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Kurzfassung

Das Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung der Mechanismen zur Steigerung der Festigkeit von
Aluminiumnitrid-Keramik.

Es wurden drei Ansatze der Festigkeitssteigerung befolgt: Dispersionsverfestigung und Geflige-
verfeinerung, Entwicklung von Randschichtspannungen infolge der Phasenumwandlung ZrN/ZrO,
und eine Modifizierung der Sinterkurve mit dem Ziel, eine homogene Verteilung der Sekundar-
phase zu erreichen.

Die Festigkeitssteigerung mit Hilfe der Dispersionsverfestigung und Gefligeverfeinerung fihrte
nicht zum gewdnschten Ergebnis. Die KorngréBe konnte bis zu 30% verfeinert werden, was je-
doch keine Erhéhung der Festigkeit mit sich brachte.

Durch eine Warmebehandlung ZrN-haltiger AIN-Keramik bei 600°C kam es zur Oxidation von
ZrN. Dies fuhrte zu der Umwandlung von ZrN in ZrO, im oberflachennahen Bereich, die mit einer
Volumenzunahme verbunden war. Auf diese Weise wurden in der Keramik Randschichtspannun-
gen erzeugt, die zu einer Steigerung der Festigkeit um 28% im Vergleich zur Standardprobe
fuhrten.

Im AIN-Geflige wurden Bereiche beobachtet, die einen hohen Anteil an Sekundarphase aufwie-
sen sowie Bereiche, die sekundarphasenfrei waren. Diese Segregation ist von der Benetzung des
AIN durch Sekundarphase wahrend der Sinterung abhangig. Die Benetzung wird durch den Di-
hedralwinkel beschrieben. Bei Dihedralwinkeln oberhalb 60° wird die Sinterung instabil und es
kommt zu einer Segregation der Sekundarphase.

Der Verlauf der AIN-Sinterung konnte erstmalig in situ beobachtet werden. Die Sinterschwindung
wurde mit Hilfe der optischen Dilatometrie, die Warmeleitfahigkeit mittels Laser-Flash-Methode
gemessen. Auf der Grundlage von In-Situ-Messungen konnte die Benetzung von AIN durch die
Sekundarphase wahrend der Sinterung verstanden werden. Der Dihedralwinkel fallt mit steigen-
der Temperatur und steigt wahrend einer Haltezeit. Durch die Modifikation der Sinterkurve konn-
te ein Geflige mit gleichmaBig und homogen verteilter Sekundarphase hergestellt werden. Dies

fihrte zur Steigerung der Festigkeit um 29% im Vergleich zu einer Standardprobe.



Abstract

In this work the mechanisms of the increase of the strength in Aluminium nitride-ceramic were
investigated.

Three approaches for the enhancement of the strength were made: dispersion strengthening and
refinement of the microstructure, the development of compressive stresses in the surface region
as a result of the phase transition of ZrN to ZrO, and a modification of the sintering curve with
the aim to achieve a homogeneous distribution of the secondary phase.

The increase in strength with the aid of dispersion strengthening and microstructure refinement
did not lead to the desired results. The particle size could be decreased by 30%, but no increase
of the strength is observed.

By thermal treatment of ZrN-containing AIN-ceramic at 600 °C the oxidation of ZrN was observed
in the surface near regions. The transformation into ZrO, led to an increase in volume. In this
way, compressive stresses were generated near the surface, which lead to an increase in flexural
strength by 28% in comparison to the standard AIN specimen.

Within the AIN microstructure, certain regions containing a higher amount of the secondary
phase, as well as regions, being free of the secondary phase could be observed. This segregation
depends on the wetting of the AIN by the secondary phase during the sintering process. The wet-
ting is described by the dihedral angle. With a dihedral angle above 60°, the sintering becomes
instable and the segregation of the secondary phase occurs.

For the first time the sintering process could be observed in situ. The sintering shrinkage was de-
termined by optical dilatometry, the thermal conductivity by the laser-flash-method. Based on
these in-situ measurements, the wetting of AIN by the secondary phase could be explained. The
dihedral angle declines with increasing temperature and rises during the hold time.

By modification of the sintering curve, a microstructure with homogeneously dispersed secondary
phase could be obtained. This led to an increase in strength of 29% in comparison to the stan-

dard AIN specimen.
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Einleitung

1 Einleitung

Die Verwendung von Aluminiumnitridkeramik ist aufgrund ihrer besonderen Eigenschaften so-
wohl in der Elektronikindustrie als auch in vielen anderen technischen Bereichen von groBem
Interesse.

Gute dielektrische Eigenschaften, vor allem jedoch hohe Warmeleitfahigkeit, welche um ein Viel-
faches die von Al,O; Ubersteigt, und ein Warmeausdehnungskoeffizient, der dem von Silizium
sehr dhnlich ist, so dass Warmespannungen im Verbund von Si mit AIN vermieden werden, tra-
gen zur technologischen Bedeutung der AIN-Keramik bei. Aluminiumnitrid wird als Warmesenke
in der Leistungselektronik, bei hochintegrierten Aufbautechniken der Mikroelektronik wie Multi-
chipmodulen, die eine starke Warmeentwicklung aufweisen sowie bei Spezialanwendungen in
Kdhl- und Heizelementen eingesetzt. Durch die immer gréBere Leistungsdichte in elektronischen
Bauteilen wird immer mehr Warme produziert. Diese Warme muss schnell abgefihrt werden, so
dass die Tragermaterialien eine hohe Warmeleitfahigkeit / einen niedrigen Warmewiderstand
aufweisen mussen.

Der Warmewiderstand von Aluminiumnitrid-Bauteilen kénnte noch weiter reduziert werden,
wenn deren Dicke verringert wirde. Dazu musste allerdings die Festigkeit der Keramiken von ca.
300-400 MPa auf Werte tGber 500 MPa erhoéht werden.

Kommerziell erhaltliche, hochwertige AIN-Keramik besitzt eine Raumtemperatur - Warmeleitfa-
higkeit von ca. 180 W/mK. Die theoretisch erreichbare Warmeleitfahigkeit von AIN betragt hin-
gegen nach Slack [SLA 1973] 320 W/mK. Der wichtigste Faktor, der zur Verringerung der War-
meleitfahigkeit von AIN-Keramik beitrdgt, ist ihr Gehalt an Verunreinigungen, wie Fremdatomen
und damit verbundenen Leerstellen im Kristallgitter, weiterhin Poren, Risse, Korngrenzen und
Sekunddrphasen. Insbesondere der Einbau von Sauerstoff in das AIN-Gitter verringert die Warme-

leitfahigkeit von AIN-Keramik drastisch.

Die AIN-Keramik wird mit Hilfe drucklosen Sinterns in Stickstoff-Atmosphéare hergestellt. Das
drucklose Sintern von reinem AIN-Pulver fihrt zu niedriger Warmeleitfahigkeit und unzureichen-
der Dichte der Keramik. Eine hinreichende Verdichtung von reinem Aluminiumnitrid kann ledig-
lich mit Hilfe von HeiBpressen erreicht werden. Aus diesem Grunde wird das AIN-Pulver mit ge-
eigneten Sinteradditiven versetzt, welche zur Bildung einer flUssigen Phase beitragen. Beim

drucklosen Flussigphasensintern der AIN-Keramik hat sich die Dotierung mit Calcium- und vor
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allem Yttriumoxid als Standardverfahren weitgehend durchgesetzt. Der Sinterprozess von Alumi-

niumnitridkeramik verlauft Gblicherweise bei Temperaturen von ca. 1800°C.

Die Warmeleitfahigkeit der Aluminiumnitridkeramik kann gesteigert werden, indem die Haupt-
verunreinigung Sauerstoff aus dem Gitter des Aluminiumnitrids und aus dem Geflige der Kera-
mik entfernt wird. Dies geschieht, wenn die Keramik lange Zeit bei hohen Sintertemperaturen
(>1800°C) in einem Graphitofen gehalten wird. Bei den hohen Temperaturen kommt es im Zuge
einer carbothermischen Reduktion der oxidischen Sekundarphase zu einer “Reinigung” der Ke-
ramik, was eine Erhohung der Warmeleitfahigkeit auf 230 W/mK bewirkt. Diese Erhéhung geht
jedoch mit Kornwachstum des Aluminiumnitrids einher, was die Festigkeit der Keramik von Ubli-
cherweise 350 MPa auf ca. 250 MPa verringert [BEY 98]. Darin ist auch die Schwierigkeit be-

grindet, die Festigkeit von Aluminiumnitrid zu steigern.

Kurze Sinterzeiten, die eine feinkérnige Keramik ergeben, bzw. Dotierung mit Hartstoffen, um
Feinkornverfestigung oder Dispersionsverfestigung zu erreichen, sollten die Festigkeit der Keramik
erhéhen. Gleichzeitig wirden diese MaBnahmen die Warmeleitfahigkeit des Aluminiumnitrids
verringern, da zum einen die Sekundarphase im Geflige verbleibt, zum anderen das Geflige
durch zusatzliche Additive inhomogener wird. Eine lange Haltezeit bei hoher Temperatur wirde
die Warmeleitfahigkeit wiederum steigern, jedoch durch das dabei einsetzende Kornwachstum

wird die Festigkeit verringert.

Das Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung der Mechanismen zur Festigkeitssteigerung von Alu-
miniumnitrid-Keramik.

Neben der Feinkorn- oder Dispersionsverfestigung, die mit Hilfe geeigneter Additive durchgeftihrt
werden, sollten andere Arten der Festigkeitssteigerung eingesetzt werden. Es handelt sich hier
zum einen um eine Umwandlungsverstarkung auf der Basis von Zr-Verbindungen, welche durch
das Erzeugen von Randschichtspannungen die Festigkeit steigert, zum anderen um eine
geeignete FUhrung des Sinterprozesses, so dass ein festes AIN-Geflige mit homogen verteilter

Sekundarphase entsteht.
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2 Grundlagen

2.1 Steigerung der Festigkeit keramischer Werkstoffe

Die Festigkeit einer Keramik ist von der Gute ihres Gefliges abhangig. Gefligefehler (Poren, Risse

etc.) verringern die Festigkeit drastisch. Die GroBe der Geflgefehler ist hierbei von entscheiden-

der Bedeutung (vgl. Abb. 1). Gefligefehler, die im Bereich von 10-20 um und héher liegen, mas-

sen vermieden werden, da sie bruchauslésend wirken [ALD 88]. Es ist daher wichtig, wahrend der

gesamten Herstellungskette einer Keramik darauf zu achten, dass keine Fehler eingebracht wer-

den. In der Tabelle 1 wurden nach Aldinger die typischen Fehler aufgefihrt, welche in unter-

schiedlichen Stadien des Herstellungsprozesses auftreten kénnen [ALD 88].

Tabelle 1: Typische Fehler verschiedener Fertigungsstadien nach Aldinger [ALD 88]

Pulver

Granulat

¢ Ungeeignete TeilchengréBenverteilung
¢ Ungeeignete mittlere TeilchengroBe

¢ Uneinheitliche Teilchenform

¢ Nicht-gleichachsige Teilchenform

e \Versatzschwankungen

¢ Unkontrollierte Verunreinigungen

e Fremdteilchen

o UbergréBe Teilchen

e Harte Agglomerate

¢ Ungeeignete TeilchengréBenverteilung
¢ Harte Agglomerate

¢ Hohle Agglomerate

e Bereiche verschiedener Dichte in Agglomeraten

¢ Poren in Agglomeraten

¢ Ungeeignete Viskositat

¢ Ungeniigende Verteilung der inerten Phase

¢ Inhomogenitat in der Verteilung der Additive

e Instabile Suspensionen (Sedimentation, Ausflocken)
* Niedriger Inertphasengehalt

¢ Organische Einschlisse

Griinkorper Sinterteil
e Risse e Risse
e Hohlrdume ¢ Mikroporen und Makroporen

e Porennester

¢ Ungeniigende Grindichte

¢ Dichteinhomogenitaten

e UngleichmaBigkeit der Sinterzusatze

¢ UngleichmaBige Verteilung des Binders

e Segregationen (Inertphase, kleine Partikel usw.)
¢ Unvollstandige Binderentfernung

e Organische Einschlisse

e Schmutz

o Teilchenformbedingte Textur

* Porennester und Hohlrdume

e Teilchenrand — Tangentialrisse

¢ Ungeeignete KorngroéBenverteilung

e Kornvergréberung

® Riesenkornwachstum

¢ UnregelmaBig groBe Korner

¢ Zonen unterschiedlicher KorngréBe

¢ Ungeeignete Korngrenzphasenverteilung
e Sekundarphasen (freies Si, C usw.)

e EinschlUsse

e Oberflachenrauhigkeit
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Festigkeit —

FehlergroBe —

Abb. 1: Zusammenhang zwischen der FehlergréBe und der Festigkeit nach Tietz [TIE 94].

Um eine Festigkeitssteigerung bei einer Keramik zu bewirken, muss auf Fehlerminimierung und
Ausbildung eines homogenen Gefliges wahrend der Grinaufbereitung und der Sinterung geach-
tet werden. Hierbei sind alle UnregelmaBigkeiten im Geflige wie Porennester bzw. Anhdaufungen
von Sekundarphasen zu vermeiden.

Zusatzliche Moglichkeiten der Festigkeitssteigerung infolge der Feinkornverfestigung, Dispersi-
onsverfestigung bzw. des Erzeugens von Randschichtspannungen in der Oberflache sollen im

Folgenden vorgestellt werden.

Feinkornverfestigung

Die Feinkornverfestigung kann durch Optimierung des Sinterprozesses bzw. durch geeignete
Additive erreicht werden.

Optimierung der Sinterung: Die Prozessparameter wie Temperatur, Haltezeit, Aufheizrate und
Atmosphare sollen so eingestellt werden, dass ein feinkdrniges, homogenes und dichtes Geflige
entsteht [NIl 91]. Hierbei sollten mdoglichst niedrige Sintertemperaturen und kirze Haltezeiten
gewahlt werden.

Geeignete Additive sollen das Kornwachstum der Hauptphase behindern, die Korngrenzbewe-
gung mechanisch aufhalten oder durch Anlagerung an Korngrenzen und daraus resultierende

Veranderung ihrer chemischen Eigenschaften die Diffusionskinetik verdndern. Im Falle von AIN

10
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werden hierzu z.B. Hartstoffe wie TiC und TiN gerechnet, welche keinen aktiven Einfluss auf die
Verdichtung der AIN-Keramik haben [REE 91], bzw. die Zugabe von kleinen Mengen Silizium
[KOM 96] (vgl. Abschnitt 2.3.3).

Dispersionsphase mit einem groBeren Warmeausdehnungskoeffizienten als die Matrix

Bei der Dispersionsverfestigung kommt es zu einer Wechselwirkung zwischen der Rissspitze bzw.
Rissfront und dem Eigenspannungsfeld um die eingebrachten dispersen Teilchen. Hier kénnen die
Risse abgelenkt, gekrimmt, verzweigt oder Uberbrickt werden. Die Rissablenkung durch ein
Dispersionsteilchen mit einem gréBeren Warmeausdehnungskoeffizienten als die Matrix ist in der
Abbildung 2 gezeigt [WEI 84].

G, tensile

crack path I

A X
N

Abb. 2: Die Rissablenkung durch ein Dispersionsteilchen mit einem gréBeren Warmeausdehnungskoeffi-
zienten als die Matrix [WEI 84].

Dispersionsphase mit einem kleineren Warmeausdehnungskoeffizienten als die Matrix

Niihara berichtet von Al,O5/SiC-"Nanokompositen”, deren Festigkeit im Vergleich zu einer undo-
tierten Al,O;-Keramik von 350 MPa auf Werte tber 1 GPa gesteigert werden und die Bruchza-
higkeit um 40% erhoéht werden konnte [NIl 91]. Hierbei handelt es sich um eine Al,O;-Matrix mit
KorngréBen im Mikrometerbereich mit 5 Vol% SiC-Dispersionsphase im Submikrometerbereich.
Eine Festigkeitserndhung im gleichen System von 560 MPa (Al,O; undotiert) auf 760 MPa
(Al,O4/5 Vol% SiC) wird auch von Zhao et al. beobachtet [ZHA 93]. Der Mechanismus der Festig-
keitssteigerung in “Nanokompositen” wird immer noch diskutiert [STE 97, FER 02]. Eine plausible

Erklarung hierfir liefert das Eigenspannungsmodel, das unter anderen von Levin et al., Pezzotti et

11
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al., Kovalev et al. und Ferroni & Pezzotti beschrieben wird [LEV 95, PEZ 99, KOV 00, FER 02].
Nichtkubische Kristalle weisen eine Anisotropie der Warmeausdehnung auf [KLE 90]. Infolge der
anisotropen Warmeausdehnung kommt es in polykristallinen keramischen Kérpern im Zuge der
AbkUhlung zum Aufbau von thermisch induzierten Zugspannungen und daraus resultierender
Mikrorissbildung. Die Mikrorissbildung findet an Korngrenzen, insbesondere in Korntrippelpunk-
ten statt (vgl. Abb. 3a) und fihrt zum intergranularen Bruch der Keramik [EVA 78, SWA 94].
Werden Dispersionsphasenpartikel mit einem kleineren Warmeausdehnungskoeffizienten in die
Matrixphase transgranular eingebaut, so stehen sie unter Druckspannung und erzeugen ein

Druckspannungsfeld auf die Korngrenzen (thermal expansion mismatch, vgl. Abb. 3b) [FER 02].

a) thermal expansion b) thermal expansion

anisotropy mismatch

microcrack

Abb. 3: Schematische Darstellung der Spannungen an Korngrenzen aufgrund von (a)-Anisotropie des
Wadrmeausdehnungskoeffizienten in einer monolithischen Al,O5-Keramik und (b)-des Ungleichgewichts der
Waérmeausdehnung in Al,0,/SiC-Keramik mit transgranular eingebauter Nano-Dispersionsphase, nach [FER

02].

Infolge der Druckeigenspannungen kommt es zur Korngrenzverfestigung, die zu einer vollstandi-
gen Anderung des Bruchmodus fiihrt. Anstelle des bei einer undotierten Al,O;-Keramik vorherr-
schenden intergranularen Bruchs (90%) wird bei der Al,0,/SiC-Keramik transgranularer Bruch
beobachtet (85%) [FER 02]. Um die gewdinschte Korngrenzverfestigung zu erreichen, sollten
submikrometergroBBe Dispersionsphaseteilchen transgranular eingebaut werden. Im Falle in-
tergranular vorliegender Teilchen wird der intergranularer Bruch begunstigt.

AuBer dem in der Literatur umfassend beschriebenen Al,04/SiC-System lassen sich in den Arbei-
ten von Niihara und vor allem im Ubersichtsartikel von Sternitzke weitere Materialsysteme (Nano-
komposite) finden, welche eine Festigkeitssteigerung aufweisen. Hierbei handelt es sich um
MgO/SiC, Mullit/SiC, Al,04/2r02, Al,Os/Mo, Al,Os/W, MoSi,/ZrO,, B,C/TiB, und SIALON/SIC [NII
91, STE 97].

12
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Steigerung der Festigkeit durch Erzeugen von Randschichtspannungen in der Oberfla-

che

Sind die in der Werkstoffoberflache vorliegenden Eigenspannungen der duBeren Beanspruchung
entgegengerichtet, wird das Festigkeitsverhalten positiv beeinflusst. Durch gezieltes Erzeugen von
Druckeigenspannungen in der Werkstoffoberflache wird der Widerstand gegen Rissausbreitung
erhoéht und der Einfluss von Oberflachenfehlern verringert [SAL 68, SCH 96].

Bei metallischen Werkstoffen kann das Einbringen von Druckspannungen in die Oberflachen-
schicht durch Kaltverfestigung (Kaltwalzen, Kugelstrahlen) oder chemisch-thermische Behandlung

(Einsatzharten, Nitrieren) realisiert werden [SCH 96].

Auf analoge Weise kann man die Festigkeit von Glasern und Glaskeramiken erhéhen.

Glas kann hierbei thermisch und chemisch verfestigt werden. Beim thermischen Verfestigen wer-
den nach Erwarmen unterhalb der Transformationstemperatur mittels rascher Abkihlung (Anbla-
sen von kalter Luft oder Andriicken von Metallplatten) Druckeigenspannungen an der Oberflache
und Zugspannungen im Inneren erzeugt. Beim chemischen Verfestigen von Glasern werden un-
terhalb der Einfriertemperatur kleinere Alkaliionen innerhalb der Glasoberflache (z.B. Na) durch
groBere (z.B. K) ersetzt, was zum Aufbau von Druckeigenspannungen in der Oberflachenschicht
fahrt [SCH 96].

Bei Glaskeramiken kann das Erzeugen von Druckeigenspannungen ebenfalls durch lo-
naustauschreaktionen und Mischkristallbildung der kristallinen Bestandteile an der Oberflache
realisiert werden [STR 86].

Wird die Oberflache von keramischen Kérpern unter Druckspannung gesetzt, erreicht man eben-
falls eine Festigkeitserhdhung [SAL 68, SCH 96].

Das Erzeugen von Druckspannungen kann bei Keramiken durch das Aufbringen von Glasuren,
deren Warmedehnung kleiner als die des Scherbens ist, erreicht werden [SKA 66, SAL 68].
Druckeigenspannungen, die infolge der Mischkristallbildung in der Oberflachenschicht eines ke-
ramischen Korpers erzeugt werden, kénnen ebenfalls die Festigkeit erhéhen. Die Mischkristalle
sollten hierbei einen kleineren Warmeausdehnungskoeffizienten im Vergleich zum Inneren des
Scherbens aufweisen [SAL 68, SCH 96]. Kirchner et al. beschreiben eine Festigkeitserhdhung an
Spinell- und Al,O5-Keramiken um bis zu 35% infolge der oberflachennahen Mischkristallbildung
mit Cr,0; [KIR 67].

Eine weitere Methode des Erzeugens von Druckeigenspannungen in der Oberflachenschicht einer

Keramik ist der Aufbau von Randschichtspannungen aufgrund von chemischen Gradienten.

13
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Green berichtet von der Temperung einer Y,0s-stabilisierten ZrO,-Keramik [GRE 83]. Durch einen
Temperprozess wird der Yttriumgehalt im oberflachennahen Bereich reduziert. Dies fihrt zur
verstarkten Bildung der monoklinen anstelle der vor der Temperung vorhandenen tetragonalen
Zirkoniumoxid-Phase in der Oberflachenschicht. Die Neubildung von monoklinen ZrO, ist mit ei-
ner Zunahme im molaren Volumen verbunden. Dies fihrt zum Aufbau oberflachennaher Druck-
eigenspannungen, die zur Steigerung der mechanischen Eigenschaften beitragen. Lange berich-
tet von Festigkeitssteigerungen um 25% durch Oxidation einer Si;N,/ZrO,-Keramik, die unter
Stickstoff gesintert wird [LAN 80]. Durch die Stickstoffatmosphare wird bei der Sinterung ein Teil
des ZrO, zu Nitridoxiden umgewandelt. Durch anschlieBende Oxidation oberhalb von 500°C
kommt es zum Aufbau von Druckspannungen in der Oberflache infolge der Zunahme im molaren
Volumen (4 bis 5%) durch Ruckumwandlung von Nitridoxiden zu monoklinen ZrO,. Lerch be-
schreibt die Verdoppelung der Bruchzahigkeit bei Al,Oy/Nitridoxid-Keramik, die unter Stickstoff
gesintert und anschlieBend bei Temperaturen > 600°C oxidiert wird [LER 97]. Hierbei kommt es
ebenfalls zum Aufbau von Druckspannungen in der Oberflache infolge der Volumenzunahme

durch Reoxidation von Nitridoxiden zu monoklinen ZrO,.

14
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2.2 Aluminiumnitrid: Struktur und Eigenschaften

2.2.1 Struktur und chemische Stabilitat

Aluminiumnitrid kristallisiert in der Wurtzit-Struktur, in der hexagonalen Raumgruppe P6smc, Nr.
186 der Internationalen Tabellen fur Kristallographie [HAH 87]. Die Al-Atome bilden eine dichte
Kugelpackung auf einem hexagonalen Gitter, die N-Atome besetzen die Halfte der tetraedrischen
Liicken dieses Gitters (vgl. Abb. 4). Die Gitterkonstanten betragen a: 3.1114 A und c: 4.9792 A
[COR 89a]. Die Réontgendichte von AIN liegt bei 3.26 g/cm3 [Powder Diffraction File 25-1133,
JCPDS 87]. Aluminium und Stickstoff sind Uberwiegend kovalent gebunden, der Anteil der ioni-
schen Bindung betragt 45 % [COR 89a].

1.917 A

Abb. 4: Kristallstruktur von Aluminiumnitrid [MAR 89].

Die Oxidation von Aluminiumnitrid an Luft beginnt bei ca. 800°C und verlduft bis ca. 1000°C
relativ langsam. Oberhalb 1000°C kommt es zu einer beschleunigten Oxidation von AIN, die bei
1200°C zu einer volligen Umsetzung von AIN in a-Al,O, fihrt [ABI 86]. Im Vakuum ist AIN bis ca.
1750°C, unter Schutzgas (N,) bis ca. 2000°C stabil. Eine starke Zersetzung im Vakuum beginnt
bei ca. 2400°C [REN 59].

Aluminiumnitrid ist gegen die meisten Mineralsauren gut, jedoch gegen Laugen nur in geringem
MaBe bestandig [REN 59].
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2.2.2 Eigenschaften von AIN

In dielektrischen Materialien, die eine niedrige Atommasse, hohe Bindungsenergien und eine
einfache Struktur mit geringer Anharmonizitat besitzen, ist eine hohe intrinsische Warmeleitfa-
higkeit zu erwarten. Diese Forderungen sind bei Adamantinen, den Verbindungen mit einer dia-
mantahnlichen Struktur wie Diamant, kubischem BN, SiC, BeO und AIN erfullt [SLA 73].

Die Warme wird in dielektrischen Kérpern mit Hilfe von elastischen Wellen tbertragen, die sich
durch das Kristallgitter bewegen. Diese werden ahnlich den elektromagnetischen Wellen, als
Quasiteilchen beschrieben, die im Falle von Gitterschwingungen als Phononen bezeichnet werden
[KIT93, KIT 93al.

Alle Phononenstreuzentren wie Fremdatome und damit verbundene Leerstellen im Kristallgitter,

Poren, Risse, Korngrenzen und Sekundarphasen, vermindern die Warmeleitfahigkeit von AIN.

Die theoretische Warmeleitfahigkeit fr AIN betragt 320 W/mK [SLA 73]. Der bis heute hochste,
an einem Einkristall parallel zur c-Achse gemessene Wert des Warmeflusses betragt 285 W/mK
[SLA 87].

AIN ist ein typischer dielektrischer Isolatorwerkstoff mit einem spezifischen elektrischen Wider-
stand (RT) von >10" Qcm. Die Dielektrizitdtskonstante (RT, bei 1 MHz) betragt 8.9 [MAR 89].

Die Biegefestigkeit von AIN betragt 280-350 MPa, das E-Modul 300-310 GPa und die Harte nach
Mohs ca. 8. Der mittlere lineare thermische Ausdehnungskoeffizient (25-400°C) betragt 4.3*10°
®/K und liegt nahe dem von Silizium (3.4*10°%K), was eine groBe Bedeutung fir den Einsatz von
AIN-Keramik in der Elektronikindustrie besitzt [MAR 89].

Die Hauptverunreinigung des Aluminiumnitrids wird durch den Einbau von Sauerstoff bewirkt.
Bei geringen Konzentrationen wird Sauerstoff durch Ldésung von Al,O; statistisch in das AIN-
Gitter eingebaut. Eine AIN-Einheit wird in dieser Reaktion durch Al,4,0 ersetzt. Infolge dieser
Austauschreaktion entsteht im Al-Untergitter eine Leerstelle (1) fir jeweils drei eingebaute Sauer-

stoffatome [SLA 87]. Formal erfolgt die Austauschreaktion nach dem Schema:

3 (1-@) AlN + € A|203 = A|3_e De (N1_eoe)3 21

e = An/n,
An: Konzentration der substituierten Stickstoffatome

no: Konzentration der Stickstoffatome im AIN (n, = 4.97x10% N-Atome pro cm?)

Durch den Einbau von Sauerstoff kommt es zu einer Kontraktion des AIN-Gitters. Die Al-O-

Bindungsléange ist geringfligig kurzer als die Al-N-Bindungslange [SLA 73]. Die durch O-
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Substitution erzeugten Leerstellen wirken als Phononenstreuzentren. Daher kommt es bei zu-
nehmendem Sauerstoffeinbau zu einer Verminderung der Warmeleitfahigkeit des Aluminiumnit-
rids.

Zwischen dem Einbau von Sauerstoff in das AIN-Gitter und dem thermischen Widerstand (der
reziproken Warmeleitfahigkeit) besteht ein linearer Zusammenhang [SLA 73], der durch mehrere
Arbeiten vielfach bestatigt wurde (vgl. Abb. 5).

AIZO3 im AIN [Gew %]
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Abb. 5: Einfluss des Sauerstoffeinbaus auf die Warmeleitfahigkeit von Aluminiumnitrid.

Die Grenzl6slichkeit von Sauerstoff in Form von Al,O; bei statistischem Einbau in das AIN-Gitter
betragt bei 1800°C ca. 0.6 Gew% [THO 91]. Bei héheren Sauerstoffgehalten bilden sich ab einer
Temperatur von ca. 1900°C Aluminiumnitridoxide [COR 89, YOU 90, KIM 96].

Kohlenstoff ist ein weiteres Fremdatom, welches in das AIN-Gitter eingebaut werden kann. Nied-
rige Kohlenstoffgehalte erhdhen die Warmeleitfahigkeit von AIN, da Kohlenstoff den Anteil von
oberflachen- und gittergebundenem Sauerstoff wahrend der Sinterung carbothermisch reduziert.
Kohlenstoffgehalte von mehr als 1 Gew% fuhren jedoch zu niedrigeren Dichten der Keramik, die
technisch nicht akzeptabel sind [KUR 88].

Kationische Verunreinigungen wie Mg, Fe und Si kénnen ebenfalls in das AIN-Gitter eingebaut
werden. Den groéBten Einfluss auf die Warmeleitfahigkeit von AIN besitzt Silizium. Bei niedrigen

Gehalten an Si-Verunreinigungen wird Silizium, dhnlich dem Sauerstoff, in das AIN-Gitter einge-
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baut. Die resultierenden Leerstellen tragen wiederum zur Phononenstreuung bei und vermindern
die Warmeleitfahigkeit von AIN (vgl. Abb. 6). Bei Si-Gehalten von >2 Gew% kommt es zur Bil-
dung von AIN-Polytypen und SiAlIONen. DarUber hinaus kann die AIN-Keramik bei hohen Si-
Gehalten nicht dicht gesintert werden [YAG 88; BAR 93].

150 -

100 -

50 -

Warmeleitfahigkeit [W/mK]
|

o 1 ' 2 ' 3 oy 5
Dotierung SiO, [Gew %]

Abb. 6: Verringerung der Warmeleitfahigkeit von AIN infolge der Dotierung mit Si [BAR 93].
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2.3 Polykristalline AIN-Keramik: Herstellung und Eigenschaften

2.3.1 AIN-Pulverherstellung

Bei der kommerziellen Herstellung von AIN-Pulvern werden hauptsachlich zwei Syntheseverfah-

ren angewendet [MAR 89]:

e Die Direktnitridierung:
Bei dieser Syntheseart werden metallisches Aluminium- bzw. Aluminiumoxidpulver bei
Temperaturen >900°C mit N, oder NH; zu AIN umgesetzt [YAM 87, HOT 87, BEL 88,
WEI 94]. Die Umsetzungsreaktionen sind:
2Al+N, = 2AIN 2.2
AlL,O; + 2 NH; = 2 AIN + 3 H,0 2.3
Nachteile des Verfahrens sind zum einen Verunreinigungen des AIN, die durch nicht voll-
standig umgesetztes Aluminium entstehen, und weiterhin der daraus resultierende rela-

tiv hohe Sauerstoffgehalt von 1.5 - 2 Gew%.

e Die carbothermische Reaktion:
Bei diesem Verfahren erfolgt die Umsetzung von Aluminiumoxid zu AIN unter NH;- oder

N,-Atmosphéare mit Kohlenstoff im Uberschuss bei einer Temperatur gréBer >1600°C
[KUR 84, YAM 87, BAC 89, BAI 94, JUN 97, PAT 99]. Die Umsetzungsreaktionen sind:

2A,0;+9C+4NH; = 4AIN+3CH,+6CO 2.4
ALO; +3C+N, = 2 AIN+3CO 2.5
Es resultiert ein Pulver mit einem Sauerstoffgehalt von 0.5 - 1 Gew%. Der hohe Sauer-

stoffgehalt wird auch in dieser Reaktion durch nicht vollstandig umgesetztes Al,O; verur-

sacht.
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Darlber hinaus sind noch weitere AIN-Syntheseverfahren bekannt:

e Die Umsetzung von Al-Halogeniden mit NH5 bei Temperaturen > 600°C [KIM 88, NIC 89, RIE
91]:

AICI; + NH; = AIN + 3 HC| 2.6

e Organometallische Verfahren [HAS 91, KIM 92].

¢ Pyrolytische Syntheseverfahren [SEI 89].

All diese Verfahren fihren zu AIN-Pulvern mit einer sehr hohen Reinheit, werden jedoch aus

Kostengriinden bislang nicht groBtechnisch genutzt.

AIN-Pulver weisen eine hohe Hydrolyseempfindlichkeit auf. Die Oberflache der AIN-Kérner ist
infolge dieser Neigung mit Aluminiumhydroxiden kontaminiert. Sie entstehen an Luft durch Re-
aktion des AIN mit der Luftfeuchtigkeit [ABI 86, MET 95]:

AIN + 2 H,0 = AIOOH + NH; 2.7

Diese Hydrolyseempfindlichkeit kann, insbesondere bei AIN-Pulvern mit hoher spezifischer Ober-

flache, zu einer hohen, unerwiinschten Sauerstoffverunreinigung im Ausgangspulver fiihren

2.3.2 Sintern von AIN

Das drucklose Sintern von reinem AIN-Pulver fihrt zum einen zu einer niedrigen Warmeleitfa-
higkeit, zum anderen zu einer niedrigen, technisch nicht verwertbaren Dichte der Keramik [JAC
97]. Eine hinreichende Verdichtung von reinem AIN kann lediglich mit Hilfe von HeiBpressen
erreicht werden [KUR 84].

Dichte, polykristalline AIN-Keramiken werden mit Hilfe des Flissigphasensinterns hergestellt.
Hierbei wird das AIN-Pulver mit schmelzbildenden Sinteradditiven dotiert. Als Additive werden
hauptsachlich Oxide aber auch Carbide und Fluoride der Seltenen Erden und der Erdalkaliele-
mente verwendet [VIR 89, MAR 89, REE 91, WAT 96, JAC 97].

Die Sinteradditive sollen mit dem im AIN-Pulver stets in Form von Al,O; vorhandenen und ober-

flachengebundenen Sauerstoff eine Schmelze bilden. AIN wird In dieser Schmelze erst geldst
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und dann wieder ausgeschieden, was die erwiinschte Verdichtung erméglicht. AuBerdem sollen
in der sich bildenden Schmelze Verunreinigungen, wie der hauptsachlich im AIN-Gitter geloste
Sauerstoff, aber auch kationische Verunreinigungen wie Si oder Fe, gebunden werden. Die
Verminderung der Verunreinigungsdichte fihrt zu einer Steigerung der Warmeleitfahigkeit der
AIN-Keramiken [VIR 89].

In der Praxis haben bei der Herstellung polykristalliner AIN-Keramiken CaO und Y,0; als Sinter-
additive die groBte Bedeutung erlangt. Beide Oxide fiihren wahrend der Sinterung zur Bildung
einer Ca- bzw. Y-Aluminatschmelzphase. Bei der Verwendung von CaO als Sinterhilfsmittel sind
niedrigere Prozesstemperaturen erforderlich als bei der Zugabe von Y,0;. Im System CaO-Al,0,
tritt die erste Schmelze schon bei 1365°C auf [HAL 90], im System Y,05-Al,0; hingegen erst bei
ca. 1750°C [ABE 74]. Der Vorteil bei Zugabe von Y,0; als Sinteradditiv liegt in der héheren er-
reichbaren Warmeleitfahigkeit der AIN-Keramik. Y,0;5 hat eine hdhere chemische Affinitat zu
Aluminiumoxid als CaO, weshalb Al,O, starker gebunden und so das Eindiffundieren von Sauer-
stoff in die AIN-K&rner vermindert wird [VIR 89].

AIN: Sintern mit Y,0,

Dotiert man AIN mit Yttriumoxid, so bildet sich bei der Sinterung aus Y,0; und dem stets im AIN
vorhandenen Al,O; eine yttriumreiche Schmelze. Aus dieser Schmelze kristallisieren wahrend des
Abkihlprozesses verschiedene Yttrium-Aluminatphasen [TOP 69, NOG 75, ABE 74]. Diese Se-
kundarphasen sind die drei bindaren Verbindungen des Systems Al,05-Y,0; (vgl. Abb. 4):

* Y,AlO,,, im Folgenden Y3A5 abgekirzt, kristallisiert in der Granatstruktur (auch als YAG
bezeichnet),

e YAIO;, im Folgenden YA abgekdrzt, kristallisiert in einer verzerrten Perowskitstruktur
(auch als YAP bezeichnet),

e Y,AlLQ,, im Folgenden Y2A abgekdirzt, kristallisiert in einer monoklinen Kristallstruktur,
Raumgruppe P 21/c (Nr. 14 der Internationalen Tabellen fur Kristallographie,
[HAH 87], auch als YAM bezeichnet).
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Abb. 7: Das System Al,O5-Y,0; nach Abell et al. [ABE 74].

Die Schmelztemperaturen der Yttrium-Aluminatphasen (vgl. Abb. 7 und Tabelle 2) in einem rei-

nen Al,O;-Y,05-System zeigen relativ hohe Werte. Wahrend der Sinterung von AIN-Keramiken

sind derartig hohe Temperaturen nicht notwendig,

um eine vollstandige Verdichtung zu errei-

chen. Im Allgemeinen sind hierbei Sintertemperaturen von 1750-1800°C ausreichend [BUH 91,

MIT 95]. Die Erklarung hierfir ist die Loslichkeit von AIN in der Yttrium-Aluminatschmelze. Im

Teilsystem YAIO;-Y,Al,Oq (vgl. Abb. 8) flihrt diese, bei einem Anteil von 12.5 mol% an geldstem

AIN, zu einer Schmelzpunkterniedrigung um 210°C [MUL 98].
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Abb. 8: Teilsystem YAIO;-Y,AlL,O, ohne AIN (durchgezogene Linie)
und mit Uberschuss an AIN (gepunktete Linie) nach Miiller et al. [MUL 98].
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Die Warmeleitfahigkeitswerte der Yttrium-Aluminatphasen sind deutlich geringer als die des

Aluminiumnitrids. Die Dichten weisen hingegen héhere Werte auf (vgl. Tabelle 2).

Tabelle 2: Warmeleitfahigkeit, Rontgen-Dichte und Schmelztemperatur von AIN, Yttrium-Aluminatphasen
und Yttriumoxid.

AIN Y3A5 YA Y2A Y,05
Warmeleitfahigkeit [W/mK] 320" 7,4% 4,3%" 2,5% 13"
Rontgen-Dichte®” [g/cm?] 3,26 4,55 5,35 4,52 5,031
Schmelztemperatur®” [°C] 2400 1970 1870 1930 2400

1* theor. Wert fur reines AIN [SLA 73]

2* [JAC 97]

3* Powder Diffraction File: AIN (25-1133), Y3As (33-0040), YA (33-0041), Y,A (34-0386),Y,0; (41-1105)
4* [ABE 74]

5* Zersetzungstemperatur [REN 59]

Die Warmeleitfahigkeit von Y,05-dotierten AIN-Keramiken erreicht ein Maximum bei 3.0 - 4.5
Gew % Additivzugabe (vgl. Abb. 9) [BAR 94, BEY 98].
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Abb. 9: Einfluss der Y,05-Additivmenge auf die Warmeleitfahigkeit [BAR 94].
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Sintern im Graphitofen

Bei der Sinterung von mit Yttriumoxid dotiertem Aluminiumnitrid in einem Graphitofen kommt
es zur carbothermischen Reduktion der oxidischen Sekundarphase.

Die durch die Ofenatmosphére in einem graphitbeheizten Ofen mit Stickstoff als Schutzgas be-
dingte Reduktion findet an der Oberfldche der Sinterkérper statt. Mit Hilfe von Kohlenstoff (2.8)
[Yagi et al, 1990, BUH 91, ICH 95], bzw. Cyan-Verbindungen (2.9) [BEY 98] werden Al,0; und
Y,05 zu AIN und YN reduziert:

X * ALOs +y * Y505 + 3(x+y) * C + (x+y) * N, — 2x * AIN + 2y * YN + 3(x+y) * CO 2.8
x % ALO; +y * Y,05 + 3(x+y) * CN — 2x * AIN + 2y * YN + 3(x+y) * CO +1/2(x+y) * N, 2.9
Abbildung 10 zeigt ein Ellingham-Diagramm des Systems Al-Y-O-C-N. Bei einer Sintertemperaur
von 1800°C wird Aluminiumoxid leichter reduziert als Yttriumoxid. Dadurch kommt es zu einer

Verschiebung der chemischen Zusammensetzung von Yttrium-Aluminaten. Im Verlauf der car-

bothermischen Reduktion entsteht eine zunehmend Y,O;-reichere Sekundarphase.
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Abb. 10: Ellingham-Diagramm des Systems Al-Y-O-C-N.
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2.3.3 Biegebruchfestigkeit polykristalliner Aluminiumnitrid-Keramik

Die Steigerung der Warmeleitfahigkeit von AIN mit Hilfe der carbothermischen Reduktion der
Sekundarphase ist mit einem Kornwachstum der AIN-Phase verbunden. Mit zunehmender Korn-
groBe und abnehmenden Sekundarphasenanteil nimmt die Festigkeit der AIN-Keramik ab [HIR
98]. Die Biegebruchfestigkeit wird Ublicherweise von ca. 350 MPa auf ca. 250 MPa vermindert
[BEY 98], so dass ein Kompromiss zwischen den Warmeleitungs- und Festigkeitseigenschaften

erzielt werden muss.

Bislang wurden zwei unterschiedliche Konzepte des Mikrostrukturdesigns zur Verbesserung der

mechanischen Eigenschaften eines keramischen Werkstoffs entwickelt:

e Geflugeverfeinerung (Feinkornverfestigung),

e Einlagerungsverstarkte Keramik durch den Einbau einer hochfesten zweiten Phase

Tabelle 3: Literaturquellen, welche die Herstellung von AIN mit hoher Warmeleitfahigkeit und guten me-
chanischen Eigenschaften mittels drucklosen Sinterns beschreiben.

Temperatur/  Waérmeleit-  Biegefestig- Literatur
Nr. Zusammensetzung Haltezeit fahigkeit keit
[°C/h] [W/mK] [MPa]
1 4% Y,0;+ 25% TiN + AIN 1900/ 1 107 268 *? BUR 97
2 2% Y,05+ 5% TiN + AIN 1700/0.5 112 322%2 BUR 97
3 3% Y,05+ 0.3% TiO, + AIN 1800/2 180 485 *! KAS 94
4 1% Y,0;+ 1% CaC, +0.2% C + AIN 2000720 260 400 *o» ISH 90
5 1.5% Y,0;+0.1% CasP, + AIN 1900/5 190 500 *°A ISH 91
6 3% Y,0;+AIN 1700/ 1 200 440 *! TAK 90
1800/2
7 3% Y,05+ 0.5% ZrO, + 0.2%Al,05 + AIN 1800/2 135 540 *°A KAS 88
8 1+10% Y,05 +0.01+0.2% Si + 0.1+0.5 % MeO + AIN  1650+1900 > 150 > 490 *! KOM 96
/2+10

*1 - Drei-Punkt-Methode
*2 - Vier-Punkt-Methode

*0A - ohne Angaben
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In der Tabelle 3 wurden die im Rahmen der Literaturrecherche gefundenen Literaturquellen zu-
sammengefasst, welche die Herstellung von AIN mit hoher Warmeleitfédhigkeit und guten me-
chanischen Eigenschaften mittels drucklosen Sinterns beschreiben. Die Félle 1-3 behandeln die
Dispersionsverfestigung, die Feinkornverfestigung wird in Fallen 4-6 realisiert. Ein kombinierter
Ansatz der beiden Verfestigungsmechanismen wird in Féllen 7 und 8 verfolgt. Die im Fall 8 be-
schriebene Si-Zugabe soll das Kornwachstum der AIN-Phase hemmen. Hierbei ist die Si-
Dotierungsmenge von entscheidender Bedeutung, da eine zu hohe Si-Dotierung die Warmeleit-
fahigkeit drastisch senkt (vgl. Abschnitt 2.2.2). Infolge der Dotierung des AIN mit 10 Gew% SiC
wird die Warmeleitfahigkeit auf ca. 60 W/mK vermindert [LAN 91].
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3 Apparatives und Methodik

3.1 Rontgendiffraktometrie

Fur die Bestimmung des kristallinen Phasenbestandes von Sinterkérpern wurden zwei Diffrakto-

meter verwendet:

Rontgendiffraktometer der Firma Philips, Typ Vertikal-Goniometer PW 1050 mit automatischem
Divergenzspalt und Graphitsekundarmonochromator. Das Diffraktometer ist nach der 6-26-
Bragg-Brentano-Geometrie aufgebaut und mit einer Cu-Rdéhre als Strahlungsquelle (Aufnahme-
bedingungen: Réhrenspannung 45 kV, Réhrenstrom 30 mA) ausgestattet. Die Steuerung erfolgt

Uber die ADM - Mess- und Auswertesoftware (Wassermann) mit integrierter JCPDS-Datenbank.

Rontgendiffraktometer der Firma Bruker AXS, Typ D 5005 mit Parallelstrahloptik (Gobelspiegel),
Sollerblenden an der Primadr- und Sekundarseite und Sekundarmonochromatoren (Graphit, LiF).
Dieses Diffraktometer kann nach der 6-6- und der 6-206-Bragg-Brentano-Geometrie oder im
streifenden Einfall fur Reflektometrie betrieben werden und ist mit einer Cu-Réhre als Strah-
lungsquelle (Aufnahmebedingungen: Réhrenspannung: 40 kV, Réhrenstrom 40 mA) ausgestat-

tet. Die Steuerung erfolgt Uber die DiffracPlus- Mess- und Auswertesoftware (Bruker AXS).
Die Messungen wurden im step-scan-Modus mit einer Schrittweite von 0,02° 2@ durchgefihrt.

Die Messzeit pro Winkelschritt lag je nach Anforderungen an das Signal-Untergrund-Verhaltnis

zwischen 2 und 8 Sekunden.

3.2 Qualitative rontgenographische Phasenanalyse

Die réntgenographische Phasenanalyse erfolgte mit Hilfe der Software DiffracPlus (AXS). Die
Identifizierung der vorliegenden Phasen der gesinterten AIN-Keramiken erfolgte mit Hilfe der
folgenden Powder Diffraction Files [JCPDS, 1987]:
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e AIN: 25-1133 ° Y A: 33-0040 o YA: 33-0041
° YA 34-0368 o ZrN: 35-0753 o 710, 37-1484
e 7r0O: 20-0684 o 7rC: 35-0784 e TiN: 38-1420
o W: 04-0806 e W,C 35-0776

3.3 Elektronenmikroskopie

Rasterelektronenmikroskopie

Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an Bruchflachen und Anschliffen der ge-
sinterten  Aluminiumnitridkeramiken  erfolgten mit  Hilfe  eines  Feldemissions-
Rasterelektronenmikroskops der Firma Hitachi, Typ S 800. Die Auflésung dieses Mikroskops be-
tragt 2 nm bei 25 kV und 15 nm bei 1 kV. Das Rasterelektronenmikroskop ist mit einem EDX-
Spektrometer der Firma Kevex ausgestattet. Um Aufladungseffekte zu vermeiden, wurden die
untersuchten Proben mit Gold besputtert.

An den REM-Aufnahmen der Bruchflachen der AIN-Keramik wurde die Bestimmung der Korn-
groBe durchgefihrt. Die mittlere, lineare AIN-KorngréBe wurde durch eine Langenmessung von
Koérnern entlang einer festgelegten Richtung abgeschatzt. Es wurden jeweils 400 Koérner pro

Probe ausgezahlt.

Transmissionselektronenmikroskopie

Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen an ZrN/ZrO,-haltigen Aluminium-
nitridkeramiken erfolgten mit Hilfe eines Transmissionselektronenmikroskops der Firma Philips,
Typ CM12. Aus dem oberflachennahen Bereich der AIN-Proben wurden plan-view-Praparate mit
Hilfe einer lonnendinnungsanlage der Firma Gatan, Typ Duomill Model 600, elektronentranspa-

rent gedunnt.

3.4 Dichtemessung

Die Dichtemessungen an gesinterten AIN-Keramiken wurden nach zwei Methoden ausgefihrt:

Dichtebestimmung nach der Auftriebsmethode mit einer Analysenwaage, Typ Sartorius AC

211 S: Diese Methode wurde bei den dichtgesinterten AIN-Keramiken angewendet.
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Dichtebestimmung mit einem Pyknometer der Firma Micromeritics, Typ GeoPyc 1360: Diese
Methode wurde bei AIN-Keramiken angewendet, die eine offene Porositat von >8% (Dichte

>3.0 g/cm? bei einer theoretischen AIN-Dichte von 3.26 g/cm?) aufwiesen.

3.5 Temperaturleitfahigkeitsmessung und optische Dilatometrie

Die Temperaturleitfahigkeitsmessung wurde mit Hilfe der Thermo-Optischen-Messanlage (TOM,
Eigenbau Fraunhofer ISC) durchgefiihrt. Die TOM-Anlage erlaubt eine In-Situ-Messung der Tem-
peraturleitfahigkeit in einem Graphitofen (Maximaltemperatur 2000°C), einem MoSi,-Ofen (Ma-
ximaltemperatur 1650°C) und darUber hinaus an einem Raumtemperatur-Messplatz. Die Mes-

sung der Temperaturleitfahigkeit erfolgt nach dem Laser-Flash-Prinzip [RAE 98, HOF 97].

Weiterhin wird an dieser Anlage die In-Situ-Messung der Sinterschwindung mit Hilfe optischer
Dilatometrie an beiden Ofen-Messplatzen realisiert. Der Vorteil der optischen Dilatometrie ist die

berthrungslose Messung der zu untersuchenden Proben [RAE 98, HOF 97].

Die Messungen der Temperaturleitfahigkeit von gesinterten AIN-Keramiken wurden am Raum-
temperatur-Messplatz durchgefihrt. Aus den gemessenen TLF-Werten der AIN-Proben wurde
mit Hilfe der Formel (3.1):

A=a*c,*p 3.1
mit:

A Warmeleitfahigkeit [W/mK]

o Temperaturleitfahigkeit [mm?/s]

Cp: spezifische Warmekapazitat [J/kgK]
p: Dichte [g/cm?]

die Raumtemperatur-Warmeleitfahigkeit (RT-WLF) berechnet. Fur die spezifische Warmekapazi-
tat wurde ein konstanter Wert von 738 [J/kgK] verwendet [RAE 98a].

Darlber hinaus wurden im Graphit-Ofen der TOM-Anlage Sinterversuche an Aluminiumnitrid-
Proben bis 1800°C durchgefihrt. Wahrend der Versuche wurden die Temperaturleitfahigkeit

und die lineare Sinterschwindung als Funktion der Temperatur simultan erfasst.
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3.6 Gasanalyse an der TOM-Anlage

Zur quantitativen Bestimmung der wahrend der Sinterung im Graphitofen der TOM-Anlage sta-
bilen Gasspezies (CN und CO) wurde ein Gasanalyse-Messgerat aufgebaut. Die Sensortypen und
Messbereiche sind in der Tabelle 4 zusammengefasst. Der ZrO,-Sensor wurde mit dem Gedan-
ken installiert, etwaige Sauerstoffeinbriiche infolge von Leckstellen zu detektieren, da im Nor-
malfall mit dem Vorhandensein von Sauerstoff wahrend einer Sinterung im Graphitofen nicht zu
rechnen ist.

Tabelle 4: Sensortypen des Gasanalyse-Messgerats.

Gas Sensortyp Messbereich [ppm]
0, Zr0, 0- 1000
HCN elektrochemisch 0-30

CcO elektrochemisch 0-1000

Die Sinterung im Graphitofen der TOM-Anlage erfolgt im Stickstoff-Durchfluss mit einer Durch-
flussrate von 2 I/min. Das Gasanalyse-Messgerat wird an das Abgasrohr des Ofens angeschlos-
sen (vgl. Abb. 11). Da die CO- und CN-Sensoren in regelmaBigen Abstanden mit Hilfe befeuch-
teter Luft regeneriert werden mussen, wird der Abgasstrom wechselweise durch den CO- bzw.
CN-Sensor geleitet. Wahrend die Messung mit einem Sensor erfolgt, wird der sich nicht im Be-
trieb befindende Sensor mittels befeuchteter Luft regeneriert. Das Umschalten zwischen Abgas-
strom und Luft geschieht mit Hilfe einer Ventilautomatik. Die Messdauer pro Sensor betragt

jeweils 5 Minuten. Der Sauerstoffsensor befindet sich wahrend der Messung im Dauerbetrieb.

Ofen 0,5-2 I/min

B

— —
1 7
Wasch-
flasche

Verstarker

Raumluft

Abb. 11: Prinzipieller Aufbau des Gasanalyse-Messgerats.
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3.7 Messung der Biegebruchfestigkeit

4-Punkt-Biegebruchversuch

Die Messung der 4-Punkt-Biegebruchfestigkeit wurde in Anlehnung an DIN — EN 843-1 bei
Raumtemperatur durchgefiihrt. Die Untersuchung erfolgte mit der Hilfe des Priifgerats der Firma
UTS Testsysteme, Typ UTS 100.

Die Proben fir die Messung der Biegebruchfestigkeit wurden aus AIN-Sinterkdrpern mit Hilfe
einer Sage der Firma Struers, Typ Accutom 5, mit einer Diamanttrennscheibe herausgesagt. Die
Probenabmessungen betrugen: Lange >25 mm, Hohe: 2,0 mm und Breite 2,5 mm. Die zugbe-
lastete Probenseite wurde geschliffen und poliert. Die Probenldngskanten wurden nicht gephast
bzw. gebrochen.

Bei dieser Prifanordnung betrug der Abstand der Mittelpunkte der Auflagerrollen 20 mm, der
Abstand der Mittelpunkte der Belastungsrollen 10 mm. Die Prifgeschwindigkeit betrug 1
mm/min. Die Zunahme der Prifkraft ermdglichte einen Bruch der Probe innerhalb von 5 - 10

Sekunden.

Abbildung 12 zeigt die Belastungsanordnung im 3- und 4-Punkt-Biegebruchversuch. Die Erho-
hung der Prifkraft bewirkt eine Biegemomentsteigerung bis zum Bruch. Der Bruch im 4-Punkt-
Versuch wird im maximal belasteten Bereich innerhalb der beiden Lastrollen erwartet und im 3-
Punkt-Versuch unterhalb der Lastrolle.

Wegen des groBeren belasteten Probenvolumens beim 4-Punkt-Versuch wird dieser bei der
Messung der Biegebruchfestigkeit dem 3-Punkt-Versuch vorgezogen. Bei der Messung eines
groBeren Probenvolumens liegt die Wahrscheinlichkeit des Vorliegens kritischer Gefluigefehler
hoéher. Aus diesem Grunde liegen die Festigkeitswerte des 4-Punkt-Versuchs niedriger als die des
3-Punkt-Versuch [WAC 96].

Dreipunkt-Biegung Vierpunkt-Biegung
F F/2¢ ¢F/2
. 10 mm .
20 mm

Flzf F/2 F/2 f 1 F/2
\ Biegemomentflache

Abb. 12: Prinzipieller Aufbau eines 3- und 4-Punkt-Biegebruchversuchs.
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Die 4-Punkt-Biegebruchfestigkeit 6,5 wird mit Hilfe der Formel 3.2 berechnet:

3*%F_*d

3.2
b*h’

Oy =

mit:

F... Hochstlast beim Brucheintritt in N

d: Abstand zwischen den Mittelpunkten der Auflager- und Belastungsrollen in mm
b: Probenbreite in mm, Mittelwert aus drei Messungen

h: Probenhdhe in mm, Mittelwert aus drei Messungen

“ball-on-ring” - Methode

Die Praparation der Proben fir den 4-Punkt-Biegeversuch ist mit einem relativ hohen Ar-
beitsaufwand behaftet. Die Sinterkérper missen eine Mindestlange von >25 mm aufweisen,
was eine Modifizierung der Grinkoérperherstellung verlangt (vgl. Abschnitt 3.11). Weiterhin
mussen sie in einem arbeitsintensiven Vorgang in quaderférmige Biegebruchproben mit den
Abmessungen >25 x 2,5 x 2 mm3 zersagt werden und anschlieBend geschliffen und poliert wer-

den.

Aus den oben genannten Grinden wurde nach einer Prifmethode gesucht, bei der sich die zy-
lindrischen Standardproben (vgl. Abschnitt 3.11), deren Herstellung weniger arbeitsaufwendig
ist, verwenden lieBen. Die Standardproben weisen nach der Sinterung folgende Abmessungen
auf: Lange ca. 24 mm, Durchmesser ca. 11mm.

Daraufhin wurde auf der Grundlage der “ball-on-ring”-Methode ein Prifwerkzeug angefertigt
(vgl. Abb. 13), mit dem an den aus den Standardproben planparallel herausgesagten und ge-
schliffenen scheibchenférmigen Proben mit weniger Arbeitsaufwand die Biegebruchfestigkeit
bestimmt wird.

Der Vorteil der “ball-on-ring”-Methode gegeniber einem herkédmmlichen 3- oder 4-Punkt-
Biegebruchtestverfahren besteht darin, dass bei diesem Test die Kanteneffekte der Proben, die
sich beim 3- oder 4-Punkttest negativ auswirken, eine stark untergeordnete Rolle spielen [WIT
89].
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Abb. 13: “ball-on-ring”-Methode. Aufbau des Prifwerkzeugs.

.

Die "ball-on-ring”-Biegebruchfestigkeit o,,, wird mit Hilfe der Formel 3.3 berechnet [DEN 93]:

2 2
il )
mit:
Kraft: F inN
Poissonzahl: v 0,24
unterer Ring: 2a 7,7 mm
Probenhdhe: h ca. 0,5mm

Probendurchmesser: 2R ca. 11 mm
Belasteter Bereich b h/3

3.8 Sinteranlagen

Fur die Sinterung der Aluminiumnitrid-Griinproben wurden drei Sinteranlagen verwendet:

Fraunhofer-ISC-Sinteranlage |: Drucksinterofen der Firma KCE, Typ FPW 100/150-2200-50. Die
Sinteranlage erlaubt Prozesstemperaturen bis zu 2200°C unter einem maximalen Schutzgas-
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druck von 50 bar. Das Aufheizen erfolgt mit Hilfe von Graphit-Widerstands-Heizelementen. Als
Warmeisolationsmaterial zwischen Graphit-Heizelementen und wassergekihltem Druckkessel
dient Graphitfilz. Der Kesselraum kann mittels einer Vakuum-Drehschieberpumpe (Leybold, Tri-
vac S 16 B) bis zu einem Druck von 0,1 mbar evakuiert werden. Die Programmsteuerung erfolgt
mit Hilfe eines Eurotherm-Programmreglers mit integriertem PID-Regler, Typ 802. Die Tempera-
turerfassung erfolgt Uber ein Zweifarben-Quotienten-Pyrometer der Firma Ircon, Typ Modline R
1100-2500.

Fraunhofer-ISC-Sinteranlage Il: Graphitofen der TOM-Anlage der Firma Gero. Die Sinteranlage
erlaubt Prozesstemperaturen bis zu 2000°C. Die Sinterung erfolgt unter Schutzgas-Durchfluss.
Das Aufheizen erfolgt mit Hilfe von Graphit-Widerstands-Heizelementen. Als Warmeisolations-
material zwischen Graphit-Heizelementen und wassergekihltem Druckkessel dient Graphitfilz
und Graphitfolie. Der Kesselraum kann mittels einer Vakuum-Drehschieberpumpe (Leybold, Tri-
vac) bis zu einem Druck von 0,05 mbar evakuiert werden. Die Programmsteuerung erfolgt mit
Hilfe einer am Fraunhofer ISC selbstentwickelten Software. Die Temperaturerfassung erfolgt

Uber ein Pyrometer der Firma Maurer KTR 1485.

Sinteranlage der Firma ANCeram: Sinterofen der Firma KCE, Typ FSW 500/700-2200. Die Sinter-
anlage erlaubt Prozesstemperaturen bis zu 2200°C. Die Sinterung erfolgt unter Schutzgas-
Durchfluss von 80 I/h. Das Aufheizen erfolgt mit Hilfe von Graphit-Widerstands-Heizelementen.
Als Warmeisolationsmaterial zwischen Graphit-Heizelementen und wassergekihltem Druckkes-
sel dient Graphitfilz. Die Programmsteuerung erfolgt mit Hilfe eines Stange-Programmreglers,
Typ SE 404. Die Temperaturerfassung erfolgt Gber ein W 3% - Re / W 25% - Re Thermoele-

ment.

3.9 Temperaturkalibrierung der Sinteranlagen

Die Temperaturkalibrierung der Fraunhofer-ISC-Sinteranlagen (KCE-Ofen und Graphitofen der
TOM-Anlage) erfolgte mit Hilfe von Temperaturkontrollringen und Platinschmelzversuchen (ein

Beispiel der Kalibrierung ist in der Abb. A1 im Anhang zu sehen).

Die PTCR-Temperaturkontrollringe (Philips-Temperature-Control-Rings, Philips) sind in einem
Temperaturbereich zwischen 1450°C und 1750°C verwendbar [PHI 97]. Die Uberprifung ihrer
Phasenzusammensetzung mit réntgenographischen Methoden (XRD) zeigte, dass sie aus reinem

Al,O; bestehen. Bei jeder Sintertemperatur kommt es zu einer definierten Schwindung der Rin-
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ge. Der Durchmesser des Rings kann dann mittels einer Vergleichstabelle einer definierten Tem-
peratur zugeordnet werden.

Die Versuche wurden in einem mit BN-Suspension beschichteten Graphittiegel unter 2 bar Stick-
stoffdrucks durchgefthrt. Die Heizrate betrug ca. 25-30 K/min (manuelles Aufheizen) bis
1150°C, 2 K/min bis zum Erreichen der Maximaltemperatur. Die Haltephase betrug 1 Stunde
und die Kihlrate 2 K/min bis 1400°C, anschlieBend ca. 25-30 K/min (Abkuhlen mittels Leis-
tungsabschaltung).

Die Platinschmelzversuche wurden durchgefihrt, um die Kalibrierung mit den PTCR-Temperatur-
kontrollringen durch eine weitere, unabhangige Messmethode zu verifizieren. Am bekannten
Platinschmelzpunkt von 1769°C [REN 79] sollte die entsprechende, geratespezifische eingestellte
Platin-Schmelztemperatur ermittelt werden.

Die Versuche wurden in einem Graphittiegel unter 2 bar Argondrucks durchgefihrt. Die Heizra-
te betrug ca. 25-30 K/min (manuelles Aufheizen) bis 1150°C, 24 K/min bis zum einen Wert 100
vor der Maximaltemperatur und 2K/min wahrend der letzten 100°C. Die Haltephase betrug 6
Minuten und die Kdhlrate ca. 25-30 K/min (AbkUhlen mittels Leistungsabschaltung). Fur die
Schmelzversuche wurde ein zu einem Zylinder gerolltes Platinblech mit den Abmessungen 2 mm
Durchmesser und 2 mm Hoéhe (Heraeus, Reinheit 99,99%) verwendet. Als Schmelztemperatur
wurde die Temperatur definiert, bei der der Pt-Zylinder angeschmolzen wurde aber noch nicht

zerfloss.

3.10 Herstellung der AIN-Pulvermischungen

Fur die Sinterversuche wurde TSF- und TSH-Pulver der Firma Tokuyama Soda verwendet. Anga-
ben zur Pulverreinheit und —beschaffenheit befinden sich im Anhang (vgl. Tabelle A1).

Die Trocknung des AIN-Pulvers und der jeweiligen Sinteradditive erfolgte bei 250°C in einem
Vakuumtrockenschrank (Heraeus, Typ VT 5042 EK) Uber ca. 12 Stunden. Die AbkUhlung erfolgte
in einem Exsikkator. AnschlieBend wurden die Pulver unter Zugabe von Polyamid-Mahlkugeln
und 0,5 % des Dispergiermittels N-Butylamin in eine Weithals-PET-Flasche eingefillt und in ei-
nem Taumelmischer der Firma Willy A. Bachofen, Typ Turbula T10B, ca. 12 Stunden gemahlen.
Nach der Homogenisierung wurden die Mahlkugeln tber ein 2,5 mm Sieb abgetrennt und das

Gemenge durch Absieben mit einem 100 ym Sieb desagglomeriert.
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3.11 Griinkorperherstellung

Fur die Sinterversuche an Aluminiumnitridkeramiken wurden zwei Grink&rperarten hergestellt,

die sich durch ihre Probengeometrie unterscheiden:

Standardproben, die fir die Messung der Biegebruchfestigkeit mit Hilfe der “ball-on-ring”-
Methode verwendet wurden: Die Pulver wurden in zylindrische Silikonformen eingefillt, mittels
eines Stempels manuell vorverdichtet und in einem Latexschlauch unter Verwendung einer Was-
serstrahlpumpe luftdicht eingeschlossen. Der Pressvorgang erfolgte in einer kaltisostatischen
Presse der Firma Paul Weber, Typ KIP 500, bei 250 MPa. Der Durchmesser der zylindrischen
Grankorper betrug ca. 12,5 mm, die Hohe ca. 28 mm. Die Grundichte betrug ca. 60 % der the-
oretischen Dichte von AIN (3,26 g/cm?).

Proben, die fir die Messung der Biegebruchfestigkeit mit Hilfe des 4-Punkt-Biegebruchversuchs
verwendet wurden: Eine genau definierte Menge AIN-Pulvers wurde in ein Stahl-Presswerkzeug
mit quadratischem Querschnitt (60 x60 mm?) eingefullt und in einer uniaxialen Presse der Firma
J. Wickert & Séhne bei einem Druck von 20 MPa gepresst. Nach diesem Vorgang wurden die
vorverdichteten Proben in eine Silikonform (60 x 60 x 30 mm3) umgebettet, in einem Latex-
schlauch mittels einer Wasserstrahlpumpe luftdicht eingeschlossen und in einer kaltisostatischen
Presse der Firma Paul Weber, Typ KIP 500, bei 250 MPa gepresst. AnschlieBend wurden die ver-
dichteten Proben in Quader mit den Abmessungen 20 x 25 x 36 mm?3 zersagt. Die Grindichte
betrug ca. 60 % der theoretischen Dichte von AIN (3,26 g/cm?).

3.12 AIN-Sinterung

Das Sintern der AIN-Grinproben in der KCE-Sinteranlage des ISC erfolgte in einem mit BN-

Suspension beschichteten Graphit-Tiegel unter einem Druck von 2 bar N,-Schutzgases.

Der durch Graphitheizelemente, -auskleidung und -tiegel stark reduzierende Einfluss der Ofen-
atmosphare sollte durch die BN-Beschichtung abgeschwacht werden. Eine reduzierende Atmo-
sphare fihrt zur Reduktion der Schmelzphase [BUH 91; ICH 95]. Die BN-Suspension wurde am
ISC Wirzburg hergestellt. Die Mischungsverhaltnisse betrugen 100 g BN-Pulver (Sintec) und 400
g Isopropylalkohol (Fluka).
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Aus Vergleichbarkeitsgrinden wurden gréBere Mengen der AIN-Keramiken in der industriellen
KCE-Sinteranlage der Firma ANCeram gesintert. Hierbei wurden die Proben mit Hilfe von Sinter-

hilfsmitteln (BN-Platten) abgeschirmt. Die Sinterung erfolgte unter Stickstoffdurchfluss.
Zur Ermittlung der linearen Sinterschwindung und der Gewichtsveranderung wurde bei allen

AIN-Proben vor und nach dem Sintern die Lange mit einer digitalen Schieblehre, Typ Tesa Digit-

Cal, und das Gewicht mit einer Analysenwaage der Firma Sartorius, Typ AC 211 S, bestimmt.
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4 Dotierungsversuche mit Dispersionsphasen

Ziel der Dotierungsversuche mit Dispersionsphasen war die Verfeinerung des AIN-Gefliges und
somit die Steigerung der Biegebruchfestigkeit der Keramik. Als mogliche Dispersionsphasen

wurden vor allem Phasen der Ubergangsmetalle verwendet.

4.1 Simulationsrechnungen

Thermodynamisch stabile Dispersionsphasen:

Mit Hilfe des Programms GTT Chemsage 4.0 wurden Phasen der Ubergangsmetalle ermittelt, die

bei einer Sintertemperatur von 1800°C in Anwesenheit von AIN thermodynamisch stabil sind

(vgl. Abb. 14).
Al
Cr.Fe Co| Ni |[Cul|Zn |Ga]|Ge

Mo| Tc |Ru|Rh|Pd |Cd|Ag| In | Sn

W |Re|Os| Ir | Pt |Au|Hg| Tl | Pb

o] EE [

thermodynamischen Daten nicht vorhanden

Abb. 14: Thermodynamisch stabile Phasen der Ubergangsmetalle bei einer Sintertemperatur von 1800°C
in Anwesenheit von AIN.

Als mégliche Dispersionsphasen eignen sich die Nitride und Metalle der Ubergangsmetalle. Die
Oxidphasen sind hierflr ungeeignet, da sie in die flissige Phase, die selbst aus Oxiden besteht

(Al,05 und Y,05) Ubergehen wirden.
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Dotierungsmenge der Dispersionsphase:
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Abb. 15: Belegung der AIN-Kornflachen mit Dispersionsphasenpartikeln in Abhangigkeit des KorngréBen-
verhaltnisses Additiv/AIN (offene Punkte: Sinterserie |, schwarze Punkte: Sinterserie Il.

Ein AIN-Korn besitzt in der gesinterten Keramik durchschnittlich 14 Kornflachen (Tetrakaidecae-
der). Abbildung 15 zeigt die Menge der Dispersionsphase, die zugesetzt werden sollte, um jede
Kornflache eines jeden AIN-Kornes mit 1, 2, 5 oder 10 Teilchen in Abhangigkeit von Korngré-
Benverhaltnis Additiv/AIN zu belegen [RAE 01]. Aus dieser Abschatzung folgt die Verwendung
von Dispersionsphasenteilchen mit einer méglichst kleinen mittleren KorngréBe.

In das Diagramm wurden die bei den Dotierungsversuchen tatsachlich zugesetzten Mengen an
Dispersionsphasen eingetragen (vgl. Abschnitt 4.2). Als mittlere AIN-KorngréBe wurde ein Wert
von 4,0 ym angenommen. Bei der ersten Sinterserie wird bei nanoskaligen Pulvern ZrO, und
TiO, eine mittlere Kornflachenbelegung von >10 Partikeln pro Flache erreicht. Bei W und WC
ergibt sich eine Kornflachenbelegung von ca. 1 Partikel pro Flache. Bei den gréberen Pulvern
TiN, TiC und ZrC wird diese nicht erreicht. Bei der zweiten Sinterserie wird wiederum bei na-
noskaligem TiO,-Pulver eine Kornflachenbelegung von >10 Partikeln pro Flache erreicht, bei W
von <10, bei WC von 5 und bei ZrO, (mittlere KorngréBe 1 pm) von ca. 2. Bei den gréberen

Additiven BN, Mo und TiN ergibt sich eine Kornflachenbelegung von <1 Partikel pro Flache.
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Einfluss der Additive auf Warmeleitfahigkeit:
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Abb. 16: Einfluss der Dotierung auf die Gesamtwarmeleitfahigkeit des Komposites in Abhangigkeit von
Waérmeleitfahigkeits- und KorngréBenverhaltnis Additiv/AIN bei einer mittleren Belegung der AIN-
Korngrenzflachen mit einem Additivpartikel pro Grenzflache [RAE 01].

In Abbildung 16 wird die Auswirkung der Dotierung von AIN mit Dispersionsphase auf die Ge-
samtwarmeleitfahigkeit eines Komposits in Abhangigkeit des Warmeleitfahigkeits- und Korn-
groBenverhaltnisses Additiv/AIN aufgezeigt [RAE 01]. Aus dieser Abschatzung folgt die Verwen-
dung von Dispersionsphasenteilchen mit einer kleinen mittleren KorngréBe und einer hohen

Warmeleitfahigkeit.
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4.2 Ergebnisse und Diskussion

Fur die Dotierungsversuche mit Dispersionsphase wurde ein AIN-Pulver der Firma Tokuyama So-
da grade F (TSF) verwendet (vgl. Tabelle A1). Dieses Pulver wurde mit Sinteradditiv Y,05 der Fir-
ma HC Starck, Grade C versetzt. In der Tabelle A2 im Anhang wurden die weiteren fir Dotie-

rungsversuche verwendeten Pulver zusammengefasst.

Erste Sinterserie

Bei der ersten Sinterserie wurde die Y,0;-Additivmenge mit dem Ziel der Sinterung in der Nahe
des Eutektikums des YA-Y2A-Zweiphasengebietes eingestellt. Dies erlaubt die Verdichtung der
Aluminiumnitridkeramik bei relativ niedrigen Sintertemperaturen und das Erreichen hoher War-
meleitfahigkeitswerte (vgl. Abschnitt 2.3.2). Bei metallischen, nitridischen und carbidischen Ad-
ditiven betrug die Y,0;-Einwaage 4.5 Gew% Y,0;. Bei Versatzen, die mit oxidischen Zusatzen
dotiert wurden (TiO,, ZrO, und SiO,) und hohere Gesamtsauerstoffgehalte aufwiesen, wurde die

Y,05-Menge hinsichtlich der Sinterung im YA-Y2A-Gebiet entsprechend angepasst.

Der Zusatz von 0,1 Gew% Si (entsprechend 0,214 Gew% SiO, bzw. 0,167 Gew% Si;N,) sollte

der KorngréBenverfeinerung der Aluminiumnitrid-Keramik dienen.

Die Einwaage der Dispersionsphasenzusatze betrug 0,5 - 3 Gew%. Bei der ersten Sinterserie

wurde das nanoskalige ZrO,-Pulver der Firma Nanogate verwendet.

Die Ergebnisse der ersten Sinterserie der Dotierungsversuche mit Dispersionsphase sind im An-
hang, in Tabelle A3 und Abb. 17 zusammengefasst. Die Sinterung wurde bei der Firma ANCe-
ram in einer KCE-Sinteranlage durchgefihrt. Das Ziel dieser MaBnahme war, eine groBe Menge

Proben aus Grinden der Vergleichbarkeit in einem Sintervorgang herzustellen.
Die Proben wurden mit einem Standard-Programm unter normalen Produktionsbedingungen der

Firma ANCeram gesintert. Das Standard-Sinterprogramm wies eine langsame Heiz- und Kihlrate

auf, die Haltezeit bei Maximaltemperatur von ca. 1830°C betrug 0,5 Stunden.
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Gefiige:

Die Verfeinerung des Aluminiumnitridgefliges konnte mit Hilfe der Dotierung mit Dispersions-
phase erreicht werden. Die meisten dotierten Ansatze wiesen eine kleinere mittlere KorngréBe
als undotiertes AIN auf (vgl. Abb.17).
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Abb. 17: KorngréBe, Biegebruchfestigkeit und Warmeleitfahigkeit der mit
Dispersionsphase dotierten Proben.

Hierbei bewirken relativ grobkérnige Additive (TiN, TiN und ZrC) ein groberes, feinkdrnige hin-
gegen (W, WC und TiO,) ein feineres Geflge im Vergleich zu undotierten Aluminiumnitrid.

Eine Ausnahme stellt ZrO, dar: Trotz einer mittleren KorngréBe des Zirkondioxids von 10 nm
weist diese Probe ein relativ grobes Geflige auf. Dies kdnnte zum einen durch eine mdgliche
Agglomeration, zum anderen durch eine zu geringe KorngroBe (ZrO, wurde im Zuge des Sinter-
prozesses durch die wachsenden AIN-Korngrenzen Gberfahren) der Zirkondioxidpartikeln erklart
werden.

Alle Proben, die mit 0.1 Gew% Si dotiert wurden, wiesen die kleinsten mittleren KorngréBen
auf. Die Verfeinerung des Gefliges im Vergleich zum undotierten Aluminiumnitrid (mittlere

KorngréBe 3.5 pm) betrug je nach Probe 20 - 30 %.

42



Dotierungsversuche mit Dispersionsphasen

Warmeleitfahigkeit:

Die Zugabe von 0,1% Si vermindert die Warmeleitfahigkeit des Aluminiumnitrids um ca. 17 -
25%. Diese Verringerung der WLF konnte bei allen mit Si dotierten Proben beobachtet werden.
Hinsichtlich der Wéarmeleitfahigkeit sind Wolfram und Carbide (WC, ZrC und TiC) die aussichts-
reichsten Additive. Die WLF wurde im Vergleich zum undotierten Aluminiumnitrid um 4 — 7 %
vermindert (TiC: 12 %).

Die Zugabe von TiO,, TiN und ZrO, vermindert die Warmeleitfahigkeit um 10 — 17 %. Bei der
Verwendung von TiO, und TiN gibt es keine Unterschiede bezlglich der Warmeleitfahigkeit.
Generell bewirkt die Dotierung von Aluminiumnitrid mit Dispersionsphase eine Verringerung der
Warmeleitfahigkeit. Die hochsten Werte innerhalb der dotierten Versatze weisen die Proben auf,
die mit den hochwarmeleitenden Additiven W (129 W/mK) und WC (121 W/mK) dotiert wurden
(vgl. Tabelle A3 und Abb. 17).

Biegebruchfestigkeit:

Die Messung der Biegebruchfestigkeit erfolgte mit Hilfe des 4-Punkt-Biegebruchversuchs. Es
wurden jeweils 12 Proben pro Versatz geprift. Die Verfeinerung des Gefliges flhrte nicht zu
einer Steigerung der Biegebruchfestigkeit. Es zeigte sich, dass die undotierte AIN-Standardprobe
den hdchsten Festigkeitswert aufwies (vgl. Tabelle A3 und Abb. 17).

Roéntgenographische Phasenanalyse:

Mit Hilfe der réntgenographischer Phasenanalyse konnte gezeigt werden, dass die Sinterung der
Aluminiumnitridkeramiken, wie beabsichtigt, im Zweiphasengebiet YA-Y2A der Sekundarphase
stattgefunden hat (vgl. Tabelle A4). Lediglich die Probe 1.6, die mit 3 Gew% TiN dotiert wurde,
wies YA als einzige Sekundarphasenart auf.

Bei der Dotierung der AIN-Proben mit Wolfram und Wolframcarbid (WC) kam es zur Bildung
einer unvollstandigen 2:1 Wolframcarbid-Phase. Die Zusammensetzung dieser Phase liegt ver-
mutlich zwischen W,C bzw. W,C, s,, da die gemessenen Peaks sich stets zwischen den aus der
JCPDS-Datenbank bekannten Peakpositionen der beiden Phasen befanden. Bei der Probe 1.4,
die mit 2 Gew% WC dotiert wurde, konnte zusatzlich eine kleine Menge Wolfram beobachtet

werden.

43



Dotierungsversuche mit Dispersionsphasen

Proben, die mit Titanoxid, Titannitrid und Titancarbid dotiert wurden, wiesen nach der Sinterung
eine Titannitridphase auf, welche vermutlich kleine Mengen Kohlenstoff beinhaltet. Die gemes-
senen Peaks lagen stets zwischen den aus der JCPDS-Datenbank bekannten Peakpositionen der
Phasen TiN und TiN,,Cy ;.

Bei der Dotierung der AIN-Proben mit Zirkoniumoxid und Zirkoniumcarbid kam es zur Bildung
einer unvollstdndigen Zirkoniumnitridphase. Es handelt sich hierbei um eine kubische Phase mit
Kochsalzstruktur, die in der Literatur als Zr(C,N,O) beschrieben wird [LER 96, LER 97].

Bei der Dotierung des Aluminiumnitrids mit Siliziumoxid und Siliziumnitrid wurde keine Phasen-

neubildung beobachtet.

Zweite Sinterserie

Bei der zweiten Sinterserie wurde die Y,0;-Additivmenge wiederum mit dem Ziel der Sinterung
in der Nahe des Eutektikums des YA-Y2A-Zweiphasengebietes eingestellt.

Die Einwaage der Dispersionsphasenzusatze betrug aus Grinden der Vergleichbarkeit jeweils 5
Vol%. Eine Ausnahme stellten die oxidischen Additive TiO, und ZrO, dar. Um die Sinterung im
YA-Y2A-Gebiet durchfihren zu kénnen, wére aufgrund des hohen Gesamtsauerstoffgehaltes
bei einer Zugabe von 5 Vol% des Titan- und Zirkoniumoxids eine zu hohe Menge des Sinteraddi-
tivs Y,05; notwendig. Aus diesem Grunde wurde die Einwaage der oxidischen Additive auf 2,5
Vol% reduziert. Bei der zweiten Sinterserie wurde das ZrO,-Pulver der Firma Cezus Chimie ver-
wendet.

Die Ergebnisse der zweiten Sinterserie sind im Anhang, in Tabelle A5 und in Abb. 18 zusam-
mengefasst. Die Sinterung wurde analog zur ersten Sinterserie bei der Firma ANCeram in einer
KCE-Sinteranlage durchgefiihrt. Hierbei betrdagt die KorngréBe der Standardprobe 2.1 4,4 um
und ist hoher als die KorngréBe der vergleichbaren Standardprobe 1.1 (3,5um) mit der gleichen
Zusammensetzung (vgl. Tabellen A3 und A5). Die Erklarung hierfir ist vermutlich eine hdhere

Brenntemperatur bei dieser Sinterung bei der Firma ANCeram.

Gefiige:

Die meisten Proben der zweiten Sinterserie zeigen eine kleinere mittlere KorngréBe als die undo-
tierte Aluminiumnitridprobe (Vgl. Abb. 18). Lediglich die Proben, die mit Zirkoniumoxid und Bor-
nitrid dotiert wurden, zeigen eine gegenldufige Entwicklung. Hierbei bewirken wiederum relativ
grobkérnige Additive (TIN und Mo) ein gréberes, feinkérnige hingegen (W, WC und TiO,) ein
feineres Geflge im Vergleich zu undotierten Aluminiumnitrid. Beispiel eines AIN-Gefliges mit

Dispersionsphase (5,0 Vol% W) ist in Abb. 19 zu sehen.
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Abb. 18: KorngréBe, Biegebruchfestigkeit und Warmeleitfahigkeit der mit 5 Vol%
Dispersionsphase dotierten Proben.
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Abb. 19: REM-Aufnahme der Probe AIN + 4,5 Gew% Y,0; + 5,0 Vol% W.

Warmeleitfahigkeit:

Alle Proben, die mit Dispersionsphasen dotiert wurden, zeigen niedrigere Werte der Warmeleit-
fahigkeit als die undotierte Aluminiumnitridprobe (vgl. Tabelle A5 und Abb. 18). Bei hochwar-
meleitenden Additiven (Mo, W, WC und BN) betragt die Verminderung der WLF 9 — 20%, bei
niedrigleitenden (TiN, TiO, und ZrO,) 24 — 34%.

Generell bewirkt die relativ hohe Dotierungsmenge der Dispersionsphasenzusatze (5 Vol%) eine
starke Verminderung der Warmeleitfahigkeit. Insbesondere die Proben, die mit oxidischen Zusat-
zen (2,5 Vol% TiO, und ZrO,) und gleichzeitig mit hohen Mengen an Sinteradditiv Y,0; (mit
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dem Ziel der Sinterung im YA-Y2A-Zweiphasengebiet, vgl. Tabelle A5) dotiert wurden, weisen
den hochsten Abfall der WLF auf. Die im Vergleich zu einer undotierten Aluminiumnitridprobe
erhdhten Gehalte an Zweitphasen (Sekundarphase und Dispersionsphase) wirken als Gefligefeh-
ler, welche eine Verminderung der Warmeleitfahigkeit bewirken (vgl. Abschnitt 2.2.2).

Aufgrund der hohen Gehalte an zugesetzten Dispersionsphasen wurde bei allen dotierten Pro-
ben die spezifische Warmekapazitat (c,) bestimmt, deren Wert zur Berechnung der Warmeleit-
fahigkeit notwendig ist (vgl. Abschnitt 3.5, Formel 3.1).

Biegebruchfestigkeit:

Die Messung der Biegebruchfestigkeit erfolgte mit Hilfe des 4-Punkt-Biegebruchversuchs. Es
wurden jeweils 12 Proben pro Versatz geprift. Die Verfeinerung des Gefliges flhrte nicht zu
einer Steigerung der Biegebruchfestigkeit. Es zeigte sich, dass die undotierte AIN-Standardprobe
die hochsten Festigkeitswerte aufwies (vgl. Tabelle A5 und Abb. 18).

Rontgenographische Phasenanalyse:

Die Sinterung des mit Dispersionsphasen dotierten Aluminiumnitrids konnte nicht bei allen Pro-
ben im YA-Y2A-Zweiphasengebiet durchgefiihrt werden (vgl. Tabelle A6). Proben, die mit Mo-
lybdan, Wolfram oder Titannitrid dotiert wurden, wiesen eine Y3A5-YA-Sekundarphasen-
Zusammensetzung auf. Eine Erkldrung hierfir liegt vermutlich in einer Sauerstoffkontamination
der Dispersionsphasenpulver, welche, kombiniert mit einer relativ hohen Menge an Zusatzen, die
Verschiebung zur sauerstoffreicheren Zusammensetzung der Yttriumaluminate bewirkt (vgl.
Abschnitt 2.3.2). Probe 2.5 hingegen, die mit Wolframcarbid dotiert wurde, wies Y2A als einzige
Yttriumaluminatphase auf.

Bei der Dotierung mit Bornitrid kam es zu keiner Phasenneubildung. BN bleibt nach der Sinte-
rung als Phase erhalten. Probe 2.3, die mit Molybdan dotiert wurde, wies nach der Sinterung
sowohl Molybdan als auch Molybdéncarbid auf.

Nach der Dotierung des Aluminiumnitrids mit Wolfram kam es wahrend der Sinterung zur Bil-
dung von Wolframcarbid (W,C). DarUber hinaus blieb metallisches Wolfram erhalten. Probe 2.5,
die mit Wolframcarbid (WC) dotiert wurde, wies nach der Sinterung zwei Wolframcarbidphasen
auf: WC und W,C.

Die Phasenentwicklung bei der Dotierung mit Titannitrid, Titanoxid und Zirkoniumoxid war ana-

log der ersten Sinterserie. Bei Verwendung von Titanphasen kam es zur Bildung von TiN bzw.
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TiNy;Cy 5. Probe 2.8, die mit Zirkoniumoxid dotiert wurde, wies wiederum eine unvollstandige,

kubische Zirkoniumnitridphase Phase mit Kochsalzstruktur Zr(C,N,O) auf.

Berechnung der kritischen FehlergréBen

Das Geflige konnte in beiden Sinterserien verfeinert werden. Die mittlere KorngréBe wurde um
bis zu 30% vermindert. Weder die Verfeinerung des Gefliges noch die Dispersionverfestigung

fUhrten jedoch nicht zu einer Festigkeitssteigerung der AIN-Keramik.

0, =K /(Y x4Jc) 4.1

mit: o;: Biegebruchfestigkeit
K kritischer Spannungsintensitatsfaktor
Y: Geometriefaktor
¢ kritische FehlergroBe

Mit der Formel 4.1 nach Wahi & llschner [WAH 80] wurden die kritischen FehlergréBen im Ge-
flge fur die undotierte AIN-Standardprobe berechnet. Nach Burkhardt wurde fur den kritischen
Spannungsintensitatsfaktor K, von undotiertem AIN ein Wert von 3.4 MPavm und fir den Ge-
ometriefaktor ein Wert von 1,26 angenommen [BUR 97]. Es zeigte sich, dass die kritischen Feh-
lergréBen fir die beiden Sinterserien im Bereich 48 — 53 pm liegen, d.h. eine GréBenordnung

hoher als die KorngréBen der undotierten AIN-Keramik (3,5 — 4,4 ym).

Es wurde beobachtet, dass im Geflige der AIN-Keramik sowohl sekundarphasenfreien Bereiche
als auch Anreicherungen an Sekundarphase anzutreffen sind (vgl. Abb. 38).

Diese Bereiche mit hohen Anreicherungen an Sekundarphasen besitzen die entsprechende Gro-
Be (mehrere zehn pm), welche mit den berechneten kritischen FehlergréBen korreliert. Darliber
hinaus zeichnen sich Bereiche mit einer hohen Konzentration an Sekundarphase durch héhere
Zugspannungem im Geflige aufgrund unterschiedlicher Warmeausdehnungskoeffizienten zwi-
schen AIN und Yttrium-Aluminaten aus (vgl. Abschnitt 5.3). Die Entmischung in sekundarpha-
senfreien und sekundarphasenreichen Bereiche scheint flr die niedrige Festigkeit der dotierten

Aluminiumnitrid-Proben verantwortlich zu sein.
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5 Steigerung der Festigkeit von AIN durch das Erzeugen von Rand-

schichtspannungen

Durch Oxidation der Dispersionsphase Zirkoniumnitrid zu Zirkoniumoxid innerhalb der Alumini-
umnitridkeramik soll deren Festigkeit gesteigert werden. Die Festigkeitssteigerung erfolgt durch

das Erzeugen von Randschichtspannungen aufgrund von chemischen Gradienten.

5.1 Thermodynamische Stabilitat von AIN und ZrN

Die Abbildung 20 zeigt das Ellingham-Diagramm des Systems Al-Zr-N-O im Temperaturbereich
RT-2000°C. Wahrend des Aufheizens von Raumtemperatur nach 1200°C ist Aluminiumnitrid in
Anwesenheit von Sauerstoff stabiler als Zirkoniumnitrid. In diesem Temperaturbereich wird ZrN
leichter zu ZrO, oxidiert als AIN zu Al,O;.
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Abb. 20: Ellingham-Diagramm des Systems Al-Zr-N-O.

5.2 Oxidation von ZrN

Die Oxidationsversuche wurden an Probe 2.8, die mit 2,5 Vol% Zirkoniumoxid dotiert wurde,
durchgefihrt. Diese Probe wies nach der Sinterung eine unvollstdndige Zirkoniumnitrid-Phase

mit Kochsalzstruktur auf, die als Zr(C,N,O) identifiziert wurde (vgl. Abschnitt 4.2).
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Die Oxidationsversuche wurden anhand zweier unterschiedlicher Zeit-Temperatur-Profile durch-
gefihrt.

Bei der ersten Versuchsreihe wurden die Proben mit einer Heizrate von 5 K/min auf die jeweilige
Oxidationstemperatur gebracht, bei der sie 15 Stunden getempert wurden (vgl. Abb. 21 und
22).

Bei der zweiten Versuchsreihe wurden die Proben mit einer Heizrate von 25 K/min auf die jewei-

lige Oxidationstemperatur geheizt, bei der sie 30 Minuten gehalten wurden (vgl. Abb. 23 und

24).
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Abb. 21: XRD-Untersuchung der Oxidation ZrN- Abb. 22: Oxidation von ZrN und Bildung von ZrO,

ZrO, (Heizrate: 5 K/min, Haltezeit: 15h).
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Abb. 23: XRD-Untersuchung der Oxidation ZrN-

ZrO, (Heizrate: 25 K/min, Haltezeit: 0,5h).

Abb. 24: Oxidation von ZrN und Bildung von ZrO,
(Heizrate: 25 K/min, Haltezeit: 0,5h).
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Die Auswertung der ZrN-ZrO,-Umwandlung bei beiden Versuchsreihen erfolgte mit Hilfe der
rontgenographischen Phasenanalyse (vgl. Abb. 21 und 23). Die integralen Intensitaten der (200)-
ZrN- und (-111)-ZrO,-Reflexe wurden auf den (101)-AIN-Reflex normiert (vgl. Abb. 22 und 24).
Es zeigte sich, dass die ZrN-ZrO,-Umwandlung bei einer Temperatur von 600°C stattfand. Ob-
wohl bei dieser Temperatur mit Hilfe von XRD kein Zirkoniumoxid nachgewiesen werden konn-
te, wurde der Gehalt an Zirkoniumnitrid bei beiden Versuchsreihen kleiner. Mit zunehmender
Behandlungstemperatur nahmen die Anteile der Zirkoniumnitrid-Phase kontinuierlich ab, die
Menge des monoklinen Zirkoniumoxids nahm hingegen stetig zu.

Die AIN-Keramiken, die im Temperaturbereich 600°C bis 750°C 30 Minuten getempert wurden,
blieben als Bulk-Proben erhalten. Die Proben, die 15 Stunden oxidiert wurden, waren im Tempe-
raturbereich 600°C bis 700°C stabil. Bei einer Temperatur von 800°C (30 Minuten Temperdauer)
beziehungsweise 750°C (15 Stunden Temperdauer) kam es zu Rissbildung in den Proben und
bei héheren Temperaturen zur vollstandigen Zerstérung der Keramiken. Die lange Temperzeit

von 15 Stunden fihrt zur einer friheren und vollstandigeren ZrN-ZrO,-Unwandlung.

Die vorausgegangenen XRD-Untersuchungen an oxidierten Bulk-Proben, die bei niedrigeren
Temperaturen zwischen 600°C bis 700°C, respektive 750°C behandelt und durch die Reoxi-
dation von ZrO, nicht zerstort wurden, zeigten, dass die ZrN-ZrO,-Umwandlung an der Oberfla-
che stattfand. Mit Hilfe eines Tiefenprofils sollte die Tiefenabhadngigkeit der Umwandlung be-
stimmt werden.

Die Auswertung der Ergebnisse erfolgte analog zu den vorausgegangenen Versuchen mit Hilfe
der réntgenographischen Phasenanalyse (vgl. Abb. 25 und 27). Die integralen Intensitdaten der
(200)-ZrN- und (-111)-ZrO2-Reflexe wurden wiederum auf den (101)-AIN-Reflex normiert (vgl.
Abb. 26 und 28).

Die Versuche wurden bei 750°C und 800°C durchgefihrt. Bei diesen Temperaturen ist die Neu-
bildung von Zirkoniumoxid so weit fortgeschritten, dass sie sich réntgenographisch gut nachwei-
sen lasst. Zwei zirkoniumnitridhaltige AIN-Proben (Probe 2.8) wurden mit 25 K/min auf die je-
weilige Behandlungstemperatur geheizt, bei der sie 30 Minuten oxidiert wurden. Die bei 800°C
getemperte AIN-Keramik wies, wie bereits beobachtet, Rissbildung auf. Diese Probe, um sie
rontgenographisch zu untersuchen, wurde mit Hilfe von Epoxydharz stabilisiert. Als Referenz-
probe diente eine nicht warmebehandelte AIN-Probe 2.8.

Bei den oxidierten Proben wurde zuerst die Oberflache untersucht. Fir die Erstellung eines Tie-
fenprofils wurde die Oberflache in zwei Schritten um jeweils 50 pm durch Abschleifen abgetra-

gen. Diese neu entstandenen Oberflachen wurden mit Hilfe von XRD untersucht.
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Abb. 25: XRD-Untersuchung der AIN(ZrO,)- Probe,
die bei 750°C oxidiert wurde.
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Abb. 27: XRD-Untersuchung der AIN(ZrO,)-Probe,
die bei 800°C oxidiert wurde.
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Abb. 28: Tiefenprofil der AIN(ZrO,)-Probe, die bei
800°C oxidiert wurde.

Hierbei zeigte sich, dass bei einer Behandlungstemperatur von 800°C eine gréBere ZrN-ZrO,-
Umwandlung bewirkt wurde als bei 750°C (vgl. Abb. 26 und 28). Fiir beide Proben gilt, dass die

Umwandlung im oberflachennahen Bereich stattfindet. Bereits in einer Tiefe von 50 pm zeigten

die oxidierten Proben beinahe die gleichen Phasengehalte an ZrN und ZrO, auf, die eine nicht

warmebehandelte AIN-Referenzprobe an der Oberflache aufwies. In einer Tiefe von 100 pm

wurden keine Unterschiede zu einer nicht oxidierten Oberflache beobachtet.

Um den Einfluss der Oxidationsdauer auf die Warmeleitfahigkeit zu untersuchen, wurden zwei

undotierte Aluminiumnitridproben mit Hilfe von zwei unterschiedlichen Zeit-Temperatur-Profilen

getempert.
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Die erste Probe wurde mit einer schnellen Heizrate von 25 K/min auf die Temperatur von 850°C
geheizt und 30 Minuten getempert, die zweite Probe wurde mit einer langsameren Heizrate von
5 K/min auf die Temperatur von 600°C geheizt und 15 Stunden getempert. Die Ergebnisse der

beiden Versuche sind in der Tabelle 5 zusammengefasst:

Tabelle 5: Einfluss der Oxidationsdauer auf die Warmeleitfahigkeit.

Probe Dichte WLF Ce
[g/cm3] [W/mK] [J/gK]
AIN + 4.5% Y,0,, nicht oxidiert 3,328 181 + 19 0,738
AIN + 4.5% Y,0,, oxidiert bei 850°C / 30min 3,323 182 + 13 0,723
AIN + 4.5% Y,0,, oxidiert bei 600°C / 15h 3,326 163 + 15 0,715

Im Vergleich zu einer nicht getemperten Aluminiumnitridprobe zeigt sich, dass eine kurze Oxida-
tionsdauer bei einer hdheren Temperatur keinen Einfluss auf die Warmeleitfahigkeit hat. Eine
lange Oxidationsdauer von 15 Stunden, trotz einer niedrigeren Behandlungstemperatur von
600°C, bewirkt hingegen eine Verminderung der Warmeleitfahigkeit um 10%. Dieses Ergebnis
legt fur die nachfolgenden Oxidationsversuche schnelle Heizraten und kurze Behandlungszeiten

nahe.

5.3 Abschdtzung der Spannungen im Aluminiumnitrid-Gefiige infolge der ZrN-

ZrO,-Umwandlung

Infolge der Oxidation von Zirkoniumnitrid zu Zirkoniumoxid kommt es zur VergréBerung des
Elementarzellenvolumens um 47% (ZrN: 95,92 A3: 7rO,: 140,7 A3). Das Molgewicht wird um
17% vergroBert (ZrN: 105,22; ZrO,: 123,22). Aufgrund der durch die Oxidation bewirkten Vo-
lumenzunahme werden im oberflachennahen Bereich Druckspannungen erzeugt.

Diese Druckspannungen kénnen zur Steigerung der Festigkeit der AIN-Keramik genutzt werden.
Hierbei missen die Druckspannungen gréBer sein als die Zugspannungen, welche infolge der
unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten zwischen dem AIN und der Sekundarphase
bei der AbkUhlung aufgebaut werden.

Aufgrund fehlender Literaturdaten bezuglich der Warmeausdehnungskoeffizienten der Yttrium-
Aluminate fur die spatere Berechnung der Spannungen im AIN-Geflige wurden alle drei im
Al,0;-Y,05-System maglichen Sekundarphasen synthetisiert und charakterisiert.

Aluminiumoxid und Yttriumoxid wurden im stéchiometrischen Verhaltnis gemischt, und kalti-

sostatisch gepresst. Die zylindrischen Grinkoérper (12 mm Durchmesser, 25 mm Hohe) wurden
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bei 1650°C drei Stunden gesintert. Es bildeten sich die gewlnschten reinen Phasen, was ront-
genographisch nachgewiesen werden konnte (vgl. Abb. A2, A3 und A3).

Die Aluminiumnitridprobe wurde bei 1900°C zehn Stunden gesintert. Mit Hilfe der bei dieser
hohen Sintertemperatur auftretenden carbothermischen Reduktion der Sekundarphase [BUH 91;
ICH 95; BEY 98] war es mdglich, eine nahezu reine, sekundarphasenfreie AIN-Probe zu erhalten.
Die Charakterisierung der gesinterten Proben umfasste die Dichtebestimmung, Messung von

Wadrmekapazitat (c,) und Warmeleitfahigkeit (WLF) und Bestimmung des Warmeausdehnungs-

koeffizienten (o) (vgl. Abb. 29 und Tabelle 6).
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Abb. 29: Thermische Ausdehnung der Yttrium-Aluminate und des Aluminiumnitrids.

Tabelle 6: Charakterisierung der Yttrium-Aluminate und des Aluminiumnitrids.
Probe Dichte Ce WLF WAK (o)  E-Modul

[g/cm3] [J/gK] [W/mK] [x 10°] [GPa]

YAG 4,521 (99,4% theor. Dichte von 4,55) 0,582 10,2 @ 11,2200 280 @

YAP 5,219 (97,6% theor. Dichte von 5,35) 0,548 10,7 @ 11,8500 280 @

YAM 4,466 (98,8% theor. Dichte von 4,52) 0,506 337 8,87 ?7  200?
AIN 3,26 0,738 " 2209 4,63 350 ©

) sc-Messung S Hillig, 1993 ©) _\WAK(a): RT bis 1850°C

M WAK(ar): RT bis 1500°C @ MolTech; http://www.mt-berlin.com/

5)

@ WAK(@): RT bis 1400°C - Dissertation Buhr, 1992
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-a,)%(r/R) X AT
—((XM a,)x(r/R) Zugspannung infolge unterschiedlicher WAK ()

G, = z:
g l+v, n 1-2v, o,.  Druckspannung infolge der ZrN/ZrO,-Umwandlung ~ (5.1)
2E,, E, oye.  WAK Matrix/Phase
T Temperatur
3 Ewe:  E-Modul Matrix/Phase
= (r/R) X(AV/3) vue:  Poissonzahl Matrix/Phase

I+v,, 4 1-2v, r: Partikelradius . . (5.2)
2E,, E, R: Entfernung zw. Partikelmittelpunkten

Mit Hilfe der Formel 5.1 und 5.2 nach Wei & Becher [WEI 84] konnten die Zugeigenspannungen,
welche infolge der unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten zwischen dem AIN und
der Sekundarphase bei der Abkihlung aufgebaut werden und die Druckspannungen, welche im
AIN-Geflige aufgrund der ZrN/ZrO,-Umwandlung entstehen, abgeschatzt werden. Hierbei wurde
angenommen, dass der Anteil der Sekunddrphase 5 Vol% betrdgt. Es zeigte sich, dass eine Do-
tierung von mindestens 0,5 Vol% ZrO, gebraucht wird, um mit Hilfe der Druckspannungen den

Einfluss der Zugspannungen zu egalisieren (vgl. Abb. 30).

200 . , : , : , : , : ,

—&— Druckspannung ZrO,
Zugspannung 5 Vol% Sekundarphase

150 -

100 - / 4
_ A _
1 |

Spannung [MPa]

. . , . , .
0,0 0,5 1,0 125 15 2,0 2,5
ZrOZ—Zugabe [Vol%]

Abb. 30: Abschdtzung der Spannungen im Aluminiumnitrid-Gefiige infolge der ZrN-ZrO,-Umwandlung.

54



Erzeugen von Randschichtspannungen

5.4 Diskussion

Fur die Versuche wurde das AIN-Pulver der Firma Tokuyama Soda, Grade H (TSH) verwendet. Die
AIN-Proben wurden als Sinteradditiv mit Yttriumoxid der Firma HC Starck, Grade C dotiert. Da
ZrN-Pulver in entsprechender Qualitat nicht kommerziell erhaltlich war, wurden die AIN-
Keramiken zuerst mit Zirkoniumoxidpulver der Firma Cezus Chimie (vgl. Tabelle A2) dotiert.

Wahrend der AIN-Sinterung wandelte sich das in der Probe befindliche ZrO, in ZrN um.

Die Dotierungsmenge des Yttriumoxids betrug bei allen AIN-Proben 4,5 Gew%. Die Sinterung
des Aluminiumnitrids sollte im YA-Y2A-Zweiphasengebiet der Sekundarphase durchgefihrt
werden (vgl. Abschnitt 2.3.2).

Um dieses Ziel zu erreichen, wurden bei den vorausgegangenen Versuchen mit Dispersionspha-
sen die erhdhten Sauerstoffgehalte der AIN-Proben infolge der Dotierung mit oxidischen Zusat-
zen durch eine gesteigerte Menge an Yttriumoxid ausgeglichen. Es zeigte sich jedoch, dass die
daraus resultierenden, hohen Gehalte an Sekundarphase die Festigkeit und die Warmeleitfahig-
keit der AIN-Keramik signifikant erniedrigen (vgl. Abschnitt 5.3).

Bei den folgenden Versuchen wurde den mit Zirkoniumoxid dotierten AIN-Proben glasartiger
Kohlenstoff der Firma HTW (Sigradur®G, PartikelgroBe ~1um) zugesetzt. Kohlenstoff fungierte
hierbei als Reduktionsmittel. Die Reduktion der durch ZrO,-Zusatz erhéhten Sauerstoffgehalte
der AIN-Proben mit Hilfe von Kohlenstoff ermdglichte die Sinterung im YA-Y2A-
Zweiphasengebiet der Sekundarphase.

Die Einwaage des Zirkoniumoxids betrug 0,5, 1,25 und 2,0 Vol%.
Die Sinterung wurde, analog den Versuchen mit Dispersionsphasen, bei der Firma ANCeram in
einer KCE-Sinteranlage durchgefihrt. Hierbei wurden zylindrische Standardproben mit einem

Durchmesser von 12,5 mm und einer Hohe von 28 mm verarbeitet.

Die Ergebnisse der Dotierungsversuche mit Zirkoniumoxid sind in Tabelle 7 zusammengefasst:

Tabelle 7: Ergebnisse der Dotierungsversuche mit Zirkoniumoxid.

Sinter- )
Nr: Versatz . Dichte RT-WLF BBF
schwindung

[%] [g/cm?] [W/mK] [MPa]
3.1 4,5 % Y,0, 13,8 3,317 195 +£16 392 £ 21
3.2 4,5% Y,05+0,23 % Cg + 0,5 Vol% Zr0, 14,3 3,325 172 15 411 + 38
3.3 4,5 % Y,05+ 0,57 % Cg + 1,25 Vol% ZrO, 14,6 3,347 174 £14 424 + 31
3.4 4,5 % Y,05+0,91 % Cg+2,0 Vol% Zr0, 15,0 3,355 172 10 451 + 33
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Die Messung der Biegebruchfestigkeit erfolgte mit Hilfe der ball-on-ring-Methode. Gemessen
wurden jeweils 18 Proben pro Versatz. Im Vergleich zu einer undotierten Probe wiesen alle mit
ZrO, dotierten Aluminiumnitridproben héhere Werte der Biegebruchfestigkeit auf. Diese Steige-
rung war umso groBer, je héher die Zirkoniumoxid-Dotierungsmenge war. Bei dem Zusatz von
2,0 Vol% ZrO, betrug sie 15 %.

Im Vergleich zu einer undotierten Aluminiumnitridprobe wurde die Warmeleitfahigkeit bei allen
Proben infolge der Dotierung mit Zirkoniumoxid um ca. 12% vermindert.

Die réntgenographische Phasenanalyse zeigte, dass die Sinterung im YA-Y2A-Zweiphasengebiet
der Sekundarphase stattfand. Weiterhin kam es zur Bildung der unvollstandigen Zirkoniumnitrid-

Phase mit Kochsalzstruktur, die bereits als Zr(C,N,O) identifiziert wurde (vgl. Absatz 4.2).

Die mit Zirkoniumoxid dotierten AIN-Proben wurden bei jeweils 600°C, 650°C, 700°C und
750°C oxidiert. Die Heizrate betrug 25 K/min, die Haltezeit bei der jeweiligen Temperatur 30

Minuten. Die Ergebnisse der Oxidationsversuche sind in der Abbildung 31 und in der Tabelle 8

zusammengefasst:
i
T 77 T T T T T T T
—B—0,5 Vol% Zr0,
500 - O —0—1,25V0l% Zr0,
/ —0—2,0 Vol% zr0,
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Abb. 31: Biegebruchfestigkeit der oxidierten AIN(ZrO,)-Keramiken.
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Tabelle 8: Biegebruchfestigkeit der oxidierten AIN(ZrO,)-Keramiken.

Nr: Versatz BBF [MPa]
RT 600°C 650°C 700°C 750°C
320x 0,5 Vol% Zr0, 411+38,,  408+48,, 41945, 410 + 45 363 = 38,
3.30x 1,25 Vol% Zr0, 424 £31,,  433£28,, 42427, 415 + 46, 373 = 24
3.40x 2,0 Vol% Zr0, 451 £33,  503£31,, 44939, 383 + 25, 362 + 24

(*): Die Zahl in Klammern gibt die Anzahl der gemessenen Proben an

Proben, die mit 0,5 Vol% beziehungsweise 1,25 Vol% Zirkoniumoxid dotiert wurden, zeig-
ten nach 30 Minuten der Oxidation der AIN-Keramik bei 600°C keine nennenswerte Steige-
rung der Biegebruchfestigkeit. Im Vergleich zu einer nicht oxidierten AIN(ZrO,)-Keramik hin-
gegen wies die Probe 3.40x, die mit 2,0 Vol% ZrO, dotiert wurde, nach 30 Minuten bei
600°C eine Steigerung der Festigkeit um 12% auf. Die Steigerung gegenuber einer nicht do-
tierten Standardprobe (vgl. Tabelle 7) betrug 28%.

Im Vergleich zu nicht oxidierten Keramiken wurde nach der Behandlung bei 650°C/30 Minu-

ten keine Festigkeitszunahme der oxidierten Proben festgestellt.

Relativ zu nicht oxidierten Proben kam es nach der Oxidation bei 700°C/30 Minuten bei allen
AIN-Keramiken zu einem Abfall der Festigkeit. Dieser war bei der Probe 3.40x, die mit 2,0

Vol% ZrO, dotiert wurde, mit 15% am hochsten.

Nach der Behandlung bei 750°C/30 Minuten setzte sich bei allen oxidierten Proben die Ver-
ringerung der Festigkeit weiterhin fort. Die Festigkeitserniedrigung kann mit der Schwa-
chung des Gefliges infolge der fortschreitenden ZrN-ZrO,-Umwandlung und der damit ver-
bundenen Volumenzunahme der Dispersionsphasenpartikel erklart werden. Ein weiterer Oxi-
dationsversuch wurde mit Probe 3.4 (2 Vol% ZrO,) bei 800°C/30 Minuten durchgefihrt.
Nach der Temperaturbehandlung war die Probe aufgrund der Volumenzunahme durch Riss-

bildung zerstort.

Obwohl bei einer Temperung der zirkoniumnitridhaltigen AIN-Probe bei 600°C/30min kein Zir-

koniumoxid réntgenographisch nachgewiesen werden konnte, kam es zu Verminderung des
Zirkoniumnitrid-Gehaltes (vgl. Abschnitt 5.2). Die Probe AIN+2 Vol% ZrO, wurde vor und nach

der Oxidation mit Hilfe eines Transmissionselektronenmikroskops untersucht. Es zeigte sich, dass

es eindeutig zur Bildung von ZrO, kam (vgl. Abb. 32 und 33).
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|
0.50 um

Abb. 32 TEM-Untersuchung der Probe AIN+2 Vol% ZrO, vor der Oxidation bei 600°C/30 Minuten.

]
0.50 pm

Abb. 33: TEM-Untersuchung der Probe AIN+2 Vol% ZrO, nach der Oxidation bei 600°C/30 Minuten.

Infolge der ZrN-ZrO,-Umwandlung und damit verbundenen Volumenzunahme der Dispersions-
phase kommt es zum Aufbau der Druckspannungen in den Randschichten der AIN-Keramik.
Abbildung 34 zeigt eine polierte, nicht oxidierte Oberflache der Probe 3.4, die mit 2 Vol% Zir-
koniumoxid dotiert wurde. In diesem Bild sind helle Zirkoniumnitridpartikel mit einem vierecki-
gen Querschnitt und meist abgerundeten Kanten zu erkennen. In Abbildung 35, die eine polier-
te und anschlieBend bei 600°C/30 Minuten oxidierte Oberflache der Probe 3.4 zeigt, beobachtet
man die zu Zirkoniumoxid umgewandelten ZrN-Kérner. Die Partikel wurden durch die Umwand-

lung zerstort und ragen aus der polierten Oberflache heraus.
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Abb. 34: REM-Aufnahme von AIN+2 Vol% ZrO,. Abb. 35: REM-Aufnahme von AIN+2 Vol% ZrO,.
Polierte Oberflache, nicht oxidiert. Polierte Oberflache, oxidiert bei 600°C/30 min.

In den Abbildungen 36 und 37 ist die polierte und anschlieBend bei 600°C/30 Minuten oxidierte
Oberflache der Probe 3.4 zu sehen. Die Volumenexpansion bei der ZrN-ZrO,-Umwandlung von
Partikeln, die sich in unmittelbarer Nahe der Anschliffoberflache befinden, fihrt zu Rissen in den

umliegenden AIN-K&rnern.

Abb. 36: REM-Aufnahme von AIN+2 Vol% ZrO,. Abb. 37: REM-Aufnahme von AIN+2 Vol% ZrO,.
Polierte Oberflache, oxidiert bei 600°C/30 min. Polierte Oberflache, oxidiert bei 600°C/30 min.

Im Vergleich zu nicht warmebehandelten Proben kam es durch die Oxidation der AIN-Keramiken

bei 600°C zu einer Verminderung der Warmeleitfahigkeit um 5-8% (vgl. Tabelle 9):

Tabelle 9: Warmeleitfahigkeitserniedrigung infolge der Oxidation der AIN-Keramiken.

Nr: Versatz Dichte - RT Dichte - OX WLF - RT WLF - OX
[g/cm?] [g/cm?] [W/mK] [W/mK]

3.20x 4,5 % Y,05+0,23 % Cg + 0,5 Vol% ZrO, 3,325 3,338 172 £ 15 164 £ 6
3.30x 4,5 % Y,0; + 0,57 % Cg + 1,25 Vol% ZrO, 3,347 3,339 174 £ 14 160 + 6
3.40x 4,5 % Y,05+ 0,91 % Cg +2,0 Vol% ZrO, 3,355 3,373 172 £ 10 161 +7
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6 Entmischungsvorgange

Bei vorhergehenden Untersuchungen wurde oftmals beobachtet, dass es im AIN-Geflige zu ei-
ner inhomogenen Verteilung der Sekundarphase kam. Es gab Bereiche, in denen die Sekundar-
phase sehr haufig auftrat, die AIN-Kérner nahezu umhudillte, und Bereiche die ganzlich frei von
Yttrium-Aluminaten waren (vgl. Abb. 38 a und b). Die sekundarphasenreichen Bereiche sind
haufig als Nester zu sehen (vgl. Abb. 38 c). Diese Anreicherung der Sekundarphase an bestimm-
ten Stellen im Geflige findet bereits bei niedrigeren Temperaturen statt. In der Abbildung 38 d

ist eine Anreicherung der Yttrium-Aluminate in einer offenporigen Probe eines Sinterabbruch-

versuches zu sehen, die bis 1700°C geheizt und dann rasch abgekihlt wurde.

) x. rh e, byt 8 SAAT. v ; {1 ” .. y “ v:
5 RS A bag B

Abb. 38: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von AIN mit 4,5 Gew.% Y,05/1800°C mit (a) und
ohne Sekundarphase (b), Probe AIN mit 4,5 Gew.% Y,0,/1850°C mit Sekundarphasennestern (c) und
Probe AIN mit 3 Gew.% Y,0,/1700°C mit Sekundarphasenanreicherung (d).

Die Sekundarphase bildet im Geflige dreidimensionale, zusammenhangende Kafigstrukturen.

Die Sekunddrphase ist hierbei an den Ecken und entlang der Kanten der AIN-K&rner verteilt. Mit
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Hilfe einer 5% Natronlauge konnte die AIN-Hauptphase herausgeltst werden. Ubrig blieb die

gegen Natronlauge resistente oxidische Sekundarphase (vgl. Abb. 39)

Abb. 39: REM-Aufnahmen von Sekundarphasennestern nach Herauslésen der AIN-Hauptphase.

Weiterhin wurde beobachtet, dass der Bruchspiegel den Anreicherungen der Sekundarphase
folgt (vgl. Abb. 40). Diese Anreicherungen sind als Gefligefehler zu sehen. Aufgrund der unter-
schiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten von AIN und Sekundarphase kommt es zur Ent-

wicklung von Zugspannungen im umgebenden AIN-Geflge (vgl. Abschnitt 5.3), welche die Fes-

tigkeit der Keramik verringern.

Abb. 40: REM-Aufnahme von Bruchflachen einer AIN Probe mit Anreicherungen an
Sekundarphase (helle Stellen).

Die Art, wie die Sekundarphase im Geflige vorliegt, kann durch den Dihedralwinkel beschrieben
werden. Der Dihedralwinkel beschreibt die Benetzung der Hauptphase durch eine Flissigphase
bzw. Gasphase (vgl. Abb. 41).
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Abb. 41:Dihedralwinkel zwischen der Haupt- und Nebenphase.

In Abbildung 42 ist die Simulation unterschiedlicher Dihedralwinkel zu sehen. Auf der Grundlage
eines Tetrakaidecaeders (Vierzehnflachlers) und unter der Annahme von 5 Vol% Flissigphase
wurden die Falle einer Benetzung bei 75° und 120° simuliert (0° bedeutet eine vollstandige,

180° keine Benetzung).

120° 75°

Abb. 42: Simulation des Dihedralwinkels zwischen der Haupt und der Flussigphase mit Software
Surface Evolver, Flussigphasenvolumen 5 % [RAE 01].

Mit Hilfe der Simulation der Grenzflachenenergie der AIN-K&érner konnte gezeigt werden, dass
bei Dihedralwinkeln >60° die Sinterung instabil verlaufen wird (vgl. Abb. 43). Die Kurven
oberhalb von 60° sind konvex gekrimmt. Das System ist bestrebt, seine Grenzflachenenergie zu
minimieren, was zu einer Entmischung zwischen der flissigen und gasférmigen Phase (Poren)
fahrt. Es entstehen Bereiche mit Anreicherungen der Sekunddrphase neben Bereichen, die

sekundarphasenfrei sind.
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Beispielhaft zeigt der Pfeil in der Abbildung 43 die bei der Entmischung zu den Punkten 1 und 2
mogliche Energieabsenkung. Punkt 1 stellt hier einen sekundarphasenfreien Bereich dar, Punkt 2
eine Anreicherung an Sekundarphase.

Damit diese Entmischung in sekundarphasenfreie und sekundarphasenreiche Bereiche wahrend

einer Sinterung vermieden wird, muss der Dihedralwinkel niedrig (<60°) gehalten werden.

1,61 Dihedralwinkel |
120°|
f 1,4 B
P
o
L?Cj 1,21 90° |
T
104 60° |
30°
0° }

T T T T
0,0 0,1 0,2
Volumenanteil Sekundarphase

Abb. 43: Simulation der Grenzflachenenergie in Abhangigkeit der Dihedralwinkel
und der Porositat [RAE 01].

AIN-Proben mit 3 Gew% Y,05 wurden bei unterschiedlichen Heizraten mit Hilfe der thermoopti-
schen Anlage TOM-II untersucht [KLI 06]. Hierbei wurden simultan die Sinterschwindung mittels
der optischen Dilatometrie und die Temperaturleitfahigkeit mittels der Laser-Flash-Methode ge-
messen. Die Heizraten betrugen 2, 5, 10 und 20 K/min, die Haltezeit bei Maximaltemperatur von
1800°C betrug 2 Stunden. Die untersuchten Proben hatten ein Durchmesser von 11 mm und
eine Hohe von 1,5 mm. Anfanglich gab es Schwierigkeiten mit Dichtsintern der Proben infolge
der stark reduzierenden (CO und CN, vgl. Abschnitt 2.3.2) Ofenatmosphare. Das Dichtsintern
der AIN-Proben gelang erst, nachdem ein mit Molybdédnblech ausgekleideter Graphittiegel ein-
gesetzt und die Ofenatmosphéare mit Hilfe eines selbst gebauten Gasanalysegerates kontrolliert
wurde (vgl. Abschnitt 3.6 und Abb. A5).
Die Ergebnisse der In-Situ-Untersuchungen sind in Abbildung 44 zu sehen. Die gemessenen
Werte der Sinterschwindung wurden mit einer am Fraunhofer ISC entwickelten Software “Sin-
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ser” in die relativen Dichten umgerechnet [RAE 01]. Aus den mit Hilfe der Laser-Flash-Methode
gemessenen Werten der Temperaturleitfahigkeit wurde die Warmeleitfahigkeit berechnet (vgl.
Abschnitt 3.5). In der Abbildung 44 wurde jeweils die relative Dichte und relative Warmeleitfa-
higkeit dargestellt. Die Dichte- und Warmeleitfahigkeitswerte wurden mit den Messdaten ska-
liert, die bei jeweils gleicher Temperatur an einer dichten AIN-Probe gemessen wurden.

Die Schwindung der AIN-Keramik beginnt bei 1350°C. Bei 1580°C ist in den Kurven ein Knick
zu sehen. Die relative Dichte betragt an diesem Punkt je nach Heizrate 67-71%. Dieser Knick
korreliert mit der Schmelztemperatur der Yttrium-Aluminate der Sekundarphase (vgl. Abschnitt
2.3.2). Die volle Dichte wird nach eine Stunde Haltezeit erreicht. Der Verlauf der Entwicklung der

Waérmeleitfahigkeit von AIN ist dem der Dichte sehr dhnlich.
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Abb. 44: In-Situ-Untersuchungen an AIN-Proben mit 3 Gew% Y,0;: Entwicklung der relativen Dichte (a)
und der Warmeleitfahigkeit (b) wahrend der Sinterung.
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Aufgrund der In-Situ-Messung der Temperaturleitfahigkeit und der daraus berechneten
Warmeleitfahigkeit konnte nachgewiesen werden, dass der Dihedralwinkel mit der Sinterdauer
ansteigt, das heif3t, die Benetzung des AIN durch die Flissigphase schlechter wird.

Bei der Sinterung einer Grinprobe steigt wahrend der Haltephase bei 1800°C die Warmeleitfa-
higkeit an, obwohl die Dichte bereits 100% erreicht hat (vgl. Abb. 45). Dies kann durch besse-
ren Kontakt zwischen den AIN-Kérnern erklart werden (die Schmelzphase zieht sich aus den

Korngrenzflachen zuriick), was einen héheren Dihedralwinkel voraussetzt.
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Abb. 45: Relative Dichte gegen relative Warmeleitfahigkeit:
Der Dihedralwinkel steigt mit der Sinterdauer an.

Auf der Grundlage der In-Situ-Messung der Temperaturleitfahigkeit und der daraus berechneten
Warmeleitfahigkeit konnte weiterhin gezeigt werden, dass der Dihedralwinkel mit steigender
Temperatur niedriger wird, das heiBt, die Benetzung des AIN durch die Flussigphase besser wird.
An einer bereits gesinterten AIN-Probe mit 4,5 Gew% Y,05 wurde bei 1600, 1800 und 1850°C
die Temperaturleitfahigkeit gemessen und die Warmeleitfahigkeit berechnet.

Es zeigte sich, dass mit steigender Temperatur die Warmeleitfahigkeit sinkt (vgl. Abb. 46). Je
hoher die Temperatur ansteigt desto mehr sinkt die Warmeleitfahigkeit (bei 1850°C betragt sie
lediglich 82% des 1600°C-Wertes). Der thermophysikalische Effekt eines Absinkens der Warme-
leitfahigkeit mit der Temperatur durch erhéhte Phononenstreuung wurde in Abb. 46 durch Ska-
lierung der Messwerte mit den Warmeleitfahigkeitsdaten, die bei jeweils gleicher Temperatur an
einer sekundarphasenfreien AIN-Probe gemessen wurden, eliminiert.
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Das Absinken der Warmeleitfahigkeit kann durch einen schlechteren Kontakt zwischen den AIN-
Kérnern erklart werden. Dieser schlechtere Kontakt wird durch bessere Benetzung der AIN-
Koérner mit der Flissigphase hervorgerufen, was auf einen niedrigeren Dihedralwinkel schlieBen
|asst.

Bei sinkender Temperatur steigt die Warmeleitfahigkeit wieder (vgl. Abb. 46). Die Benetzung der
AIN-Koérner durch Flussigphase wird somit schlechter. Dies bedeutet, dass der Dihedralwinkel mit

fallender Temperatur steigt.
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Abb. 46: In-Situ-Messung der Warmeleitfahigkeit von AIN bei unterschiedlichen Temperaturen.

Im Diagramm 47 ist modellhaft die Entwicklung des Dihedralvinkels beim Vergleich zweier Falle
dargestellt: einer Sinterung bei hoher Temperatur mit kurzer Haltezeit und einer Sinterung bei

niedriger Temperatur mit langer Haltezeit.

Fall I: Wahrend der kirzeren Sinterung (hohe Temperatur mit kurzer Haltezeit) sinkt zuerst der
Dihedralwinkel mit steigender Temperatur. Bei Maximaltemperatur hat man mit einer guten
Benetzung der Keramik (mit niedrigen Dihedralwinkeln) zu tun.

Nach Erreichen der Haltezeit (Punkt 1 im Diagramm) beginnt der Dihedralwinkel wieder zu

steigen. Dieses Ansteigen halt wahrend der gesamten Haltezeit an. Da es sich um eine kurze
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Haltezeit handelt, steigt der Dihedralwinkel nur leicht an (Punkt 2), so dass ein Wert von 60°
nicht Gberschritten wird und es zu keiner Entmischung kommt.

Bei AbkUhlung kommt es zum weiteren Ansteigen des Dihedralwinkels (Punkt 3). Das Ansteigen
des Dihedralwinkels wahrend der AbkUhlphase kann durch die Abkuhlgeschwindigkeit gesteuert
werden. Durch hohe Kihlraten kann das Ansteigen des Dihedralwinkels wahrend der Abkuhlzeit
minimiert werden. Sobald 1600°C erreicht werden (vgl. Abb. 8) erstarrt die Sekundarphase im
Eutektikum des Zweiphasengebietes YAIO5-Y,AlL O, (bei nicht eutektischer Zusammensetzung

erstarrt sie bei héheren Temperaturen) und die Sekundarphasenverteilung wird eingefroren.

Fall Il: Wahrend der langeren Sinterung ist der Dihedralwinkel bei Beginn der Haltezeit héher
(Punkt 4). Da es sich hier um eine lange Haltezeit handelt, steigt der Dihedralwinkel stetig an
und Uberschreitet am Punkt 5 den Wert von 60°. Ab hier kommt es zu einer Entmischung der
Sekundarphase. Der Dihedralwinkel steigt weiter bis zum Ende der Haltezeit (Punkt 6). Bei

Abkthlung kommt es zum weiteren Ansteigen des Dihedralwinkels.
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Abb. 47: Qualitative Entwicklung des Dihedralwinkels bei einer Sinterung bei hoher Temperatur (T) mit
kurzer Haltezeit (tH) und einer Sinterung bei niedriger Temperatur mit langer Haltezeit
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Auf der Grundlage obiger Erkentnisse Uber die Entwicklung des Dihedralwinkels beztglich der
Sintertemperatur und Sinterdauer wurde ein optimiertes Sinterprogramm aufgestellt, mit dem

Ziel, die Entmischung zu vermeiden:

e Die Sinterung soll bei einer hohen Temperatur stattfinden. Auf diese Weise werden niedrige

Dihedralwinkel erreicht.

e Die Haltezeit muss kurz gehalten werden, damit keine Zunahme des Dihedralwinkels auf

Werte <60° stattfindet, die in einer Segregation der Schmelzphase resultiert.

e \Wahrend der Abklhlphase kommt es ebenfalls zur Zunahme des Dihedralwinkels, was auch
zu einer Segregation der Schmelzphase fihren kann. Die Abkuhlung sollte hier rasch erfol-

gen, solange die Mobilitat der Schmelzphase hoch ist.

Fur die Versuche wurde das AIN-Pulver der Firma Tokuyama Soda, Grade H (TSH) verwendet. Die
AIN-Proben wurden mit Sinteradditiv Yttriumoxid der Firma HC Starck, Grade C dotiert. Die op-
timierte Sinterung wurde in einer KCE-Sinteranlage des Fraunhofer ISC durchgefihrt. Es wurden
zylindrische Standardproben mit einem Durchmesser von 12,5 mm und einer H6he von 28 mm

gesintert. Die Messung der Biegebruchfestigkeit erfolgte mit Hilfe der ball-on-ring-Methode.

Die Ergebnisse der optimierten Sinterung sind in der Tabelle 10 und den Abbildungen 48 und 49
zusammengefasst. Die Entmischung der Sekundarphase konnte vermieden werden. Es resultierte
ein AIN-Geflige mit homogen verteilter Sekundarphase. Durch Vermeidung der Entmischung
wurde die Festigkeit im Vergleich zu einem nicht optimierten Geflige um 29% gesteigert. Die
Warmeleitfahigkeit nahm durch die optimierte Sinterung ab. Die Abnahme ist hier auf die ver-

kirzte Haltezeit bei Maximaltemperatur zurtickzufihren.
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Tabelle 10: Vergleich der normalen mit der beziglich der Entmischung der
Sekundarphase optimierten Sinterung.

Biegefestigkeit Warmeleitfahigkeit
[MPa] [W/mK]
Normale Sinterung* ;g 392 + 21 195
Optimierte Sinterung (4 505 + 31 168

* Probe 3.1 der ZrN-ZrO,-Sinterserie, (x): Die Zahl in Klammern gibt die Anzahl der gemessenen Proben an

Abb. 48: Probe mit Sekundarphasenentmischung (a) mit dazugehérigem Yttrium-Elementenmapping (b)
und optimierte Probe ohne Entmischung (c) mit dazugehérigem Yttrium-Elementenmapping (d).
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Abb. 49: Optimierte Sinterung: Anschliff (a) und Bruchbild (b) einer AIN-Probe mit homogen verteilter, heller
Sekundarphase. SE (c) und RE (d) Bilder der Sekundarphasenkérner (SP).
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7 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung der Mechanismen zur Festigkeitssteigerung von

Aluminiumnitrid-Keramik.

Es wurden drei Ansatze zur Festigkeitssteigerung verfolgt:

e Dispersionsverfestigung und Gefligeverfeinerung,

e Entwicklung von Randschichtspannungen infolge der Phasenumwandlung ZrN/ZrO,

e Modifizierung der Sinterkurve mit dem Ziel, eine homogene Verteilung der Sekundarphase

ZU erreichen

Die Dispersionsverfestigung und Gefligeverfeinerung fuhrten nicht zu einer Festigkeitssteigerung
der AIN-Keramik. Das Geflige konnte zwar verfeinert werden, die mittlere AIN-KorngréBe wurde
um 30% verringert, dies brachte jedoch keine Erhéhung der Festigkeit mit sich (vgl. Abb. 17 und
18). Die berechneten kritischen FehlergréBen liegen eine GréBenordnung Uber der KorngréBe:
im Bereich von >50 pm.

Bei rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurde beobachtet, dass es im AIN-
Geflige neben Stellen mit hohem Anteil an Sekunddrphase Stellen gibt, welche ganzlich sekun-
darphasenfrei sind. Die Anreicherungen an Sekundarphase besitzen die entsprechende GréBe
(mehrere zehn pm), die mit den berechneten kritischen FehlergréBen korreliert. Weiterhin sind in
den Bereichen mit einer hohen Konzentration an Sekundarphase héhere Zugspannungen im
Gefluge aufgrund unterschiedlicher Warmeausdehnungskoeffizienten zwischen AIN und Yttriu-
maluminaten zu erwarten. Diese Entmischung in Bereiche, welche frei von bzw. reich an Sekun-
darphase sind, ist fur die niedrige Festigkeit des Aluminiumnitrids verantwortlich. Es wurde beo-
bachtet, dass der Bruchspiegel den Anreicherungen der Sekundéarphase folgt (vgl. Abb. 41).

Auf der Grundlage von In-Situ-Messungen konnte das Verhalten der Benetzung von AIN durch
die Sekundarphase wahrend der Sinterung verstanden werden. Hierbei konnte der Verlauf der
AIN-Sinterung erstmalig in situ beobachtet und sowohl die Sinterschwindung mit Hilfe der opti-
schen Dilatometrie als auch die Warmeleitfahigkeit mittels Laser-Flash-Methode gemessen wer-
den.

Die Auswertung der Ergebnisse zeigt, dass bei steigender Temperatur der Dihedralwinkel sinkt,
wahrend der Haltezeit und bei fallender Temperatur hingegen steigt. Auf der Grundlage dieser

Ergebnisse kann durch geeignete Flhrung des Sinterprozesses erreicht werden, dass der Di-

71



Zusammenfassung

hedralwinkel wahrend der Sinterung niedrig bleibt (<60°), so dass es zu keiner Entmischung der
Sekundarphase kommt.

Die modifizierte Sinterung soll bei hoher Temperatur stattfinden (sinkender, niedriger Dihedral-
winkel). Die Haltezeit soll mdglichst kurz und die Abkthlung auf eine Temperatur in die Nahe
der Erstarrungstemperatur der Sekundarphase (1600-1700°C) méglichst rasch sein (kein Uber-
maBiges Ansteigen des Dihedralwinkels).

Unter Beibehaltung dieser Bedingungen wurde eine modifizierte AIN-Sinterung durchgefihrt.
Dabei ist es gelungen, die Entmischung der Sekundarphase zu vermeiden und ein gleichmaBiges
und homogenes Geflige herzustellen. Die Festigkeit der so gesinterten AIN-Keramik wurde im
Vergleich zu einer Standardprobe um 29% auf 505 MPa gesteigert. Die Warmeleitfahigkeit die-
ser Keramik betrug 168 W/mK.

Die Korngrenzflachen zwischen AIN und Sekundarphase stehen unter Zugspannungen, die
durch unterschiedliche Warmeausdehnungskoeffizienten der Sekundarphase und des Alumini-
umnitrids wahrend der Abkihlung erzeugt werden. Diese unter Zugspannung stehenden Korn-
grenzflachen stellen Schwachstellen im Geflige dar und tragen zur Verminderung der Festigkeit
bei.

Durch Erzeugung von Druckspannungen, die im oberflachennahen Bereich der Keramik einge-
bracht werden, kénnen die Zugspannungen egalisiert werden. Die Entwicklung von Rand-
schichtspannungen aufgrund von chemischen Gradienten flhrt zu einer Erhéhung der Festigkeit
(vgl. Absatz 2.1). Bei einer ZrN-haltigen Aluminiumnitridkeramik kommt es bei einer Umwand-
lung von ZrN zu ZrO, durch die VergréBerung des Elementarzellenvolumens der zirkoniumhalti-
gen Phasen zur Entwicklung von Randschichtspannungen. Diese Umwandlung wird durch eine
Warmebehandlung der Proben hervorgerufen. Die ZrN-haltige Aluminiumnitridkeramik wird hier
an Luft getempert.

Die ZrO,-ZrN Umwandlung findet bereits bei Temperaturen von 600°C statt. Mit steigender
Temperatur wandelt sich eine immer gréBere Menge an ZrN in ZrO, um. Dies fuhrt bei einer
Behandlungstemperatur von 800°C zur Zerstérung der Proben durch einsetzende Rissbildung.
Die Umwandlung findet groBtenteils im oberflaichennahen Bereich statt. In einer Tiefe von
100 pm wird bei den oxidierten Proben kein ZrO, als Umwandlungsprodukt réntgenographisch
nachgewiesen.

Im Falle einer Keramik, welche urspriinglich mit 2 Vol% ZrO, dotiert und bei 600°C 30 Minuten
getempert wurde, bewirkte die ZrO,-ZrN Umwandlungsverstarkung eine Steigerung der Festig-
keit im Vergleich zu einer Standardprobe um 28% auf 503 MPa, unter Beibehaltung einer relativ
hohen Warmeleitfahigkeit von 161 W/mK (vgl. Abb. 32 und Tabelle 12).
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Die Festigkeitssteigerung mit Hilfe von Dispersionsverfestigung und Gefligeverfeinerung fihrte
nicht zum gewdiinschten Ergebnis. Mit Hilfe der beiden anderen Ansatze, der Entwicklung von
Randschichtspannungen infolge der Phasenumwandlung ZrN/ZrO, und der Modifizierung der
Sinterung mit dem Ziel, eine Entmischung zu vermeiden und eine homogene Verteilung der Se-
kundarphase zu erreichen, konnte die Festigkeit um ca. 30% im Vergleich zu einer Standard-

probe gesteigert werden.
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9 Anhang

Abkurzungen

BBF -

REM -

RT-WLF -

Angstrom, 1x10"° m

Probenbreite in mm

Biegebruchfestigkeit

kritische FehlergréBe bei Berechnung des Spannungsintensitatsfaktors K.

spezifische Warmekapazitat in J/(kgK)

Abstand zwischen den Mittelpunkten der Auflage- und Belastungsrollen in mm

E-Modul

Hochstlast beim Brucheintritt in N

freie Enthalpie

Probenhdhe in mm

Joint Committee on Powder Diffraction Standards

kritischer Spannungsintensitatsfaktor

Poissonzahl

kristallographische Raumgruppe

Dichte in g/cm?

Radius in mm

rickgestreute Elektronen (bei REM-Aufnahmen)

Rasterelektronenmikroskop

Raumtemperatur

Raumtemperatur-Warmeleitfahigkeit

Sekundarelektronen (bei REM-Aufnahmen)

Biegebruchfestigkeit

Zugspannung infolge unterschiedlicher WAK(a)

Druckspannung infolge der ZrN/ZrO,-Umwandlung

Transmissionselektronenmikroskop

Temperaturleitfahigkeit in mm?*/s

Thermo-Optische-Messanlage

Wadrmeausdehnungskoeffizient

Warmeleitfahigkeit in W/(mK)

x-ray difraction, Rontgendiffraktometrie

Geometriefaktor bei Berechnung des Spannungsintensitatsfaktors K.
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Tabelle A1: Verwendete AIN-Pulver, Angaben des Herstellers

Tokuyama Soda Grade H

Tokuyama Soda Grade F

KorngréBe in um 0,6 0,6

spez. Oberflache (BET) 2,61 3,41

Oin % 0,85 0,84

Cin ppm 240 390

Cain ppm 240 3

Siiin ppm 33 <9

Fe in ppm 10 <10
Tabelle A2: Verwendete Pulver

Pulver Grade KorngroBe* Hersteller WAK WLF

[um] [K'x10%] [W/mK]

AN F 0,4 Tokuyama Soda 4,63 ©® 3209
AIN H 0,6 Tokuyama Soda 4,63 © 320¥@
Y,0, C 0,9 HC Starck k.A. 13@
W HC 40 0,38 HC Starck 7,60 129 M
WC DS 40 0,45 HC Starck 52-7,30 121 @
TiO, P25 0,021 Degussa 8,5® 11®
TiN XF 2,0 HC Starck 9,4M 29 M
TiC HV 90 0,9 HC Starck 7,740 21
Zr0, o 0,01 Nanogate 8,5-10 ™M 20
Zr0, _ 0,46 Cezus Chimie 8,5-10 ™ 2
ZrC B 3,0 HC Starck 6,73 ™ 21
Mo - 2 GoodFellow 5,9 * 147 *
Sio, Aerosil OX 50 0,04 Degussa k. A. k. A.
SisN, M-11 0,6 HC Starck 3,20 30-40
BN A-BN-01 k. A. Sintec 4,10 50 M
C Sigradur®G 1 HTW 2,6 * 6,3*

*- Angaben der Hersteller

M- Ullmann's encyclopedia of industriall chemistry

@- theor. Wert fir reines AIN [SLA 73]

84

G- ISC-Messung
@-[JAC 97]

®- CRC, Handbook of Chemistry and Physics
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Tabelle A3: Ergebnisse der Dotierungsversuche mit Dispersionsphase der ersten Sinterserie.

Nr.  Zusammensetzung sinter- Dichte RT-WLF KorngréBe  BBF *)

schwindung

[%] [g/cm?] [W/mK] [um] [MPa]
1.1 4,5% Y,0, 15,0 3,339 186+ 9 3,5+0,5 387 + 30
1.2 45%Y,0,+05 %W 14,6 3,333 179+ 9 29+0,5 356 + 46
1.3 52%Y,0,+05%W+0,214 % SiO, 15,2 3,346 155+ 12 2,4+0,5 349 + 33
1.4 4,5 % Y,05+2 % WC 14,4 3,280 174+ 6 295+0,5 30662
1.5 9,6 % Y,0;+2 % TiO, 15,4 3,431 154 + 12 29+0,5 356 + 30
16 45%Y,0,+3%TiN 15,2 3,385 156+ 9 3,4+0,5 344 + 51
1.7 52 %Y,0;+3 %TiN+ 0,214 % SiO, 14,8 3,376 148 + 6 25+0,5 373 +23
1.8 45%Y,0;+2 %TiC 15,2 3,361 165+ 12 3,7+0,5 367 £ 44
1.9 7,8%Y,0;+2 % ZrO, 14,6 3,395 167 + 12 4,0+0,5 226 + 17
1.10 8,5 % Y,0;+2 % ZrO, + 0,214 % SiO, 14,6 3,420 138+ 6 2,8+0,5 228 + 35
1.117 7,8 % Y,05+ 2 % ZrO, + 0,167 % SisN, 14,7 3,413 145 + 3 2,6+0,5 217 =22
1.12 4,5 % Y,05;+ 2 % ZrC 14,6 3,361 172+ 9 4,5+0,5 323 £ 56

(

*) _ gemessen wurden jeweils 12 Proben pro Versatz

Tabelle Ad: Réntgenographische Phasenanalyse der Dotierungsversuche mit Dispersionsphase.
Ergebnisse der ersten Sinterserie.

Nr.  Zusammensetzung YA Y2A weitere Phasen
1.1 4,5% Y,0, ++ + _

1.2 45%Y,0;+05 %W ++ ++ W,C - WeCysy
1.3 52%Y,0;+0.5%W+0,214 % SiO, ++ ++ W,C - WeCys4
1.4 4,5% Y,0;+2 % WC + ++ W; W,C - WeCys4
15 9,6 % Y,0; + 2 % TiO, ++ ++ TiN - TiNy ,Co 5
1.6 45%Y,0;+3 %TiN ++ _ TiN - TiNg ,Co 3
1.7 52 %Y,0;+3 %TiN+0,214 % SiO, ++ + TiN - TiNg ,Co 3
1.8 4,5% Y,0;+2 % TiC ++ ++ TiN - TiNy ,Co 5
1.9 7,8 % Y,0;+2 % ZrO, ++ ++ “ZrN“ - Zr(C,N,0)
1.10 8,5 % Y,0;+2 % ZrO, + 0,214 % SiO, ++ ++ "ZIN" - Zr(C,N,O)
1.11 7,8 % Y,05 + 2 % ZrO, + 0,167 % Si;N, ++ ++ “ZrN” - Zr(C,N,0)
1.12 4,5 % Y,05;+ 2 % ZrC ++ ++ “ZrN" - Zr(C,N,0)
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Tabelle A5: Ergebnisse der Dotierungsversuche mit Dispersionsphase der zweiten Sinterserie.

Nr.  Zusammensetzung sinter: Dichte RT-WLF G KorngréBe BBF
schwindung
[%] [g/cm’] (W/mK]  [J/gK] (um] [MPa]
2.1 4,5 Gew% Y,0; 15,2 3,328 181+19 0,738 4,4+£05 369=+39
2.2 4,5 Gew% Y,05 + 5 Vol% BN 13,6 3,183 153+ 10 0,706 5105 228+18
2.3 4,5 Gew% Y,0; + 5 Vol% Mo 14,0 3,647 165+ 11 0,649 4,3+05 254+68
24 4,5Gew% Y,0;+ 5 Vol% W 14,0 4,113 160+ 10 0,574 3,9+05 344+57
25  4,5Gew% Y,05 + 5 Vol% WC 13,7 3,817 143 +10 0,605 3,1+05
2.6 4,5 Gew% Y,05 + 5 Vol% TiN 15,2 3,430 137+ 5 0,706 43+05 329x16
2.7 12,6 Gew% Y,05 + 2.5Vol% TiO, 14,3 3,473 120+ 7 0,699 40+£05 174+34
2.8 11,7 Gew% Y,0; + 2.5Vol% ZrO, 14,8 3,525 127+ 8 0,690 45+£05 19327

Tabelle A6: Rontgenographische Phasenanalyse der Dotierungsversuche mit Dispersionsphase,
Ergebnisse der zweiten Sinterserie.

Nr. Probe YA Y2A weitere Phasen
2.1 4,5 Gew% Y,0, ++ ++ -
2.2 4,5Gew% Y,05+ 5 Vol% BN ++ ++ BN
2.3 4,5 Gew% Y,05 + 5 Vol% Mo ++ _ Mo - Mo,C - Y3A5
24 45Gew% Y,0;+5Vol% W + . W - W,C - Y3A5
25  45Gew% Y,0; + 5 Vol% WC . ++ W,C —WC
2.6 4,5 Gew% Y,05 + 5 Vol% TiN ++ _ TiN - Y3A5
2.7 12,6 Gew% Y,0; + 2.5 Vol% TiO, ++ ++ TiN - TiNg ,Co 3
2.8 11,7 Gew% Y,0; + 2.5 Vol % ZrO, ++ ++ “ZrN“ - Zr(C,N,0)
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Abb. A1: Temperaturkalibrierung der KCE-Sinteranlage
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Abb. A2: XRD-Messung der Phasenzusammensetzung der YAM (Y2A)-Probe. Es bildete sich
ausschlieBlich die YAM-Phase, es wurden keine Nebenphasen detektiert.
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Abb. A3: XRD-Messung der Phasenzusammensetzung der YAP (YA)-Probe. Es bildete sich
ausschlieBlich die YAP-Phase, es wurden keine Nebenphasen detektiert.
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Abb. Ad: XRD-Messung der Phasenzusammensetzung der YAG (Y3A5)-Phase. Es bildete sich
ausschlieBlich die YAG-Phase, es wurden keine Nebenphasen detektiert.
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Abb. A5: Graphittiegel mit Bohrungen fir Lasereintritt und Schattenwurfdilatometrie und mit innerer Mo-
Blech-Auskleidung fur In-Situ-Messungen der Sinterschwindung und Temperaturleitfahigkeit an AIN-
Proben an der Thermo-Optischen-Messanlage (a) und ein Beispiel der Messung der reduzierenden Gas-
spezies CO und CN (b)
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