagonale Prismen umgewandelt. Durch die Umwandlung von

kugelförmigen Partikeln in langgezogene Körner überlappen viele Körner miteinander,

was eine Drehung der Partikel erfordert, um diesen Überlapp zu reduzieren. Erst danach

wird das Volumen der Kornphase angepasst, da sich je nach Maÿ der Überschneidung

die Volumina durch die Rotation der Partikel bedeutend ändern können.

SiC-Keramiken

Die Körner der SiC-Keramiken liegen, wie schon in Abbildung 3.5 zu sehen, in den

untersuchten Proben in zwei verschiedenen Formen vor: Es gibt eine Fraktion kleiner

abgerundeter Körner und eine Fraktion groÿer, im gewählten Maÿstab kantig erschei-

nender Körner. Aufgrund des Gröÿenunterschieds der beiden Fraktionen werden diese

getrennt voneinander modelliert und berechnet. Um die kleinen Körner realitätsnah

abzubilden, wurden Ikosaeder gewählt, für die groÿen Körner Prismen mit dreieckiger

Grund�äche. Da die groÿen Körner sehr unregelmäÿig geformt sind, wurden bei diesen

Gefügen alle Prismen durch zwei zufällig gewählte Schnittebenen reduziert. Nur der

Kern des jeweiligen Prismas wurde zur weiteren Gefügemodellierung herangezogen.

Bei einer näheren Betrachtung der REM-Bilder fällt auf, dass die kleinen Körner

dazu tendieren zu agglomerieren, während die groÿen Körner recht gleichmäÿig verteilt

sind. Dieser Beobachtung wurde Rechnung getragen, indem die kleinen Partikel nach

deren zufälliger Platzierung im RVE nur wenig umverteilt wurden, während die groÿen

Partikel mit Blick auf deren jeweils nächste Nachbarn umverteilt wurden.

3.2.2 Strukturvernetzung

Bei einer Mikrostruktur, welche mit 643 Voxeln Kantenlänge erzeugt wurde, wird das

Ober�ächennetz durch typischerweise mehr als 300.000 Knotenpunkte beschrieben,

während bei einer Struktur mit 1283 Voxeln bereits mehr als eine Million Knoten-

punkte erforderlich sind. Diese Anzahl gilt es im nächsten Schritt zu reduzieren, ohne

die Mikrostruktur selbst zu stark zu verändern, da eine Volumenvernetzung zu diesem
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Zeitpunkt die vorhandene Rechenkapazität bei Weitem überschreiten würde. Ein zu

feines Netz kann auÿerdem zu numerischen Artefakten führen.

Um trotz der Vereinfachung des Ober�ächennetzes möglichst viele Details der Mi-

krostruktur zu erhalten, werden zunächst die Ober�ächen der Körner stark vergröbert.

Hierzu werden aneinandergrenzende Knotenpunkte zusammengezogen und das Ober-

�ächennetz lokal aus deutlich gröÿeren Dreiecken gebildet. Dies reduziert die Knoten-

punkte des Modells bereits auf etwa 100.000. Erst im Anschluss daran werden auch

Kanten zwischen aneinandergrenzenden Objekten vereinfacht, wobei hier ein geringe-

rer Vereinfachungsgrad gewählt wird. So kommt man in mehreren Schritten � je nach

Strukturbesonderheiten � auf etwa 20.000 bis 40.000 Knoten innerhalb eines RVEs.

Bei jedem Vereinfachungsschritt prüft ein Algorithmus, ob direkt aneinandergren-

zende Dreiecke des Ober�ächennetzes vereint werden können, indem zwei benachbarte

Knotenpunkte miteinander verschmolzen werden. Dies wird jedoch nicht beliebig er-

laubt, um die Mikrostruktur trotz Vereinfachungen möglichst originalgetreu abzubil-

den. Deshalb sind einige Parameter vorgegeben, welche die Regeln bestimmen, nach

denen Vereinfachungen ausgeführt werden dürfen. Der Wert der Parameter hängt indi-

viduell von der jeweiligen Struktur ab. Einige wichtige Parameter werden im Folgenden

kurz erläutert: Z. B. werden die maximale Gröÿe und das maximale Wachstum einer

Dreiecks�äche pro Vereinfachungsschritt berücksichtigt. Dabei wird die Qualität der

Dreiecks�ächen überprüft, indem das zulässige Verhältnis der einzelnen Kantenlän-

gen zueinander eine zu starke Verzerrung des Netzes verhindern soll. Es ist zudem

nicht zulässig, dass Knotenpunkte, welche nicht über gemeinsame Kanten miteinan-

der verbunden sind, zu nahe beieinanderliegen, da dies ebenfalls zu Problemen bei

der Volumenvernetzung führen würde. Eine ausführliche Beschreibung der Regeln und

Parameter zur Netzvereinfachung �ndet sich in bei T. Müller [Mül14a].

Nun wird auch der feinen Mikrostruktur von Si3N4 Rechnung getragen: In der Voxel-

Struktur kann die Nebenphase, die jedes Korn umschlieÿt, aufgrund der geringen Au�ö-

sung nicht berücksichtigt werden. Diese wird in Form einer sog. grain-boundary-Phase

(GB-Phase) eingebunden. Zur Einführung der GB-Phase werden die Knotenpunkte

zwischen zwei Körnern dupliziert und alle Korngrenzen minimal ins Korninnere hinein

verschoben. Da während dieses Prozesses sowohl die Struktur als auch die Volumina

erhalten bleiben sollen, ist die Stärke dieser Schicht stark limitiert. Im Fall der hier

erzeugten Si3N4-Strukturen beträgt die Schichtdicke hGB lediglich 0, 1nm. Wie an-

hand der eingefügten Maÿstäbe in einer REM-Aufnahme einer plasmageätzten Si3N4-

Struktur sehr gut zu erkennen ist, beträgt die Dicke dieser soliden Korngrenzphase in

der Realität jedoch einige 10 nm (Abbildung 3.7). Für eine Abschätzung der mittle-
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ren Stegbreite dGB werden nur die schmaleren Stege berücksichtigt, da die breiteren

Zwischenräume bereits in der Voxel-Struktur enthalten sind. Im Folgenden wird eine

mittlere Stegbreite von etwa 20 nm angenommen. Abbildung 3.8 zeigt exemplarisch

ein Si3N4-Gefüge, zerlegt in seine einzelnen Phasen. Abschlieÿend wird das komplette

Volumen des RVEs einer ober�ächenvernetzten Mikrostruktur vernetzt.

500 nm

16 nm

8 nm

55 nm

35 nm

12 nm

Abb. 3.7: REM-Aufnahme der Mikrostruktur einer plasmageätzten Si3N4-Keramik: Je-

des Si3N4-Korn ist in eine dünne Schicht der Nebenphase eingebettet. Einige Stegbreiten

wurden ausgemessen, um die Schichtdicke abschätzen zu können.

Um die Diskrepanz zwischen Stegbreite und GB-Phase auszugleichen, wurde ein

Skalierungsfaktor sc eingeführt, welcher der GB-Schicht die Eigenschaften der realen

Schicht zuordnet [Mül14a]:

sc =
2hGB
dGB

. (3.1)

In die Berechnung gehen die mittleren Stegbreite der realen Strukturen sowie die Di-

cke der GB-Schicht ein. Für alle hier durchgeführten Si3N4-Simulationen wurde ein

Skalierungsfaktor von 0,01 verwendet.

3.2.3 Simulation makroskopischer Eigenschaften

An den volumenvernetzten Mikrostrukturen können deren makroskopische Eigenschaf-

ten simuliert werden. Hierfür ist es zunächst erforderlich, die thermischen und elasti-
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a) b)

c) d)

Abb. 3.8: Si3N4-Gefüge zerlegt in seine einzelnen Phasen: a) vollständige Mikrostruktur,

b) Si3N4-Körner, c) Nebenphase, d) grain-boundary-Phase (in (a) nicht zu erkennen).

schen Eigenschaften aller beteiligten Phasen zu kennen. Dazu werden sowohl Litera-

turwerte als auch Messungen einiger Phasen herangezogen (siehe Abschnitt 3.3).

Eine Besonderheit bei Si3N4-Keramiken ist die bereits erwähnte Richtungsabhängig-

keit der Korneigenschaften. Innerhalb der entsprechenden Mikrostrukturen wird des-

halb zunächst für jedes einzelne Si3N4-Korn ein zufällig orientiertes lokales Koordi-

natensystem angelegt, welches die Ausrichtung des Korns ermittelt. Innerhalb dieses

lokalen Koordinatensystems werden die Eigenschaften jedem Korn entsprechend der

Ausrichtung seiner Achsen zugeordnet.

Bei allen Mikrostrukturen werden mit �ANSYS� die makroskopischen Eigenschaf-

ten der Modelle berechnet und mit �CRYSTAL� für die drei Raumrichtungen des

RVEs ausgelesen. Wenn die Eigenschaften nahe beieinanderliegen, kann das Gefüge

innerhalb eines RVEs als homogen angenommen werden. Aufgrund der langgezogenen

Si3N4-Körner weichen die Eigenschaften der drei Raumrichtungen in diesem Fall jedoch

teilweise deutlich voneinender ab.

Um evtl. auftretende Inhomogenitäten der RVEs auszugleichen, wurde an allen er-
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zeugten Gefügen zuletzt die Polykristallrechnung durchgeführt. Für diese dienten die

Ergebnisse der vorherigen Simulation am einzelnen RVE als Ausgangsbasis: Jedes RVE

im Polykristall wird als Würfel mit homogenen Eigenschaften betrachtet und ihm wer-

den entsprechend seiner Drehung die jeweiligen Eigenschaften der Raumrichtungen

zugeordnet. Daraus ergeben sich die isotropen Eigenschaften eines als homogen ange-

nommenen Gefüges.
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Abb. 3.9: Simulationskette einer AlN-Keramik am Beispiel einer AlN-TP-Struktur: Von

der REM-Aufnahme (a) über die Binarisierung (b) und Strukturerzeugung (c+d) bis

hin zur Vernetzung der Mikrostruktur (e) und der Berechnung der thermischen (f) und

mechanischen (g) Eigenschaften eines RVEs. Zuletzt folgt die Polykristallrechnung (h).
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Abb. 3.10: Simulationskette einer Si3N4-Keramik an einer Si3N4-YA-Beispielstruktur:

Von der REM-Aufnahme (a) über die Binarisierung (b) und Strukturerzeugung (c+d) bis

hin zur Vernetzung der Mikrostruktur (e) und der Berechnung der thermischen (f) und

mechanischen (g) Eigenschaften eines RVEs und schlieÿlich der Polykristallrechnung (h).
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Abb. 3.11: Simulationskette einer SiC-Keramik am Beispiel der groÿen Korngröÿenfrak-

tion einer SiC-1-Struktur: Von der REM-Aufnahme (a) über die Binarisierung (b) und

Strukturerzeugung (c+d) bis hin zur Vernetzung der Mikrostruktur (e) und der Berech-

nung der thermischen (f) und mechanischen (g) Eigenschaften eines RVEs und schlieÿlich

der Polykristallrechnung (h).
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Abb. 3.12: Die Simulationskette einer SiC-Keramik am Beispiel der kleinen Korngröÿen-

fraktion einer SiC-1-Struktur: Von der REM-Aufnahme (a) über die Binarisierung (b) und

Strukturerzeugung (c+d) bis hin zur Vernetzung der Mikrostruktur (e) und der Berech-

nung der thermischen (f) und mechanischen (g) Eigenschaften eines RVEs und schlieÿlich

der Polykristallrechnung (h).
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3.3 Wahl der Simulationsparameter

Um sich in diesem Kapitel leichter zurechtzu�nden, seien zunächst alle Hauptpunkte

aufgelistet:

� Literaturwerte zu den Hauptphasen (AlN, Si3N4, SiC);

� Literaturwerte zu den Nebenphasenbestandteilen (Y2O3, Al2O3, MgO, SiO2, Si);

� Berechnung der Nebenphaseneigenschaften in AlN und Si3N4;

� Tabellarische Übersicht über die ausgewählten Simulationsparameter.

Die für die Simulationen ausgewählten Parameter sind neben der tabellarischen

Übersicht am Ende dieses Abschnitts an der jeweiligen Stelle im Text hervorgehoben.

3.3.1 Literaturwerte Hauptphasen

Aluminiumnitrid

Elastizitätsmodul Angaben zum Elastizitätsmodul von kristallinem AlN variieren

in der Literatur zwischen 308GPa und 350GPa. Das untere Ende dieser Spanne ist mit

308�315GPa bei Bruls [Bru01a] zu �nden. Der Wert 320GPa wird gleich mehrfach als

theoretisch erreichbarer Wert für einen Einkristall angegeben [Boe02, Bru01b, Kim09,

Med05]. Auch 343GPa wird in der Literatur mehrfach genannt [Pam76, Jún04, Jún05].

Der Maximalwert von 350GPa (bzw. 315�350GPa) ist bei Salmang und Scholze [Sal07,

Sch83] zu �nden. Der Mittelwert über diese Literaturdaten ergibt (330± 15)GPa,
welcher für die Simulationen eingesetzt wird.

Poisson-Zahl Für die Poisson-Zahl waren nur wenige Literaturdaten verfügbar. Alle

�nden sich in der Spanne von 0,179�0,245 wieder [Bru01a, Ger86, Yon02]. Der Maxi-

malwert von 0,245 wird zwar in mehreren Quellen genannt, jedoch berufen sich alle

Arbeitsgruppen auf Boch [Boc82]. Dieser Wert wird für die Simulationen ausgewählt.

Wärmeleitfähigkeit Literaturangaben zur Wärmeleitfähigkeit von AlN variieren

über einen sehr weiten Bereich von 140�320W/(m ·K). Diese groÿe Spanne kommt

daher, dass die Reinheit des Kristalls eine sehr groÿe Rolle spielt. De Renzo gibt mit

140W/(m ·K) die niedrigste Wärmeleitfähigkeit an [De 87]. Júnior und Salmang geben

für polykristallines AlN Spannen von 170 bzw. 180�220W/(m ·K) an [Jún04, Jún05,

Sal07]. Slack gibt sowohl einen experimentell erreichten Wert von 285W/(m ·K) für
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einen Einkristall an, als auch nach einer Korrektur, die den Restsauersto�gehalt be-

rücksichtigt, den theoretisch erreichbaren Wert von 319W/(m ·K) [Sla87]. Dieser Wert

wird von Júnior für einen Einkristall bestätigt [Jún04, Jún05]. Auch eine ältere Li-

teraturquelle von Slack sagt bereits 320W/(m ·K) für einen reinen Einkristall voraus

[Sla73]. Messungen von polykristallinem AlN am Fraunhofer ISC von 2006 ergaben

einen Wert von (220± 9)W/(m ·K) [Kli06, mik11]. Die Simulationen werden deshalb

sowohl mit 220W/(m ·K) als auch mit 320W/(m ·K) durchgeführt, um die gesam-

te Bandbreite abzudecken.

Siliciumnitrid

Wie die Literaturrecherche zeigt, hängen bei Si3N4 die Materialeigenschaften von ver-

schiedenen Parametern ab: Ein wichtiger Faktor ist das Herstellungsverfahren, und

es macht einen bedeutenden Unterschied, ob ein Einkristall oder ein Polykristall vor-

liegt. Auÿerdem haben die Arbeitsgruppen um Hay und Watari untersucht, inwiefern

die Kristallorientierung eine Rolle spielt. Diese Gruppen haben experimentell belegt,

dass bei den länglich geformten β-Si3N4-Körnern die Materialeigenschaften richtungs-

abhängig sind. Diese Richtungsabhängigkeit wurde in den Simulationen berücksichtigt,

weshalb die hierfür verfügbaren Werte vorrangig verwendet werden.

Elastizitätsmodul Die Arbeitsgruppe um Hay hat die Richtungsabhängigkeit des

Elastizitätsmoduls von β-Si3N4 gemessen und in z-Richtung 540GPa bzw. in x-

und y-Richtung 280GPa erhalten [Hay98, Wat06]. Literaturquellen, die beim Elas-

tizitätsmodul nicht nach Kristallorientierung unterschieden, gaben folgende Werte an:

220GPa [Dav79, Sch83], 276GPa [Jún05], 295GPa [Sal07, Sch82], 260�330GPa [Sal07],

310GPa [Dav79], 311GPa [Int92], 380GPa [Pam76] und schlieÿlich für einen Einkris-

tall 385GPa [Pet82]. Die meisten dieser Werte be�nden sich innerhalb der Spanne, die

richtungsabhängig von Hay gemessen wurde. Da keine Angaben zur Genauigkeit der

Literaturwerte gemacht wurden, wird in Anlehnung an die Streuung der Literaturwer-

te von AlN eine Unsicherheit von 5% angenommen. Dies entspricht einem Fehler von

± 27GPa in z-Richtung und ± 14GPa in x- und y-Richtung.

Poisson-Zahl Hay gibt die Poisson-Zahl in der zx-Ebene mit 0,25 und in xy-

Ebene mit 0,35 an [Hay98], was auch für die Simulationen verwendet wird. Weitere

richtungsunabhängige Literaturwerte sind 0,267 [Bru01b], 0,27 [Dav79] und 0,29 [Sal07,

Sch83]. Diese bewegen sich alle innerhalb der von Hay angegebenen Spanne.
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Wärmeleitfähigkeit Die Literaturquellen zur Wärmeleitfähigkeit von Si3N4 weisen

hohe Schwankungen auf, was darauf hindeutet, dass die Bescha�enheit der Probe und

die Messbedingungen Ein�uss darauf haben. Einige verfügbare richtungsunabhängi-

ge Literaturwerte sind: 12W/(m ·K) [Sch83], 15W/(m ·K) [Int92], 15�17W/(m ·K)

[Dav79], 19W/(m ·K) [Pet82], 9�30W/(m ·K) [Jún05], 25�36W/(m ·K) [Sal07] und

schlieÿlich sogar mehr als 100W/(m ·K) [Bru01b]. Die Arbeitsgruppen um Hay und

Watari bestimmten die Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-Kristallen richtungsabhängig zu

180W/(m ·K) in z-Richtung und 69W/(m ·K) in x- und y-Richtung [Hay98,

Wat06], was deshalb für die Simulationen herangezogen wird. Die Unsicherheit wird

wiederum mit 5% angenommen (± 9W/(m ·K) bzw. ± 4W/(m ·K)).

Siliciumcarbid

Elastizitätsmodul Die Literaturwerte von Elastizitätsmoduln für SiC streuen über

einen sehr groÿen Bereich: 400GPa [Cha02, Int92, Sal07] machen den Anfang, dicht

gefolgt von 410GPa [Dav79] und 425GPa [Hil93]. Dann kommen 448GPa [Sha72]

und 460GPa [Jún04, Jún05]. 480GPa wird ebenfalls mehrfach genannt [Sal07, Sch82,

Sch83]. Weitere Werte sind 549GPa [Pam76] und für einen Einkristall 700GPa [Pet82].

Die Mittelung über alle Werte ergibt (472± 96)GPa. Bei den Simulationen wird der

Wert 470GPa eingesetzt.

Poisson-Zahl Alle Angaben zur Poisson-Zahl bewegen sich in derselben Gröÿenord-

nung: Sie reichen von 0,17 [Sal07, Sch82] über 0,19 [Cha02, Sha72] und 0,20 [Sha72] bis

hin zu 0,24 [Dav79]. Der Mittelwert daraus beträgt (0,19± 0,01) und wurde deshalb

für die Simulationen ausgewählt.

Wärmeleitfähigkeit Auch die Wärmeleitfähigkeit von SiC ist o�ensichtlich sehr

stark abhängig von Verunreinigungen in der Probe. In der Literatur �nden sich Wer-

te im Bereich von 43�490W/(m ·K): Angefangen bei 43�145W/(m ·K) [Sal07] über

59W/(m ·K) [Sch83], 84W/(m ·K) [Dav79], 110�125W/(m ·K) [Int92], 150W/(m ·K)

[Jún04, Jún05], 270W/(m ·K) [Wat03] bis hin zur Wärmeleitfähigkeit für Einkris-

talle von 350W/(m ·K) [Pet82] und 490W/(m ·K) [Sla87, Wat03]. Bei Watari ist

270W/(m ·K) als höchster experimentell erreichter Wert angegeben. Da dieser Wert

etwa in der Mitte der oben aufgeführten Spanne liegt und keine weiteren Informationen

zum Reinheitsgrad des in den Proben verarbeiteten Siliciumcarbids vorhanden sind,

wird dieser Wert für die Simulationen herangezogen. Da die Literaturwerte eine sehr

groÿe Breite aufzeigen, wird von einem Fehler von 10% ausgegangen. Das entspricht
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einer Unsicherheit von ± 27W/(m ·K).

3.3.2 Literaturwerte Komponenten der Nebenphasen

Während der Flüssigphasensinterung bilden sich aus den zugesetzten Sinteradditiven

neue Phasen. Bei vielen Keramiken sind weder die genaue Zusammensetzung der Ne-

benphase, noch deren Materialeigenschaften bekannt. Experimentell ist eine separate

Herstellung der Nebenphase unabhängig von der Hauptphase nicht möglich, da sich

die Nebenphase in der Flüssigphasensinterung aus einer Umfällung aller beteiligten

Komponenten bildet. Deshalb werden die Eigenschaften der Nebenphase im Folgenden

vereinfacht aus den Eigenschaften der Sinteradditive abgeschätzt.

Für die Additive, aus welchen die Nebenphase von AlN und Si3N4 während der

Flüssigphasensinterung gebildet wird, werden als Unsicherheit die obere und untere

Grenze der einzelnen Bestandteile nach der Mischungsregel herangezogen. Aus diesem

Grund sind bei den folgenden Literaturdaten keine Unsicherheiten angegeben, sondern

erst im nächsten Abschnitt bei der Berechnung der Nebenphasenparameter.

Yttriumoxid

Elastizitätsmodul Alle Literaturwerte zum Elastizitätsmodul von Y2O3 liegen in ei-

nem sehr engen Bereich von 157�180GPa. Der niedrigste Wert wird von Manning mit

157GPa angegeben [Man69] und fällt damit etwas aus der Reihe, die übrigen Literatur-

werte liegen sehr nahe beieinander: 169�175GPa [DB95], 171GPa [Ond78], 171,5GPa

[Suz98], 174,4GPa [Agu00, De 87], 175GPa [Sal07], 176GPa [Alb10], 177GPa [Han00],

179,8GPa [Yeh09] und 180GPa [Sch83]. Der Mittelwert aus allen hier aufgeführten Li-

teraturwerten beträgt 173GPa und wird in dieser Form für die weiteren Berechnungen

verwendet.

Poisson-Zahl Auch die Poisson-Zahlen liegen sehr nahe beieinander: Der niedrigste

Wert �ndet sich bei Manning und Ondracek mit 0,28 [Man69, Ond78], gefolgt von 0,299

[Yeh09] und 0,300 [Alb10, Han00]. Den höchsten Wert verö�entlichte die Arbeitsgruppe

um Desmaison-Brut mit 0,304 und 0,305 [DB95]. Der Mittelwert von 0,295 wird für

die weiteren Berechnungen zu 0,30 gerundet.

Wärmeleitfähigkeit Es sind kaum Literaturwerte verfügbar, welche die Wärmeleit-

fähigkeit einer Y2O3-Nebenphase wiedergeben. Da die Wärmeleitfähigkeit temperatur-

abhängig ist, beinhaltet die Literaturrecherche zudem nur solche Quellen, die sich

auf Messungen bei Raumtemperatur beziehen: 14W/(m ·K) [Sch83], 14,2W/(m ·K)
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[Yan07] und 15,94W/(m ·K) [Mun11]. Daraus ergibt sich eine mittlere Wärmeleitfä-

higkeit von 14,7W/(m ·K).

Aluminiumoxid

Elastizitätsmodul Al2O3 ist ein recht gut erforschtes Material mit vielen verfüg-

baren Kennwerten. Dennoch umfassen die Literaturwerte des Elastizitätsmoduls einen

Bereich von 297�490GPa. Den niedrigsten Wert gibt Wachtman mit 297,2GPa an

[Wac09], gefolgt von 360GPa [Tie94], 365,4�379,2GPa [Kin60], 372,7GPa [Hau67],

374,6GPa [Rys60], 380GPa [Agu00, Ric94] und 385,3�398,5GPa [Sog66]. Jenseits von

400GPa folgen noch 344,7�408,9GPa [Hay13], 400GPa [Dav79], 410GPa [Sch82] und

435GPa [Nov01]. Der mit 490GPa deutlich davon abweichende Wert [De 87] wurde

zur Bildung des Mittelwertes von 380GPa nicht herangezogen.

Poisson-Zahl Für die Poisson-Zahl liegen die angegebenen Werte näher beieinan-

der, jedoch werden oft nur Spannen angegeben. Für den Einkristall werden teilweise

richtungsabhängige Werte genannt. Die einzelnen Werte sind 0,223�0,233 [Sog66], 0,23

[Sal07, Wac09], 0,21�0,27 [Hay13] und 0,27�0,30 [Nov01]. Hier wird der Mittelwert von

0,24 verwendet.

Wärmeleitfähigkeit Die Wärmeleitfähigkeit hängt wiederum stark ab von der Be-

scha�enheit der Probe. Deshalb werden aus der sehr groÿen Spanne an verfügbaren Li-

teraturwerten einige Werte ausgewählt und aus dieser Auswahl der Mittelwert gebildet.

Die hierfür herangezogenen Werte sind 25W/(m ·K) [Sch83], 27,1W/(m ·K) [De 87],

30,16W/(m ·K) [Hau67] und 30,2W/(m ·K) [Rys60]. Nicht in den Mittelwert einge�os-

sen sind 8W/(m ·K) [Dav79], 43,1W/(m ·K) [Hay13] und 100�400W/(m ·K) [Nov01].

Der Wert, der für die weiteren Berechnungen verwendet wird, ist 28,5W/(m ·K).

Magnesiumoxid

Elastizitätsmodul Die Literaturwerte für den Elastizitätsmodul von MgO zeigen,

dass dieser stark von der Dichte der Proben abhängt. Proben mit einer Porosität im Be-

reich von 5�11% haben einen deutlich reduzierten Elastizitätsmodul von 205�210GPa

[Hau67, Kin60, Ric94]. Auch im Handbook of Chemistry and Physics ist eine groÿe

Spanne zu �nden, die von 210 bis 250GPa reicht [Hay13]. Diese Literaturwerte werden

deshalb zur Berechnung des Mittelwertes nicht herangezogen.

Werte für dicht gesintertes MgO bewegen sich im Bereich von 270�310GPa: Yehes-

kel gibt einen experimentellen Wert von 270GPa sowie einen theoretischen Wert von
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307,5GPa an [Yeh05]. Weitere Werte sind 305GPa [Chu63, Dav79], 306,0GPa [Hau67],

308,7GPa bzw. 309,7GPa für zwei verschiedene Proben bei Soga [Sog66] und 310GPa

[Sch82]. Daraus ergibt sich ein Mittelwert von 303GPa.

Poisson-Zahl Fast alle Poisson-Zahlen liegen im schmalen Bereich von 0,163�0,186

sehr nahe beieinander. Die einzelnen Werte aus der Literatur sind 0,163 [Hay13], 0,17

[Sch82], 0,178 [Yeh05], 0,179�0,183 [Isa89], 0,18 [Dav79] und 0,186 [Sog66]. Lediglich

Ondracek gibt mit 0,21 einen höheren Wert an [Ond78]. Der Mittelwert beträgt sowohl

mit als auch ohne den nach oben abweichenden Wert von Ondracek 0,18.

Wärmeleitfähigkeit DieWärmeleitfähigkeit von MgO ist in den verschiedenen Quel-

len jeweils in Abhängigkeit von der Temperatur angegeben (0 oC, Raumtemperatur oder

100 oC). Für diese Temperaturspanne ist eine klare Abhängigkeit zwischen Temperatur

und Wärmeleitfähigkeit erkennbar: Mit steigender Temperatur nimmt die Wärmeleit-

fähigkeit schon in diesem kleinen Temperaturbereich signi�kant ab. Deshalb werden

zur Berechnung des Mittelwertes nur Werte bei 0 oC und Raumtemperatur heran-

gezogen und die Werte bei 100 oC vernachlässigt. Für 0 oC beträgt die Wärmeleit-

fähigkeit 41,8W/(m ·K) [Rys60], bei Raumtemperatur 41,0W/(m ·K) [Yuk78] bzw.

40,546W/(m ·K) [Hay13]. Daraus ergibt sich der Mittelwert von 41,1W/(m ·K).

Bei einer Temperatur von 100 oC sind Wärmeleitfähigkeiten von 37,62W/(m ·K)

[Kin60] über 35,96W/(m ·K) [Hau67] und 35W/(m ·K) [Sch83] bis 27,17W/(m ·K)

[Rys60] zu �nden.

Siliciumdioxid

Um die passenden Simulationsparameter für SiO2 auszuwählen, muss man zwischen den

vielfältigen Modi�kationen, in denen SiO2 vorliegen kann, unterscheiden und daraus die

passende Modi�kation auswählen. In der Nebenphase der verwendeten Keramiken liegt

SiO2 als amorphes Quarzglas vor.

Elastizitätsmodul Die Literaturwerte für den Elastizitätsmodul von Quarzglas zei-

gen eine sehr geringe Streuung von 69�74GPa. Den niedrigsten Wert �ndet man bei

Richerson mit 69GPa [Ric94], dicht gefolgt von 70GPa [Fan99]. Nahe beieinander

liegen 72,3GPa [Mah07], 72,4GPa [Kin60] und 73GPa [Suz98]. Im Handbook of Che-

mistry and Physics wird die Spanne 72,76�74,15 angegeben [Hay13]. Hieraus ergibt

sich ein Mittelwert von 72GPa.
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Poisson-Zahl Die Poisson-Zahl für amorphes SiO2 liegt im Bereich 0,14�0,18. Die

einzelnen Werte sind 0,14 [Sal07], 0,15 [Fan99], 0,17 [Mah07] und 0,166�0,177 [Hay13].

Für die Berechnung der Nebenphasen mit Beteiligung von SiO2 wird der Mittelwert

von 0,16 verwendet.

Wärmeleitfähigkeit Die Wärmeleitfähigkeit von amorphem SiO2 liegt entsprechend

der Literaturquellen im Bereich von 1,3�2,1W/(m ·K) und ist damit deutlich geringer

als bei den übrigen Sinteradditiven. Die Werte hängen wiederum von der Proben-

qualität ab. Die Arbeitsgruppe um Hu erreichte experimentell lediglich 1,26W/(m ·K)

[Hu00], im Handbook of Chemistry and Physics wird für Quarzglas bei Raumtemperatur

1,375W/(m ·K) angegeben [Hay13]. Der Wert 1,4W/(m ·K) �ndet sich an mehreren

Literaturstellen [Coq11, Kad94, Mil13]. Die Arbeitsgruppe um Coquil sagt durch mo-

lekulardynamische Berechnungen einen maximal erreichbaren Wert von 2,1W/(m ·K)

für dichtes amorphes Quarzglas voraus [Coq11]. Für die Simultaionen wurde der Mit-

telwert hieraus verwendet: 1,5W/(m ·K).

Silicium

Silicium kann als Einkristall oder in amorpher Form vorliegen. Beim Einkristall spielt

die Kristallorientierung eine wichtige Rolle für die Festlegung der Materialeigenschaf-

ten. In einigen Literaturquellen sind die Materialeigenschaften deshalb in Abhängigkeit

von der Kristallorientierung angegeben, oft sind jedoch keine näheren Angaben darüber

verfügbar, wie die Eigenschaften bestimmt wurden. Bei amorphem Silicium geht man

davon aus, dass die Eigenschaften isotrop sind und dass keine Vorzugsrichtung vorliegt.

Beide vorliegenden SiC-Proben wurden mit �üssigem Silicium in�ltriert, um dichte

Proben zu bekommen. Die Hohlräume zwischen den SiC-Körnern wurden vollständig

mit Silicium ausgefüllt. EDX-Aufnahmen der in�ltrierten Proben zeigen in der Ne-

benphase Spuren von FeSi2 [mik11]. Dies deutet darauf hin, dass das Silicium-Pulver,

welches für die In�ltration der SiC-Proben verwendet wurde, Spuren von Eisen (Fe)

enthält.

Besonders die Wärmeleitfähigkeit von Silicium ist stark von der Art und Konzentra-

tion der Verunreinigungen abhängig. Um dies zu berücksichtigen, wurden aktuell die

Wärmeleitfähigkeit und der Elastizitätsmodul des verwendeten Siliciums am Fraunho-

fer ISC gemessen und diese Werte für die Simulationen verwendet. Für diese Messungen

wurde Silicium aus der gleichen Charge verwendet, aus der auch das Silicium zum In-

�ltrieren der Proben entnommen wurde.
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Elastizitätsmodul Die Literaturdaten für den Elastizitätsmodul von Silicium be-

wegen sich im Bereich 88�190GPa. Der niedrigste Wert ist mit 88GPa bei Pampuch

[Pam76] zu �nden, auch Gan weicht mit 127GPa deutlich nach unten ab [Gan96].

Je nach Krsitallrichtung gibt Hopcroft Werte von 130�169GPa [Hop10] an. Ferner

�nden sich in der Literatur die Werte 160GPa [Hes96], 161GPa [Guc88], 165GPa

[Dol96] und 169GPa [Sha97], die alle sehr nahe beieinanderliegen. Weitere Werte sind

178GPa [Int92] und 190GPa [Pet82]. Der aktuell am Fraunhofer ISC gemessene Wert

von (164± 2)GPa fügt sich gut in diese Liste der Literaturwerte ein und wird deshalb
unverändert für die Simulationen verwendet.

Poisson-Zahl Wenig anfangen kann man mit der Spanne von 0,048�0,403, die Wort-

man als Poisson-Zahl für Silicium angibt [Wor65], obwohl sie sicher den passenden

Wert enthält. Deutlich exakter sind hingegen die Angaben von Hop, die aufgeschlüs-

selt nach Kristallrichtungen 0,064/0,28/0,36 und für orthotropes Silicium 0,28 angeben

[Hop10]. In der Literatur �nden sich zudem Angaben, die deutlich näher zusammen-

liegen: 0,22 [Dol96, Sha97], 0,226 [Guc88], 0,27 [Hes96] und 0,278 [Gan96]. Aus diesen

unterschiedlichen Angaben wurde für die Simulationen die Poisson-Zahl 0,22 ausge-

wählt. Als Unsicherheit wird die Standardabweichung über die letzten vier genannten

Literaturwerte in Höhe von ± 0,03 angenommen.

Wärmeleitfähigkeit Wie bereits erwähnt, hängt die Wärmeleitfähigkeit von Silici-

um stark von den Verunreinigungen ab, die bei Silicium herstellungsbedingt immer in

gewissem Maÿe enthalten sind. Lediglich hochreine Silicium-Waver können als frei von

Verunreinigungen angenommen werden. Für Silicium-Einkristalle �nden sich die höchs-

ten Wärmeleitfähigkeiten mit 156W/(m ·K) [Gla63, Int92, Sla87] und 157W/(m ·K)

[Pet82]. Weitere Arbeitsgruppen verö�entlichten ähnlich hohe Werte mit 148W/(m ·K)

[Hay13], 145W/(m ·K) [May67] und 142,2 [Sha63]. Eine Arbeitsgruppe beschäftig-

te sich explizit mit unreinem Silicium und fand als Wärmeleitfähigkeit 84W/(m ·K)

[Koe11, Gla63]. Dass letzerer Wert realistisch ist, zeigen die aktuellen Messungen am

Fraunhofer ISC, bei denen für das vorliegende Silicium eine Wärmeleitfähigkeit von

(75± 10)W/(m ·K) ermittelt wurde. Dieser gemessene Wert bildet die Basis für die

Simulationen.
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3.3.3 Abgeschätzte Eigenschaften der Nebenphasen

Nebenphasen von Aluminiumnitrid

Bei AlN ist bekannt, dass sich die Nebenphasen aus festen Mischphasen der Additive

Y2O3 und Al2O3 zusammensetzt. Für einige Mischphasen, die sich bilden können, exis-

tieren geläu�ge Abkürzungen, wobei Y=Y2O3 und A=Al2O3: YAM=Y2A, YAP=YA

und YAG=Y3A5.

Die Nebenphase der Probe AlN-TP setzt sich nach der Sinterung im Verhältnis

7,0 : 3,0 aus YAM und YAP zusammen, während die der Probe AlN-FG im Verhältnis

2,1 : 9,5 aus YAG und YAP besteht. Zur Bedeutung der Probennamen: siehe Kapi-

tel 3.1.1.

Zunächst werden die Eigenschaften von YAM, YAP und YAG nach den Gleichun-

gen 2.14 und 2.15 abgeschätzt und anschlieÿend daraus nach dem gleichen Prinzip die

Eigenschaften der Nebenphasen. Für AlN-TP ergibt sich für die untere bzw. obere

Grenze ein E-Modul von 220 bzw. 250GPa mit einer Unsicherheit von ± 20GPa; für

AlN-FG ergibt sich 240 bzw. 280GPa mit einer Unsicherheit von ± 30GPa. Die

Poisson-Zahl liegt nach der oberen und unteren Grenze bei beiden Proben sehr nahe

beieinander und wird deshalb mit einer Unsicherheit von ± 0,1 festgelegt. Sie beträgt

(0,28± 0,1) für AlN-TP und (0,27± 0,1) für AlN-FG. Die Wärmeleitfähigkeit der

Nebenphase beträgt nach der unteren und oberen Grenze 18 bzw. (20± 1)W/(m ·K)

für AlN-TP und 20 bzw. (22± 1)W/(m ·K) für AlN-FG.

Zusätzlich liegen für die drei Verbindungen YAG, YAP und YAM Wärmeleitfä-

higkeitsmessungen vor, die 2006 am Fraunhofer ISC durchgeführt wurden. Diese sind

(10,2± 0,4)W/(m ·K) für die Zusammensetzung von YAG, (10,7± 0,4)W/(m ·K) für

YAP und (3,3± 0,1)W/(m ·K) für YAM [Kli06, mik11]. Auch hieraus werden die

Eigenschaften der Nebenphasen ermittelt und betragen (4,9± 0,2)W/(m ·K) für

AlN-TP bzw. (10,6± 0,6)W/(m ·K) für AlN-FG.

Bei beiden Proben liegen die Wärmeleitfähigkeiten der Mischphasen deutlich unter

den aus Literaturwerten abgeschätzten Werten. Da diese beiden Methoden nicht mit-

einander vergleichbar sind, wurden Simulationen nach beiden Verfahren durchgeführt.

Die aus der Literatur und den Experimenten ausgewählten Simulationsparameter sind

in Tabelle 3.3 zusammengefasst.

Nebenphasen von Siliciumnitrid

Die Nebenphase der Probe Si3N4-YA enthält Y2O3 und Al2O3, die Nebenphase der

Probe Si3N4-YSM Y2O3, SiO2 und MgO. Die Eigenschaften der Nebenphasen werden
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entsprechend der Zusammensetzung der Grünproben nach den Gleichungen 2.14 und

2.15 abgeschätzt und sind wiederum in Tabelle 3.3 aufgeführt. Nähere Angaben über

die Zusammensetzung der Nebenphase �nden sich in [mik11].

Nach der Mischungsregel ergibt sich für Si3N4-YA für den E-Modul 240 bzw.

280GPamit einer Unsicherheit von± 30GPa. Die Poisson-Zahl beträgt (0,27± 0,01)
und die Wärmeleitfähigkeit ist 19 bzw. 22W/(m ·K) mit einer Unsicherheit von

± 2W/(m ·K).

Bei der Probe Si3N4-YSM errechnet sich der E-Modul nach der unteren bzw. oberen

Grenze zu 100 bzw. 180GPa mit einer Unsicherheit von ± 60GPa, die Poisson-Zahl

zu (0,21± 0,01) und die Wärmeleitfähigkeit ist 2,7 bzw. 19W/(m ·K). Die groÿe

Spanne kommt hier vom SiO2, das ein deutlich geringeres Wärmeleitvermögen hat

als die übrigen beiden Sinteradditive. Unter Berücksichtigung beider Grenzen ergibt

sich eine Unsicherheit von ± 12W/(m ·K); wenn man davon ausgeht, dass die obere

Grenze die realistischeren Eigenschaften ergibt, wird die Annahme getro�en, dass die

Unsicherheit im gleichen Bereich liegt wie bei der Probe Si3N4-YA, und es ergibt sich

eine Wärmeleitfähigkeit von (19± 2)W/(m ·K).

3.3.4 Auswahl der Simulationsparameter

Aus den vorangehend zusammengetragenen Literaturwerten werden jeweils Mittelwerte

gebildet und daraus die Eingangsparameter für alle Simulationen ausgewählt. Wenn

für die Nebenphasen keine Literaturwerte verfügbar sind, werden aus den einzelnen

Bestandteilen die obere und untere Grenze ermittelt. Die Simulationen werden für

beide Extremfälle durchgeführt, anschlieÿend wird daraus der Mittelwert berechnet.

Hieraus ergeben sich die in Tabelle 3.3 zusammengestellten Eingangsparameter für die

Simulationen.

3.4 Parametervariationen

Um die Auswirkung von veränderten Materialeigenschaften auf die makroskopischen

Eigenschaften einer Keramik zu untersuchen, wurden die Materialparameter der jeweils

beteiligten Phasen einer Keramik in den Simulationen variiert. Hierfür blieben jeweils

die Eigenschaften einer Phase konstant, während bei der anderen Phase die Wärme-

leitfähigkeit, der E-Modul oder die Poisson-Zahl variiert wurde. Die Spanne der für die

Simulationen verwendeten Materialeigenschaften wurde deutlich gröÿer gewählt als in

der Natur denkbar, da eine gröÿere Spanne die vorhandenen Trends deutlicher aufzeigt.
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Tab. 3.3: Eingangsparameter für die Simulationen der makroskopischen Eigenschaf-

ten nach Abschnitt 2.5 (a obere / untere Grenze nach der Mischungsregel; b aus expe-

rimentellen Messungen (ggf. nach der Mischungsregel) bestimmt; c z-Richtung / x- und

y-Richtung).

Hauptphase Nebenphase

Probe E-Modul Poisson WLF E-Modul Poisson WLF

[GPa] [W/(m ·K)] [GPa] [W/(m ·K)]

AlN-TP
330 0,245 220b/320

250/220a 0,28 20/18a; 4.9b

AlN-FG 280/240a 0,27 22/20a; 10.6b

Si3N4-YA
540/280c 0,25/0,35c 180/69c

280/240a 0,27 22/19a

Si3N4-YSM 180/100a 0,21 19/2,7a

SiC 470 0,19 270 164b 0,22 75b

Zusätzlich wurden am Beispiel jeweils eines AlN- und eines Si3N4-Gefüges verschie-

dene Strukturparameter verändert, um deren Ein�uss auf die makroskopischen Eigen-

schaften der Keramik zu untersuchen. Hier wurde je nach Keramiktyp die mittlere

Sehnenlänge (Korngröÿe), die Volumenverteilung zwischen den Phasen, die Kornform

oder die Form und Anordnung der Nebenphase beein�usst.

3.4.1 AlN-Keramiken

Um den Ein�uss der Wärmeleitfähigkeit von Haupt- und Nebenphase auf die Wärme-

leitfähigkeit von AlN-Keramiken zu untersuchen, wurde bei den AlN-Keramiken am

Beispiel einer AlN-TP-Mikrostruktur sowohl die Wärmeleitfähigkeit der Haupt- als

auch der Nebenphase variiert. Parameter wurden jeweils nur für eine der zwei Phasen

verändert, während die der anderen konstant blieben. Für zwei verschiedene Haupt-

phasenwärmeleitfähigkeiten wurden Simulationsreihen zur Wärmeleitfähigkeit der Ke-

ramik in Abhängigkeit von der Nebenphasenwärmeleitung durchgeführt. Simulationen

der Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit von den Hauptphaseneigenschaften wurden in

drei Simulationsreihen für unterschiedliche Nebenphasenwärmeleitfähigkeiten durchge-

führt.

Während die Wahl der unterschiedlichen Simulationsparameter der Hauptphase da-

zu dienen, die Literaturwerte besser einordnen zu können, ist die Wahl verschiedener

Simulationsparameter für die Nebenphase von groÿem Interesse, da diese Parameter in

realen Gefügen durch die Zusammensetzung der Sinteradditive verhältnismäÿig einfach

beein�usst werden können. Diese Vorgehensweise erlaubt zudem einen kritischen Blick
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auf das breite Spektrum an verfügbaren Literaturwerten.

Der E-Modul und die Poisson-Zahl beider Phasen wurden in gleicher Weise verän-

dert wie die Wärmeleitfähigkeit. Bei der Variation des E-Moduls einer Phase blieben

die Poisson-Zahlen beider Phasen konstant und umgekehrt. Für die E-Moduln wurde

eine weitere Variation durchgeführt: Die E-Moduln der Haupt- und Nebenphase wurden

prozentual geändert. Als 100% wurden die jeweils ausgewählten Literaturwerte ange-

nommen (siehe Tabelle 3.3). Davon ausgehend wurden beide E-Moduln prozentual in

gleichem Maÿe schrittweise von 50% bis 120% geändert.

An einem AlN-TP-Gefüge wurde exemplarisch der Ein�uss von Form und Volumen-

anteil der Nebenphase untersucht. Hierfür wurden in eine exemplarisch ausgewählte

Mikrostruktur unterschiedliche Mengen der Nebenphase eingefügt. Des Weiteren wur-

de untersucht, ob es einen Ein�uss auf die makroskopischen Eigenschaften der Keramik

hat, wo sich die Nebenphase sammelt (an Ecken, Kanten oder Korngrenz�ächen) und

ob sie eher rundlich an einer Stelle agglomeriert oder dazu tendiert, die Ober�äche der

angrenzenden Körner zu benetzen.

3.4.2 Si3N4-Keramiken

Variationen der Materialeigenschaften wurden exemplarisch an einer Mikrostruktur zu

Si3N4-YA durchgeführt. Um die Besonderheit von Si3N4-Keramiken aufzugreifen, wur-

de bei der Variation der thermischen und mechanischen Eigenschaften den richtungs-

abhängigen Materialeigenschaften Rechnung getragen: Die Eigenschaften der Haupt-

phase (Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl) wurden prozentual in xy- und

z-Richtung verändert. Die Literaturwerte aus Tabelle 3.3 wurden als Basis genommen

und als 100% de�niert. Die Wärmeleitfähigkeit wurde über einen Bereich von 10 -150%

variiert, E-Modul und Poisson-Zahl von 20�150%. Auÿerdem wurden alle drei unter-

suchten Eigenschaften der Nebenphase bei konstanter Hauptphase variiert.

Unter der Annahme, dass Si3N4-Körner isotrope Eigenschaften besitzen könnten,

wurden in weiteren Simulationsreihen Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl

der Hauptphase für alle Raumrichtungen gleichgesetzt und jeweils bei konstanter Ne-

benphase über einem breiten Bereich variiert.

Der Ein�uss von Strukturparametern wurde am Beispiel beider Si3N4 Proben unter-

sucht. In Anlehnung an die Probe Si3N4-YA wurden insgesamt 24 verschiedene Gefüge

erzeugt und in Anlehnung an Si3N4-YSM weitere 13 voneinander unabhängige Gefüge.

Alle Mikrostrukturen unterschieden sich bewusst in der mittleren Sehnenlänge, den

Volumenanteilen oder der Kornform deutlich voneinander. Zur Variation der Volumi-

na wurden die Gefüge von Si3N4-YA herangezogen, für die Korngröÿe und -form die
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Gefüge des Si3N4-YSM. Die jeweils anderen Parameter orientierten sich nahe an den

Ergebnissen der Bildanalyse. Um qualitativ nahe an den realen Mikrostrukturen zu

bleiben, wurden die charakteristischen Parameter jeweils nur leicht um den entspre-

chenden Wert variiert, der aus der Bildanalyse der Proben gewonnen wurde.

3.4.3 SiC-Keramiken

Die Simulation von SiC-Keramiken mit bimodaler Korngröÿenverteilung ist aufgrund

der zweistu�gen Simulation deutlich aufwändiger als die der anderen Keramiktypen,

da zunächst die Eigenschaften (Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl) eines

Gefüges der kleinen Korngröÿenfraktion berechnet werden und erst mit diesem Zwi-

schenergebnis die makroskopischen Eigenschaften der vollständigen Keramik ermittelt

werden können. Deshalb wurde hier jeweils eine Mikrostruktur der kleinen und eine

der groÿen Korngröÿenfraktion ausgewählt, an welchen alle Berechnungen durchgeführt

wurden.

Als �Hauptphase� ist bei allen Simulationen zum SiC jeweils das reine SiC-Korn zu

betrachten, dessen Eigenschaften unabhängig von der Korngröÿe sind (groÿe oder kleine

Korngröÿenfraktion) und als �Nebenphase� wird das reine Silicium bezeichnet. Das je-

weilige Simulationsergebnis der kleinen Korngröÿenfraktion dient als Zwischenergebnis

bei der Berechnung der Eigenschaften der Gesamtstruktur und wird als Eigenschaft

der als homogen angenommenen Zweitphase bei den Mikrostruktursimulationen der

groÿen Korngröÿenfraktion eingesetzt.

Variiert wurden jeweils Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl der Haupt-

oder Nebenphase, während die Eigenschaften der jeweils andere Phase konstant blieben.

Zur Berechnung der Keramikeigenschaften wurde das jeweils passende Zwischenergeb-

nis des entsprechenden Variationsschrittes verwendet.

3.5 Konvergenzverhalten

Bei Simulationen ist stets der Aufwand im Verhältnis zum Nutzen zu betrachten. Nu-

merische Berechnungen können auf Kosten der Rechenzeit so lange verfeinert werden,

bis man an die Grenzen der Rechenkapazität gelangt. Die benötigte Rechenzeit nimmt

jedoch im Vergleich zur Verbesserung des Ergebnisses überproportional stark zu.

Um ein angemessenes Verhältnis von Aufwand und Nutzen zu �nden, wurde zu den

verschiedenen Simulationsschritten ein Mittelweg gesucht. Aufgrund dieser Ergebnisse

wurde für jeden einzelnen Simulationsschritt die Genauigkeit bzw. Au�ösung festgelegt.

Die Ergebnisse daraus werden im Folgenden dargestellt.
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Da es in diesem Abschnitt lediglich um den Rechenaufwand in Bezug zur Ergeb-

nisqualität geht, wurden alle Simulationen an einer Struktur mit jeweils identischen

Simulationsparametern durchgeführt. Teilweise wurden gemittelte Werte aus den obe-

ren und unteren Grenzen nach Tabelle 3.3 verwendet; teilweise wurde direkt die obere

oder untere Grenze eingesetzt. Welche Werte jeweils ausgewählt wurden, spielt an die-

ser Stelle keine Rolle, weshalb hier auf langwierige Ausführungen verzichtet wird.

3.5.1 Strukturerzeugung

Die erreichbare Qualität eines Modells in der voxelbasierten Strukturerzeugung mit

�GeoVal� hängt von der gewählten Au�ösung des RVEs ab. Die Au�ösung eines RVEs

wird von der Anzahl der Voxel n auf einer Kantenlänge L(RV E) des RVEs und der

Kantenlänge l(V oxel) eines Voxels festgelegt. Die Kantenlänge des RVEs berechnet

sich dementsprechend:

L(RV E) = n · l(V oxel) . (3.2)

Je feiner die Voxel-Struktur gewählt wird, desto detaillierter kann die Mikrostruk-

tur eines realen Gefüges abgebildet werden. Bei der Wahl einer geeigneten Au�ösung

ist jedoch zu beachten, dass Details der Mikrostruktur (z. B. nachträglich eingefügte

Nebenphase) minimal die Gröÿe von ganzen Voxeln einnehmen können. Bei zu grob

gewählter Au�ösung ist es deshalb nicht möglich, geringe Mengen der Nebenphase

einzufügen. Abbildung 3.13 zeigt ein und dieselbe modellierte AlN-Mikrostruktur in

unterschiedlichen Au�ösungen. Da die Au�ösung nur in dem Stadium geändert werden

kann, in dem die Körner als Objekte im RVE vorliegen, wurde eine AlN-TP-Struktur

vor dem Einfügen der Nebenphase gewählt.

Obwohl die Struktur mit zunehmender Au�ösung mehr Details abbilden kann, muss

bei der Wahl der RVE-Au�ösung berücksichtigt werden, dass mit der Anzahl der Voxel

auf der Kantenlänge die Gesamtzahl der Voxel im RVE im Kubik zunimmt und direkt

proportional dazu der Rechenaufwand steigt.

Ab einer Kantenlänge von 64 Voxeln zeigt die Mikrostrukturanalyse der Gefüge

eine Reproduzierbarkeit der Parameter (mittlere Sehnenlänge, Volumina) innerhalb

von 2%, während vorher noch gröÿere Abweichungen zu beobachten sind. In Abbil-

dung 3.13 sind ab einer RVE-Gröÿe von 643 Voxeln die meisten Details sehr gut zu

erkennen, und ein Einfügen der Nebenphase im Bereich von 5Vol.-% ist gut möglich.

Ab 1283 Voxeln steigt die Rechenzeit für jeden einzelnen Schritt, der zur Erzeugung

eines Gefüges erforderlich ist, deutlich an. Daher wurde für die meisten Strukturmo-

dellierungen eine RVE-Gröÿe von 643 Voxeln gewählt, welche ein gutes Gleichgewicht
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4 x 6,08 µm 8 x 3,04 µm 16 x 1,52 µm

32 x 0,76 µm 64 x 0,38 µm 128 x 0,19 µm

192 x 0,1267 µm 256 x 0,0950 µm 512 x 0,0475 µm

Voxel-Zahl x Voxel-Größe

Abb. 3.13: Jeweils identische Mikrostruktur von AlN-TP (hier ohne Nebenphase) mit

unterschiedlicher Au�ösung des RVEs: Bei konstanter RVE-Kantenlänge von 24,32µm

wurde lediglich die Au�ösung �Voxel-Zahl x Voxel-Gröÿe� geändert.
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von Strukturqualität und Rechenaufwand darstellt.

3.5.2 Strukturvernetzung

Das Ober�ächennetz eines Gefüges, das mit einer RVE-Gröÿe von 643 Voxeln erzeugt

wurde, wird nach der Glättung typischerweise von über 300.000 Knotenpunkten be-

schrieben. Mit jedem Vereinfachungsschritt wird die Anzahl der Knotenpunkte redu-

ziert. Um sicherzustellen, dass durch die Vereinfachungen weder die Mikrostruktur

noch das Simulationsergebnis verfälscht werden, wurden am Beispiel einer AlN-TP-

Mikrostruktur Berechnungen mit unterschiedlicher Netzfeinheit durchgeführt. Abbil-

dung 3.14 zeigt die Mikrostruktur zu den durchgeführten Vereinfachungsschritten.

Zur Quanti�zierung der Strukturqualität wurden die Wärmeleitfähigkeit, der E-

Modul und die Poisson-Zahl berechnet. Um ein Gleichgewicht zwischen Aufwand und

Nutzen zu �nden, wurde jeweils die Zeit gestoppt, die zum Berechnen der makrosko-

pischen Eigenschaften nötig war. Es ist jedoch zu beachten, dass dieses Maÿ von der

Rechnerarchitektur abhängt und deshalb nicht als Absolutwert betrachtet werden darf.

Abbildung 3.15 zeigt die Eigenschaften der Mikrostruktur sowie die benötigte Re-

chenzeit für fünf verschiedene Vereinfachungsschritte bei einer ansonsten identischen

Mikrostruktur. Direkt nach der Glättung lassen sich bei fast 315.000 Knotenpunkten

die makroskopischen Eigenschaften nicht bestimmen, da es aufgrund der Datenmenge

zu Programm- und Speicherfehlern kommt. Die Graphik enthält somit nur Daten-

punkte der Strukturen, an denen mindestens eine Vereinfachung durchgeführt wurde.

Die einzelnen Strukturen bauen insofern aufeinander auf, als von Datenpunkt zu Da-

tenpunkt jeweils eine weitere Vereinfachung angewendet wurde, statt jeweils von der

Ausgangsstruktur neu zu beginnen.

Bei der geringen Anzahl an Datenpunkten ist es nicht möglich, die Abhängigkeit

zwischen der Anzahl der Knotenpunkte und der Rechenzeit in einer Formel zu erfassen.

Es ist jedoch zu beobachten, dass mit gröÿerer Netzfeinheit ein starker Anstieg der

Rechenzeit zu verzeichnen ist. Auf das Ergebnis der simulierten Eigenschaften hat dies

allerdings nur einen geringen Ein�uss: Bei der Wärmeleitfähigkeit ist der Unterschied

zwischen dem ersten Vereinfachungsschritt (knapp 100.000 Knotenpunkte) und der

fünften Vereinfachung (ca. 15.000 Knoten) am gröÿten und nimmt in diesem Bereich

um etwa 1% ab. Beim E-Modul und der Poisson-Zahl beträgt diese Abnahme jeweils

weniger als 0,03% und wird deshalb als vernachlässigbar angesehen.

Die Netzfeinheit spielt im relevanten Bereich also nur eine untergeordnete Rolle.

Unsicherheiten, welche durch die Netzvereinfachung entstehen, werden deshalb im Fol-

genden vernachlässigt.
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Nach Glättung: ~315.000 Knoten 1. Vereinfachung: ~98.000 Knoten

2. Vereinfachung: ~60.000 Knoten 3. Vereinfachung: ~27.000 Knoten

4. Vereinfachung: ~20.000 Knoten 5. Vereinfachung: ~16.000 Knoten

Abb. 3.14: Ober�ächenvernetztes AlN-Gefüge zu verschiedenen Stadien der Vereinfa-

chung. Angegeben ist jeweils die Anzahl der Vereinfachungsschritte sowie die Anzahl der

Knotenpunkte, welche das Netz beschreiben.
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Abb. 3.15: Konvergenzverhalten der makroskopischen Eigenschaften am Beispiel einer

AlN-Mikrostruktur in Abhängigkeit vom Vereinfachungsgrad des Ober�ächennetzes. E-

Modul (oben) und Wärmeleitfähigkeit (unten) eines exemplarisch ausgewählten Gefüges

in Abhängigkeit von der Anzahl der Knotenpunkte des Ober�ächennetzes sowie der Blick

auf den Rechenaufwand (gestrichelte Linie: Linearer Anstieg der Rechenzeit mit der An-

zahl der Knotenpunkte des Ober�ächennetzes zur Führung des Auges).
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3.5.3 Polykristallrechnung

Der letzte Schritt bei der Berechnung makroskopischer Eigenschaften isotroper Kera-

miken ist die Polykristallrechnung. Da die einzelnen RVEs, aus denen sich der sog.

Polykristall zusammensetzt, als homogen angenommen werden, ist der Aufwand für

diese Rechnung lediglich von der Anzahl der RVEs in einem Polykristall abhängig und

nicht von der modellierten Mikrostruktur der Keramik. Dies ist im Graphen 3.16 gut

zu erkennen, der die Rechenzeiten der makroskopischen Eigenschaften für alle hier ver-

wendeten Gefügetypen darstellt. Rechenzeiten für den E-Modul liegen höher als die für

die Wärmeleitfähigkeit, da zur Berechnung des E-Moduls und der Poisson-Zahl durch

das Anlegen von Zug- und Scherkräften mehrere Berechnungsschritte erforderlich sind.

Ab einer Kantenlänge von ca. 20 RVEs steigt die Rechenzeit erwartungsgemäÿ kubisch

mit der Kantenlänge an.
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Abb. 3.16: Ab ca. 20 RVEs Kantenlänge des Polykristalls: Kubischer Anstieg der Rechen-

zeit von E-Modul und Wärmeleitfähigkeit mit der Anzahl der Würfel pro Kantenlänge.

Um aus dieser Versuchsreihe eine angemessene Kantenlänge für die Polykristallrech-

nung zu ermitteln, wurde die Konvergenz der berechneten makroskopischen Material-

eigenschaften in Abhängigkeit von der Kantenlänge untersucht und in direkten Zusam-

menhang mit der Rechenzeit gestellt. Beim Konvergenzverhalten zeigten sich Unter-
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schiede für die verschiedenen vorliegenden Keramiktypen, was damit zusammenhängt,

dass die RVEs jedes Keramiktyps in unterschiedlichem Maÿe anisotrop waren. Deshalb

wurde individuell für jeden Keramiktyp die passende Kantenlänge ausgewählt.

Die Abbildungen 3.17 und 3.18 zeigen die Konvergenz von Wärmeleitfähigkeit und

E-Modul für alle drei Keramiktypen in Abhängigkeit von der Kantenlänge. Zum direk-

ten Vergleich sind an der oberen x-Achse jeweils die benötigten Rechenzeiten für beide

Eigenschaften markiert. Auÿerdem ist in jeder Graphik diejenige Kantenlänge des Po-

lykristalls eingezeichnet, welche letztendlich für alle Simulationen dieses Keramiktyps

verwendet wurde.

Für alle drei Keramiktypen stellte sich heraus, dass bei zu geringen Kantenlängen

(1�3 RVEs) Inhomogenitäten der RVEs die Eigenschaften dominieren. Ab etwa 5 RVEs

Kantenlänge ist eine klare Tendenz zu einem Grenzwert hin erkennbar, der darauf hin-

deutet, dass der Polykristall als homogen angenommen werden kann. Für alle weiteren

Berechnungen der AlN-Strukturen wurde ein Polykristall der Gröÿe 153 RVEs ausge-

wählt, die Simulationen an Si3N4-Strukturen wurden mit einem Polykristall der Gröÿe

203 RVEs durchgeführt, und für die SiC-Strukturen weichen die makroskopischen Ei-

genschaften bereits bei einer Gröÿe von 103 RVEs nur noch geringfügig vom Grenzwert

ab. Im Falle des SiC wurde die Konvergenz bei den Simulationen der kleinen und groÿen

Korngröÿenfraktion überprüft, wobei die gewählte Kantenlänge des Polykristalls in bei-

den Fällen als angemessen erschien.

3.6 Fehlerbetrachtung

Bei der Mikrostruktur-Eigenschafts-Simulation kommt es zu statistischen und syste-

matischen Fehlern, die bei der Bewertung der Simulationsergebnisse von Bedeutung

sind.

Zur Ermittlung der statistischen Fehler wurden in Anlehnung an jede Probe jeweils

fünf voneinander unabhängige Mikrostrukturen erzeugt, welche in den wesentlichen

Parametern mit denen aus den Bildanalysen übereinstimmen. Die charakteristischen

Parameter der Mikrostruktur jeder Probe wurden jeweils über alle fünf Gefüge gemit-

telt und daraus deren Standardabweichung und der mittlere Fehler des Mittelwertes

berechnet. Letzterer wurde als statistischer Fehler der Mikrostrukturparameter heran-

gezogen.

An jeder modellierten Mikrostruktur wurden die makroskopischen Eigenschaften

und anschlieÿend aus den jeweils zusammengehörigen Gefügen die mittlere Wärme-

leitfähigkeit, der E-Modul und die Poisson-Zahl berechnet. Der mittlere Fehler des
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Abb. 3.17: Direkter Vergleich zwischen der benötigten Rechenzeit und dem Konver-

genzverhalten der makroskopischen Eigenschaften von AlN (oben) und Si3N4 (unten) in

Bezug auf die Kantenlänge des Polykristalls. Vertikale gestrichelte Linie: ausgewählte

Kantenlänge für alle weiteren Berechnungen zum entsprechenden Keramiktyp.
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Abb. 3.18: Konvergenzverhalten der makroskopischen Eigenschaften von SiC in Bezug

auf die Kantenlänge des Polykristalls im direkten Vergleich mit der benötigten Rechenzeit.

Oben: Konvergenzverhalten für die kleine Korngröÿenfraktion; unten: groÿe Korngröÿen-

fraktion (=vollständige Keramik). Vertikale gestrichelte Linie: ausgewählte Kantenlänge

für alle weiteren Berechnungen, identisch für beide Korngröÿenfraktionen.
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Mittelwertes wurde wiederum als statistischer Fehler der Simulation herangezogen.

Zusätzlich zum statistischen Fehler haben die Simulationen der makroskopischen

Eigenschaften einen systematischen Fehler, der sich aus den Unsicherheiten der Simu-

lationsparameter ergibt: Aufgrund der Literaturrecherche (siehe Abschnitt 3.3) kann

für jede Materialeigenschaft (Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl) nur ein

Intervall angegeben werden, in welchem sich die Parameter bewegen.

Um den systematischen Fehler der Simulationen abschätzen zu können, wurden die

Simulationsreihen mit variierenden Materialparametern herangezogen, welche zu jedem

Keramiktyp und jedem Simulationsparameter durchgeführt wurden (siehe Kapitel 4).

An den Ausgleichsgeraden oder Fitkurven wurde jeweils der E-Modul oder die Wär-

meleitfähigkeit der Keramik zur unteren und oberen Grenze des Fehlerintervalls einer

Materialeigenschaft abgelesen und daraus der statistische Fehler des jeweiligen Para-

meters ermittelt.

Da die Materialeigenschaften für die Haupt- und Nebenphase unabhängig von-

einander fehlerbehaftet sind, ergibt sich für beide Phasen ein systematischer Fehler.

Der statistische (∆stat) und die systematischen Fehler von Haupt- und Nebenphase

(∆syst,HP/NP ) addieren sich quadratisch nach Gleichung 3.3 zum Gesamtfehler ∆ges

[Pap91]:

∆ges =

√√√√√ n∑
i=1

(∆i)
2

n− 1
=

√
1

2
·
[
(∆syst,HP )2 + (∆syst,NP )2 + (∆stat)

2
]
. (3.3)

Alle drei Fehler liegen jeweils in der gleichen Gröÿenordnung und werden in Glei-

chung 3.3 gleichermaÿen gewichtet.

Um den systematischen und statistischen Fehler einer Messgröÿe x anzugeben, wird

üblicherweise die Schreibweise (x±∆syst ±∆stat) verwendet. Wenn die oberen und un-

teren Fehlergrenzen voneinander abweichen, ist eine weitere Aufspaltung möglich. Auf

diese Schreibweise wird hier jedoch verzichtet und stattdessen für alle Simulationen der

Gesamtfehler nach Gleichung 3.3 angegeben. Wenn im Folgenden an einem Graphen

Werte durch Ablesen ermittelt werden, sind durch die Fehlerbalken der Simulationser-

gebnisse bereits die systematischen und der statistische Fehler berücksichtigt.

Bei allen Proben wurde beobachtet, dass der statistische Fehler der Poisson-Zahl

vernachlässigbar gering ausfällt. Wie die Simulationen mit variierender Poisson-Zahl

zeigen, wirkt sich diese kaum auf die E-Moduln der Keramiken aus. Deshalb wird auch

der systematische Fehler als vernachlässigbar betrachtet.

Bei Simulationsreihen mit variierenden Materialeigenschaften sind keine Fehler an-

gegeben. In diesen Fällen wurden alle Simulationen innerhalb einer Reihe an einer
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identischen Mikrostruktur durchgeführt. Hier wird angenommen, dass sich die Fehler

auf numerische Fehler von �ANSYS� beschränken, die im vorliegenden Fall vernachläs-

sigbar gering ausfallen.

In Simulationsreihen zur Ermittlung des Ein�usses von Strukturparametern waren

verschiedene, voneinander unabhängige, Mikrostrukturen involviert, weshalb keine ex-

akte Fehlerrechnung möglich ist. Die Unsicherheit der Simulation wurde anhand der

Fehler abgeschätzt, die sich nach Gleichung 3.3 für den jeweiligen Keramiktyp ergaben.
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Kapitel 4

Ergebnisse und Diskussion

Durch einen direkten Vergleich der vorliegenden Proben mit den Ergebnissen der

Mikrostruktur-Eigenschafts-Simulationen wirft dieses Kapitel einen Blick auf die Qua-

lität der Simulationen: Die Mikrostrukturparameter der computergenerierten Gefüge

werden direkt mit den Ergebnissen der Bildanalyse der vorliegenden Proben verglichen,

die Simulationsergebnisse der Wärmeleitfähigkeiten und E-Moduln mit den experimen-

tell an den Vergleichsproben gemessenen Werten.

Dieses Kapitel enthält zudem Simulationsreihen, die den Ein�uss von Mikrostruktur-

und Materialparametern auf die makroskopischen Eigenschaften der Keramiken unter-

suchen. In diesen Simulationen wurden die Parameter über einen gröÿeren Bereich

variiert als in den Keramiken realisierbar, um den Ein�uss des jeweiligen Parameters

auf die makroskopischen Eigenschaften der Keramik besser hervorzuheben.

4.1 AlN-Strukturen

4.1.1 Vergleich von Simulation und Experiment

Zu jeder AlN-Probe wurden fünf voneinander unabhängige Mikrostrukturen erzeugt,

welche in den mittleren Sehnenlängen und Volumina ähnlich zu den vorliegenden Pro-

ben sind. Auÿerdem wurden die Dihedralwinkel der erzeugten Mikrostrukturen mit de-

nen, welche an den REM-Bildern gemessen wurden, verglichen. In einer voxelbasierten

Struktur fällt der Dihedralwinkel aufgrund der limitierten Au�ösung jedoch tendenzi-

ell gröÿer aus. Abbildung 4.1 zeigt für beide AlN-Proben eine Gegenüberstellung der

Probenparameter mit den Parametern der modellierten Mikrostrukturen.

Wie zu erkennen ist, stimmen die mittleren Sehnenlängen der Hauptphase und die

Volumenanteile bei beiden Proben sehr gut miteinander überein. Die Dihedralwinkel
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Abb. 4.1: Die mittlere Sehnenlänge 〈SL〉 und die Volumina stimmen für beide AlN-

Proben (trockengepresstes AlN-TP und foliengegossenes AlN-FG) mit denen der model-

lierten Gefüge überein. Die Dihedralwinkel liegen in den Simulationen jeweils höher als

bei den Proben.

zeigen eine verhältnismäÿig groÿe Abweichung, die sich jedoch in der begrenzten Auf-

lösung des Strukturgenerators begründet.

Abbildung 4.2 zeigt eine direkte Gegenüberstellung der experimentell gemessenen

Werte mit den Simulationsergebnissen von Wärmeleitfähigkeit und E-Modul. Alle ein-

gesetzten Simulationsparameter sind Tabelle 3.3 entnommen. Für beide Proben wurde

die Poisson-Zahl 0,25 eingesetzt. Für die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase wurde

der experimentell gemessene Wert herangezogen. Für den E-Modul der Nebenphase

wurden alle Simulationen jeweils für zwei Werte durchgeführt: den oberen und unteren

Wert nach der Mischungsregel. Anschlieÿend wurde über die jeweils zusammengehöri-

gen Ergebnisse gemittelt.

Beim E-Modul stimmen Simulation und Experiment im Rahmen der Fehlergrenzen

überein. Die Wärmeleitfähigkeit ist in der Simulation um 7% (AlN-TP) bzw. 15%

(AlN-FG) höher als im Experiment. Dies deutet darauf hin, dass die Proben leichte

Verunreinigungen aufweisen, welche in der Simulation nicht berücksichtigt wurden. Ob

der Grad der Verunreinigung am Herstellungsverfahren der Proben liegt, kann anhand
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Abb. 4.2: Gegenüberstellung zwischen den Simulationsergebnissen zur Wärmeleitfähig-

keit und zum E-Modul und den entsprechenden experimentellen Messungen beider AlN-

Proben.

von zwei Stichproben jedoch nicht bestimmt werden. Ebenso wurden keine Untersu-

chungen angestellt, um welche Art von Verunreinigungen es sich hierbei handelt. Es

ist jedoch aus der Literatur bekannt, dass die Wärmeleitfähigkeit von AlN besonders

anfällig für Sauersto�verunreinigungen ist [Sla73]. Da alle Sinteradditive Sauersto� ent-

halten, ist nach dem Sintervorgang Restsauersto� in der AlN-Keramik gelöst. Deshalb

liegen im Experiment niedrigere Werte vor als in der Simulation.

4.1.2 Ein�uss der Eigenschaften der Komponenten

Wärmeleitfähigkeit von Haupt- und Nebenphase

DieWärmeleitfähigkeit der Hauptphase (HP) wurde exemplarisch bei einer Mikrostruk-

tur der Probe AlN-TP für verschiedene Nebenphasen (3,04W/(m ·K), 4,9W/(m ·K)

und 19W/(m ·K)) jeweils im Bereich von 140�320W/(m ·K) variiert, wobei der obere

Grenzwert (320W/(m ·K)) der theoretisch erreichbaren Wärmeleitfähigkeit für reines

AlN entspricht. Auÿerdem wurde die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase (NP) bei ver-
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schiedenen Reinheitsgraden der Hauptphase (WLF: 220 und 320W/(m ·K)) im Bereich

von 0,1�320W/(m ·K) schrittweise verändert. Der für reale Keramiken interessante Be-

reich ist 5�25W/(m ·K) (vgl. Abschnitt 3.3).

Abbildung 4.3 zeigt das Verhalten der Wärmeleitfähigkeit der Keramik in Abhängig-

keit von der Wärmeleitfähigkeit der Hauptphase für drei verschiedene Nebenphasen. Da

die Hauptphase mit einem Phasenanteil von 94% die Mikrostruktur dominiert, verhält

sich die Wärmeleitfähigkeit der Keramik linear zur Wärmeleitfähigkeit der Hauptpha-

se. Au�ällig ist, dass für eine bessere Wärmeleitung in der Nebenphase (19W/(m ·K))

die Eigenschaften der Keramik zwar leicht verbessert sind, diese Änderung jedoch in-

nerhalb der Fehlergrenzen liegt. Bei einem so geringen Nebenphasenanteil wie bei den

vorliegenden Proben spielt die Auswahl der Sinteradditive also anscheinend nur eine

untergeordnete Rolle. Damit entsprechen auch die berechneten Eigenschaften der Ke-

ramik den Erwartungen für Einlagerungsgefüge, bei denen die Nebenphase die Körner

vollständig benetzt. Wenn die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase über einen gröÿe-

ren Bereich variiert wird, während die der Hauptphase konstant bleibt, ändert sich die

Wärmeleitfähigkeit der Keramik kaum.

Abbildung 4.4 greift dies durch die Variation der Hauptphase auf. Im Extremfall,

bei dem die Nebenphase die gleiche Wärmeleitfähigkeit wie die Hauptphase hat, besitzt

auch die Keramik diese Wärmeleitfähigkeit. Im entgegengesetzten Extremfall bildet die

Nebenphase eine Wärmebarriere mit vernachlässigbarem Leitvermögen. Die Wärme-

leitfähigkeit der Keramik wird dadurch um 10% gegenüber dem theoretisch erreich-

baren Maximalwert herabgesetzt. Im Bereich zwischen diesen Extremfällen steigt die

Wärmeleitfähigkeit für kleine Werte der Nebenphase zunächst etwas schneller an und

�acht dann in Richtung des Maximalwerts langsam ab. Das Verhalten im kompletten

Spektrum der eingesetzten Wärmeleitfähigkeiten lässt sich zur Führung des Auges mit

einer Gleichung 2.Ordnung an�tten.

Bei der vorliegenden AlN-Keramik zeigt sich, dass die Wärmeleitfähigkeit der Neben-

phase nur eine geringe Bedeutung auf die Wärmeleitung in der Keramik hat. Stattdes-

sen wird diese vor allem durch die Reinheit der AlN-Phase bestimmt. Durch Interpolati-

on kann angenommen werden, dass die Hauptphase der Probe AlN-TP tatsächlich eine

Wärmeleitfähigkeit von ca. (204± 8)W/(m ·K) besitzt (in Abbildung 4.3 eingezeich-

net). Aus derselben Gra�k lässt sich aufgrund des geringen Ein�usses der Nebenphase

und der fast identischen Volumenverteilungen beider Proben auch die Wärmeleitfähig-

keit von AlN-FG von ca. (192± 8)W/(m ·K) abschätzen. Die Fehlergrenzen werden

nach dem Fehlerfortp�anzungsgesetz graphisch ermittelt.
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Abb. 4.3: Variation der Wärmeleitfähigkeit der AlN-Körner (Hauptphase) für drei ver-

schiedene, innerhalb einer Simulationsreihe jeweils konstante Wärmeleitfähigkeiten der

Nebenphase (3,04W/(m ·K), 4,9W/(m ·K) und 19W/(m ·K)) zeigt eine lineare Abhän-

gigkeit der Wärmeleitfähigkeit der Keramik. Orange gestrichelte Linie: experimentell ge-

messene Wärmeleitfähigkeit der Probe AlN-TP.

E-Modul von Haupt- und Nebenphase

Für verschiedene Eingangswerte des E-Moduls der Nebenphase (220, 224 und 240GPa)

wurde der E-Modul der Hauptphase schrittweise von 220�400GPa variiert. Die Poisson-

Zahl beider Phasen wurde dabei konstant gehalten. Alle Simulationen mit einer Ne-

benphase von 224GPa wurden mit der Nebenphasen-Poisson-Zahl 0,22 durchgeführt,

während für die Simulationen mit 220GPa und 240GPa die Poisson-Zahl 0,28 einge-

setzt wurde. Deshalb sind die Simulationsergebnisse der Reihe mit 224GPa mit Vorsicht

zu betrachten und wurden auch in der Legende der Graphen durch Klammern mar-

kiert. Für die Hauptphase wurde in allen drei Fällen in Anlehnung an Tabelle 3.3 die

Poisson-Zahl 0,24 gewählt. Die Simulationsergebnisse sind in Abbildung 4.5 dargestellt.

Wie schon bei der Wärmeleitfähigkeit macht sich auch hier der hohe Volumenanteil

der Hauptphase darin bemerkbar, dass bei konstanten Simulationsparametern der Ne-

benphase ein linearer Zusammenhang zwischen dem E-Modul der Keramik und dem
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Abb. 4.4: Variation der Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase einer AlN-Keramik für zwei

verschiedene, innerhalb einer Simulationsreihe jeweils konstante Wärmeleitfähigkeiten der

Hauptphase (220 und 320W/(m ·K)). Die Linie dient zur Führung des Auges.

der AlN-Körner (Hauptphase) besteht. Es zeigt sich kein signi�kanter Unterschied, ob

für die Nebenphase 220, 224 oder 240GPa eingesetzt wird. Auch auf die Poisson-Zahl

der Keramik hat dies nur im Promille-Bereich Auswirkungen, weshalb dies als vernach-

lässigbar angesehen werden kann.

Durch Interpolation ergibt sich entsprechend des experimentell gemessenen E-Moduls

der Probe AlN-TP ein E-Modul der Hauptphase von (325± 15)GPa. Der E-Modul der

Probe AlN-FG für die AlN-Körner wurde am selben Graphen abgelesen und beträgt

(334± 22)GPa, wobei die Fehlergrenzen wiederum graphisch ermittelt wurden. Diese

Werte bestätigen die aus Literaturquellen gezogene Annahme, dass AlN-Körner ein

E-Modul von (330± 15)GPa besitzen.

Bei einer Änderung des E-Moduls der Nebenphase bleibt die Poisson-Zahl wieder-

um nahezu konstant. Auch eine Steigerung des Nebenphasen-E-Moduls von 180 auf

300GPa (um 67%) bewirkt nur einen Anstieg des Gesamt-E-Moduls um 3% von 318

auf 328GPa. Der Zusammenhang kann zur Führung des Auges wiederum mit einer

Gleichung 2.Ordnung angenähert werden.
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Abb. 4.5: Variation des Hauptphasen-E-Moduls von AlN bei konstanter Nebenphase

(oben) und Variation des Nebenphasen-E-Moduls bei konstanter Hauptphase (unten).

Die Simulationsreihen wurden für verschiedene konstante Nebenphasenparameter durch-

geführt (E-Modul oder Poisson-Zahl), die Parameter der Hauptphase (unten) blieben

jeweils konstant (Hauptphasenparameter: siehe Text). Dargestellt sind der E-Modul und

die Poisson-Zahl der Keramik in Abhängigkeit des veränderten Parameters. Blaue gestri-

chelte Linie (oben): experimentell gemessener E-Modul der Probe AlN-TP.
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Da beide Phasen herstellungsbedingt einen geringeren E-Modul besitzen könnten, als

die Literatur annehmen lässt, wurden in weiteren Simulationsreihen ausgehend von den

ursprünglichen Simulationsparametern des E-Moduls der Haupt- und Nebenphase in

gleichem Maÿe relativ zum Ausgangswert verändert (siehe Abbildung 4.6). Die Spanne

wurde von 50% (HP: 165GPa, NP: 115GPa) bis 120% (HP: 396GPa, NP: 276GPa)

gewählt.
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Abb. 4.6: Variation des E-Moduls von Haupt- und Nebenphase in gleichem Maÿe: 100%

entsprechen jeweils den aus der Literatur festgelegten Simulationsparametern. Die Pa-

rameter für Haupt- und Nebenphase wurden relativ dazu verändert. Blaue gestrichelte

Linie: gemessener E-Modul der Probe AlN-TP.

Auch in dieser Simulationsreihe dominiert die Hauptphase aufgrund ihres hohen

Volumenanteils von 94% die Eigenschaften der Keramik deutlich, da es sich um ein

Einlagerungsgefüge handelt. Es besteht ein linearer Zusammenhang. Die Simulations-

ergebnisse für alle drei ausgewählten Nebenphasen sind nahezu identisch. In der Gra-

�k wurde der experimentell gemessene Wert der Probe markiert. Durch Interpolation

erhält man Eigenschaften in Höhe von 98% des Originalwertes. Beim E-Modul der

Hauptphase entsprechen 98% einem Wert von 323GPa. Dies lässt sich mit der vorhe-

rigen Simulation vereinbaren, bei der lediglich der E-Modul der Hauptphase variiert
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wurde und bestätigt, dass die Nebenphase beim gegebenen Volumenanteil keine signi-

�kante Rolle spielt.

Poisson-Zahl von Haupt- und Nebenphase

Um den Ein�uss von Unsicherheiten der Literaturwerte für die Poisson-Zahlen abzu-

schätzen, wurde der Ein�uss der Poisson-Zahl von Haupt- und Nebenphase auf den

E-Modul und die Poisson-Zahl der Keramik untersucht. Bei konstanter Nebenphase

wurde die Hauptphasen-Poisson-Zahl zwischen 0,18 und 0,30 variiert und bei konstan-

ter Hauptphase die Nebenphasen-Poisson-Zahl zwischen 0,10 und 0,34 (siehe Abbil-

dung 4.7). Die E-Moduln beider Phasen waren bei diesen Simulationen konstant.

Bei der Variation der Poisson-Zahl der Hauptphase zwischen 0,18 und 0,30 fand

sich für die Poisson-Zahl der Keramik erwartungsgemäÿ ein linearer Zusammenhang

zum variierten Parameter, weshalb diese nicht extra eingezeichnet ist (Abbildung 4.7,

oben). Der E-Modul weist nur kleine Schwankungen auf: den niedrigsten Wert besitzt

er dort, wo jeweils die Poisson-Zahlen beider Phasen nahezu identisch sind, da in die-

sem Fall die geringsten Spannungen auftreten. Schwankungen des E-Moduls bewegen

sich jedoch im Promille-Bereich und verschwinden somit in den Fehlerbalken der Si-

mulationsergebnisse, die zur besseren Übersicht nicht eingezeichnet wurden.

Ein ähnliches Verhalten zeigt sich auch, wenn die Poisson-Zahl der Nebenphase bei

konstanter Hauptphasen-Poisson-Zahl variiert wird (Abbildung 4.7, unten). Auch hier

zeigt sich, wie schon zuvor bei der Wärmeleitfähigkeit und dem E-Modul, dass eine Ver-

änderung des jeweiligen Parameters der Nebenphase keinen linearen Zusammenhang

aufweist, sondern leicht von der Geraden abweicht und stattdessen mit einer Gleichung

2.Ordnung ge�ttet werden kann. Auch hier macht sich der geringe Ein�uss der Ne-

benphase bemerkbar: Bei einem Anstieg von 0,10 auf 0,30 (also einer Verdreifachung

des Simulationsparameters) steigt die Poisson-Zahl der Keramik nur um lediglich 5%

von 0,233 auf 0,244, während sich die Schwankung im E-Modul wiederum im Promille-

Bereich bewegt.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die Wahl der Poisson-Zahl auf die

Simulationen keinen signi�kanten Ein�uss hat. Es ist in diesem Fall also nicht weiter

von Bedeutung, dass in der Literatur kaum verlässliche Angaben zur Poisson-Zahl der

Materialien verfügbar sind.
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Abb. 4.7: Variation der Poisson-Zahl der Hauptphase (oben) und der Nebenphase (un-

ten) einer AlN-Keramik. Oben: die Poisson-Zahl zeigt einen linearen Anstieg von 0,19 auf

0,30 und wurde zur besseren Übersicht nicht eingezeichnet; gestrichelte vertikale Linien

markieren die für die jeweils andere Phase gewählte Poisson-Zahl.
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4.1.3 Ein�uss der Mikrostrukturparameter

Verschiedene Volumenanteile der beteiligten Phasen

Aus einem exemplarisch ausgewählten AlN-TP-Gefüge wurden Mikrostrukturen mit

unterschiedlichem Nebenphasengehalt erzeugt. Der Volumenanteil der Hauptphase lag

zwischen 94% (vgl. AlN-TP, AlN-FG) und 28%. Elf Gefüge mit unterschiedlichen Volu-

menanteilen wurden hierfür erzeugt, deren Mikrostrukturen analog zueinander model-

liert wurden: Die verwendete Voronoi-Struktur war in allen Fällen identisch. In diese

wurden zunächst an allen Ecken, an denen mindestens vier Körner aneinandergren-

zen, einige Voxel der Nebenphase zugeordnet. Dann wurden diese Voxel-Gruppen in

unterschiedlichem Maÿe ausgedehnt, wobei angenommen wurde, dass die Nebenphase

dazu tendiert, die Kontakt�ächen zwischen den AlN-Körnern zu benetzen. Anschlie-

ÿend wurden alle Ober�ächen in einem Durchgang geglättet und Artefakte in Form

von kleinen Voxel-Gruppen beider Phasen, unsauberen Kontakt�ächen oder einzelnen

hervorstehenden Voxeln (fünf Flächen mit Kontakt zur andere Phase) bereinigt.

Einige dieser Gefüge sind in Abbildungen 4.12 bis 4.14 am Ende des aktuellen Ab-

schnittes dargestellt (Seite 90�92). Um die Zunahme des Nebenphasenanteils besser

visualisieren zu können, wurden sechs Strukturen mit unterschiedlichen Volumenver-

teilungen ausgewählt und daraus drei Übersichtsgraphiken erstellt: Die erste zeigt die

sechs Mikrostrukturen komplett, die zweite nur deren Hauptphase und die dritte aus-

schlieÿlich die Nebenphase. Zusätzlich ist in der Abbildung jeweils ein passender Schnitt

durch die Voxel-Struktur dargestellt, um die Veränderung der Mikrostruktur besser

verfolgen zu können. Alle Schnitte durch die Voxel-Struktur wurden durch dieselben

Ebene gelegt.

Abbildung 4.8 zeigt für die oben beschriebenen Gefüge den Zusammenhang zwischen

dem Volumenanteil der Hauptphase und den makroskopischen Eigenschaften der Ke-

ramik. Zusätzlich sind die Eigenschaften der reinen Phasen bei �0%� bzw. �100%� ein-

gezeichnet, da die Simulationsparameter der beteiligten Phasen die Grenzen der theo-

retisch erreichbaren Eigenschaften darstellen. Abweichend von den vorherigen Simu-

lationen wurde als Wärmeleitfähigkeit für die Nebenphase 19W/(m ·K) und für den

E-Modul der Nebenphase 220GPa eingesetzt.

Die Poisson-Zahl steigt linear mit dem Volumenanteil der Nebenphase. Der E-Modul

zeigt eine geringe Abweichung zu niedrigeren Werten, weicht aber nur in geringem

Maÿe von der linearen Verbindung der Simulationsparameter ab (gestrichelte Linie).

Bei der Wärmeleitfähigkeit ist eine gröÿere Abweichung vom linearen Zusammenhang

zu beobachten. Wie stark die Eigenschaften vom linearen Zusammenhang abweichen,
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Abb. 4.8: Makroskopische Eigenschaften eines AlN-Gefüges mit unterschiedlichem Vo-

lumenverhältnis zwischen Haupt- und Nebenphase. Die Linien zur Führung des Auges

(durchgezogen) weichen bei der Wärmeleitfähigkeit und dem E-Modul vom linearen Zu-

sammenhang (gestrichtelte Linien) teils stark zu schlechteren Eigenschaften ab. Lediglich

die Poisson-Zahl weist einen linearen Zusammenhang auf.

hängt davon ab, wie groÿ der Unterschied zwischen den jeweiligen Eigenschaften der

Haupt- und Nebenphase ist.

Die starke Abweichung der simulierten Wärmeleitfähigkeiten von einem linearen

Zusammenhang ist damit zu begründen, dass aufgrund der groÿen Di�erenz in den

Eigenschaften der beteiligten Phasen bereits geringe Mengen der Nebenphase einen

signi�kanten Ein�uss auf die Wärmeleitfähigkeit der Keramik haben. Der Kurvenver-

lauf deutet darauf hin, dass bereits ab ca. 20% Nebenphasenanteil viele Bereiche der

Nebenphase miteinander verbunden sind und das Einlagerungs- in ein Durchdringungs-

gefüge umgewandelt wird. Dadurch haben einige AlN-Körner keinen direkten Kontakt

mehr, was zu einem enormen Wärmewiderstand der Nebenphase führt. Belegen lässt

sich diese Annahme anhand der voxelbasierten Mikrostrukuturen: bereits beim Gefüge

mit ca. 85% Hauptphasenanteil ist die Nebenphase vollständig miteinander verbunden

und wirkt sich negativ auf die Wärmeleitfähigkeit der Keramik aus.
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Unterschiedliche Formen und Positionen der Nebenphase

Abbildung 4.9 zeigt die Wärmeleitfähigkeit einer AlN-Keramik, bei der die Nebenphase

in unterschiedlichen Formen und an verschiedenen Stellen der Voronoi-Struktur posi-

tioniert ist. In realen Keramiken ist die Form und Platzierung der Nebenphase von den

Grenz�ächenspannungen der beteiligten Phasen abhängig und kann durch die Wahl des

Sinterprogramms beein�usst werden [Kli06]. Die Grenz�ächenspannungen entscheiden

darüber, ob sich während der Sinterung ein Durchdringungs- oder ein Einlagerungsge-

füge ausbildet. Ein Maÿ für die Form und Platzierung der Nebenphase ist die Gröÿe

des Dihedralwinkels (vgl. German [Ger96]).
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Abb. 4.9: Makroskopische Eigenschaften einer AlN-Keramik zeigen bei einem Neben-

phasenanteil von 5 und 10% kaum einen Ein�uss auf die Form der Nebenphasenan-

sammlungen (schmal, rund) oder die Stellen der Mikrostruktur, an welcher sie eingefügt

wurde (Ecken, Kanten, Flächen). Eine Reduzierung der Wärmeleitfähigkeit macht sich

nur bemerkbar, wenn die Nebenphase alle Körner vollständig benetzt (realisiert mit grain-

boundaries). Die Indizierung der Simulationspunkte gibt an, welche Form die Nebenphase

hat und an wie viel Prozent der Ecken, Kanten oder Flächen diese eingefügt wurde.

In der Abbildung wird unterschieden, ob sich die Nebenphase an Ecken oder Kanten

sammelt und ob die Strukturen eher rund sind oder dazu tendieren, sich zwischen die
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Korngrenz�ächen hineinzuziehen (vgl. Abbildung 3.2). Alle Varianten wurden auf der

Basis einer Voxel-Struktur erzeugt, in welche die Nebenphase in unterschiedlichem Ma-

ÿe und verschiedenen Formen eingefügt wurde. Um auf Voxel-Basis die gewünschten

Volumenanteile zu erreichen, wurde die Nebenphase � je nach Struktur � an unter-

schiedlichen vielen Ecken, Kanten oder Flächen eingefügt (jeweils am Datenpunkt in-

diziert durch die Prozent-Zahl). Aus der Betrachtung von zueinander ähnlichen Struk-

turen wurde eine Unsicherheit der Simulationen von 2% abgeschätzt. Zur besseren

Vorstellung dient Abbildung 4.10, die Schnitte durch die Voxel-Strukturen einiger der

für Abbildung 4.9 berechneten Gefüge zeigt.

Wie sehr gut zu erkennen ist, macht es für die Eigenschaften der Keramik kaum

einen Unterschied, wo sich die Nebenphase sammelt. Auch deren Form spielt bei ei-

nem Durchdringungsgefüge bei einem Nebenphasenanteil von 5�10% keine bedeutende

Rolle. Im Falle eines Einlagerungsgefüges macht sich der Anteil der Nebenphase jedoch

bereits bei diesem geringen Anteil bemerkbar machen. Um dies zu simulieren wurde

in die Mikrostruktur eine grain-boundary-Schicht eingefügt, die alle Körner der Mi-

krostruktur umgibt (vgl. Si3N4). Diese Schicht nimmt 5 bzw. 10% des Gesamtvolumens

des RVEs ein. Beim Einlagerungsgefüge ist � wie erwartet � eine deutliche Reduzierung

der Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit des Nebenphasenanteils zu beobachten.

Da es sich bei den vorliegenden Proben um Durchdringungsgefüge handelt wird

angenommen, dass die Eigenschaften der AlN-Keramik im Wesentlichen durch den

Volumenanteil der Nebenphase bestimmt wird und deren Form oder Verteilung bei

dem gegebenen Volumenanteil von ca. 6% keinen Ein�uss auf die Eigenschaften der

Keramik nimmt.

Simulationen im Vergleich zu Modellen aus der Literatur

Um die Qualität der Simulationen besser einordnen zu können, wurden die Simulations-

ergebnisse mit Modellen verglichen, die aus der Literatur bekannt sind. Die einfachste

Berechnung der Eigenschaften von mehrphasigen Gefügen ist die Mischungsregel (sie-

he Abschnitt 2.5.2), welche für eine grobe Abschätzung der Eigenschaften der einge-

setzten Nebenphasen bereits angewendet wurde [Fly69, Ond86, Sal07]. Dieses Modell

beschreibt die Eigenschaften der Keramik nur sehr vage, da es von homogenen Mi-

schungen der einzelnen Phasen ausgeht. Mehrphasige Keramiken besitzen jedoch ein

komplexes Gefüge aus Körnern einer Phase, die in ein Matrix- oder Füllmaterial ei-

ner anderen Phase eingebettet sind oder sie bestehen aus mehreren Phasen, die sich

gegenseitig durchdringen.

Ein Modell, welches die Inhomogenitäten von Keramiken besser beschreibt, sind die
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Abb. 4.10: Gefüge zu Abbildung 4.9: Schnitte durch eine exemplarisch ausgewählte

Voxel-Struktur, in die unterschiedliche Mengen der Nebenphase (5 und 10%) in verschie-

denen Formen und an unterschiedlichen Stellen eingefügt wurden.
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Modelle von Ondracek [Ond86]. Die Simulationsergebnisse wurden mit Ondraceks Mo-

dell 2.Ordnung verglichen, welches von einem zweiphasigen, isotropen Gefüge ausgeht.

Für diese beiden Modelle wurden der E-Modul und die Wärmeleitfähigkeit der betei-

ligten Phasen von Probe AlN-TP in Abhängigkeit der Volumenverteilungen zwischen

Haupt- und Nebenphase berechnet. Abbildung 4.11 vereint in einem Graphen diese

beiden Modelle mit den Simulationsergebnissen zum E-Modul (oberer Graph) und zur

Wärmeleitfähigkeit (unterer Graph) an den Mikrostrukturen mit verschiedenen Neben-

phasenanteilen (siehe S. 83 �, vgl. Abbildung 4.9).

An den Modellen ist sehr schön zu sehen, dass die oberen und die unteren Grenzen

stärker voneinander abweichen, je unterschiedlicher die Eigenschaften der Haupt- und

Nebenphase sind. Während der E-Modul der Nebenphase 67% des Hauptphasen-E-

Moduls beträgt, sind es bei der Wärmeleitfähigkeit nur 6%.

Beim E-Modul lieden im Modell von Ondracek die obere und untere Grenze der

Keramik-Eigenschaften sehr nahe beieinander. Dass die Simulationsergebnisse inner-

halb der Grenzen des engen Modells von Ondracek liegen, beweist die hohe Qualität

der durchgeführten Simulationen.

In den Modellen zur Wärmeleitfähigkeit spalten auch bei Ondracek die obere und

untere Grenze deutlich auf. Die Simulationsergebnisse liegen bei geringen Volumenan-

teilen der Hauptphase nahe an der unteren Grenze nach Ondracek und zeigen ab ca.

40% einen steilen Anstieg in Richtung der oberen Grenze. Dies ist darauf zurückzufüh-

ren, dass bei geringen Volumenanteilen der Hauptphase die Nebenphase die einzelnen

AlN-Körner voneinander separiert und so die Eigenschaften der Keramik dominiert.

Bei höheren Volumenanteilen der Hauptphase bestimmt diese die Eigenschaften der

Keramik, da zwischen allen Körnern ein direkter Kontakt besteht und die Nebenphase

nur eine untergeordnete Rolle in Bezug auf die Eigenschaften der Keramik spielt.

Die Poisson-Zahl der Nebenphase beträgt 114% der Hauptphasen-Poisson-Zahl.

Nachdem die Poisson-Zahlen beider Phasen und somit auch alle Modellkurven hierfür

recht nahe beieinander liegen, ist bei dieser Materialeigenschaft kaum eine Aufsplittung

zwischen der oberen und unteren Grenze zu beobachten. Alle Simmulationsergebnisse

liegen innerhalb der berechneten Modelle. Auf eine separate graphische Abbildung wird

deshalb verzichtet.
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Abb. 4.11: Makroskopische Eigenschaften einer AlN-Struktur (oben: E-Modul; unten:

Wärmeleitfähigkeit) mit unterschiedlichen Volumina der Haupt- und Nebenphase im Ver-

gleich zu bekannten Modellen aus der Literatur (gestrichelte Linien).
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Abb. 4.12: AlN-Keramiken mit unterschiedlichen Volumenanteilen von Hauptphase

(AlN-Körner, gelb) und Nebenphase (blau); abgebildet mit einem Querschnitt durch die

jeweils zugehörige Voxel-Struktur (angegebener Zahlenwert: Volumenanteil der Haupt-

phase).
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Abb. 4.13: AlN-Keramiken mit unterschiedlichen Volumenanteilen der Haupt- und Ne-

benphase. Für eine bessere Übersicht sind hier nur die Hauptphase der Mikrostrukturen

und Schnitte durch die jeweils zugehörige Voxel-Struktur abgebildet.
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Abb. 4.14: AlN-Keramiken mit unterschiedlichen Volumenanteilen der Haupt- und Ne-

benphase. Für einen besseren Überblick sind hier nur die Nebenphase der Gefüge und

Schnitte durch die jeweils zugehörige Voxel-Struktur abgebildet.
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4.2 Si3N4-Strukturen

4.2.1 Vergleich von Simulation und Experiment

Neben der mittleren Sehnenlänge der Si3N4-Körner und den Volumina der beteiligten

Phasen ist bei Si3N4-Keramiken auch das Aspektverhältnis der Körner, also das Ver-

hältnis aus maximalem und minimalem Korndurchmesser von Interesse. Abbildung 4.15

zeigt, dass es in der hier vorgestellten Mikrostrukturmodellierung gelungen ist, dieses

Verhältnis neben der mittlere Sehnenlänge und den Volumina nahe an den Ergebnissen

der Bildanalyse der vorliegenden Proben zu reproduzieren.
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Abb. 4.15: Der Vergleich der Strukturparameter beider Si3N4-Proben mit den model-

lierten Mikrostrukturen zeigt für die mittlere Sehnenlänge 〈SL〉, die Volumina und das

Aspektverhältnis der Si3N4-Körner sehr gute Übereinstimmung innerhalb der Fehlergren-

zen (Si3N4-YA: Additive Y2O3 und Al2O3; Si3N4-YSM: Additive Y2O3, SiO2 und MgO).

Die Simulationsparameter für die Berechnung der makroskopischen Eigenschaften

sind Tabelle 3.3 entnommen. Bei der Wärmeleitfähigkeit und dem E-Modul ergibt sich

aufgrund der Mischungsregel für die Eigenschaften der Nebenphase eine sehr groÿe

Spanne zwischen der unteren und oberen Grenze. Die untere und obere Grenze der

Simulationsparameter liegt für den E-Modul der Nebenphase von Si3N4-YSM bei 100
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bzw. 180GPa und für Si3N4-YA bei 240 bzw. 280GPa. Bei der Wärmeleitfähigkeit ist

diese Spanne, relativ betrachtet, deutlich gröÿer (Si3N4-YSM: 19 und 22W/(m ·K);

Si3N4-YA: 2,7 und 19W/(m ·K).

Zunächst wurden alle Simulationen für beide Grenzwerte berechnet und anschlieÿend

der Mittelwert über die Ergebnisse der beiden zusammengehörenden Simulationspaa-

re gebildet. Die Mittelung ergibt aufgrund der Di�erenz zwischen oberer und unterer

Grenze bei Si3N4-YSM eine sehr groÿe Unsicherheit von 6% beim E-Modul und 9%

bei der Wärmeleitfähigkeit. Die errechneten makroskopischen Eigenschaften weichen

von den experimentellen Messwerten deutlich zu niedrigeren Werten hin ab. Zudem

fällt auf, dass die Unsicherheit in der Simulation der Probe Si3N4-YSM deutlich grö-

ÿer ausfällt als bei Si3N4-YA. Deshalb wird angenommen, dass die Eigenschaften der

Nebenphase, die sich während der Sinterung von Si3N4-YSM bildet, näher an den Ei-

genschaften von Y2O3 und MgO liegen, als an denen von SiO2. Zur Abschätzung der

Nebenphasen-Eigenschaften aus Literaturwerten wurden jedoch alle drei Sinteradditive

berücksichtigt, da die Zusammensetzung des Grünkörpers herangezogen wurde.

Erste Simulationen zeigen, dass der Ein�uss des SiO2 bei der Abschätzung der Ne-

benphaseneigenschaften o�ensichtlich überbewertet wurde. Es ist anzunehmen, dass

die tatsächlichen Eigenschaften der Nebenphase deutlich näher an der oberen Grenze

liegen als an der unteren. Deshalb wurden bei den folgenden Si3N4-YSM-Simulationen

lediglich die Ergebnisse aus den Berechnungen mit den oberen Grenzwerten berück-

sichtigt. Abbildung 4.16 zeigt für die Probe Si3N4-YSM nur die Simulationsergebnisse

der oberen Grenze, bei der Probe Si3N4-YA wurde über die Ergebnisse aus den Si-

mulationen von beiden Grenzen gemittelt. Da keine experimentellen Vergleichswerte

vorliegen, wurde in der Abbildung auf die Darstellung der Poisson-Zahl verzichtet,

welche bei beiden Proben 0,37 beträgt.

Der E-Modul zeigt im Rahmen der Fehlergrenzen für beide Si3N4-Proben eine gu-

te Übereinstimmung zwischen Messung und Simulation. Die Abweichung beträgt bei

beiden Proben ca. 3%. Die erreichnete Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-YSM weicht um

knapp 10% vom Experiment ab, während bei der Probe Si3N4-YA eine enorme Diskre-

panz zwischen Simulation und Messung zu �nden ist. Der Unterschied bei Si3N4-YA ist

jedoch darauf zurückzuführen, dass bei der Simulation ein etwaiger Aluminium-Gehalt

in den Si3N4-Körnern (siehe Abschnitt 3.1.4) nicht berücksichtigt wurde.

Die weiteren Simulationen zum Ein�uss der Parametereigenschaften wurden anhand

einer Beispiel-Struktur durchgeführt, welche in Anlehnung an die Probe Si3N4-YA ge-

neriert wurde. Da die Volumenanteile der Haupt- und Nebenphase bei beiden Proben

nahezu identisch sind und diese den gröÿten Ein�uss auf die makroskopischen Eigen-
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Abb. 4.16: Gegenüberstellung zwischen den berechneten makroskopischen Eigenschaften

(Wärmeleitfähigkeit und E-Modul) beider Si3N4-Proben und den jeweils experimentell

gemessenen Eigenschaften.

schaften der Keramik haben, werden aus den Simulationen � wie schon bei den AlN-

Gefügen � Rückschlüsse auf beide Proben gezogen.

4.2.2 Ein�uss der Materialeigenschaften

Wärmeleitfähigkeit von Haupt- und Nebenphase

Die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase von Si3N4 hängt von der Zusammensetzung

der Additive ab und kann durch eine gezielte Auswahl in einem gewissem Bereich ein-

gestellt werden. Die Nebenphase hat bei Si3N4 einen deutlich gröÿeren Ein�uss als bei

AlN, da hier jedes einzelne Korn von Nebenphase umgeben ist. Um den Ein�uss der

Nebenphaseneigenschaften auf die Eigenschaften einer Keramik zu untersuchen, wur-

de die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase zwischen 0,2 und 40W/(m ·K) schrittweise

verändert (siehe Abbildung 4.17). Dies schlieÿt den Wertebereich ein, den die Wärme-

leitfähigkeit der Nebenphase in der Praxis annehmen kann (vgl. Abschnitt 3.3.2).

Die Wärmeleitfähigkeit der Keramik steigt bei konstanter Wärmeleitfähigkeit der
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Abb. 4.17: Ein�uss der Nebenphasen-Wärmeleitfähigkeit auf die makroskopische Wär-

meleitfähigkeit einer Si3N4-Keramik am Beispiel einer modellierten Si3N4-Mikrostruktur;

orange gestrichelte Linie: experimentell gemessene Wärmeleitfähigkeit der Proben Si3N4-

YSM und Si3N4-YA (Vergröÿerung) zur Interpolation der zugehörigen Nebenphasenwär-

meleitfähigkeit; blaue Linie: Logarithmischer Fit zur Führung des Auges.

Si3N4-Körner (Hauptphase) mit der Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase zunächst steil

an, �acht dann jedoch für höhere Nebenphasen-Wärmeleitfähigkeiten langsam ab. Die

Wärmeleitfähigkeit der Probe Si3N4-YSM entspricht einer Nebenphasenwärmeleitfä-

higkeit von (32± 9)W/(m ·K) und liegt im Rahmen der Fehlergrenzen nur geringfü-

gig über der Wärmeleitfähigkeit von 19W/(m ·K), die aus den Literaturdaten für die

Nebenphase abgeschätzt wurde. Dies bestätigt die Annahme, dass der Ein�uss von

SiO2 auf die Nebenphaseneigenschaften überbewertet wurde.

Die Wärmeleitfähigkeit der Probe Si3N4-YA würde einer Nebenphasenwärmeleitfä-

higkeit von (0,5± 0,1)W/(m ·K) entsprechen (siehe vergröÿerter Ausschnitt in Abbil-

dung 4.17). Da dieser Wert auÿerhalb der Literaturdaten aus Abschnitt 3.3.2 liegt,

kann davon ausgegangen werden, dass die Hauptursache für die niedrige Wärmeleitfä-

higkeit dieser Probe nicht in den Eigenschaften der Nebenphase zu suchen ist, sondern

bei den Si3N4-Körnern liegen muss.
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In einer weiteren Simulationsreihe wurde angenommen, dass die Wärmeleitfähig-

keit der Si3N4-Körner durch die Di�usion von Aluminiumatomen in das Kristallgitter

der Körner deren anisotrope Eigenschaften in alle Raumrichtungen in gleichem Maÿe

reduziert. Um den Ein�uss des Aluminiums zu quanti�zieren, wurden die richtungsab-

hängigen Wärmeleitfähigkeiten der Hauptphase prozentual verändert. Das Resultat ist

in Abbildung 4.18 dargestellt. Die Berechnungen wurden für eine Nebenphase mit der

Wärmeleitfähigkeit 20W/(m ·K) durchgeführt.
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Abb. 4.18: Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-Keramiken mit Verunreinigungen in den Kör-

nern: Die richtungsabhängige Wärmeleitfähigkeit der Si3N4-Körner (Hauptphase) wurde

unter Berücksichtigung der Anisotropie auf die Literaturwerte normiert und prozentual

variiert, um den Ein�uss von Aluminium-Dotierungen auf die Wärmeleitfähigkeit der voll-

ständigen Keramik zu quanti�zieren. Orange gestrichelte Linien: experimentell gemessene

Wärmeleitfähigkeiten von Si3N4-YA (20,4W/(m ·K)) und Si3N4-YSM (77,7W/(m ·K)).

Die niedrige experimentell bestimmte Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-YA wird er-

reicht, wenn die Wärmeleitfähigkeit der Si3N4-Körner auf (22± 2)% des Literaturwer-

tes reduziert wird. Dies entspricht einer Wärmeleitfähigkeit von (39,6± 3,6)W/(m ·K)

in z-Richtung und (15,2± 1,4)W/(m ·K) in x- und y-Richtung. Für die Probe Si3N4-

YSM wird die experimentelle Wärmeleitfähigkeit bei (111± 8)% erreicht. Dies ent-
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spricht (200± 14)W/(m ·K) in z-Richtung und (77± 5)W/(m ·K) in x- und y-Richtung

und liegt knapp über den Simulationen mit Literaturwerten als Simulationsparamter.

Des Weiteren wurde der Ein�uss der Anisotropie der Si3N4-Körner näher untersucht:

Die Si3N4-Körner wurden als isotrop betrachtet und für alle Raumrichtungen identi-

sche Eigenschaften angenommen. Die Wärmeleitfähigkeit der Hauptphase wurde von

69 bis 180W/(m ·K) variiert, also innerhalb des Bereichs, den die richtungsabhängigen

Eigenschaften aufspannen. Die Simulationen wurden für eine konstante Nebenphasen-

wärmeleitfähigkeit von 20W/(m ·K) durchgeführt (siehe Abbildung 4.19).
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Abb. 4.19: Lineare Abhängigkeit der Wärmeleitfähigkeit einer Si3N4-Keramik unter der

Annahme, dass die Si3N4-Körner isotrope Eigenschaften besitzen. Orange gestrichelte

Linien: experimentell gemessene Wärmeleitfähigkeit von Si3N4-YSM zur Interpolation

der Wärmeleitfähigkeit von als isotrop angenommenen Si3N4-Körnern.

Innerhalb der ausgewählten Spanne an Wärmeleitfähigkeiten der Si3N4-Körner be-

trägt die niedrigste Wärmeleitfähigkeit 55W/(m ·K) und liegt deutlich über dem expe-

rimentellen Messwert von Si3N4-YA, für den in dieser Abbildung keine entsprechende

Wärmeleitfähigkeit von �isotropen� Körnern ermittelt werden kann. Unter der Annah-

me, dass die Körner der vorliegenden Probe Si3N4-YSM isotrope Eigenschaften besit-

zen, beträgt die Wärmeleitfähigkeit der Hauptphase (105± 6)W/(m ·K). Die Unsicher-



4.2. Si3N4-Strukturen 99

heit der Interpolation wurde graphisch unter Berücksichtigung der Fehlerfortp�anzung

bestimmt.

E-Modul von Haupt- und Nebenphase

Der E-Modul der Nebenphase wurde am exemplarisch ausgewählten Si3N4-Gefüge zwi-

schen 120 und 350GPa schrittweise verändert. Alle Simulationen wurden für jeweils

zwei Poisson-Zahlen der Nebenphase (0,20 und 0,27) durchgeführt. An den Eigenschaf-

ten der Hauptphase wurde bei diesen Simulationen nichts verändert. Die Ergebnisse

sind in Abbildung 4.20 dargestellt.

1 0 0 1 5 0 2 0 0 2 5 0 3 0 0 3 5 0
2 7 0

2 8 0

2 9 0

3 0 0

3 1 0

3 2 0

3 3 0

S i 3 N 4 - Y A :  
3 0 0 . 9  G P a

 N P :  P o i s s o n  0 . 2 0
 N P :  P o i s s o n  0 . 2 7

 

Ge
sa

mt
-E

-M
od

ul 
[G

Pa
]

E - M o d u l  d e r  N e b e n p h a s e  [ G P a ]

Abb. 4.20: E-Modul einer Si3N4-YA Keramik in Abhängigkeit vom E-Modul der Ne-

benphase bei konstanter Poisson-Zahl und konstanten Eigenschaften der Hauptphase; der

Fit zeigt eine Abhängigkeit 2.Ordnung. Die gestrichelte blaue Linie markiert den experi-

mentell gemessenen E-Modul der Probe Si3N4-YA bei 300,9GPa.

Die Simulationsdaten lassen sich mit einer Gleichung 2.Ordnung �tten. Da die Ne-

benphase der Probe Si3N4-YA eine Poisson-Zahl von 0,27 hat, wurde der E-Modul

der Nebenphase an der entsprechenden Datenreihe abgelesen. Der experimentell ge-

messene E-Modul der Probe Si3N4-YA entspricht einem Nebenphase-E-Modul von

(218± 60)GPa. Im Falle des Si3N4-YSM liegt die Poisson-Zahl der Nebenphase mit
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0,21 nahe an der Datenreihe für die Poisson-Zahl 0,20, weshalb der entsprechende ex-

perimentelle Wert an dieser Kurve abgelesen wurde. Für diese Probe ergibt sich zum

experimentell gemessenen E-Modul ein E-Modul der Nebenphase von (205± 61)GPa.

Beide durch Interpolation erlangten Werte stimmen im Rahmen der Fehlergrenzen

miteinander überein. Um die Abbildung übersichtlich zu halten und da die experimen-

tellen Werte der E-Moduln beider Proben sehr nahe beieinander liegen, wurde nur der

experimentell gemessene E-Modul von Si3N4-YA eingezeichnet.

Der E-Modul von Si3N4-Körnern wurde nur in zwei Literaturquellen richtungsabhän-

gig gemessen, zu deren Zuverlässigkeit keine Angaben verfügbar sind. Deshalb wurden

Simulationen durchgeführt, die den E-Modul aller Raumrichtungen im gleichen Maÿe

relativ zu den Literaturwerten variierten. Die Simulationen gingen von 20% (HP: 108

bzw. 56GPa) bis 150% (HP: 810 bzw. 420GPa) (siehe Abbildung 4.21). Die 100%

entsprechen den Werten von Watari [Wat06].

Der E-Modul und die Poisson-Zahl hängen in 2.Ordnung vom E-Modul der Si3N4-

Körner ab. Der experimentell gemessene E-Modul von Si3N4-YA entspricht einem

Hauptphasen-E-Modul von (90± 16)%, das von Si3N4-YSM (100± 15)%. Beide Werte

stimmen im Rahmen der Fehlergrenzen mit den Literaturdaten überein.

In Literaturquellen ist der E-Modul von Si3N4-Körnern oft richtungsunabhängig

angegeben. Deshalb wurden Simulationen mit richtungsunabhängigem E-Modul der

Si3N4-Körner durchgeführt. Der E-Modul wurde zwischen 260 und 650GPa schritt-

weise variiert, was die richtungsabhängigen Parameter aus der Literatur einschlieÿt.

Die Poisson-Zahl wurde richtungsunabhängig mit 0,30 festgesetzt, da dies die Mitte

zwischen den richtungsabhängigen Poisson-Zahlen darstellt. Die Simulationsreihe zum

Si3N4-YA wurde entsprechend der Literaturwerte mit einer Nebenphase von 260GPa

und einer Poisson-Zahl von 0,27 durchgeführt, während für Si3N4-YSM die Ergebnis-

se der vorherigen Simulationsreihe berücksichtigt wurden und eine Nebenphase mit

200GPa und der Poisson-Zahl 0,20 ausgewählt wurde. Die entsprechenden Simulati-

onsergebnisse sind in Abbildung 4.22 dargestellt.

Der experimentell bestimmte E-Modul von Si3N4-YA entspricht einem E-Modul der

Si3N4-Körner von (342± 43)GPa, das der Si3N4-YSM-Körner beträgt (378± 51)GPa

(gestrichelte Linie in Abbildung 4.22). Beide Ergebnisse stimmen im Rahmen der

Fehlergrenzen miteinander überein. Die Interpolation des E-Moduls wurde jeweils an

der Simulationsreihe durchgeführt, welche mit der Nebenphase der jeweiligen Probe

berechnet wurde.
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Abb. 4.21: E-Modul und Poisson-Zahl einer Si3N4-YA-Keramik bei verschiedenen

Hauptphasen-E-Moduln: Der E-Modul der Raumrichtungen wurde relativ zum E-Modul

aus Literaturquellen variiert und darauf normiert, während die Poisson-Zahl konstant

blieb. Die Rechnungen wurden für zwei verschiedene Nebenphaseneigenschaften durchge-

führt; die Fitkurven zeigen eine Abhängigkeit von E-Modul und Poisson-Zahl nach einer

Gleichung 2.Ordnung und dienen zur Führung des Auges. Die gestrichelten blauen Linien

markieren die experimentell gemessenen E-Moduln der Proben (Si3N4-YA bei 300,9GPa

und Si3N4-YSM bei 300,0GPa).

Poisson-Zahl von Haupt- und Nebenphase

Da in der Literatur nur unzureichende Angaben zu Poisson-Zahlen der verwendeten

Materialien zu �nden sind, wurde zunächst die Poisson-Zahl der Nebenphase über

den Bereich von 0,10 bis 0,40 schrittweise variiert. Die Simulationen wurden für zwei

verschiedene Nebenphasen-E-Moduln durchgeführt: 200 und 260GPa. Die Eigenschaf-

ten der Hauptphase blieben konstant und sind Tabelle 3.3 entnommen. In Abbil-

dung 4.23 zeigt sich mit steigender Nebenphasen-Poisson-Zahl eine leichte Abnahme

des E-Moduls um ca. 3% über den gesamten Bereich. Die Poisson-Zahl der Keramik

bleibt davon unbeein�usst konstant und ist deshalb nicht in die Graphik eingezeich-

net. Die Nebenphasen-Poisson-Zahl hat also keinen nennenswerten Ein�uss auf den



102 Kapitel 4. Ergebnisse und Diskussion

2 0 0 3 0 0 4 0 0 5 0 0 6 0 0 7 0 02 4 0
2 6 0
2 8 0
3 0 0
3 2 0
3 4 0
3 6 0
3 8 0
4 0 0

S i 3 N 4 - Y A :  
3 0 0 . 9  G P a

 N P :  2 0 0  G P a ,  P o i s s o n  0 . 2 0
 N P :  2 6 0  G P a ,  P o i s s o n  0 . 2 7  

 
Ge

sa
mt

-E
-M

od
ul 

[G
Pa

]

E - M o d u l  d e r  H a u p t p h a s e ,  i s o t r o p e  E i g e n s c h a f t e n  [ G P a ]

0 . 2 8

0 . 3 0

0 . 3 2

0 . 3 4

0 . 3 6

0 . 3 8

0 . 4 0

Ge
sa

mt
-P

ois
so

n-
Za

hl

Abb. 4.22: E-Modul einer Si3N4-Probe unter der Annahme, dass die Si3N4-Körner iso-

trope Eigenschaften besitzen; der Fit dient zur Führung des Auges. Gestrichelte blaue

Linie: experimentell gemessener E-Modul der Probe Si3N4-YA.

E-Modul der Keramik.

Eine prozentuale Veränderung der richtungsabhängigen Poisson-Zahlen der Haupt-

phase zeigt einen quadratischen Anstieg des E-Moduls der Keramik mit zunehmen-

der Poisson-Zahl (ohne Abbildung). Die Poisson-Zahl wurde von 20% schrittweise auf

120% erhöht. Für Si3N4-YA steigt der E-Modul in diesem Bereich von 287 auf 320GPa

an (=̂ 11%), für Si3N4-YSM von 274 auf 308GPa (=̂ 12%). In der experimentell er-

reichbaren Spanne spielt eine prozentuale Veränderung der Poisson-Zahl jedoch keine

Rolle für den E-Modul der Keramik.

Bedeutender ist die Annahme, dass die Poisson-Zahl der Hauptphase isotrop sein

könnte. Deshalb wurde die Poisson-Zahl zwischen 0,25 (Literaturwert der Poisson-Zahl

in z-Richtung) und 0,35 (Literaturwert in x- und y-Richtung) variiert. Die Simulati-

onsergebnisse sind in Abbildung 4.24 dargestellt. Für die beiden vorangehend verwen-

deten Nebenphasenparameter wurden der E-Modul und die Poisson-Zahl der Keramik

berechnet, wobei für den E-Modul der Hauptphase die anisotropen Literaturwerte ein-

gesetzt wurden. Die Ergebnisse der E-Moduln und Poisson-Zahlen wurden mit einer
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Abb. 4.23: E-Modul einer Si3N4-Keramik in Abhängigkeit von der Nebenphasen-

Poisson-Zahl für zwei verschiedene Nebenphasen-E-Moduln. Der Fit zeigt eine leichte

Abnahme des E-Moduls um etwa 2% mit steigender Poisson-Zahl.

Gleichung 3. Ordnung ge�ttet. Mit einem Anstieg der Poisson-Zahl der Hauptphase

von 0,25 auf 0,35 steigt der E-Modul um 4,5% an. Der Anstieg bei der Poisson-Zahl der

Keramik um 30 bis 35% begründet sich darin, dass die Poisson-Zahl der Hauptphase,

die vom niedrigsten zum höchsten Simulationswert um 40% ansteigt, die Poisson-Zahl

der Keramik bestimmt.

4.2.3 Ein�uss der Mikrostrukturparameter

Abhängigkeit der makroskopischen Eigenschaften von den Volumina der

Phasen

Zunächst wurde die Abhängigkeit der makroskopischen Eigenschaften vom Volumen-

verhältnis zwischen den beteiligten Phasen untersucht. In Anlehnung an die Probe

Si3N4-YA wurden 24 Strukturen mit unterschiedlichen Volumenanteilen der Haupt-

phase zwischen 67 und 86% erzeugt. Die Dicke der grain-boundary-Phase wurde nicht

verändert. Auch die übrigen Parameter blieben bei dieser Serie von Gefügen im Rah-
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Abb. 4.24: E-Modul und Poisson-Zahl einer Si3N4-Keramik in Abhängigkeit von der

Poisson-Zahl der Si3N4-Körner unter der Annahme, dass die Si3N4-Körner (Hauptphase)

eine richtungsunabhängige Poisson-Zahl besitzen (die Linien dienen zur Führung für das

Auge).

men der Möglichkeiten konstant und wurden in Anlehnung an die Probe Si3N4-YA

gewählt. Neben den Simulationsergebnissen für die Wärmeleitfähigkeit, den E-Modul

und die Poisson-Zahl ist in Abbildung 4.25 zur besseren Orientierung der tatsächliche

Volumenanteil in Probe Si3N4-YA von 82,0% durch eine vertikale, gestrichelte Linie

markiert.

Bei der Wärmeleitfähigkeit und dem E-Modul ist ein deutlicher Anstieg mit zu-

nehmendem Volumenanteil der Hauptphase zu verzeichnen: Der E-Modul nimmt über

diese Spanne an Volumina um knapp 5% zu, die Wärmeleitfähigkeit steigt im glei-

chen Bereich sogar um ca. 29%. Dass die Wärmeleitfähigkeit und der E-Modul mit

dem Volumenanteil der Hauptphase ansteigen, entspricht also den Erwartungen. Auch

die Poisson-Zahl steigt leicht an: Bei niedrigen Anteilen der Hauptphase beträgt die

Poisson-Zahl 0,36 und ab einem Phasenanteil von mehr als 72% ergeben die Simula-

tionen einen konstanten Wert von 0,38 (nicht in der Abbildung eingezeichnet).
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Abb. 4.25: Si3N4-Strukturen mit unterschiedlichen Hauptphasen-Volumina: Wärmeleit-

fähigkeit und E-Modul der Keramik nehmen mit dem Volumenanteil der Hauptphase

deutlich zu. Die vertikale, gestrichelte Linie steht bei 82,0% für den Volumenanteil der

Hauptphase von Probe Si3N4-YA (Fehlerbalken wurden für eine bessere Übersicht nur

exemplarisch an einem Punkt angegeben und wurden in Anlehnung an Abbildung 4.16

abgeschätzt).

Abhängigkeit der makroskopischen Eigenschaften von Korngröÿe und -form

Der Ein�uss von Kornform und -gröÿe wurde am Beispiel von Mikrostrukturen zur Pro-

be Si3N4-YSM untersucht. Es wurden 13 verschiedene Gefüge mit mittleren Sehnenlän-

gen zwischen 0,87 und 0,97µm erzeugt (Si3N4-YSM: 0,90µm). Die Aspektverhältnisse

der Körner dieser Strukturen variierten zwischen 1,39 und 2,15 (Si3N4-YSM: 1,72). Die

Volumina blieben bei allen Strukturen in etwa identisch bei 80,6 bis 82,8% Hauptpha-

senanteil (Si3N4-YSM: 82,2%). Die Analysedaten der Probe zur mittleren Sehnenlänge

und zum Aspektverhältnis der Körner sind im jeweiligen Graphen in Abbildung 4.26

zur besseren Orientierung durch vertikale, gestrichelte Linien markiert.

Weder für die Kornform noch für die Korngröÿe zeigt sich eine starke Abhängig-

keit. Die Simulationsergebnisse weisen eine starke Streuung auf, die sich im Rahmen

der Fehlergrenzen bewegt. Lediglich die Wärmeleitfähigkeit zeigt in Abhängigkeit des
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Abb. 4.26: Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl einer Si3N4-YSM-Probe

mit unterschiedlichen Korngröÿen (mittlere Sehnenlänge 〈SL〉, oben) und Kornformen

(Aspektverhältnis, unten). Lediglich die Wärmeleitfähigkeit zeigt einen leichten Trend in

Abhängigkeit der Kornform. Die Fehlerbalken wurden in Anlehnung an Abbildung 4.16

abgeschätzt.
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Achsenverhältnisses zwischen 66 und 73W/(m ·K) eine leicht steigende Tendenz. Dies

entspricht aufgrund der anisotropen Eigenschaften von Si3N4 den Erwartungen. Im

dargestellten Bereich beträgt der Anstieg 9,5%. Der E-Modul schwankt mit zuneh-

mender mittlerer Sehnenlänge und wachsendem Achsenverhältnis zwischen 269 und

281GPa und die Poisson-Zahl zwischen 0,350 und 0,374. Die Schwankungen bewegen

sich im Bereich von ± 2,2% beim E-Modul und ± 3,4% bei der Poisson-Zahl und fallen

deutlich geringer aus als der Ein�uss der Volumenabhängigkeit.

Da sich die Gefüge trotz der abgeänderten Parameter nahe an der Mikrostruktur

der Probe orientieren, war eine Variation der einzelnen Gefügeparameter über einen

gröÿeren Bereich nicht möglich. Um auszuschlieÿen, dass gröÿere Variationen der Pa-

rameter Ein�uss auf die Eigenschaften haben, wurden zwei der 13 Gefüge gezielt mit

abweichender Kornform erzeugt: Ein Gefüge setzte sich aus angeschnittenen Kugelseg-

menten zusammen (Aspektverhältnis 1,39), das andere aus angeschnittenen Ellipsen

(Aspektverhältnis 1,50). Die Ergebnisse weichen nicht von denen der übrigen Gefüge

ab und liegen ebenfalls innerhalb der Streubereiche.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die Strukturveränderungen bei al-

len Parametern einen gröÿeren Ein�uss auf die Wärmeleitfähigkeit haben als auf den

E-Modul. Dies ist auf den Kontrast zwischen den Eigenschaften der Haupt- und Ne-

benphase zurückzuführen, der bei der Wärmeleitfähigkeit deutlich höher ist als beim

E-Modul. Die Volumina der Phasen legen die Eigenschaften fest, während die Korn-

form und -gröÿe kaum einen Ein�uss auf die Eigenschaften der Si3N4-Keramik haben.

Der Ein�uss auf die Poisson-Zahl ist nicht von Bedeutung.
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4.3 SiC-Strukturen

4.3.1 Vergleich von Simulation und Experiment

Da bei der Erzeugung der SiC-Mikrostrukturen aufgrund der bimodalen Korngröÿen-

verteilung die beiden Korngröÿenfraktionen getrennt voneinander modelliert wurden,

zeigt Abbildung 4.27 zu den zwei Proben für beide Korngröÿenfraktionen einen Ver-

gleich zwischen den Ergebnissen der Bildanalyse und den Mikrostrukturparametern der

erzeugten Modelle. Zu beachten ist in der Abbildung die Achsenunterbrechung bei den

Sehnenlängen der groÿen Körner, die erforderlich ist, um beide Korngröÿenfraktionen

in einem Graphen darzustellen, da die Körner der groÿen Fraktion etwa 15�20 mal

so groÿ sind wie die der kleinen Fraktion. Bei beiden Fraktionen und beiden Proben

stimmen die mittleren Sehnenlängen und die Volumina beider Phasen im Rahmen der

Fehlergrenzen miteinander überein.
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Abb. 4.27: Die Gefügeparameter beider SiC-Proben stimmen im Rahmen der Fehler-

grenzen mit denen der modellierten Mikrostrukturen für die mittlere Sehnenlänge 〈SL〉
und die Volumina beider Korngröÿenfraktionen überein.

Zum Vergleich der simulierten mit den experimentellen makroskopischen Eigenschaf-

ten wurden die Ergebnisse nach der Simulation der groÿen Korngröÿenfraktion herange-
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zogen. Als Zwischenergebnisse wurden zunächst die Eigenschaften der Mikrostrukturen

der kleinen Korngröÿenfraktion benötigt. Daraus wurde der Mittelwert inkl. dessen

mittleren Fehlers gebildet. Diese Werte wurden für die Nebenphase der Gefüge der

groÿen Korngröÿenfraktion (also der ganzen Keramik) eingesetzt. Die Unsicherheit in

den Simulationen wurde durch das Einsetzen des minimalen bzw. maximalen Werts der

Simulationen der kleinen Fraktion (Mittelwert ± Fehler des Mittelwertes) bestimmt.

Abbildung 4.28 zeigt die Ergebnisse der Berechnungen für die Wärmeleitfähigkeit und

den E-Modul der vollständigen Keramik im Vergleich zu den entsprechenden experi-

mentell gemessenen Werten.
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Abb. 4.28: Vergleich zwischen den experimentellen und simulierten makroskopischen

Eigenschaften (Wärmeleitfähigkeit und E-Modul) beider betrachteten SiC-Proben.

Die Simulationsparameter wurden Tabelle 3.3 entnommen. Da es sich bei den Daten

für Silicium um experimentell bestimmte Eigenschaften des Materials handelt, welches

für die In�ltration der vorliegenden Proben verwendet wurde, sind die Verunreinigung

des Siliciums bereits berücksichtigt. Als Simulationsparameter der SiC-Körner dienten

Literaturwerte. Die berechnete Wärmeleitfähigkeit liegt bei beiden Proben höher als

im Experiment: Bei der Probe SiC-1 um 18,4% und bei SiC-2 um 11,5%. Der E-

Modul liegt bei den Simulationen von SiC-1 um 3,5% höher bzw. bei Probe SiC-2 um



110 Kapitel 4. Ergebnisse und Diskussion

2,5%, was sich aber im Rahmen der Fehlergrenzen bewegt. Die errechnete Poisson-

Zahl beträgt bei beiden Proben 0,20 und ist jeweils auf 0,1� genau. Der Fehler der

Poisson-Zahl ist also vernachlässigbar gering.

Die Ursache für die erhöhte Wärmeleitfähigkeit der Simulationen gegenüber dem

Experiment ist in den Simulationsparametern zu suchen: Zwar wurden für Silicium,

welches zum In�ltrieren der Proben verwendet wurde, experimentell gemessene Wer-

te für die Wärmeleitfähigkeit und den E-Modul eingesetzt, für die SiC-Körner wur-

den jedoch Literaturwerte herangezogen. Es kann aber angenommen werden, dass die

SiC-Körner eine geringere Wärmeleitfähigkeit aufweisen als in der Literatur postuliert.

Diese Annahme geht auf Watari zurück [Wat03].

4.3.2 Ein�uss der Komponenten-Eigenschaften

Zur Probe SiC-2 wurde ein Gefüge jeder Korngröÿenfraktion exemplarisch ausgewählt,

um den Ein�uss der Komponenten-Eigenschaften auf die makroskopischen Eigenschaf-

ten der Keramik zu untersuchen. Die Probe SiC-2 wurde ausgewählt, da sie kommerziell

verfügbar ist.

Nachdem die beiden SiC-Proben in ihren Volumenaufteilungen zwischen den Phasen

sehr unterschiedlich sind und die Simulationen von AlN und Si3N4 ergaben, dass die

Volumina der beteiligten Phasen den gröÿten Ein�uss auf die Eigenschaften der Kera-

mik haben, wurden Interpolationen an den Ergebnisgraphen nur für die experimentell

gemessenen Werte der Probe SiC-2 durchgeführt.

Wärmeleitfähigkeit von Haupt- und Nebenphase

Die bisherigen Simulationen zeigen, dass sowohl das Silicium als auch die SiC-Körner

Verunreinigungen enthalten, welche die Wärmeleitfähigkeit herabsetzen. Mit entspre-

chendem technischem und �nanziellem Aufwand können jedoch hochreines Silicium

hergestellt oder Si-Einkristalle mit einer Minimalzahl an Defekten produziert werden

(z. B. erforderlich für Silicium-Wafer). Deshalb wurden Simulationen mit verschiedenen

Wärmeleitfähigkeiten beider Phasen durchgeführt. Die Simulationsparameter wurden

entsprechend der in der Literatur verfügbaren Spanne ausgewählt. Auf diese Weise

wurden der Ein�uss von Verunreinigungen auf die Wärmeleitfähigkeit von SiC unter-

sucht und die theoretisch erreichbare Wärmeleitfähigkeit der vorliegenden Keramiken

bei hochreinen Ausgangssto�en berechnet.

Zunächst wurde die Wärmeleitfähigkeit von Silicium zwischen 40 und 160W/(m ·K)

variiert. 160W/(m ·K) liegt im Bereich der höchsten verfügbaren Literaturwerte. Ab-
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bildung 4.29 zeigt die Simulationsergebnisse der groÿen und kleinen Korngröÿenfrakti-

on. Die Markierung bei 75W/(m ·K) (vertikale, gestrichelte Linie) entspricht dem für

die Simulationen eingesetzten Wert für die Wärmeleitfähigkeit von Silicium. Die Ergeb-

nisse der groÿen Korngröÿenfraktion (obere Datenreihe) stellen die Eigenschaften der

SiC-Keramik mit bimodaler Korngröÿenverteilung dar, während es sich bei der kleinen

Korngröÿenfraktion (untere Datenreihe) um Zwischenergebnisse handelt.
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Abb. 4.29: Berechnung der Wärmeleitfähigkeit von SiC für verschiedene Reinheitsgrade

des Siliciums, welches zum In�ltrieren von SiC-Proben verwendet wird. Obere Datenrei-

he: Simulationsergebnisse der Keramik (groÿe Körner); untere Datenreihe: Zwischener-

gebnisse aus der Berechnung der kleinen Korngröÿenfraktion; vertikale gestrichelte Linie:

experimentell gemessene Wärmeleitfähigkeit des Siliciums, welches für die vorliegenden

Proben verwendet wurde. Beiden Simulationsreihen wurde zur Führung des Auges eine

Gleichung 2.Ordnung ange�ttet.

Der experimentell gemessene Wert der Probe SiC-2 (190,8W/(m ·K)) kann durch

ein Herabsetzen der Wärmeleitfähigkeit von Silicium auf bis zu 40W/(m ·K) nicht er-

reicht werden. Dies bestätigt die These, dass für den Unterschied zwischen Simulation

und Experiment die Wärmeleitfähigkeit der SiC-Körner verantwortlich ist. Mit einer

Wärmeleitfähigkeit von 160W/(m ·K) für Silicium, was in etwa den Literaturwerten
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für reines Silicium entspricht, wird eine Wärmeleitfähigkeit von (243± 14)W/(m ·K)

erreicht. Das bedeutet, dass die Wärmeleitfähigkeit der Keramik gegenüber der Simu-

lation mit unreinem Silicium (Si: 75W/(m ·K)) durch die Verwendung von hochreinem

Silicium (Si: 160W/(m ·K)) um 14,3% gesteigert werden könnte.

Um die Verunreinigung der SiC-Körner in der vorliegenden Probe zu quanti�zieren,

wurde die Wärmeleitfähigkeit der SiC-Körner im Bereich von 40 bis 520W/(m ·K)

schrittweise variiert. Dies entspricht in etwa der Spanne der verfügbaren Literaturwerte

für SiC. Abbildung 4.30 zeigt die Simulationsergebnisse bei konstanter Wärmeleitfähig-

keit des Siliciums von 75W/(m ·K) und die Zwischenergebnisse nach der Berechnung

der kleinen Korngröÿenfraktion. Eingezeichnet ist zusätzlich der Wert, welcher aus den

Literaturwerten für die übrigen Simulationen als Wärmeleitfähigkeit der SiC-Körner

ausgewählt wurde (vertikale, schwarz gestrichelte Linie bei 270W/(m ·K)).

Für eine Wärmeleitfähigkeit des Siliciums von 75W/(m ·K) ergibt sich aus Abbil-

dung 4.30 durch Interpolation zur Wärmeleitfähigkeit von SiC-2 (190,8W/(m ·K)) eine

Wärmeleitfähigkeit der SiC-Körner von (237± 18)W/(m ·K). Diese liegt 12,2% unter

der aus Literaturwerten abgeschätzten Wärmeleitfähigkeit von SiC.

E-Modul von Haupt- und Nebenphase

Der E-Modul der SiC-Keramiken liegt bei den Berechnungen etwa 3% über den ex-

perimentellen Werten. Um den Ein�uss des E-Moduls von Silicium und SiC auf den

E-Modul der Keramik zu untersuchen und noch bessere Simulationsparameter für wei-

tere Berechnungen zu erhalten, wurde der E-Modul der SiC-Körner zwischen 300 und

600GPa variiert, der von Silicium zwischen 80 und 220GPa. Der E-Modul der jeweils

anderen Phase wurde nicht verändert. Abbildung 4.31 zeigt die Ergebnisse beider Si-

mulationsreihen.

Der E-Modul der Keramik kann mit einer Gleichung 2.Ordnung ange�ttet werden

und zeigt den Zusammenhang mit dem E-Modul der Hauptphase (SiC) (oberer Graph).

Der experimentell gemessene E-Modul der Probe entspricht einem E-Modul der SiC-

Körner von (450± 17)GPa, liegt also 4,3% unter dem Literaturwert aus Tabelle 3.3.

Der E-Modul der Keramik in Abhängigkeit des E-Moduls der Nebenphase (Si) lässt

sich ebenfalls mit einer Gleichung 2.Ordnung annähern. Der experimentell gemessene

E-Modul der Probe SiC-2 entspricht einem E-Modul des Siliciums von (140± 19)GPa,

was 14,6% unter dem Wert liegt, welcher experimentell als E-Modul des Siliciums

bestimmt wurde. Da zum Silicium experimentelle Messwerte vorliegen ist anzunehmen,

dass die Herabsetzung des E-Moduls gegenüber den Berechnungen in den SiC-Körnern

zu suchen ist.
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Abb. 4.30: Berechnung der Wärmeleitfähigkeit von SiC-2 für verschiedene Reinheitsgra-

de der SiC-Körner. Obere Datenreihe: Simulationsergebnisse der Keramik (groÿe Körner);

untere Datenreihe: Zwischenergebnisse aus der Berechnung der kleinen Korngröÿenfrakti-

on; die durchgezogenen Linien sind Gleichungen zweiter Ordnung und dienen zur Führung

des Auges. Zusätzlich ist die für die übrigen Simulationen eingesetzte Wärmeleitfähigkeit

der SiC-Körner (vertikale, schwarz gestrichelte Linie) sowie die experimentell gemessene

Wärmeleitfähigkeit der Probe SiC-2 (orange gestrichelte Linien) markiert.

Aus den Graphen kann entnommen werden, dass der E-Modul der SiC-Körner einen

gröÿeren Ein�uss auf den E-Modul der Keramik hat, als der E-Modul des Siliciums. Dies

entspricht mit Blick auf die Volumenverhältnisse den Erwartungen, da SiC-2 22,2%

Silicium enthält und SiC-1 16,9%.

Neben dem E-Modul wurde jeweils auch die Poisson-Zahl berechnet. Die Eingangs-

daten der Poisson-Zahl blieben bei allen Simulationen beider Phasen konstant. Bei

den Zwischenergebnissen nach der Berechnung der kleinen Korngröÿenfraktion zeigt

sich eine Abhängigkeit analog zum E-Modul. Bei den Simulationsergebnissen der voll-

ständigen Keramik bleibt die Poisson-Zahl nahezu konstant und zeigt nur eine leichte

Abhängigkeit.
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Abb. 4.31: Ein�uss des E-Moduls der SiC-Körner (oben) und des Siliciums (unten) auf

E-Modul und Poisson-Zahl einer SiC-Keramik. Simulationsreihen groÿe Körner: Daten

der vollständigen Keramik; kleine Korngröÿenfraktion: Zwischenergebnisse nach deren

Simulation. Vertikale, schwarze gestrichelte Linie: für die übrigen Simulationen einge-

setzter E-Modul des SiC (oben) bzw. Si (unten); blau gestrichelte Linien: experimentell

gemessener E-Modul von SiC-2. Alle Fitkurven wurden nach einer Gleichung 2.Ordnung

angenähert und dienen zur Führung des Auges.
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Poisson-Zahl von Haupt- und Nebenphase

Da für die Poisson-Zahlen von Silicium und SiC nur unzureichend Literaturwerte ver-

fügbar sind, wurde der Ein�uss von verschiedenen Poisson-Zahlen � und somit die

Relevanz von vertrauenswürdigen Literaturwerten � von beiden Materialien auf den

E-Modul der Keramik untersucht. Die Poisson-Zahlen wurden zwischen 0,10 und 0,30

variiert, während jeweils die Poisson-Zahl einer Phase und beider E-Moduln konstant

blieben (siehe Abbildung 4.32). Die groÿe Spanne des Simulationsbereichs stellt si-

cher, dass die tatsächlichen Poisson-Zahlen beider Phasen darin enthalten sind. Um

die Graphen übersichtlicher zu gestalten, wurde beim berechneten E-Modul eine Ach-

senunterbrechung zwischen dem Zwischenergebnis der kleinen Korngröÿenfraktion und

dem Gesamtergebnis der Keramik eingefügt.

Wie im oberen Graphen zu erkennen ist, verursacht eine Änderung der Poisson-Zahl

von SiC nur kleine Schwankungen des E-Moduls der Keramik. Alle berechneten Werte

stimmen im Rahmen der Fehlerbalken überein und liegen in einem Band von ± 0,7%

um deren Mittelwert. Die Poisson-Zahl steigt in diesem Bereich stufenweise von 0,14

auf 0,27 an.

Auch bei einer Variation der Poisson-Zahl von Silicium ändert sich der E-Modul der

Keramik nur wenig. Bei kleinen Poisson-Zahlen (< 0,15) liegen der berechnete E-Modul

und die Poisson-Zahl etwas niedriger als bei gröÿeren Poisson-Zahlen. Im Bereich von

Nebenphasen-Poisson-Zahlen zwischen 0,15 und 0,30 ist eine leicht fallende Tendenz

erkennbar, die jedoch die Keramik kaum beein�usst: Die Poisson-Zahl der Keramik ist

nahezu konstant, und auch der E-Modul nimmt in diesem Bereich nur langsam ab und

sinkt im Bereich der Poisson-Zahlen von 0,15 bis 0,30 nur um 0,2% ab. Alle E-Moduln

lassen sich jedoch im Rahmen der Fehlergrenzen miteinander vereinen.

Es ist zu beobachten, dass � wie schon beim AlN und Si3N4 � die Wahl der Poisson-

Zahl kaum Ein�uss auf den E-Modul der Keramik hat. Somit stellt die unzureichende

Verfügbarkeit an vertrauenswürdigen Literaturquellen keinen Mangel dar.
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Abb. 4.32: E-Modul und Poisson-Zahl von SiC-2 in Abhängigkeit von der Poisson-Zahl

der SiC-Körner (oben) und des Siliciums (unten). Dargestellt sind jeweils das Zwischener-

gebnis nach der Simulation der kleinen Korngröÿenfraktion und die Simulationsergebnisse

der vollständigen Kermaik. Alle Linien dienen zur Führung des Auges. Anmerkungen zur

Poisson-Zahl in Abhängigkeit von der Hauptphasen-Poisson-Zahl (oben) �nden sich im

Text.
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Schema zur Vorgehensweise bei Simulationen

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Schema erarbeitet, das den Weg von einer Probe

bis zur Simulation ihrer makroskopischer Eigenschaften aufzeigt (siehe Abbildung 5.1).

Ausgehend von einer vorgegebenen Probe wird nach der Analyse der Mikrostruk-

turparameter computergestützt ein Gefüge modelliert, welches der keramischen Mi-

krostruktur weitestgehend ähnelt. Falls das Modell in den Gefügeparametern und der

Mustererkennung mit den Ergebnissen der Mikrostrukturanalyse der REM-Bilder der

jeweiligen Probe übereinstimmt, werden am Modell die makroskopischen Eigenschaf-

ten (Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und Poisson-Zahl) berechnet. Wenn auch hier eine

Übereinstimmung mit den experimentellen Messungen an den Proben besteht, gelten

die Simulationen als veri�ziert.

An den validierten Modellen kann der Ein�uss von Parametern der Mikrostruktur

und von Materialeigenschaften der beteiligten Phasen auf die makroskopischen Eigen-

schaften von Keramiken untersucht werden. Zudem können durch inverse Simulationen

die Eigenschaften von bislang unbekannten beteiligten Phasen berechnet werden.

Mit der hier untersuchten Korrelation können maÿgeschneiderte Proben nach den

Anforderungen der jeweiligen Anwendung produziert werden. Dies spart in der Praxis

zahlreiche zeitaufwändige und kostspielige Experimente.

Qualität der Simulationen

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden für die drei wichtigsten Nicht-Oxid-Keramik-

typen (AlN, Si3N4, SiC) Mikrostrukturen modelliert. Wie in Abbildung 5.2 zusammen-

gefasst ist, stimmen diese sowohl quantitativ (in den einzelnen Mikrostrukturparame-

tern) als auch qualitativ (in der Mustererkennung durch das menschliche Auge) mit
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Abb. 5.1: Der Weg von einer keramischen Probe zur maÿgeschneiderten Keramik mit

einstellbaren makroskopischen Eigenschaften, wie z. B. Wärmeleitfähigkeit oder E-Modul.
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den jeweiligen Vergleichsproben überein. An allen drei grundlegend verschiedenen Mi-

krostrukturtypen wurden erfolgreich die Wärmeleitfähigkeit und der E-Modul berech-

net. Die Ergebnisse der Simulationen sind in Abbildung 5.3 im Direktvergleich mit den

jeweiligen experimentellen Messwerten dargestellt.

Die berechneten E-Moduln stimmen für fast alle vorliegenden Proben im Rahmen

der Fehlergrenzen mit den experimentellen Werten überein und liegen � je nach Probe

� bis zu 2,5% über dem Experiment. Probe SiC-1 zeigt in den Simulation ca. 3,5%

höhere Werte als das Experiment, was aber nur eine geringe Abweichung darstellt. Die

groÿe Abweichung von 8,4% bei der Probe Si3N4-YSM kommt dadurch zustande, dass

die Eigenschaften der Nebenphase nur unzureichend abgeschätzt werden konnten.

Bei den Simulationen der Wärmeleitfähigkeit zeigt sich, wie wichtig es ist, Rohma-

terialien mit möglichst wenig Verunreinigungen zu haben, um gute Werte zu erzielen.

Allerdings können nicht nur durch die Rohsto�e, sondern auch durch die Präparati-

on Verunreinigungen in die Keramik gelangen. Hinzu kommt, dass durch Interdi�usi-

on während der Sinterung z. B. Sauersto� aus den Sinteradditiven in die Körner der

Hauptphase gelangen kann. Dies erschwert eine zuverlässige Berechnung der Wärme-

leitfähigkeit in Simulationen, da Literaturwerte für Materialparameter die individuell

auftretenden Verunreinigungen schwer berücksichtigen können. Besonders Sauersto�

spielt bei der Wärmeleitfähigkeit der Nitrid-Keramiken eine wichtige Rolle.

Die Ergebnisse der Simulationen zur Wärmeleitfähigkeit liegen beim AlN 7,1%

(AlN-TP) bzw. 15,5% (AlN-FG) zu hoch und im Falle des SiC 11,5% (SiC-2) bzw.

18,4% (SiC-1). Beim Si3N4-YSM liegen die Simulationsergebnisse 11,3% unterhalb

der Experimentalwerte, während beim Si3N4-YA das Aluminium, welches während der

Sinterung o�ensichtlich in die Si3N4-Körner di�undiert, die Wärmeleitfähigkeit der

Hauptphase auf knapp 27% des erwarteten Wertes herabsetzt. Die Abweichung bei

Si3N4-YSM deutet darauf hin, dass die Simulationsparameter der Nebenphase ungüns-

tig gewählt wurden. Um in den Simulationen für Si3N4-YA den Aluminiumgehalt zu

berücksichtigen, sind zahlreiche aufwändige Experimente nötig. Dieser Ansatz wird am

Fraunhofer ISC aktuell im Rahmen der Dissertation von Natalie Henning verfolgt.

Auch wenn es schwierig ist, zuverlässige Berechnungen der Wärmeleitfähigkeit von

nichtoxydischen Keramiken anzustellen, zeigen die durchgeführten Simulationen, dass

eine Steigerung der Wärmeleitfähigkeit von Keramiken möglich ist, wenn es gelingt,

die auftretenden Verunreinigungen zu reduzieren. Wie im Falle des SiC kann die Ver-

lässlichkeit der Simulationen zudem durch direkte Messungen der Eigenschaften der

beteiligten Phasen erhöht werden.

Die Variationen der Gefügeparameter bei AlN und Si3N4 zeigen, dass die Volumen-
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Abb. 5.2: Gefügegenerierung auf der Basis von AlN-, Si3N4- und SiC-Proben: a) REM-

Bilder zur Mikrostrukturanalyse, b) Erzeugung eines voxelbasierten dreidimensionalen

Gefüges, c) Volumenvernetzung des Gefüges zur Berechnung der makroskopischen Eigen-

schaften.
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Abb. 5.3: Ergebnisse der Mikrostruktureigenschaftssimulationen zu Wärmeleitfähigkeit

(oben) und E-Modul (unten) der untersuchten AlN-, Si3N4- und SiC-Proben. Die Wär-

meleitfähigkeitswerte sind bei Simulationen typischerweise gröÿer als bei experimentellen

Werten, da diese in der Praxis durch Verunreinigungen reduziert werden.
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anteile der Phasen den gröÿten Ein�uss auf die makroskopischen Eigenschaften einer

Keramik haben. Andere Strukturparameter spielen lediglich eine untergeordnete Rol-

le. Es wird angenommen, dass sich SiC ähnlich verhält, da die Simulationsdaten von

SiC-1 jeweils über denen von SiC-2 liegen und dies zu den Volumenanteilen der SiC-

Körner von 83% (SiC-1) bzw. 78% (SiC-2) passt.

Beim AlN zeigte sich aufgrund des hohen Volumenanteils der Hauptphase mit ca.

94%, dass die Eigenschaften der Nebenphase weder beim E-Modul oder der Poisson-

Zahl noch bei der Wärmeleitfähigkeit eine signi�kante Rolle spielen. Hier legt die

Hauptphase die Eigenschaften der Keramik fest.

Bei allen Simulationen mit variierenden Materialeigenschaften �el auf, dass die

Poisson-Zahl den geringsten Ein�uss auf die Eigenschaften einer Keramik hat. Eine

Änderung in der Wärmeleitfähigkeit oder beim E-Modul ruft jeweils eine deutlich grö-

ÿere Änderung der makroskopischen Eigenschaften der Keramik hervor. Wie deutlich

der Ein�uss von Materialeigenschaften der Haupt- oder Nebenphase ist, hängt zudem

vom Verhältnis der Volumina beider Phasen zueinander ab.

Einordnung der Vergleichswerte aus der Literatur

Die vielfältigen durchgeführten Simulationen an den drei Keramiktypen AlN, Si3N4 und

SiC erlauben eine Einordnung der Simulationsergebnisse in Bezug auf die Material-

eigenschaften, welche aus der Literatur bekannt sind.

Für AlN-Körner wurde durch Mittelung aus den verfügbaren Literaturquellen ein

E-Modul von (330± 15)GPa berechnet. Dieser Wert wurde anhand der durchgeführten

Simulationen belegt. Auch zur experimentell gemessenen Wärmeleitfähigkeit der AlN-

Körner von (220± 9)W/(m ·K), welche auch in der Literatur zu �nden ist, liefern die

Simulationen vergleichbare Werte.

Aufgrund des geringen Nebenphasenanteils von nur 6% hat weder der E-Modul

noch die Wärmeleitfähigkeit der Nebenphase signi�kanten Ein�uss auf die makrosko-

pischen Eigenschaften der Keramik. Wenn man davon ausgeht, dass der E-Modul der

Nebenphase in AlN-Keramiken im Extremfall zwischen 180 und 300GPa liegen könn-

te, ergeben die Simulationen des E-Moduls der Keramik in diesem Bereich eine Stei-

gerung um etwa 3%. Eine Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit von 0,1W/(m ·K) auf

30W/(m ·K) entspricht laut Simulationen einer Verbesserung der Wärmeleitfähigkeit

der AlN-Keramik um ca. 2%. Die Eigenschaften der Nebenphase können aufgrund ihres

geringen Ein�usses nicht in Bezug zu den Literaturwerten eingeordnet werden.

Die Simulationen der Eigenschaften von Si3N4-Körnern lassen sich gut mit den weni-

gen verfügbaren Literaturdaten zum E-Modul vereinbaren, in welchen die Eigenschaf-
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ten in Abhängigkeit von der Raumrichtungen bestimmt wurden. Auch die Wärme-

leitfähigkeit von Si3N4-YSM weicht nur geringfügig von diesen ab. Die Simulationen

berücksichtigen jedoch nicht den Ein�uss von Aluminium-Dotierungen auf die Wärme-

leitfähigkeit der Körner. Um diesen Ein�uss zu quanti�zieren, wären weitere Experi-

mente erforderlich.

Zur Abschätzung der Nebenphaseneigenschaften von Si3N4-YA aus Literaturwerten

kann keine Aussage getro�en werden, da das Aluminium in den Si3N4-Körnern die Wär-

meleitfähigkeit zu stark beeinträchtigt. Bei der Nebenphase von Si3N4-YSM wurde der

Ein�uss von SiO2 zunächst überbewertet. Ohne Berücksichtigung von SiO2 ergibt sich

durch inverse Simulation ein Wert, der nahe an den Werten liegt, die aus Literaturwer-

ten gewonnen wurden. Der invers bestimmte E-Modul der Nebenphase von Si3N4-YA

ist im Rahmen der Fehlergrenzen mit der Literatur vereinbar, ebenso der E-Modul

der Nebenphase von Si3N4-YSM, jedoch wiederum ohne Berücksichtigung von SiO2.

Dies deutet darauf hin, dass die während der Sinterung ausgebildete Phase bessere

Materialeigenschaften besitzt, als zunächst aus der Literatur abgeschätzt wurde.

Die Eigenschaften der SiC-Körner liegen in den Simulationen um 4% (E-Modul)

bzw. 12% (Wärmeleitfähigkeit) niedriger als in der Literatur. Dies deutet darauf hin,

dass Verunreinigungen in den SiC-Körnern enthalten sind, welche bisher nicht berück-

sichtigt wurden. Die experimentell gemessene Wärmeleitfähigkeit und der E-Modul

von Silicium stimmen mit solchen Literaturwerten überein, die Materialverunreinigun-

gen berücksichtigen. Die Literaturdaten für reines Silicium liegen erwartungsgemäÿ

deutlich höher. Da es gerade bei SiC und Silicium wesentliche Unterschiede in der Her-

stellung gibt, ist es wichtig, die Simulationsparameter angepasst an die jeweilige Probe

auszuwählen. Für zuverlässige Simulationen der makroskopischen Eigenschaften einer

Mikrostruktur müssen die Eigenschaften der verwendeten Rohmaterialien bekannt sein,

sofern das Ziel der Simulationen nicht darin besteht, theoretisch erreichbare makrosko-

pische Eigenschaften abzuschätzen.

Bei allen Keramiktypen wurde festgestellt, dass die Poisson-Zahl nur einen geringen

Ein�uss auf den E-Modul von Keramiken hat. Somit stellen die Simulationen keinen

groÿen Anspruch an deren Qualität und Glaubwürdigkeit bei der Auswahl einer pas-

senden Poisson-Zahlen.

Anwendungsmöglichkeiten

Aufgrund der Mikrostruktur-Eigenschaftskorrelation ist es mit Hilfe von Simulationen

möglich, auf der Basis von validierten Modellen die Eigenschaften von vergleichba-

ren, jedoch in einzelnen Parametern abweichenden, Gefügen vorherzusagen. Zum einen
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kann der Ein�uss von Strukturparametern simuliert werden, zum anderen der Ein-

�uss der Eigenschaften der beteiligten Phasen. Beide Variationsmöglichkeiten hängen

zusammen: Die Wahl der Sinteradditive bestimmt die Eigenschaften der Keramik und

die Ausbildung der Strukturparameter während der Sinterung, da die Additive z. B. für

das Kornwachstum oder die Ausbildung von Sinterhälsen verantwortlich sind. Beide Pa-

rameter können also im Experiment nicht beliebig unabhängig voneinander betrachtet

werden, während es in der Simulation möglich war, die Ein�üsse getrennt voneinander

zu untersuchen.

Die Kombination von Simulationen und Mikrostrukturanalysen erlaubt es, Rück-

schlüsse auf den Ein�uss des Wechsels einzelner Parameter auf die makroskopischen

Eigenschaften einer Keramik zu ziehen. Es ist also möglich zu simulieren, wie eine Probe

aussehen muss, bzw. welche Sinteradditive benötigt werden, um bestimmte Eigenschaf-

ten zu erhalten. Die Berechnungen ersetzen zahlreiche zeitaufwändige und kostspielige

Experimente und reduzieren den experimentellen Aufwand auf ein Minimum.

Eine weitere wichtige Anwendung sind inverse Simulationen, die auf der Basis der

validierten Modelle durchgeführt werden können: Bei bekannter Mikrostruktur können

über experimentell gemessene makroskopische Eigenschaften einer Probe die Eigen-

schaften der einzelnen Phasen berechnet werden. Auf diese Weise wäre es auch mög-

lich, durch inverse Simulationen die Eigenschaften der Mischphasen, die sich während

dem Sinterprozess bilden, zu berechnen. Die Ausbildung der Mischphase und deren Zu-

sammensetzung ist von allen zugegebenen Komponenten und den Sinterbedingungen

abhängig. Eine experimentelle Bestimmung der Eigenschaften ist deshalb meist nicht

möglich, da viele Nebenphasen nicht isoliert hergestellt werden können.

Weiterführende Forschungen

Im Rahmen weiterer Forschungen könnte es von Interesse sein, den Ein�uss von Ver-

unreinigungen wie Sauersto� beim AlN und SiC oder den Ein�uss von Aluminium auf

die Wärmeleitfähigkeit von Si3N4 näher zu quanti�zieren. Hierfür wäre es erforderlich,

Proben mit unterschiedlichem, aber bekanntem Gehalt an Verunreinigungen herzustel-

len und daran die Wärmeleitfähigkeit in Abhängigkeit vom Verunreinigungsgrad zu

bestimmen. Die bisher durchgeführten Simulationen entsprechen � je nach Wahl der

Simulationsparameter � der Extrapolation von experimentellen Ergebnissen auf den

Idealzustand von Materialien ohne jegliche Verunreinigung. Im Umkehrschluss bedeu-

tet dies, dass es anhand der Simulationen möglich wäre, den Grad der Verunreinigungen

abzuschätzen. Auf diese Weise lieÿe sich eine Korrelation zwischen dem Grad der Ver-

unreinigung und der Herabsetzung der makroskopischen Eigenschaften der Probe und
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der beteiligten Phasen aufstellen.

Im Hinblick auf die Erstellung von Mikrostruktur-Modellen wäre es zudem von In-

teresse, den Prozess der Gefügegenerierung zu automatisieren. Nach dem aktuellen

Stand der Technik ist es erforderlich, von Schritt zu Schritt die Qualität des Gefü-

ges zu überprüfen und dementsprechend die weiteren Schritte durchzuführen. Auf der

Basis von Erfahrungswerten könnte dieser Prozess stark verkürzt und dadurch mit ge-

ringem personellen Zeitaufwand Modelle erzeugt werden, um zuverlässige Simulationen

zu erhalten.

Bisher wurden die Simulationen im Hinblick auf Wärmeleitfähigkeit, E-Modul und

Poisson-Zahl durchgeführt. Die Simulationen könnten jedoch auch auf andere thermi-

sche oder mechanische Eigenschaften ausgeweitet werden. Die Berechnung von thermi-

schen Spannungen wäre z. B. für die Praxis von Interesse. Das Auftreten von thermi-

schen Spannungen, die während des Abkühlprozesses durch die unterschiedlichen Aus-

dehnungskoe�zienten der Phasen entstehen, können experimentell nicht nachgewiesen

werden. Im Modell wäre es möglich, das Auftreten von thermischen Spannungen zu

berechnen und Spannungsspitzen in der Mikrostruktur zu lokalisieren.

Fazit

Die vorliegenden Simulationen haben am Beispiel von AlN, Si3N4 und SiC gezeigt,

dass es möglich ist, eine Mikrostruktur-Eigenschafts-Korrelation aufzustellen. Die ver-

wendeten Keramiktypen waren in ihrer Kornform, den Volumenanteilen der einzelnen

Phasen und deren Eigenschaften sehr verschieden und repräsentieren die wichtigsten

Mikrostrukturtypen von Nicht-Oxid-Keramiken. Auf der Basis der bisher durchgeführ-

ten Simulationen können in Zukunft auch andere Keramiktypen berechnet werden.
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Anhang A

Abkürzungen, Formeln und

De�nitionen

A.1 Keramiken, Additive

AlN Aluminiumnitrid

Si3N4 Siliciumnitrid

SiC Siliciumcarbid

Y2O3 Yttriumoxid

Al2O3 Aluminiumoxid

MgO Magnesiumoxid

SiO2 Siliciumdioxid

Si Silicium

A.2 Probenbezeichnungen

AlN-TP AlN, Trockengepresst

AlN-FG AlN, Foliengegossen

Si3N4-YA Si3N4 mit den Additiven Y2O3 und Al2O3

Si3N4-YSM Si3N4 mit den Additiven Y2O3 und SiO2 und MgO

SiC-1, SiC-2 SiC mit unterschiedlichen Mengen an freiem Kohlensto�
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A.3 Abkürzungen

WLF Wärmeleitfähigkeit

E-Modul Elastizitätsmodul

REM Rasterelektronenmikroskopie

CSP Cross Section Polishing (artefaktfreie Probenpräparation)

EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie

RVE Repräsentatives Volumenelement

HP, NP Haupt- bzw. Nebenphase einer Keramik

A.4 Formeln

Messung der Probeneigenschaften:

VProbe Volumen der Probe

VH2O,verdraengt durch die Probe verdrängtes Wasser

mProbe,tr Masse der trockenen Probe

mProbe,H2O Masse der Probe in Wasser

ρH2O Dichte des Wassers

λ Wärmeleitfähigkeit

α Temperaturleitfähigkeit

ρ Probendichte

cp Wärmekapazität der Probe

E Elastizitätsmodul

ν Poisson-Zahl

cl Longitudinalgeschwindigkeit

G Schermodul

K Kompressionsmodul

a Eigenschaft des Materials

ai Eigenschaft der Komponente i

vi Volumenanteil der Komponente i
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Sehnenlängenanalyse:

V Volumen

S Ober�äche

SL Sehnenlänge

〈SL〉 mittlere Sehnenlänge

A Fläche

P Punkt

SV Ober�äche/Volumen

M mittlere Krümmung

K absolute Krümmung

D Durchmesser

χ Euler-Zahl

Strukturmodellierung und -simulation:

GB-Phase Grain-Boundary-Phase

hGB Schichtdicke der GB-Phase im Modell

dGB Schichtdicke der Korngrenzphase in der Probe

sc Skalierungsfaktor
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