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1 Einleitung und Zielsetzung

Keramische Werkstoffe weisen aufgrund ihres Eigenschaftsprofils ein sehr breites
Anwendungsspektrum auf und sind aus vielen Bereichen des taglichen Lebens nicht
mehr wegzudenken. Gebrauchs- und Baukeramiken wie Porzellan und Ziegel, Bio-
keramiken als Zahnfiillungen und Hiftgelenksprothesen sowie technische Keramiken
wie Katalysatortrager und isolierendes Elektroporzellan tragen zum technischen
Fortschritt und zu einem hoheren Lebensstandard bei.l'l Keramiken verfligen Uber eine
hohe elastische Steifigkeit und Festigkeit. Durch ihre niedrigen Warmeleitfahigkeiten
sind sie gute thermische Isolatoren.”> 3 lhre herausragende Hochtemperatur-
bestandigkeit ermdglicht dariiber hinaus den Einsatz in der Luft- und Raumfahrt-
technik.i* 51 Aufgrund ihrer intrinsischen Sprédigkeit ist der Einsatz von monolithischen

Keramiken als Strukturwerkstoff hingegen limitiert.[6]

Durch die Einbettung von keramischen Fasern in eine keramische Matrix werden
Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffe (ceramic matrix composites, CMCs) erhalten, die
durch das Prinzip der Faserverstarkung dem Sprodbruchverhalten monolithischer
Keramiken entgegenwirken. Die Kombination der vorteilhaften Eigenschaften
monolithischer Keramiken mit einem quasi-duktilen Bruchverhalten pradestinieren
CMCs fur den Einsatz im Hochtemperaturbereich. Sie kdnnen in Schutzsystemen fiir
Brennkammern von Flugtriebwerken und stationaren Gasturbinen, in Industrie-
brennerdiisen und in Hitzeschutzschildern von Wiedereintrittsraumfahrzeugen
eingesetzt werden.[> 79 Die Eigenschaften der CMCs werden mafRgeblich durch die
Eigenschaften der verwendeten Verstarkungsfasern bestimmt; tritt eine Degradierung
der mechanischen Eigenschaften der Keramikfasern durch Kornwachstum, Kriechen
oder Reaktionen mit dem Matrixmaterial auf, folgt daraus auch eine Degradierung der
thermomechanischen Eigenschaften des CMCs. 8. 10-12]

Keramische Fasern, die in CMCs eingesetzt werden, kénnen sowohl oxidisch als auch
nichtoxidisch sein. Nichtoxidische Keramikfasern basieren meist auf SiC und zeichnen
sich u. a. durch hohe Kriechresistenzen aus. Nachteilig ist ihr aufwendiger und kosten-
intensiver Herstellungsprozess sowie ihre Neigung zur Oxidation.l'3: "4 Oxidische
Keramikfasern weisen niedrigere Zugfestigkeiten und E-Moduln auf und neigen durch

ihre feinkornige, polykristalline Mikrostruktur zu Kornwachstum und Kriechen ab
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Einsatztemperaturen von ca. 1000-1100 °C. Vorteilhaft sind aber ihre reduzierten
Herstellungskosten im Vergleich zu nichtoxidischen Keramikfasern und ihre inharente
Oxidationsstabilitat.['>18 Alle derzeit kommerziell verfligbaren polykristallinen oder
semikristallinen Oxidkeramikfasern basieren auf Korund (a-Al203) oder Mullit
(3 Al203-2 SiOz2 bis 2 Al203- Si02).I'® 201 Korundkeramikfasern sind durch ihre hohen
Zugfestigkeiten und E-Moduln von jeweils bis zu 2800 MPa und 370 GPa
charakterisiert.l'¥ Inre maximale Einsatztemperatur ist aber durch Kriechprozesse auf
ca. 1000 °C begrenzt.['® Mullit-basierte Keramikfasern besitzen vergleichsweise
niedrige Zugfestigkeiten von ca. 1700-1900 MPa und E-Moduln von 180-250 GPa,
weisen aber eine hohere Kriechresistenz und ein reduziertes Kornwachstum im
Hochtemperaturbereich im Vergleich zu Korundkeramikfasern auf.?'-241 An den DITF
Denkendorf werden Korund- (OxCeFi A99) und Mullitkeramikfasern (OxCeFi M75) im
Pilotmalstab fur den Einsatz in oxidischen CMCs (OCMCs) hergestellt. Keramikfasern
mit optimierten mechanischen Eigenschaften kénnen die Einsatztemperaturen von
OCMCs sowohl bei Kurzzeit- als auch bei Dauerbelastung im Hochtemperaturbereich

erhéhen und damit neue Anwendungsfelder fur OCMCs zuganglich machen.

Der Schlussel zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von Oxid-
keramikfasern liegt in der Optimierung ihrer Mikrostruktur. Die feinkornige, poly-
kristalline Mikrostruktur oxidischer Keramikfasern ist mafgeblich fur die thermische
Degradation der Zugfestigkeiten und Kriechprozesse im Hochtemperaturbereich
verantwortlich.[2% 25. 261 |ngbesondere Oxide mit komplexen Kristallstrukturen weisen
hohe Kriechresistenzen auf. Neben dem Mischoxid Mullit zahlt dazu auch Yttrium-
Aluminium-Granat (YAG, Y3AlsO12).7: 281 Die Modifikation der Mikrostrukturen von
Keramikfasern basierten in dieser Arbeit auf zwei unterschiedlichen Konzepten. Zum
einen sollten die thermomechanischen Eigenschaften von Korund- und Mullit-
keramikfasern durch das Einbringen einer zweiten oxidischen Hauptphase verbessert
werden. Durch die zweiphasige Mikrostruktur werden die Abstande zwischen Kérnern
der gleichen Oxidphase erhoht, was den Materialtransport und damit auch das Korn-
wachstum im Hochtemperaturbereich reduziert.l?®! Dies fihrt zu einer verbesserten
Retention der Zugfestigkeit.®® Zum anderen sollte die Kriechbestandigkeit von
Korundkeramikfasern durch die Dotierung mit weiteren Oxiden erhoht werden, die sich

an Korngrenzen anreichern und dadurch Korngrenzdiffusion verringern.[31-34
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Bei der Weiterentwicklung der Mullitkeramikfasern lag der Fokus auf der Erhéhung der
Zugfestigkeit. Dazu wurden bis zu 15 Gew.-% Zirkoniumdioxid (ZrOz) in die Mullit-
keramikfasern eingebracht. ZrOz kann durch eine spannungsinduzierte Umwandlung
von der tetragonalen in die monokline Modifikation sowie durch Mikrorissverstarkung
zu einer Erhdhung der Festigkeit von monolithischen Keramiken beitragen.®5-4% Die
Entwicklung von ZrO2-verstarkte Mullitkeramikfasern (ZrO2-foughened mullite, ZTM)
stellt dabei einen neuen Ansatz zur Optimierung der Hochtemperaturzugfestigkeit von
Mullitkeramikfasern dar. Die Modifikation von Korundkeramikfasern zielte hingegen auf
eine Verbesserung der Kriechresistenz ab. Dazu wurden einerseits zweiphasige
Keramikfasern aus Korund und YAG und andererseits Y20s-dotierte Korund-

keramikfasern entwickelt und ihr Potential als Verstarkungsfasern in OCMCs bewertet.

Der Herstellungsprozess dieser neuartigen Fasern sollte sich llickenlos in die an den
DITF Denkendorf etablierte Herstellung von Korund- und Mullitkeramikfasern im Pilot-
malstab eingliedern lassen. Es sollten geeignete keramikbildende Prakursoren mit
einem wasserloslichen Polymer kombiniert werden, um fadenbildende Spinnmassen
Uber einen Lésungsprozess zu erhalten. Die Spinnmassen sollten Uber strukturviskose
rheologische Eigenschaften verfigen und tber einen Trockenspinnprozess zu Griin-
fasern versponnen werden. Die Herstellung der Grinfasern erfolgte zunachst im
Labormafstab (1.5 kg Spinnmasse, 90 Filamente), bevor eine Hochskalierung in den
PilotmaRstab moglich war (25 kg Spinnmasse, 468 Filamente). Die Prozessparameter
sollten dabei auf das vorliegende Spinnsystem angepasst und optimiert werden, um
qualitativ hochwertige Griinfasern in ausreichenden Mengen fiir die kontinuierlichen
thermischen Folgeprozesse zu erhalten. Durch systematische Variationen der
Prozessparameter sollte der Einfluss der Herstellungsbedingungen auf die Struktur-
bildung, die chemischen und mechanischen Eigenschaften und die Mikrostruktur der
Keramikfasern vergleichend untersucht werden. Die thermische Behandlung sollte
nach Moglichkeit kontinuierlichen erfolgen; im Kalzinierungsprozess sollten zunachst
alle flichtigen Komponenten pyrolysiert und die Fasern verdichtet werden, wahrend im
nachfolgenden Sinterprozess die Umwandlung in die Zielkeramik erfolgen sollte. Dabei
wurden moglichst phasenreine Keramikfasern angestrebt. Die Mikrostruktur der
kalzinierten und gesinterten Fasern konnten mittels Elektronenmikroskopie ermittelt
werden, ihre mechanischen Eigenschaften wurden iber Zugpriifungen, insbesondere

an Einzelfilamenten, bestimmt. Mittels simultaner Thermoanalyse, Ro&ntgen-
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diffraktometrie und Dichtemessungen wurde die Strukturbildung wahrend der
Brennprozesse verfolgt. Das Hochtemperaturverhalten der Keramikfasern sollte Giber
Roéntgendiffraktometrie  sowie  mechanische und  elektronenmikroskopische
Untersuchungen (Rasterelektronenmikroskopie, REM und Transmissionselektronen-
mikroskopie, TEM) nach thermischer Auslagerung analysiert werden. An
ausgewahlten Keramikfaserproben sollten Kriechtests durchgefiihrt werden.
AbschlieRend sollte das Potential der neuartigen oxidkeramischen Fasern fur den
Einsatz in OCMCs abgeschatzt und Chancen und Schwierigkeiten im Vergleich zu
bereits etablierten Korund- und Mullitkeramikfasern dargelegt werden.
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2 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden oxidische Keramikfasern mit neuartigen Zusammen-
setzungen auf Basis zweier oxidischer Systeme entwickelt und Uber verschiedene
chemische, mechanische und mikroskopische Verfahren untersucht. Im Folgenden

werden die wesentlichen Ergebnisse dargestellt.

Teil I: Mullit-basierte Keramikfasern

Um Mullitkeramikfasern mit verbesserten Zugfestigkeiten zu erhalten, wurde ZrO:2 als
zweite oxidische Phase in die Fasern eingebracht. Der Hauptfokus der Arbeit lag auf
Mullitkeramikfasern mit 15 Gew.-% ZrO2 (ZTM15). Es wurden wasserbasierte,
molekulardisperse Spinnmassen Uber einen Lésungsprozess hergestellt. Als keramik-
bildende Prakursoren wurden basisches Aluminiumchlorid (Al2(OH)sCl-2.5 H20), ein
SiOz2-Partikelsol und Zirconylchlorid (ZrOCl2-8 H20) in der Stéchiometrie der Ziel-
keramik eingesetzt. Als Spinnpolymer wurde Poly(vinylpyrrolidon) (PVP) verwendet.
Mit zunehmendem Gehalt an Zirconylchlorid verschlechterte sich die Fadenbildung der
Spinnmassen bis zur Gelbildung. Durch die Zugabe von substdchiometrischen
Mengen organischer Sauren wurde eine Gelbildung unterbunden, sodass faden-
bildende Spinnmassen erhalten wurden. Als besonders geeignete Additive erwiesen
sich die Aminosauren L-Serin und Glycin. Spinnmassen, die ein sehr gutes Fadenzieh-
vermdgen und strukturviskoses rheologisches Verhalten aufwiesen, wurden (ber
Trockenspinnprozesse zu Griinfasern gesponnen. Eine Hochskalierung vom Labor- in
den PilotmaRstab war erfolgreich; es wurden qualitativ hochwertige ZTM15-Griin-
fasern mit einer Aufnahmegeschwindigkeit von 155 m/min in ausreichenden Mengen

far kontinuierliche thermische Folgeprozesse hergestellt.

Die Strukturbildung der ZTM15-Fasern in den thermischen Folgeprozessen wurde
Uber simultane Thermoanalysen (STA) gekoppelt an Massenspektrometrie (MS) und
Réntgendiffraktometrie  (XRD) vergleichend zu reinen Mullitfasern untersucht.
Wahrend in reinen Mullitfasern erste Reflexe von kristallinen Aluminiumoxiden bei
900 °C detektiert wurden, traten diese Reflexe bei ZTM15-Fasern erst ab ca. 1000 °C
auf. Die Kristallisation des Mullits erfolgte aus den intermediaren Aluminiumoxiden und
amorphem SiOz2 ab ca. 1200 °C. Eine Erhéhung des ZrO2-Gehalts flihrte sowohl zu
einer Reduzierung der Aktivierungsenergie der Mullitbildung, als auch zu einer
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Reduzierung der Kristallisationstemperatur. Die Kristallisation des ZrO:z erfolgte,
unabhangig vom ZrO2-Gehalt, aus dem amorphem Prakursor parallel zur Kristallisation
der Ubergangsaluminiumoxide. Wahrend der kontinuierlichen Kalzinierung kam es im
Temperaturbereich bis ca. 800 °C zur Freisetzung von H20, CO2, HCI und organischen
Pyrolyseprodukten aus den eingesetzten Prakursoren. Der Masseverlust war vor der
Kristallisation der Ubergangsaluminiumoxide und des tetragonalen ZrO2
abgeschlossen. Die Kombination der Ergebnisse aus XRD- und STA-Untersuchungen

lieferte Hinweise zur Optimierung des Temperaturprofils im Kalzinierungsprozess.

Der kontinuierliche Kalzinierungsprozess von ZTM15-Fasern wurde hinsichtlich der
Maximaltemperatur (Tmax), der Luftfeuchtigkeit und der Kalzinierungsgeschwindigkeit
variiert, wobei Tmax die grofte Auswirkung auf die Phasenzusammensetzung, die
Dichte und die Einzelfaserzugfestigkeit der kalzinierten Fasern hatte. Eine Maximal-
temperatur von 935 °C flhrte zu kalzinierten ZTM15-Fasern mit einer semikristallinen
und kompakten Mikrostruktur und herausragenden Weibullfestigkeiten von bis zu
2050 MPa. ZTM15-Fasern wiesen damit Zugfestigkeiten in der GroRenordnung
kommerzieller semikristalliner Fasern mit Mullitstéchiometrie auf. Bei konstanter Tmax
von 935 °C konnten die héchsten Weibullfestigkeiten bei trockenen klimatischen
Bedingungen (18-21 % r. F.) und einer hohen Kalzinierungsgeschwindigkeit erzielt
werden. Wahrend rontgenamorphe kalzinierte ZTM15-Fasern nicht kontinuierlich
sinterbar waren, konnten semikristalline Fasern erfolgreich gesintert werden. Unter
gleichen Bedingungen (Durchlaufgeschwindigkeit 2.5 m/min, Tmax 1450 °C) konnte
durch den Zusatz von 15 Gew.-% ZrO2 die Weibullfestigkeit von Mullitkeramikfasern
um 30 % von 1320 auf 1740 MPa erhoht werden. ZTM15-Keramikfasern wiesen des
Weiteren eine sehr gute textile Verarbeitbarkeit auf. Die Mikrostruktur der ZTM15-
Keramikfasern war kompakt und die Oberflachen waren frei von Rissen. TEM-
Aufnahmen konnten eine homogene Verteilung von ZrO2-Kérnern sowohl intragranular
als auch intergranular an Korngrenzen und Tripelpunkten nachweisen. Die mittlere
KorngroRe der Matrixkdrner konnte durch den Zusatz von 15 Gew.-% ZrO2 nicht
signifikant reduziert werden (90 £ 50 nm), der Anteil groBer Kérner von > 180 nm
wurde hingegen deutlich verringert, was zu einer Erhéhung der Faserzugfestigkeit
beitragen kann. Die KorngréRenverteilungen waren lognormal. ZrO2 wies eine mittlere
KorngréRe von 30 %10 nm auf. Uber Rietveld-Analysen wurde die quantitative

Phasenzusammensetzung der Mullit-basierten Keramikfasern ermittelt. Mullit lag als
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kristalline Hauptphase vor, unabhangig von der Durchlaufgeschwindigkeit im Sinter-
prozess war die Kristallisation der Zielkeramik jedoch nicht abgeschlossen. Es wurden
Gehalte von intermedidrem y-Al203 von ca. 8-27 Gew.-% berechnet. Der Al203-Gehalt

in der Mullitphase lag mit ca. 65-66 Mol-% nahe dem stdchiometrischen 2/1-Mullit.

Das Hochtemperaturverhalten von Mullit- und ZTM15-Keramikfasern wurde nach
25-stundiger thermischer Auslagerung im Temperaturbereich von 1000-1500 °C
vergleichend untersucht. Bis 1200 °C schritt die Mullitkristallisation fort. Ab 1400 °C
traten keine signifikanten Anderungen der Phasenzusammensetzung mehr auf. Bis
1300 °C lag ZrO2 ausschlieRlich in der tetragonalen Modifikation vor, ab 1400 °C wurde
auch monoklines ZrO2 nachgewiesen. Mit zunehmender Temperatur nahm der
Al203-Gehalt im Mullit ab und es bildeten sich Korund und ein SiO2-reicher Mullit mit
ca. 61-62 Mol-% Al20s. Des Weiteren trat Kornwachstum auf, das zu einer
Begradigung der Korngrenzen flihrte. Durch den Zusatz von 15 Gew.-% wurde auch
im Hochtemperaturbereich die mittlere Korngrofie nicht signifikant reduziert, das
Wachstum groRer Koérner aber weiterhin eingeschrankt. Die Weibullfestigkeiten von
ZTM15- waren denen von Mullitkeramikfasern auch nach thermischer Auslagerung
Uberlegen. Wahrend Mullitkeramikfasern nach thermischer Auslagerung bei 1300 °C
nicht mehr prifbar waren, wiesen ZTM15-Keramikfasern eine hohe Retention ihrer
Weibullfestigkeit von 66-76 % auf. Im Vergleich zu Korundkeramikfasern waren Mullit-
basierte Keramikfasern deutlich kriechresistenter. Der Zusatz von 15 Gew.-% ZrO:2
erhohte die Kriechrate von ZTM-Keramikfasern im Vergleich zu Mullitkeramikfasern
um eine GroRenordnung. ZrOz-verstarkte Keramikfasern stellen damit einen
vielversprechenden neuen Fasertyp dar, der lickenlos in die bestehende Herstellung
von Mullitkeramikfasern integriert und dessen Einsatz in Keramik-Matrix-Verbund-

werkstoffen zukiinftig untersucht werden kann.

Teil Il: Korund-basierte Keramikfasern

Um die Kriechresistenz von Korundkeramikfasern zu verbessern, wurden einerseits
Fasern mit einer Zusammensetzung von jeweils 50 Vol.-% Korund und YAG
(AS50YAGS50) in der Zielkeramik hergestellt, zum anderen wurden Korund-
keramikfasern mit geringen Mengen Y203 dotiert (0.2 und 1 Gew.-%). Zur Herstellung
der molekulardispersen Spinnmassen wurden die Prakursoren basisches Aluminium-
chlorid (Al2(OH)s52.5 H20) und Yttriumchlorid-Hexahydrat (YCls- 6 H20) in der
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Stochiometrie der Zielkeramik eingesetzt, sowie ein Magnesiumsalz und ein wasser-
I6sliches Silan als Prakursoren fir die Dotierung mit MgO und SiOz. Die Variation der
geringen Mengen der Dotierungsoxide hatte keinen Einfluss auf das Fadenzieh-
vermdgen und die rheologischen Eigenschaften der Spinnmassen. Mit zunehmendem
Gehalt des Yttriumchlorid-Hexahydrats trat eine Gelbildung auf. Malonsdure und
Zitronensaure reduzierten in substochiometrischen Mengen die pH-Werte der

A50YAG50-Spinnmassen signifikant und verhinderten erfolgreich eine Gelbildung.

Das Trockenspinnen von A50YAG50-Spinnmassen stellte eine wesentliche Heraus-
forderung dar. Im LabormaRstab wurden u.a. die Viskositat, der Gesamtoxidgehalt und
das Verhaltnis von nieder- und hochmolekularem PVP in der Spinnmasse variiert. Den
groRten Einfluss auf die Spinnbarkeit hatte das PVP-Verhaltnis; qualitativ hochwertige
Griinfasern wurden nur erhalten, wenn niedermolekulares PVP eingesetzt wurde. Das
Hochskalieren auf den PilotmaRstab war moglich, aber von verschiedenen Problemen
begleitet. Es konnten Griinfasern mit einer vergleichsweise geringen Aufnahme-
geschwindigkeit von 70 m/min hergestellt werden, deren Durchmesser aber zu hoch
waren, um Uber kontinuierliche thermische Folgeprozesse qualitativ hochwertige
A50YAG50-Keramikfasern zu bilden. Die Kristallisationsprozesse wurden tber STA-
Messungen und XRD-Analytik verfolgt. Bei Temperaturen unterhalb von 950 °C waren
die Fasern rontgenamorph, ab ca. 950 °C traten die intermediéren kristallinen Phasen
y- und 8-Al203 auf. Erste Reflexe von YAG wurden ab 1000 °C detektiert, ab 1200 °C
lagen Korund und YAG als einzige detektierbare kristalline Phasen vor. Die Korund-
bildung wurde durch den Zusatz von 50 Vol.-% YAG retardiert; in reinen Korundfasern
war a-Al203 bereits ab 1000 °C die kristalline Hauptphase. Die Ausbildung der Mikro-
struktur wurde iber REM-Aufnahmen von thermisch behandelten Fasern verfolgt. Bei
1000 °C lag eine ausgepragte Kern-Mantel-Struktur vor, ab 1100 °C waren einzelne
Korner identifizierbar. Mit zunehmender Temperatur bildeten sich zunachst nadel-
formige Kristalle an der Faseroberflache (1000 °C), bei 1200 °C lag eine duale Struktur
aus facettierten und YAG- und Korundkérnern vor. In diskontinuierlich gesinterten
Keramikfasern konnte die mittlere KorngroRe von Korund durch die zweite oxidische
YAG-Phase signifikant reduziert sowie die KorngréfRenverteilung verschmalert werden.
Kontinuierliche Kalzinierungsversuche filihrten, unabhangig von der Maximal-

temperatur, der Kalzinierungsgeschwindigkeit und der Luftfeuchtigkeit, zu sehr
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briichigen Fasern mit ausgepragten Kern-Mantel-Strukturen, deren mechanische

Eigenschaften nicht bestimmbar waren.

Mit zunehmendem Gehalt der Dotierungsoxide MgO, SiO2 und Y203 in Korund-
spinnmassen wurde die Korundbildung zu héheren Temperaturen verschoben. Den
groften Einfluss auf die Korundbildungstemperatur hatte Y20s. Unter vergleichbaren
Bedingungen zu Standard-Korundfasern konnten Spinnversuche im PilotmafRstab mit
Spinnmassen durchgefiihrt werden, die unterschiedliche Mengen Y203 enthielten.
Vermutlich wurde die Grinfaserqualitat durch Tropfen reduziert, was sich auch negativ
auf die Qualitat der kalzinierten und gesinterten Fasern auswirkte. Kontinuierliche
Kalzinierungsversuche wurden mit variierten Prozessparametern durchgefihrt und
Fasern erhalten, deren mechanische Eigenschaften teilweise im GréRenordnungs-
bereich der Standard-Korundfasern lagen. Die Variation des Y203-Gehalts zeigte
scheinbar keinen Einfluss auf die Mikrostruktur der kalzinierten Fasern. Kontinuierliche
Sinterversuche waren aufgrund der schlechten Faserbiindelqualitat nur teilweise
erfolgreich; es konnten Korundkeramikfasern mit 0.2 Gew.-% Y203 hergestellt werden,
deren Weibullfestigkeiten aber unter denen von Standard-Korundkeramikfasern lagen.
In TEM-Aufnahmen und EDX-Analysen konnte keine Anreicherung von Y203 an Korn-
grenzen nachgewiesen werden. Um das Potential von A5S0YAG50-Keramikfasern und
Y20s-dotierten Korundkeramikfasern als Verstarkungsfasern in OCMCs abschlief3end
bewerten zu kdnnen, muss zunachst die Qualitat der Spinnversuche weiter verbessert

werden.
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3 Abstract

In the present work, oxide ceramic fibers with novel compositions based on two oxidic
systems have been developed and characterized using various chemical, mechanical

and microscope techniques. In the following, relevant results are summarized.

Part I: Mullite-based ceramic fibers

ZrO2 was used a second oxide phase to increase tensile strength in mullite ceramic
fibers. The main focus of this work was a composition based on 15 wt.-% ZrO2
(ZTM15). Water-based spinning dopes were developed via a solution process. Basic
aluminum chloride (Al2(OH)s-2.5 H20), a SiOz sol and zirconyl chloride (ZrOCl2-8 H20)
were used as ceramic precursors in the stoichiometry of the final ceramic.
Poly(vinylpyrrolidone) was used as spinning additive. With increasing amounts of
zirconyl chloride the thread formation of the spinning dope was reduced until gel
formation occurred. Adding sub-stoichiometric amounts of organic acids, gelation was
suppressed and thread forming spinning dopes obtained. Most suitable were the amino
acids glycine and L-serine. Spinning dopes with excellent thread drawing properties
and shear-thinning rheological properties were used for the dry spinning of green
fibers. Upscaling from laboratory to pilot scale was successful; ZTM15 green fibers of
high quality were obtained with winding speeds of 155 m/min in large enough quantities

for subsequent thermal processing.

Structure formation in ZTM15 fibers during thermal processing was followed in
comparison to mullite fibers, using simultaneous thermal analysis (STA) coupled to
mass spectrometry (MS) and X-ray diffraction (XRD). Reflections of crystalline
transition alumina were detected at 900 °C for mullite fibers and at 1000 °C for ZTM15
fibers. Mullite crystallization occurred from transition alumina and amorphous SiO:2 at
temperatures above 1200 °C. An increasing amount of ZrOz2 led to a reduced activation
energy of mullite formation, as well as to reduced mullitization temperature. ZrO2
crystallization occurred directly from the amorphous precursor parallel to the
crystallization of transition alumina. During continuous calcination, H20, CO2, HCI and
organic pyrolysis products were released from the precursors up to 800 °C. Prior to

crystallization of transitional alumina and ZrO2 mass loss was complete. Combining the

10





