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Abstract 1

1 Abstract

The demand for innovative and high performance ceramic materials has rapidly
increased in the past decades. Advanced high performance ceramics are applied in
several technical areas as electric und thermal insulation material, catalyst support
and filters. Particularly increasing resource shortages led to growing requirements
regarding specific weight, high temperature resistance and E-modulus of materials in
aerospace, power engineering and automotive industries. Since monolithic ceramics
have an intrinsic brittleness and correspondingly a low damage tolerance, their use as
structural materials is limited. The extension of the application scope of high
performance ceramics can be achieved by embedding of ceramic fibers. The
development of such fiber-reinforced ceramics is part of materials research in order
to open new fields of applications. The global market for CMC-materials (CMC =
ceramic matrix composites) has reached a total turnover of USD 870 million in 2010.
Moreover, the market studies predict an annual growth rate of 8.3 % and a total
turnover of USD 1.3 billion in 2015. The key sectors are the chemical/ mechanical
sector (provision of high performance wear-resistant materials), the energy and
environmental sector and the aerospace sector. CMC are attributed to meet the
requirements, because they combine the positive properties of monolithic ceramics
(strength, high temperature resistance, corrosion resistance) with a higher damage
tolerance and associated better fracture toughness. Regarding the optimization of
CMC, ceramic fibers play an important role. It is indispensable to incorporate ceramic
fibers with unique properties such as high strength, high temperature stability as well
as oxidation and corrosion resistance. The fiber preparation ideally occurs via a
cost-efficient process. Oxide ceramic fibers as reinforcement for CMC are of
enormous interest for technical applications in both aerospace and power
engineering industry. They exhibit excellent properties such as high temperature and
corrosion resistance as well as excellent mechanical stability. Furthermore, compared

to metals, they are characterized by a relatively low density. During the last decades,



2 Abstract

special efforts have been devoted to the development of oxide ceramic fibers based
on corundum and mullite, which are now commercially available. The fibers are
produced with small grain sizes in order to obtain high tensile strengths. Since the
creep rate of polycrystalline oxide ceramic fibers increases with decreasing grain size,
the creep resistance of the commercially available ultrafine grained fibers is
comparatively low. The so far developed oxide ceramic fibers do not only tend to
creep under mechanical stress at temperatures exceeding 1100 °C, but are also prone
to embrittlement due to grain growth. They therefore cannot satisfy the growing
requirements especially in terms of chemical and mechanical stability in long-term,
high temperature use in oxidizing atmospheres. The optimization of the ceramic fiber
properties with regard to high creep resistance while maintaining the strength and
associated long-term high temperature resistance still represents one of the most
challenging areas of research in materials science. Particularly yttrium aluminum
garnet (Y3AlsO12, YAG) is an attractive material in this context. YAG is the only
thermodynamically stable yttrium aluminum oxide. It is characterized by a very high
melting point of 1940 °C and known as the oxide with the highest creep resistance.
Furthermore, it is chemically inert under both reducing and oxidizing atmospheres.
For these reasons, yttrium aluminum garnet is a promising material to outperform the
so far developed ceramic fibers in this area. Despite intensive efforts it has not yet
been possible to develop YAG fibers exhibiting a high creep resistance while
maintaining the strength under mechanical stress. YAG fibers have a high potential as

reinforcing components of CMC.

In the present thesis “preparation and characterization of high performance yttrium
aluminum garnet (YAG) fibers” a contribution is made to open new approaches for
the extension of the application scope of oxide ceramic fibers. The objective of the
thesis is the optimization of previously developed spinning systems and their

subsequent processing into ceramic fibers. Developing a process, which allows the
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preparation from molecularly dispersed spinning systems provides a cost-effective
procedure for the manufacturing of YAG ceramic fibers. The flow characteristics and
the stability of the spinning systems required for a technical dry spinning process can
be identified by rheological measurements and spinning experiments on a laboratory
scale. Based on the coordination of ceramic-forming precursor materials (inorganic
salts) and polymeric spinning additives, the properties of the spinning systems should
be adjusted properly. By systematic variation of the process and spinning parameters,
the conditions for the preparation of endless filaments on a technical scale were
compiled. These preceramic fibers (“green fibers”) could be converted into ceramic
fibers by a thermal treatment. The polymeric spinning additive was pyrolyzed in an
adapted intermediate step of the thermal treatment without damaging the fiber
structure. The processes and structural developments during the thermal
implantation of the green fibers to the ceramic fibers could be elucidated using
DSC/TG-MS-measurements, X-ray powder diffraction, FT-IR spectroscopy, energy
dispersive X-ray spectroscopy and scanning electron microscopy. YAG ceramic fibers
were produced with fiber diameters below 20 um. Both the structure and the
composition of the resulting ceramic fibers could be determined by X-ray powder
diffraction and scanning electron microscopy. The final objective of this research was
to obtain highly creep resistant and mechanically stable YAG ceramic fibers for use in

CMC.
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2 Einleitung und Zielstellung

In den letzten Jahrzehnten ist der Bedarf an neuartigen und hochwertigen
keramischen Werkstoffen flr Hochtemperaturanwendungen rasant gestiegen.
Hochleistungskeramiken in ihrer weiterentwickelten Form finden auf Grund ihres
hervorragenden Eigenschaftsprofils bereits Anwendung in vielen technischen
Bereichen, z. B. als elektrisches und thermisches Isolationsmaterial, Katalysatortrager
und Filterl. Nicht zuletzt die zunehmende Verknappung der Ressourcen fiihrte zu
wachsenden Anforderungen bezlglich spezifischem Gewicht, Hochtemperatur-
bestandigkeit und E-Moduln in Bereichen der Luft- und Raumfahrt sowie der
Energietechnik und der Automobilindustrie. Da monolithische Keramiken uber eine
intrinsische Sprodigkeit und eine dadurch bedingte geringe Schadenstoleranz
verfigen, ist ihr Einsatz als Strukturwerkstoffe limitiert. Die Erweiterung des
Anwendungsspektrums von Hochleistungskeramiken kann durch Einbettung von

keramischen Fasern erreicht werden.

Die Entwicklung solcher faserverstarkten
Keramiken ist Bestandteil der Materialforschung zur ErschlieBung neuer
Anwendungsgebiete. Der globale Markt fir keramische Kompositmaterialien
(engl. = ceramic matrix composites, CMCs) erreichte im Jahr 2010 einen
Gesamtumsatz von 870 Mio. USD. Weiterhin sagen die Marktstudien eine jahrliche
Wachstumsrate von 8,3 % und damit einen Gesamtumsatz von 1,3 Mrd. USD fiir 2015
voraus. Zu den Kernbereichen gehdren die Mechanik (Bereitstellung hochwertiger,
verschleiBfester Werkstoffe), die Energie- und Umwelttechnik sowie die Luft- und
Raumfahrt®. CMCs wird zugeschrieben, die wachsenden Anforderungen erfiillen zu
kdnnen, da sie die positiven Eigenschaften monolithischer Keramiken (Festigkeit,
Hochtemperaturstabilitat, Korrosionsbestandigkeit) mit einer héheren
Schadenstoleranz und einer damit verbundenen besseren Bruchzahigkeit vereinen®!,
In Bezug auf die Optimierung von CMCs kommt den keramischen Verstarkungsfasern

eine wichtige Rolle zu. Es mussen Keramikfasern mit hoher Festigkeit, sehr guter

thermischer Stabilitdt sowie guter Oxidations- und Kriechbestandigkeit eingebracht



6 Einleitung und Zielstellung

werden. Idealerweise erfolgt die Herstellung der Fasern Uiber einen kosteneffizienten
Prozess. Oxidische Keramikfasern sind fiir technische Anwendungen im Bereich der
Luft- und Raumfahrt sowie der Energietechnik in keramischen Verbundwerkstoffen
von besonderem Interesse. Sie zeichnen sich durch exzellente Eigenschaften wie
Hochtemperatur- und Korrosionsstabilitdit sowie eine sehr hohe mechanische
Belastbarkeit aus. Weiterhin verfligen sie im Vergleich zu Metallen Uber eine relativ

geringe Dichte'®.

In den letzten Jahrzehnten wurden besondere Anstrengungen
unternommen, um oxidische Keramikfasern basierend auf Korund und Mullit zu
entwickeln und zu optimieren. Diese Fasern sind nun kommerziell erhéltlich und
werden mit kleinen KorngroBen hergestellt, um hohe Zugfestigkeiten zu

gewahrleisten’*?!

. Da die Kriechrate polykristalliner oxidischer Keramikfasern mit
abnehmender KorngréBe ansteigt, ist die Kriechbestandigkeit kommerziell
erhaltlicher ultrafeiner Fasern vergleichsweise gering. Die bisher entwickelten
Keramikfasern neigen nicht nur zum Kriechen unter mechanischer Belastung bei
Temperaturen oberhalb von 1100 °C, sondern auch zur Versprodung auf Grund von
Kornwachstum. Deswegen kdnnen sie den steigenden Anforderungen insbesondere
hinsichtlich der chemischen und mechanischen Stabilitdt in Langzeithochtemperatur-
anwendungen in oxidierender Atmosphare nicht immer gerecht werden'. Die
Verbesserung der Eigenschaften von oxidischen Keramikfasern im Hinblick auf die
Kriechbestandigkeit unter gleichzeitigem Erhalt der Festigkeit und damit
einhergehender Langzeithochtemperaturstabilitat stellt immer noch einen der
herausforderndsten Forschungsbereiche auf dem Gebiet der Materialwissenschaften
dar. Insbesondere Yttrium-Aluminium-Granat (Ys3Als01;, YAG) ist in diesem
Zusammenhang ein attraktives Material. Als einzig thermodynamisch stabile
Verbindung des Systems Y,03;/Al,0s; zeichnet es sich durch einen sehr hohen
Schmelzpunkt von 1940 °C sowie durch die héchste Kriechbestandigkeit eines Oxids
aus™ 17 Weiterhin ist es sowohl in reduzierender als auch in oxidierender

15-19

Atmosphare chemisch inert™>%. Aus diesem Grund eignet sich Yttrium-Aluminium-

Granat hervorragend dafir, die bisher entwickelten Keramikfasern in diesem Bereich
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zu Ubertreffen. Trotz intensiver Forschungstatigkeiten konnte die Entwicklung von
YAG-Keramikfasern mit hoher Kriechbestandigkeit unter Erhalt der Festigkeit bei
mechanischer Beanspruchung bisher nicht realisiert werden. YAG-Keramikfasern
verfligen aber zweifellos Uber ein hohes Potential als Verstarkungsfasern in

keramischen Kompositmaterialien.

Die vorliegende Arbeit zum Thema ,Herstellung und Charakterisierung von
hochtemperaturbestandigen Fasern aus Yttrium-Aluminium-Granat” soll dazu
beitragen, neue Losungswege fir die Erweiterung des Anwendungsspektrums von
oxidischen Keramikfasern zu beschreiten. Ziel der Arbeit war die Optimierung zuvor
entwickelter Spinnsysteme und die anschlieBende Verarbeitung zu keramischen
Fasern. Es sollte ein kostenglinstiges Verfahren entwickelt werden, das die
Herstellung aus molekulardispersen Spinnsystemen auf wassriger Basis ermdglicht.
Die Spinnsysteme sollten in ihren FlieBeigenschaften und Stabilitdten den
Anforderungen an einen groBtechnischen Trockenspinnprozess geniigen. Durch die
Abstimmung von keramikbildenden Prakursoren und polymeren Spinnadditiven und
mit Hilfe von rheologischen Untersuchungen und Spinnversuchen im Labormafstab
sollten die Eigenschaften der Spinnsysteme optimal eingestellt werden. Durch
systematische Variation der Verarbeitungs- und Spinnparameter sollten Bedingungen
zur Herstellung von Endlosfilamenten im PilotmaBstab erarbeitet werden. Diese
prakeramischen Fasern (,Griinfasern”) sollten durch thermische Behandlung zu
Keramikfasern umgesetzt werden. Das polymere Spinnadditiv sollte in einem
angepassten Zwischenschritt pyrolysiert werden, ohne dabei die Faserstruktur zu
zerstoren. Die Prozesse und strukturellen Entwicklungen wahrend der thermischen
Umsetzung der  Grinfasern zu den  Keramikfasern  sollten  mittels
DSC-TG/MS-Untersuchungen, Roéntgenpulverdiffraktometrie, FT-IR-Spektroskopie,
Energiedispersiver ~ Rontgenspektroskopie  und  Rasterelektronenmikroskopie
aufgeklart werden. Es sollten Keramikfasern der Zielzusammensetzung Y3AlsO1, mit

Faserdurchmessern unter 20 um erhalten werden. Die Zusammensetzung und das
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Geflige sollten Uber Rontgenpulverdiffraktometrie und Rasterelektronenmikroskopie
charakterisiert werden. Weiterhin sollten der Einfluss der Prozessfiihrung der
thermischen Umsetzung und von Sinteradditiven auf die Mikrostruktur der
Keramikfasern untersucht werden.

Die finale Zielsetzung dieser Arbeit war die Bereitstellung von hochkriechbestdandigen
und mechanisch stabilen YAG-Keramikfasern fir die Anwendung als

Verstarkungsfasern in keramischen Kompositmaterialien.
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3  Allgemeiner Tell

3.1 Verbindungen des Systems Y,05/Al,03

Das bindre System Y,03/Al;03 lasst je nach stochiometrischen Verhaltnissen und
Bedingungen die Darstellung unterschiedlicher Verbindungen zu'?*?*. Die Methoden
zur Herstellung der Yttriumaluminiumoxide sind ausfihrlich in der Literatur
beschrieben und in ihrer Vielfalt kaum zu erfassen. Der traditionelle Verfahrensweg
verlauft Gber die thermische Umsetzung der zuvor gemischten hochreinen Y,0s- und
Al,Os-Pulver in einer Festkorperreaktion bei hohen Temperaturen von bis zu
2000 °C*?"). Nasschemische Verfahren, ausgehend von lIéslichen anorganischen
Salzen oder metallorganischen Verbindungen als Prakursoren, reichen von Prozessen

8321 {ber  Sol-Gel-Verfahren®® 338  pis  hin zu

der  Koprazipitation!
Verbrennungssynthesen®**4, bei denen unter anderen Harnstoff oder Zitronensaure
als Brennstoff zum Einsatz kommen. Darliber hinaus sind auch kombinierte Verfahren
denkbar®® %1 Im Allgemeinen erméglichen nasschemische Verfahren im Vergleich
zu den Festkorperreaktionen die Herstellung der Yttriumaluminiumoxide bei
geringeren Reaktionstemperaturen, wobei die genauen Bedingungen von den
gewahlten Prakursoren, Stochiometrien und Verfahren abhangen. Zur Herstellung
von Yttriumaluminiumoxiden ist eine Betrachtung der Phasenverhaltnisse
empfehlenswert. Abbildung 3.1.1 zeigt das Phasendiagramm flir das System
Y,03/Al,05 flr Temperaturen ab 1600 °C. Eine Yttrium-Aluminium-Granat-Keramik
kann durch thermische Behandlung eines Gemisches von Y,;03/Al,03 mit dem
stochiometrischen Verhaltnis Y,0s: Al,O3 = 3:5 erhalten werden. Zur Definition des
Temperaturbereichs fur die Synthese von Yttriumaluminiumoxid kann zusatzlich das
Phasendiagramm in Abbildung 3.1.2 herangezogen werden, da es bis zu einer
Temperatur von 800 °C reicht. Es ist jedoch zu beachten, dass in diesem
Phasendiagramm das Yttriumaluminiumoxid der Zusammensetzung 1 Y,0s:1 Al;O3
nicht beriicksichtigt wurde, da es als nicht stabil eingestuft wurde!®!. Es kann ein

generell gultiger Temperaturbereich zur Synthese von Yttriumaluminiumoxid
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zwischen 800 und 1930 °C definiert werden. In dieser Arbeit soll der Fokus auf die
Herstellung von  Yttrium-Aluminium-Granat aus wassrigen Losungen von
anorganischen Salzen und anschlieBender thermischer Umsetzung des Systems
gelegt werden. Im Folgenden werden die Verbindungen des Systems Y,03/Al,0s

beziiglich ihrer Eigenschaften und Méglichkeiten zur Herstellung kurz beschrieben.
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Abbildung 3.1.1: Gleichgewichts-Phasendiagramm flr das System Y,03/Al,O3 mit Schmelztemperaturen,

entnommen aus der Literatur von Roth™®”.
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3.1.1 Yttrium-Aluminium-Perowskit

Yttriumaluminiumoxid mit einem stochiometrischen Verhaltnis von Y,0s: Al;O3 = 1:1
(YAIOs, YAP) hat eine Perowskit-Struktur und kristallisiert in der orthorhombischen
Raumgruppe Pbnm. Die Gitterparameter der Elementarzelle sind a=51794,
b=5329A und c=7370A und es existieren vier Formeleinheiten pro
Elementarzelle® *). Die theoretische Dichte betragt 5,352 g-cm™. YAP kann iiber
thermische Umsetzung aus unterschiedlichen Prakursoren dargestellt werden, wobei
die Temperatur der YAP-Bildung von den gewahlten Prakursoren abhangt.
Beispielsweise lasst sich YAP ausgehend von Aluminiumtri-sek-butoxid und
Yttriumacetat-Tetrahydrat Uber einen Sol-Gel-Prozess bei 1400 °C phasenrein
darstellen und ist bis 1600 °C stabil. Die Synthese verlauft tGber intermedidre Phasen
von monoklinem Yttriumaluminiumoxid (Y,0s:AlLO3 = 2:1, Y4;AlLOy9, YAM) und
Yttrium-Aluminium-Granat (Y,Os: ALbOs3 = 3:5, Y3Al5015, YAG)[33]. Die Angaben zur
Stabilitat der YAP-Phase sind in der Literatur schwer durchschaubar. Es gibt
unterschiedliche Ansichten dazu, ob YAP kongruent schmilzt oder sich zu YAM und
YAG zersetzt. Ebenso gibt es unterschiedliche Angaben dazu, ob YAP bei
Temperaturen unter 1400 °C stabil ist. Warshaw et al.”*! fanden eine schnelle Bildung
der YAP-Phase bei unterschiedlichen Stochiometrien und oberhalb von 1100 °C eine
Zersetzung der metastabilen Phase zu YAM und YAG. Auf Grund dieses Resultats
wurde YAP zundchst nicht in das Phasendiagramm aufgenommen (siehe Abbildung
3.1.2). Toropov et al. schrieben der YAP-Phase eine thermodynamische Stabilitat
zu*”1. Auf die peritektische Bildung von YAP aus YAM und einer fliissigen Phase bei
1875 °C folgte die Zersetzung YAG und YAM nach Abkiihlung auf 1835 °C*”1. Andere
Gruppen konnten spater die Stabilitat der YAP-Phase Uber den gesamten
Temperaturbereich sowie die Ausbildung einer kongruenten Schmelze bei 1870 °C

20, 33]

bestatigen! , sodass YAP nun Bestandteil des Phasendiagramms ist (siehe

Abbildung 3.1.1).
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3.1.2 Monoklines Yttriumaluminiumoxid

Monoklines Yttriumaluminiumoxid (YAM) hat die chemische Formel Y4AlLOq. Es
kristallisiert in der monoklinen Raumgruppe P2;/c mit den Gitterparametern
a=73754, b=10507 4, c =11,113 A und p = 108,58° mit vier Formeleinheiten pro

Elementarzelle!Y *®

. Die theoretische Dichte liegt bei 4,525 g-cm™. Die Synthese kann
Uber thermische Umsetzung aus unterschiedlichen Prakursoren erfolgen. Die
Bedingungen hangen von den Prakursoren ab. YAM entsteht direkt aus Aluminiumtri-
sek-butoxid und Yttriumacetat-Tetrahydrat Uber eine Sol-Gel-Prozess bei 900 °C und
ist bis mindestens 1600 °C stabil®®. Es schmilzt kongruent bei 1930 °C, wahrend der
Abkiihlung der Schmelze wurde von Toropov et al. ein polymorpher Ubergang bei
1000 °C beobachtet®”. Dagegen stellten andere Gruppen eine Zersetzung fest'®?.

YAM ist tolerant gegeniiber Substitutionen von AI** und Y** durch Si** und Ca**,

wodurch Y,Ca,Si,Oq entsteht?®!,

3.1.3 Yttrium-Aluminium-Granat

Yttrium-Aluminium-Granat (Y3AlsO1,, YAG) hat eine kubische Raumgruppe /a3d und
eine Elementarzelle mit a2 = 12,000 A und Z = 82 *°% Die theoretische Dichte ist
4,55 g-cm™. YAG ist stabil von Raumtemperatur bis zum Schmelzpunkt von 1940 °C
und schmilzt kongruent ohne Zersetzung?* *’* *1l. Es ist damit im System Y,03/Al,03
die thermodynamisch stabilste der drei ternaren Verbindungen'®® 2. Kriechversuche
an YAG-Einkristallen haben gezeigt, dass es eines der kriechbestandigsten Oxide ist
und die Kriechbestandigkeit, anders als es bei Korund der Fall ist, nicht stark von der
Kristallorientierung abhangt! *> " Die hohe Kriechbestandigkeit wird unter anderem
mit der geringen Dichte und der geringen Mobilitdt von Versetzungen in
YAG-Einkristallen erklart'*®. Die Methoden zur Herstellung von polykristallinem YAG
sind vielfaltig. Es kann Uber die Festkorperreaktion von fein gemahlenen und
sorgfaltig gemischten a-Al;O3- und Y;0s-Pulvern bei hohen Temperaturen von

mindestens 1200 °C erhalten werden*~>. Die Reaktion zu YAG verlduft tber die
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intermediare Bildung von YAM und YAP. Nachteilig sind dabei der hohe
Energieaufwand sowie die je nach gewahltem Mahlvorgang hohe durchschnittliche
KorngréBe des YAG-Pulvers®®>” Weiterhin kann YAG (ber verschiedenste
nasschemische Prozesse dargestellt werden. Als Prakursoren kdnnen bei einem Sol-

18, 37, 58]

Gel-Prozess metallorganische Verbindungen! und wasserldsliche anorganische

[35] [31, 59-60]

Salze™”, bei einem Koprazipitationsprozess wasserlosliche anorganische Salze

oder Kombinationen von verschiedenen Prakursoren und Prozessen dienen!** 3240 611
Vorteile der nasschemischen Prozesse liegen in der Durchmischung der Prakursoren
auf molekularer Ebene und einer dadurch hoéheren chemischen Homogenitat.
Weiterhin erfolgt die Kalzinierung bei Temperaturen weit unterhalb von denen, die
bei Festphasenreaktionen bendtigt werden, sodass zunachst nanokristallines YAG
erhalten wird. Beim Citrat-basierten Prozess dienen in der Regel wasserlosliches
Yttriumnitrat-Hexahydrat und Aluminiumnitrat-Nonahydrat als Ausgangsstoffe.
Zitronensaure dient als Komplexbildner, um die Ldsung gegen Hydrolyse und
Kondensation zu stabilisieren. Die Schwierigkeiten liegen in der direkten Kristallisation
von YAG aus den Prakursoren und der Kontrolle der finalen KorngroBe.
Typischerweise erfolgt die thermische Umsetzung der Prakursoren im Sol-Gel-Prozess
trotz der stochiometrischen Verhaltnisse der Zielkeramik YAG (Y,0s: Al,O3 = 3:5)
Uber die intermediare Bildung von YAM und YAP. Aus Yttriumnitrat-Hexahydrat und
Aluminiumnitrat-Nonahydrat lasst sich nanokristallines YAG im
Koprazipitationsprozess mit Ammoniumhydroxid als Fallungsmittel nach zwei
Stunden bei 925°C und im Sol-Gel-Prozess mit Zitronensaure als
Komplexierungsreagenz nach einer Stunde bei 1000 °C darstellen®®. Weiterhin kann
YAG in einer Verbrennungssynthese mit Harnstoff und Glycin aus den Nitraten bereits
bei 700 °C erhalten werden™!. Der exakte thermische Verlauf der YAG-Bildung hangt
stark von den gewahlten Prakursoren, Verfahren und Bedingungen ab. So ergeben
sich fur die Bildung von YAG schlieBlich unterschiedliche Temperaturen. YAG verfugt
liber eine geringe Warmeausdehnung (6-7-10°K?* %) eine hohe optische

Transparenz, eine hohe Harte und eine hohe chemische und mechanische Stabilitat.
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Auf Grund dieses hervorragenden Eigenschaftsprofils eignet sich YAG fir vielfaltige
Anwendungen® ® Einkristallines YAG ist das wichtigste Wirtsmaterial fir
Festkorperlaser. Je nach gewlnschter zu emittierender Wellenldnge wird mit
unterschiedlichen Lanthanoiden dotiert. Der Nd:YAG-Laser kommt auf Grund seiner
Robustheit seit 50 Jahren in kommerziellen, medizinischen, militarischen und
industriellen Bereichen zum Einsatz, vor allem beim Schneiden, SchweiBen und bei

(4954 Die Herstellung von YAG-Einkristallen erfolgt

der HeiBbearbeitung von Metallen
generell iber das Czochralski-Verfahren aus der Schmelze?* . Daneben hat sich
auch die Verwendung des Perowskits (YAP) als Lasermaterial etabliert’®® ¢ Uber den
Einsatz als Lasermaterial hinaus besitzt YAG ein groB3es Potential fiir die Verwendung

als keramische Faser.

3.2 Keramikfasern

Die Klasse der anorganischen Fasern impliziert nichtmetallische und metallische
Fasern unterschiedlicher Zusammensetzungen. Keramikfasern gehdéren zu den
nichtmetallischen Fasern, ebenso wie Glas- und Mineralfasern. Eine weitere
Untergliederung ergibt sich durch die Vielfalt an chemischen Zusammensetzungen
und Strukturen der Keramikfasern, sodass oxidische und nichtoxidische Keramikfasern
eigene Klassen darstellen. Die durch die chemische Zusammensetzung definierten
einzigartigen  Eigenschaften  eroffnen  vielfdltige  und  unterschiedliche
Anwendungsmdglichkeiten. Keramikfasern zeichnen sich dabei jedoch insgesamt
durch ihre Hochtemperaturstabilitat aus. Die oxidischen Keramikfasern werden
deshalb vorwiegend zur thermischen und elektrischen Isolation genutzt. Dartiber
hinaus ist ihre Funktion als Verstarkungsfaser in keramischen Verbundwerkstoffen
von Interesse®”). Bedeutsam sind im Bereich der oxidischen Keramikfasern vor allem
Stoffsysteme basierend auf Korund (a-Al;O3) und Mullit (3 Al,O3-2 SiOy), aber auch
YAG (Y3Al501,)® #6%]
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3.2.1 Herstellungsverfahren

Generell kann die Herstellung von Keramikfasern tber verschiedene Verfahrenswege
realisiert werden. Unabhangig vom Herstellungsverfahren werden Keramikfasern aus
den Ausgangsmaterialien Uber eine thermische Behandlung, die Pyrolyse- und
Sinterprozesse beinhaltet, gewonnen. Als Ausgangsmaterialien kommen dabei
grundsatzlich feingemahlene Pulver der Zielkeramik oder Verbindungen, die durch
chemische Reaktionen wahrend der thermischen Behandlung zur Zielkeramik
umgesetzt werden, in Frage. Das Ziel bei der Herstellung von Keramikfasern ist, das
fur die jeweilige Keramik typische Eigenschaftsprofil, welches entweder vom
kovalenten Charakter oder vom ionischen Charakter der chemischen Bindungen
gepragt ist, auf faserformige Materialien zu Ubertragen. Auf Grund seiner
einzigartigen Eigenschaften wie die hohe Kriechbestandigkeit und die hohe
thermische Stabilitdt eignet sich YAG hervorragend fir den Einsatz als
Verstarkungsfaser in  keramischen Verbundwerkstoffen. Zur Herstellung von
YAG-Keramikfasern konnen die fur die Herstellung von Keramikfasern allgemein
verwendeten Verfahren herangezogen werden*,

Bei indirekten Herstellungsverfahren erfolgt eine Trankung oder Beschichtung von
Templatfasern mit keramikbildenden oder keramischen Prakursoren. AnschlieBend
werden in einem Brennprozess durch thermische Umsetzung keramische Fasern
erzeugt. Im CVD-Verfahren (CVD = Chemical Vapour Deposition) werden
anorganische  Fasern als  Tragermaterial verwendet, auf die durch
Gasphasenabscheidung keramikbildendes oder keramisches Material aufgebracht
wird. Die Templatfaser bleibt nach der thermischen Umsetzung im Inneren der
keramischen Fasern erhalten. Daraus resultieren relativ dicke und damit schwer zu

verarbeitende Fasern!%7Y,

Im Relic- oder Trankverfahren werden hingegen
organische Fasern mit Prakursorlésungen getrankt. Bei der thermischen Behandlung
wird das organische Tragermaterial ausgebrannt wahrend die Prakursoren zur

Zielkeramik umgesetzt werden.



16 Allgemeiner Teil

Bei direkten Herstellungsverfahren werden keramikbildende oder keramische
Prakursoren zu sogenannten ,Grlinfasern” versponnen und durch anschlieBende
Temperaturbehandlung zu Keramikfasern umgesetzt. Dabei kann generell von
unterschiedlichen Spinnsystemen ausgegangen werden, denen jedoch allen die
Griinfaserherstellung Uber einen Spinnprozess gemein ist. Das FlieBverhalten der
Spinnsysteme wird an den jeweiligen Prozess angepasst. Die Spinnsysteme bestehen
aus keramikbildenden oder keramischen Prakursoren. Zusatzlich kann noch ein
polymeres Spinnadditiv zugegeben werden, um die rheologischen Eigenschaften zu
verbessern. Als Prakursoren sind nicht gebrannte Ausgangsmaterialien fir die

Zielkeramik zu verstehen. Solche Ausgangsmaterialien kénnen Sol-Gel-Systeme!’?7®,

77-79] 80] [81]

anorganische Salze”””  partikuldre Feststoffe®” oder Polymere sein. Die

genannten Prakursoren definieren dann den jeweiligen Prozess.

Prakursorpolymerverfahren: polymere Prakursoren (enql. = Polymer Derived

Ceramics, PDQ)

Hierbei wird von einer Losung oder einer Schmelze von anorganischen Polymeren
ausgegangen, die entweder im Trockenspinnverfahren oder im Schmelz-
spinnverfahren verarbeitet werden. Die Polymerschmelzen werden dabei mit hohem
Druck durch Dusenldcher gepresst und die Verfestigung der Faser durch Abkiihlung
der Schmelze herbeigefuhrt. Der Zusatz von organischen Polymeren zur Generierung
viskoelastischer Eigenschaften ist bei hohermolekularen Prakursoren nicht notwendig,
da die Losung oder die Schmelze des anorganischen Polymers selbst ein temporares
Netzwerk ausbilden kann und damit bereits das fir die Spinnbarkeit noétige
viskoelastische FlieBverhalten zeigt. Das Verfahren wird vorwiegend zur Herstellung
nichtoxidischer Keramikfasern, z. B. SiC oder Si-C-N, angewandt®. Ein weiterer
Vorteil ist, dass sich mit polymeren Prakursoren bei weitem hohere keramische
Ausbeuten erzielen lassen, obwohl die anorganischen Polymere Ublicherweise

organische Gruppen enthalten, die wahrend der thermischen Umsetzung pyrolysiert
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und freigesetzt werden. Fur die Herstellung von YAG-Keramikfasern tiber den PDC-

Prozess liegen derzeit keine polymeren, verspinnbaren Verbindungen vor.

Sol-Gel-Prozess: kolloiddisperse Prakursoren

Im Sol-Gel-Prozess werden kolloidal verteilte anorganische Prakursoren als
partikulare Sole verwendet. Eine homogene Verteilung der sehr feinen Partikel im
Losungsmittel wird dabei gewahrleistet®. Als Prakursoren fiir YAG-Keramikfasern
eignen sich kolloidale Sole von Y,03 und AIO(OH)? ™ anorganische Salze (Chloride,
Nitrate)””"* sowie metallorganische Verbindungen (Alkoxide!”!, Carboxylate[73' ®). Es
treten Kondensationsreaktionen zwischen den Ausgangsmaterialien auf, die zur
Ausbildung eines Netzwerks und einem damit verbundenen Anstieg der Viskositat

fahren®,

Der Sol-Gel-Prozess wird haufig angewendet. Die so generierten
Spinnsysteme konnen durch Zugabe eines Spinnhilfspolymers in Trocken- oder
Zentrifugalspinnverfahren zu Grinfasern verarbeitet werden. Ein Nachteil bei der
Herstellung von Spinnsystemen Uber den Sol-Gel-Prozess ist die unzureichende
Stabilitat der Spinnsysteme gegeniiber Wechselwirkungen zwischen den Partikeln
und dadurch erzeugte Anderungen der FlieBeigenschaften™. Auf Grund dieser

Wechselwirkungen wird das Zeitfenster zwischen der Herstellung der Spinnsysteme

und der Verarbeitung zu Griinfasern deutlich eingeschrankt.

Losungsprozess: molekulardisperse Prakursoren

Bei molekulardispersen Prakursoren handelt es sich um anorganische Salze, die
groBBtmogliche Loslichkeiten in Wasser oder Wasser/Ethanol-Gemischen auch bei
kleinem Losungsmittelvolumen aufweisen. Diesen der Stochiometrie der Zielkeramik
angepassten Salzlosungen werden organische Polymere wie Poly(vinylpyrrolidon)
oder Poly(ethylenoxid) als Spinnhilfsmittel zugesetzt, um die Spinnbarkeit zu
gewabhrleisten und ein viskoelastisches Verhalten zu generieren. Beim Losungsprozess
finden im Gegensatz zum Sol-Gel-Prozess keine Kondensationsreaktionen zwischen
den Prakursoren statt. Stattdessen werden durch sukzessives Entfernen des

Losungsmittels hochviskose Spinnsysteme erhalten, die in einem Trocken-



18 Allgemeiner Teil

spinnverfahren zu Griinfasern versponnen werden. Die Verfestigung der Fasern
erfolgt durch das Verdampfen des Losungsmittels. Die Auswahl und das
stdchiometrische Verhaltnis der keramikbildenden Prakursoren bestimmen die
Zusammensetzung der Zielkeramik. Die strukturellen Eigenschaften der Spinnsysteme
sind fur ihre Verarbeitung zu Griinfasern von hoher Bedeutung. Fiir die Spinnbarkeit
ist ein Fadenziehvermdgen unabdinglich, das durch ein viskoelastisches
FlieBverhalten der Spinnsysteme gewahrleistet wird. Daflir muss sich innerhalb der
Systeme ein temporares physikalisches Netzwerk ausbilden, welches durch die
Zugabe eines wasserloslichen organischen Polymers erreicht wird™ **. Durch eine
thermische Umsetzung werden die keramikbildenden Prakursoren in die Zielkeramik
Uberfihrt, wahrend das organische Polymer pyrolytisch zersetzt wird. Ein Nachteil
sind die relativ geringen keramischen Ausbeuten von etwa 30 Gew.-% bedingt durch
die thermische Umsetzung der Prakursoren und die hohe erforderliche Menge an
polymerem Spinnadditiv. Bei der Auswahl der Prakursoren liegt deshalb der Fokus auf
einem moglichst geringen Molekulargewicht bzw. einem mdglichst geringen
Abbrand. Vorteilhaft sind die individuell anpassbaren FlieBeigenschaften und die
Stabilitdt der Spinnsysteme gegen deren Anderung. Die Herstellung aller in dieser
Arbeit diskutierten  Fasern erfolgte ausgehend von molekulardispersen

Spinnsystemen.

Slurry-Prozess: grobdisperse Prékursoren

Im Slurry-Prozess werden den molekulardispersen oder kolloiddispersen Systemen
keramische Pulver geringer KorngréBe zugesetzt, um die Schwindung beim Sintern zu
reduzieren und die keramische Ausbeute zu erhdhen. Oft kommen dabei Partikel der
Zielkeramik zum Einsatz™. Die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme werden durch zu
groBe PartikelgroBen oder eine zu hohe Konzentration des Additivs allerdings negativ

beeinflusst®¥.
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3.2.2 Struktur und Eigenschaften

In Abhangigkeit von der Auswahl des Herstellverfahrens und der Prakursoren lassen
sich Keramikfasern mit unterschiedlichen Mikrostrukturen und individuellen
Eigenschaftsprofilen generieren. Die Keramikfasern konnen als Stapel- oder
Endlosfasern hergestellt werden und eine amorphe oder kristalline Struktur haben.
Die Herstellung der Keramikfasern mit geringen Faserdurchmessern von wenigen
Mikrometern gewdhrleistet trotz der intrinsischen Sprodigkeit ein gewisses Mal3 an
Flexibilitat. Diese Flexibilitat ist fur die Anwendungen in Verbundwerkstoffen
essentiell. Das Sprodbruchverhalten von monolithischen Keramiken lasst sich mit
einer relativen groben Mikrostruktur und daraus resultierenden Defekten, die tber
das ganze Volumen des Werkstoffs verteilt sind, erklaren. Keramikfasern verfligen auf
Grund der feineren Mikrostruktur Uber vergleichsweise wenige Defekte. Obwohl der
Faserbruch bei Keramikfasern bei zu hoher mechanischer Belastung dennoch spréde
erfolgt, ist demnach eine wesentlich héhere Belastung vor dem Versagen des
Materials moglich”®. Keramikfasern zeichnen sich neben der feinen Mikrostruktur im
Allgemeinen  durch eine geringe Dichte, eine hohe Festigkeit und
Korrosionsbestandigkeit sowie durch eine Hochtemperaturstabilitat aus. Die Stabilitat
von Keramikfasern bei sehr hohen Temperaturen pradestiniert sie flir den Einsatz in
Hochtemperaturanwendungen, z. B. in der thermischen Isolation. Weiterhin eignen
sich Keramikfasern nicht zuletzt wegen ihrer hohen Steifigkeit grundsatzlich zum
Einsatz als Verstarkungsfasern in keramischen Matrices. Die genauen Bedingungen,
unter denen die Struktur- oder Funktionswerkstoffe ihre Anwendung finden, hangen
maBgeblich von der Struktur und den damit verbundenen Eigenschaften der
Keramikfasern ab. Die Stabilitdt von Keramikfasern ist im Allgemeinen abhdngig von
den bei der jeweiligen Anwendung vorherrschenden Bedingungen. So ergeben sich
neben der chemischen Zusammensetzung auch fir die Atmosphare, in der die
Keramikfasern genutzt werden, sowie fir die Art und Dauer der Belastung

unterschiedliche Einsatztemperaturen™. Ein etwaiges Versagen von Keramikfasern
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wird durch strukturelle Anderungen, Kriechen oder langsame Oxidation, jedoch in der
Regel nicht durch eine Zersetzung hervorgerufen. Auf Grund der spezifischen
Eigenschaften nichtoxidischer und oxidischer Keramikfasern ergeben sich
verschiedene Vor- und Nachteile, durch die individuell die Anwendungsgebiete
definiert werden. Die optimalen Werkstoffeigenschaften kénnen durch die Auswahl
der Keramikfasern erhalten werden.

Nichtoxidische Keramikfasern basieren in der Regel auf Systemen von SiC und Si-C-N,
sowie Si-B-C-N mit Sauerstoffanteilen zwischen 0,2 und 17,9 Gew.-%. Teilweise sind
zu geringen Gewichtsanteilen noch Fremdatome wie Al, Ti und Zr enthalten. Die
nichtoxidischen Keramikfasern weisen eine kristalline oder amorphe Struktur ohne
einheitliche Stochiometrie auf. Vielmehr bestehen sie aus unterschiedlichen Phasen.
Die Fasern zeichnen sich durch eine sehr hohe Kriechbestandigkeit und eine
hervorragende Hochtemperaturstabilitdt aus, sodass unter inerten Bedingungen
Temperaturen bis zu 1500 °C standgehalten werden kann. Die geringen Kriechraten
sind auf ihre Struktur zurlickzufiihren. Charakteristisch fir die nichtoxidischen
Keramikfasern sind hohe E-Moduln und Festigkeitswerte in nicht oxidierender
Atmosphare’”.  Die Zugfestigkeiten der meisten kommerziell erhéltlichen
nichtoxidischen Keramikfasern liegen zwischen 3000 und 4000 MPa. Als nachteilig
erweisen  sich neben der bei hohen  Temperaturen ausgepragten
Oxidationsempfindlichkeit die sehr hohen Herstellungskosten auf Grund der
aufwendigen, in inerter Atmosphare verlaufenden, Herstellungsverfahren. Wegen der
mangelnden Stabilitdat in oxidierender Atmosphare eignen sich nichtoxidische
Keramikfasern ~ ohne  Oxidationsschutz ~ von  CMC-Bauteilen  nicht  far
Langzeitanwendungen bei hohen Temperaturen™.

Fur die Herstellung oxidischer Keramikfasern sind grundsatzlich alle Oxide oder
Mischoxide metallischer oder halbmetallischer Elemente geeignet, deren
Schmelzpunkte bei Temperaturen oberhalb von 1600 °C liegen®. Da die
Eigenschaften der Keramikfasern unter anderem durch die Eigenschaften des Oxids

bestimmt werden, ist eine sorgfaltige Auswahl der Ausgangsmaterialien geboten. Die
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Auswahl der Ausgangsmaterialien flr oxidische Keramikfasern ist demnach auf
wenige Oxide begrenzt: Al;Os3, Al,03/SiO,, ZrO; und Y3AlsO1,. Kommerziell erhaltliche
oxidische Keramikfasern basieren hauptsachlich auf Aluminiumoxid (Al,O3) und Mullit
(3 Al,03:2 SiO, bis 2 Al,03:1 SiO,). Teilweise werden als Nebenbestandteile noch
andere Oxide wie ZrO, oder B,0s; beigefliigt. Die Struktur aller oxidischen
Keramikfasern ist polykristallin. Eine Ubersicht (ber die derzeit kommerziell
erhaltlichen oxidischen Keramikfasern, ist in Tabelle 3.1 gegeben. Die
US-amerikanische Firma 3M stellt als Marktfihrer in dem Bereich Al,Os- und
Al,03/SiO,-Keramikfasern verschiedener chemischer Zusammensetzungen bereit,
wodurch sich vollig unterschiedliche Anwendungsgebiete erschlieBen. Daneben
bieten auch japanische Firmen wie Sumitomo Chemicals und Mitsui Mining oxidische
Keramikfasern an. Die Preise liegen zwischen 260 und 790 €/kg (Stand 2007)™.
Damit sind die oxidischen Keramikfasern in der Produktion wesentlich glinstiger als
nichtoxidische Keramikfasern, deren Preis je nach spezifischer Zusammensetzung
zwischen 1000 und 11000 €/kg (Stand 2007) variiert. Die oxidischen Keramikfasern
zeichnen sich durch einen hohen E-Modul und eine herausragende
Oxidationsstabilitat aus. Sie werden gezielt mit sehr geringen KorngréBen produziert,
um moglichst hohe Festigkeiten zu gewahrleisten. Die Kriechbestandigkeit wird von
der chemischen Zusammensetzung und von der Mikrostruktur bestimmt. Fir YAG,
Mullit und Korund ist generell eine sehr hohe Kriechbestandigkeit charakteristisch. Da
die Kriechrate polykristalliner oxidischer Keramikfasern mit abnehmender KorngréBe
zunimmt, ist die Kriechbestandigkeit der industriell gefertigten, sehr feinkdrnigen
oxidischen Keramikfasern vergleichsweise gering®®®. Sie neigen zum Kriechen unter
mechanischer Beanspruchung bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C, sodass ihr
Anwendungsspektrum im Hochtemperaturbereich begrenzt ist*?. Ohne mechanische

Belastung werden hohere Einsatztemperaturen méglich[G' 131
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Tabelle 3.1: Ubersicht iiber kommerziell erhiltliche oxidische Keramikfasern® 13-4 70 86-87]

Name Zusammen-  Endstruktur Durch- Festigkeit E-Modul Sonstige Eigenschaften
Hersteller  setzung messer [MPa] [GPa]
(um]

Nextel 720 85 % Al,0; 59 Vol.-% a-Al,O; + 10-12 2100 260 bis 1150 °C
3M 15 % SiO, 41 Vol.-% Mullit einsetzbar'®
Nextel 610 >99 % Al,O; a-Al,O; 10-12 3300 370 bis 1000 °C
3M 0,7 % Fe,03 einsetzbar'®

0,3 % SiO,
Nextel 550 73 % Al,O;  y-ALO; + SiO; amorpn  10-12 2000 190 bis 1100 °C
3M 27 % SiO, einsetzbar’®®
Nextel 312 62,5 % Al,0; Mullit + amorph 10-12 1700 150 ab 1000 °C Verlust von
3M 24,5 % SiO,  oder 100% amorph B,0s; ab 1200 °C

13 % B,0; starker Schru mpf[lg]
Nextel 440 70 % Al,0;  y-Al,O3 + Mullit 10-12 2000 190 geringerer Schrumpf
3M 28 % Si0;  + SOz amorph als Nextel 312"

2 % B,03
Nextel 650 89 % Al,O;  a-Al,03 + ZrO, 11 2500 360 bis 1080 °C
3M 10 % ZrO, einsetzbar'®

1% Y,0;
Altex 85% AlLOs  y-AlLO3 + SiOzamorph  10-15 1800 210 ab 1200 °C Kriechen™

Sumitomo 15 % SiO,

Die Auswahl an Fasern, die fiir den Einsatz in Oxid/Oxid-Verbundwerkstoffen
geeignet sind, ist auf Grund der vorherigen Ausfihrungen begrenzt. Ein weiterer
Nachteil ist, dass die Fasern bei Langzeitbeanspruchung oberhalb von 1000 °C zu

Kornwachstum neigen und damit versproden™,

Trotz der im Vergleich zu
nichtoxidischen Keramikfasern niedrigeren Festigkeiten und ihrer Kriechneigung sind
oxidische  Keramikfasern auf Grund ihrer  Oxidationsbestandigkeit  fir
Langzeitanwendungen bei hohen Temperaturen interessant. Die Auswahl der
Keramikfasern muss deshalb unter Abwagung ihrer Eigenschaften und unter

Berticksichtigung der durch die bestimmte Anwendung vorgegeben Anforderungen

erfolgen. Die derzeit kommerziell erhaltlichen Keramikfasern sind zwar fir eine
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Kurzzeitbeanspruchung im Bereich der Luft- und Raumfahrt schon geeignet. Speziell
fur  Langzeitanwendungen von  mechanisch  beanspruchten  keramischen
Verbundwerkstoffen bei Temperaturen zwischen 1100 und 1200 °C in oxidierender
Atmosphare stehen aber derzeit keine oxidischen Keramikfasern zur Verfiigung™?.
Der Forschungsbedarf im Bereich der oxidischen Keramikfasern ist also groB, da die
kommerziell erhaltlichen Fasern entweder zu teuer sind oder den gewachsenen
Anforderungen im Bezug auf den Einsatz in Verbundwerkstoffen nicht geniigen. Zur
Optimierung der keramischen Strukturen eignet sich beispielsweise die Einfliihrung
von Fremdphasen. Dadurch kann die Kriechbestandigkeit erhéht und das
Kornwachstum verlangsamt werden. Von den kommerziell erhaltlichen Fasern verflgt
die Nextel™ 720 Faser der Firma 3M als Mischfaser aus Korund und Mullit im
Verhaltnis von 59:41 Vol.-% uber die beste Kriechbestandigkeit bei gleichzeitig
hochster Temperaturbestandigkeit. Ihre maximale Einsatztemperatur ist auf 1150 °C
beschrankt®”. Sie zeigt im Gegensatz zu reinen Korund-Keramikfasern (Nextel™ 610)
um ein bis zwei Zehnerpotenzen verbesserte Kriechraten. Die gute
Kriechbestandigkeit der Nextel™ 720 Faser ist auf das Hochtemperaturverhalten des
Mullits und auf die Ausrichtung der Korner zuriickzufiihren®®7 Die Nextel™ 610
Faser wird allerdings trotz ihrer um 150 °C geringeren maximalen Einsatztemperatur
derzeit am haufigsten als Verstarkungsfaser in CMCs eingesetzt. Dies lasst sich auf die
Uberaus hohen Zugfestigkeiten (3300 MPa) zuriickfiihren. Dartber hinaus verfliigt
Korund Uber eine hohere Warmeleitfahigkeit als Mullit. Bei manchen Anwendungen
wird diese Eigenschaft gezielt dazu genutzt, die Warme abzufiihren und damit das
Aufheizen des Bauteils in den fir das Kriechen kritischen Temperaturbereich zu
verhindern. Neben der Verbesserung der Kriechbestandigkeit und der Unterbindung
des Kornwachstums konzentrieren sich weitere Anstrengungen im Bereich der
Materialforschung auf die Entwicklung neuer Herstellungsrouten sowie auf die

Auswahl anderer Ausgangsmaterialien, um die Produktionskosten zu minimieren™?.
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3.2.3 YAG-Keramikfasern

YAG-Keramikfasern gehdren zu der Klasse der oxidischen Keramikfasern und
bestehen aus polykristallinem Y3AlsO1,. Unter dem Gesichtspunkt der Optimierung
der keramischen Strukturen sowie der Verbesserung der Kriechbestandigkeit ist das
Mischoxid Yttrium-Aluminium-Granat (YAG, YsAlsO12) interessant. Die Vereinigung
einzigartiger Eigenschaften wie Kriechbestandigkeit, Hochtemperaturstabilitat sowie
chemische Stabilitdt in oxidierender und korrosiver Atmosphdre machen YAG fiir den
Einsatz als Keramikfaser in Hochtemperaturanwendungen sehr attraktivi®>*%. Dariiber
hinaus weist YAG eine geringe Kornwachstumsgeschwindigkeit bei hohen
Temperaturen auf®. Die Eigenschaften der YAG-Keramikfasern werden einerseits
durch die Eigenschaften von YAG und andererseits durch die polykristalline
Mikrostruktur bestimmt. Wahrend die Mikrostruktur die Festigkeit, den E-Modul und
das Hochtemperaturverhalten (Kriechen und Kornwachstum) bestimmt, definieren die
Eigenschaften von YAG die chemische Reaktivitat, die thermische Leitfahigkeit, den
thermischen Expansionskoeffizienten und die thermische Schockresistenz der
Fasern'®. Auf Grund des relativ hohen E-Moduls von 283 GPa ist YAG vergleichsweise
sprode!’). Dies fiihrt zu geringen Bruchdehnungen von YAG-Keramikfasern, was bei
Fasern mit zu hohen Durchmessern (> 15um) vor allem bezuglich der
Verarbeitbarkeit zu Problemen fuhrt.

Die Moglichkeiten zur Herstellung von YAG-Keramikfasern sind vielfaltig und
variieren bereits in der Wahl der Prakursoren und der damit verbundenen Herstellung
der Spinnsysteme, aber auch in den Verarbeitungsverfahren. Je nach
Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien ergeben sich dadurch individuelle
Temperaturprofile fur die thermische Umsetzung und Variationen in den
Fasereigenschaften. Als Prakursoren eignen sich kolloidale Sole von Y,0; und
AIO(OH)"? 1 'metallorganische Verbindungen wie Carboxylate!”*>”” und Alkoxide!”,
YAG-Pulver® und Metallsalze’®. Die Herstellung der Spinnsysteme erfolgt dabei in

den meisten Fallen Uber den Sol-Gel-Prozess. Auf Grund der Inkompatibilitat der
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kolloidalen Sole werden wasserlosliche Polymere wie Poly(ethylenoxid),
Poly(vinylpyrrolidon) und Poly(ethylenglycol) zur Unterbindung der
Wechselwirkungen hinzugefiigt?’? ’#. Weiterhin agieren die Polymere als
Spinnhilfsmittel bei der Verarbeitung der Spinnsysteme. Als Spinnverfahren kommen

72-76

das Trockenspinnverfahren’?7® die Zentrifugalspinntechnik®, der Blow-Spinning-

[77:75.99 " ynd vereinzelt auch das Schmelzspinnverfahren®” in Frage. Fir die

Prozess
Verarbeitung Uber das Schmelzspinnverfahren wird der Mischung aus amorphen und
kristallinen YAG-Pulvern ein thermoplastisches Polymer zugefiigt. Durch die
Variationsmoglichkeiten beztiglich der Prakursoren und Verfahrenswege ergeben sich
fur die Grinfasern spezifische Sinterverhalten und fir die Keramikfasern
unterschiedliche Eigenschaften. Generell werden Keramikfasern nahe der
theoretischen Dichte von YAG (4,55 g-cm™) erhalten. Die Verdichtung erfolgt wahrend
des Sinterns bei hohen Temperaturen zwischen 1300 und 1700 °C und ist immer mit
Kornwachstum verbunden, wodurch die Festigkeit beeintrachtigt wird”? ®l. Die
Festigkeit der YAG-Keramikfasern variiert je nach Ausgangsmaterialien und Verfahren
zwischen 500 und 1000 MPa'® 7% 7> 8089 'yereinzelt 1700 MPa’®. Die vergleichsweise
geringen Festigkeiten, Uber die in der Literatur berichtet wird, lassen sich auch auf

81 Ein weiterer

hohe Faserdurchmesser von bis zu 120 um zuriickfihren!’®
Erklarungsansatz flr die geringen Festigkeiten ist das Vorliegen substantieller
Porositat auf Grund einer zu geringen Sintertemperatur (1200 °C). Wahrend die in
der Literatur beschriebenen YAG-Keramikfasern Uber geringe Festigkeiten verfligen,
zeigen sie eine hervorragende Kriechbestandigkeit. YAG-Keramikfasern sind deutlich
kriechbestandiger als Korund-Keramikfasern”?!. Als maximale Einsatztemperatur von
YAG-Keramikfasern wird 1200 °C angegeben. Damit liegt die Temperatur um 50 °C
hoher als die der Nextel™ 720-Fasern®®,

Polykristalline YAG-Keramikfasern wurden bisher als Stapel- oder Endlosfasern
lediglich im LabormalBstab hergestellt und sind auf Grund bislang unzureichender

Hochtemperatureigenschaften nicht kommerziell erhéltlich. Die Festigkeit ist im

Allgemeinen zu gering, wahrend sich die hervorragende Kriechbestandigkeit, die am
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YAG-Einkristall bestimmt wurde, auf die YAG-Keramikfasern tbertragen lasst. Um die
Hochtemperatureigenschaften zu verbessern, kdnnen andere Oxide als Sinteradditive

zugegeben werden®* *1-94,

3.3 Keramikfasern als Werkstoff

Keramikfasern  haben  derzeit den hochsten  Stellenwert im  Bereich
temperaturbestandiger Fasern. Fir die Hochleistungsfasern gibt es eine Vielzahl von
Anwendungsmadglichkeiten, z. B. als Problemldsungen in der Luft- und Raumfahrt
sowie in der Energietechnik™. Grundsatzlich bieten sich fiir die Anwendung von
Keramikfasern als Werkstoffe zwei Moglichkeiten: die Verwendung der Fasern selbst
und die Einbettung derselben in unterschiedliche Matrices zur Herstellung von
Verbundwerkstoffen. Die Eignung der Keramikfasern fir den Einsatz in der
thermischen Isolation auf Grund der hervorragenden Hochtemperatureigenschaften
ist seit jeher bekannt.  Keramikfasern = mit geringen  thermischen
Ausdehnungskoeffizienten und geringen thermischen Leitfahigkeiten wurden bereits
in den 1970er Jahren entwickelt. Die Verwendung von Keramikfasern als
Tragermaterial fur Katalysatoren, Filter, portdse Elektroden oder Separatoren in
Batterien hat sich etabliert. Dafiir werden die Keramikfasern als Matten oder Filze
verarbeitet und gegebenenfalls mit Bindern fixiert'. Keramikfasern, die fiir solche
Anwendungen entwickelt wurden, weisen keine besonderen Zugfestigkeiten und
damit auch keine mechanische Belastbarkeit auf. Bei faserverstarkten
Verbundwerkstoffen ist die Einbettung der Keramikfasern je nach Anwendungsgebiet
und den damit verknlipften Anforderungen in unterschiedliche Matrices, z. B. in
Harze, Metalle, Legierungen oder Keramiken notwendig/?. Die Matrices bestimmen
die Anforderungen an die Keramikfasern. Bestehen die Matrices aus Harzen, Metallen
oder Legierungen, fuhrt ihre Verstarkung mit Keramikfasern zu einer Verfestigung des
Werkstoffs. Bei keramischen Matrices werden durch die Einbettung von
Keramikfasern die mechanischen Eigenschaften gegeniiber einer monolithischen

Keramik verbessert’?. Vor mehr als 30 Jahren wurden die ersten Keramikfasern
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speziell fir die Verwendung als Verstarkungsfasern in Verbundwerkstoffen entwickelt.
Zunachst konzentrierte sich das Interesse auf nichtoxidische Keramikfasern und
keramische Matrices (SiC/SiC-Verbundwerkstoffe), da sie im Vergleich zu C/C- oder
SiC/C-Verbundwerkstoffen eine héhere Oxidationsbestandigkeit vorweisen konnten.
Im Hinblick auf einen Einsatz bei sehr hohen Temperaturen sind nichtoxidische
keramische Verbundwerkstoffe jedoch wegen ihrer in diesem Bereich unzureichenden
Oxidationsbestandigkeit limitiert, sodass die bereits flr Isolationszwecke genutzten
oxidischen  Keramikfasern  interessant  wurden. Die Verwendung von
Verbundwerkstoffen erfolgt generell sowohl in der thermischen Isolation als auch bei

Bauteilen mit hoher mechanischer Beanspruchung im Hochtemperaturbereich™.

3.3.1 Anwendungsgebiete

Die Anwendungsmaoglichkeiten von Keramikfasern sind vielfaltig und ergeben sich
aus den jeweiligen Eigenschaften, die durch die Stoffsysteme vorgegeben werden.
Grundsatzlich bieten sich als Anwendungsgebiete von Keramikfasern die thermische
Isolation und die Verstarkung von Metallen und Keramiken (metal matrix composites,
MMCs und ceramic matrix composites, CMCs) an*?. Keramische Kurzfasern werden
auf Grund ihrer sehr kostenglinstigen Herstellungsmaoglichkeiten in der thermischen
Isolation verwendet und stehen als Asbestersatz und als Auskleidung von
Industriedfen zur Verfigung. Es gibt jedoch auch Anwendungsmoglichkeiten fir
keramische Endlosfasern in Bereichen der thermischen Isolation, bei Dichtungen und
Auskleidungen, sofern keine Kurzfasern zum Einsatz kommen!?. Als Bestandteile
neuer Hochtemperaturverbundmaterialien fiir Spezialanwendungen kommen die
meisten keramischen Endlosfasern in Form von MMCs und CMCs zum Einsatz.
Nichtoxidische Keramikfasern werden hauptsachlich in der Luft- und Raumfahrt
eingesetzt. Im Vordergrund stehen dabei SiC-Keramikfasern, die in metallischen oder
keramischen Verbundwerkstoffen als Verstarkungsfaser verwendet werden und fir
Isolationszwecke von Bedeutung sind”* 8l Beispielsweise werden SiC/Ti-

Verbundwerkstoffe in Flugzeugtriebwerken eingesetzt’”. Oxidische Keramikfasern
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finden in vielen Gebieten Anwendung. Sie kénnen als Verstarkungsfasern in eine
keramische oder metallische Matrix eingebettet werden. Dartiber hinaus eignen sie
sich auf Grund ihrer im Vergleich zu nichtoxidischen Keramikfasern relativ
kostengunstigen Herstellung zur Verwendung in der thermischen Isolation, als
Katalysatortrager, Filter und Batterieseparatoren'™. Der Verwendung zur thermischen
Isolation bei Hochtemperaturanwendungen kommt zurzeit die gréBte Bedeutung zu,
wie einige Beispiele verdeutlichen. Wahrend Keramikfasern aus metastabilem Al,Os in
Isolationsplatten in Space Shuttles eingesetzt werden, werden ZrO,-Fasern als Filze
zur Isolation von Brennstofftanks in der Luft- und Raumfahrt verwendet™. Durch die
Fortschritte  beziglich der Energieerzeugung in  stationdren  Turbinen,
Flugzeugtriebwerken, Raketen und Raumfahrzeugen entstand unweigerlich ein
gesteigerter Bedarf an Strukturwerkstoffen mit Uberlegenen mechanischen
Eigenschaften bei Langzeitanwendungen mit thermischer Wechselbelastung, in
Bereichen hoher Driicke und unter korrosiven Bedingungen®*®. Im Hinblick auf die
wachsenden Anforderungen im Hochtemperaturbereich, z. B. in Gasturbinen, haben
Nickel-basierte Legierungen ihre Grenzen erreicht. Fir den Betrieb von Gasturbinen
bei hoheren Temperaturen sind neue Werkstoffe mit hohen chemischen und
mechanischen Stabilitaten bezlglich eines Einsatzes von mehreren zehntausend
Stunden bei sehr hohen Temperaturen gefordert™!. Keramischen Verbundwerkstoffen,
die sich durch hohe Bruchdehnungen und eine hohe Schadenstoleranz auszeichnen
und die nicht die von monolithischen Keramiken bekannte intrinsische Sprodigkeit
aufweisen, wird zugeschrieben, diese Anforderungen erfiillen zu kénnen®. Die
Einsatzmdglichkeiten von keramischen Verbundwerkstoffen entstehen also dort, wo
Hochleistungsmetalllegierungen bezlglich Temperaturbestandigkeit und
mechanischer Belastbarkeit an ihre Grenzen stoB3en, z. B. in der Luft- und Raumfahrt,
im Brenner- und Turbinenbau und als Knochenersatzmaterialien. Vorteilhaft sind bei
keramischen Verbundwerkstoffen neben den hdheren Einsatztemperaturen im
Vergleich zu Nickel-basierten Legierungen ihre geringe Dichte und die Beibehaltung

der Festigkeit und Bruchzahigkeit bei hohen Temperaturen®®. Die Strukturwerkstoffe
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sind bei zahlreichen Anwendungen oxidierenden Bedingungen ausgesetzt, wodurch
die Stabilitat von keramischen Verbundwerkstoffen unter solchen Bedingungen
essentiell geworden ist. Aus diesem Grund ist ein groBes Interesse fiir die Entwicklung
von Oxid/Oxid-Verbundwerkstoffen entstanden, bei denen oxidische Keramikfasern
in eine Oxidmatrix eingebettet werden. Diese ermdglichen neue Konzepte im
Hochtemperatur-Leichtbau und sind fiir Anwendungen in oxidierender und korrosiver

8 Auf Grund von Kornwachstum bei oxidischen

Atmosphare bestens geeignet!
Keramikfasern und einer Kriechneigung unter mechanischer Belastung bei
Temperaturen oberhalb von 1100 °C ist die Auswahl an Fasern flr den Einsatz in

Oxid/Oxid-Verbundwerkstoffen allerdings begrenzt.

3.3.2 Anforderungen

Bei Keramikfasern liegen die Anforderungen grundsatzlich in einer hohen
thermischen und chemischen Stabilitdt, sowie in einer hohen mechanischen
Belastbarkeit. Keramische Materialien zeichnen sich als einzige Werkstoffe durch eine
Formstabilitdat im Hochtemperaturbereich aus. Monolithische Keramiken verfligen
allerdings Uber eine intrinsische Sprodigkeit, sodass unter mechanischer
Beanspruchung bei hohen Temperaturen ein Materialversagen nicht verhindert
werden kann. Keramische Faserverbundwerkstoffe, die aus einer keramischen Matrix
mit eingebetteten Keramikfasern aufgebaut sind, sind schadenstolerant und zeigen
im Gegensatz zu monolithischen Keramiken im Schadensfall kein katastrophales
Bruchverhalten. Der Gesamtverbund verhalt sich trotz der Sprodigkeit der einzelnen
Komponenten quasiduktil, sofern auftretende Risse sich in Abhangigkeit von der
Mikrostruktur bevorzugt parallel zur Belastungsrichtung ausrichten®!. Da die
keramischen Verstarkungsfasern die Eigenschaften von Faserverbundwerkstoffen
bestimmen, unterliegen sie  speziellen  Anforderungen. Ein  wichtiges
Qualitatskriterium  fir den  Einsatz in  Verbundwerkstoffen ist die
Langzeitbestiandigkeit bei hohen Temperaturen. Uber mehrere zehntausend Stunden

muss Temperaturen von mehr als 1000 °C standgehalten werden. Zusatzlich ist auch
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eine im Vergleich zu monolithischer Keramik héhere Bruchdehnung von Vorteil. Die
Keramikfasern missen Durchmesser zwischen 5 und 10 um aufweisen. Zu geringe
Faserdurchmesser fiihren beim Bruch zu inhalierbaren, physiologisch bedenklichen
Partikeln, zu hohe Durchmesser bieten nicht genug Flexibilitat. Bei Raumtemperatur
sollten die Werte fur E-Modul > 200 GPa und Festigkeit > 2000 MPa betragen, damit
eine geniigend hohe Steifigkeit und Festigkeit der Keramikfasern verfiigbar ist’". Das
richtige MaB an Steifigkeit ist flr die Verwendung der Keramikfasern in keramischen
Verbundwerkstoffen von groBer Bedeutung. Wahrend eine gewisse Biegsamkeit fiir
die Herstellung eines Gewebes gegeben sein muss, muss die Steifigkeit (E-Modul) fiir
einen optimalen Verstarkungseffekt der Matrix hinreichend groB sein. Bei
mechanischer Belastung in Luftatmosphare soll eine Langzeitstabilitat der Fasern von
mehr als eintausend Stunden bis mindestens 1300 °C gegeben sein. Weiterhin soll die
Kriechrate unter solchen Bedingungen hinreichend gering sein. Die Anforderungen
fur die optimale Inkorporation von Keramikfasern in eine keramische Matrix liegen
abgesehen von einer Keramikfaser mit adaquaten Eigenschaften in einer optimalen
Faser/Matrix-Haftung und in der Matrix selbst. Die Faser/Matrix-Haftung soll
kontrolliert schwach sein, damit im Schadensfall eine Rissablenkung und eine
Rissverzweigung gewahrleistet sind. Daneben leistet der Faser-Pullout einen
wesentlichen Beitrag zur Schadenstoleranz des Gesamtverbunds®. Wichtig ist
weiterhin ein ahnliches thermisches Verhalten von Faser und Matrix, damit bei
thermischer Beanspruchung keine Spannungen entstehen. Bereits durch eine geringe
mechanische  Belastung wird im  Gesamtverbund eine quasi-plastische
Deformierbarkeit durch die Fasern erzeugt. Eine geringe Faser/Matrix-Haftung geht
mit einer hohen Bruchzahigkeit und einer niedrigen Schubfestigkeit einher?. Im Falle
einer optimalen Inkorporation der Keramikfasern in die Matrix bildet sich im
Schadensfall eine Mikrorissigkeit aus, die auf Grund des durch die Fasern noch
intakten Gesamtverbunds nicht zum Materialversagen fiihren kann®®. Eine geringe
Faser/Matrix-Haftung kann Uber zwei unterschiedliche Wege realisiert werden. Bei

der Verwendung dichter Matrices fuhrt eine vorhergehende Beschichtung der Fasern
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zu weniger Wechselwirkungen zwischen Fasern und Matrix. Porése Matrices haben
dagegen den Vorteil, dass auf Grund der durch die Porositat verringerten
Wechselwirkungen mit der Faser auf eine Beschichtung derselben im Vorfeld
verzichtet werden kann. Dabei muss die Faser/Matrix-Haftung dennoch stark genug
sein, dass im Schadensfall eine Ubertragung der Last gewahrleistet ist und eine
genligend hohe Festigkeit des Verbundwerkstoffes entlang der Faserrichtung

£19°]

gegeben ist™>. Die optimalen Konstellationen sind dabei fir jeden keramischen

Verbundwerkstoff individuell abzuwagen und zu realisieren.

3.4  Strukturelle Eigenschaften der Spinnsysteme

Die Eigenschaften der Keramikfasern werden unabhangig von ihrer chemischen
Zusammensetzung maBgeblich durch die Qualitdt der Grinfasern und damit auch
durch die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme bestimmt. Je nach ausgewahltem
Spinnverfahren werden die Spinnsysteme bezlglich ihrer FlieBeigenschaften tber
rheologische Untersuchungen charakterisiert und entsprechend angepasst. In der
vorliegenden Arbeit wurden die Spinnsysteme hinsichtlich ihrer Verarbeitung zu
Grunfasern Uber ein Trockenspinnverfahren hergestellt, charakterisiert und adaptiert.
Die FlieBeigenschaften verschiedener Spinnsysteme wurden verglichen und im
Hinblick auf die Spinnbarkeit bewertet. Die Spinnsysteme wurden mit einem
definierten Losungsmittelvolumen hergestellt und im Anschluss die Konzentration fur
die Verarbeitung entsprechend erhoht. Bei verdiinnten Lésungen von Polymeren,
sogenannten Partikellésungen, sind die geknaduelten Polymerketten so weit
voneinander entfernt, dass zwischen den Molekiilen keine Verschlaufungen auftreten
und die Polymer-Polymer-Wechselwirkungen vernachlassigbar sind®”.  Bei
rheologischen Untersuchungen konnen die Polymerketten isoliert voneinander
betrachtet werden, da sie auf Grund der fehlenden Wechselwirkungen unabhangig
auf Deformationen reagieren kénnen®®. Beim Entfernen des Lésungsmittels steigt die
Konzentration des Polymers in der Losung an, sodass sich Verschlaufungen zwischen

[99

den Polymerketten ausbilden™. Der Anstieg bis zu einer gewissen Konzentration, der
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sogenannten Uberlappungskonzentration, fiihrt zu einer Uberlappung und schlieBlich
einer Durchdringung der Polymermolekile. Auf Grund dieser intermolekularen

1001 Diese

Wechselwirkungen entsteht ein temporares physikalisches Netzwerk!
Losungsstrukturen sind durch unterschiedliches FlieBverhalten gekennzeichnet. Die
Ausbildung der Verschlaufungen wird nicht nur von intermolekularen
Wechselwirkungen, sondern auch von der Solvatisierung und vom Molekulargewicht
der Polymere beeinflusst. Generell kdnnen eine zunehmende Konzentration und
damit verbundene intermolekulare Wechselwirkungen mit einer Zunahme der

Viskositat assoziiert werden®1%!

. Das FlieBverhalten der Spinnsysteme sowie die
Kenntnis der Losungsstrukturen sind flir deren Fadenziehvermdgen und damit fir
ihre Spinnbarkeit bedeutend. Voraussetzungen fir die Faserbildung sind das
Vorliegen linearer Polymerketten sowie die Spinnbarkeit. Die Spinnbarkeit der
keramikbildenden Spinnsysteme wird analog zur Herstellung von Polymerfasern
durch ein geeignetes strukturviskoses und viskoelastisches FlieBverhalten
gewahrleistet. Die Orientierung der Polymerketten ist auf Grund ihrer Pyrolyse
wahrend der thermischen Behandlung fir die Struktur der Keramikfasern allerdings
nicht relevant. Fur die Faserbildung muss ein bestimmtes Verhaltnis der viskosen und
elastischen  Anteile der Spinnsysteme vorliegen. Dieses Verhaltnis st
polymerspezifisch und abhédngig von der Zusammensetzung der Spinnsysteme. Damit
ergeben sich fir jedes Spinnsystem individuelle Eigenschaften, die durch den Zusatz

von Additiven weiter angepasst werden konnen!%,

Bei der Verarbeitung der
Spinnsysteme  lber einen  Spinnprozess erfolgen starke = mechanische
Beanspruchungen vor allem in und nach der Spinndise durch die Extrusion der
Spinnsysteme und das Abziehen der verfestigten Fasern. Bei der Deformation werden
die Polymere entknauelt und die linearen Polymerketten parallel zur Faserachse
ausgerichtet. Es kommt zur Entschlaufung der Polymerketten und zu einer
irreversiblen Verschiebung in Richtung der Scherkraft. Die Spinnbarkeit der
Spinnsysteme kann grundsatzlich in Korrelation mit ihrem FlieBverhalten gebracht

102-103] Die

werden! : Charakterisierung der Spinnsysteme hinsichtlich  ihrer
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FlieBeigenschaften, sowie die Anpassung an ein Trockenspinnverfahren kann Uber

rheologische Untersuchungen erfolgent® 104,

3.5 Rheologie

Die Rheologie ist die Lehre von den FlieB- und Deformationserscheinungen von
Festkorpern, Flissigkeiten und kolloidalen Systemen unter dem Einfluss auBerer
Krafte. Die GesetzmaBigkeiten und ihre Abhangigkeit von der physikalischen und
chemischen Struktur flieBender Substanzen lassen sich mit Hilfe rheometrischer
Messungen erfassen und beschreiben. Damit ist die zentrale Aufgabe der Rheologie
das Messen, Beschreiben und Erklaren der durch auBere Kraft und resultierende

104 Uber konstitutive Gleichungen, die

Deformation auftretenden Phanomene
teilweise exakt und teilweise empirisch sind, lasst sich eine Beziehung zwischen den
aufgewandten Krafte und den Deformationen herstellen. Das FlieBverhalten einer
Substanz ist fur die Produktion, Lagerung und Anwendung ebenso bedeutend wie fiir
das Fadenziehvermogen und damit fiir die Spinnbarkeit fliissiger Systeme!!%% 10°,
Beispiele angewandter Rheologie sind in verschiedenen Bereichen der Wissenschaft

ZU ﬁnden[104, 106-109]

3.5.1 Belastung und resultierende Deformation

Die Charakterisierung des FlieBverhaltens eines Materials erfolgt durch die Einwirkung
definierter Krafte und die detaillierte Beschreibung der resultierenden Deformation in
Abhangigkeit verschiedener Parameter. Je nach Richtung der einwirkenden Kraft auf
die zu deformierende Substanz wird zwischen drei fir die Rheometrie relevanten
Fallen (Dehnung, Stauchung und Scherung) unterschieden. Grundsatzlich kann eine
Substanz auf zwei unterschiedliche Arten geschert werden: kontinuierlich (Rotation)
oder in Form einer schwingenden Bewegung um eine Ruhelage (Oszillation). Mit Hilfe
eines Zwei-Platten-Modells (Abbildung 3.5.1) lassen sich die zur Beschreibung der

jeweiligen Deformation erforderlichen physikalischen GréBen naher erlautern!®® 1%

110]
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T

}

Abbildung 3.5.1: Zwei-Platten-Modell: Kontinuierliche Deformation (Rotationsbewegung) einer Substanz durch

Einfluss einer Schergeschwindigkeit y und einer Schubspannung t. Der Winkel « beschreibt den

Unterschied zwischen der Ursprungslage und der erreichten Lage nach der Deformation.

Durch die Bewegung einer oberen Platte der Flache A mit einer Kraft F gegen eine

untere ruhende Platte wird das zwischen den beiden Platten befindliche Material um

die Strecke dx in x-Richtung geschert. Es werden laminare Schichtstromungen

erzeugt, deren Geschwindigkeiten von der oberen bewegten Platte zur unteren

ruhenden Platte linear abnehmen. Daraus resultiert ein Geschwindigkeitsgradient Z—; ,

der auch als Deformations- oder Schergeschwindigkeit y bezeichnet wird. Mit den

folgenden rheologischen Grundgleichungen lassen sich die Schervorgdange im Zwei-

Platten-Modell beschreiben:

dv _ d(dx)_d(dx)_dy_.
dy dy\dt/)  dt\dy Y

Deformation: y = Z—; =tana
Deformationsgeschwindigkeit [sY: y = %
Schubspannung [Pa]: T= ; =n-y
Stationare Scherviskositat [Pa-s]: n= )3/

(3.1)

(3.2)

(3.3)

(3.4)

(3.5)
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Durch Bezug der fiir die Scherung aufzuwendenden Kraft F auf die Fliche A ergibt
sich die Schubspannung 7 die laut Gleichung 3.4 mit der Schergeschwindigkeit y
Uber die Viskositat n verknlpft ist. Die Abhangigkeit der Viskositdt von der
Schergeschwindigkeit (Gleichung 3.5) resultiert in fir verschiedene Substanzklassen
typischen FlieBeigenschaften, sodass zwischen newtonschem, strukturviskosem und
dilatantem FlieBverhalten unterschieden werden kann. In Abbildung 3.5.2 sind die
entsprechenden Viskositatskurven gezeigt. Newtonsches FlieBverhalten liegt vor,
wenn die Viskositat unabhangig von der Schergeschwindigkeit und die
Schubspannung folglich proportional zur Schergeschwindigkeit ist. Dieses Verhalten
wird beispielsweise bei stark verdiinnten Polymerldsungen, Wasser oder Blutplasma
beobachtet. Charakteristisch fir ein strukturviskoses FlieBverhalten ist die Abnahme
der Viskositat mit steigender Schergeschwindigkeit. Beispiele hierfur sind
Polymerschmelzen, konzentrierte Polymerlésungen und Lackfarben. Materialien mit
dilatantem FlieBverhalten zeigen eine Zunahme der Viskositat bei steigender

Schergeschwindigkeit®,

dilatant

log( (7)) plastisch
(Bingham)

newtonsch

plastisch
(Casson)

strukturviskos

log( ¥ )

Abbildung 3.5.2: Viskositatskurven zur Beschreibung des FlieBverhaltens®.
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3.5.2 Linear-viskoelastisches Verhalten

Viele Materialien verfligen sowohl Uiber viskose als auch tber elastische Eigenschaften
und werden damit als viskoelastische Materialien bezeichnet. Das Konzept der
Viskoelastizitat beschreibt die Eigenschaften eines Materials in Abhangigkeit von der
Zeit. Die Theorie der linearen Viskoelastizitat beschreibt hierbei diejenigen
rheologischen Phanomene von Polymerlésungen und —schmelzen, die mit dem Erhalt
der Ruhestruktur des tempordaren physikalischen Netzwerks aus verschlauften
Molekulketten verbunden sind. Die Theorie der nichtlinearen Viskoelastizitat
beschreibt viskoelastische Phanomene, die mit einem Abbau der temporaren
Netzwerkstruktur verbunden sind. Mit Hilfe oszillatorischer Messungen kénnen die
rheologischen Parameter zur Beschreibung der linearen Viskositat ermittelt

werden!10°>-106

I, Solche Messungen sind auf Grund der oszillatorischen Bewegungen
mit kleinen Frequenzen und Amplituden um die Ruhelage von Vorteil. So wird die
Ruhestruktur kaum gestort und eine getrennte Darstellung von viskosen und
elastischen Anteilen zuganglich. Bei den oszillatorischen Messungen wird die in
einem Spalt zwischen zwei Platten befindliche Probe mit einer periodischen
Deformation y(t) beansprucht, wobei in der Probe eine ebenfalls periodische

Spannung 7(t) erzeugt wird, die gegeniiber der vorgegebenen Deformation eine

Phasenverschiebung ¢ aufweist.

Periodische Deformation: Y =V cos(w - t) (3.6)
Phasenverschobene Antwort: T=1p-cos(w-t+9) (3.7)
Kreisfrequenz der Schwingung: w [rads™]

Spannungsamplitude: T, [Pa]

Deformationsamplitude: Yo [-]

Das rheologische Verhalten kann unter Berticksichtigung der Phasenverschiebung wie

folgt eingeteilt werden:
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elastisches Verhalten: 6=0
viskoelastisches Verhalten: 0 < g <6
viskoses Verhalten: 6= g

Fur die rheologischen Berechnungen ist die Einfihrung komplexer Zahlen sinnvoll.
Die Erweiterung der Spannung und der Deformation durch die entsprechenden

imaginaren Anteile fihrt zu folgender Definition der rheologischen GroBen:

" =10 [cos(w-t+8)+i-sin(w-t+6)] =1, e @t (3.8)
Y =y [cos(w-t) +i-sin(w-t)] =y,-et®? (3.9)
V=R =iw et (3.10

Die Beschreibung des viskoelastischen Verhaltens kann durch den komplexen Modul
G * erfolgen, der als Quotient aus komplexer Spannung und komplexer Deformation
definiert ist:

T* To

G*:—:

- e =G"+i-G" (3.11)
Y Yo

Der Speichermodul G* beschreibt die elastische Komponente, d.h. die wahrend des
Schervorgangs im Material reversibel gespeicherte Deformationsenergie. Der
Verlustmodul G" beschreibt die viskose Komponente, d.h. die wahrend des
Schervorgangs des Materials irreversibel verlorene Deformationsenergie.

G' = 2.cosé (3.12)

Yo

G" = 2.siné (3.13)
Yo
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Der Verlustfaktor tan § wird als Quotient aus Verlust- und Speichermodul berechnet:

n

tand = i—, (3.14)

Es gilt: tand > 1  dominierendes viskoses Verhalten

tand < 1 dominierendes elastisches Verhalten.

Die VerknlUpfung des Betrag des komplexen Schubmoduls G* mit der
Spannungsamplitude  und  Deformationsamplitude ist in  Gleichung 3.15
wiedergegeben. Fur die Beschreibung des viskoelastischen Verhaltens eines Materials
mit der komplexen Viskositat in Kombination mit dem komplexen Schubmodul sind

folgende Gleichungen definiert:

G| =V62+6" =2 (3.15)
0
* = T_*
7=t (3.16)
T]* o l(z_oyo . ei'6 = i(.;w = r]’ — l . n” (317)

!

n' reprasentiert das viskose Verhalten, wahrend n'" das elastische Verhalten
beschreibt. Fir Realteil und Imaginarteil der komplexen Viskositat sowie fur die

komplexe Viskositat ergeben sich folgende Gleichungen:

n

7= sing =< (3.18)
Yo
' = w"’y ccos§ == (3.19)
‘Yo
i} - —  JGZ1G2
N (3.20)

Der Betrag der komplexen Viskositat ist damit das Verhaltnis aus der

Spannungsamplitude und der Deformationsgeschwindigkeitsamplitude.
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Die FlieBeigenschaften der Prakursor-Spinnsysteme fiir YAG-Keramikfasern wurden
im Rahmen dieser Arbeit Uber rheologische Messungen bestimmt. Konkret wurden
Oszillationsmessungen an  einem  Rheometer mit  Platte/Platte-Geometrie
durchgefihrt. Es wurden der Speichermodul G*, der Verlustmodul G" und der Betrag
der komplexen Viskositat |n*| gemessen. Angesichts einer Verarbeitung der
Spinnsysteme im Trockenspinnverfahren wurden die Oszillationsmessungen bei
Temperaturen im Bereich von 15 bis 45 °C in Schritten von 10 °C durchgefihrt. Durch
Anwendung des Frequenz-Temperatur-Superpositionsprinzips lassen sich aus den bei
verschiedenen Temperaturen angefertigten Messungen temperaturunabhdngige
Masterkurven erstellen. Die Masterkurven erlauben die Interpretation des
FlieBverhaltens von Materialien Uber groBe Frequenzbereiche. Damit lasst sich das
Verhalten der wahrend des Trockenspinnprozesses unterschiedlichen Schervorgange
beschreiben. Mit Hilfe eines dreiparametrigen Carreau-Ansatzes wurden die

erhaltenen Viskositatsfunktionen angepasst und die Nullviskositaten bestimmt**,

3.6 Sintern und Sinteradditive

Bei der thermischen Umsetzung von keramikbildenden Griinkdrpern zu kompakten
keramischen Materialien ist eine optimale Prozessfihrung fiir die Qualitat des
Produkts von groBer Bedeutung. Die Pyrolyse- und Sinterprozesse missen so
gesteuert werden, dass keramische Materialien mit méglichst feinkristallinem Geflige,
geringer Porositdat und hoher Festigkeit erhalten werden, um den Anforderungen fir
den Einsatz als Hochleistungswerkstoffe genligen zu kénnen. Der Sinterprozess ist
dabei neben der Wahl der Ausgangsmaterialien der wichtigste Einflussfaktor fir die
Beschaffenheit der gesinterten Keramik. Zur gezielten Einflussnahme auf das Geflige
ist das Verstandnis der Vorgange wahrend des Sinterprozesses unerlasslich. Als
Definition  des  Sinterprozesses kann  grundsatzlich eine durch eine
Temperaturbehandlung herbeigefiihrte Verfestigung bzw. Verdichtung des aus
kompaktierten Pulverteilchen bestehenden Griinkdrpers zu einem mehr oder weniger

dichten keramischen Korper verstanden werden®”. Zu den Details der stattfindenden
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Vorgange finden sich in der Literatur unterschiedliche Ansichten. Dabei ist allen
gemein, dass als Ausgangsform eine Partikelpackung vorliegt, in der der chemische
Stofftransport durch eine Warmebehandlung ermdglicht wird und dabei
Ublicherweise eine Schwindung wegen des Auffiillens des Porenraums mit Materie
auftritt. DarlUber hinaus kdnnen neben der Formveranderung der Partikel durch
Diffusionsprozesse auch chemische Reaktionen auftreten®”. Die treibende Kraft fiir
die Verdichtung beim Sintern ist die Verringerung der Oberflachenenergie. Zu Beginn
des Sinterprozesses liegen sehr kleine Partikel mit einer hohen spezifischen
Oberflache und einer dadurch hohen Oberflachenenergie vor. Wahrend des Sinterns
wachsen die Partikel, sodass die spezifische Oberflaiche und damit die
Oberflachenenergie verringert, der Anteil an abgesattigten chemischen Bindungen
erhoht und eine Verfestigung des Korpers hervorgerufen werden. Die Mechanismen
wahrend des Sinterns verlaufen vorwiegend kontrolliert durch Oberflachen- und
Volumendiffusion, wodurch Materialtransporte bei hohen Temperaturen zugelassen
werden. Im Allgemeinen werden durch Umordnung der Teilchen Porenraume
aufgefillt und damit die Differenzen der Oberflachenenergien konkaver und konvexer
Oberflachen ausgeglichen. Der Sinterprozess kann generell sowohl unter Einwirkung
eines auBeren Drucks als auch durch ein Vakuum unterstitzt werden, sodass der
keramische Festkorper bei gunstigen Sinterbedingungen seine theoretische Dichte

erreichen kann'®”.

Beim Sintern von Keramikfasern gestaltet sich eine solche
Unterstitzung des Sinterprozesses allerdings schwierig, weil sie mit der Schadigung
der Faserstruktur einhergeht. Aus diesem Grund werden Keramikfasern ohne duBeren
Druck oder Vakuum gesintert. Grundsatzlich kann beim Sintern zwischen zwei
Prozessablaufen unterschieden werden: Festphasensintern und Flissigphasensintern.
Beim Festphasensintern erfolgt die Verdichtung wund Verfestigung durch
Warmebehandlung ohne das Auftreten einer Schmelze. Grundlegend flr das
Flissigphasensintern ist hingegen die Bildung einer flissigen Phase bei

entsprechender Temperaturfiihrung. Uber die Verringerung der Oberflichen- und

Grenzflachenenergie durch Partikelwachstum und damit einhergehende Reduktion
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der spezifischen Oberflache hinaus kann eine weitere, chemische Triebkraft fiir den
Sintervorgang uber das erhdhte chemische Potential von miteinander reagierenden
Ausgangsstoffen gegeben sein. Beim sogenannten Reaktionssintern werden der
Sinterprozess und die Mikrostruktur durch die ablaufenden chemischen Reaktionen

t*]. Die Prozessparameter jeglicher thermischer Umsetzungen wie

stark beeinfluss
Heizraten, Pyrolyse- und Sintertemperaturen und Haltezeiten sind stark vom
Ausgangsmaterial abhangig. Fir YAG-Keramikfasern werden typischerweise
2 bis 10 K-min™, 900 bis 1600 °C und 10 bis 120 min gewahlt’®.. Generell wird das
Sintern von YAG-Keramiken dem Festphasensintern zugeordnet. Eine Erzeugung der
YAG-Keramik aus zwei Ausgangsstoffen wahrend des Sinterns, wie in der
vorliegenden Arbeit, wird als mehrphasiges Festphasensintern mit Reaktion definiert.
Die  Hauptphdanomene aller zuvor dargestellten  Sinterprozesse  sind
(a) Poreneliminierung verbunden mit einer Schwindung, (b) Kornwachstum und
(c) Porenwachstum, jeweils ohne Formveranderung. Da das Sintern ein
kontinuierlicher und schwer scharf abzugrenzender Prozess ist, lasst sich der gesamte
Sinterverlauf in drei Stadien unterteilen, die teilweise ineinandergreifen: (i)
Anfangsstadium, (ii) Zwischenstadium und (jii) Endstadium®®”,

Das Anfangsstadium ist gekennzeichnet durch die Bildung von Sinterhalsen sowie
Sinterhalswachstum. Es besteht eine offene Porositat. Die Schwindung ist mit bis zu
5% in diesem Stadium noch sehr gering. Die Sinterhalse entstehen zwischen zwei
sich berihrenden Kugeln. Die Verbindung der Kugeln kann dabei mit und ohne
Schwindung erfolgen (Abbildung 3.6.1 /inks). Die Entstehung des Halses wird durch
einen Verdampfungs-Kondensations-Mechanismus hervorgerufen, bei dem Substanz
an der Kornoberflache verdampft und am Hals kondensiert. Durch Weiterfiihrung

dieses Mechanismus kommt es zum Sinterhalswachstum!®”.,

Neben diesem
Verdampfungs-Kondensations-Mechanismus ~ finden  beim  Sintern  weitere
Transportvorgange Uber Diffusionsmechanismen statt, die in Abbildung 3.6.1 (rechts)
schematisch dargestellt sind. Es wird zwischen Oberflaichen-, Volumen- und

Grenzflachendiffusion unterschieden. Die reine Oberflaichendiffusion bewirkt eine



42 Allgemeiner Teil

Verschlankung der Partikel durch aquatoriales Abtragen von Material und Transport
an die Sinterhalse (Erhalt von verschlankten Teilchenketten). Wahrend Verdampfung
und Wiederkondensation, Oberflachendiffusion und der Abtransport von
Oberflachenatomen keine Schwindung hervorrufen, resultiert die Volumendiffusion
und die Korngrenzendiffusion, die Material aus der Korngrenze transportiert, zu einer

Schwindung.

: : /

Abbildung 3.6.1: /inks. Kugelmodell fur das Sintern, (a) ohne Schwindung, (b) mit Schwindung;
rechts. Darstellung der méglichen Transportwege von Materie zum Sinterhals Uber (1)

Verdampfung-Kondensation, (2) Oberflachendiffusion, (3) Volumendiffusion von Oberflache,

(4) Volumendiffusion von Korngrenze, (5) Grenzflachendiffusion®”..

Durch fortschreitendes Sintern kommt es im Zwischenstadium durch weiteres
Sinterhalswachstum zu einer Anndherung der Kérner und zu einer Anderung der

Geometrie der Kérner®”

. Wahrend das Geflige zunachst noch aus in ihrer Form
erkennbaren Kdérnern besteht, die kanalférmig mit Poren durchzogen sind, erfolgt im
Verlauf des Zwischenstadiums Kornwachstum und die Poren schwinden, wobei durch
Porenvereinigung groBere Poren entstehen kdnnen. Aus immer enger werdenden
Kanalporen erfolgt auf Grund der hervorgerufenen Instabilitat die Bildung isolierter
Poren. Dieses Stadium wird mit der Hauptschwindung assoziiert.

Das Endstadium ist gepragt von einer stark abnehmenden Schwindungsratel®”. Es
dominieren Kornwachstum, Porenschwund und Porenwachstum. Die Poren sind
geschlossen und befinden sich an Korngrenzen, Tripelpunkten oder im Korninneren.

Mit fortschreitender Verdichtung erfolgt eine Begradigung der Korngrenzen durch

Korngrenzenwanderung. Dieser Mechanismus ist schematisch an einem
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zweidimensionalen Korngefiige in Abbildung 3.6.2 gezeigt. Wahrend Koérner mit
weniger als sechs Seiten konvexe Korngrenzen haben, verfligen Kérner mit mehr als
sechs Seiten Uber konkave Korngrenzen. Da konkave Oberflachen eine hohere
Grenzflaichenenergie als konvexe Oberflachen aufweisen, bewegen sich die
Korngrenzen in Richtung der Zentren der kleineren Kdérner, um einen Zustand
geringerer Energie einzunehmen. Dabei wachsen die groBen Korner auf Kosten der
kleinen, sodass die durchschnittliche KorngroBe zunimmt und die Anzahl der Korner

reduziert wird®”",

S .t;
5

Abbildung 3.6.2: Zweidimensionales Korngefiige. Die Pfeile geben die Bewegung der Korngrenzen an

[67]

Zur Verbesserung des Sinterverhaltens und der Hochtemperatureigenschaften von
gesinterten YAG-Keramiken ohne die Anwendung von Vakuum oder duBBerem Druck
eignet sich die Zugabe von geringen Mengen an Sinteradditiven. Sie unterstiitzen die
zur Schwindung beitragenden Diffusionsmechanismen wie Korngrenzen- und
Volumendiffusion bei gleichzeitiger Zurlickdrangung der zum Kornwachstum
fihrenden Oberflachendiffusion und Verdampfung-Wiederkondensations-
Mechanismen®. Die Sinteradditive kénnen dazu entweder homogen in der Faser
verteilt sein oder sich als sekundare Phase an den Korngrenzen anreichern. Mogliche
Sinteradditive fir YAG-Keramiken sind anhand ihres Einflusses auf die mechanischen
Eigenschaften auszuwahlen. Die Verwendung von Verbindungen mit Mg?*, Si** oder

Li* ist dabei am weitesten verbreitet!®l 9% 112-115]
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3.7 Phasenanalyse Giber Rontgenpulverdiffraktometrie

Kristalline Festkorper bestehen Uber ihr gesamtes Volumen aus periodisch
angeordneten atomaren Bausteinen, die sowohl Gber eine Nahordnung als auch tber
eine Fernordnung in allen drei Raumrichtungen verfligen. Folglich sind Kristalle
homogene, aber anisotrope Festkorper, die durch die kleinste, sich wiederholende

[116]  Kristalle mit ihrer

Struktureinheit, die Elementarzelle, beschrieben werden
dreidimensionalen Anordnung sind in der Lage, Rontgenstrahlung, deren
Wellenlange den interatomaren Abstanden in Kristallen entspricht, zu beugen. Durch
die Durchfiihrung von Beugungsexperimenten und die Auswertung der erhaltenen
Beugungsbilder kann der Aufbau eines Kristalls abgeleitet werden. Die Beugung der
Strahlung erfolgt an den Netzebenen der Kristalle. Wegen des regelmaBigen
dreidimensionalen Aufbaus des Kristallgitters besteht zu jeder Netzebene eine Schar
von parallel angeordneten Atomschichten. Ihre raumliche Orientierung im
Translationsgitter wird durch die Miller-Indizes (h, k, |) eindeutig vorgegeben. Eine
konstruktive Interferenz liegt vor, wenn der Gangunterschied 2dy,; sin ® der Strahlen
bei ihrer Reflexion an den Netzebenenscharen einem ganzzahligen Vielfachen n der
Wellenlange 4 entspricht. Die Bedingung ist also, dass Einfallswinkel gleich

Beugungswinkel ist und der Winkel © zwischen dem einfallenden Strahl und der

Netzebene einen ganz speziellen Wert annimmt, der vom Netzebenenabstand djy,

117]

des Kristalls und der Wellenldnge 1 der Rontgenstrahlung abhangt™”. Dieser
Zusammenhang lasst sich durch die Bragg'sche Gleichung beschreiben:
niA = Zdhkl sin® (321)

Beugungsordnung: n
Wellenlange der Rontgenstrahlung: 4 [pm]
Netzebenenabstand: A [pm]

Beugungswinkel: e [
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Das Beugungsmuster gibt Aufschluss Uber den Aufbau des Kristalls. Die

Kristallstruktur lasst sich dabei aus der Intensitat und der Lage der Rontgenreflexe

[118

ableiten™® Die Klassifizierung kristalliner Festkorper erfolgt durch die Einteilung in

sieben Kristallsysteme (triklin, monoklin, orthorhombisch, rhomboedrisch oder

trigonal, hexagonal, tetragonal, kubisch). Die Kristallsysteme unterscheiden sich in

den Kantenlangen, Winkeln und der Symmetrie!** 116-118]

Die Phasenanalyse von polykristallinen oxidischen Keramikfasern kann durch
Messungen am Pulverdiffraktometer erfolgen. Diese Messungen erlauben die
Identifizierung der Phasenzusammensetzungen und der Uberpriifung der
Phasenreinheit, wobei an amorphen Verbindungen keine Beugung erfolgen kann. Die
resultierenden Diffraktogramme werden dazu mit anderen bereits gemessenen
Proben sowie mit aus Literaturdaten simulierten Beugungsmustern bekannter

Nebenprodukte und der Zielkeramik verglichen.
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4 Experimenteller Teil

Die Herstellung von Yttrium-Aluminium-Granat-Keramikfasern (YAG-Keramikfasern)
Uber molekulardisperse Spinnsysteme gliedert sich generell in folgende Teilschritte:
die Auswahl von keramikbildenden und keramischen Prakursoren und Additiven, die
Synthese der Spinnsysteme mit adaptierten rheologischen Eigenschaften, die
Verarbeitung der Systeme tiber manuelle und technische Prozesse zu Griinfasern und
die thermische Umsetzung der Griinfasern Uber Pyrolyse- und Sintervorgange zu
Keramikfasern.  Ein  allgemein  glltiges Schema zur Herstellung von
YAG-Keramikfasern ist in Abbildung 4.1 dargestellt. Die Auswahl der
keramikbildenden und keramischen Prakursoren und Additive haben dabei
erheblichen Einfluss auf die FlieBeigenschaften, die Prozessparameter, die Stabilitaten

der Spinnsysteme und die strukturellen Eigenschaften der Keramikfasern.

[ Auswahl der Prakursoren ]

Y
[ Spinnsysteme ]

Trockenspinnprozess

\
[ YAG-Prakursorfaser (Griinfaser) ]

Verdampfung von Wasser und
flichtigen organischen Bestandteilen

l Pyrolyse

[ amorphe anorganische Faser ]

YAG Phasenbildung

Sintern

[ YAG-Keramikfaser ]

Abbildung 4.1: Allgemein giltiges Schema zur Herstellung von YAG-Keramikfasern.
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41  Auswahl von keramikbildenden und keramischen Prakursoren und

Additiven

Eine Ubersicht (iber die als keramikbildende und keramische Prakursoren
verwendeten Substanzen, die Stabilisatoren sowie die polymeren und anorganischen
Additive ist in Tabelle 4.1.1 gegeben. Die Ausgangsmaterialien wurden bei den
angegebenen Anbietern erworben und ohne Reinigungsschritte eingesetzt. Alle
Substanzen zeichnen sich durch gute bis sehr gute Ld&slichkeiten aus. Die
keramikbildenden und keramischen Prakursoren wurden so gewahlt, dass eine
moglichst hohe keramische Ausbeute im Brennprozess erzielt werden kann und die
entstehenden Abbauprodukte moglichst leicht aus dem System entfernt werden
kénnen. Die keramische Ausbeute des gesamten Spinnsystems wird vom
stdchiometrischen Verhaltnis der keramikbildenden und keramischen Prakursoren
bezogen auf die polymeren Spinnadditive mitbestimmt, sodass eine optimale
Abstimmung der Ausgangsmaterialien flr eine moglichst hohe keramische Ausbeute
unabdingbar ist. Dadurch ergeben sich die Parameter fir die Pyrolyse- und
Sintervorgange. Gleichzeitig bestimmt das stochiometrische Verhaltnis der
keramikbildenden und keramischen Prakursoren bezogen auf die polymeren
Spinnadditive die rheologischen Eigenschaften der Spinnsysteme. Die Polymere
wurden entweder als Feststoff oder als Losungen eingesetzt. Die Spinnsysteme
wurden gegebenenfalls durch Zugabe von Komplexierungsreagenzien stabilisiert, um
die rheologischen Eigenschaften fur die Verarbeitung anpassen zu kdnnen. Bei den
Komplexierungsreagenzien wurde auf ein moglichst geringes Molekulargewicht, ein
moglichst geringes stochiometrisches Verhéltnis zur koordinativ gesattigten
Komplexierung der Y**-lonen und eine méglichst hohe Loslichkeit geachtet. Zu
ausgewahlten, Erfolg versprechenden Spinnsystemen wurden anorganische Partikel
als wassrige Dispersionen oder Metallhalogenide als Prakursoren fir Metalloxide

gegeben, um deren Einfluss als Keimbildner oder Sinteradditive auf die
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mikrostrukturellen Eigenschaften und die Morphologie der Keramikfaser untersuchen

zu kdénnen.

Tabelle 4.1.1: Verwendete Aluminium- und Yttriumverbindungen als keramikbildende und keramische

Prakursoren, eingesetzte Polymere, Stabilisierungsreagenzien und Sinteradditive.

Substanz Reinheit Anbieter
Aluminiumhydroxychlorid, k. A. Clariant, Sulzbach
Al,(OH)sCI-2,5 H,0, Locron L®

50 Gew.-% in Wasser

Yttriumchlorid-Hexahydrat, YCl;-6 H,O 99,9 % Strem Chemicals, Bischheim
Yttriumacetat-Tetrahydrat, Y(OAc);4 H,O 99,9 % Alfa Aesar, Karlsruhe
Yttriumoxid, Nyacol® kolloidales Sol, k. A. Nordmann Rassmann, Hamburg
Y,03, 14 Gew.-% in Wasser

Poly(vinylpyrrolidon) > 99 % Sigma-Aldrich, St. Gallen
55,000 g/mol

1,300,000 g/mol

Poly(ethylenoxid) > 99% Sigma-Aldrich, St. Gallen
35,000 g/mol

1,000,000 g/mol

Malonséaure, C3H,0,4 99 % Sigma-Aldrich, St. Gallen
Ethylendiamintetraacetat Trinatriumsalz > 98 % Sigma-Aldrich, St. Gallen
Dihydrat C3oH1N,0g-2 H,O

Siliciumdioxid, Levasil®, k. A. AkzoNobel, Bohus

SiO,, 30 Gew.-% in Wasser

Lithiumfluorid, LiF 99,9 % Strem Chemicals, Bischheim
Yttrium-Aluminium-Granat, k. A. Clariant, Sulzbach

Novogard M1280®, YAG,

17 Gew.-% in Wasser
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4.2  Synthese der molekalurdispersen Spinnsysteme

Fir die Synthesen der Spinnsysteme wurden als keramikbildende und keramische
Prakursoren Aluminium- und Yttriumverbindungen im Molverhéltnis 5:3 eingesetzt,
um in den keramischen Fasern die Stochiometrie von Yttrium-Aluminium-Granat
(Y3AlsO12) zu erzielen. Die Yttriumverbindungen wurden in einem Becherglas als
wassrige Losung vorgelegt und unter Ruihren die Komplexierungsreagenzien
zugegeben, um eine Gelbildung bei hohen Konzentrationen der Spinnsysteme zu
unterbinden. Der Gehalt der Additive betrug dabei zwischen 0,15 und 2 Aquivalente
bezogen auf die zugegebenen Yttriumverbindungen. Nach Erhalt einer klaren Lésung
wurde die 50 Gew.-%ige wassrige Losung von  Aluminiumhydroxychlorid
(Al;(OH)sCl - 2,5 H,O, Locron L®, Firma Clariant) zugesetzt. Polymere Additive mit
Molekulargewichten zwischen 35,000 g-mol™ und 1,300,000 g-mol™® wurden sowohl
einzeln als auch in Mischungen mit einem Verhaltnis von 95:5 Gew.-%
niedermolekularem zu hochmolekularem Polymer eingesetzt, um strukturviskose und
viskoelastische FlieBeigenschaften zu induzieren. Das Verhaltnis von Gesamtgewicht
der Zielkeramik : Polymer betrug stets 70:30 Gew.-%. Die Zugabe von anorganischen
Dispersionen oder Metallsalzen als Keimbildner oder Sinteradditiv mit Gehalten
zwischen 1 und 10 Gew.-% in Bezug auf das Gesamtgewicht der Zielkeramik erfolgte
vor dem Zusatz der polymeren Additive. Die Uberschissige Menge Ldsungsmittel
wurde aus den Spinnsystemen bei 40 °C und vermindertem Druck (40 mbar) im
Rotationsverdampfer entfernt. Dabei wurde darauf geachtet, dass durch eine nicht zu
schnelle Rotation und eine nicht zu starke Blasenbildung in den zunehmend
viskoseren Spinnsystemen eine ausreichende Homogenisierung erreicht wurde. Es
wurden molekulardisperse und bei Raumtemperatur zahflissige Spinnsysteme mit
Gesamtoxidgehalten zwischen 22 und 29,5 Gew.-% erhalten. Durch die Entfernung
definierter Mengen Ldsungsmittel konnten die rheologischen Eigenschaften so
adaptiert werden, dass Nullscherviskositaten zwischen 50 und 900 Pa's erreicht

wurden. Die Spinnsysteme waren je nach ihrer Nullscherviskositat zwischen vier
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Tagen und einer Woche stabil. Dartiber hinaus kam es zu einer Gelbildung innerhalb
der Spinnsysteme und damit zu einem Verlust der strukturviskosen und
viskoelastischen Eigenschaften. Bei den auf Yttriumacetat-Tetrahydrat basierenden
Spinnsystemen wurde eine Fallung der Salze durch zu hohe Konzentrationen
herbeigefihrt. Die Spinnsysteme waren in Abhdngigkeit von den keramikbildenden
Prakursoren und Additiven farblos bis gelb, teilweise auch leicht getriibt. Die
AnsatzgroBen der Spinnsysteme lagen zwischen 20 g und 1,5kg eingeengten
Spinnsystems. In Abbildung 4.2 ist die allgemeine Syntheseroute der Spinnsysteme

dargestellt.

[ Y(OH); - Prékursor ]

Losungsmittel

\
[ Y(OH); - Prékursor Lésung ]

- Stabilisatoren

\
[ stab. Y(OH); - Prakursor Losung ]

Al(OH)j; - Prékursorlésung ]

anorg. Additiv
A

[ stab. Y/Al/anorg. Additiv - L6sung ]

- Polymer
Y

[ Spinnlésung ]

'

Verdampfung des Losungsmittels

Y
[ Spinnsysteme J

Abbildung 4.2: Allgemein glltiges Schema fiir die Syntheseroute der Spinnsysteme.
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4.3  Faserherstellung

Die Herstellung der Griinfasern erfolgte auf zwei verschiedenen Wegen. Die manuelle
Faserherstellung diente der schnellen Abschatzung des Fadenziehvermdgens und
wurde dazu genutzt, Informationen uber thermische Umsetzungen und die
Zusammensetzung innerhalb der Keramikfasern zu gewinnen. Vielversprechende
Systeme wurden im PilotmaBstab UGber einen Trockenspinnprozess zu Griinfasern

umgesetzt und auf Spulen gewickelt zur weiteren Verarbeitung gelagert.

4.3.1 Manuelle Faserherstellung

Bei der manuellen Faserherstellung wurden zunachst mit Hilfe von
Fadenziehversuchen das Fadenziehvermdgen und die Spinnbarkeit der Spinnsysteme
qualitativ beurteilt. Dazu wurde ein Glasstab in die Lésung eingetaucht und versucht,
beim Herausziehen des Glasstabs einen Faden zu ziehen. Die Lange der Faden diente
zur Abschatzung des Fadenziehvermdgens. Die resultierenden Fasern wurden bei
verschiedenen Temperaturen auf einem Metallrahmen getrocknet. Spinnsysteme, die
ein gutes Fadenziehvermdgen aufwiesen, wurden in zwei abgewandelten
Trockenspinnprozessen im LabormalBstab zu Griinfasern verarbeitet, um definierte
Durchmesser zu erhalten. Bei dem einen Trockenspinnprozess wurden die
Spinnsysteme aus einer Spritze mit einem Volumen von 1 ml extrudiert und die
entstandene Grinfaser auf eine sich drehende Spule gewickelt. Die Extrusion erfolgte
bei Raumtemperatur ohne oder mit Kantle (@ = 0,8 mm) in einem Abstand zwischen
30 und 60cm zur Spule. Bei dem anderen Trockenspinnprozess wurden die
Spinnsysteme in eine Petrischale gegeben und mit Heptan bedeckt, um ein
Antrocknen der Spinnsysteme wahrend des Fadenziehprozesses zu verhindern. Mit
einem Glasstab wurde angelehnt an die Fadenziehversuche ein Faden bei
Raumtemperatur vertikal nach oben gezogen und auf die 1,20 m oberhalb
angeordnete rotierende Spule gewickelt. Die Wickelgeschwindigkeit wurde zwischen

0,6 und 22,7 m-min variiert. Die Trocknung der Fasern wahrend des Spinnens und im
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Anschluss auf der Spule erfolgte bei Raumtemperatur und einer definierten relativen

Luftfeuchtigkeit zwischen 18 und 32 %.

4.3.2 Trockenspinnprozess

Die Trockenspinnversuche wurden an einer Trockenspinnanlage im PilotmaBstab
durchgefihrt. Dazu wurden die Spinnsysteme zur Entgasung bereits einen Tag vorher
in ein VorratsgefalBl (LabormafBstab, Volumen ca. 3 ) gefiillt. Die Extrusion erfolgte
unter Druck und mit Hilfe einer Spinnpumpe mit 0,6 cm*min™* Férdervolumen durch
eine 16-Loch-Dusenplatte mit Lochdurchmessern von 160 um sowie Uber eine
90-Loch-Dusenplatte mit Lochdurchmessern von 100 ym. Es wurden Disen mit
Kanalldangen verwendet, die dem doppelten oder dreifachen Lochdurchmesser
entsprachen (sogenannte 2d- und 3d-Dusen). Die Filamentblindel wurden im
beheizten Spinnschacht bei Temperaturen von max. 60 °C in den oberen zwei Dritteln
und max. 50 °C im unteren Drittel getrocknet und abgezogen. Die Ablage der
Endlosfilamentbiindel erfolgte auf Spulen mit Wickelgeschwindigkeiten von bis zu
160 m-min’’. Die erhaltenen Griinfasern wurden zwei Stunden bei Raumtemperatur
nachgetrocknet und anschlieBend luftdicht verpackt bei einer definierten relativen

Luftfeuchtigkeit von unter 32 % gelagert.

44  Pyrolyse und Sintern

Die Pyrolyse- und Sinterversuche wurden diskontinuierlich in einem Kammerofen Typ
LF 15/14 oder HAT 16/18 der Firma Nabertherm durchgefiihrt. Dazu wurden die
Grunfasern in Stlcke von 10 bis 15 cm Lange geschnitten, auf eine Al,Os-Platte
gelegt und unter Spannung in Normalatmosphare auf verschiedene Temperaturen
zwischen 600 und 1700 °C erhitzt. Fir die Phasenbildungsuntersuchungen wurden
eine Heizrate von 2 K'min™ und eine Haltezeit von einer Stunde bei der jeweiligen
Endtemperatur gewahlt. Zur Untersuchung der mikrostrukturellen Entwicklungen in
der Faser wurden die Grinfasern mit Hilfe definierter Heizprogramme zu

Keramikfasern umgesetzt. Typischerweise wurden die Fasern bei einer kleinen
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Heizrate von 2 K'min™ bei mittleren Temperaturen (400 — 600 °C) pyrolysiert, die
Pyrolysetemperatur fir 10 bis 120 min gehalten und anschlieBend bei einer mittleren
Heizrate von 5 K-min™ bei Temperaturen zwischen 1000 und 1500 °C gesintert und
die Sintertemperatur fiir 10 min gehalten. Letztlich wurden die Fasern zum Abkihlen

im Ofen belassen.

4.5 Charakterisierungsmethoden

Im Folgenden werden alle in dieser Arbeit verwendeten Methoden zur
Charakterisierung der Spinnsysteme sowie der Grin- und Keramikfasern aufgelistet.
Die Spinnsysteme wurden bezlglich ihrer rheologischen Eigenschaften charakterisiert
und die Nullviskositaten bestimmt. Nanopartikel-Dispersionen, die bei ausgewahlten
Spinnsystemen  eingesetzt wurden, wurden mittels Ultraschallbehandlung
homogenisiert oder zentrifugiert. Die Grlnfasern wurden im Licht- und
Rasterelektronenmikroskop untersucht. Weiterhin wurden die Pyrolyse- und
Sinterprozesse mit Hilfe von simultaner Thermoanalyse (Differential Scanning
Calorimetry (DSC)/ Thermogravimetrie (TG)) und gekoppelter Massenspektrometrie
(MS) zur Emissionsgasanalyse untersucht. Zusatzlich wurde Infrarotspektroskopie
(FT-IR) zur Aufklarung der thermischen Umsetzung herangezogen. Durch
Rontgenbeugung (XRD) wurde die Zusammensetzung der keramischen Fasern
ermittelt. Die Mikrostruktur und die Morphologie der Fasern wurden Uber REM, bei
ausgewahlten Keramikfasern auch Uber FIB (Focused Ion Beam) und TEM
charakterisiert.  Energiedispersive  Rontgenspektroskopie  (EDX) diente bei

ausgewahlten Keramikfasern zur Analyse der Elementverteilung in den Keramikfasern.

4.5.1 Rheologie

Die Einstellung der Viskositat der Spinnsysteme erfolgte mit Hilfe von rheologischen
Untersuchungen. Die Messungen wurden mit einem Dynamic Stress Rheometer
DSR 500 der Firma Rheometrics durchgefihrt. Es wurden ein Peltier-Element und eine

Platte/Platte-Geometrie verwendet, wobei die obere Platte einen Durchmesser von
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25 mm und die untere Platte einen Durchmesser von 50 mm hatte. Als Spalt zwischen
den beiden Platten wurde 0,5mm gewahlt. Zur Vermeidung von
Losungsmittelverlusten wurden die Proben mit Paraffindl bedeckt. Die Messungen
wurden in der Regel bei 20, 22 und 25°C durchgefiihrt. Zur Bestimmung der
Masterkurve bei der Referenztemperatur 25 °C wurde ein Messprogramm bei 15, 25,
35 und 45°C ausgefihrt. Die Auswertung der Messdaten erfolgte mit der

Rheometrics Scientific Software RSI Orchestrator, Version 6.5.8.

4.5.2 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden von Herrn Ulrich Hageroth und
Frau Sabine Henzler mit zwei Mikroskopen durchgefiihrt. Die Durchlichtaufnahmen
wurden mit einem Mikroskop Axioplan der Firma Zeiss im Hellfeld mit Hilfe der
Software Axiovision aufgenommen. Die Auflichtaufnahmen wurden mit einem
Polarisationsmikroskop Axioskop der Firma Zeiss mit der gleichen Software

angefertigt.

4.5.3 Kalorimetrische/ Thermogravimetrische Analytik in Kombination mit

Emissionsgasanalyse per Massenspektrometrie

Die thermoanalytischen Untersuchungen wurden mit einer STA 449 F3 Jupiter® der
Firma Netzsch durchgefihrt, wobei Dynamic Scanning Calorimetry (DSC) und
Thermogravimetrie (TG) simultan gemessen wurden. Zusatzlich wurde die Kopplung
des Gerdts mit einem Massenspektrometer QMS 403 Aéolos®  zur
Emissionsgasanalyse genutzt. Sowohl Griinfasern als auch getrocknete Spinnmassen
wurden fein gemorsert und in Al,Os-Tiegel eingewogen. Die Messungen wurden bei
einer  Standardheizrate von 10 K'min® in  dynamischer  synthetischer
Luft-/ Stickstoffatmosphare (Gasdurchfluss 100 ml-min™  synthetische Luft und
10 ml-min™ Stickstoff) mit Deckel und einer finalen Sintertemperatur von 1400 °C
durchgefiihrt. Weiterhin wurden als Heizraten 2 und 5 K:min™ sowie spezielle, an den

Brennprozess angepasste, Heizprogramme ausgewahlt. Ein leerer Tiegel diente
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jeweils als Referenz. Die Auswertung der Messdaten erfolgte mit der Proteus

Software, Version 6.1.

4.54 Rontgenbeugung

Die Rontgenbeugungsuntersuchungen wurden von Herrn Markus Bischoff am Institut
fur Anorganische Chemie der Universitat Stuttgart mit einem STADI P
Pulverdiffraktometer der Firma STOE & CIE GmbH, Darmstadt, mit ortsaufldésendem
Detektor (PSD) in Transmission der Cu-K-a-Strahlung im Bereich 10° < 2@ < 90°
durchgefiihrt. Die Probenpraparation erfolgte mit Scotch Magic (transparentes
Klebeband). Als Mess- und Auswerteprogramm wurde STOE WinXPOW verwendet.
Die Diffraktogramme wurden mit Origin, Version 8, geplottet und mit Daten aus der
ICSD verglichen. Es wurden sowohl gemorserte Keramikfasern und Filme als auch

gebrannte Pulver charakterisiert.

4.5.5 Infrarotspektroskopie

Die IR-Spektren wurden mit einem Infrarotspektrometer System 2000 FT-IR der Firma
PERKIN-ELMER (Fourier-Transform-IR-Spektrometrie) aufgenommen, mit Hilfe der
Anwendungssoftware Spectrum v5.3.1 bearbeitet und mit dem Softwaremodul
Spectrum Search Plus ausgewertet. Fur die Interpretation der Spektren wurden

Literatur- und Archivspektren herangezogen.

4.5.6 Rasterelektronenmikroskopie und Transmissionselektronenmikroskopie

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wurden von Herrn Ulrich Hageroth
und Frau Sabine Henzler mit einem Feldemissionsrasterelektronenmikroskop des
Typs Auriga der Firma Zeiss angefertigt. Es wurden Faseroberflichen und
Faserbruchflachen von Griin- und Keramikfasern abgebildet. Die Fasern wurden zur
Praparation mit Pt/Pd besputtert (Schichtdicke 3 - 5 nm). Die graphische Auswertung
der KorngroBen und der PorengréBen erfolgte am PC mit der Software Lince 2.4.2e

(TU Darmstadt). Dabei wurde Uber mindestens 50 Korn- oder PorengréBen ein
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Mittelwert gebildet. Glatte Schnitte (FIB-Focused Ion Beam) wurden im
Rasterelektronenmikroskop mit Hilfe eines Ga-lonen-Strahls erzeugt. Auf Grund des
hohen Energiebedarfs fiir den vollstandigen Durchschnitt der Keramikfaser wurden in
der Regel lediglich Einschnitte angefertigt. So konnten zur Ermittlung der
durchschnittlichen KorngroBe und zur Abschatzung der Porositdt nur die
Bruchflachen der Keramikfasern genutzt werden. Es ergibt sich allerdings ein gewisser
Fehler, weil dreidimensionale Skalierungen der Kérner so nicht berlcksichtigt werden,
sodass die Werte nicht als Absolutwerte, sondern lediglich als Relativwerte
verstanden werden dirfen. Um etwaige Uberstrukturen sichtbar werden zu lassen, die
in der Bruchflache selbst nicht zu erkennen sind, wurde eine TEM-Lamelle im
Rasterelektronenmikroskop durch Ausdiinnen eines Faserquerschnitts auf etwa 50 nm

angefertigt.

4.5.7 Energiedispersive Rontgenspektroskopie

Die EDX-Analysen wurden von Herrn Ulrich Hageroth und Frau Sabine Henzler im
Auriga Feldemissionsrasterelektronenmikroskop der Firma Zeiss angefertigt. Als EDX-
Detektor diente der Oxford Instruments INCA Synergy XMax 50 Detektor. Die Proben
wurden zur Praparation mit Kohlenstoff bedampft (Schichtdicke ca. 15 nm). Es
wurden sowohl keramische Fasern als auch Filme bezlglich ihrer elementaren

Zusammensetzungen untersucht.
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5 Ergebnisse und Diskussionen

5.1 Prinzipien der Faserherstellung

Die Herstellung von Yttrium-Aluminium-Granat-Keramikfasern (YAG-Keramikfasern)
ist generell Gber indirekte und direkte Verfahren realisierbar. Bei indirekten Verfahren
werden nichtkeramische faserférmige Tragermaterialien mit keramikbildenden
Prakursoren getrankt oder beschichtet. Bei direkten Verfahren werden sogenannte
.Grinfasern” hergestellt und in einer anschlieBenden Temperaturbehandlung zu
Keramikfasern umgesetzt. Die Spinnsysteme, die zu Griinfasern verarbeitet werden,
enthalten neben anorganischen Prakursoren auch polymere Additive, die die
Spinnbarkeit der Spinnsysteme gewahrleisten. Bei der thermischen Umsetzung
werden die anorganischen Prakursoren in Oxide uberfiihrt und die polymeren

Additive pyrolytisch zersetzt.

In dieser Arbeit wurden YAG-Keramikfasern Uber den direkten Verfahrensweg
hergestellt. Die Griinfasern wurden aus molekulardispersen Spinnsystemen erzeugt.
Die Spinnsysteme enthielten neben I6slichen anorganischen Salzen als
keramikbildende Prakursoren und gegebenenfalls Oxiden als keramische Prakursoren
noch organische Polymere als Spinnadditive. Die Spinnbarkeit und damit ein
Fadenziehvermégen werden durch die Ausbildung eines temporaren Netzwerks
gewabhrleistet. Im Hinblick auf die Zusammensetzungen der Spinnsysteme und die
fokussierte Anwendungsform der keramischen Endlosfasern als Verstarkungsfasern in
keramischen Matrices wurde die Herstellung der Griinfasern aus den Spinnsystemen
auf einen Trockenspinnprozess in einem groBtechnischen Verfahren ausgelegt. Im
Interesse der Kostenfrage wurde dabei auf die Auswahl mdglichst kostengiinstiger
Prakursoren und auf die Herstellung der Spinnsysteme und der Griinfasern Uber ein
kosteneffizientes Verfahren geachtet. In den folgenden Abschnitten wird die Synthese
von molekulardispersen Spinnsystemen mit optimalen strukturellen Eigenschaften fir

die Verarbeitung im Trockenspinnprozess beschrieben und diskutiert.
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5.1.1 Prakursoren und Additive

Die Struktur und die Eigenschaften der YAG-Keramikfasern werden durch die
thermische Umsetzung der Griinfasern zu Keramikfasern, die dabei freigesetzten
Pyrolysegase und die keramische Ausbeute bestimmt. Daher ist die korrekte Auswahl
der Prakursoren ein wichtiges Entscheidungskriterium fir die Herstellung von
YAG-Keramikfasern mit guten Hochtemperatureigenschaften. Die Vor- und Nachteile
der eingesetzten Prakursoren werden aufgezeigt und diskutiert. Ein weiteres
Entscheidungskriterium ist die Bereitstellung qualitativ hochwertiger Griinfasern fur
die thermische Umsetzung zu Keramikfasern. Die Qualitat der Grunfasern wird
maBgeblich von der optimalen Verarbeitung im gewahlten Trockenspinnverfahren
und damit auch von den FlieBeigenschaften der Spinnsysteme, die durch polymere

Spinnadditive adaptiert werden kénnen, beeinflusst.

5.1.1.1 Aluminiumhydroxychlorid, Al(OH)sCl-2,5 H,0O, als Aluminiumoxid-Prakursor

Bei samtlichen in dieser Arbeit verwendeten Spinnsystemen wurde
Aluminiumhydroxychlorid (Al;(OH)5CI-2,5 H,0) als Ausgangsmaterial far
Aluminiumoxid (Al,O3) verwendet. Dieses stand als 50 Gew.-%ige wassrige Losung
mit einem Oxidgehalt von 23,2 Gew.-% zur Verfigung (Handelsname Locron L®).
Neben der sehr guten Loslichkeit in Wasser waren die auf Grund kommerzieller
Verfligbarkeit leichte Zuganglichkeit der Verbindung als Lésung zu einem gtinstigen
Preis sowie ein vergleichsweise hoher Al,O3-Gehalt bei der Auswahl
ausschlaggebend. Damit kann der Anteil der Pyrolyseprodukte relativ gering und die
theoretische keramische Ausbeute maximal gehalten werden. Aly(OH)sCl-2,5 H,0 liegt
in wassriger Losung als vollstandig dissoziiertes Salz vor. Die Ldsung zeigt spezielle
strukturelle Eigenschaften!!™!. Es sind mehrere kationische Spezies enthalten, deren
Verhéltnis zueinander von den Synthesebedingungen der Ldsung, von der
Temperatur bei der Synthese, von der Konzentration und von der Alterungszeit

120]

(Lagerungszeit) der Losung abhangt™®. Hauptsichlich finden sich monomeres
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[AI(H,06)]°",  dimeres [(H20)4Al(u-OH),AI(H,0)4]** und  tridecameres
[AIO4Al12(OH)24(H20)12]”*. Dartiber hinaus kénnen groBere polykationische Spezies
vorliegen™.  Nicht nur mit steigender Konzentration, sondern auch mit
zunehmender Alterungszeit der Ldsung ist eine signifikante Viskositatszunahme
verknlpft. Die Alterungseffekte und die daraus resultierende hdohere Viskositat
werden auf die Bildung von verzweigten Agglomeraten durch Kondensation wahrend

120-1211 * Dieser Prozess ist im

der Lagerung bei Raumtemperatur zuriickgefiihrt!
Gegensatz zu einer Ausbildung von permanenten Gelstrukturen reversibel, sodass

sich die Aggregate durch Verdiinnen der Losung wieder aufbrechen lassen.

5.1.1.2 YX3-Salze als Yttriumoxid-Prakursoren

In dieser Arbeit wurden fur die Spinnsysteme Salze der allgemeinen Form YX; als
Yttriumoxid-Prakursoren (Y,Os3) eingesetzt. Da die Loslichkeiten der Ausgangs-
materialien im gewahlten Losungsmittelsystem die Stabilitaten der Spinnsysteme
mitbestimmen, ist es sinnvoll, solche Prakursoren zu wahlen, die eine gro3tmaogliche
Loslichkeit im jeweiligen Losungsmittel aufweisen. Als anorganische Prakursoren zur
Bildung von Yttriumoxid eignen sich im Allgemeinen Salze des Typs YX3 mit X = CI,
Br, NO;, COs;> und OAC. Unter diesen Verbindungen weist Yttriumchlorid-
Hexahydrat die beste Loslichkeit in Wasser auf und ist mit einem Molekulargewicht
von etwa 303 g-mol™? der Y,0s-Prakursor mit dem geringsten Molekulargewicht.
Damit ist auch die groBte keramische Ausbeute unter den genannten Ausgangs-
materialien verbunden. Ein weiterer Vorteil ist, dass HCl als Abspaltprodukt wahrend
der Pyrolyse relativ leicht aus den Griinfasern zu entfernen ist und auch bei der
thermischen Umsetzung des Al,Os-Prakursors Al;(OH)sCl-2,5 H,O entsteht. Deswegen
muss im Verfahren im Wesentlichen auf die Abtrennung eines Pyrolyseprodukts
geachtet werden. Dies fuhrt zu einer Vereinfachung gegentber der Verwendung von
Prakursoren mit unterschiedlichen Abspaltprodukten. Das gut wasserldsliche
Yttriumacetat-Tetrahydrat ist mit einem Molekulargewicht von etwa 338 g-mol™ der

Y,0s3-Prakursor mit der zweitgroBten keramischen Ausbeute. HOAc als
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Abspaltprodukt ist immer noch vergleichsweise leicht aus dem System zu entfernen.
Die anderen Salze wurden auf Grund der hohen Molekulargewichte und der daraus
resultierenden niedrigeren keramischen Ausbeuten sowie der teils stark exothermen

Zersetzung und einer damit einhergehenden Faserschadigung nicht verwendet.

5.1.1.3 Y,03-Sol als Yttriumoxid-Prakursor

Als Alternative zu den leicht 16slichen YX;-Verbindungen wurde ein Y,03-Sol mit einer
TeilchengréBe von 10 nm und einem Feststoffgehalt von 14 Gew.-% verwendet. Bei
der Verwendung des Y,03-Sols ist eine homogene Einarbeitung in die Spinnsysteme
von hoher Wichtigkeit. Der Vorteil bei der Verwendung des Y,03-Sols liegt darin, dass
keine Abspaltprodukte entstehen und damit die keramische Ausbeute maximal
gehalten werden kann. Die Stabilisatoren innerhalb der Dispersion kdnnten jedoch
die Eigenschaften der Spinnsysteme beeinflussen. Eine Ubersicht (ber die
verschiedenen Zusammensetzungen der Prakursorsysteme und die theoretischen
keramischen Ausbeuten ist in Tabelle 5.1.1 gegeben. Die keramischen Ausbeuten
wurden aus den theoretischen Umsetzungsreaktionen der keramikbildenden und

keramischen Ausgangsmaterialien berechnet (Abbildung 5.1.1).

Tabelle 5.1.1: Zusammensetzungen der keramikbildenden und keramischen Prékursoren und die zugehérigen
keramischen Ausbeuten fiir die YAG-Zielkeramik. Die Berechnung der keramischen Ausbeute ist

bezogen auf die theoretische Umsetzung der Prakursoren ohne die Berlicksichtigung der polymeren

Additive.
Prakursorsystem Y,0s5-Prakursor Al,O5-Prakursor Keramische Ausbeute
[Gew.-%]
YAG1 YCl3-6 H,O Aly(OH)sCI-2,5 H,0O 41
YAG2 Y(OAc)s-4 H,0O Aly(OH)sCl-2,5 H,O 38

YAG3 Y,03 Al,(OH)sCl-2,5 H,0O 67
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H20 oder

H,O/EtOH
6YX,-xHO+5AI(OH) Cl-25HO0 ———» 2Y A0 _+18HX+5HC +yH.O
3 2 2 5 2 3 5712 2

1. Trocknung

2. Pyrolyse
3. Sintern

H.O

2
3Y.0.+5Al(OH) CI-25HO ———» 2YAIO _+5HCI+20H.0O
23 2 > 2 1. Trocknung 3512 2

2. Pyrolyse
3. Sintern

Abbildung 5.1.1: Theoretische Umsetzungsreaktionen der keramikbildenden und keramischen
zur YAG-Zielkeramik.

5.1.1.4 Polymere Spinnadditive

Fur die Spinnsysteme wurden ausschlieBlich wasser- und alkoholldsliche Polymere als
Additive verwendet, um die Faserherstellung Uber einen technisch einfach zu
realisierenden  Trockenspinnprozess gewahrleisten zu koénnen. Es wurden
Poly(vinylpyrrolidon) und Poly(ethylenoxid) mit unterschiedlichen
Molekulargewichten (35,000 bis 1,300,000 g-mol™) ausgewahlt. Die polymeren
Spinnadditive wurden mit den keramikbildenden und keramischen Prakursoren zu

Spinnsystemen verarbeitet.

5.1.2 Die Herstellung der Spinnsysteme nach dem L&sungsprozess

Um die groBtechnische Verarbeitung der Spinnsysteme Uber einen
Trockenspinnprozess realisieren zu kdnnen, mussen bei deren Herstellung
verschiedene Anforderungen erfillt werden. Neben der richtigen Stéchiometrie der
keramikbildenden und keramischen Prakursoren fir die Zielkeramik sind auch der
Preis und die Pyrolysierbarkeit der Ausgangsmaterialien ausschlaggebend. Weiterhin
sind flur die Verarbeitung Uber den Trockenspinnprozess bestimmte
FlieBeigenschaften notwendig, um qualitativ hochwertige Griinfasern zu erhalten. Die

Spinnsysteme mdussen Uber eine hinreichende Strukturviskositat und Viskoelastizitat
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verfiigen und Uber einen gewissen Zeitraum von der Herstellung bis zur Verarbeitung
stabil sein. Fur die Stabilitat und die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme gibt es
unterschiedliche Einflussfaktoren. So wirken sich das Verhaltnis von Gesamtoxid zu
Polymer sowie die Kombination verschiedener Molekulargewichte des Polymers auf
die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme aus. Die erforderlichen FlieBeigenschaften
und Stabilitdten der Spinnsysteme konnen gewahrleistet werden, indem eine
Gelbildung, die durch Ausbildung temporarer oder permanenter chemischer
Netzwerke zustande kommt, unterbunden wird. Im Falle einer Gelbildung werden die
FlieBeigenschaften ~ der  Spinnsysteme  auf  Grund  der  ablaufenden
Kondensationsreaktionen stark verandert. Da die Netzwerkbildung nicht kontrolliert
ablauft, kann die Verarbeitung der Spinnsysteme zu Griinfasern nicht mehr
reproduzierbar bewerkstelligt werden. Die Herstellung aller Spinnsysteme in der
vorliegenden Arbeit erfolgte nach dem Ldsungsprozess. Da beim Losungsprozess im
Gegensatz zum Sol-Gel-Prozess keine Kondensationsreaktionen stattfinden, kénnen
die FlieBeigenschaften individuell angepasst und fiur das Zeitfenster von der
Herstellung der Spinnsysteme bis hin zur Herstellung der Griinfasern Spinnsysteme
mit hinreichenden Stabilitaten generiert werden. Bei diesem Herstellungsprozess der
Spinnsysteme wurden die keramikbildenden und keramischen Prakursoren und die
polymeren Additive im jeweiligen Losungsmittelsystem (Wasser oder Wasser/Ethanol)
geldst bzw. im Fall von kolloidalen Dispersionen fein verteilt. Die Zusammensetzung
der Lésung wurde so gewahlt, dass das Verhaltnis von Gesamtoxid zu Polymer
70:30 Gew.-% betrug, weil dadurch eine genliigend hohe keramische Ausbeute der
Spinnsysteme bei gleichzeitig guter Spinnbarkeit gewahrleistet wird. Der
Polymeranteil setzte sich dabei zur Optimierung des Spinnverhaltens aus 95 Gew.-%
niedermolekularem und 5 Gew.-% hochmolekularem Polymer zusammen. Um eine
homogene Vermischung der Komponenten sicherzustellen, wurde ein Uberschuss an
Losungsmittel verwendet. Diese stark verdlinnten Spinnlésungen zeigen sehr hohe
Stabilitaten Uber einen langen Zeitraum, ohne dass eine Alterung der Spinnlésung

und eine damit verbundene Viskositatszunahme auftreten. Die Menge des
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Losungsmittels wurde anschlieBend so weit verringert, bis die flr die Verarbeitung
der Spinnsysteme im Trockenspinnverfahren nétigen Viskositaten erreicht wurden. Ab
einer gewissen Konzentration der Spinnsysteme beginnt analog zu Locron-Lésungen
der Alterungsprozess. Daraus resultiert eine zeitabhangige Viskositatszunahme, ohne
dass weiteres LOsungsmittel aus den Spinnsystemen entfernt wird. Die
Geschwindigkeit der Alterung ist abhangig von der Viskositat. Je hoher die Viskositat
der Spinnsysteme eingestellt wird, umso schneller ist der Alterungsprozess. Dies flihrt
unweigerlich zu einer Einschrankung des Verarbeitungsfensters fliir die Herstellung
von Griinfasern aus den Spinnsystemen. Im Gegensatz zum Altern beim
Sol-Gel-Prozess ist die Alterung der Spinnsysteme, die nach dem Ldsungsprozess
hergestellt werden, allerdings reversibel. Demnach koénnen zu hochviskose
Spinnsysteme vor der Verarbeitung wieder verdiinnt werden. Dennoch sind die
Anforderungen an die molekulardispersen Spinnsysteme auf Grund des geringen
Loésungsmittelvolumens und dem damit einhergehenden hohen Gesamtoxidgehalt,

d. h. einer hohen Konzentration der Spinnsysteme, bei der Verarbeitung erheblich.

5.1.3 Strukturelle Eigenschaften und Stabilitaten der Spinnsysteme

Das Losungsmittelvolumen der Spinnsysteme wurde so weit eingeengt, dass die
FlieBeigenschaften  fir  die  Verarbeitung zu  Grinfasern  Uber ein
Trockenspinnverfahren optimal angepasst waren. Das Verarbeitungsfenster der
Spinnsysteme mit viskoelastischem und strukturviskosem FlieBverhalten erstreckt sich
je nach Verarbeitungsverfahren (manuell oder technisch) auf einen relativ groBen
Viskositatsbereich von n, = 50 bis 900 Pa-s bei Temperaturen zwischen 20 und 25 °C.
Zur Realisierung optimaler Eigenschaften wurden unterschiedliche Prakursoren in
Kombination mit Poly(vinylpyrrolidon) oder Poly(ethylenoxid) als Spinnadditiv mit
oder ohne Stabilisatoren in wassrigen oder wassrig-ethanolischen Systemen
untersucht. Im Folgenden werden die Spinnsysteme variierend in der

Zusammensetzung von Prakursoren, polymeren Spinnadditiven und Stabilisatoren
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vorgestellt und im Hinblick auf strukturelle Eigenschaften, Anpassungsfahigkeit der

FlieBeigenschaften und Stabilitaten eingeordnet und bewertet.

5.1.3.1 YAG1-YAG3/PVP/H,0O und YAG2/PEO/H,0/EtOH Spinnsysteme

Nach der Reduzierung des Ldsungsmittelvolumens der Spinnsysteme genannter
Zusammensetzungen unter vermindertem Druck zeigte keines der Spinnsysteme eine
fur die Verarbeitung der Spinnsysteme zu Griinfasern hinreichende Stabilitdt. Bei den
Spinnsystemen basierend auf YAG1 und YAG3 konnte bei niedrigen Konzentrationen
(Gesamtoxidgehalten) ein strukturviskoses und viskoelastisches FlieBverhalten
nachgewiesen werden. In diesem niedrigen Konzentrationsbereich wurde fir die
Verarbeitung Uber ein Trockenspinnverfahren kein optimales Fadenziehvermdgen mit
einer adaquaten Nullscherviskositat erreicht. Bei hohen Gesamtoxidgehalten erfolgte

hingegen eine Gelbildung.

Tabelle 5.1.2: Ubersicht Giber die unterschiedlichen Zusammensetzungen der Spinnsysteme auf Basis der
Prakursor-Zusammensetzungen YAG1-YAG3.
? Verhaltnis niedermolekulares/hochmolekulares Polymer = 95/5 Gew.-%
b Losungsmittelgemisch H,O/EtOH = 60/40 (V/V)

Prakursor- Gesamtoxid/ Polymer M,, (Polymer)  Polymer/ LM
system Polymer [Gew.-%] [g:mol™] Polymer [Gew.-%]
YAG1 70/30 PVP 55k/1,3 Mio*  95/5 H,O
YAG2 70/30 PVP 55k/1,3 Mio  95/5 H,O
70/30 PEO 35k/1,0 Mio  95/5 H,O
70/30 PEO 35k/1,0 Mio  95/5 H,O/EtOH"
YAG3 70/30 PVP 55k/1,3 Mio  95/5 H.O

Abbildung 5.1.2 zeigt exemplarisch das FlieBverhalten des Spinnsystems
YAG1/PVP/H,0 bei einem Gesamtoxidgehalt von 23,6 Gew.-%. Die Nullscherviskositat
des nicht stabilisierten Spinnsystems betragt 83,6 Pa-s bei einer Referenztemperatur
von 25 °C. Dem Spinnsystem kann Strukturviskositat und Viskoelastizitdt zugeordnet

werden, wobei die Nullscherviskositat fur die Verarbeitung Uber ein
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Trockenspinnverfahren zu gering ist. Aus den Verlaufen von G"” und G’ kann
entnommen werden, dass der elastische Anteil (charakterisiert durch den
Speichermodul G') mit zunehmender Frequenz immer ausgepragter wird und ab einer

Frequenz von 10 rad-s™ konstant bleibt.
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3 Coefficients:
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Abbildung 5.1.2: Frequenzabhangiger Verlauf der komplexen Viskositat n* des Verlustmoduls G" und des
Speichermoduls G’ eines Spinnsystems auf Basis von YAG1/PVP/H;0 mit 23,6 Gew.-%
Gesamtoxidgehalt ohne Stabilisator (Messtemperatur: 25 °C).

Bei weiterer Verringerung des Losungsmittelvolumens bis zu einem
Gesamtoxidgehalt von 24,4 Gew.-% kam es zu einem sogenannten ,Crossover”, also
zu einer Uberkreuzung des Verlustmoduls G und des Speichermoduls G'. Abbildung
5.1.3 zeigt anhand einer Einzelmessung bei 25 °C, dass ab einer Frequenz von
1rad-s? elastisches Verhalten dominiert (tan(§) < 1). Dieses Verhalten ist
charakteristisch fir eine beginnende Vernetzung innerhalb des Systems. Dabei
konnen die Polymerketten auf Grund der Vernetzungspunkte nicht mehr voneinander

abgleiten, sodass der elastische Anteil im viskoelastischen System Uberwiegt. Im
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weiteren Verlauf der Einengung des bereits teilvernetzten Spinnsystems trat weitere

Vernetzung und schlieBlich Gelbildung auf.
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Abbildung 5.1.3: Frequenzabhangiger Verlauf der komplexen Viskositat n*, des Verlustmoduls G und des
Speichermoduls G’ eines Spinnsystems auf Basis von YAG1/PVP/H,0 mit 24,4 Gew.-%

Gesamtoxidgehalt ohne Stabilisator (Messtemperatur: 25 °C).

Wahrend bei hdheren Konzentrationen eine Instabilitdit des Spinnsystems zu
beobachten war und eine Verarbeitung aus rheologischen Gesichtspunkten
unmoglich war, war bei geringen Konzentrationen die Nullscherviskositat nicht
ausreichend fir eine Verarbeitbarkeit zu Griinfasern.

Die unerwiinschten Vernetzungen innerhalb des Spinnsystems kdnnen auf
Wechselwirkungen des Yttriumchlorid-Hexahydrats sowohl mit den polymeren
Strukturen innerhalb von Locron L als auch mit den funktionellen Gruppen des
polymeren  Spinnadditivs zurlickgefiihrt werden. Locron L, bestehend aus
verschiedenen kationischen Spezies, unter anderem auch groBere Polykationen (siehe
Kapitel 5.1.1.1), neigt bei steigender Konzentration und zunehmender Alterungszeit

zu einer reversiblen Agglomeration der Polykationen und bildet so polymere
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Strukturen aus. Rheologische Untersuchungen von Losungen, die Locron L und
Yttriumchlorid-Hexahydrat enthielten, zeigten analog zu dem in Abbildung 5.1.3
dargestellten FlieBverhalten bei einer Konzentration von 28,2 Gew.-% Gesamtoxidhalt
eine Uberkreuzung des Verlustmoduls G" und des Speichermoduls G’ (Crossover bei
einer Frequenz von 63rad-s?, siehe Abbildung 5.1.4)"2 Aus dem leicht
dominierenden elastischen Verhalten im hoheren Frequenzbereich zwischen 63 und
100 rad-s™ lieB sich schlieBen, dass die Yttrium-Kationen des Y,0s-Prakursors an die
Hydroxylgruppen der Polykationen in Locron L koordinierten und damit eine
Vernetzung herbeifiihrten. Die Losungen von Locronl und Yttriumchlorid-
Hexahydrat ohne polymeres Spinnadditiv zeigten insgesamt jedoch nur eine leichte
Neigung zur Koordination und Vernetzung. Ein Vergleich von Abbildung 5.1.3 mit
Abbildung 5.1.4 zeigt, dass die Hauptgriinde fur die Vernetzung hingegen in den
Wechselwirkungen zwischen den Yttrium-Kationen mit den funktionellen Gruppen

des polymeren Spinnadditivs Poly(vinylpyrrolidon) lagen.
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Abbildung 5.1.4: Frequenzabhangiger Verlauf der komplexen Viskositat n*, des Verlustmoduls G" und
des Speichermoduls G’ eines Spinnsystems auf Basis von YAGL mit 28,2 Gew.-%

Gesamtoxidgehalt ohne polymeres Spinnadditiv und Stabilisator (Messtemperatur: 25 °C).
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Durch die Koordination von Y** an die Carbonylfunktion des Polymers bildete sich ein
chemisches Netzwerk aus, sodass der elastische Anteil innerhalb des Spinnsystems ab
einer Frequenz von 1rad-s' (berwog. Dies fiihrte schlieBlich zum Verlust der
Strukturviskositdét ~ und  des  Fadenziehvermdgens. Im  Gegensatz  zur
Gelbildungsneigung des Spinnsystems YAG1/PVP/H,0 zeigen Spinnsysteme auf Basis
von Locron L/PVP/H,O grundséatzlich ausgezeichnete viskoelastische Eigenschaften
und Stabilitdten und werden deshalb zur Herstellung von Korund-Keramikfasern

eingesetzt®> 1%

. Auch aus diesen Erfahrungen lieB sich schlieBen, dass die
Gelbildungsneigung durch Yttriumchlorid-Hexahydrat hervorgerufen wurde. Auf
Grund der Koordination der Yttrium-Kationen an die Carbonylgruppen von PVP und
an die Hydroxylgruppen in den polykationischen Spezies von Locron L zeigte das
Spinnsystem YAG1/PVP/H,0 neben der Vernetzung und schlielichen Gelbildung bei
hohen Gesamtoxidgehalten schon bei geringeren Konzentrationen ein stark
ausgepragtes  Alterungsverhalten, d.h. eine signifikante  zeitabhdngige
Viskositatszunahme. Das AusmaB der Alterung hangt dabei von der
Anfangskonzentration des Spinnsystems ab. Wahrend die Viskositdt bei
Spinnsystemen mit geringeren Gesamtoxidgehalten zwischen 22 und 23 Gew.-% und
ohne ausgepragte Strukturviskositat Gber mindestens acht Tage unverandert blieb,
kam es bei Konzentrationen ab 23,5 Gew.-% Gesamtoxidgehalt innerhalb eines Tages
zu einem rapiden Viskositatsanstieg und zusatzlich zu einem Verlust der
urspriinglichen FlieBeigenschaften, der durch einen Crossover des Verlust- und des
Speichermoduls gekennzeichnet ist. Das elastische Verhalten dominierte folglich. Eine
Alterung der Spinnsysteme wird bei Korund-Spinnsystemen ebenfalls beobachtet,
jedoch in einem deutlich geringeren Ausmal. Bei der technischen Verarbeitung lasst
sich das Alterungsverhalten sogar ausnutzen, da beim Umfillen von Spinnsystemen
mit geringerer Viskositat die Entgasung leichter funktioniert und nach einer
definierten Lagerungszeit die fur die Verarbeitung nétige Viskositat erreicht wird. Die
sehr starke zeitabhangige Viskositatszunahme bei YAG1/PVP/H,O Spinnsystemen

fuhrt allerdings dazu, dass auch ein Verspinnen geringer konzentrierter Spinnsysteme,
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die grundsatzlich das notwendige FlieBverhalten aufweisen, zu Griinfasern technisch
unmoglich ist.

Auf Grund der dargestellten strukturellen Eigenschaften und stark eingeschrankten
Stabilitaten der YAGL1 Spinnsysteme sollten alternative Ansatze beztiglich der Auswahl
des Ausgangsmaterials fir Y,O3 verfolgt werden. Zum einen stand die Maximierung
der keramischen Ausbeute durch die Verwendung einer Y,0s-Dispersion zur
Diskussion. Es zeigte sich aber bei der Synthese der YAG3/PVP/H,O Spinnsysteme
aquivalent zu den YAGLl Spinnsystemen das Auftreten einer Vernetzung und
schlieBlich Gelbildung bei der Einengung der Spinnsysteme bevor fir die
Verarbeitung zu Grinfasern ausreichende Viskositaten erreicht werden konnten.
Daher misste auch in diesem Fall liber eine Stabilisierung des Systems Uiber weitere
Additive nachgedacht werden. Dartiber hinaus blieben die Einflisse der bereits in der
Y,0s-Dispersion enthaltenen Stabilisatoren undefiniert, da keine Kenntnis Uber die
genaue Zusammensetzung erhalten werden konnte. Zum anderen stand die
Verringerung der Wechselwirkungen in den Spinnsystemen durch die Verwendung
eines Salzes mit groBeren Gegenionen zur Diskussion. Samtliche Spinnsysteme
basierend auf YAG2/PVP/H,O und YAG2/PEO/H,O(/EtOH) zeigten bei hohen
Gesamtoxidgehalten vor Erreichen der erforderlichen FlieBeigenschaften eine
Niederschlagsbildung. So konnten keine stabilen, homogenen und hochviskosen
Spinnsysteme ohne eine Stabilisierung dieser Spinnsysteme gegen Prazipitation
erhalten werden. Die Auswahl der keramikbildenden Prakursoren wurde auf Grund
der Ergebnisse flr die weiteren Synthesen auf das System YAGL beschrankt. Zur
Stabilisierung der Spinnsysteme gegenlber Gelbildung wurden

Komplexierungsreagenzien verwendet.

5.1.3.2 Stabilisierte YAG1/PVP/H,0 Spinnsysteme

Die Stabilisierung der Spinnsysteme auf Basis der Prakursor-Zusammensetzung YAG1
erfolgte  Uber die Zugabe verschiedener Komplexierungsreagenzien in

substéchiometrischen Mengen (0,15 bis 2 Aquivalente) fiir Malonsdure und in
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stdchiometrischen Mengen (1 Aquivalent) fiir EDTA. Bei der Verwendung von
Komplexierungsreagenzien zur Stabilisierung der Spinnsysteme ist grundsatzlich zu
beachten, dass sich die bei der thermischen Umsetzung zusatzlich erzeugten
Pyrolysegase negativ auf die Struktur und damit auch auf die Eigenschaften der
Keramikfasern auswirken kdnnen. Besonders Komplexierungsreagenzien, die bei der
Pyrolyse groBe Mengen CO; freisetzen, erschweren bei stochiometrischer Zugabe die
Darstellung kompakter keramischer Fasern. Eine Ubersicht (ber die eingesetzten

Komplexierungsreagenzien ist in Tabelle 5.1.3 gegeben.

Der Einsatz von EDTA zeigte in stochiometrischer Menge keinen stabilisierenden
Effekt. Die Herstellung homogener, hochviskoser Spinnsysteme war auf Grund einer
Niederschlagsbildung bei der Verringerung des Ldsungsmittelvolumens trotz
Regulierung des pH-Wertes nicht mdglich. Auf die Verwendung groBerer Mengen
EDTA zur Stabilisierung der Spinnsysteme wurde angesichts der damit
einhergehenden groBeren produzierten Mengen CO, wahrend der Pyrolyse und der

nicht vermeidbaren Niederschlagsbildung verzichtet.

Tabelle 5.1.3: Ubersicht Giber die eingesetzten Komplexierungsreagenzien zur Stabilisierung des YAG1/PVP/H,0
Spinnsystems.
Aq.theor: Aquivalentmenge fiir eine vollstindige Koordination
AQ.exp: Experimentell eingesetzte Aquivalente

* Ergebnisse aus einer friheren Arbeit sind zum besseren Verstandnis aufgefiihrt™??.

Komplexierungsreagenz M [g-mol'l] AQ.theor. Aq.exp‘ Stabilitat des Spinnsystems
Malonsaure 104,06 3 2* +
C3H404 1* +
0,5* +
0,3 +
0,15 +
0,12* -
EDTA 292,24 1 1 -

C10H16N208
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In einer fritheren Arbeit??

konnte gezeigt werden, dass die Stabilitat von
Spinnsystemen auf Basis von YAG1l durch die Verwendung von Malonsaure als
Komplexierungsreagenz ~ verbessert  werden  kann.  Bereits durch  die
substdchiometrische Verwendung von zwei Aquivalenten lieB sich die Ausbildung
eines permanenten Netzwerks durch Koordination der Yttrium-Kationen an die
Carbonylfunktion von PVP und an die Hydroxylgruppen der polykationischen Spezies
in Locron L unterbinden, wodurch eine Gelbildung und schlieBlich der Verlust der
notwendigen strukturviskosen und viskoelastischen FlieBeigenschaften nicht
beobachtet werden konnten. Im Hinblick auf die Faserstruktur sollte die zuzugebende
Menge Komplexierungsreagenz so weit wie moglich reduziert werden, sodass bei der
Pyrolyse mdglichst wenig zusatzliches CO, entsteht. Die Verringerung des
Malonsiure-Gehalts auf 0,12 Aquivalente fiihrte zu einem Stabilitatsverlust und damit
zur Gelbildung. In der vorliegenden Arbeit konnten fiir 0,15 und 0,3 Aquivalente
Malonsaure ausreichende Stabilitaten fir die groBtechnische Umsetzung der
Spinnsysteme zu Griinfasern bestatigt werden. Die stark verdiinnten Spinnldsungen
(Gesamtoxidgehalt zwischen 22 und 25 Gew.-%) lieBen sich auf Grund der geringen
Nullscherviskositat (n, = 2 Pa:s) und der dadurch nicht auftretenden Alterung sehr
lange unter normalen Bedingungen lagern und flexibel fir die Verarbeitung
vorbereiten. Das strukturviskose Verhalten war in diesem Bereich wenig ausgepragt.
Durch die Verringerung des Losungsmittelvolumens konnten bei beiden Stabilisator-
Konzentrationen die Zunahme der Nullscherviskositat und des scherverdiinnenden
Charakters herbeigefiihrt werden. In Abhangigkeit der zugesetzten Aquivalentmenge
von Malonsdure konnten Spinnsysteme mit Viskositaten zwischen 50 und 900 Pa-s
(Referenztemperatur 25 °C) bei einem Gesamtoxidgehalt von bis zu 29,5 Gew.-%
hergestellt werden. Das rheologische Verhalten zweier YAG1-Spinnsysteme mit 0,3
und 0,15 Aquivalenten Malonséure ist exemplarisch fir einen Gesamtoxidgehalt von
27 Gew.-% in Abbildung 5.1.5 und Abbildung 5.1.6 gezeigt. Beiden Spinnsystemen
lasst sich strukturviskoses und viskoelastisches Verhalten zuordnen, sodass die

Verarbeitbarkeit zu Griinfasern Uber den Trockenspinnprozess gegeben ist.
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Abbildung 5.1.5: Temperaturunabhangige Masterkurve flr ein Spinnsystem des Typs YAG1/PVP/H,0 mit

27 Gew.-% Gesamtoxidgehalt mit 0,3 9. Malonsaure (Referenztemperatur: 25 °C).
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Abbildung 5.1.6: Temperaturunabhangige Masterkurve flr ein Spinnsystem des Typs YAG1/PVP/H,0 mit

27 Gew.-% Gesamtoxidgehalt mit 0,15 dg. Malonsdure (Referenztemperatur: 25 °C).



Prinzipien der Faserherstellung 79

Aus den Kurvenverldaufen fir den Verlustmodul G und den Speichermodul G’ lasst
sich entnehmen, dass der elastische Anteil (gekennzeichnet durch G’) in den
Spinnsystemen mit zunehmender Frequenz ansteigt. In keinem der mit Malonsaure
stabilisierten Spinnsysteme konnte ein Crossover von Speicher- und Verlustmodul
beobachtet werden. Das bedeutet, dass in dem ganzen Frequenzbereich das viskose
Verhalten dominiert. Daraus lasst sich schlieBen, dass sich in den Spinnsystemen auch
bei hohen Gesamtoxidgehalten wahrend der Messung und damit auch wahrend der
Verarbeitung keine temporaren oder permanenten chemischen Netzwerke bilden,
also die Koordination der Yttrium-Kationen an die Carbonylgruppen des polymeren
Spinnadditivs und an die Hydroxylgruppen der polykationischen Spezies in Locron L
soweit unterbunden wird, dass eine Vernetzung nicht stattfinden kann. Bei
Gesamtoxidgehalten oberhalb von 27,5 Gew.-% fiir Spinnsysteme mit 0,15 aq.
Malonsaure bzw. 28,5 Gew.-% fir Spinnsysteme mit 0,3 aq. Malonsaure erfolgte ein
Anstieg der Nullscherviskositat auf Werte zwischen 400 und 1200 Pa-s, wobei das
strukturviskose und viskoelastische FlieBverhalten weiterhin erhalten blieb. Bei beiden
Spinnsystemen erfolgte bei weiterer Verringerung des Losungsmittelvolumens keine
Gelbildung. Trotzdem kann die Handhabung bei der Vorbereitung der Verarbeitung
zu Grinfasern in groBtechnischen Prozessen (Filtern und Entgasen) bei zu hohen
Viskositaten  schwierig oder sogar unmoglich werden. Der optimale
Konzentrationsbereich der Spinnsysteme fir die Verarbeitung zu Griinfasern iber ein
Trockenspinnverfahren muss in einem Kompromiss zwischen einem mdglichst hohen
Gesamtoxidgehalt und einer adaquat niedrigen Viskositat liegen. In Abbildung 5.1.7
ist der Viskositatsverlauf der Spinnsysteme auf Basis von YAG1/PVP/H,O in
Abhangigkeit  des  Gesamtoxidgehalts, d. h. bei Reduzierung des
Losungsmittelvolumens, und der Einfluss des Anteils an Komplexierungsreagenz auf
den Viskositatsverlauf bei einer Referenztemperatur von 25°C gezeigt. Die
Kurvenverldufe zeigten ab einem bestimmten Gesamtoxidgehalt zwischen
23,5 Gew.-% fir nicht stabilisierte Spinnsysteme und 27 bzw. 28 Gew.-% fur mit 0,15

bzw. 0,3 &g Malonsaure stabilisierte Spinnsysteme einen steilen Anstieg der
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Viskositat. Ab dieser Konzentration fiihrten geringe Anderungen zu groBen
Unterschieden in der Viskositat, sodass eine genaue Anpassung fir die Verarbeitung
schwer zu realisieren war. Diese exponentielle Abhangigkeit der Nullscherviskositat
vom Gesamtoxidgehalt wird auch bei bekannten molekulardispersen Spinnsystemen

zur Erzeugung von Korund- und Mullit-Keramikfasern beobachtet.
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Abbildung 5.1.7: Abhangigkeit der Nullscherviskositét novom Gesamtoxidgehalt der Spinnsysteme und von
variierenden Anteilen an Malonsaure (Referenztemperatur: 25 °C; Stress 1000 Pa).

Die Kurvenverldufe verdeutlichen, dass sich auch die Stabilisatorkonzentration auf
den Anstieg der Viskositat auswirkt. Das nicht stabilisierte Spinnsystem
YAG1/PVP/H,O zeigte dabei den steilsten Anstieg schon bei sehr geringen
Gesamtoxidgehalten ab 23,5 Gew.-%. Durch die Zugabe von Malonsaure in
substochiometrischen Mengen (bezogen auf die Komplexierung des Y**-Salzes)
konnten erfolgreich Spinnsysteme mit hoheren Gesamtoxidgehalten und Stabilitaten
generiert werden. Darlber hinaus war das Alterungsverhalten viel geringer
ausgepragt. Auch bei hoheren Konzentrationen bis 27 Gew.-% erfolgte nur ein
geringer Anstieg der Nullscherviskositat in Abhangigkeit von der Zeit. Das
Alterungsverhalten hangt bei stabilisierten Spinnsystemen nicht nur von der

Anfangskonzentration, sondern auch vom Anteil des Komplexierungsreagenzes ab.



Prinzipien der Faserherstellung 81

So war bei Spinnsystemen mit 0,15 ag. Malonsaure die Alterung etwas ausgepragter
als bei Spinnsystemen mit 0,3 dg. Malonsaure. Dennoch waren Stabilitdten von
mindestens einer Woche bei Lagerung unter Normalbedingungen gegeben. Dies ist
fur die Verarbeitung in einem Trockenspinnverfahren ausreichend, da zwischen der
Adaption der FlieBeigenschaften und dem Spinnprozess in der Regel nicht mehr als
zwei Tage liegen. Im Hinblick auf eine mdglichst hohe keramische Ausbeute und eine
intakte Faserstruktur sind unnétige Pyrolysegase zu vermeiden. Auch wegen der
marginalen Unterschiede zwischen den Malonsaure-Anteilen ist es sinnvoll, die

Konzentration des Stabilisators so gering wie moglich zu halten.

Alle stabilisierten Spinnsysteme auf Basis von YAG1/PVP/H,0 zeichnen sich durch ein
hervorragendes Fadenziehvermdgen aus. Die FlieBeigenschaften sind flexibel an die
gewulnschte Verarbeitung anpassbar. Wahrend die Nullscherviskositaten der weniger
konzentrierten Spinnsysteme deutlich unterhalb des flr einen Trockenspinnprozess
glltigen Verarbeitungsfensters (zwischen 250 und 300 Pa-s) liegen, zeigen hoher
konzentrierte Spinnsysteme diese bendtigten Viskositaten. Die Spinnsysteme lassen
sich ab einer Viskositat von 50 Pa-s Uber manuelle Herstellung und ab einer Viskositat
von 150 Pa's Uber einen Trockenspinnprozess zu Grinfasern verarbeiten
(Verarbeitungstemperatur: 20 bis 25 °C, r. F. < 33 %). Die Umgebungsbedingungen
bei der Grinfaserherstellung haben einen maBgeblichen Einfluss auf die Stabilitat der
Grunfasern. Bei einer relativen Luftfeuchtigkeit oberhalb von 33 % zeigten die frisch
hergestellten, noch feuchten Grinfasern elastische Ruckstellkrafte, die zum
.Schrumpfen” der Griinfasern flihrten. Da dieses Verhalten bei Locron L/PVP/H,0
Spinnsystemen nicht beobachtet werden kann, wird das Phanomen auf die
Koordination von Y?* an die Carbonylgruppen des polymeren Spinnadditivs PVP und
die Hydroxlygruppen der polykationischen Spezies in Locron L zurlickgefiihrt. Durch
die Vernetzung wurde der elastische Anteil in den Spinnsystemen erh6ht und die
Stabilitat der Grinfasern beeintrachtigt. Es konnte gezeigt werden, dass die Stabilitat

der Grunfasern durch die Herstellung bei geringerer Luftfeuchtigkeit verbessert wird.
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Die Variation des Losungsmittels zu einem leichter fllichtigen Gemisch aus H,O/EtOH
(60/40, V/V) fihrte allerdings zu keiner Verbesserung der Fadenpermanenz. Fir die in
den folgenden Kapiteln beschriebene Herstellung von Griinfasern sowohl Uber
manuelle als auch Uber technische Verfahren wurde, soweit nicht anders vermerkt,
das Spinnsystem YAG1/PVP/H,0/0,15MA mit Gesamtoxidgehalten zwischen 26 und
28 Gew.-% eingesetzt. Darliber hinaus wurde dieses Spinnsystem fiir die Modifikation

zur Verbesserung der Fasereigenschaften verwendet.

5.1.3.3 Modifizierte Spinnsysteme zur Optimierung der Mikrostruktur

Das vorgestellte stabilisierte YAG1/PVP/H,0/0,15MA Spinnsystem wurde durch
Zugabe geringer Mengen weiterer anorganischer Prakursoren modifiziert. Vor der
Synthese der Spinnsysteme und aller folgenden Verfahrensschritte zur Herstellung
von Keramikfasern wurden die potentiellen Zusammensetzungen im Hinblick auf die
Einflisse auf das YAGl System untersucht. Die Modifikation der Zielkeramik zu
Y>03/Al,03/M,O, (bis zu 10 Gew.-% M,O, in der Zielkeramik) soll zu einer
Optimierung der mechanischen Eigenschaften der Keramikfasern beitragen. Geringe
Mengen (< 10 Gew.-%) wurden als Sinteradditiv zugegeben, um das Sinterverhalten
der Grinfasern zu verbessern und dadurch das Sintern zu kompakten Fasern zu
ermoglichen. Es wurden SiO,-Dispersionen, YAG-Keime und LiF als Prakursoren

verwendet und homogen in die Spinnldsungen eingearbeitet.
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Abbildung 5.1.8: Temperaturunabhangige Masterkurve fir ein Spinnsystem des Typs YAG1/PVP/H,0/0,15MA mit
28 Gew.-% Gesamtoxidgehalt mit 1 Gew.-% YAG (Referenztemperatur: 25 °C).

In Abbildung 5.1.8 ist die Masterkurve des Speichermoduls G’, Verlustmoduls G", der
komplexen Viskositat n* und des Verlustfaktors tan & exemplarisch fir ein
Spinnsystem auf Basis von YAG1/PVP/H,0 stabilisiert mit 0,15 aq. Malonsaure und
1 Gew.-% YAG als Sinteradditiv gezeigt. Samtliche modifizierten Spinnsysteme
zeigten rheologische Eigenschaften aquivalent zu den Standardspinnsystemen und
konnten demnach genauso verarbeitet werden. Auch bezlglich der Stabilitaten
wurden ahnliche Beobachtungen gemacht. Die Ausnahme bildeten hierbei mit LiF

modifizierte Spinnsysteme, deren Stabilitat sich auf wenige Tage beschrankte.
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5.2 Faserherstellung im LabormaBstab

Die fir die Grinfaserherstellung verwendeten Spinnsysteme wurden zunachst Gber
ein Ablegeverfahren oder einen Wickelprozess zu Griinfasern verarbeitet.

Beim Ablegeverfahren wurden die Spinnsysteme mit einem Glasstab zu Griinfasern
mit Faserlangen zwischen 30 und 50 cm ausgezogen und auf ein Metallgestell
zwischen zwei Metallstangen, die in einem Abstand von 20 cm angebracht waren,
abgelegt. Die Grinfasern wurden anschlieBend 60 min bei Raumtemperatur
getrocknet (22 — 23 °C, < 30 % relative Luftfeuchtigkeit).

Uber einen Wickelprozess lieBen sich Spinnsysteme mit Nullscherviskositaten
no = 50 Pa-s verarbeiten. Dazu wurde eine geringe Menge der Spinnmasse in einer
Petrischale vorgelegt und mit einem Glasstab eine Griinfaser gezogen, die dann auf
einer im Abstand von 1,20 m angebrachten rotierenden Spule angelegt und
aufgewickelt wurde. In einem abgewandelten Verfahren wurde die Spinnmasse aus
einer Spritze extrudiert und auf die 30 bis 60 cm entfernte, rotierende Spule
gewickelt. Die Trocknung erfolgte bei Raumtemperatur wahrend die Faser zur Spule
gefihrt wurde.

Diese einfach durchzufihrenden Verfahren ermdglichten die Beurteilung der
Spinnsysteme hinsichtlich der Verarbeitung zu Grinfasern. Das Ablegeverfahren war
vor allem dazu geeignet, das Fadenziehvermdgen zu klassifizieren. Ein gutes
Fadenziehvermdgen ist fir die Spinnbarkeit der Spinnsysteme unabdingbar. Dabei
wird grundsatzlich beurteilt wie gut an einem in die Spinnmasse getauchten Glasstab
beim Herausziehen ein Faden gebildet wird. Das Fadenziehvermdgen wird durch das
strukturviskose und viskoelastische FlieBverhalten beeinflusst. Daneben wirken sich
auch die Konzentration und das Alter der Spinnmasse auf das Fadenziehvermdgen
aus.

Durch den Wickelprozess lieBen sich Rickschlisse auf die Spinnbarkeit der
Spinnsysteme ziehen. Wenn Einzelfilamente, die aus der Spinnmasse gezogen

wurden, Uber mehrere Minuten auf eine langsam rotierende Spule gewickelt werden
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konnten, wurde die Spinnbarkeit als gut bewertet. Darlber hinaus waren die
Herstellungsverfahren im Labormalstab dazu geeignet, durch die einfache
Moglichkeit der Faserherstellung zligig erste Erkenntnisse tUber Grinfasern und deren
Umsetzung zu Keramikfasern zu erhalten. Spinnsysteme, fir die anhand dieser
Faserherstellungsversuche im kleinen MalBstab gute Ergebnisse erzielt werden
konnten, wurden im groBen MaBstab Uber einen Trockenspinnprozess zu Griinfasern
verarbeitet.

Alle frisch hergestellten Griinfasern des Spinnsystems YAG1/PVP/H,0/0,15MA mit
Gesamtoxidgehalten zwischen 26 und 28 Gew.-% waren zunachst transparent und
flexibel, verfigten allerdings nur Gber maBige mechanische Eigenschaften. Nach einer
gewissen Trocknungszeit bei Temperaturen zwischen 25 und 100 °C setzte eine
Tribung ein. Weiterhin wurden die Fasern briichig. Bedingt durch die manuelle
Faserherstellung Uber einfaches Fadenziehen oder einen einfachen Wickelprozess

variierte der mittlere Faserdurchmesser stark zwischen 30 und 100 pm.

Die Grinfasern zeichneten sich vor allem bei einer vergleichsweise hohen relativen
Luftfeuchtigkeit von > 33 % durch ein schlechtes Trocknungsverhalten aus. Wahrend
durch die Substitution des Losungsmittels Wasser durch ein Gemisch aus H,O/EtOH
(60/40, V/V) keine Verbesserung erzielt werden konnte, fihrte das Senken der
relativen Luftfeuchtigkeit auf unter 33 % zu einem verbesserten Trocknungs-
vermogen. Wahrend Griinfasern auf Basis von Korund- oder Mullit-bildenden
Spinnsystemen keine Ruckstellkrafte aufweisen und ihre einmal beim Ausziehen
erhaltene ,Lange” bei der Trocknung beibehalten, zeigten frisch gebildete
YAG-Grinfasern stets eine enorme Ruckstellkraft, die bei Verringerung des Abstands
zu einem ,Schrumpfen” der Faser fihrte. Diese Rickstellkraft wird auf die
Koordination von Y** an die Carbonylgruppen von PVP und die Hydroxylgruppen von
Locron L zurtickgefiihrt. Bei einer relativen Luftfeuchtigkeit zwischen 17 und 32 %

wiesen die Griinfasern sowohl ein gutes Trocknungsverhalten als auch eine gute
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Stabilitat auf, wobei sich eine moglichst niedrige relative Luftfeuchtigkeit stets als
vorteilhaft erwies.

Die Spinnbarkeit lieB sich anhand der Wickelversuche im Allgemeinen als sehr gut
einordnen, da minutenlang Griinfasern auf eine rotierende Spule gewickelt werden
konnten. Die Umgebungsbedingungen zeigten einen starken Einfluss auf die
Handhabbarkeit der aufgespulten Griinfasern fir die nachfolgende thermische
Umsetzung zu Keramikfasern. Wahrend eine hohe relative Luftfeuchtigkeit zu einem
Verkleben der nicht ausreichend getrockneten Griinfasern auf der Spule fihrte und
damit eine Weiterverarbeitung unmdglich machte, lieB eine relative Luftfeuchtigkeit
< 33 % ein Abwickeln der Griinfasern von der Spule fur die thermische Umsetzung zu.
Die Geschwindigkeit bei den Wickelprozessen wurde zwischen 0,6 und 22,7 m-min*
variiert, wobei minutenlang Griinfasern aufgewickelt werden konnten. Eine méglichst
hohe Wickelgeschwindigkeit ist zur Erzielung eines moglichst geringen
Grinfaserdurchmessers grundsatzlich sinnvoll. Stabile, nicht auf der Spule
verklebende Griinfasern konnten bei einer Wickelgeschwindigkeit von bis zu
17 m-min’! erhalten werden (23 °C, < 33% relative Luftfeuchtigkeit). Die modifizierten
Spinnsysteme lieBen sich aquivalent verarbeiten.

Die Struktur der Grinfasern lieB sich mit Hilfe von Durchlichtmikroskopie und
Rasterelektronenmikroskopie nur schwer untersuchen, sodass sich keine eindeutigen
Aussagen dariber treffen lassen, ob die Griinfasern nach der Trocknung kristalline
oder amorphe Strukturen aufweisen. Die schwierige Handhabbarkeit bei der Analytik
in einer vergleichsweise feuchten Umgebung (> 33% relative Luftfeuchtigkeit) und
auch das komplexe Trocknungsverhalten lassen auf einen hygroskopischen Charakter
der zuvor getrockneten Grinfasern schlieBen. Auch die Analyse der
Phasenzusammensetzung mittels Rontgenpulverdiffraktometrie war aus genannten
Griinden nicht zuganglich, sodass eine Vorkristallisation innerhalb der Griinfasern

nicht auszuschlieBen war.
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Die Beobachtungen =zeigen, dass fir die Herstellung stabiler Grinfasern ein
kontrollierbares trockenes Klima erforderlich ist. Vorzugsweise sollte auch die
thermische Umsetzung unter aquivalenten Bedingungen erfolgen, um den Einfluss
von Veranderungen in der relativen Luftfeuchtigkeit auf die Grinfasern
auszuschlieBen. Fir eine optimale Wahl des Temperaturprogramms fir die
thermische Umsetzung der Griinfasern zu Keramikfasern ware eine exakte Analyse
der Ausgangszusammensetzung der prakeramischen Systeme von Vorteil. Vor allem
angesichts des drucklos verlaufenden Sinterprozesses, der zum Erhalt der
Faserstruktur unerlasslich ist, ist eine homogene Verteilung der Prakursoren innerhalb
der Grinfaser fur die Umsetzung zu Keramikfasern mit maximaler theoretischer
Dichte von hochster Wichtigkeit. Bei sehr stark getrockneten (lUbertrockneten)
Grlnfasern oder nach einer langen Lagerzeit wurde nach der thermischen Umsetzung
eine Entmischung der Phasen beobachtet. Das lasst vermuten, dass die durch den
Y,0s3-Prakursor bedingte Hygroskopie zu einer Migration der Y**-lonen an die
Faseroberflache flihrte. Das polymere Additiv war durch Pyrolyse bei intermedidren
Temperaturen (250 — 600 °C) relativ einfach zu entfernen.

Die getrockneten Griinfasern wurden Uber verschiedene Temperaturprogramme zu
Keramikfasern umgesetzt. Die dabei verlaufenden Phasenumwandlungen und
entstehenden Pyrolyseprodukte wurden mit Hilfe von thermoanalytischen
Messungen (DSC/TG-MS) verfolgt, die jeweilige Phasenzusammensetzung anhand
von Rontgenpulverdiffraktometrie klassifiziert und die intermedidren und finalen

Faserstrukturen mittels Rasterelektronenmikroskopie beurteilt.
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5.3 Faserherstellung tber den Trockenspinnprozess

Fir die Herstellung von YAG-Keramikfasern mit herausragenden Eigenschaften ist die
Qualitat der Grinfasern sehr bedeutend. Die Bereitstellung qualitativ hochwertiger
Griunfasern lasst sich ausschlieBlich Uber einen technischen Prozess realisieren. Der
Aufbau einer Trockenspinnanlage ist schematisch in Abbildung 5.3.1 gezeigt. Die
Anforderungen an die Grinfasern sind ein gleichmaBiger Faserquerschnitt Gber die
gesamte Lange des Einzelfilaments sowie ein gleichbleibender Faserdurchmesser
innerhalb des Filamentblindels. Eine Nichterflllung der Anforderungen kann sich
nachteilig auf die mechanischen Eigenschaften der Keramikfasern auswirken. Die
Spinnparameter fiir eine optimale Verarbeitung werden von den FlieBeigenschaften
der Spinnsysteme bestimmt. In dieser Arbeit wurden im Anschluss an die Beurteilung
des Fadenziehvermdgens und der Spinnbarkeit im LabormaBstab ausschlieBlich
stabilisierte YAG1/PVP/H,0/0,15MA Spinnsysteme Uber das Trockenspinnverfahren

zu Griunfasern verarbeitet.
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Abbildung 5.3.1: Schematische Darstellung der Trockenspinnanlage.
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Die Spinnsysteme wurden mit einem Vordruck von etwa 10 bar durch eine
Dlsenplatte mit unterschiedlichen Spinndisengeometrien (2d- und 3d-Spinndusen)
extrudiert und die entstandenen Griinfasern vertikal durch einen beheizbaren Schacht
(Segmenttemperaturen  zwischen 25 und 60°C) abgezogen. Durch
diffusionskontrolliertes Verdampfen des Ldsungsmittels ausgehend vom &uBeren
Rand zum Inneren des Filaments wurden die Griinfasern verfestigt. Im Anschluss
wurden die Grinfasern mit variierenden Geschwindigkeiten zwischen 70 und
160 m-min* auf Spulen gewickelt. Im Hinblick auf eine ausreichende Trocknung der
Grlnfasern, durch die das Verkleben auf der Spule verhindert werden kann, wurden
die Umgebungsbedingungen im Spinnschacht (Temperatur und relative
Luftfeuchtigkeit) variiert. Es wurden Spinnsysteme mit unterschiedlichen
Nullscherviskositaten verarbeitet. Zur Erzeugung optimaler Griinfasern wurden die

Prozessparameter wie in Tabelle 5.3.1 aufgefihrt variiert und beurteilt.

Tabelle 5.3.1: Nullscherviskositaten und Prozessparameter flr das Spinnsystem YAG1/PVP/H,0/0,15MA
im Trockenspinnverfahren. Weitere Parameter: Spinnkopftemperatur 22 °C,
Disengeometrie Lochzahl/Lochdurchmesser in pm.
® Temperaturen im Spinnschacht: 1. / 2. / 3. Segment (von oben nach unten)
® g. D.: geringer Durchsatz, unzureichende Extrusion, zu feuchte Fasern

¢ Spinnkopftemperatur: 21 °C

o U Durchsatz Disen- T r.F. Resultat
[Pas]  [Umin?] [cm®*min]  geometrie  [°C] [%)] (Faserqualitat)
415 1,3 0,78 16 /160 40/30/ 25 30 schlecht

50/40/25 30 maBig
50/40/40 20 sehr gut

279 13 0,78 16 /160 50/40/40 17 gut

880 13 0,78 16 /160 50/40/40 20 schlecht (g. D.")
2,6 1,56 16 /160 50 /40 /40 20 gut

409 7,3 4,38 90 /100 60 /50 /50 17 sehr gut

595°¢ 7,3 4,38 90 /100 60 /50/50 32 gut
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Griinfasern wurden aus den Spinnsystemen bei Nullscherviskositaten zwischen 279
und 880 Pa-s in unterschiedlichen Qualitaten generiert. Dabei wurden nicht nur die
Durchsatzmenge, sondern auch die Trocknungstemperaturen im Spinnschacht und
die Spinndisengeometrien variiert. Bei geringeren Temperaturen im Schacht
(40 °C/ 30 °C/ 25 °C und 50 °C/ 40 °C/ 25 °C) und einer relativen Luftfeuchtigkeit von
30 % waren teilweise Tropfenbildung und dadurch bedingte Abrisse zu beobachten.
Darlber hinaus zeigten die Griinfasern einen sehr hohen bis hohen Grad an
Restfeuchtigkeit. Bei Wickelgeschwindigkeiten zwischen 70 und 120 m-min™* war das
Fadenbild auf der Spule teilweise unruhig. Eine ausreichende Trocknung im
Spinnschacht ist allerdings fiir die Qualitat der Griinfasern von groBBer Bedeutung und
kann durch die folgenden Parameter beeinflusst werden: Konzentration der
Spinnsysteme, Spinnverzug sowie Temperaturen im Spinnschacht. Neben der
Verbesserung der Trocknung der Griinfasern tragt ein erhohter Spinnverzug zur
Verringerung des mittleren Faserdurchmessers bei. Eine erhohte Konzentration der
Spinnsysteme war auf Grund des dadurch beeinflussten FlieBverhaltens schwierig zu
realisieren. Die Erhéhung des Spinnverzugs war in Abhangigkeit der
Nullscherviskositaten bedingt moglich. Bei zu hohen Viskositaten trat Kohasionsbruch
auf Grund einer zu hohen Elastizitat auf. Durch eine Erhéhung der Temperaturen im
Spinnschacht auf 50°C/40°C/40°C und eine dadurch niedrigere relative
Luftfeuchtigkeit von 20 % konnte eine bessere Trocknung der Griinfasern
gewahrleistet und damit das Verkleben und ZerflieBen auf der Spule verhindert
werden. Dies flhrte auch zu einem besseren Ablagebild des Filamentbiindels. Bei
niedrigeren Viskositaten konnten ebenfalls erfolgreich Griinfasern gesponnen
werden. Mit Wickelgeschwindigkeiten von bis zu 120 m'min™ wurde ein ruhiges
Fadenbild erzeugt. Auch Spinnsysteme mit sehr hohen Viskositaten lieBen sich mit
einer angepassten Durchsatzmenge erfolgreich zu Griinfasern verarbeiten. Eine zu
geringe Durchsatzmenge verursachte Schlaufenbildung an der Dise und gestaltete
damit die Extrusion schwierig. Wegen einer zu geringen mdglichen

Wickelgeschwindigkeit von 70 m-min™ waren die erhaltenen Griinfasern zu dick und
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feucht, sodass sie auf der Spule verklebten und zerflossen. Bei der doppelten
Durchsatzmenge konnten hingegen ausreichend getrocknete Griinfasern mit
adaquaten Wickelgeschwindigkeiten erzeugt werden. Zusatzlich brachten die
Variation der Spinndisengeometrie und eine angepasste Erhohung der
Temperaturen im Spinnschacht (60 °C/ 50 °C/ 50 °C) eine erhebliche Erleichterung bei
der  Verarbeitung der  Spinnsysteme. Die  Grinfasern  konnten  mit
Wickelgeschwindigkeiten von bis zu 160 m-min™ auf Spulen gewickelt werden. Bei
ausgewahlten guten Systemen sorgte das Auftragen einer Spinnpraparation fir eine
Verbesserung des Fadenbilds. Damit wurden geschlossene Filamentbundel erhalten,
die eine bessere Handhabung fiir die spatere Verarbeitung ermoglichten. Nachdem
die Grinfasern auf den Spulen zwei Stunden nachgetrocknet waren, wurden diese
luftdicht verpackt und bei einer relativen Luftfeuchtigkeit unter 32 % gelagert. Eine
Lagerungsfahigkeit der Griinfaserspulen Uber einen langeren Zeitraum erwies sich als
schwierig, weil die Griinfasern trotz eines trockenen Raumklimas nach wenigen
Wochen auf der Spule miteinander verklebten, sodass ein Abwickeln fiir den
Brennprozess nicht mehr moglich war. Da die Spinnpraparation zwar den
Zusammenhalt der Einzelflamente im Blndel verbessert wahrend der
Feuchtigkeitstransport innerhalb des Blindels selbst nicht unterbunden wird, kann es
entweder zu einem IneinanderflieBen der Einzelfilamente oder zu einer Versprodung

kommen.

Die Struktur der frisch hergestellten Grinfasern wurde mittels Durchlichtmikroskopie
und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Abbildung 5.3.2 zeigt YAG-Grinfasern
ohne Spinnpraparation im nicht getrockneten und getrockneten Zustand, wobei
verschiedene Trocknungsmethoden angewandt wurden. Unabhangig davon, ob und
wie die Grinfasern getrocknet wurden, wiesen die durchlichtmikroskopischen
Aufnahmen auf separierte Filamente hin. Die Fasern waren im Gegensatz zu Korund-
und Mullit-Griinfasern nicht transparent sondern trib. Beim Vorliegen einer

Transparenz lieBe sich eine Vorkristallisation der Prakursoren ausschlieen.
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Abbildung 5.3.2 :YAG1 Multifilamentgriinfasern, endlos auf einer Spule abgelegt; lichtmikroskopische
Aufnahmen ohne Trocknung, nach 1 h Trocknung bei 100 °C und Gefriertrocknung tber
Nacht, Probenvorbereitung jeweils bei < 30 % r. F.; REM-Aufnahmen eines Einzelfilaments ohne
Trocknung nach Probenvorbereitung bei > 50 % r. F.; REM-Aufnahmen von Multifilamenten
ohne Trocknung, nach 1 h Trocknung bei 100 °C und Gefriertrocknung tber Nacht,
Probenvorbereitung jeweils bei > 50 % r. F. (Messbalken = 20 pm). [, = 409 Pars,
U = 7,3 U-min™, Durchsatz = 4,38 cm>min™, Wickelgeschwindigkeit = 160 m-min™]

Die Griinfasern wiesen eine differierende Oberflachenstruktur auf. Neben glatten
Bereichen lagen strukturierte Bereiche vor. Die Strukturierungen deuten auf Poren

bzw. Luftblasen und Trocknungseffekte hin. Sowohl nach der Trocknung bei 100 °C

als auch nach der Gefriertrocknung sind Faserschadigungen in Form von Langsrissen
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entstanden, die ebenfalls auf Trocknungseffekte hinweisen. REM-Aufnahmen eines
Einzelfilaments zeigten sehr starke Faserschadigungen in Form von Langsrissen.
Zusatzlich konnte ein Verkleben und teilweise auch ein IneinanderflieBen bei
Multifilamenten beobachtet werden. Wahrend fir die durchlichtmikroskopischen
Aufnahmen die Filamente bei einer geringen relativen Luftfeuchtigkeit prapariert und
zum Schutz zusatzlich Paraffindl aufgetragen wurde, konnte die Probenpraparation
fur die REM-Aufnahmen nicht im kontrollierten trockenen Klima erfolgen.
Unabhangig von der Trocknungsmethode nahmen die Griinfasern im Zeitfenster
zwischen Trocknung und Vorbereitung fir die REM-Analytik bei einer relativen
Luftfeuchtigkeit von >50% wieder Feuchtigkeit auf wund konnten so
ineinanderflieBen. Durch die Probenvorbereitung im Hochvakuum (Aufbringen der
Sputterschicht) wurde eine extrem schnelle Trocknung der Griinfaser hervorgerufen,
wodurch die Trocknungsrisse entstehen konnten. Diese Effekte lassen auf eine starke
Abhéangigkeit der Grinfaserqualitdit von den Umgebungsbedingungen schlieBen.
Weiterhin lasst sich daraus ableiten, dass unabhangig von der Vorbehandlung der

Griinfasern eine vorsichtige Pyrolyse notwendig ist.
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54  Der Brennprozess

Bei der thermischen Behandlung der YAG-Griinfasern im Brennprozess wird das
polymere Spinnadditiv vollstandig pyrolysiert wahrend die Prakursoren zur
Zielkeramik umgesetzt werden. Die Herstellung von YAG-Keramikfasern erfolgt durch
die Anwendung angepasster Temperaturprogramme in Luftatmosphdre. Die
mikrostrukturelle Entwicklung innerhalb der Fasern sowie deren Eigenschaften
werden maBgeblich durch die gewahlten Parameter wahrend der thermischen
Umsetzung beeinflusst. Darliber hinaus wirkt sich auch die ,Anordnung” der Fasern
wahrend des Brennprozesses auf die Mikrostruktur und die Eigenschaften aus. Da
bereits eine geringfligige Krauselung der Fasern zu einer Verschlechterung der
Zugfestigkeiten fuhrt, ist auf die Erzeugung linearer Keramikfasern zu achten, die
durch das Einspannen der Fasern wahrend der thermischen Behandlung erzielt

werden kann.

Alle in dieser Arbeit hergestellten YAG-Grinfasern wurden in definierte Langen
geschnitten und im Kammerofen wunter Spannung Uber unterschiedliche
Temperaturprogramme zu YAG-Keramikfasern umgesetzt. Die Auswahl der
Temperaturprogramme wurde auf die verwendeten Prakursoren abgestimmt und
erfolgte im Hinblick auf die Analyse der intermediaren Strukturen, der
Zusammensetzungen und der Phasenumwandlungen wahrend der thermischen
Umsetzung der Grinfaser zur Keramikfaser sowie bezliglich der Analyse der finalen
Strukturen und Zusammensetzungen der Keramikfasern. Dabei wurden die Heizraten
r, r; und rs, die Temperaturstufen T;, T, und T; und die Haltezeiten der
Temperaturstufen tj, t; und t; variiert. Die verwendeten Temperaturprogramme sind

Tabelle 5.4.1 zu entnehmen.
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Tabelle 5.4.1: Ubersicht (iber die verwendeten Temperaturprogramme;

Variablen: Heizraten ry, rp und r3, Temperaturstufen Ty, T> und T3 und Haltezeiten ty, t; und ts.

Prog ramm rnr; Tl t]_ Iy T2 tz r3 T3 tg

[Kmin™]  [°C] [min]  [K'min™]  [°C] [min]  [K'min™] [°C] [min]

P1 2 600 10 5 1000 10 - - -
P2 2 500 30 5 850 10 5 1000 30
P3 2 600 30 5 900 10 5 1000 30
P4 2 600 10 5 1200 10 - - -
P5 2 600 10 5 790 10 - - -
P6 2 450 30 5 1200 10 - - -
P7 2 1000 10 - - - - - -
P8 2 800 10 - - - - - -
P9 2 900 10 - - - - - -
P10 2 950 10 - - - - - -
P11 2 700 10 - - - - - -
P12 2 600 10 - - - - - -
P13 2 800 120 5 1000 10 - - -
P14 2 800 120 2 1000 10 - - -
P15 1 1000 10 - - - - - -
P16 1 950 10 - - - - - -
P17 1 600 10 - - - - - -
P18 1 600 120 - - - - - -
P19 2 600 120 - - - - - -
P20 2 500 120 2 600 10 - - -
P21 2 400 120 2 600 10 - - -
P22 1 600 120 2 1000 10 - - -
P23 1 600 120 1 1000 10 - - -
P24 0,5 600 10 - - - - - -
P25 0,5 600 120 - - - - - -
P26 1 600 120 2 1200 10 - - -

P27 1 600 10 2 1200 10 - - -
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Fortsetzung Tabelle 5.4.1

Programm n; T1 t r T, t, rs T; t3
[Kmin®]  [°C]  [min] [Kmin] [°C]  [min] [K'min?] [°C]  [min]
P28 1 1200 10 - - . - _ _
P29 1 1300 10 - - - - _ _
P30 1 1300 120 - - - - _ -
P31 1 915 120 5 1350 10 - - -
P32 5 1350 10 - - . - _ -
P33 10 1350 10 - - . - _ _
P34 2 1100 60 - - . - _ _
P35 2 600 10 5 1500 10 - - -
P36 10 1350 0 - - - - - -
P37 2 400 120 2 600 10 5 1200 10
P38 2 600 10 5 1300 10 - - -
P39 2 600 10 5 1350 10 - - -
P40 2 500 120 2 600 10 5 1200 10
P41 2 600 10 5 1400 10 - - -
P42 2 600 60 - - . - _ _
P43 2 700 60 - - . - _ _
P44 2 800 60 - - - - - -
P45 2 850 60 - - . - _ _
P46 2 875 60 - - . - _ _
P47 2 900 60 - - . - _ _
P48 2 925 60 - - . - _ _
P49 2 950 60 - - . - _ _
P50 2 1000 60 - - . - _ _
P51 2 1200 60 - - . - _ _
P52 2 1350 60 - - . - _ _
P53 2 1500 60 - - . - _ _
P54 2 1600 60 - - . - _ _
P55 2 1700 60 - - . - _ _
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5.4.1 Thermische Umsetzung

Bei der Uberfiihrung der YAG-Griinfasern in YAG-Keramikfasern finden verschiedene
Prozesse statt. Kenntnisse Uber den Einfluss dieser Umsetzungsreaktionen auf die
Entwicklung der Mikrostruktur sind flr die Herstellung von hochwertigen
YAG-Keramikfasern bedeutend. Die Prozesse der thermischen Umsetzung sind
vielfaltig und verlaufen teilweise parallel zueinander. Es werden die organischen
Bestandteile innerhalb der Spinnsysteme (PVP und Malonsaure) pyrolysiert, die
keramikbildenden Prakursoren in die YAG-Phase Uberfuhrt und die Fasern wahrend
des Sinterns idealerweise verdichtet. Optimierungen lassen sich nur bei Verstandnis

der EinflUsse einzelner Parameter und Teilprozesse sinnvoll durchfihren.

Grinfasern auf Basis des Spinnsystems YAG1/PVP/H,0/0,15MA wurden Uber
verschiedene Temperaturprogramme zu YAG-Keramikfasern umgesetzt. Die Wahl der
Parameter der thermischen Umsetzung erfolgte anhand der kalorimetrischen und
thermogravimetrischen Untersuchungen. Eine gekoppelte Analyse der emittierten
Gase per Massenspektrometrie erleichterte die Interpretation der stattfindenden
thermischen Prozesse. Durch die Variation der Parameter wurde der Einfluss auf die
Mikrostruktur (Kornstruktur und Porositat) und die finale Zusammensetzung der
resultierenden YAG-Keramikfasern untersucht. Um Rickschlisse auf die thermische
Uberfiihrung der Griinfasern zu keramischen Fasern ziehen zu kénnen, wurde die
Endtemperatur der Sinterprogramme zwischen 600 und 1700 °C in geeigneten
Schritten variiert. AnschlieBend wurden die intermediaren und finalen Strukturen der
gebrannten Fasern mittels Rasterelektronenmikroskopie analysiert und deren
chemische = Zusammensetzung per  Rontgenpulverdiffraktometrie,  Infrarot-

spektroskopie und Energiedispersiver Rontgenspektroskopie untersucht.
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54.1.1 Kalorimetrische/ Thermogravimetrische Analytik gekoppelt mit

Emissionsgasanalyse per Massenspektrometrie

Zur Aufklarung der stattfindenden Prozesse wahrend der thermischen Umsetzung
wurde fir die thermoanalytischen Untersuchungen in der Regel eine Heizrate von
10 K'min™ und eine Maximaltemperatur von 1400 °C gewahlt. Die Abbildung 5.4.1
zeigt die Ergebnisse der DSC/TG-Analytik von Grinfasern des Systems
YAG1/PVP/H,0/0,15MA nach einer Trocknungszeit von 72 h bei 100 °C. In der
thermogravimetrischen Untersuchung zeigte sich ein siebenstufiger Masseverlust
wahrend der Uberfiihrung der YAG-Griinfasern in die YAG-Keramikfasern. Durch die
Ableitung der thermogravimetrischen Kurve (DTG) konnten die maximalen
Masseverlustraten zugeordnet werden. Die grof3ten Masseverluste waren im Bereich
niedrigerer bis mittlerer Temperaturen zwischen 50 und 500 °C zu verzeichnen und
summierten sich auf ca. 50 Gew.-%. Bei hoheren Temperaturen wurden hingegen
mittlere bis kleinere Masseverlustraten aufgezeichnet, die nochmal in einem
Masseverlust von ca. 10 Gew.-% resultierten. Der Gesamtmasseverlust erfolgte also
stufenweise Uber einen sehr groBen Temperaturbereich von 50 bis 1000 °C. Wahrend
andere keramikbildende Systeme, wie die zur Herstellung von Korund-Keramikfasern
verwendeten, ab 600 °C kaum noch einen Masseverlust (unter 3 Gew.-%) zeigen[SS],
betrug die Gewichtsabnahme bei YAG-Griinfasern oberhalb von 600 °C immer noch
9 Gew.-%. Erst bei 1000 °C war der Masseverlust abgeschlossen. Als Gesamtausbeute
des Systems YAG1/PVP/H,O/0,15MA wurden bei allen thermischen Umsetzungen
Werte zwischen 38 und 41 Gew.-% erzielt. Die DSC-Kurve zeigte zwei endotherme
Signale im niedrigen Temperaturbereich bei 142 und 281 °C und zwei exotherme
Signale bei 517 und 925 °C. Charakteristisch fir das System sind kombinierte, stark
exotherme Pyrolysevorgange im Bereich zwischen 370 und 840 °C bei einem
gleichzeitig hohen Masseverlust. Die einzelnen exothermen Signale sind allerdings

nicht vollstandig aufgelost. Die Pyrolyseprozesse lieBen sich mit Hilfe der
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Emissionsgasanalyse per Massenspektrometrie interpretieren und sind zur

Ubersichtlicheren Darstellung in Tabelle 5.4.2 zusammengefasst.

DSC [uV/mg]

TG [%] DTG [%/min]
-0

80
- -1

60
- -2

N \\“\\ -3
40 - .
517°C e —

T T T T T T T T T T T T
200 400 600 800 1000 1200 1400

Temperatur [°C]
Abbildung 5.4.1: DSC/TG-Analytik von Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA (Heizrate 10 K-min™,

Tmax = 1400 °C) mit der Ableitung der TG-Kurve zur vereinfachten Interpretation der einzelnen

Stufen des Masseverlusts.

Der erste Masseverlust von 144 Gew.-% entsprach dem Entweichen von
Kristallwasser bzw. lose gebundenem Wasser und wurde begleitet von einem
endothermen Signal bei 142 °C (siehe Abbildung 5.4.2). Darauf folgte ein
Masseverlust von 13,8 Gew.-%, der ebenfalls von einem endothermen Signal bei
281 °C begleitet wurde. Dieses lie3 sich auf folgende Prozesse zuriickfiihren: ein
zusatzlicher Verlust von Wasser und der Beginn der Zersetzung von Malonsaure
(Verflichtigung der Fragmente CO,”, CO,H™ und m/z = 44 und 45) und
Poly(vinylpyrrolidon) (Detektion von CO,*, m/z = 44). Die lonenstrome sind in
Abbildung 5.4.2 und Abbildung 5.4.3 gezeigt. Weiterhin erfolgte die Freisetzung von
HCl aus den keramikbildenden Prakursoren, die im MS als CI'™* (m/z = 35) und HCI™
(m/z = 36) aufzeigte (Abbildung 5.4.4). Die Hohe des Masseverlusts, der durch das
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Entweichen von Kristallwasser verursacht wird, hangt dabei im Allgemeinen vom Grad

der Restfeuchte der vorgetrockneten Griinfasern ab.

Tabelle 5.4.2: Zusammenfassende Darstellung der thermischen Prozesse im System YAG1/PVP/H,0/0,15MA
abgeleitet aus den Ergebnissen der Thermoanalyse und der Réntgenbeugungsuntersuchungen.
* Die Temperatur wurde aus den Maxima der detektierten Massen in dem Bereich bestimmt.
Eine exakte Temperatur des exothermen Signals kann auf Grund der Uberlagerung durch die

stark exotherme Pyrolyse des Polymers nicht angegeben werden.

T[°Cl* Signal myz Vorgange
142 endo 18 Entweichung von Wasser
281 endo 18 Entweichung von Wasser
35, 36 Freisetzung von HCl aus den Prakursoren
452* exo 18 Entweichung von Wasser
35, 36 Freisetzung von HCl aus den Prakursoren

39,41, 42, 44 Beginn der Zersetzung von PVP

43,44, 45 Pyrolyse von Malonsaure
517 exo 35, 36 Freisetzung von HCl aus den Prakursoren
44 Zersetzung von PVP
43,44, 45 Pyrolyse von Malonsaure
675* exo 44 Freisetzung von CO;
44, 45 Pyrolyse von Malonsaure

Bildung von Y,0; (laut XRD)
828* exo 35, 36 Freisetzung von HCl aus den Prakursoren
44 Freisetzung von CO,
Bildung von Y,Al,Oq (laut XRD)
925 exo 35, 36 Freisetzung von HCl aus den Prakursoren

Bildung von Y;AlsOq; (laut XRD)
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Abbildung 5.4.2: DSC/TG-Analytik und zugehérige Ionenstréme von my/z = 18 (H,0 ", rot) und 44 (CO; ¥, schwarz)
des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA (Heizrate 10 K-min™, Tmax = 1400 °Q).

DSC [puV/mg]
TG [%] lonenstrom *10™" [A]
100 - | exo
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| 5 105
T T T T T T T
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Abbildung 5.4.3: DSC/TG-Analytik und zugehérige lonenstréme von my/z = 39 (C3Hz ™, rot), 41 (z. B. C;HsN ™, pink),
42 (z. B. C;H4N™, orange), 43 (z. B. H3CCO ™, tiirkis) und 45 (CO,H ¥, schwarz) des Systems
YAG1/PVP/H,0/0,15MA (Heizrate 10 K-min’l, Tmax = 1400 °C).
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Abbildung 5.4.4: DSC/TG-Analytik und zugehérige lonenstrome von my/z = 35 (CI ™, tiirkis) und 36 (HCI ™, pink)
des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA (Heizrate 10 K:min™, Tmax = 1400 °C).

Der dritte Masseverlust von 15,2 Gew.-% war zentriert bei 452 °C. Bei dieser
Temperatur wurde nicht nur weiteres Wasser aus dem System entfernt, sondern es
fand eine weitere oxidative Zersetzung von Malonsaure statt. Dies lie} sich anhand
der Detektion der Massezahlen der Pyrolyseprodukte m/z = 43 (H3CCO™), 44 (CO;™)
und 45 (CO,H™) erkennen. Weitere Zersetzungsprodukte von PVP konnten auBerdem
diesem dritten Masseverlust zugeordnet werden. Dies bestatigten kleine Mengen
typischer Fragmente wie C3Hs™, CoHsN™, CGGH4N™ und CO,™, (m/z = 39, 41, 42 und
44). Darlber hinaus wurde der Hauptteil von HCl in dieser Stufe freigesetzt
(myz = 35, 36). Die vierte Stufe des Masseverlusts von 10,9 Gew.-% zwischen 487 °C
und 640 °C wurde von der Hauptzersetzung des Polymers verursacht. Dieser Prozess
wurde von einem stark exothermen Signal bei 517 °C begleitet. Im MS wurden die
groBBten Mengen CO; bei dieser Temperatur detektiert. Weiterhin gab es Hinweise
darauf, dass die Pyrolyse von Malonsdure noch nicht abgeschlossen war, weil noch
sehr geringe Mengen des Fragments m/z = 45 gefunden wurden. Das System verlor

auch etwas mehr HCl wahrend dieser exothermen Reaktion. Nach der pyrolytischen
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Zersetzung des Polymers war der Masseverlust des Systems noch nicht komplett
abgeschlossen. Die Probe verlor weiterhin geringe Mengen an Gewicht mit kleinen
thermischen Anderungen, bis die Kristallisation von YAG stattfand. Der Masseverlust
zwischen 640 und 741 °C mit einer maximalen Masseverlustrate bei 675 °C betrug
2,3 Gew.-% und konnte mit der finalen Freisetzung restlicher Mengen der
Zersetzungsprodukte von PVP und Malonsaure assoziiert werden. Sehr geringe
Ionenstrome von my/z = 44 und 45 bestatigten dies. Das zugehodrige exotherme
Signal, das allerdings nicht vollstandig aufgel6st wurde, konnte mit Hilfe eines
Rontgenbeugungsdiffraktogramms einer bei 700 °C gebrannten Faserprobe dem
Beginn der Kristallisation von Y,03; zugeordnet werden. Zwei weitere exotherme
Signale bei 828 und 925 °C, begleitet von Masseverlusten von 3,4 und 2 Gew.-% mit
maximalen Masseverlustraten bei 827 und 927 °C, wurden von der Entweichung
weiterer Mengen HCI begleitet. Weiterhin wurde in der sechsten Stufe zwischen 740
und 880 °C noch etwas CO, freigesetzt, das vermutlich von der Zersetzung eines
intermediar gebildeten Y,(COs); stammte (siehe Diskussion der Ergebnisse aus den
FT-IR-Messungen). Durch einen Vergleich mit den Ro&ntgenbeugungs-
diffraktogrammen bei 850 und 875 °C (Abbildung 5.4.7) lieBen sich die exothermen

Signale dem Beginn der Kristallisation von YAM und YAG zuordnen.

Der Prozess der thermischen Umsetzung von YAG-Griinfasern zu YAG-Keramikfasern
kann in drei ineinandergreifende Stadien eingeteilt werden: (i) Die Eliminierung von
Wasser und die Entfernung leichtfliichtiger organischer Bestandteile bei niedrigen bis
mittleren Temperaturen (50 — 490 °C), (ii) die Zersetzung organischer Komponenten
wie Malonsaure und Poly(vinylpyrrolidon) bei mittleren Temperaturen (370 — 640 °C)
und (iii) die Verflichtigung von Kohlenstoffdioxid auf Grund der Zersetzung von
intermediar gebildetem Y,(COs); und die Strukturbildung innerhalb der Fasern bei
hohen Temperaturen (640 — 1000 °C).

HCl wird Gber einen weiten Temperaturbereich freigesetzt, angefangen bei 282 bis

927 °C. Der Hauptteil entweicht wahrend der Zersetzung des Polymers bei 452 °C.
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Bemerkenswert ist, dass beachtliche Mengen der Chlorid-Ionen sehr lange im System
verbleiben und erst bei der Bildung von YAM und YAG freigesetzt werden. Das lasst
das Vorhandensein einer amorphen Y/Al/CI-Spezies vermuten.

Die Diskrepanz zwischen der Kristallisationstemperatur von Y,03, YAM und YAG in der
thermischen Analyse und in der Rontgenbeugung kann durch die Unterschiede im
Temperaturprogramm erklart werden. Die Proben fiir die Réntgenbeugung wurden
mit 2 K:-min™ bis zu ausgewahlten Temperaturen geheizt und dort fiir eine Stunde
gehalten, sodass genug Zeit fir die Kristallisation der einzelnen Phasen blieb. Im
Gegensatz dazu wurden die Proben in der Thermoanalyse mit einer vergleichsweise
hohen Heizrate von 10 K:min™ bis zu einer Temperatur von 1400 °C geheizt, was zu
einer Verschiebung der Kristallisationstemperaturen zu hoéheren Werten fuhrte.
Deswegen erscheint das exotherme Signal der YAG-Bildung bei 925°C im DSC
anstatt bei 875°C, wie im XRD beobachtet wurde. Diese Abhangigkeit der

Phasenbildung von der Heizrate wurde auch von anderen Gruppen festgestellt!”® 791,

Auf Grund dieser sehr komplexen thermischen Umsetzung ist bei der Auswahl der
Heizraten fur die Herstellung von YAG-Keramikfasern darauf zu achten, dass in
Bereichen hoher Gewichtsverluste geringe Heizraten gewahlt werden, um eine
vollstandige Pyrolyse der organischen Bestandteile zu ermoglichen und Rickstande
in den gesinterten Fasern zu vermeiden. Bei einer vollstandigen Pyrolyse erfolgt
zunachst die Diffusion der Pyrolyseprodukte an die Faseroberflache und schlieBlich
die Verflichtigung aus der Faser. Bei geringen Faserdurchmessern wird eine schnelle
Diffusion begtinstigt. Durch zu hohe Heizraten oder zu hohe Faserdurchmesser wird
die Pyrolyse derart beeinflusst, dass die Pyrolysegase entweder in den Poren
eingeschlossen werden kénnen oder durch zu schnelles Entweichen der Pyrolysegase
Risse entstehen konnen. Dieser destruktive Einfluss auf die Faserstruktur kann durch

geeignete Prozessflihrung unterbunden werden.

Die Umsetzungsreaktionen lieBen sich durch ex-situ XRD-Analysen der (zwischen 600

und 1700 °C) temperaturbehandelten Fasern detailliert aufklaren. Dartber hinaus
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wurde durch REM-Analytik die Klassifikation der intermediaren Strukturen der Fasern

ermoglicht.

5.4.1.2 Zusammensetzung und Phasenbildung

YAG-Grinfasern wurden Uber unterschiedliche Temperaturprogramme zu YAG-
Keramikfasern umgesetzt. Die in Abbildung 5.4.5 dargestellten FT-IR-Spektren zeigen
die Umsetzung der Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA an den
charakteristischen Punkten der Pyrolyse, die aus den DSC/TG-MS-Ergebnissen
abgeleitet wurden. Als Endtemperaturen wurden 500, 640, 750 und 900 °C
ausgewahlt. Zur besseren Vergleichbarkeit der Daten wurden die Grinfasern fir die
FT-IR-Messungen analog der thermoanalytischen Untersuchungen mit einer Heizrate
von 10 K'min™* zur gewiinschten Endtemperatur erhitzt und auf eine Haltezeit bei der

jeweiligen Temperatur verzichtet.

Die Schwingungsbanden bei 2865 und 2929 cm™ konnten dem Tragermaterial KBr,
die Bande bei 2346 cm™ absorbiertem CO, zugeordnet werden. Die bei 500 °C
gebrannten Fasern (a) zeigten (O-H)- und (H-O-H)-Schwingungsbanden bei 3354 und
1612 cm™, charakteristisch fiir absorbiertes H,0®% 4. Hinweise auf das Vorliegen
von intermediar gebildetem Y,(COs); wurden durch das Auftreten einer Carbonat-
Schwingungsbande bei 1405 cm™ gefunden. Weiterhin konnte eine erste Y-O-Bande

(1251 'Nach einer Temperaturbehandlung bei 640 °C

bei 540 cm™ beobachtet werden
(b) war die (H-O-H)-Bande bei 1612 cm™ nur noch als Schulter zu erkennen, wihrend
sich neben der carbonatspezifischen Schwingungsbande bei 1428 cm™ eine weitere
fiir Carbonat charakteristische Bande bei 1550 cm™ bildete!™**#!. Mit zunehmenden
Temperaturen verringerte sich die Intensitat der OH-Bande bei etwa 3500 cm™. Bei
750 °C (c) verschwand die (H-O-H)-Schwingungsbande bei 1612 cmt. Weiterhin
konnten im Bereich zwischen 700 und 800 cm™ Wellenzahlen entsprechend Al-O-

und Y-O-Banden gefunden werden*?,
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Abbildung 5.4.5: FT-IR-Spektren von Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA an unterschiedlichen
Stadien der thermischen Umsetzung; (a) 500 °C, (b) 640 °C, (c) 750 °C, (d) 900 °C.

Tabelle 5.4.3: FT-IR-Banden der gebrannten Fasern nach thermischer Umsetzung bei (a) 500 °C, (b) 640 °C,
(c) 750 °C, (d) 900 °C.

(a) 500 °C (b) 640 °C (©) 750°C  (d) 900 °C
[em™] [em™] [em™] [em™]
3354 OH 3509 OH 3502 OH 3502 OH
2929 KBr 2929 KBr 2929 KBr 2929 KBr
2865 KBr 2865 KBr 2865 KBr 2865 KBr
2346 CO, 2346 CO, 2346 CO, 2346 CO,
1612 H-O-H 1612 H-O-H - - - -
- - 1550 COs™ 1550 COs” 1550 COs”
1405 COs” 1428 COs” 1431 COs”» 1429 COs”
- - - - 753 Y-O 749 Y-O
Al-O Al-O

540 Y-O 543 Y-O 568 Y-O 547 Y-O
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Auf Grund der fehlenden Haltezeit bei der jeweiligen Temperatur und der damit
verbundenden unzureichenden Kristallisation der Phasen sind die fur die keramischen
Strukturen charakteristischen Banden im Bereich unterhalb von 1000 cm™ kaum
aufgeldst. Bei allen Bandenlagen waren im Vergleich mit den in der Literatur
gefundenen Werten Abweichungen zu beobachten, die durch unterschiedliche
Zusammensetzungen der Prakursoren zu erkldaren sind. Die Verringerung der
Intensitaten der carbonatspezifischen Banden von 500 bis 900 °C kann auf die
schrittweise Zersetzung eines intermediar gebildeten Y,(COs)s zurlickgeflihrt werden.
Dies konnte anhand der in den thermoanalytischen Untersuchungen beobachteten
sukzessiven Freisetzung von CO; bis zu einer Temperatur von 828 °C bestatigt

werden (siehe Diskussion DSC/TG-MS-Ergebnisse).

Zur Aufklarung der Umsetzungsreaktionen wurden die Griinfasern bei variierenden
Endtemperaturen zwischen 600 und 1700 °C in Keramikfasern tberfuhrt, anschlieend
fein verrieben und die Phasenzusammensetzungen Uber Pulverdiffraktometrie
analysiert. Die Konstanten bei den Umsetzungen waren r;=2Kmin? und
t1 = 60 min. Die verwendeten Temperaturprogramme sind in Abbildung 5.4.6
dargestellt. Die Diffraktogramme wurden zur Ubersichtlicheren Darstellung auf eine
absolute Intensitat von 1000 und auf einen Bereich zwischen 26 = 10° und 26 = 90°
skaliert. Samtliche Diffraktogramme sind als Rohdaten ohne Hintergrundkorrektur
dargestellt. Charakteristische Pulverdiffraktogramme sind in der Intensitat vergroBert

und gespiegelt im Vergleich mit Literaturdaten dargestellt.
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Abbildung 5.4.6: Variation der Endtemperatur T1 des Brennprozesses von Griinfasern YAG1/PVP/H,0/0,15MA

mit einer Heizrate r1 = 2 K:min™* Haltezeit t; = 60 min.

In Abbildung 5.4.7 sind die Pulverdiffraktogramme von Griinfasern des Systems
YAG1/PVP/H,0/0,15MA mit 27 Gew.-% Gesamtoxidgehalt nach thermischer
Umsetzung bei Temperaturen zwischen 600 und 900 °C im Vergleich gezeigt.
YAG-Grinfasern, die bis 600 °C erhitzt wurden, zeigten wenige Reflexe sehr geringer
Intensitat. Der Vergleich mit Literaturdaten mdglicher intermedidrer Phasen ergab
keine Ubereinstimmung. Der amorphe Charakter der Fasern sowie die unvollstiandige
Pyrolyse des polymeren Additivs lieBen keine eindeutige Zuordnung der
intermediaren Phasen zu. Bei 700 °C konnten neben schwachen Reflexen der
unbekannten kristallinen Phase charakteristische Beugungsreflexe von Yttriumoxid,

Y505 (kubisch, a3 2%, bei 2@ = 29,1, 33,8, 48,5 und 57,6° verzeichnet werden.
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Abbildung 5.4.7: Rontgenbeugungsdiffraktogramme der zwischen 600 °C und 900 °C gebrannten Griinfasern.

Die Zuordnung der Reflexe erfolgte durch Vergleich mit simulierten Pulverdiffraktogrammen

aus Literaturdaten!®® 120,
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Die Signalintensitaten von Y,03 stiegen kontinuierlich mit Erhéhung der Temperatur
auf 800 °C an. Bei dieser Temperatur war Y,03 die einzige kristalline Phase, wahrend
der amorphe Charakter der Fasern immer noch ausgepragt war. Bei 850 °C zeigte das
Beugungsmuster eine  Kombination von Y03 als Hauptphase und
Yttriumaluminiumoxid, Y4Al,0s, YAM (monoklin, A21/c ™)), als Nebenphase,
hauptsachlich charakterisiert durch einen Reflex bei 2@ = 30,7°, sowie eine
Verbreiterung des Reflexes bei 2@ = 29,2°. Wahrend Y,0; bei 875 °C immer noch die
Hauptphase war, konnten zusatzlich YAM und Yttrium-Aluminium-Granat, Y3AlsO1;,
YAG (kubisch, /a §d[5°]), mit dem charakteristischen Reflex bei 2@ = 33,3° identifiziert
werden. In Bezug auf den Mechanismus der Phasenbildung kann angenommen
werden, dass ein gewisser Anteil von Y,O3 mit amorphem gamma-Aluminiumoxid,
v-Al;03, oder Aluminiumoxidhydroxid, AIO(OH), zu YAM und YAG sowie ein gewisser
Anteil von YAM mit y-Al,O3 oder AIO(OH) zu YAG umgesetzt wurden. Nach
Temperaturbehandlung bei 900 °C zeigten die Fasern Reflexmuster von YAG, YAM
und Y03 bei stark zunehmenden Signalintensitaten, vor allem der YAG-Phase. Damit
lag YAG bei 900 °C bereits als Hauptkomponente vor. Die Intensitaten der
Beugungsreflexe, die der Y,03-Phase zugeordnet sind, waren geringfligig hoher als
die der YAM-Phase. Dies deutet darauf hin, dass YAM und y-Al,O3 oder AIO(OH) zu
YAG umgesetzt wurden. Abbildung 5.4.8 zeigt die bei 900 °C gebrannten Griinfasern
gespiegelt im Vergleich mit Literatur-Pulverdiffraktogrammen der Verbindungen
YAG, YAM und Y,03 aus Datenbanken® % 1261 Es [ieBen sich samtliche

Beugungsreflexe den gezeigten Phasen zuordnen.

Im Temperaturbereich zwischen 925 und 1200 °C nahmen die Reflexintensitaten der
YAG-Phase als Hauptkomponente stetig zu (Abbildung 5.4.9). Weiterhin war eine
kontinuierliche Verfeinerung der Reflexmuster zu beobachten. Wahrend bis zu einer
Temperatur von 1100 °C die Intensitaten der Beugungsreflexe der Y,03-Phase hoher

waren als die der YAM-Phase, kehrte sich dieses Verhaltnis ab 1200 °C um.
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Abbildung 5.4.8: Réntgenbeugungsdiffraktogramm der bei 900 °C gebrannten Griinfasern im Vergleich mit

simulierten Pulverdiffraktogrammen aus Literaturdaten von Y03, YAM und YAGH® 301261

Daraus lieB sich schlieBen, dass die Reaktion von YAM zu YAG bei Temperaturen bis
zu 1100 °C schneller verlief als die Umsetzung von Y,03 und y-Al,O3 oder AIO(OH) zu
YAG. Wenige kleine Reflexe konnten keiner spezifischen Phase zugeordnet werden.
Ab einer Temperatur von 1350 °C wurden die charakteristischen Beugungsreflexe der
Y,03-Phase nicht mehr gefunden. Als Nebenphase wurde YAM identifiziert. Des
Weiteren konnten anhand der Reflexe bei 2@ = 35,1° und 2@ = 43,4°C geringe

Spuren von alpha-Aluminiumoxid, Korund, a-Al,Os (trigonal, R3¢ 1"

) nachgewiesen
werden. Diese Phasenzusammensetzungen bestanden bis zu einer Temperatur von
1500 °C (Abbildung 5.4.10). Nach thermischer Umsetzung der Griinfasern bei 1600 °C
konnte beinahe phasenreines YAG mit einem minimalen Anteil an a-Al,O3 erhalten

werden (Abbildung 5.4.11). Dies kann auf lokale Inhomogenitaten oder auf einen

geringfugigen Fehler in der Stochiometrie zurtickgefihrt werden.
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Abbildung 5.4.9: R6ntgenbeugungsdiffraktogramme der zwischen 925 °C und 1350 °C gebrannten Griinfasern.

Die Zuordnung der Reflexe erfolgte durch Vergleich mit simulierten Pulverdiffraktogrammen

aus Literaturdaten

[48, 50, 126-127]
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Abbildung 5.4.10: Réntgenbeugungsdiffraktogramme der zwischen 1500 °C und 1700 °C gebrannten Griinfasern.

Die Zuordnung der Reflexe erfolgte durch Vergleich mit simulierten Pulverdiffraktogrammen

aus Literaturdaten

[48, 50, 127]
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Abbildung 5.4.11: Réntgenbeugungsdiffraktogramm der bei 1600 °C gebrannten Griinfasern im Vergleich

mit simulierten Pulverdiffraktogrammen aus Literaturdaten von YAG und a-Al,05"% 27,
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Zur Ubersichtlicheren Darstellung sind die bei der jeweiligen Temperatur
vorliegenden Phasen in Tabelle 5.4.4 sowie in einem FlieBschema (Abbildung 5.4.12)

nochmals gezeigt.

Tabelle 5.4.4: Zusammenfassung der zugeordneten Phasen aus den Réntgenbeugungsmessungen von gebrannten

Griinfasern.

Programm Temperatur [°C] Hauptphase Nebenphase Spuren
P42 600 unbekannt - -

P43 700 Y,0; unbekannt -

P44 800 Y03 - -

P45 850 Y,0; YAM -

P46 875 Y03 YAM, YAG -

P47 900 YAG Y,0; > YAM -

P48 925 YAG Y,0; > YAM -

P49 950 YAG, Y,0;3 YAM -

P50 1000 YAG Y,0; > YAM -

P34 1100 YAG Y,0; > YAM -

P51 1200 YAG YAM > Y,03 -

P52 1350 YAG YAM o-Al,Os
P53 1500 YAG - YAM, a-Al,O3
P54 1600 YAG - o-Al,Os

P55 1700 YAG - o-Al,03
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Abbildung 5.4.12: FlieBschema der nach thermischer Umsetzung bei der jeweiligen Temperatur vorliegenden

Phasen.

Im Hinblick auf die aus den RdOntgenbeugungsuntersuchungen resultierenden
intermediaren und finalen Zusammensetzungen wurden die in Abbildung 5.4.13
gezeigten Reaktionen fir den kompletten Prozess der thermischen Umsetzung von
YAG-Prakursorfasern zu YAG-Keramikfasern angenommen. Die stdchiometrischen
Verhaltnisse der Reaktionen sind nicht ausgeglichen. Es ist zu beachten, dass wahrend
der Phasenbildung HCl und H,0 freigesetzt werden. Die thermische Umsetzung der
amorphen Prakursoren YCl3-6 H;O und Al,(OH)sCl-2,5 H,O zur Zielkeramik YAG

erfolgt stufenweise durch Temperaturbehandlung Uber die Bildung intermediarer



Der Brennprozess 117

Phasen wie Y,03 und YAM. Der Phasenbildungsprozess erstreckt sich Uber einen
weiten Temperaturbereich von der Bildung von YAG bei 875 °C bis zum Vorliegen
von nahezu phasenreinem YAG bei 1600 °C. Die Temperatur, die erforderlich ist, um
phasenreines YAG zu erhalten, gibt einen Hinweis auf die Reaktivitat der
YAG-Prakursoren und auf den Grad der Homogenitat des Materials'”?.. Das System
YAG1/PVP/H,0/0,15MA bendétigt eine relativ hohe Temperatur fur die Phasenreinheit.
Die verwendeten keramikbildenden Prakursoren bilden ein molekulardisperses
Spinnsystem, welches eine hohe Gesamthomogenitat aufweist und darlber hinaus
wahrend des Trockenspinnprozesses erhalten bleibt. Trotz der Vermischung der
Prakursoren auf molekularer Ebene resultiert ein vergleichsweise geringer
Reaktionsfortschritt innerhalb des Systems, sodass hohere Temperaturen und
Haltezeiten wahrend der thermischen Umsetzung notwendig sind, um die
Phasenreinheit gewahrleisten zu konnen. Dies lasst sich auch auf trotz der
molekularen Vermischung auftretende lokale Inhomogenitaten zuriickfiihren. Fur die
Keimbildung und das Wachstum der YAG-Phase muss eine entsprechende
Festphasendiffusion von Y** und AI** gegeben sein. GroBere Diffusionsdistanzen auf
Grund lokaler Inhomogenitaten erfordern eine hohere Diffusionsfahigkeit fur eine
schnelle Bildung von phasenreinem YAG und damit auch héhere Temperaturent”?!,
Eine solche partielle Segregation, die die Diffusionsdistanzen zwischen den reaktiven
Spezies wahrend der thermischen Umsetzung vergroBert, ist denkbar. Nanoskaliges
YAG beginnt sich bei relativ niedrigen Temperaturen von 875 °C zu bilden, was auf
eine bestimmte Diffusionsfahigkeit der Kationen hindeutet. Nicht nur lokale
Inhomogenitaten im Y,05/Al,03-Verhaltnis, sondern auch die sehr langsame
Kornwachstumskinetik von YAG kénnte die Mdglichkeit fur Nebenreaktionen zu YAM
bieten. Weiterhin ist es moglich, dass die Festphasenkeimbildung fir YAM schneller
ist als fur YAG, sodass der Bedarf einer hoheren Temperatur bis zur Phasenreinheit

gegeben ist!”?].
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Hauptumsetzungen:

RT - 600°C
6 YC|3-6 HZO +5 AIZ(OH)SCI-Z,S HZO —> 3 Y203 +5 y—A|203 / AIO(OH)

850 - 1500°C
- D ———
2 Y203 +y AIZO3 / 2 AIO(OH) Y4A|209

875 -1350°C
3 Y203 +5 y—AI203 /10 AIOOH) —— g 2 Y3A|5012
875 - 1700°C
- —_—
3 Y4A|209 + 7y A|203 / 14 AIO(OH) 4 Y3A|5012

Nebenreaktion:

1350 - 1700°C
. ,
Y A|203 — » « A|203

Abbildung 5.4.13: Postulierte Gesamtumsetzung der Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

5.4.1.3 Strukturbildung — Intermediare und finale Faserstrukturen

Die thermische Umsetzung von YAG-Griinfasern zu YAG-Keramikfasern setzt sich aus
unterschiedlichen ineinandergreifenden Prozessen zusammen. Neben den bereits
diskutierten Umsetzungsreaktionen der amorphen keramikbildenden Prakursoren zur
polykristallinen  Zielkeramik und der Pyrolyse der organischen Additive
(Spinnhilfsmittel und Komplexierungsreagenz) mit anschlieBender Diffusion und
Freisetzung der Pyrolyseprodukte finden strukturelle Anderungen innerhalb des

Fasergefiiges statt.

Basierend auf den Ergebnissen der thermoanalytischen Untersuchungen wurde der
Brennprozess in Luftatmosphare stufenweise vollzogen. Um eine vollstandige
Pyrolyse gewahrleisten zu koénnen, wurde im Bereich geringer bis mittlerer
Temperaturen (zwischen 50 und 600 °C; Freisetzung von Wasser, HCl und leicht
flichtiger organischer Bestandteile) eine Heizrate von 2 Kmin? gewahlt. Eine
Haltezeit t; = 10 min sollte die Diffusion der gasformigen Abbauprodukte zur
Faseroberflache und schlieBlich deren Freisetzung ermdglichen. Die Freisetzung von

HCl erzeugte eine schwach saure Sinteratmosphare. Fir einen optimalen Ablauf der
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Phasenbildung wurde eine Heizrate r, = 5 K:min™ wahrend der Freisetzung von HCl
bei mittleren und hoheren Temperaturen festgelegt. Die Strukturbildung und
Verdichtung der Fasern erfolgte schlieBlich bei hohen Temperaturen. Zur Ausbildung
der Kornstruktur sind hinreichend lange Sinterzeiten notwendig. Typischerweise
wurden die Fasern mit einer Heizrate von ry = 2 K-min™ bis zu einer Temperatur von
600 °C erhitzt und nach einer Haltezeit t; = 10 min mit einer Heizrate von
r; = 5 K-min™ bis zu Temperaturen zwischen 1000 und 1350 °C gesintert. Bei der
Endtemperatur wurde noch eine Haltezeit t; = 10 min gewahlt. Die Fasern wurden
bezlglich ihrer  Mikrostruktur  (KorngréBen und Porositat) mittels
Rasterelektronenmikroskopie analysiert. Im Folgenden werden die Ubergangs- und
Finalstrukturen der gebrannten Fasern des Systems YAG1/PVP/H,;0/0,15MA

vorgestellt und diskutiert.

Unabhangig von der gewahlten Methode zur Herstellung der Griinfasern (manuell
oder grofBtechnisch) zeigten samtliche gebrannten Fasern runde Querschnitte mit
einem durchschnittlichen Faserdurchmesser von 13 um. Die Strukturbildung der
YAG-Keramikfasern verlief iber unterschiedliche Ubergangsstrukturen. In Abbildung
54.14 sind die Oberflachen und die Bruchflichen der YAG-Keramikfasern nach
thermischer Umsetzung bei Temperaturen zwischen 600 und 900 °C gezeigt. In
diesem Temperaturbereich konnten keine nennenswerten Veranderungen der
intermediaren Faserstrukturen beobachtet werden. Obwohl die bei 600 °C
gebrannten Fasern laut pulverdiffraktometrischen Daten hauptsachlich eine amorphe
Struktur aufwiesen und die vorhandenen Signalintensitaten sehr gering waren,
zeigten sich bereits homogene feinkristalline Geflige. Die Oberflachen samtlicher
zwischen 600 und 900 °C gebrannten Fasern waren glatt, dicht, sehr feinkdrnig und
bei hinreichend geringen Faserdurchmessern (< 20 um) frei von Rissen. Die
Bruchflachen der Fasern wiesen insgesamt sehr feinkdrnige Geflige auf. Die
Kornstruktur reichte bis an die Oberflache. Die Korner passten sich dabei der

Krimmung an.
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Abbildung 5.4.14: Oberflachen (oben), Bruchflachen (Mitte) und vergroBerter Ausschnitt der Bruchflachen (unten,
zur detaillierten Darstellung) der Intermediatfasern bei (a) 600 °C, (b) 700 °C, (c) 800 °C und
(d) 900 °C [Heizrate 2 K-min, Haltezeit 10 min; MaBstab: weiB = 200 nm, schwarz = 1 pum].

Die KorngroéBen der mikrokristallinen Fasern lagen sowohl an der Oberflache als auch
im Faserquerschnitt im Bereich von 20 bis 60 nm. Die Existenz amorpher
Ubergangsstrukturen konnte ab einer Temperatur von 600 °C auf Grund der durch
Rasterelektronenmikroskopie nachgewiesenen feinkristallinen Strukturen weitgehend
ausgeschlossen werden. Daraus resultierte eine unzureichende Mobilitat der
mikrokristallinen Partikel im Hinblick auf eine Verdichtung der Strukturen bei
zunehmender Endtemperatur. In Abbildung 5.4.15 sind die Faserstrukturen bei
Endtemperaturen zwischen 1000 und 1350 °C gezeigt. Die Erhéhung der
Endtemperatur resultierte in einem starken Kornwachstum an der Faseroberflache,
wahrend das mikrokristalline Geflige im Faserquerschnitt zundchst noch unverandert
blieb und erst ab 1200 °C die PartikelgroBen geringfligig zunahmen. Dadurch wurde
bestatigt, dass die Kornwachstumsgeschwindigkeit, vor allem im Inneren der Fasern,

sehr gering war.
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Abbildung 5.4.15: Oberflachen (oben), Bruchfldchen (Mitte) und vergréBerter Ausschnitt der Bruchflachen (unten,

zur detaillierten Darstellung) der Keramikfasern nach Sintern bei variierenden Endtemperaturen

() 1000 °C (P1), (b) 1200 °C (P4), (c) 1300 °C (P38) und (d) 1350 °C (P39)

[MaBstab: weiB = 200 nm, schwarz = 1 pm].
Die bei 1000 °C gebrannten Fasern (a) wiesen weiterhin sehr feinkdrnige Strukturen
im Faserbruch auf, die KorngréBen betrugen 20 bis 60 nm. Die Oberflachen zeigten
hingegen veranderte Strukturen. Die KorngréBen waren zwar gleichbleibend, die
Anordnung der Korner wies jedoch auf die Ausbildung von sogenannten
Uberstrukturen mit Dimensionen zwischen 400 und 800 nm hin. Uberstrukturen
lieBen sich durch die Anfertigung einer TEM-Lamelle ebenfalls im Faserquerschnitt
nachweisen. In Abbildung 5.4.16 sind die Aufnahmen des auf 50 nm ausgediinnten
Faserquerschnitts gezeigt. Wahrend die Faserbriiche eine sehr feinkdrnige
Mikrostruktur zeigten, konnte in der TEM-Lamelle neben der mikrokristallinen
Struktur die Zusammenfassung der Korner in Uberstrukturierten Bereichen, die sich in

ihren Schattierungen voneinander absetzten, beobachtet werden.
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Abbildung 5.4.16: Auf 50 nm ausgedinnter Querschnitt (TEM-Lamelle) einer Gber P1 erhaltenen Keramikfaser
[MaBstab: weill = 50 nm].

Ab einer Temperatur von 1200 °C (Abbildung 5.4.15 (b)) zeigten die Faseroberflachen
gewachsene Korner mit PartikelgroBen zwischen 200 nm und 1 pm. Bei
polykristallinen Materialien liegt grundsatzlich eine KorngréBenverteilung vor. Es
werden nicht alle Kérner gleich groB, da die Kristallisation nicht gleichzeitig
stattfindet. Daher konnte nicht bei allen Koérnern gleichmaBiges Kornwachstum
beobachtet werden. Innerhalb der groBen Koérner waren kleine Partikel mit GroéBen
zwischen 40 und 80 nm eingeschlossen. Bei Erh6hung der Endtemperatur auf 1350 °C
trat an den Faseroberflachen kein weiteres Kornwachstum auf. Die Faserbruchflachen
wiesen ab einer Temperatur von 1200 °C deutliche Veranderungen des Gefliges auf.
Im Inneren der Faserquerschnitte konnte die Ausbildung von Sinterhalsen beobachtet
werden, wahrend am Rand der Querschnitte die Radien der Sinterhalse schon so weit
zugenommen hatten, dass die einzelnen Ko&rner schwierig voneinander zu
differenzieren waren. Weiterhin konnte die Bildung von Mikroporen Uber den
gesamten Faserquerschnitt beobachtet werden, wobei mehr Poren im Faserkern
angesiedelt waren. Die graphische Auswertung ergab PorengrdoBen zwischen 10 und
20 nm. Dabei war der Faserkern von offener Porositat, der dulBere Rand (Mantel)

hingegen von geschlossener Porositat gepragt.

Die Formierung einer solchen Kern/Mantel-Struktur war charakteristisch far

Keramikfasern auf Basis des Prakursorsystems YAGL ab einer Endtemperatur von
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1200 °C, vereinzelt auch schon ab 1000 °C. Die Ausgepragtheit der Kern/Mantel-
Struktur war dabei abhdngig vom Faserdurchmesser. Mit abnehmendem
Durchmesser zeigte sich ein erhohter Anteil des dichteren Mantels bis schlieBlich
keine Kern/Mantel-Struktur mehr vorhanden war. Dies lieB sich auch anhand von
EDX-Untersuchungen an den geschliffenen Faserbriichen nachweisen. In Abbildung
5.4.17 sind EDX-Mappings von Keramikfasern nach thermischer Umsetzung bei

1000 °C gezeigt.

Elektronenbild Al Kal Y Lal OKal

Abbildung 5.4.17: EDX-Mappings am Faserbruch nach thermischer Umsetzung bei 1000 °C (P1) mit verschiedenen
Faserdurchmessen (oben 7 ym, unten 3 pm) mit REM-Aufnahmen sowie den Verteilungen von

Aluminium (rot), Yttrium (gelb) und Sauerstoff (hellblau) [MaBstab = 2 um].
Aluminium und Sauerstoff waren jeweils gleichmaBig Uber den gesamten
Faserquerschnitt verteilt. Bei der Yttriumverteilung zeigten sich Unterschiede in
Abhangigkeit vom Faserdurchmesser. Wahrend bei héheren Faserdurchmessern eine
Anreicherung von Yttrium am Faserrand (Kern/Mantel-Struktur) zu erkennen war,
zeigten die Fasern bei geringeren Durchmessern eine homogene Verteilung von
Yttrium. Die teilweise Entmischung der Phasen wurde nach thermischer Umsetzung

Ubertrockneter oder lange gelagerter Griinfasern ebenfalls beobachtet.
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Die Entwicklung von Porositat wahrend der thermischen Umsetzung von Griinfasern
zu Keramikfasern lasst sich im Allgemeinen auf zwei Ursachen zuriickfiihren. Bei einer
optimalen Prozessfiihrung werden die Sintertemperatur und die Sinterzeit so gewahlt,
dass das Material seine theoretische Dichte erreichen kann. Porositat kann sich bei
einer zu niedrig gewahlten Sintertemperatur oder einer zu kurzen Sinterzeit
entwickeln, falls noch keine dichten Partikel entstehen konnten. Im Sinterprozess
kénnen sich durch Umordnung innerhalb der Mikrostruktur durch Korngrenzen- und
Volumendiffusion jedoch auch mehrere Poren zusammenschlieBen und dadurch
wachsen. Des Weiteren kdnnen die Pyrolyse organischer Bestandteile innerhalb der
Grinfasern wahrend der thermischen Umsetzung und der Einschluss der
entstehenden Pyrolyseprodukte fir die Ausbildung von Porositdat verantwortlich

seint®”

. Die Pyrolyseprodukte verbleiben in der Faser, falls nicht genug Zeit zur
Diffusion an die Faseroberflache und das Entweichen zur Verfigung steht.

Das Auftreten der Porositat im System YAG1/PVP/H,0/0,15MA gab Hinweise auf den
Einschluss von Pyrolysegasen, eventuell auch bedingt durch eine zu kurze Verweilzeit
der Fasern bei den einzelnen Temperaturstufen und wurde dariiber hinaus auf eine
unzureichende Mobilitdt der gebildeten YAG-Ko&rner zuriickgefihrt. Auf Grund der
geringen Kornwachstumsgeschwindigkeit von YAG kann eine kontinuierliche
Freisetzung von CO; bis zu einer Temperatur von etwa 830 °C die Bildung von Poren
hervorrufen. Da die Diffusion der Pyrolysegase an die Faseroberflache bei geringen
Faserdurchmessern grundsatzlich erleichtert wird, wurden bei dinneren Fasern
weniger Poren generiert, sodass der Anteil des dichteren Mantels zunahm. Anhand
von REM-Analysen von Faserbriichen und geschliffenen Faserquerschnitten lieBen
sich die Entwicklung der Kern/Mantel-Struktur und auch die Anderungen in der
Porenstruktur bei héheren Sintertemperaturen ab 1200 °C gut verfolgen. Aussagen
darlber, ob bereits bei geringerer Endtemperatur eine Porositat vorlag, lieBen sich
jedoch nicht treffen. Bei Faserbriichen lassen sich Hohlrdume, die durch das
Herausbrechen von K&rnern entstehen, in einer sehr feinkristallinen Struktur schwer

von Poren unterscheiden. Bei der Anfertigung von Anschliffen kann das Harz, in das
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die Fasern eingebettet werden, in die Poren gelangen und sie damit kleiner
erscheinen oder gar verschwinden lassen. Die Anfertigung glatter Schnitte (FIB-
Schnitte) am Faserbruch ermdoglichte die eindeutige Zuordnung von Poren. In
Abbildung 5.4.18 ist der FIB-Schnitt einer YAG-Keramikfaser nach thermischer

Umsetzung bei 1000 °C dargestellt.

Abbildung 5.4.18: FIB-Schnitt (Focused Ion Beam) einer bei 1000 °C gebrannten Faser (P1) mit vergroBertem

Ausschnitt zur detaillierten Diskussion [MaBstab: schwarz = 1 ym, weiB = 200 nm].

Der Faserquerschnitt gab das Vorliegen der schon bekannten Kern/Mantel-Struktur
zu erkennen. Wahrend der Fasermantel dicht war, zeigte der Faserkern meso- bis
makropordse Strukturen mit graphisch ermittelten PorengréBen zwischen 20 und
60 nm. Adsorptionsmessungen nach dem BET-Verfahren ergaben einen mittleren
Porendurchmesser von 70 nm, wobei Uber diese Methode grundsatzlich nur offene
Poren erfasst werden. Die aus der mangelnden Mobilitat der Partikel resultierende
Porositat sowie die Kern/Mantel-Struktur blieben bei Erh6hung der Endtemperatur
von 1200 auf 1350 °C (Abbildung 5.4.15) erhalten. Die Mikrostruktur der Faserbriiche
zeigte weitere Veranderungen. Im Inneren der Faserquerschnitte resultierten
Teilchenumorientierung, die Verknlpfung der Partikel Uber Sinterhdlse sowie
Halswachstum in verschlankten Teilchenketten. Dadurch konnten Bereiche hdherer
Dichte neben gleichzeitig vergroBerten Porenrdumen beobachtet werden. Im

weiteren Verlauf nahmen die Radien der Sinterhdlse so weit zu, dass sich die
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Kontaktpunkte zwischen den Partikeln zu Kontaktflaichen erweitern konnten. Die
Geruststruktur blieb dabei erhalten.

Diese Mikrostruktur war charakteristisch flir das Anfangsstadium des Sinterns der
YAG-Keramik im Temperaturbereich zwischen 1000 und 1300 °C. Wahrenddessen
konnten im Fasermantel unverandert in ihrer Form nicht mehr erkennbare, versinterte
Koérner neben geschlossenen Poren beobachtet werden. Bei einer Sintertemperatur
von 1350 °C wurde das Zwischenstadium des Sinterns erreicht. Es fand weiterhin
Sinterhalswachstum statt und die Mikrostruktur war gekennzeichnet von in ihrer Form
noch erkennbaren Koérnern, die wenig gewachsen waren. Die zuvor vorliegenden
Poren im Nanometerbereich schwanden zugunsten groBerer Poren im
Submikrometerbereich mit GréBen zwischen 100 und 400 nm. Eine Verdichtung der
Fasern konnte nicht beobachtet werden. Da die Kornwachstumsgeschwindigkeit von
YAG sehr gering war und die im System initiierte Porositat nicht reduziert werden
konnte, sondern in der Bildung von Makroporen resultierte, wurde auf eine weitere
Erhohung der Endtemperatur an dieser Stelle verzichtet. Auf Grund des drucklos
gefiihrten Sinterprozesses zur Herstellung von YAG-Keramikfasern und der geringen
Mobilitat der gebildeten YAG-Korner war eine Verdichtung der Fasern bei
Sintertemperaturen bis zu 1350 °C nicht moglich. Aus den gezeigten
Strukturcharakteristika resultierten trotz guter Phasenreinheit YAG-Keramikfasern mit
unzureichenden mechanischen Eigenschaften. Dies lieB sich auf die vorliegende

Porositat zurtckfuhren.

Zur Optimierung der Mikrostruktur und damit auch der Eigenschaften der
YAG-Keramikfasern wurden zwei allgemein giltige L&sungsansatze, die sich auf
drucklos gesinterte Werkstoffe anwenden lassen, verfolgt: (i) die Variation der
Prozessparameter im Brennprozess und (ii) die Zugabe von Sinteradditiven.

Durch die Variation von Heizraten, Temperaturstufen und Haltezeiten wird die
thermische Umsetzung von Griinfasern zu Keramikfasern beeinflusst und idealerweise

optimiert. Dabei wird die vollstandige Pyrolyse der organischen Bestandteile bei
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gleichzeitiger Bildung der Zielkeramik gewahrleistet, wahrend die Mikrostruktur
(KorngroBen und Porositat) verbessert wird. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
werden in Kapitel 5.4.2 vorgestellt.

Die Zugabe von Sinteradditiven soll die Sintermobilitdit im Bereich hoher
Temperaturen erhdhen und die Verdichtung der Keramikfasern herbeiflihren, ohne
dabei unkontrolliertes Kornwachstum zu verursachen. Die Diskussion der Ergebnisse

ist in Kapitel 5.4.3 zu finden.

5.4.2 Optimierung der Mikrostruktur Gber Variablen der thermischen Umsetzung

Fur die Herstellung von YAG-Keramikfasern sind im Allgemeinen geringe Heizraten
und hohe Endtemperaturen mit ausreichenden Sinterzeiten erforderlich. Dabei ist im
Hinblick auf eine groBtechnische Herstellung grundsatzlich auf die Wirtschaftlichkeit
der Prozessfiihrung zu achten. Zum Erreichen der theoretischen Dichte wird bei
monolithischen Keramiken in der Regel unter Druck oder im Vakuum gearbeitet,
wobei diese Methoden bei der Herstellung von YAG-Keramikfasern auf Grund der
Zerstorung der Faserstruktur nicht zuganglich sind. Zur Verbesserung der
Mikrostruktur wurden stattdessen die Pyrolyse- und Sinterbedingungen veradndert.
Der Fokus wurde dabei auf den Einfluss der jeweiligen Variation auf das thermische
Verhalten der Faser sowie auf die mikrostrukturelle Entwicklung gelegt. Die folgenden
Parameter des Brennprozesses wurden variiert: Heizraten wahrend der Pyrolyse und
des Sinterns, Pyrolyse- und Sintertemperatur sowie Pyrolyse- und Sinterzeit. Dartiber
hinaus wurden die Einfliihrung einer weiteren Temperaturstufe zwischen der Pyrolyse-
und der Sintertemperatur sowie der Verzicht auf eine isotherme Haltezeit wahrend
der Pyrolyse (sogenanntes Uberheizen) auf ihren Einfluss beziglich der
Strukturbildung untersucht. Zur Beurteilung der Pyrolysebedingungen wurden die
Fasern lediglich bis zur Pyrolyse gebrannt und ihre Mikrostruktur anschliefend

analysiert.
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Bei der thermischen Umsetzung von YAG-Griinfasern zu YAG-Keramikfasern findet
der Masseverlust von insgesamt ca. 59 Gew.-% Uber einen sehr groBen
Temperaturbereich zwischen 50 und 1000 °C statt (50 Gew.-% bis 600 °C, 9 Gew.-%
zwischen 600 und 1000 °C). Fur die spateren Eigenschaften der Keramikfasern ist es
unerlasslich, die richtigen Prozessparameter zu wahlen, um die mit dem Masseverlust
einhergehenden Anderungen in den Faserstrukturen zu kompensieren. Um den
Einfluss der einzelnen Prozessparameter auf das thermische Verhalten der Griinfasern
im Brennprozess klassifizieren zu konnen, wurden thermoanalytische Untersuchungen
bei unterschiedlichen Heizraten, Pyrolysetemperaturen und Haltezeiten durchgefihrt.
Bei der Aufklarung der Umsetzungsreaktionen innerhalb des Systems
YAG1/PVP/H,0/0,15MA konnte bereits gezeigt werden, dass bei einer Heizrate von
10 K'min™ sogar noch im Bereich hoher Temperaturen zwischen 800 und 950 °C
Pyrolysegase wie CO, und HCI freigesetzt werden (Kapitel 5.4.1.1). Bei zu hohen
Heizraten im Brennprozess konnten diese in Poren eingeschlossen werden. Durch
geringe Heizraten und hinreichende Haltezeiten bei der Pyrolysetemperatur wird
hingegen die Diffusion der Pyrolyseprodukte an die Faseroberflaiche gewahrleistet,
bevor es zur Ausbildung geschlossener Porositat in den Fasern kommen kann. In
Abbildung 5.4.19 sind die thermogravimetrischen Kurven von Grinfasern bei
thermischer Umsetzung Uber unterschiedliche Heizraten gezeigt. Dabei wurde die fiir
thermoanalytische Untersuchungen (ibliche Heizrate von 10 K:min™ mit den bereits
zuvor zur Aufklarung der Strukturbildung applizierten Brennparametern (Pyrolyserate
rp = 2 K'min, Pyrolysetemperatur T; = 600 °C, Pyrolysezeit t; = 10 min, Sinterrate
r, = 5Kmin?, Sintertemperatur T, = 1000 — 1400 °C,  Sinterzeit t, = 10 min)
verglichen. Die beiden Haltezeiten wurden zur Ubersichtlicheren Darstellung aus der
thermogravimetrischen Kurve herausgenommen. Die geringen Unterschiede der
Gesamtausbeuten mit 38+3 Gew.-% (10 K:min™) und 4243 Gew.-% (2 und 5 K:-min™)
konnten auf Unterschiede im Grad der Restfeuchte zurlickgefiihrt werden. Es konnte
gezeigt werden, dass bei dem fiir die thermische Umsetzung der Griinfasern zu

Keramikfasern gewahlten Temperaturprogramm mit geringeren Heizraten und
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zusatzlichen Haltezeiten die Masseverluste geringfligig zu geringeren Temperaturen
verschoben wurden. Dieser Einfluss zeigte sich auch bei der kalorimetrischen Analyse
(Abbildung 5.4.20). Auch hier wurde zur vereinfachten Darstellung auf die Abbildung

der Haltezeiten verzichtet.

80
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Abbildung 5.4.19: Thermogravimetrische Analytik von Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA

bei unterschiedlichen Heizraten.

Der deutliche Unterschied in der Intensitat des ersten endothermen Signals bei
ca. 140 °C, das aus der Abspaltung von lose gebundenem Wasser resultierte, kam
durch einen Unterschied im Grad der Restfeuchte in den Griinfasern, hervorgerufen
durch unterschiedliche Vortrocknung, zustande. Weitere Unterschiede waren vor
allem die bei einer um etwa 60 °C geringeren Temperatur stattfindende Pyrolyse des
Polymers, die durch einen stark exothermen Peak bei etwa 460 °C gekennzeichnet
war, sowie die etwa 40 °C frihere Bildung von YAG bei etwa 890 °C bei der
thermischen Umsetzung (ber das Temperaturprogramm mit r; =2 K:min™,

T; = 600 °C, t; = 10 min, r; = 5 K'min™, T, = 1000 °C - 1400 °C und t, = 10 min.
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Abbildung 5.4.20: Kalorimetrische Analytik von Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA inklusive

Emissionsgasanalyse beispielhaft fiir m/z = 44 (CO,") bei unterschiedlichen Heizraten.

Die Emissionsgasanalyse ergab aquivalent dazu eine geringfligig friihere Freisetzung
der Pyrolyseprodukte, beispielhaft gezeigt fir CO, in Abbildung 5.4.20. Fir eine
gewahlte Heizrate von 2 K'min™ (iber den gesamten Temperaturbereich von 50 bis
1400 °C ergaben sich entsprechende Beobachtungen. Daraus lieB3 sich schlieBen, dass
aus der weiteren Verringerung der Heizrate im Bereich zwischen 600 und 1400 °C auf
unter 5Kmin™' keine Veranderung des thermischen Verhaltens der Griinfasern
resultierte. Wenngleich sich durch die Variation der Prozessparameter kein Einfluss
auf das thermische Verhalten der Griinfasern zeigte, wurden die Auswirkungen dieser
Variationen auf die Strukturbildung in den Fasern mittels Rasterelektronen-

mikroskopie untersucht.

Zur Klassifikation des Einflusses der Pyrolysebedingungen auf die Entwicklung der
Mikrostruktur wurden die Fasern bis zur Pyrolysetemperatur T; = 600 °C gebrannt
und dabei die Heizrate r; zwischen 0,5 und 2 K:min™ sowie die Pyrolysezeit t;

zwischen 10 und 120 min variiert. AnschlieBend wurden die Faserstrukturen mittels
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REM analysiert. Ausgewahlte Fasern sowie deren charakteristische Mikrostrukturen

sind in Abbildung 5.4.21 gezeigt.

Abbildung 5.4.21: Bruchflachen (oben) und vergroBerter Ausschnitt der Bruchflachen (unten) nach Variation
der thermischen Umsetzung bei gleichbleibender Pyrolysetemperatur T; = 600 °C:
(a) Umsetzung nach P12, (b) Variationvonr; = 1 K-min’, (c) Variation von t; = 120 min,
und (d) zusatzliche Pyrolysestufe bei T = 500 °C, t = 120 min,
[MaBstab: weiB = 200 nm, schwarz = 1 um].

Bei der Veranderung einzelner Parameter ergaben sich hinsichtlich der Kornstruktur
keine Unterschiede. Samtliche Variationen bezlglich Heizrate und Haltezeit
resultierten in gleichwertigen homogenen Fasergefiigen, die mit KorngréBen

zwischen 20 und 60 nm der Uber P12 (a) erhaltenen Mikrostruktur entsprachen.

Bei der weiteren Umsetzung der Intermediatfasern zu YAG-Keramikfasern wurde
zusatzlich zu den bereits applizierten Parametern eine weitere Pyrolysestufe zwischen
400 und 900 °C mit einer Haltezeit zwischen 10 und 120 min eingefihrt und deren
Einfluss auf die Strukturbildung in den Fasern analysiert. Eine Auswahl einiger der
durch oben genannte Variationen erhaltenen Fasern sowie deren Mikrostrukturen ist
in Abbildung 5.4.22 gezeigt. Diese Mikrostrukturen zeigten sich reprasentativ fir

samtliche eingeflihrten Variationen.

Die Einfihrung einer zusatzlichen Pyrolysestufe oberhalb von 600 °C (b) bei einer

Endtemperatur von 1000 °C resultierte in einer starker ausgepragten Kern/Mantel-
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Struktur im Vergleich mit Uber P1 hergestellten Fasern (a). Der Mantel wies eine
kompakte Mikrostruktur versinterter Kérner auf, wahrend der Kern als Hauptelemente
der Mikrostruktur verschlankte Teilchenketten beinhaltete. Die PartikelgroBen
unterschieden sich mit 20 bis 60 nm jedoch kaum von der Uber P1 erhaltenen
Kornstruktur. Die Fasergeflige dhnelten trotz der geringeren Sintertemperatur von
1000 °C eher den Ulber P4 mit T, = 1200 °C erhaltenen Gefligen (c). Die zuvor
beobachteten Uberstrukturen an der Faseroberfliche zeigten sich nicht. Die
KorngroBen waren ebenso klein wie in den Faserquerschnitten, die Struktur war

jedoch vollig dicht.

Abbildung 5.4.22: Oberflachen (oben) und Bruchflachen (unten) nach Variation der thermischen Umsetzung
durch Einfihrung einer zusatzlichen Pyrolsestufe:
(a) Umsetzung nach P1, (b) zusatzliche Pyrolysestufe bei T = 900 °C, t = 10 min,
(c) Umsetzung nach P4, (d) zusatzliche Pyrolysestufe bei T = 500 °C, t = 120 min,
[MaBstab: weiBl = 200 nm, schwarz = 1 ym].

Die Variation der zweiten Pyrolysestufe zwischen 850 und 900 °C sowie die Variation
der Pyrolysezeit zwischen 10 und 120 min resultierte in gleichwertigen
Mikrostrukturen. Uber den gesamten Faserquerschnitt lieB sich trotz langer Haltezeit
keine vollstandige Verdichtung herbeifiihren, obwohl dem System sehr viel Zeit fur
die Diffusion der Pyrolyseprodukte an die Faseroberflache zur Verfligung stand. Die

Einfihrung einer zusatzlichen Pyrolysestufe unterhalb von 600 °C wirkte sich nicht auf

die Mikrostruktur der YAG-Keramikfasern aus (d). Sowohl die Bruchflachen als auch
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die Oberflachen der Fasern zeichneten sich durch Mikrostrukturen aus, die aquivalent
zu den Uber P4 (c) resultierenden Mikrostrukturen waren. Die Variation der
zusatzlichen Pyrolysestufe zwischen 400 und 500 °C ebenso wie unterschiedliche
Haltezeiten zwischen 10 und 120 min zeigten dabei keine Unterschiede beziglich der

Kornstruktur.

In der zweistufigen thermischen Umsetzung mit einer Pyrolysestufe und einer
Sinterstufe wurde die Variation der Pyrolysetemperatur T; sowie der Pyrolysezeit t;
auf den Einfluss auf die Mikrostruktur in den YAG-Keramikfasern untersucht. Es
wurden zwei Parameter gleichzeitig verandert, weil in vorhergehenden
Untersuchungen gezeigt werden konnte, dass die Pyrolysezeit keine Auswirkungen
auf die Entwicklung der Mikrostruktur der bei 600 °C pyrolysierten Fasern hatte.
Reprasentative Fasern sowie ihre charakteristischen Mikrostrukturen sind in

Abbildung 5.4.23 gezeigt.

Abbildung 5.4.23: VergroBerte Ausschnitte von Oberflachen (oben) und Bruchflachen (unten) nach Variation der
thermischen Umsetzung durch Anderung der Pyrolysestufe und der Haltezeit:
(@) Umsetzung nach P1, (b) Variation von T; = 800 °C, t; = 120 min, (c) Umsetzung nach P4,
(d) Variation von T1 = 450 °C, t; = 30 min, [MalBstab: weil = 200 nm].

Die Erh6hung der Pyrolysetemperatur auf 800 °C bei gleichzeitiger Erhéhung der
Pyrolysezeit auf 120 min (b) resultierte in einem ebenso feinkdrnigen Fasergefiige wie
die Uber P1 (a) erhaltenen Keramikfasern. Die Uberstrukturen an der Faseroberfliache

waren weniger ausgepragt. Die Verringerung der Haltezeit t; auf Werte zwischen

Ound 60 min ergab nach direkt an die Pyrolyse anschlieBender Analyse der
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Faserstrukturen aquivalente Strukturen. Daraus konnte demnach geschlossen werden,
dass auch bei erhohter Pyrolysetemperatur die Haltezeit keinen Einfluss auf die
mikrostrukturelle Entwicklung innerhalb der Keramikfasern hatte. Bei einer
Pyrolysetemperatur von 850 °C wurden bei unterschiedlichen Haltezeiten die gleichen
Strukturen beobachtet. Die Verringerung der Pyrolysetemperatur T; auf 450 °C bei
einer Haltezeit von t; = 30 min (d) zeigte im Vergleich mit Uber P4 (c) erhaltenen
Keramikfasern dhnliche Strukturen an der Faseroberflache. Die Hauptmerkmale der
Faserbruchflache waren verschlankte Teilchenketten und offene Porositat Gber den
gesamten Faserquerschnitt. Es lag also keine Kern/Mantel-Struktur vor. Durch die
Variation der Pyrolysetemperatur und der Pyrolysezeit im zweistufigen Brennprozess

lieB sich demnach keine Optimierung der Mikrostruktur erzielen.

Als weitere Variation wurde die Pyrolysestufe Ubersprungen und direkt bis zur
Endtemperatur geheizt. Neben diesem sogenannten Uberheizen durch Verzicht auf
die Pyrolysestufe wurde in weiteren Versuchen die Sintertemperatur T, erhoht.
Ausgewahlte Fasern und ihre Mikrostrukturen sind in Abbildung 5.4.24 im Vergleich

mit Uber P39 hergestellten YAG-Keramikfasern (a) dargestellt.

Abbildung 5.4.24: Oberflachen (oben) und Bruchflachen (unten) nach Variation der thermischen Umsetzung
hinsichtlich Uberheizen und Erhéhung der Sintertemperatur:
(a) Umsetzung nach P39, (b) Uberheizen mit r; = 10 K-min'l, (c) Variation von T, = 1500 °C,
[MaBstab: weil = 200 nm, schwarz = 1 um].
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Beim Uberheizen der Pyrolysestufe mit gleichbleibenden Heizraten von 10 K-min™ (b)
wurde verlangsamtes Kornwachstum im Inneren der YAG-Keramikfasern unter Erhalt
der Kern/Mantel-Struktur beobachtet, wobei dies auch aus der kirzeren
Temperaturbehandlung resultieren kénnte. Der Faserbruch war gepragt von einem
Mantel mit versinterten Kérnern und geschlossener Porositdt und einem offenporigen
Kern. Wahrend die Partikel im Fasermantel kaum noch in ihrer Form zu erkennen
waren, zeigten sich im Kern verschlankte Teilchenketten. Die Oberflachen der Fasern
wiesen Partikel mit dhnlichen GroBen wie bei P39 auf (400 bis 800 nm, vereinzelt
1 ym), jedoch waren anstatt kleiner Kérner vereinzelt isolierte Poren mit GroBen
zwischen 40 und 60 nm in den gréBeren Kérnern eingeschlossen. Eine Reduktion der
Uberheizrate r; von 10 K:min™ auf 5 und 2 K:min™! zeigte dquivalente Mikrostrukturen
und fihrte demnach nicht zu einer Optimierung. Da wahrend der thermischen
Umsetzung vor allem durch die Pyrolyse des Polymers im Temperaturbereich
zwischen 400 und 600 °C groBe Mengen an Pyrolyseprodukten wie CO, freigesetzt
wurden, stand dem System beim Uberheizen der Pyrolysestufe nicht genug Zeit fir
die Diffusion der Pyrolysegase an die Faseroberflache und die folgende Freisetzung
aus den Fasern zur Verfigung. Stattdessen wurden die Pyrolyseprodukte in den
Fasern eingeschlossen und dadurch Porositat generiert. Diese Ergebnisse bestatigten
die aus den thermoanalytischen Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse, dass auf
Grund der Freisetzung der Pyrolyseprodukte eine adaquate Prozessfiihrung mit
Haltezeiten wahrend der Pyrolyse zum Erhalt dichter Strukturen unabdingbar ist.

Die Erhohung der Sintertemperatur T, auf 1500 °C (c) fuhrte zur Deformation der
Fasern wahrend des Sinterns. Gleichzeitig resultierte starkes Kornwachstum im
Faserquerschnitt bei gleichzeitiger Verstarkung der Kern/Mantel-Struktur. Der Mantel
zeigte eine komplett verdichtete Struktur mit nicht mehr voneinander
differenzierbaren Kérnern. Im Kern war die Mikrostruktur der Keramikfasern gepragt
von verschlankten Teilchenketten und von Porenwachstum. Die Kontaktpunkte der
Partikel erweiterten sich zu breiten Kontaktflachen. Die KorngréBen lagen zwischen

200 und 600 nm. An der Oberflache erfolgte vereinzelt Kornwachstum, wobei die
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Struktur vollstandig verdichtet war. Die Mikrostruktur der so erhaltenen
Keramikfasern entsprach im Kern der Fasern den Merkmalen eines Zwischenstadiums
des Sinterns, wahrend im Mantel bereits das Endstadium erreicht war. Aus den
Ergebnissen lieB sich schlieBen, dass eine Verdichtung der YAG-Keramikfasern ber
eine Erhéhung der Sintertemperatur allein nicht zu bewerkstelligen ist. Demnach lasst
sich auch die Ausbildung der Porositat nicht durch eine zu geringe Sintertemperatur
zu erklaren. Vielmehr zeigten sich eingeschlossene Pyrolyseprodukte in Kombination
mit der unzureichenden Mobilitat der gebildeten YAG-K&rner als hauptverantwortlich

fur die nicht erfolgende Verdichtung der YAG-Keramikfasern.

Es konnte gezeigt werden, dass die Variation der Pyrolysebedingungen (Heizrate,
Temperatur, Haltezeit und Anzahl der Pyrolysestufen) beim anschlieBenden Sintern
der Fasern keinen wesentlichen Einfluss auf die Ausbildung der Fasergeflige hatte.
Durch die Einflihrung zusatzlicher Temperaturstufen in Verbindung mit Haltezeiten
konnte keine Verbesserung der Fasergeflige erzielt werden. Auch im Hinblick auf die
Wirtschaftlichkeit des Brennprozesses wurde auf Heizraten unterhalb von 2 K:min™
und Haltezeiten oberhalb von 10 min im Folgenden verzichtet. Die wirtschaftlichsten
Parameter r; =2Kmin? und t;=10min wurden demnach als optimale
Prozessfihrung fir die Pyrolyse der YAG-Grinfasern bei einer Temperatur von
T1 = 600 °C ausgewahlt. Fir die weitere thermische Umsetzung erwiesen sich eine
Heizrate r, = 5Kmin? und eine Haltezeit t, = 10min bei variierenden
Sintertemperaturen zwischen 1000 und 1350 °C als am praktikabelsten. Zur Variation
der Prozessparameter lasst sich zusammenfassend sagen, dass die thermische
Umsetzung der YAG-Griinfasern zu YAG-Keramikfasern nach P1 bzw. mit erhdéhten
Sintertemperaturen nach P4, P38 und P39 in den bis dahin besten Mikrostrukturen im
Hinblick auf KorngréBen und Porositat resultierte. Die vollstandige Verdichtung der
YAG-Keramikfasern lieB3 sich jedoch in keiner der angewendeten Variationen erzielen.
Daher zeigten samtliche hergestellten Keramikfasern unzureichende mechanische

Festigkeiten, die unter anderem auch durch die Verfahrensparameter der manuellen
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oder groBtechnischen Griinfaserherstellung verursacht wurden. Die Bestimmung der
Festigkeiten war auf Grund der hohen Sprdodigkeit der Keramikfasern nicht maglich.
Eine Ubersicht aller Variationen ist in Tabelle 5.4.1 gegeben. Im weiteren Verlauf
dieser Arbeit wurde auf die Variation der Heizraten r; und r,, der Pyrolysetemperatur

T1 und der Haltezeiten t; und t, verzichtet.

Da sich die Optimierung der Mikrostruktur der YAG-Keramikfasern tber die Variablen
der Prozessfiihrung nicht realisieren lieB, wurde als Alternative die Zugabe von
Sinteradditiven untersucht. Bei der thermischen Umsetzung der modifizierten
Grunfasern wurde lediglich die Sintertemperatur zwischen 1000 und 1350 °C variiert,
um die Entwicklung der Mikrostruktur bezliglich der KorngréBe und der Porositat

beurteilen zu kdnnen (P1, P4, P38 und P39).

5.4.3 Optimierung der Mikrostruktur Gber die Zugabe von Sinteradditiven

Die Verwendung von Sinteradditiven stellt eine attraktive Moglichkeit dar, nicht
verdichtete Keramikfasern thermisch drucklos zu Keramikfasern mit optimalem
Gefiige umzusetzen. Dabei kdnnen die Mikrostruktur bezlglich Korngréfen und
Kornmorphologie sowie die Dichte des Gefliges beeinflusst werden. Geringe
KorngréBen und eine hohe Dichte fihren zu einer optimalen Struktur innerhalb der
Keramikfasern und damit auch zu verbesserten Eigenschaften. Sinteradditive
bewirken durch die Erhdhung der Diffusionsrate und der Korngrenzenmobilitat eine
Verdichtung des Materials bei dquivalenter Prozessfiihrung. Gleichzeitig kann damit
ein starkeres Kornwachstum einhergehen, sodass die Auswahl der Sinteradditive
individuell auf die jeweilige Zielkeramik abzustimmen ist. Es ist literaturbekannt, dass
Additive wie SiO; und MgO sowie Partikel der Zielkeramik das Sinterverhalten von
Keramikfasern positiv beeinflussen und dadurch zu einer Optimierung der
Mikrostruktur und einer Steigerung der mechanischen Eigenschaften der Fasern

beitragen kdnnen? 87 91-92,128-133]
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Das Spinnsystem YAG1/PVP/H,0/0,15MA wurde durch Zusatz von Sinteradditiven
modifiziert. Die Additive wurden so gewahlt, dass die Zugabe in geringen Mengen
die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme maoglichst wenig bis bestenfalls gar nicht
beeinflusste. Durch die Einflihrung der Sinteradditive in die Spinnsysteme wurde eine
Vermischung auf molekularer Ebene mit den keramikbildenden Prakursoren
gewahrleistet. Bei samtlichen Modifikationen resultierten Spinnsysteme mit
aquivalenten Spinneigenschaften verglichen mit dem Standardsystem und ahnlichen

Stabilitaten.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde fir die Herstellung von modifizierten
YAG-Keramikfasern im Hinblick auf die Optimierung der Mikrostruktur die Auswabhl
der Sinteradditive auf die Verwendung LiF und SiO, mit Konzentrationen zwischen
lund 3 Gew.-% (bei SiO, zusatzlich 10 Gew.-%) der Zielkeramik beschrankt. Zur
Erkennung erster Tendenzen beztiglich der Wahl des Additivs und der zuzugebenden
Konzentrationen wurden aus den Spinnsystemen zundchst Filme angefertigt und im
Hinblick auf die Strukturbildung untersucht. Samtliche Spinnsysteme wurden dann im
Labormalstab zu Grinfasern verarbeitet und thermisch zu modifizierten
YAG-Keramikfasern umgesetzt. Die modifizierten Filme und Griinfasern zeigten nach
45 bis 60 min Trocknung bei Raumtemperatur Transparenz. Nach der Trocknung
zwischen 45 und 60 min bei Temperaturen zwischen 70 und 100 °C erfolgte eine
Triibung. Aquivalent zu den nicht modifizierten Spinnsystemen traten bei der
Faserherstellung elastische Rickstellkrafte in allen modifizierten Spinnsystemen auf.
Die Handhabbarkeit bezlglich der Charakterisierung mittels
Rasterelektronenmikroskopie war bei den modifizierten Griinfasern ebenso schwierig
wie bei den nicht modifizierten Griinfasern. Die Grinfasern wurden Uber zuvor
festgelegte, adaquate Temperaturprogramme zu Keramikfasern umgesetzt. Die
Temperaturbehandlung kann beim Einsatz von LiF zur Generierung einer flissigen
Phase im Temperaturbereich der YAG-Bildung auf Grund des Schmelzpunkts von

845 °C fuhren. Ferner ist die Substitution von Y- oder Al-Kationen durch Li* bei
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gleichzeitiger Erzeugung von Sauerstoff-Leerstellen denkbar'**¥. Die Verwendung von
SiO, als Sinteradditiv kann ebenfalls in einer intergranularen flissigen Phase

B3] Méglich ware

resultieren, wodurch der Sinterprozess beschleunigt werden kann
auch die Erhohung des Volumendiffusivitat verursacht durch die Substitution von Al**
durch Si** und dadurch erzeugte AP**-Leerstellen. Die pulverdiffraktometrischen
Messungen der Keramikfasern, die bei 1200 °C gebrannt wurden, zeigten bei allen
Modifikationen ausschlieBlich Beugungsmuster von YAG, YAM und Y,0s. Eine
kristalline SiO,-Phase konnte nicht nachgewiesen werden. Die Ausbildung kompakter
YAG-Keramikfasern mit geringen KorngréBen wurde mit Hilfe des Sinteradditivs SiO;
gewahrleistet. Keine der Modifikationen zeigte auf Grund der schwer zu
regulierenden Prozessparameter im manuellen Verfahren eine ausreichende
Optimierung der mechanischen Festigkeiten, sodass die Bestimmung der
Zugfestigkeiten auf Grund der Sprodigkeit weiterhin experimentell nicht zuganglich
war. Die Ergebnisse fiir die Einfliisse des jeweiligen Sinteradditivs auf das thermische

Verhalten der Griinfasern und die mikrostrukturelle Entwicklung innerhalb der Fasern

werden detailliert in den nachfolgenden Kapiteln vorgestellt und diskutiert.

54.3.1 LiF als Sinteradditiv

Zur Untersuchung des thermischen Verhaltens der modifizierten Griinfasern wurden
thermoanalytische Untersuchungen gekoppelt mit Emissionsgasanalyse per
Massenspektrometrie durchgefiihrt. In Abbildung 5.4.25 ist die thermogravimetrische
Analytik der mit unterschiedlichen Konzentrationen von LiF modifizierten Griinfasern

im Vergleich mit Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA dargestellt.
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Abbildung 5.4.25: TG-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen Konzentrationen an LiF als
Sinteradditiv im Vergleich mit der TG-Kurve von nicht modifizierten Griinfasern
des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Samtliche Systeme zeigten einen siebenstufigen Masseverlust. Im Temperaturbereich
zwischen 50 wund 600°C konnten keine Unterschiede im Verlauf der
Masseverlustkurven verzeichnet werden. Einzig die Masseverlustraten differierten
wenig voneinander, wobei die Differenzen auf minimal unterschiedliche Einwaagen
zuriickzufihren waren. Ab einer Temperatur von 500 °C unterschieden sich die
thermogravimetrischen Kurven voneinander. In Abbildung 5.4.26 ist zur detaillierten
Betrachtung ein vergroBerter Ausschnitt der TG-Kurven im Temperaturbereich von
500 bis 1100 °C gezeigt. Wahrend sich eine Konzentration von 1 Gew.-% LiF noch
kaum auf den Kurvenverlauf auswirkte, veranderten sich die Kurvenverlaufe mit
zunehmender Additiv-Konzentration zusehends. Bei der Zugabe von 1 Gew.-% LiF
war lediglich die Masseverluststufe bei 680 °C im Vergleich zu den nicht modifizierten
Systemen etwas ausgepragter. Mit steigender Konzentration des Sinteradditivs wurde
der Abschluss des Gesamtmasseverlusts zu geringeren Temperaturen verschoben. Bei
einer Konzentration von 1 Gew.-% war der Masseverlust wie bei den nicht

modifizierten Systemen erst bei ca. 1000 °C abgeschlossen. Hingegen wurde bei einer
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Additiv-Konzentration von 2 Gew.-% der Abschluss des Masseverlusts bei 950 °C und
bei 3 Gew.-% bereits bei 900 °C beobachtet. Als keramische Ausbeuten wurden 38+3
und 3943 Gew.-% erzielt. Dies resultierte aus einem unterschiedlichen Grad an

Restfeuchte bedingt durch eine geringfligig differierende Vortrocknung.
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Abbildung 5.4.26: VergroBerter Ausschnitt der TG-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen
Konzentrationen an LiF als Sinteradditiv im Vergleich mit der TG-Kurve von
nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Aquivalent zu den Beobachtungen der thermogravimetrischen Analytik zeigten sich
die Unterschiede in der kalorimetrischen Analytik. Die Ergebnisse der DSC-
Messungen sind in Abbildung 5.4.27 zu sehen. Die mit unterschiedlichen
Konzentrationen an LiF modifizierten Griinfasern zeigten im Temperaturbereich
zwischen 50 und 600 °C das gleiche thermische Verhalten wie die Griinfasern des
Standardsystems. Bei etwa 140 °C wurde ein endothermes Signal aufgezeichnet, das
dem Entweichen von lose gebundenem Wasser aus dem System zuzuordnen war. Das
zweite endotherme Signal bei ca. 280 °C lieB3 sich auf die Abspaltung von weiterem
Wasser, HCl und leicht flichtigen organischen Bestandteilen zurlckfihren.
Unterschiede in der Intensitdit der endothermen Signale resultierten aus den

unterschiedlichen Restwassergehalten der Fasern. Ab einer Temperatur von 370 °C
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variierte das thermische Verhalten der modifizierten Griinfasern von den nicht
modifizierten Systemen. Der stark exotherme Bereich zwischen 370 und 840 °C, der
mehrere Pyrolysevorgange beinhaltete, wies bei allen Konzentrationen des
Sinteradditivs eine deutlich bessere Aufldsung einzelner Signale auf. So deutete sich
bei einer Temperatur von ca. 395 °C ein zusatzliches exothermes Signal an, wahrend
sich bei ca. 462 °C der per Massenspektrometrie nachgewiesene Verlust von weiterem
Wasser, HCl und ersten Pyrolyseprodukten von Malonsaure und PVP nun in einem
exothermen Signal zeigte. Bei den nicht modifizierten Griinfasern war die Freisetzung
an dieser Stelle in der DSC-Kurve von anderen exothermen Ereignissen Uberlagert
(siehe dazu auch Kapitel 5.4.1.1). Wahrend bis zu einer Temperatur von 600 °C
lediglich die Auflésung einzelner Signale verbessert war, waren im Temperaturbereich
zwischen 600 und 1000 °C auch Unterschiede in den Signal-Positionen zu erkennen.
Aus diesem Grund sind in Abbildung 5.4.28 die DSC-Kurven zur detaillierten

Diskussion bei Temperaturen von 600 bis 1000 °C vergréBert dargestellt.
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Abbildung 5.4.27: DSC-Kurven von Grinfasern mit unterschiedlichen Konzentrationen an LiF als

Sinteradditiv im Vergleich mit der DSC-Kurve von nicht modifizierten Griinfasern
des Systems YAG1/PVP/H,O/0,15MA.
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Abbildung 5.4.28: VergroBerter Ausschnitt der DSC-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen
Konzentrationen an LiF als Sinteradditiv im Vergleich mit der DSC-Kurve von nicht
modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Fur alle drei exothermen Vorgange zeigte sich mit zunehmender Konzentration des
Sinteradditivs neben der besseren Auflosung der einzelnen Signale eine
Verschiebung zu geringeren Temperaturen. Die Zuordnung der Phasenbildungs-
temperaturen erfolgte auf Basis der Ergebnisse der thermoanalytischen und
pulverdiffraktometrischen Untersuchungen der nicht modifizierten Spinnsysteme.
Dazu wurden die Signal-Positionen verglichen und der Bildung von Y;03;, YAM und
YAG zugeordnet. Die Bildung von Y,0s3 erfolgte als erstes in Systemen, die 3 Gew.-%
LiF enthielten, und wurde in einem vergleichsweise schwach ausgepragten
exothermen Signal bei 623 °C sichtbar. Mit abnehmender Konzentration nahm die
Temperatur der Y,03-Bildung zu. In nicht modifizierten Systemen war die Temperatur
mit 675 °C am hochsten. Die gleiche Reihenfolge wurde bei der YAG-Bildung
gefunden. Die mit 3 Gew.-% LiF modifizierten Fasern bildeten YAG als erstes bei einer
Temperatur von 795 °C, wahrend die YAG-Bildung mit abnehmender Konzentration
bei hoheren Temperaturen und schlieBlich als letztes in nicht modifizierten Systemen
bei 925 °C stattfand. Bei der Reaktion zu YAM erfolgte die friheste Bildung in den mit

3 Gew.-% LiF versetzten Fasern bei 718 °C und die spateste in nicht modifizierten
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Systemen bei 828 °C. Die Temperaturen der Signalmaxima sind in Tabelle 5.4.5

vergleichend zusammengefasst.

Tabelle 5.4.5: Vergleichende Darstellung der Maxima der thermischen Prozesse im System YAGL1 und
in den mit unterschiedlichen Konzentrationen an LiF modifizierten Systemen im
Temperaturbereich zwischen 600 und 1000 °C.
" Die exothermen Vorgénge sind zur vereinfachten Darstellung als Bildung der einzelnen Phasen
deklariert, wobei neben der Phasenbildung noch die Freisetzung von CO> und/oder HCl stattfindet.
* Die Temperatur wurde aus den Maxima der detektierten Massen in dem Bereich bestimmt, weil
eine exakte Bestimmung der Temperatur des exothermen Signals auf Grund der Uberlagerung der

stark exothermen Pyrolysevorgange nicht méglich war.

System Bildung von Y,05" Bildung von YAM" Bildung von YAG"
YAG1 675 °C* 828 °C* 925 °C
YAG1/1LiF 682 °C 760 °C 916 °C
YAG1/2LiF 665 °C 764 °C 877 °C
YAG1/3LiF 623 °C 718 °C 795 °C

Da das thermische Verhalten der modifizierten Grinfasern im Temperaturbereich
zwischen 50 und 600 °C im Vergleich mit nicht modifizierten Grinfasern keine
Unterschiede aufwies, erfolgte die Freisetzung von Wasser aus den Systemen
aquivalent dazu in drei Stufen im Temperaturbereich zwischen 140 und 460 °C (siehe
Kapitel 5.4.1.1). Mit zu geringeren Temperaturen verschobenen Phasenbildungen war
auch eine friihere Freisetzung der Pyrolyseprodukte verbunden. Die Unterschiede in
der Freisetzung der Pyrolyseprodukte werden im Folgenden exemplarisch an den
entweichenden Massezahlen der Pyrolyseprodukte m/z =44 (CO,*) und m/z= 35
(CI™") erlautert. In Abbildung 5.4.29 sind die DSC-Kurven mit den zugehérigen
Ionenstrdomen von m/z = 44 von unterschiedlich mit LiF modifizierten Grinfasern im
Vergleich mit dem Standardsystem gezeigt. Als Pyrolyseprodukt des Polymers
entstand CO; bei der thermischen Umsetzung samtlicher modifizierter Fasern analog
zur Zersetzung Uber einen Temperaturbereich von etwa 300 bis 600 °C und wurde
dartber hinaus auch nach Abschluss der Pyrolyse noch bei einer Temperatur von bis

zu 880 °C aus den Fasern freigesetzt. Es zeigte sich, dass die Freisetzung von CO; im
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Temperaturbereich zwischen 300 und 600 °C bei allen zugegebenen Konzentrationen

von LiF analog zu den nicht modifizierten Griinfasern erfolgte.
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Abbildung 5.4.29: DSC-Kurven und zugehdrige Ionenstréme von m/z = 44 (CO,™) von Griinfasern
mit unterschiedlichen Konzentrationen an LiF als Sinteradditiv im Vergleich mit
nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Im Temperaturbereich zwischen 600 und 1000 °C wurde die Freisetzung von CO;
entsprechend der Phasenbildung von Y,O03 und YAM mit steigender Additiv-
Konzentration zu niedrigeren Temperaturen verschoben. Interessanterweise wurde
bei Fasern, die 2 bzw. 3 Gew.-% LiF enthielten, wahrend der Bildung von YAG bei 877
bzw. 795 °C noch CO, detektiert, wohingegen bei nicht modifizierten Systemen sowie
bei einem Additivgehalt von 1 Gew.- % zum Zeitpunkt der YAG-Bildung kein CO,
mehr entwich. Dariber hinaus verschoben sich die Intensitatsverhaltnisse der Signale
derart, dass mit zunehmendem LiF-Gehalt mehr CO, im Bereich hoherer
Temperaturen als bei niedrigeren Temperaturen detektiert wurde. Bei nicht
modifizierten Griinfasern wurde der Grof3teil an CO, wahrend der Hauptpyrolyse des
Polymers bei ca. 520 °C aus dem System entfernt. Bei einer Konzentration von

3 Gew.-% LiF konnte das meiste CO, hingegen erst bei der Bildung von YAM bei
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ca. 720 °C aus den Fasern entweichen. Daraus lieB sich schlieBen, dass bei Erh6hung
des LiF-Gehalts CO, zum einen bis zu héheren Temperaturen und zum anderen zu
einem groBeren Teil innerhalb der Fasern festgehalten wurde. Die Zurilickhaltung von
CO; im System wirkte sich negativ auf die Mikrostruktur aus. Die Zugabe des
Sinteradditivs LiF beeinflusste darlber hinaus auch die Freisetzung von HCI. In
Abbildung 5.4.30 sind die DSC-Kurven mit den zugehorigen Ionenstrémen von
myz =35 der unterschiedlich mit LiF modifizierten Griinfasern verglichen mit den
Grinfasern des nicht modifizierten Systems dargestellt. Es zeigten sich ahnliche
Effekte wie bei der zuvor diskutierten Freisetzung von CO,. Mit zunehmender
Konzentration des Sinteradditivs stieg die Intensitat der Ionenstrome bei hdheren
Temperaturen an. In den nicht modifizierten Systemen erfolgte die Freisetzung des
Grofteils an HCl bei ca. 460 °C wahrend der Pyrolyse des Polymers. Ein wesentlich

geringerer Teil wurde noch bei der YAG-Bildung frei.
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Abbildung 5.4.30: DSC-Kurven und zugehérige Ionenstréme von my/z = 35 (CI*) von Griinfasern

mit unterschiedlichen Konzentrationen an LiF als Sinteradditiv im Vergleich mit

nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.
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Bei einer Sinteradditiv-Konzentration von 3 Gew.-% LiF entwich wahrend der PVP-
Pyrolyse bei ca. 460 °C genauso viel HCl wie bei der YAG-Bildung bei 795 °C. Es
konnte nachgewiesen werden, dass HCl genauso wie CO; im System zuriickgehalten
wurde und erst bei erhéhten Temperaturen entweichen konnte. Fir m/z = 36 (HCI™)
waren die lonenstrome aquivalent, sodass auf ihre Darstellung an dieser Stelle
verzichtet wurde. Die Zurlickhaltung von groBen Mengen HCI bis zur YAG-Bildung

wirkte sich ebenso negativ auf die Entwicklung der Mikrostruktur aus.

Anhand der thermoanalytischen Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass LiF als
Sinteradditiv in verschiedenen Konzentrationen Einfluss auf den Masseverlust und auf
das thermische Verhalten der YAG-Grinfasern wahrend des Brennprozesses hatte.
Wahrend der Masseverlust mit zunehmender Konzentration von LiF zu geringeren
Temperaturen verschoben wurde und damit auch eine verfriihte Phasenbildung
verbunden war, wurden die entstandenen Pyrolysegase wie CO, und HCl bei
steigender Konzentration langer und in groBeren Mengen im System festgehalten
und fihrten auf Grund dessen zu einer Verschlechterung der Mikrostruktur.

Die Phasenzusammensetzung der bei 1200 °C gebrannten modifizierten
YAG-Keramikfasern war bei allen Konzentrationen des Sinteradditivs LiF gleich und
aquivalent zu den YAG-Keramikfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA. In
Abbildung 5.4.31 ist eine reprasentative pulverdiffraktometrische Messung der mit
einer Konzentration von 3 Gew.-% LiF modifizierten Keramikfasern dargestellt. Als
Hauptkomponente wurde YAG nachgewiesen, wahrend als Nebenphasen noch YAM
und Y,0; vorlagen. Diese Phasenzusammensetzung war fir samtliche mit LiF

modifizierten Fasern bei einer Sintertemperatur von 1200 °C charakteristisch.
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Abbildung 5.4.31: Réntgenbeugungsdiffraktogramm der bei 1200 °C gebrannten mit 3 Gew.-% LiF
modifizierten Griinfasern im Vergleich mit simulierten Pulverdiffraktogrammen aus
Literaturdaten von YAG, YAM und Y,03!* 3% 126,

Die Strukturbildung innerhalb der mit LiF als Sinteradditiv modifizierten
YAG-Keramikfasern wurde bei variierenden Endtemperaturen zwischen 1000 und
1350 °C mittels Rasterelektronenmikroskopie verfolgt. Die Oberflachen samtlicher
Fasern wiesen glatte und dichte Strukturen auf. Die KorngréBen waren ahnlich wie bei
den nicht modifizierten YAG-Keramikfasern mit 200 nm bis 1 um vergleichsweise
groB. Im Gegensatz dazu bildeten sich in den Faserquerschnitten wesentlich feinere
Mikrostrukturen aus. Vereinzelt zeigten sich intragranulare Poren mit GroBen
zwischen 20 und 40 nm. Diese Kornstruktur an der Faseroberfliche war
charakteristisch fir samtliche mit Fasern, die mit LiF versetzt waren. Dabei zeigten
weder die Sintertemperatur noch die Konzentration des Sinteradditivs einen Einfluss
beziglich der KorngroBen und Porositat. Zur Diskussion des Einflusses des
Sinteradditivs LiF auf die mikrostrukturelle Entwicklung innerhalb der modifizierten
YAG-Keramikfasern sind in Abbildung 5.4.32 vergroBerte Ausschnitte der
Bruchflachen von Keramikfasern mit 1, 2 und 3 Gew.-% LiF im Vergleich mit

YAG-Keramikfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA gezeigt. Sowohl mit
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zunehmender Endtemperatur als auch bei steigender Konzentration des
Sinteradditivs anderten sich die Kornstrukturen deutlich. Insgesamt wurde durch die
Verwendung von LiF in den YAG-Keramikfasern eine Verschlechterung der
Fasergeflige hervorgerufen. Bei der thermischen Umsetzung der Fasern bei 1000 °C
(erste Reihe) wurden bei einer Additiv-Konzentration von 1 Gew.-% (b) sehr
feinkristalline Fasergeflige erhalten, die dhnlich zu den nicht modifizierten Gefligen
(@) waren. Es deutete sich eine Kern/Mantel-Struktur an, wobei diese sehr schwach
ausgepragt war. Sowohl durch Erhéhung der Sintertemperatur (Spalte b) als auch bei
Steigerung der Additiv-Konzentration auf 2 Gew.-% (c) und 3 Gew.-% (d) zeigte sich
eine Vergroberung der Kornstrukturen. Die Fasergeflige enthielten als
Hauptbestandteile verschlankte Teilchenketten, die das Anfangs- bzw. das
Zwischenstadium des Sinterns kennzeichneten. Wahrend sich bei einer Konzentration
von 1Gew.-% LiF bei Erhohung der Sintertemperatur (Spalte b) noch eine
Kern/Mantel-Struktur ausbildete, die zumindest im Mantel auf ein fortgeschrittenes
Sinterstadium hinwies, zeigten die Fasergefiige bei héheren LiF-Gehalten (Spalte c
und d) keine Ausbildung einer Kern/Mantel-Struktur. Hingegen war die Kornstruktur
Uber den gesamten Faserquerschnitt von verschlankten Teilchenketten und
makropordsen Strukturen mit PorengréBen zwischen 50 und 150 nm gepragt. Die
KorngroBen nahmen sowohl mit steigender Sintertemperatur als auch mit erhohter
Konzentration des Additivs zu, wobei das Kornwachstum bei 1 Gew.-% LiF (Spalte b)
am starksten war. Die durchschnittliche KorngréBe wuchs dabei von 20 auf 200 nm.
Die Mobilitat der gebildeten YAG-Korner hinsichtlich der Verdichtung der

Fasergeflige war bei samtlichen Systemen unzureichend.
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Abbildung 5.4.32: VergroBerte Ausschnitte von Bruchflachen unterschiedlich modifizierter YAG-Keramikfasern
im Vergleich mit nicht modifizierten YAG-Keramikfasern (a) bei thermischer Umsetzung mit
zunehmender Sintertemperatur T, Uber P1, P4, P38 und P39 (von oben nach unten):

(b) 1 Gew.-% LiF, (c) 2 Gew.-% LiF, (d) 3 Gew.-% LiF [MaBstab = 200 nm].

Anhand von EDX-Analysen konnte bei den modifizierten YAG-Keramikfasern bei
hinreichend groBen Faserdurchmessern eine Entmischung der Phasen bei
gleichzeitigem Auftreten einer Kern/Mantel-Struktur nachgewiesen werden. Dabei
erfolgte analog zu den nicht modifizierten Systemen eine Anreicherung von Yttrium
am duBeren Rand der Fasern. Bei samtlichen Keramikfasern, die mit 3 Gew.-% LiF

modifiziert waren, wurde diese Phasenseparation unabhangig vom Faserdurchmesser

beobachtet.

Zur Strukturbildung der mit LiF modifiziierten YAG-Keramikfasern lasst sich
zusammenfassend sagen, dass die Erhdhung der Sinteradditiv-Konzentration zu einer
Verlangsamung des Sinterprozesses flihrte. Durch die Zurlckhaltung der
Pyrolysegase CO, und HCl im System wurden vermehrt Poren erzeugt. Die Mobilitat

der YAG-Korner konnte durch das Sinteradditiv nicht verbessert werden. Es konnte
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keine Optimierung der Mikrostruktur hinsichtlich der Kornstruktur und der Porositat
erzielt werden. Die Fasergeflige wurden stattdessen noch verschlechtert und waren
gepragt von intergranularen Poren. Damit gingen auch unzureichende mechanische

Eigenschaften der erhaltenen Keramikfasern einher.

54.3.2 SiO; als Sinteradditiv

Im Folgenden werden die Ergebnisse der thermoanalytischen Untersuchungen und
der Emissionsgasanalyse der mit SiO, modifizierten Griinfasern vorgestellt. In
Abbildung 5.4.33 ist die thermogravimetrische Analytik der mit unterschiedlichen
Konzentrationen von SiO, modifizierten Griinfasern im Vergleich mit Griinfasern des
Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA gezeigt. Bei allen Systemen erfolgte der
Gesamtmasseverlust in sieben Stufen. Im Temperaturbereich zwischen 50 und 600 °C
konnten keine wesentlichen Unterschiede im Verlauf der thermogravimetrischen

Kurven beobachtet werden.
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Abbildung 5.4.33: TG-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen Konzentrationen an SiO; als

Sinteradditiv im Vergleich mit der TG-Kurve von nicht modifizierten Griinfasern
des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.



152 Der Brennprozess

TG [%]

60

1 Gew.-% SiO,

—— 2 Gew--% SiO,
3 Gew.-% SiO,

10 Gew.-% SiO,

40

T T T T T
600 800 1000
Temperatur [°C]

Abbildung 5.4.34: VergroBerter Ausschnitt der TG-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen
Konzentrationen an SiO; als Sinteradditiv im Vergleich mit der TG-Kurve von
nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Die minimalen Differenzen der Masseverlustraten im unteren Temperaturbereich bis
300 °C resultierten aus geringflugig unterschiedlichen Restfeuchtegehalten der
Spinnsysteme. Ab einer Temperatur von 600 °C variierten die thermogravimetrischen
Kurven geringfiigig. Abbildung 5.4.34 zeigt zur besseren Ubersichtlichkeit einen
vergroBerten Ausschnitt der TG-Kurven im Temperaturbereich zwischen 500 und
1100 °C. Die TG-Kurve der Griinfasern mit 1 Gew.-% SiO; zeigte den gleichen Verlauf
wie die der nicht modifizierten Systeme. Mit zunehmender Konzentration des
Sinteradditivs nahm die Steigung der Masseverluststufe bei ca. 680 °C analog zu den
mit LiF modifizierten Griinfasern zu. Die Masseverluststufe bei ca. 925 °C flachte
hingegen bei Grinfasern, die 10 Gew.-% SiO, enthielten, stark ab, und unterschied
sich damit in dem Bereich von nicht modifizierten Systemen, aber auch von
Grlnfasern mit geringerem SiO,-Gehalt. Der Gesamtmasseverlust war bei samtlichen
modifizierten Systemen erst bei ca. 1000 °C abgeschlossen. Das Sinteradditiv SiO;
bewirkte also keine Verschiebung der Masseverluststufen zu niedrigeren
Temperaturen. Als keramische Ausbeuten wurden Werte zwischen 39+3 und

4243 Gew.-% erreicht. Dies lieB sich auf einen unterschiedlichen Grad an
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Restfeuchtigkeit innerhalb der Grinfasern zurlickfiihren. Die Ergebnisse der
kalorimetrischen Analytik der unterschiedlich mit SiO, modifizierten Griinfasern sind

in Abbildung 5.4.35 im Vergleich mit dem nicht modifizierten System dargestellt.
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Abbildung 5.4.35: DSC-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen Konzentrationen an SiO; als
Sinteradditiv im Vergleich mit der DSC-Kurve von nicht modifizierten Griinfasern
des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Analog zu den Fasern, bei denen LiF als Sinteradditiv eingesetzt wurde, zeigte sich im
Temperaturbereich zwischen 50 und 600 °C das gleiche thermische Verhalten wie bei
den Griunfasern des Standardsystems. Die beiden endothermen Signale bei etwa 140
und 280 °C waren auf den Verlust von lose gebundenem Wasser und das Signal bei
280 °C zusatzlich auf das Entweichen von HCl und leicht flichtigen organischen
Bestandteilen zurtickzufiihren. Intensitatsunterschiede der Signale konnten wiederum
einem unterschiedlichen Grad an Restfeuchte zugeordnet werden. Ebenfalls analog
zu den mit LiF modifizierten Griinfasern zeigten die Griinfasern bei Verwendung von
SiO; als Sinteradditiv ab einer Temperatur von 370 °C ein differierendes thermisches
Verhalten im Vergleich zu Grinfasern des Standardsystems. Die ineinander

greifenden Pyrolysevorgange zwischen 370 und 650 °C waren bei allen modifizierten
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Systemen besser aufgelost. Bei einer Temperatur von ca. 395 °C deutete sich ein
zusatzliches exothermes Signal an. Bei ca. 462°C konnte der per
Massenspektrometrie nachgewiesene Verlust von weiterem Wasser, HCl und ersten
Pyrolyseprodukten von Malonsaure und PVP nun in einem exothermen Signal
nachgewiesen werden. Die stark exotherme Pyrolyse des Polymers, der im nicht
modifizierten System eine Temperatur von 517 °C zugeordnet wurde, wurde mit
abnehmender Konzentration an SiO; zu héheren Temperaturen verschoben und fand
schlieBlich bei einer Sinteradditiv-Konzentration von 1 Gew.-% SiO, bei 550 °C statt.
Fur die Konzentration von 1 Gew.-% SiO; konnte noch ein zusatzliches exothermes
Signal bei 600 °C beobachtet werden, das allerdings fir keines der anderen Systeme
aufgel6st war. Im Temperaturbereich zwischen 650 und 1000 °C konnte zumindest
teilweise eine erhohte Auflosung der exothermen Signale beobachtet werden.
Bezliglich der Signal-Positionen ergaben sich kaum Unterschiede von maximal 10 °C.
Die DSC-Kurven sind im Temperaturbereich zwischen 600 und 1000 °C zur
detaillierten Betrachtung in Abbildung 5.4.36 gezeigt. Mit zunehmender
Konzentration des Sinteradditivs zeigte sich fir die beiden exothermen Signale
zwischen 650 und 810 °C eine verbesserte Auflosung. Die Bildung von Y,0;,
gekennzeichnet durch ein exothermes Signal im nicht modifizierten System bei ca.
675 °C, konnte bei Zugabe des Sinteradditivs ab einer Konzentration von 2 Gew.-%
als exothermes Signal bei 685 °C nachgewiesen werden. Eine Verschiebung der
Signal-Position konnte bei variierendem Additiv-Gehalt nicht beobachtet werden. Das
exotherme Ereignis, das der YAM-Bildung zugeordnet wurde, resultierte auch bei
erhohter SiO,-Konzentration nicht als scharfes Signal, sondern nur als exothermer
Bereich mit leicht variierenden Temperaturen zwischen 745 und 805 °C. Das
exotherme Signal, das der YAG-Bildung entsprach, wurde mit zunehmender
Konzentration von SiO, immer schwacher und verschob sich leicht um 5 °C zu einer
hoheren Temperatur (930 °C). Ab einem SiO;,-Gehalt von 3 Gew.-% war das Signal

nicht mehr zu erkennen. Trotzdem konnte mittels pulverdiffraktometrischer
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Messungen das Vorliegen der YAG-Phase aufgezeigt werden. Die Temperaturen der

Signalmaxima sind in Tabelle 5.4.6 vergleichend zusammengefasst.
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Abbildung 5.4.36: VergroBerter Ausschnitt der DSC-Kurven von Griinfasern mit unterschiedlichen

Konzentrationen an SiO; als Sinteradditiv im Vergleich mit der DSC-Kurve von nicht
modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Tabelle 5.4.6: Vergleichende Darstellung der Maxima der thermischen Prozesse im System YAGL1 und
in den mit unterschiedlichen Konzentrationen an SiO, modifizierten Systemen im
Temperaturbereich zwischen 600 und 1000 °C.
* Die exothermen Vorgénge sind zur vereinfachten Darstellung als Bildung der einzelnen Phasen
deklariert, wobei neben der Phasenbildung noch die Freisetzung von CO, und/oder HCl stattfindet.
* Die Temperatur wurde aus den Maxima der detektierten Massen in dem Bereich bestimmt.
* Es wurde ein Temperaturbereich angegeben, da die Temperatur auf Grund an dieser Stelle nicht

detektierter Massen nicht aus den Peakmaxima bestimmt werden konnte.

System Bildung von Y,05" Bildung von YAM™ Bildung von YAG®
YAG1 675 °C* 828 °C* 925 °C
YAG1/1SiO; - - 930 °C
YAG1/2SiO, 685 °C 750-790 °C* 930 °C
YAG1/3SiO; 685 °C 780 °C* -

YAG1/10SiO, 680 °C 745-800 °C* -
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Im Temperaturbereich zwischen 50 und 600 °C erfolgte die Abspaltung von Wasser
aus allen mit SiO, modifizierten Systemen aquivalent zu den nicht modifizierten und
den mit LiF modifizierten Grinfasern in drei Stufen zwischen 140 und 460 °C. Da die
Temperaturen der Phasenbildung bei der Verwendung von SiO; als Sinteradditiv nicht
verschoben wurden, zeigte sich in den meisten Fallen auch kein besonderer Einfluss
auf die an die Phasenbildung gekoppelte Freisetzung der Pyrolyseprodukte. Dies ist
fur unterschiedliche Sinteradditiv-Konzentrationen exemplarisch an den detektierten
Massen m/z = 44 (CO,*) in Abbildung 5.4.37 und m/z = 35 (CI*) in Abbildung 5.4.38

dargestellt.
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Abbildung 5.4.37: DSC-Kurven und zugehérige Ionenstréme von my/z = 44 (CO; *) von Griinfasern
mit unterschiedlichen Konzentrationen an SiO; als Sinteradditiv im Vergleich mit
nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.

Analog zur Zersetzung des Polymers und auch nach Abschluss der PVP-Pyrolyse
wurde CO; bei allen modifizierten Fasern bei Temperaturen von 300 bis zu 930 °C
detektiert. Bei allen Konzentrationen von SiO; innerhalb der Fasern wurden bis zu

einer Temperatur von 600 °C keine signifikanten Unterschiede bei der Freisetzung

von CO, beobachtet. Bei einem Sinteradditiv-Gehalt von 1 Gew.-% wurden zusatzlich
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bei 600 °C und noch wahrend der Phasenbildung von YAM bei 800 °C und von YAG
bei 930 °C verschiedene Mengen CO, frei. Bei hoheren Konzentrationen von SiO;
wurde kein CO; bis zur YAG-Bildung in den Systemen zurtickgehalten. Der Hauptteil
des Pyrolysegases wurde stets wahrend der Hauptzersetzung des Polymers PVP bei
520 bis 550 °C freigesetzt. Durch Erhéhung der Konzentration auf 10 Gew.-% SiO;
wurde eine Freisetzung von CO; oberhalb von 740 °C vermieden. Das verfrihte

Entweichen von CO, wirkte sich positiv auf die Entwicklung der Mikrostruktur aus.

Im Hinblick auf die Freisetzung von HCl hatte die Zugabe des Sinteradditivs SiO;
keine groBen Auswirkungen (siehe Abbildung 5.4.38). Im Gegensatz zu LiF
enthaltenden Griinfasern wurde bei den mit SiO, modifizierten Griinfasern kein HCl in
den Systemen zurlickgehalten. Auch mit zunehmender Konzentration an SiO, wurde
der Hauptverlust an HCl im Bereich der Polymer-Pyrolyse zwischen 460 und 550 °C
verzeichnet. Wahrend die Freisetzung von HCI bei nicht modifizierten Griinfasern in
einem vergleichsweise scharfen Signal bei 460 °C mit einer zusatzlichen Schulter bei
510 °C im lonenstrom detektiert wurde, verbreiterte sich das Signal bei der Zugabe
von SiO,. Lediglich der lonenstrom der Griinfasern, die mit 1 Gew.-% SiO, versetzt
waren, unterschied sich ebenso wie die DSC-Kurve von den anderen Systemen. In
diesem Fall wurde auch bei der YAG-Bildung noch vergleichsweise viel HCI frei. Fir
m/z = 36 (HCI*) waren die Ionenstrome aquivalent, sodass auf die Darstellung

verzichtet wurde.
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Abbildung 5.4.38: DSC-Kurven und zugehérige Ionenstréme von my/z = 35 (CI*) von Griinfasern
mit unterschiedlichen Konzentrationen an SiO; als Sinteradditiv im Vergleich mit

nicht modifizierten Griinfasern des Systems YAG1/PVP/H,0/0,15MA.
Aus den thermoanalytischen Untersuchungen folgte, dass SiO, als Sinteradditiv in
verschiedenen Konzentrationen einen geringen Einfluss auf den Masseverlust hatte.
Das Sinteradditiv SiO; wirkte sich auf das thermische Verhalten der YAG-Griinfasern
wahrend des Brennprozesses dahingehend aus, dass mit zunehmender Konzentration
die YAG-Bildung nicht mehr in einem exothermen Peak sichtbar war. Wahrend dies
hinsichtlich des Entweichens von HCI keinen Effekt hatte, ging damit eine verfriihte
Freisetzung von CO; einher, die eine Verbesserung der Mikrostruktur bewirkte. Das
Vorliegen der YAG-Phase wurde durch pulverdiffraktometrische Messungen bestatigt.
In Abbildung 5.4.39 ist das Rontgenbeugungsdiffraktogramm der bei 1200 °C
gebrannten YAG-Keramikfasern, die mit 10 Gew.-% SiO, modifiziert waren, gezeigt.
Als Hauptkomponente lag YAG vor, wahrend YAM und Y,03 als Nebenphasen
nachgewiesen wurden. Diese Phasenzusammensetzung war aquivalent zu den mit LiF
modifzierten Fasern und den Fasern des Standardsystems YAG1/PVP/H,0/0,15MA
und war charakteristisch fur samtliche Konzentrationen des Sinteradditivs SiO,. Es

wurden keine Beugungsreflexe von kristallinem SiO, gefunden.
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Abbildung 5.4.39: Rontgenbeugungsdiffraktogramm der bei 1200 °C gebrannten mit 10 Gew.-% SiO>
modifizierten Griinfasern im Vergleich mit simulierten Pulverdiffraktogrammen aus
Literaturdaten von YAG, YAM und Y,05*% > 1%

Die Entwicklung der Mikrostruktur wurde bei den SiO, enthaltenden Fasern ebenfalls
bei unterschiedlichen Sintertemperaturen zwischen 1000 und 1350 °C untersucht.
Aquivalent zu den zuvor untersuchten Systemen wiesen die Faseroberflaichen glatte
und dichte Strukturen auf. Die Kérner im Faserquerschnitt passten sich dabei an die
Krimmung der Faser an. Die Zugabe von 1 Gew.-% SiO, wirkte sich nicht auf die
Kornstruktur an der Faseroberflache aus. Die KorngréBen lagen nach thermischer
Umsetzung bei 1000 °C wie bei nicht modifizierten Griinfasern bei 20 bis 60 nm.
Verstarktes Kornwachstum trat an der Faseroberflache erst ab einer Temperatur von
1300 °C auf und erfolgte ahnlich fir alle Konzentration des Sinteradditivs. Bei einer
Temperatur von 1350 °C wurden KorngroBen zwischen 100 und 700 nm erhalten. Die
kleineren Koérner von 100 nm waren entweder von mehreren gréBeren Kdrnern
umrahmt oder in einzelne groBere Korner eingeschlossen. Die Ermittlung der
Zusammensetzung der kleinen Korner mittels EDX-Punktanalysen war auf Grund der
Auflésungsgrenze nicht mdglich. Die Verdnderungen in der Mikrostruktur der

Faserbruchflachen der mit unterschiedlichen Konzentrationen des Sinteradditivs SiO,
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modifizierten Fasern sind in Abbildung 5.4.40 gezeigt. Zum Vergleich sind in der
ersten Reihe der Abbildung die nicht modifizierten Fasern nach thermischer

Umsetzung bei von (a) nach (d) steigender Sintertemperatur dargestellt.

Abbildung 5.4.40: VergroBerte Ausschnitte von Bruchflachen nicht modifizierter YAG-Keramikfasern im Vergleich
mit unterschiedlich mit SiO, modifizierten YAG- Keramikfasern (von oben nach unten: nicht
modifiziert, 1 Gew.-% SiO2, 2 Gew.-% SiO», 3 Gew.-% SiO2, 10 Gew.-% SiO,) bei thermischer
Umsetzung mit zunehmender Sintertemperatur T, Gber P1 (a), P4 (b), P38 (c) und P39 (d)
[MafBstab = 200 nm].

Bei Endtemperaturen von 1000 °C (a) und 1200 °C (b) waren die Unterschiede in der
Mikrostruktur bei zunehmender Konzentration von SiO, (von oben nach unten) eher

gering. Die Fasergeflige zeichneten sich durch sehr feinkristalline Strukturen mit

KorngréBen zwischen 20 und 60 nm aus und unterschieden sich damit kaum von den



Der Brennprozess 16l

nicht modifizierten Systemen. Auf Grund der sehr feinkdrnigen Mikrostruktur waren
Poren sehr schwer zu erkennen. Ein SiO,-Gehalt von 1 Gew.-% wirkte sich insgesamt
nur wenig auf die Entwicklung der Mikrostruktur aus (zweite Reihe). Die Geflige
enthielten hauptsachlich verschlankte Teilchenketten im Inneren der Fasern, die dem
Anfangs- bzw. Zwischenstadium des Sinterns zugeordnet werden konnten. Der relativ
schmale Mantel der Fasern zeigte verdichtete Bereiche neben Bereichen erhdhter
Porositat. Kompakte Fasern konnten bei dieser Konzentration nicht erhalten werden.
Bei einer Konzentration von 10 Gew.-% SiO, war der Faserquerschnitt bereits bei
einer Endtemperatur von 1000 °C von einer sehr dichten Mikrostruktur gepragt. Die
Kérner waren kaum voneinander zu differenzieren und es waren lediglich wenige
isolierte Poren mit GroBen zwischen 20 und 40 nm vorhanden. Bei Erhéhung der
Sintertemperatur auf 1300 °C erfolgte Kornwachstum. Durch Korngrenzenmigration
und Porenmigration wuchsen mehrere kleine Poren zu sehr wenigen Makroporen mit
GroBen von 200 nm zusammen. Die KorngréBen lagen bei 100 bis 400 nm. Bei einer
Sintertemperatur von 1350 °C (d) trat mit zunehmender Sinteradditiv-Konzentration
Kornwachstum bei gleichzeitiger Verdichtung der Fasergefiige auf. So konnte das
Endstadium des Sinterns bei SiO,-Konzentrationen von > 2 Gew.-% erreicht werden.
Bei einer Konzentration von 10 Gew.-% SiO, wurde das Endstadium bereits bei einer
Sintertemperatur von 1200 °C erreicht. Insgesamt wurde der Sinterprozess bei
zunehmender Konzentration des Sinteradditivs beschleunigt. Daraus resultierten auch
Veranderungen in der Kern/Mantel-Struktur der Fasern. Bei geringeren Additiv-
Gehalten zeigten die Fasern eine Kern/Mantel-Struktur mit einem deutlich
ausgepragten Kern, in dem vorrangig verschlankte Teilchenketten vorlagen. Bei
steigender SiO;-Konzentration und auch erhohter Sintertemperatur wurde eine
zunehmende Verdichtung der Fasergeflige herbeigeflihrt, sodass der Anteil des
dichteren Mantels zunahm. Bei einer Konzentration von 10 Gew.-% SiO, lag
schlieBlich auch bei einer Endtemperatur von 1000 °C schon keine Kern/Mantel-
Struktur mehr vor. Die EDX-Analysen ergaben auf Grund der Vermischung auf

molekularer Ebene flr samtliche modifizierten Fasern eine gleichmaBige Verteilung
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von Silicium Uber den gesamten Faserquerschnitt ohne die Bildung von
Agglomeraten. Die Silicium-Verteilung ist in Abbildung 5.4.41 beispielhaft fur
YAG-Keramikfasern, die 2 Gew.-% SiO, enthielten, gezeigt. Fasern mit
Kern/Mantel-Struktur zeigten analog zu den nicht modifizierten YAG-Keramikfasern
in der EDX-Analytik stets eine Phasenseparation, da sich Yttrium am &uBeren

Faserrand anreicherte (siehe Abbildung 5.4.17).

Abbildung 5.4.41: EDX-Mappings am Faserbruch nach thermischer Umsetzung bei (a) 1000 °C, (b) 1200 °C,

(c) 1300 °C und (d) 1350 °C. Dargestellt ist jeweils die Verteilung von Silicium (griin)

[MaBstab = 2 pm].
Insgesamt wirkte sich die Zugabe des Sinteradditivs SiO, positiv auf die
Strukturbildung innerhalb der YAG-Keramikfasern aus. Die Erhéhung der
Sinteradditiv-Konzentration fihrte zu einer Beschleunigung des Sinterprozesses bei
gleichbleibenden Brennparametern. Da der SiO,-Gehalt keinen negativen Einfluss auf
die Freisetzung der Pyrolyseprodukte hatte, aber die Mobilitdt der YAG-Kdorner
erhohte, konnten die Mikrostrukturen der YAG-Keramikfasern optimiert und die
Verdichtung der YAG-Keramikfasern erheblich verbessert werden. Durch verbesserte
Diffusionsprozesse und Kornwachstum wurden bei einer Sinteradditiv-Konzentration
von 10 Gew.-% SiO, kompakte Fasergefiige erhalten. Wenige isolierte Poren konnten
im Brennprozess nicht eliminiert werden. Die Faserdurchmesser schwankten bei der
Herstellung im LabormaBstab, wodurch auch die mechanischen Festigkeiten nicht
optimal waren. Daher ist fir die Herstellung von YAG-Keramikfasern mit optimalen

Eigenschaften eine weitere Anpassung der Verfahrensparameter vorzunehmen.
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6  Zusammenfassung

Eine Vielzahl oxidischer Keramikfasern wurde in den letzten Jahrzehnten fir
technische Anwendungen in keramischen Faserverbundwerkstoffen im Bereich der
Luft- und Raumfahrt sowie der Energietechnik entwickelt und optimiert. Trotz hoher
Temperatur- und Korrosionsbestandigkeit sowie hoher mechanischer Belastbarkeit ist
deren Einsatzbereich auf Temperaturen bis maximal 1150 °C limitiert. Kriechneigung
unter mechanischer Belastung und Verspréodung durch Kornwachstum sind die
Hauptgrinde fir den Bedarf an oxidischen Keramikfasern mit optimierten oder
neuartigen Strukturen. Dartber hinaus ist die Entwicklung und Optimierung von
Hochleistungsmaterialien mit stetig wachsenden Anforderungen bezlglich der
chemischen und mechanischen Stabilitdt in Langzeithochtemperaturanwendungen,
insbesondere in oxidierender Atmosphare, verbunden. Aus diesem Grund wurden in
der vorliegenden Arbeit Untersuchungen zur Herstellung oxidischer Keramikfasern
mit der Zielzusammensetzung Y3Als01, durchgefiihrt. Dieses System ist wegen der
chemischen Zusammensetzung und seiner Eigenschaften wie der hohen
Kriechbestandigkeit und der chemischen Stabilitat in oxidierender Atmosphare

besonders zum Einsatz in keramischen Faserverbundwerkstoffen geeignet.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Spinnsysteme entwickelt, die sich sowohl Uber
manuelle Verfahren im LabormaBstab sowie Uber ein Trockenspinnverfahren im
groBtechnischen MalBstab zu sogenannten ,Griinfasern” verarbeiten lieBen. Die
Spinnsysteme enthielten neben den keramikbildenden Prdakursoren noch ein
polymeres Spinnadditiv, um ein gutes Fadenziehvermdgen zu erhalten, sowie ein
Stabilisierungsreagenz. Die keramikbildenden Prakursoren wurden gemal3 der
Stochiometrie der Zielkeramik YAG kombiniert. Durch manuelle Verfahren konnten
aus verschiedenen Spinnsystemen Grinfasern hergestellt werden, wobei die
Stabilitaten teilweise stark eingeschrankt waren. Die Verwendung von basischem

Aluminiumchlorid (Locron L®), Yttriumchlorid-Hexahydrat und Poly(vinylpyrrolidon)
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resultierte bei Zugabe des Komplexbildners Malonsaure in stabilen Spinnsystemen
auf wassriger Basis. Dabei genligten bereits substdchiometrische Mengen zur
Stabilisierung der Spinnsysteme gegenliber Vernetzung. Bei Verzicht auf das
Stabilisierungsreagenz  neigten  die  Spinnsysteme  zur  Gelbildung. Mit
Poly(vinylpyrrolidon) als Spinnadditiv wurden die besten Ergebnisse beziiglich des
Fadenziehvermdgens erzielt. Die FlieBeigenschaften der Spinnsysteme und ihre
Stabilitaten wurden in rheologischen Messungen untersucht und die flr in einem
Verfahren zur Faserherstellung notwendigen Verarbeitungsparameter entsprechend
angepasst. Die Optimierung hinsichtlich ihrer FlieBeigenschaften und Stabilitaten
ermoglichte eine Verarbeitung der Spinnsysteme zu Griinfasern Uber einen
Trockenspinnprozess im Kilogramm-MafBstab. Die Extrusion erfolgte Uber eine
90-Loch-Dise mit Lochdurchmessern von 100 um. Die Spinnsysteme zeigten dabei
eine groBe Toleranz im Hinblick auf die Viskositat. Es lieBen sich bei
Verarbeitungstemperaturen zwischen 20 und 25 °C Spinnsysteme mit Viskositaten
von 250 Pa-s ebenso verarbeiten wie Spinnsysteme mit bis zu 900 Pa's, sofern die
Verarbeitungsparameter im Spinnprozess dementsprechend angepasst wurden. Die
Spinnsysteme waren im eingeengten Zustand unter Erhalt ihrer viskoelastischen
FlieBeigenschaften bis zu einer Woche stabil, was als Verarbeitungsfenster vollig

ausreichend war.

Die in Fadenziehversuchen und im groftechnischen MafBstab aus den Spinnsystemen
hergestellten Griinfasern wurden Uber entsprechende Temperaturbehandlung zu
YAG-Keramikfasern umgesetzt. Das thermische Verhalten der Fasern sowie die
Masseanderungen wurden in thermoanalytischen Messungen verfolgt und die
entstehenden Pyrolyseprodukte per Emissionsgasanalyse im Massenspektrometer
untersucht. Die Phasenzusammensetzungen wahrend der thermischen Umsetzung
lieBen sich mittels Pulverdiffraktometrie charakterisieren. Die intermediaren und
finalen Strukturen der Fasern sowie deren Zusammensetzungen wurden anhand

rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen und Energiedispersiver Rontgen-
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spektroskopie analysiert. Die Umsetzung der keramikbildenden Prakursoren
Al(OH)sCl-2,5H,0  und  YCl36 HO erfolgte (ber mehrere anorganische
Festkorperreaktionen. Die beiden intermediar auftretenden kristallinen Phasen waren
Y,03; und YAM. Die YAG-Phase bildete sich ab einer Temperatur von 875 °C aus. Bei
einer Temperatur von 1600 °C konnte schlieBlich vollstandige Phasenreinheit
nachgewiesen werden. Die KorngroBen der YAG-Keramikfasern lagen auf Grund der
bekanntermaBen geringen Kornwachstumsgeschwindigkeit von YAG im Bereich
zwischen 80 und 400 nm. Trotz der zunachst sehr feinkristallinen Geflige wiesen die
erhaltenen  YAG-Keramikfasern durch das langsame Voranschreiten des
Sinterprozesses Kern/Mantel-Strukturen auf. In diesen Strukturen zeigte sich, dass
unterschiedliche Sinterstadien erzielt wurden. Wahrend die Geflige im Mantel bereits
relativ dicht waren, zeichnete sich die Mikrostruktur im Kern stets durch ein
offenporiges Geflige aus. Die Verdichtung konnte auf Grund des drucklosen
Sinterprozesses und der mangelnden Mobilitat des Systems nicht erzielt werden. Bei
hoheren Sintertemperaturen wurden schlieBlich makropordse Geflige erhalten,
sodass die Festigkeiten der Fasern unzureichend waren. Die Variation der
Prozessparameter zeigte keinen Einfluss auf die Strukturbildung wahrend der
thermischen Umsetzung und flihrte zu keiner Verbesserung der Geflige und der

Eigenschaften der YAG-Keramikfasern.

Zur Optimierung der Mikrostruktur und der daraus resultierenden mechanischen
Eigenschaften der YAG-Keramikfasern wurden die Spinnsysteme modifiziert, indem in
geringen Mengen Sinteradditive beigefligt wurden. Als erfolgreich erwies sich die
Verwendung von SiO,. Zu klaren bleibt, ob das SiO, im Sinne von
Flissigphasensintern oder Additivsintern die Mobilitat der YAG-Korner erhéht und
damit zur Verdichtung der YAG-Keramikfasern beitragt. Samtliche modifizierten
Spinnsysteme wurden ebenso wie das Standardspinnsystem hinsichtlich ihres
FlieBverhaltens und ihrer Stabilitditen charakterisiert. Durch einen Anteil von

10 Gew.-% SiO; bezlglich der Zielkeramik konnte die Sintermobilitat des Systems so
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weit erhoht werden, dass bis auf wenige isolierte Poren dichte Geflige resultierten.
Die Strukturbildung innerhalb der modifizierten YAG-Keramikfasern wurde Uber
rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen und die Phasenzusammensetzung durch
pulverdiffraktometrische Messungen und EDX-Analytik untersucht. Es zeigte sich,
dass mit Hilfe des Sinteradditivs SiO, der Sinterprozess beschleunigt werden und
dadurch bei erhdhter Sintertemperatur kompakte Fasern mit verbesserter
Handhabbarkeit erhalten werden konnten. Trotz der verbesserten Mikrostruktur
besalen samtliche Keramikfasern auf Grund zu optimierender Verfahrensparameter
nur befriedigende mechanische Eigenschaften, sodass eine Bestimmung der
Zugfestigkeiten auf Grund der noch vorhandenen Sprdodigkeit der Fasern nicht

moglich war.

Insgesamt stellten die zunachst offene und spater geschlossene Porositat sowie die
Kern/Mantel-Strukturen die wesentlichen Herausforderungen bei der Herstellung
hochkriechfester YAG-Keramikfasern dar. Die Untersuchungen zeigten, dass die
langsame Diffusion der Pyrolyseprodukte an die Faseroberfliche und der damit
einhergehende Einschluss derselben innerhalb der Fasern hauptsachlich fur die
Entstehung der Porositat und der Kern/Mantel-Strukturen verantwortlich waren.
Wahrend durch Zugabe des Sinteradditivs SiO, bereits optimierte Faserstrukturen
erhalten werden konnten, bleibt weiterhin zu klaren wie hoch der Chlorgehalt
innerhalb der Fasern und dessen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der
Fasern ist. Durch angepasste Verfahrensschritte sowie die Untersuchung weiterer
Sinteradditive wie Ti und Mg kann festgestellt werden, ob die Freisetzung der
Pyrolyseprodukte erleichtert werden und eine weitere Optimierung der
Faserstrukturen herbeigefihrt werden kann. Neben der Untersuchung weiterer
Sinteradditive lieBe sich durch substochiometrisches Arbeiten mit Yttriumchlorid-
Hexahydrat und einer daraus resultierenden Bildung geringer Mengen an Korund der
Einfluss auf die Sintermobilitdt sowie die Verdichtung der Fasergeflige klassifizieren.

Des Weiteren kann durch die fortgefiihrte Verringerung des mittleren



Zusammenfassung 169

Faserdurchmessers auf 6 — 9 um geklart werden, ob sich die Verkiirzung der

Diffusionswege positiv auf die Verdichtung der Geflige sowie auf die Verbesserung

der mechanischen Eigenschaften auswirkt.
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