UNIVERSITAT
BAYREUTH

Ceramic "“’ \’
Materials _/
Cngmeerlng

Schriftenreihe Keramische Werkstoffe

Lehrstuhl Keramische Werkstoffe
Herausgeber Prof. Dr.-Ing. Walter Krenkel

Band 13

Florian Reichert

Herstellung keramischer Faserverbund-
werkstoffe mit thermoplastischen Kohlen-
stoffprakursoren im Fliissigsilizierverfahren

(V Cuvillier Verlag Géttingen

Internationaler wissenschaftlicher Fachverlag




Schriftenreihe Keramische Werkstoffe
Lehrstuhl Keramische Werkstoffe

Herausgeber Prof. Dr.- Ing. Walter Krenkel

Band 13

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Herstellung keramischer Faserverbundwerkstoffe mit
thermoplastischen Kohlenstoffprakursoren im
Fluissigsilizierverfahren

Von der Fakultat fur Ingenieurwissenschaften
der Universitat Bayreuth
zur Erlangung der Wiirde eines
Doktor-Ingenieurs (Dr.-Ing.)
genehmigte Dissertation

von

Dipl.-Ing. Florian Reichert

aus
Lichtenfels

Erstgutachter: Prof. Dr.-Ing. Walter Krenkel

Zweitgutachter: Prof. Dr.-Ing. Dietmar Koch

Tag der miindlichen Prifung: 05.10.2018

Lehrstuhl Keramische Werkstoffe
Universitat Bayreuth
2018

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Bibliografische Information der Deutschen Nationalbibliothek
Die Deutsche Nationalbibliothek verzeichnet diese Publikation in der
Deutschen Nationalbibliografie; detaillierte bibliographische Daten sind im Internet
Uber http://dnb.d-nb.de abrufbar.
1. Aufl. - Gottingen: Cuvillier, 2018
Zugl.: Bayreuth, Univ., Diss., 2018

© CUVILLIER VERLAG, Gottingen 2018
Nonnenstieg 8, 37075 Gottingen
Telefon: 0551-54724-0
Telefax: 0551-54724-21
www.cuvillier.de

Alle Rechte vorbehalten. Ohne ausdriickliche Genehmigung des Verlages ist

es nicht gestattet, das Buch oder Teile daraus auf fotomechanischem Weg

(Fotokopie, Mikrokopie) zu vervielfiltigen.

1. Auflage, 2018

Gedruckt auf umweltfreundlichem, sdaurefreiem Papier aus nachhaltiger Forstwirtschaft.

ISBN 978-3-7369-9897-1
elSBN 978-3-7369-8897-2

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Danksagung

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit entstanden im Zeitraum von Januar 2013 bis
August 2016 wahrend meiner Tatigkeit als wissenschaftlicher Mitarbeiter am Lehrstuhl
Keramische Werkstoffe der Universitat Bayreuth.

Ich méchte an dieser Stelle meinen besonderen Dank an Prof. Dr.-Ing. Walter Krenkel
ausdriicken, der mich bereits im dritten Semester des Studiums fir die keramischen
Verbundwerkstoffe begeistert hat. Er hat mich wahrend des Studiums bei der
Vermittlung eines Praktikums in diesem Themengebiet unterstltzt sowie meine Arbeit
am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe durch fachliche Anregungen, Ratschldage und
intensive Diskussionen bereichert und so zum Gelingen der Arbeit malgeblich
beigetragen.

Ebenso herzlich mochte ich mich bei Prof. Dr.-Ing. Dietmar Koch fiir die fachlichen
Ratschldge, die sachkundigen Diskussionen sowie die Bereitschaft zur Ubernahme des
Zweitgutachtens bedanken.

Mein herzlicher Dank gilt auch meinem Arbeitsgruppenleiter Dr. Nico Langhof, der
innerhalb der Arbeitsgruppe eine produktive und angenehme Arbeitsatmosphére
geschaffen hat und durch seine fachlichen Ratschlage einen wichtigen Beitrag zu dieser
Arbeit geleistet hat. Ebenso bedanken mochte ich mich bei meinen
Arbeitsgruppenkollegen Dr. Carolin Spatz, Nicole Fleischmann, Tom Liensdorf, Dr. Stefan
Flauder, Holger Lauterbach, Yang Li und Wolfgang Freudenberg fir den hervorragenden
Gruppenzusammenhalt, die fachlichen Ratschldage wahrend der Arbeit sowie auch die
willkommene Ablenkung abseits der Arbeit. Vielen Dank Stefan flr deine kritische
Durchsicht der Arbeit. Ich bedanke mich ebenso bei meinen Kollegen Bernd Martin, Sven
Scheler, Walter Miller und Werner Reichstein fir zahlreiche fachliche Ratschlage und
insbesondere fir  die technische Unterstitzung bei verschiedensten
Versuchsdurchfihrungen. Dieser Dank gilt ebenfalls Helga Hildebrand von der FAU
Erlangen-Nirnberg fiir die fachliche Unterstiitzung bei den XPS-Messungen.

Bei den Studierenden Nadja Wolff, Esra Yildiz und Sebastian Drescher mochte ich mich
herzlich bedanken. Sie haben mich insbesondere durch ihre Neugier und wissbegierigen
Fragen stets zum Nachdenken und Hinterfragen der eigenen Ansatze und ldeen
gebracht.

Mein Forschungsaufenthalt am Instituto Nacional del Carbdén in Oviedo war aufgrund
der spannenden wissenschaftlichen Arbeit, aber auch aufgrund meiner spanischen
Kolleginnen und Kollegen ein unvergessliches Ereignis. Ich bedanke mich sehr herzlich
bei Prof. Rosa Menéndez, Dr. Clara Blanco und Dr. Ricardo Santamaria fir die Aufnahme
am INCAR und die fachliche Betreuung. Ebenso mdéchte ich mich bei Silvia Villar Rodil fur
die Unterstitzung bei den XPS-Messungen und die zahlreichen Diskussionen zum Thema
bedanken. Dieser Dank gilt auch Aurea Martin Tejedor fir die Unterstlitzung bei den
Raman-Untersuchungen. Nicht weniger mochte ich mich bei Ana, Laura, Zoraida, Patri
Blanco, Patri Diaz, Matias, Dani, Rubén und Uriel bedanken, die in den drei Monaten

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



eine sehr groBe fachliche Hilfe waren und mir durch zahlreiche Unternehmungen die
spanische Willkommenskultur und Lebensfreude eindrucksvoll vermittelt haben.

Nicht zuletzt mochte ich mich sehr herzlich bei meiner Familie und Schwiegerfamilie fir
die stete Unterstlitzung in allen Lebenslagen bedanken. Mein groRter Dank, den ich
aufbringen kann, gilt hierbei meiner Frau Anika und meinen beiden Kindern Freya und
Joris, weil sie mir unglaubliche Kraft, Halt und Motivation fiir diese Arbeit gegeben
haben und dartber hinaus mein ganzer Stolz, meine groRte Freude und meine schénste
Zerstreuung sind.

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Inhaltsverzeichnis
P o] o] 1o [T Y =4 V7T =T ol o o1 PRSP I
TaAbEIENVEIZEICANIS . ...ieiee ettt e sbe e et esabe e st e e sabeesate sebeeenseeenns Vil
ADKUIrZUNGSVEIZEICNNIS ... .uiiiiie et e e e e et e e e e e e et ea e e e e e esasaaeeeeeeen raaaeaaens VIII
V0] e Yo V=T =1 ol oY o L1 ST X
1. Einleitung und AUfgabenstellUNG .....coei e een eee e 1
1.1 Keramische Verbundwerkstoffe als Hochtemperatur-Leichtbaumaterial...........cccoveiriinennnns 1
A e o] o1 (=Y 0 1y =] | (U oY =S 2
RS A 1] £ 7= | [V Y= SRRSO 3
(Yo T =] o 1Y TV YT ] USSR 3
B\ - [ o e [T 1ol Vo 1 PP PR PP VPP 6
2.1 Bruchverhalten von keramischen Faserverbundwerkstoffen.........ccccocceeveniiniinnenienicniene. 6
2.2 Herstellungsverfahren keramischer Faserverbundwerkstoffe .........ccccceeeeiiiieiiieeccciiee e, 13
D A N o 1Y =T o =1 o 72T U= YRR 13
2.2.2 Gasphaseninfiltration .........c.eiiiiiiii it e e e e e e e eare e e e b aeeeenns eeas 14
2.2.3 Polymerinfiltrations- UNd PYrolySEPrOZESS ......ccueieicveeeeiiiieeeciieeeecree et e eee e e evaee e 16
2.2.4 SchlickerVerfaNren.......o e s e 17
D I | 1A L] o o o Y411 <SSP 17
2.2.6 Kombinierte Prozesse und Sonderverfahren ... 19
2.3 Kohlenstofffasern und polymere Kohlenstoffmatrixprecursoren..........ccccceeeeecieeecciveeeenen. 20
2.3.1 Herstellung von Kohlenstofffasern .........occueeiiciii i 20
2.3.2 Struktur und Eigenschaften von Kohlenstofffasern........cccccooevieeciee e, 23
2.3.3 Duromere Kohlenstoffprecursoren.........oueieciiee e 25
2.3.4 Thermoplastische Kohlenstoffprecursoren.........cccuvveeee i 26
2.3.6 Variation der Kohlenstoffmodifikation durch thermische Auslagerung.........cccccceevvenn. 30
2.3.7 Faseroberflaichenmodifikation und Oberflachencharakterisierungsmethoden.............. 32
2.4 Eigenschaften und Anwendungen von C/C-SiC-Werkstoffen .........cccceeeeceecieecieecieecieccreenens 33
2.4.1 Mikrostruktur und ZUSammMENSELZUNG......ccuueieiiuriieeiireeeciieeeeitee e ereeeeereeeesrae e e sbaeeeenees 33
2.4.2 Thermomechanische Eigenschaften .........ccccoviiiiiciiic e 34
2.4.3 ANWENAUNGSEEDIETE .oc.eviiiieiieie ettt e e et e e e ar e e e earaeeeeaneea s 38
3. Materialien Und MeEethOdEN ........cocuiiiiiiii e st sree s 41
B IMIALEITAIEN ettt ettt et st es £e et e saeenaees 41
3.1.1 Kohlenstofffasern und HalbzeUEe ..........uuvvieiieeiieeee e 41
3.1.2 Polymere und HilfsStOffe......uuiiiiiiiieceee e e e 41

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



1] Inhaltsverzeichnis

3.2 Methoden und Versuchsdurchflhrung ..........ooooviiiiiiiiii e 42
R I o 0] o T=T o] =T £ A=Y | (U o =SSR 42
3.2.2 Mikrostrukturuntersuchungen an keramographischen Schliffen........cccccocviiiiiieeenne. 46
3.2.3 RasterelektronenmikroSKOPIE .....ccc..euiiiiei et e e 47
3.2.4 RasterkraftmikroSKOPIE .......uii i e b e e e naaee s 47
3.2.5 Bestimmung von Dichte und POrositat ........cccccuveeieiieiiiiieeeciee e e 49
3.2.6 RaMansPektrOSKOPIE ...uuiii e e e e e e e e e e anes .50
3.2.7 ThermogravimetrisChe ANAlYSe......cccuuiiieiiiieeiiee et 52
3.2.8 IR-SPEKLIOSKOPIE .ueeeiieiiee ettt e e e e e e e e e e et ae e e e e e e nnaae e e e e e e nnnnranees seas 53
3.2.9 Rontgendiffraktometrie und Analyse der Phasenzusammensetzung.........ccccceeecvveeennene. 54
3.2.10 Bestimmung der Phasenanteile vOn C/C-SiC..........cccourerrieriiieiiriecieecreeeeiee et 57
3.2.11 RontgenphotoelektronenspektroskOpie ......cccviiieciiieiiiiieccee e 58
3.2.12 MechaniSChe PrUfUNE.........oiiiiiiie ettt et e e e e et e e e na e e e eanaee s 60

4, Ergebnisse UNd DiSKUSSION ....eiiiiiiiiiieiee et e e et e e e e e e s anre e e e e e s eenasraeees sennnenns 65

4.1 Auswahl der thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren .........ccccceeecveeeeciiieecciiee e, 65
g 0 Y o NV <YL= o o = | =T o SN 65
4.1.2 Mikrostruktur und mechanische Eigenschaften der CMC-Werkstoffe .........cccceeeeeunneenn. 69
O N AV 1Y 1010 1= o) i Y U1 =SSN 76

4.2 Unterschiede der Fest- und Flissigphasenpyrolyse: Auswirkungen auf die

Mikrostruktur VON C/C-SiC-WerkStOTTeN .....uuveiieiiieeiieiiiee ettt e e e s s 77

4.3 Werkstoffdesign durch Anpassung der Faser-Matrix-Grenzflache .........cccccovevvvieiecciieecnee, 83
4.3.1. Einfluss einer thermischen Faservorbehandlung auf die Kohlenstofffasern ................. 83
4.3.2 Einfluss einer thermischen Faserauslagerung auf die CMC-Eigenschaften .................... 91
4.3.3 ZUSAMMENTASSUNG...cciitiiiiiiiieeeite e e ettt e e et e e et e e e sate e e e eateeeeeabeeeesabeeeesbaeeeenseeesansaeasasenas 112

4.4 Einfluss der Graphitierungstemperatur ..........ueeee i i e 114
4.4.1 Untersuchung der KohlenstoffStruktur...........ccuviiiiiiieicciee e 114
4.4.2 Mikrostruktur und Zusammensetzung von C/C-SiC-Werkstoffen............ccoveevveeeeveennee. 126
4.4.3 Mechanische Eigenschaften..........cooouiiiiiiiic e 128
A.4.4 ZUSAMMENTASSUNEG...ciiitiieiiiiieeeiee e eeiee sttt e e ste e e e sate e e ssate e e s ssbeeessabaeeesnbeeeesnsaeessseeessseens 131

D ZUSAMMIENTASSUNG .. viiiiiiiie ettt et e et e e st e e e st e e e e sbteeeebteeessteeesstaeesantaees sereeesnns 132
5. CONCIUSIONS ... ettt ettt ettt ettt ettt ettt e sb e e bt e e bt e e bt e s be e s bt e s bt e sabeesabeesabeesabeesabeesabeesabeesaneenns 133
7 AUSBIICK ettt ettt 134
LIt EratUIVEIZEICANIS ...ei ettt ettt sttt e st e e sbe e e sateesas s eabeesabeeeas 135
Wissenschaftliche VeroffentlichUNgen..... ... e e 152

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Abbildungsverzeichnis

1:

10:
11:
12:
13:
14:

16:
17:

18:
19:
20:
21:
22:

23:

24:

25:

26:

Temperaturabhangiges Leichtbaupotential von Werkstoffen ........cccccooveciivieiiinnciiennen, 2
Demonstration der Quasiduktilitdt eines kapillarsilizierten C/C-SiC-Werkstoffs ................ 6
Modell der Rissliberbriickung und Ablenkung in faserverstarkten Keramiken................... 7

Idealisierte Darstellung der Spannungs-Dehnungs-Diagramme im Biegeversuch:
Vergleich von monolithischer Keramik und faserverstarktem CMC ........ccccceevevveeeiiiieeeenns 8

Auftragung der Bereiche mit einer Rissablenkung (debonding) und geradem
Rissverlauf (non debonding) nach dem Modell von Cook und Gordon ............cccuveenneen. 10

He-HUtChinSON-DIiagramim .......ccoiiiiiiee et e e e sbrrre e e e e e raeare e e e e e e s nnnnees 11

Technisch relevante Herstellungsverfahren fiir keramische Faserverbund-

WETKSTOTTO ...ttt e 13
Skizzen verschiedener Faserhalbzeuge .......c.cooovvveiiiiiiiice e 14
Schema des Gradienten-CVI-Verfahrens .........oceeerieiiiinieecc e 15
Schematische Darstellung des PIP-Verfahrens nach ...........ccccocovveeiiiee e 16
Schematische Darstellung des LSI-Verfahrens nach.........ccccooveeiiiciee e 18

Herstellung von geordneten Kohlenstoffstrukturen aus PAN und die chemische
Zusammensetzung wahrend der ProzesSi@rung.........cocccuiveeeeeeecciiieeeee e eeeciieree e e e e eeivneeeens 21

Modell des turbostratischen Aufbaus von PAN-basierten Kohlenstofffasern .................. 23

Modell (links) und TEM-Aufnahme der Orientierung einer PAN-basierten HM-Faser

(FEENTS) atreieee ettt e e et et e e e e e et ba e e e e e eeeababeeeeeeeentaseeeeeseaasres saeeaeean 24
Anordnung der Basalebenen in pechbasierten Kohlenstofffasern ........ccccoovveeeeiennnnneen. 25
Modell-Darstellung der Polymerstruktur von DUrOMEren.......cccccuveeeevveeesciveeeesieeeeeneeann 26
Modell-Darstellung der Polymerstruktur eines teilkristallinen Thermoplasten................ 26
Einteilung der TherMoOpIaste ......ccccuiieiiiiie et e 27

Einfluss einer oxidativen Matrixvernetzung vor der Pyrolyse auf pechmatrixbasierte
2D -C/ CoSTIUKTUIBIN <.ttt ettt e e e e e e et e e e e see e teeeeseaeeeaeeeesssasssraeeeessesaeaeees 30

Marsh-Griffiths-Modell der zunehmenden Graphitierung von Kohlenstoff durch
thermische BENANAIUNG......cooviiii it e e e e e e 31

Mikrostruktur eines gewebeverstarkten (links) und kurzfaserverstarkten C/C-SiC
(=Tl o1 £ TSRS 33

Mikrostruktur von C/C-SiC mit HTA-Fasern und Pyridinharz-Kohlenstoffprecursor
(XP60) ohne Faservorbehandlung (links) und nach thermischer Faservorbehandlung
oY1 I 0 [0 I O (=T o] Y £ S PP 34

Temperaturabhangige Warmeleitfahigkeit von gewebeverstarkten C/C-SiC-
Werkstoffen jeweils in Gewebeebene und senkrecht dazu.........ccocvvveeeiieiciiiieeeeeecnnnneen. 36

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



v Abbildungsverzeichnis
27: Thermischer Ausdehnungskoeffizient gewebeverstarkter C/C-SiC-Qualitaten................ 37
28: Linearbremssystem flir HochleistungsaufzUge ........ooccuvieeeeieccciiieeee e 40
29: Skizze des Aufbaus fiir den Griinkdrper-Formgebungsprozess. .......cceeecveeeerveeeescveeeenne 43
30: Skizze des PyrolySeaufbhauUs. ......ccuviiiiiiie e 45
31: Aufbau der Silizierung in schematischer Darstellung ........ccccceeeiviii e, 46
32: Schematische Darstellung der Raman-Messpunkte an einer geschliffenen C/C-

(0] o 1=T 5 i - Vol o =TSR 51
33: Diffraktion von einfallenden Réntgenstrahlen an Netzebenen kristalliner

Y Y LT o T 11T o PO PSPPSR 54
34. Modell-Darstellung der a) Kristallitorientierung eines polykristallinen Werkstoffs

und b) resultierendes Diffraktogramm ..........coooviiiiiiii e 55
35: Messanordnung der C/C-Proben bei der Rontgendiffraktometrie......c...ccccevevvveveenreennen. 56
36: Angewandter Prifaufbau des Einzelfaserzugversuchs nach ASTM D3379 .......ccccccveeennns 60
37: Kraftediagramm und Verlauf von Biegemoment M, Querkraft Q und Normalkraft N

flr eine 3- und 4-Punkt- Biegeprifung .......c.coeecviii i 62
38: Schematische Darstellung der Gewebeorientierung der 4-Punkt-Biegeproben

(Aufsicht auf die Probenoberflache)..........cooiveeiiiiiicie e 64
40: TG-Kurven von PEEK KT880 FP und PEI U1000 zusammen mit der ersten Ableitung

(DTG ettt e e e e ee e e e ee e ee e ee e e e e e s s e e ee e eeee eeerene 67
41: Mikrostruktur von C/C-SiC mit a) Arboform F45 und b) PAI Torlon 4000TF Precursor.... 70
42: Mikrostruktur von C/C nach der Graphitierung bei 1600 °C mit F112M

Pechprecursor an der Faser-Matrix-Grenzflache...........ccoovvveiiiiiiiicciiei e 70
43: Mikrostruktur von C/C-SiC mit PECh F112IM PreCUISOr .....eeeiveeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeen 71
44 Mikrostrukturen von PEEK KT820FP (a-c) und PEEK KT880FP (d-f) basierten

Verbundwerkstoffen a),d) im CFK-Zustand; b),e) im C/C-Zustand; c), f) im C/C-SiC

413 - Lo [PPSR 73
45: Mikrostruktur von PEI Ultem 1000 abgeleiteten Verbundwerkstoffen a) im CFK-

Zustand, b) im C/C-Zustand, c) im C/C-SiC ZUStand ..........cccecevueeecreeeeeeeceeeeeeeeveeeevee e 74
46: Vergleich der makroskopischen Deformation von duromeren und

thermoplastischen CFK-Werkstoffen bei der Pyrolyse ohne Formwerkzeug................... 77
47: Mikrostruktur eines C/C-Werkstoffs mit dem duromeren Phenolharzprecursor

Bakelite 6109 nach Graphitierung bis 1600 °C ........ccceiiiiiiiieeeeeeriireee e e 78
48: Modell der Duromerpyrolyse: Mikrostrukturentwicklung und Spannungsverteilung

(Lol S =T oo Y - 4 ) PSPPI 80
49: Mikrostruktur eines C/C-Werkstoffs mit U1000-basierter Kohlenstoffmatrix nach

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

Carbonisierung bis 1600 C......cccuuuiiieeeiiciiiieee et e e e e et e e e e e e essbereeeesesnntaaeeeeseensraneeas 81

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Abbildungsverzeichnis \Y

51:

52:

55:

56:

57:

58:

59:

60:

61:

62:

63:

64

65:

66:

67:

68:

REM-Aufnahmen der Oberflache von HTA-Kohlenstofffasern a) im Lieferzustand
und nach thermischer Vorbehandlung bei b) 400 °C, c) 800 °C und d) 1600 °Cin N 5
F AN e Yo T o] o= ISP 84

Schematische Darstellung der Messposition auf der Faseroberfldache bei der
Rasterkraftmikroskopie an Kohlenstofffasern sowie ein exemplarisches Ergebnis der
Oberflachenmessung an einer HTA-Kohlenstofffaser im Lieferungszustand.................... 85

Mikrostruktur von PEEK KT880FP abgeleiteten C/C-SiC-Werkstoffen mit einer
Faservorbehandlung von a) 400 °C, b) 600 °C, c) 800 °Cund d) 1600 °C...........ccccvvreennueen. 92

Mikrostruktur von PEI Ultem1000 abgeleiteten C/C-SiC-Werkstoffen mit einer
Faservorbehandlung von a) 400 °C, b) 600 °C, c¢) 800 °Cund d) 1600 °C...........ccccvvreennee.. 93

Zusammensetzung von C/C-SiC-Werkstoffen mit a) PEEK KT880FP und b) PEI U1000
Precursoren in Abhangigkeit der Faservorbehandlungstemperatur.........cccccoeveevveeennnnee. 94

Mikrostruktur von U1000 abgeleiteten C/C-Werkstoffen nach Auslagerung bei 1600
°C und einer Faservorbehandlungstemperatur von a) 400 °C und b) 1600 °C.................. 96

Verhéltnis der Massenanteile von SiC zu C in C/C-SiC-Werkstoffen mit PEEK KT880FP
und PEI Ultem1000 Precursor und Fit mit Logistikfunktion .........ccccceevviiiieiiiieiiieeeen, 97

Verlauf der scheinbaren interlaminaren Scherfestigkeit von CFK-Werkstoffen mit
PEEK KT880FP und PEI UREM L1000 MaAtriX...uvveeeeeeiiiiiieeeeeeiiiiieeeeeeeiirrreeeeeeeeisreeeeeseennnnneens 99

Korrelation der scheinbaren interlaminaren Scherfestigkeit mit der 4-Punkt-
Biegefestigkeit von CFK-Werkstoffen mit PEEK KT880FP und PEI U1000 Matrix............ 100

Verlauf der 4-Punkt-Biegefestigkeit und Bruchdehnung von C/C-SiC mit a) PEEK
KT880FP Precursor und b) PEI U1000 Precursor in Abhangigkeit der
FaservorbehandlungstemMpPeratur.........oocueeeieiiee it 101

REM-Aufnahmen der Bruchflachen von 4-Punkt-Biegeprufkorpern aus C/C-SiC mit
PEEK KT880FP Precursor und unterschiedlichen Faservorbehandlungs-
LT 00T o =T o= AU =T o PP PP PP PP PP PP PP 102

REM-Aufnahmen der Bruchflachen von 4-Punkt-Biegeprifkérpern aus C/C-SiC mit
PEI Ultem 1000 Precursor und unterschiedlichen Faservorbehandlungs-
LT 00T o 1=T = AU =T o PP PRPPPRTR 103

Spannungs-Dehnungs-Kurven der 4-Punkt-Biegeversuche an C/C-SiC-Werkstoffen
mit a) PEl Ultem1000 und b) PEEK KT880FP Precursor ........cccveeeevveeeeciieeeeiieeeecivee e 105

Spannungs-Dehnungs-Diagramm aus zyklischer Biegeprifung an C/C-SiC mit
KT880FP-Precursor und einer Faservorbehandlung von 700 °C mit vergroRerter
Darstellung des Spannungsbereichs bis 10 MPa ........ccoocieiiiiiiieeiiie e 106

Richtungsabhangige mechanische Eigenschaften von C/C-SiC mit PEEK KT880FP
Precursor aufgrund der Faserorientierung.........ceccuveeeiiiiee e 108

Bruchflachen von PEEK KT880FP-basierten C/C-SiC nach der Biegepriifung mit einer
Faserorientierung von 30°/60° zur Belastungsrichtung .........ccceeeveeeeeeceeceiveeecree e 109

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



W Abbildungsverzeichnis
69: Spannungs-Dehnungs-Diagramme von C/C-SiC mit PEEK KT880FP-Precursor

ermittelt im 4-Punkt-Biegeversuch mit unterschiedlicher Faserorientierung und

FaservorbehandlungstemMpPeratur, .......ccooieciiieiiciiie e 111
70: Korrelation der mechanischen Eigenschaften von C/C-SiC und der Faser-Matrix-

Bindung in Form der interlaminaren Scherfestigkeit im CFK-Zustand ...........cccccceeuveee.. 113
71: Ramanspektrum erster Ordnung an den Messpunkten 1 bis 4 eines PEI U1000

abgeleiteten C/C-Werkstoffs nach einer Auslagerung bei a) 1000 °C und b) 2200 °C ... 115
72: Ramanspektrum erster Ordnung einer PEl-abgeleiteten Kohlenstoffmatrix an

Messpunkt 3 nach einer Auslagerung bei a) 1000 °C und b) 2200 °C.......cccoovveeerrreennnen. 116
73: Raman-Spektren einer Graphitfolie vom Typ SGL Sigraflex C .......ccccveevviiireviiiieesiinennn, 117
74. Vergleich des Kurvenfits von PEI U1000 basierten C/C an Messpunkt 4 nach einer

Glihtemperatur von 2000 °C a) ohne und b) mit Fitting-Randbedingungen ............... 119
75: FWHM des G-Peaks eines PEl-abgeleiteten C/C-Werkstoffs.........ccceevvrevieecceeceieenen. 120
76: Fldchenanteil des G-Peaks an der Gesamtfliche der PEl-abgeleiteten C/C-

A S o) (PSSR 121
77: XRD-Diffraktogramme von a) PEI U1000 b) PEEK KT880FP basierten C/C ........c...c........ 123
78: Mikrostrukturaufnahme mit polarisiertem Licht von C/C-Werkstoffen mit PEEK

KT880FP Precursor und einer Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C nach

Auslagerung bei a) 1600 °C, b) 2200 °C; c) silizierter Werkstoff nach C/C-

Auslagerung von 1600 °C, d) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung von 2200 °C. 126
79: Mikrostrukturaufnahme mit polarisiertem Licht von C/C-Werkstoffen mit PEI U1000

Precursor und einer Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C nach Auslagerung

bei a) 1600 °C, b) 2200 °C; c) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung von 1600

°C, d) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung von 2200 °C.......ccccccveeereeeceeeeneenne. 127
80: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Einzelfaserzugpriifung nach Graphitierung

der Fasern bis 2200 °C .....eeivieerieeiiieiie ettt sttt ste e st e sttt st e st e s b e sbeesaee s 129
81: Verlauf von Festigkeit, Bruchdehnung und E-Modul von C/C-SiC mit PEEK KT880FP

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

und PEI U1000 Precursor in Abhangigkeit der Carbonisierungstemperatur der C/C-
Werkstoffe vor der SiliZIErUNE .......oocuvie e e 130

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



\l

Tabellenverzeichnis

10:

11:

12:

13:

14:

15:

16:

17:

19:

Thermische und mechanische Eigenschaften verschiedener C/C-SiC-Qualitaten ............ 35

Thermoschockparameter von verschiedenen C/C-SiC-Qualitaten mit
Gewebeverstarkung im Vergleich zu konventionellen monolithischen Keramiken.......... 38

Ubersicht der verwendeten thermoplastischen Matrixpolymere zur Herstellung von

CFK-, C/C-UNA C/C-SIC-PrODEN c...evveeieeiie ettt ettt ettt ettt e s saan e s saaae s 41
Pressparameter flir das Warmpressen der CFK-GrinkoOrper .......ccccoeeccvveeeeeeeeccivveeeeeeeeenns 44
Randbedingungen des Kurvenfits der Ramanspektren ........ccceeeecieeeeciieeccciee e, 52

Zersetzungsprodukte und der jeweilige Temperaturbereich fiir die Pyrolyse von
PEEK KTBBOFP .....eeeeeeieeieeieete et eitesieeseeesteesteesteesseensesnseessesseesseesseesseesseessesssesnsesnsesnsensens oo 68

Zersetzungsprodukte und der jeweilige Temperaturbereich fiir die Pyrolyse von PEI
L1 1<T 02 10100 L PRSP 68

Viskositat der Polymere PEEK KT820 und PEEK KT880 in Abhangigkeit von
Temperatur UNd SCREITAtE .....cuvii i ree e s e e snaeeeenes 72

Ubersicht der 4-Punkt-Biegefestigkeit von C/C-SiC-Proben mit unterschiedlichen C-
PrECUISOTEN ettt et e e e e e e e e e e eeeaeaaaaaaeeeeeaseasanns sens 75

StrukturkenngréRen von HTA-Kohlenstofffasern im Ausgangszustand (a.r.) und nach
thermischer Auslagerung bei 400 °C bzw. 800 °C bestimmt mittels
RasterkraftmikroSKOPIE .......uiii ittt e saaee e 86

Vergleich der Atomkonzentrationen ermittelt mittels XPS an C-Fasern nach FVB von
100 PSPPI 89

Ergebnisse der Einzelfaserzugversuche an thermisch vorbehandelten Fasern ................ 90

Ergebniszusammenfassung der Ramanspektroskopiemessungen der Matrixbereiche
von C/C-Werkstoffen mit den Matrixprecursoren PEI U1000, PEEK KT880FP und
Phenolharz BaKelite 6109 .........ccooieeeieiiieieccitrrr e e e e e e e e e e eeeeeeeeeeeeeeeeseseeenennes 122

Vergleich des Netzebenenabstandes dyg, sowie der KristallitgréBen entlang der a-
und c-Achse von C/C mit PEI U1000 und PEEK KT880FP Precursoren nach einer
GlUhtemperatur von 1000 °C und 2200 °C....eeeveieeeeiiireerieeeerieeeesiree e eieee e sieee e eee e e 124

Scheinbare Feststoffdichte ermittelt mittels Heliumpyknometrie von C/C-
Werkstoffen mit PEEK KT880FP und PEI Ultem1000 Precursoren ........ccceecvveeeecvveeeennneen. 125

Zusammensetzung der C/C-SiC-Werkstoffe mit PEEK KT880FP Precursor in
Abhingigkeit von der C/C-Auslagerungstemperatur .......c.ccveeeeeieeeeeeecreeee e e e 128

Mechanische Eigenschaften von C-Fasern nach thermischer Auslagerung.................... 129

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



il

Abklrzungsverzeichnis

Abkiirzung Bedeutung

a.r. as received; im Auslieferungszustand

a.u. Arbitrary unit; ohne Einheit

AFM Atomic Force Microscopy; Rasterkraftmikroskopie

at.-% Atom-Prozent

BP Biopolymer

c/C Kohlenstofffaserverstarkter Kohlenstoff

C/C-SiC Kohlenstofffaserverstarktes Siliziumcarbid aus LSI-Prozess

C/SiC Kohlenstofffaserverstarktes Siliziumcarbid

CF Kohlenstofffaser

CFK Kohlenstofffaserverstarkter Kunststoff

cM Kohlenstoffmatrix

cmC Ceramic Matrix Composite

CTE Coefficient of Thermal Expansion; Linearer thermischer
Ausdehnungskoeffizient

CVvD Chemical Vapor Deposition; Chemische Gasphasenabscheidung

CVI Chemical Vapor Infiltration; Chemische Gasphaseninfiltration

eV Elektronenvolt

FVB Faservorbehandlung

FVG Faservolumengehalt

FWHM Full width at half maximum; Halbwertsbreite eines Signals

HM High Modulus; Kohlenstofffasern mit hohen E-Modul

HT High Tensile; Kohlenstofffasern mit hoher Zugfestigkeit

ILSS Interlaminare Scherfestigkeit

M Intermediate Modulus; Kohlenstofffasern mit moderaten E-Modul

INCAR Instituto Nacional del Carbdn

LM Low Modulus; Kohlenstofffasern mit geringen E-Modul

LPI Liquid Polymer Infiltration; Polymerinfiltrations- und Pyrolyseprozess,
siehe PIP

LSI Liquid silicon infiltration; Flissigsilizierung

m.-% Massenanteil in Prozent

MTS Methyltrichlorsilan

n Lagenanzahl von Gewebe-Composite

n Probekoérperanzahl

PA Polyamid

PAI Polyamidimid

PAN Polyacrylnitril

PARA Polyarylamid

PC Polycarbonat

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Abkiirzungsverzeichnis IX

Abkiirzung Bedeutung

PE Polyethylen

PEEK Polyetheretherketon

PEI Polyetherimid

PEK Polyetherketon

PES Polyethersulfon

PET Polyethylenterephtalat

Pl Polyimid

PIP Polymer Infiltration and Pyrolysis; Polymerinfiltrations- und
Pyrolyseprozess

PMMA Polymethylmetacrylat

POM Polyoxymethylen

PP Polypropylen

PPA Polyphtalamid

PPS Polyphenylensulfid

PS Polystyrol

PVC Polyvinylchlorid

PyC Pyro-Kohlenstoff abgeschieden aus der Gasphase

RT Raumtemperatur

TG Thermogravimetrie

u Atomare Masseneinheit = 1,661:10-27 kg

UHM Ultra High Modulus; Kohlenstofffasern mit sehr hohen E-Modul

WIC Weak Interphase Composite; Verbundwerkstoffe mit schwacher
Interphase

wmMmC Weak Matrix Composite; Verbundwerkstoffe mit schwacher Matrix

XRD X-Ray Diffraktion; Rontgenbeugung

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.

Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Symbolverzeichnis

Symbol Bedeutung Einheit

of Zugfestigkeit des Faser-Matrix-Grenzflache (senkrecht) MPa

a5 Zugfestigkeit eines rissfreien Werkstoffs MPa

of Maximale Spannung ohne Bauteilschdadigung durch MPa
Thermoschock

1 Senkrecht

A Flache mm?

ar Faser-Massenanteil bei ar-Kohlenstofffasern -

A, Flachengewicht von Fasergeweben g:m?

Ag Flache des G-Peaks bei der Raman-Spektroskopie cm™

as Schlichte-Massenanteil bei ar-Kohlenstofffasern -

At Summe aller fiinf ausgewerteten Peakflachen erster Ordnung cm™
bei der Raman-Spektroskopie

b Probenkorperbreite mm

c Lichtgeschwindigkeit im Vakuum = 2,99-10® m-s™

Cox Massenabnahme durch Probenoxidation g

GCsi Kohlenstoff-Massenanteil berechnet mit Hilfe der m.-%
Siliziumaufnahme im LSI-Prozess

doo2 Abstand der Netzebene 002 im Graphitkristall nm

dhia Abstand der Netzebene hk/ nm

ds Dicke der Schlichte auf Kohlenstofffasern nm

E E-Modul GPa

E: E-Modul Modellwerkstoff 2 GPa

E, E-Modul Modellwerkstoff 1 GPa

Ep Bindungsenergie J

Es E-Modul Faser GPa

Exin Kinetische Energie J

Em E-Modul Matrix GPa

F Kraft N

g Normalfallbeschleunigung = 9,81 ms

h Probendicke mm

h Planksches Wirkungsquantum = 6,626-10>* J's

] Parallel

K Scherrer-Formfaktor

L Lange mm

L, KristallitgroBe entlang der a-Achse im Graphitkristall nm

L. KristallitgroBe entlang der c-Achse im Graphitkristall nm

Li Innerer Auflagerabstand im 4-Punkt-Biegeversuch mm

m Masse g

M Moment Nm

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Symbolverzeichnis Xl

Symbol Bedeutung Einheit

Mc Molmasse Kohlenstoff = 12,011 u

Mm¢/c Ausgangsmasse C/C vor der Silizierung g

M¢/c-sic Masse der C/C-SiC-Probe nach der Silizierung g

Ms; Molmasse Silizium = 28,085 u

Msic Molmasse Siliziumcarbid = 40,096 u

N Schnittkraft: Normalkraft N

p Druck Pa

Q Schnittkraft: Querkraft N

R; Thermoschockparameter bei unendlich grolem K
Warmedbergang

R, Thermoschockparameter bei konstantem Warmelibergang W-m™

re Radius Kohlenstofffaser nm

Rm Festigkeit MPa

Sc Charakteristische Faserfestigkeit MPa

SiCox Siliziumcarbid-Massenanteil berechnet nach der m.-%
Oxidationsmethode

SiCs; Silizium-Massenanteil berechnet mit Hilfe der m.-%
Siliziumaufnahme im LSI-Prozess

SiCxrp Ergebnis der Rietveld-Auswertung: Siliziumcarbidanteil -

Siox Silizium-Massenanteil berechnet nach der Oxidationsmethode m.-%

Sis; Silizium-Massenanteil berechnet mit Hilfe der m.-%
Siliziumaufnahme im LSI-Prozess

Sixrp Ergebnis der Rietveld-Auswertung: Siliziumanteil -

T Temperatur °C

Te Formgebungstemperatur bei der Duromeraushéartung °C

T, Glastibergangstemperatur °C

Twm Schmelztemperatur °C

Ts Erstarrungstemperatur bei der Thermoplast-Pyrolyse °C

T; Zersetzungstemperatur = Onsettemperatur der °C
Polymerpyrolyse

a Linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient K*

v Photonenfrequenz st

I Faser-Bruchflachenenergie J

G Grenzflachen-Bruchflachenenergie J

Fm Matrix-Bruchflachenenergie J

AERaman Energieverschiebung J

Aframan Frequenverschiebung eines Photons gt

Al Traversenweg im Biegeversuch mm

Am Massenanderung g

Ae Differenz von maximaler und minimaler Dehnung im linear- -
elastischen Bereich des Spannungs-Dehnungs-Diagramms

Ac Differenz von maximaler und minimaler Spannung im linear- MPa

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



Xl Symbolverzeichnis

Symbol Bedeutung Einheit
elastischen Bereich des Spannungs-Dehnungs-Diagramms

€ Dehnung -

€g Randfaserdehnung -

Ohi Eintritts-/Austrittswinkel zwischen Réntgenstrahl und Kristall- °
Netzebene hk/

A Warmeleitfahigkeit w-mtK?
Querkontraktionszahl -

o] Rohdichte g-cm'3

Pb Rohdichte g-cm’

Pr Scheinbare Feststoffdichte g-cm™

Prs Scheinbare Feststoffdichte Kohlenstofffaser g-cm’

Ps Scheinbare Feststoffdichte Schlichte auf Kohlenstofffasern g-cm'3

OB Biegespannung MPa

T Schubspannung MPa

TiLss Interlaminare Scherfestigkeit N-mm™

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



1. Einleitung und Aufgabenstellung

1.1 Keramische Verbundwerkstoffe als Hochtemperatur-
Leichtbaumaterial

Produkte aus technischen Keramiken werden aufgrund der einzigartigen
Eigenschaftskombination dieser Werkstoffklasse in vielfdltigen Bereichen eingesetzt.
Dazu zdhlen insbesondere die Anwendungsgebiete Reibung und VerschleiR, der Chemie-
und Anlagenbau sowie die Hochtemperatur-Prozesstechnik [1, 2]. Die hohe Harte,
Steifigkeit und Korrosionsbestdandigkeit technischer Keramiken wie Aluminiumoxid
(Al,03), Siliziumcarbid (SiC) oder Siliziumnitrid (SizN4) ermdoglichen langlebige Produkte,
die mit anderen Werkstoffen aus der Gruppe der Polymere und Metalle nicht erreicht
werden konnen. Die Herausforderung beim Einsatz monolithischer Keramiken besteht in
der geringen Bruchzdhigkeit in Verbindung mit einer niedrigen Bruchdehnung ohne
plastischen = Deformationsanteil. = Diese  Eigenschaften  flihren zu  einem
Sprodbruchverhalten, einer hohen Kerbempfindlichkeit und einer, im Vergleich zu
Metallen und Polymeren, hohen Streuung der mechanischen Eigenschaften unter Zug-
und Biegebelastung. Dementsprechend ist der Einsatz in zugspannungsbelasteten
Bauteilen nur sehr eingeschrankt und mit geringer Ausnutzung der Festigkeit moglich.

Durch die Faserverstarkung keramischer Werkstoffe konnen diese Nachteile umgangen
werden. Die keramischen Faserverbundwerkstoffe (engl. Ceramic Matrix Composites,
CMC) vereinen die hohe Hochtemperatur-, VerschleiR- und Korrosionsbestdandigkeit
monolithischer  Keramiken mit  einer  gesteigerten Bruchzahigkeit. Die
Thermoschockbestandigkeit kann ebenfalls drastisch gesteigert werden. Gleichzeitig
besitzen sie die geringe Dichte der keramischen Einzelkomponenten und eignen sich
deshalb sehr gut als Hochtemperatur-Leichtbaumaterialien.

Ein Vergleich der spezifischen Festigkeit verschiedener Werkstoffgruppen in
Abhangigkeit der Temperatur ist verallgemeinernd in Abbildung 1 dargestellt. Es ist zu
erkennen, dass Bauteile immer schwerer werden, je hoher die Temperaturbelastung im
Anwendungsfall ausféllt, da die spezifische Festigkeit mit steigender Temperatur fallt.
Kohlenstofffaserverstarkte Kunststoffe (CFK) besitzen die hochsten spezifischen
Festigkeiten bei Raumtemperatur, was auf die geringe Dichte der Komponenten und die
hohe Festigkeit der eingesetzten Kohlenstofffasern zurlickzufiihren ist. Die niedrige
Schmelztemperatur der Polymermatrix fiihrt aber zu einem raschen Abfall der Festigkeit
mit steigender Temperatur.

Metallische Hochleistungswerkstoffe wie Titanaluminide oder Superlegierungen, z.B. auf
Nickelbasis, bilden den aktuellen Stand der Technik in thermisch und mechanisch
hochbeanspruchten Komponenten. Beispiele hierfiir sind Triebwerkskomponenten in
aktuellen Hochleistungsturbinen zur Energieerzeugung oder der Luftfahrt [3 bis 5]. Die
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2 1. Einleitung und Aufgabenstellung

abfallende Festigkeit und Steifigkeit sowie die ansteigende Kriechrate bei Anndherung an
den Schmelzpunkt limitieren aber den Einsatz metallischer Bauteile bei hohen
Temperaturen.

Nichtoxidische faserverstarkte Keramiken und Kohlenstoffe besitzen zwar bei
Raumtemperatur und moderaten Temperaturen ein sehr geringes Leichtbaupotential,
das Festigkeits-/Dichteverhaltnis bleibt aber iber einen sehr weiten Temperaturbereich
konstant. Somit kdnnen bei hohen Temperaturen sehr leichte und steife Strukturen
realisiert werden, was das starke und stetig wachsende Interesse der Turbinenhersteller
an diesen Werkstoffen erklart [6 bis 10].

50

40

30

20

C/SiC, C/C-Si

10

Spezifische Festigkeit (Rm/p*g) [km]

200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Temperatur T [°C]

Abbildung 1: Temperaturabhdngiges Leichtbaupotential von Werkstoffen: Vergleich
der temperaturabhangigen spezifischen Festigkeit, R,: Festigkeit, p: Rohdichte, g:
Normalfallbeschleunigung [1].

1.2 Problemstellung

Das untersuchte Werkstoffsystem in der vorliegenden Arbeit ist ein CMC-Werkstoff mit
Silizium-Kohlenstoff-Siliziumcarbid-Matrix und Kohlenstofffaserverstarkung, welches im
Flissigsilizierverfahren hergestellt wird (im folgenden C/C-SiC). Ublicherweise werden
fur die Herstellung von C/C-SiC-Werkstoffen Phenolharze eingesetzt, die aufgrund des
glnstigen Rohstoffpreises und der vergleichsweise hohen Kohlenstoffausbeute nach der
Pyrolyse ein geeignetes Werkstoffsystem bilden. Das bekannteste Bauteil aus diesem
Werkstoff stellt die keramische Hochleistungsbremse fiir PKW dar.
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1. Einleitung und Aufgabenstellung 3

Die Nutzung von duromeren Phenolharzen bringt aber auch Nachteile fir den
Herstellungsprozess. Insbesondere sind hier die vergleichsweise langen Prozesszeiten
bei der Vernetzung und Hartung der CFK-Grinkorper sowie die eingeschrankten
Formgebungsmoglichkeiten und erzielbaren Bauteilgeometrien zu nennen. Durch die
Hartung unter Temperatureinwirkung ist beispielsweise die Dicke von plattenférmigen
Produkten im Warmpressprozess limitiert. Die Reaktion verlauft an den warmen
Randzonen friher ab als in der Mitte der Platte und es bildet sich ein Reaktionsgradient
aus. Der Prozess kann also nicht mit dem optimalen Druck-Zeit-Profil fir alle
Volumenbereiche gefahren werden.

Des Weiteren ist die Lagerfahigkeit der Reaktionsharze eingeschrankt und im Vergleich
zu Thermoplasten aufwandig und teuer, da die Reaktionsharze bei stets gleicher
Temperatur, i.d.R. unter dem Gefrierpunkt, gelagert werden mussen. Es kommt zu einer
zwar langsamen, aber stetigen Vernetzung der Harze, die die Viskositat und damit die
Verarbeitbarkeit beeinflussen. Ein weiterer negativer Aspekt ist die Gesundheitsgefahr
fir Mensch und Umwelt, die von un- oder teilvernetzten Phenolharzen ausgeht, was
steigende Anforderungen an den Arbeitsschutz mit sich bringt. Besonders der Anteil an
freiem Formaldehyd und Phenol ist kritisch zu bewerten. Die genannten Probleme, die
bei der Herstellung von C/C-SiC mit phenolharzbasierten CFK-Werkstoffen entstehen,
kénnen nur durch einen Austausch des Polymers vollstandig gel6st werden.

1.3 Zielstellung

Die Zielsetzung der vorliegenden Arbeit ist die Evaluation von thermoplastischen
Polymeren fir den Einsatz als Kohlenstoffprikursoren® in flussigsilizierten C/C-SiC-
Werkstoffen. Dazu zdhlen insbesondere die Auswahl potentiell geeigneter Polymere und
deren Charakterisierung als Rohstoff, sowie im Verbundwerkstoffzustand in den drei
Prozesszustanden CFK-Griinkérper, C/C-Werkstoff und finales C/C-SiC-Material.

Die Charakterisierung ausgewdahlter Werkstoffe aus der Thermoplastroute soll den
Vergleich mit etablierten CMCs auf duromerer Phenolharzbasis erlauben, um das
Potential der angepassten Prozesse und neuen Werkstoffe einschatzen zu kénnen. Dazu
zahlt insbesondere das Aufzeigen von Unterschieden bei Prozessierung, Mikrostruktur
und resultierenden Werkstoffeigenschaften durch den Wechsel des Polymertyps und
dem damit einhergehenden Flissigphasenpyrolyseprozess.

1.4 Vorgehensweise

Anhand von Literaturstudien sollen potentiell geeignete Polymere als
Kohlenstoffprecursoren in C/C-SiC-Werkstoffen identifiziert werden. Mit dem

' Aus dem lateinischen praecursor, ‘Vorlaufer’. Im Folgenden wird die auch in Deutschland gebrauchliche
Form "Precursor” als Synonym fiir die matrixbildenden, polymeren Kohlenstoffvorstufen verwendet.
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4 1. Einleitung und Aufgabenstellung

Durchlaufen mehrerer Auswahlstufen soll die Anzahl der Kandidaten auf die potentiell
am besten geeigneten Polymertypen eingegrenzt werden. Diese Auswahlkriterien sind in
Abbildung 2 zusammengefasst.

Screening
Thermoplastische Verarbeitung

Kommerzielles Produkt mit guter Verfligbarkeit und reproduzierbaren
Eigenschaften

Kohlenstoffriickstand nach Pyrolyse in Stickstoff bis 1200 °C > 30 m.-%

Prozessierung und Verbundwerkstoffcharakterisierung

Prozessierung im Warmpressprozess mit T, < 400 °C zu
gewebeverstarkten CFK-Griinkorpern

Bewertung von Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften im C/C-
SiC-Zustand (Infiltration der Faserblindel, Faser-Matrix-Wechsel-
wirkung)

ssozoad|yemsny

Umsetzbarkeit

Hochskalierung des Prozesses mit Plattenabmessungen grofRer 1 x 1 m
potentiell méglich (Griinkorperfestigkeit, Prozessierung)

Unproblematische Lagerung und unkritische Bewertung der
Verarbeitung hinsichtlich Umwelt- und Gefahrenschutz

Abbildung 2: Auswahlkriterien fiir die thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren.

Die thermoplastische Verarbeitung in etablierten Prozessen wie Warmpressen,
SpritzgieBen oder Extrudieren stellt eine Grundforderung an die Polymere dar, ebenso
die Verwendung eines kommerziellen Kunststoffs mit reproduzierbarer Qualitdt. Der
geforderte Kohlenstoffriickstand stellt einen selbst definierten Grenzwert dar und ist
notwendig, um eine ausreichende C/C-Stabilitdit und einen Faserschutz in der
FlUssigsilizierung zu gewahrleisten. Potentiell geeignete Kandidaten werden daher mit
einer thermogravimetrischen Analyse in Stickstoffatmosphare (TGA) auf den geforderten
Kohlenstoffrickstand tGberpriift.

Im Warmpressprozess werden die Polymere mit Kohlenstofffasergeweben zu CFK-
Grinkorpern verarbeitet und anschlieRend pyrolysiert und siliziert. Die Viskositat der
Polymere und die damit einhergehende Qualitat der Faserblindelinfiltration bei der CFK-
Prozessierung stellen daher wichtige Entscheidungskriterien dar. Auch hier sind der
Faserschutz bei der Flussigsilizierung sowie die gleichmafRige Kraftlibertragung auf alle
Kohlenstofffasern die ZielgroRen, die eine vollstindige Faserblindelinfiltration
notwendig machen. Es muss ein ausreichender Faserschutz ohne Polymer-Reinfiltration
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und anschlieBRender Wiederholung der Pyrolyse gegeben sein. Die Mikrostrukturen der
Proben im CFK-, C/C- und insbesondere C/C-SiC-Zustand werden daher anhand
keramographischer Schliffe am Mikroskop beurteilt und die Werkstoffqualitat mit einer
mechanischen Prifung charakterisiert.

Die Bewertung der Materialien hinsichtlich einer moglichen Hochskalierbarkeit zu
groBeren Abmessungen und die gefahrlose und unproblematische Lagerung und
Verarbeitung der gewahlten Polymere stellen die letzten Auswahlkriterien dar. Letzeres
soll einen Prozess ohne hohe Hirden in Form von Umwelt- und Arbeitsschutzauflagen
ermoglichen.

Einige der Kriterien sind ,harte” Kriterien mit festgesetztem Grenzwert, wie z.B. der
Kohlenstoffriickstand. Andere Kriterien sind ,weiche” Kriterien ohne exakt definierten
Grenzwert, wie z.B. die Schmelzviskositdt oder die Grinkorperfestigkeit. Diese Punkte
werden vergleichend ausgewertet, insbesondere in Relation zu phenolharzbasierten
Werkstoffen. Geeignete Kandidaten, die alle geforderten Kriterien erfiillen, werden
detailliert untersucht, um die EinflussgroRen auf den Prozess auszuloten sowie einen
Vergleich mit etablierten phenolharzbasierten Werkstoffen zu ermoglichen. Am Ende
dieses Verfahrens sollen mogliche Einsatzszenarios und Grenzen dieser neuen
Werkstoffe definiert werden kénnen.
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2.1 Bruchverhalten von keramischen
Faserverbundwerkstoffen

Der bereits zu Beginn erwahnte, grolRe Vorteil von keramischen Verbundwerkstoffen im
Vergleich zu monolithischen Keramiken stellt die gesteigerte Bruchzahigkeit und
Thermoschockbestandigkeit dar. Damit ist es moglich, keramische Bauteile auch unter
Zugbelastung und schnellen Aufheiz- oder Abkihlvorgdangen einzusetzen. Eine sehr
anschauliche Demonstration der Beanspruchbarkeit von keramischen
Faserverbundwerkstoffen ist in Abbildung 3 dargestellt. Ein Nagel kann in eine
kapillarsilizierte C/C-SiC-Probe eingeschlagen werden, ohne dass der Werkstoff einen
katastrophalen Bruch zeigt, wie er bei monolithischen Keramiken bei dieser
Beanspruchung auftreten wiirde.

Abbildung 3: Demonstration der Quasiduktilitit eines kapillarsilizierten C/C-SiC-
Werkstoffs mit dem Nagelversuch (Lehrstuhl Keramische Werkstoffe, Universitét
Bayreuth).

Dieses Verhalten kann mit der Rissbildung in CMCs begriindet werden. Bei
Verbundkeramiken verlduft ein Riss, hervorgerufen durch eine dullere Belastung, nicht
ungehindert durch das Bauteil, sondern wird an den Fasern und Grenzflachen abgelenkt
und verzweigt sich. Der Riss wird durch die Fasern Uberbrickt, was die Restspannung an
der Rissspitze signifikant verringert. Nach Uberlastung der Fasern kommt es zum
Faserbruch und durch daran anschlieBende energieverzehrende Mechanismen wie dem
Faserauszug (engl. Pull-out-effect) wird die Gesamt-Bruchenergie des Verbundwerkstoffs
weiter gesteigert (Abbildung 4).

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



2. Stand der Technik 7

Heraus—
ziehen

der Faser Rissfront-
(Pull-Out) ablésung

va

Rest-
spannung

Matrix-
riss

Abbildung 4: Modell der Rissiiberbriickung und Ablenkung in faserverstirkten
Keramiken mit schwacher Faser-Matrix-Bindung nach [11];. t: Schubspannung, T; :
Faser-Matrix-Grenzflichen-Bruchenergie, [,: Matrix-Bruchenergie, R: Radius;
Sc: Charakteristische Faserfestigkeit.

Diese Eigenschaften resultieren in einem, im Vergleich zu monolithischer Keramik,
vollstandig anderen Spannungs-/Dehnungs- und Bruchverhalten, was schematisch in
Abbildung 5 dargestellt ist. Eine monolithische Keramik zeigt ein lineares
Spannungs-Dehnungs-Verhalten mit einem katastrophalen Bruch ohne Restfestigkeit
oder einer plastischen Deformation. Katastrophaler Bruch bedeutet in diesem
Zusammenhang, dass das Versagen schlagartig ohne Vorankiindigung und vollstindig
einsetzt. Im Gegensatz dazu ist die Bruchdehnung bei CMCs deutlich gesteigert.
Ermoglicht wird das durch ein pseudoplastisches Bruchverhalten, auch quasiduktiles
Bruchverhalten genannt. Der Werkstoff zeigt kein echtes plastisches Verhalten, wie es
bei Metallen oder Kunststoffen erkennbar ist, da alle Einzelkomponenten weiterhin
sprode mit linear-elastischem Bruchverhalten sind. Durch das oben bereits beschriebene
Werkstoffkonzept ist es aber moglich, einen nichtlinearen Spannungs-Dehnungs-Verlauf
zusammen mit einem abgestuften Bruch zu erzeugen. Die Bruchdehnung und die
Bruchzahigkeit konnen so deutlich gesteigert werden.
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Abbildung 5: Idealisierte Darstellung der Spannungs-Dehnungs-Diagramme im
Biegeversuch: Vergleich von monolithischer Keramik und faserverstarktem CMC.

Dieses mechanische Verhalten kann mit zwei Konzepten erzielt werden:

- Verbundwerkstoffe mit schwacher Matrix, engl. weak matrix composites (WMC)
- Verbundwerkstoffe mit schwacher Interphase, engl. weak interphase composites
(WIC)

Bei beiden Konzepten wird eine schwache Komponente im Werkstoff eingefiihrt, um
eine Rissablenkung um die Fasern und damit eine Risstiberbriickung und Verzweigung zu
ermoglichen. Die Interphase bezeichnet dabei einen gesonderten Materialbereich
zwischen Faser und Matrix. Die Faser-Matrix-Grenzflache (engl. Interface) kennzeichnet
immer die Kontaktflaiche zwischen zwei Materialbereichen, z.B. zwischen Faser und
Matrix oder zwischen Matrix und Interphase.

Es existieren im Wesentlichen zwei Modelle zur Rissablenkung an der Grenzflache von
zwei sproden Werkstoffen. Ein erstes beruht auf den Uberlegungen und Simulationen
von Cook und Gordon [12]. Es beschreibt eine Grenzflaiche zwischen zwei Materialien 1
und 2, wobei sich in Material 1 ein Riss auf die Grenzflaiche zu bewegt. Durch
Zugspannungen vor der Rissspitze wird ein Initialriss an der Grenzflache eingebracht, an
dem sich der Riss verzweigt (Abbildung 6b). Dieses Verhalten wurde bereits fur
verschiedene Materialkombinationen und Modellwerkstoffe beobachtet [13 bis 18].
Nach diesem Materialmodell ist eine Faser-Matrix-Ablosung (engl. Debonding) moglich,
falls der Initialriss gebildet wird und Material 2 nicht versagt. Im Modell kann Material 1
entweder die Matrix darstellen oder eine Interphase, Material 2 stellt eine Interphase
oder die Faser dar. Mit diesem Modell kann aus der Zugfestigkeit des ungeschadigten
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Materials 2 (o3), der Zugfestigkeit der Grenzfliche senkrecht zu dieser (o) und dem
Verhéltnis der E-Moduln der Materialien 1 und 2 (E,/Ei) ein Versagensverhalten
vorhergesagt werden. Der E-Modul und die Zugfestigkeit von Material 2, z.B. der
Verstarkungsfaser, kann vorab einfach ermittelt werden. Damit ist eine Abschatzung des
Grenzwerts furr of fir verschiedene Materialien moglich (Abbildung 7).

Q|@ D@

a b

Abbildung 6: Rissbildung an einer Grenzflache sproder Materialien im Modell nach
a) He-Hutchinson und b) Cook-Gordon [19].
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Abbildung 7: Auftragung der Bereiche mit einer Rissablenkung (debonding) und
geradem Rissverlauf (non debonding) nach dem Modell von Cook und Gordon fiir
verschiedene Faser/Interphase, Interphase/Matrix und Faser/Matrix Grenzflichen
[19].

Ein zweiter Ansatz folgt dem theoretischen Modell der Rissablenkung, wie es von M. J.
He und J.W. Hutchinson entwickelt wurde [20]. Dieses Modell wurde in der Folge stetig
weiterentwickelt und Einflisse des Winkels zwischen Grenzfliche und Riss oder
eingefrorenen Spannungen diskutiert [21 bis 23]. Beschrieben wird eine Rissbildung an
einer Grenzfliche zwischen zwei nicht gleichen elastischen Materialien und drei
Moglichkeiten der Rissfortpflanzung (Abbildung 6a):

- Einseitige Rissablenkung an der Grenzflache
- Beidseitige Rissablenkung an der Grenzflache
- Gerader Rissverlauf ohne Verzweigung an der Grenzflache
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Das von diesem Modell abgeleitete He-Hutchinson-Diagramm (Abbildung 8) zeigt den
Bereich der Rissablenkung in Abhédngigkeit des Verhéltnisses aus Grenzflachen-
Bruchenergie I; und Faser-Bruchenergie I+ auf der y-Achse und dem Verhiltnis der E-
Moduln von Faser und Matrix auf der x-Achse. Der Kurvenverlauf ist abhangig vom
Winkel zwischen Riss und Grenzfliche und eingefrorenen Spannungen und
Klemmspannungen der Faser, die durch verschiedene Ausdehnungskoeffizienten von
Faser und Matrix auftreten konnen [21]. Das gezeigte Diagramm ist reprasentativ fur ein
Material ohne Klemmspannungen und einem Winkel von 90° zwischen Riss und
Grenzflache. Es wird deutlich, dass bei dhnlichen Moduln von Faser und Matrix (x-
Achsenwert gegen 0), eine geringe Grenzflachen-Bruchflaichenenergie im Vergleich zur
Faserbruchflachenenergie notig ist, um eine Rissumlenkung zu ermdoglichen. Ein
derartiges Material stellt einen Vertreter der WIC dar. Ein Beispiel sind
Verbundwerkstoffe mit dichter Matrix und artgleicher Faser sowie einer
Faserbeschichtung mit geringer Bruchenergie, z.B. SiC/SiC mit pyrolytischer
Kohlenstoffbeschichtung.

Bei einem deutlich hoheren E-Modul der Faser im Vergleich zur Matrix kann eine
Rissumlenkung auch bei héheren Verhaltnissen der Bruchenergie ermdoglicht werden.
Dieses Konzept entspricht dem WMC, die Faser-Matrix-Grenzflache verliert an
Bedeutung fir das Bruchverhalten, da selbst bei sehr starker Faser-Matrix-Anbindung
eine Rissablenkung moglich wird. Als Beispiel kann hier ein oxidischer Verbundwerkstoff
mit gesinterter, hochpordser Matrix genannt werden. Durch die Porositat sinkt der E-
Modul der Matrix ab.

§
1,0 §
§
- 0
~ Sprodbruch
L
0,5
\ Faser-Matrix- 3
Debonding §
] ] ]
_015 0 0,5 1,0
Ef - Em
E.+E,

Abbildung 8: He-Hutchinson-Diagramm mit dem Bereich der Faser-Matrix-Ablosung
nach [20].
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Obwohl die Materialmodelle nach Cook-Gordon und He-Hutchinson Abweichungen im
Ablauf der Rissablenkung zeigen, zeigen doch beide Modelle identische Einflusskriterien
fiir eine schadenstolerante Faserverbundkeramik auf.
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2.2 Herstellungsverfahren keramischer
Faserverbundwerkstoffe

Zur Herstellung von keramischen Verbundwerkstoffen haben sich verschiedene
Verfahren etabliert, eine Ubersicht technisch relevanter Verfahren gibt Abbildung 9. Alle
Verfahren nutzen verschiedene Techniken, um eine Faserpreform mit einer keramischen
Matrix zu impragnieren. Dabei werden Gase oder Flissigkeiten/Suspensionen zur
Impragnierung genutzt. Im Folgenden soll speziell auf nichtoxidische Verbundkeramiken
ndaher eingegangen und die verschiedenen Prozesse mit den jeweiligen Vor- und
Nachteilen kurz dargestellt werden. Fiir tiefergehende Erlauterungen zu den einzelnen
Herstellungsverfahren sei an dieser Stelle auf einschlagige Literatur verwiesen [24 bis
26].

Impragnierung von Fasergeristen

U O

Gasphaseninfiltration

Fllssigphaseninfiltration

(cvi)
ohne in-situ Reaktion mit in-situ Reaktion
Schlicker Sol-Gel Polymer Metalle, Legierungen

v U v L O

Trocknen || Dehvdra- Pyrolyse Reaktion || Reaktion Reakjnon
tisieren (LPI) mit mit mit
@ @ F Atmosphare Matrix
asern (LSI)
Sintern Sintern

Abbildung 9: Technisch relevante Herstellungsverfahren fiir keramische Faserverbund-
werkstoffe nach [27].

2.2.1 Faserhalbzeuge

Die erzielbaren thermischen und mechanischen Eigenschaften der Verbundkeramiken
sowie das anwendbare Verfahren und die Kosten der Produkte hdangen maligeblich von
der verwendeten Faserpreform ab. In Abbildung 10 sind Verstarkungsarchitekturen
schematisch dargestellt. Im Faservlies liegen die Verstarkungsfasern ungeordnet vor und
das resultierende CMC-Produkt verhdlt sich quasiisotrop, d.h. die elastischen Konstanten
der Ebene sind unabhdngig von der Belastungsrichtung. Bei Gelegen, in denen keine
Verschriankung der Faserbilindel vorliegen, sowie bei Geweben, sind die Einfllisse der
Vorzugsrichtung der Fasern zu erkennen. Die Eigenschaften des resultierenden CMCs
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sind maligeblich von der Orientierung der Fasern abhéangig, die insbesondere Steifigkeit,
Festigkeit und Warmeleitfahigkeit beeinflussen. Neben Geweben und Gelegen bilden
Geflechte und Gestricke ebenfalls flachige Verstarkungsarchitekturen. Die beiden
letztgenannten Halbzeuge bieten sich bei runden Strukturen an. In kombinierten
Verfahren oder modernen Tapelege- oder Nahverfahren konnen komplexe 3D-
Strukturen erzeugt werden, die einen beanspruchungsgerechten Faserverlauf
ermoglichen. Im Vergleich zu etablierten Textilverfahren wie dem Weben liegt hier der
Durchsatz deutlich niedriger, was die Verfahren teurer macht. Neben den vorgestellten
Lang- und Endlosfaserarchitekturen sind auch Kurzfaserverstarkungen in Form von
geschnittenen Faserstrangen etablierte Verstdrkungsarchitekturen. Eine damit
einhergehende reduzierte Festigkeit und Steifigkeit der daraus hergestellten Bauteile
wird Uber einen Kostenvorteil ausgeglichen.

Abbildung 10: Skizzen verschiedener Faserhalbzeuge a) Vlies, b) Gelege, c) Gewebe,
d) Geflecht, e) Gestrick, f) 3D-Preform nach [28, 29].

) &0 ¢
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2.2.2 Gasphaseninfiltration

Das CVI-Verfahren zur Herstellung der keramischen Verbundwerkstoffe C/SiC und
SiC/SiC basiert auf der Abscheidung von Siliziumcarbid aus der Gasphase auf ein C- oder
SiC-Faserhalbzeug. Zur Erzeugung der keramischen Matrix wird die Preform in einem
Reaktor erhitzt und unter definierten Druck- und Temperaturbedingungen mit einem
Prozessgas, z.B. Methyltrichlorsilan (MTS, CHsSiCls), beaufschlagt. Mit Wasserstoff als
Tragergas und Katalysator bildet sich oberhalb 800 °C Siliziumcarbid und scheidet sich
auf den heiBen Faseroberflachen ab [30, 31]:

CH,SiCl; — SiC + 3 HCl
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Je  nach gewdhlten Prozessparametern unterscheidet man dabei zwei
Verfahrensvarianten: die isotherm-isobare Prozessfiihrung und das Gradientenverfahren
[31].

Die isotherm-isobare Infiltration von Faserpreformen erfolgt bei homogenen und
konstanten Prozesstemperaturen und -—dricken, wodurch die Gasmolekile frei
diffundieren bis sie auf den heien Faseroberflachen Siliziumcarbid bilden. Niedrige
Prozesstemperaturen von ca. 900 °C zur Reduzierung der Abscheiderate und geringe
Gasdriicke von 50-100 hPa zur Steigerung der freien Weglange der Gasmolekiile sind fur
eine gleichmalige SiC-Abscheidung auch im Inneren der Preform und zur Verhinderung
des Oberflachenverschlusses notwendig [31].

Beim Gradientenverfahren (Abbildung 11) wird die Faserpreform aufgrund eines
Druckgradienten mit Prozessgas durchstromt. Gleichzeitig verhindert ein
Temperaturgradient innerhalb der Preform das friihzeitige Zuwachsen der Poren und
Kanale auf der Anstromseite. Im Vergleich zur isotherm-isobaren Prozessfiihrung konnen
mit dieser Verfahrensvariante wesentlich hohere Abscheideraten realisiert werden und
die Prozesszeiten kénnen von mehreren Wochen auf wenige Stunden bis Tage verkiirzt
werden [31]. Die Flexibilitdit hinsichtlich der Bauteilgeometrie ist beim
Gradientenverfahren eingeschrankt und die minimal erzielbare Porositat der
Keramikmatrices ist tendenziell hoher als bei der isothermen Verfahrensvariante.

Heizer Abgas

Faserpreform

/

T2>T1
p1> p2

Wachstums-
richtung der
SiC-Matrix

Khler

Gaszufuhr
CHsSiCls in H2

Abbildung 11: Schema des Gradienten-CVI-Verfahrens [31].
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2.2.3 Polymerinfiltrations- und Pyrolyseprozess

Im Polymerinfiltrations- und Pyrolyseprozess (PIP, engl. Polymer Infiltration and
Pyrolysis) erfolgt die Herstellung der CMCs durch die Infiltration von Faserpreformen
mit prakeramischen Polymeren, sog. Precursoren, und einer anschlieBenden Pyrolyse
[30, 32]. Der Prozessablauf ist in Abbildung 12 dargestellt. Alternativ wird die
Prozessroute auch als Liquid Polymer Infiltration Process (LPI) bezeichnet.

Precursor Fasern
Formgebung Pyrolyse
T=200-300°C |mWp| T=1100-1600°C |EEE——————) @
p=10-20 bar Inertgas

Co > Ceme >

Reinfiltration |——

Abbildung 12: Schematische Darstellung des PIP-Verfahrens nach [32].

Der mehrstufige Prozess beginnt mit der Herstellung von Vorkdrpern aus
kohlenstofffaserverstarktem Kunststoff durch die Infiltration von Fasergeriisten mit
einem Precursor und dessen anschlielender Vernetzung. Fir die Formgebung der
Vorkodrper sind grundsatzlich samtliche Fertigungsverfahren geeignet, die zur
Herstellung  faserverstarkter Kunststoffe  eingesetzt  werden, z.B. das
Harzinjektionsverfahren, Wickeltechniken, Warmpressen, das Autoklav-Verfahren oder
die Verwendung von vorimpragnierten Faserhalbzeugen (Prepregs). Als Precursoren
kommen siliziumorganische Polymere auf der Basis von Poly(carbo)silanen,
Polysiloxanen oder Polysilazanen sowie thermoplastische oder duromere Polymere (z.B.
Phenolharze, Peche,...) zum Einsatz [32].

Die Umwandlung der polymeren in eine keramische Matrix erfolgt durch die Pyrolyse
des CFK-Vorkorpers. Diese Keramisierung geht durch die Abspaltung von
Pyrolyseprodukten mit einer Masse- und Volumenabnahme einher und resultiert in
einem porosen Verbundwerkstoff. Fiir die Erzeugung eines dichten Verbundwerkstoffs
sind daher mehrere Infiltrations- und Pyrolyseschritte notwendig, welche zu
Prozesszeiten von mehreren Tagen bis Wochen filihren. Zur Reduzierung der Anzahl der
notwendigen Nachinfiltrationsschritte und der Prozessdauer konnen Polymere mit hoher
keramischer Ausbeute oder gefiillte Polymere verwendet werden [32].
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Im PIP-Verfahren werden sowohl nicht-oxidische Faserkeramiken (C/C und C/SiC) als
auch Ox/Ox-Keramiken (meist SiOC-Matrices aus Polysiloxanen mit oxidischen Fasern,
z.B. OXIPOL (DLR) oder UMOX (EADS), hergestellt [32, 33].

2.2.4 Schlickerverfahren

Schlickerverfahren zur Herstellung von keramischen Verbundwerkstoffen sind bei
oxidischen Materialien etabliert, da hier ein Sintern der Matrix ohne starke
Faserschadigung moglich ist. Durch den Einsatz von nanoskaligen Partikelfraktionen wird
ein schnelles Sintern auch bei moderaten Temperaturen erzielt. Das Fasergerist wird
dabei mit einem keramischen Schlicker impragniert, entbindert und anschlieRend
gesintert. Diese Verfahren kommen zum Beispiel bei aluminiumoxidfaserverstarkten
Oxiden zum Einsatz [34, 35].

Bei nichtoxidischen Werkstoffen wird ein Sinterprozess nicht angewandt, da die
keramischen Fasern eine starke Abnahme der Festigkeit bei den notwendigen hohen
Sintertemperaturen erleiden. Ein Sonderverfahren stellt das sogenannte NITE-Verfahren
(engl. Nano-Infiltration and Transient Eutectic phase process) dar [36 bis 38]. Bei diesem
Verfahren, angewandt auf SiC-Faser-Verbundwerkstoffe, wird ein Faserhalbzeug mit
einem nanoskaligen SiC-Schlicker impragniert und anschliefend gesintert. Durch die
Verwendung eines HeilRpressprozesses und dem nanoskaligen SiC-Pulver sowie einer
Additivierung mit oxidischen Sinteradditiven im Matrixschlicker gelingt ein kurzer
Sinterprozess ohne gravierende Faserschadigung. Das Verfahren hat sich aufgrund des
komplexen und teuren Herstellprozesses noch nicht in industriellen Fertigungsprozessen
durchgesetzt.

2.2.5 Silizierprozesse

Die Reaktion von Kohlenstoff mit Silizium zur Herstellung von SiC-Keramiken ist seit
langem bekannt und in der Keramikindustrie ein etabliertes Herstellungsverfahren zur
Produktion von SiSiC-Keramiken. Die Infiltration von porésen C/C-Verbundwerkstoffen
wird erstmalig von Evans et al. 1974 erwahnt [39]. Das Unternehmen GE hat sich
ebenfalls seit den 70er Jahren mit der Entwicklung des Silcomp-Verfahrens mit dem
Thema befasst [40]. Die Silizierung von Kohlenstoffgeweben oder Filzen wurde als Ersatz
fr SiSiC-Keramiken entwickelt. Durch die starke Faserdegradation zu SiC und hohen Si-
Anteilen bis 75 Vol.-% zeigten die Werkstoffe ein von monolithischen Werkstoffen
bekanntes Bruchverhalten. Das weiterentwickelte Toughened Silcomp-Verfahren zeigte
einen reduzierten Anteil an elementarem Silizium und intakte Fasern, was durch einen
Faserschutz, z.B. in Form einer Bornitrid-Beschichtung, erreicht wurde [41]. Industriell
wurde die Herstellung von Verbundwerkstoffen mit einem Tauchprozess in
geschmolzenem Silizium von der Firma Schunk Kohlenstofftechnik zu Beginn der 90er
Jahre durchgefiihrt [42]. Abgeleitet von der Herstellung von monolithischen SiSiC-
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Werkstoffen fir Gleitanwendungen, wurden die C/C-Kérper in einem Tauchkorb in die
Si-Schmelze getaucht und das Silizium durch Gasdruck im Ofen (Argon) in die
Kohlenstoffkdrper impragniert.

Grundlegende Arbeiten zur Herstellung von kohlenstofffaserverstarkten keramischen
Verbundwerkstoffen mit dem Kapillarsilizierverfahren (engl. Liquid Silicon Infiltration,
LSI-Prozess) fanden am Deutschen Zentrum fur Luft- und Raumfahrt statt [43]. Das
Verfahren stellt heute einen kommerziell etablierten Prozess zur CMC-Herstellung dar
[30, 44, 45]. Das dreistufige Verfahren zur Herstellung von faserverstarkten Keramiken
wird in die Fertigungsschritte Formgebung, Pyrolyse und Silizierung unterteilt (Abbildung
13).

Precursor C - Fasern Si-Granulat
Formgebung Pyrolyse Silizierung
T=250°C |mmp| T>o00°C |mp| T>14200 |mmp
p=5-20bar Inertgas Vakuum

Co> oD

Abbildung 13: Schematische Darstellung des LSI-Verfahrens nach [44].

Im ersten Prozessschritt werden Vorkdrper aus CFK durch Infiltration von Fasergeristen
mit kohlenstoffhaltigen Polymeren (meist Phenolharz) und anschlieBRender Hartung
hergestellt (analog zum PIP-Verfahren).

Die CFK-Vorkorper werden in der zweiten Prozessstufe pyrolysiert, wobei die
Polymermatrix des CFK-Vorkorpers in Kohlenstoff umgewandelt wird und ein
kohlenstofffaserverstarkter Kohlenstoff (C/C) entsteht. Die thermische Zersetzung der
Polymermatrix fihrt zur Ausbildung einer rissbehafteten Kohlenstoffmatrix.

Die Silizierung erfolgt durch die Infiltration der pordsen C/C-Preformen mit fliissigem
Silizium im Vakuum bei Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur von Silizium.
Dabei dienen die Poren und Risse in der C/C-Preform als Kapillaren. Je nach Rissstruktur,
die die Kapillardurchmesser vorgeben, werden unterschiedliche Infiltrationsgeschwindig-
keiten und Silizium-Steighohen im C/C-Werkstoff erreicht [43]. Gleichzeitig mit der
Infiltration erfolgt die matrixbildende Umsetzung von Kohlenstoff und Silizium zu
Siliziumcarbid in der C/C-Preform:

Sifliissig + Cfest - Sinest

Der entstandene Verbundwerkstoff wird als C/C-SiC bezeichnet und zeigt ein
mehrphasiges Geflige bestehend aus Kohlenstofffasern, die in einer Matrix aus
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kristallinem Siliziumcarbid, Kohlenstoff und einem geringen Anteil an freiem Silizium
eingebettet sind. Die Mikrostruktur ist u.a. abhangig von den verwendeten Fasern, dem
Faserhalbzeug und der Faser-Matrix-Grenzflache. Letztere kann u.a. durch eine
Temperaturbehandlung gezielt eingestellt werden. Somit kdnnen unterschiedliche
Anteile an SiC generiert und ein z.B. flir Reibanwendungen maRgeschneidertes Material
erzielt werden.

Neben der Infiltration mit flissigem Silizium wurden auch abgewandelte Prozesse
entwickelt, bei denen die Siliziumzugabe bereits bei der Griinkdrperherstellung erfolgt
[46]. Ein Kohlenstoffprecursor wird hierbei zusammen mit Siliziumpulver in das
Faserhalbzeug impragniert und bei Temperaturen oberhalb der
Siliziumschmelztemperatur zu SiC konvertiert. Durch Massenverluste bei der Pyrolyse
des Kohlenstoffprecursors und einer Volumenabnahme bei der Reaktion von Si und C zu
SiC entstand eine feinporose Matrix, die durch die gezielte Schwachung ein
schadenstolerantes Bruchverhalten ermoglichte (siehe Kapitel ,,2.1 Bruchverhalten von
keramischen Faserverbundwerkstoffen”).

2.2.6 Kombinierte Prozesse und Sonderverfahren

Durch die Kombination verschiedener Prozesse koénnen Verbesserungen der
Werkstoffqualitdt und/oder Einsparungen bei Prozesszeit und Prozesskosten realisiert
werden. Beispiele hierfir sind die Kombination der Schlickerinfiltration mit PIP [47] oder
mit der FlUssigsilizierung [48]. Des Weiteren ist die Kombination des CVI-Prozesses mit
der Flussigsilizierung [49] oder dem PIP-Prozess moglich [50]. Auch neue Verfahren wie
das Spark Plasma Sintering und deren Integration in kombinierte Prozesse stellen einen
aktuellen Forschungsgegenstand dar [51]. Der Grundgedanke liegt darin, die Vorteile der
jeweiligen Prozesse bestmoglich auszunutzen ohne durch die charakteristischen
Nachteile hohe Kosten zu verursachen. Am Beispiel der Kombination von CVI und LSl soll
dieses Vorgehen ndher erklart werden. Das CVI-Verfahren bietet bei geeigneter
Prozessfiihrung eine reine, dichte und homogene Materialschicht auf der gesamten
Werkstoffoberflache einschlielllich einer inneren offenen Porositat. Das Verfahren
bendtigt flir eine hohe Verdichtung des Werkstoffs lange Prozesszeiten bei hohen
Temperaturen. Ein dichter Werkstoff ohne Porositat kann damit nicht hergestellt
werden, da es vorher zu einem Porenverschluss und damit einer Kapselung von inneren
Poren kommt. Im Gegensatz dazu bietet das LSI-Verfahren eine dichte Matrix, benétigt
aber einen Faserschutz, damit es nicht zur Reaktion der Fasern mit dem infiltrierten
Silizium kommt. Letzeres fiihrt zu einer Reduktion der Bruchzadhigkeit und damit
einhergehend auch der Festigkeit. In einer Prozesskombination kann mit dem CVI-
Verfahren ein dichter Faserschutz mit definierter Faser-Matrix-Wechselwirkung
eingestellt und mit dem LSI-Prozess eine dichte Matrix aufgebaut werden.
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2.3 Kohlenstofffasern und polymere
Kohlenstoffmatrixprecursoren

2.3.1 Herstellung von Kohlenstofffasern

Kohlenstofffasern werden aus polymeren Griinfasern in einem Pyrolyseprozess
hergestellt. Die ersten Kohlenstofffasern wurden bereits im 19. Jahrhundert von T.
Edison fir Glihfaden produziert [52, 53]. Nach ersten Versuchen mit pyrolysierten
Bambusfasern wurde Regeneratcellulose (Rayon©) reproduzierbar verwendet. Die
ersten kommerziellen C-Fasern fir Strukturanwendungen wurden von der Union Carbide
Corporation (UCC) aus diesem Precursor hergestellt. Durch die Dehnung wahrend der
Hochtemperaturprozessierung konnte eine Orientierung erreicht und somit erste
Hochleistungsfasern mit Moduln von 500 GPa hergestellt werden [54, 55]. Die damit
erzielte Orientierung der Graphit-Basalebenen entlang der Faserachse fiihrte zu einer
besseren Ausnutzung der hohen Festigkeit der einzelnen Graphen-Schichten. Das
Potential wurde bereits sehr friith mit theoretischen Uberlegungen von 1000 GPa fiir den
E-Modul und einer Festigkeit von 100 GPa als sehr hoch eingeschatzt [56, 57].

Erste Untersuchungen mit Polyacrylnitrilprecursoren (PAN) wurden von Shindo
durchgefihrt. Die erzielten Festigkeiten und Moduln (500-700 MPa bzw. 170 GPa) waren
vorerst noch gering [58, 59]. Der neue Precursor hatte aber eine hohere
Kohlenstoffausbeute, war einfacher in der Prozessierung und auch kostengiinstiger. Die
ersten PAN-basierten C-Fasern wurden aufgrund der genannten Vorteile 1966 von
Marganite Ltd. und Courtaults Ltd. auf den Markt gebracht, basierend auf
Untersuchungen von Johnson et al. [60, 61].

Die heutige Dominanz von japanischen Unternehmen bei der
Kohlenstofffaserherstellung ist zum einen auf ein friihes Patent zuriickzufiihren [62]. Vor
allem aber lag es an der Moglichkeit japanischer Unternehmen, fiir die Faserherstellung
geeignete PAN-Copolymere herzustellen, die aufgrund der geringeren Exothermie bei
der Oxidation und Zyklisierung der Polymere besser prozessierbar waren [63]. Diese
Prozessierung erfolgt mit PAN-Precursoren Ublicherweise im Nassspinnverfahren [64,
65], aber auch Trocken-, Gel- und Schmelzspinnprozesse sind bekannt [66, 67].

Die Vorgange bei der Prozessierung von PAN zu Kohlenstoff sind in Abbildung 14
dargestellt. Ausgehend von einem PAN-Homopolymer mit einem Kohlenstoffanteil von
68 at.-% wird Uber die Zyklisierung und anschlieBende Pyrolyse ein Kohlenstoffmaterial
erzielt. Die Prozessfiihrung, insbesondere Verstreckungsgrad und Temperatur, bestimmt
die spateren Eigenschaften der Kohlenstofffaser. Wahrend der Stabilisierung wird
Sauerstoff eingebracht, der diffusionsreguliert die Vernetzung unterstitzt. Die
anschlieBRende Pyrolyse erfolgt unter Inertgas und liefert, abhangig von der
Maximaltemperatur, eine amorphe oder turbostratische Kohlenstoffstruktur. Durch
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fortschreitende Vernetzung, Umordnung und Kondensation zu Kohlenstoff-
Ringstrukturen werden wahrend der Pyrolyse Nicht-Kohlenstoffatome in Form von
Wasser, Ammoniak, Kohlenstoffmonoxid und Kohlenstoffdioxid sowie
niedermolekularen Nitrilverbindungen ausgetragen [68].
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Abbildung 14: Herstellung von geordneten Kohlenstoffstrukturen aus PAN und die
chemische Zusammensetzung wahrend der Prozessierung nach [71, 74].

Neben PAN als Matrixprecursor sind heute auch Kohlenstofffasern ausgehend von
Pechprecursoren am Markt erhaltlich. Erste Untersuchungen mit diesen Precursoren
gehen auf Otani zurlick [69, 70]. Man erkannte schnell, dass Peche bei geeigneter
Prozessfiihrung in Fasern mit sehr hohen Moduln resultieren, da sich die Basalebenen
sehr gut entlang der Faserachse anordnen lieRen.

Die Festigkeit ist i.d.R. geringer als die von PAN-basierten Kohlenstofffasern, was auf
Fehlstellen durch Verunreinigungen zurlickzufihren ist [71]. Durch neuere
Extraktionsmethoden kann aber ein homogenerer Precursor hergestellt und damit
Fasern mit sehr hohem E-Modul und gesteigerter Festigkeit erzielt werden [72].
Pechbasierte Fasern werden Ublicherweise im Schmelzspinnverfahren hergestellt und
nach einer Stabilisierung in sauerstoffhaltiger Atmosphare in Hochtemperaturschritten
zu Kohlenstofffasern prozessiert. Durch die Verwendung von Mesophasenpechen als
Precursoren kénnen Fasern mit sehr hohen E-Moduln hergestellt werden, da sich das
flissigkristalline Ausgangspolymer bereits beim Verspinnen orientiert [73].
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Einen Uberblick (iber den Gesamtprozess zur Herstellung von Kohlenstofffasern
ausgehend von PAN- und Pech-Fasern gibt Abbildung 15. Nach der bereits diskutierten
Stabilisierung  und  Hochtemperaturbehandlung werden die Fasern noch
oberflachenbehandelt, haufig findet hier ein anodischer Oxidationsprozess Anwendung
[75 bis 77]. Insbesondere fiir Polymermatrix-Composites miissen funktionelle Gruppen
auf der Oberflache aufgebracht werden, um eine mechanische Wechselwirkung der
Kohlenstofffasern mit den spateren Matrices zu ermoglichen. Dieser Zusammenhang
wird nochmal deutlicher in Kapitel “2.3.7 Faseroberflichenmodifikation und
Oberflachencharakterisierungsmethoden” ab Seite 32 behandelt. Abschliefend wird
eine Schlichte, z.B. auf Basis von Epoxidharz, Polyvinylalkohol oder anderen Harzen
aufgebracht, um die Faser vor Oberflaichendefekten zu schitzen und eine gute
Weiterverarbeitbarkeit in textilen Prozessen sicherzustellen [78].

Durch neue Precursoren, wie z.B. ligninbasierte Polymere [79, 80] oder Polyethylen [81
bis 83], soll der Herstellungspreis von Kohlenstofffasern weiter reduziert werden.
Aufgrund der bisher noch nicht ausreichenden reproduzierbaren mechanischen
Eigenschaften sind derartige Kohlenstoffasern noch nicht am Markt erhaltlich.
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Abbildung 15: Industrielle Herstellung von Kohlenstofffasern mit PAN- und Pech-
Precursoren nach [84].
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2.3.2 Struktur und Eigenschaften von Kohlenstofffasern

Abhangig von Precursortyp und Prozessierung, wobei vor allem Maximaltemperatur und
Verstreckung eine groRRe Rolle spielen, werden Kohlenstofffasern mit unterschiedlicher
Struktur und variablen Eigenschaften erzielt. Johnson hat erste Uberlegungen zu
Struktur-Eigenschafts-Beziehungen von PAN-abgeleiteten Kohlenstofffasern basierend
auf Mechanismen von Reynolds und Sharp [85] angestellt und ein Modell der
Kohlenstofffaserstruktur postuliert (Abbildung 16) [86].

Abbildung 16: Modell des  turbostratischen  Aufbaus von PAN-basierten
Kohlenstofffasern mit Inhomogenitaten und Defekten [86].

Es sind neben den Basalebenen der Graphitkristalle, die hauptsachlich in axialer Richtung
verlaufen, auch Fehlstellen und Inhomogenitaten dargestellt. Stufenversetzungen sowie
gekrimmte Basalebenen und ungeordnete Bereiche kennzeichnen die turbostratische
Kohlenstoffstruktur, die typisch fiir PAN-basierte hochfeste (engl. High Tenacity, HT) und
hochmodulige (HM) Kohlenstoffasern sind. Die Graphitkristalle sind verschlungen und
versetzt, wie es in Abbildung 17 noch einmal anhand eines Modells und einer TEM-
Aufnahme einer PAN-basierten HM-Faser zu sehen ist.
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Abbildung 17: Modell (links) und TEM-Aufnahme der Orientierung einer PAN-basierten
HM-Faser (rechts), die die Versetzung von Graphenebenen zwischen amorphen
Bereichen zeigt [86].

PAN-basierte Kohlenstofffasern machen aufgrund der Kombination von Modul und
Festigkeit und der vergleichsweise glinstigen Prozessierung 90 % des
Kohlenstofffasermarktes aus [87, S. 192].

Im Vergleich zu den PAN-abgeleiteten Fasern zeigen pechbasierte Fasern eine hoéhere
Ordnung der Graphitstruktur, insbesondere bei hohen Prozesstemperaturen. Es kdnnen
sich verschiedene Strukturen innerhalb der Fasern ausbilden. Das ist hauptsachlich auf
die Faserform und die Prozessbedingungen, wie z.B. Verstreckung, Temperatur oder
dem Strémungszustand im Spinnkanal zuriickzufiihren [88]. Eine schematische Ubersicht
Uber mogliche Anordnungen der Basalebenen in pechbasierten Kohlenstofffasern gibt
Abbildung 18. Die geordnete Struktur resultiert in Fasern mit sehr hohem E-Modul, man
spricht von Hochmodul- oder Ultrahochmodulfasern. Mit pechbasierten Werkstoffen
konnen Fasern mit einem E-Modul Gber 900 GPa hergestellt werden. Ein Beispiel hierfiir
ist die industriell hergestellte Faser Granoc YS-95A der Nippon Graphite Fiber
Corporation [89].
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Abbildung 18: Anordnung der Basalebenen in pechbasierten Kohlenstofffasern [88].

2.3.3 Duromere Kohlenstoffprecursoren

Kunststoffe werden anhand ihrer Molekilstruktur sowie der mechanischen und
thermophysikalischen Eigenschaften in die drei Gruppen Elastomere, Thermoplaste und
Duromere eingeteilt. Bei Duromeren besteht die Molekilstruktur aus dreidimensional
engmaschig mit kovalenten Bindungen vernetzten Polymerketten. Nach der Vernetzung
sind diese Polymere dementsprechend nicht mehr schmelzbar, sondern zersetzen sich
bei zu hoher Temperaturbelastung. Schematisch ist die Molekdlstruktur in Abbildung 19
dargestellt. Die Quervernetzungspunkte sind mit schwarzen Punkten gekennzeichnet.

Die Herstellung erfolgt aus niedermolekularen Vorprodukten, den Mono- oder
Oligomeren. Nach deren Vernetzung bildet sich das dreidimensionale Netzwerk aus.
Man unterscheidet zwischen Additionsreaktionen, bei denen keine Abspaltungsprodukte
bei der Vernetzung entstehen, und Kondensationsreaktionen. Hier entstehen durch die
Vernetzung niedermolekulare Verbindungen, wie z.B. Wasser.

Neben der Kompatibiltdt der Polymere zum CFK-Herstellungsprozess missen die
Duromere einen hohen keramischen Riickstand bieten, um sich als Precursoren fiir CMC-
Werkstoffe zu eignen. Ein weit verbreiteter Harztyp fir diese Anwendung stellt
Phenolharz dar. Es wird fir die kommerzielle Produktion von C/C-Produkten und
keramischen Bremsscheiben verwendet [90], da es industriell in verschiedenen
Schmelz-, Viskositats- und Verarbeitungsbereichen gut verfligbar ist. Ebenso kénnen
Phenolharze einen vergleichsweise hohen Kohlenstoffriickstand aufweisen und
kostengiinstig bezogen werden. Es eignen sich auch andere Polymertypen aus der Klasse
der Duromere, wie z.B. Pyridinharz (XP60 [91]), Polybenzimidazole [92], Imide [93, 94],
Furanharze oder Polyalkohole [95].
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Abbildung 19: Modell-Darstellung der Polymerstruktur von Duromeren mit
Kennzeichnung der Vernetzungspunkte.

2.3.4 Thermoplastische Kohlenstoffprecursoren

Thermoplastische Polymere erweichen bei erhéhter Temperatur und lassen sich im
Unterschied zu Duromeren nach der Erstarrung erneut aufschmelzen und verarbeiten.
Die Kunststoffe besitzen lange Polymerketten, die nicht miteinander vernetzt sind. Es
wird zwischen amorphen und teilkristallinen Thermoplasten unterschieden, wobei
letztere kristalline Bereiche zwischen den amorphen Strukturen besitzen (Abbildung 20).
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Abbildung 20: Modell-Darstellung der  Polymerstruktur eines teilkristallinen

'i'?“
Thermoplasten mit Kennzeichnung der kristallinen Bereiche in griin.

Im Vergleich zu den Duromeren eignen sich nur wenige Thermoplaste zur Herstellung
von CMC-Materialien. Der Grofdteil der Thermoplaste besitzt einen sehr geringen
Kohlenstoffrickstand nach der Pyrolyse, da er z.B. in Form von gasférmigen Kohlenstoff-
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Wasserstoff- oder Kohlenstoff-Sauerstoffverbindungen ausgetragen wird. Das trifft
insbesondere auf Polyolefine, zu denen Polyethylen (PE) und Polypropylen (PP) zahlen,
sowie auf Polystyrole (PS), Polyester (PES) und Polyamide (PA) zu [96 bis 100]. Eine
Begriindung stellt insbesondere der geringe Vernetzungsgrad der Thermoplaste im
Vergleich zu den Duromeren dar. Das beginstigt die Zersetzung der Polymere zu
gasférmigen, niedermolekularen Verbindungen, bevor der Kohlenstoffanteil zum
elementaren Feststoff kondensieren kann.

Den geforderten und notwendigen hohen Kohlenstoffriickstand nach der Pyrolyse
zeigen Thermoplaste, die entweder einen hohen aromatischen Anteil in der Polymer-
Hauptkette besitzen oder einen hohen Substitutionsgrad von Kohlenstoff und
Wasserstoff durch Heteroatome, insbesondere Schwefel und Sauerstoff, aufweisen.
Diese Eigenschaften zeichnen typische Vertreter der Gruppe der Hochleistungs-
thermoplaste aus, die gute mechanische Eigenschaften sowie sehr hohe Glaslibergangs-
und Schmelzpunkte im Polymerzustand besitzen. Eine Einteilung der Thermoplaste in
teilkristalline und amorphe Kunststoffe nach Preis, Eigenschaften sowie Marktvolumen
zeigt Abbildung 21. Die Hochleistungsthermoplaste stellen im gesamten Kunststoffmarkt
nur einen kleinen Teilbereich dar, die hervorragenden Eigenschaften, insbesondere die
mechanischen Eigenschaften und thermischen Einsatzgrenzen, zeichnen diese Gruppe
der Kunststoffe aber aus.
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Abbildung 21: Einteilung der Thermoplaste; eigene Darstellung nach [101].
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Hochleistungsthermoplaste

Es ist zu erkennen, dass mit steigenden mechanischen Kennwerten und thermischen
Einsatzgrenzen der Heteroatom- und Aromatenanteil in der Polymerstruktur zunimmt.
Ausgehend von Polyolefinen bei den Standard-Thermoplasten Uber Polyamide,
Polycarbonate (PC) und den aromatischen Polyamiden Polyarylamid (PARA) und
Polyphtalamid (PPA) nimmt deren Anteil stetig zu.

In der Gruppe der Hochleistungsthermoplaste sind neben schwefelhaltigen Kunststoffen,
wie Polyphenylensulfid (PPS) und Polyethersulfon (PES), insbesondere Polymere aus der
Gruppe der Aryletherketone, z.B. Poly(ether)etherketone (PEK, PEEK), sowie Imide zu
finden. Zu letzteren zdhlen u.a. Polyimid (PI), Polyamidimid (PAI) und Polyetherimid
(PEI). Rein aromatische Polyimide sind meist nicht schmelzbar, sondern missen aus
einer Losung heraus verarbeitet werden. Der theoretische Schmelzpunkt liegt hier hoher
als die Zersetzungstemperatur der Kunststoffe.

Durch die Modifikation der Polymerketten mit weiteren Strukturelementen, wie Ether-
oder Amidgruppen, kdnnen schmelzbare Kunststoffe erzielt werden, zu denen die schon
genannten Polyetherimide und Polyamidimide zahlen [102]. Polyetheretherketone
[103], Polyamidimide [104] und Polyetherimide [105, 106] zeigen sehr hohe
Kohlenstoffriickstdnde von > 40 m.-%. Ahnliches gilt fiir die schwefelhaltigen Kunststoffe
Polysulfon (PS) [107 bis 109] und Polyphenylensulfid [110, 111]. PEEK und PEI wurden
bereits auf die Eignung als Kohlenstoffmatrixprecursor fir keramische
Verbundwerkstoffe mittels Heillpressverfahren getestet und als sehr aussichtsreich
bewertet [112, 113].

Thermoplastische Ligninderivate

Im Zuge der Biopolymerforschung und —entwicklung wurden thermoplastisch
verarbeitbare Polymere entwickelt, deren Ursprung im Holzlignin zu finden ist. Holz und
Holzwerkstoffe als Kohlenstoffprecursoren wurden bereits in verschiedenen Studien
untersucht [114, 115] und auch teilweise als SiC-Precursor fiir biomorphe
Keramikstrukturen herangezogen [116 bis 118]. Der Kohlenstoffriickstand kann mit ca.
30 m.-% beziffert werden, stark abhangig von den Pyrolysebedingungen und der Holzart.

Ein groRer Anteil am Kohlenstoffriickstand ist dabei auf das stark aromatische Lignin
zurlickzufiihren, welches einen Rickstand von ca. 30 bis 50 m.-% zeigt [119, 120].
GroRere Unterschiede ergeben sich hauptsachlich aufgrund der Tatsache, dass Lignin als
Naturprodukt eine wechselnde Struktur und Zusammensetzung besitzt sowie je nach
Holz-Aufschlussverfahren unterschiedlich vorliegt. Es fallt technisch in groRen Mengen
bei der Papierherstellung an. Hier spielen maRgeblich das Sulftatverfahren (Kraft-
Aufschluss) und das Sulfitverfahren eine Rolle [121, 122]. Der altere Soda-Prozess wurde
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von den beiden genannten Verfahren weitestgehend verdrdangt [123]. Die bei den
Verfahren ablaufenden chemischen Prozesse des Ligninaufschlusses sind gut von Gratzl
und Chen zusammengefasst [124]. Je nach Aufschlussverfahren werden unterschiedliche
Molmassenverteilungen und Zusammensetzungen des Lignins erhalten, was sich auf die
Weiterverarbeitbarkeit und den Kohlenstoffriickstand auswirkt [123].

Ligninabgeleitete Biopolymere der Firma Tecnaro GmbH mit der Handelsbezeichnung
Arboform® wurden ebenfalls hinsichtlich des Pyrolyseverhaltens untersucht. Bei den
teilweise mit Holz und Holzbestandteilen gefiillten Systemen, konnten Kohlenstoffriick-
stdnde von ca. 35 m.-% nachgewiesen werden [125]. Die chemische Modifikation des
aus dem Kraft-Prozess stammenden Lignins erlaubt hierbei eine thermoplastische
Verarbeitung und stellt gleichbleibende Eigenschaften sicher.

Peche

Neben den technischen Kunststoffen stellen Peche und Pechderivate eine wichtige und
etablierte Gruppe von thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren dar. Wie bereits
erwahnt werden sie u.a. als Precursoren fiir die Kohlenstofffaserproduktion eingesetzt.
Neben dieser Anwendung konnen sie aufgrund des sehr hohen Kohlenstoffriickstands
und der guten Graphitierbarkeit auch als Matrixprecursoren in Faserverbundwerkstoffen
verwendet werden [126 bis 129]. Der Riickstand ist dabei abhangig von der
Zusammensetzung des Pechs und den Pyrolysebedingungen. Eine reduzierte
Pyrolysegeschwindigkeit, eine Pyrolyse unter erhéhtem Druck sowie ein Erhohung des
Molekulargewicht des Pechs steigern den Kohlenstoffriickstand [113]. Ebenso positiv
wirkt sich die Vernetzung durch Oxidation [113] oder Schwefelzugabe aus [130].

Aktuell finden thermoplastische Kohlenstoffprecursoren in keramischen C/C-SiC-
Faserverbundwerkstoffen noch keine Anwendung. Das liegt insbesondere an den
Pyrolyseeigenschaften der Thermoplaste. Problematisch bei der Verwendung von
thermoplastischen Polymeren als Kohlenstoffprecursoren ist der schmelzflissige
Zustand der Matrix bei der Pyrolyse. Man spricht deshalb von einer
Flissigphasenpyrolyse, die unter Abspaltung gasférmiger, niedermolekularer
Spaltprodukte ablauft. Dieser Zusammenhang fiihrt zu einem Formverlust und einer
Beschadigung des Bauteils bei der Konvertierung zum Kohlenstoff, da die gasférmigen
Abspaltungsprodukte den nunmehr weichen Koérper deformieren. Insbesondere bei
gewebebasierten Strukturen kommt es zu einer Delamination der einzelnen
Gewebelagen, wie es exemplarisch in Abbildung 22 am Beispiel von pechbasierten C/C-
Proben dargestellt ist.

Der pechbasierte Griinkorper (Abbildung 22 links) deformiert sich stark durch die
Pyrolyse, falls keine Vernetzung der Pechmatrix vor der Pyrolyse erfolgt (Abbildung 22
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rechts). Die oxidative Vernetzung Uber Sauerstoffbriicken vor der Umsetzung der
Pechmatrix zum Matrixkohlenstoff fiihrt hingegen zu einem Erhalt der Geometrie
(Abbildung 22 Mitte), weil durch die Vernetzung ein Aufschmelzen der Matrix vor und
wahrend der Pyrolyse effektiv verhindert wird. Neben einer oxidativen Stabilisierung ist
bei Pechen auch eine Vernetzung durch Schwefelzugabe [130] oder Uber eine
thermische Vernetzung [131] moglich und industriell etabliert.
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Abbildung 22: Einfluss einer oxidativen Matrixvernetzung vor der Pyrolyse auf
pechmatrixbasierte 2D-C/C-Strukturen [132].

2.3.6 Variation der Kohlenstoffmodifikation durch thermische
Auslagerung

Kohlenstoff kommt aufgrund der besonderen Elektronenkonfiguration in verschiedenen
Modifikationen mit sehr unterschiedlichen Eigenschaften vor, bei denen das Element in
sp>- und sp>-Hybridisierung vorliegt. Nach dem Schalenmodell besetzen bei der sp’
Konfiguration zwei der insgesamt sechs Elektronen die innere 1s-Schale und zwei der
drei 2p-Elektronen sind mit dem Elektron der 2s-Schale zu sp®-Orbitalen hybridisiert. So
entstehen drei energetisch gleichwertige Hybridorbitale, die sich flachig ausrichten, um
einen maximalen Bindungswinkel von 120° einzunehmen. Das verbleibende Elektron im
p-Orbital kann ebenfalls Bindungen eingehen und so kénnen Doppelbindungen
ausgebildet werden. Dieser Bindungstyp ist bei der Graphitmodifikation des Kohlenstoffs
anzutreffen, wobei die drei Hybridorbitale zur Bildung der kovalent gebundenen
Basalebenen fiihren. Das Elektron im p-Orbital bildet ein Elektronengas zwischen den
Basalebenen. In sps—Konfiguration bilden die Elektronen der 2s-Schale mit dem Elektron
der p-Schale vier energetisch gleichwertige sp>-Orbitale, d.h. der Kohlenstoff bildet vier
gleichwertige Einfachbindungen aus. Man spricht in diesem Fall von der Diamant-
Struktur, da dieser Bindungstyp u.a. bei der Diamant-Modifikation des Kohlenstoffs
anzutreffen ist. Ein anders Beispiel ist Methan, bei dem ein Kohlenstoffatom mit vier
Wasserstoffatomen ein Methanmolekiil formt.
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Die Modifikation des Kohlenstoffs hangt von den thermodynamischen
Zustandsbedingungen ab und so kdnnen aus Graphit Diamanten synthetisiert werden
und umgekehrt. Ebenso ldasst sich aus organischem  Material unter
Temperatureinwirkung Kohlenstoff formen, was insbesondere bei der Konvertierung von
organisch gebundenem Kohlenstoff durch die Pyrolyse eine grol3e technische Bedeutung
hat und anschaulich im Modell von Griffith et al. dargestellt ist (Abbildung 23). Nach der
Abspaltung von Fremdatomen wie Wasserstoff und Sauerstoff bilden sich zuerst
ungeordnete Kohlenstoffstrukturen mit Mischungen aus sp*- und sp>-Bindungen sowie
weitreichender Gitterfehler und Defekte. Der Kohlenstoff besitzt zunachst keine
Fernordnung.  Abhdngig  vom Kohlenstoffprecursor  wird bei weiterer
Temperaturerh6hung ein turbostratisches Geflige erzielt, bei dem bereits Basalebenen
anzutreffen sind. Die Bindungsabstande, insbesondere zwischen den Ebenen, sind noch
ungleichmalig und groBer als im perfekten Graphitkristall. Bei gut graphtierbaren
Precursoren, wie z.B. Pechen, bildet sich bei weiterer Temperaturerh6hung ein reines
Graphitgefliige mit planaren Basalebenen und groRvolumigen Graphitkristallen aus.

1100°K
¥ 1500°K

Abbildung 23: Marsh-Griffiths-Modell der zunehmenden Graphitierung von
Kohlenstoff durch thermische Behandlung; nach [133].

Durch die Temperaturbehandlung kdénnen die Eigenschaften des Kohlenstoffs und
daraus hergestellter Produkte stark beeinflusst werden. Zum Beispiel wird dieses
Verhalten des Kohlenstoffs bei der Kohlenstofffaserproduktion genutzt, um
hochgeordnete Basalebenen entlang der Faserachse zu erzeugen und so hochsteife
Fasern herzustellen [134 bis 137] (siehe auch Kapitel “2.3.2 Struktur und Eigenschaften
von Kohlenstofffasern®). Der Einfluss einer thermischen Auslagerung macht sich auch in
Kohlenstoff-Composites bemerkbar, die durch eine thermische Behandlung u.a. eine
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Anderung der mechanischen und thermomechanischen Eigenschaften sowie der
Oxidationsanfalligkeit und Warmeleitfdahigkeit zeigen [138 bis 142].

2.3.7 Faseroberflachenmodifikation und
Oberflachencharakterisierungsmethoden

Die Faser-Matrix-Grenzflache stellt fur alle Faserverbundwerkstoffe einen elementaren
Bestandteil dar, insbesondere im Bezug auf die mechanischen Eigenschaften. Bei
Polymer-Matrix-Composites wird eine starke Bindung zwischen Faser und Matrix
angestrebt. Die Oberflachenfunktionalitdt von Kohlenstofffasern wird deshalb gezielt
durch Oxidation erh6ht, um eine direkte Wechselwirkung und Bindung zwischen Faser
und Matrix zu ermoglichen [143 bis 145]. Neben der Oberflachenchemie, die sich sehr
sensitiv mit der Photoelektronenspektroskopie (X-Ray Photoelectron Spectroscopy, XPS)
untersuchen lasst [146, 147], spielt die Topographie der Faseroberflache ebenso eine
Rolle. Die zur Wechselwirkung zur Verfligung stehende Oberflache wird anhand der
Oberflachenstruktur beeinflusst. Mechanische Verklammerungen kénnen ebenfalls eine
Wechselwirkung zwischen Faser und Matrix beeinflussen [148 bis 150]. Die
Rasterkraftmikroskopie stellt eine etablierte und sehr sensible Methode zur
Charakterisierung von Oberflachen dar und wird deshalb genutzt, um die Auswirkungen
einer Oberflachenbehandlung auf die Fasertopographie zu untersuchen [151 bis 153].

Die Modifikation der Faseroberfliche und damit die Faser-Matrix-Wechselwirkung ist
eine Methode, um die Mikrostruktur, Phasenzusammensetzung und daraus resultierend,
die Eigenschaften von C/C-SiC-Materialien zu beeinflussen. Dieser Zusammenhang wird
speziell fur C/C-SiC im Kapitel ,2.4.1 Mikrostruktur und Zusammensetzung” ab Seite 33
erlautert.
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2.4 Eigenschaften und Anwendungen von C/C-SiC-
Werkstoffen

Faserverstarkte Werkstoffe verhalten sich nicht isotrop, weil die Mikrostruktur sowie die
mechanischen und thermomechanischen Eigenschaften sehr stark von der Orientierung
der Verstarkungsfasern abhangig sind. Die Anisotropie muss fliir den Anwendungsfall
beachtet werden, bietet aber auch die Moglichkeit, den Werkstoff und die Eigenschaften
lastabhangig gezielt anzupassen. Im Folgenden sollen speziell die Eigenschaften und
Anwendungen von faserverstarkten C/C-SiC-Werkstoffen aus dem Kapillar-
silizerverfahren naher erlautert werden.

2.4.1 Mikrostruktur und Zusammensetzung

Flussigsilizierte C/C-SiC Composites sind aus Kohlenstoff, Silizium und SiC
zusammengesetzt. Der Anteil der Phasen ist Uber die Rohstoffauswahl und die
Prozessbedingungen beeinflussbar. Generell kann zwischen endlosfaserverstarkten und
kurzfaserverstarkten Werkstoffen unterschieden werden. Ein reprasentativer Vergleich
der jeweiligen Mikrostrukturen ist in Abbildung 24 dargestellt.

!‘ 2% e - - vl A.‘._, p” 3 i e
Abbildung 24: Mikrostruktur eines gewebeverstarkten (links) und kurzfaserverstarkten
C/C-SiC (rechts); weiR: Si, grau: SiC, dunkelgrau: C, schwarz: Porositit [154].

Bei endlosfaserverstarkten Werkstoffen, wie mikrostrukturell in Abbildung 24 links in
Form der Gewebeverstarkung zu sehen, sind die dunkelgrauen Kohlenstofffaserbiindel
segmentiert und von siliziumgefillten Rissen umgeben (weil}). An den Kontaktflachen
zwischen Silizium und Kohlenstoff bildet sich eine Schicht aus SiC aus (hellgrau).
Kurzfaserverstarkte Werkstoffe (Abbildung 24 rechts) zeigen eine ungeordnete
Faserorientierung und dementsprechend eine regellose Si- und SiC-Verteilung. Die Risse,
die bei der Silizierung gefillt werden, bilden sich bereits bei der Pyrolyse der CFK-
Grinkorper aus. Das Rissmuster entsteht aufgrund der Schrumpfung der Polymermatrix
und der gleichzeitigen Schrumpfungsbehinderung durch die C-Fasern. Der Anteil an SiC
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kann Uber die Prozesszeit bei einer Temperatur tUber dem Silizium-Schmelzpunkt und
Uber eine Faservorbehandlung (FVB) eingestellt werden [91]. Durch eine
Faservorbehandlung kann die Faser-Matrix-Bindung modifiziert und somit direkt die
Rissbildung bei der Pyrolyse beeinflusst werden. Eine reduzierte Faser-Matrix-Bindung
resultiert in einer geringeren GroRe der C/C-Bereiche innerhalb der C/C-SiC-Werkstoffe,
da es zu einer Faser-Matrix-Ablosung wahrend der Pyrolyse kommt [155, 156]. Die
grolRere Kontaktoberflache zwischen Silizium und Kohlenstoff fliihrt dann zu einem
gesteigerten SiC-Anteil. Der Vergleich der Mikrostrukturen in Abbildung 25 zeigt dieses
Verhalten am Beispiel von HTA-faserverstarkten C/C-SiC-Materialien mit einem
Pyridinharz ~ (XP60) als Kohlenstoffprecursor. Nach  einer  thermischen
Faservorbehandlung bei 1100 °C in inerter Atmosphare ist die Faser-Matrix-Bindung

stark verringert, was in Rissen nach der Pyrolyse an der Faser-Matrix-Grenzflache
resultiert. Der SiC-Gehalt steigt von 33 m.-% (Abbildung 25 links) ohne
Faservorbehandlung zu 60,9 m.-% mit Faservorbehandlung (Abbildung 25 rechts) [155].

Abbildung 25: Mikrostruktur von C/C-SiC mit HTA-Fasern und Pyridinharz-
Kohlenstoffprecursor (XP60) ohne Faservorbehandlung (links) und nach thermischer
Faservorbehandlung bei 1100 °C (rechts) [155].

2.4.2 Thermomechanische Eigenschaften

Die mechanischen und thermischen Eigenschaften von C/C-SiC kdnnen (ber einen
weiten Bereich eingestellt werden. Folgende Parameter stellen wichtige EinflussgrofRen
dar:

- Rohstoffauswahl (Fasertyp, Matrixprecursor)

- Faservolumengehalt, Faserhalbzeug und Faserorientierung

- Prozesstemperaturen und Haltezeiten bei Pyrolyse, Carbonisierung und
Silizierung

- Faser-Matrix-Wechselwirkung
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Aufgrund der Faserverstarkung und der damit einhergehenden Orientierung verhalten
sich die Werkstoffe nicht isotrop. Am Beispiel von gewebeverstarkten C/C-SiC-
Werkstoffen werden die Eigenschaften und der Zusammenhang mit den genannten
EinflussgroRen nidher erliutert. Tabelle 1 gibt eine Ubersicht tiber drei gewebeverstérkte
Typen mit variierender Faser-Matrix-Bindung und unterschiedlichem SiC-Gehalt (XD >
XT > XB), der durch eine Faservorbehandlung eingestellt wird.

Tabelle 1: Thermische und mechanische Eigenschaften verschiedener C/C-SiC-
Qualitdten. XB, XT,XD mit Endlosfaserverstarkung und XP60 Matrixprecursor [154].

Materialeigenschaft Einheit XB XD XT
Dichte g/cm? 1,9 2,3 1,9
Porositat % 3,5 2,8 3,7
Si-Anteil m.-% 6,1 2,2 4,7
SiC-Anteil m.-% 33,0 60,9 31,2
C-Anteil m.-% 60,9 36,9 64,1
Biegefestigkeit MPa 160 80 300
Zugfestigkeit MPa 80 30 190
Bruchdehnung % 0,15 0,04 0,35
E-Modul GPa 60 100 60
Warmeleitfahigkeit(Il) W/(m*K) 18,9 36,7 22,1
Bei Temperatur °C 200 200 200
Warmeleitfahigkeit (J-) W/(m*K) 10,1 18,9 12,5
Bei Temperatur °C 200 200 200
CTE (I1) 10°K™* -1/2,5 1,5 -1
Bei Temperatur °C 100/1400 100 100
CTE (Y 10°K* 2,5/6,5 4,5 2,5
Bei Temperatur °C 100/1400 100 100

Die Anisotropie der Werkstoffe und die Auswirkungen auf die Warmeleitfahigkeit und
den thermischen Ausdehnungskoeffizienten sind in den Abbildungen 26 und 27
dargestellt. Fir das gewebeverstarkte C/C-SiC liegen Kennwerte parallel zur
Faserorientierung (1) und senkrecht dazu (1) vor. Die Warmeleitfahigkeit (Abbildung 26)
ist parallel zur Faserorientierung hoher als senkrecht dazu, weil die Kohlenstofffasern als
Warmeleitpfade wirken und nicht durch Risse oder Materialgrenzflachen gestort sind.
Durch einen erhohten SiC-Anteil (Probe XD) ist die Warmeleitfahigkeit insbesondere
senkrecht zur Faserorientierung gesteigert.
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Abbildung 26: Temperaturabhingige Warmeleitfihigkeit von gewebeverstirkten C/C-
SiC-Werkstoffen jeweils in Gewebeebene und senkrecht dazu. XD stellt dabei ein
Werkstoff mit hohem SiC-Anteil dar, XB weist den geringsten SiC-Anteil auf [157].

Die  Faserarchitektur  wirkt  sich auch  stark auf den  thermischen
Ausdehnungskoeffizienten aus, da der Ausdehnungskoeffizient von Kohlenstoff mit
graphitischer oder turbostratischer Struktur deutlich niedriger ist als von Si und SiC. Das
flihrt dazu, dass der Ausdehnungskoeffizient in Faserorientierung (ll) deutlich niedriger
ist als senkrecht dazu (L). Ein gesteigerter SiC-Anteil im Werkstoff fihrt
dementsprechend zu einer Erhéhung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten des
Composites.
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Technischer Ausdehnungs-
koeffizient [10-6 1/K]

Temperatur [°C]

Abbildung 27: Thermischer  Ausdehnungskoeffizient gewebeverstarkter C/C-SiC-
Qualitaten, XD stellt dabei ein Werkstoff mit hohem SiC-Anteil dar, XB weist den
geringsten SiC-Anteil auf [157].

Aufgrund des geringen Warmeausdehnungskoeffizienten, dem im Vergleich zu
monolithischen Keramiken reduzierten E-Modul und dem quasiduktilen Bruchverhalten
ergeben sich eine sehr gute Bestandigkeit der C/C-SiC Werkstoffe gegeniber
Thermoschock und eine hohe Temperaturwechselbestandigkeit. Die
Widerstandsfahigkeit von sproden Werkstoffen gegeniliber Temperaturwechseln und
damit verbundener Spannungen kann mittels Thermoschockparameter bewertet
werden. Diese wurden erstmals 1955 von Kingery eingefiihrt und lhre Anzahl in den
folgenden Jahren und Jahrzehnten inbesondere von Hasselmann stetig erweitert [158,
159]. Im folgenden werden die beiden gebrauchlisten Kennwerte R; und R, beschrieben
[160]:

Ri=or o .

R =A.0.1__V (2)
2 f E.a

or  Maximale Spannung ohne Schadigung v Querkontraktionszahl
durch Thermoschock ~ Festigkeit

E Elastizitatsmodul A Warmeleitfahigkeit

a Therm. Ausdehnungskoef fizient

Je héher der Zahlenwert flir R; und R,, desto bestandiger sind die Werkstoffe gegenliber
Thermoschock. R; beschreibt die maximale Temperaturdifferenz fir den Fall eines
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unendlich groRen Warmelbergangs, wie es zum Beispiel ndherungsweise durch
oberflachlichen Kontakt mit heiRer Metallschmelze oder dem schockartigen Abkiihlen in
kaltem Wasser auftritt. Bei langsamerer Erwdarmung eines Bauteil mit konstantem
Warmelbergang muss der Parameter um die Warmeleitfahigkeit A erweitert werden
und man erhélt den Thermoschockparameter R, [160].

Anhand der Gleichungen kann abgeleitet werden, dass eine hohe Warmeleitfahigkeit
und Festigkeit die Thermoschockbestandigkeit beglinstigen. Geringe Werte bei E-Modul,
Querkontraktionszahl und dem thermischen Ausdehnungskoeffizienten wirken sich
ebenfalls positiv aus.

Tabelle 2 gibt eine Ubersicht iiber typische Werte fiir R; und R, von C/C-SiC-Werkstoffen
im Vergleich zu konventionellen monolithischen Keramiken. Insbesondere bei schneller
Abkuhlung (R1) zeigen sich die guten Bestindigkeiten von C/C-SiC-Werkstoffen
gegenlber einer Schadigung durch Thermoschock.

Tabelle 2: Thermoschockparameter von verschiedenen C/C-SiC-Qualititen mit
Gewebeverstarkung im Vergleich zu konventionellen monolithischen Keramiken [157].

C/C-SiC Monolithische Keramiken (Auswahl)
XB XD XT Al,O3 SiSiC RBSN

Ry 530 80 1440 90 400 500-730
R, 9070 1820 30230 1000 18000- 7000-
40000 9000

2.4.3 Anwendungsgebiete

Aufgrund der hohen Harte der SiC-Phase, der hervorragenden VerschleiR- und
Temperaturbestandigkeit sowie der bruchzdhen Eigenschaften bei mechanischer und
thermischer Belastung werden die urspringlich fiir den Hochtemperaturleichtbau
(Raumfahrt, Energie- und Antriebstechnik) entwickelten C/C-SiC-Werkstoffe industriell
insbesondere fir tribologische Anwendungen verwendet. Die keramische PKW-
Bremsscheibe zeigt im Vergleich zu konventionellen Graugussscheiben eine hohere
Temperatur- und VerschleiRbestdndigkeit bei gleichzeitig reduzierter Dichte. Die
Werkstoffeigenschaften sind in Tabelle 3 vergleichend dargestellt.
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Tabelle 3: Gegeniiberstellung verschiedener Materialkennwerte von Grauguss GG-
20 und Kurzfaser-C/C-SiC fiir Bremsanwendungen im PKW nach [161].

Eigenschaft Einheit C/C-SiC fir Carbon Grauguss (GG-20)
Ceramic
Bremsscheiben

Dichte g-cm’ 2,45 7,25
Zugfestigkeit MPa 20...40 200...250
E-Modul GPa 30 90...110
Biegefestigkeit MPa 50...80 150...250
Bruchdehnung % 0,3 0,3..0,8
Temperaturbestandigkeit °C 1350 ca. 700
Max. Einsatztemperatur °C 900 700
Lin. Thermischer K* 2,6..3,0 9..12

Ausdehnungskoeffizient
Warmeleitfahigkeit W-m™K? 40 54

Spezifische ki-kgt-K™ 0,8 0,5
Warmekapazitat

Im Maschinen- und Anlagenbau kommen verbundkeramische Bremsen aus C/C-SiC fir
Not-Aus-Systeme in hochbelasteten Industriebremsen zum Einsatz (Abbildung 28) [162].

Gleitsegmente  aus  gewebeverstarktem  C/C-SiC  kommen  weiterhin in
Magnetschwebebahnen (z.B.: Maglev in Shanghai, China) zur Erhohung der
Betriebssicherheit zum Einsatz. Notgleitsysteme aus Verbundkeramik sichern die
Weiterfahrt der Ziige beim Ausfall einzelner Antriebsmagnete bei Geschwindigkeiten
von Uber 400 km/h [163]. Keramische Bremssysteme fiir Schienenfahrzeuge wurden
bereits in verschiedenen Projekten in den Jahren 1987 (C/C) bis 1998 (C/C-SiC)
untersucht, der Serieneinsatz ist noch nicht erfolgt [164, 165].
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C/C-SiC-
Reibbelag

14 cm
Abbildung 28: Linearbremssystem fiir Hochleistungsaufziige (links, Schindler Aufziige
AG, Ebikon, Schweiz) und elektromagnetische Not-Aus Bremse fiir industrielle
Anwendungen (rechts, Chr. Mayr GmbH & Co. KG, Mauerstetten).
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3. Materialien und Methoden

In den folgenden Kapiteln werden die verwendeten Roh-, Hilfs- und Betriebsstoffe sowie
die Prozesse, Herstellungs- und Charakterisierungsmethoden beschrieben, deren
Ergebnisse im Kapitel 4 vorgestellt werden.

3.1 Materialien

3.1.1 Kohlenstofffasern und Halbzeuge

Zur Herstellung der CFK-, C/C- und C/C-SiC-Materialien wurde ausschlieBlich
Kohlenstofffasergewebe vom Typ Style 460 verwendet (C. Cramer GmbH & Co KG,
Heek). Es handelt sich um ein Leinwandgewebe mit einem Fldchengewicht von 250 g/m?
und ausgeglichenem Faseranteil in Kett-und Schussrichtung, bei dem Tenax HTA40
Kohlenstofffasern (Toho Tenax Europe GmbH, Wuppertal) mit 200 tex Garnfeinheit
Verwendung finden.

3.1.2 Polymere und Hilfsstoffe

Einen Uberblick iiber die untersuchten thermoplastischen Matrixpolymere mit den
jeweiligen Handelsnamen und dem Hersteller gibt Tabelle 4. Die Vorauswahl, die der
Polymerzusammenstellung zugrunde liegt, wird ausfiihrlich in Kapitel ,, 4.1 Auswahl der
thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren” erldutert.

Im Folgenden wird stets die Kurzbezeichnung der Polymere zur eindeutigen
Kennzeichnung herangezogen. Als Referenzwerkstoff zu den thermoplastischen
Kunststoffen wurde ein Duromer in Form des Phenolharzes Bakelite 6109 herangezogen
(Hexion GmbH, Iserlohn).

Tabelle 4: Ubersicht der verwendeten thermoplastischen Matrixpolymere zur
Herstellung von CFK-, C/C- und C/C-SiC-Proben.

Bezeichnung Handelsname Polymertyp Hersteller/Vertrieb

4000TF Torlon 4000TF Polyamidimid (PAI) Solvay GmbH, Hannover

Bx95KS Elektrodenbinde- Pech Ritgers Germany GmbH,
mittel Bx95KS Duisburg

F112M Carbores F112M  Pech Ritgers Germany GmbH,

Duisburg
F45 Arboform F45 Biopolymer (BP) Tecnaro GmbH, lIsfeld
Ligninbasis
LV100 Arborform LV100 Biopolymer Ligninbasis Tecnaro GmbH, lIsfeld
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Bezeichnung Handelsname Polymertyp Hersteller/Vertrieb
LvV3 Arboform LV3 Biopolymer Ligninbasis Tecnaro GmbH, lIsfeld
KT820FP Ketaspire Polyetheretherketon Solvay GmbH, Hannover
KT820FP (PEEK)
KT880 Ketaspire KT880  Polyetheretherketon Solvay GmbH, Hannover
KT880FP Ketaspire Polyetheretherketon Solvay GmbH, Hannover
KT880FP
M1000 HTplus M1000 Polyphtalamid Evonik Industries AG,
Essen
U1000 Ultem1000 Polyetherimid (PEI) Sabic Deutschland GmbH,
Disseldorf

Sofern nicht anders angegeben, werden bei der Prozessierung und Charakterisierung
Prozessgase in Form von Stickstoff der Reinheitsklasse 5.0 (RieBner Gase GmbH,
Lichtenfels) sowie Argon der Reinheitsklasse 4.8 (Rielener Gase GmbH, Lichtenfels)
genutzt.

3.2 Methoden und Versuchsdurchfiihrung

3.2.1 Probenherstellung

Faservorbehandlung

Sofern eine thermische Faservorbehandlung (FVB) verwendet wurde, handelt es sich um
eine Auslagerung in Stickstoffatmosphare bei 1000 mbar Absolutdruck in einem
wassergekiihlten Kaltwandofen mit Kohlenstoffisolation (IBV Diekmann Ofenanlage,
Umbau durch FCT Anlagenbau, Sonneberg). Die Regelung erfolgte (iber einen STANGE
SE-404 Regler in Kombination mit der PC Software STANGE ECS 2000 in Version 4.0
(beides STANGE Elektronik GmbH, Gummersbach). Es wurden Faservorbehandlungen bei
400, 600, 700, 800, 900, 1000, 1100 und 1600 °C durchgefiihrt. Die Haltezeit bei
Maximaltemperatur betrug jeweils 120 min. Ein Teil der Proben wurde nach der
thermischen Faservorbehandlung an Luft gelagert, ein zweiter Teil in
Stickstoffatmosphare. Damit sollte eine eventuelle zeitkritische Neubelegung der
Kohlenstofffaseroberflachen mit Sauerstoffgruppen systematisch untersucht werden.

Bei der Oberflachencharakterisierung der Fasern wurden Referenzproben untersucht,
die einer chemischen Entschlichtung unterzogen wurden. Die Auslagerung der HTA-
Kohlenstofffasergewebe erfolgte in Aceton (technisch) fiir 168 h bei 21 °C. Im Anschluss
wurde zweifach mit deionisiertem Wasser gespult. Danach wurden die Proben 24 h in
kochendes Tetrahydrofuran (95°C) gegeben und erneut zweifach mit deionisiertem
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Wasser gesplilt. Die Probentrocknung erfolgte unter Vakuumbedingungen < 0,1 mbar fiir
2 h. Die Lagerung der so prdparierten Fasern erfolgte bis zur Messung in
Stickstoffatmosphare bei Atmospharendruck.

Warmpressverfahren

Zur Herstellung von CFK-Probekérpern diente ein Warmpressverfahren. Dabei wurden
zugeschnittene  Kohlenstofffasergewebe und pulverformige  Matrixprecursoren
abwechselnd in ein Stahlgesenk eingelegt und unter Druck und Temperatur zum CFK-
Grinkorpern verpresst. Die Probendicke wurde Uber metallische Abstandshalter
eingestellt, die eine reproduzierbare Festsetzung des Faservolumengehalts
ermoglichten. Er berechnet sich anhand des Flachengewichts des eingesetzten
Kohlenstofffasergewebes wie folgt:

Agn
FVG = -2 3
pr-h
FVG Faservolumengehalt A; Flachengewicht der Gewebe
n Lagenanzahl der Gewebe pr  Scheinb.Feststof fdichte der Gewebe

h Dicke der CFK — Proben

Eine Skizze des verwendeten Pressaufbaus im Stahlgesenk ist in Abbildung 29
dargestellt:

Abstandshalter
- > mm

Stahlgesenk

——— CFK-Laminat

Abbildung 29: Skizze des Aufbaus fiir den Griink6érper-Formgebungsprozess.

Die angewandten Temperaturen und Driicke fir die untersuchten Polymere sind in
Tabelle 5 zusammengefasst. Zur Druckaufbringung wurden Stahlfedern verwendet
(Federgesenk) oder alternativ eine wassergekiihlte Warmpresse PW20H (Paul-Otto
Weber GmbH, Remshalden). Die phenolharzbasierten Referenzproben wurden ebenfalls
im Stahlgesenk in der Warmpresse hergestellt. Die Probenentnahme aus dem
Stahlgesenk geschah nach Abkiihlen auf Raumtemperatur. Die ProbengrofRRe betrug stets
100x100 mm? und die Probekorperdicke 3 mm.

Proben fir die mechanische Charakterisierung und Mikrostrukturuntersuchung wurden
mit 13 Lagen HTA Style 460 Gewebe gefertigt, sodass sich ausgehend von Formel (3) und
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einer scheinbaren Feststoffdichte der Kohlenstofffasern von 1,76 g/cm3
(Herstellerangabe) ein Faservolumengehalt von 60 % in den CFK-Griinkorpern ergab.

Tabelle 5:  Pressparameter fiir das Warmpressen der CFK-Griinkorper.

Polymer Tmax / °C Pmax / MPa
PAI 4000TF 400 5
PechBx95KS 200 1
Pech F112M 200 1
BP Arboform F45 165 5
PEEK KT820FP 400 2
PEEK KT880FP 400 2
PEI U1000 400 2
PF Bakelite 6109 170 10

Pyrolyse und Graphitierung

Die Pyrolyse der CFK-Proben fand in einem Heilwandofen, ausgefiihrt als Haubenofen
mit zwei Heizzonen (IBV Diekmann Ofenanlage, Umbau durch FCT Anlagenbau,
Sonneberg), in Stickstoffatmosphare bei 1000 mbar Absolutdruck statt. Die Regelung
Ubernahm ein STANGE SE-404 Regler in Kombination mit der PC Software STANGE ECS
2000 in Version 4.0 (beides STANGE Elektronik GmbH, Gummersbach). Der
Gasvolumenstrom an Stickstoff betrug 4 |/min. Die CFK-Proben wurden zwischen
Graphitfolien Typ Sigraflex C (SGL Carbon, Meitingen) pyrolysiert, um ein Verkleben mit
den Kohlenstoff-Brennhilfsmitteln aufgrund des Aufschmelzens der Polymermatrix zu
verhindern. Graphitspray (CP-Graphitprodukte GmbH, Wachtberg) diente als
Trennmittel auf den Probenoberflichen, um ein Anhaften der Folien zu unterbinden.
Alle Proben wurden mit einer flichigen Beschwerung von 8,5 g/cm? pyrolysiert. Der
Aufbau ist schematisch in Abbildung 30 dargestellt.
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GleichmaRige Beschwerung
= 8,5 g/cm?

Graphitform

7 Graphitfolie
L / ‘ 1
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s II
| ’ |

Abbildung 30: Skizze des Pyrolyseaufbaus.

Um eine Probendelamination aufgrund einer zu schnellen Pyrolysegasentwicklung zu
unterbinden, wurde die Heizrate zwischen 250 °C und 700 °C auf 0,5 K/min festgesetzt.
Die Haltezeit bei der Maximaltemperatur von 1000 °C betrug 30 min.

Alternativ zum genannten Aufbau wurden zur Untersuchung der Geometriestabilitat
unter den genannten Pyrolysebedingungen duromere und thermoplastische
Probekorper mit den Abmessungen 100x10x3 mm? (LxBxH) auf runde Graphitrollen
(d=80 mm) mit einem Auflagerabstand von 80 mm platziert, sodass nur zwei
Auflagepunkte existierten und sich die Proben bei der Pyrolyse frei deformieren
konnten. Es folgte eine Untersuchung auf Delaminationen sowie Deformationen.

Die anschlieBende Graphitierung der C/C-Werkstoffe fand in Vakuumatmosphare mit
einem Absolutdruck < 1 mbar bis 1600 °C ohne weitere Beschwerung statt (IBV
Diekmann Ofenanlagen, Umbau durch FCT Anlagenbau, Sonneberg). Die Regelung
erfolgte Giber einen STANGE SE-404 Regler in Kombination mit der PC Software STANGE
ECS 2000 Version 4.0 (beides STANGE Elektronik GmbH, Gummersbach). Die Heizrate ab
1000 °C betrug 4,2 K/min und die Haltezeit bei Maximaltemperatur 0,5 h. Eine
Graphitierung bis 2000 °C bzw. 2200 °C wurde in Argonatmosphare bei 1000 mbar
Absolutdruck durchgefiihrt. Die Haltezeit bei Maximaltemperatur betrug hierbei
ebenfalls 0,5 h.

Silizierung

Die Silizierung der C/C-Werkstoffe wurde in einem wassergekihlten Kaltwandofen unter
Vakuumatmopshéare bei einem Absolutdruck < 1 mbar durchgefiihrt (IBV Diekmann
Ofenanlagen, Umbau durch FCT Anlagenbau, Sonneberg). Die Regelung erfolgte Uber
einen STANGE SE-404 Regler in Kombination mit der PC Software STANGE ECS 2000
Version 4.0 (beides STANGE Elektronik GmbH, Gummersbach). Die Proben lagerten dazu
senkrecht auf Crystar2000 RSiC-Pufferplatten (Saint Gobain Industriekeramik Rédental
GmbH, Rédental) in BN-beschichteten (Hebocoat 21E, Henze Boron Nitride Products AG,
Lauben) Graphittiegeln (Graphite Cova GmbH, Rothenbach a.d. Pegnitz). Sie verteilten
das darunter befindliche Silizium Silgrain HQ (Elkem AS, Oslo, Norwegen). Der Aufbau ist
schematisch in Abbildung 31 gezeigt, wobei das Silizium orange markiert ist. Die
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Maximaltemperatur der Silizierung betrug 1600 °C, die vor dem Abkiihlen 30 min
gehalten wurde. Durch Kapillarkrafte und einer guten Benetzung von Kohlenstoff und
SiC mit Silizium infiltrieren die porésen C/C-Preformen. An den Grenzflichen zum
Kohlenstoff bildet sich eine dichte Schicht aus SiC aus.

T>1420°C

[ T _ | |

Abbildung 31: Aufbau der Silizierung in schematischer Darstellung.

Plattenbesaumung und Probenzuschnitt

Der Zuschnitt der Platten erfolgte mit einer Nasstrennschleifmaschine ATM Brilliant 250
(ATM GmbH, Mammelzen) mit automatischem Vorschub. Bei phenolharzbasierten
Proben wurde vor der Pyrolyse ein Besaumungsschnitt von 5 mm an jeder Seitenkante
vorgenommen, um Entgasungskandle fiir die Pyrolyse zu offnen und die
Delaminationsgefahr zu reduzieren.

Der Probenzuschnitt fir Prifkorper im CFK, C/C und C/C-SiC-Zustand fand ebenfalls auf
der genannten Nasstrennschleifmaschine statt. Vor der Probenentnahme fir die
Charakterisierung erfolgte stets eine Randbesdaumung von 10 mm pro Seitenkante, um
verfalschende Randeffekte, z.B. durch einen Gewebeverzug, bei den mechanischen
Prifungen und Mikrostrukturuntersuchungen auszuschlieBen. Die zur Verfligung
stehende Plattenflache fiir die Probenentnahme betrug dementsprechend stets 90 x 90

mm?2.

3.2.2 Mikrostrukturuntersuchungen an keramographischen
Schliffen

Die Mikrostrukturuntersuchung erfolgte an eingebetteten Proben. Die Proben wurden
hierzu in Epoxidharz Struers Epofix (Struers GmbH, Willich) unter Vakuumbedingungen
mit einem Absolutdruck < 15mbar eingebettet und nach einer Hartungszeit von 24 h bei
Raumtemperatur in einem sechsstufigen Schleif- und Polierprozess auf einer Struers
Abramin (Struers GmbH, Willich) poliert. Dabei kamen Diamantscheiben (Struers GmbH,
Willich) mit den Koérnungen 220, 600 und 1200 und im Anschluss Diamantpartikel in
Suspension (Struers GmbH, Willich) mit den PartikelgréBen 12 um, 3 um und 1 um zum
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Einsatz. Nach dem Polieren der Proben erfolgte die Mikrostrukturuntersuchung am
Mikroskop Zeiss Axiotech 100 HD (Carl Zeiss AG, Oberkochen) im Auflichtmodus.

3.2.3 Rasterelektronenmikroskopie

Zur Beurteilung der Bruchflichen von CMC-Priifkorpern sowie fiir hochaufgeldste
Abbildungen der Faser-Matrix-Grenzflache diente ein Rasterelektronenmikroskop (REM).

Dabei werden die Proben mit einem Primarelektronenstrahl abgerastert und die
Abbildungen mit Hilfe verschiedener Detektoren erzeugt. Man unterscheidet dabei im
Wesentlichen den Sekundarelektronen- und Rickstreuelektronenkontrast.
Sekundarelektronen entstehen bei der Interaktion des Primarelektronenstrahls mit der
Probe, bei dem Elektronen mit niedriger Energie im Bereich von wenigen eV aus der
Probe gelost und mit Sekundarelektronendetektoren wie dem Everhart-Thornley-
Detektor ausgewertet werden. Durch die geringe Energie der Elektronen kdnnen nur
sehr oberflaichennahe Materialschichten Informationen beitragen. Die emittierten
Elektronen aus tieferen Schichten dringen nicht an die Probenoberflaiche und den
Analysator. Damit ist die erzielbare Aufldsung prinzipiell sehr hoch und weitestgehend
vom Primarelektronenstrahldurchmesser abhangig. Dieser Aufnahmemodus eignet sich
somit sehr gut, um die Topographie einer Probe zu untersuchen. Fir Aufnahmen mit
Rickstreuelektronenkontrast werden von der Probe zuriick gestreute Primédrelektronen
verwendet. Die Elektronen besitzen Energien im keV-Bereich und kénnen somit auch aus
tieferen Zonen der Probe an den Detektor gelangen. Die erzielbare Auflésung sinkt. Die
Signalintensitat ist hauptsachlich von der Ordnungszahl der Atome in der Probe
abhangig, was einen Riickschluss auf die Elementverteilung zuldsst. Man spricht deshalb
auch von Materialkontrast, da Elemente mit héherer Ordnungszahl mehr Elektronen
zurickstreuen als leichte Elemente, sie erscheinen im Bild damit heller.

REM-Aufnahmen wurden sowohl mit Sekundarelektronen- als auch mit
Rickstreuelektronenkontrast generiert. Eine Beschichtung mit einer ca. 10 nm dicken
Goldschicht erfolgte vorher am Cressington Sputter Coater108 (EO Elektronen-Optik-
Service GmbH, Dortmund), um die notwendige Elektronenleitfahigkeit auf der gesamten
Probenoberflache sicherzustellen. Die Beurteilung der Proben erfolgte an den
Rasterelektronenmikroskopen JEOL JSM6400 (JEOL Germany GmbH, Freising) sowie an
einem Zeiss Sigma 300VP (Carl Zeiss AG, Oberkochen). Die Einstellung der
Beschleunigungsspannung variierte probenabhangig im Bereich zwischen 10 und 40 kV.

3.2.4 Rasterkraftmikroskopie

Ein quantifizierbarer Vergleich der Faseroberflichentopographie und die Betrachtung
moglicher Auswirkungen einer thermischen FVB in Stickstoffatmosphare sind mit REM-
Aufnahmen nur sehr eingeschrankt moglich. Die Faseroberflachen wurden deshalb mit
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Hilfe der Rasterkraftmikroskopie untersucht. Das ermoglichte eine detaillierte
Bewertung der Oberflachentopographie in Abhangigkeit der Prozessierung.

Die Rasterkraftmikroskopie ist eine vergleichsweise junge Untersuchungsmethode und
basiert auf den Untersuchungen und Entwicklungen von G. Binnig et al. [166]. Eine
diinne Messnadel, im Idealfall mit lediglich einem Atom an der Spitze, befindet sich am
Ende eines Federbalkens. Er wird Uber einen Piezoantrieb in Schwingung versetzt. Der
Federbalken wird mit einem Laserstrahl beleuchtet, der von diesem reflektiert und auf
eine Photodiode gelenkt wird. Damit konnen die geringen Auslenkungen des
Federbalkens stark vergroRert dargestellt und ausgewertet werden. Mit der Spitze wird
dann die Probenoberflaiche abgerastert, wobei man zwischen den drei Messmodi
a) Nicht-Kontaktmodus, b) Kontaktmodus und c¢) intermittierender Modus
unterscheidet. Im Nicht-Kontakt-Modus gibt es keine Beriihrung zwischen Messnadel
und Probenoberflache, wogegen im Kontakt-Modus ein direkter mechanischer Kontakt
besteht. Durch anziehende und abstoBende atomare Wechselwirkungen zwischen
Probenoberflaiche und Messnadel kommt es bei allen drei Modi zu einer Verschiebung
des Federbalkens oder der Frequenz bzw. Amplitude der Messnadel.

Die Messungen wurden an einem Nanotec AFM (Team Nanotec GmbH, Villingen-
Schwenningen) im Nicht-Kontakt-Modus an Luftatmosphare durchgefiihrt. Es kam eine
Siliziumnadel des Typs PPP-NCH-50 (NanoWorld AG, Neuchatel, Schweiz) mit einer
Resonanzfrequenz von 300 kHz und einer Federkonstante von 40 N/m zum Einsatz.

Eine Einzelfaser wurde hierflir auf einen Glas-Objekttrager platziert und an den
Faserenden mit Klebestreifen fixiert, sodass ein hinreichend grofRer Bereich fir die
Messung zur Verfligung stand. Fir die Bildgebung wurden Faseroberflachen auf einer
Scanflache von 6 um x 6 um und 2,5 um x 2,5 um mit einer Signalauflésung von 512x512
Bildpunkten abgerastert. Die Rastergeschwindigkeit betrug 1 Linie/s.

Aus der zweidimensionalen Darstellung mit Hoheninformationen konnten die
Hohenprofile extrahiert werden, die eine Auswertung der Profilrillen ermdoglichen.
Hierzu wurden von der Profilmessung ein rundes Profil mit 7 um Durchmesser, was dem
Faserdurchmesser entspricht, als Untergrund subtrahiert und Positions- und
Hohenwerte der Peaks markiert. Damit war eine quantifzierende Bewertung der
Oberflachentopographie moglich. Fir die Bestimmung der Strukturbreiten und —héhen
der Peaks einzelner Faserqualitaten wurden 10 Messwerte an verschiedenen Positionen
gemittelt und die Standardabweichung bestimmt. Die Extraktion der Hohenprofile
erfolgte mit dem Freeware-Programm WSxM in Version 3.1 [167]. Die anschlieRende
Kurvenrechnung und Auswertung geschah mit der Software Origin Pro in Version 8.5
(OriginLab, Northampton, MA).
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3.2.5 Bestimmung von Dichte und Porositat

Die Ermittlung der offenen Porositdt sowie der Rohdichte und der scheinbaren
Feststoffdichte erfolgte nach DIN EN 623-2 bei Raumtemperatur [168].

Die Nomenklatur bezieht sich ebenfalls auf diese Norm, die die Ermittlung der
genannten Materialeigenschaften mit dem Wassereindringverfahren beschreibt.
Generell berechnet sich die Dichte eines Bauteils aus der Masse und dem Volumen des
getesteten Korpers:

_n (4)
P=7

p Dichte m  Masse

vV Bauteilvolumen

Bei pordosen Werkstoffen setzt sich das Bauteilvolumen aus Porenvolumen und
Feststoffvolumen zusammen, wobei sich ersteres noch in geschlossene und offene
Porositat unterteilt.

Die offene Porositdt ist flir ein auRenliegendes Fluid zugdnglich, die geschlossene
Porositat ist vollstindig vom Werkstoff umschlossen und nicht zuganglich. Wegen
diesem Sachverhalt missen verschiedene Dichte- und Volumenbegriffe definiert
werden. Als Rohdichte wird das Verhaltnis der Trockenmasse eines pordsen Korpers zum
Feststoffvolumen inklusive offener und geschlossener Porositdat bezeichnet. Die
scheinbare Feststoffdichte ist das Verhaltnis der Trockenmasse und dem scheinbaren
Feststoffvolumen. Es beinhaltet das wahre Feststoffvolumen sowie die geschlossenen
Poren, die im Medieneindringverfahren fiir eine Messung nicht zuganglich sind. Zur
Berechnung der scheinbaren offenen Porositdt, der Rohdichte und der scheinbaren
Feststoffdichte wird der Koérper im Wassereindringverfahren zuerst trocken gewogen
(m4) und anschlieBend mit der Immersionsflissigkeit impragniert. Darauf folgende
Wiegevorgange finden in der Immersionsflissigkeit unter dem Flussigkeitsspiegel (m,)
und an Luft mit der infiltrierten Probe (m3) statt. Die offene Porositat ist dabei mit dem
Immersionsmedium gefillt:

Pp = s —m, P (5)
my

Pr = m,—m, P (6)
mz —my

g = my —m, Pt 100 (7)
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pp  Rohdichte p1  Dichte der Immersionsflissigkeit
=0,99777 i3
cm
pr  Scheinbare Feststof fdichte my; Masse der trockenen Probe
m, Masse der impragnierten Probe in ms Masse der impragnierten Probe in Luft

der Immersionsflissigkeit

[, Scheinbare Porositit

Als Immersionsmedium wurde deionisiertes Wasser mit einer Zugabe von 2 Tropfen 2-
Oktanol pro Liter Wasser genutzt. Die Dichte der Immersionsflissigkeit wurde bei einer
Priftemperatur von 22 °C zu 0,9977 g/cm? gesetzt [168].

Alternativ zum Wassereindringverfahren wurde die Helium-Pyknometrie angewandt.

Mit dieser Methode ist ebenfalls eine Dichtebestimmung (iber eine Messung der
Probenmasse und einer Probenvolumenmessung moglich. Die Volumenmessung erfolgt
bei der Heliumpyknometrie tber ein kalibriertes ProbengefalR mit bekanntem Volumen.
Nach Einlegen der Probe wird dieses mit Helium gespilt. Im anschlieRenden
Messdurchgang wird die Probenkammer bis zu einem definierten Druck mit Helium
gefillt und anschlieBend ein Ventil zu einer zweiten Kammer mit ebenfalls bekanntem
Volumen geéffnet. Uber den sich einstellenden Gesamtdruck wird das Probenvolumen
berechnet. Die scheinbare Feststoffdichte berechnet sich aus dem Probenvolumen und
der Masse der Probe wie in Gleichung (4) angegeben.

Fir die Ermittlung der scheinbaren Feststoffdichte mittels Heliumpyknometrie wurden
die Proben bei 100 °C im Trockenschrank getrocknet und unter Vakuum mit einem
Absolutdruck < 0,1 mbar auf Raumtemperatur abgekihlt und in das Messgerat
eingebaut. Die Messung erfolgte am Micromeritics Accu Pyc Il 1330 (Micromeritics
GmbH, Aachen) mit 10 cm® Probenkammer. Vor der Messung wurden 40 Spilzyklen
durchgefihrt sowie 20 Einzelmessungen fir die Ermittlung des Dichtewerts gemittelt.
Der Spilfilldruck sowie der Messfilldruck lagen bei 1344 mbar. Als Bedingung fiir ein
Equilibrium diente ein eingestellter Druckdnderungswert von 0,0344 mbar/min. Als
Priifgas kam Helium mit einer Reinheitsklasse von 5.0 zum Einsatz (RieBner Gase GmbH,
Lichtenfels).

3.2.6 Ramanspektroskopie

Die Ramanspektroskopie diente der Beurteilung der Kohlenstoffmodifikation der C/C-
Proben.

Bei dieser Methode werden Frequenzverschiebungen von Photonen durch inelastische
Streuung an Materie ausgewertet. Eine Probe wird dazu mit Photonen bestrahlt, in der
Regel von einer Laserquelle. Durch die inelastische Wechselwirkung mit der Probe
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kommt es zu einem Energielibertrag auf das Photon (Anti-Stokes-Raman-Streuung) oder
vom Photon auf die untersuchte Probe (Stokes-Raman-Streuung). In beiden Fallen
andert sich die Energie des Photons, die liber das Planksche Wirkungsquantum mit der
Frequenz gekoppelt ist:

AERaman = h- AfRamom (8)

AEpgman Energieverschiebung h  Plank — Konstante = 6,626 1073 ] - s

Aframan Frequenzverschiebung des Photons

Die Frequenzverschiebung wird Ublicherweise in der Verschiebung der Wellenzahl

angegeben:
A _ AfRaman 9)
gRaman -
c
Aéraman Wellenzahlanderung ¢ Lichtgeschwindigkeit im Vakuum = 2,99 - 108 %

Das Raman-Spektrum wurde an vier Messpunkten ermittelt. Als Proben dienten C/C-
Werkstoffe mit Pyrolyse- bzw. Graphitierungsstemperaturen von 1000 °C, 1600 °C,
2000 °C und 2200 °C. Die Probenpraparation erfolgte identisch zur Praparation der
keramographischen Schliffe (siehe Kapitel “3.2.2 Mikrostrukturuntersuchungen an
keramographischen Schliffen” auf Seite 46). Eine Messpunktiibersicht der Raman-
spektroskopie ist schematisch in Abbildung 32 dargestellt.

Abbildung 32: Schematische Darstellung der Raman-Messpunkte an einer
geschliffenen C/C-Oberfldache.

Pro Messpunkt wurden 9 Einzelmessungen an unterschiedlichen Orten der Schliffprobe
durchgefiihrt. Aufnahmen erfolgten stets am Ubergang der Faserbiindel zu
matrixreichen Regionen der Proben. Messpunkt 1 (Faserzentrum) und Messpunkt 2
(Faserrandbereich mit Abstand 1,5 um zur Faseroberflache) charakterisieren die
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Kohlenstofffaser, Messpunkt 3 (Matrixbereich mit Abstand 2 um zur Faseroberflache)
und Messpunkt 4 (Matrixbereich mit Abstand 5 um zur Faseroberflache) untersuchen
die Kohlenstoffmatrix.

Die genaue Zuordnung der Messpunkte wurde gewdhlt, um Einfliisse einer moglichen
spannungsinduzierten Graphitierung an den Faser-Matrix-Grenzflachen zu untersuchen
und eine Beeinflussung der Ergebnisse durch diesen Effekt auszuschlieBen. Fir die
Untersuchung wurde ein Raman Mikroskop HR UV800 (HORIBA Jobin Yvon GmbH,
Bensheim) verwendet. Die Raman-Verschiebung wurde im Bereich von 800 cm™ bis
3600 cm™ aufgenommen. Als Anregungsquelle diente ein Argonlaser mit einer
Wellenldange von 532 nm. Der Laserstrahldurchmesser betrug ca. 1 um, was gleichzeitig
die erreichbare Auflosung der Messungen darstellt. Fir den Fit der Messkurven wurden
die in Tabelle 6 angegebenen Randbedingungen angewandt. Eine zusatzlich gesetzte
Obergrenze des D’/D-Flachenverhaltnisses betrug 0,08. Die Wahl der
Auswertebedingungen und deren Einfluss auf die Ergebnisse sind ausflihrlich im
betreffenden Ergebniskapitel ab Seite 114 erortert.

Als Referenzprobe diente eine Graphitfolie vom Typ SGL Sigraflex C (SGL Carbon,
Meitingen). Die Folien wurden sowohl auf der unbehandelten Folienoberflache sowie
nach einem mechanischen Spaltvorgang mit einem Skalpell auf der neu geschaffenen
Oberflache mittels Raman-Spektroskopie untersucht.

Die Auswertung der Ramanspektroskopiemessungen erfolgte stets mit der Software
Origin Pro in Version 8.5 (OriginLab, Northampton, MA).

Tabelle 6: Randbedingungen des Kurvenfits der Ramanspektren.

Peakzuweisung Funktion Kurvenmaximum / cm™ Halbwertsbreite/ cm™
I Gauss 1175-1225 <200
D Lorentz 1340 -1360 <150
D” Gauss 1480 - 1520 <200
G Lorentz 1580 - 1595 <200
D’ Psd.-Voigt 1620 -1630 <50

3.2.7 Thermogravimetrische Analyse

Die thermogravimetrische Analyse (TGA) wurde zur Bestimmung des Pyrolyseverhaltens
der polymeren Matrixprecursoren herangezogen und aus den Ergebnissen ein
geeignetes Pyrolyseprogramm abgeleitet.

Es handelt sich um ein Verfahren der Thermoanalytik, bei der die Massendanderung einer

Probe in Abhangigkeit von Zeit und Temperatur bestimmt wird. Dabei werden die
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Ergebnisse eine Feinwaage und die Temperatur eines beheizbaren Probenraums zur
Auswertung herangezogen. Ablaufende physikalische und chemische Vorginge der
Probe, wie z.B. Zersetzung unter Gasabspaltung, Oxidation oder Sublimation, kdnnen so
durch eine Anderung der Probenmasse registriert werden.

Fir die Messungen kam eine Linseis Thermowaage L81/ 1550 (Linseis Messgerate
GmbH, Selb) mit Aluminiumoxid-Probentrdagern zum Einsatz. Die Heizrate wurde mit 10
K/min bis zur Maximaltemperatur von 1200 °C eingestellt und bei allen Proben ein
Messbereich von 20 mg gewadhlt. Der Gasvolumenstrom an Stickstoff betrug bei allen
Messungen 5 I/h.

Ausgewertet wurden neben dem Kohlenstoffriickstand auch die Onset- und
Endsettemperaturen fir den Temperaturbereich des groten Massenverlusts. Der Onset
beschreibt dabei den extrapolierten Beginn des Massenverlusts, der Endset das
extrapolierte Ende des Massenverlusts. Sowohl Onset als auch Endset wurden als
Schnittpunkt von zwei tangentialen Fit-Geraden an der Massenverlustkurve mit der
Software Origin Pro in Version 8.5 (OriginLab, Northampton, MA) bestimmt. Das
Maximum der Massenverlustrate wurde als Minimum der ersten Ableitung der
Massenverlustkurve bestimmt, ebenfalls mit der Software Origin Pro.

3.2.8 IR-Spektroskopie

Die Infrarotspektroskopie nutzt die Absorption von elektromagnetischen Wellen im
Infrarotbereich durch organische und anorganische Substanzen zu deren
Charakterisierung. Die Infrarotstrahlung liegt energetisch im Bereich von
Molekilschwingungen. Eine Absorption flihrt zu einer Schwingungsanregung von
Molekilbindungen. Die absorbierte Energie und damit die Frequenz der absorbierten
Infrarotstrahlung ist charakteristisch fur die Bindung und erlaubt somit einen
Rickschluss auf die Struktur des Molekils [169]. Die Fourier-Transformations-
Infrarotspektroskopie (FT-IR) ist eine spezielle Methode der Infrarotspektroskopie. Hier
wird das IR-Spektrum durch eine Fourier-Transformation eines Interferogramms
berechnet. Dazu wird die IR-Strahlung mit einem Strahlteiler gespalten und auf ein
Spiegelpaar gelenkt. Nach der Rekombination der Strahlen wechselwirken diese additiv
oder subtraktiv miteinander, abhdngig von der Laufzeitdifferenz  und
Frequenzverschiebung der beiden Teilstrahlen [169].

Die FT-IR-Spektroskopie wurde eingesetzt, um die Spaltprodukte der Polymerpyrolyse
wahrend der TGA qualitativ zu bestimmen und Riickschliisse auf die Zersetzung zu
erzielen.

Alle Messungen wurden mit einem FT-IR-Spektrometer Tensor 27 (Bruker, Billerica,
Massachusetts/USA)  durchgefihrt. Bei der Untersuchung der gasformigen
Spaltprodukte wurde eine TGA/IR-Kopplung im Transmissionsaufbau (Bruker TGA IA 588
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N, Billerica, Massachusetts/USA) mit einem beheizten Verbindungelement zur TGA
Linseis Thermowaage L81/ 1550 (Linseis Messgerdte GmbH, Selb) verwendet. Die
Temperatur im Verbindungselement betrug 200 °C. Die Heizrate bis zur
Maximaltemperatur von 1200 °C lag bei 10 K/min. Die Auflésung wurde stets mit 4 cm™
bei einem Wellenzahlbereich von 400 bis 4000 cm™ gewihlt. Die Messung mit TGA-
Kopplung erfolgte kontinuierlich mit einem Abtastintervall von 1 s im Bereich von 400
bis 4000 cm™,

3.2.9 Rontgendiffraktometrie und Analyse der
Phasenzusammensetzung

Zur Bestimmung der Phasenzusammensetzung von C/C-SiC sowie der Gitterparameter
von C/C-Materialien fand die Rontgendiffraktometrie Anwendung.

Bei dieser Methode wird ein einfallender Rontgenstrahl an den Netzebenen einer
kristallinen Probe gebeugt. Eine schematische Darstellung der Rontgenbeugung ist in
Abbildung 33 dargestellt.

» Detektor
S ADC = nA
6 =< ABD
AD
sing = —
BD
dhklz_D
nA
sing = ——
2dhkl

Abbildung 33: Diffraktion von einfallenden Réntgenstrahlen an Netzebenen kristalliner
Materialien [170].

Einfallende Rontgenstrahlung wird an den Netzebenen eines Kristalls gebeugt, wobei
die zurlickgelegte Wegstrecke abhadngig vom Netzebenenabstand ist. Betrdgt der
Wegunterschied von zwei gebeugten Teilstrahlen ein ganzzahliges Vielfaches der
Wellenldnge A, interferieren die gebeugten Rontgenstrahlen konstruktiv und gelangen
zum Detektor. Diese Bedingung ist erfiillt, wenn Netzebenenabstand dy, Wellenlange A
und Beugungswinkel 8 (auch Glanzwinkel genannt) folgende Beziehung aufweisen:

2 dhkl ' Sithkl =n-: A (10)

dpi  Abstand der Netzebene hkl Oni Einfallswinkel =
Austrittswinkel des Rontgenstrahls

A Wellenlange
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Anhand der gebeugten Rontgenstrahlen bei einem bestimmten Winkel 6 kann also auf
den Netzebenenabstand der kristallinen Probe geschlossen werden.

Alle Proben wurden mit Rontgendiffratometern in Bragg-Brentano-Anordnung
charakterisiert. Dieser Aufbau wird haufig fiir polykristalline und pulverférmige Proben
angewandt und ist charakterisiert durch eine ebene Probe, die sich unter gleichem
Abstand zur Rontgenquelle und Detektor befindet. Das Diffraktogramm wird erzeugt,
indem Rontgenquelle und Detektor bei gleichem Winkel © zur Probe bewegt werden und
die dabei entstehenden Reflexe in Abhangigkeit des Winkels aufgetragen werden.
Schematisch sind die Messanordnung und das resultierende Diffraktogramm in
Abbildung 34 dargestellt.

Bragg-Brentano |

(Pfeillange entspricht Netzebenabstand)
a) (kleine Korner, regellose Orientierung) b) 20

v

Abbildung 34: Modell-Darstellung der a) Kristallitorientierung eines polykristallinen
Werkstoffs und b) resultierendes Diffraktogramm der Kérner 1, 2 und 3 [170].

Bei der Charakterisierung der C/C-SiC Werkstoffe kam ein Bruker D8 Advance
Rontgendiffraktometer (Bruker Corporation, Billerica, Massachusetts) mit Cu-Kathode
und Ge Kq1 Monochromator zum Einsatz. Die Beschleunigungsspannung betrug 40 kV bei
40 mA Stromstdrke. Die Proben wurden vor der Messung in einer
Scheibenschwingmiihle Pulverisette 9 (FRITSCH GmbH, Idar-Oberstein) mit
Wolframcarbidauskleidung fir 60 s aufgemahlen. Die XRD-Messung erfolgte in einem 26
Winkelbereich von 20° bis 90° mit einer Auflésung von 0,01° und einer Verweilzeit von
0,5s.

Die Messung an C/C-Werkstoffen erfolgte an stickigen Proben an einem Bruker D8
Advance Diffraktometer ohne Monochromator mit einer Cu-Kathode (Bruker
Corporation, Billerica, Massachusetts). Von einem Mahlprozess vor der Messung wurde
abgesehen, um durch den hohen Energieeintrag beim Aufmahlen das Kohlenstoffgeflige
nicht zu zerriitten und so die Messwerte zu verfdlschen. Die Messungen wurden in
einem 26 Winkelbereich von 15° bis 90° mit einer Schrittweite von 0,02° und 2 s
Verweilzeit pro Schritt durchgefiihrt. Die Beschleunigungsspannung betrug 40 kV und die
Stromstarke 40 mA. Die Messung der Proben erfolgte in zwei Positionen, um eine
mogliche Vorzugsorientierung der Graphitkristalle durch die Faseranordnung zu
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untersuchen. Die KristallitgroRen wurden mittels Scherrer-Gleichung bestimmt [171 bis
177]:

L=K A (11)
FWHM - cos Qhkl
L Kristallitausdehnungentlang einer Oni Einfallswinkel =
Kristallrichtung Austrittswinkel des Rontgenstrahls
K  Scherrer — Formfaktor = 1,84 FWHM  Halbwertsbreite des ausgewerteten Peaks

A Wellenlange

Mit einem konstanten Scherrer-Formfaktor von 1,84 wurden die Signale [002] fir die
KristallitgroBe entlang der c-Achse L. sowie [10] fur die Ausdehnung von L, heran-
gezogen.

Die Anordnung mit Darstellung der gebeugten Rontgenstrahlung ist schematisch in
Abbildung 35 gezeigt.

a)

Abbildung 35: Messanordnung der C/C-Proben bei der Rontgendiffraktometrie, a)
longitudinale Anordnung, b) transversale Anordnung.

Zur Auswertung der Messergebnisse sowohl bei der Messung an C/C als auch an C/C-SiC-
Probekorpern kamen die Softwarelésungen Diffrac Measurement Center in Version 3.0
und Diffrac.EVA in Version 3.0 (alles Bruker Corporation, Billerica, Massachusetts) zum
Einsatz.
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3.2.10 Bestimmung der Phasenanteile von C/C-SiC

Zur Bestimmung der Si- und SiC-Anteile wurden die XRD-Messungen von C/C-SiC-
Werkstoffen mit der Rietveldmethode ausgewertet. Dazu wurde die Software AXS Topas
in Version 4.2 (Bruker Corporation, Billerica, Massachusetts) und die darin enthaltenen
Kristalldatenbankeintrage 00-027-1402 fir Silizium und 00-029-1129 flar SiC
herangezogen, um die Massenanteile an Si und SiC zu bestimmen.

Die Bestimmung des Kohlenstoffanteils erfolgte mit zwei Methoden, um einen Vergleich
und eine Fehlerabschatzung der jeweiligen Methoden zu ermdoglichen.

Zum einen wurden C/C-SiC Proben in Abmessungen von 5x5x3 mm? bei 900 °C fir 60
min in einem Laborofen Nabertherm B150 (Nabertherm GmbH, Lilienthal) oxidiert, um
den freien Kohlenstoff der Proben zu entfernen. Die Festlegung der
Oxidationsbedingungen erfolgte in Vorversuchen, bei denen die Probenmasse alle 15
Minuten gemessen wurde. So konnte sichergestellt werden, dass der Kohlenstoffanteil
komplett oxidiert und gleichzeitig ein Fehlereinfluss durch die Oxidation von Si und SiC
gering gehalten wurde, zu erkennen an einer konstanten Probenmasse zwischen zwei
Wiegevorgdngen.

Bei der zweiten Methode wurde die Masse der C/C-Proben und deren Silizium-
Massenaufnahme bei der Flissigsilizierung herangezogen, um die Masse an Kohlenstoff
zu berechnen, die in Form von SiC in den Proben vorliegt. Die Kohlenstoffmasse
ermittelte sich anhand der Masse der C/C-Probe vor der Silizierung und der C/C-SiC-
Masse nach der Silizierung.

Es kann davon ausgegangen werden, dass die komplette Massenanderung wahrend der
Silizierung durch die Aufnahme von elementarem Silizium in der Probe erfolgte, da die
C/C-Korper die Siliziertemperatur bereits in vorhergehenden Prozessschritten
durchlaufen haben und so eine weitere Massenabnahme durch die Prozessierung
ausgeschlossen werden kann. Somit bildet die Massenanderung durch die Silizierung die
Gesamtmenge an freiem Silizium in der Probe sowie die Masse an gebildetem SiC ab,
wobei beim Keramikanteil noch die Masse an gebundenem Kohlenstoff heraus
gerechnet werden muss. Dies geschah (ber eine Einbeziehung des
Molmassenverhaltnisses von Silizium und Kohlenstoff in SiC.

Anhand der folgenden Gleichungen konnte dann die quantitative Zusammensetzung der
C/C-SiC-Proben vergleichend mit beiden Methoden bestimmt werden:

Methode 1, Oxidation des freien Kohlenstoffs bei 900 °C:

Siox = Sixrp * (1 = Cox) (12)
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SiCOx = SiCXRD * (1 - COX) (13)
Sipx Si— Massenanteil aus Cox Massenabnahme durch Oxidation der
Oxidationsmethode Proben
SiCy, SiC — Massenanteil aus SiCxrp SiC — Massenanteil aus Rietveld —
Oxidationsmethode Auswertung

Siygp Si — Massenanteil aus Rietveld —
Auswertung

Methode 2, Berechnung des freien Kohlenstoffs mit Hilfe der Siliziumaufnahme bei der
Flussigsilizierung:

. Mg; . M .
(SlXRD + Mo * SlCXRD) *Mec Mo * SiCypp * AM

Cs; = ‘ (14)
y
(Sixgp) * Am
Sis; = (15)
y
(SiCxrp) * Am
y
. _ . Mg; .
mlty = (Am+mc/c) * (SLXRD +M *SlCXRD) (17)
SicC
Csi C — Massenanteil Am  Massenanderung auf grund der
aus Siliziumaufnahme Silizierung = M¢;c_sic — Mcyc
SiCs; SiC — Massenanteil Mg;  Molmasse Silizium = 28,085 u
aus Siliziumaufnahme
Sis; Si — Massenanteil Mg;c Molmasse SiC = 40,096 u

aus Siliziumaufnahme

Mmec Ausgangsmasse C/C — Probekorper M,  Molmasse C =12,011u

Mcc-sic Masse des C/C — SiC — Probekorpers

3.2.11 Rontgenphotoelektronenspektroskopie

Die Rontgenphotoelektronenspektroskopie, engl. X-ray photoelektron spectroscopy
(XPS), wurde eingesetzt, um den Einfluss einer thermischen Faservorbehandlung auf die
Elementzusammensetzung an der Kohlenstofffaseroberflache zu studieren.

Es handelt sich hierbei um ein zerstérungsfreies Priifverfahren, mit dem die chemische
Zusammensetzung einer Probe mit sehr hoher Oberflaichenempfindlichkeit bestimmt
werden kann. Nach dem Prinzip des duReren Photoeffekts werden Photoelektronen mit
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Hilfe von energiereichen Photonen, in diesem Fall mit Rontgenstrahlung, aus der Probe
gelost. Die kinetische Energie der Elektronen korreliert mit der Differenz von
Photonenenergie und Bindungsenergie und erlaubt somit einen Riickschluss auf die
Bindungsenergie der Elektronen:

Exin ~ hy — E} (18)

Erin Kinetische Energie E, Bindungsenergie

h Plank — Konstante = 6,626-1073*]-s y  Frequenz der Photonen

Je geringer die kinetische Energie der Photoelektronen, desto hoher die
Bindungsenergie. Die Bestimmung der kinetischen Energie der Photoelektronen erlaubt
somit einen Rickschluss auf das emittierende Atom und dessen Bindungszustand. Die
emittierten Elektronen werden bei der Auswertung nach Energieniveaus getrennt und
mit Elektronenvervielfachern detektiert. Neben der qualitativen Auswertung der
Bindungszustande kdnnen mit dem XPS-Spektrum auch quantitative Aussagen getroffen
werden. Die Zahlrate der emittierten Elektronen ist proportional zur Anzahl der Atome
und deren Bindungszustinde, die die Photoelektronen emittieren. Mit Hilfe von
Sensitivitatsfaktoren ist ein Rickschluss auf die Zusammensetzung der Probe moglich.
Diese Faktoren korrigieren die orbital- und energieabhangige sowie elementspezifische
Wahrscheinlichkeit, ein Photoelektron zu emittieren. Sie sind in Form von
Nachschlagewerken verflgbar [178]. Vor der quantitativen Auswertung muss noch eine
Untergrundkorrektur durchgefiihrt werden, die den Beitrag der Sekundarelektronen und
inelastisch gestreuten Elektronen entfernt.

In der vorliegenden Arbeit erfolgte die Untersuchung von Kohlenstofffasern mit drei
XPS-Gerédten. Bei allen Messungen wurden Kohlenstofffasergewebe fiir die Messung
herangezogen, die Signaldetektion erfolgte jeweils mit einem Halbkugelanalysator bei
einem Abnahmewinkel (engl. Take-off) der Elektronen von 45° zur Oberflachennormalen
der Proben. Wenn nicht anders angegeben, erfolgte die Auswertung der Spektren mit
den Softwarelésungen Casa XPS in Version 1.0.0.1 (Casa Software Ltd., Teighnmouth,
England) sowie Origin Pro in Version 8.5 (OriginLab, Northampton, MA). Die
Untergrundkorrektur wurde dabei einheitlich nach der Methode von Shirley
durchgefihrt [179].

Ergebnisse am Instituto Nacional del Carbdn (INCAR) wurden an einem Specs XPS erzielt
(Specs GmbH, Berlin). Alle Messungen erfolgten mit einer Beschleunigungsspannung von
11,81 kV und einer Leistung von 100 W in Vakuumbedingungen mit einem Absolutdruck
< 4,2:10" mbar. Als Rontgenquelle kam eine Mg-K,-Quelle XR 50 (Specs GmbH, Berlin)
mit einer Réntgenlinie bei 1253,6 eV zum Einsatz. Ubersichtsscans wurden mit einer
Passierenergie (engl. pass energy) von 80 eV am Halbkugelanalysator aufgenommen,
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Detailscans von Kohlenstoff und Sauerstoff mit 20 eV und Stickstoff mit 30 eV. Der
analysierte Probenbereich betrug bei allen Messungen ca. 3 mm im Durchmesser.

Messungen an der FAU Erlangen-Nirnberg erfolgten mit einem PHI 5600 ESCA System
(Physical Electronics, Ismaning) mit einer Al-K,-Rontgenquelle mit einer Rontgenlinie bei
1486,6 eV und einer Beschleunigungsspannung von 13 kV. Die Leistung wurde auf 300 W
festgesetzt und der Messfleck betrug ca. 800 pum im Durchmesser. Der Absolutdruck bei
den Messungen betrug stets weniger als 3,7-10° mbar.

Messungen bei PHI Instruments erfolgten an einem PHI Quantum 2000 System (Physical
Electronics, Ismaning) mit Halbkugelanalysator. Vor den Messungen wurden die Proben
mit Hilfe einer Elekronenkanone (Kaltkathode 1,2 eV) und niederenergetischem Ar-
lonenstrahl (10 eV) neutralisiert. Die Spektren wurden durch eine fokussierte
monochromatische Rontgenquelle (Al-Ka bei 1486,68 eV) mit einem Strahldurchmesser
von 100 um und einer Leistung von 100 W aufgenommen.

Bei einigen Messungen erfolgte ein Abtrag der Probenoberflaiche vor der
Charakterisierung mit einem Argonionenstrahl, um die Elementzusammensetzung im
Probenvolumen zu untersuchen. Dazu wurde eine Beschleunigung von 2 kV und eine
Abtragsrate von 4,2 nm/min@SiO, verwendet. Der Messbereich betrug bei allen
Messungen ca. 1,4 x 0,4 mm? bei einem Druck von < 5:10° mbar. Die Auswertung der
Messdaten erfolgte mit der Software Multipak in Version 9.6.1 (Physical Electronics,
Ismaning) sowie mittels Origin Pro in Version 8.5 (OriginLab, Northampton, MA).

3.2.12 Mechanische Priifung

Einzelfaserzugversuch

Der Einzelfaserzugversuch dient der Bestimmung von Zugfestigkeit und E-Modul von
faserféormigen Materialien. In der vorliegenden Arbeit wurde nach Norm ASTM D3379
evaluiert, die die Prifung von Hochmodulfasern (E-Modul > 21 GPa) bei
Raumtemperatur beschreibt. Der Prifaufbau ist in Abbildung 36 dargestellt.

28,00
Klebestelle
—
y/4 8.]:
A\N =4

\ Schneideposition

Abbildung 36: Angewandter Priifaufbau des Einzelfaserzugversuchs nach ASTM D3379,
BemaRung in mm.

Die Einzelfasern wurden dazu mit Cyanacrylatklebstoff Loctite 406 (Henkel AG & Co.
KGaA, Dusseldorf) auf Papierrahmen fixiert und mit der Universalprifmaschine
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Hegewald und Peschke Table 5 kN (Hegewald & Peschke Mef3- und Priiftechnik GmbH,
Nossen) mit einer Prufgeschwindigkeit von 1 mm/min bis zum Bruch getestet. Als
Kraftmessdose wurde eine AST KAP-S mit einer zuldssigen Maximalkraft von 20 N
genutzt (AST Angewandte Systemtechnik GmbH, Wolnzach). Die Zugfestigkeit errechnet
sich aus der gemessenen maximalen Prifkraft und dem Faserquerschnitt:

Ry == (19)

R,, Zugfestigkeit F Maximale Prifkraft

A Prifquerschnitt der Faser

Der Prifquerschnitt der Faser wurde fiir jeden Fasertyp anhand von 10 Proben am
Rasterelektronenmikroskop bestimmt und der berechnete Mittelwert fir den jeweiligen
Fasertyp zur Berechnung des Priifquerschnitts herangezogen.

Die Ermittlung des E-Moduls erfolgte im linear-elastischen Bereich des Spannungs-
Dehnungs-Diagramms als Sekantenmodul:

Ao
E=— (20)
Ae
As  Differenz der maximalen und minimalei Ao Dif ferenz der maximalen und minimalen
Dehnung im ausgewerteten linear — Spannung im ausgewerteten linear —
elastischen Bereich elastischen Bereich
E Elastizitatsmodul

Interlaminare Scherfestigkeit

Der Biegeversuch stellt eine Moglichkeit dar, mechanische Kennwerte wie z.B. E-Modul,
Biegefestigkeit, Bruchdehnung und scheinbare interlaminare Scherfestigkeit zu
bestimmen. Im Folgenden wird die 3-Punkt-Biegeprifung mit symmetrischem Aufbau
beschrieben, die zur Bestimmung der interlaminaren Scherfestigkeit genutzt wurde.
Abbildung 37 zeigt die auftretenden Krafte und den Verlauf der Scherspannung bei der
3-Punkt Biegeprifung. Es ist zu erkennen, dass bei der Biegeprifung das
Spannungsmaximum mit Zugbelastung im Randbereich der Probenunterseite auftritt,
die maximale Druckspannung tritt in der Randfaser auf der gegeniberliegenden
Probenseite auf. Die neutrale Faser ohne Zug- oder Druckspannungen liegt bei linear-
elastischen isotropen Materialien in der Mitte der Probe. Hier tritt das
Schubspannungsmaximum auf.
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Der Betrag der Schubspannung ist zwischen den Auflagern gleich. Im Gegensatz dazu ist
die maximale Zug- und Druckspannung beim 4-Punkt-Biegeversuch im Randfaserbereich
zwischen den mittleren Auflagern gleich. Das beanspruchte Probenvolumen ist groRer
als im 3-Punkt-Biegeversuch. Der Bereich zwischen den inneren Auflagern ist im 4-Punkt-
Biegeversuch dagegen schubspannungsfrei. Deshalb wurde fir den Langbiegeversuch,
bei dem die maximale Zug-/Druckspannung ausgewertet wird, der 4-Punkt-Biegeaufbau

gewadhlt und fir den interlaminaren Scherversuch der 3-Punkt-Biegeaufbau mit kurzem
Auflagerabstand.
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Abbildung 37: Kraftediagramm und Verlauf von Biegemoment M, Querkraft Q und

Normalkraft N fiir eine 3- und 4-Punkt- Biegepriifung; eigene Darstellung in Anlehnung
an [180].

Fiir die Ermittlung der scheinbaren interlaminaren Scherfestigkeit (ILSF) wurde die Norm
DIN EN ISO 14130 fur CFK-Werkstoffe genutzt. Die scheinbare interlaminare

Scherfestigkeit kann aus den MessgroRen Bruchkraft und Probengeometrie wie folgt
berechnet werden:

3 F
Tiss =73 (21)

Tiss Scheinbare interlaminare Scherfestigkeit F Maximale Prifkraft

b Breite des Probekorpers h Dicke des Probekorpers
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Alle Messungen wurden mit einer Prifgeschwindigkeit von 1 mm/min und einem
Verhaltnis der Stlitzweite zu Probekorperdicke von 5 auf der Universalpriifmaschine
Hegewald und Peschke Table 5 kN (Hegewald & Peschke MeR- und Priftechnik GmbH,
Nossen) durchgefiihrt. Die Breite der Priifkdrper betrug 10 mm. Der Probekdrper muss
normgerecht auf Scherung versagen. Trat ein Druck-, Zug- oder Mischversagen ein, war
das ermittelte Ergebnis nicht giiltig und wurde fir die Auswertung nicht herangezogen.

Biegeversuch

Zur Bestimmung von Biegefestigkeit, E-Modul sowie Bruchdehnung von C/C-SiC-
Werkstoffen wurde der 4-Punkt-Biegeaufbau nach DIN EN 658-3 herangezogen. Die
auftretenden Krafte und Spannungen sind ebenfalls in Abbildung 37 dargestellt. Die
Spannung wurde fir die Randfasern aus der Probengeometrie und der Prifkraft

bestimmt:
3 F-(L—L))
Op = =l (22)
2 b-h
oy  Biegespannung F Prifkraft
L AuBerer Auflagerabstand L;  Innnerer Auflagerabstand
b Breite des Probekorpers h  Dicke des Probekorpers

Sofern nicht anders angegeben, wurde ein konstantes Verhiltnis (L-L)/h von 20
verwendet. Ergdnzend zur Bestimmung der Biegefestigkeit ermittelte sich die
Randfaserdehnung aus dem Traversenweg und der Priifgeometrie:

4-Al-h
g = 7 (23)
i
&g Randfaserdehnung Al Traversenweg
h Dicke des Probekorpers L;  Innnerer Auflagerabstand

Die Ermittlung des E-Moduls erfolgte als Sekantenmodul im linear-elastischen Bereich
der Spannungs-Dehnungs-Kurve. Die Faserorientierung der Proben relativ zur
Probenlangsachse betrug 0/90°, 30/60° sowie +/-45°. Eine Darstellung der
Faserorientierung der Gewebe relativ zur Probenkorperlangsachse ist in Abbildung 38
gegeben. Sofern keine Angabe zur Faserorientierung erfolgt, betrdgt sie 0/90°. Die
Prufgeschwindigkeit betrug bei den 4-Punkt-Biegeprifungen stets 1 mm/min auf der
Universalpriifmaschine Hegewald und Peschke Table 5 kN (Hegewald & Peschke MefR-
und Priiftechnik GmbH, Nossen).
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Abbildung 38: Schematische Darstellung der Gewebeorientierung der 4-Punkt-
Biegeproben (Aufsicht auf die Probenoberflidche).

Fur eine Hystereseuntersuchung im 4-Punkt-Biegeaufbau wurden C/C-SiC-Prifkorper
stufenweise mit Schritten bei 40 MPa, 80 MPa, 120 MPa, 160 MPa und 200 MPa belastet
und nach Erreichen des Zielwerts auf einen Wert von 5 MPa entlastet. Die Be- und
Entlastungsgeschwindigkeit betrug bei den Hystereseuntersuchungen stets 1 mm/min.
Jede Belastungsstufe wurde flinfmal angefahren, bevor die Prifung bei der nachsten
Laststufe fortgeflihrt wurde. So sollte untersucht werden, ob ein nichtlinearer
Kurvenverlauf im Spannungs-Dehnungs-Diagramm auf eine einmalige Probenschadigung
zurlickgefihrt werden kann.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1 Auswahl der thermoplastischen
Kohlenstoffprecursoren

Die in Kapitel ,2.3.4 Thermoplastische Kohlenstoffprecursoren” vorgestellten
Polymertypen mit dem Potential, den geforderten hohen Kohlenstoffriickstand zu
liefern, werden aufgrund technischer Gegebenheiten vor der Polymercharakterisierung
im Labor weiter eingeschrankt.

Bei schwefelhaltigen Polymeren kommt es bei der Pyrolyse und bei der
Hochtemperaturprozessierung zur Emission von elementarem Schwefel und
Schwefelverbindungen, ebenso bei Schwefelzusatz als Vernetzungsmittel zu Pechen [181
bis 184]. Aufgrund einer fehlenden Schwefelabscheidung im Abgasstrang der
Ofenanlagen wird eine Verwendung dieser Polymerklasse nicht in Betracht gezogen. Des
Weiteren werden Thermoplaste, deren Zersetzungstemperatur bei Normaldruck
unterhalb der Schmelztemperatur liegen und die deshalb nur mit Losungsmittelzusatz
verarbeitet oder als Pulver gesintert werden konnen, nicht weiter untersucht. Sie
kénnen im gewahlten Warmpressprozess nur unzureichend verarbeitet werden.

In den folgenden Kapiteln wird die Polymercharakterisierung ndher erlautert sowie eine
detaillierte Betrachtung der beiden vielversprechendsten Kohlenstoffprecursoren PEEK
KT880FP und PElI Ultem1000 durchgefiihrt. Dies betrifft sowohl eine Analyse des
gebildeten Kohlenstoffs im Vergleich zu einem duromeren Phenolharz als auch eine
Korrelation von Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften der daraus abgeleiteten
Verbundwerkstoffe. Die Einflussnahme auf die Werkstoffeigenschaften durch eine
thermische Faservorbehandlung wird im Kapitel ,4.3 Werkstoffdesign durch Anpassung
der Faser-Matrix-Grenzflache” beschrieben.

4.1.1 Pyrolyseverhalten

Die Untersuchung des Pyrolyseverhaltens dient zum einen als Nachweis des geforderten
Kohlenstoffriickstands, zum anderen werden mit den TG-Messungen die
Pyrolyseparameter fir die Probenfertigung festgelegt. In Abbildung 39 ist der
Kurvenverlauf des Massenverlusts als Funktion der Temperatur der untersuchten
Polymere dargestellt.
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Abbildung 39: Kurvenverlauf der thermogravimetrischen  Untersuchung der
Kohlenstoffprecursoren in N,-Atmosphare (5 I/h) und einer Heizrate von 10 K/min.

Das Polyphtalamid Vestamid HTplus M1000 sowie die beiden Biopolymere Arboform LV3
und LV100 weisen zu geringe C-Rlickstande auf und werden im Folgenden daher nicht
weitergehend untersucht. Das gefiillte Biopolymer Arboform F45 zeigt einen relativ
hohen Massenverlust bis 1200 °C von 66,5 m.-%. Ein Massenverlust von 3,4 m.-% bis 200

°C kann auf Wassereinlagerungen des holzgefiillten Systems zuriickgefiihrt werden.

Das Pech BX95W zeigt einen einstufigen Massenverlust mit einem Onset bei 358 °C und
einem Kohlenstoffrickstand von 54 m.-% bei 1200 °C. Im Gegensatz dazu zeigt der
Massenverlust des modifizierten Steinkohlenteerpechs Carbores F112M einen
zweistufigen Kurvenverlauf mit einem ersten Onset bei 242 °C und einem Endset bei
369 °C. Der zweite Bereich des Massenverlusts weist einen Onset von 448 °C und einen
Endset von 566 °C auf. Dieses Verhalten kann mit der Zusammensetzung der beiden
Pechvarianten begriindet werden. Wahrend das Pech BX95W ein Steinkohlenteerpech
mit kontinuierlicher Molmassenverteilung darstellt, handelt es sich bei der Carbores-
Qualitat F112M um ein aufgereinigtes Steinkohlenteerpech mit angepasstem
Schmelzbereich. Dabei werden polyzyklische aromatische Kohlenwasserstoffe mit
geringer Molmasse, insbesondere Benzo[a]pyren, in einem Vakuumdestillationsschritt
entfernt. Das so hergestellte Pechprodukt mit sehr hoher Verarbeitungstemperatur wird
mit Stelldlen vermischt, was den Erweichungsbereich und die Viskositat bei reduzierter
Temperatur herabsetzt. Diese Zusatzstoffe verdampfen vor der eigentlichen Pyrolyse der
weiteren Pechbestandteile, was den zweistufigen Kurvenverlauf von F112M erklart.
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Das Polyamidimid Torlon 4000TF zeigt eine einstufige Zersetzung mit einem Onset bei
474 °C und einem Massenverlust von 47,1 % bei 1200 °C.

Die Polyetheretherketone Ketaspire KT820FP, KT880FP und KT880 weisen &dhnliche
Massenverluste und Onsettemperaturen auf, wobei sich auch hier ein zweistufiger
Massenverlust einstellt. Die erste Onsettemperatur ist sehr hoch und liegt bei PEEK
KT88OFP bei 570 °C, bei PEEK KT880 und KT820FP bei 571 °C. Der erste Endset wird bei
602 °C bzw. 603 °C fir PEEK KT880 bzw. KT820FP und KT880FP gemessen. Die darauf
folgende, weitere Pyrolyse geht bei reduzierter Massenabnahmerate vonstatten und
weist einen Endset von 780 °C fiir PEEK KT880FP, 784 °C fiir PEEK KT820FP und 785 °C fir
PEEK KT880 auf.

PEI U1000 weist mit 56,3 m.-% den hochsten Kohlenstoffriickstand der untersuchten
thermoplastischen Polymere auf, der Onset der Pyrolyse liegt bei 529 °C.

Die Pyrolysen der beiden Polymere PEI U1000 und PEEK KT880FP werden im Folgenden
ndaher betrachtet. Eine detaillierte Darstellung der TGA-Kurven der genannten
Kunststoffe ist zusammen mit der ersten Ableitung in Abbildung 40 gezeigt. Beide
Werkstoffe weisen eine sehr hohe Onset-Temperatur der Pyrolyse auf. Die DTG-Kurven
zeigen die hohe Massenverlustrate von fiir PEEK KT880FP auf, mit einer hochsten
Verlustrate von - 1,47 m.-%/°C bei 588 °C. PEI U1000 zeigt eine ebenfalls hohe maximale
Massenverlustrate, wobei ein Wert von - 0,99 m.-%/°C bei 540 °C gemessen wird.
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Abbildung 40: TG-Kurven von PEEK KT880 FP und PEI U1000 zusammen mit der ersten
Ableitung (DTG); Messung in N2-Atmosphire (5 I/h) und einer Heizrate von 10 K/min.
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Die Untersuchung der Abspaltungsprodukte im Abgaskanal mittels Infrarotspektroskopie
bei PEEK KT880FP zeigt, dass der (iberwiegende Anteil des Massenverlusts auf die
Abspaltung von CO, CO, und Phenolverbindungen zurlickzuflihren ist (Tabelle 7). Dieses
Ergebnis ist in Ubereinstimmung mit vorhergehenden Untersuchungen der Pyrolyse von
PEEK [103, 185 bis 187]. Eine homolytische Spaltung der Etherbindungen resultiert in
phenolischen Endgruppen, die bei weiterer Kettenspaltung in das phenolische
Hauptabspaltungsprodukt resultieren [185, 186]. Hohermolare Abspaltungsprodukte,
z.B. in Form von Diphenylether oder Dibenzofuran, sind auf die homolytische Spaltung
und die damit einhergehende hohe Konzentration von Radikalen zuriickzufiihren, die
durch Rekombination abgesattigt werden und die Molekiile mit hoherer Molmasse
bilden [185, 186]. Uber die Abspaltung von CO und CO, werden iiberwiegend
Ketongruppen abgebaut [103].

Tabelle 7:  Zersetzungsprodukte und der jeweilige Temperaturbereich fiir die
Pyrolyse von PEEK KT880FP.

Molekil Ausgewertete Peaks / cm™ Temperaturbereich / °C
co 2173 522 - 866
Cco; 2358 536 - 815
Phenolverbindungen 1178 545 — 744

Die TG-IR-Kopplung von PEl U1000 zeigt ebenfalls die Verbindungen CO, CO, und
Phenolverbindungen an, zusatzlich Methan und Wasser in zwei Temperaturbereichen
(Tabelle 8). Der Nachweis von Wasser im ersten Temperaturbereich ist auf adsorbiertes
Wasser aus der Luft zurlickzufiihren, da das Polyetherimid aufgrund der Imidgruppen
stark hygroskopisch ist. Die Disproportionierung an der Isopropylidenbriicke fiihrt zur
friihzeitigen Abspaltung von Methan und anderen C-H-Verbindungen [106, 188]. Die
Entstehung von H,0, CO und CO, ist Uberwiegend auf die Zersetzung der Imidgruppe
zurickzufliihren [106, 188].

Tabelle 8:  Zersetzungsprodukte und der jeweilige Temperaturbereich fiir die
Pyrolyse von PEI Ultem1000.

Molekiil Ausgewertete Peaks / cm™ Temperaturbereich / °C
H0 1556 58290_—379987
co 2173 405 - 893
Cco; 2358 481 -790
Methan 3014 414 - 861
Phenolverbindungen 1178 488 — 801
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4.1.2 Mikrostruktur und mechanische Eigenschaften der CMC-
Werkstoffe

Bei einer Anwendung als Strukturwerkstoff missen die C/C-SiC-Materialien hohen
mechanischen Lasten standhalten. Die Untersuchung der Mikrostruktur liefert erste
Rickschlisse auf die Zusammensetzung und die zu erwartenden mechanischen
Kennwerte der Proben. Ein Faserangriff durch SiC resultiert dabei in einen sprdoden
Werkstoff mit stark streuender, geringer Festigkeit. Der Kohlenstoffprecursor muss
dementsprechend einen hohen Faserschutz sicherstellen und die Faserbiindel homogen
infiltrieren.

Faservolumengehalte sowie die Prozessbedingungen bei Pyrolyse, Graphitierung und
Silizierung sind fir alle betrachteten Proben identisch gewahlt, sodass Unterschiede der
Mikrostruktur und des mechanischen Kennwerte lediglich auf die Wahl des Precursors
zurlckgefihrt werden kénnen.

Arboform F45 und PAI

Abbildung 41a) zeigt die Mikrostrukturen von C/C-SiC mit Arboform F45 Precursor.
Aufgrund der Fillung des Polymers mit nichtschmelzbaren Holzbestandteilen ist die
Faserbindelinfiltration durch den Kohlenstoffprecursor nur unzureichend ausgepragt,
die Fasern werden in der abschlieRenden Silizierung zu SiC konvertiert. Ahnliche
Auswirkungen hat eine unzureichende Infiltration der Faserblindel aufgrund einer zu
hohen Schmelzeviskositat. Der spritzgieRfahige Thermoplast PAI 4000TF zeigt nach allen
Prozessschritten eine starke Faserkonvertierung, wahrend der Kohlenstoffprecursor eine
dichte C-Matrix ausbildet, die von Si- und SiC-gefiillten Rissen unterbrochen wird
(Abbildung 41b). Der Grund ist in einer unzureichenden Faserbiindelinfiltration mit dem
hochviskosen Polymer beim Warmpressprozess zu finden, was nach der Pyrolyse zu
freiliegenden Kohlenstofffaseroberflachen fihrt. Sie werden bei der Silizierung zu SiC
umgesetzt.
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Abbildung 41: Mikrostruktur von C/C-SiC mit a) Arboform F45 und b) PAI Torlon 4000TF
Precursor.

Pech und Pechderivate BxX95W und F112M

Die Pechvarianten Bx95W und F112M kdénnen mit dem Warmpressprozess gut in die
Faserbindel infiltriert werden. Aufgrund einer geringen Faser-Matrix-Haftung bei beiden
Precursoren kommt es bei der Pyrolyse zu einer Rissbildung an der Faser-Matrix-
Grenzflache, wie es in Abbildung 42 anhand eines C/C-Werkstoffs mit F112M-Precursor
nach Auslagerung bei 1600 °C dargestellt ist.

Abbildung 42: Mikrostruktur von C/C nach der Graphitierung bei 1600 °C mit F112M
Pechprecursor an der Faser-Matrix-Grenzflache.

Diese Risse werden bei der Silizierung von schmelzfliissigem Silizium gefiillt. Das Resultat
ist eine ausgepragte SiC-Bildung an den Faser-Matrix-Grenzflaichen, was am Beispiel
eines F112M-abgeleiteten Verbundwerkstoffs im silizierten Zustand in Abbildung 43
dargestellt ist. Die daraus resultierende starke Faser-Matrix-Anbindung durch die
Bildung von SiC verhindert Mechanismen wie eine Rissumlenkung an der Faser-Matrix-
Grenzflache. Es ist auffallend, dass die Fasern sowie die Matrix nicht komplett zu SiC
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konvertiert werden. Diese Beobachtung kann mit der geringen Rissbreite der gezeigten
Mikrostruktur zwischen Faser und Matrix sowie der Volumenzunahme durch die SiC-
Bildung im Vergleich zum urspringlichen Kohlenstoff begriindet werden. Ein weiteres
Eindringen von Silizium und die Reaktion zu SiC (ber Diffusionsprozesse durch die

bereits gebildete SiC-Schicht wird so verhindert.

Abbildung 43: Mikrostruktur von C/C-SiC mit Pech F112M Precursor in
unterschiedlicher VergrofRerung.

PEEK KT880, KT880FP und KT820FP

Die Thermogravimetrieuntersuchung hat gezeigt, dass sich das in Pulverform
vorliegende Polymer KT880FP nicht von der Granulatform KT880 hinsichtlich des
Pyrolyseverhaltens und des Kohlenstoffriickstands unterscheidet. Aufgrund der besseren
Verteilung des Polymeranteils beim Laminiervorgang vor dem Warmpressen wird das
pulverformige KT880FP fir die Probenherstellung und Probencharakterisierung
herangezogen.

Die beiden pulverférmigen PEEK-Varianten KT820FP und PEEK KT880FP unterscheiden
sich in der Viskositat. In Tabelle 9 ist die dynamische Viskositdt der beiden Polymere in
Abhédngigkeit von Temperatur und Scherrate dargestellt. Beide Polymere zeigen ein
scherverdiinnendes Verhalten, die Viskositdit nimmt mit der Temperatur ab. Im
gesamten Temperatur- und Scherratenbereich ist die gemessene dynamische Viskositat
von PEEK KT880 geringer, insbesondere bei der gewdhlten Warmpresstemperatur von
400 °C.
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Tabelle 9:  Viskositdt der Polymere PEEK KT820 und PEEK KT880 in Abhdngigkeit von
Temperatur und Scherrate [189].

Dyn. Viskositdt in Pa-s bei Temperatur

Polymer Scherrate in s™ 370 °C 385 °C 400 °C
100 1310 1184 1127
PEEK KT820 1.000 556 500 464
10.000 234 202 186
100 347 294 2438
PEEK KT880 1.000 220 189 161
10.000 86 78 74

Die Mikrostrukturen der Verbundwerkstoffe beider PEEK-Typen sind in Abbildung 44 zu
sehen. Es sind die drei Prozessstufen CFK, C/C nach 1600 °C und C/C-SiC dargestellt. Der
Precursor PEEK KT820FP zeigt bereits im CFK-Zustand eine unzureichende
Faserblindelinfiltration, zu erkennen an den dunklen Bereichen innerhalb der
Faserblindel in Abbildung 44 a). Diese Porositdt bleibt nach der Pyrolyse und
Graphitierung erhalten, wie es die Mikrostruktur des C/C-Zustands in Abbildung 44 b)
zeigt. Das fihrt zu einer Konvertierung der inneren Faserbilindel bei der Silizierung
(Abbildung 44 c). Die Randbereiche der Faserbiindel, die im Warmpressprozess gut mit
PEEK KT820FP infiltriert werden kdnnen, bleiben im C/C-SiC-Werkstoff als C/C-Bereiche
erhalten, umgeben von Si und SiC.

Im Gegensatz dazu zeigt das Polymer PEEK KT880FP eine sehr gute
Faserbindelinfiltration im CFK-Zustand. Die Mikrostruktur des CFK-Griinkdrpers ist in
Abbildung 44 d) dargestellt. Nach der Pyrolyse und Graphitierung (Abbildung 44 e) sind
die Faserblindel segmentiert und der GrofSteil der Kohlenstofffasern von
Matrixkohlenstoff umgeben. Im C/C-SiC-Zustand, zu sehen in Abbildung 44 f), ergeben
sich so groRe C/C-Bereiche innerhalb der Biindel, die von Si und SiC umgeben sind. Der
Grol3teil der Kohlenstofffasern kann so erhalten werden.

Der Matrixbereich weist bei beiden PEEK-Typen hohe Anteile an Silizium auf. Der hohe
Si-Anteil resultiert aus groRen Poren innerhalb der Matrixbereiche, die nach der Pyrolyse
vorliegen und bei der Silizierung vollstandig mit Silizium gefiillt werden. Das stellt einen
starken Gegensatz zu C/C-SiC-Werkstoffen mit duromeren Matrixprecursoren dar (vgl.
Abbildungen 24 und 25).
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Abbildung 44: Mikrostrukturen von PEEK KT820FP (a-c) und PEEK KT880FP (d-f)
basierten Verbundwerkstoffen a),d) im CFK-Zustand; b),e) im C/C-Zustand; c), f) im
C/C-SiC Zustand.

Die unterschiedlichen Mikrostrukturen von PEEK KT820FP und PEEK KT880FP kdnnen auf
die Schmelzeviskositat der beiden Polymere zurlickgefiihrt werden, wobei die geringere
Viskositdt des Polymers KT880FP in einer vollstandigen Faserbindelimpragnierung
resultiert.
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PEI' U1000

Die Mikrostrukturen von PElI U1000-abgeleiteten Materialien im CFK-, C/C- und C/C-SiC-
Zustand sind in Abbildung 45 dargestellt. Die Faserbiindel sind im CFK-Zustand gut
infiltriert (Abbildung 45 a), der C/C-Zustand in Abbildung 45 b) zeigt segmentierte
Kohlenstofffaserbiindel und eine hohe Porositdt in matrixreichen Zonen. Der
resultierende C/C-SiC-Zustand in Abbildung 45 c) weist dementsprechend C/C-
Faserbiindelbereiche auf, die von SiC- und Si-gefillten Rissen umgeben sind.

Abbildung 45: Mikrostruktur von PEI Ultem 1000 abgeleiteten Verbundwerkstoffen a)
im CFK-Zustand, b) im C/C-Zustand, c) im C/C-SiC Zustand.
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Mechanische Priifung

Tabelle 10 fasst die erzielten 4-Punkt-Biegefestigkeiten der C/C-SiC-Werkstoffe mit den
unterschiedlichen Kohlenstoffprecursoren zusammen.

Die Festigkeit der C/C-SiC-Werkstoffe basierend auf PAI 4000TF und Arboform F45 sind
aufgrund der unzureichenden Faserbilindelinfiltration durch den Kohlenstoffprecursor
sehr gering, eine genaue Bestimmung ist aufgrund der unzureichenden Festigkeit und
einer daraus resultierenden Schadigung der Probekérper bereits bei der Praparation
mittels Diamant-Trennschleifer nicht moglich.

Die beiden pechabgeleiteten C/C-SiC-Materialien zeigen geringe Festigkeiten von 43
MPa (Bx95KS) bzw. 45 MPa (F112M) und ein sprodes Bruchverhalten, was auf die
Rissbildung an der Faser-Matrix-Grenzflache bei der Pyrolyse zuriickzufiihren ist (siehe
Abbildung 42).

Bei den kapillarsilizierten Verbundwerkstoffen mit PEEK-Precursoren ist der Einfluss
freiliegender  Kohlenstofffaseroberflaichen  deutlich  sichtbar. Die bei der
Grinkorperformgebung unvollstandig infiltrierten Faserbiindel mit dem PEEK KT820FP-
Precursor fiihren zu einem Festigkeitsverlust von 67 % im Vergleich zu den C/C-SiC-
Proben mit KT880FP Precursor.

Tabelle 10: Ubersicht der 4-Punkt-Biegefestigkeit von C/C-SiC-Proben  mit
unterschiedlichen C-Precursoren.

C- 4-Pkt-Biegefestigkeit im C/C-SiC- Bemerkungen
Precursor Zustand / MPa &
A000TE i Gerl.nge Festlgke|fc', hohg Spro‘t.j|g.ke|t,
keine Probenpraparation moglich
BX95KS 4344 Sprodes Bruchvserha'lten, geringe
Festigkeit
F112M 4545 Sprodes Bruchvc'erha'lten, geringe
Festigkeit
Geringe Festigkeit, hohe Sprodigkeit,
F45 - . .. . 1
keine Probenpraparation moglich
KT820FP 104+ 6 -
KT880FP 1735 -
U1000 1317 -

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



76 4. Ergebnisse und Diskussion

4.1.3 Zusammenfassung

Die Auswahl der thermoplastischen Matrixprecursoren fiir eine weiterfiihrende
Charakterisierung resultiert in die beiden Polymere PEEK KT880FP und PEI U1000.

Die Biopolymere Arboform LV3 und LV100 resultieren ebenso wie das Polymer PPA
M1000 in einen zu geringen Kohlenstoffriickstand. Die pechbasierten Precursoren
Bx95KS und F112M zeigen bei der Pyrolyse eine ausgepragte Abschrumpfung der Matrix
von der Faser, was zu einem starken Faserangriff bei der abschliefRenden
FlUssigsilizierung und in ein sprodes Bruchverhalten bei geringer Festigkeit im finalen
C/C-SiC-Werkstoff fuhrt.

Das ligninbasierte Biopolymer F45 und das Polyamidimid 4000TF zeigen ebenso wie
PEEK KT820FP eine unzureichende Faserblindelinfiltration beim gewahlten
Grunkorperformgebungsprozess. Auch hier kommt es durch den fehlenden Faserschutz
bei einer abschlieBenden Silizierung zu einer Faserkonvertierung, einhergehend mit
einer geringen Festigkeit.
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4.2 Unterschiede der Fest- und Fliissigphasenpyrolyse:
Auswirkungen auf die Mikrostruktur von C/C-SiC-
Werkstoffen

In kommerziellen C/C- und C/C-SiC-Werkstoffen kommen ublicherweise duromere
Kohlenstoffprecursoren zum Einsatz. Wie in den Kapiteln ,2.3.3 Duromere
Kohlenstoffprecursoren” und ,2.3.4 Thermoplastische Kohlenstoffprecursoren®
beschrieben, weisen Thermoplaste und Duromere aufgrund ihrer unterschiedlichen
Molekdilstruktur ein stark unterschiedliches Verhalten bei Erwarmung auf. Da die
duromeren Polymere quervernetzt sind, zeigen sie eine Festphasenpyrolyse, d.h. der
Weg vom Polymer zum vorerst amorphen Kohlenstoff verlauft stets als Feststoff. Im
Gegensatz dazu besitzen die Thermoplaste einen Glasibergangspunkt bzw.
Schmelzpunkt, nach deren Uberschreiten das Polymer als Schmelze vorliegt. Dieses
Verhalten fihrt zu einer Flissigphasenpyrolyse, bei der die Matrix zwischen
Glastibergangspunkt bzw. Schmelzpunkt und dem kondensierten Kohlenstoff in
schmelzflissiger Form vorliegt.

Ein direkter Vergleich der beiden Polymere PEI U1000 und PEEK KT880FP mit dem
Duromer Bakelite 6109 als Kohlenstoffprecursor ist in Abbildung 46 dargestellt. Die
stabférmigen Proben mit einer Ldnge von 100 mm wurden ohne Werkzeug mit
identischer Ausgangsgeometrie und gleichem Faservolumengehalt pyrolysiert.

Abbildung 46: Vergleich der makroskopischen Deformation von duromeren und
thermoplastischen CFK-Werkstoffen bei der Pyrolyse ohne Formwerkzeug: a)
Phenolharzprecursor Bakelite 6109, b) PEI U1000, c) PEEK KT8SOFP.
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Die phenolharzbasierte Probe in Abbildung 46 a) zeigt keine makroskopische
Geometrieveranderung, wahrend die beiden Thermoplastproben eine starke
Deformation und Delamination nach der Pyrolyse aufweisen.

Durch eine externe Stabilisierung, z.B. in Form von Graphit-Brennhilfsmitteln, kann eine
stabile und reproduzierbare Pyrolyse und Formerhaltung erreicht werden, wie es in der
vorliegenden Arbeit bei allen Thermoplastprecursoren durchgefiihrt wird (Siehe
Abbildung 30 auf Seite 45).

Festphasenpyrolyse

Neben den offensichtlichen makroskopischen Auswirkungen des Erschmelzens stellt sich
eine unterschiedliche Mikrostruktur bei Verwendung von Thermoplasten im Vergleich zu
Duromeren ein. In Abbildung 47 ist die Mikrostruktur eines phenolharzbasierten C/C mit
Leinwandgewebeverstarkung nach Auslagerung bei 1600 °C dargestellt. Es zeigt die
typische Segmentierung der Kohlenstofffaserbiindel durch die Schrumpfung der Matrix
aufgrund von Massenverlust und Dichtezunahme bei der Pyrolyse.

200 pm

Abbildung 47: Mikrostruktur  eines = C/C-Werkstoffs mit dem  duromeren
Phenolharzprecursor Bakelite 6109 nach Graphitierung bis 1600 °C.

Diese  Mikrostrukturentwicklung eines C/C-Werkstoffs basierend auf einer
warmhartenden und kondensationsvernetzenden Duromermatrix, wie z.B. Phenolharz,
ist schematisch in Abbildung 48 dargestellt.

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



4. Ergebnisse und Diskussion 79

Bei Raumtemperatur (RT) liegen im CFK-Griinkérper Zugspannungen in der Matrix und
Druckspannungen in der Kohlenstofffaserverstarkung vor. Das kann anhand der
Abkihlung des Grinkorpers von der Vernetzungstemperatur und dem hdheren
thermischen  Ausdehnungskoeffizienten = des  Polymers im  Vergleich  zur
Kohlenstofffaserverstarkung gefolgert werden (Abbildung 48 a). Die teilweise zu
beobachtende Porositdt in Form von abgerundeten, geschlossenen Poren im
Matrixbereich  liegt bereits im  CFK-Zustand vor und wird bei der
Kondensationsvernetzung gebildet. Die Auspragung ist abhdngig vom gewahlten
Precursor und den Prozessbedingungen bei der CFK-Formgebung. Sie wird zum einen
durch die niedermolekularen Abspaltungsprodukte bei der Polykondensation
hervorgerufen, zum anderen kann sie gezielt (iber Additivierung des Harzes eingestellt
werden. Niedermolekulare Additive gehen bei der Hartungstemperatur in die Gasphase
Uber und resultieren in geschlossenen Poren im CFK-Zustand.

Bei weiterer Temperaturerhohung werden die Spannungen reduziert, bis sie bei
Erreichen der Formgebungstemperatur (T¢) anndhernd verschwinden (Abbildung 48 b).
Wird die Formgebungstemperatur Uberschritten, bilden sich durch die weitere
Ausdehnung des Polymers aufgrund des hdheren thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten im Vergleich zu den Kohlenstofffasern Druckspannungen im Polymer aus
und umgekehrt Zugspannungen in den Fasern (Abbildung 48 c). Massenverlust und
Dichtezunahme der Matrix bei einsetzender Pyrolyse (Beginn bei Zersetzungstemperatur
T;) fihrt aufgrund der damit verbundenen Volumenkontraktion in der Matrix wieder zu
Zugspannungen in diesem Bereich.

Bei weiter fortschreitender Konvertierung der Matrix werden diese Zugspannungen in
Form von Rissen mit scharf ausgepragten Rissflanken in der Matrix abgebaut (Abbildung
48 d). Aufgrund der Festphasenpyrolyse bleiben Poren aus dem CFK-Formgebungs-
prozess auch nach der Umwandlung zum C/C-Zustand erhalten. Sie kdnnen anhand der
abgerundeten Porenflaichen deutlich von den scharfen Rissen, die bei der die
Pyrolyseschrumpfung entstehen, unterschieden werden.
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Abbildung 48: Modell der Duromerpyrolyse:  Mikrostrukturentwicklung und
Spannungsverteilung in Faser und Matrix.

FlUssigphasenpyrolyse

Im Vergleich dazu ist in Abbildung 49 die Mikrostruktur von C/C-SiC mit U1000-Precursor
nach der Graphitierung bei 1600 °C dargestellt, anhand derer beispielhaft die
Eigenschaften der C/C-Mikrostruktur mit thermoplastischen Precursoren erklart werden
kann. Auch hier zeigen sich Segmentierungsrisse innerhalb der Faserbiindel, die auf die
gleichen Griinde wie bei den phenolharzbasierten Werkstoffen zurlickzufiihren sind. Ein
offensichtlicher Unterschied ist die vorliegende Makroporositat in den matrixreichen
Faserkreuzungspunkten des Gewebes (Zwickelbereiche). Im Gegensatz zu den scharf
ausgepragten Rissoberflaichen zeigt sich hier eine abgerundete Oberflaiche an den
Makroporen, die erst nach der Pyrolyse beobachtet werden kénnen und im CFK-Zustand
nicht vorliegen. Scharfkantige Oberflichen sind auf eine Entstehung im Feststoff
zurlickzufiihren, abgerundete Oberflaichen deuten auf eine Entstehung in der
FlUssigphase hin.
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Abbildung 49: Mikrostruktur eines C/C-Werkstoffs mit U1000-basierter Kohlenstoff-
matrix nach Carbonisierung bis 1600 °C.

Anhand der Mikrostruktur der C/C-Werkstoffe und der ablaufenden Prozesse kann ein
Modell der Pyrolyse und der Mikrostrukturentwicklung von thermoplastbasierten C/C-
Werkstoffen entwickelt werden, wie es schematisch in Abbildung 50 dargestellt ist.

Bei Raumtemperatur liegen im CFK-Grinkérper Zugspannungen in der Polymermatrix
und Druckspannungen in den Kohlenstofffasern vor, wie es schon im duromeren System
diskutiert wurde (Abbildung 50 a). Auch hier ist die Begriindung der Unterschied des
thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Faser und Matrix und der Abkihlung
des CFK-Korpers von der Formgebungstemperatur auf Raumtemperatur mit erstarrter
Matrix. Diese Spannungen sind nicht mehr vorhanden, wenn die Schmelztemperatur
(Tm) des Polymers erreicht ist (Abbildung 50 b). Die Pyrolyse setzt im schmelzfllissigen
Zustand unter Abspaltung niedermolekularer Verbindungen bei Zersetzungstemperatur
T; ein (siehe Kapitel , 4.1.1 Pyrolyseverhalten®). Die Pyrolysegase konnen innerhalb der
Polymerschmelze groRvolumige Poren ausbilden (Abbildung 50 c). Diese bevorzugten
Stellen werden von matrixreichen Zwickelbereichen gebildet, wo sich die
Abspaltungsprodukte in der Schmelze sammeln. Der GroRteil der Abspaltungsprodukte
kann durch die Polymerschmelze in Form von Gasblasen an die Bauteiloberflache
wandern. Aufgrund des weiterhin schmelzflissigen Zustands der Matrix ist der
Werkstoff spannungsfrei.

Bei weiter fortschreitender Pyrolyse und Kondensation zum amorphen Kohlenstoff
erhoht sich die Viskositat des Matrixprecursors, bis die Matrix wieder zum Feststoff
konvertiert (Ts). Die weiter voranschreitende Schrumpfung der Matrix durch weitere
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Dichtezunahme und Massenverlust fiihrt zusammen mit der Schrumpfungsbehinderung
durch die Kohlenstofffasern zu einer Rissbildung innerhalb der Faserbiindel (Abbildung
50 d). Die scharfe Rissoberfldache ist ein Hinweis auf den Feststoffcharakter der Matrix in
diesem Prozessstadium. Die entstehenden Risse bilden ebenfalls Entgasungskanale fir
die Abspaltungsprodukte in den Makroporen, die so getffnet werden.
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Abbildung 50: Modell der Thermoplastpyrolyse. Mikrostrukturentwicklung und Span-
nungsverteilung in Faser und Matrix.
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4.3 Werkstoffdesign durch Anpassung der Faser-Matrix-
Grenzflache

4.3.1. Einfluss einer thermischen Faservorbehandlung auf die
Kohlenstofffasern

Wie in Kapitel 2.3.7 erlautert, kann durch eine thermische Behandlung von
Kohlenstofffasern in inerter Atmosphare die polymere Schlichte auf der Faseroberflache
sowie die mittels Oxidation aufgebrachten Sauerstoffgruppen (funktionelle Gruppen) auf
der Faseroberflache ganz oder teilweise entfernt werden. Auf diese Weise kann die
chemische Wechselwirkung zwischen Faser und Matrix gezielt beeinflusst werden.

Des Weiteren resultiert eine thermische Behandlung oberhalb der Faserherstellungs-
temperatur zu einer Umordnung des Kohlenstoffs, der mit zunehmender
Behandlungstemperatur eine gesteigerte Ordnung aufweist. Im Folgenden sollen die
Effekte einer thermischen Faservorbehandlung (FVB) auf die Faseroberflachenstruktur
und deren chemische Zusammensetzung sowie die mechanischen Fasereigenschaften
naher untersucht werden.

Fasertopografie und Oberflachenchemie

Eine mogliche topografische Beeinflussung der Faseroberflache durch die thermische
Auslagerung zwischen 400 °C und 1600 °C wird mittels Rasterelektronenmikroskopie und
Rasterkraftmikroskopie untersucht.

REM-Aufnahmen  der  untersuchten Kohlenstofffasern nach  thermischen
Faservorbehandlungen und eine Faseroberflache im Anlieferungszustand mit Schlichte
zeigt Abbildung 51. Die Fasern zeigen identische Oberflaichen mit ungleichmaBigen
Vertiefungen parallel zur Faserachse. Diese Vertiefungen sind malgeblich auf die
Schrumpfung bei oxidativer Stabilisierung und Pyrolyse nach dem Spinnprozess der
Fasern zurlickzufihren [190, 191].

Ein Einfluss durch die Epoxidharzschlichte kann nicht beobachtet werden, was u.a. an
der geringen Wandstarke der Beschichtung liegen kann. Ausgehend von einem
Schlichteanteil von 1,5 m.-% (Herstellerangabe) sowie der Annahme von perfekt runden
Fasern mit einer Dichte von 1,76 g/cm?® und einem Durchmesser von 7 um ergibt sich
eine theoretische Dicke der Epoxidharzbeschichtung (Feststoffdichte 1,2 g/cm?3) von
39 nm (siehe Formel (24).
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4 (24)
a_f:'PF
=rF-\ —+1-1

ds  Schichtdicke der Schlichte Ts.r Gesamtradius Faser und Schlichte
1=  Radius Faser as Schlichte — Massenanteil = 0,015
ar Faser — Massenanteil = 0,985 pr Feststoffdichte Faser = 1,76 g/cm3

ps Feststoffdichte Schlichte = 1,2 g/cm?

Abbildung 51: REM-Aufnahmen der Oberfliche von HTA-Kohlenstofffasern a) im
Lieferzustand und nach thermischer Vorbehandlung bei b) 400 °C, c) 800 °C und
d) 1600 °C in N,-Atmosphare.
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Die Untersuchung der Faseroberflichen mit dem Rasterelektronenmikroskop liefert
keine quantitativen Informationen zur Faseroberflaichentopographie, weshalb
weitergehende Vergleiche mit dem Rasterkraftmikroskop erfolgen. Das Ergebnis der
Scans ist eine zweidimensionale Oberfliche mit Ho6heninformationen, wie sie
reprasentativ in Abbildung 52 am Beispiel einer HTA-Kohlenstofffaser im
Lieferungszustand mit Epoxidharzschlichte dargestellt ist. Die Auswertung erfolgt wie im
Kapitel “3.2.4 Rasterkraftmikroskopie” beschrieben.
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Abbildung 52: Schematische Darstellung der Messposition auf der Faseroberflache bei
der Rasterkraftmikroskopie an Kohlenstofffasern sowie ein exemplarisches Ergebnis
der Oberflichenmessung an einer HTA-Kohlenstofffaser im Lieferungszustand; die
Auswertung des Linien-Scans (X-Y-Hohenprofil oben) ist mit roten Linien
eingezeichnet.

Die Ergebnisse der Rasterkraftmikroskopieuntersuchungen an HTA-Kohlenstofffasern ist
in Tabelle 11 zusammengefasst. Die Beobachtungen der REM-Untersuchung kénnen mit
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dieser Methode bestatigt werden. Es konnen bei den unterschiedlich vorbehandelten
Proben keine Veranderungen der Oberflichentopographie festgestellt werden. Die
mittlere Strukturbreite betragt bei den untersuchten Fasern 0,19 um im
Ausgangszustand und bei 400 °C Faservorbehandlungstemperatur bzw. 0,20 pum nach
einer Faservorbehandlung von 800 °C. Bei dieser Beobachtung muss die im Vergleich zur
Mittelwert hohe Streuung der Ergebnisse beachtet werden, die auf die stark
unregelmalige Oberflachenstruktur zurlckzufihren ist. Die Strukturhdhe liegt mit
Mittelwerten von 15,5 nm im Lieferzustand (a.r.) bis 17,5 nm in einem sehr engen
Bereich.

Tabelle 11: StrukturkenngréBen von HTA-Kohlenstofffasern im Ausgangszustand
(a.r.) und nach thermischer Auslagerung bei 400 °C bzw. 800 °C bestimmt mittels
Rasterkraftmikroskopie.

FVB/°C Strukturbreite / pum Strukturhdhe /

nm
a.r. 0,19+ 0,08 17,4+4,4
400 0,19+ 0,06 15,5+8,7
800 0,20+ 0,05 17,5+7,3

Die Zusammensetzung der Oberflaiche wird mittels Photoelektronenspektroskopie
bestimmt. Dieses Messverfahren zeigt eine sehr hohe Oberflichensensivitat und eignet
sich deshalb sehr gut, um Fremdatomkonzentrationen auf Faseroberflachen zu
bestimmen [192 bis 195]. Ein Vergleich der ermittelten Spektren nach einer Auslagerung
der Kohlenstofffasern bei 400 °C und 800 °C ist in Abbildung 53 gezeigt. Das Spektrum
der 800 °C-Probe ist um 20.000 s auf der y-Achse versetzt, um die Lesbarkeit der
Abbildung zu erleichtern.
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Abbildung 53: XPS-Spektrum von HTA-Kohlenstofffasern nach einer Faservor-
behandlung bei 400 °C und 800 °C mit Markierung der Ols und Cls Signale. Die
Spektren wurden um 20.000 s verschoben, um die Lesbarkeit zu erleichtern.

Die Zahlrate der Elektronen ist auf der y-Achse aufgetragen, die Bindungsenergie auf der
x-Achse. Neben den scharfen Signalen der Elemente sind auch die nichtelastisch
gestreuten Elektronen und Sekundarelektronen in Form einer Stufe nach jedem
Elementsignal zu erkennen. Der Grund ist die Wechselwirkung der emittierten
Photoelektronen mit der untersuchten Probe, die bei nichtelastischer Streuung zu einer
Abnahme der kinetischen Energie der Elektronen fiihrt. Im Spektrum werden diese
Elektronen dann mit erniedrigter Energie aufgezeichnet, was in einem Anwachsen der
Zahlrate bei hoheren Bindungsenergien resultiert. Die Proben zeigen deutliche Cls-
Signale zwischen 280 eV und 290 eV sowie O1s-Signale im Bereich zwischen 528 eV und
538 eV. Des Weiteren sind C1s und O1s Mg-K,-Satelliten bei geringerer Bindungsenergie
vor den jeweiligen Hauptsignalen zu finden sowie die shake-up Peaks nachfolgend zu
den jeweiligen Hauptsignalen. Zwischen 700 und 800 eV sowie ab ca. 1000 eV
verursachen die Auger-Elektronen des Sauerstoffs bzw. Kohlenstoffs einen starken
Anstieg der Zahlrate. Die quantitative Auswertung der Sauerstoffkonzentration in
Abhangigkeit der Faservorbehandlungstemperatur ist in Abbildung 54 zusammengefasst.
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Die Ergebnisse verschiedener Messreihen und daflir verwendete unterschiedliche
Spektrometer sind farblich gekennzeichnet.
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Abbildung 54:Verlauf der Sauerstoffkonzentration von thermisch vorbehandelten
Kohlenstofffasern in Abhangigkeit der Behandlungstemperatur.

Die thermische Faserauslagerung in inerter Stickstoffatmosphare flihrt zu einem
sukzessiven Abbau der funktionellen Sauerstoffgruppen auf der Faseroberflache. Die
Sauerstoffkonzentration wird von 12-15 at.-% im chemisch entschlichteten
Ausgangszustand auf unter 2 at.-% nach Behandlung bei 1100 °C bzw. 1600 °C reduziert.
Die Kohlenstofffaseroberfliche wird mit steigender Faservorbehandlungstemperatur
unpolar. Ein eindeutiger Einfluss durch die Auslagerungsbedingungen in Stickstoff- oder
Luftatmosphare, der durch eine zeitabhangige Neubelegung der Kohlenstoffoberflache
mit Sauerstoff hervorgerufen wird, kann nicht nachgewiesen werden.

Die Messergebnisse streuen in einer gewissen Bandbreite fir identisch vorbehandelte
Probentypen. Das kann zum einen auf die leicht variierenden Messbedingungen mit den
drei Messgerdten zurickzufihren sein. Zum anderen kommt hier der Einfluss der
Oberflachenbeschaffenheit der untersuchten Kohlenstofffaserblindel zum Tragen. Bei
allen Messungen wurden Oberflichenbereiche im einstelligen mm?2-Bereich gescannt,
d.h. die Ergebnisse wurden an nicht ebenen Faserbiindeln und Zwickelbereichen
ermittelt. Da die XPS-Methode sehr oberflachensensitiv ist, hat der Winkel zwischen
Probenoberflache und Sensor einen groRBen Einfluss auf das Ergebnis. Bei kleineren
Winkeln steigt die Oberflachensensitivitdt weiter an, da die generell energiearmen
Elektronen einen weiteren Weg durch die Probe zurlicklegen miissen und so aus tieferen
Probenbereichen nicht mehr an die Oberflaiche und den Analysator dringen konnen. Die
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Wahrscheinlichkeit fir eine energieverzehrende Wechselwirkung der detektierbaren
Elektronen steigt an.

Bei winkelaufgelosten Messungen wird dieser Zusammenhang ausgenutzt, um z.B.
Konzentrationsgradienten oder Schichtdicken mittels XPS zu bestimmen [196, 197]. Bei
den vorliegenden Messergebnissen an Kohlenstofffasergeweben fihrt dieser Effekt
dazu, dass die gekrimmten Oberflachen variierende Winkel zum Analysator aufweisen,
d.h. die Sensitivitat fiir die diinne Sauerstoffschicht auf der Oberflache variiert leicht je
nach Probenbereich. Der detektierte Sauerstoff befindet sich auch nur auf den
Faseroberflachen, wie Messungen an Proben mit Argonsputterbehandlung gezeigt
haben. Die Ergebnisse im direkten Vergleich mit nicht besputterten Proben sind in
Tabelle 12 dargestellt. Der Sauerstoffanteil liegt nach dem Besputtern unterhalb der
Nachweisgrenze. Der gemessene Stickstoffanteil steigt nach dem Sputtern leicht an. Das
ist auf den PAN-Precursor zurlickzufiihren. Bei der Pyrolyse der PAN-Fasern zur
Kohlenstofffaser werden die im Polymer enthaltenen Stickstoffatome in das
Kohlenstoffgitter stabil eingebaut, die auch nach einer Auslagerung bei 1600 °C nicht
entfernt werden.

Tabelle 12: Vergleich der Atomkonzentrationen ermittelt mittels XPS an C-Fasern
nach FVB von 1600 °C vor und nach dem Sputtern mit Argonionen (1 min).

Probe C1s/ at.-% N 1s/at.-% O1s/at.%

HTA FVB 1600 °C 98,8 0,3 0,9

HTA FVB 1600 °C nach

1 1
Sputtern 98,9 /0 <0,

Die XPS-Analyse bietet die Moglichkeit, eine Entfaltung der O1s- und Cls-Signale
vorzunehmen und einzelnen Sauerstoffverbindungen zuzuweisen sowie diese zu
quantifizieren. Die Methode geht auf erste Arbeiten von Clark et al. zurlick, die
theoretische Betrachtungen und praktische Versuche mittels XPS an Polymerwerkstoffen
durchfiihrten [198, 199]. Dieses Verfahren wurde zwar bereits fir Kohlenstoffwerkstoffe
wie Graphit [200], Nanotubes [201, 202], Ru3 [203] oder Kohlenstofffasern [147, 192,
204, 205] angewandt. Es existiert jedoch keine einheitliche Meinung zur Zuweisung der
Energieniveaus der jeweiligen Kohlenstoff-Sauerstoff-Verbindungen oder der
Funktionen, mit der der Fit durchgefiihrt wird.

So werden neben Fits der Ol1s-Peaks mit zwei Funktionen fir einfach und doppelt
gebundenen Sauerstoff [202] auch Fits mit drei [205] oder finf [192] Funktionen
angewandt. Neben der unterschiedlichen Anzahl der Funktionen werden auch
verschiedene mathematische Funktionen, wie Gaul3- und Lorentzfunktionen sowie
Kombinationen daraus, jeweils mit unterschiedlichen Anteilen und unterschiedlich stark
ausgeprdgten Asymmetrien durch Variation der linken und rechten Halbwertsbreiten
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(engl. Full width at half maximum, FWHM) der Einzelfunktionen verwendet [192, 193].
Durch die Vielzahl an Freiheitsgraden ist somit kein reproduzierbares Ergebnis basierend
auf den gemessenen Signalen moglich, vielmehr ist das Ergebnis abhdngig von den
gewahlten Parametern. Bei Untersuchung der kohlenstoffbasierten Faserwerkstoffe bei
verschiedenen Temperaturen kommt weiterhin die Moglichkeit hinzu, dass die m-mt*-
Wechselwirkung durch delokalisierte mn-Elektronen im graphitischen Kohlenstoff
aufgrund thermisch induzierter Anderungen im Kohlenstoffgefiige variiert werden. Die
XPS-Signale der m-m*-Wechselwirkung liegen beim Cls-Signal bei gleichen
Energieniveaus wie die Signale, die durch die Sauerstoffbindungen hervorgerufen
werden. Eine Quantifizierung der m-n*-Wechselwirkung, die eine Subtraktion vom Cls-
Signal und damit Trennung von den Sauerstoffsignalen ermdglicht, ist nicht moglich. Aus
den genannten Griinden wird auf eine Entfaltung der Ols- und Cls-Signale und die
Zuweisung zu funktionellen Gruppen verzichtet.

Mechanische Eigenschaften

Der Einfluss einer thermischen Auslagerung auf die mechanischen Fasereigenschaften
wird mittels Einzelfaserzugversuch ermittelt. Tabelle 13 fasst die Ergebnisse zusammen.

Tabelle 13: Ergebnisse der Einzelfaserzugversuche an thermisch vorbehandelten
Fasern (n > 20).

Auslagerungstem- Bruchdehnung / % Bruchspannung / MPa E-Modul / GPa

peratur / °C
a.r. 1,54+ 0,35 3745 £ 999 207 £ 23
400 1,57 £0,35 3861 + 664 195+ 20
700 1,63+0,28 3618 £ 631 194 + 19
1600 1,67 +0,33 3992 +733 218+ 19

Die gemessenen Mittelwerte der Bruchdehnung steigen mit erhohter
Faservorbehandlungstemperatur leicht von 1,54 % im Ausgangszustand (a.r.) bis 1,67 %
nach Auslagerung bei 1600 °C an. Die Mittelwerte der Bruchspannung befinden sich bis
zu einer Faservorbehandlung von 1600 °C auf dhnlichem Niveau. Fasern, die bei 1600 °C
ausgelagert wurden, zeigen eine leicht erhéhte Bruchspannung von 3992 MPa. Die
Variation der Mittelwerte liegt innerhalb der hohen Standardabweichungen. Die E-
Moduln liegen ebenfalls bei allen Proben auf dhnlichem Niveau.

Weitergehende Untersuchungen an Kett- und Schussfaden zeigen keine Unterschiede in
den mechanischen Eigenschaften. Zur Verifikation werden Einzelfaserzugversuche
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Lieferzustand durchgefiihrt, wobei eine Festigkeit von 3740 + 1047 MPa fiir den
Schussfaden bzw. 3750 + 966 MPa fir den Kettfaden gemessen werden.

Anhand der Einzelfaserzugversuche kann gefolgert werden, dass sich durch eine
Faservorbehandlung bis 1600 °C kein signifikanter Unterschied bei den mechanischen
Eigenschaften der Fasern ergibt.

4.3.2 Einfluss einer thermischen Faserauslagerung auf die CMC-
Eigenschaften

Mikrostruktur und Zusammensetzung

Die Beeinflussung der Mikrostruktur von gewebeverstarkten C/C-SiC mit PEEK KT880FP
Precursor durch eine thermische Faservorbehandlung ist in Abbildung 55 dargestellt.
Exemplarisch sind die Zustande mit einer Faservorbehandlung bei 400 °C, 600 °C, 800 °C
und 1600 °C dargestellt. Die Werkstoffe bestehen aus den Kohlenstofffaserbiindeln mit
den zwei Faserorientierungen der Kohlenstofffasern in 0°- und 90°-Richtung (CF), der
Kohlenstoffmatrix (CM) und mit Silizium (Si) sowie an den Grenzflaichen zum Kohlenstoff
mit Siliziumcarbid (SiC) gefillten Bereichen. Ebenfalls sind feine Risse in der
Mikrostruktur zu erkennen, welche bei Abkihlung nach der Siliziuminfiltration aufgrund
der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der Komponenten entstehen [206].

Die PEEK-basierten Werkstoffe zeigen bis zu einer Faservorbehandlungstemperatur von
800 °C (Abbildung 55 a-c) keine deutliche Variation in der Mikrostruktur. Alle drei
Werkstoffe zeigen die Kohlenstofffaserbiindel, die von Si und SiC umgeben sind, sowie
Segmentierungsrisse und wenige SiC-gefiillte Bereiche innerhalb der Faserbiindel. Die
Mikrostruktur des Werkstoffs nach einer Faservorbehandlung bei 1600 °C weist eine
sehr starke Faserkonvertierung zu SiC auf. Sie tritt gleichmaRig im kompletten
Faserbiindel auf.
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Abbildung 55: Mikrostruktur von PEEK KT880FP abgeleiteten C/C-SiC-Werkstoffen mit
einer Faservorbehandlung von a) 400 °C, b) 600 °C, c) 800 °C und d) 1600 °C; CM:
Kohlenstoffmatrix, CF: Kohlenstofffaser, Si: Silizium, SiC: Siliziumcarbid [207].

In Abbildung 56 sind die Mikrostrukturen von C/C-SiC mit PEI U1000-Precursor und
Faservorbehandlungen bis 1600 °C zu sehen. Auch hier sind die Faserbiindel mit den
zwei Verstarkungsrichtungen zu erkennen, sowie Si- und SiC-Bereiche und
Segmentierungsrisse. Im Vergleich zu den PEEK KT880FP-basierten Werkstoffen, zeigen
die U1000-basierten Composites eine zunehmende Faserkonvertierung mit steigender
Faservorbehandlungstemperatur. Die Mikrostrukturen der Proben mit einer
Faservorbehandlung von 1600 °C sind mit beiden Kohlenstoffprecursoren sehr dhnlich.

Dieses Werk ist copyrightgeschutzt und darf in keiner Form vervielfaltigt werden noch an Dritte weitergegeben werden.
Es gilt nur fiir den personlichen Gebrauch.



4. Ergebnisse und Diskussion 93

Abbildung 56: Mikrostruktur von PEI Ultem1000 abgeleiteten C/C-SiC-Werkstoffen mit
einer Faservorbehandlung von a) 400 °C, b) 600 °C, c) 800 °C und d) 1600 °C; CM:
Kohlenstoffmatrix, CF: Kohlenstofffaser, Si: Silizium, SiC: Siliziumcarbid [207].

Die Beobachtungen der Mikrostrukturuntersuchung kénnen mit quantitativen
Betrachtungen zur Zusammensetzung anhand der Ergebnisse der Rietveld-Auswertung
und der Silizium-Massenaufnahme verifiziert werden. Die Abhangigkeit der
Zusammensetzung von der Faservorbehandlungstemperatur mit PEEK KT880FP
Precursor ist in Abbildung 57 a) zu sehen. Im Vergleich dazu sind die Ergebnisse mit PEI
U1000 Precursor in Abbildung 57 b) dargestellt. Neben den Messpunkten ist jeweils ein
logistischer Fit der Einzelkomponenten eingezeichnet. Die Beobachtungen der
Mikrostrukturuntersuchungen kénnen damit bestdtigt werden. PEEK KT880FP-
abgeleitete C/C-SiC Composites zeigen bis 800 °C kaum Variationen in der
Zusammensetzung. Der Kohlenstoffanteil liegt im Bereich von 50 — 55 m.-%, die SiC-
Fraktion im Bereich von 19 — 22 m-% und der Si-Anteil zwischen 22 und 28 m.-%.

Ab einer FVB von 800 °C kommt es zu einer Reduktion des C- und Si-Anteils und
dementsprechend zu einer starken Zunahme des SiC-Anteils, der kontinuierlich bis auf
59 m.-% bei einer FVB von 1600 °C ansteigt. Im Vergleich dazu zeigen Werkstoffe mit PEI
U1000 Precursor ebenfalls die geringsten SiC-Anteile bei der geringsten
Faservorbehandlungstemperatur von 400 °C. Hier besteht der Werkstoff aus 50 —
52 m.-% Kohlenstoff, 26 — 28 m.-% SiC und ca. 22 m.-% Si. Diese Zusammensetzung
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bleibt auch bei einer FVB von 600 °C bestehen. Bei hoheren Temperaturen ist eine
stetige Zunahme des SiC-Anteils festzustellen, der ein Maximum von 58 m.-% bei einer
FVB von 1600 °C erreicht.
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Abbildung 57: Zusammensetzung von C/C-SiC-Werkstoffen mit a) PEEK KT880FP und
b) PEI U1000 Precursoren in Abhdngigkeit der Faservorbehandlungstemperatur.
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Die zur Verfligung stehende Kohlenstoffmasse vor der Silizierung ist bei allen getesteten
Composites durch die identische Fasereinwaage und die festgelegte Geometrie der CFK-
Grinkorper ahnlich. Eine Variation entsteht durch den unterschiedlichen
Kohlenstoffriickstand zwischen den Precursoren PElI U1000 und PEEK KT880FP, der mit
56,3 m.-% fur PEI U1000 bzw. 50,5 m.-% fir PEEK KT880FP bis 1200 °C bestimmt wurde
(vergleiche Abbildung 40 auf Seite 67). Die Variation in der Zusammensetzung bei beiden
Werkstoffsystemen resultiert dementsprechend aus verschiedenen Porenstrukturen,
welche bei der Pyrolyse entstehen. Sie werden maligeblich durch zwei Einflussfaktoren
bestimmt:

- Festigkeit der Matrix wahrend der Pyrolyse und im C/C-Zustand bei weiterer
Hochtemperaturbehandlung

- Faser-Matrix-Bindung

Die Festigkeit der Matrix wahrend der Pyrolyse und im Kohlenstoffzustand bei der
weiteren Temperaturbehandlung des C/C-Korpers wird durch den chemischen
Bindungszustand wahrend der Pyrolyse und im gebildeten Matrixkohlenstoff bestimmt.
Da die beiden Matrixpolymere fiir die Versuchsreihe nicht variiert und auch stets
identische Prozesse verwendet wurden, kann ein Einfluss der Matrixfestigkeit
ausgeschlossen werden.

Die thermische Faservorbehandlung fihrt aber zu einer Variation der Faser-Matrix-
Wechselwirkungen. Eine starke Faser-Matrix-Bindung wahrend der Pyrolyse fihrt zu
breiten Rissen mit dazwischenliegenden groBen C/C-Bereichen, wie es in den
Mikrostrukturen bei einer niedrigen Faservorbehandlungstemperatur von 400 °C zu
erkennen ist. Je breiter die Risse, desto geringer ist das Verhéltnis aus Rissoberflache zu
Rissvolumen, wobei nur an der Rissoberflache SiC gebildet wird. Das restliche Volumen
der Risse wird durch Si aufgefiillt.

Bei reduzierter Faser-Matrix-Anbindung steigt das Volumen an schmalen Rissen
innerhalb der Faserbiindel. Die maximal moglichen Spannungen wdhrend der Pyrolyse
aufgrund der Schrumpfung der Polymermatrix werden wegen der reduzierten Faser-
Matrix-Haftung verringert. Das hat kleinere Segmentierungsrisse mit reduzierten
Rissabstanden zur Folge [208]. Die fur das schmelzflissige Silizium zugdngliche
Kohlenstoffoberflache steigt dadurch und die SiC-Bildung wird verstarkt. Der
Zusammenhang zwischen Faservorbehandlungstemperatur und Rissbildung bei der
Pyrolyse ist noch einmal deutlich in Abbildung 58 dargestellt, bei dem die
Mikrostrukturen von U1000-abgeleiteten C/C-Werkstoffen innerhalb der Faserbiindel
abgebildet sind. Die Mikrostruktur in Abbildung 58 a) zeigt die Faser-Matrix-
Grenzflachen, wie sie im C/C nach einer vorherigen FVB bei 400 °C zu finden sind. Die
rechte Mikrostruktur (Abbildung 58 b) stellt die Mikrostruktur nach einer FVB bei
1600 °C dar.
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10 pm

Abbildung 58: Mikrostruktur von U1000 abgeleiteten C/C-Werkstoffen nach
Auslagerung bei 1600 °C und einer Faservorbehandlungstemperatur von a) 400 °C und
b) 1600 °C.

Aufgrund dieses Effekts wird auch der Siliziumanteil mit steigender
Faservorbehandlungstemperatur reduziert, da in den schmalen Rissen im Vergleich zu
breiten Rissen mehr Porenvolumen durch SiC eingenommen wird.

Um die Kohlenstoffkonvertierung aufgrund der Rissstrukturen ohne den Einfluss des
Siliziumanteils zu verdeutlichen, ist eine Auftragung der Massenanteil-Verhaltnisse von
SiC zu C in Abhangigkeit der Faservorbehandlungstemperatur in Abbildung 59
dargestellt.
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Abbildung 59: Verhiltnis der Massenanteile von SiC zu C in C/C-SiC-Werkstoffen mit
PEEK KT880FP und PEI Ultem1000 Precursor und Fit mit Logistikfunktion.

Die Zunahme des SiC-Anteils mit steigender Faservorbehandlungstemperatur entspricht
einem logistischen Wachstum mit den Funktionen:

PEI U1000:
1,6
y=21- < 93
PEEK KT880FP:
1,7
y=21- ¥ 112
1+ 1037

Das SiC/C-Verhaltnis von PEI U1000 liegt bis 1300 °C FVB stetig oberhalb des Wertes fir
den PEEK KT880FP Precursor. Der Onset der Logistikfunktion ist beim PEI Precursor bei
geringeren Temperaturen zu finden. Er liegt bei 717 °C, wohingegen die PEEK-basierten
Verbundwerkstoffe einen Wert von 843 °C aufweisen.
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Der Fit mit einer Logistikfunktion entspricht dabei sehr gut der Kohlenstoffoberflache,
der bei einer Reaktion zu SiC zur Verfligung steht. Bei niedrigen
Faservorbehandlungstemperaturen wird er durch das Rissmuster bei vergleichsweise
starker Faser-Matrix-Wechselwirkung bestimmt. Bei extremer Reduktion der Faser-
Matrix-Wechselwirkung durch die Entfernung der funktionellen Sauerstoffgruppen
liegen nahezu alle Kohlenstofffaseroberflachen frei und diese Oberflache ist die maximal
zur Verflugung stehende Oberflache, welche fur die Reaktion mit Si zur Verfiigung steht.
Der SiC-Anteil ist dementsprechend nach oben limitiert und deshalb fiir beide
Kohlenstoffprecursoren &hnlich. Er kann lediglich durch weitere Anpassungen der
Silizier-Prozessparameter, z.B. durch eine Steigerung der Maximaltemperatur oder durch
eine Verlangerung der Haltezeit oberhalb der Siliziumschmelztemperatur, gesteigert
werden [209, 210].

Mechanische Eigenschaften

Die scheinbare interlaminare Scherfestigkeit (ILSF), bestimmt mittels 3-Punkt-
Kurzbiegeversuch, nimmt im CFK-Zustand mit ansteigender Faservorbehandlungs-
temperatur ab. Der Verlauf der ILSF mit PEEK KT880FP und PEI U1000 Precursor ist in
Abbildung 60 in Abhangigkeit der Faservorbehandlungstemperatur bis 1600 °C
dargestellt. Das Versagen der Proben erfolgt normgerecht in der Scherebene an der
Faser-Matrix-Grenzflache. Im Gegensatz zu KT880FP-basierten Werkstoffen zeigen
Composites mit PEI U1000-Matrix nur eine geringfligige Abnahme der ILSF zwischen
einer Faservorbehandlungstemperatur von 400 °C und 800 °C mit Werten zwischen
43,4+ 2,5 und 40,7 £ 2,9 MPa. Die PEEK KT880FP-abgeleiteten Materialien zeigen hier
eine annahernd lineare Abnahme von 60,2 + 2,0 auf 37,5 + 1,8 MPa, was einer Reduktion
um 38 % entspricht. Nach einer Faservorbehandlung bei 1600 °C liegen die Werte fir
beide Kunststoffe in einem &dhnlichen Bereich von 16,7 + 0,6 MPa (PEEK KT880FP) bzw.
18,4 + 1,4 MPa (PEI U1000).
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Abbildung 60: Verlauf der scheinbaren interlaminaren Scherfestigkeit von CFK-
Werkstoffen mit PEEK KT880FP und PEI Ultem1000 Matrix (n=5).

Die 4-Punkt-Biegefestigkeit der CFK-Griinkdrper zeigt ebenfalls eine starke Abhangigkeit
von der Faservorbehandlungstemperatur. Maximale Werte von 666 + 41 MPa werden
fir PEEK KT880FP-basierte Composites bei einer Faservorbehandlung von 400 °C
erreicht, wohingegen Proben mit PElI U1000 bei gleicher Faservorbehandlungs-
temperatur Biegefestigkeiten von 452 + 68 MPa aufweisen. Die geringsten Werte
werden ebenfalls wieder nach einer Faservorbehandlungstemperatur von 1600 °C
gemessen und betragen 217 + 26 MPa (PEEK KT880FP) bzw. 205 + 40 MPa.

Die mechanische Charakterisierung der CFK-Werkstoffe und der Einfluss der FVB zeigen
Korrelationen zwischen der |ILSF und der 4-Punkt-Biegefestigkeit auf. Eine
Gegenliberstellung findet sich in Abbildung 61. Ein naherungsweise linearer
Zusammenhang zwischen den beiden Festigkeitswerten ist festzustellen. Dieser
Zusammenhang ist auf die Versagensart der untersuchten Werkstoffe zurickzufihren.
Alle CFK-Proben zeigen im 4-Punkt-Biegeversuch ein normgerechtes Versagen im
Druckbereich durch Ausbeulen. Das Druckversagen wird initiiert und verstarkt durch die
Faserondulation im Leinwandgewebe. Eine hohe Faser-Matrix-Anbindung fiihrt zu einer
Faser-Matrix-Ablosung erst bei erhdhten Druckspannungen und gleichzeitig resultiert sie
in einer hohen ILSF. Umgekehrt wird durch die fortschreitende Entfernung der polaren
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funktionellen Sauerstoffgruppen auf den Kohlenstofffaseroberflichen durch die
thermische Faservorbehandlung die Faser-Matrix-Anbindung im CFK-Werkstoff
geschwacht, was in den reduzierten Festigkeitswerten im 4-Punkt-Biegeversuch und 3-
Punkt-Kurzbiegeversuch resultiert.

800
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Abbildung 61: Korrelation der scheinbaren interlaminaren Scherfestigkeit mit der 4-
Punkt-Biegefestigkeit von CFK-Werkstoffen mit PEEK KT880FP und PElI U1000 Matrix
(n=5).

Der Einfluss einer thermischen FVB auf die mechanischen Eigenschaften von PEEK
KT880FP und PEI U1000-abgeleiteten C/C-SiC-Composites ist in Abbildung 62 zu sehen.
In Abbildung 62 a) sind die Bruchdehnung und die Biegefestigkeit der KT880FP-basierten
Werkstoffe dargestellt. Mit ansteigender Faservorbehandlungstemperatur steigt die
Festigkeit an und erreicht bei einer Temperatur von 700 °C den maximalen Wert von
226,3 + 12,5 MPa. Die Bruchdehnung zeigt den hochsten Wert nach einer
Faservorbehandlung von 800 °C, sie betragt 0,65 + 0,08 %. Bei weiterer Steigerung der
Faservorbehandlungstemperatur sinken die mechanischen Kennwerte rapide ab und
erreichen Werte von 46,4 + 15,6 MPa und 0,05 + 0,01 % bei 1600 °C. Die Werkstoffe
versproden zunehmend. PEI U1000-basierte keramische Verbundwerkstoffe zeigen ein
vergleichbares Verhalten, Festigkeit und Bruchdehnung nehmen bis zu einer
Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C stetig zu und erreichen Werte von 212,5 +
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5,5 MPa und 0,55 £ 0,03 %. Der Verlauf ist in Abbildung 62 b) dargestellt. Bereits bei
einer Faservorbehandlung von 800 °C kommt es zu einer starken Abnahme auf 114,2 +
32, 5 MPa und 0,39 + 0,06 %. Diese Werte werden weiter reduziert und zeigen ab einer
Faservorbehandlungstemperatur von 1000 °C keine starke Veranderung mehr. Nach
1600 °C liegt die 4-Punkt-Biegefestigkeit bei 34,7 + 10,6 MPa und die Bruchdehnung bei

0,08 £ 0,02 %.
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Abbildung 62: Verlauf der 4-Punkt-Biegefestigkeit und Bruchdehnung von C/C-SiC mit
a) PEEK KT880FP Precursor und b) PEI U1000 Precursor in Abhangigkeit der
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Der Verlauf der Biegebruchspannung in Abhdngigkeit der Faservorbehandlungs-
temperatur kann sehr gut anhand von Bruchflachenbetrachtungen unter Einbeziehung
der Mikrostruktur der Werkstoffe erklart werden. In Abbildung 63 sind Bruchflachen von
PEEK KT880FP abgeleiteten C/C-SiC-Proben nach der Biegeprifung dargestellt. Mit
zunehmender Temperatur der FVB bis 800 °C steigt das AusmaR der Faser-Matrix-
Ablosung an der Grenzfliche und damit auch die Festigkeit an. Dadurch wird eine
Risstiberbriickung und Rissverzweigung ermdglicht. Diese Effekte wirken sich positiv auf
die Festigkeit der Verbundwerkstoffe aus. Die Faserkonvertierung ist bis zu dieser
Temperatur nahezu identisch (vergleiche Abbildung 57). Bei weiterer Steigerung fiihrt
die zunehmende Faserkonvertierung zu einer Schadigung der lasttragenden
Kohlenstofffasern sowie zu einer Zunahme der Bereiche mit starker Faser-Matrix-
Anbindung. Das Werkstoffverhalten wird im Ergebnis zunehmend sprode.

Abbildung 63: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von 4-Punkt-Biegepriifkorpern aus
C/C-SiC mit PEEK KT880FP Precursor und unterschiedlichen Faservorbehandlungs-
temperaturen: a) 400 °C, b) 600 °C, c) 800 °C, d) 1600 °C.

Im Vergleich dazu zeigen die Bruchflichen der PEl U1000-abgeleiteten
Verbundkeramiken ebenfalls eine Zunahme der Rissumlenkung an der Faser-Matrix-
Grenzflache nach Anstieg der Faservorbehandlungstemperatur von 400 °C auf 600 °C
(Abbildung 64). Im direkten Vergleich der 800 °C-Proben ist hier der Sprodbruch-
charakter mit geradem Rissverlauf an der Bruchfache deutlich starker ausgepragt als bei
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PEEK KT880FP-basierten Proben. Die Faserkonvertierung, die auf ein Abschrumpfen der
Matrix von der Faser im Pyrolyseschritt zurlickzuflihren ist, setzt hier bereits bei
geringeren Faservorbehandlungstemperaturen ein. Die Rissbildung zwischen Faser und
Matrix bei der Pyrolyse resultiert aus einer reduzierten Faser-Matrix-Anbindung durch
Entfernung der funktionellen Sauerstoffgruppen.

Abbildung 64: REM-Aufnahmen der Bruchflichen von 4-Punkt-Biegepriifkérpern aus
C/C-SiC mit PElI Ultem 1000 Precursor und unterschiedlichen Faservorbehandlungs-
temperaturen: a) 400 °C, b) 600 °C, c) 800 °C, d) 1600 °C.

Unter Einbeziehung der Scherfestigkeiten im CFK-Zustand, die ein indirektes Mal flr die
Faser-Matrix-Anbindung bei ansonsten gleichen Parametern darstellen (Abbildung 60),
ist zu erwarten, dass die PEEK-basierten Werkstoffe eine starkere Abhangigkeit von der
Temperatur der FVB zeigen. Obwohl die Scherfestigkeiten bei den gewdhlten
Temperaturen von 400 - 700 °C oberhalb der Werte der PEI-Composites liegen, ist diese
niedriger nach einer FVB von 800 °C. Die keramischen Verbundwerkstoffe zeigen das
gegensatzliche Bild mit einer offensichtlich niedrigeren Faser-Matrix-Wechselwirkung
mit PEl U1000-Kohlenstoffprecursoren bei Faservorbehandlungstemperaturen von 600 -
800°C. An dieser Stelle muss das Pyrolyseverhalten der beiden Polymere fiir eine
Erklarung der Zusammenhange in Betracht gezogen werden. Die Faseroberflache stellt
nur eine von zwei beteiligten Partnern an der Faser-Matrix-Grenzflache dar. Das Polymer
U1000 zeigt mit seiner Zersetzung (Kapitel ,,4.1.1 Pyrolyseverhalten” ab Seite 65) eine
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heterolytische Kettenspaltung ohne starke Radikalbildung und damit einen anderen
Mechanismus als die PEEK-Zersetzung, welche lberwiegend lber eine homolytische
Kettenspaltung und die damit einhergehende Bildung von Radikalen ablauft [103, 185
bis 188]. Letzeres fordert durch gesteigerte Reaktivitat der radikalischen Kettenbereiche
eine kovalente Anbindung an die Faseroberfliche. Die stirkere Anbindung erhoht die
Menge an C-C-Bindungen, die bei fortschreitender Pyrolyse und Polymerkonvertierung
zwischen Faseroberflache und Matrix gebildet werden.

Reprasentative Spannungs-Dehnungs-Kurven der C/C-SiC-Materialien nach den
verschiedenen Faservorbehandlungstemperaturen sind in Abbildung 65 zu sehen.
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Abbildung 65: Spannungs-Dehnungs-Kurven der 4-Punkt-Biegeversuche an C/C-SiC-
Werkstoffen mit a) PEI Ultem1000 und b) PEEK KT880FP Precursor.

Bei Faservorbehandlungstemperaturen von 700 °C bzw. 800 °C zeigen die Spannungs-
Dehnungs-Kurven einen stark nichtlinearen Kurvenverlauf, der auch nach zyklischer
Belastung erhalten bleibt (Abbildung 66). Eine Erklarung der Nichtlinearitat aufgrund
einer initialen Rissbildung nach der erstmaligen Belastung bei einem bestimmten
Spannungsniveau ist damit ausgeschlossen.

Zur Verdeutlichung ist im Diagramm jeweils die flinfte Hysteresekurve des 120 MPa und
200 MPa Schrittes in rot eingezeichnet, sowie eine VergroRerung des Spannungs-
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Dehnungs-Bereichs  bei kleinen Spannungen dargestellt. Die Flache der
Hystereseschleifen nimmt mit zunehmender Belastung zu, was insbesondere im
200 MPa-Schritt auf eine zunehmende Materialschadigung nach jedem Zyklus
zuriickzufihren ist. Dieses Verhalten ist an der ansteigenden bleibenden
Randfaserdehnung nach jedem Zyklus sowie am reduzierten Sekantenmodul, ermittelt
durch Verbindung der Hystereseschleifenumkehrpunkte, zu erkennen. Dieses Verhalten
muss im Anwendungsfall bei der Langzeitauslegung berticksichtigt werden.

Obwohl bereits gezeigt wurde, dass eine zyklische Belastung von flissigsilizierten C/C-
SiC-Werkstoffen bei einer moderaten Anzahl von Lastwechseln zu einem Anstieg der
Restfestigkeit fiihrt, resultiert eine Uberlastung des Werkstoffs durch eine zu hohe
Maximalspannung und gleichzeitiger hoher Zykluszahl zu einem messbaren Abbau der
mechanischen Eigenschaften durch innere Zerrittung [211, 212].
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Abbildung 66: Spannungs-Dehnungs-Diagramm aus zyklischer Biegepriifung an C/C-SiC
mit KT880FP-Precursor und einer Faservorbehandlung von 700 °C mit vergréRerter
Darstellung des Spannungsbereichs bis 10 MPa.

Insbesondere PEEK KT880FP-basierte C/C-SiC-Materialien zeigen gute mechanische
Eigenschaften und einen weiten Einstellbereich von Festigkeit, E-Modul und
Bruchdehnung durch eine thermische Faservorbehandlung.
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Einfluss der Faserorientierung auf die mechanischen Eigenschaften von PEEK KT880FP-
basierenden C/C-SiC-Werkstoffen

Bei den bisher dargestellten Ergebnissen handelt es sich jeweils um gewebeverstarkte
Werkstoffe mit zwei Faserverstarkungsrichtungen mit einem dazwischenliegenden
Winkel von 90°. Die Prifrichtung und damit die Eigenschaften sind in den gezeigten
Resultaten in einer Faserverstarkungsrichtung bestimmt. In realen Anwendungen der
Werkstoffe, z.B. in rotierenden Bremsscheiben, kommt es auch zu Belastungen
auBerhalb dieser Faservorzugsorientierung. Die Kenntnis des Werkstoffverhaltens ist fir
eine Auslegung und eine Bestimmung des Lagenaufbaus notwendig. Aus diesem Grund
wird das mechanische Verhalten eines thermoplastbasierten Werkstoffs auch mit
variierenden Verstarkungswinkeln im Vergleich zur Prifrichtung untersucht. C/C-SiC-
Verbundkeramiken mit PEEK KT880FP Precursor haben mit 0/90°-Verstarkungsrichtung
die hochsten mechanischen Kennwerte erzielt. Folglich wird dieser Precursor naher
charakterisiert.

In Abbildung 67 sind mechanische Eigenschaften von PEEK KT880FP-basierten C/C-
SiC-Composites nach einer Faservorbehandlung von 400 °C und 700 °C in Abhangigkeit
der Faserorientierung zum Zugspannungsvektor im Biegefall zusammengefasst. Proben
mit einer FVB von 400 °C dienen als Referenz mit der hdchsten Faser-Matrix-Anbindung,
die Werkstoffe mit einer Faservorbehandlung von 700 °C erzielen die hochsten
Festigkeitswerte in 0/90°-Orientierung. Messpunkte auBerhalb des ersten Quadranten
wurden durch Spieglung an der x- bzw. y-Achse erzeugt.
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Abbildung 67: Richtungsabhingige mechanische Eigenschaften von C/C-SiC mit PEEK
KT880FP Precursor aufgrund der Faserorientierung; Fehlerbereich in grau dargestellt,
(L-Li)/d=13).
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Es zeigt sich, dass bei der Biegefestigkeit von Proben nach einer 400 °C-Faserbehandlung
keine Abhangigkeit von der Faserorientierung gemessen werden kann. Im Gegensatz
dazu zeigen Proben nach einer Faservorbehandlung von 700 °C die hochsten
Festigkeitswerte in 0/90° Faserorientierung relativ zur Belastungsrichtung und reduzierte
Werte hin zur +/-45°-Orientierung. Bei dieser Faserorientierung sind die gemessenen
Festigkeitswerte nahezu unabhadngig von der Faservorbehandlungstemperatur.
Dementsprechend kénnen die Bruchmechanismen auch unter Beanspruchung aufRerhalb
einer Faservorzugsorientierung bestatigt werden. Eine starke Faser-Matrix-Anbindung
flihrt auch bei einem Winkel zwischen Faserorientierung und Zugspannungsvektor im
Biegefall zu einer reduzierten Faser-Matrix-Ablosung und damit einhergehender
Risstberbriickung. Der Vergleich der Bruchflachen von Proben mit 30/60°-Orientierung
der Faserverstarkung mit den beiden Faservorbehandlungstemperaturen ist in
Abbildung 68 dargestellt. Es sind sowohl REM-Aufnahmen mit
Sekundarelektronenauswertung als auch rickstreuelektronenbasierte Abbildungen
dargestellt, um die Kohlenstoffbereiche von den spréden Si/SiC-Bereichen trennen zu
kdnnen.

1mm

Abbildung 68: Bruchflichen von PEEK KT880FP-basierten C/C-SiC nach der
Biegepriifung mit einer Faserorientierung von 30°/60° zur Belastungsrichtung, a) und
b) FVB 400 °C, c) und d) FVB 700 °C.
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Die unterschiedlich starke Auspragung der Faser-Matrix-Grenzflachenablésung nach
einer Faservorbehandlung von 700 °C (Abbildung 68 c-d) ist deutlich zu erkennen. Die
erleichterte Faser-Matrix-Ablosung flihrt zu einer gesteigerten Bruchzahigkeit und einer
damit einhergehenden, gesteigerten Bruchdehnung und Festigkeit. Der E-Modul wird
durch dieses Verhalten reduziert, was die hoheren E-Moduln fir Proben mit einer FVB
von 400 °C in Abbildung 67 erklart. Bruchdehnung und E-Modul zeigen ein stark
winkelabhangiges Verhalten bei beiden Faservorbehandlungstemperaturen mit
gegensatzlichen Werteverlaufen. Wahrend die Bruchspannung das Minimum mit einer
0/90°-Orientierung aufweist, ist bei diesen Proben der hochste E-Modul messbar.
Umgekehrt  zeigen die Proben mit  +/-45°-Orientierung die  hochsten
Bruchdehnungswerte und den geringsten E-Modul. Das Verhalten von E-Modul und
Bruchdehnung ist typisch fiir Composite-Werkstoffe mit faserdominierten
Eigenschaften, wie es auch fir keramische Verbundwerkstoffe bereits intensiv
untersucht wurde [213 bis 215].

Auffallend ist das unterschiedliche Werkstoffverhalten der beiden Faservorbehandlungs-
temperaturen bei der winkelabhangigen Festigkeit. Wahrend nach einer
Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C der Maximalwert bei einer
Faserorientierung von 0/90° liegt, zeigt die 400°C-Probe eine nahezu winkelunabhangige
Festigkeit.

Ein direkter Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Kurven aus dem Biegeversuch, die in
Abbildung 69 dargestellt sind, zeigt die sehr starke Nichtlinearitdt der Proben mit einer
+/-45°-Faserorientierung  und das &dhnliche Festigkeitsniveau der beiden
Faservorbehandlungstemperaturen bei dieser Orientierung.
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Abbildung 69: Spannungs-Dehnungs-Diagramme von C/C-SiC mit PEEK KT880FP-
Precursor ermittelt im 4-Punkt-Biegeversuch mit unterschiedlicher Faserorientierung
und Faservorbehandlungstemperatur, (L-L;)/d=13.

Eine Erklarung fir die vergleichbare Biegefestigkeit der 400 °C-Proben kann die CMC-
Bruchmechanik und die Faser-Matrix-Wechselwirkung bei dieser Werkstoffqualitat sein.
Als Vorbemerkung muss festgehalten werden, dass bei allen betrachteten Proben die
Rissinitiierung auf der Zugspannungsseite eintritt. Bei einer 0/90°-Ausrichtung liegen im
lasttragenden Faseranteil Zugspannungen vor, 50 Vol.-% der Fasern liegen mit der Faser
parallel zum Zugspannungsvektor. Wie im vorangegangen Abschnitt beschrieben,
kénnen nach einer FVB bei 400 °C Risse nur unzureichend an der Faser-Matrix-
Grenzflaiche umgeleitet werden und die Fasern werden durch eine lokale
Spannungsiiberhéhung im Randfaserbereich geschadigt. Der Riss verlauft weitestgehend
ohne Risstiberbriickung durch den Probekérper.

Im +/-45°-Lastfall liegen keine Fasern parallel zum Zugspannungsvektor, sondern um 45°
verdreht. Es treten verstarkt Schubspannungen in der Faser und der Faser-Matrix-
Grenzflaiche auf, da das Schubspannungsmaximum in 45°-Orientierung zur
Hauptspannung verldauft [216]. Die gesteigerten Schubspannungen beglinstigen eine
Faser-Matrix-Ablosung, wodurch Risse an den Faser-Matrix-Grenzflachen umgelenkt und
eine Rissliberbriickung sowie eine Faser-Matrix-Ablosung begilinstigt werden. Dieser
Umstand resultiert in einer verbesserten Festigkeit, die die fehlende Faserorientierung
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parallel zum Zugspannungsvektor ausgleicht. Bei einer FVB von 700 °C kann die
Faserzugfestigkeit aufgrund der Rissablenkung an der Faser-Matrix-Grenzflache besser
ausgenutzt werden, die Festigkeit des Composites steigt dementsprechend in 0/90°-
Orientierung. Dieser hohe Wert kann in +/-45°-Orientierung nicht erzielt werden, der
zusatzliche Schubspannungsanteil an der Faser-Matrix-Grenzflache trdgt aufgrund der
ohnehin schon sehr gut ausgepragten Rissablenkung zu keiner Kompensation bei.

4.3.3 Zusammenfassung

Durch eine thermische Faservorbehandlung der verwendeten Kohlenstofffasergewebe in
Inertgasatmosphare vor dem Warmpressprozess kdnnen die Zusammensetzung und die
mechanischen Eigenschaften von C/C-SiC-Composites mit PEI U1000 und PEEK KT880FP-
Precursoren variiert werden. Durch die Faservorbehandlung kommt es zu keiner
Veranderung der Fasertopografie, aber zu einem kontinuierlichen Abbau der
Sauerstoffgruppen auf der Faseroberflache, was mittels XPS nachgewiesen wurde.

Um eine starke Matrixanbindung zu ermoéglichen, werden diese Sauerstoffgruppen in
einem Oxidationsprozess bei der Faserherstellung aufgebracht. Die CFK-Griinkdrper
zeigen dementsprechend abnehmende mechanische Kennwerte bei stetig
abnehmenden Sauerstoffkonzentrationen auf der Faseroberflache. Im C/C-SiC-Zustand
flihrt die abnehmende Faseranbindung mit steigender Faservorbehandlungstemperatur
zu einer gesteigerten Rissumlenkung um die Fasern. Bei weiterer Reduktion der Faser-
Matrix-Wechselwirkung kommt es wahrend der Pyrolyse zu einer Faser-Matrix-
Ablosung. Der direkt an der Faseroberfliche verlaufende Spalt wird bei der
Flussigsilizierung mit Silizium infiltriert. Das Resultat ist ein gesteigerter SiC-Anteil und
damit einhergehend ein zunehmender Sprodbruchcharakter der Proben mit
abnehmender Festigkeit.

Der Zusammenhang zwischen Faser-Matrix-Wechselwirkung und C/C-SiC-Festigkeit ist in
Abbildung 70 dargestellt, welche die scheinbare interlaminare Scherfestigkeit im CFK-
Zustand und die 4-Punkt-Biegefestigkeit im C/C-SiC-Zustand von PEl U1000- und PEEK
KT880FP-basierten Werkstoffen gegenuberstellt. Die Biegefestigkeit der C/C-SiC-Proben
zeigt mit beiden Kohlenstoffprecursoren ein Maximum bei moderater ILSF aus den oben
genannten Grinden. Die Faseroberflache ist eine der beiden Komponenten, die die
Wechselwirkung zwischen Faser und Matrix sowohl im CFK-Zustand als auch im C/C-SiC-
Zustand bestimmt. Ein weiterer wichtiger Einflussfaktor ist das Pyrolyseverhalten der
Polymere, der auch den unterschiedlichen Verlauf der Werte von PEEK KT880FP- und PEI
U1000-abgeleiteten Verbundwerkstoffen erklart.
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Abbildung 70: Korrelation der mechanischen Eigenschaften von C/C-SiC und der Faser-

Matrix-Bindung in Form der interlaminaren Scherfestigkeit im CFK-Zustand.
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4.4 Einfluss der Graphitierungstemperatur

Neben einer Faservorbehandlung kann eine Variation der Eigenschaften von
flussigsilizierten C/C-SiC-Werkstoffen auch Uber die Graphitierungstemperatur der
pordsen C/C-Proben vor der abschlieBenden Silizierung erreicht werden. Anhand von
XRD- und Raman-Untersuchungen werden die Anderungen der Kohlenstoffmodifikation
bis zu einer Graphitierungstemperatur von 2200 °C sowie die Auswirkungen dieser
Hochtemperaturglihung im C/C-Zustand auf den C/C-SiC-Zustand untersucht. Neben
C/C-Werkstoffen mit den beiden thermoplastischen Precursoren PEI U1000 und PEEK
KT880FP wurden auch Proben mit dem Kohlenstoffprecursor Bakelite 6109 zu
Vergleichen herangezogen. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit, aber insbesondere auch
aufgrund der ahnlichen Resultate der Werkstoffe, werden die Erlduterungen am Beispiel
von PEl U1000-abgeleiteten Werkstoffen durchgefiihrt. Die zusammenfassende Tabelle
14 gibt die Messergebnisse aller drei untersuchten Precursoren wieder.

4.4.1 Untersuchung der Kohlenstoffstruktur

Die Untersuchung der C/C-Werkstoffe mittels Mikro-Ramanspektroskopie resultiert in
einer hohen lateralen Auflésung und erlaubt die Separation von Matrixkohlenstoff und
Faserkohlenstoff. Eine Zusammenfassung der Ergebnisse und ein Vergleich von C/C-
Materialien mit den beiden thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren PEI U1000 und
PEEK KT880FP mit phenolharzbasierten Verbundwerkstoffen erfolgt am Ende des
Kapitels.

Generell zeigt das Ramanspektrum von amorphen und turbostratischen Kohlenstoffen
im Wellenlangenbereich von 1000 bis 1800 cm™ zwei Peaks [217], die sich je nach
Kohlenstoffordnung mehr oder weniger stark Gberlappen. Beispielhaft sind die erzielten
Spektren in Abbildung 71 an den vier gewdhlten Messpunkten fir ein PEl U1000-
basiertes C/C nach einer Glihtemperatur von 1000 °C (Abbildung 71 a) bzw. 2200 °C
(Abbildung 71 b) gezeigt. Um eine bessere Lesbarkeit der Diagramme zu ermdoglichen,
sind die jeweils vier Kurven auf der y-Achse versetzt. Flir eine Messpunktiibersicht sei an
dieser Stelle auf Abbildung 32 auf Seite 51 verwiesen. Nach einer Glihtemperatur von
1000 °C zeigen die Peaks eine starke Uberlappung, was sowohl fiir die
Kohlenstofffaserkurven (Messpunkt 1 und 2) als auch fir die Messungen der
Kohlenstoffmatrix (Messpunkt 3 und 4) gilt. Nach einer Auslagerung des identischen
Werkstoffs bei 2200 °C zeigen sich eine Separation der Peaks aufgrund einer
abnehmenden mittleren Peakbreite sowie der Ausbildung einer Peakschulter am G-Peak.
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Abbildung 71: Ramanspektrum erster Ordnung an den Messpunkten 1 bis 4 eines PEI
U1000 abgeleiteten C/C-Werkstoffs nach einer Auslagerung bei a) 1000 °C und b)
2200 °C.

Eine detaillierte Auswertung und Vergleich der Spektren ist durch einen Kurvenfit
moglich. Abbildung 72 a) zeigt das Spektrum und den dazugehdrigen Fit einer PEI U1000-
abgeleiteten Kohlenstoffmatrix an Messpunkt 3 nach der Pyrolyse des C/C-Werkstoffs
bei 1000 °C.
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Abbildung 72: Ramanspektrum erster Ordnung einer PEl-abgeleiteten
Kohlenstoffmatrix an Messpunkt 3 nach einer Auslagerung bei a) 1000 °C und b)
2200 °C.

Die Probe weist einen breiten G-Peak bei 1575 cm™ und D-Peak bei 1350 cm™ auf. Die
D’, D" und I-Peaks sind deutlich ausgepragt. Der FWHM von G- und D-Peak nimmt nach
einer Auslagerung bei 2200 °C stark ab, wie es Abbildung 72 b) zeigt. Der Flachenanteil
von D" und I-Peak sinkt, der D’-Peak ist als Schulter am G-Peak deutlich sichtbar. Durch
die thermische Auslagerung bei 2200 °C steigt die Ordnung des Kohlenstoffgefiiges und
ungeordneter, amorpher Kohlenstoff wandelt sich in turbostratischen und graphitischen
Kohlenstoff um. Die KristallitgréRen der graphitischen Bereiche steigen.

Neben einer Beeinflussung durch die Anregungsenergie des Lasers [218 bis 220] und der
Probenpraparation [221] ist vor allem das gewahlte Fittingmodell entscheidend fiir die
erzielten Ergebnisse. Einkristalline Graphite ohne Fehlstellen zeigen lediglich einen
einzelnen G-Peak und kdnnen dementsprechend mit einem einzelnen Peak gefittet
werden [222]. Bei Gitterdefekten, turbostratischen Kohlenstoffmodifikationen oder
Kohlenstoffmaterialien mit amorphen Bereichen sind zuséatzliche Peaks notwendig, um
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das gemessene Spektrum abzubilden. Mit zunehmenden Abweichungen von der
Graphitstruktur steigt der D-Peak-Anteil, wie es in Abbildung 73 am Beispiel von Raman-
Messungen der Graphitfolie Sigraflex C dargestellt ist.

Steigende Anzahl der
Gitterfehler im Graphitgefiige

Intensitdt / a.u.

1200 1400 1600 1800

Raman shift / cm'1

Abbildung 73: Raman-Spektren einer Graphitfolie vom Typ SGL Sigraflex C.

Neben dem in dieser Arbeit angewandten 5-Peak-Fitting-Modell mit Voigt-Funktionen
wurden Ramanspektren von Kohlenstoffmaterialien auch mit GauR- [174], Lorentz- [176,
223 bis 226] und Voigtfunktionen [177, 227] oder Mischungen der genannten
Funktionen [141, 228 bis 234] durchgefiihrt.

Eine weitere Moglichkeit stellt das Fitting mittels Breit-Wigner-Fano-Funktionen (BWF)
dar, besonders fir den G-Peak zusammen mit Lorentzfunktionen fiir den D-Peak [219,
220, 235, 236]. Mallet-Ladeira et al. fiihrte die Abbildung des D-Peaks mit zwei
Lorentzfunktionen durch, die ein unterschiedliches FWHM, aber die gleiche Peakposition
besitzen [219, 220]. Dieses Vorgehen wird mit einer doppelten Streuung an gestorten
Kristallen erklart, die ab einer bestimmten KristallgroRe auftritt [220]. Die Autoren
beziehen sich dabei auf Arbeiten von ElIman et al., wobei eine starke Beeinflussung des
D-Peaks nach einer Bestrahlung von HOPG mit verschiedenen Dosen von ''B-lonen
festgestellt wurde [237].

Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse zeigen einen asymmetrischen G-Peak bei
niedrigen Auslagerungstemperaturen und eine deutliche Auspragung des D’-Peaks als
Schulter eines symmetrischen G-Peaks bei einer Auslagerungstemperatur von 2200 °C,
sodass das Fitting des G-Peaks mit lediglich einer BWF-Funktion nicht angemessen
erscheint, da hier der D’-Peak nicht berlicksichtigt wird.
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Neben den Fitkurven und deren Anzahl ist die Wahl geeigneter Randbedingungen
entscheidend fiir ein reproduzierbares Ergebnis. Die Randbedingungen miissen einen
Kurvenfit ohne Abhangigkeit von den Startwerten des Fits sicherstellen und dirfen
keinen Einfluss auf das Ergebnis durch die vorgegebenen Grenzwerte haben. Letzterer
Punkt wird erfiillt, sobald die gegebenen Grenzwerte, z.B. in Form der Peakposition der
Einzelfunktionen, beim Kurvenfit nicht erreicht werden. Ohne Wahl geeigneter
Randbedingungen wird ein Fitting insbesondere bei den stark tGberlappenden G- und D’-
Peaks willkiirlich, da zu viele Freiheitsgrade zu keinem eindeutigen Ergebnis fihren.
Auswirkungen der gewahlten Fitting-Parameter, wie sie in Tabelle 6 auf Seite 52
angegeben sind, werden in Abbildung 74 deutlich.

Das dargestellte Ramanspektrum eines U1000-abgeleiteten C/C an Messpunkt 4 nach
einer Glithtemperatur von 2000 °C zeigt eine starke Uberlappung des G-Peaks mit der
D’-Schulter, die nur als Asymmetrie des G-Peaks erkennbar wird. Eine Separation ohne
Randbedingungen (Abbildung 74 a) fuhrt zu einem sehr guten Kurvenfit, aber auch zu
einem unrealistisch hohen D/D’-Flachenverhéltnis. Der Grund ist eine verschobener
Mittelwert der Wellenzahl des D’-Peaks, wodurch die Peakflache auf Kosten des G-Peaks
vergroBert wird. Das erzielte Ergebnis ist desweiteren nicht reproduzierbar, sondern
hangt von den Startvorgaben, insbesondere der urspriinglichen Peakposition vor Beginn
der Entfaltung ab.

Im Vergleich dazu in Abbildung 74 b) eine Entfaltung des gleichen Spektrums dargestellt,
allerdings mit Anwendung der Randbedingungen aus Tabelle 6. Die Fitqualitat wird
dadurch nicht beeinflusst, aber die Veranderung der Peakflachen sowie der Positionen
des G- und D’-Peaks sind im Vergleich zu Abbildung 74 a) deutlich. Dieser Umstand ist
insbesondere von grolRer Bedeutung, da zur Beurteilung der Kohlenstoffmodifikation
Flachenanteilverhaltnisse oder Peakhohen oder -breiten herangezogen werden, wie zum
Beispiel die Halbwertsbreite des G-Peaks.
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Abbildung 74: Vergleich des Kurvenfits von PEI U1000 basierten C/C an Messpunkt 4
nach einer Gliihtemperatur von 2000 °C a) ohne und b) mit Fitting-Randbedingungen.

Dieser Wert wird in Abbildung 75 in einem ersten Vergleich der Kohlenstoffordnung
herangezogen. Dabei werden sowohl die Auslagerungstemperaturen als auch die
Messposition eines PEI U1000 abgeleiteten C/C-Werkstoffs verglichen. Die Faser-Matrix-
Grenzflache ist als gestrichelte Linie eingezeichnet.

Es wird deutlich, dass mit zunehmender Auslagerungstemperatur das FWHM an allen
Messpositionen abnimmt. Faser- und Matrixwerte liegen auf vergleichbarem Niveau
auller nach einer Glihtemperatur von 1000 °C. Hier weist die Kohlenstoffmatrix eine
hohere Ordnung auf, was sich in den geringeren FWHM zeigt. Ebenfalls auffallend ist der
geringste G-Peak FWHM, der an Messposition 3 nach einer Graphitierungstemperatur
von 2200 °C auftritt. Er hebt sich deutlich von Messposition 4 sowie von den
Faserwerten an den Messpositionen 1 und 2 bei gleicher Temperatur ab. Es ist ein
Hinweis auf eine hohere Ordnung des Kohlenstoffgefliges in der Kohlenstoffmatrix fir
faseroberflaichennahe Bereiche. Dieser Effekt wird als spannungsinduzierte
Graphitierung flr phenolharzbasierte Werkstoffe in der Literatur beschrieben [238, 239].
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An der Faser-Matrix-Grenzflache entsteht durch die Schrumpfung der Matrix wahrend
der Pyrolyse, die an den Fasern blockiert wird, eine hdhere Zugspannung. Dieser
Spannungszustand fiihrt zu einer bevorzugten Graphitierung, was auch bei der
Kohlenstofffaserherstellung durch eine anliegende Zugspannung bei der Pyrolyse und
Hochtemperaturbehandlung der Fasern ausgenutzt wird.

80 Faser @ Matrix N

G-Peak FWHM /cm’*

Messpunkt

Abbildung 75: FWHM des G-Peaks eines PEl-abgeleiteten C/C-Werkstoffs; Vergleich der
Einzelmesspunkte und Auslagerungstemperaturen.

Die Einschatzung der zunehmenden Orientierung anhand des FWHM des G-Peaks wird
bei Auswertung des Peak-Flachenverhaltnisses Ag/At deutlich, wobei Ag die Peakflache
des G-Peaks und At die Summe aller finf Entfaltungspeaks darstellt. Eine Auswertung fir
PElI U1000-abgeleitetes C/C an allen Messpositionen sowie Glihtemperaturen ist in
Abbildung 76 dargestellt. Der Trend einer zunehmenden Kohlenstofforientierung bei
steigender  Glihtemperatur ist ersichtlich, ebenso die spannungsinduzierte
Graphitierung an fasernahen Matrixregionen bei 2200 °C Gluhtemperatur.
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Abbildung 76: Flichenanteil des G-Peaks an der Gesamtfliche der PEl-abgeleiteten
C/C-Werkstoffe; Vergleich der Einzelmesspunkte und Auslagerungstemperaturen.

Eine Zusammenfassung der Ramanspektroskopieergebnisse fiir alle Kohlenstoff-
precursoren ist in Tabelle 14 dargestellt. Der Trend zu einer steigenden Orientierung mit
steigender Auslagerungstemperatur ist bei allen Polymeren gegeben. Des Weiteren sind
die Raman-Kennzahlen fir beide Thermoplaste mit der Phenolharzreferenz dhnlich. Alle
drei Kohlenstoffprecursoren bilden einen ungeordneten Kohlenstoff mit ahnlicher
Modifikation.
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Tabelle 14: Ergebniszusammenfassung der Ramanspektroskopiemessungen der
Matrixbereiche von C/C-Werkstoffen mit den Matrixprecursoren PEl U1000, PEEK
KT880FP und Phenolharz Bakelite 6109.

Kohlenstoffprecursor Tmax/ °C Position FWHM G/ cm™ Ag/Ar/ %
3 56.3+0.6 19.8+0.4
1000
4 54.8+0.9 206+1.1
3 549 +0.5 24.4+£0.2
1600
4 53.5+0.2 249+0.1
PEEK KT880FP
3 50.2+1.9 25.9+0.5
2000
4 51.2+0.6 25.8+0.1
3 42.2+1.1 29.6+£0.8
2200
4 47.1+1.4 27.9+0.2
3 60.6 £ 0.8 199+1.8
1000
4 609+14 20.1+0.6
3 56.5+2.2 24.8£0.5
1600
4 55.5+0.3 246+04
PEI U1000
3 509+1.1 27.3+0.2
2000
4 51.0+0.8 26.6 £0.2
3 39.8+3.7 309+1.5
2200
4 46.7£2.3 28.4+0.2
Phenolharz Bakelite 3 41.6+3.5 29.1+1.4
2200
6109 4 48.1+0.9 28.0+1.0

Die Ergebnisse der Ramanuntersuchungen kénnen durch XRD-Messungen bestatigt
werden. In Abbildung 77 sind die XRD-Diffraktogramme von PElI U1000 sowie PEEK
KT880FP basierten C/C-Werkstoffen verglichen. Neben einer Variation der
Glihtemperatur werden auch beide Ausrichtungen der Proben relativ zum
Rontgenstrahl dargestellt. Die Netzebenen des Graphitgitters sind gestrichelt
eingezeichnet.
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Abbildung 77: XRD-Diffraktogramme von a) PEI U1000 b) PEEK KT880FP basierten C/C
in longitudinaler Ausrichtung nach a) 2200 °C und B) 1000 °C Gliihtemperatur sowie in
transversaler Ausrichtung nach y) 2200 °C und &8) 1000 °C Gliihtemperatur; die
Spektren wurden jeweils auf der y-Achse manuell versetzt, um die Lesbarkeit zu
erleichtern.

Eine erhohte Graphitierungstemperatur fiihrt zu einer Abnahme des FWHM der Signale.
Die Diffraktogramme entsprechen bei beiden Polymeren denen von turbostratischem
Kohlenstoff, auch nach der héchsten Gliihtemperatur, was u.a. am asymmetrischen {10}-
Peak zu sehen ist. Es handelt sich dabei um die Verschmelzung der graphitischen {100}-
und {101}-Peaks, der in ungeordneten Kohlenstoffen nicht gut getrennt werden kann.
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Graphit zeigt hier eine Aufteilung in die zwei symmetrischen Signale der {100} und {101}
Netzebene. Weiterhin zeigen alle Werkstoffe eine Variation der Diffraktogramme und
Signalverhaltnisse in longitudinaler und transversaler Anordnung.

Die longitudinale Ausrichtung weist nur Fasern parallel zur Oberflache (0° 6) auf, die
transversale Ausrichtung auch Fasern senkrecht zu dieser Oberflache. Die
Diffraktogramme in longitudinaler Ausrichtung zeigen starkere {002} und {004}
Netzebenensignale, wohingegen die {10} und {11} Netzebenenschar bei den transversal
ausgerichteten Proben betont ist. Diese Beobachtung ist vergleichbar zu XRD-
Untersuchungen an pechbasierten C/C-Werkstoffen [229].

Zeigen XRD-Diffraktogramme eine Variation in der Peakintensitat bei unterschiedlicher
Probenorientierung, liegt eine Vorzugsorientierung der Kristallite vor. Die Untersuchung
von PAN-Fasern zeigt eine Orientierung der Graphenschichten annahernd parallel zur
Faserachse [71]. Desweiteren zeigt die Kohlenstoffmatrix insbesondere bei hohen
Glihtemperaturen eine verstarkte Orientierung an der Fasergrenzflache, die ebenfalls
eine Anordnung der Basalebenen in Faserlangsachse hervorruft (Spannungsinduzierte
Graphitierung). Die starker betonten {002} und {004} Netzebenensignale in der
Rontgenbeugungsuntersuchung in longitudinaler Ausrichtung unterstitzen diese These.

Die abgeleiteten KristallitgréBen in a- und c-Achsenrichtung der Graphitkristalle sowie
eine Abschatzung des Netzebenenstands dgg, der Graphit-Basalebenen ist in Tabelle 15
zusammengefasst.

Tabelle 15: Vergleich des Netzebenenabstandes dg, sowie der KristallitgrofRen
entlang der a- und c-Achse von C/C mit PEI U1000 und PEEK KT880FP Precursoren nach
einer Gliihtemperatur von 1000 °C und 2200 °C (L: Longitudinale Ausrichtung, T:
Transversale Ausrichtung).

Kohlenstoffprecursor Tmax/°C  Orientierung  dogz2 / A L./ A L,/ A
1000 L 3.517 30.2 41.5

PEEK KT880FP
1000 T 3.496 32.8 45.2
1000 L 3.515 29.0 40.3

PEI U1000

1000 T 3.533 32.0 49.0
2200 L 3.424 81.2 70.0

PEEK KT880FP
2200 T 3.426 78.7 95.1
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Kohlenstoffprecursor Tmax/°C Orientierung  dgo2 / A L./ A L,/ A
2200 L 3.417 85.5 78.4
PEI U1000
2200 T 3.414 82.0 99.0
2200 L 3.419 85.1 80.3

Phenolharz Bakelite

6109 2200 T 3.425 79.8 95.9

Die C/C-Werkstoffe zeigen eine Abnahme des Netzebenenabstands dg, sowie
ansteigende Graphit-KristallitgroRen bei steigender Auslagerungstemperatur. Die
KenngroRen sind fir alle drei untersuchten Kohlenstoffprecursoren vergleichbar. Es
werden Werte zwischen 29.0 - 32.8 A (L.) und 40.3 A - 49.0 A (L,) fiir Proben mit einer
Glithtemperatur von 1000 °C erreicht. Diese Werte steigen auf 78.7 A - 85.5 A (L.) sowie
70.0 A bis 99.0 A (L,) fur die Proben nach einer Auslagerung bei 2200 °C.

Eine Trennung in Faser- und Matrixsignale wie mit der Mikro-Ramanspektroskopie ist an
dieser Stelle nicht mdglich, daher kann keine Aussage getroffen werden, welchen
Signalanteil die Verstarkungsfasern und die Kohlenstoffmatrix zum Gesamtergebnis
beisteuern. Die Werte mussen deshalb als Mittelwerte der Phasen angenommen und
ausgewiesen werden [131, 175, 240].

Die steigende Orientierung des Kohlenstoffgefiiges kann auch indirekt nachgewiesen
werden. Ein Vergleich der scheinbaren Feststoffdichten, ermittelt mittels
Heliumpyknometrie, zeigt einen stetigen Anstieg der Werte mit steigender
Glihtemperatur, was die steigende Ordnung des Kohlenstoffgefliges, wie mittels XRD
und Raman-Spektroskopie ermittelt, unterstreicht (Tabelle 16).

Tabelle 16: Scheinbare Feststoffdichte ermittelt mittels Heliumpyknometrie von C/C-
Werkstoffen mit PEEK KT880FP und PEI Ultem1000 Precursoren in Abhdngigkeit von
der Graphitierungstemperatur.

Auslagerungs-  Scheinbare Feststoffdichte C/C Scheinbare Feststoffdichte C/C
temperatur / mit PEEK KT880FP Precursor / mit PEl Ultem1000 Precursor /

°C g-cm'3 g-cm'3
1600 1,592 + 0,001 1,643 £ 0,003
2000 1,634 + 0,003 1,668 + 0,004
2200 1,661 + 0,001 1,696 + 0,006
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4.4.2 Mikrostruktur und Zusammensetzung von C/C-SiC-
Werkstoffen

Mikrostrukturen von C/C sowie daraus abgeleiteten C/C-SiC-Composites sind in
Abbildung 78 flir PEEK KT880FP sowie in Abbildung 79 fiir PEI U1000 basierte Werkstoffe
im C/C-Zustand (Abbildungen a-b) sowie im C/C-SiC-Zustand (Abbildungen c-d)
dargestellt. Die Darstellung des C/C-Zustands ist mit polarisiertem Licht aufgenommen.
Eine ansteigende Glihtemperatur des C/C-Werkstoffs fiuhrt zu einer messbaren
optischen Anisotropie des Kohlenstoffs, insbesondere in faseroberflichennahen
Matrixregionen.

—cm §

—

L’

-~

Abbildung 78: Mikrostrukturaufnahme mit polarisiertem Licht von C/C-Werkstoffen
mit PEEK KT880FP Precursor und einer Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C
nach Auslagerung bei a) 1600 °C, b) 2200 °C; c) silizierter Werkstoff nach C/C-
Auslagerung von 1600 °C, d) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung von 2200 °C;
CF: C-Faser, CM: C-Matrix, Si: Silizium, SiC: Siliziumcarbid.
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Abbildung 79: Mikrostrukturaufnahme mit polarisiertem Licht von C/C-Werkstoffen
mit PEI U1000 Precursor und einer Faservorbehandlungstemperatur von 700 °C nach
Auslagerung bei a) 1600 °C, b) 2200 °C; c) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung
von 1600 °C, d) silizierter Werkstoff nach C/C-Auslagerung von 2200 °C; CF: C-Faser,
CM: C-Matrix, Si: Silizium, SiC: Siliziumcarbid.

Ein Vergleich der Mikrostrukturen im C/C-SiC-Zustand mit artgleicher Matrix zeigt keine
Variation aufgrund der C/C-Graphitierungstemperatur. Diese Beobachtung wird nach
einer Bestimmung der Phasenzusammensetzung bestatigt. Die Ergebnisse dieser
Untersuchung sind in Tabelle 17 fir den PEEK KT880FP Precursor sowie in Tabelle 18 fir
den PEIl U1000 Precursor dargestellt. Die Werte zeigen den bereits bekannten leicht
hoheren Anteil der SiC-Phase mit PEl U1000-basierten Composites sowie einen leicht
ansteigenden Si-Anteil mit steigender Glihtemperatur bei beiden Matrixprecursoren.
Dieser ansteigende Si-Anteil kann auf eine leichte Schrumpfung des C/C-Gefliges
aufgrund der erhéhten Gliihtemperatur zurlckgefihrt werden, wodurch die Si-gefiillten
Risse ein groReres Volumen einnehmen. Die Variation ist gering und liegt innerhalb der
Fehlergrenzen der Bestimmungsmethode. Weitgehende Auswirkungen der Variation des
Si-Anteils auf die physikalischen Eigenschaften der Composites sind aufgrund der
geringen Anderung nicht zu erwarten.
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Tabelle 17: Zusammensetzung der C/C-SiC-Werkstoffe mit PEEK KT880FP Precursor in
Abhingigkeit von der C/C-Auslagerungstemperatur.

C/C-Auslagerung in Anteil Cin m.-% Anteil SiCin m.-% Anteil Siin m.-%

°C
1600 55,7 17,6 26,8
2000 55,3 16,7 28,0
2200 55,7 17,1 27,3

Tabelle 18: Zusammensetzung der C/C-SiC-Werkstoffe mit PEI Ultem 1000 Precursor
in Abhangigkeit der C/C-Auslagerungstemperatur.

C/C-Auslagerung in Anteil Cin m.-% Anteil SiC in m.-% Anteil Siin m.-%

°C
1600 51,3 21,9 26,8
2000 53,0 20,2 26,8
2200 52,5 19,7 27,8

4.4.3 Mechanische Eigenschaften

Der Einfluss einer Graphitierung bis 2200 °C auf die mechanischen Eigenschaften der
Kohlenstofffasern wird mittels Einzelfaserzugversuch ermittelt. Daraus resultierende

Spannungs-Dehnungs-Diagramme fir die gewdhlten Temperaturen 1600, 2000 und 2200
°C sind in Abbildung 80 dargestellt.
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Abbildung 80: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Einzelfaserzugpriifung nach
Graphitierung der Fasern bis 2200 °C.

Die Proben zeigen ein linear-elastisches Spannungs-Dehnungs-Verhalten mit
katastrophalem Bruch nach Erreichen der Belastungsgrenze. Am Kurvenverlauf ist
bereits eine Variation des E-Moduls mit ansteigender Glihtemperatur erkennbar. Die
Zusammenfassung der ermittelten Kennwerte zeigt Tabelle 19.

Tabelle 19: Mechanische Eigenschaften von C-Fasern nach thermischer Auslagerung
in inerter Atmosphdre bis 2200 °C: Ergebnisse der Einzelfaserzugpriifung nach
ASTM3379-75 (n>20).

Auslagerungstemperatur /  Bruchdehnung / Bruchspannung / E-Modul /

°C % MPa GPa
1600 1,67 +0,33 3992 +733 218+19
2000 1,53+0,29 4404 + 874 255+14
2200 1,25+0,21 4035+ 724 277 20

Zusammen mit den Ergebnissen der Einzelfaserzugpriifung in Tabelle 13 ergibt sich, dass
die mechanischen Eigenschaften der Kohlenstoffaser bis zu einer Graphitierungs-
temperatur von 1600 °C keine Anderung zeigen. Nach Uberschreiten der Faser-
Herstellungstemperatur, die anhand der Ramanuntersuchungen auf den Bereich
zwischen 1000 °C und 1600 °C eingegrenzt werden kann, wird durch die Veranderung
der Kohlenstoffmodifikation eine kontinuierliche Steigerung des E-Moduls bis 2200 °C
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sowie eine stetig abnehmende Bruchdehnung gemessen. Die Bruchspannung zeigt ein
Maximum von 4404 + 874 MPa bei einer Auslagerungstemperatur von 2000°C.

Der Einfluss der C/C-Graphitierung auf die mechanischen Eigenschaften der
resultierenden C/C-SiC-Materialien ist in Abbildung 81 zusammengefasst.
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Abbildung 81: Verlauf von Festigkeit, Bruchdehnung und E-Modul von C/C-SiC mit PEEK
KT880FP und PEI U1000 Precursor in Abhadngigkeit der Carbonisierungstemperatur der
C/C-Werkstoffe vor der Silizierung; Faservorbehandlungstemperatur = 700 °C;
(L-L;)/d=16.

Der E-Modul steigt bei beiden  Matrixprecusoren  stetig mit  der
Graphitierungstemperatur des C/C-Werkstoffs. Im Fall von PElI U1000 ist ein Anstieg von
48,7 + 1,5 GPa nach 1600 °C auf 59,0 + 2,4 GPa zu beobachten, mit PEEK KT880FP
Precursor steigt der E-Modul von 46,6 + 2,4 GPa auf 60,4 + 3,7 GPa. Dieses Verhalten
liegt in der steigenden Ordnung des Kohlenstoffgefliges begriindet. Durch die
zunehmende Graphitierungstemperatur des C/C-Werkstoffs und die damit
einhergehende zunehmende Ordnung des Kohlenstoffs zu graphitischen Strukturen
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steigt der Modul an, da die Basalebenen des Kohlenstoffs eine sehr hohe Steifigkeit
besitzen. In den Fasern ist die Orientierung der Graphitkristalle mit der c-Achse parallel
zur Faserachse gegeben, sodass die zunehmende Ordnung des Kohlenstoffgefliges hier
besonders deutlich in einer Steigerung der Steifigkeit resultiert (siehe XRD-Ergebnisse
Seite 124).

Die Festigkeit sowie die Bruchdehnung der Composites steigen ebenfalls bis zu einer
Glihtemperatur von 2000 °C an. Die abnehmende Bruchdehnung bei einer
Graphitierungstemperatur des C/C von 2200 °C ist hauptsachlich auf die ebenfalls
abnehmende Bruchdehnung der Verstdarkungsfasern bei dieser Temperatur
zuruckzufihren.

4.4.4 Zusammenfassung

Sowohl PEI U1000- als auch PEEK KT880FP-basierte C/C-Werkstoffe zeigen eine dhnliche
Reaktion des Matrixkohlenstoffs auf eine Steigerung der Graphitierungstemperatur bis
zu einem Maximum von 2200 °C. Thermoplastbasierte Verbundwerkstoffe weisen einen
dhnlichen Netzebenenabstand dgp, sowie GraphitkristallitgroBen wie phenolharzbasierte
Werkstoffe auf. Die Ergebnisse der Mikro-Ramanspektroskopie, die eine Unterscheidung
in Matrix- und Faserkohlenstoff ermoglicht, werden von den XRD-Messungen an
stiickigen C/C-Proben gestlitzt.

Weiterhin resultiert eine Steigerung der C/C-Glihtemperatur von 1600 °C auf 2200 °C in
einer Steigerung des E-Moduls, sowohl der Fasern als auch der C/C-SiC Composites.
Diese Steigerung ist auf die Zunahme der Kohlenstofforientierung zurickzufiihren.
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5. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wird die Herstellung von C/C-SiC-Werkstoffen mittels
Flussigsilizierung und thermoplastischen Kohlenstoffprecursoren untersucht. Ausgehend
von kommerziellen thermoplastischen Polymeren wurden im mehrstufigen
Auswahlverfahren die zwei Kunststoffe Polyetherimid PEI Ultem1000 von Sabic und das
Polyetheretherketon KT880FP von Solvay als geeignete Precursoren fiir die Herstellung
von C/C-SiC mit Gewebeverstarkung im Warmpressprozess identifiziert. Sie vereinen die
Forderungen nach einem Kohlenstoffriickstand von > 30 m.-% nach der Pyrolyse bei
1200 °C sowie eine ausreichend niedrige Viskositdt, um eine vollstandige
Faserbiindelinfiltration im Warmpressprozess zu ermoglichen. Weitere Auswahl-
kriterien, wie die unproblematische Verarbeitung bezliglich Arbeits- und Umweltschutz-
auflagen sowie die reproduzierbar gleichbleibende Qualitat und hohe mechanische
Kennwerte im C/C-SiC-Zustand mit einer Biegefestigkeit > 100 MPa, werden von diesen
beiden Polymeren erfiillt.

Durch eine thermische Faservorbehandlung in Stickstoffatmosphare kann die Faser-
Matrix-Wechselwirkung durch die kontinuierliche Entfernung der funktionellen
Sauerstoffgruppen auf der Faseroberflache bei beiden Polymeren eingestellt werden.
Dadurch gelingt es, eine festigkeits- und bruchzahigkeitssteigernde Faser-Matrix-
Ablosung und eine Rissablenkung an der Faser-Matrix-Grenzflache zu beglinstigen. Das
Resultat sind verbesserte mechanische Kennwerte im C/C-SiC-Zustand, die in eine 4-
Punkt-Biegefestigkeit von > 220 MPa bei PEEK KT880FP Precursor bei einer
Faservorbehandlungstemperatur von 700 - 800 °C resultieren. Eine weitere Steigerung
der Faservorbehandlungstemperatur fiihrt zur zunehmenden Faser-Matrix-Abldésung
wahrend der Pyrolyse. Dadurch wird SiC-Bildung bei der FlUssigsilizierung gesteigert. Die
gebildete SiC-Masse folgt abhangig von der Faservorbehandlungstemperatur einer
logistischen Wachstumsfunktion und ist ein MaR fiir die vor der Silizierung freiliegende
Kohlenstofffaseroberflache.

Im Vergleich zu etablierten duromer-abgeleiteten C/C-SiC-Materialien liegt der
Siliziumanteil der thermoplastbasierten keramischen Verbundwerkstoffe mit > 20 m.-%
deutlich héher. Der Grund ist die Flissigphasenpyrolyse bei der Uberfiihrung der CFK-
Werkstoffe in den C/C-Zustand. Sie fihrt zu einer Bildung von Makroporen durch die
niedermolekularen Spaltprodukte im schmelzfliissigen Polymer, insbesondere in den
Faserbindelzwischenbereichen der Gewebe. Die Graphitierung der C/C-Werkstoffe bis
2200 °C vor der Silizierung resultiert in einer Ordnung des Kohlenstoffgefiiges hin zu
starkter graphitischen Strukturen. Die beiden Polymere PEEK KT880FP und PEI U1000
weisen vergleichbare XRD-KenngroRen und Raman-Spektren wie das duromere
Phenolharz Bakelite 6109 auf. Alle untersuchten Werkstoffe zeigen eine
spannungsinduzierte Graphitierung bei einer Auslagerungstemperatur von 2200 °C.
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6. Conclusions

The present study investigates the manufacturing of C/C-SiC materials with
thermoplastic carbon precursors by liquid silicon infiltration. Starting out with
commercial thermoplastic polymers, the two polymers Polyetherimide PEI Ultem 1000
from Sabic and Polyetheretherketone KT880FP from Solvay are identified as suitable
precursors in the multiple step selection process. They combine the requirements for a
carbon residue of > 30 m.-% after pyrolysis up to 1200 ° C and a sufficiently low viscosity
to enable a complete fiber bundle filtration in the applied warm pressing process.
Further selection criteria, such as the uncritical processing with regard to work and
environmental protection requirements as well as the reproducable industrial quality
and high mechanical characteristic values in the C/C-SiC state with a bending strength >
100 MPa, are fulfilled by these two polymers.

By means of a thermal fiber pretreatment in nitrogen atmosphere, the fiber-matrix
interaction can be adjusted by the continuous removal of the functional oxygen groups
on the fiber surface at rising pretreatment temperatures. As a result, the fiber-matrix-
debonding and a crack deflection at the fiber-matrix-interface can be promoted with
both thermoplastic carbon precursors. The results are improved mechanical properties,
yielding in a 4-point bending strength in the C/C-SiC state of > 220 MPa with PEEK
KT880FP precursor and a fiber pretreatment temperature of 700 - 800 ° C. A further
increase in the fiber pretreatment temperature leads to an increasing fiber matrix
debonding during pyrolysis, which promotes SiC formation in the liquid silcon infiltration
step. The SiC mass fraction depends on the fiber pretreatment temperature, which
follows a logistic growth function. It is a measure of the carbon fiber surface exposed
before liquid silicon infiltration.

Compared to established duromer-derived C/C-SiC materials, the silicon content of the
thermoplastic-based ceramic composites is significantly higher, with values > 20 m.-%.
The reason is the liquid phase pyrolysis in the transfer of the CFRP materials into the C/C
state. It leads to the formation of macropores in the molten polymer by the low
molecular weight cleavage products, in particular in the fiber bundle intermediate
regions of the fabric.

The carbonization of the C/C materials up to 2200 ° C prior to the liquid silicon
infiltration results in more ordered graphitic structures of the carbon with rising
carbonization temperature. The two polymers KT880FP and U1000 have comparable
lattice parameters and Raman spectra as the thermoset phenolic resin Hexion 6109. All
investigated materials show a stress-induced graphitization at the fiber matrix interface
at a carbonization temperature of 2200 ° C.
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7. Ausblick

Die vielversprechenden Ergebnisse des Kohlenstoffprecursors PEEK KT880FP,
insbesondere seiner mechanischen Eigenschaften, haben den Grundstein gelegt, dass
der Werkstoff bereits flir eine Serienanwendung in mechanischen Notbremsen
angedacht ist.

Weiterentwicklungen der thermoplastbasierten keramischen Verbundwerkstoffe
konnen z.B. in einem gezielten Ausnutzen der fllssigphasenpyrolysebedingten
Makroporositat liegen. Die so geschaffenen Depots, die in der vorliegenden Arbeit stets
mit Silizium angefillt wurden, kénnen in weiteren Prozessschritten desiliziert und in
einem daran anschlielenden, weiteren Impragnierschritt modifiziert werden. Denkbar
sind beispielsweise Impragnierungen mit Kupfer- oder Aluminiumlegierungen, die ein
MaRschneidern fir tribologische Anwendungen erlauben und gleichzeitig die
Schadenstoleranz weiter steigern konnen. Durch die gezielte Steuerung der Makro- und
Mikroporositdt und der damit einhergehenden Werkstoffzusammensetzung, z.B. durch
ein MaRschneidern der Faser-Matrix-Haftung, Fillstoffzugaben und Prozessanpassungen
bei der Heizrate konnen so fiir den jeweiligen Anwendungsfall optimierte Werkstoffe mit
definierten tribologischen Eigenschaften erzielt werden.

Des Weiteren stellt die gezielte Ausnutzung der Flissigphasenpyrolyse und dem damit
einhergehenden Massenverlust im erschmolzenen Matrixzustand eine Chance zur
Herstellung porositatsreduzierter C/C-Werkstoffe dar. So kann zum Beispiel durch ein
HeiBpressverfahren ein Teil der entstehenden Porositdat wahrend der Pyrolyse durch
eine in diesem Temperaturbereich stattfindende Dickenreduktion kompensiert werden.
So wird ein C/C-Verbundwerkstoff erhalten, dessen Porositat aufgrund der
Matrixpyrolyse unterhalb des theoretischen Porositatswerts durch Massenverlust und
Dichtezunahme liegt. Neben diesem Vorteil bietet ein so prozessiertes Halbzeug auch
die Vorteile einer Geometriestabilitdt bei der fortschreitenden Prozessierung, da die
Matrix aufgrund der begonnenen Pyrolyse bereits in einem unschmelzbaren Zustand
vorliegt. Die so erzielte Vereinigung der Vorteile einer thermoplastischen
Grunkorperformgebung und der duromeren Weiterverarbeitung zum keramischen
Verbundwerkstoff zur Herstellung von C/C-Werkstoffen oder flussigsilizierten C/C-SiC-
Materialien stellt zwar eine Herausforderung fir die Prozesstechnik dar, bietet jedoch
sehr grolRe Vorteile fir Produzenten und Anwender. Ebenso ist es denkbar, diese
Vereinigung der Vorteile durch einen Vernetzungsschritt zwischen CFK-Formgebung und
Pyrolyse zu erhalten. Eine sehr schnelle und bezlglich Arbeits- und Umweltschutz
ungefahrliche CFK-Formgebung mit anschlieBender Vernetzung des fertig geformten
Grinkorpers resultiert dann in einer stabilen Pyrolyse, die auch die Prozessierung von
komplexen Geometrien erlaubt. Eine solche Prozessfilhrung ist insbesondere fir
neuartige Formgebungsmoglichkeiten, wie zum Beispiel der additiven Fertigung
endlosfaserverstarkter keramischer Verbundwerkstoffe, von grolRtem Interesse.
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