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Kurzzusammenfassung

1 Kurzzusammenfassung

Kohlenstofffasern (Carbonfasern) sind derzeit die bedeutendsten Fasern auf dem Wirt-
schaftsmarkt. Neben ihren sehr guten mechanischen Eigenschaften (hohe Zug- und Reif3fes-
tigkeit, hoher E-Modul) und ihrer hohen elektrischen Leitfdhigkeit, der geringen Réntgen-
strahlenabsorption, verbunden mit einem vergleichsweise niedrigen Gewicht, weisen diese
hervorragende Bestdndigkeit gegen Temperatur, Chemikalien und Umwelteinflisse auf. Im
Rahmen dieser Dissertation wurden Prakursorsysteme zur Carbonfaserherstellung syntheti-
siert. Dabei konnten die Strukturentwicklungen der Fasern wahrend den einzelnen Prozess-

schritten analytisch untersucht und diskutiert werden.

Es wurden mittels anionischer Polymerisation und Ringoffnender Metathese-Polymerisation
(ROMP) unterschiedliche Prakursorpolymere hergestellt, welche geeignete viskoelastische
und strukturviskose Eigenschaften fir eine Verarbeitung zu Fasern durch Spinnprozesse
aufwiesen. Nach der Untersuchung verschiedener Methoden zur Faserstabilisierung konnten
aus den Prakursorfasern erfolgreich Carbonfasern erhalten werden. Als geeignete Analytik-
methoden zur Untersuchung der Faserstrukturentwicklungen wurden sowohl die Infrarot-

und Raman-Spektroskopie als auch die Rontgenbeugung angewendet.

Anhand dieser Analytik konnte fiir alle dargestellten Fasertypen ein Bildungsmechanismus
dhnlich dem eines Glaskohlenstoffs identifiziert werden. So wiesen die Prakursorsysteme mit
linearem Strukturaufbau bereits bei niedrigen Temperaturen von ca. 1400 °C hohe Graphiti-
sierungsgrade auf. Des Weiteren konnten auch die fiir Glaskohlenstoff charakteristischen
Eigenschaften wie die stark fehlgeordnete Graphitstruktur mit sehr kleinen KristallitgroRRen
von < 3 nm, sowie die geringe Dichte p von 1.4 g/cm? in den hier dargestellten Carbonfasern
gefunden werden. AuBerdem wiesen diese, wie auch Glaskohlenstoff, eine Isotropie in den

physikalischen und chemischen Eigenschaften auf.



Abstract

2. Abstract

Carbon fibers are currently the most significant fibers on the market. This is due to their
great mechanical properties, i.e. their high ultimate tensile strength and high Young’s modu-
lus, their high electrical conductivity and their low absorption of X-rays, accompanied by
their relatively small weight. Carbon fibers furthermore show an outstanding resistance

against temperature, chemicals and other environmental influences.

The aim of this thesis was to synthesize precursor systems for the preparation of carbon fi-
bers, as well as to analyze the evolution of the structure of the fibers during the single steps

of the synthesis process.

Both via anionic and ring-opening metathesis polymerization (ROMP) it was possible to syn-
thesize different precursor polymers. These polymers showed suitable viscoelastic and struc-
tural viscose properties for the processing into fibers via spinning processes. By studying of
different methods for the stabilization of the fibers, it was possible to obtain carbon fibers.
To follow the progress of the structure of the fibers different analysis methods were used,

namely infrared- and Raman spectroscopy as well as X-ray diffraction.

Via the use of these analytical methods it was possible to identify the formation mechanism
of the synthesized fiber types to be similar to that of glassy carbon. For example, the linear
structure precursor systems give raise to a high degree of graphitisation at relatively low
temperatures of around 1400 °C. Furthermore, the characteristic properties of glassy car-
bon, namely the strongly distorted structure of graphite with the relatively small crystallite
sizes of around <3 nm, as well as the low density of 1.4 g/cm® were found in the synthesized
fibers. Moreover, it was found that these fibers show an isotropy in the physical and the

chemical properties, which is also found in glassy carbon.
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3. Einleitung und Zielsetzung

Seit 30 Jahren spielen Kohlenstofffasern, sogenannte Carbonfasern, eine immer groRer wer-
dende Rolle in der Materialentwicklung. Sie zeichnen sich durch ihre hervorragende Eigen-
schaften, wie zum Beispiel eine hohe Zugfestigkeit bei geringstem Gewicht, hohe elektrische
Leitfahigkeit, geringe Rontgenstrahlenabsorption und auferdem eine ausgezeichnete Be-
standigkeit gegeniliber Chemikalien und Temperatur aus.™ Diese Eigenschaften machen
den Einsatz von Carbonfasern in vielen Bereichen sinnvoll und erstrebenswert. Es ist unbe-
stritten, dass sich im Markt der leichten und hochbelastbaren Werkstoffe besonders die koh-
lenstofffaserverstarkten Materialien (CFK) etabliert haben und durch deren hervorragende
Eigenschaften ein immer weiter wachsendes Interesse an diesen besteht. Insbesondere im
Leichtbau (Luft- und Raumfahrttechnik), im Automobilbau, in der Windkraftindustrie, in
Sportartikeln und in der Medizintechnik besitzen sie eine enorme Bedeutung.[1 *®l Die CFKs
sind aufgebaut aus Kohlenstofffasern, die in eine Kunststoffmatrix eingebettet sind, womit
sich durch die Merkmale sowie deren Aufbau dieser beiden Komponenten die Eigenschaften
des resultierenden CFK-Werkstoffs bestimmen lassen. Die besonders hohe Festigkeit und
Steifigkeit des kohlenstofffaserverstarkten Kunststoffs trotz seines geringen Gewichtes lasst
sich auf die Kohlenstofffasern zurickfiihren. Zum Vergleich: bei gleichem Gewicht weist CFK
die fiinffache Zugfestigkeit und Steifigkeit von Stahl auf. Als klaren Nachteil missen jedoch
auch die enormen Herstellungskosten und der hohe Ressourcenaufwand von CFKs betrach-
tet werden. Die Kosten werden im Wesentlichen vom Prdkursormaterial und den Herstel-
lungs- und Prozesskosten der Konvertierung gepragt.

Das am weitesten verbreitete und industriell eingesetzte Verfahren zur Herstellung von Koh-
lenstofffasern ist die Verwendung von Polyacrylnitril (PAN) als Prakursormaterial.!* 3 7% pa-
bei ist der Herstellungsprozess aufgrund der hohen, aber nétigen Prozesstemperaturen mit
enormem Energie-, Kosten- und Zeitaufwand verbunden. Die Umwandlung von PAN-
Prakursorfasern in Carbonfasern wird in drei thermischen Prozessschritten mit anschlieSen-
der Oberflachenaktivierung voIIzogen.[3 781 1 prozess der Stabilisierung (300 °C) wird das
PAN verstreckt und gleichzeitig kontrolliert oxidiert. Dabei findet durch die Zyklisierung der
Nitrilgruppe und der Dehydrierung der C-C-Kette durch Sauerstoff eine Vororientierung des
Polymers statt. Aus diesem Polymer werden durch Zyklisierung annelierte Pyridine erhalten,

wodurch eine unschmelzbare Faser erhalten wird. Bei der nachfolgenden Carbonisierung (ca.
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1000 °C) in inerter Atmosphare lagern sich die Pyridinketten unter Abspaltung von Gasen zu
einem turbostratischen Geriist um. Dabei entstehen unter anderem die giftigen Gase Am-

> 121 ym die Anordnung und Ausrichtung der Kristallite in Fa-

moniak und Cyanwasserstoff.[3
serrichtung zu verbessern, werden die Fasern bei 1500 bis 3000 °C behandelt. Durch diese
Warmebehandlungen wird eine Kohlenstoffausbeute von ca. 50% erhalten. Je nach Endtem-
peratur werden unterschiedliche Faserklassen erhalten, die sich in ihren Steifigkeiten und
Festigkeiten unterscheiden. Diese Eigenschaften lassen sich durch die Ausrichtung der ober-

flachennahen, kristallinen Kohlenstoffschichten beeinflussen. Je hoher die Ordnung, desto

hoher liegen die Werte der Festigkeit und Steifigkeit.m]

Ein essentielles Ziel bei der Faserherstellung muss es sein, sowohl die Faserherstellung als
auch die dafir eingesetzten Rohstoffe wirtschaftlicher und ressourcenschonender zu gewin-
nen. Da die Produktionskosten an die Erdélkosten gekoppelt sind und demnach tendenziell
steigen, muss nach alternativen Rohstoffen gesucht werden. Darunter fallen unter anderem
Zellulose und Lignin. Ein gutes Preis-Leistungs-Verhaltnis weisen auch Polyolefine, wie Po-
lyethylen (PE) und Polypropylen (PP), auf. Doch um die Produktions- und Herstellungskosten
zu reduzieren, muss erst einmal das Prinzip hinter den Prozessschritten und somit auch die
Systematik der Strukturbildung in Carbonfasern wahrend der Temperaturbehandlungen ver-
standen werden. Ohne Berlicksichtigung des Zusammenhangs einzelner Prozessschritte auf
den Gesamtprozess lassen sich keine Gesamtoptima fiir effiziente und leistungsstarke Koh-

lenstoffmaterialien erhalten.

Es gibt derzeit viele Forschungsarbeiten zu preiswerteren, energieeffizienteren und umwelt-
schonenderen Prakursormaterialien und Herstellungsverfahren. Jedoch zeigt sich dies als
anspruchsvolle Herausforderung, da Polyacrylnitril hervorragende Eigenschaften hinsichtlich
der Kohlenstoffausbeute und der Moglichkeit zur Ausbildung einer hohen strukturellen Ori-
entierung wahrend der einzelnen Prozessschritte zur Carbonfaser besitzt. Im europaischen
Forschungsprojekt NEWSPEC ist es das Ziel, nachhaltige Kohlenstofffasern aus kostenglinsti-
gen und ressourcenschonenden Rohstoffen wie Polyethylen zu entwickeln. Polyethylen kann
aus drei unabhidngigen Quellen, wie Bio-Ethanol, synthetischen OI- oder Recycling-

Kunststoffen gewonnen werden.
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Das Ziel dieser Arbeit ist es, durch eine grundlegende Forschungsarbeit sowohl neue Prakur-
sorpolymere fiir die Kohlenstofffaserherstellung zu entwickeln, als auch ein Verstandnis zur

Strukturentwicklung der Fasern wahrend der einzelnen Prozessschritte zu erlangen.

Wiéhrend der Mechanismus von PAN-Fasern bei der Carbonfaserherstellung weitestgehend
erforscht und bekannt ist, sind die einzelnen Prozessschritte bei der Carbonfaserherstellung
der meisten Polymere bis heute nicht bekannt. Um das Verstdandnis der Strukturentwicklung
hinter diesen einzelnen Schritten zu erweitern, wurden in dieser Arbeit speziell Polymere
verwendet, die einen einfachen strukturellen Aufbau mit sich bringen. Damit sollen die je-
weiligen Strukturverdnderungen wahrend der einzelnen Temperaturbehandlungen nachvoll-

zogen werden kdnnen.

Demnach besteht ein Teil dieser Dissertation aus der Synthese von Prakursorpolymeren.
Anders als in den géngig eingesetzten Prakursorpolymeren mit Heteroatomen im Gerst
(PAN, Zellulose usw.) werden hier Monomere verwendet, die ausschlieflich aus Kohlenwas-
serstoffen bestehen. Dazu werden verschiedene kohlenstoffreiche Prakursorpolymerfasern,
die sich in ihrem strukturellen Aufbau und dadurch in ihren Eigenschaften unterscheiden,
synthetisiert und analysiert. Es werden unter anderem Polymere, aufgebaut aus zyklischen
Monomereinheiten, mit Doppelbindungen synthetisiert, damit das Grundgeriist der Carbon-
struktur bereits vorhanden ist. Dies hat zum Vorteil, dass eine Reduzierung der Anzahl der
Abgangsgruppen die Kohlenstoffausbeute nach dem Carbonisierungsschritt in den Carbonfa-
sern erhohen soll. Ein weiterer Syntheseansatz besteht aus linear aufgebauten, Polyethylen-
basierten Polymeren mit Doppelbindungen. Zur Verwirklichung dieser Ideen wurden unter-
schiedliche Syntheserouten entwickelt, wodurch eine Steuerung der Polymerzusammenset-
zung durch verschiedene Initiatorsysteme gewdhrleistet wurde. In diesem Zusammenhang
konnten die Prakursorpolymere sowohl mittels anionischer Polymerisation als auch durch

Ringoffnende Metathese-Polymerisation (ROMP) hergestellt werden.

Da eine Konversion von Polymerfasern zu Carbonfasern enorm kosten-, zeit- und energiein-
tensiv ist, kdnnte eine Beschleunigung des Oxidationsschrittes bereits den Produktionspreis
erheblich senken. Deswegen wurden auch Polymere, funktionalisiert mit eingebauten Epo-

xidgruppen, synthetisiert, welche als voroxidierte Prakursorpolymere fungieren sollen.

Das Augenmerk dieser Arbeit liegt in der Herstellung von Carbonfasern aus den zuvor syn-

thetisierten Prakursorpolymeren und deren Strukturanalyse wahrend den einzelnen Pro-
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zessstufen. Im Sinne der Zielstellung dieser Arbeit sollte sowohl mit Hilfe der Infrarot- und
Raman-Spektroskopie als auch mit der Rontgenbeugung (XRD) ein Beitrag zur Strukturaufkla-
rung der Kohlenstofffaserherstellung geleistet werden. Sowohl zur Bestimmung der Eigen-
schaften, als auch zur Strukturaufklarung der Prakursorpolymere und Kohlenstofffasern soll-
ten unter anderem folgende Methoden hinsichtlich ihrer Eignung erforscht und Gberprift
werden: elektronische Mikroskopie (REM), thermogravimetrische Analysen, Rheologie, Be-

stimmung der spezifischen Oberflache (BET).
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4. Theoretischer Teil

Der Grund fir die eingangs erwahnten hohen mechanischen Kennwerte von Kohlenstofffa-
sern liegt in deren Mikrostruktur. Die damit verbundenen Eigenschaften von Carbonfasern
sind abhangig von vielen Faktoren wie der Kristallinitdt, der molekularen Orientierung, dem
Kohlenstoffanteil und der Anzahl an Defekten. Diese Merkmale kénnen sowohl durch die
Qualitat der Prakursorfasern als auch durch die verwendeten Verarbeitungsmethoden kon-
trolliert werden. In diesem Kapitel soll zundchst auf die Struktur und den daraus folgenden
besonderen Eigenschaften eingegangen werden (Kapitel 4.1). Nachfolgend wird eine kurze
Beschreibung des Carbonisierungsprozesses gegeben (Kapitel 4.2), wobei anschlieBend auf
die in dieser Arbeit verwendeten Charakterisierungsmethoden von Fasern eingegangen wird
(Kapitel 4.3). Im Speziellen soll die Raman-Spektroskopie an Kohlenstoffverbindungen erldu-

tert werden.

4.1 Kohlenstofffasern — Struktur und Eigenschaften

Kohlenstoff kann in verschiedenen allotropen Formen vorkommen, die sich in ihrem Bin-
dungstyp innerhalb der Struktur und damit auch in deren chemischen und physikalischen
Eigenschaften stark unterscheiden. Darunter fallen Graphit, Graphen, Diamant, Fullerene,
Kohlenstoffnanoréhrchen (carbon nanotubes, CNTs), Glaskohlenstoff (,glassy carbon”) und

amorpher Kohlenstoff. 131€]

Graphit besteht aus ebenen Schichten, die aus sp*-hybridisierten, hexagonal angeordneten
Kohlenstoffatomen bestehen. Diese parallel gestapelten Schichten werden durch schwache
van-der-Waals-Krafte zusammengehalten. Senkrecht auf der Ebene stehen die m-Oribitale,
die aufgrund der sp>Hybridisierung von dieser ausgenommen sind. Da diese Uberlappen,
spricht man von einer Elektronenwolke oberhalb und unterhalb der Ebene, was zu einer gu-
ten elektrischen Leitfdhigkeit innerhalb einer Ebene fihrt. Die Leitfahigkeit allerdings ist
anisotrop, das heiBt in alle Richtungen ungleich. Aufgrund des Aufbaus ist die Leitfahigkeit
parallel zu den Schichten groB und senkrecht dazu gering. Die C-C-Einfachbindungslange im
Gerist betragt 0.142 nm, der Abstand zwischen den Schichten 0.335 nm."! Die Schichten
sind leicht zu verschieben, wodurch Graphit als weicher, schwarzer Festkorper bekannt ist.®
13 17

] Graphen ist eine perfekt einatomare Schicht von Graphit. Die Graphen-Ebene wird aus

aromatischen Sechsringen aufgespannt und bildet ein konjugiertes n-Elektronensystem aus.
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Im Diamant ist jedes C-Atom tetraedrisch angeordnet. Die Bindungen entstehen durch Uber-
lappungen von sp>-Hybridorbitalen der Kohlenstoffatome. Der Abstand zwischen den einzel-
nen C-C-Einfachbindungen betrdgt 0.155 nm und ist damit langer als im Graphit, wobei der
Abstand zwischen den einzelnen Bindungsebenen 0.205 nm betrdgt. Durch den geringeren
Abstand zwischen den Ebenen resultiert die groRere Harte des Diamanten. Da alle Valen-
zelektronen an der sp3-Hybridisierung beteiligt sind, leitet Diamant den elektrischen Strom

nicht 13 14 16 17]

Fullerene sind groBe Kohlenstoffmolekiile mit Hohlkugelgestalt, wobei Cgo (Buckminsterfulle-
ren) der bekannteste Vertreter der Fullerene ist. Das Cgo-Fulleren hat einen Durchmesser von
0.7 nm und besteht aus 20 Sechs- und 12 Fiinfringen. Wie im Graphit sind die C-Atome sp*

hybridisiert und die C-C-Abstdande betragen 0.141 nm.B 1324

Kohlenstoffnanoréhren (Carbon Nanotube, CNT) sind ringformig aufgebaut und bestehen
aus sp>-hybridisierten Kohlenstoff-Sechsecken, wobei die Wandung aus einer aufgerollten, in
sich geschlossenen Graphitschicht besteht. Beim Einbau von Defekten durch Fiinf- oder Sie-

benringe kdnnen aus der linearen Rohre geknickte oder gekriimmte Strukturen entstehen.?

13 17]

Glaskohlenstoff (,glassy carbon®) entsteht bei Pyrolyse vernetzter Polymere, wobei deren
Netzwerk eine hohe strukturelle Ordnung im Graphitgitter verhindert. Dabei werden isotro-

pe Materialien erhalten, in denen Knduel bandartiger Kohlenstoffstrukturen mit wenigen

[3 13 18

graphitischen Bereichen ausgebildet werden. ! Diese Struktur ist in Abbildung 1 darge-

stellt.

Abbildung 1. Modelldarstellung eines ,glassy carbon”. L,: Intraplanare mikrokristalline GroRe,
L.: Interplanare mikrokristalline GroRe.™
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Aufgrund der stark fehlgeordneten Graphitstruktur, in der die sp’-gebundenen Kohlenstoff-
atome in Ebenen mit hexagonaler Symmetrie angeordnet sind, bricht dieses Material glasar-
tig. Glaskohlenstoff zeichnet sich durch eine sehr geringe Dichte p von 1.4-1.5 g/cm?, eine
Hochtemperaturbestandigkeit unter Schutzgas bis tiber 3000 °C, geringe thermische Aus-
dehnung, hohe Harte und Festigkeit aus. Die KristallitgroRe betragt dabei < 3 nm.®! AuRer-
dem weist Glaskohlenstoff eine Isotropie in den physikalischen wie chemischen Eigenschaf-

ten auf. %

Amorpher Kohlenstoff (a-C) ist ein Kohlenstoffmaterial ohne langerreichweitige Ordnung.
Dieser kann aus nahezu beliebigen sp?/sp>-Hybridiserungsverhiltnissen bestehen, womit die
Materialeigenschaften flieRend von Graphit zu Diamant (ibergehen. Ist der sp°-
Hybridisierungsanteil Gber 70 %, wird von einem tetraedrisch amorphem Kohlenstoff (ta-C)

gesprochen.[21 22

Die ersten Kohlenstofffaden wurden 1881 von Edison und Swan mit der von ihnen entwickel-
ten Kohlefasergliihlampe mit Glihfaden aus pyrolisierten Bambusfasern hergestellt.[23] Nach
der Verdrangung des Kohlenstofffadens durch die Metallwendel, kam das Interesse an Car-
bonfasern erst in den 1950er Jahren durch die Luftfahrtindustrie wieder auf. Kohlenstofffa-
sern und Graphitfasern werden industriell aus kohlenstoffhaltigen (>95%) Vorlduferfasern
(sogenannte Prakursoren) pyrolytisch tiber mehrere Verfahrensschritte erhalten. Darunter
verstehen sich Stabilisierung durch thermische Oxidation bei etwa 200-300 °C mit anschlie-
Render Carbonisierung bei ca. 1200 °C und Graphitisierung bis zu 3000 °C. Als Prakursoren
werden je nach Herstellungsverfahren Polymerfasern, groRtenteils Polyacrylnitrilfasern und
Mesophasenpech (Mischung aus einer Vielzahl von Polyaromaten, z.B. aus Erddlriickstan-
den) herangezogen. Um als geeignete Prakursorfasern zu fungieren, sind Unschmelzbarkeit
wahrend des Stabilisierungsvorgangs und eine Ausbildung der Kohlenstoffatome mit einer

hohen Vorzugsrichtung parallel zur Faserachse (Anisotropie) Voraussetzung.[24]

Bei einem hohen Graphitisierungsgrad werden die Ebenen in einer idealen Kohlenstofffaser
nach der regelmaRigen Reihenfolge ABAB (hexagonal, graphitisch), welches die thermody-

namisch stabilste Form von Graphit ist, gestapelt (s. Abbildung 2).
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! | _'J,_D- |1 E
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Abbildung 2. Skizze der Gitterstruktur von hexagonalem Graphit, ABAB-StapeIfoIge.lZS] Mit
ap=0.246 nm, c=0.671 nm.

Aufgrund dieser Schichtstruktur zeigen Graphit-Kristalle ein anisotropes Verhalten, wobei ein
elektrischer Widerstand beobachtet werden kann, der entlang der Ebene mit 3.8:10° Q cm™
um ein Vielfaches kleiner als in vertikaler Richtung (3.8 Q cm™) ist.™> Bei den weniger idea-
len Fasern werden die Ebenen ungeordneter (turbostratisch) gestapelt. Das heiRt, die aufei-
nanderliegenden Schichten sind zwar parallel angeordnet, nehmen aber zueinander keine
Vorzugsorientierung ein, sondern konnen ineinander verdreht oder verschoben auftreten,

was zu Fehlstellen im Material fihrt.!?®

Warren stellte 1942 das Konzept des turbostrati-
schen Zustands fiir graphitischen Kohlenstoff vor. So besteht dieser aus turbostratischen
Gruppen, wobei jede Gruppe aus einer Anzahl gestapelter Graphitschichten aufgebaut ist,
welche parallel und im selben Abstand zueinander gerichtet sind. Aber jede Schicht hat eine

vOllig zufallige Orientierung zu der normalen Schicht.*”!

Die Vielfiltigkeit der Kohlenstoffmaterialien mit entscheidenden Unterschieden ihrer chemi-
schen wie physikalischen Beschaffenheit und Eigenschaften resultiert aus den mehr oder
weniger starken Strukturabweichungen vom idealen Graphitgitter. Fehlordnungen in Car-
bonfasern kdnnen unter anderem Fehlstellen, die zu groRen ,Léchern” in der Graphitstruk-
tur fihren, oder Stapelfehler sein. Diese Gitterdefekte fihren zu vergrofRerten Schichtebe-
nenabstanden, welche eigenschaftsbestimmende Parameter sind. Die Ausrichtung der gra-
phitischen Schichtungen ist von ausschlaggebender Bedeutung fiir die Festigkeit und Steifig-
keit der Faser in Faserrichtung.[zg] Nur bei geniigend hoher Ausrichtung der kristallinen
Schichten zur Faserrichtung, konnen die bereits genannten Eigenschaften wie hohe Zugfes-
tigkeiten und E-Moduli erzielt werden. Die Einteilung der Kohlenstofffasern erfolgt anhand
ihrer mechanischen Eigenschaften (GrofRe des E-Moduls und der Zugfestigkeit) in hochfeste

(auf Basis von Polyacrylnitril) und hochsteife (auf Pech-Basis) Fasern. Dazu gehoren die

12
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Hochmodul- und Ultrahochmodulfasern (HM, High Modulus, E-Modul 300-500 GPa, Zugfes-
tigkeit =4 GPa; UHM, Ultra High Modulus, E-Modul > 600 GPa, Zugfestigkeit 2-3 GPa), Zwi-
schenmodulfasern (IM, Intermediate Modulus, E-Modul =300 GPa, Zugfestigkeit 3 GPa) und
die hochfesten Fasern (HT, High Tenacity, E-Modul =250 GPa, Zugfestigkeit 3.5 GPa; HST,
High Strength, High Strain, E-Modul 250 GPa, Zugfestigkeit 3-4.5 GPa).[2 2931 pie hochfesten
Carbonfasern weisen bei einem mittleren E-Modul eine hohe Festigkeit, die hochsteifen Car-

bonfasern bei einem besonders hohen E-Modul eine deutlich niedrigere Zugfestigkeit auf.

Die Kohlenstofffasern finden durch ihre hohe Vielfalt an Einsatzmoglichkeiten ein immer
weiter wachsendes Interesse. Aufgrund deren Eigenschaften lassen sich Kohlenstofffasern in
zahlreichen Anwendungen, wie in der Luft- und Raumfahrttechnik, in der Automobilindustrie
und im Karosseriebereich, aber auch fiir Sportgerate, finden. Zudem finden sie Einsatz als
Verstarkungsfasern in Verbundwerkstoffen.”? #® ° 12 32l Neben diesen anisotropen Kohlen-
stofffasern existieren auch isotrope Formen von Carbonfasern. Diese werden als Produkt bei
einer maximalen Gliihbehandlungstemperatur von ca. 1600 °C erhalten.”” Deren Herstellung
ist kostengiinstiger und sie werden als Fillstoff oder Dichtungsmaterial eingesetzt, da dort

weniger auf die mechanischen Festigkeiten Wert gelegt wird.
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4.2 Carbonisierung und Strukturbildung

Es gibt viele unterschiedliche Typen von Kohlenstofffasern. Diese Vielfalt resultiert aus dem
breiten Spektrum moglicher Ausgangsmaterialien in Kombination mit den verschiedenen
HerstellungsmafRnahmen. Durch Pyrolyse organischer, verstreckter Ausgangsmaterialien, die
sogenannten Prakursoren, werden die Kohlenstofffasern unter Schutzgasatmosphare herge-

stellt.

Der Herstellungsprozess zu Carbonfasern kann im Wesentlichen in drei Prozessstufen einge-

teilt werden: Stabilisierung (Oxidation), Carbonisierung und Graphitisierung.[z]

Die Oxidation (ca. 200-300 °C) der Prakursorfasern dient zur Hartung bzw. Stabilisierung der
Fasern, damit diese in eine unschmelzbare Form fiir die weiteren Prozessschritte Giberfihrt
werden. Neben einem hohen Kohlenstoffanteil im Material soll es auRerdem (iber diese Pra-
kursorfaser moglich sein die Vorzugsrichtung einzustellen und auf die Carbonfaser zu tber-
tragen. Durch zuséatzliche Verstreckung werden die wenig geordneten Molekiilketten ent-
wirrt und langs zur Faserachse orientiert. Durch diese Orientierung der atomaren Faserstruk-
tur in den Temperaturbehandlungsschritten lassen sich bei den resultierenden Carbonfasern
hohere Festigkeiten und Steifigkeiten erzielen oder sogar verstirken.””® Bei der Carbonisie-
rung (ca. 1000-1400 °C) werden alle Elemente aufler Kohlenstoff gasférmig abgebrannt. Der
dabei entstehende Gewichtsverlust ist mit einer Zunahme der Dichte und einer Verringerung
des Faserdurchmessers verbunden. Die Graphitisierung spielt sich bei Temperaturbereichen
von 1800-3000 °C ab und dient der Herstellung von Hochmodulfasern. Diese Behandlung
fihrt durch vollstandige Umlagerungen zu makrokristallinen Graphiten, wobei der Orientie-
rungsgrad der graphitischen Schichten in Faserrichtung erhoht wird. Das Verstrecken wéah-
rend diesen Temperaturen sorgt fir eine bevorzugte Kristallorientierung, die zum gewdinsch-

ten Bereich des E-Moduls von 330-600 GPa fiihren kann (s. Abbildung 3).
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Abbildung 3. Strukturbildung von Graphit liber verschiedene Temperaturbereiche.m]

In einer idealen Carbonfaser sollten die Graphitschichten parallel zur Faserrichtung verlau-
fen, was aber in der Realitat schwer zu verwirklichen ist. Abweichungen von kristallinen Ide-
alstrukturen nennt man Parakristallinitit.®* Dies bedeutet, es herrscht eine Nahordnung,
allerdings eine eingeschrankte Fernordnung. Diese Bereiche kristalliner Struktur werden von
Defektstellen unterbrochen. Die Kristallinitdt in der Carbonfaser ist bedingt durch die Struk-
tur der Préakursorfaser, wobei die Orientierung nach den ersten Prozessschritten der Carbo-
nisierung entscheidend ist. So bestimmt diese Orientierung spater den Anteil an graphiti-
schem Kohlenstoff nach der Graphitisierung tGber 2500 °C. Wird eine carbonisierte Prakur-
sorfaser mit hohem MakR orientierter Bereiche graphitisiert, so resultieren groRere Anteile
graphitischen Kohlenstoffs als bei Verwendung eines Prakursors, bestehend aus wenig orien-

tierten Bereichen.

Eine weit verbreitete Methode um Materialien wie CNTs oder Kunststoffe (z.B. Polyethylen)
widerstandsfahiger zu machen, ist die EIektronenbestrahIung.[35'38] Dabei werden beschleu-
nigte Elektronen vom bestrahlten Material absorbiert, woraufhin durch Radikalreaktionen
inter- und intramolekulare Verkniipfungen entstehen. Durch diese kovalenten Vernetzungen
konnen die Molekiilketten bei Warmezufuhr oder mechanischer Beanspruchung nicht mehr

so leicht aneinander vorbeigleiten. Durch die Vernetzungsreaktion wird die FlieRfahigkeit des
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Materials unterbunden, was unter anderem zu einer hoheren Temperaturbestandigkeit und
verbesserten mechanischen Festigkeiten fuhrt. Aus diesen Griinden wird die Vernetzung

durch Elektronenbestrahlung auch zur Stabilisierung von Prakursorfasern angewendet.
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4.3 Charakterisierungsmethoden an Kohlenstoffverbindungen

Gegenstand zahlreicher wissenschaftlicher Artikel sind die Untersuchungen kohlenstoffhalti-
ger Materialien anhand verschiedener Analytikmethoden. Darunter seien im Besonderen die
IR- und Raman-Spektroskopie wie auch die XRD-Diffraktometrie genannt. Die Raman- und
Infrarot-Spektroskopie erganzen sich gegenseitig in ihrem Informationsgehalt und eignen
sich daher gut, um eine Substanz eindeutig zu charakterisieren. Durch die IR-Spektroskopie
lassen sich Molekiilrotationen und -schwingungen direkt als Absorption als Funktion der
Wellenzahl messen, wahrend liber die Raman-Spektroskopie diese indirekt liber Streustrah-
lung als Funktion der Wellenzahl gemessen werden kénnen. Mittels Rontgendiffraktometrie
lassen sich Strukturuntersuchungen unternehmen, die auf der Reflexion und Interferenz der
Rontgenstrahlen, mit welchen die zu untersuchende Probe bestrahlt wird, beruhen. Durch
diese spektroskopischen Analysemethoden lassen sich Kenntnisse unter anderem tber Ma-
terialeigenschaften wie die Zusammensetzung der Probe, deren Kristallinitdt und Kristallori-
entierung erlangen. Im Folgenden werden die fir die Untersuchungen im Rahmen dieser
Arbeit relevanten experimentellen Methoden Raman-Spektroskopie und Rontgenbeugung
(XRD) vorgestellt. Dazu werden die jeweils zugrunde liegenden physikalischen Prinzipien und

der jeweilige apparative Aufbau im Wesentlichen beschrieben und dargestellt.

4.3.1 Raman-Spektroskopie

In der nachstehenden Skizze (s. Abbildung 4) wird der prinzipielle Aufbau eines Raman-
Spektrometers dargestellt. Das monochromatische Licht aus der Laserlichtquelle trifft ge-
blindelt durch die Probe und wird vom Spiegel S1 reflektiert, damit die Intensitat verdoppelt
wird. Die Beobachtung des Raman-Streulichts geschieht meist quer zur Durchstrahlungsrich-
tung und wird auf den Eintrittsspalt 1 mit der Linse fokussiert, wobei dieses vom Spiegel S2
zur Verdopplung der Intensitat, reflektiert wird. Am Gitter 1 wird die Streustrahlung Gber
mehrere Spiegel spektral zerlegt und nach Durchtritt des Gitters 2 auf den photoelektrischen
Detektor projektiert. Das Raman-Spektrum wird erhalten, wenn die Intensitdten der einzel-
nen Linien des spektral zerlegten Raman-Streulichts gegen die Wellenzahl v aufgetragen
werden. Die Lage der Raman-Banden ist abhadngig von der Wellenlange der Anregungsstrah-

lung des Lasers.394Y
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Abbildung 4. Prinzipskizze eines Raman-Spektrometers. (modifiziert nach Hesse et al. [41])

Der Ramaneffekt, 1923 durch den indischen Physiker C. V. Raman entdeckt, entsteht durch
Wechselwirkung elektromagnetischer Strahlung mit der Elektronenhille des Materials.!*
Wird eine Probe mit einer monochromatischen Lichtquelle einer bestimmten Frequenz vq
angeregt, so sind physikalische Effekte der Transmission, Absorption und Streuung zu be-
obachten. Bei genauerer Betrachtung lassen sich neben den Anteilen, die mit der gleichen
Frequenz v gestreut werden (Rayleigh-Streuung, elastisch), auch frequenzverschobene An-
teile erkennen (Stokes- und Anti-Stokes-Streuung, unelastisch).[41 3 % Diese frequenzver-
schobenen Anteile sind auch als Raman-Linien bekannt. Die Stokes-Streuung ist die Energie-
Ubertragung von einem Photon auf das streuende Molekil, wobei sich dieses nach dem
Streuprozess auf einem héheren Energieniveau befindet als das Photon. Demzufolge besitzt
das emittierte Photon nun eine geringere Energie und Frequenz als die des anregenden Pho-
tons (langerwellig). Im Gegensatz dazu beschreibt die Anti-Stokes-Streuung die Energieliber-
tragung des streuenden Molekils auf das Photon. Daraufhin befindet sich das Molekil auf
einem niedrigeren Energieniveau als vor dem Streuvorgang und das gestreute Photon besitzt

mehr Energie und hohere Frequenz als das anregende (kt’jrzerwellig).[43] In Abbildung 5 sind

die Rayleigh-, Stokes- und Anti-Stokes-Streuungen dargestellt.
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Abbildung 5. Energieschema der Rayleigh-, Stokes-Raman- und Anti-Stokes-Raman-
Streuungen.

Die Differenz der Anteile der anregenden Frequenz und der Frequenzverschobenen entspre-
chen den Eigenfrequenzen aus dem Schwingungs- oder Rotationsspektrum der streuenden
Molekdile. Dies kann man zur Charakterisierung der Molekile nutzen. Wahrend bei der IR-
Spektroskopie eine Anderung des Dipolmoments des Molekiils wiahrend der Schwingung
erforderlich ist, muss sich beim Raman-Effekt die Polarisierbarkeit wahrend der Schwingung

verandern."™ Nur so kénnen die Schwingungen Raman-aktiv sein.

Das erste Raman-Spektrum von Graphit wurde vor Gber 40 Jahren aufgenommen und Gra-
phen wurde 2006 zum ersten Mal vermessen.'* *®! |n den letzten sechs Jahren gab es einen
signifikanten Schritt voran zum Verstdandnis der Raman-Spektroskopie in Graphen, angetrie-
ben durch neue Erkenntnisse zu Dotierungen, Kanten, Belastungen, Unordnungen, Oxidati-
on, Hydrogenierung, chemischer Funktionalisierung, elektrischer Mobilitat, thermischer Leit-
fahigkeit, Wechselwirkungen zwischen Elektron-Phonon- und Elektron-Elektron, Magnetfel-
dern und Kopplungen zwischen den Schichten.””%! pje Ramanstreuung an Phononen wird
zum groBen Teil von den Elektronen bestimmt. Verschiedenste Variationen der elektroni-
schen Eigenschaften durch Defekte, Kanten, Dotierungen oder Magnetfelder beeintrachti-
gen die Positionen, Breiten und Intensitdten der Ramanbanden, womit es maoglich ist die

Elektronen mittels Phononen zu untersuchen.®?
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Raman-Spektroskopie an Kohlenstoffverbindungen

Die Raman-Spektroskopie kann bei der Untersuchung der Allotrope von Kohlenstoff heran-
gezogen werden, da sich die Kohlenstoffatome in ihrer Bindungseigenschaft und —position
unterscheiden. Dazu zahlen unter anderem Strukturanalysen an Diamant und Graphit.[46 103-
70 pyurch diese Empfindlichkeit auf die Kohlenstoffmikrostruktur beziiglich Stérungen der
Translationssymmetrie kdnnen Veranderungen von Banden im Raman-Spektrum mit diesen
Stérungen korrelieren. Demzufolge kdnnen neben Kenntnissen zum Grad der herrschenden
strukturellen Ordnung in dem Material auch strukturelle Parameter wie Kohdrenzlangen L,
und L. der a und c-Achsen, auch der Abstand zwischen den Schichten dgg, berechnet wer-
den.?? % 1% pie 7wei dominanten Banden, die D- und G-Bande, entstehen aufgrund von
Schwingungen sp*-hybridisierter Kohlenstoffatome. Die G-Bande (bei ca. 1580 cm™) entsteht
durch oszillierende ebene Streckschwingungen sp*hybridisierter Kohlenstoffatome in aro-
matischen und olefinischen Ringen und Ketten (Ezg-Symmetrie).[46 104 109 pie p-Bande (bei
ca. 1360 cm™) erscheint aufgrund zentrosymmetrischer Streckschwingungen (sogenannte
Ay ,breathing” (,atmende”) Moden) in randstandigen KohIenstoff-Ringstrukturen[109 110]
welche hauptsichlich sp*-hybridisert sind (s. Abbildung 6). Diese Ringe miissen nahe einer
Graphenkante oder eines Defekts sein, um aktiv zu sein. Die Intensitat dieser D-Bande kann
als Information Gber die Anzahl der Abbruchkanten der Ebene herangezogen werden. Eine

weitere Bande, die 2D-Bande, taucht bei allen sp>hybridisierten Kohlenstoffmaterialien im

Bereich von 2800-2500 cm™ auf. Diese ist ein Oberton 2. Ordnung der D-Bande.

AN /

N\

(a) (b)

Abbildung 6. Schwingungsmoden von Kohlenstoff: (a) E,, Symmetrie, G-Mode, (b) A;,
Symmetrie, D-Mode. (nachgestaltet nach Ferrari et aI.[mS])

Zunachst soll naher auf das Raman-Spektrum von Diamant eingegangen werden, in welchem

alle Kohlenstoffatome sp>-hybridisert vorliegen. Im Spektrum ist nur eine Gitterschwingung,
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welche der C-C-Einfachbindung zuzuordnen ist, Raman-aktiv und erscheint im Spektralbe-

reich erster Ordnung als scharfes Signal bei 1332 ¢m ™[04 107 111-113]

Neben Diamant ist Graphit eine weitere Modifikation des Kohlenstoffs. Dieser besteht aus
Kohlenstoffatome in ebenen Schichten in hexagonaler Anordnung, wobei die C-Atome sp*-
gebunden sind. Der Abstand zwischen den Schichten betrdgt 0.335 nm.™ Aus den Gitter-
schwingungen (2 Byg+2E2+Ay+E1,), welche aus der vorliegenden Dgh Symmetriepunktgrup-
pe resultieren, sind nur die Schwingungsmodi E;; Raman-aktiv. Die Schwingungsmodi Ay, +E1,
sind nur IR-aktiv und Schwingungsmodi B,z nur optisch aktiv.*% |n Abbildung 7 sind diese

Schwingungsmodi im Graphit-Einkristall dargestellt.

Raman-aktiv

47 cm? 1582 cm?

(1) (2)

Infrarot-aktiv

868 cm! 1588 cm?

AZu Elu

Optisch inaktiv

127 cm? ~870 cm?

(1) (2)
Bag Bag

Abbildung 7. Schwingungsmodi eines Graphit-Einkristalls. (nachgestaltet nach Y. Wang et
al.[wG])

Bei Verwendung eines Lasers mit der Wellenldnge von 532 nm ist im Raman-Spektrum von
idealem Graphit eine intensive Bande bei 1582 cm™ zu sehen, welche nach Tuinstra und Ko-
enig als G-Bande (,graphite”) bezeichnet wird. Diese wird der Gitterschwingung mit Ey,-

Symmetrie zugeschrieben.[46] Diese D-Mode ist in reinem Graphit oder in Graphen mit hoher
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Qualitat verboten, weshalb diese D-Bande nur innerhalb ungeordneter Bindungsstrukturen
auftaucht.?? 46 47 114 131 pia p-Bande erster Ordnung ist aufgrund der hohen Kristall-
Symmetrien in reinem Graphen nicht sichtbar.*® In Abbildung 8 sind die Raman-Spektren

von Graphen im Vergleich zu Graphit dargestellt.
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Abbildung 8. (a) Vergleich der Ramanspektren (Wellenldnge des Lasers: 514.5 nm) von
Graphen mit Graphit (b) Vergleich der 2D-Banden in Graphen und Graphit.[m

Diese Spektren sind jeweils durch zwei dominante Banden G und 2D gekennzeichnet, wobei
deutliche Unterschiede in der Bandenposition, -form und -intensitat zu erkennen sind. Dies
geschieht aufgrund der zusatzlichen Krafte von Wechselwirkungen zwischen den ABAB-
gestapelten Graphenschichten. So zeigt die 2D-Bande aufgrund der wachsenden Anzahl der
Modi eine Aufspaltung in 2D; und 2D,, wobei die Bande breiter, weniger intensiv und zu ho6-
heren Wellenzahlen verschoben wird. Die G-Bande erféhrt bei Erhohung der Schichtanzahl

eine geringe Rotverschiebung.[47 116]

Bei Graphit mit gestdrter Struktur erscheint neben der G-Bande eine weitere bei 1360 cm™,
welche als D-Bande (,disorder” oder ,defect”) bekannt ist. Diese entspricht der Gitter-
schwingung mit Alg-Symmetrie.[46] Aufgrund der Oberflache von ungeordneten graphitischen
Schichten mit E,;-Symmetrie ist oft zusétzlich eine Bande bei 1620 cm™ als Schulter der G-
Bande beobachtbar.!”® Diese Defekt-Banden nehmen bei steigender Unordnung an Intensi-
tit im Vergleich zur G-Bandenintensitit zu. Diese sp>-Defekte des ungeordneten Kohlen-
stoffmaterials entstehen meist an den Ecken der Graphitebenen im sp*-hybridisierten Car-

bonmaterial.!*”! Deren Breite und Intensitit ist stark von der Prisenz der Defekte abhin-
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gig.[118 119 Eine Intensitdtssteigerung hat daher eine Verringerung der strukturellen Ordnung
zur Folge.[m] Strukturelle Defekte und somit Unordnung im Carbonmaterial kbnnen unter
anderem aus zwei Faktoren herrithren. Zum einen durch eingebrachte funktionelle Gruppen
(z.B. sauerstoffhaltige Gruppen), zum anderen durch fehlende C-Atome im Material.!**”)
Folglich sind Aussagen (iber den Grad der vorhandenen strukturellen Ordnung und den da-
mit verbundenen Grad der Graphitisierung mijglich.[45 109 1201 pgit steigendem Grad der Un-
ordnung in Graphen, steigt die Ramanintensitat fir drei separate Banden, welche der Un-
ordnung bedingt erscheinen, D (1350 cm™), D’ (1620 cm™) und D+G (2940 cm'l).[121 122] pje
Bande hoherer Ordnung, die sogenannte D+G-Bande, wird durch eine Kombination aus D-
und G- Moden charakteristisch fiir ungeordnete Graphitstrukturen. Diese Defekt-Banden

sind in Abbildung 9 gezeigt.
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Abbildung 9. Ramanspektrum von elektronenbestrahltem Graphen, welches die typischen
Banden D, D’und D+G, ausgel6st durch Unordnung, zeigt.[m]

Durch Beobachtung der Position und Verhalten der G- und 2D-Banden kann eine Aussage
Uber die Schichtanzahl der Probe gemacht werden. Deren Breite und Intensitdten variieren
systematisch mit der strukturellen Entwicklung des Carbonmaterials, wobei diese entspre-
chend firr die Charakterisierung herangezogen werden.™? Eine symmetrische und scharfe
Bande bei 2710 cm™ mit einer Breite von ca. 30 cm™ kann als Detektor fiir die Monoschicht
Graphen herangezogen werden, wobei Graphit die kleinste G-Bande zeigt.[m] Je hoher die
Anzahl der Schichten, desto mehr verschiebt sich die G-Bande zu kleineren Wellenzahlen
und desto intensiver erscheint diese.™** Die 2D-Bande zeigt dagegen in einer einzelnen Gra-
phenschicht eine hohe und sehr scharfe Intensitat, wobei diese in Graphen mit mehreren
Schichten flacher, unsymmetrischer und zu héheren Wellenzahlen verschoben erscheint.['%
1241 pas Hinzufiigen von mehreren Graphenschichten hat zur Folge, dass die 2D-Bande in
d.[45 126]

mehreren (iberlappenden Modi aufgeteilt wir
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Somit soll nach Ferrari et al. flir AB-geschichtetes Graphen die Schichtanzahl durch Verwen-
dung der Bandenintensititen l,p/lg berechnet werden kdnnen.*! Diese unterschiedlichen
Bandenformen erlauben folglich eine Differenzierung der einzel- und mehrschichtigen Gra-
phene (fiir eine Schichtdicke von weniger als 4 Schichten). Aufgrund der Unterschiede in den
Bandstrukturen von ein- und zweischichtigem Graphen gibt es bei dem einschichtigen nur
eine Moglichkeit fiir einen resonanten Zwei-Phononen-Raman-Prozess, bei dem zweischich-
tigen bestehen vier Moglichkeiten, die zu leicht unterschiedlichen Energien im Raman-Signal
fihren. So ist das Bandenintensitatsverhaltnis I,p/lg fiir eine fehlerfreie, einzelne Graphen-
schicht gleich 2.7 55 wird dieses Verhiltnis, bei Abwesenheit einer D-Bande, oft als Ver-
gleichswert herangezogen, um Aussagen Uber die Qualitat einer fehlerfreien Probe machen

zu konnen.

Um eindeutige Aussagen machen zu kdnnen, muss fir alle Messungen dieselbe Anregungs-
frequenz des Lasers verwendet werden, da die D- und 2D-Banden dispersiv sind. Das bedeu-
tet, die Position und Form dieser Banden variiert mit verschiedenen Anregungsfrequenzen
des Lasers.[*” 105 128 129 5o mit sind die im weiteren Verlauf zitierten Daten aus Literaturstel-
len stets von der darin verwendeten Laserfrequenz abhangig und nicht als Absolutwerte an-

zusehen.

Wie eingangs erwahnt ist das Auftreten der D-Bande durch Defekte in der Struktur, haupt-
sachlich an der Randstruktur auftretend, bedingt. Kanten sind bevorzugte Seiten, an welchen
funktionelle Gruppen binden. Deren elektronischen und magnetischen Eigenschaften unter-
scheiden sich von denen der inneren Struktur.* Die Storung der Graphitstruktur kann auch
aus sp>-Bindungen zwischen C-Atomen in der Ebene entstehen. Durch die hexagonale Struk-
tur des Graphengitters konnen geordnete Kristallkanten zwei verschiedene Strukturen zei-

gen, ,,Zigzag” und ,Armchair”, welche in Abbildung 10 gezeigt sind.[102 131 1321
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Zigzag Armchair

Abbildung 10. Darstellung der ,,Zigzag“- und ,,Armchair“-Kanten in einer Graphenschicht.

Nur die Kanten der ,Armchair“-Struktur sind fahig, elastische Ladungstragerstreuung auszu-
senden, welche verantwortlich fiir das Auftreten der D-Bande sind. Eine perfekte Kante der
»Zigzag“-Struktur kann nicht zur D-Bande beitragen.[58 601331 pie Kanten kénnen als erweiter-
te Defekte gesehen werden, welche die Translationssymmetrie brechen.’® Die G-Bande
kann auch, obwohl diese aus der inneren Strukturordnung resultiert, durch nahe Ecken oder

Kanten abgeandert werden.%%

Ein Weg um die GroRe der Kristalle L, anhand der Ramanspektren zu berechnen, ist die Ver-

wendung der Knights Formel nach Tuinstra und Koenig,[46 104 128 134]

Ip _ C
Ig N La

(1)

wobei Ip/lg das Verhiltnis der Bandenintensitdten, berechnet aus den Ramanspektren, ist.
Flir A =515.5 nm wird C(515.5 nm) = 4.4 nm angenommen. Diese Gleichung findet bei mikro-
und nanokristalline graphitdhnliche Cluster der GréRe L > 20 A Anwendung und kann heran-
gezogen werden, wenn der (100) Reflex in XRD-Spektren nicht verwendbar ist. Diese Glei-

chung wurde in dieser Arbeit zur Berechnung von L, tibernommen.

Ist allerdings L < 20 A so wird diese Gleichung nach Ferrari und Robertson g(jltig,[mg]
2=CML} (2)

Neben dieser empirischen Beziehung kdnnen weitere notige strukturelle Parameter (Halb-

wertsbreite FWHM (full width at half maximum), Intensitatsverhaltnis Ip/lg, Flaichenverhalt-

nis Ap/Ag) aus den Raman-Spektren berechnet werden, die zur Strukturaufklarung beitragen.

25



Theoretischer Teil

Die Ramanspektroskopie kann zur Unterscheidung von sp> und sp>-hybridisierten kohlen-
stoffhaltigen Materialien (wie Graphit, Graphen, Fullerene und Carbon Nanotubes) herange-
zogen werden, da die entsprechenden Ramansignale von Diamant (sp®) und Graphit (sp?)
separiert auftreten (1350 cm™ und 1580 cm™). Allerdings werden die Schwingungen, welche
durch sp*-hybridisierte C-Atome hervorgerufen werden, durch den gréReren Wirkungsquer-
schnitt der Bindungen sp>-hybridisierter C-Atome tiberdeckt, wenn die Raman-Spektroskopie
im sichtbaren Spektralbereich genutzt wird. 109 Demzufolge erscheinen im Spektrum ledig-
lich die Moden, die aufgrund von sp*Konfigurationen entstehen. Dafiir finden sich in der
Literatur verschiedene Ansdtze, wobei die sich bei Unordnung Ulberlappenden Banden in
Regressionskurven nach Lorentz- und GauB-Funktionen zerlegt werden. Eine aktuelle Me-
thode nach Sadezky et al. ist eine 5-Banden-Regression zur Spektrenanpassung.[135] Dabei
werden Banden, welche nach Sadezky et al. als G-, D1-, D2- und D4-Banden bezeichnet wer-
den, nach der Lorentzfunktion beschrieben und die D3-Bande nach der GauRRfunktion. Nach
Sadezky et al. werden die D1- und D2-Banden ungeordneten, graphitischen Schichten an den
Kanten und der Oberfliche zugeordnet. Die meist schwache D4-Bande wird sp-sp> Bindun-
gen oder C-C und C=C-Polyenstrukturen zugeteilt.“as] Die D3-Bande kann in Verbindung mit
amorphem (sp®) Kohlenstoff gebracht werden.[r® 135 1381 55 kann anhand der Intensitit der
D3-Bande Aufschluss tGber den Anteil an sp>-hybridisierten Kohlenstoffatomen gegeben

werden.

4.3.2 Rontgenstreuung (XRD)

Die Rontgenbeugung ist eine hilfreiche Methode zur Strukturaufklarung von Materialien.
Speziell fiir Kohlenstoffmaterialien konnen Veranderungen im Grad der Kristallinitat unter-

sucht und Kristallitg6Ren wie auch Schichtebenenabstidnde berechnet werden.™”!

Die Rontgenstrahlung ist eine hochenergetische Strahlung mit Wellenlangen von 0.01 bis
10 nm und Energien von 100 eV bis 250 keV.1*8 139 piege Rontgenstrahlung ist definiert als
kurzwellige, elektromagnetische Strahlung, welche durch Bremsstrahlung hochenergetischer
Elektronen oder durch Elektroneniibergdange in den inneren Orbitalen der Atome entsteht.
Die physikalische Grundlage der Rontgenstrukturanalyse ist die Beugung dieser kurzwelligen
Rontgenstrahlung an den regelmaRig angeordneten Netzebenen. Als Netzebenen werden
parallel angeordnete Atome oder Molekiile bezeichnet. Die Atomabstdnde in Kristallgittern

liegen in der GroRenordnung der Wellenlangen von Rontgenstrahlung. Kristalle, die ein drei-
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dimensionales Gitter aus Atomen oder Molekiilen darstellen, wirken dadurch auf die Ront-
genstrahlung wie eine Vielzahl von in parallelen Ebenen angeordneten Beugungsgittern.[14o]
In Abbildung 11 wird die Reflexion der Rontgenstrahlung an den Netzebenen dargestellt.
Dabei wird deutlich, dass sich die Netzebenen in einer durch den Beugungswinkel © gegebe-
nen Orientierung durch den einfallenden Rontgenstrahl Sp befinden miissen, damit Beugung

auftreten kann.

Einfallende Austretende
Réntgenstrahlung S, Roéntgenstrahlung S
(S °
N
. ° . oY d Gitterebenen
\\2\?/
d — A g L

S

Abbildung 11. Schematische Darstellung der Reflexion von Réntgenstrahlung an Netzebenen
eines Kristallgitters.

Damit es nicht zur Ausléschung der Strahlung durch Interferenz kommt, muss die Wegdiffe-
renz der an benachbarten Netzebenen reflektierter Rontgenstrahlung ein Vielfaches der
Wellenldange A betragen. Nur so kommt es zur konstruktiven Interferenz, welche die Bedin-

gung der Gleichung nach Bragg erfiillen,™"

nA = 2d sin @ (3)

wobei A die Wellenlange des monochromatischen Rontgenstrahls, n Ordnung der konstrukti-
ven Interferenz (eine natirliche Zahl), d der Abstand der Netzebenen und © der Winkel zur
Netzebene, unter dem die Strahlung auftrifft, entspricht. Es gibt demnach fiir jede Netzebe-
nenschar nur bestimmte Winkel, sogenannte Bragg-Winkel, unter welchen Reflexion statt-

findet.

Im Messungsverlauf wird der Winkel ©, in welchem der Rontgenstrahl auf die Probe treffen
soll, kontinuierlich gedndert. Abhangig von der Wellenldnge der verwendeten Rontgenstrah-
lung und dem Abtastwinkel wird ein bestimmter Bereich von Gitterabstanden abgescannt.
Im erzeugten Diffraktogramm wird die Intensitdt der von der Probe reflektierten Strahlung

gegen den Abtastwinkel (26-Winkel zwischen Einfallsstrahl und Detektor) aufgetragen. Das
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entstehende Beugungsmuster wird auf einem Detektor sichtbar. Bei einer Probe mit isotro-
per Anordnung der Kristalle liegen diese statistisch ungeordnet vor. Dadurch bilden sich kon-
zentrische Kreise um den Primarstrahl aus, welche Debye-Scherrer-Ringe genannt werden.

Bei einer anisotropen Probe weisen die Kristalle eine Vorzugsrichtung auf, wodurch aufgrund
der Orientierung Sicheln auf den Beugungsbildern zu sehen sind.[142 143

Fiir die Ermittlung der Struktur aus dem bei der Messung erhaltenen 2D-Beugungsbildes

wird die Braggsche Gleichung als zugrunde liegende mathematische Beziehung herangezo-

gen. Die Bragg-Gleichung wird zur Bestimmung des Abstands der Schichten d verwendet, ™+

147]

d=-2 (a)

" 2sin®

wobei fur die Rontgenwellenlange A = 0.154 nm (fuir Cu-Kjjpha Strahlung), fiir 6 der Winkel zur
Netzebene, unter dem die Strahlung auftrifft (in radians), angenommen wird.
Die Scherrer-Gleichung wird zur Bestimmung der KristallitgroRe L, und L. verwendet,

kA
Bcos6

La(Lo) = (5)

wobei fir L. der (002) Reflex bei 26 = 26°, fiir B die Halbwertsbreite FWHM (in radians), fur
die Scherrer-Konstante k = 0.94 angenommen wird. Fir L, wird der (100) Reflex bei 26 = 44°
mit k = 1.84 angenommen.[137 144 193] pie Anzahl der aromatischen Schichten N im Material

kann mittels der Formel

(6)

berechnet werden.'*®

Die Rontgenstreuung kann in zwei verschiedene Klassen eingeteilt werden, wobei dabei der
Streuwinkelbereich unterschieden wird. Mit der Kleinwinkelstreuung (SAXS, engl. small angle
X-ray scattering) kann die Streuintensitdt in einem Streuwinkelbereich von 20 < 5° unter-
sucht werden, wahrend bei der Weitwinkelstreuung (WAXS, engl. wide angle X-ray scatte-
ring) ein Streuwinkelbereich von 26 > 5° detektiert werden kann. Bei Betrachtung der Bragg-
Gleichung ist erkennbar, dass bei kleinen Einstrahlwinkeln (SAXS) groBe Gitterabstiande
(< 50 nm) gemessen werden konnen. Demzufolge wird fir die Aufnahme kleiner Gitterab-

stande (< 5 nm) die WAXS-Rontgenstreuung mit groRen Einstrahlwinkeln herangezogen.[m]
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5. Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit diskutiert. Dabei werden
zunachst die einzelnen Prakursorpolymere fiir Carbonfasern vorgestellt (Kapitel 5.1.1 und
5.1.2). Nach der Untersuchung der Polymerschmelzen und Spinnlésungen (Kapitel 5.1.3) er-
folgt das Verspinnen dieser zu Fasern liber unterschiedliche Spinnmethoden (Kapitel 5.2.1.1,
5.2.2.1 und 5.2.3.1). Daraufhin werden Untersuchungen zur Stabilisierung der Prakursorfa-
sern, die Herstellung der Carbonfasern und deren Strukturentwicklungen erldutert (Kapitel
5.2.1.2,5.2.2.2 und 5.2.3.2). Zuletzt erfolgt eine Gegeniberstellung aller dargestellten Praku-

rsor- sowie Carbonfasern (Kapitel 5.3).

5.1 Darstellung und Untersuchung von Prakursorpolymeren

Im Folgenden sollen die olefinischen und epoxidierten Prakursorpolymere, welche in dieser
Arbeit verwendet wurden, diskutiert werden. Des Weiteren werden diese auf ihre struktur-

viskosen Eigenschaften untersucht.

5.1.1 Olefinbasierte Prakursorpolymere

Fiir die Carbonfaserherstellung werden als gangige Prakursoren Polymere (wie Polyacryl-
nitril, Zellulose, Lignin) eingesetzt, die neben dem Kohlenstoff auch Heteroatome, wie Stick-
stoff oder Sauerstoff, enthalten. Das Augenmerk dieser Arbeit liegt hierbei unter anderem
auf der Synthese olefinischer Prakursorspolymere, die ausschlieflich aus Kohlenwasserstoff-
atomen aufgebaut sind. Ziel war es, die Kohlenstoffausbeute in den Carbonfasern nach dem
Carbonisierungsschritt zu erhéhen. Der Einsatz von Polymeren mit reaktiven Doppelbindun-
gen sollte eine spatere Oxidation und Vernetzung zur Stabilisierung ermoglichen. Um dem
Zielgerist der Kohlenstofffaser naherzukommen, welches aus annelierten 6-Ringen besteht,
wurden unter anderem Polymere verwendet, welche aus zyklischen Wiederholungseinhei-
ten aufgebaut sind. Um diese Kriterien zu erfiillen, wurden hierfir Polymere aus 1,3-

Cyclohexadien (M1) synthetisiert.

Ein weiterer wichtiger Prakursor flir Carbonfasern ist das Polyethylen. Die bekannten Vertre-
ter sind PE-LD (low density), PE-LLD (linear low density) und PE-HD (high density). Je nach-
dem ob und wieviele Verzweigungen das Makromolekiil aufweist, variieren die physikali-

schen Eigenschaften wie Dichte und Kristallinitdt des Polyethylens. Diese sind abhangig vom
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Herstellungsverfahren. Sowohl bei der Herstellung des PE-LD lber das Hochdruckverfahren
mittels radikalischer Polymerisation, als auch bei der Herstellung des PE-HD Uber das Nie-
derdruckverfahren mittels Ziegler-Natta-Polymerisation sind Verzweigungen verschiedener
Langen relevant.® % Um eine moglichst kompakte und dichte Stapelung von Graphen-
schichten zu gewahrleisten, wurden lineare Polymere mit Doppelbindungen verwendet. So
wurden mittels Ringéffnender Metathese-Polymerisation (ROMP) von cis-Cycloocten (M3)
und 1,5-Cyclooctadien (M4) lineare Polymere ohne Verzweigungen synthetisiert, welche

aufgrund der reaktiven Doppelbindungen fiir die spateren Oxidationen zuganglich waren.
Verwendung von 1,3-Cyclohexadien (M1)

Laut Literatur konnen bei der Polymerisation des Monomers 1,3-Cyclohexadien (M1) unter
Verwendung und Variation des Initiatorsystems Alkyllithium/Amin unterschiedliche Wieder-
holungseinheiten in den resultierenden Polymeren realisiert werden.™*3] Bei der Verwen-
dung von n-BuLi/TMEDA (1/1.25) als Initiator war es moglich, Poly(1,3-cyclohexadien) mit
etwa gleich groRem Anteil (48/52) an Wiederholungseinheiten aus 1,4-Cyclohex-2-enylen
und 1,2-Cyclohex-3-enylen zu synthetisieren. Alternativ kdnnen auch Polymere erhalten
werden, die ausschlieBlich aus 1,4-verkniipften Wiederholungseinheiten aufgebaut sind.

Dies konnte mit dem Initiatorsystem t-BulLi/DABCO (1/1.25) erreicht werden.™Y

Um fiir den Schmelzspinnprozess geeignete Polymere zu finden, missen diese einen fiir den
Prozess geeigneten Schmelzpunkt T,, und ein hohes Molekulargewicht M,, aufweisen. Mittels
DSC- und Rheologiemessungen (s. Anhang Abbildung 77) konnte fiir Poly(1,3-cyclohexadien)
(PO) kein Schmelzpunkt T,, ermittelt werden. Da dieser lber dem Zersetzungspunkt liegt,
welcher laut TGA-Messung (s. Anhang Abbildung 78) bei ca. 300 °C zu beobachten ist, muss-
te eine Losung gefunden werden, um dieses Polymer schmelzbar zu machen. Eine Erhdhung
des Molekulargewichts ohne starke Verbreiterung des PDlIs ist nicht mt')glich.[154] Deshalb
sollte ein Blockcopolymer synthetisiert werden, wobei ein kleiner Blockanteil aus dem nied-
rigschmelzenden e-Caprolacton (M2) eine unterstitzende Wirkung beim Schmelzvorgang
des zweiten Blocks aus Poly(1,3-cyclohexadien) haben sollte. Diese Herabsetzung des
Schmelzpunktes sollte dazu fiihren, dass das Blockcopolymer und die daraus gesponnenen
Fasern fur weitere Prozesse einsetzbar gemacht werden kénnen. Der Blockanteil an Poly(e-
caprolacton) sollte dabei so gering wie moglich sein, daher wurde ein Anteil von 5 Mol-% an

Poly(e-caprolacton) eingebaut, um das gesamte Blockcopolymer schmelzbar zu machen.
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Uber anionische Polymerisationen wurden zwei verschiedene Blockcopolymere hergestellt;
Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton), bestehend aus 48% 1,4-verknipften 1,4-
Cyclohex-2-enylen Einheiten (P1) (Abbildung 12) und das lineare Poly(1,3-cyclohexadien)-b-
poly(e-caprolacton) mit einem Anteil von >98% 1,4-verknipften Einheiten (P2) (Abbildung
12). In Tabelle 1 sind die Polymere Poly(1,3-cyclohexadien) PO, Poly(1,3-cyclohexadien)-b-
poly(e-caprolacton) (48/52) P1 und Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (98/2) P2

mit deren physikalischen Eigenschaften dargestellt.

Tabelle 1. Uberblick der synthetisierten Polymere PO, P1 und P2.

Bezeichnung M, (exp.) [g/mol]® PDI? 1,4-/1,2° T,[°Cl°  Ta[°CI
PO 15000 1.2 48/52 / /
P1 11 000 1.6 48/52 142.8 /
P2 17 000 1.6 98/2 77.3 /

@ GPC-Messungen wurden gegen Polystyrol (PS) als Standard gemessen. Die dafiir verwendeten Losungsmittel
waren THF oder Chloroform. Die aufgefiihrten Werte wurden mit dem RI-Detektor bestimmt. b Bestimmung
der Zusammensetzung durch H-H COSY-NMR. © Zur Bestimmung des Schmelz-und Glaspunktes wurden die DSC-
Werte der zweiten Heizrate herangezogen.

Die jeweilige Polymerzusammensetzung wurde mit der Methode H-H COSY NMR nach I. Na-
tori et al. bestimmt (s. Anhang Abbildung 79 und Abbildung 80).[151 135 pie Berechnungen
des eingebauten e-Caprolactonanteils anhand der *H-NMR-Spektren in Abbildung 81 und
Abbildung 83 (s. Anhang) wiesen nur einen Anteil von 2 Mol-% Poly(e-caprolacton) in den
jeweiligen Polymeren P1 und P2 auf. Dieser Anteil wurde aus dem Verhaltnis der Integrale
der olefinischen Protonen von Polymer P1 oder P2 bei einer chemischen Verschiebung von
6 =5.9-5.3 ppm und der Protonen aus der Poly(e-caprolacton) stammenden OCH,-Gruppe
bei 6 =4.1 ppm errechnet. Demnach wurden nun beide Polymertypen P1 und P2 mit einem
Anteil von 2 Mol-% an Poly(e-caprolacton) verwendet, die einen geeigneten Schmelzbereich

aufwiesen.
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P1: k = 2 Mol-% von (m+n), m = 0.48, n = 0.52
P2: k =2 Mol-% von (m+n), m = 0.99, n = 0.01

Abbildung 12. Strukturen der unterschiedlich aufgebauten Blockcopolymere Poly(1,3-
cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) P1 und P2.

DSC-Messungen von Polymer P1 (s. Anhang Abbildung 99) zeigten einen Glaspunkt T, bei
142.8 °C (Acp,=0.22 J/g). Die endotherme Stufe bei 142.8 °C kann als T, des Poly(1,3-
cyclohexadiens)-Blocks zugewiesen werden. In Abbildung 100 (s. Anhang) ist im DSC-
Spektrum von P2 der T, bei 77.3 °C (Acp=0.23 J/g) zu sehen. Die Bereiche der beiden Glas-
punkte der jeweiligen Polymere P1 und P2 stimmen mit den Werten aus der Literatur tGber-
ein.™ Anhand der DSC-Spektren beider Polymere war es nicht moéglich einen Schmelzpunkt
Tm zuzuweisen. Der Schmelzbereich von Homo-Poly(e-caprolacton) befindet sich laut Litera-
tur zwischen 58 und 63 °C."*® 7 zyr Ermittlung der fir den Schmelzspinnprozess geeigne-

ten Schmelzbereich sollen rheologische Messungen (siehe Kapitel 5.1.3) dienen.
Verwendung von cis-Cycloocten (M3) und 1,5-Cyclooctadien (M4)

Es wurden lineare Polymere mit Doppelbindungen, einerseits aus cis-Cycloocten (P3), ande-
rerseits aus 1,5-Cyclooctadien (P4) synthetisiert. Fiir einen besseren Uberblick werden die
Polymere Poly(cycloocten) P3 und Poly(1,5-cyclooctadien) P4, sowie die daraus gewonnenen
epoxidhaltigen Polymere EP3 und EP4 (welche im folgenden Kapitel 5.2 behandelt werden)
in Abbildung 13 mit ihren jeweiligen Bezeichnungen und physikalischen Eigenschaften tabel-

larisch (s. Tabelle 2) dargestellt.

ROMP W
_—
m

Poly(cycloocten)

W

Poly(1,5-cyclooctadien)

ROMP
e

Abbildung 13. Ringéffnende Metathese-Polymerisation von cis-Cycloocten und 1,5-
Cyclooctadien.
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Tabelle 2. Uberblick der synthetisierten olefinischen und epoxidhaltigen Polymere P3, P4, EP3

und EP4.
) M, (exp.) . Tm ) M, (exp.) . TIm
Bezeichnung PDI b Bezeichnung PDI b
[g/mol]® [°cl [g/mol]® [l
P3#1 ohne CTA 92 000 2.0 47.8 EP3#1 20000 28 711
P3#2 mit CTA 90 000 1.9 31.0 EP3#2 / / /
P3#3 mit CTA 27 000 1.6 28.1 EP3#3 20000 1.7 /
P3#4 ohne CTA 250 000 1.4 /
P3#5 ohne CTA 175 000 1.5 /
P4#1 ohne CTA 47 000 2.1 / EP4#1 / / /
P4#2 ohne CTA 27 000 1.8 / EP4#2 / / /

@ GPC-Messungen wurden gegen Polystyrol (PS) als Standard gemessen. Die daflir verwendeten Losungsmittel
waren THF oder Chloroform. Die aufgefiihrten Werte wurden mit dem RI-Detektor bestimmt. ® Zur Bestim-
mung des Schmelz- und Glaspunktes wurden die Werte der zweiten Heizrate herangezogen.

Nach der Ringoffnenden Metathese-Polymerisation des Monomers cis-Cycloocten (M3) liegt
das lineare Poly(cycloocten) P3 mit je einer reaktiven Doppelbindung pro Wiederholungs-
einheit vor (s. Abbildung 13). Es wurden mehrere Polymere aus cis-Cycloocten mit unter-
schiedlichen Molekulargewichten synthetisiert, deren Bezeichnungen der Tabelle 2 ent-
nommen werden konnen. Einige Ringéffnende Metathese-Polymerisationen wurden mit
einem Chain-Transfer-Agent (CTA) durchgefiihrt, wofir cis-4-Octen verwendet wurde. Auf
diese Weise kann das Molekulargewicht des Polymers signifikant reduziert werden, wobei
mehr als 50% des notwendigen Initiators bei Standardbedingungen einer CTA-freien Poly-
merisation eingespart werden kann. Demzufolge ist diese Methode kostengiinstiger als eine
Mengenerhohung des eingesetzten Katalysators, um das Molekulargewicht zu verrin-
gern.[lsg] Poly(1,5-cyclooctadien) P4 wurde durch Ringdffnende Metathese-Polymerisation
von 1,5-Cyclooctadien (M4) mit zwei reaktiven Doppelbindungen pro Wiederholungseinheit

erhalten (s. Abbildung 13).
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Poly(cycloocten) P3#1 ohne CTA zeigt ein Molekulargewicht M, von 92 000 g/mol und einen
PDI von 2.0. Im *H-NMR Spektrum von P3#1 ohne CTA (s. Anhang Abbildung 85) sind im Tief-
feldbereich bei &6 = 5.45 bis 5.29 ppm die olefinischen Protonen zu sehen, wobei 20% cis-
Konfiguration der Doppelbindungen berechnet werden konnte. Im Bereich von 6 = 2.05-
1.21 ppm sind dagegen die aliphatischen Protonen erkennbar. DSC-Messungen des Polymers
P3#1 ohne CTA (s. Anhang Abbildung 101) ergaben einen Schmelzpunkt T, bei 47.8 °C
(AH=38.6 J/g).

Bei P3, welches mit einem CTA, bei gleichbleibendem Molekulargewicht mit
M, =90 000 g/mol, PDI = 1.9, synthetisiert wurde (P3#2 mit CTA), sind keine nennenswerten
Unterschiede, auRer einem etwas niedrigeren T,, bei 31.0 °C (AH=37.6 J/g) (s. Anhang Abbil-
dung 103) ersichtlich. DSC-Messungen des dritten Polymers P3#3 mit CTA mit M, =27 000
g/mol, PDI = 1.6 zeigen einen noch niedrigeren T,, bei 28.1 °C (AH=35.1 J/g).

P3#4 ohne CTA und P3#5 ohne CTA zeigten aufgrund des hohen Molekulargewichts kein

Schmelzvermogen mehr.

Im *H-NMR Spektrum des Poly(1,5-cyclooctadiens) P4#1 ohne CTA (s. Anhang Abbildung 89)
sind sowohl Signale bei der chemischen Verschiebung 6 = 5.51-5.32 ppm zu sehen, welche
den olefinischen Protonen zugeordnet werden koénnen, als auch Signale bei 6 = 2.16-
1.94 ppm, die den aliphatischen Protonen zugewiesen werden kéonnen. Die DSC-Messungen
ergaben bei beiden Polymeren P4#1 ohne CTA und P4#2 ohne CTA keinen Schmelzpunkt T,,

oder Glaspunkt T,.
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5.1.2 Epoxidhaltige Prakursorpolymere

Im Rahmen dieser Arbeit wurden neben den im vorangegangenen Kapitel beschriebenen
Polymeren mit Doppelbindungen, auch die daraus epoxidierten Polymere als Prakursorpo-
lymere untersucht und verwendet. An diesem liegen nun die jeweiligen Doppelbindungen
epoxidiert vor. Somit resultieren nach der Epoxidierung von P3 und P4 die Polymere EP3 und
EP4 (siehe Abbildung 14), deren Bezeichnungen und physikalischen Eigenschaften in Tabelle
2 (Kapitel 5.1.1) dargestellt sind.

VM\ Ep—>0Xidierung /\M
m @) nO

Poly(cycloocten)

Epoxidierung

= = = e /\W\(l\
X o o) y O
Poly(1,5-cyclooctadien)

Abbildung 14. Epoxidierung der Polymere Poly(cycloocten) P3 zu EP3 und Poly(1,5-
cyclooctadien) P4 zu EP4.

Diese epoxidierten Polymere EP3 und EP4 fungieren als voroxidierte Prakursorpolymere,
welche bereits eine Stabilitat gegeniiber den Oxidations- und Carbonisierungstemperaturen
aufweisen sollen. Die Idee dieser Voroxidation soll den Schritt der Faserstabilisierung beziig-
lich der thermischen Oxidation und Bestrahlung nach dem Spinnvorgang liberflissig machen
oder stark verkiirzen. Bei Poly(cycloocten) P3 steht eine, bei Poly(1,5-cyclooctadien) P4 ste-
hen zwei Doppelbindungen fiir die Epoxidierung zur Verfiigung. Aus dieser doppelten Menge
an Epoxidgruppen pro Wiederholungseinheit bei EP4 kdnnte womaoglich ein noch hoher sta-

bilisiertes und damit geeigneteres Polymer resultieren.

Zuerst wurde das Polymer P3#1 ohne CTA mit einem Molekulargewicht M, von
92 000 g/mol vollstandig zu EP3#1 mit einem Molekulargewicht M,, von 20 000 g/mol epoxi-
diert. Es scheint, eine 100%ige Epoxidierung ist nur auf Kosten des Molekulargewichts er-
reichbar. Nach H. Ahrenberg hat die Epoxidierung beim Einsatz mit einem 1:1-Verhiltnis
(Poly[(cis-1,4-but-2-encarbonat)-stat-(1,4-butancarbonat)] : mcpba) keinen Einfluss auf das

Molekulargewicht, wobei allerdings keine 100%ige Epoxidierung erzielt werden konnte. Erst
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bei einem Einsatz von Verhaltnis 1:3 konnte eine vollstandige Epoxidierung erreicht werden.
Allerdings lieR sich dies nur auf Kosten einer Halbierung des Molekulargewichts ermogli-
chen.™ In der vorliegenden Arbeit konnte bei einem 1:1.5 Verhaltnis (Doppelbindung pro
Wiederholungseinheit : mcpba) eine Epoxidierung von 100% erzielt werden, wodurch das

Molekulargewicht von 92 000 auf 20 000 g/mol reduziert wurde.

Im *H-NMR Spektrum des daraus resultierenden Polymers EP3#1 mit dem Molekulargewicht
M, von 20 000 g/mol, PDI = 2.8 (s. Anhang Abbildung 91) kann ein Verschwinden der Signale
der =CH- und =CH,-Gruppen bei 6 = 5.45 bis 5.29 ppm beobachtet werden. Stattdessen sind
nun die zu erwartenden Protonen benachbart zum Epoxid-Sauerstoff im Bereich von
6 =2.96-2.59 ppm sichtbar. Die spezifischen Schwingungsbanden der Epoxide im EP3#1 sind
auch im IR-Spektrum in Abbildung 96 (s. Anhang) sichtbar. Diese charakteristischen Signale
der Epoxidgruppen erscheinen bei 1720, 1254 und 881 cm™, wobei die spezifischen Schwin-
gungen der olefinischen Gruppen im Bereich bei 3000 und 965 cm™ verschwunden sind. An-
hand dieser Befunde kann angenommen werden, dass eine 100%ige Epoxidierung stattfand.

DSC-Messungen von Polymer EP3#1 zeigen einen Schmelzpunkt T,, bei 71.1 °C (AH=20.2 J/g).

Es wurden die epoxidierten Polymere EP3#2 und EP3#3 (M, = 20 000 g/mol, PDI = 1.7), aus
P3#2 mit CTA (M, = 90 000 g/mol, PDI 1.9) und P3#3 mit CTA (M, = 27 000 g/mol, PDI = 1.6),
hergestellt. Die DSC-Messungen von Polymer EP3#2 zeigen einen T, bei 57.8°C
(AH=18.5 J/g) (s. Anhang Abbildung 104). GPC-Messungen zur Ermittlung des Molekularge-
wichts waren aufgrund der Unl6slichkeit nicht moglich. DSC-Messungen von Polymer EP3#3
mit M, =20 000 g/mol, PDI = 1.7 weisen einen T,, bei 38.6 °C (AH=16.4 J/g) auf (s. Anhang
Abbildung 105).

Zusammengefasst sind die Polymere P3, welche ohne CTA synthetisiert wurden, nur bis zu
einem bestimmten Molekulargewicht schmelzbar. So wies P3#1 ohne CTA mit einem Mole-
kulargewicht von 92 000 g/mol bei 48 °C einen Schmelzpunkt T,, auf, wohingegen P3#4 ohne
CTA (M, = 250 000 g/mol) und P3#5 ohne CTA (M, =175 000 g/mol) keinen Schmelzpunkt
zeigten. Das resultierende epoxidierte Polymere EP3#1 mit dem Molekulargewicht M, von
20 000 g/mol schmilzt bei 71 °C. Im Vergleich dazu zeigten die Polymere P3#2 mit CTA mit
einem Molekulargewicht M, von 90 000 g/mol und P3#3 mit CTA mit einem Molekularge-
wicht M,, von 27 000 g/mol einen Schmelzpunkt bei ca. 30 °C, wobei deren epoxidierten Po-

lymere EP3#2 und EP3#3 Schmelzpunkte T,, bei 57.8 °C bzw. T,, bei 38.6 °C aufwiesen.

36



Ergebnisse und Diskussion

Es wurden aus zwei Polymeren Poly(1,5-cyclooctadien) P4, die sich durch ihr Molekularge-
wicht unterschieden, die jeweils epoxidierten Polymere EP4 synthetisiert. Daflir wurden zum
einen das P4#1 ohne CTA mit M,,47 000 g/mol und PDI 2.1, zum anderen P4#2 ohne CTA mit
27 000 g/mol und PDI 1.8 verwendet. Die resultierenden epoxidierten Polymere EP4#1 und
EP4#2 konnten nur durch IR-Spektroskopie charakterisiert werden, da diese weder |6slich
noch schmelzbar waren. In Abbildung 98 (s. Anhang) ist das IR-Spektrum von EP4#1 darge-
stellt, wobei die spezifischen Schwingungsbanden der Epoxidgruppen bei 1720, 1253 und
880 cm™ auftreten. Die Signale bei 3000 und 965 cm™, welche charakteristisch fir die

Schwingungen der =CH- und =CH,-Gruppen sind, sind kaum mehr sichtbar.

Da sich aus beiden Epoxidierungen ausschlieBlich unlésliche wie auch unschmelzbare Poly-
mere erhalten lieBen, sind diese fir weitere Anwendungen ungeeignet und wurden nicht
weiter verarbeitet. Es scheint zu raschen Ringdffnungen und demnach zu initiierenden Ver-

netzungen gekommen zu sein, was eine weitere Verarbeitung zu Fasern unmoglich machte.
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5.1.3 Rheologische Untersuchungen an Polymerschmelzen und Spinnlésungen

Rheologische Messungen erlauben es, Prakursorpolymere auf ihre Eigenschaften bezliglich
der Schmelz- und Spinnbarkeit zu untersuchen. Das FlieBverhalten von Stoffen und Stoffge-
mischen liefert wichtige Informationen zur Aufklarung der Beziehung zwischen makrosko-
pisch mechanischen Eigenschaften und deren molekularen Strukturen. Zur Untersuchung
des FlieBverhaltens von Flissigkeiten oder Schmelzen und des Deformationsverhalten von
Festkdrpern bei einer duBeren wirkenden Kraft wird die Rheologie herangezogen.[16°'162] Fa-
sern werden mit verschiedenen Varianten von Spinnprozessen erzeugt. Die spezifischen Ei-
genschaften des Polymers missen dabei entsprechend beriicksichtigt werden. Eine notwen-
dige Voraussetzung fir die Bildung synthetischer Fasern ist das Vorhandensein linearer Po-
lymerketten, wobei die Moglichkeit zur Fadenbildung von Polymer zu Polymer unterschied-
lich ist. Wesentliche Parameter fir den Fadenbildung bzw. Spinnprozess und somit fiir das

Eigenschaftsprofil der resultierenden Fasern sind das Molekulargewicht und die Molekular-

gewichtsverteilung (PDI).

Im Folgenden soll das rheologische Verhalten der synthetisierten Polymere P1, P2, P3 und
EP3 betrachtet werden. Um auch den Einfluss des Molekulargewichts und des PDIs eines
Polymers auf deren rheologische Eigenschaften zu untersuchen, wurden samtliche Polymere
P3 und EP3 mit deren unterschiedlichen Molekulargewichten vermessen. Damit diese fir
den Schmelzspinnprozess geeignet sind, miissen sie viskoelastische Eigenschaften mit sich
bringen. Dies kann in Oszillationsmessungen untersucht werden, wobei bestimmte Kriterien
erfullt sein missen. Zum einen muss das Verlustmodul G* tiber den kompletten Frequenzbe-
reich oberhalb des Speichermoduls G’ verlaufen, wobei der elastische Anteil, welcher durch
den Speichermodul G charakterisiert wird, mit zunehmender Frequenz ausgepragter er-
scheint. Strukturviskositat liegt folglich vor, wenn die Viskositat bei steigender Scherge-
schwindigkeit w abnimmt.!6%! Zeigen Polymerschmelzen wahrend den Oszillationsmessun-
gen vernetzende Eigenschaften, sind diese fiir Spinnprozesse ungeeignet. Diese Vernetzun-
gen duBern sich in rheologischen Messkurven in einem parallelen Verlauf des Verlustmoduls
G’ unter dem Speichermodul G’ im gesamten Frequenzbereich. Demzufolge ist ein linearer

Anstieg der komplexen Viskositat n* zu kleineren Frequenzen beobachtbar.
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Rheologische Untersuchungen an den Blockcopolymeren P1 und P2

Zuerst wurde das Homopolymer Poly(1,3-cyclohexadien) PO mit einem Molekulargewicht M,
von 15 000 g/mol rheologisch vermessen. Die Auftragung der gemessenen GréRen G’, G“
und der komplexen Viskositat n* bei 300 °C ist in Abbildung 77 (s. Anhang) dargestellt. Der
stetig lineare Verlauf der komplexen Viskositdt n* und der parallele Verlauf des Verlustmo-
duls G unter dem Speichermodul G’ im gesamten Frequenzbereich sind deutliche Hinweise
auf eine Vernetzung im Polymer. Das Homopolymer PO zeigte keine viskoelastischen Eigen-
schaften. Dieses Resultat bestatigt die zuvor durchgefiihrten DSC- und TGA-Messungen,

womit dieses Homopolymer keine Eignung fir den Schmelzspinnprozess besitzt.

Um ein viskoelastisches Polymer zu finden, wurden die unterschiedlich aufgebauten Block-
copolymere P1 und P2 herangezogen. Diese beiden Polymertypen mit einem &-CL-Anteil von
2 Mol-% wiesen das gewiinschte viskoelastische Verhalten und somit geeignete Eigenschaf-
ten fiir den Schmelzspinnprozess auf. Abbildung 15 und Abbildung 16 zeigen die Masterkur-
ven mit den graphischen Darstellungen der gemessenen GréRRen G und G sowie die daraus
ermittelte komplexe Viskositat n* und Nullscherviskositat n*, des Oszillationsexperiments.
Sowohl bei dem Blockcopolymer P1 als auch bei P2 verlaufen die Verlustmodule G* stets
oberhalb G’. Auch der parallele Verlauf der komplexen Viskositdt n* zu niedrigen Scherraten
w weist auf ein Verhalten eines strukturviskosen und viskoelastischen Polymers hin. Fir P1
lasst sich daraus eine Nullscherviskositat n*, von ca. 260 Pa s und fiir P2 eine Nullschervisko-
sitdt n*o von ca. 380 Pas errechnen. Um die optimale Spinntemperatur dieser Polymer-
schmelzen zu ermitteln, wurden die gemessenen Temperaturen gegen deren daraus ermit-
telten Nullviskositaten aufgetragen (s. Anhang Abbildung 106 und Abbildung 107). Ein opti-
maler Nullviskositatsbereich wurde zwischen ca. 200 und 300 Pa s gefunden, was bei P1 zu
einem Bereich der Spinntemperatur zwischen 235 und 255 °C und bei P2 bei etwa 180 °C

fuhrte.
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Abbildung 15. Temperaturunabhingige Masterkurve der Oszillationsexperimente (,,Frequency
Sweep” mit variabler Frequenz) zur Ermittlung der Nullscherviskositdat n*o (260 Pas) der

viskoelastischen Polymerschmelze P1.
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Abbildung 16. Temperaturunabhingige Masterkurve der Oszillationsexperimente (,,Frequency
Sweep” mit variabler Frequenz) zur Ermittlung der Nullscherviskositdat n*o (380 Pas) der

viskoelastischen Polymerschmelze P2.
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Es stellte sich auRerdem heraus, dass bei einer Copolymerzusammensetzung mit einem An-
teil von 20% an Poly(e-caprolacton) keine viskoelastischen Eigenschaften mehr zu beobach-
ten waren. Wie die rheologische Auftragung des linearen Anstiegs der komplexen Viskositat
n* zu kleinen Scherraten w in Abbildung 108 (s. Anhang) zeigt, ist lediglich eine Vernetzung

im Polymer nachweisbar.
Rheologische Untersuchungen an den Polymeren P3 und EP3

Es wurde das Polymer P3#1 ohne CTA mit einem Molekulargewicht M, von 92 000 g/mol auf
dessen FlieReigenschaften untersucht. In Abbildung 17 ist die graphische Auftragung der

gemessenen GroRen G’ und G“, sowie die daraus resultierenden Viskositaten n* und n*g

dargestellt.
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Abbildung 17. Graphische Darstellung der gemessenen GroBen G‘ und G“, der daraus
ermittelten komplexen Viskositait m* und der Nullscherviskositit n* des
Oszillationsexperiments (,,Frequency Sweep“ mit variabler Frequenz) der viskoelastischen
Polymerschmelze P3#1 ohne CTA bei unterschiedlichen Temperaturen. Punktlinie: 125 °C
(n *o= 2250 Pa s), Strichpunktlinie: 150 °C (n *o= 1540 Pa s).

Zu sehen ist hier ein typischer Kurvenverlauf eines strukturviskosen und viskoelastischen
Polymers. Um die Stabilitdt des Polymers zu Uberpriifen, wurden Messungen bei unter-
schiedlichen Temperaturen durchgefiihrt. Wie sich herausstellte, ist P3#1 ohne CTA mit ei-
nem Molekulargewicht M, von 92 000 g/mol in einem sehr breiten Temperaturbereich (hier
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gemessen von 125-150 °C) stabil, wobei mit steigender Temperatur die Nullscherviskositat
N*o von 2250 auf 1540 Pa s abnimmt. Aufgrund dieser hohen Viskositdt n*o von 2250 Pas
wurde fur den Schmelzspinnprozess die Temperatur 125 °C gewahlt. Es lieRen sich in diesem
breiten Temperaturbereich keinerlei Polymervernetzungen nachweisen. Der Verlustmodul
G’ verlauft stets Gber dem Speichermodul G’. Zu beachten ist allerdings der Crossover. Die-
ser kommt zustande, wenn ist G > G, also die Probe bei niedrigen Frequenzen zunachst
noch flissig ist. Wird die Frequenz erhéht, kdnnen zunehmend nicht alle Molekiile der
schnellen Bewegung folgen, die Probe wird festkorperadhnlicher, der Speichermodul G’ steigt
daher stirker an als der Verlustmodul G, bis es zu einem Uberschneiden der Kurven
kommt. Je héher das Molekulargewicht, desto weniger mobil ist die Polymerkette. Folglich
wirde ein Polymer mit héherem Molekulargewicht den Schnittpunkt bei niedrigeren Fre-
guenzen zeigen als dasselbe Polymer mit niedrigerem Molekulargewicht. Aus dem weiteren
Verlauf von G und G* kann entnommen werden, dass der elastische Anteil, charakterisiert

durch den Speichermodul G, mit zunehmender Frequenz ausgepragter wird.

Um eventuelle Strukturverdnderungen in den resultierenden Fasern zu untersuchen, wurden
nach dem Verspinnen von P3#1 ohne CTA rheologische Messungen (bei gleichbleibenden
Messbedingungen) der Fasern durchgefiihrt. In Abbildung 18 ist nun ein linearer Anstieg der
komplexen Viskositdt n* wie auch der Verlauf des Speichermoduls G’ tiber dem Verlustmo-
dul G zu sehen, was auf eine Vernetzung in den Polymerfasern hindeutet. Dieser Befund
erklart die hohe reversible Dehnbarkeit und somit eine hohe Entropieelastizitat der resultie-

renden Fasern.
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Abbildung 18. Frequenzabhangiger Verlauf der komplexen Viskositit n* des Verlustmoduls
G und des Speichermoduls G* des Oszillationsexperiments (,,Frequency Sweep“ bei 125°C)
der Fasern f-P3 (aus P3#1 ohne CTA) nach dem Spinnprozess.

Als nachstes wurden rheologische Messungen mit einer Schmelze von P3#4 ohne CTA
(M, =250 000 g/mol, PDI 1.4) durchgefiihrt, um dessen Schmelzverhalten wie auch dessen
Viskositat zu ermitteln. In Abbildung 19 ist die graphische Darstellung der gemessenen Gro-
Ren G und G*, sowie die daraus ermittelte komplexe Viskositat n* des Oszillationsexperi-

ments zu sehen.
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Abbildung 19. Graphische Darstellung der gemessenen Groen G’ und G, der daraus
ermittelten komplexen Viskositait m* und der Nullscherviskositit n* des
Oszillationsexperiments (,Frequency Sweep” mit variabler Frequenz bei 275 °C) des
Polycyclooctens P3#4 ohne CTA (M, = 250 000 g/mol, PDI 1.4).

Der stetige, linearer Anstieg der Viskositat n* und der parallele Verlauf des Verlustmoduls G*
unter dem Speichermodul G’ zu niedrigeren Scherraten w ist erkennbar, was ein deutlicher
Hinweis auf eine Vernetzung im Polymer ist. Demnach war eine Verspinnbarkeit dieser
Schmelze ausgeschlossen. Die Messungen mit demselben Polymer wurden mehrere Male
wiederholt, wobei anhand der Auftragungen ein , Arbeiten” des Polymers zu erkennen war,
was auf eine fortschreitende Vernetzung im Polymer hindeutete. Dies kann zum einen am zu
hohen Molekulargewicht, zum anderen an einer bereits vorhandenen Vernetzung, die wah-

rend der Polymerisation stattgefunden haben konnte, liegen.

Um dennoch das Polymer P3 mit einem héheren Molekulargewicht zu verwenden, wurde
das Nass-Spinnverfahren in Betracht gezogen. Es zeigte sich als geeignete Alternative zum
Schmelzspinnverfahren. Da P3#4 ohne CTA vernetzende Eigenschaften aufwies, wurde P3#5
ohne CTA mit einem etwas verringertem Molekulargewicht M, von 175 000 g/mol mit einem
PDI von 1.5 synthetisiert. Daflr wurde eine 20 Gew.-% viskose Losung aus P3#5 ohne CTA in
Chloroform hergestellt. Die rheologischen Untersuchungen sind in Abbildung 20 dargestellt.

Zu sehen ist, dass der Verlustmodul G* stets Gber dem Speichermodul G verlduft. Bei Raum-
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temperatur zeigt die viskose Losung eine Nullscherviskositat n*, von 7.8 Pa s. Dies ist zwar
ein sehr geringer Wert, aber der parallele Verlauf der komplexen Viskositdt zu niedrigen

Scherraten w ist ein Indiz fir die Spinnbarkeit des Polymers.
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Abbildung 20. Graphische Darstellung der gemessenen GroBen G’ und G”, der daraus
ermittelten komplexen Viskositit m* und der Nullscherviskositit m*o (7.8 Pas) des
Oszillationsexperiments (,,Frequency Sweep“ mit variabler Frequenz bei 20 °C) der viskosen
Losung P3#5 ohne CTA (20 Gew.-% in Chloroform).

Rheologische Messungen wurden auch mit den epoxidierten Polymeren EP3 durchgefiihrt.
Dafir wurden zum einen das EP3#2, zum anderen das EP3#1 (M, = 20 000 g/mol, PDI 2.8)
mit niedrigerem Molekulargewicht untersucht. Die erhaltenen Kurven aus den Rheologie-
messungen zur Ermittlung des Schmelzverhaltens des epoxidierten Poly(cycloocten)s EP3#1
sind in Abbildung 21 abgebildet. Aufgrund des lineares Verlaufs der komplexen Viskositat n*
ist eine Vernetzung im Polymer zu vermuten. Dieses Resultat liel3 sich auch bei unterschied-
lich gewahlten Temperaturen (80-150 °C) nicht andern. Griinde fir diese Vernetzung kénn-
ten zum einen das lange Einstellen der Temperatur des Gerates gewesen sein. Durch die
Einwirkung von Warme konnen sich die reaktiven Epoxidringe 6ffnen, was zu einer raschen
Vernetzung und somit Unschmelzbarkeit des Polymers fihrt. Es ist zu beachten, dass die

rheologischen Untersuchungen etwa drei Wochen nach der Synthese stattfanden. Da jedoch

45



Ergebnisse und Diskussion

direkt nach der Synthese ein Schmelzspinnen bei 130 °C von Hand moglich war, muss wah-
rend der langeren Lagerung in Stickstoffatmosphéare eine langsame Vernetzung stattgefun-
den haben. Daher ist eine Verarbeitung des Polymers EP3#1 zu Fasern sehr rasch nach der

Synthese durchzufiihren, da dieses Polymer offensichtlich nur kurze Zeit Fadenziehvermogen

aufweist.
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Abbildung 21. Frequenzabhangiger Verlauf der komplexen Viskositit n *, des Verlustmoduls
G und des Speichermoduls G* des Oszillationsexperiments (,,Frequency Sweep“ bei 130°C)
von EP3#1 (ca. 3 Wochen nach der Synthese).

In der graphischen Darstellung (Abbildung 22) des EP3#2 ist eine deutliche Vernetzung im
Polymer erkennbar. Dies ist zum einen am parallelen Verlauf des Speichermoduls G’ liber
dem Verlustmodul G wahrend des ganzen Frequenzbereichs bei unterschiedlich gewahlten
Temperaturen (zw. 80 und 150 °C) erkennbar. Zum anderen konnte eine deutliche Gelbfar-
bung nach der Messung am Polymer festgestellt werden, welche auf eine fortgeschrittene
Zersetzung hindeutet. Eine Vernetzung wies auch das EP3#3 auf. Da laut den DSC-
Messungen unter Stickstoffatomsphare noch ein Schmelzpunkt nachgewiesen werden konn-
te, kann davon ausgegangen werden, dass die reaktiven Epoxidgruppen beim Schmelzvor-
gang durch Einwirkung von Warme geoffnet wurden und dies zu einer Polymervernetzung

fuhrte.
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Abbildung 22. Graphische Darstellung der gemessenen GréBen G’ und G’ und der daraus
ermittelten komplexen Viskositdt n* des Oszillationsexperiments (Langzeitmessung, ,Time
Sweep“) von EP3#2 bei unterschiedlichen Temperaturen.

--- 80 °C, --- 120 °C, --- 130 °C, --- 150 °C.

Zusammenfassend wurde gezeigt, dass beide Blockcopolymertypen P1 und P2 aus Poly(1,3-
cyclohexadien) und Poly(e-caprolacton) viskoelastische Eigenschaften aufwiesen. Dafir er-
wies sich ein Anteil von 2 Mol-% an Poly(e-caprolacton) als nétig, um ein schmelzbares Poly-
mer mit geeigneten Eigenschaften fiir das Schmelzspinnen zu erhalten. Fir P1 lieB sich bei
280 °C eine Nullscherviskositdt n*, von ca. 260 Pa s und fiir P2 bei 180 °C eine Nullschervis-
kositdt n*p von ca. 380 Pa s errechnen. Poly(cycloocten) P3#1 ohne CTA, zeigte nur bei ei-
nem Molekulargewicht von 92 000 g/mol viskoelastisches Verhalten. Bei 125 °C wies dieses
Polymer eine Nullscherviskositat n*, von 2240 Pa s auf. Die viskose Losung aus 20 Gew.-%
P3#5 ohne CTA in Chloroform zeigte eine geringe Nullscherviskositdat n*o von 7.8 Pa s, aber
dennoch geeignete Eigenschaft flir das Nasspinnverfahren. Das epoxidierte EP3#1 mit
M, =20 000 g/mol zeigte viskoelastisches Verhalten, allerdings war ein Verspinnen nur eine
gewisse Zeit nach der Polymersynthese moglich. Die zwei weiteren epoxidierten Polymere

EP3#2 und EP#3 wiesen kein geeignetes Verhalten fiir einen Schmelzspinnprozess auf.
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5.2 Vorgehensweise zur Strukturaufklarung

In den folgenden Kapiteln 5.2.1, 5.2.2 und 5.2.3 werden die Untersuchungen zu den unter-
schiedlichen Prakursorpolymeren P1, P2, P3 und EP3 dargestellt. Dafir wird die Herstellung
dieser Polymere zu den Fasern f-P1, f-P2, f-P3 und f-EP3 mittels verschiedener Spinnverfah-
ren erlautert. Zu jedem Fasertyp wurden zunachst Untersuchungen zur Stabilitdt durchge-
fihrt. Um die Massenanderung der unbehandelten und stabilisierten Prakursorfasern in Ab-
hdngigkeit der Temperatur zu analysieren, wurden thermogravimetrische Messungen ange-
wendet. Daraufhin sollen die jeweiligen Herstellungen zu Carbonfasern diskutiert werden,
wobei eine Untersuchung der Faserstruktur anhand von Querschnitt- und Oberflachenauf-
nahmen durch EDX- und REM-Aufnahmen erfolgte. Dazu werden die Strukturentwicklungen
der Fasern wahrend der einzelnen Prozessschritte anhand von IR-, Raman- und XRD-
Messungen untersucht. Im letzten Schritt werden in Kapitel 5.3 alle in dieser Arbeit darge-

stellten Fasern untereinander und mit Poly(p-phenylenvinylen)-(PPV)-Filmen verglichen.

In Tabelle 3, Tabelle 4 und Tabelle 5 wird eine Zusammenfassung der berechneten struktu-
rellen Parameter aus den erhaltenen Raman-Spektren und XRD-Diffraktogrammen aller un-
tersuchten Fasertypen f-P1, f-P2, f-P3, f-P3 und PPV-Filmen gegeben. Auf diese soll im wei-

teren Verlauf der Arbeit immer wieder hingewiesen und eingegangen werden.
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Tabelle 3. Zusammenfassung der strukturellen Parameter berechnet aus den ramanspektroskopischen Daten und dem Diffraktogramm der bei 2200 °C
behandelten Carbonfaser f-P1 (s. Abbildung 44). Es wurde ein 3-Kurven-Fit an den jeweiligen Ramanspektren von f-P1 angewendet. Als Bandenform wird
den D- und G-Banden eine Lorentz-artige und der D3-Bande eine GauR-artige zugewiesen.

FWHM FWHM
Probe D [cm™] G [em™] 2D D+G 2D* Io/16 Ap/Ac’ L.[nm]°
[em™] [em™]
f-P1-500 1377.1 300.0 1604.7 89.2 2780 / / 0.86 2.89 1.52
f-P1-600 1374.4 251.4 1604.1 89.2 2780 / / 0.81 2.28 1.93
f-P1-700 1352.7 202.8 1604.1 121.6 2820 / / 0.96 1.59 2.77
f-P1-800 1344.6 202.7 1596.0 89.2 2800 / / 1.24 2.82 1.56
f-P1-900 1344.6 170.3 1604.0 89.2 2800 / / 1.20 2.29 1.92
f-P1-1000 1344.6 170.3 1612.2 105.4 2785 / / 1.14 1.84 2.39
f-P1-1400 1349.2 151.4 1594.2 93.72 2683 2895 / 1.26 2.04 2.16
f-P1-2200 1360.9 56.8 1596.9 52.0 2698 2941 3225 1.36 1.48 2.97
(002) (100/101) (004) (110/112) FWHM
Probe dooz [nm]® Ly [nm]® L [nm]® N Orientierung®
20 [] 20 [ 20 [ 20 [ (002)/[°]
f-P1-1000 22.4 43.8 / 78.5 / / / / / /
f-P1-1400 22.4 43.8 / 78.5 / / / / / /
f-P1-2200 25.4 43.1 534 78.5 4.75 0.350 1.46 1.71 4.88 isotrop




Tabelle 4. Zusammenfassung der strukturellen Parameter berechnet aus den ramanspektroskopischen Daten und dem Diffraktogramm der bei 2200 °C
behandelten Carbonfaser f-P3 (s. Abbildung 61). Es wurde ein 3-Kurven-Fit an den jeweiligen Ramanspektren von f-P3 angewendet. Als Bandenform wird
den D- und G-Banden eine Lorentz-artige und der D3-Bande eine GauR-artige zugewiesen.

FWHM FWHM
Probe D[cm™] G[cm™] 2D D+G 2D* Io/16 Ap/Ac" L.[nm]°
[em™] [em™]
f-P3-500 1380.2 295.5 1603.6 93.7 2870 / / 0.85 2.69 1.64
f-P3-600 1373.0 237.8 1610.9 79.3 2850 / / 0.89 2.68 1.64
f-P3-700 1344.2 237.8 1603.6 93.7 2800 / / 1.07 2.73 1.61
f-P3-750 1344.2 223.4 1596.4 108.1 2800 / / 1.14 2.36 1.86
f-P3-800 1337.0 223.4 1603.6 93.7 2800 / / 1.24 2.95 1.50
f-P3-850 1351.4 237.8 1610.9 122.5 2790 / / 1.17 2.28 1.93
f-P3-900 1365.8 295.5 1610.9 136.9 2800 / / 0.88 1.89 2.33
f-P3-1000  1351.4 223.4 1596.4 108.1 2765 / / 1.39 2.88 1.53
f-P3-1400  1351.4 108.1 1610.9 79.3 2668 2943 3203 1.85 2.51 1.75
f-P3-2200  1353.6 50.5 1591.5 50.5 2689 2954 3224 1.37 1.37 3.21




FWHM

FWHM b
Probe D[cm™] . G[cm™] . 2D D+G 2D’ I/l Ap/As L.[nm]°
[em™] [em™]
f-P3-100kGy
1351.4 151.4 1603.6 122.5 2800 / / 1.18 1.45 3.04
1400
f-P3-200kGy
1351.4 151.4 1603.6 108.1 2800 / / 1.21 1.70 2.59
1400
f-P3-300kGy
1351.4 151.4 1603.6 79.3 2690 2940 3240 1.38 2.63 1.67
1400
(002) (100/101) (004) (110/112) FWHM doo2 . . f o .
Probe g Lo [nm] L. [nm] N Orientierung
20 [°] 20 [°] 20 [°] 20 [°] (002)/[°] [nm]
f-P3-1000 24.2 43.7 / 79.1 / / / / / /
f-P3-1400 24.2 43.7 / 79.1 / / / / / /
f-P3-2200 25.7 43.1 53.3 78.3 3.70 0.345 1.41 2.20 6.38 isotrop




Tabelle 5. Zusammenfassung der strukturellen Parameter berechnet aus den ramanspektroskopischen Daten der behandelten Fasern f-EP3 und PPV-Filme
und der Resultate aus den XRD-Diffraktogrammen der PPV-Filme. Es wurde ein 3-Kurven-Fit an den jeweiligen Ramanspektren von f-EP3 und PPV
angewendet. Als Bandenform wird den D- und G-Banden eine Lorentz-artige und der D3-Bande eine GauR-artige zugewiesen.

Probe D[cm™] FWHM [cm™] G[cm™] FWHM [cm™] 2D D+G  2D' Db/l Ao/As® L.[nm]
f-EP3-500 1369.0 283.8 1604.1 89.2 2800 / / 0.88 2.79 1.58
f-EP3-1000 1336.5 186.5 1587.9 105.4 2797 / / 1.12 1.99 2.21
f-EP3-1400 1351.4 151.4 1610.9 122.5 2696 2894 / 1.13 1.39 3.17
Probe D[cm™] FWHM [cm™] G[cm™] FWHM [cm™] 2D D+G 2D  I/ld Ab/As® L,[nm]
PPV-1000 1347.0 170.3 1598.3 175.0 2771 / / 1.07 1.03 4.27
PPV-1400 1360.9 105.4 1560.0 56.8 2651 2918 3226  1.28 2.39 1.84
PPV-1800 1352.7 89.2 1596.0 56.8 2682 2925 3233  1.56 2.45 1.80
Probe (002)/26 [°] (100/101)/26 [ (004)/26 [] (110/112)/26 []
PPV-1000 22.1 43.4/44.9 / /
PPV-1400 22.1 43.4 / /
PPV-1800 22.5 43.4/44.9 / /

® Das Intensitatsverhaltnis Ip/lg wurde durch das Verhiltnis der Bandenintensitaten berechnet. ® Das Flichenverhiltnis Ap/Ag wurde durch das Verhaltnis der Bandenflachen
berechnet. “nach der Formel 1 (s. Kapitel 4.3) von Tuinstra und Koenig (4} mittels des Flichenverhiltnisses Ap/A berechnet.  wurde mittels Bragg-Gleichung (144 145] (s. Kapitel
4.3.2, Gleichung 4) berechnet. * wurde mittels Debye-Scherrer-Gleichung (s. Kapitel 4.3.2, Gleichung 5) berechnet. " mittels N = L./dgg2 nach H. Takagi et al."® perechnet.
gwurde anhand der 2D-Beugungsbilder verifiziert (s. Anhang Abbildung 114 und Abbildung 116).



Ergebnisse und Diskussion

5.2.1 Untersuchungen zu den Prakursorfasern f-P1 und f-P2

In diesem Kapitel werden Herstellung und Charakterisierung der Prakursorpolymere Po-
ly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) P1 und P2 zu Fasern f-P1 und f-P2 erldutert.
Nach den Untersuchungen zur Faserstabilitat erfolgt die Diskussion zur Kohlenstofffaserher-

stellung und deren Strukturentwicklungen.

5.2.1.1Herstellung von Prakursorfasern f-P1 und f-P2 mittels Schmelzspinnverfahren

Die in Kapitel 5.1.1 beschriebenen Polymere P1 und P2 wurden auf ihre rheologischen Eigen-
schaften wie FlieR- und Deformationsverhalten bei Einwirkung dulRerer Krafte (Kapitel 5.1.3)
untersucht. Demnach zeigten P1 und P2 fiir den Schmelzspinnprozess gewiinschte struktur-
viskose und viskoelastische Eigenschaften. Anhand der rheologischen Messkurven von P1
und P2 (s. Kapitel 5.1.3 Abbildung 15 und Abbildung 16) konnten die optimalen Temperatur-
bereiche fir das Schmelzspinnverfahren bestimmt werden. Es wurde fir P1 eine Spinntem-
peratur von etwa 280 °C und fiir P2 180 °C festgesetzt. Die Extrusion in einem Zweischne-
ckenextruder erfolgte jeweils durch eine Einlochdiise (Durchmesser 1 mm). Bei beiden
Spinnversuchen konnten Fasern mit unterschiedlicher Wickelgeschwindigkeit von 25 bis
30 m/min gesponnen werden. Durch eine Variation der Wickelgeschwindigkeiten sollten
unterschiedlich ausgepragte Verstreckungen der Fasern bewirkt werden. In Abbildung 23 ¢
ist eine Spule mit aufgewickelten Fasern f-P1 dargestellt. Die Rasterelektronenmikroskopi-
schen (REM) Aufnahmen der versponnenen Prakursorfasern f-P1 und f-P2 mit einem
Durchmesser von jeweils 20 um bzw. 50 um sind in Abbildung 23 a und b zu sehen. Die Fa-
sern weisen eine ebenmaRige und glatte Oberflache, sowie auch im Querschnitt eine kom-

pakte und homogene Struktur auf.

Abbildung  23. Rasterelektronenmikroskopische = Aufnahmen der versponnenen
Prakursorfasern f-P1 (a) und f-P2 (b) und der Spule mit aufgewickelten Fasern f-P1 (c).
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Raman-Spektren konnten von Prakursorfasern f-P1 aufgrund zu hoher Fluoreszenz nicht er-
halten werden. Das Raman-Spektrum von Prakursorfaser f-P2 wird in Abbildung 24 darge-
stellt. Dort sind die charakteristischen Signale der C-C-Bindungen zwischen v = 1500 und 700
cm™ und der CH- und CH,-Bindungen von v = 3000 bis 2800 cm™ zu sehen.
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Abbildung 24. Raman-Spektrum der unbehandelten Prikursorfaser f-P2.

Zur Untersuchung der Faserstrukturen der einzelnen Prakursorfasern f-P1 und f-P2 wurden
Rontgendiffraktometrie-Messungen (XRD) herangezogen. In Abbildung 25 zeigt das Diffrak-
togramm der Prakursorfaser f-P1 (untere Kurve) einen sehr breiten Reflex von 26 = 10-25°,
was fir eine ausschliefllich amorphe Struktur spricht. Im Gegensatz dazu sind bei f-P2 (obere
Kurve) drei breite Reflexe bei 26 = 17°, 23° und 45° erkennbar, was wiederum auf einen ge-
ringen Anteil an Kristallinitat schlieBen Iasst. Im Vergleich zu f-P1 zeigt sich bei f-P2 ein deut-
lich hoherer Kristallinitatsgrad. Diese Ergebnisse konnten aufgrund des unterschiedlichen
Aufbaus der Wiederholungseinheiten der beiden Polymere bereits vermutet werden. So sind
die Fasern f-P2, welche zu >98% aus 1,4-Cyclohex-2-enylen Einheiten bestehen, linear auf-
gebaut, wobei im Gegensatz dazu die Fasern f-P1 zu ca. 50% aus 1,4- und zu 50% aus 1,2-
verknlpften Einheiten bestehen. Diese 1,2-verkniipften Einheiten fiilhren zu sogenannten
,Knicken” im Polymergeriist, womit durch diese Storungen der linearen 1,4-verkniipften

Anteile amorphe Bereiche ausgebildet werden kdnnen. Diese Befunde des dennoch hohen
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amorphen Anteils in beiden Fasertypen erklaren auch das briichige Verhalten der Fasern f-

P1 und f-P2.
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Abbildung 25. Diffraktogramm der Pridkursorfasern f-P1 und f-P2. (Messbedingungen: unter
Verwendung einer Cu-K,-Quelle, einem Aluminium-Standard (38.5° = 20), in Form eines
Presslings, RT, 2h)

5.2.1.2 Kohlenstofffaserherstellung aus den Prakursorfasern f-P1 und f-P2

Ein weiterer Teilbereich dieser Arbeit besteht aus der Carbonfaserherstellung aus den im
Kapitel 5.2.1.1 dargestellten Fasern. Daflir mussten als Erstes geeignete Methoden zur Stabi-

lisierung gefunden werden, welche hier aufgefiihrt werden sollen.
Methode A: Oxidation unter Luft

Methode B: Elektronenbestrahlung mit anschliefender Oxidation
Methode C: UV-Bestrahlung mit anschlieRender Oxidation
Methode D: Chemische Oxidation

Zunachst sollen diese Anwendungen der unterschiedlichen Stabilisierungmethoden an den
einzelnen Fasertypen beschrieben werden. Daraufhin erfolgt die jeweilige Carbonfaserher-
stellung, wobei die Entwicklung der Faserstruktur wahrend der einzelnen Prozessstufen ana-

lytisch dokumentiert wird.
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5.2.1.2.1 Stabilisierung der Prakursorfasern f-P1 und f-P2 durch thermische Oxidation,
Elektronen- und UV-Bestrahlung

Zur Untersuchung der thermischen Stabilitat der Prakursorfasern f-P1 und f-P2 aus Poly(1,3-
cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) wurden thermogravimetrische Messungen unter Stick-

stoff durchgefiihrt. Dabei wurden die Fasern von RT bis 1000 °C mit 10 °C/min erhitzt.

f-P1, unbehandelt
f-P1, oxidiert bei 250°C
f-P2, unbehandelt
f-P2, oxidiert bei 250°C

100

80 1

60+

Massenverlust [%]

40

204

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000
Temperatur [°C] Universal V4.5A TA

Abbildung 26. TGA-Kurve von f-P1 und f-P2 im unbehandelten und oxidierten Zustand.

Am Kurvenverlauf zu sehen ist, dass bei den unbehandelten Prakursorfasern f-P1 der Mas-
senverlust bereits bei 100 °C beginnt und zwischen 300 und 500 °C einen drastischen Abfall
von 100% zeigt. Die unbehandelten Fasern f-P2 sind stabil bis 350 °C und zeigen bis 500 °C
einen Abfall von 94%. Folglich ist vor der Carbonisierung eine Stabilisierung der Prakursorfa-
sern durch thermische Oxidation (Methode A) erforderlich.[10 32 44 164 165 167] £¢ \vyrden ver-
schiedene Oxidationsprogramme getestet, indem die Temperaturen, die Haltezeiten und die
Heizraten variiert wurden. Laut Literatur sind Oxidationstemperaturen zwischen 250 und
300 °C optimal.[168'17°] Die thermogravimetrischen Messkurven (s. Abbildung 26) der Fasern
f-P1 und f-P2 bestatigten dies, da an beiden Fasertypen bei diesen genannten Temperaturen
noch kaum Massenverlust feststellbar war. Aus diesem Grund wurden die Oxidationspro-

gramme 1, 2 und 3 entwickelt, welche in Kapitel 7.3.3.1 beschrieben werden. Die positiven
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Auswirkungen der Oxidation sind in Abbildung 26 zu sehen, wobei fiir f-P1 und f-P2 nun eine
Restmasse von 5% bzw. 25% erhalten werden konnte. Es zeigte sich, dass mittels Stabilisie-
rungsmethode A unschmelzbare Fasern f-P1 mit einem Durchmesser von ca. 20-40 um (sie-
he Abbildung 27 a und b) und Fasern f-P2 mit einem Durchmesser von ca. 50-75 um (siehe
Abbildung 27 d, e und f) erhalten werden konnten. Beide Prakursorfasertypen weisen so-
wohl eine glatte Oberflache, wie auch eine kompakte, homogene Struktur im Inneren auf.
Dies ist ein Hinweis auf eine amorphe Faserstruktur, da keine kristallinen Bereiche, die eine
Orientierung in Langsrichtung der Faser und eine gewisse Vorzugsrichtung in der Faser er-

zeugen wirden, erkennbar sind.

Alternativ wurden erhdhte Oxidationstemperaturen bis zu 340 °C, kirzere Heizraten und
Haltezeiten untersucht. Dies hatte jedoch Auswirkungen auf die resultierenden Carbonfa-
sern und filihrte zu einer Verringerung der Faserqualitdt. In Abbildung 113 (s. Anhang) ist
eine Carbonfaser von f-P1 zu sehen, wessen Prakursorfaser zuvor bei 340 °C oxidiert wurde.
Diese Bedingungen fihrten zu einer Oberfliche, welche verminderte Qualitdt durch un-

gleichmaRige Verteilung von kleinen Léchern zeigte.
Vernetzung durch Elektronenbestrahlung mit anschlieBender Oxidation (Methode B)

Es wurden Prakursorfasern mit Elektronen bestrahlt, was eine radikalisch initiierte Vernet-
zung in der Faser zur Folge haben soll.'*® Fr die Elektronenbestrahlung wurden verschie-
den starke Dosen (zwischen 40 und 300 kGy) eingesetzt. Es stellte sich heraus, dass eine aus-
schliefRliche Behandlung durch Elektronenbestrahlung nicht ausreichend war, um die Carbo-
nisierungstemperaturen zu Uberstehen. Erst bei einer Elektronenbestrahlung mit anschlie-
Render Oxidation (Methode B) konnten durch Knipfungen kovalenter Bindungen und Addi-
tionen sauerstoffhaltiger Gruppen vernetzte und unschmelzbare Fasern erhalten werden.
Mit jeder verwendeten Bestrahlungsdosis konnten stabilisierte Fasern erhalten werden, die
nach anschlielfender Oxidation den Carbonisierungstemperaturen standhalten konnten. Die
mit der Methode B stabilisierten Fasern sind in Abbildung 27 c und f dargestellt. Durch deren
kompakte und homogene Struktur ist auch hier keine weitere Orientierung in den Fasern
gekennzeichnet. Weiterhin lieBen sich auch bei Anwendung verschieden starker Bestrah-

lungsdosen optisch keine Strukturveranderungen erkennen.
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'.ﬂOpm

Abbildung 27. Rasterelektronenmikroskopische @ Aufnahmen der unbehandelten
Prakursorfaser f-P1 (Durchmesser: 21 um) (a), der oxidierten f-P1 (Durchmesser 24 um) (b),
der bestrahlten und oxidierten f-P1 (180 kGy, Oxidationsprogramm 1) (Durchmesser 44 pm)
(c), der unbehandelten Prakursorfaser f-P2 (Durchmesser: 55 um) (d), der oxidierten f-P2
(Durchmesser: 80 pm) (e), der bestrahlten und oxidierten Faser f-P2 (180 kGy,
Oxidationsprogramm 1) (Durchmesser: 75 um) (f).

Vernetzung durch UV-Bestrahlung mit anschlieBender Oxidation (Methode C)

Als Alternative zur Vernetzung der Fasern durch Elektronenbestrahlung wurden Behandlun-
gen mit UV-Licht (254 nm) durchgefiihrt. Dafiir wurden einzelne Prakursorfasern f-P1 und f-
P2 unter eine UV-Lampe gelegt und fir jeweils 5, 7 und 9 h bestrahlt. Auch hier war eine
Stabilisierung der Fasern nur gewahrleistet, indem eine anschlieBende thermische Oxidation
erfolgte. Die hierbei erhaltenen Fasern von f-P1 mit einem Durchmesser von 27 bis 37 um
sind in Abbildung 28 dargestellt. Eine kompakte und homogene Faserstruktur sowohl vor, als

auch nach der Oxidation ist erkennbar.
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Abbildung 28. REM-Aufnahmen der 9 h UV-bestrahlten Faser f-P1 (a, b) und der anschlieBend
oxidierten f-P1 (Oxidationsprogramm 2) (c).

5.2.1.2.2 Kohlenstofffaserherstellung aus den Prakursorfasern Poly(1,3-cyclohexadien)-b-

poly(e-caprolacton) f-P1 und f-P2

Im weiteren Verlauf wird die Herstellung und Charakterisierung der Carbonfasern aus den
stabilisierten Prakursorfasern f-P1 und f-P2 dargestellt. Alle stabilisierten Fasern f-P1 und f-
P2 wurden bei 1400 °C unter einer Stickstoffatmosphdre und mit einer Heizrate von
10 °C/min carbonisiert. Sowohl aus den oxidierten (Methode A), elektronenbestrahlten und
oxidierten (Methode B), als auch aus den UV-bestrahlten und oxidierten (Methode C) Fasern

f-P1 und f-P2 konnten Carbonfasern erhalten werden.
Carbonfaserherstellung aus den durch Methode A und B stabilisierten Fasern f-P1 und f-P2

Aus den in Abbildung 29 dargestellten Aufnahmen der Faserquerschnitte und —oberflachen
konnen folgende Schlussfolgerungen gezogen werden. Wird neben der thermischen Oxidati-
on zusatzlich eine Elektronenbestrahlung (Methode B) bei Fasern f-P2 mit einem Durchmes-
ser von etwa 60 um durchgefiihrt, resultieren diinnwandige, hohle Carbonfasern mit einem
Durchmesser von etwa 70 um und einer Wandstarke von 5-8 um (Abbildung 29 e, f). Dage-
gen konnen dickwandige, hohle Carbonfasern mit einem Durchmesser von etwa 70 um und
einer Wandstarke von 15 um erhalten werden, wenn oxidierte, nicht elektronenbestrahlte
(Methode A) Fasern f-P2 bei gleichbleibendem Durchmesser verwendet werden (Abbildung

29 ¢, d). Im Gegensatz dazu werden kompakte Carbonfasern mit einem Durchmesser von ca.
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18 um erhalten, wenn oxidierte, amorphe Fasern f-P1 verwendet werden (Abbildung 29 a,
b). Anhand der Faserquerschnitte aller in Abbildung 29 dargestellten Fasern sind strukturell
keine Unterschiede ersichtlich. Es scheint fiir die Faserstruktur nicht ausschlaggebend zu
sein, mit welcher Methodik die Fasern stabilisiert wurden. Abhangig vom Prakursor wurde
der Faserdurchmesser durch den Carbonisierungsprozess bei f-P1 bis zu 20% reduziert, da-
gegen bei f-P2 bis zu 30% vergroRert. Diese Ausdehnung des Durchmessers resultiert aus der
Gasentwicklung, welche sich bei der Verbrennung des unstabilisierten Polymers wahrend

der Oxidation und Carbonisierung im Faserinneren bildet.

Abbildung 29. REM-Aufnahmen der kompakten Carbonfasern aus unbestrahlten Fasern f-P1
(oxidiert bei 300 °C, Oxidationsprogramm 3) (Durchmesser: 18 um) (a, b), der hohlen
Carbonfasern aus unbestrahlten f-P2 (oxidiert bei 300 °C, Oxidationsprogramm 3)
(Durchmesser: 70 um) (c, d) und der hohlen Carbonfasern aus bestrahlten f-P2 (180 kGy,
oxidiert bei 250 °C, Oxidationsprogramm 1) (Durchmesser: 70 um) (e, f).
Diese Befunde basieren nicht nur auf der unterschiedlichen Kristallinitat der beiden Polyme-
re, sondern hauptsachlich auf dem Durchmesser der Prakursorfasern und der vereinzelt an-
gewendeten Elektronenbestrahlung. Werden oxidierte, nicht elektronenbestrahlte Prakur-

sorfasern verwendet, die einen Durchmesser <25 um besitzen, resultieren daraus kompakte
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Carbonfasern. Werden Fasern mit groflerem Durchmesser verwendet, entstehen durch den
Abbrand des unzureichend stabilisierten Materials im Faserinneren hohle Carbonfasern mit
dicken Wanden. Wurden diese oxidierten Fasern zusatzlich elektronenbestrahlt, erhdlt man
hohle Carbonfasern mit diinnem Rand. Aufgrund dieser Resultate erfolgte eine Untersu-
chung des Sauerstoffgehalts entlang des Faserquerschnitts. Daflir wurden nach der Oxidati-
on EDX-Messungen an beiden Fasertypen durchgefiihrt. In Abbildung 30 ist der Sauerstoff-
gehalt (rot) von Prakursorfasern f-P1 und f-P2 mit unterschiedlichen Durchmessern darge-
stellt. Es ist deutlich erkennbar, dass bei einem Faserdurchmesser von bis zu ca. 25 um ein
konstanter Sauerstoffgehalt Gber den kompletten Faserquerschnitt messbar war (Abbildung
30 a, b und c). Ist der Durchmesser groRer als 25 um, lasst sich nur eine Oxidation am Rand
der Faser mit einer Eindringtiefe von etwa 15 um nachweisen (Abbildung 30 d, e und f). Be-

reits in Forschungsarbeiten von Edie et al. und Grove et al. wurde Uber die unvollstandige

Stabilisierung von Fasern mit einem zu groRem Durchmesser (>25 um) durch unzureichende
]

Sauerstoffdiffusion zum Kern berichtet.’* 72

Abbildung 30. EDX Spektren mit eingezeichnetem Sauerstoffgehalt (rot) entlang des
Querschnitts von einer oxidierten Faser f-P1 mit ~12 pm Durchmesser (a), mit ~20 um
Durchmesser (b), mit ~25 pm Durchmesser (c) und mit ~100 um Durchmesser (d), von einer
oxidierten Faser f-P2 mit ~60 um Durchmesser (e) und mit ~85 um Durchmesser (f).

Es stellte sich die Frage, ob die Dicke des Randes der bestrahlten und oxidierten Fasern ab-
hangig von der Bestrahlungsdosis variierbar ist. Daflir wurden unterschiedlich starke Dosen
zwischen 40 und 300 kGy bei der Elektronenbestrahlung ausgewahlt. In Abbildung 31 sind

die Querschnitte dieser bestrahlten und oxidierten Fasern von f-P2 dargestellt. In allen drei
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Fallen betrug der Faserdurchmesser etwa 70 um, wobei der Rand dieselbe Dicke von etwa 5-
8 um aufweist. Infolgedessen war keine weitere kontrollierte Einstellung der Wanddicke

durch Variation der Energiedosis moglich.

Abbildung 31. Querschnitt-Aufnahmen einer oxidierter (Oxidationsprogramm 2) Faser f-P2,
elektronenbestrahlt mit 40 kGy (a), 180 kGy (b) und 300 kGy (c).

Da nur eine Variation zwischen dick (15 pum)- und diinnwandigen (5-8 um) Fasern moglich
war und demnach unterschiedliche Faseroberflachen- und —pordsitaten zu erwarten waren,
wurden BET-Messungen durchgefiihrt. Dies ist eine Analysemethode zur GréRenbestimmung
von spezifischen Oberflaichen und zur Berechnung von Porenvolumina hauptsachlich von
pordsen Materialien. Dies geschieht durch Stickstoffadsorption an der Faseroberflache. Die

Resultate sind in Tabelle 6 zusammengefasst.
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Tabelle 6. Physikochemische Daten, ermittelt durch N,-Adsorption, fiir kompakte,
diinnwandige und dickwandige Carbonfasern.

Durchschnittlicher Durchschnittlicher
Faseroberfliche Porenvolumen
Porendurchmesser® ) s Porendurchmesser
[m“/g] [em’/g]
[nm] [nm]
Kompakte
Carbonfaser )
3 10+1 0.02+0.002°¢ 9.7+0.2
(von f-P1
stammend)
Dickwandige
Carbonfaser . .
3 18+6 0.04+0.02 9.1+0.2
(von f-P2
stammend)
Diinnwandige
Carbonfaser X
3 240440 0.66+0.1° 13.7+0.2
(von f-P2
stammend)

® Ergebnisse wurden nach der BJH Theorie U737 6 rmittelt bVorwiegend auftretende Porendurchmesser wur-

den im Bereich von 1-6 nm ermittelt (Bereich der hauptsachlich vorkommenden Poren). Berechnungen wurden
fir Poren © < 3000 nm, ® < 2100 nm, €< 2000 nm durchgefiihrt.

Basierend auf diesen Messungen wurde fiir die diinnwandigen Carbonfasern von f-P2 ein
Oberflichenwert von 240+40 m?°g™, ein Porenvolumen (Vi) von 0.6610.1 cm’g™ und ein
Porendurchmesser von 14+0.2 nm ermittelt, was fiir einen hohe Pordsitat der Carbonfaser-
oberflache spricht. Die dickwandigen Carbonfasern weisen eine spezifische Oberflache von
1816 ng'l und ein Vit von 0.04+0.02 cmag'1 mit einem Porendurchmesser von 9+0.2 nm
auf. Ahnliche Werte ergeben die kompakten Carbonfasern mit einem Vio: von 0.02+0.002
cm’g™? und einem Porendurchmesser von 10+0.2 nm. Die Oberfliche betrigt dabei 10+1
m’g™. Diese letzten zwei genannten Carbonfasern zeigen eine sehr kleine spezifische Ober-

flache mit einem durchschnittlichen Porendurchmesser von ca. 9 nm.
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Zur Strukturermittlung der Carbonfasern von f-P1 und f-P2 (oxidiert bei 250 °C (Oxidations-
programm 1) und carbonisiert bei 1400 °C) wurden XRD-Diffraktogramme und Raman-
Spektren aufgenommen, welche im Kurzen erldutert werden sollen. Eine tiefergehende Un-
tersuchung der Strukturentwicklung wahrend der einzelnen Prozesse wird in dieser Arbeit
von den Fasern f-P2 nicht gegeben, da aus diesen aufgrund ihrer Dicke von >25 pum aus-

schlieBlich hohle Carbonfasern erhalten wurden.

Die XRD-Diffraktogramme der Carbonfasern aus f-P1 und f-P2 sind in Abbildung 32 darge-
stellt. Es sind zwei breite Reflexe bei 26 = 23° (Reflex mit hoher Intensitat) und 45° (Reflex
mit geringer Intensitat) in beiden Carbonfasertypen ersichtlich. Der breite Reflex bei 206 =
23° entspricht der (002) Reflexion des Kohlenstoffs bedingt durch die Stapelstruktur der

aromatischen Schichten.

600 |

500 |

400 -

300 -

Intensitat [a.u.]

200 Carbonfaser von f-P1

T

T

100
Carbonfaser von f-P2

O " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " J
0 10 20 30 40 50 60

20[°]

Abbildung 32. Diffraktogramme der Carbonfasern f-P1 und f-P2, carbonisiert bei 1400 °C.
(Messbedingungen: unter Verwendung einer Cu-K,-Quelle, einem Aluminium-Standard
(26 = 38.5), in Form eines Presslings, RT, 2h)

Die Halbwertsbreiten FWHM der zwei Reflexe korrelieren mit dem Grad der Graphitisierung
des Kohlenstoffgerists. So zeigt zum Beispiel die hochkristalline Graphitstruktur scharfe Re-
flexe bei 26 = 26.5°, 43°, 53° und 78°.7® Die Verschiebung des (002) Reflexes zu kleineren
Winkeln (hier 26 = 23°) wie auch die Schulter auf der Seite zu kleineren Winkelwerten sind

indikativ fir ungeordnete, amorphe kohlenstoffhaltige Schichten mit einem sehr geringen
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Anteil an kristallinen Phasen. Nach Ding et al. kdnnte diese Verschiebung zu kleineren Win-
keln ein Resultat einer zu gering gewahlten Carbonisierungstemperatur sein.'””” Des Weite-
ren lassen Schultern in den Reflexen unterschiedliche Kristallitgroen vermuten. Eine Be-
rechnung dieser KristallitgrofRen ist aufgrund der maRigen Qualitat der Diffraktogramme hier
nicht moglich. Normalerweise wird eine amorphe oder wenig geordnete Prakursorfaser auch
bei Einwirkung hoherer Temperaturen keine Ausbildung von groBeren Kristalliten hervorru-
fen.™ Anhand der bereits nachgewiesenen geringen molekularen Orientierung der Prakur-
sorfasern und deren Carbonfasern, lasst sich deren geringe mechanische Stabilitat erklaren.
Infolgedessen waren auch die erhaltenen Resultate der Zugversuche zur Ermittlung der Elas-

tizitats-Moduli, Zugfestigkeiten, Dehnungen und weiterer Werkstoffwerte nicht verwertbar.

Zur weiteren Ermittlung der Carbonfaserstrukturen wurde die Raman-Spektroskopie ange-
wendet. In Abbildung 33 sind die Raman-Spektren der Carbonfasern aus f-P1 und f-P2 darge-
stellt. Das Raman-Spektrum der kompakten Carbonfaser aus f-P1 zeigt zwei intensive Signale
bei 1358 cm™ und 1606 cm™, welche den D und G-Banden zugeordnet werden kénnen. Fir
die dinnwandige Carbonfaser aus f-P2 wurden die Signale bei 1368 cm™ und 1609 cm™ ge-
funden, wihrend diese fir die dickwandige bei 1360 cm™ und 1609 cm™ liegen. Das Auftre-
ten der breiten D-Bande im Raman-Spektrum von beiden Fasertypen f-P1 und f-P2 ist indika-
tiv fur die Existenz ungeordneter Phasen und wenigen geordneten Domanen, welche in An-
betracht der breiten amorphen Signale der XRD-Diffraktogramme unter Umstdnden aus sehr

kleinen Kristalliten bestehen.
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Abbildung 33. Ramanspektrum mit Vergleich der resultierenden Carbonfasern aus f-P1 und f-
P2, carbonisiert bei 1400 °C.

Auffallend ist die hohere Intensitat der D-Bande im Gegensatz zur G-Bande in allen hier dar-
gestellten Proben, welche einen hohen Defektanteil in den Carbonfasern zu erkennen gibt.
Die Bande zweiter Ordnung, genannt 2D, lokalisiert bei ca. 2750 cm™, ist ein Kriterium fir die
Kristallinitdt von graphitartigen Fasern.!'* 115 120 178] piage st in der Tat in allen drei Carbon-
fasern zu finden. Ein weiterer wichtiger Parameter ist das Intensitatsverhaltnis Ip/lg der D-
und G-Banden. Dieses erlaubt die Quantifizierung des Grads an Unordnung in kohlenstoff-
haltigen Materialien. Generell nimmt der Grad der Graphitisierung mit Abnahme des Ver-
haltnisses Ip/lg zu. So ist Ip/l gleich null, wenn eine perfekte Graphitstruktur vorIiegt.[logl Die
Verhiltnisse Ip/lg der hier untersuchten Carbonfasern betragen fiir alle hier aufgefiihrten
Typen ca. 1.1. Dieser Wert deutet auf eine ungeordnete Struktur mit geringer Kristallinitat
und einem hohen Defektanteil hin. Eine detaillierte Auswertung der Ergebnisse aus den Ra-

manspektren der Carbonfasern aus f-P1 erfolgt ausfihrlich in Kapitel 5.2.1.2.3.

Eine Elektronenbestrahlung der Prakursorfasern kann Auswirkungen auf die weitere Struk-
turentwicklung und somit auf die entsprechenden spektroskopischen Parameter haben. So
steigt nach Z. Xu et al. die Intensitdt der D-Bande bei elektronenbestrahlten Proben mit stei-

gender Elektronendosis signifikant an, wahrend die Position der G-Bande unverdndert
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bleibt.*?*! Um dies zu untersuchen, wurden Ramanspektren von Carbonfasern aus verschie-
den stark bestrahlten und anschliefend oxidierten Fasern f-P2 aufgenommen. Diese wurden
untereinander und mit den ausschlieflich bei 250 °C oxidierten Fasern verglichen, wobei die
erhaltenen Spektren in Abbildung 34 dargestellt sind. Eine Zusammenfassung der Halb-
wertsbreiten FWHM (full width at half maximum) der Banden, der Intensitatsverhaltnisse
In/lc und der strukturellen Parameter berechnet aus den ramanspektroskopischen Daten ist

in Tabelle 7 gegeben.

2D

D+G
2D°

300 kGy, ox., 1400 °C

210 kGy, ox., 1400 °C

180 kGy, ox., 1400 °C

40 kGy, ox., 1400 °C

<<

ox., 1400 °C

Intensitat [a.u.]
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L L L L L L L
500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
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Abbildung 34. Ramanspektren der Carbonfasern aus den verschieden stark bestrahlten und
oxidierten (Methode B) Fasern f-P2 verglichen mit den oxidierten (Methode A) f-P2.

Bei Betrachtung der Intensitatsverhaltnisse Ip/lg ist die Behauptung der steigenden Intensitat
der D-Bande mit steigender Bestrahlung der Fasern f-P2 nicht erfullt. Die Werte fir Ip/Ig vari-
ieren unabhédngig zwischen 0.91 und 1.20. Die Positionen der beiden Banden D und G bei
den unterschiedlich bestrahlten Fasern f-P2 befinden sich stets im selben Bereich, wobei sich
diese in einem bestimmten Bereich lberlappen. Es sind dennoch deutliche Unterschiede
beziglich der 2D-Bandenentwicklung zwischen den Carbonfasern der unterschiedlich be-

strahlten Fasern gegeben. Wahrend diese Bande bei den Carbonfasern aus 40, 180, 210 kGy
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bestrahlten und oxidierten Fasern kaum ersichtlich ist, zeigt diese bei den 300 kGy bestrahl-
ten eine deutliche Separation in drei Banden. Zusatzlich ist eine vollstandige Separation der
Banden D und G gegeben. Dies bedeutet, dass bereits bei 1400 °C hauptsichlich Geriiste sp*-

gebundener Kohlenstoffatome ausgebildet wurden.

Tabelle 7. Zusammenfassung der strukturellen Parameter berechnet aus den
ramanspektroskopischen Daten. Dafiir wurde ein 3-Kurven-Fit angewendet.? Als Bandenform
wird den D- und G-Banden eine Lorentz-artige und der D3-Bande eine GauB-artige

zugewiesen.
FWHM FWHM b L,
Probe D[cm™] . G[ecm™] . b/l Ao/Ag g

[em™] [em™] [nm]
f-P2-ox. 1358.6 165.8 1603.6 64.9 1.20 3.08 1.43
f-P2-40 kGy 1351.4 151.4 1603.6 93.7 1.18 1.90 2.32
f-P2-180 kGy 1351.4 122.5 1603.6 122.5 0.91 0.90 4.90
f-P2-210 kGy 1358.6 151.4 1603.6 108.1 1.11 1.56 2.82
f-P2-300 kGy 1358.6 64.9 1596.4 50.5 1.14 1.47 2.99

® Zur Auswertung wurde eine abgednderte Methode nach Sadezky et al.3 angewendet. Diese wird in Kapitel
7.1 erliutert. ® Das Intensitatsverhiltnis Io/lg wurde durch das Verhéltnis der Bandenintensititen berechnet.
“ Das Flachenverhiltnis Ap/Ag wurde durch das Verhéltnis der Bandenflachen berechnet. 9nach der Formel 1 (s.
Kapitel 4.3) von Tuinstra und Koenig[46] mittels des Flachenverhiltnisses Ap/Ag berechnet.

Auffallend ist, dass die Halbwertsbreiten FWHM der Fasern, welche mit 300 kGy bestrahlt
und anschliefend oxidiert wurden, die geringsten Werte aufweisen. Dies bestatigt, dass die-
se bereits geordnetere Strukturen mit einem hoheren Graphitisierungsgrad bei 1400 °C auf-
weisen als die Fasern, welche mit geringerer Dosis bestrahlt wurden. Anhand dieser Befunde
lie sich zeigen, dass der lineare Strukturaufbau der Cyclohexen-Einheiten bei zusatzlicher
Elektronenbestrahlung von 300 kGy eine schneller fortschreitende Ausbildung sp’-
gebundener Schichten im Carbonmaterial beglinstigt. Allerdings sind aufgrund des Intensi-
tatsverhaltnisses Ip/lg von 1.14 Unordnungen hauptsachlich bedingt durch Defektstellen zu

erwarten.

ruckerei
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Carbonfaserherstellung aus den durch Methode C stabilisierten Fasern f-P1 und f-P2

Eine Untersuchung galt auch den durch UV-Bestrahlung vernetzten Fasern f-P1 und f-P2. In
Kapitel 5.2.1.2.1 wurde bereits erwdhnt, dass eine Stabilisierung nur erreicht werden konnte,
wenn eine anschlieBende thermische Oxidation durchgefiihrt wurde. Somit lieRen sich Car-
bonfasern aus beiden stabilisierten Fasertypen erhalten, welche in Abbildung 35 dargestellt
werden. Auch hier bestatigte sich die Tatsache, dass nur Prdakursorfasern mit einem Durch-

messer <25 um zu kompakten Carbonfasern fiihren.

Abbildung 35. REM-Aufnahmen von Carbonfaser f-P1 (9 h UV-bestrahlt, bei 250 °C oxidiert,
Oxidationsprogramm 2) (Durchmesser: 20 pum) (a) und von Carbonfaser f-P2 (9 h UV-
bestrahlt, bei 250 °C oxidiert, Oxidationsprogramm 2) (Durchmesser: 38 um) (b).

Es zeigte sich in den thermogravimetrischen Messungen der UV-bestrahlten und oxidierten
(Methode C) Fasern stets ein sehr groBer Massenverlust im Vergleich zu den nach Methode
B stabilisierten Fasern. Demnach wurde die Stabilisierungsmethode B fiir die Fasern f-P1

bevorzugt und weitere Untersuchungen mit UV-Bestrahlungen nicht weiter verfolgt.

5.2.1.2.3 Entwicklung der Kohlenstofffaserstruktur aus Prakursorfaser f-P1

Im Folgenden wird die Entwicklung der Kohlenstofffaserstruktur und die Charakterisierung
der Fasereigenschaften von f-P1 wahrend der Oxidation und Carbonisierung durch Kombina-
tion verschiedener Analysemethoden wie IR, Raman- und XRD-Messungen vorgestellt. Dafur
wurden die Prakursorfasern f-P1 verwendet, welche bei 250 °C oxidiert (Oxidationspro-
gramm 1) wurden. Diese oxidierten Fasern wurden unter N, bei unterschiedlichen Tempera-

turen behandelt und daraufhin spektroskopisch untersucht.
Charakterisierung durch IR-Spektroskopie

Mithilfe der IR-Spektroskopie kdnnen die chemischen Strukturen der vermessenen Fasern

analysiert werden. 7 119179180181 by mit kdnnen die Strukturverdnderungen durch die jewei-
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ligen IR-Spektren aufgenommen und wahrend der einzelnen Prozessschritte nachverfolgt
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Abbildung 36. IR-Spektrum der Fasern f-P1 - unbehandelt, behandelt bei 100 °C
(Oxidationsprogramm 4) und oxidiert bei 250 °C (Oxidationsprogramm 1).
--- unbehandelt, --- behandelt bei 100 °C, --- oxidiert bei 250 °C.

In Abbildung 36 ist das IR-Spektrum zu sehen, welches die unbehandelten Prakursorfasern f-
P1 einerseits im Vergleich zu den 100 °C behandelten (Oxidationsprogramm 4), andererseits
zu den oxidierten (Oxidationsprogramm 1) Fasern f-P1 zeigt. Im Spektrum der unbehandel-
ten Fasern (schwarz) konnen die charakteristischen Banden bei v =3019-2845, 1651, 1447
und 703 cm™ den Schwingungen der olefinischen CH- und aliphatischen CH, CH,-Gruppen
zugeordnet werden. Das Signal bei v = 1735 cm™ kann der Carbonyl (C=0) Streckschwingung
durch den Anteil von 2 Mol-% des Poly(e-caprolactons) zugeschrieben werden. Betrachtet
man das Spektrum der Fasern f-P1 (rot), die bei 100 °C behandelt wurden, so treten die cha-
rakteristischen Signale der olefinischen CH- und aliphatischen CH-, CH,-Gruppen (v = 3019-
2845 cm™, 1447 und 703 cm™) nur noch mit geringer Intensitat auf. So kann angenommen
werden, dass bereits Strukturverdanderungen des Ausgangsgerists bedingt durch Oxidations-
reaktionen begonnen haben, indem durch die Addition des Sauerstoffs an die Doppelbin-
dungen sauerstoffhaltige, funktionelle Gruppen eingefiihrt wurden. Diese kdnnten unter

anderem Alkohole (v = 1400-1260, 1150-1040 cm™), Carbonséuren (v = 1725 cm™), zyklische
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Ether (v =1250, 900, 800 cm™) und Ketone (v = 1700-1680 cm™) sein. Aufgrund der nicht
eindeutigen Signalzuweisung der funktionellen Gruppen aus den spektroskopischen Daten
der IR-Messungen kénnen keine prazisen Aussagen (iber die exakte Strukturentwicklungen
getroffen werden. Dagegen sind im Spektrum der bei 250 °C oxidierten Fasern f-P1 (griin)
zwei weitere Verdnderungen erfassbar. Zum einen sind die Signale im Bereich bei v = 3000
und 1446 cm™ nun gar nicht mehr sichtbar, was auf weitere groRe Strukturveranderungen
durch die Oxidation hinweist. Laut Z. Wangxi et al. resultiert das Verschwinden dieser Ban-
den bei ~250 °C aus einer beginnenden Zyklisierung in PAN-Prikursorfasern.”! Da das System
von f-P1 im Gegensatz zum Polyacrylnitril nur aus Kohlenwasserstoffen aufgebaut ist und
keine Heteroatome enthalt, kann aufgrund der Abwesenheit dieser Signale eine Verringe-
rung der olefinischen CH-, wie auch aliphatischen CH- und CH,-Gruppen vermutet werden.
Dies konnte wiederum eine Verkniipfung bzw. Bildung neuer Bindungen zwischen den ein-
zelnen Polymerketten bedeuten. Zum anderen ist eine Verschiebung zu niedrigeren Wellen-
zahlen der zwei Signale bei v =1735 und 1651 cm™ nach 1704 und 1592 cm™ erkennbar.
Nach der Oxidation an Luft ist die Bande bei 1735 cm™ hauptsichlich durch die Schwingun-
gen der gebildeten Carbonyl (C=0)-Gruppen durch Carbonsdure- und Ketonbildungen erklar-
bar. Nach U. J. Kim et al. kann diese Signalverschiebung unter anderem ein Indiz fir eine
Konjugation der C=0- mit C=C-Gruppen oder eine Wechselwirkung zwischen lokalisierten
C=C-Bindungen und Carbonsduren und Ketonen sein.” 19 5o ergeben intermolekulare als
auch intramolekulare Wasserstoffbriickenbindungen mit Hydroxylgruppen eine Delokalisie-
rung der m-Elektronen der ungesattigten Gruppen oder C=0-Gruppen. Diese Kopplungen
reduzieren den Doppelbindungscharakter der C=0-Gruppen und fiihren zu einer Verschie-
bung kleineren Wellenzahlen der entsprechenden IR-Banden.™”! Zudem sind sehr breite
Banden im Bereich von v = 3500 bis 2500 cm™ und 1200-1000 cm™ erkennbar, welche fiir die
C-OH-, O-H- und C-O-C-Schwingungen der womoglich gebildeten Alkohole, Carbonsduren
und zyklischen Ether verantwortlich sein kdnnen. Die Bandenbreite kann sowohl aus Variati-
onen verschiedener Schwingungsarten von O-H-Gruppen, als auch fiir mehrere verschiedene
O-H-enthaltende Gruppen sprechen, welche in der chemischen Umgebung prasent sind.*!
Auch sind Banden mit geringer Intensitit im Bereich von v = 1400 und 730 cm™ sichtbar,
welche nach G. M. Munoz Caro et al. aromatischen CH-Schwingungen zugeordnet werden
konnten."® Ob das System bereits bei diesen Temperaturen aromatische Bereiche ausge-

bildet hat, kann anhand der hier sichtbaren Banden nicht klar verifiziert werden, da die aro-
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matischen C=C-Schwingungsbanden mit denen der olefinischen Uberlappen. Da aber die
aromatische C=C-Schwingungsbande unter v = 1600 cm™ (bei v = 1592 cm™) zu sehen ist und
zusétzlich im Fingerprintbereich schwache Banden im Bereich von v =890 bis 730 cm™ er-
kennbar sind, konnte die Moglichkeit bestehen, dass bereits einzelne Bereiche aromatischer

Systeme vorliegen.

Diese spektroskopischen Resultate zeigen, dass mehrere chemische Prozesse wahrend der
Oxidation ablaufen. Durch den Sauerstoff konnen inter- und intramolekulare Vernetzungen,
sowie Erzeugungen von konjugierenden C=C-Strukturen stattfinden. Der Sauerstoff spielt
daher wahrend der Stabilisierung eine dominierende Rolle. Neben den gewiinschten Dehyd-
rierungs- und Aromatisierungsreaktionen kann dieser auch durch direkte Oxidationsreaktio-
nen Bildungen von den bereits erwdhnten sauerstoffhaltigen Gruppen bewirken. Da diese
allerdings die Kohlenstoffausbeute bei der Carbonisierung durch Abgang sauerstoffhaltiger
Kohlenwasserstofffragmente CH,O, verringern, sollten diese Oxidationsreaktionen kontrol-
liert ablaufen, was allerdings schwer verwirklichbar ist.®” Es kann nicht ausgeschlossen wer-
den, dass auch Fehlstellen durch abgespaltene Kohlenwasserstofffragmente wahrend diesen
starken Temperaturbehandlungen gebildet werden. Dies kann im weiteren Verlauf zu Stapel-

fehlern im Material fihren.

Eine mogliche Strukturentwicklung wahrend der Oxidation ist in Abbildung 37 dargestellt.
Dabei sollen neben der Bildung sauerstoffhaltiger Gruppen auch die moéglichen inter- und
intramolekularen Vernetzungen dargestellt sein. AuBerdem werden die vermutlich ausgebil-
deten kleinen aromatischen Bereiche sp>-hybridisierter Kohlenstoffatome gezeigt. Diese sind
gewohnlich im Geristinneren zu finden. In der Graphitstruktur sollen vergroRRerte Schicht-

ebenenabstinden gezeigt sein, welche aus vorhandenen Stapelfehlern resultieren kénnen.
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T>500C
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Abbildung 37. Mogliche Strukturentwicklung der Fasern f-P1 wahrend den Oxidations- und
Carbonisierungsschritten.

Die Darstellung der moglichen Strukturentwicklung in Abbildung 37 wird auch durch die pro-
zentualen Massengehalte an Kohlenstoff und Wasserstoff, welche durch Elementaranalyse

erhalten wurden, gestitzt (s. Tabelle 8).

Tabelle 8. Auflistung der Ergebnisse des prozentualen Massengehalts der Elemente C und H

fur f-P1.
Probe C [Massen-%] H [Massen-%] O [Massen-%]*
ox. 250 °C 68.5 4.1 27.4
500 (N>) 81.5 3.2 15.3
1000 (N>) 93.2 0.4 6.4
1400 (N,) 95.3 <1 4.7
2200 (N,) 99.1 <1 0.9

@ Bestimmung des prozentualen Massengehalts an Sauerstoff aus der Massendifferenz von Kohlenstoff- und
Wasserstoffanteil.

Der Anteil des Sauerstoffs von fast 30% in den oxidierten Fasern kénnte aus den gebildeten

sauerstoffhaltigen Gruppen resultieren. So nimmt der Kohlenstoffgehalt in den Fasern mit
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steigender Temperatur stetig zu, wobei die O- und H-Gehalte gleichermalRen abnehmen. Der
Rickgang des H-Gehalts konnte im Wesentlichen auf die Dehydrierungsreaktionen, der
Riickgang des O-Gehalts auf die langsam abbauenden sauerstoffhaltigen Gruppen bei héhe-
ren Temperaturbehandlungen zurtickgefiihrt werden. Ab 1000 °C ist, wie zu erwarten war,

nur noch Kohlenstoff im Gertst zu finden.

Werden nun diese oxidierten Fasern f-P1 den nachsten Schritten, der Carbonisierung bei
1400 °C und der Graphitisierung bei 2200 °C unter Stickstoff ausgesetzt, sind weitere Veran-
derungen erkennbar. Daflir wurden von den Fasern in 100 °C-Schritten IR-Spektren aufge-
nommen, welche in Abbildung 38 und Abbildung 39 zu sehen sind. Zur genaueren Charakte-
risierung sind in Abbildung 38 die jeweiligen Schritte von 100-500 °C und in Abbildung 39 von
600-2200 °C dargestellt.
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Abbildung 38. IR-Spektrum der oxidiertern Fasern f-P1 nach Behandlung bei
unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff, Stufen von 100-500 °C.
--- 100 °C, --- 200 °C, --- 300 °C, --- 400 °C, --- 500 °C.

Anhand der IR-Spektren sind bei Temperaturen von 100 bis 500 °C (unter N,) keine grofReren
Veranderungen beobachtbar. Bei diesen Temperaturen kénnten allerdings verstarkte CO,-,

H,-, H,0- CHy- und CH,0,-Abstraktionen (siehe Anhang STA/TGA-MS-Spektrum, Abbildung
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109) angenommen werden, die zu vermehrten Bildungen sp’-konjugierter Bindungen fiih-
ren. Es ist bekannt, dass bei Carbonisierungen von PAN im niedrigeren Temperaturbereich,
zwischen 300 und 500 °C, die Abnahme des Sauerstoffanteils unter anderem durch die Ent-
wicklung von H,0 bedingt ist.170 17 per Abgang des Wassers durch Kondensationsreaktio-

nen zwischen zwei Polymerketten resultiert somit in Verknipfungen dieser beiden.

Erst ab 600 °C werden weitere Strukturveranderungen deutlich (s. Abbildung 39). Doch ab
diesen Temperaturen sind keine genauen strukturellen Informationen durch IR-
Spektroskopie belegbar, da aufgrund der hohen absorbierenden Eigenschaften der Carbon-
fasern keine Spektren mit hoher Qualitat mehr verfiigbar sind. Wenige Signale mit sehr ge-
ringer Intensitat sind im Bereich von v = 2300-1900 cm™ sichtbar. Dieser Bereich wird norma-
lerweise durch Schwingungen von Dreifachbindungen oder kumulierten Doppelbindungen
abgedeckt. Ob es sich tatsachlich um solche Schwingungen handelt, wurde im folgenden
Kapitel mittels von Raman-Spektroskopie untersucht. Darin muissten deren Schwingungs-

banden im Bereich von 2300-2100 cm™ auftreten.!*®¥!
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Abbildung 39. IR-Spektrum von oxidierter Faser f-P1 nach Behandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen unter Stickstoff, Stufen von 600-2200 °C.
--- 600 °C, --- 700 °C, --- 800 °C, --- 900 °C, --- 1000 °C --- 1400 °C. --- 2200 °C.

Demnach kann anhand der Ergebnisse aus den TGA-Kurven und IR-Spektren zusammenfas-
send festgehalten werden, dass ab ca. 300 °C Fragmente C,H,0, und CiH, langsam und stetig
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abgebaut werden. An den Schichtrandern befinden sich vermehrt die Carboxylgruppen, wo-
bei ein ,,Rand” auch als groBes Loch innerhalb einer Schicht definiert sein kann.[*®¥ Bei héhe-
ren Carbonisierungstemperaturen konnen durch weitere Abstraktionen Doppelbindungen

und somit auch aromatische Bereiche gebildet werden (siehe Abbildung 37).

Diese Strukturveranderungen im Temperaturbereich von 300 bis 600 °C kdnnen auch im
TGA-Spektrum (siehe Kapitel 5.2.1.2, Abbildung 26) und im STA/TGA-MS-Spektrum (s. An-
hang Abbildung 109) nachverfolgt werden. In diesen ist zu sehen, dass der hohe Massenver-
lust bei ca. 350 °C beginnt und bei 500 °C abgeschlossen ist. Somit zeigen diese Untersu-
chungen, dass offensichtlich bei einer Pyrolyse ab ca. 500 °C vermehrt Kohlenstoff im Gerlist
zuriickbleibt und samtliche Fragmente, die Sauerstoff enthalten, langsam gasformig ver-
brennen. Ab ca. 600 °C kdnnte sich das Carbongeriist durch Umlagerungen weiter ausbilden.
Eine genauere Untersuchung diesbeziiglich kann nur durch Raman-Spektroskopie und Ront-

genbeugung (XRD) erfolgen, welche im Folgenden beschrieben werden.
Charakterisierung durch Raman-Spektroskopie

Es gibt drei wichtige Banden in den Ramanspektren von Kohlenstoffmaterialien. Die D-Bande
im Bereich von 1400-1360 cm™, die G-Bande im Bereich von 1680 bis 1500 cm™ und die 2D-
Bande von 2730-2690 cm™. Die D-Bande erscheint bei Kohlenstoffsystemen aufgrund
zentrosymmetrischer Streckschwingungen (breathing mode) in C-Ring-Strukturen.[109 120 pje
G-Bande (G fir ,graphitic) entsteht durch Streckschwingungen sp-hybridisierter Kohlen-
stoffatome in Ringen und Ketten.!*® 1! Dje 2D-Bande ist ein Oberton 2. Ordnung der D-
Bande. Deren Breite und Intensitdten variieren systematisch mit der strukturellen Entwick-
lung des Carbonmaterials, wobei diese entsprechend fiir die Charakterisierung herangezo-

171 Eine ausfiihrliche Darlegung dieser Aspekte zur Raman-

gen werden konnen.
Spektroskopie an Kohlenstoffverbindungen wurde in Kapitel 4.3 gegeben. Diese sollen nun
auf die Ramanspektren, welche in dieser Arbeit von oxidierten Fasern f-P1 in samtlichen
Temperaturstufen erhalten wurden, angewendet werden. In Abbildung 40 sind diese aufge-
fihrt. Daflir wurden bei 250 °C oxidierte Fasern f-P1 verwendet, welche daraufhin jeweils
unter Stickstoff von 100 bis 2200 °C behandelt wurden. Aufgrund der zu hohen Fluoreszenz
der oxidierten Fasern f-P1 bei einer Temperaturbehandlung von 100 bis 400 °C konnten kei-

ne brauchbaren Ramanspektren aufgenommen werden. Die detektierbaren Positionen der

Banden und die daraus ermittelten Resultate aus der Bandendekonvolution, wie Banden-
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breiten FWHM, Bandenflachen-Verhaltnisse Ap/Ag und Intensitatsverhaltnisse Ip/lg, sind in

Kapitel 5.2 Tabelle 3 zusammengefasst.
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oxidierten Fasern f-P1 nach Behandlung bei

unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff. Spektren der jeweiligen Stufen von 100 -

2200 °C.

Anhand der zuvor erhaltenen IR- und TGA-Messungen der Fasern f-P1 wurde gezeigt, dass

ab ca. 350 °C alle sauerstoffhaltigen Gruppen CH,0, und Kohlenwasserstoffverbindungen

CHy stetig gasformig abgebaut werden und daher bei hohen Temperaturen (ca. 1000 °C) fast

ausschlieBlich Kohlenstoff im Gerist zuriickbleibt. Um auf die Mdoglichkeit einer Bildung von

Dreifachbindungen oder kumulierten Doppelbindungen zuriickzukommen, kann anhand der

gemessenen Ramanspektren klar ausgeschlossen werden, dass diese gebildet wurden. Deren

Schwingungen sollten sonst im Bereich von 2300 bis 2100 cm™ zu sehen sein. In allen heran-

gezogenen Ramanspektren (500 bis 2200 °C) sind die zwei Banden D und G erkennbar, wo-

mit die typische Carbonfaserstruktur demnach bereits ab 500 °C angedeutet ist. Die Position

der D-Bande befindet sich zwischen 1345 und 1377 cm™, wobei sich die G-Bande zwischen
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1594 und 1612 cm™ bewegt. Ab 500 °C ist eine dritte Bande, die 2D-Bande, im Bereich von
2780 cm™ zu finden, welche ab 700 °C deutlicher zu erkennen ist. In hoch ungeordneten
Kohlenstoffmaterialien sind nur die Banden D und G detektierbar.!*”® Demzufolge kann ver-
mutet werden, dass ab Temperaturen von ca. 500 °C das Carbonmaterial der Fasern f-P1
aufgrund der friih erkennbaren 2D-Bande nicht komplett ungeordnet vorliegt. Auffallend ist
des Weiteren der stetige Anstieg der D-Bande mit steigenden Temperaturen. In den Spek-
tren von 500 bis 700 °C ist die Intensitdt der D-Bande deutlich geringer als die der G-Bande.
Ein Grund fir den Anstieg der D-Bande ab 800 °C kdnnten die vermehrt auftretenden Defek-
te sein, welche sich auch aufgrund von sp*-hybridisierten C-Atomen bevorzugt am Randbe-
reich des Gerists befinden. Dieser Anstieg kann auch aus dem Abgang der sauerstoffhaltigen
Gruppen, der Defekte und somit Unordnungen im Gerist hervorruft, resultieren. Nach Kong
et al. wird die Intensitdt der D-Bande erst hoher als die der G-Bande, wenn die sauerstoffhal-
tigen funktionellen Gruppen vollstandig abgegangen sind und demnach irreparable Defekte

(85) Damit wire der Anstieg der D-Bande ab 800 °C erklarbar, was

im Material zuruickbleiben.
auch am steigenden Intensitatsverhaltnis Ip/lg von 0.92 auf 1.06 erkennbar ist. Die Oxidation
hat eine erhebliche Abnahme der GréRe der intraplanaren sp®> Doménen wie auch ein An-
steigen der Kantenanzahl und somit der Unordnung zur Folge.[185] So ist wohl bei oxidiertem
Material des f-P1 die D-Bande und nach der vollstandigen Oxidation die G-Bande geringer.
Ab 1000 °C steigt die Intensitdt der D-Bande kontinuierlich an (Ip/lg von 1.06 auf 1.36), wel-
che mit zunehmender struktureller Unordnung bedingt durch Defektstellen im Material zu
verbinden ist. Nach M. Inagaki et al. wachsen die Intensitdten der D-Banden deutlich bei
Oxidation, werden hoher als die G-Banden und werden erst wieder sehr schwach bei einer
Graphitisierungstemperatur von ca. 3000 °C.[*®¢ D3 dies bei einer Behandlung von 2200 °C
noch nicht der Fall ist, kann vermutet werden, dass die Fasern f-P1 bei 2200 °C Graphit-
schichten mit Fehlstellen ausgebildet haben, was zu Defektstrukturen fihrt. Mit einer Be-
handlung bei noch hoheren Graphitisierungstemperaturen koénnte die Ordnung der
Schichtstapelung verbessert werden, was in einem Anstieg der Schichtanzahl resultieren
kann.!*® Betrachtet man die Entwicklung der 2D-Bande im Verlauf zu hoheren Temperatu-
ren, so ist stets das Zentrum der breiten Bande bei etwa 2780 cm™ zu erkennen. Bei einer
Temperatur von 1400 °C lasst sich eine geringe Separation erahnen, welche bei 2200 °C voll-

standig zu sehen ist. So spaltet sich die 2D-Bande unsymmetrisch in die Bande 2D mit hoher

Intensitét bei 2694 cm™, in D+G mit geringer Intensitat bei 2933 cm™ und in 2D’ bei 3225 cm’
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! auf. Da bereits bei 2200 °C nicht nur ein einzelnes Signal bei etwa 2780 cm™, sondern eine
Aufspaltung detektierbar ist, kann daraus geschlossen werden, dass bereits bei Temperatu-
ren von 2200 °C graphitisiertes Material mit hoher Unordnung bedingt durch Defektstellen
gebildet wurde, welches laut Literatur sonst erst bei Temperaturen von 3000 °C deutlich
wird.'*®? Diese Entwicklung der 2D-Bande dhnelt offensichtlich der eines Glaskohlenstoff.
Das typische Verhalten bei hohen Temperaturbehandlungen fiir Glaskohlenstoff ist das lang-
same und stetige Wachstum der 2D-Bandenintensitdt. Bei etwa 1000 °C ist diese Bande nur
zu erahnen, ab 1400 °C sichtbar und entwickelt sich ab 2200 °C zu einer schmalen Bande
(FWHM ca. 75 cm'l).m] Dabei zeigt diese Bande eine leichte Verschiebung zu hoheren Wel-
lenlangen in hoher graphitisierten Materialien. Gleichzeitig mit dem Anstieg der 2D-Bande
wird eine Reduzierung des Intensitdtsverhaltnisses Ip/lg beobachtet.'”” Neben diesen ge-
nannten Aspekten ist die Aufspaltung der 2D-Bande trotz kleiner KristallitgroRen und unge-
ordnet gestapelter Schichten zu beobachten.”” wie in Kapitel 4.3 erwahnt, kann die 2D-
Bandensymmetrie zur Aufklarung der Schichtanzahl im Graphitmaterial beitragen, wobei die
Aufspaltung in drei separate Banden ein Indiz flir ein mehrschichtiges Kohlenstoffsystem

sein kann.

In Kapitel 4.3 wurde auRerdem erwihnt, dass die Bande D3 bei 1500 cm™ sp*-hybridisierte
amorphe C-Atome reprdsentiert. Zu bemerken ist, dass diese nicht sichtbar ist als Signal,
aber dennoch fiir den liberlappenden Bereich zwischen den D- und G-Banden verantwortlich
ist. So sieht man bei Temperaturen von 500 bis 900 °C einen breiten tUberlappenden Bereich,
was ein Indiz fur einen hohen Anteil sp*-hybridisierter Kohlenstoffatome sein kann. Bei ei-
nem Uberwiegend sp>-haltigen amorphen Material wiirde nur eine asymmetrische breite
Bande erkennbar sein. Hier sind jedoch bereits bei niedrigeren Temperaturen ab 500 °C se-
parate Banden zu sehen, die sich allerdings noch in einem Bereich lberschneiden. Dieser
Bereich flacht mit steigender Temperatur immer weiter ab, was aus dem steigenden Anteil
sp’ gebundener C-Atome resultiert. Dies kann hier mit steigender Temperatur beobachtet
werden. Bei hohen Temperaturen ab 1000 °C bilden sich offensichtlich bevorzugt sp’
hybridisierte Bindungen aus. Erst bei Graphitisierungstemperaturen von 2200 °C ist eine fast
vollstindige Separation der D- und G-Bande erkennbar, was fiir Uberwiegend sp’-
hybridisiertes Kohlenstoffmaterial spricht.[lgz] So bildet f-P1 erst bei hohen Graphitisierungs-

temperaturen komplett sp>-hybridiserte Graphitstrukturen aus.
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Flir eine quantitative spektrale Analyse Uber die D3-Intensitat wurde ein 3-Banden-Fit ange-
wendet (siehe Kapitel 7.1). In Abbildung 41 sind Beispiele der Dekonvolution der Raman-
Spektren in die Banden D, G und D3 dargestellt. In Abbildung 41 links ist die D3-Bande bei
1500 cm™ (griin) der Fasern f-P1, welche bei 800 °C behandelt wurden, angezeigt. Verglei-
chend dazu ist in Abbildung 41 rechts die D3-Bande gezeigt, welche eine geringere Intensitat

aufgrund der héheren Temperaturbehandlung von 1400 °C aufweist.
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Abbildung 41. Ausschnitt der Banden-Dekonvolution im Programm MagicPlot. Darstellung
der sp3-bedingten Bande D3 bei 1500 cm™ (griin), der D-Bande (rot) und der G-Bande (blau)
von den bei 800 °C behandelten Fasern f-P1 (links) im Vergleich zu den bei 1400 °C
behandelten Fasern f-P1 (rechts).

Da die D3-Bande bei 1500 cm™ den Anteil an amorphen, sp*-hybridisierten Bereichen im
Material widerspiegelt, wird in Abbildung 42 eine Graphik dargestellt, in der die jeweiligen
Intensitaten Ips/lips«c) der Fasern f-P1 gegen die Temperaturen aufgetragen werden. Be-
trachtet man den Anteil der sp>-hybridisierten Kohlenstoffatome im Material der Fasern f-P1
Uber die Intensitat der D3-Bande, so ist ein deutlicher Anstieg von 0.01 auf 0.21 im Bereich
von 600 bis 900 °C erkennbar. Dieser rasante Anstieg an sp>-hybridisiertem Kohlenstoff ab
600 °C korreliert mit dem Abbrand der Gruppen CH,0, und CiH, und den daraus zunachst
resultierenden Defekten. Erst ab 1000 °C ist eine langsame Abnahme der D3-
Bandenintensitat und daher auch des amorphen, sp>-haltigen Kohlenstoffs beobachtbar, was
offensichtlich zu einer Zunahme sp’-gebundenen Kohlenstoffs fiihrt. Erst bei Temperaturen
von 2200 °C ist das Material frei von sp>-gebundenem Kohlenstoff, was auch bereits an der

vollstdndigen Separation der Banden D und G erkennbar war.
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Abbildung 42. Anderung der relativen D3-Intensitit {iber der Temperatur. Die Intensititen
wurden aus einem 3-Kurven-Fit der jeweiligen Ramanspektren von f-P1 berechnet.

Die Positionsverdanderungen der beiden Banden D- und G der Fasern f-P1 gegeniiber dem
idealen Graphit (D-Bande: 1360 cm™, G-Bande: 1580 cm'l)[22 %6471 Jeutet auf leicht verinder-
te Strukturen, bedingt durch Defektstellen, der Graphen-Ebenen hin. Die G-Bande ist bei
allen Spektren niedrigerer Temperatur im Vergleich zu Graphit zu héheren Wellenzahlen
verschoben, was nach der Gleichung 1 (s. Kapitel 4.3) von Tuinstra und Koenig Bildungen
kleiner kristalliner Bereiche bedeutet.’™ Dies ist hier mit den berechneten GréRen fiir L, mit
2-3 nm durchaus der Fall. Die Verschiebung der D-Bande zu hoheren Wellenldngen bei nied-
rigen Temperaturen kann durch eine veranderte Struktur der Abbruchkanten der Strukturen
bedingt sein. Vermutlich fiihren die hauptsachlich randstandigen Sauerstoffatome besonders
bei den wenigen nm-groRen Graphen-Ebenen zu einer signifikanten Verdnderung der
Schwingung und damit der D-Bandenposition. Erst bei Graphitisierungstemperaturen von
2200°C sind die Banden bei f-P1 im Bereich von Graphit zu finden; die D-Bande bei 1361 cm’
! die G Bande bei 1597 cm™. Auffallend ist die kontinuierliche Abnahme der Halbwertsbreite
FWHM der D-Bande mit zunehmender Temperatur. Dieses Verhalten resultiert aus der Stei-
gerung der Ordnung durch Umlagerung der sp’-hybridisierten Schichten bei steigenden

Temperaturen, was fir einen hoheren Graphitisierungsgrad spricht.[m] Ein groBer FWHM
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ware nach Zhang et al. charakteristisch fiir eine turbostratische Carbonstruktur mit willkiir-
lich geordneten Graphitschichten.[188] Des Weiteren deutet auch das Intensitatsverhaltnis
In/lg von 1.36 bei 2200 °C auf eine strukturelle Unordnung mit Defektstellen im Graphitge-
rist hin. Da mit steigender Graphitisierungstemperatur laut Literatur eine Reduktion der D-
Bandenintensitat aufgrund der steigenden Ordnung zu erwarten ware, konnte hier aufgrund
der erlauterten Beobachtungen ein sogenannter Glaskohlenstoff (,glassy carbon®) [3 19 20]
identifiziert werden. Ein weiteres Indiz fir diese Art des Kohlenstoffs gibt die berechnete
GroRe L,. Diese KristallitgroBe befindet sich bei allen Temperaturbehandlungen stets in der
gleichen GréBenordnung von 2-3 nm. Es ist literaturbekannt, dass die Kristalle im Allgemei-
nen mit steigender Temperatur und somit steigender Ordnung wachsen."* **"' Ein Wachstum
der Kristalle kann hier nur sehr bedingt beobachtet werden, da sie zwar bei 2200°C den
hochsten Wert von fast 3 nm erreicht haben. Jedoch sind diese immer noch sehr klein und
befinden sich in amorpher, ungeordneter Umgebung (siehe Abbildung 43). Infolgedessen ist
den einzelnen Kristalliten durch den beschrdnkten, ungeordneten Rauminhalt keine Mog-
lichkeit gegeben in eine bestimmte Richtung weiter zu wachsen. Auch kann das stetige An-
steigen der D-Bande bei hoheren Temperaturen bedeutend fir die weitere Ausbildung von
Defektstrukturen sein. Somit hatte eine Temperaturerhéhung auf 3000 °C womaoglich nur
eine geringe oder sogar gar keine Erhéhung der Ordnung in den Schichten zur Folge. In Ab-
bildung 43 wird eine Skizze zur Nahordnung in der hier vorliegenden Struktur von f-P1 bei
2200 °C dargestellt. Dabei wird die ungeordnete Struktur eines ,glassy carbon” mit kleinen
kristallinen Bereichen, welche aufgrund der unzureichenden Ordnung und des Platzmangels

in keine Vorzugsrichtung wachsen konnen, dargestellt.
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Abbildung 43. Inter- und Intraplanare mikrokristalline Gr6Ben L, und L. (oben), Skizze der
ungeordneten Struktur in f-P1 eines ,glassy carbon”“ mit kleinen kristallinen Bereichen
(unten).

Charakterisierung durch Réontgenbeugung

Waéhrend aus der Raman-Spektroskopie Schlussfolgerungen (iber die Struktur der Graphen-
Ebenen gewonnen werden kénnen, bietet die Rontgen-Pulverdiffraktometrie (XRD) die Mog-
lichkeit, die Textur und GroRe der graphitischen Nanokristallite der zu untersuchenden Koh-
lenstoffmaterialien zu bestimmen. So wurden zur Analyse die Fasern f-P1 im oxidierten Zu-
stand (Oxidationsprogramm 1) mit den Fasern nach der Behandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen unter Stickstoff verglichen. Dies soll zur weiteren Aufklarung der Struk-
turentwicklung wahrend der Carbonisierung beitragen. In Abbildung 44 ist die Aufreihung

der gemessenen XRD-Diffraktogramme dargestellt.
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Abbildung 44. XRD-Diffraktogramme der bei 250 °C oxidierten Fasern f-P1 und der Fasern f-
P1, die nach der Oxidation unter Stickstoff bei unterschiedlichen Temperaturen behandelt
wurden. Die eingezeichneten Linien dienen der optischen Orientierung.

Vergleicht man das Diffraktogramm der unbehandelten Prakursorfasern f-P1 in Abbildung 25
(siehe Kapitel 5.2.1), in welchem durch den breiten Halo (26 = 10-25°) ein rein amorphes
Material zu erkennen ist, mit der oxidierten Faser f-P1 in Abbildung 44 (unten), so sind keine
siginifikanten Unterschiede zu erkennen. Ein breiter Reflex bei 26 =17.9° ist neben einem
etwas weniger intensiven Signal bei 26 =43.8° zu sehen. Auch nach der thermischen Be-
handlung dieser oxidierten Faser bei 400 °C unter Stickstoff zeigt sich wenig Verdanderung.
Erst ab 500 °C bilden sich allmahlich Carbonstrukturen, was zum einen an der Signalver-
schiebung von 26 = 17.9° auf 22.4° (002), zum anderen am Erscheinen zwei weiterer Reflexe
bei 26 =43.8° (100/101) und 79.6° (110/112) zu erkennen ist. Die Abnahme der Halbwerts-
breiten der Signale folgt aus héheren Strukturordnungen senkrecht zu den Graphenschich-
ten und flihrt somit auch zu engeren Schichtabstdnden im Kohlenstoffmaterial. Allerdings
kann hier aufgrund der grundsatzlichen Signalbreiten die Anwesenheit von Stapelfehlern

und Fehlstellen angenommen werden, da diese zu den peakverbreiternden Effekten geho-
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ren. Dieser sehr langsame Aufbau von sp>-Carbonstrukturen ab ca. 500 °C korreliert auch
hier wieder mit den Ergebnissen aus den entsprechenden IR- und Raman-Messungen. Durch
die weitere Behandlung der oxidierten Fasern bei hoheren Temperaturen bis zu 1400 °C ist,
wie zu erwarten war, sowohl eine Intensitatssteigerung der (002), (100/101) und (110/112)
Reflexe als auch eine stetige Abnahme der Halbwertsbreiten FWHM beobachtbar. Dieses
Verhalten kann fiir eine weitere Erhéhung der Ordnung in der Carbonstruktur, einen hoéhe-
ren Grad an Kristallinitdt und eine Reduzierung der Stapelfehler sprechen. Eine signifikante
Veranderung ist wiederum bei Graphitisierungstemperaturen von 2200 °C zu sehen, wobei
der (002) Reflex eine starke Verschiebung von 26 = 22.4° nach 25.4°, der (100/101) Reflex
von 43.8° nach 43.1° und der (110/112) Reflex von 79.6° nach 78.5° zeigt. Neben diesen Ver-
schiebungen ist noch das Auftreten eines weiteren Reflexes (004) bei 26 = 53.4° beobacht-
bar. Diese neuen Winkelpositionen entsprechen sehr gut denen des Graphits, welche sich
bei 26°, 43, 53, 78° und 83° befinden.*’®! Allerdings deuten die generell breiten Signale auf
willkiirlich angeordnete Graphenschichten hin, was wiederum fiir die Unstrukturiertheit ei-

nes Glaskohlenstoffs sprechen wiirde.

Zur Berechnung des Schichtabstandes dggy, der mikrokristallinen GréBen L, und L. und der
Anzahl der Schichten wurde das Diffraktogramm bei 2200 °C aufgrund der besten Eignung
verwendet. Die erhaltenen Werte sind in Kapitel 5.2 Tabelle 3 aufgelistet. Alle weiteren Dif-
fraktogramme waren aufgrund der nicht eindeutigen Festlegung der Halbwertsbreite des
Reflexes (002) zur Auswertung nicht geeignet. Im Gegensatz zum idealen Graphit ist der
(002) Reflex zu etwas kleinerem 20©-Winkel verschoben, was zu einem erhéhten Schichtab-
stand dgg, fUhrt. Der relative hohe Abstand zwischen den Schichten von 0.350 nm im Ver-

25 189 entsteht durch die wenig geordnete

gleich zum Wert von Graphit (dgg; = 0.335 nm)
Struktur eines “glassy carbon”, welches hier mit groBer Wahrscheinlichkeit vorherrscht.
Nach C.-L. Liu et al. sollte der Schichtabstand dgg, mit steigender Temperatur abnehmen.

[190] Bereits aus den Be-

Weiter sollte mit steigender Unordnung der Abstand dgg, steigen.
rechnungen aus den Raman-Spektren der interplanaren KristallitgroRe L, mit 2-3 nm in Ta-
belle 3 konnten sehr kleine Kristallite verifiziert werden, welche mit zunehmender Carboni-
sierungstemperatur kaum weiterwachsen. Bei 2200 °C ergibt sich aus den Berechnungen
anhand des Raman-Spektrums ein Wert von L, = 2.97 nm, welcher aus den Berechnungen
anhand des Diffraktogramms mit dem Wert 1.46 nm etwas groRer erscheint. Diese Differenz

aus den Berechnungen kann sich aus der Anwendung unterschiedlicher Analysemethoden
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und deren verschiedenen Ansatzpunkten ergeben.[46 144 Aus der sehr kleinen intraplaneren
KristallitgroBe L. von 1.71 nm und dem relativ hohen Abstand von dgg, = 0.350 nm fiir Car-

N 8 von ca. 5 berechnen. Anhand

bonfasern aus f-P1 lasst sich somit eine Schichtanzahl
der diffusen Streukreise in den erhaltenen 2D-Beugungsbildern (siehe Anhang Abbildung
114) konnte eine Isotropie in der Faser erkannt werden. Demnach herrscht keine Vorzugs-
richtung innerhalb der Faser, was wiederum die Existenz ungeordneter und kleiner Kristallite
bestarkt. Somit konnen durch die hier aufgefiihrten Daten die Resultate zur Strukturaufkla-

rung der IR- und Raman-Spektren bestatigt werden.

Anhand dieser Resultate lasst sich Uber die Strukturbildung der Fasern f-P1, bestehend aus
Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (48/52), zusammenfassend sagen, dass diese
offensichtlich dem Mechanismus der Bildung eines Glaskohlenstoffs folgen. Anfanglich bildet
die zur Stabilisierung vorgenommene Oxidation ein Kohlenstoffgeriist an dessen Randberei-
chen vermehrt defektbedingte sauerstoffhaltige Gruppen CH,0, angebaut sind. Es sind ne-
ben diesen sp>-gebundenen Kohlenstoffatomen schon bei geringen Temperaturbehandlun-
gen von ca. 500 °C Bereiche sp>-hybridisierter Bereiche nachweisbar, welche vermutlich
vermehrt im Schichtinneren zu finden sind. Mit dem Abbrand der sauerstoffhaltigen Frag-
mente bei steigenden Temperaturen bildet sich das aromatische System erst bei Temperatu-
ren ab 1000 °C durch weitere Umlagerungen aus. Die sehr kleinen Kristallite in amorpher,
ungeordneter Umgebung im Geriist und die geringe scheinbare Dichte p von 1.4 g/cm? (sie-
he Kapitel 7.2) kénnen charakteristisch fir die Ausbildung von Glaskohlenstoff sein. Dieses
weist einen Schichtebenenabstand dgg, von 0.350 nm mit Kristallitgrofen von 1-3 nm auf,

wobei eine Schichtanzahl N von 5 berechnet werden konnte.

5.2.2 Untersuchungen zu den Prakursorfasern f-P3

Die in Kapitel 5.1.1 und 5.1.2 beschriebenen Polymere Poly(cycloocten) P3 und das epoxi-
dierte Poly(cycloocten) EP3 wurden auf ihre rheologischen Eigenschaften untersucht (Kapitel
5.1.3). Im folgenden Kapitel 5.2.2.1 sollen die Spinnprozesse fir die jeweiligen Polymere er-
lautert werden. Mittels thermogravimetrischer Untersuchungen (TGA) wurden diese ge-
sponnenen Fasern f-P3 und f-EP3 auf ihre Stabilitdt Gberpriift. Die Charakterisierung der Fa-
sern erfolgte anschlieBend jeweils durch energiedispersiver Rontgenspektroskopie und Ras-
terelektronenmikroskopischer Aufnahmen (EDX und REM). In Kapitel 5.2.2.2 wird die Car-

bonfaserherstellung dieser Prakursorfasern dargestellt. Zur Untersuchung der Strukturent-
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wicklung wahrend der einzelnen Schritte wurden die Analysemethoden Infrarot (IR)- und
Raman-Spektroskopie und Rontgenbeugung (XRD) durchgefiihrt. Zuséatzlich soll ein Vergleich

zwischen den Fasern f-P3 mit den epoxidierten Fasern f-EP3 angelegt und diskutiert werden.

5.2.2.1 Herstellung von Prakursorfasern f-P3 mittels verschiedener Spinnmethoden

Im folgenden Kapitel werden die Spinnprozesse fir die Polymere P3#1 ohne CTA,
P3#5 ohne CTA und EP3#1 erldutert. Neben dem Verfahren des Schmelzspinnens bei den
Polymeren P3 und EP3 konnte fiir P3 auch der Prozess des Nassspinnens angewendet wer-

den.
Schmelzspinnverfahren zu Herstellung der Fasern f-P3 aus Poly(cycloocten)

Wie bereits in Kapitel 5.1.3 erwdhnt, wurde fiir das Polymer P3#1 ohne CTA anhand der rhe-
ologischen Aufzeichnungen (s. Abbildung 17) fir den Spinnprozess eine Temperatur von
125 °C gewadhlt, wobei damit eine Nullscherviskositdt n*, von 2240 Pa s berechnet werden

konnte.

In einem Zweischneckenextruder erfolgte auch hier die Extrusion der Polymerschmelze
durch eine Einlochdiise mit einem Durchmesser von 1 mm. Dadurch konnten Fasern (f-P3)
gesponnen und mit einer Wickelgeschwindigkeit von 30 bis 35 m/min aufgewickelt werden.
Diese Fasern weisen einen Durchmesser von ca. 60-100 um auf. Es wurde versucht eine
nachtragliche Verstreckung von Hand bei Raumtemperatur zu erzielen. Damit konnte eine
Verstreckung von 67% erzielt werden (siehe Abbildung 45 a, b), dies bedeutet eine Reduzie-
rung des Durchmessers von ca. 100 um auf 60 um. Um grundsatzlich eine héhere Verstre-
ckung zu erreichen, wurde eine Einlochspinndiise mit einem Lochdurchmesser von 200 um
verwendet. Damit konnten Fasern mit einem Durchmesser von ca. 35 um gesponnen werden

(siehe Abbildung 45 c).
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Abbildung 45. Aufnahmen mit einem Lichtmikroskop zur exakten Berechnung des
Durchmessers der Faser f-P3 nach dem Spinnvorgang mit der 1mm-Einlochdiise (a), nach der
Verstreckung dieser von Hand bei RT (b) und von f-P3 nach dem Spinnvorgang mit der
200 um-Einlochdiise (c).

Raman-Spektren konnten von den Prakursorfasern f-P3 aufgrund zu hoher Fluoreszenz nicht
erhalten werden. Zur Ermittlung der Faserstruktur von f-P3 wurden deshalb Roéntgen-
Messungen durchgefiihrt, wovon das resultierende Diffraktogramm in Abbildung 46 zu se-
hen ist. Es sind drei scharfe Reflexe bei 26 = 20.0, 21.3 und 23.0° zu sehen, welche eine hohe
Kristallinitdt dieser Fasern kennzeichnen. Die vier breiten Reflexe bei 26 = 37.0, 41.5, 45.8
und 52.4° zeigen eine sehr geringe Intensitat, weswegen zur Bestimmung des Kristallinitats-
grades nur die intensivsten Signale bis zu 26 = 30° herangezogen wurden. Uber das Verhilt-
nis der Reflexflichen des amorphen und kristallinen Anteils konnte die Kristallinitat von 63%
berechnet werden (s. Anhang Abbildung 115). Mithilfe der Scherrer-Gleichung (s. Kapitel
4.3.2, Gleichung 5) konnte aus den Reflexen bei 26 = 20.0, 21.3 und 23.0° eine mittlere Kris-

tallitgroRe Lyw von 11.5 nm berechnet werden.
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Abbildung 46. Diffraktogramm der Prakursorfaser f-P3, Kristallinitdtsgrad 63%.
(Messbedingungen: Q= 20-30° Oszillation, Faserhalter, 30 min.)

Im erhaltenen 2D-Beugungsbild aus der XRD-Messung (s. Anhang Abbildung 116) konnten
Streukreise, die bedingt durch amorphe Anteile erscheinen, festgestellt werden. Es wurde
demnach trotz der hohen Kristallinitdt von 63% keine Vorzugsrichtung innerhalb der Faser
ausgebildet. Im Gegensatz zu den briichigen Fasern f-P1 und f-P2 sind diese Fasern enorm
biegsam und weisen eine hohe reversible Dehnbarkeit auf. Dies kann unter anderem auf den
linearen Aufbau und der vorhandenen Doppelbindungen des Polymers zuriickgefiihrt wer-
den, wodurch ein hoherer Anteil kristalliner Bereiche gegeben ist. Bei Dehnung entwirren

sich auch die weniger geordneten Bereiche und kénnen aneinander vorbeigleiten.
Nassspinnverfahren zur Herstellung von Fasern f-P3,,,5s aus Poly(cycloocten)

Ein weiteres, bereits erwahntes Verfahren zur Herstellung von Fasern ist das Nassspinnver-
fahren. In den rheologischen Messungen in Kapitel 5.1.3 wurde fiir die viskose Loésung von 20
Gew.-% P3#5 ohne CTA (M, = 175 000 g/mol, PDI = 1.5) in Chloroform ein dafiir geeignetes
strukturviskoses Verhalten nachgewiesen. Dabei wurde bei RT eine Nullscherviskositat n*,
von 7.8 Pas berechnet. Im Folgenden werden der Prozess und die daraus resultierenden

Prakursorfasern f-P3,.ss beschrieben.
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Aufgrund der geringen Menge an Spinnlosung (ca. 250 ml) wurde in einer eigens aufgebau-
ten Nassspinnanlage (s. Anhang Abbildung 122) gearbeitet. In Abbildung 47 a ist ein Aus-
schnitt der Anlage zu sehen, in welcher die Faser durch das Koagulationsbad Ethanol Gber
Umlenkrollen auf die Spule aufgerollt wird. Die resultierenden Fasern f-P3,.ss, aufgewickelt

auf einer Spule, sind in Abbildung 47 b dargestellt.

Abbildung 47. Aufbau der Nassspinnanlage (a) und Spule mit aufgewickelten Fasern f-P3,,,.
(b).

Bei den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Faserquerschnitte sowie -
oberflachen in Abbildung 48 a, b und c sind sehr unregelmaRig geformte Fasern f-P3,ass Mit
einer Fibrillenstruktur erkennbar. Auflerdem ist eine hohe Pordsitat im Faserinneren zu se-
hen. Diese kdnnen Indizien sein, welche unter anderem auf ein nicht optimales Koagulati-
onsbad deuten. Dadurch hat die Faser nicht geniigend Zeit, einen vollstandigen Losungsmit-
telaustauch mit dem Losungsmittel aus dem Fallungsbad zu vollbringen. Die Diffusion der
Losungsmittelmolekiile in und aus der Faser erfolgt dabei zu rasch, so dass die dabei gebilde-
ten Poren nicht geschlossen werden kdnnen, was zu einer kompakten Faserstruktur fihren
wirde. Zum anderen wirde eine Spinnldsung mit hoheren Viskositatswerten zu besseren
Resultaten flihren. Dennoch wurden diese Prakursorfasern f-P3,ass Weiterverarbeitet, indem
sie nach Methode C UV-bestrahlt und anschlieRend bei 250 °C oxidiert wurden. In Abbildung
48 d ist auch nach der UV-Behandlung die porése Struktur vorhanden, welche erst nach der
thermischen Stabilisierung geschlossen und etwas kompakter wurde (siehe Abbildung 48 e).
Eine Carbonisierung bei 1400 °C lieB sich ermdglichen, allerdings mit unzureichendem Er-
gebnis (siehe Abbildung 48 f, g). So wurde das Schmelzspinnverfahren fiir diesen Fasertyp als

bevorzugte Variante ausgewihlt.
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Abbildung 48. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der nassgesponnenen Fasern f-
P3,.ss (a, b und c). REM-Aufnahmen der fiir 7 h UV-bestrahiten f-P3,, (d), der fiir 7 h UV-
bestrahlten und bei 250 °C oxidierten (Oxidationsprogramm 2) f-P3,.,; (e) und der daraus
resultierenden Carbonfasern (1400 °C) (f,g).

5.2.2.2 Kohlenstofffaserherstellung aus den Prakursorfasern f-P3

Aus den im Kapitel 5.2.2.1 dargestellten schmelzgesponnenen Fasern konnten Carbonfasern
gewonnen werden. Daflir wurden die in Kapitel 5.2.1.2 dargestellten Stabilisierungsmetho-
den angewendet, woraufhin die Diskussion der Herstellung, Charakterisierung und Struk-

turentwicklung der resultierenden Carbonfasern erfolgt.

5.2.2.2.1 Stabilisierung der Prakursorfasern f-P3 durch thermische und chemische Oxidati-

on, Elektronen- und UV-Bestrahlung

Um die thermische Stabilitat der Prakursorfasern f-P3 zu untersuchen, wurden thermogra-
vimetrische Messungen unter Stickstoff durchgefiihrt. Dabei wurden die Fasern von Raum-
temperatur bis 1000 °C mit 10 °C/min erhitzt. Bei den unbehandelten Fasern f-P3 ist ein ext-
remer Massenverlust von 100% feststellbar. Nach einer Bestrahlung mit 100 und 300 kGy

sind nur sehr geringe Restmengen von 2 bzw. 3% messbar. Dies zeigt, dass eine Elektronen-
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bestrahlung und die damit radikalisch initiierte Vernetzung nicht ausreichend ist, um die n6-

tige Stabilisierung fiir Carbonisierungstemperaturen zu gewahrleisten (siehe Abbildung 49).

100 — £-P3, unbehandelt
———  £-P3, 100 kGy, oxidiert bei 250 °C
— £P3, 200 kGy, oxidiert bei 250 °C
——— f-P3, 300 kGy, oxidiert bei 250 °C
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Abbildung 49. TGA-Kurve an f-P3 im unbehandelten, bestrahlten und oxidierten Zustand.

Zwischen den verschieden stark bestrahlten Fasern ist auch anhand der Elementzusammen-
setzung kein signifikanter Unterschied zu sehen. Die durch Elementaranalyse ermittelten
prozentualen Anteile von Kohlenstoff und Wasserstoff der unbehandelten und bestrahlten

Fasern f-P3 sind in Tabelle 9 aufgefiihrt.
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Tabelle 9. Auflistung der Ergebnisse des prozentualen Massengehalts der Elemente C, H und
O der unbehandelten und bestrahlten Fasern f-P3.

Probe C [Massen-%] H [Massen-%] O [Massen-%]°
unbehandelt 86.1 12.8 1.1
100 kGy 84.4 12.8 2.8
200 kGy 83.4 11.8 4.8
300 kGy 83.4 12.9 3.7
7 huv 75.2 11.0 13.8

@ Bestimmung des prozentualen Massengehalts an Sauerstoff aus der Massendifferenz von Kohlenstoff- und
Wasserstoffanteil.

Ein geringer Abbau des Kohlenstoffanteils im Vergleich zur unbehandelten Faser f-P3 ist be-
obachtbar. Allerdings ist die vermutete Verknipfung der Polymerketten durch die Bestrah-
lung anhand der gleichbleibenden Werte des Wasserstoffs hier nicht bestatigt. Einzig eine
Farbveranderung war durch die Elektronenbestrahlung feststellbar. Je hdher die Dosis, desto

intensiver zeigten die Fasern eine Gelbfarbung.
Vernetzung durch Elektronenbestrahlung mit anschlieBender Oxidation (Methode B)

Um stabilisierte Fasern f-P3 zu erhalten, musste neben der Elektronenbestrahlung eine an-
schliefRende Oxidation (Methode B) durchgefiihrt werden. Erst nach diesem zusatzlichen
Schritt konnten hohere Restmengen an Fasermaterial erreicht werden. So konnte bei einer
Elektronenbestrahlung mit 100 kGy die hochste Restmenge von 29% gemessen werden, wo-
bei mit dreifacher Dosis von 300 kGy 27% erreicht wurden. Nur knapp die Hélfte dieser Wer-
te konnte mit einer Bestrahlung von 200 kGy gemessen werden. Ein Unterschied zu den Pra-
kursorfasern f-P1 ist, dass mit f-P3 keine thermische Oxidation bei 250 °C (Methode A) mog-
lich war, ohne sie vorher bestrahlt zu haben. Der Grund liegt am geringen Schmelzpunkt von

48 °C, womit die Fasern f-P3 sonst wahrend des Aufheizvorgangs schmelzen wiirden.

Aus Untersuchungen hat sich ergeben, dass eine Elektronenbestrahlung von mindestens 70
kGy notig war, um diese Fasern der Oxidationstemperatur von 250 °C aussetzen zu kdnnen.
So ist der Grad der Vernetzung, welcher bei 70 kGy veranlasst wird, ausreichend um die Oxi-
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dationstemperatur zu Uberstehen. Aus diesem Grund wurden die Prakursorfasern f-P3 je-
weils mit 100, 200 und 300 kGy bestrahlt und anschliefend bei 250 °C an Luft oxidiert. In
Abbildung 50 a, b und c sind die REM-Aufnahmen der stabilisierten Fasern f-P3 dargestellt.
Anhand der Faserquerschnittaufnahmen sind optisch keine strukturellen Unterschiede zwi-
schen den verschieden stark bestrahlten Fasern feststellbar. Sie weisen in allen Fallen eine

homogene und kompakte Struktur auf.

Abbildung 50. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der bei 250 °C oxidierten
Prikursorfasern f-P3, bestrahlt mit 100 kGy (Durchmesser: 27 pm) (a), mit 200 kGy
(Durchmesser: 6 um) (b) und mit 300 kGy (Durchmesser: 19 um) (c). EDX-Aufnahmen der mit
300 kGy bestrahlten und oxidierten Fasern f-P3 mit Durchmesser von 17 um (d) und von 50

um (d).

In Abbildung 50 d und e sind die entsprechenden EDX-Aufnahmen dargestellt. Damit konnte
abermals bestatigt werden, dass eine vollstandige Oxidation nur bei einem Durchmesser von
<25 um gewahreistet werden kann. Weisen die Prakursorfasern einen hoheren Durchmesser

auf, werden durch die unvollstandige Oxidation hohle Carbonfasern erhalten.
Vernetzung durch UV-Bestrahlung mit anschlieBender Oxidation (Methode C)

Auch mit diesem Fasertyp wurde eine Stabilisierung durch UV-Bestrahlung und anschlieSen-
der thermischer Oxidation (Methode C) durchgefiihrt. Daraus konnten ebenfalls kompakte
Carbonfasern hergestellt werden. Allerdings zeigte auch hier der Kurvenverlauf der TGA-
Messungen der nach Methode C behandelten Fasern einen hohen Massenverlust im Ver-
gleich zu den nach Methode B stabilisierten Fasern (s. Anhang Abbildung 110), so dass wei-

94



Ergebnisse und Diskussion

tere Untersuchungen eingestellt wurden. Zusatzlich kann anhand der prozentualen Massen-
gehalte an C, H und O in Tabelle 10 gesehen werden, dass eine UV-Behandlung im Vergleich
zur Elektronenbestrahlung zwar einen erhohten Einbau von Sauerstoff bewirkt, allerdings

auch einen erheblichen Abbau des Kohlenstoffgerists.
Stabilisierung durch chemische Oxidation (Methode D)

Eine weitere Methode zur Stabilisierung ist die chemische Oxidation (Methode D) mit basi-
scher KMnO4-Losung (3% wassrige KMnQO4-Losung). Diese Methode wurde nach H. Chae et
al. angewendet, in der schmelzgesponnene PAN-Fasern chemisch mit einer KMnQ4-Losung
oxidiert und anschlieBend unter Stickstoff carbonisiert werden.!*** Nach H.-C. Huang ist die
Oxidation stark pH-abhangig. Danach sollen die Fasern durch die Behandlung mit basischem

KMnO4 an den Doppelbindungen oxidiert werden, wobei Diole gebildet werden.%%

Es wurden unterschiedliche Zeiten (8, 16, 23, 67 und 96 h) ausgewdhlt, in der die Fasern in
diese basische KMnO4-Losung eingelegt wurden. Bei einer Einwirkzeit von 16 h zeigten die
zunachst farblosen Fasern eine leichte Braunfarbung. Erst ab 23 h erfolgte eine Schwarzfar-
bung, was auch der thermischen Oxidation im Ofen gleichkam. Die Fasern, welche fiir 96 h
eingelegt worden waren, zersetzten sich. Folglich wurden nur die Fasern f-P3, die zum einen
23 h und zum anderen 67 h chemisch oxidiert wurden, den Carbonisierungstemperaturen
von 1400 °C ausgesetzt. Allerdings blieben fir die 23 h-oxidierten Fasern keine und fir die
67 h-oxidierten nur einzelne Faserstiicke tbrig. In Abbildung 51 sind die REM und EDX-
Aufnahmen der oxidierten Fasern wie auch der resultierenden Carbonfaserstlicke zu sehen,
welche einen sehr groflen Durchmesser zwischen 170 und 200 um aufweisen. Die EDX-
Aufnahmen der chemisch oxidierten Fasern zeigen eine erhdohte Sauerstoffkonzentration am
Faserrand. Diese unvollstandige Stabilisierung der Faser fiihrte auch hier zu hohlen Carbon-
fasern mit einem Durchmesser von 90 um. Allerdings sind in den Oberflaichenaufnahmen
angegriffene und zerstorte Fasern zu erkennen, welche durch die sehr aggressiven Reaktio-

nen der chemischen Oxidation bedingt sind.
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Abbildung 51. REM-Aufnahmen der chemisch oxidierten Fasern f-P3 (67 h) (Durchmesser: 170
um) (a, b) und deren EDX Spektrum mit eingezeichnetem Sauerstoffgehalt (rot) entlang des
Querschnitts (Durchmesser: 200 pm) (d). REM-Aufnahme der resultierenden hohlen
Carbonfaser (Durchmesser: 90 um) (d).

5.2.2.2.2 Kohlenstofffaserherstellung aus den Prakursorfasern Poly(cycloocten) f-P3

Im folgenden Kapitel wird die Herstellung und Charakterisierung der Carbonfasern aus den
stabilisierten Prakursorfasern f-P3 dargestellt. Alle stabilisierten Fasern f-P3 wurden bei
1400 °C unter einer Stickstoffatmosphéare und mit einer Heizrate von 10 °C/min carbonisiert.
Sowohl aus elektronenbestrahlten und oxidierten (Methode B), als auch aus den UV-
bestrahlten (Methode C) Fasern f-P3 konnten Carbonfasern erhalten werden. In Abbildung
52 sind die Querschnitte der resultierenden Carbonfasern dargestellt. Es konnten aus den
verschieden stark bestrahlten Prakursorfasern f-P3 jeweils kompakte Kohlenstofffasern mit
Durchmessern zwischen 10 und 20 um erhalten werden. Optisch sind keine Strukturunter-
schiede ersichtlich. Sie weisen runde Querschnitte mit homogener Struktur auf, welche kei-

ne Vorzugsrichtung in den Fasern vorgibt.
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Abbildung 52. Querschnitte der Carbonfasern aus den oxidierten Prakursorfasern f-P3
(Oxidationsprogramm 2), bestrahlt mit 100 kGy bestrahlt (Durchmesser: 12 um) (a), bestrahlt
mit 200 kGy (Durchmesser: 16 um) (b) und bestrahlt mit 300 kGy (Durchmesser: 20 um) (c).

Da im XRD-Diffraktogramm der Prakursorfaser f-P3 (Abbildung 46) im Gegensatz zu den
amorphen Prakursorfasern f-P1 und den teilkristallinen f-P2 (Abbildung 25) eine hohe Kris-
tallinitat erkennbar ist, kdnnte eine hohere Orientierung und folglich eine Vorzugsrichtung in
den Carbonfasern aus f-P3 erwartet werden. Allerdings lasst sich durch die 2D-
Beugungsbilder der XRD-Messungen (s. Anhang Abbildung 116) auch hier eine Isotropie
nachweisen. Um eine héhere Ordnung in den Prakursorfasern zu erzielen, missten weitere
grundsatzliche MaBnahmen ergriffen werden. Zum einen sollte eine starkere Verstreckung
wahrend des Abziehvorgangs beim Spinnprozess, zum anderen eine anschlieende Verstre-
ckung der Faser vorgenommen werden. Durch diese Verstreckung und Dehnung entwirren
und orientieren sich die bis dahin wenig geordneten Molekilketten in der Faser. Damit bil-
den sich durch die parallele Ausrichtung der Ketten kristalline Bereiche aus, welche eine ver-
starkte Orientierung in den resultierenden Carbonfasern und somit eine Vorzugsrichtung

bewirken kann.

Um den Einfluss der Elektronenbestrahlung auf die resultierenden Carbonfasern zu untersu-
chen, wurden von diesen zur genaueren Strukturanalyse jeweils Raman-Spektren aufge-
nommen, die in Abbildung 53 dargestellt sind. In Kapitel 5.2 in Tabelle 4 sind die daraus be-

rechneten strukturellen Parameter aufgelistet.
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Abbildung 53. Ramanspektren der Carbonfasern von f-P3. Vergleich der verschieden stark
bestrahlten Prikursorfasern f-P3.

Wie bereits in Kapitel 5.2.1.2.2 erwahnt, steigt nach Z. Xu et al. die Intensitdt der D-Bande
bei elektronenbestrahlten Proben mit steigender Elektronendosis signifikant an, wahrend
die Position der G-Bande unverindert bleibt."?*! Eine Elektronenbestrahlung kann Defekte
und dadurch Unordnungen in der Struktur erzeugen. Hier ist die These von Xu et al. besta-
tigt, da das Intensitatsverhaltnis Ip/lg mit steigender Dosis ansteigt. Zusatzlich steigt das Ver-
héltnis der Bandenflachen mit steigender Bestrahlungsdosis, da die Flache der G-Bande kon-
tinuierlich abnimmt und demnach auch die Separation der beiden Banden weiter voran-
schreitet. Auffallend ist auch das Auftreten der drei separaten Banden 2D, D+G und 2D’ bei
ca. 2700 cm™ der Faserprobe, welche mit 300 kGy bestrahlt und oxidiert wurde. Diese Be-
obachtungen sprechen dafiir, dass offensichtlich eine hohe Dosis von 300 kGy ndétig ist, um
einen moglichst hohen Graphitisierungsgrad bei niedrigen Temperaturen von 1400 °C zu

erreichen.

Aufgrund dieser Resultate werden im Folgenden die Fasern f-P3 zur ausfihrlichen Struk-
turermittlung mittels IR-, Raman- und XRD-Messungen herangezogen, welche mit einer Do-

sis von 300 kGy bestrahlt wurden.
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5.2.2.2.3 Entwicklung der Kohlenstofffaserstruktur aus Prakursorfaser f-P3

In diesem Kapitel wird die Entwicklung der Kohlenstofffaserstruktur und die Charakterisie-
rung der Fasereigenschaften von f-P3 (300 kGy, oxidiert) wahrend der Bestrahlung, Oxidati-
on und Carbonisierung untersucht. Dies soll durch Kombination verschiedener Analyseme-

thoden wie IR-, Raman- und XRD-Messungen diskutiert werden.
Charakterisierung durch IR-Spektroskopie

Werden IR-Spektren der unbehandelten Prakursorfasern f-P3 im Vergleich zu den Fasern im
bestrahlten Zustand aufgenommen (s. Anhang Abbildung 111), so sind keine Unterschiede
erkennbar. Dabei sind die Fasern jeweils mit 100, 200 und 300 kGy bestrahlt. Die charakteris-
tischen Signale bei v = 2916, 2848, 1456, 964 und 722 cm™ kénnen den Schwingungen der
olefinischen CH und aliphatischen CH,-Gruppen zugeordnet werden. Auch hier wére es
durchaus méglich, dass das Signal bei v = 1704 cm™ bereits auf Carbonylschwingungen zu-
rickgefihrt werden kann, da diese Fasern an Luft gelagert wurden und durch die reaktiven
Doppelbindungen eine geringfiigigen Oxidation nicht ausgeschlossen werden kann. Eine Be-
strahlung kann zwei gegenlaufige Effekte im Polymermaterial bewirken. Zum einen eine
Vernetzung, wobei chemische Bindungen zwischen Polymerketten erzeugt werden, zum an-
deren eine Spaltung oder Zersetzung von Ketten, wodurch die molekulare Struktur zerstort
wird. %3

Analytisch waren keine Unterschiede zwischen bestrahlten und unbestrahlten Prakursorfa-
sern verifizierbar, allerdings wiesen die bestrahlten Fasern im Gegensatz zu unbehandelten
Fasern weder Loslichkeit noch Schmelzbarkeit auf. Dies lasst darauf schlieRen, dass strah-
lungsbedingte Vernetzungsreaktionen initiiert wurden, welche unter anderem die FlieR3fa-
higkeit des Polymers unterbinden. In Abbildung 54 ist das Spektrum der unbehandelten Pra-
kursorfasern f-P3 im Vergleich zu Fasern, die bei 100 °C oxidiert wurden (Oxidationspro-
gramm 4) und zu Fasern, die bei 250 °C oxidierten (Oxidationsprogramm 2) wurden, darge-

stellt.
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Abbildung 54. IR-Spektrum der Fasern f-P3 - unbehandelt, behandelt bei 100 °C
(Oxidationsprogramm 4) und oxidiert bei 250 °C (Oxidationsprogramm 2).
--- unbehandelt, --- behandelt bei 100 °C, --- oxidiert bei 250 °C.

Zum einen ist erkennbar, dass mit einer Behandlung bei 100 °C (rot) (Oxidationsprogramm 4)
die Oxidation noch nicht so weit vorangeschritten ist, wie es bei den Fasern f-P1 (siehe Ab-
bildung 36) der Fall war. So ist eine Reduktion der Signalschwingungen der olefinischen CH-
und aliphatischen CH,-Gruppen (v = 2917, 2848, 1458, 964 und 723 cm™) beobachtbar, wel-
che fir die strahlungsbedingten Verkniipfungen der Polymerketten durch kovalente Bindun-
gen sprechen wiirde. Aullerdem ist ein Ansteigen der carbonylbedingten Banden (v =1707
cm™) erkennbar. Im Spektrum der bei 250 °C oxidierten Fasern (blau) sind die Signale im Be-
reich von v = 2900-2800 und 964 cm™ nicht mehr zu sehen, was auf deutliche Strukturverin-
derungen hindeutet. Zudem sind die Verschiebung zu kleineren Wellenzahlen und die Ver-
breiterung der zwei Signale bei v = 1707 und 1630 cm™ nach 1702 und 1586 cm™ hier eben-
falls erkennbar. Nach der Oxidation an Luft ist die Bande bei v = 1702 cm™ hauptséchlich den
Schwingungen der gebildeten Carbonyl (C=0)-Gruppen zuzuordnen. Es ist wahrscheinlich,
dass oxidationsbedingte sauerstoffhaltige Gruppen gebildet worden sind, die zur Stabilitat
der Faser beitragen. Auch sind die breiten Banden im Bereich von v = 3500 bis 2500 cm™ und
1200-1000 cm™* erkennbar, welche charakteristisch fir Schwingungen der C-OH-, O-H-, C-O-

C-Gruppen sein konnen. Da die aromatischen C=C-Schwingungsbanden mit denen der olefi-
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nischen Uberlappen, kann hier nicht klar nachgewiesen werden, ob dieses System bereits
aromatische Bereiche ausgebildet hat. Allerdings sind schwache Banden bei v = 1586 cm™
und 900 bis 700 cm™ erkennbar, welche fiir aromatische C=C Schwingungen charakteristisch

sein konnten.

Demzufolge zeigen die Fasern f-P3 weitgehend dasselbe Verhalten wahrend der Oxidation
wie die Fasern f-P1. Durch den Sauerstoff kénnen intermolekulare Vernetzungen und Erzeu-
gung von konjugierenden C=C-Strukturen stattgefunden haben. Es finden offensichtlich Bil-
dungen sauerstoffhaltiger Gruppen statt. Auch hier ist eine eindeutige Zuordnung der Signa-
le zu den funktionellen, sauerstoffhaltigen Gruppen nicht moglich. Es konnte sich dabei um
Hydroxyl-, Carboxyl-, Carbonylgruppen und zyklische Ether handeln. In Abbildung 55 sind

diese moglichen Strukturverdnderungen durch die Oxidation dargestellt, welche nach der

initiilerten Vernetzung durch die Bestrahlung bei 300 kGy, stattfinden konnen.

Abbildung 55. Mogliche Strukturentwicklung der Fasern f-P3 wihrend der Bestrahlung und
den anschlieBenden Oxidations- und Carbonisierungsschritten.

Diese moglichen Strukturentwicklungen sind auch durch die prozentualen Massengehalte
der Elemente C, H und O (siehe Tabelle 10) gestiitzt. Der hohe Anteil von 25% Sauerstoff im

Material kann den oxidationsbedingten sauerstoffhaltigen Gruppen zugesprochen werden.
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Tabelle 10. Auflistung der Ergebnisse des prozentualen Massengehalts der Elemente C, H und

O fiir f-P3.
Probe C [Massen-%] H [Massen-%] O [Massen-%]*
ox. 250 °C 69.2 5.8 25.0
500 (N>) 85.1 3.6 11.3
1000 (N>) 93.9 0.3 5.8
1400 (N3) 98.6 <1 <1
2200 (N,) 99.8 <1 <1

@ Bestimmung des prozentualen Massengehalts an Sauerstoff aus der Massendifferenz von Kohlenstoff- und
Wasserstoffanteil.

So nimmt auch hier der C-Gehalt mit steigender Temperatur zu, wobei die O- und H-Gehalte
entsprechend reduziert werden. Der Riickgang des H-Gehalts ist im Wesentlichen auf die
Dehydrierungsreaktionen, der Riickgang des O-Gehalts auf die langsam abbauenden sauer-
stoffhaltigen Gruppen zurickzufihren. Ab 1000 °C besteht das Gerlist (iberwiegend aus Koh-

lenstoff.

Werden nun die mit 300 kGy bestrahlten und bei 250 °C oxidierten Fasern f-P3 den nachsten
Stufen, der Carbonisierung bei 1400 °C und der Graphitisierung bei 2200 °C unter Stickstoff
ausgesetzt, sind weitere strukturelle Veranderungen erfassbar. Dafiir wurden von den Fa-
sern IR-Spektren in 100 °C-Schritten aufgenommen, welche in Abbildung 56 und Abbildung
57 zu sehen sind. Zur genaueren Charakterisierung sind in Abbildung 56 die jeweiligen Schrit-

te von 100-600 °C, in Abbildung 57 von 700-2200 °C dargestellt.

Wie bei f-P1 scheint es auch bei den Fasern f-P3 bei Temperaturen von 100 bis 500 °C keine
weiteren auffalligen Strukturverdanderungen zu geben, die im IR-Spektrum aufgezeichnet
werden konnten. Es kann eine stetige Reduzierung der Signalintensitdten von v = 1706 und
1600 cm™ zu héheren Temperaturen beobachtet werden, welche durch den Abgang der
CO;,-, Hy-, H,0-, CHy- und CH,0,-Abstraktionen bedingt sein kénnen. Weiterhin kénnten die
schwach auftretenden Signale im Bereich von v = 3170-3070 cm™ C-H-Schwingungen aroma-

tischer Anteile zugeordnet werden.
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Abbildung 56. IR-Spektrum der bestrahlten und oxidierten Fasern f-P3 nach Behandlung bei
unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff, Schritte von 100-600 °C.
---100 °C, --- 200 °C, --- 300 °C, --- 400 °C, --- 500 °C, --- 600 °C.

Erst ab 700 °C werden weitere Strukturverdnderungen deutlich. So ist eine Intensitatsverrin-
gerung bis hin zum Fehlen der charakteristischen Banden, welche den Schwingungen aller
sauerstoffhaltigen Gruppen entsprechen kénnen, sichtbar. Aufgrund der hohen absorbie-
renden Eigenschaften der Carbonstrukturen sind keine Spektren mit hoher Qualitat verfiig-
bar. Auch bei diesen Spektren der Fasern f-P3 sind wenige Signale mit sehr geringer Intensi-
tat im Bereich von ca. v = 2300-1900 cm™ sichtbar, welche gegebenenfalls Schwingungen
von Dreifachbindungen oder kumulierten Doppelbindungen zugeordnet werden kdnnten.
Ob es sich tatsachlich um solche Schwingungen handelt, kann im folgenden Kapitel anhand

von Raman-Spektroskopie nachgewiesen werden.

103



Ergebnisse und Diskussion

1.0

0.8

0.7
I

0.6
I

Absorption [a.u.]
|
|
|
|

04

T T T T T
3000 2500 2000 1500 1000

Wellenzahl [cm™]

Abbildung 57. IR-Spektrum der bestrahlten und oxidierten Fasern f-P3 nach Behandlung bei
unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff, Schritte von 700-1000 °C, 1400 °C und
1800 °C. --- 700 °C, --- 750 °C, --- 800 °C, --- 850 °C, --- 900 °C, --- 1000 °C, --- 1400 °C, --- 1800 °C,
--- 2200 °C.

Es kann zusammenfassend gesagt werden, dass offensichtlich die Fragmente C,H,0, und CH,
bei Temperaturen ab ca. 350 °C abgebaut werden und ab ca. 500 °C vermehrt Kohlenstoff im
Gerst zu finden ist. Dieses Verhalten kann neben den TGA-Messungen (siehe Abbildung 49)
und STA/TGA-MS-Messungen (s. Anhang Abbildung 112) auch durch die prozentualen Antei-
le an Kohlenstoff und Wasserstoff (s. Tabelle 10) gestiitzt werden. Eine genauere Untersu-
chung diesbeziiglich kann nur durch Raman-Spektroskopie und Réntgenbeugung (XRD) er-

folgen, welche im Folgenden beschrieben werden.
Charakterisierung durch Raman-Spektroskopie

Die Aspekte ramanspektroskopischer Untersuchungen an Kohlenstoffverbindungen sollen
nun auf die Ramanspektren, welche in dieser Arbeit mit 300 kGy bestrahlten und anschlie-
Rend oxidierten Fasern f-P3 in samtlichen Temperaturstufen erhalten wurden, angewendet
werden. In Abbildung 58 sind diese aufgefiihrt. Analog zu den Raman-Untersuchungen der
Fasern f-P1 wurden zur Auswertung die Spektren ab einer Temperaturbehandlung von 500

°C herangezogen. Die detektierbaren Positionen der Banden und die daraus ermittelten Re-
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sultate aus der Bandendekonvolution sind in Kapitel 5.2 in Tabelle 4 zusammengefasst. Den
Ramanspektren der Fasern f-P1 entsprechend kann auch hier ausgeschlossen werden, dass
Dreifachbindungen oder kumulierte Doppelbindungen gebildet wurden, deren Schwingun-

gen sonst im Bereich von 2300 bis 2100 cm™ zu erwarten wiren.
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Abbildung 58. Ramanspektren der 300 kGy bestrahlten und oxidierten Fasern f-P3 nach
Behandlung bei unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff. Spektren der jeweiligen
Schritte von 100-2200 °C.

Die Position der D-Bande liegt hier zwischen 1337 und 1380 cm™, die der G-Bande zwischen
1592 und 1611 cm™, und damit etwa im selben Wellenzahlbereich wie bei den Fasern f-P1.
Ab 500 °C erscheint sehr schwach die 2D-Bande, welche im Bereich von 2780 cm™ zu finden
ist. Da diese 2D-Bande auch bei den Fasern f-P3 ab diesen niedrigen Temperaturen bereits
sichtbar ist, ist auch das Carbonmaterial der Fasern f-P3 nicht komplett ungeordnet.m] In

den Ramanspektren von 500 und 600 °C ist die Intensitdt der D-Bande deutlich geringer als
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die der G-Bande. Ab 700 °C ist die Intensitadt der D-Bande stets groRer als die der G-Bande
(In/l steigt von 1.10 auf 1.39, wobei der Wert 0.84 fir 900 °C aus der Reihe fillt), was eine
zunehmende strukturelle Unordnung bedingt durch Defektstellen zu hoheren Temperaturen
bedeutet. Diese Defekte konnten durch den Abgang sauerstoffhaltiger Gruppen bedingt
sein. Betrachtet man die Entwicklung der 2D-Bande im Verlauf zu héheren Temperaturen, so
ist stets das Zentrum der breiten Bande bei etwa 2780 cm™ zu erkennen. Bei einer Tempera-
tur von 1400 °C lasst sich bereits eine Separation erkennen, die deutlicher ausgepragt ist als
bei den Fasern f-P1. Bei 2200 °C ist diese Separation vollstdndig zu sehen. Es spaltet sich die
2D-Bande unsymmetrisch in die Bande 2D mit hoher Intensitit bei 2698 cm™, in D+G mit
geringer Intensitit bei 2945 cm™ und in die 2D bei 3224 cm™ auf. Da bei 2200 °C nicht nur
ein einzelnes Signal bei etwa 2780 cm™, sondern eine Aufspaltung detektierbar ist, kann dar-
aus geschlossen werden, dass auch hier aus den Fasern f-P3 bei 2200 °C deutlich graphiti-
siertes Material mit Defektstellen gebildet wurde. Die bereits genannten spektroskopischen
Beobachtungen eines Glaskohlenstoffs sind auch hier zu erkennen. Die Aufspaltung der 2D-
Banden in drei separate Banden kann ein Indiz flir ein mehrschichtiges Kohlenstoffsystem

sein.

Es ist bekannt, dass die Bande D3 bei 1500 cm™, welche sp>-hybridisierte C-Atome repréisen-
tiert, fir den Uberlappenden Bereich zwischen den D- und G-Banden verantwortlich ist. Dies
ist bei Temperaturen von 500 bis 900 °C zu beobachten. Diese Uberlappung wird mit stei-
genden Temperaturen immer geringer, was aus dem steigenden Anteil sp? gebundener C-
Atome resultiert. Ab 1400°C ist eine fast vollstandige Separation zu erkennen, welche bei
Temperaturen von 2200 °C komplett abgeschlossen ist. So zeigt sich im Vergleich zu den Fa-
sern f-P1, dass die Fasern f-P3 offensichtlich bereits bei niedrigeren Temperaturen Struktu-
ren Uberwiegend sp*-hybridiserter Kohlenstoffatome ausbilden. Firr eine quantitative spekt-
rale Analyse Uber die D3-Intensitdat wurde ein 3-Banden-Fit angewendet (siehe Kapitel 7.1).
In Abbildung 59 sind Beispiele der Dekonvolution in die Banden D, G und D3 bei unterschied-
lichen Temperaturen dargestellt. In Abbildung 59 links ist die D3-Bande bei 1500 cm™ (griin)
der Fasern f-P3, welche bei 800 °C behandelt wurden, angezeigt. Vergleichend dazu ist in
Abbildung 59 rechts die D3-Bande und somit der sp>-Anteil bei 1400 °C nicht mehr vorhan-

den.
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Abbildung 59. Ausschnitt der Banden-Dekonvolution im Programm MagicPlot. Darstellung
der sp3-bedingten Bande D3 bei 1500 cm™ (griin), der D-Bande (rot) und der G-Bande (blau)
der bei 800 °C behandelten Fasern f-P3 (links) im Vergleich zu den bei 1400 °C behandelten
Fasern f-P3 (rechts).

In Abbildung 60 sind die jeweiligen Intensitaten Ips/lp3«c) der Fasern f-P3 gegen die Tempe-
raturen aufgetragen. Betrachtet man den Anteil der sp>-hybridisierten Kohlenstoffatome im
Fasermaterial der f-P3 lber die Intensitdt der D3-Bande, so ist ein deutlicher Anstieg von
0.034 auf 0.19 im Bereich von 500 bis 800 °C erkennbar. Dieser rasante Anstieg an sp>-
hybridisiertem Kohlenstoff ab 500 °C korreliert auch hier mit dem Abbrand der Fragmente
CxH,0, und CH, und den daraus zundchst resultierenden Defektbereichen. Ab 900 °C ist eine
drastische Abnahme auf null der D3-Intensitdt und somit auch des Anteils an amorphem
Kohlenstoff beobachtbar. Bereits bei dieser Temperatur scheint das Material frei von sp°-
gebundenem Kohlenstoff zu sein. Demnach kénnen bereits bei niedrigen Temperaturen wei-
tere Umlagerungen der Schichten stattfinden, welche eine Erhéhung der Strukturordnung
zur Folge haben kdnnten. Verglichen mit den Fasern f-P1 zeigen die Fasern f-P3 zu friheren
Temperaturen einen héheren Anteil ausschlieBlich sp’>-gebundener Schichten. Dieser Faser-

typ scheint eine erhohte Tendenz zu deutlich hoheren Graphitisierungsgraden zu haben.
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Abbildung 60. Anderung der relativen D3-Intensitit {iber der Temperatur. Die Intensititen
wurden aus einem 3-Kurven-Fit der jeweiligen Ramanspektren von f-P3 berechnet.

Im Vergleich zu den Fasern f-P1 ist bei f-P3 kein eindeutiger Trend im Verlauf der Halbwerts-
breiten FWHM, Verhaltnisse Ip/lg und Ap/Ag zu héheren Temperaturen erkennbar. Die G-
Bande ist bei allen Spektren niedrigerer Temperatur im Vergleich zu Graphit zu etwas héhe-
ren Wellenzahlen verschoben, was nach der Gleichung 1 (s. Kapitel 4.3) von Tuinstra und

461 3uf kleinere kristalline Bereiche hindeutet. Allerdings sind die D-Banden im Bereich

Koenig
von Graphit hier bereits bei niedrigeren Temperaturen (ab 850 °C) zu finden, was Uberstim-
mend mit der D3-Bandenintensitat ist. Erst bei Graphitisierungstemperaturen bewegen sich
beide Banden im Bereich eines Graphits. Eine drastische Abnahme der Halbwertsbreite und
der Verhaltnisse der Bandenflachen ist im hohen Temperaturbereich zu verfolgen. Somit
steigt der Grad der Ordnung zu sehr hohen Temperaturen immer weiter an, was mit dem
Grad der Graphitisierung des kohlenstoffhaltigen Materials in Verbindung steht."®? Eine
steigende Intensitat der D-Bande im Vergleich zur G-Bande und zu héheren Temperaturen
ist ersichtlich. Da grundsatzlich mit steigender Graphitisierungstemperatur eine Reduktion
der D-Bande aufgrund der steigenden Ordnung zu erwarten ware, kann auch hier ein soge-

« [3 19 20]

nanntes ,glassy carbon identifiziert werden. Des Weiteren ist die berechnete Kristal-

litgroRRe Ly, welche sich bei allen Temperaturbehandlungen stets in der gleichen GroRRenord-
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nung von 2-3 nm bedfindet, ein Hinweis fiir diese Art des Kohlenstoffs. Auch hier zeigt sich
kein Trend im Kristallitwachstum, so ist bei der Graphitisierungstemperatur von 2200 °C die
GroRe von 3.2 nm verifizierbar. Da sich diese kleinen Kristallite in ungeordneter Umgebung

befinden, wird bei einer weiteren Temperaturerhohung aufgrund des resultierenden Platz-

mangels in amorpher Umgebung kein weiteres Wachstum vermutet.

Charakterisierung durch Réntgendiffraktometrie

Durch Rontgendiffraktometrie (XRD) lassen sich weitere Informationen Uber die Kristallstruk-
turen in den untersuchten Proben gewinnen. So wurden zur Analyse die Fasern f-P3 im be-
strahlten und oxidierten Zustand mit den Fasern nach der Behandlung bei unterschiedlichen

Temperaturen unter Stickstoff verglichen. In Abbildung 61 ist die Aufreihung dieser XRD-

Diffraktogramme dargestellt.
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Abbildung 61. XRD-Spektren der mit 300 kGy bestrahlten und oxidierten
(Oxidationsprogramm 2) Fasern f-P3 im Vergleich zu den Fasern f-P3, die nach der Oxidation
unter Stickstoff bei unterschiedlichen Temperaturen behandelt wurden. Die eingezeichneten
Linien dienen der optischen Orientierung. (Die scharfen Signale bei 26 = 26, 43, 50, 74, 90°
konnen abgel6sten Graphitteilen aus den Schiffen zugeschrieben werden, in welchen die
Fasern carbonisiert wurden.)
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Vergleicht man das Diffraktogramm der Prakursorfaser f-P3 in Abbildung 46 (s. Kapitel
5.2.2.1), in welchem durch die drei scharfen Reflexe eine hoher Kristallinitdtsgrad von 63%
gekennzeichnet ist, mit den bestrahlten und oxidierten Fasern f-P3 in Abbildung 61 (unten),
so ist nur noch rein amorphes Material zu erkennen. Ein breites Signal bei 26 = 19.0° zeigt
sich neben einem etwas weniger intensiven Signal bei 26 = 43.7°. So scheinen die Kristallite
mit einer mittleren GréRe Lyw von 11.5 nm durch die Oxidationsbehandlungen zerstort wor-
den zu sein. Im Vergleich zum Diffraktogramm der oxidierten Fasern f-P1 zeigen die Signale
bereits bei diesen Temperaturen eine etwas geringere Halbwertsbreite, was fir eine generell
hohere Ordnung in diesem Fasertyp f-P3 spricht. Nach einer Behandlung dieser oxidierten
Fasern bei 400 °C unter Stickstoff zeigt sich neben einer weiteren Reduzierung der Halb-
wertsbreiten wenig Veranderung. Erst ab 500 °C bilden sich Carbonstrukturen aus, was zum
einen an der auffallend groRRen Signalverschiebung von 19.0° auf 24.2° (002), zum anderen
am Erscheinen zwei weiterer Signale bei 26 = 43.7° (100/101) und 79.1° (110/112) zu erken-
nen ist. Diese Signale weisen eine fortgeschrittene Reduzierung der Halbwertsbreiten auf,
was aufgrund von steigenden Strukturordnungen zu engeren Schichtabstdnden fiihrt. Diese
Verschiebung zu 20 = 24.2° findet bei f-P3 bei deutlich geringeren Temperaturen statt als bei
f-P1. Demnach zeigen die Fasern f-P3 scheinbar bereits bei diesen Temperaturen hohere
Fahigkeiten geordnete und enger gestapelte Schichten auszubilden. Durch die Behandlung
dieser Fasern bei héheren Temperaturen bis zu 1400 °C ist, wie zu erwarten, eine Steigerung
der Signalintensitdten von (002), (100/101) und (110/112) Reflexen und eine weitere Verrin-
gerung der Halbwertsbreiten FWHM beobachtbar. Dieses Verhalten kann fiir eine weitere
Ausbildung sp>-haltiger Kohlenstoffe, einer Erhéhung der Ordnung in der Carbonstruktur und
einen hoéheren Graphitisierungsgrad sprechen. Eine signifikante Veranderung ist bei Tempe-
raturen von 2200 °C zu sehen, wobei das (002) Signal eine weitere Verschiebung von 26 =
24.2° nach 25.7°, das (100/101) Signal von 26 = 43.7° nach 43.1° und das (110/112) Signal
von 20 = 79.1° nach 78.3° zeigt. Neben diesen Beobachtungen erscheint noch ein weiteres

Signal (004) bei 26 = 53.3°. Diese Winkelpositionen entsprechen denen des Graphits.[176]

Zur Berechnung des Schichtabstandes dggy, der mikrokristallinen GréBen L, und L. und der
Anzahl der Schichten wurde das Diffraktogramm bei 2200 °C aufgrund der besten Eignung
verwendet. Die erhaltenen Werte sind in Kapitel 5.2 in Tabelle 4 aufgelistet. Alle weiteren
Diffraktogramme waren fir eine Auswertung nicht geeignet. Durch die Winkelposition des
(002) Signals zu etwas kleineren 20-Winkeln resultiert im Gegensatz zum idealen Graphit ein

110



Ergebnisse und Diskussion

leicht erhohter Schichtabstand dog,. Anhand der Halbwertsbreite des (002) Signals kann ein
Schichtebenenabstand von 0.345 nm berechnet werden. Da sich die Werte der mikrokristal-
linen GroRen allerdings bei beiden Fasern f-P1 und f-P3 in derselben GréoRRenordnung von 2-3
nm befinden, der Abstand bei f-P3 im Vergleich zu den Fasern f-P1 (dgg; = 0.350 nm) aber
etwas geringer ist, kann daraus geschlossen werden, dass hier Carbonstrukturen ausgebildet
werden, die eine hohere Ordnung besitzen. Der aus dem Diffraktogramm berechnete Wert
der KristallitgroRe L, =1.41 nm liegt in derselben GroBenordnung wie bei den Fasern f-P1
(1.46 nm). Aus der sehr kleinen KristallitgroRe L. von 2.20 nm und dem Abstand von dgg; =
0.345 nm fiir Carbonfasern aus f-P3 l4sst sich somit eine Schichtanzahl N **® von 6.4 be-
rechnen. So zeigt auch diese héhere Schichtanzahl N eine deutlich geordnetere Struktur der
Fasern f-P3 mit der Moglichkeit engere Schichtabstande zu bilden. Eine Vorzugsrichtung in
den Carbonfasern konnte auch hier anhand des erhaltenen 2D-Streubildes (s. Anhang Abbil-

dung 116) nicht erkannt werden.

Zusammengefasst ldsst sich anhand der Resultate aus den IR-, Raman- und XRD-
Untersuchungen Uber die Strukturbildung Fasern f-P3, welche aus linearen Poly(cycloocten)-
Ketten aufgebaut sind, sagen, dass deren Mechanismus der Bildung eines Glaskohlenstoffs
nahekommt. Dieses ist unter anderem durch einen Schichtebenenabstand dgg; von 0.345 nm
und einer KristallitgréRe von 1-3 nm gekennzeichnet. Es werden neben den sp>-gebundenen
C-Atomen schon bei moderaten Temperaturbehandlungen von ca. 500 °C Bereiche sp’-
hybridisierter Kohlenstoffatome ausgebildet, die sich mit zunehmender Temperatur ver-
mehrt ausbilden. Mit dem Abbrand der sauerstoffhaltigen Fragmente bei steigenden Tempe-
raturen bildet sich offensichtlich das aromatische System bereits bei Temperaturen ab
800 °C durch weitere Umlagerungen aus. Neben der Eigenschaft eines Glaskohlenstoffs einer
hohen fehlgeordneten Graphitstruktur mit kleinen Kristalliten, konnte auch eine geringe
scheinbare Dichte p der Carbonfasern aus f-P3 von ca. 1.4 g/cm?® nachgewiesen werden.
Dennoch zeigt dieser Fasertyp f-P3 im Vergleich zu f-P1 bereits bei geringeren Temperaturen

deutlich héhere Graphitisierungsgrade und engere Schichtebenenabstande.

5.2.3 Untersuchungen zu den Prakursorfasern f-EP3 im Vergleich zu den Fasern f-P3

In diesem Kapitel werden die Herstellung und Charakterisierung der epoxidierten Prakursor-

polymere Poly(cycloocten) EP3 zu Fasern f-EP3 erldutert. Daraufhin erfolgen Untersuchun-
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gen zur Faserstabilitat, zur Kohlenstofffaserherstellung und deren Strukturentwicklungen.

Daruber hinaus wird ein Vergleich mit den Fasern f-P3 gegeben.

5.2.3.1Herstellung von Prakursorfasern aus f-EP3 mittels Schmelzspinnverfahren

Da die rheologischen Befunde des Polymers EP3 vernetzende Eigenschaften nach kirzerer
Lagerungszeit (siehe Kapitel 5.1.3 Abbildung 21) ergaben, wurde das EP3 direkt nach der
Synthese schmelzversponnen. Dafiir wurde das Polymer an Luft bei 130 °C aufgeschmolzen.
Von Hand war es moglich aus dieser Schmelze Faden zu ziehen und aufzuwickeln. In Abbil-
dung 62 sind die Rasterelektronenmikroskopischen (REM) Aufnahmen der Prakursorfasern f-
EP3 dargestellt. Der Durchmesser variiert zwischen 30 um und 90 um, wobei eine sehr glatte

Oberflache wie auch eine homogene Struktur feststellbar war.

Abbildung 62. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der handversponnenen Fasern f-
EP3.

Das Raman-Spektrum der Fasern f-EP3 ist in Abbildung 63 dargestellt. Dort sind die charak-
teristischen Signale der C-C- und C-O-C-Bindungen zwischen 1500 und 700 cm™ und der CH-
und CH,-Bindungen von 3000 bis 2800 cm™ zu sehen.
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Abbildung 63. Raman-Spektrum der unbehandelten Prakursorfasern f-EP3.

Die Faserstruktur von f-EP3 wurde mittels XRD-Messungen untersucht, wovon das resultie-
rende Diffraktogramm in Abbildung 64 zu sehen ist. Dabei ist ein dominanter Reflex bei 26 =
20.9°, ein untergeordneter Reflex bei 26 = 22.7° und ein Reflex mit geringer Intensitat bei 206
=9.0° zu sehen. Durch diese scharfen Reflexe ist auch hier eine hohe Kristallinitat der Fasern
gekennzeichnet. Zur Bestimmung des Kristallinitatsgrades wurden die zwei Reflexe 26 =
20.9° und 22.7° herangezogen. Uber das Verhiltnis der Reflexflichen des amorphen und
kristallinen Anteils konnte die Kristallinitdt von 74% berechnet werden (s. Anhang Abbildung
117). Mittels der Scherrer-Gleichung (s. Kapitel 4.3.2, Gleichung 5) konnte eine mittlere Kris-

tallitgroRe Lyw von 13.1 nm bestimmt werden.
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Abbildung 64. Diffraktogramm der Prakursorfasern f-EP3, Kristallinitdtsgrad 74%.
(Messbedingungen: Q= 20-30° Oszillation, Faserhalter, 15 h).

Anhand der Streukreise im 2D-Beugungsbild aus der XRD-Messung (s. Anhang Abbildung
118) konnte eine Isotropie festgestellt werden. Folglich herrscht auch in diesem Fasertyp
keine Vorzugsrichtung. Wie die Ursprungsfasern f-P3 weisen auch deren epoxidierten Fasern
f-EP3 eine enorme Biegsamkeit auf. Im Gegensatz zu den Ursprungsfasern zeigen diese al-
lerdings nur eine geringe reversible Dehnbarkeit. Dies kann durch die vorhandenen Epoxid-
gruppen im Polymer erkldrt werden, die das aneinander Abgleiten der Molekiilketten er-

schweren.

5.2.3.2Kohlenstofffaserherstellung aus den Prakursorfasern des epoxidierten Po-

ly(cyclooctens) f-EP3

Im folgenden Kapitel wird die Herstellung und Charakterisierung der Carbonfasern aus den
stabilisierten Prakursorfasern f-EP3 dargestellt. Es wird untersucht, ob grundséatzlich die
Moglichkeit besteht, aus diesen voroxidierten Prakursorpolymeren f-EP3 direkt Carbonfa-
sern zu erhalten, ohne dass ein weiterer Schritt der Stabilisierung notig ist. Daflir wurden die
Doppelbindungen der Poly(cycloocten)-Fasern epoxidiert (f-EP3), welche somit pro Wieder-

holungseinheit eine Epoxidgruppe enthalten.
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Ob diese Stabilisierung durch die eingefiihrten Epoxidgruppen ausreichend ist, wurde an-
hand von EDX- und TGA-Messungen analysiert. Die erhaltenen Spektren sind in Abbildung 65
und Abbildung 66 dargestellt. Mittels dieser EDX-Messungen kann die gleichbleibende Inten-
sitdat des Sauerstoffanteils entlang des Querschnitts trotz des groflen Durchmessers von 80
um (Abbildung 65) gezeigt werden. Es ist kein Ubergang zwischen Faserinnerem und -rand

erkennbar. Demzufolge kann eine homogene Verteilung von Sauerstoff verifiziert werden.

Abbildung 65. EDX Spektrum mit eingezeichnetem Sauerstoffgehalt (rot) entlang des
Querschnitts einer unbehandelten Faser f-EP3 mit ~80 um Durchmesser.

Jedoch ist anhand der TGA-Messungen (Abbildung 66) deutlich zu erkennen, dass diese
Voroxidation mittels synthetisch eingefiigter Epoxidgruppen nicht ausreichend war, um den
Temperaturen der Carbonisierung standzuhalten. So zeigen die unbehandelten Fasern f-EP3
wie auch die 100 und 300 kGy bestrahlten Fasern kaum Restmengen. Erst nach erfolgter
thermischer Oxidation lieRen sich mit 100 kGy Bestrahlung 15% Restmenge und mit 300 KGy
21% erreichen. Mit der 200 kGy bestrahlten und anschlieRend oxidierten Fasern f-EP3 konn-

te die hochste Restmasse von 28% erzielt werden.
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Abbildung 66. TGA-Kurve an f-EP3 im unbehandelten, bestrahlten und oxidierten Zustand.

Vergleicht man die jeweiligen Massenverluste der bestrahlten Prakursorfasern f-EP3 mit
denjenigen der f-P3, ist nur ein geringer Unterschied ersichtlich (siehe Anhang Abbildung
119). Einzig die Zersetzungstemperaturen variieren zwischen den olefinischen Fasern f-P3
und den epoxiderten Fasern f-EP3. Wahrend bei f-P3 der Massenverlust bei ca. 200 °C be-
ginnt, zeigt f-EP3 diesen erst ab 350 °C. Damit zeigen die epoxidhaltigen f-EP3 eine hdhere
Stabilitat im Vergleich zu ihrem Gegenstiick f-P3. Bei beiden Fasertypen ist der Massenver-

lust bei 500 °C beendet, wobei kaum Restmengen messbar waren.

Wie diese TGA-Messungen zeigen, reichen die synthetisch eingebrachten Epoxidgruppen
nicht aus, um voroxidierte Fasern zu erhalten. Eine reine Elektronenbestrahlung war auch
bei diesem Fasertyp aufgrund des niedrigen Schmelzpunktes von 71 °C nicht ausreichend.
Deshalb wurde die Stabilisierungsmethode B angewendet. So wurden die Fasern mit jeweils
100, 200 und 300 kGy bestrahlt und anschlieBend thermisch oxidiert. In Abbildung 67 a und
b sind die daraus erhaltenen kompakten Carbonfasern mit einem Durchmesser von ca. 25
pum dargestellt. In Abbildung 67 c ist die Hohlcarbonfaser abgebildet, welche einen Durch-

messer von 50 um mit einer Wandstarke von 10-15 um aufweist. Allerdings ist in Abbildung
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67 d eine kompakte Carbonfaser mit einem Durchmesser von 40 um zu sehen, welche aus
einer Prakursorfaser f-EP3 hergestellt wurde, die mit 300 kGy bestrahlt und bei 250 °C oxi-

diert wurde.

Abbildung 67. REM-Aufnahmen der kompakten Carbonfasern aus oxidierten
(Oxidationsprogramm 2) Fasern f-EP3, bestrahlt mit 100 kGy (Durchmesser: 24 um) (a),
bestrahlt mit 300 kGy (Durchmesser: 25 um) (b), bestrahlt mit 100 kGy (Durchmesser: 50 um)
(c) und bestrahlt mit 300 kGy (Durchmesser: 40 um) (d).

Es stellte sich heraus, dass die Idee der voroxidierten Prakursorfasern nicht verwirklichbar
war. So konnten aus diesen Fasern erst nach Stabilisierungsmethode B Carbonfasern erhal-
ten werden. Es zeigte sich jedoch, dass kompakte Carbonfasern erhalten werden konnten,
obwohl die Prakursorfasern einen Durchmesser von >25 um aufwiesen. Dafilir mussten diese
mit 300 kGy und anschlieBender Oxidation stabilisiert worden sein. Scheinbar tragen die
eingefiihrten Epoxidgruppen nicht dazu bei, die Massenverluste bei einer Temperaturbe-
handlung bis 1000 °C zu erniedrigen, da im Vergleich zu den Fasern f-P3 keine hoheren
Restmengen erzielt wurden. Aber sie unterstiitzen den Oxidationsvorgang, indem die Sauer-
stoffdiffusion verstarkt wird, so dass der Faserdurchmesser >25 um betragen kann, um den-

noch kompakte Carbonfasern zu erhalten.

5.2.3.2.1 Entwicklung der Kohlenstofffaserstruktur aus den Prakursorfasern f-EP3

Im Folgenden werden die Strukturentwicklung und die Charakterisierung der Fasereigen-
schaften von f-EP3 diskutiert. Dafiir wurden die 300 kGy bestrahlten und bei 250 °C oxidier-

ten (Oxidationsprogramm 2) Fasern f-EP3 verwendet. Aufgrund der zu geringen Menge des
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Fasermaterials f-EP3 konnten nur IR- und Raman-Spektren von Fasern aufgenommen wer-

den, die bei 500 °C, 1000 °C und 1400 °C behandelt wurden.
Charakterisierung durch IR-Spektroskopie

Betrachtet man die IR-Spektren der verschieden stark bestrahlten (100, 200 und 300 kGy)
und unbestrahlten Fasern f-EP3 (s. Anhang Abbildung 120), so sind auch hier keine Unter-
schiede erkennbar. Die spezifischen Schwingungsbanden bei v = 1720, 1254 und 880 cm™
konnen den Epoxidgruppen und die Schwingungsbanden im Bereich von v = 2920 bis 2852,
1463 und 723 cm™ den aliphatischen CH,-Gruppen zugeschrieben werden. In Abbildung 68
werden die unbehandelten Fasern mit den 300 kGy bestrahlten und oxidierten Fasern f-EP3
verglichen. Es zeigen sich oxidationsbedingte Strukturveranderungen, welche dhnlich die der

Ursprungsfasern f-P3 (s. Kapitel 5.2.2.2.3) zu sein scheinen.
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Abbildung 68. IR-Spektrum der unbehandelten Fasern f-EP3 im Vergleich zu den 300 kGy
bestrahlten und oxidierten f-EP3.
--- unbehandelt, --- 300 kGy, oxidiert bei 250 °C.

Die bestrahlten und oxidierten Fasern f-EP3 wurden unter Stickstoff bei 500 °C, 1000 °C und
1400 °C behandelt, die jeweiligen Spektren sind in Abbildung 69 dargestellt. Zu sehen ist,
dass bereits bei 500 °C die charakteristischen Banden der sauerstoffhaltigen Gruppen CH,0,
zum Grofteil verschwunden sind und dadurch offensichtlich vermehrt Kohlenstoff im Gerist

zuriickbleibt. Der Abbau dieser sauerstoffhaltigen Fragmente und auch Kohlenwasserstoffe
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korreliert mit dem drastischen Kurvenabfall in den TGA-Messungen, welche in Abbildung 66
(Kapitel 5.2.3.2) gezeigt sind. Spektren héherer Qualitdt der hochtemperierten Fasern waren

aufgrund der hohen Absorption der Kohlenstoffgeriste nicht verfligbar.
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Abbildung 69. IR-Spektrum der Fasern f-EP3, behandelt unter Stickstoff bei 500 °C, 1000 °C
und 1400 °C.
---500 °C, --- 1000 °C, --- 1400 °C.

Mogliche Strukturentwicklungen der Fasern f-EP3 werden in Abbildung 70 dargestellt. So
kann vermutet werden, dass bedingt durch die Elektronenbestrahlung Verkniipfungen der
Polymerketten durch kovalente Bindungen gegeben sind, wobei die Epoxidgruppen groRten-
teils bestehen bleiben. Dies konnte durch die Anwesenheit der charakteristischen Signal-
schwingungen der Epoxidgruppen (v = 1720, 1254 und 880 cm™) auch nach der Bestrahlung
bestatigt sein (s. Anhang Abbildung 120). Neben Kettenverknipfungen konnten Umlagerun-
gen der Epoxidgruppen wie auch Etherbildungen vermutet werden. Durch die thermische
Oxidation kdnnten zum einen Offnungen der Epoxid- und Ethergruppen, zum anderen Bil-
dungen sauerstoffhaltiger Gruppen wie z.B. Carbonyl-, Carboxyl- und Hydroxylgruppen er-

wartet werden.
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Abbildung 70. Mogliche Strukturentwicklung der Fasern f-EP3 wahrend der Bestrahlung und
den anschlieBenden Oxidations- und Carbonisierungsschritten.

Charakterisierung durch Raman-Spektroskopie

Die in Kapitel 4.3 aufgefiihrten Aspekte zur Strukturaufklarung mittels Raman-Spektroskopie
werden auf die Spektren der Fasern f-EP3 in den Temperaturstufen 500, 1000 und 1400 °C
angewendet. In Abbildung 71 sind diese im Vergleich zu denjenigen der Fasern f-P3 aufge-
fuhrt. Die detektierbaren Positionen der Banden und der daraus ermittelten strukturellen

Parameter sind in Kapitel 5.2 in Tabelle 5 zusammengefasst.
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Abbildung 71. Ramanspektren der 300 kGy bestrahlten und oxidierten Fasern f-EP3 (links)
und f-P3 (rechts) nach Behandlung bei unterschiedlichen Temperaturen unter Stickstoff.
Spektren der jeweiligen Schritte von 500, 1000 und 1400 °C.

In diesen Ramanspektren sind die Banden D, G und 2D erkennbar. Die Positionen der zwei
signifikanten Banden D und G der Fasern f-EP3 liegen in etwa im selben Wellenzahlbereich
wie die der Fasern f-P3. Im Spektrum von 500 °C ist auch hier bereits die 2D-Bande zu erken-
nen, welche sich im Bereich von 2780 cm™ befindet. AuRerdem ist die Intensitit der D-Bande
noch deutlich geringer als die der G-Bande. Erst bei Abgang der sauerstoffhaltigen funktio-
nellen Gruppen steigt die Intensitdt der D-Bande aufgrund von resultierenden Defektstel-
len.'?) Bei 1000 °C ist das Intensititsverhiltnis Ip/lg bereits 1.13, wobei von 1000 °C auf
1400 °C keine weitere Erhohung des Intensitatsverhaltnisses Ip/lc mehr erkennbar ist. Eine
Auftragung der Anderung der relativen D3-Intensitdt mit der Temperatur war hier aufgrund
der unzureichenden Spektrenanzahl nicht moéglich. Im Spektrum von 500 °C ist die D3-Bande
mit geringer Intensitit erkennbar, was fir den noch vorhandenen sp*-Anteil im Material
spricht. Ab Carbonisierungstemperaturen von 1000 °C war ausschlieRlich sp®-gebundener
Kohlenstoff zu finden (siehe Anhang, Abbildung 121). Ab 1400 °C ist eine fortschreitende
Separation der beiden Banden D und G mit einer Reduzierung der Halbwertsbreiten FWHM

erkennbar.

Vergleicht man diese Resultate mit den Spektren der Fasern f-P3 (siehe Abbildung 71,
rechts), so sind deutliche Unterschiede bei Temperaturen von 1400 °C erkennbar. Zum einen
ergibt sich bei f-P3 ein Intensitatsverhaltnis Ip/lg von 1.85, was auf eine deutlich héhere Kan-

tenanzahl und somit Defektrate im Material zuriickzuflihren ist. Dagegen ist das Intensitats-
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verhiltnis Ip/lg von f-EP3 1.13. Allerdings kann bei f-P3 anhand der wenig ausgepragten
Uberlappung der Banden D und G, der deutlicheren Separation der 2D-Bande in 2D, D+G und
2D’ und der deutlich geringeren Halbwertsbreiten FWHM ein weitaus hoherer Graphitisie-
rungs- und Kristallinitatsgrad der Schichten mit einem tberwiegenden Anteil sp>-gebundener
Kohlenstoffatome vermutet werden. Offensichtlich weisen die Fasern f-P3 bereits bei niedri-
geren Carbonisierungstemperaturen die Eigenschaften eines Glaskohlenstoffs auf. Bei Be-
trachtung der KristallitgroBe L, zeigt sich wie bei den Fasern f-P3 kein Trend zu wachsenden
Kristalliten. So zeigt auch der Mechanismus der Strukturentwicklung des Fasertyps f-EP3
Ahnlichkeiten zu dem eines Glaskohlenstoffs. Allerdings weisen die Fasern f-EP3 bei 1400 °C
noch wenig graphitisiertes Material auf, wobei womaoglich hohere Graphitisierungsgrade

durch Behandlungen mit hoheren Temperaturen erzielt werden kdnnen.
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5.3 Vergleich der olefinischen und epoxidierten Fasern mit PPV-Filmen

Im Folgenden wird eine Gegenliberstellung der in dieser Arbeit synthetisierten Polymerfa-
sern f-P1, f-P3, f-EP3 mit Poly(p-phenylenvinylen)-Filmen (PPV) (Abbildung 72) erfolgen. Die
PPV-Filme wurden von Frau Dr. E. B. Anderson am Institut fir Polymerchemie synthetisiert
und vermessen.® In dieser Arbeit wurden die Datensitze zur Charakterisierung neu aus-

gewertet.

Abbildung 72. Strukturausschnitt der PPV-Fasern.

Die Fasern f-P1 aus Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton), bestehend aus zyklischen
1,2- und 1,4-verknipften 1,4-Cyclohex-2-enylen und 1,2-Cyclohex-3-enylen-Einheiten, die
Fasern f-P3 aus Poly(cycloocten), welches linear vorliegt und dessen epoxidiertes Gegen-
stiick f-EP3 sind in den vorherigen Kapiteln ausfihrlich charakterisiert worden. Nun sollen
deren Ergebnisse aus der Rontgenbeugung und Raman-Spektroskopie mit den Ergebnissen
der analysierten PPV-Filme verglichen werden. Nach E. B. Anderson et al. bestehen bereits
die Prakursorpolymere PPV aus einem komplett sp’-hybridisierten, aromatischen Sys-
tem. Demnach soll dieses vollstiandig sp>-hybridisierte Prakursorsystem mit den bereits
dargestellten Systemen verglichen werden, die zunachst aus unterschiedlich zusammenge-
setzten Anteilen sp®- und sp>-hybridisierter Kohlenstoffe aufgebaut sind und erst bei Be-
handlung hoher Temperaturen vorwiegend sp’-hybridisierte Systeme ausbilden. Zunichst
wird ein Vergleich anhand der Ramanspektren aller beteiligten Systeme (s. Abbildung 40
(Kapitel 5.2.1.2.3), Abbildung 58 (Kapitel 5.2.2.2.3) und Abbildung 73) angelegt. Die daraus

ermittelten spektralen Parameter sind in Kapitel 5.2 in Tabelle 3 - Tabelle 5 dargestellt.
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Abbildung 73. Raman-Spektren der PPV-Filme, behandelt bei Temperaturen von 1000, 1400
und 1800 °C unter Stickstoff.

Ein Beobachtungspunkt, den alle Proben gemein haben, ist der abnehmende Wert der Ban-
denhalbwertsbreite FWHM zu héheren Temperaturen. Dies ist zu erwarten, da dieses Ver-
halten eine Steigerung der Ordnung und demnach eine Erhéhung des Graphitisierungsgrades
bedeutet. Die Bandenpositionen der D- und G-Banden verschieben sich erst bei Temperatu-
ren von 2200 °C zu den entsprechenden Graphitpositionen (D-Bande: 1360 cm™, G-Bande:
1580 cm). Eine vollstindige Separation der Banden D und G ist bei allen Proben erst bei
Graphitisierungstemperaturen von 2200 °C beobachtbar. Auffallend sind die Entwicklungen
der 2D-Banden. Die 2D-Bande befindet sich bei allen Proben bei etwa 2780 cm™, wobei in
allen Spektren bei 1000 °C noch keine Separation dieser Bande erkennbar ist. Bei Betrach-
tung des Spektrenverlaufs von f-P1 und f-EP3 ist eine Separation erst ab 1400 °C in jeweils
zwei Banden, 2D und D+G, erkennbar, wobei bei f-P3 und PPV bereits eine deutliche Separa-
tion in drei Banden 2D, D+G und 2D’ zu sehen ist. Diese Aufspaltung ist bei PPV allerdings
noch etwas ausgepragter dargestellt. Solch deutliche Aufspaltungen sind bei f-P1 und f-EP3

erst bei Graphitisierungstemperaturen von 2200 °C erfassbar.

Bei Betrachtung der KristallitgroBen L, befinden sich diese bei allen Fasertypen in GréRen-

ordnungen von 2-4 nm. Wie bereits erwahnt, ist ein stetiges Kristallitwachstum bei f-P1, f-P3
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und f-EP3 zu hoheren Temperaturen nicht gegeben, da den Kristalliten aufgrund der inho-
mogenen Defektstruktur und des daraus gegebenen Platzmangels keine bevorzugte Richtung
fiir ein Wachstum ermoglicht wird. Aus den berechneten KristallitgroRen L, der PPV-Filme
geht sogar eine Reduzierung der KristallitgréRen von 1000 bis 1800 °C hervor. Bei einem
Vergleich des Anteils der sp*-hybridiserten Kohlenstoffatome tber die Intensitit der D3-
Bande sind klare Unterschiede zu beobachten. Dieser Anteil nimmt bei den Fasern f-P1 erst
ab 1000 °C langsam ab, wahrend die Struktur der Fasern f-P3 bereits ab 900°C ausschliefRlich
aus sp>-gebundenen Kohlenstoffatomen aufgebaut ist. Die Fasern f-EP3 verhalten sich dhn-
lich ihrer Ursprungsfasern f-P3. Wie erwartet, sind in den Ramanspektren der PPV-Fasern,
welche urspriinglich aus vollstindig sp>-gebundenen Kohlenstoffatomen bestehen, keine D3-

Banden zu erkennen.

Im weiteren Verlauf sollen die Resultate aus den XRD-Messungen diskutiert werden. Die
jeweiligen Signalpositionen aus den Diffraktogrammen werden in Tabelle 3-5 (Kapitel 5.2)
aufgelistet. Die zugehorigen Diffraktogramme sind in Abbildung 44 (Kapitel 5.2.1.2.3), Abbil-
dung 61 (Kapitel 5.2.2.2.3) und Abbildung 74 zu sehen. Bei Betrachtung der Resultate ist zu
beachten, dass es sich bei den XRD-Messungen an PPV-Filmen um ein anderes Gerat handel-
te als bei der Vermessung der restlichen Fasertypen f-P1, f-P3 und f-EP3. Mit diesem Gerat
wurden nur Winkel von 26 =5 bis 75° abgescannt, wobei mit dem in dieser Arbeit verwen-

deten Gerates ein grolRerer Bereich von 26 = 10 bis 100° gescannt werden konnte.
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Abbildung 74. XRD-Diffraktogramme der PPV-Fasern, behandelt bei Temperaturen von 1000,
1400 und 1800 °C unter Stickstoff. Die eingezeichneten Linien sind zur optischen Orientierung
(Messbedingung: 26 = 10 bis 55°).

Vergleicht man die Signalpositionen der jeweiligen Proben, so sind deutliche Unterschiede
zu erkennen. Betrachtet man zundchst den Reflex (002), so ist auffallend, dass die Fasern f-
P3 schon zu niedrigeren Temperaturen von 1000 °C mit 26 = 24.2° dem Literaturwert des
Graphits[176] von 26 = 26° nahekommen. Dagegen treten die (002) Reflexe von f-P1 und PPV
noch bei geringen Werten von 206 = 22.1° auf. Bei einer weiteren Temperaturerhéhung auf
2200 °C sind Verschiebungen der (002) Reflexe bei f-P1 und f-P3 auf 26 = 25.7° beobachtbar,
wobei die PPV-Filme bei 1800 °C noch kein Sprung zu hoheren Winkeln zeigen. Alle Proben
haben den (100/101) Reflex mit dem Winkel 26 = 44° bei Temperaturen von 1000 bis
2200 °C (bzw. 1800 °C) gemein. Der (110/112) Reflex ist bei allen Proben deutlich ab 1000 °C
zu sehen, welcher im Bereich von 26 = 78° liegt. Der zu erwartende (004) Reflex bei 26 = 53°
ist bei allen graphitisierten Materialien zu finden. Dieser tritt bei f-P1 und f-P3 nach einer

Behandlung von 2200 °C auf.

Eine Zusammenfassung der Ergebnisse aus den Raman- und XRD-Messungen der aus zykli-
schen und linearen Wiederholungseinheiten aufgebauten Fasern f-P1 bzw. f-P3 und der
epoxidierten Fasern f-EP3 mit PPV-Filmen fihrt zu folgenden Beobachtungen. Die Fasern f-
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P1 weisen offensichtlich aufgrund der rein amorphen Struktur erst ab 1000 °C eine langsame
Ausbildung der sp*-hybridisierten Bereiche auf. Dagegen zeigen die linear aufgebauten Fa-
sern f-P3 und f-EP3 deutlich hohere Kristallinitdtsgrade und somit bereits bei Temperaturen
ab 900 °C ein vollstindig sp>-hybridisertes Kohlenstoffsystem. Dadurch ist die Maglichkeit
gegeben, durch weitere Umlagerungen des Gerlists bei steigenden Temperaturen Kohlen-
stoffsysteme hoherer Ordnungen und dementsprechend engeren Schichtabstdnden auszu-
bilden. Da die Fasern f-P3 bereits sehr friih ausschlieBlich aus sp>-hybridisierten Kohlenstoff-
atomen bestehen, gleicht deren weitere Strukturentwicklung bei Carbonisierungstemperatu-
ren denen der PPV-Filme, welche bereits anfanglich aus einem komplett aromatischen Sys-

tem aufgebaut sind.

Anhand dieser Resultate konnen wichtige Aspekte in Bezug auf die Polymerstruktur gezeigt
werden, die notwendig sind, damit das Polymer als Carbonfaser-Prakursor fungieren kann.
Um eine hohe Kristallinitat und die notwendige Faserorientierung zu gewahrleisten, scheint
es von entscheidender Bedeutung zu sein, dass die Makromolekiile des Prakursorpolymers
weitestgehend linear vorliegen. Zudem sollten Doppelbindungen oder aromatische Bereiche
in der Hauptkette vorliegen. Dies scheint unabdingbar, um zum einen StabiliserungsmaR-
nahmen wie thermische Oxidationen und Elektronenbestrahlungen durchfiihren zu kénnen
und zum anderen um bereits vor den Temperaturbehandlungen einen maglichst hohen sp?-
Anteil vorzuweisen. Dennoch zeigen die IR-Spektren der Fasertypen f-P1 und f-P3 trotz ihrer
unterschiedlichen Eigenschaften im Strukturaufbau und Kristallinitatsgrad wahrend den Oxi-
dationsbehandlungen ahnliche Strukturveranderungen. Anhand der XRD-Diffraktogramme
sind in beiden Fallen zundchst amorphe Strukturen ausgebildet worden, wobei deren Car-
bonstrukturen erst bei hoheren Temperaturbehandlungen entstehen. Um den genauen Ein-
fluss des sp’/sp>-Anteils wihrend den Oxidationsprozessen genauer zu analysieren, bedarf
es jedoch weiterer Untersuchungen. Scheinbar hat der unterschiedliche sp®/sp>-Anteil erst
bei héheren Temperaturen Einfluss auf die weitere Ausbildung der Carbonstrukturen, wel-

che allerdings schwer zu analysieren sind.

So zeigte das PPV, bestehend aus einem komplett aromatischen System, trotz ausschliefli-
cher sp’-Hybridisierung den Bildungsmechanismus eines Glaskohlenstoffs mit der stark fehl-
geordneten Graphitstruktur. So hat auch der anfinglich hohe sp?-Anteil nicht den ausschlag-

gebenden Effekt, um starke Fehlordnungen und Defektbildungen zu unterbinden. Bei Car-
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bonsisierungstemperaturen ist die Beweglichkeit der C-C-Ketten schwer kontrollierbar und
nachvollziehbar. So bilden vermutlich die Polymerketten des PPV untereinander wenig ori-
entierte Strukturen aus, was zu stark ungeordneten Graphenschichten fihrt. Allerdings zeig-
ten die Fasern f-P3, aufgebaut aus unterschiedlichem sp?/sp>-Anteil, aufgrund der linearen
Struktur vergleichsweise hohe Graphitisierungsgrade. Daher bestehen die Anforderungen an
Prakursorpolymeren offensichtlich aus einem Zusammenspiel eines moglichst hohen Anteils
sp’-hybridisierter Kohlenstoffatome, wie auch einer sehr hohen Orientierung der Polymer-

ketten.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Kohlenstofffasern finden seit Gber 30 Jahren aufgrund ihrer hervorragenden mechanischen
und chemischen Eigenschaften erfolgreich Einsatz in der Technik. In dieser Arbeit sollte der
Herstellungsprozess der Prakursorpolymere, tiber Prakursorfasern, bis zu den Carbonfasern
dargestellt werden. Die Strukturentwicklungen der einzelnen Schritte sind dabei dokumen-

tiert worden.

In der vorliegenden Arbeit konnten aus vier verschiedenen Polymertypen mittels Schmelz-
spinnverfahren erfolgreich Fasern gesponnen werden, welche eine ebenmafRige Oberflache
wie auch homogene Struktur im Faserinneren aufwiesen. Im einzelnen lieRRen sich die struk-
turell unterschiedlich aufgebauten Prakursorpolymere Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-
caprolacton) P1 (48 % 1,4-verknlpfte, 52% 1,2-verknlipfte Wiederholungseinheiten) und P2
(>98% 1,4-verknlpft) bei 280 °C bzw. bei 180 °C verspinnen, wobei Fasern mit amorpher
Struktur erhalten wurden, wobei keine Vorzugsrichtung zur Faserebene nachgewiesen wer-
den konnte. Die Handhabbarkeit dieser Fasern erwies sich als etwas schwierig, da durch den
kaum vorhandenen bis sehr geringen Anteil an Kristallinitat eine hohe Briichigkeit resultier-
te. Anders zeigten die Fasern des linearen Prakursorpolymers Poly(cycloocten) P3 und des-
sen epoxidierten Progenitor EP3 durch ihren hohen kristallinen Anteil eine enorme Biegsam-
keit, weshalb die Verarbeitung zu Carbonfasern erheblich vereinfacht war. Auch diese Fasern
wiesen sich durch eine glatte Oberflache und eine homogene Struktur aus. Allerdings zeigte
das Polymer EP3 nur kurze Zeit nach der Synthese geeignete viskoelastische Eigenschaften,
was ein rasches Verspinnen erforderlich macht. Eine weitere Spinnmethode konnte mit einer
20 Gew.-% Losung aus P3#5 ohne CTA in Chloroform angewendet werden. Mittels Nass-
Spinnverfahren konnten auch damit Fasern produziert werden. Doch aufgrund ihrer fibril-
lendhnlichen Struktur und der hohen Porositdt wurden weitere Untersuchungen dieses Ver-
fahrens nicht verfolgt und das Schmelzspinnverfahren fir diesen Fasertyp ebenso als die

bevorzugte Methode gewidhilt.

Es konnten verschiedene Methoden zur Faserstabilisierung gefunden werden um aus den
Prakursorfasern f-P1, f-P2 und f-P3 Carbonfasern erhalten zu kdnnen. Darunter fallen die
thermische und chemische Oxidation, die UV- und Elektronenbestrahlung. Es zeigte sich,
dass der Durchmesser der Prakursorfasern eine entscheidende Rolle fur die resultierenden

Carbonfasern spielt. So wurden nur kompakte Carbonfasern erhalten, wenn der Durchmes-

129



Ergebnisse und Diskussion

ser der Prakursorfaser <25 um betrug. Ist der Durchmesser groRer, sind hohle Carbonfasern
mit einer Wandstarke von ca. 15 um zu erwarten. Bei einer zusatzlich durchgefihrten Elekt-
ronenbestrahlung bei den Prakursorfasern, zeigten die resultierenden hohlen Carbonfasern

eine Wanddicke von 5-8 um.

Da eine Beschleunigung des Oxidationsschrittes den Produktionspreis erheblich senken wiir-
de, wurden voroxidierte Fasern synthetisiert, indem im Prakursorpolymer synthetisch Epo-
xidgruppen eingebracht wurden. Diese sollen den Oxidationsprozess verkiirzen oder sogar
Uberflussig werden lassen. Die Umsetzung erwies sich als schwierig, so dass die Idee der vor-
oxidierten Prakursorfasern mit f-EP3 nicht verwirklicht werden konnte. Zur Stabilisierung
dieser Fasern f-EP3 musste zuséatzlich eine thermische Oxidation durchgefihrt werden. Al-
lerdings bewiesen die Epoxidgruppen dort eine unterstiitzende Wirkung, so dass die Sauer-
stoffdiffusion in den Fasern verstarkt wurde. So konnten auch kompakte Carbonfasern mit
einem Durchmesser von ca. 40 um erhalten werden. Zur Untersuchung der Fasermorpholo-
gie bzw. —struktur wurden verschiedene Analysemethoden angewendet. Zum einen wurden
die Faseroberflaichen und —querschnitte durch Rasterelektronenmikroskopie untersucht.
Zum anderen konnte zur Uberpriifung der Faserstabilitit die Thermogravimetrie angewen-
det werden. Die spezifische Oberflache der Carbonfasern wurde durch BET-Messungen un-

tersucht.

Um Erkenntnisse Uber die Strukturentwicklung der Prakursorfasern f-P1, f-P3 und f-EP3 zu
Carbonfasern zu gewinnen, wurden diese wahrend den einzelnen Prozessschritten analy-
siert. Als geeignete Methoden zur Analytik der Strukturentwicklung von kohlenstoffhaltigen
Materialien erwies sich die Rontgenbeugung in Kombination mit IR- und Raman-
Spektroskopie. Dabei schienen alle drei Fasertypen dem Bildungsmechanismus eines Glas-
kohlenstoffs zu folgen. Das Kohlenstoffmaterial der Fasern f-P1 besteht erst bei 2200 °C aus-
schlieRlich aus sp>-hybridisiertem Material. Dabei weist dieses bei 2200 °C eine Defektstruk-
tur mit einem erhohten Schichtebenabstand dgp, von 0.350 nm und einer KristallitgroRe von
1-3 nm auf. Das Kohlenstoffmaterial der Fasern f-P3 ist dagegen bereits bei 900 °C frei von
sp>-gebundenem Kohlenstoff. Fir die Graphitebenen konnte ein leicht geringerer Schicht-
ebenabstand dop, von 0.345 nm berechnet werden, wobei die KristallitgrofRe im selben Gro-
Renbereich von 1-3 nm liegt. Bei beiden Fasertypen zeigten diese sehr kleinen Kristallite kein

Wachstumsvermogen zu héheren Temperaturen. Dies liegt an der fiir Glaskohlenstoff cha-
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rakteristischen amorphen Umgebung mit hoher struktureller Unordnung, womit durch die

begrenzte Raumfreiheit keine Moglichkeit zu einem fortschreitenden Wachstum gegeben ist.

Um die Strukturentwicklungen der in dieser Arbeit verwendeten Fasersysteme mit zuvor
unterschiedlichen sp?/sp>-Anteilen mit einem von vornherein vollstindig sp>-hybridiserten
Systems zu vergleichen, wurden die Daten mit denen von Poly(p-phenylenvinylen) (PPV)
verglichen. Die Fasern f-P3 zeigten im Vergleich eine dhnliche Entwicklung, da diese bereits
bei niedrigeren Temperaturen vollstindig sp>hybridiserte Strukturen ausgebildet hatten.
Demnach wiesen die linearen Fasern f-P3, auf Polyethylen basierend, bereits bei geringen
Carbonisierungstemperaturen von 900 °C einen deutlich hoheren Graphitisierungsgrad auf.
Aufgrund der zu geringen Orientierung der kristallinen Schichtebenen besallen diese noch
keine Vorzugsrichtung entlang der Faserachse; die erhaltenen Carbonfasern zeigten daher
keine ausreichenden mechanischen Eigenschaften. Um eine entsprechende Vorzugsrichtung
zu erlangen, missten bereits wahrend dem Schmelzspinnprozess héhere Verstreckungen
erzielt werden, um diese dann wahrend der Oxidation und Carbonisierung fortzusetzen. Die
epoxidierten Fasern f-EP3 zeigten ein dhnliches Verhalten, wobei zu genaueren Aussagen
weitreichendere analytische Untersuchungen nétig sind. Dennoch zeigten die linearen, koh-
lenstoffreichen Poly(cycloocten)-Fasern f-P3 bereits gute Eigenschaften, um bei niedrigen
Temperaturen hohe Graphitisierungsgrade zu erreichen. Durch eine Reduzierung der Be-
handlungstemperaturen und die Verwendung von ressourcenschonendem Prakursormateri-

al auf PE-Basis konnten immense Kosteneinsparungen erzielt werden.

Zukiinftig konnten weitere geeignete Prakursorpolymere synthetisiert werden, die sowohl
eine lineare Kettenstruktur als auch eine Ausbildung der Kohlenstoffatome mit einer hohen
Vorzugsrichtung parallel zur Faserachse mit sich bringen. Zum einen sollen durch Prakursor-
verbesserungen hohe kristalline Orientierungen durch Ausrichtung der Polymerketten er-
reicht werden, die zu einer Verringerung der Strukturfehler in den resultierenden Gra-
phenebenen fihrt. Zum anderen sollten MaBnahmen getroffen werden die eine héhere Koh-

lenstoffausbeute gewahrleisten.

Weitere Nachforschungen beziglich der Verbesserung der mechanischen Stabilitdt der Car-
bonfasern konnten in Zukunft durch weitere Untersuchungen angestrebt werden. Durch
Hochskalierung der verwendeten Prakursorpolymersynthese sollte es moglich werden, einen

Spinnprozess im Industriemalstab durchzufihren. Dies wiirde eine bessere Homogenitat der
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Faserstrange zur Folge haben. Durch eine zusatzliche Verstreckung kénnte die Vorzugsrich-
tung der kristallinen Bereiche erh6ht werden. Zudem waére es wichtig, eine Moglichkeit zur

Verstreckung wahrend der Oxidations- und Carbonisierungsschritte zu haben.

132



Experimenteller Teil
7. Experimenteller Teil

7.1 Gerate und Methoden

NMR-Spektren wurden mit einem Bruker Avance Il 400-Spektrometer in dem ange-

gebenen Losungsmittel bei 25 ° C aufgezeichnet, die Daten werden in ppm angegeben.

GPC-Messungen wurden gegen Polystyrol (PS) auf einem chromatographischen Sys-
tem, bestehend aus einer Waters 515 HPLC-Pumpe, einem Waters 2707 Autosampler, POLY-
PORE Saulen (Agilent Technologies), einem Waters 2489 UV/Vis- und einem Waters 2414
Brechungsindex-Detektor durchgefiihrt. Die dafiir verwendeten Losungsmittel waren THF
oder Chloroform. Die in der Arbeit aufgefiihrten Werte wurden mit dem RI-Detektor be-

stimmt.

Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (REM) wurden mit einem Zeiss Auriga
aufgezeichnet. Zur Praparation der Proben wurden die Fasern mit Pt/Pd besputtert, die
Schichtdicke des Sputters betrug dabei 3-5 nm. Es wurden Aufnahmen von Faseroberflachen

und Faserbruchflachen angefertigt.

Dynamische Differenzialkalorimetrie (DSC) Messungen wurden unter einer Stick-
stoffatmosphare unter Verwendung eines Perkin-ElImer DSC 4000 durchgefiihrt und mit der
Software Pyris 1 ausgewertet. Die Auswertung und Berechnung erfolgte jeweils an der zwei-

ten Aufheizrate bzw. Kiihlrate (10 °C/min).

Die thermogravimetrische Analysen (TGA) wurden mit einem TGA-Q 500 von TA Wa-
ters mit einer Heizrate von 10°C/min unter Stickstoff von 30°C bis 1000°C durchgefiihrt. Die

Auswertung der Kurven erfolgte mit der Software TA Universal Analysis.

Die simultane Thermoanalyse (DSC/TGA/MS) wurde mit dem Gerat STA 449 F3 Jupi-
ter mit zusatzlicher Massenspektrometrie-Kopplung (MS 403C Aéolos) von Netzsch-
Geratebau GmbH durchgefiihrt. Zur Auswertung wurde die Netzsch Proteus Software ver-

wendet.

Rheologische Messungen wurden in einer Atmosphare aus Stickstoff auf einem Rhe-
ometrics (SR 500) Rheometer mit paralleler Platte-Geometrie und einer Peltier-
Temperatursteuerung oder auf einem Rheometer MCR 501 (Anton Paar) mit einem Platte-
Platte-System, wobei mit einem Konvektionsofen des Types CTD 450 geheizt wurde, durch-

gefiihrt. Die Scherraten w wurden zwischen 0.1 und 100 s* variiert. Die Durchmesser der
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Scheiben betrugen 25 mm, und der Abstand zwischen ihnen wurde zwischen 0.5 und 1 mm
gewadhlt. Fir Versuchsdurchfiihrungen bei Oszillationsmessungen mit variabler Frequenz
(Frequency-Sweep) wurde die Amplitude y = 5% oder y = 10%, fiir Langzeitmessungen (Time-
Sweep) die Amplitude y=0.01% gewahlt. Die viskoelastischen Eigenschaften der Polymer-
schmelzen wurden durch dynamische oszillierende Versuche bei Temperaturen zwischen
120 und 300 °C untersucht, die sowohl den Speichermodul (G') als auch den Verlustmodul
(G") und die komplexe Viskositat (n*) darstellen. Mit dem Prinzip der Frequenz-Temperatur-
Uberlagerung wurden Masterkurven erstellt. Dafiir werden Experimente bei verschiedenen
Temperaturen durchgefiihrt und daraufhin die einzelnen Kurven zu einer Gesamtkurve, die
sognannte ,Masterkurve®, tiberlagert. Die Nullscherviskositat n*, wurde unter Verwendung

eines dreiparametrigen Carreau-Ansatzes berechnet.

Energiedisperse Rontgenspektroskopie (EDX)-Messungen wurden im Auriga Felde-
missionsrasterelektronenmikroskop der Fa. Zeiss durchgefihrt. Als EDX Detektor fungierte
der Oxford Instruments INCA Synergy XMax 50 Detektor. Dabei wurden die Sauerstoffkon-

zentrationen entlang des Faserquerschnitts bestimmt.

Die Schmelzspinnverfahren wurden mit einem Zweischnecken-Extruder HAAKE Mini
Lab Il (Thermo Scientific) durchgefiihrt. Das Gerat war beheizbar und konnte nur unter einer
maRig stabilen Stickstoffatmosphare bedient werden. Dessen Schnecken waren konisch
(5/14 mm) und hatten eine Lange von ca. 11 cm. Da diese gegenlaufig betrieben wurden,

konnte somit das Polymer beférdert werden.

Fiir Oxidationen wurde ein APT.lineTM FP Oxidationsofen (Binder) verwendet.

IR-Spektren wurden als KBr Pressling auf einem Bruker IFS 28 oder auf einem Perkin

Elmer 2000 FTIR mit der ATR-Technik gemessen.

Die Elementaranalysen (EA) (C, H, N) wurden auf einem Elemental Analyzer Modell
1106 (Carlo Erba) gemessen. Speziell die Bestimmung der Elemente Kohlenstoff C und Was-

serstoff H an Carbonfasern wurde an einem vario MicroCube von Elementar durchgefihrt.

Raman-Spektren wurden mit einem konfokalen Raman-Mikroskop alpha 300 R in Ult-
rafast Raman Imaging-Konfiguration von WiTec aufgezeichnet. Dieses war mit einem
UHTS300 Spektrometer VIS, einem frequenzverdoppeltem Nd:YAG-Laser (532 nm, 50 mW)

und einer EMCCD-Kamera zur Detektion des Raman-Signals ausgestattet. Zur Berechnung
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des FWHM (full width at half maximum) der Ramanbanden, der Intensitatsverhaltnisse Ip/lg
und der strukturellen Parameter berechnet aus den ramanspektroskopischen Daten wurde
das Programm Magic Plot verwendet. Zur Berechnung der spektralen Parameter wurde eine
Bandendekonvolution an den entsprechenden Raman-Spektren durchgefiihrt. Daflr wurde ein

135] abgewan-

3-Kurven-Fit angewendet. Dieser wurde nach der Methode von Sadezky et al.!
delt. Dafiir wurde fiir die D- und G-Banden eine Lorentz-artige und fir die D3-Bande eine

Gauss-artige Bandenform angenommen.

Rontgen-(XRD)-Messungen wurden mit einem Phillips PW 1050 vertikal Goniometer
mit einer Phillips PW 1710 Steuereinheit in Reflexion unter Verwendung einer Cu-K,-Quelle,
einem Aluminium-Standard (38.5° = 20) und der ADM-Software gemessen. Die Presslinge
wurden mittels eines Drucks von 125 bar hergestellt. Einzelne Faserfilamente wurden auch
auf einem D/max Rapid Il der Firma Rigaku unter Verwendung einer Cu-K4-Quelle vermes-
sen. Anhand der 2D-Streubilder erhalt man mittels 26 - Intensitdt Konvertierung die ent-

sprechenden Diffraktogramme. Zur Auswertung wurde die Software 2DP verwendet.

Fir die Elektronenbestrahlungen wurde eine Anlage zur Elektronenstrahl-Hartung
ESH 150-130 (180 kV, 100 mA, Diirr) verwendet. Die Elektronenbestrahlung erfolgte unter
Stickstoff mit verschieden starken Dosen (zwischen 40 und 120 kGy), welche in Schritten von

40 kGy verabreicht wurden, um ein Ansteigen der Temperatur zu verhindern.

Flr Carbonisierungen wurde ein Hochtemperatur-Ofen HTK 8GR/24-2G (GERO) ver-

wendet.

Zur Ermittlung der mechanischen Eigenschaften wurden Zugversuche an einem
Fafegraph von Textechno (H. Stein) durchgefiihrt. Alle Messungen erfolgten bei 20 °C und
60% Luftfeuchtigkeit.

Zur Ermittlung der Dichte p der carbonisierten Fasern wurden Salzlosungen (Calci-
umnitrat) mit unterschiedlichen Konzentrationen und somit verschiedenen Dichten herge-
stellt. Die Dichten wurden mit einem Messgerat namens Densito 30PX von Mettler Toledo
verwendet. Die carbonisierten Faserstiicke wurden in die Salzlésungen gegeben. ,Schwe-
ben” diese in der Losung einer bestimmten Dichte, so kann angenommen werden, dass die

Faser dieselbe Dichte aufweist. Da die in dieser Arbeit hergestellten Carbonfasern jeweils
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eine gewisse Pordsitat aufwiesen, konnte hier nur eine scheinbare Dichte p definiert wer-

den.

Zur Berechnung der Kristallinitat der Fasern f-P3 und f-EP3 wurde Polyethylen als Re-
ferenzpolymer herangezogen, da in der vorhandenen Datenbank keine Zuordnung der syn-
thetisierten Polymere P3 und EP3 moglich war. Zur Auswertung der Kristallinitat von f-P3
und f-EP3 wurde ein amorpher Anteil durch den Reflex bei 26 = 20.36° angenommen. Uber

die Bandenflache wird dann das Verhaltnis von amorph und kristallin berechnet.

BET-Messungen der spezifischen Oberfliche wurden auf einem Autosorb-1 Messge-
rat (Quantachrome Instruments, Boynton Beach, FL, USA) mit der AS1 Win Version 1.51

Software durchgefihrt.

Die Raman-, REM- und EDX-Messungen wurden von Frau Henzler und Herrn Hageroth, die
Rheologieuntersuchungen von Frau Dr. Giebel am Institut fiir Textilchemie- und Chemiefa-

sern Denkendorf durchgefihrt.

7.2 Ausgangsmaterialien und Loésungsmittel

Sofern nicht anders angegeben, wurden alle Vorbereitungen in einer LabMaster 130
Glovebox (MBraun, Garching, Deutschland) oder durch Standard-Schlenktechnik unter Stick-
stoffsatmosphére durchgefiihrt. Toluol und Dichlormethan wurden von J.T. Baker (Deventer,
Niederlande) erworben und wurden unter Verwendung eines MBraun SPS-800 Lésungsmit-
telreinigungs-System getrocknet. N-Butyllithium (n-Buli, 1.6 M in n-Hexan, Merck), tert-
Butyllithium (t-BuLi, 1.6 M in n-Heptan, Acros Organics) und N, N, N ' N'-
Tetramethylethylendiamin (TMEDA, Aldrich) wurden ohne weitere Aufreinigung verwendet.
DABCO (Aldrich, 98%) wurde unter Vakuum sublimiert. e-Caprolacton (e-CL) (Acros, 99%)
wurde zweimal Gber CaH, destilliert. 1,3-Cyclohexadien (1,3-CHD, Aldrich) wurde zuerst Gber
CaH, getrocknet, destilliert auf trockenes Dibutylmagnesium und schlieRlich kurz vor Ge-
brauch destilliert. Cis-Cycloocten wurde vakuumdestilliert Gber CaH,. 1,5-Cyclooctadien
wurde in einer Septumflasche aufbewahrt. M-Chlorperbenzoesaure (mcpba) wurde in Dich-

lormethan (CH,Cl,) geldst mit NaSO, getrocknet und wieder auskristallisiert. Grubbs™",
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Ethylvinylether, Petrolether, destilliertes Methanol und Pentan wurden ohne weitere Auf-

reinigung verwendet.
7.3 Arbeitsvorschriften
7.3.1 Herstellung der Polymere PO, P1, P2, P3, P4, EP3 und EP4

7.3.1.1 Anionische Homopolymerisation von 1,3-Cyclohexadien (M1) zu Poly(1,3-

cyclohexadien) (PO)

In einem Schlenkkolben wurde Toluol vorgelegt und die Initiatorlosung n-BulLi/TMEDA dazu-
gegeben. Es wurde flir 10 Minuten bei Raumtemperatur gerihrt, wobei sich die Losung
orange verfarbte. Nach Zugabe des Monomers 1,3-Cyclohexadien (M1) wurde bei 40 °C fir
12 h gerihrt. Die Polymerisation wurde mit Methanol gestoppt und die Reaktionslosung in
Methanol gegeben, wobei das Polymer ausfiel. Dieses wurde abfiltriert und fiir 24 h bei 60 °C
unter Vakuum getrocknet. Ausbeute: 93%. *H-NMR (400 MHz, CDCl5, 6 [ppm]): 5.83-5.44
(m, 2 H), 2.51-1.09 (m, 6 H). *C-NMR (100 MHz, CDCl5, & [ppm]): 133.6-126.6, 42.2-34.1,
29.2-19.3. IR (KBr): v = 3018 (s), 2923 (s), 2859 (s), 2839 (s), 1650 (m), 1448 (m), 1436 (m),
1319 (w), 1235 (w), 1050 (w), 991 (w), 894 (w), 742 (w), 704 (s), 574 (w). M, = 15.000 g/mol;
PDI =1.2 und M, = 15 000 g/mol; PDI =1.1.

Ma (ber.) (16 000 g/mol): [M1]o/ILilo = 200, [n-BuLil/[TMEDA] = 1/1.25, [M1]/[LM] = 10/90.
Ma, (ber.) (72 000 g/mol): [M1]o/[Lilo = 900, [n-BuLi]/[TMEDA] = 1/1.25, [M1]/[LM] = 10/90.

Das Molekulargewicht konnte nicht durch das Monomer-Inititator-Verhaltnis gesteuert wer-
den. In beiden angegebenen Fillen wurden jeweils Polymere mit M, von 15 000 g/mol mit

dhnlichem PDI erhalten.

7.3.1.2 Anionische Block-Copolymerisation von 1,3-Cyclohexadien (M1) und &-Caprolacton
(M2) zu Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (P1, P2)

Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (P1)

Die anionische Copolymerisation von 1,3-Cyclohexadien (M1) mit e-Caprolacton (M2)
wurde mit n-BuLi/TMEDA in Toluol bei RT initiiert. Durch die Zugabe des Initiatorsystems in
Toluol, farbte sich die Losung orange. M1 wurde zugegeben und fir 3 h gerihrt. Nach Zuga-

be von M2 entfarbte sich die Losung, welche fiir eine weitere Stunde bei RT geriihrt wurde.
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Das gebildete Copolymer wurde in Methanol gefillt, abfiltriert und flir 24 h bei 60 °C unter
Vakuum getrocknet. Ausbeute: 99%. 'H NMR (400 MHz, CDCls, 8): 5.94-5.37 (m), 4.07 (t),
3.65, 2.63-1.81 (m), 1.81-1.05 (m), 1.6-1.5 (m), 1,4-1.3 (m) ppm. **C NMR (100 MHz, CDCls,
8): 173.6, 133.7-125.1, 64.3, 42.2-33.6, 34.1, 28.7-18.9, 28.4, 25.6, 24.6, ppm. IR (KBr): v =
3020 (s), 2922 (s), 2846 (s), 1735 (w), 1651 (w), 1447 (m), 1352 (w), 1320 (w), 1233 (w), 1176
(w), 1051 (w), 988 (w), 889 (w), 703 (m). M, = 11 000 g/mol; PDI = 1.6, 48% 1,4-verknipft,
52% 1,2-verknipft.

M, (ber.) (42 000 g/mol): [M1]o/[Li]o = 500, [M1]/[M2] = 19, [n-BuLi]/[TMEDA] = 1/1.25,
[M1]/[LM] = 10/90.

Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (P2)

Die anionische Copolymerisation von 1,3-Cyclohexadien (M1) mit e-Caprolacton (M2)
wurde mit t-BuLi/DABCO in Toluol bei RT initiiert. Durch die Zugabe des Initiatorsystems in
Toluol farbte sich die Losung gelb. M1 wurde zugegeben, wobei eine stirkere Gelbfarbung
auftrat, und fir 6 h gerihrt. Nach Zugabe von M2 wurde fiir 1 h geriihrt, wobei sich die Lo-
sung entfarbte. Das gebildete Copolymer wurde in Methanol gefillt, abfiltriert und fir 24 h
bei 40 °C unter Vakuum getrocknet. Ausbeute: 99%. 'H NMR (400 MHz, CDCls, &): 5.83-5.45
(m), 4.07 (t), 3.65, 2.46-1.86 (m), 2.31 (t), 1.86-1.19 (m), 1.6-1.5 (m), 1,4-1.3 (m), 0.89 (t)
ppm. *C NMR (100 MHz, CDCls, §): 173.6, 133.8-126.1, 64.3, 42.4-33.1, 34.1, 28.4, 27.8-21.4,
25.6, 24.6 ppm. IR (KBr): v = 3019 (s), 2925 (s), 2857 (s), 2833 (s), 1736 (w), 1649 (w), 1495
(w), 1445 (m), 1311 (w), 975 (w), 887 (w), 768 (m), 727 (s), 694 (m). M, =17 000 g/mol; PDI =
1.6; >98% 1,4-verknipft.

M, (ber.) (42 000 g/mol): [M1]o/[Li]o = 500, [M1]/[M2] = 19, [n-BuLi]/[TMEDA] = 1/1.25,
[M1]/[LM] = 10/90.

7.3.1.3ROMP von Cis-Cycloocten (M3) zu Poly(cycloocten) (P3)

A: In einem Schlenkkolben wurde cis-Cycloocten (M3) in Dichlormethan bei RT vorgelegt.

st wurde fur 12 h gerihrt. Die Polymerisation wurde

Nach Zugabe des Katalysators Grubbs
mit Ethylvinylether gestoppt und die Reaktionslosung in Methanol gegeben, wobei das Po-
lymer ausfiel. Dieses wurde abfiltriert und fiir 24 h bei RT unter Vakuum getrocknet. Ausbeu-
te: 78%. 'H-NMR (400 MHz, CDCls, & [ppm]): 5.45-5.29 (m, 2 H), 2.05-1.90 (m, 4 H), 1.41-

1.21 (m, 8 H) (cis:trans 20:80). **C-NMR (100 MHz, CDCl;, & [ppm]): 130.4, 129.9, 32.6, 29.8,
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29.6, 29.2, 29.1, 27.2. IR (ATR): v = 3004 (w), 2917 (s), 2849 (s), 1468 (m), 1438 (w), 1261
(m), 1080 (m), 1071 (m), 1022 (m), 965 (s), 801 (m), 719 (m). M, = 175.000 g/mol; PDI = 1.5
und M,=92 000 g/mol; PDI = 2.0.

M, (ber.) (165 000 g/mol): [M3]o/[Kat.]o = 1500, [M3]/[LM] = 10/90.
M, (ber.) (90 000 g/mol): [M3]o/[Kat.]o = 800, [M3]/[LM] = 10/90.

Zusatzlich wurde Polycycloocten mit einer weiteren Synthesevorschrift hergestellt, in der ein
Chain-Transfer-Agent (CTA) eingesetzt wurde, welcher die Menge an benodtigtem Katalysator

bei gleichbleibendem Molekulargewicht herabsetzt.!**®

B: In einem Schlenkkolben wurde cis-Cycloocten (M3) in Dichlormethan bei RT vorgelegt. Das

st wurde fiir 12 h gerihrt.

CTA wurde zugegeben und nach Zugabe des Katalysators Grubbs
Die Polymerisation wurde mit Ethylvinylether gestoppt und die Reaktionslésung in Methanol
gegeben, wobei das Polymer ausfiel. Dieses wurde abfiltriert und flir 24 h bei RT unter Vaku-
um getrocknet. Ausbeute: 75%. "H-NMR (400 MHz, CDCls, & [ppm]): 5.45-5.28 (m, 2 H), 2.07-
1.90 (m, 4 H), 1.43-1.19 (m, 8 H). *C-NMR (100 MHz, CDCl5, & [ppm]): 130.3, 129.9, 32.6,
29.8, 29.6, 29., 29.2, 29.1, 29.1, 27.2. IR (ATR): v = 3004 (w), 2917 (s), 2848 (s), 1463 (m),
1435 (w), 1262 (m), 1094 (m), 1072 (m), 1024 (m), 963 (s), 805 (m), 721 (m). M, = 27 000

g/mol, PDI = 1.6 und M,= 90 000 g/mol; PDI = 1.9.
M, (ber.) (110 000 g/mol): [M3]o/[Kat.]o = 1200, [CTA]o/[Kat.]o = 3, [M3]/[LM] = 1/10.

M, (ber.) (30 000 g/mol): [M3]o/[Kat.]o = 1000, [CTA]o/[Kat.]o =9, [M3]/[LM] = 1/10.

7.3.1.4ROMP von 1,5-Cyclooctadien (M4) zu Poly(1,5-cyclooctadien) (P4)

In einem Schlenkkolben wurde 1,5-Cyclooctadien (M4) in Dichlormethan bei RT vorgelegt.

st wurde fur 12 h gerihrt. Die Polymerisation wurde

Nach Zugabe des Katalysators Grubbs
mit Ethylvinylether gestoppt und die Reaktionslosung in Methanol gegeben, wobei das Po-
lymer ausfiel. Dieses wurde abfiltriert und fiir 24 h bei RT unter Vakuum getrocknet. Ausbeu-
te: 59%. 'H-NMR (400 MHz, CDCls, & [ppm]): 5.51-5.32 (m, 4 H), 2.16-1.94 (m, 8 H). *C-NMR
(100 MHz, CDCls3, 6 [ppm]): 130.2-130.1, 130.1-129.9, 129.7-129.5, 129.5-129.4, 32.7, 27.3.
IR (ATR): v = 3004 (m), 2915 (s), 2844 (m), 1653 (w), 1435 (s), 1403 (w), 1310 (w), 1261 (w),

1239 (w), 1075 (w), 964 (s), 804 (w), 725 (s). M, = 47 000 g/mol; PDI: 2.1.

M, (ber.) (110 000 g/mol): [M4]o/[Kat.]o = 1000, [M4]/[LM] = 1/10.
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7.3.1.5 Epoxidierung von Poly(cycloocten) (EP3)

In einem Schlenkkolben wurde Poly(cycloocten) (P3) in Dichlormethan bei RT vorgelegt.
Nach Zugabe von meta-Chlorperbenzoesaure (mcpba) wurde fiir 12 h bei RT gerihrt. Die
entstandene Sdure meta-Chlorbenzoesdure wurde abfiltriert und die Losung in Metha-
nol/Pentan gegeben. Nach Einengen der Losung wurde das epoxidierte Polymer durch Abfilt-
rieren erhalten. Dieses wurde fiir 12 h bei RT unter Vakuum getrocknet. *H-NMR (400 MHz,
CDCl3, 6 [ppm]): 2.96-2.59 (2 x m, 2 H), 1.69-1.21 (m, 12 H) (cis:trans 20:80) *C-NMR (100
MHz, CDCls, 6 [ppm]): 58.8, 57.2, 32.1, 29.5, 29.4, 27.8, 26.6, 26.0. IR (ATR): v = 2930 (w),
2921 (s), 2851 (s), 1720 (w), 1464 (m), 1433 (w), 1254 (w), 1069 (w), 881 (s), 801 (w), 722
(m). M,=20000 g/mol; PDI =2.8 und M, = 20 000 g/mol; PDI =1.7.

[P3]o/[mcpbalo = 1/1.5, [P3]/[LM] = 1/10.

7.3.1.6 Epoxidierung von Poly(1,5-Cyclooctadien) (EP4)

In einem Schlenkkolben wurde Poly(1,5-cyclooctadien) (P4) in Dichlormethan bei RT vorge-
legt. Nach Zugabe von meta-Chlorperbenzoesdure (mcpba) wurde fir 12 h bei RT geriihrt.
Die entstandene Sdure meta-Chlorbenzoesdure wurde abfiltriert und die Losung in Metha-
nol/Pentan gegeben. Nach Einengen der Losung wurde das epoxidierte Polymer durch Abfilt-
rieren erhalten. Dieses wurde fiir 12 h bei RT unter Vakuum getrocknet. IR (ATR): v = 2924
(s), 2853 (m), 1719 (m), 1460 (m), 1385 (w), 1286 (w), 1253 (m), 1066 (m), 1022 (m), 968 (m),
883 (s), 809 (m), 747 (m), 706 (m), 459 (m).

[P4]o/[mcpbalo = 1/1.5, [P4]/[LM] = 1/10.

7.3.2 Spinntechniken

Im Folgenden werden die Durchfiihrungen der Spinnverfahren erlautert, die fir die jeweili-

gen Polymere angewendet wurden.

7.3.2.1Schmelzspinnverfahren von Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (P1)
(48/52)

Nach eingehenden rheologischen Untersuchungen wurde das Blockcopolymer Poly(1,3-
cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) P1 mittels eines Zweischnecken-Extruders (MiniLab II)
schmelzversponnen. Dafiir wurde das MiniLab mit Stickstoff geflutet, um eventuelle Oxidati-

onen am Polymer weitestgehend zu vermeiden. Zur Vermeidung eventueller Verunreinigun-
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gen vorheriger Spinnversuche, wurde der Extruder mit PE gespilt. Die Masse des Blockcopo-
lymers P1 betrug ca. 5 g. Das Vermischen und Extrudieren erfolgte bei Blockcopolymer P1
bei 280 °C. Die Umdrehungsgeschwindigkeit der Schnecken wurde den Gegebenheiten wah-
rend des Spinnvorgangs angepasst. Der Durchmesser der Einloch-Spinndiise war 1 mm. Die
Schmelze wurde waagrecht zu einer Faser aufgewickelt, wobei der Abstand des Wicklers ca.
1 m entsprach. Um verschiedene Verstreckungen zu erhalten, wurde mit Wickelgeschwin-

digkeiten zwischen 30 und 40 m/min gearbeitet.

7.3.2.2Schmelzspinnverfahren von Poly(1,3-cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) (P2)
(>98)

Nach eingehenden rheologischen Untersuchungen wurde das Blockcopolymer Poly(1,3-
cyclohexadien)-b-poly(e-caprolacton) P2 mittels eines Zweischnecken-Extruders (MiniLab II)
schmelzversponnen. Dafiir wurde das MiniLab mit Stickstoff geflutet, um eventuelle Oxidati-
onen am Polymer weitestgehend zu vermeiden. Zur Vermeidung eventueller Verunreinigun-
gen vorheriger Spinnversuche wurde der Extruder mit PE gespilt. Die Masse des Blockcopo-
lymers P2 betrug ca. 5 g. Das Vermischen und Extrudieren erfolgte bei Block Copolymer P2
bei 180 °C. Die Umdrehungsgeschwindigkeit der Schnecken wurde den Gegebenheiten wah-
rend des Spinnvorgangs angepasst. Der Durchmesser der Einloch-Spinndiise betrug 1 mm.
Die Schmelze wurde waagrecht zu einer Faser aufgewickelt, wobei der Abstand des Wicklers
ca. 1 m entsprach. Um verschiedene Verstreckungen zu erhalten, wurde mit Wickelge-

schwindigkeiten zwischen 25 und 30 m/min gearbeitet.

7.3.2.3 Schmelzspinnverfahren von Poly(cycloocten) (P3)

Nach eingehenden rheologischen Untersuchungen wurde das Poly(cycloocten) P3 mittels
eines Zweischnecken-Extruders (MiniLab IlI) schmelzversponnen. Dafiir wurde das MinilLab
mit Stickstoff geflutet, um eventuelle Oxidationen am Polymer weitestgehend zu vermeiden.
Zur Vermeidung eventueller Verunreinigungen vorheriger Spinnversuche wurde der Extruder
mit PE gespilt. Die Masse des Polymers P3 betrug ca. 8 g. Das Vermischen und Extrudieren
erfolgte bei P3 bei 125 °C. Die Umdrehungsgeschwindigkeit der Schnecken wurde den Gege-
benheiten wahrend des Spinnvorgangs angepasst. Der Durchmesser der Einloch-Spinndiise
betrug hier 200 um. Die Schmelze wurde waagrecht zu einer Faser aufgewickelt, wobei der
Abstand des Wicklers ca. 0,5 m entsprach. Um verschiedene Verstreckungen zu erhalten,

wurde mit Wickelgeschwindigkeiten zwischen 30 und 35 m/min gearbeitet.
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Das Volumen und die Geschwindigkeit der Forderpumpe, wie auch das geforderte Volumen,
die Austrittgeschwindigkeit und —volumen waren durch die gegebenen Mallnahmen am Mi-

niLab nicht ermittelbar.

7.3.2.4 Nassspinnverfahren von Poly(cycloocten) (P3) in Chloroform

Durch die geringe, verfligbare Gesamtmasse an Polymerlosung wurde der Nassspinnprozess
an einer eigens konstruierten Anlage (s. Anhang Abbildung 122) am ITCF Denkendorf bei RT
durchgefihrt. Die Spinnlosung (aus 20 Gew.-% P3 in Chloroform (M,, = 175 000 g/mol), wur-
de mit Hilfe einer Pumpe durch eine Spinndise gedriickt, welche in das Koagulationsbad
eingetaucht war. Dafiir wurde eine Férderpumpe mit einem Volumen von 0,3 cm® pro Um-
drehung und einer Geschwindigkeit von 3 U*min verwendet. Somit betrug das geforderte
Volumen 0,9 cm**min™. Es wurde eine Spinndiise mit Lochzahl 20, mit einem Durchmesser
von je 150 um, eingesetzt. Als Losungsmittels im Koagulationsbad wurde Ethanol verwendet.
Die Wanne hatte eine Ldnge von 1 m, eine Breite von 0.18 m und eine Héhe von 0.13 m.
Waéhrend des Durchqueres des Fallungsbads wurde die Faser Gber zwei Umlenkspulen auf
eine Galette (dinnen = 0.11 m, daugen = 0.12 m) gewickelt, welche auRerhalb des Bades von

Hand betrieben wurde. Verstreckungen konnten demnach nicht erzielt werden.
7.3.3 Stabilisierungsmethoden der Fasern f-P1, f-P2, f-P3, f-EP3 und f-EP3,,.,,

7.3.3.1Thermische Stabilisierung

Die schmelzgesponnenen und nassgesponnenen Fasern f-P1, f-P2, f-P3 und f-P3,,ss wurden
unter anderem durch thermische Oxidation an Luft in einem APT.lineTM FP Oxidationsofen
stabilisiert. Daflir wurden die puren, nicht vorbehandelten Fasern f-P1, f-P2 und f-P3 teilwei-
se in Graphitschiffchen gelegt, teilweise hiangend oxidiert. Es wurde mit verschiedenen Pa-
rametern gearbeitet, wobei sowohl die Aufheizraten, die Haltezeiten wie auch die Tempera-

turen variiert wurden.
Drei optimierte Heizprogramme:

- Oxidationsprogramm 1: von 30°C auf 200°C (Heizrate 0.25°C/min), 6 h Haltezeit, von
200°C auf 250°C (Heizrate 0.25°C/Min), 6 h halten.
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- Oxidationsprogramm 2: von 30°C auf 50°C (Heizrate 0.25°C/min), 3 h Haltezeit, von
50°C auf 90°C (Heizrate 0.20°C/Min), 1 h halten, von 90°C auf 250°C (Heizrate
0.20°C/min), 3 h Haltezeit.

- Oxidationsprogramm 3: von 30°C auf 200°C (Heizrate 0.25°C/min), 6 h Haltezeit, von
200°C auf 300°C (Heizrate 0.25°C/Min), 6 h halten.

- Oxidationsprogramm 4: von 30°C auf 50°C (Heizrate 0.25°C/min), 3 h Haltezeit, von
50°C auf 100°C (Heizrate 0.25°C/Min), 2 h Haltezeit.

7.3.3.2 Chemische Oxidation

Zur Stabilisierung wurden die Fasern f-P3 unter anderem auch chemisch oxidiert. Dafir wur-
den sie zum einen in eine basische KMnO4-Losung (3 Gew.-%) fiir 8, 16, 23, 67 und 96 h ge-
legt. Erst ab einer Verweilzeit von 23 h zeigte sich eine Schwarzfarbung der Fasern. Diese

wurden anschlieBend mit Wasser gewaschen und an Luft bei RT getrocknet.

7.3.3.3UV-Bestrahlung

Die schmelzgesponnenen und nassgesponnenen Fasern f-P1, f-P2 und f-P3 und f-P3,,,ss Wur-
den bei unterschiedlicher Strahlungszeit mit einer UV-Lampe (254 nm, 9 W) bestrahlt, wobei
der Abstand zur Faser etwa 5 cm betrug. Dabei wurden die Strahlungszeiten 5, 7 und 9 h

gewahlt.

7.3.3.4Elektronenbestrahlung

Die schmelzgesponnenen Fasern f-P1, f-P2 und f-P3 wurden in einer Anlage zur Elektronen-
strahl-Hartung bestrahlt. Dafiir wurden die Fasern auf einem Papierstreifen befestigt, wobei
nur die Faserenden mit einem Klebestreifen angeklebt wurden. Diese Papierstreifen wurden
auf das Laufband der Anlage angebracht. Somit konnte unter Stickstoffatmosphéare (Sauer-
stoffgehalt ca. 200 ppm) eine ungehinderte Elektronenbestrahlung der kompletten Fasern
gewadhrleistet werden. Es wurde mit unterschiedlich starken Dosen, welche im Bereich von

40 bis 300 kGy lagen, gearbeitet.

7.3.4 Carbonisierung der stabilisierten Prakursorfasern f-P1, f-P2 f-P3 und f-EP3

Die zuvor stabilisierten Fasern f-P1, f-P2, f-P3 und f-EP3 wurden bei 1400 °C unter einer

Stickstoffatmosphéare und mit einer Heizrate von 10 °C/min carbonisiert. Dafiir wurden ein-
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zelne Faserstrdnge in ein Graphitschiffchen gelegt und mit einem Graphitdeckel, der Locher
enthielt, bedeckt. Demzufolge war eine Stickstoffzirkulation gewahrleistet, wobei die Fasern

dennoch ihre Position durch diesen Stickstoffstrom nicht verandern konnten.
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Abbildung 75. "H-NMR Spektrum (CHCl3) von Polymer PO (M, = 15 000 g/mol, PDI
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Abbildung 76. “"C-NMR Spektrum (CHCI;) von Polymer PO (M, = 15 000 g/mol, PDI
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Abbildung 78. TGA-Kurve von Polymer PO.
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Abbildung 79. 2D-NMR Spektrum von P1 (H-H COSY Methode). Die allylischen Protonen,
welche mit den olefinischen Protonen koppeln, sind bei § =2.2-1.7 ppm zu sehen, die CH,-
Gruppen bei 6=1.7-1.1 ppm. Die Bestimmung der 1,2/1,4-Konnektivitdt kann via Integration
der entsprechenden Signalbereiche erzielt werden.
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Abbildung 80. 2D-NMR Spektrum von P2 (H-H COSY Methode). Die allylischen Protonen,
welche mit den olefinischen Protonen koppeln, sind bei § =2.1-1.8 ppm zu sehen, die CH,-
Gruppen bei 6=1.8-1.1 ppm. Die Bestimmung der 1,2/1,4-Konnektivitit kann via Integration
der entsprechenden Signalbereiche erzielt werden.

162



Anhang

hMS-127

g
3

64 62 60 58 56 54 52 50 48 46 44 42 40 38 36 34 1; 30 28 26 24 22 20 18 16 1.4 12 1.0 08 06 0.4 02
ppm

% )

Abbildung 81. 'H-NMR Spektrum (CDCl;) von P1 (M, = 11 000 g/mol, PDI = 1.6).
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Abbildung 82. Bc-NMR Spektrum (CDCI;) von P1. Die Signale bei 6= 129.9, 128.2, 125.3, 21.4 ppm sind
den Restmengen an Toluol zuzuschreiben.
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Abbildung 83. "H-NMR Spektrum (CDCIl;) von P2 (M,, = 17 000 g/mol, PDI = 1.6).
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Abbildung 84. Bc-NMR Spektrum (CDCl;) von P2. Die Signale bei 6=
125.3, 21.5 ppm sind den Restmengen an Toluol zuzuschreiben.
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Abbildung 85. 'H-NMR Spektrum (CDCl;) von Polymer P3#1 ohne CTA (M, = 92 000 g/mol,
PDI = 2.0).
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Abbildung 86. Bc-NMR Spektrum (CDCI3) von P3 ohne CTA#1 (M, = 92 000 g/mol, PDI = 2.0).
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Abbildung 87. 'H-NMR Spektrum (CDCls) von P3#2 mit CTA (M, = 90 000 g/mol, PDI = 1.9). Die
Signale bei 6= 3.75, 1.85 und 0.88 ppm sind den Restmengen an THF und Pentan
zuzuschreiben.
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Abbildung 88. BCc-NMR Spektrum (CDCl;) von P3#2 mit CTA. Die Signale bei 6= 67.9, 34.7, 25.5
und 13.7 ppm sind den Restmengen an THF und Pentan zuzuschreiben.
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Abbildung 89. 'H-NMR Spektrum (CDCl;) von P4#1 ohne CTA (M, = 47 000 g/mol, PDI = 2.1).
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Abbildung 90. Bc-NMR Spektrum (CDCI;) von P4#1 ohne CTA (M, = 47 000 g/mol, PDI = 2.1).
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Abbildung 92. Bc-NMR Spektrum (CDCl;) von EP3#1 (M, = 20 000 g/mol, PDI = 2.8).
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Abbildung 100. DSC Spektrum von P2 (M, = 17 000 g/mol, PDI = 1.6).
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Abbildung 101. DSC Spektrum von P3#1 ohne CTA (M, = 92 000 g/mol, PDI = 2.0).
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Abbildung 102. DSC Spektrum von EP3#1 (M, = 20 000 g/mol, PDI = 2.8).
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Abbildung 103. DSC Spektrum von P3#2 mit CTA mit M,, = 90 000 g/mol, PDI = 1.9.
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Abbildung 104. DSC Spektrum von Polymer EP3#2.

174



Anhang

§7.18
55

45 Area = 214.197 mJ
Delta H = 16.3571 J/g

40
Peak = 38.61 T

354

Heat Flow Endo Up mW) — ——

5 Peak = 15.68 C —

Area = -400.478 mJ
o Delta H = -30.5825 Jig

-5.190 T T T T T T
-48.2 o 50 100 150 200 250
Temperature (T}

14.11.2013 16:32:18

281

1) Hold for 1.0 min at 30.00C 5) Cool from 250.00TC to -80.00T at 10.00T/min
2) Heat from 20.00C to 250.00 at 20.00%C/min 8) Heat from -60.00TC to 250.007C at 30.00C/min
3) Cool from 250.007T to -60.00°C at 20.00T/min 7} Cool from 250.00T to -80.00T at 30.00T/min
4) Heat from -80.007C to 250.00°C at 10.00%C/min

Abbildung 105. DSC Spektrum von Polymer EP3#3 mit M, = 20 000 g/mol, PDI = 1.7.
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Abbildung 106. Temperaturabhangigkeit der Nullviskositdat n *o fiir P1 zur Ermittlung der
optimalen Spinntemperatur.
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Abbildung 109. Spektrum der oxidierten Faser f-P1 nach einer Messung mit einem STA/MS-
Gerdt (Simultane thermische Analyse mit Massenspektrometrie-Kopplung). Dabei wurden die
Fasern von 30-1400 °C bei 10 °C/Min erhitzt und die resultierenden Massen bei Abbrand

detektiert. Die Zuordnung der detektierten Massen ents
sauerstoffhaltigen Fragmenten C,H,0, und Kohlenwasserstoffen C,H,.

pricht verschiedenen
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Abbildung 110. TGA-Messkurven der Fasern f-P3, Stabilisierungsmethode B im Vergleich zur

Stabilisierungsmethode C.
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Abbildung 112. Spektrum der bei 300 kGy bestrahlten und oxidierten Faser f-P3 nach einer
Messung mit einem STA/MS-Gerat (Simultane thermische Analyse mit Massenspektrometrie-
Kopplung). Dabei wurden die Fasern von 30-1400 °C bei 10 °C/Min erhitzt und die
resultierenden Massen bei Abbrand detektiert. Aufgrund der zu geringen Signalintensititen
konnte keine Zuordnung aller Zersetzungsprodukte stattfinden.

178



Anhang

Intensity (counts)

EHT=356kvV  Signal A=SE2
WD= 64 mm Mag= 820X

Abbildung 113. REM-Aufnahme der Carbonfaser von Pridkursorfaser f-P1. Diese wurde bei
340°C oxidiert, was zu einer verminderten Qualitat der resultierenden Carbonfaser fiihrte.

Abbildung 114. 2D-Beugungsbild der unbehandelten Prakursorfaser f-P1 (links) und der
Carbonfaser aus f-P1 (ox., 1400 °C) (rechts). (Messbedingungen: 0.8 Kollimator, Q= 20-30°
Oszillation, Faserhalter, 30 min).

800 Meas. data:MS017_BG_100/Data 1 ——
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\ \ \ \
20 40 60 80 100

2-theta (deg)

Abbildung 115. Profil zur Berechnung der Kristallinitdt der Fasern f-P3. Bestimmung der
amorphen und kristallinen Bereiche anhand eines Referenzwertes von Polyethylen. Reflex bei
206 = 20.36° wird als der amorphe Anteil und die Reflexe bei 19.99°, 21.31° und 23.02° als die
kristallinen Phasen angesehen. Berechneter Kristallinitatsgrad: 63%.
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Abbildung 116. 2D-Beugungsbild der unbehandelten Priakursorfaser f-P3 (links) und der
Carbonfaser aus f-P3 (300 kGy, ox., 1400 °C) (rechts). (Messbedingungen: 0.8 Kollimator, Q=
20-30° Oszillation, Faserhalter, 30 min).
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Abbildung 117. Profil zur Berechnung der Kristallinitdt der Fasern f-EP3. Bestimmung der
amorphen und kristallinen Bereiche anhand eines Referenzwertes von Polyethylen. Reflex bei
206 = 20.4° wird als der amorphe Anteil und die Reflexe bei 20.9° und 22.7° als die kristallinen
Phasen angesehen. Berechneter Kristallinitatsgrad: 74%.

Abbildung 118. 2D-Beugungsbild der  unbehandelten Prakursorfaser  f-EP3.
(Messbedingungen: 0.8 Kollimator, Q= 20-30° Oszillation, Faserhalter, 15 h).
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Abbildung 119. TGA-Kurve an f-EP3 im Vergleich zu f-P3 im bestrahlten Zustand.
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Abbildung 120. IR-Spektrum der Fasern f-EP3, unbehandelt und bestrahit. --- unbehandelt,
--- 100 kGy, --- 200 kGy, --- 300 kGy.
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Abbildung 121. Ausschnitt der Banden-Dekonvolution im Programm MagicPlot. Darstellung
der sps-bedingten Bande D3 bei 1500 cm™ (griin), der D-Bande (rot) und der G-Bande (blau)
von den bei 500 °C behandelten Fasern f-EP3 (links) im Vergleich zu den 1000 °C behandelten

Fasern f-EP3 (rechts).

Umlenkrolle 2

Umlenkrolle 1

Befullung

Pumpe

Abbildung 122. Skizze der

eigens

aufgebauten

Nassspinnanlage.

—_

Dimensionen:

Koagulationswanne: | =1.0 m, b = 0.18 m, h = 0.13 m, Spule: djynen= 0.11 M, daygen= 0.12 m,

1=0.18 m.
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