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1. Einleitung

Keramik ist ein sehr vielseitiger Werkstoff. Sie wird in vielen Bereichen des
alltaglichen Lebens, aber auch in sehr speziellen Nischen eingesetzt. So sind uns
das Keramik-Geschirr aus dem Haushalt, keramische Zahnflllungen und Implantate
bekannt. Es gibt aber auch Anwendungen, die weniger bekannt sind. Beispielsweise
wird Keramik auch als elektrisches und thermisches Isolationsmaterial (z.B. in
Computern) oder Hochleistungswerkstoff in der Technik (Ingenieurkeramik)
verwendet. Aufgrund ihrer Hochtemperaturstabilitit kénnen Keramiken in
Temperaturbereichen eingesetzt werden [122], in denen Bauteile aus anderen
Werkstoffen bereits versagen. Der Einsatz von monolithischen Keramiken in
Bauteilen, die unter mechanischer Beanspruchung stehen, wird durch ihre
Sprédigkeit begrenzt.

Eine hdhere Schadenstoleranz als monolithische Keramiken haben keramische
Verbundmaterialien (Ceramic Matrix Composites, CMCs), bei denen Fasern in eine
Keramik-Matrix eingebettet werden. Als Fasern eignen sich flir Hochtemperatur-
anwendungen keine herkdmmlichen Polymerfasern, da diese maximal bis zu
Temperaturen von ca. 400°C stabil sind. Zur Verstarkung von CMCs werden daher
hauptsachlich Keramikfasern verwendet. Diese Fasern werden aus anorganischen
oder elementorganischen Edukten, sogenannten Precursoren, hergestellt, die bei
hohen Temperaturen zu amorphen oder polykristallinen Fasern gesintert werden. Die
so hergestellten Keramikfasern sind je nach keramischem  Material
hochtemperaturstabil und kénnen keramische oder metallische Matrices stabilisieren.
Momentan liegt die Hochtemperaturgrenze von  oxidationsbestéandigen
Keramikfasern bei ca. 1100°C. Kommerziell erhéltliche oxidationsbestandige
Keramikfasern sind oxidische Keramikfasern. Dabei handelt es sich um
Keramikfasern, deren Hauptbestandteil Aluminiumoxid (Al.O3) ist. Korund-
Keramikfasern (a-AlO3) haben gegenliber anderen oxidischen Keramikfasern den
Vorteil, dass sie neben guten Hochtemperatureigenschaften, eine hohe Festigkeit
haben. Unter mechanischer Belastung weisen sie auch bei hohen Temperaturen
relativ geringe Kriechraten auf. Wobei die Kriechbesténdigkeit bisher nur bis 1000°C
gewabhrleistet ist [153].

Als problematisch hat sich herausgestellt, dass bei polykristallinen oxidischen
Keramikfasern ab einer bestimmten Temperatur Kornwachstum auftritt, das sich

zwar positiv auf das Kriechverhalten der Faser auswirken kann, aber negativ auf die
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Festigkeit. Um die optimalen Fasereigenschaften zu erhalten, gibt es zwei
Ansatzmdglichkeiten. Die eine Méglichkeit ist die Zugabe von Sinteradditiven. Diese
kénnen die Korngrenzenmobilitdt herabsetzen und dadurch das Kornwachstum bei
hohen Temperaturen hemmen. Die andere Méglichkeit ist es, die KorngréBe durch
die Prozessfihrung so zu steuern, dass eine optimale Festigkeit und
Kriechbestandigkeit erreicht wird.

In der vorliegenden Arbeit wird gezeigt inwieweit die mechanischen Eigenschaften
und das Hochtemperaturverhalten von Korund-Keramikfasern durch den

Brennprozess und die Zugabe von Sinteradditiven beeinflusst werden kénnen.

2. Aufgabenstellung

Im Rahmen der vorliegenden Doktorarbeit sollten Untersuchungen zur Mikrostruktur
von selbst hergestellten Korund-Keramikfasern durchgefihrt werden und die
Optimierung der Fasereigenschaften im Bezug auf die Anwendung als
Faserverstarkung in CMCs vorgenommen werden. Die Struktur der Korund-
Keramikfasern wird mittels REM, HRTEM, WAXS und EDX charakterisiert. Die
daraus gewonnenen Erkenntnisse dienen dazu, die Fasern hinsichtlich der
mechanischen Eigenschaften und des Hochtemperaturverhaltens zu optimieren. In
der Literatur ist bekannt, dass polykristaline Keramikfasern bei hohen
Auslagerungstemperaturen Kornwachstum unterliegen. Dieses wirkt sich in der
Regel negativ auf die Faserfestigkeit aus. Die Kriechrate nimmt hingegen
erfahrungsgemaB bei zunehmender Korngr6Be ab, da das Kriechen in Korund-
Keramikfasern hauptsachlich durch das Abgleiten der Korngrenzen benachbarter
Kérner verursacht wird. Zudem ist bekannt, dass bereits geringe Mengen an
Verunreinigungen das Sinterverhalten und das Kornwachstum von Korund
beeinflussen. Daher wurde das Modifizieren der Fasern durch Sinteradditive
untersucht. Hierzu werden dem Korund-Precursor gezielt verschiedene Mengen an
Silicium- und Magnesium-Verbindungen zugesetzt. AuBerdem wurde der Einfluss
des Brennprozesses auf die Korund-Keramikfasern untersucht, da durch die
Temperaturfihrung beim Herstellen der Korund-Keramikfasern die Mikrostruktur
beeinflusst werden kann. Dabei werden die Prozessparameter bei der Pyrolyse und

dem Sintern variiert.



3. Keramikfasern

Die Klasse der Keramikfasern beinhaltet Fasern verschiedenster chemischer
Zusammensetzungen. Auch in ihrer Struktur kénnen sich die Keramikfasern deutlich
voneinander unterscheiden. Charakteristisch fir alle Keramikfasern ist, dass sie
hochtemperaturstabil sind. Bei hohen Temperaturen, bei denen herkdmmliche
Polymerfasern bereits pyrolysieren, kénnen Keramikfasern zum Teil noch hohen
mechanischen Belastungen ausgesetzt werden.

Welche chemischen und strukturellen Eigenschaften sie auszeichnen und fiir den
Einsatz im Hochtemperaturbereich geeignet machen, wird in diesem Kapitel
dargelegt.

3.1. Allgemeines

In Abb. 3.1. ist die Klassifizierung von Fasern abgebildet. Keramikfasern gehéren zur
Klasse der nichtmetallischen anorganischen Fasern. Da es eine Vielzahl keramischer
Fasern mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung gibt, werden sie in zwei

Klassen unterteilt: oxidische und nichtoxidische Keramikfasern [32].

Fasern
Anorganische Fasern Organische Fasern
Nichtmetallische Metallfasern C-Fasern Polymerfasern
anorg. Fasern
Keramikfasern Glas- und Mineralfasern Einkristalline
/\ Fasern (Whisker)
Oxidische Keramikfasern Nichtoxidische Keramikfasern

(Al203, Mullit, YAG, ZrO:...) (SiC, Si-C-0, Si-C-N-(0), Si-B-C-N...)

Abb. 3.1: Ubersicht liber Einteilung verschiedener Fasertypen [35].



Die Abgrenzung von Keramikfasern zu anderen anorganischen Fasern kann durch
die Definition keramischer Werkstoffe geschehen. Die deutsche keramische
Gesellschaft hat keramische Werkstoffe folgendermaBen definiert:

Keramische Werkstoffe sind anorganische, nichtmetallische, in Wasser schwer
|6sliche und zu wenigstens 30 % kristalline Materialien. Sie werden in der Regel bei
Raumtemperatur geformt und dann bei Temperaturen meist Gber 800°C behandelt
[122].

Durch den technischen und wissenschaftlichen Fortschritt werden inzwischen auch
amorphe Keramiken hergestellt, so dass im Hinblick auf die Kristallinitat, die genaue
Abgrenzung von keramischen Materialien zu anderen Materialien Gber diese
Definition nicht mehr mdglich ist. Am besten lassen sich keramische Materialien
daher Uber ihren Herstellungsprozess zu anderen anorganischen Werkstoffen
abgrenzen.

Keramiken zeichnen sich dadurch aus, dass sie bei Raumtemperatur aus den
Ausgangsmaterialien, sogenannten Precursoren, hergestellt werden. Sie werden aus
Lésungen oder Schmelzen geformt und bei hohen Temperaturen gesintert. Durch die
Ausbildung von Netzwerken wahrend des Sinterns findet die Umwandlung zum
keramischen Material statt. Glaser und Glasfasern hingegen sind erstarrte
Schmelzen silikatischer Systeme [32].

Keramikfasern werden mittels unterschiedlicher Techniken aus Precursoren
hergestellt. Precursoren kénnen fein gemahlene Partikel des Fasermaterials sein,
aber auch Ausgangsstoffe, aus denen durch chemische Reaktion wahrend des
Sinterprozesses das gewtlinschte Fasermaterial entsteht.

Abhangig vom Herstellungsprozess und den Precursoren entstehen Keramikfasern
mit sehr unterschiedlichen Mikrostrukturen und Eigenschaften. Wahrend
monolithische Keramiken sehr sprdéde sind, haben Keramikfasern aufgrund ihres
geringen Faserdurchmessers von wenigen Mikrometern eine gewisse Flexibilitat
(Biegsamkeit). Der Faserbruch, der aufgrund hoher mechanischer Belastung erfolgt,
ist zwar sprode, aber die Keramikfasern kdnnen deutlich héher belastet werden, als
monolithische Keramiken, bevor es zum Materialversagen kommt. Ursache hierfir
ist, dass Keramikfasern weniger Defekte haben, als gréBere Bauteile aus
monolithischen Keramiken. Deshalb kénnen Keramikfasern als Faserverstarkung in
keramischen Verbundwerkstoffen eingesetzt werden.



3.1.1. Struktur von Keramikfasern

Keramikfasern kénnen als Stapelfasern oder Endlosfasern hergestellt werden. Es
gibt amorphe und kristalline Keramikfasern (Abb. 3.2). Die Mikrostruktur der
Keramikfasern ist abhangig von ihrer chemischen Zusammensetzung und dem
Herstellungsprozess. Kristalline Keramikfasern sind polykristalline Systeme, in denen
die Kristalle in der Regel isotrop angeordnet sind. Diese polykristallinen Fasern
bestehen aus Koérnern, die abhangig von den Precursoren und der Herstellung
unterschiedliche Morphologie aufweisen [82]. Die Kérner kénnen regelmaBig globular
bis hin zu sehr unregelmaBig geformten Kérpern sein. Die Korngr6Be kann im
Herstellungsprozess gesteuert werden. Es liegt immer eine gewisse KorngréBen-
verteilung vor, die ebenfalls durch den Herstellungsprozess gesteuert werden kann
[46]. Optimale KorngréBen liegen meist zwischen 100 nm - 1000 nm. Nur wenn die
Kdrner im Vergleich zum Faserdurchmesser (10-12 um) klein genug sind, kann eine
Faser mit der fUr die Anwendung benétigten Festigkeit hergestellt werden. Bestehen
die Fasern aus mehreren Phasen, so kdnnen mehrere kristalline Phasen
nebeneinander vorliegen oder auch amorphe Phasen auftreten, die sich zwischen
den Kérnern anreichern. Hierbei findet zunéchst eine Anreicherung der sekundéaren
amorphen Phase in den Tripelpunkten der Korngrenzen statt [20].

Neben diesen kristallinen bzw. teilkristallinen Keramikfasern gibt es amorphe
Keramikfasern. Vor allem amorphe Keramikfasern auf Siliciumbasis, wie z.B. Si-C-N-
Fasern sind bekannt [32]. Diese Fasern bestehen aus dreidimensionalen isotropen
Netzwerken. Sie kénnen ebenso wie polykristalline Keramikfasern als Endlos- oder

Stapelfaser verarbeitet werden.

Abb. 3.2: links: polkristélline Mullit-Keramikfaser [33]; rechts: amorphe Si-C-N-
Keramikfaser [124].



3.1.2. Nichtoxidische Keramikfasern

Nichtoxidische Fasern enthalten als chemische Bestandteile vorwiegend das
Element Silicium, dem andere Elemente wie Kohlenstoff oder Stickstoff beigemischt
werden, wie z.B. SiC, Si-C-O, Si-B-C-N. Diese Fasern kdnnen kristallin (z.B. die Si-
C-O-Fasern Nicalon, Nippon Carbon) oder auch amorph (z.B. die Si-C-O-Ti-Faser
Tyranno Fiber S, UBE Industries) sein [83].

Diese nichtoxidischen Fasern, ob amorph oder kristallin, sind bei hohen
Temperaturen an Luft nicht oxidationsstabil und daher nicht so gut geeignet fur
Anwendungen an Luft im Hochtemperaturbereich. lhr Vorteil gegeniber oxidischen
Keramikfasern ist jedoch, dass sie deutlich h6here Festigkeiten und E-Moduln im
Hochtemperaturbereich in nicht oxidierender Atmosphédre aufweisen. Haben
oxidische Fasern eine max. Zugfestigkeit von 3300 MPa (Nextel 610, 3M) [153], so
erreichen viele nichtoxidische Keramikfasern eine Zugfestigkeit von 3000 - 4000
MPa. Diese Festigkeiten sind im Vergleich zu Kohlenstofffasern, die ebenfalls fir die
Herstellung von Hochtemperaturverbundwerkstoffen genutzt werden, gering, da
diese Zugfestigkeiten bis zu 7000 MPa erreichen kénnen (T 1000G (6K), Toray
Industries) [32]. Kohlenstofffasern und nichtoxidische Keramikfasern sind nicht
oxidationsstabil und oxidieren bereits bei Temperaturen ab 450°C. Aus diesem
Grund werden inzwischen nichtoxidische Keramik- und Kohlenstofffasern mit
schitzenden ,Interphase” umhiillt, in Matrices eingebettet oder die Bauteile werden
mit einer Schutzschicht, sogenannte EBC-Schicht (Environmental barrier coating),
gegen Oxidation (berzogen. Diese Schutzschichten sollen bei erhdhten
Temperaturen die Oxidation der Faser verhindern. Allerdings wurde im Langzeit-
Hochtemperaturtest, unter Bedingungen wie sie in Triebwerken herrschen,
festgestellt, dass diese Schutzfilme nur die Diffusion ins Faserinnere verlangsamen
und trotzdem eine Oxidation stattfindet, die aber mit geringerer Geschwindigkeit
fortschreitet. So wurden die getesteten SiC-Verbundwerkstoffe bereits bei 1200°C

stark abgetragen [83].



3.1.3. Oxidische Keramikfasern

Zur Herstellung oxidischer Keramikfasern kénnen prinzipiell alle Oxide oder
Mischoxide metallischer und halbmetallischer Elemente verwendet werden, die bei
Temperaturen bis 1600°C fest sind. Die bekannten Eigenschaften der Oxide zeigen,
dass einige besser geeignet sind als andere. Daher gibt es nur wenige Oxide, welche
die chemische Grundlage der oxidischen Keramikfasern bilden. Zu den oxidischen
Keramikfasern gehéren Fasern aus Aluminiumoxid (Al.Os), Mullit (3Al.03-2SiO, bis
2A1,03:1Si02), YAG (Yttrium-Aluminium-Granat) und Zirconiumoxid (ZrO,), die alle
eine polykristalline Mikrostruktur aufweisen.

Kommerziell erhaltliche oxidische Keramikfasern basieren hauptsachlich auf
Aluminiumoxid, dem andere Oxide beigemischt sind. Viele dieser Fasern haben
Siliciumdioxid beigemischt, so dass beim Sintern eine Mullitphase entstehen kann
(z.B. Nextel 720, Nextel 410, 3M). Andere Fasern wie Nextel 650 (3M) haben
Zirconiumoxid und Yttriumoxid beigemischt. Noch nicht kommerziell erhaltlich sind
YAG-Fasern, die zurzeit entwickelt werden. Sie haben aber bisher noch nicht die
gleichen Festigkeiten und E-Moduln erreicht, wie die kommerziell erhéltlichen
Korund- und Mullitfasern [153].

Aufgrund ihrer polykristallinen Mikrostruktur neigen oxidische Keramikfasern dazu,
bei hohen Temperaturen zu kriechen. Das Kriechen der oxidischen Keramikfasern
wird neben der Mikrostruktur auch durch die chemische Zusammensetzung
beeinflusst. Hohe Kriechbestandigkeiten zeigen YAG, Mullit und Korund. Die
Kriechneigung der oxidischen Keramikfasern begrenzt deren Einsatz daher bei
mechanischer Belastung auf Anwendungsgebiete unterhalb 1100°C. In Bereichen,
in denen sie keine mechanische Belastung erfahren, kénnen sie auch bei héheren
Temperaturen eingesetzt werden [20, 152].

Im Vergleich zu nichtoxidischen Keramikfasern und Kohlenstofffasern weisen sie
geringere Festigkeiten auf (max. 3300 MPa; Nextel 610, 3M) [20]. Doch durch ihre
Oxidationsbesténdigkeit an Luft bei hohen Temperaturen sind sie trotz ihrer
geringeren Festigkeit und ihres Kriechverhaltens interessant  flr
Hochtemperaturanwendungen. Dass sie in der Herstellung deutlich kostengtnstiger
sind als nichtoxidische Keramikfasern, ist ein weiterer Aspekt der sie flr den

Anwender interessant macht.



3.2. Korund-Keramikfasern

Korund-Keramikfasern sind transluzente, farblose Fasern. Sie gehdren zur Klasse
der oxidischen Keramikfasern und bestehen hauptséchlich aus einer polykristallinen
a-Al,Os-Phase (Korund). Um das Sinterverhalten und die Hochtemperatur-
eigenschaften der Korund-Keramikfasern zu verbessern, werden meist geringe
Mengen an Sinteradditiven beigemischt. Die Sinteradditive sind entweder homogen
in der Faser verteilt oder scheiden sich als sekundare kristalline oder amorphe Phase
ab. Die Eigenschaften der Korund-Keramikfasern werden zum einen durch die
Eigenschaften von Korund und zum andern durch die polykristalline Mikrostruktur
erzeugt [46].

Eigenschaften wie die Festigkeit, der E-Modul und das Hochtemperaturverhalten wie
Kriechen und Kornwachstum werden hauptsachlich durch die Mikrostruktur
beeinflusst [46].

Andere Eigenschaften wie die chemische Reaktivitét, die thermische Leitfahigkeit,
der thermischer Expansionskoeffizient und die thermische Schockresistenz werden
vorwiegend durch die Eigenschaften des Korundes bestimmt.

3.2.1. Korund (a-Al,03)

Aluminiumoxid (Al,O3) kann in unterschiedlichen Modifikationen vorliegen. Die
spinellartigen Modifikationen n-,y-, 8- und ®-Al,O3 sind metastabil und wandeln sich
bei hohen Temperaturen in die stabile a-Modifikation um [20, 101, 157, 162]. Die
Umwandlungstemperaturen der metastabilen Aluminiumoxide in Korund sind
abhéngig vom Edukt, das in Aluminiumoxid umgewandelt wird. Auch bei gleichen
Edukten unterscheiden sich die Umwandlungstemperaturen je nachdem wie die
Temperaturfihrung gewéhlt wird. So wandelt sich y- AlbOs laut dem Lehrbuch
Hollemann-Wiberg ab 1200°C direkt in a-Al,Os um [65]. Andere Literatur gibt die
Phasenumwandlung von y- Al,O3 Uber 8- und ®-Al,O3 an (Abb. 3.3) [19, 162]. Da der
exakte thermische Verlauf der Umwandlung der Edukte in die Aluminiumoxid-Phase
stark abhangig von den gewahlten Bedingungen ist, kdnnen unterschiedliche
Umwandlungstemperaturen beobachtet werden. Die Umwandlungstemperatur zu
Korund liegt demnach abhangig vom Edukt und der Temperaturfiihrung, zwischen
1025°C und 1200°C [20, 65, 101, 157, 162,]. Um sicher zu sein, dass als

Aluminiumoxid-Phase nur Korund vorliegt, sollte eine Sintertemperatur von



mindestens 1200°C gewahlt werden, wenn das thermische Verhalten der Edukte

nicht bekannt ist.
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Abb. 3.3: Phasenumwandlung (T in K) von verschiedenen Korund-Precursoren in

Korund Uber metastabile Aluminiumoxid-Phasen [162].

Korund besteht aus einer hexagonalen dichtesten Packung der O%-lonen, in der 2/3
der Oktaederliicken mit Al**-lonen besetzt sind. Die Harte des Korundes und die
guten Hochtemperatureigenschaften wie eine geringe thermische Leitfahigkeit (bei
1200°C ca. 5 W-m™"-K'[80]) und eine geringe thermische Ausdehnung 8:10° K
[176] kénnen auf die hohe Gitterenergie von 1511 kJ-mol™ zurlickgefiihrt werden
[65]. Auch die hohe thermische Schockresistenz von 150 K [175] macht Korund
geeignet fur Hochtemperaturanwendungen. Ein weiterer Vorteil von Korund ist die
hohe chemische Stabilitat [80].

Allerdings ist a-Al,O3; spréde und hat daher ein hoher E-Modul (390 GPa [176]).
Diese Eigenschaft fuhrt bei Korund-Keramikfasern mit groBen Faserquerschnitten
(> 15 um) zu einer geringen mechanischen Belastbarkeit und macht sie flr
Anwendungen mit mechanischer Beanspruchung ungeeignet. Da die Zugfestigkeit
von monolithischem Korund ca. 190 MPa betragt [175].

Ab 1000°C hat Korund im Vergleich zu Mullit oder YAG eine hohe Kriechrate [153].
Daher sind bisher nur Korund-Keramikfasern bekannt, die bis max. 1000°C
hochtemperaturstabil sind [153]. Zur Verbesserung der Hochtemperatur-
eigenschaften kébnnen andere Oxide als Sinteradditive hinzugegeben werden. Hierzu
wurden schon einige Untersuchungen gemacht [161]. Es sind auch einige Korund-
Keramikfasern, die Sinteradditive enthalten, kommerziell erhaltlich. Doch die
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Kriechfestigkeit der Korund-Keramikfasern konnte bisher nicht verbessert werden
(genauere Ausfiihrung in Kapitel 7). Durch die Sinteradditive konnten die
Festigkeiten der Korund-Keramikfasern erhéht werden (genauere Ausfihrungen
folgen in Kapitel 6). Durch den Zusatz von SiO. und Fe;Oz; hat die Korund-
Keramikfaser Nextel 610 der Firma 3M bisher die hdchste Festigkeit oxidischer
Keramikfasern erreicht [20].

Auch die Herstellung von Keramikfasern mit Aluminium-Mischoxiden bietet eine
Alternative zur reinen Korund-Keramikfaser. Als vielversprechend haben sich Mullit-
Keramikfasern herausgestellt. Mullit ist eine Mischphase aus Aluminiumoxid und
Siliciumdioxid im Phasenbereich von 3Al;03-2Si0, bis 2Al,031Si0, (71,8 — 74
Gew.% Al,O3) [79]. Die Mullit-Keramikfasern haben eine héhere Kriechbestandigkeit
als Korund-Keramikfasern, kénnen aber nicht so hohe Festigkeiten erreichen [20,
153].

Korund hat eine héhere thermische Leitfahigkeit als Mullit, dadurch kénnen Korund-
Keramikfasern bei hohen Temperaturen die Warme besser abfuhren als Mullit-
Keramikfasern, was eine Temperaturerniedrigung des Bauteils bewirkt und in
Einsatzbereichen von Turbinen oder Triebwerken vorteilhaft sein kann [34]. Durch
ihre unterschiedlichen Vor- und Nachteile kdénnen oxidische Keramikfasern in
unterschiedlichen Bereichen eingesetzt werden, um in allen Einsatzbereichen

optimale Werkstoffeigenschaften zu erhalten.

3.2.2. Kommerziell erhaltliche oxidische Keramikfasern

Momentan sind Keramikfasern, die Al,Oz, SiO> und bis zu 15 % B0z oder ZrO»
enthalten, kommerziell erhaltlich. Am meisten eingesetzt werden die Fasern Nextel
312 und Nextel 440 (3M). Diese basieren auf Al,O3-SiO.-BoO3; Systemen [164].
Zweiphasige Mullit/Korund-Keramikfasern und reine Korund-Keramikfaser zeigen
unter mechanischer Beanspruchung bisher die besten Hochtemperatur-
eigenschaften.

Marktfihrer bei kommerziell erhéltlichen oxidischen Keramikfasern ist die US-
amerikanische Firma 3M. Andere Firmen wie die japanischen Firmen Mitsui Mining
und Sumitomo Chemicals bieten ebenfalls oxidische Keramikfasern an. Die
Eigenschaften dieser Fasern unterscheiden sich sehr stark und so kann der Kunde

abhangig von den gewlnschten Eigenschaften das Produkt wahlen (Tabelle 3.1).
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Durch unterschiedliche chemische Zusammensetzung werden die Eigenschaften der
Fasern realisiert [20].

Um die Fasern fir Anwendungen im Bereich der Verbundwerkstoffe nutzen zu
kénnen, bendtigen sie eine gewisse Biegsamkeit. Diese ist nur bei Fasern mit
kleinem Durchmesser erreichbar und so haben alle kommerziell erhaltlichen Fasern
einen Durchmesser zwischen 7 und 12 um [20]. Nicht nur der Faserdurchmesser ist
entscheidend fur die Flexibilitat bzw. Biegsamkeit, sondern auch der E-Modul. Je
kleiner der E-Modul, desto flexibler ist die Faser und desto leichter lasst sie sich z.B.
weben, ohne dass ein Faserbruch zu beflirchten ist. Allerdings ist eine zu hohe
Flexibilitat von Nachteil, da die Faser dann bei der Verstarkung einer Matrix nicht
steif genug ist, um einen guten Verstarkungseffekt zu erzielen. Der E-Modul sollte
daher > 200 GPa betragen. Aber nicht nur die Flexibilitdt ist eine wichtige GrdBe,
sondern auch die Hochtemperaturbestandigkeit ist ein wichtiger Aspekt. Die Faser
mit der hochsten Hochtemperaturstabilitdt (héchste Kriechbestandigkeit) ist
momentan die Faser Nextel 720 der Firma 3M [153]. Sie kann bis zu Temperaturen
von 1150°C mit sehr guten mechanischen Eigenschaften verwendet werden. Fasern,
die aus fast reinem Aluminiumoxid (Nextel 610, Almax) bestehen, sind zwar bei
hohen Temperaturen einsetzbar, weisen aber bei mechanischer Belastung eine
héhere Kriechrate auf, so dass diese Fasern eher fur Isolationszwecke geeignet sind
als fur Bauteile, die eine mechanische Belastung erfahren [19, 20]. Die besten
mechanischen Eigenschaften der kommerziell erhaltlichen Korund-Keramikfasern hat
momentan die Faser Nextel 610 der Firma 3M. Mit einer Festigkeit von 3300 MPa
hat sie die héchste Festigkeit der oxidischen Keramikfasern [153, 19]. Sie kann nur
bis 1000°C eingesetzt werden, da sie oberhalb dieser Temperatur unter Belastung
stark kriecht [153].

Einige der Fasern bestehen nicht nur aus reinem Aluminiumoxid oder Mullit, sondern
haben in groBeren Mengen weitere Oxide als Sinteradditive beigemischt. Die Fasern
Nextel 312 und Nextel 440 haben als Zusatz Boroxid. Das Boroxid verringert den E-
Modul und sorgt gleichzeitig dafiir, dass durch eine sekundare Glasphase das
Kornwachstum bei hohen Temperaturen verhindert wird. Allerdings ist BoO3z bei
1000°C gasférmig und verflichtigt sich, dies fihrt dann zum Versagen der Faser.
Andere Zusétze sind Zirkoniumoxid und Yttriumoxid. Jedoch fUhren diese Zusatze
bei der Faser Nextel 650 nicht zu einer hdheren Anwendungstemperatur als bei
Nextel 720 [20].
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Tabelle 3.1: Kommerziell erhaltliche oxidische Keramikfasern [20, 151-154].

Name Zusammensetzung | Durchmesser | E-Modul | Festigkeit | Sonstige
(Firma) in pm in GPa in MPa Eigenschaften
Nextel 610 99 % Al,O3 Spuren |10 370 3300 bei 1300°C Bruch
(3M) von SiOs und Fe,03 durch Belastung
bis 1000°C einsetzbar
Almax a- Al,Os 10 344 1020 pords;
(Mitsui Mining) Bruch ab 1250°C
Altex 85 % y-Al,O3 9-17 210 1800 amorphe SiO,—
(Sumitomo) 15 % SiO, amorph Phase;
ab 1200°C Kriechen
Nextel 720 85 % AlxO3, 12 260 2200 bis 1150°C einsetzbar
(3M) 15 % SiO,
(2:1Mullit)
Nextel 312 62 % Al,Os 8-9, 10-12 152 1700 ab 1000°C Verlust
(3M) 24 % SiO,, (oval) von B,O3; ab 1200°C
14 % B,03 starker Schrumpf

Nextel 440 70 % Al,Os 7,12 (oval) 190 2100 geringerer Schrumpf
(3M) 28 % SiO,, als bei Nextel 312

2 % B,0O4
Nextel 650 89 %Al,03, 11 358 2500 bis 1080°C einsetzbar
(3M) 10 % ZrO,,

1% Y203
Nextel 550 73 % Al,O3 ca. 10 193 2000 bis 1100°C einsetzbar
(3M) 27 % SiO, ab 1200°C starker

Schrumpf
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3.2.3. Nextel 610

In Kapitel 3.2.2. wurde bereits erwahnt, dass die Korund-Keramikfaser Nextel 610
der Firma 3M bisher fur die Anwendung die besten Eigenschaften aufweist.

Sie besteht nicht aus hochreinem Korund, sondern enthélt als Sinteradditive 0,67 %
Fe-O3 und 0,35 % SiO, [20]. Diese geringen Mengen an Sinteradditiven bilden einen

sehr dinnen Film einer sekundaren Phase entlang den Korngrenzen aus.

b 4
Abb. 3.4: links: TEM Aufnahme von Nextel 610 [20]; rechts: REM der verwendeten

Charge.

Die polykristalline Faser hat ca. 100 nm groBe Kérner (Abb. 3.4) [20]. lhre Dichte
betragt 3,9 g-cm™, was fast der theoretischen Dichte von Korund mit 3,99 g-cm™
entspricht. Die sehr dichte Korund-Keramikfaser hat einen mittleren
Faserdurchmesser von 11,5 um [20], wobei dieser von Charge zu Charge etwas
schwanken kann [154]. In der Literatur ist die Faser bisher mit einem runden
Querschnitt bekannt. Die Charge, die als Vergleich zu den in dieser Arbeit
hergestellten Fasern verwendet wurde, wies aber eine hantelférmige
Querschnittsflache auf (Abb. 3.4).

Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften haben ergeben, dass die Faser
Nextel 610 eine mittlere Festigkeit von 3300 MPa [153] hat. Allerdings werden in
verschiedenen Literaturstellen unterschiedliche mittlere Festigkeitswerte zwischen
2600 MPa und 3300 MPa angegeben [20, 33, 153]. Daher wurde im Institut die
Festigkeit Uberprift und ein Mittelwert von 2400 MPa ermittelt. Eine mégliche
Ursache flir diese Schwankungen ist, dass die Faser Nextel 610 in Laufe der Zeit
von der Firma 3M weiter optimiert wurde, ohne den Handelsnamen daflr zu andern.

Allerdings ergeben auch neuere Messungen, dass immer wieder Chargen
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auftauchen, in denen die Festigkeiten von den vom Hersteller angegebenen Werten
abweichen [34]. Der E-Modul wird mit 370 GPa angegeben [153].

Bei bisher durchgefuhrten Hochtemperaturuntersuchungen wurde festgestellt, dass
die Faser bei 1100°C keinem Kornwachstum unterliegt [56].

Wird die Faser unter Belastung bei 900°C erhitzt, so beginnt sie zu kriechen [20], bei
1100°C liegt die Kriechrate bei 107 s [152)].

Wenn keine Belastung der Nextel 610 vorliegt, ist sie bis 1300°C langzeitstabil, bei
héheren Temperaturen kommt es durch Kornwachstum zum Faserversagen [153].

3.2.4. ITCF Korund-Keramikfaser

Im ITCF Denkendorf wurde vor einigen Jahren mit der Entwicklung von Korund-
Keramikfasern begonnen. Die bisher hergestellten Korund-Keramikfasern bestehen
aus Korund, dem 0,5 % MgO und 0,7 % SiO; als Sinteradditive zugesetzt sind. Die
Faserdurchmesser liegen bei ca. 10,5 um (Abb. 3.5) [127, 128, 129].

Die Fasern sind polykristallin und die Korngr6Ben der facettierten Korner liegen bei
ca. 200 nm. Die Kornstruktur reicht bis an die Oberflache. Allerdings erscheint die
Oberflache glatt, da sich die Kérner der Oberflachenkrimmung anpassen (Abb. 3.5).

g i

e I+ -

BN 7

Abb. 3.5: links: Bruchflache; rechts: Oberflache der ITCF Korund-Keramikfaser.

Die mittleren Festigkeiten betragen bis zu 1800 MPa. Der E-Modul ist nicht bekannt.
Untersuchungen zum Hochtemperaturverhalten wurden bisher nicht durchgeflhrt.
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3.3. Einsatz von Keramikfasern als Werkstoffe

Keramikfasern werden hauptséchlich in Verbundwerkstoffen eingesetzt. Dabei
werden die Fasern in unterschiedlichste Matrices eingebettet. Es gibt Anwendungen
von Keramikfasern, bei denen sie in Harze, Metalle, Legierungen oder Keramiken
eingebettet werden [19]. Je nach Matrix werden andere Anforderungen an die
Keramikfasern gestellt. Bei der Verstarkung von Harzen, Metallen und Legierungen
ist die Aufgabe der Keramikfaser die Verfestigung des Verbundwerkstoffes. Beim
Einbetten in keramische Matrices hingegen dienen die Keramikfasern zur Erh6hung
der mechanischen Belastbarkeit, der spréden monolithischen Keramik [19].
Verwendet werden diese Verbundwerkstoffe z.B. in der thermischen Isolation oder
bei Bauteilen mit hoher thermischer Beanspruchung [102].

Anwendungen, bei denen die Fasern nicht in Matrices eingebettet werden, sind z.B.
die Verwendung als Tragermaterial fur Katalysatoren, Filter, por6se Elektroden oder
in Batterien als Separatoren. Fir solche Anwendungen werden die Keramikfasern in

Matten oder Filzen eingesetzt, die zum Teil mit Bindern fixiert werden [102].

3.3.1. Historische Entwicklung

Anfang der 70er Jahre des letzten Jahrhunderts wurden Keramikfasern zur
feuerfesten Isolation verwendet. FUr diese Anwendung werden Keramikfasern
eingesetzt, die einen geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und eine
geringe thermische Leitfahigkeit aufweisen. Daher wurde von der Firma ICI 1972 die
Saffil-Kurzfaser entwickelt [20]. Diese oxidische Keramikfaser besteht hauptséachlich
aus y-AloO3 und enthalt als Zusatz 3 % SiO.. Ebenfalls zu Isolationszwecken brachte
die Firma 3M 1974 die Faser Nextel 312 auf den Markt. Bei dieser Faser handelt es
sich um eine Mullit-Keramikfaser mit einer sekundaren amorphen Phase. Da diese
Fasern fur Isolationen verwendet werden, haben sie keine hohen Zugfestigkeiten und
kénnen nicht zur Verstarkung in Verbundwerkstoffen verwendet werden, die einer
hohen mechanischen Beanspruchung unterliegen.

Ende der 1970er entwickelte die Firma Du Pont die FP-Faser. Diese Faser bestand
aus reinem a-AlxO3 (99,9 %). Sie sollte zur Verstarkung von Aluminium eingesetzt
werden. Durch den groBen Faserdurchmesser und die starke Sprddigkeit des a-
Al,Os erzielte diese Faser nicht die gewlnschte Verstarkung und wurde deshalb
nicht auf den Markt gebracht. Dennoch war dies der Beginn der Entwicklung von
Keramikfasern zur Verstarkung in Verbundwerkstoffen [20].
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Die erste kommerziell erhéltliche Faser zur Verstarkung von Verbundwerkstoffen
wurde 1982 von Nippon Carbon produziert. Die unter dem Handelsnamen Nicalon
erhaltliche Faser besteht aus SiC. Zunachst ersetzten sie Kohlenstofffasern in C/C-
Verbundwerkstoffen flr Raketendisen, dadurch wurde die Oxidationsbestandigkeit
verbessert. Spater wurden sie in SiC-Matrices eingebettet, um eine noch hdhere
Oxidationsbesténdigkeit zu erreichen. Damit begann die Entwicklung von Keramik-
Matrix-Verbundwerkstoffen (CMCs: Ceramic matrix composites). Da SiC-Fasern aber
bei sehr hohen Temperaturen nicht mehr oxidationsbestandig sind, wurden oxidische
Keramikfasern flir Hochtemperatur-Verbundwerkstoffe interessant und die bereits flr
Isolationszwecke genutzten Oxidsysteme wurden weiterentwickelt, um hdhere
Festigkeiten zu erzielen [20]. Es wurden weitere oxidische Keramikfasern mit

Zugfestigkeiten bis zu 3300 MPa entwickelt.

3.3.2. Anwendungen von Keramikfasern

Im Folgenden werden einige Anwendungsbeispiele aufgefiihrt, um einen Uberblick
zu geben, wie vielfaltig die Anwendungsmaoglichkeiten von Keramikfasern sind. Dabei
haben nichtoxidische und oxidische Keramikfasern zum Teil gleiche, aber auch
unterschiedliche Anwendungsschwerpunkte. Wéhrend nichtoxidische Keramikfasern
fast ausschlieBlich in der Luft- und Raumfahrt eingesetzt werden, sind oxidische
Keramikfasern auch z.B. fir die Aluminiumindustrie in Gusskandle oder
Brennerdlsen interessant.

Nichtoxidische Keramikfasern sind fast ausschlieBlich SiC-Keramikfasern, die als
Werkstoffe Anwendung finden. Diese werden meist als Verstérkung in niedrig
schmelzende Metalle oder in keramische Matrices eingebettet [149, 50]. Diese
Bauteile kbnnen als Isolation verwendet werden [50], die in der Luft- und Raumfahrt
eingesetzt werden [149]. So werden z. B. SiC/SiC-Verbundwerkstoffe oder SiC-
Keramikfasern in Si-B-C-Matrices als Austrittsdlisen fur Fllssigkeitsantriebe in
Raketen eingebaut [83]. Keramikfasern, in Metalle eingebettet, finden ebenfalls in der
Luft- und Raumfahrt Anwendung. So werden SiC-Keramikfasern in Titan eingebettet
fir Jet-Antriebe verwendet [20].

Neben der Anwendung in der Luft- und Raumfahrt, kénnen SiC/SiC- Werkstoffe auch
in der nuklearen Industrie eingesetzt werden. Unter Strahlung erhéht sich ihre

Warmeleitfahigkeit enorm, so dass sie zur Warmeabflihrung verwendet werden
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kénnen [83]. Andere Keramik-Verbundwerkstoffe (CMCs) kbénnen auch als
Neutronenfanger in der Nuklearindustrie eingesetzt werden [83].

Oxidische Keramikfasern werden hauptsachlich in der thermischen Isolation bei
Hochtemperaturanwendung eingesetzt [102]. Wobei die Isolation in der Luft- und
Raumfahrt, aber auch in der Verhittung Anwendung findet. Al,Os-Keramikfasern aus
amorphem oder metastabilem Aluminiumoxid werden in Isolationsplatten bei Space
Shuttle eingesetzt [102]. Auch ZrO»-Fasern werden in Verbundwerkstoffen in der
Raumfahrt zur lIsolation der Feststoff Treibstofftanks eingesetzt [102]. Pordse
oxid/oxid CMCs kénnen in der Raumfahrt als Hitzeschilde bei mehrmals eingesetzten
Raumfahrzeugen verwendet werden [131]. Neben den Anwendungen in der Luft- und
Raumfahrt werden oxidische Keramikfasern im Gegensatz zu nichtoxidischen
Keramikfasern, aufgrund ihrer geringeren Kosten, auch als Filter, Tragermaterial fur
Katalysatoren oder Separatoren in NiH- oder NiCd-Akkumulatoren eingesetzt [102].
Aber auch zur Verstarkung von Aluminium oder leichten Legierungen kdénnen
oxidische Keramikfasern Anwendung finden, um deren Abtragung durch Reibung zu
verringern [20].

CMCs kénnen aber auch als nicht bewegte Bauteile in Turbinenmotoren verwendet
werden, da sie bei den hohen Temperaturen, die in Turbinen herrschen, chemisch
inert sind [131].

3.3.3. Anforderungen an Keramikfasern in CMCs [82, 83]

Keramische Materialien sind im Hochtemperaturbereich die einzigen Werkstoffe, die
formstabil sind. Da monolithische Keramiken sehr spréde sind, kommt es unter
starker mechanischer Beanspruchung schnell zum Materialversagen. Mit
Keramikfasern verstarkte Keramiken (CMCs) hingegen kdénnen hdéheren
mechanischen Beanspruchungen ausgesetzt werden, ohne dass es zum
Materialversagen kommt. Da in dieser Arbeit die Eigenschaften der Korund-
Keramikfasern im Hinblick auf die Anwendung in CMCs optimiert werden soll, wird im
Folgenden der Wirkmechanismus der Faserverstarkung in CMCs erlautert.

FOr die Anwendung von Keramikfasern in keramischen Verbundwerkstoffen, die
mechanischen  Belastungen  ausgesetzt werden, sind  unterschiedliche
Fasereigenschaften nétig. Der Faserdurchmesser muss zwischen 5 und 10 pm
liegen, da bei kleineren Durchmessern beim Bruch inhalierbare, physiologisch
bedenkliche Partikel entstehen kdnnen und gréBere Durchmesser zu steifen Fasern
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fihren. Der E-Modul soll > 200 GPa und die Festigkeit > 2000 MPa bei
Raumtemperatur sein, um eine genlgend hohe Festigkeit und Steifigkeit der
Keramikfaser zu haben. Die Keramikfasern sollen unter Luft und mechanischer
Belastung bis mindestens 1300°C langzeitstabil sein (1000 h). Die Kriechrate unter
den Langzeithochtemperaturbedingungen soll mdglichst klein sein. In der Matrix soll
die Faser eine geringe Reaktion mit dieser aufweisen und eine geringe Faser-Matrix-
Bindung (FMB) haben, da sonst keine Bruchablenkung und Rissverzweigung
stattfinden kann. Beim Faser-Pullout muss eine hohe Reibung zwischen Faser und
Matrix entstehen, damit eine mdglichst hohe Kraft bendtigt wird, bevor der Bruch
weiteren Schaden anrichtet. Zudem muss das thermische Verhalten der Matrix und
der Faser &hnlich sein, da sonst bei thermischer Beanspruchung Spannungen
auftreten.

Schon bei geringer Beladung erzeugen die Fasern eine quasi plastische
Deformierbarkeit des Gesamtverbundes. Bricht die Matrix, wird alle Kraft auf die
Faser Ubertragen. Kommt es zum Faserbruch, so bricht der Gesamtverbund. Je
niedriger die FMB ist, desto héher ist die Bruchzahigkeit, daflr ist die Schubfestigkeit
niedriger. Bei einer guten Verstarkung bildet sich ein Mikroriss-Muster aus (Abb.3.6).
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Abb. 3.6: Rissverzweigung in CMCs [83].

In dichten Matrices miUssen die Fasern beschichtet werden, damit die FMB nicht zu
stark wird. Die gecoateten Fasern haben dann eine geringere Wechselwirkung und
es kann eine Rissablenkung stattfinden. Porése Matrices haben von sich aus schon
geringe Wechselwirkungen mit der Faser, so dass keine Zwischenphase nétig ist.
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4. Herstellung der Korund-Keramikfaser

Zur Herstellung von Korund-Keramikfasern werden in der Regel zun&chst
sogenannte Grlinfasern erzeugt, die durch thermische Behandlung in Keramikfasern
umgewandelt werden. Die Grinfasern kénnen Uber die in der Faserherstellung
bekannten Prozesse hergestellt werden. Hierzu wird zundchst eine verspinnbare
Spinnmasse erzeugt.

Die Spinnmasse besteht aus Korund-Precursoren, die zumeist mit einem
Spinnadditiv versetzt werden, um die Spinnmasse spinnbar zu machen. Als Korund-
Precursoren werden Aluminiumverbindungen verwendet, die wahrend des
Brennprozesses der Grinfaser durch Phasenumwandlung oder chemische
Reaktionen in  Korund Ubergehen. Hierzu werden meist anorganische
Aluminiumsalze oder Aluminiumorganyle verwendet [109]. Aus der Spinnmasse kann
durch einen geeigneten Spinnprozess, wie z.B. das Trockenspinnen, die Grinfaser
erzeugt werden. Um eine kontinuierliche Korund-Keramikfaser zu erhalten, muss die
Grunfaser in einem Rohrofen gebrannt werden. Bei dem Brennprozess werden die
organischen Bestandteile der Griinfaser verbrannt und der Korund entsteht aus den
Precursoren. Die so entstandenen Korund-Keramikfasern haben unabhangig von
den bei der Optimierung durchgefihrten Variationen der Parameter generelle
mikrostrukturelle Eigenschaften, die am Ende dieses Kapitels diskutiert werden.
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4.1. Die Spinnmassenherstellung

Ein haufig angewendeter Prozess zur Herstellung der Spinnmasse ist der Sol-Gel-
Prozess [156, 20, 50], bei dem eine kolloidale Suspension der Edukte hergestellt
wird, die dann durch Kondensationsreaktionen ein Netzwerk ausbilden [112]. Eine
weitere Mdglichkeit zur Herstellung der Grlnfaser ist die Herstellung nach dem
Lésungsprozess [109]. Beim Ldsungsprozess findet im Gegensatz zum Sol-Gel-
Prozess keine Kondensationsreaktion des Korund-Precursors statt. Technisch noch
von Bedeutung ist das Sinterverfahren. Bei diesem Prozess werden Suspensionen
von Aluminiumoxid-Pulver hergestellt. Mit Bindern und Spinnhilfsmitteln versehen,
kénnen sie eingedickt und zu Grinfasern verarbeitet werden [50]. Es gibt noch
andere im LabormaBstab eingesetzte Methoden, wie die Oxidation von
Aluminiumchlorid mit CO, im Hy-Strom. Dieser Prozess ist aber technisch
unbedeutend [50].

In den letzten Jahren haben sich der Sol-Gel-Prozess und der Lésungsprozess als
die geeignetsten und wirtschaftlichsten Prozesse herausgestellt, da bei diesen
Prozessen Griinfasern ohne allzu groBe Kosten- und Energieaufwand produziert

werden kénnen.

Beim Sol-Gel-Prozess werden die Precursoren in geeigneten Lésungsmitteln geldst
bzw. kolloidal suspendiert. Als Aluminium-Precursoren eignen sich unterschiedliche
Aluminiumsalze (z.B. Aluminiumnitrat, basisches Aluminiumchlorid) oder Aluminium-
organyle (z.B. Aluminiumformiat, -acetat Mischsalze) [112]. Nach der Zugabe der
Edukte beginnt abhangig vom pH-Wert die Kondensationsreaktion unter Ausbildung
eines Netzwerkes, bei der die Viskositdt der Spinnmasse zunimmt [112]. Dieser
Prozess wird als Alterung bezeichnet. Oftmals wird die Spinnmasse einige Zeit bei
erhéhter Temperatur aufoewahrt, um den Alterungsprozess zu beschleunigen und
schneller die zum Trockenspinnen benétigte Viskositat zu erreichen. Typische
Alterungsbedingungen sind 80°C und eine Standzeit von 96 h [89] oder 24 h bei
120°C [74].

Die Spinnmasse ist jedoch nicht lange stabil, da der Alterungsprozess nicht gestoppt
werden kann. Durch die irreversible Kondensation der Edukte zu Polymeren entsteht
ein Gel, das nicht mehr zur Grinfaser gesponnen werden kann. (Abb. 4.1) Daher
muUssen die Herstellung des Sols und der anschlieBende Spinnprozess zeitnah
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erfolgen, was ein Nachteil fur die industrielle Anwendung des Sol-Gel-Prozesses ist.
Ein weiterer Nachteil ist, dass immer der gleiche zeitliche Abstand zwischen der
Herstellung des Sols und dem Spinnprozess sein muss, um die Reproduzierbarkeit
der Grunfaserherstellung zu gewahrleisten.

! Starting Solution
1 at Room Temperature
I
Hydrolysis - Polycondensation
Reactions
| 800 d | 9608
Sol gw?g e ;%0?%
95 T -
&s o Fibers
- ‘ -
?gcﬂf
Gel |9c o0
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Abb. 4.1: schematische Darstellung zur Herstellung einer Griinfaser nach dem Sol-
Gel-Prozess [112].

Beim Lo&sungsprozess findet, im Gegensatz zum Sol-Gel-Prozess, keine
Kondensationsreaktion der Edukte in der Spinnmasse statt. Um die Spinnmasse
spinnfahig zu machen, wird das Lésungsmittel so weit entfernt, bis sie die fir den
Trockenspinnprozess noétige Viskositat hat. Um die Viskositat zu verbessern und die
Grlinfaser zu stabilisieren, kédnnen organische Polymere zugesetzt werden, die

wahrend des Sinterns vollstandig pyrolysiert werden.
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4.1.1. Basisches Aluminiumchlorid als Korund-Precursor

Bei der in dieser Arbeit hergestellten Spinnmasse wird als Korund-Precursor
basisches Aluminiumchlorid Alx(OH)sClI - 2,5 H,O (Locron K Firma Clariant)
verwendet. Basisches Aluminiumchlorid liegt in wassriger Lésung als dissoziiertes
Salz vor. Die Lésung enthdlt mehrere kationische Spezies, die abhangig von
Herstellungsbedingung, Konzentration und Alter der Lésung, in unterschiedlichem
Verhdltnis zueinander vorliegen [126]. Nachgewiesen werden kdénnen monomere
[Al(H20)6]**, dimere [(H20)4Al(u-OH)2AI(H20)4]** und tridecamere
[Al1304(OH)24(H20)12]"* Kationen. Aber auch andere Oligomere und Polymere
kénnen vorliegen [30].

Wird die Lésung des basischen Aluminiumchlorids soweit eingeengt, dass beim
Keramisieren eine Oxidausbeute von 30 % vorliegt, kann mittels Untersuchungen zur
Reaktionsgeschwindigkeit festgestellt werden, dass die frisch hergestellte Lésung zu
90 % polymere Aluminiumkationen enthalt und die restlichen 10 % als monomere
und tridecamere Kationen vorliegen. Auch in langer gelagerten Lésungen wird das
gleiche Verhéltnis der Kationen beobachtet [126].

Viskositatsmessungen ergeben, dass sich die Viskositdt der Ldésung mit
zunehmender Lagerzeit verandert. Die Viskositdt nimmt immer mehr zu und auch
nach einem Jahr Lagerzeit ist noch kein Gleichgewicht erreicht [30].

Da mittels verschiedener Analysemethoden (IR, 2’Al-MAS-NMR) keine Veranderung
auf molekulare Ebene festgestellt werden kann, wird davon ausgegangen, dass die
Alterungseffekte durch Agglomerat-Bildung verursacht werden [30].

Abb. 4.2: Gefrierbruch der Lésung von basischem Aluminiumchlorid mit 30 % Oxid-
ausbeute: links: frisch hergestellt; Mitte: nach 7 Tage; rechts: nach 2 Monaten [30].
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In Abb. 4.2 ist zu erkennen, dass sich je nach Alter der Losung unterschiedliche
Aggregate der Kationen ausbilden. Durch die Lagerung koénnen sich durch
Kondensation oder Wasserstoffbriicken verzweigte Aggregate ausbilden, die dann zu
einer héheren Viskositat fihren [126]. Diese Agglomerate kénnen durch Verdiinnen

der Losung wieder zerstort werden, damit ist der Alterungsprozess reversibel.

4.1.2. Herstellung der Spinnmasse nach dem Lésungsprozess

Zur Herstellung der Spinnmasse wird in der vorliegenden Arbeit der Lésungsprozess
durchgefuhrt. Als Lésungsmittel dient Wasser. Dem basischen Aluminiumchlorid, als
Korund-Precursor, wird zur Verbesserung der rheologischen Eigenschaften der
Spinnmasse Polyvinylpyrrolidon (PVP) als Spinnhilfsmittel zugesetzt [126].

Die Zusammensetzung der Lésung wird so gewahlt, dass das Polymer-Gesamtoxid-
Verhéltnis 70:30 betragt, um eine genigend hohe keramische Ausbeute der
Grunfaser zu erhalten. Damit sich die Komponenten in der Ldésung homogen
vermischen, wird ein Uberschuss an Wasser verwendet, der dann nach dem
Vermischen im Vakuum entfernt wird.

Vor dem Eindicken der L6sung findet bei den gewahlten Konzentrationen der Edukte
keine Alterung der Spinnmasse statt. Nach dem Entfernen eines Teils des
Lésungsmittels altert die Spinnmasse. In den ersten drei Tagen verandert sich die
Viskositat daher stark, danach nur noch geringflgig. [127] Die Geschwindigkeit der
Alterung ist von der Viskositat abhangig, je hdher die Viskositat der Spinnmasse ist,
desto schneller altert sie [142]. Die Alterung nach dem Eindicken ist aber im
Gegensatz zum Altern beim Sol-Gel-Prozess reversibel. Eine flr den Spinnversuch
zu hochviskose Spinnmasse kann mit Wasser wieder verdinnt werden, um die

bendtigte Viskositat einzustellen.
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4.2. Der Spinnprozess

Far die Eigenschaften der Korund-Keramikfasern ist es entscheidend, dass die
Grinfasern bereits eine hohe Qualitdt aufweisen. Die Grinfasern missen im
Filamentblndel gleich dick sein und der Faserquerschnitt darf entlang der Faser
nicht schwanken, da sonst die Keramikfaser unregelmaBig dick wird und die
mechanischen Eigenschaften der Faser darunter leiden kénnen. Es ist wichtig, dass
die Spinnmasse fiir den Trockenspinnprozess die geeigneten Eigenschaften aufweist
und die Parameter beim Spinnprozess den gewlnschten Eigenschaften der

Grinfaser angepasst werden.

4.2.1. Das strukturviskose Verhalten der Spinnmasse

Damit die Spinnmasse zur Herstellung von Griinfasern fir Korund-Keramikfasern in
einem Trockenspinnprozess verspinnbar ist, sollte die Nullviskositat der Spinnmasse
zwischen 200 - 300 Pa-s bei 25°C liegen [142]. AuBerdem muss die Spinnmasse ein
geeignetes strukturviskoses und viskoelastisches Verhalten aufweisen, damit die
Spinnmasse optimal verspinnbar ist.

Diese Eigenschaften kénnen mittels rheologischen Untersuchungen nachgewiesen
werden.

In den hergestellten Korund-Spinnmassen liegen die Polyvinylpyrrolidon-
Makromolekule in Lésung vor. Makromolekile liegen in einer Losung als verschlaufte
Knauel vor, die vom Lésungsmittel durchdrungen werden koénnen. Durch
mechanische Beanspruchung, die beim Verspinnen vor allem nach der Spinndise
auftreten, werden die Molekilketten parallel zur Faserachse orientiert.

Analog zur Herstellung von Polymerfasern wird durch das strukturviskose und
viskoelastische Verhalten der Spinnmasse die Verspinnbarkeit gewahrleistet.
Allerdings ist die Orientierung der Makromolekdle nicht relevant fir die Struktur der
Korund-Keramikfaser, da diese bei der Pyrolyse verbrannt werden.

Um eine Faser zu erhalten, muss ein bestimmtes Verhaltnis zwischen viskosen und
elastischen Anteile vorliegen. Dieses Verhaltnis ist abhangig von der
Zusammensetzung der Spinnmasse. Erfahrungen haben gezeigt, dass eine Korund-
Spinnmasse, die ein rheologische Verhalten wie in Abb. 4.3 aufweist, verspinnbar ist.
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Bei rheologischen Messungen werden der Speichermodul G* (elastische Anteil), der

*

Verlustmodul G* (viskose Anteil) und der Betrag der komplexen Viskositat

n

bestimmt. Hierzu werden Oszillationsmessungen durchgefihrt. Aus den Messungen
kann mithilfe des dreiparametrigen Carreau-N&herungsverfahrens die Nullviskositat n
berechnet werden.

Die Abb. 4.3 zeigt typisch strukturviskoses Verhalten. Bei kleinen
Deformationsgeschwindigkeiten liegt newtonsches FlieBerhalten vor. Wenn héhere
Deformationsgeschwindigkeiten auf die Spinnmasse einwirken, so macht sich mehr
und mehr der elastische Anteil bemerkbar.

1.5x10* 110°
10* o o

G" (-&-)
[Pa]

G (—a—)
[Pa]

3 Coefficients:
238.46 3.6588 0.3228

| I I IR I I IR I 101

10" 10° 10’ 10° 250.0

o [rad/s]

Abb. 4.3: Rheologische Messung: Auftragung der Moduln und der Viskositat gegen
die Winkelgeschwindigkeit.
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4.2.2. Der Trockenspinnprozess

Beim Trockenspinnprozess wird die Spinnmasse durch eine 90 Filament-Dise mit
Lochdurchmessern von 100 um gepresst. Die Faden werden in einem beheizten
Spinnschacht verstreckt. Die Temperatur im Spinnschacht muss so gewahlt werden,
dass die Grunfasern verstreckt werden kénnen, aber beim Aufwickeln auf die Spule
bereits soweit getrocknet sind, dass sie nicht verkleben. Nicht nur die Temperatur im
Spinnschacht hat einen Einfluss auf das Trocknen der Grlinfaser im Spinnschacht,
sondern auch die Luftfeuchtigkeit. Die Luftfeuchtigkeit darf an der Spinndise nicht zu
hoch sein, da sonst die Grinfasern nach dem Austritt aus der Spinndise Wasser
aufnehmen und sich die Viskositat der Grlinfaser verandert. Dadurch kann im
Extremfall die Viskositat so gering werden, dass die Griinfaser reift.

Um dem Verkleben der Grinfasern vorzubeugen, wird das Faserblndel vor dem
Aufwickeln mit Spinnpraparation benetzt. Wenn die Grinfasern noch nicht trocken
genug sind, verkleben die Filamente. Dadurch werden die Griinfasern beim
Brennprozess nicht zu einzelnen Korund-Filamenten gebrannt, sondern es entstehen
versinterte Korund-Keramikfasern.

AuBerdem muss darauf geachtet werden, dass keine turbulenten Strémungen im
Schacht entstehen, da sonst die Filamente eine unregelméaBige Dicke erhalten oder

reiBen. Die Einzelfilamente der Grinfaser sind ca. 17 um dick (Abb. 4.4).

Abb. 4.4: REM-Aufnahme einer Griinfaser.
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4.3. Der Brennprozess

Beim Brennprozess wird die Grlnfaser in die Korund-Keramikfaser Uberfihrt. Dabei
werden die organischen Bestandteile der Faser verbrannt und der Korund-Precursor
wandelt sich unter Entstehung fllichtiger anorganischer Stoffe in Korund um. Beim
Brennen von Griinfasern zu Korund-Keramikfasern ist es wichtig, dass die Fasern
wahrend des Sinterns unter Spannung stehen, damit lineare Korund-Keramikfasern
erzeugt werden. Bereits eine geringflgige Krauselung der Keramikfasern fuhrt zu
einem starken Festigkeitsverlust. Nicht nur die angelegte Spannung an die
Keramikfaser beeinflusst ihre mikrostrukturelle Entwicklung und die daraus
resultierenden Eigenschaften, sondern auch die im Brennprozess gewd&hlten
Parameter. Um geeignete Parameter beim Brennprozess zu wahlen, ist es wichtig
das thermische Verhalten der Griinfaser zu kennen. Daher wird die Griinfaser vor
dem Brennen thermoanalytisch charakterisiert.

4.3.1. Das thermische Verhalten der Griinfaser

Zur thermischen Analyse der Grlinfaser eignet sich die Methode der Differential
Scanning Calomertry (DSC) und Thermogravimetrie (TG).

Die Funktionsweise der DSC ist, dass die Grinfaser mit einer bestimmten Heizrate
aufgeheizt wird. Dabei detektiert das Gerat zuséatzlich auftretende Warme (bei
exothermen Prozessen) bzw. wenn die Probe bei einem endothermen Prozess
Warme verbraucht. Aus dem so entstandenen Thermogramm kann dann entnommen
werden, bei welchen Temperaturen chemische Reaktionen oder
Phasenumwandlungen stattfinden. Bei Thermogravimetrie-Messungen wird der

Masseverlust der Probe beim Erhitzen bestimmt.

Aus der TG-Kurve (Abb. 4.5) ist ersichtlich, dass ein sehr starker Massenverlust
(64 %) bis ca. 600°C auftritt. Ab 600°C bleibt die Masse konstant. Die Prozesse, die
den starken Massenverlust verursachen, kdénnen mithilfe des Thermogramms
genauer charakterisiert werden.

Im Thermogramm sind verschiedene Signale zu beobachten (Abb. 4.5). Bei 120°C
liegt ein endothermes Signal vor. Bei dieser Temperatur wird Wasser aus der Faser
entfernt. Bei 240°C Uberlagern sich zwei Signale, zum einen verbrennt die
Spinnpraparation an der Faseroberflache, dabei wird Energie frei und das scharfe
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exotherme Signal wird erzeugt. Zum anderen wird Kristallwasser oder
Chlorwasserstoff vom basischen Aluminiumchlorid abgespalten.

Alle weiteren in der Grinfaser enthaltenen organischen Verbindungen und der
daraus entstandene Kohlenstoff verbrennen bei 420°C bis 600°C. Gleichzeitig wird
das basische Aluminiumchlorid in Aluminiumoxid umgewandelt. Die Kristallisation zu
einer metastabilen Aluminiumoxid-Phase findet bei 890°C statt. Erst ab 1110°C bildet
sich Korund. Welche Prozesse genau ablaufen, wird in Kapitel 5 beschrieben.
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Abb. 4.5: Hochtemperatur-TG und —DSC der Grlnfaser.

Aus dieser Charakterisierung lassen sich wichtige Hinweise flr den Sinterprozess
ableiten: Da bis 600°C der meiste Massenverlust unter Entstehung von
Pyrolyseprodukte stattfindet, sollte bis zu dieser Temperatur nicht zu schnell erhitzt
werden, da sonst die Pyrolyseprodukte in der Faser in Poren eingeschlossen werden
kénnen bzw. die Faser durch Pyrolysegase zerstért wird. Oberhalb von 600°C kann
schneller erhitzt werden, da dort kaum Masseverlust mehr auftritt. Um Korund als
einzige Aluminiumoxid-Phase vorliegen zu haben, muss die Griinfaser mindestens
bis ca. 1150°C erhitzt werden.
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4.3.2. Der kontinuierliche Brennprozess

Beim thermischen Verhalten der Griinfaser wird deutlich, dass die Eigenschaften der
Korund-Keramikfaser durch den Brennprozess beeinflusst werden kdénnen. Daher
mussen die Parameter so gewahlt werden, dass die Mikrostruktur der Faser positiv
beeinflusst wird.

Um eine kontinuierliche Korund-Keramikfaser zu erzeugen, muss auch der
Brennprozess kontinuierlich erfolgen. Daflr eignet sich ein Rohrofen. Die Grinfaser
wird unter Spannung in den Ofen eingebracht. Da wahrend des Brennens ein starker
Langenschrumpf (60 %) auftritt, muss die Abwickelgeschwindigkeit der Griinfaser
entsprechend schneller sein, als das Aufwickeln der Korund-Keramikfaser. Um die
Faser trotzdem die ganze Zeit unter Spannung zu halten, muss ein Gewicht
zwischen Umlenkrollen an der Faser angebracht werden. Die Geschwindigkeit mit
der die Faser durch den Rohrofen geflihrt wird, muss so gewahlt werden, dass die
thermischen Prozesse in der Grinfaser vollstdndig stattfinden kénnen. Dies lasst
sich dadurch realisieren, dass der Rohrofen in mehreren Heizzonen unterteilt ist, die
die Faser langsam bis zur Sintertemperatur erhitzen. Die Faser muss zunéachst bei
Temperaturen unterhalb der Aluminiumoxid-Bildung behandelt werden, damit die
Pyrolyse stattfindet, bevor sich geschlossene Poren ausbilden kénnen, da sonst
eingeschlossene Pyrolysegase zur Zerstérung der Faser fuhren kénnen. Am Ende
des Brennprozesses muss die Faser genlgend lang oberhalb der Korund-
Bildungstemperatur verweilen, damit sich die Kornstruktur der Korund-Keramikfaser
ausbilden kann. Diese Vorgange beim Brennprozess sind sehr komplex. Da hierbei
viele Parameter wichtig sind, um die Korund-Keramikfasern zu optimieren, wird im
nachsten Kapitel (Kapitel 5) genauer darauf eingegangen. Dort werden die

maoglichen Optimierungen im Brennprozess genauer beschrieben.
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4.4. Generelle Strukturuntersuchungen

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse genereller Strukturuntersuchungen zu den
Korund-Keramikfasern angefthrt. Um die Struktur der polykristallinen Korund-
Keramikfasern genauer zu betrachten, wurden verschiedene Untersuchungen
durchgefuhrt. Es wurden Rdéntgenstrukturanalysen gemacht, um zu untersuchen, ob
es sich bei der Korund-Keramikfaser tatsachlich um eine reine Korund-Phase
handelt, oder ob sekundare oder amorphe Phasen vorliegen.

Durch Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen konnte die Kornstruktur und auch die
KorngrdBenverteilung untersucht werden.

Um die Verteilung der Elemente in der Korund-Keramikfaser zu untersuchen, wurden
EDX-Analysen durchgefihrt. Ein weiteres Ziel der Untersuchungen war
herauszufinden, ob sich die Fremdatome hauptséchlich an den Korngrenzen
anreichern oder ob es zu einer molekularen Vermischung der Sinteradditive und der
Korund-Phase kommt. Hierzu wurden auch hochauflésende TEM-Aufnahmen
gemacht, um zu sehen, ob sich die Struktur der Korund-Kérner an ihren Grenzen
durch Gitterdefekte, die durch Fremdatome hervorgerufen werden, vom Korninneren

unterscheiden.

4.4.1. Réntgenstrukturuntersuchungen

Es wurden Réntgenstrukturuntersuchungen an zermahlenen Korund-Keramikfasern
und an Korund-Keramikfasern, die als ganze Fasern parallel zueinander angeordnet
auf einen Probentrager fixiert wurden, durchgeflhrt.

— il || ! | “Llll
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20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 7o <9 23 30 35 40 45 50 55 &0 65 7O
29 [deq)

Beugungswinkel 28 in °

Abb. 4.6: rechts: Pulver-Diffraktogramm einer selbst hergestellten Korund-Keramik-
faser; links: Vergleichsdiffraktogramm von a-AlO3 [157].

30



Intenstat

Im Pulver-Diffraktogramm werden Signale beobachtet, die eindeutig Korund
zugeordnet werden kénnen (Abb. 4.6) Es kann keine weitere kristalline Phase
beobachtet werden. Aufgrund der geringen Intensitaten der Signale ist bei 22° im
Pulver-Diffraktogramm noch ein starkes amorphes Signal erkennbar. Dieses Signal
kann bei den Diffraktogrammen der Fasern nicht beobachtet werden (Abb. 4.7).
Vermutlich entsteht dieses Signal durch beim Zermahlen zerstérte Kérner.

350 -~ 350
300 300 -
250 - 250 -
200 -~ 200 -
150 ~ 150 +
100 A 100 -
50 A 50 -
0 A 0 r ‘ r . r r T T T T
20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
Beugungswinkel 28 in ° Beugungswinkel 28 in °

Abb.4.7: links: Faser- Diffraktogramm; rechts: Pulver-Diffraktogramm der Korund-
Keramikfaser.

In Abb. 4.7. ist zu erkennen, dass die Intensitat der Signale bei Fasern deutlich
geringer ist, als bei den Pulver-Diffraktogrammen. Zudem sind die Signale beim
Faser-Diffraktogramm weniger scharf. Da die Diffraktogramme in Reflexion
aufgenommen werden, ist es mdglich, dass bei den Fasern Oberflacheneffekte die
Signalscharfe und Intensitat beeinflussen.

Die Diffraktogramme aller untersuchten Korund-Keramikfasern zeigen, dass bei den
gewahlten Sintertemperaturen zwischen 1350°C und 1450°C eine reine Korund-
Keramikfaser entsteht. Es liegen keine kristallinen oder amorphen sekundare Phasen
VOr.

Die KorngréBenbestimmung Uber die Halbwertsbreite der Signale im Diffraktogramm
ergeben, abhangig ob Pulver oder Faser gemessen wird, KorngréBen von ca. 30 nm
bzw. 20 nm. Die so bestimmten KorngréBen sind um eine GréBenordnung zu klein
fur die in den Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen erkennbaren Kérner (>100 nm)
(Abb. 4.8). Es ist unklar, weshalb die KorngrdéBe mittels Réntgenstrukturanalyse nicht
bestimmt werden kann. Daher wurde zur Untersuchung der Kornstruktur die Methode
der graphischen Auswertung von Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen gewahilt.
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4.4.2. Untersuchung der Kornstruktur

Um die Kornstruktur zu untersuchen und dann die Veranderungen der Mikrostruktur
bei Variation der Prozessparameter zu vergleichen, wurden Rasterelektronen-
mikroskop-Aufnahmen der Korund-Keramikfasern gemacht (Abb. 4.8). Auf den
Aufnahmen ist die Kornstruktur sehr deutlich zu erkennen und es kdnnen auch
einzelne Koérner voneinander unterschieden werden. Da es nicht mdglich war die
KorngréBen der Korund-Keramikfasern mittels Rdntgenstrukturanalyse zu
bestimmen, wurden die KorngréBen aus den REM-Aufnahmen graphisch ermittelt
und die KorngréBenverteilung der Kérner in der Faser bestimmt. In Abb. 4.8 ist die
Kornstruktur einer Korund-Keramikfaser zu erkennen. Die graphische Auswertung
ergab einen Mittelwert der Korngr6Ben von 160 + 20 nm. Die Auswertung der
Einzelmesswerte flhrt ndherungsweise zu einer gauB'schen Verteilungskurve. Die
KorngréBen liegen zwischen 100 und 280 nm, wobei die meisten KorngréBen im
Bereich zwischen 120 und 220 nm gemessen wurden.

Die groBe Streuung der KorngréBen ist in der Literatur bekannt, da bei
polykristallinen Kornstrukturen nicht alle Kérner gleich groB werden. Die Ursache
hierfir ist, dass die Kristallisation der Kdrner nicht bei allen Kdrnern gleichzeitig
stattfindet. Dadurch haben die Kérner ein unterschiedliches Alter und damit auch
eine unterschiedliche GréBe [168]. Abhangig vom gewahlten Brennprozess und den
Sinteradditiven betragen die mittleren KorngréBen der in dieser Arbeit hergestellten
Korund-Keramikfasern 150 nm bis 600 nm.

2 um 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300

KorngroBe in nm

Abb. 4.8: links: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme einer Korund-Keramikfaser
rechts: Verteilung der Korngrdéen.
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4.4.3. Untersuchung der Verteilung der Sinteradditive in der
Korund-Keramikfaser

Dillon et al. haben sich sehr ausfuhrlich mit dem Einfluss von Fremdatomen auf die
Korngrenzenmobilitat in Korund beschaftigt. Dabei haben sie festgestellt, dass die
Konzentration der Fremdatome einen starken Einfluss auf die Korngrenze hat und
damit auch auf die Hochtemperatureigenschaften der Korund-Keramikfasern.
Genauere Ausfiihrungen zum Konzept von Dillon et al. werden in Kapitel 7 erlautert.
An dieser Stelle sei es nur erwahnt, da aufgrund dieses Konzeptes Untersuchungen
zur Struktur der Korngrenzen durchgefihrt wurden, um zu sehen, ob die
Sinteradditive Silicium und Magnesium die Gitterstruktur des Korundes an den
Korngrenzen beeinflussen. In Abb. 4.9 ist zu erkennen, dass die Gitterstruktur der
Korund-Kérner bis an die Korngrenze heranreicht und keine amorphen Bereiche an
den Korngrenzen vorliegen, da die Gitterstruktur zweier aneinandergrenzender
Kérner deutlich zu sehen ist. An den Korngrenzen kommt es lediglich zur
Uberlagerung der unterschiedlichen Gitterorientierungen der angrenzenden Kérner.
Zudem ist keine Anreicherung von Fremdatomen an den Korngrenzen erkennbar, da

keine durch Fremdatome verursachten Gitterdefekie beobachtet werden konnten.

5n — 5 M

Abb. 4.9: Hochauflésende TEM-Aufnahmen zweier verschiedener Korngrenzen.
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EDX-Untersuchungen (Abb. 4.10) lassen ebenfalls den Schluss zu, dass die
Sinteradditive nicht an den Korngrenzen angereichert sind. An der
Aluminiumverteilung ist zu erkennen, dass das Aluminium in der ganzen Faser
gleichmaBig verteilt ist. Es bildet sich keine sekundare Phase aus und es liegen
keine Koérner vor, die nicht aus Aluminiumoxid sind. Die Verteilung des Silicium und
Magnesium zeigt, dass sich keine Agglomerate der Sinteradditive ausbilden, die mit
dieser Messtechnik nachgewiesen werden kénnen. Es ist auch keine Anreicherung

der Sinteradditive an den Korngrenzen zu erkennen.
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Abb. 4.10: EDX-Mapping: links oben: REM-Aufnahme; rechts oben: Aluminium-
Verteilung; links unten: Silicium-Verteilung; rechts unten: Magnesium-Verteilung.

Diese Untersuchungen mittels HR-TEM und EDX lassen den Schluss zu, dass die

Sinteradditive homogen in der Mikrostruktur verteilt und nicht an den Korngrenzen
angereichert sind.
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5. Optimierung der Korund-Keramikfasern mit Silicium-
dioxid und Magnesiumoxid durch den Brennprozess

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse von Untersuchungen zur Optimierung, der
bisher im Institut fir Textilchemie und Chemiefasern in Denkendorf hergestellten
Korund-Keramikfaser, beschrieben. Zur Optimierung der Korund-Keramikfasern mit
SiO2 und MgO, wurde die Grinfaser, wie im vorherigen Kapitel beschrieben,
hergestellt. Zur Optimierung wurden im Brennprozess einige Parameter variiert. Aus
Kapitel 4.3. wird deutlich, dass die Prozessparameter fur die Herstellung der Korund-
Keramikfasern aus den Grinfasern neben der Wahl des Precursors groBen Einfluss
auf die Eigenschaften der Korund-Keramikfasern haben. Um festzustellen welchen
Einfluss die verschiedenen Parameter beim Brennprozess auf die Mikrostruktur und
mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfasern haben, wurden die
einzelnen Parameter in verschiedenen Untersuchungen variiert. Dabei wurden der
Einfluss der Heizraten in bestimmten Temperaturbereichen, die Haltezeiten bei
verschiedenen Behandlungstemperaturen unterhalb der Sintertemperatur und der
Einfluss der Sintertemperatur auf die Korund-Keramikfaser untersucht.

5.1. Vorgange beim Brennen der Grinfaser zur Korund-
Keramikfaser

Beim Brennen der Korund-Keramikfasern finden unterschiedliche Prozesse statt.
Dabei wandeln sich die Grinfasern im Laufe des Prozesses in die Korund-
Keramikfasern um. Welche Einflisse die Umwandlungen auf die Mikrostruktur der
Korund-Keramikfasern haben, wird deutlich, wenn diese Prozesse genauer
betrachtet werden. Beim Brennen der Grunfaser zur Korund-Keramikfaser finden,
neben der Pyrolyse der organischen Bestandteile der Griinfaser, die Umwandlung
des Precursors in die Aluminiumoxid-Phase und das Verdichten der Faser (Sintern)
statt. Um die Einflisse der einzelnen Parameter bei der Optimierung zu verstehen,
ist es wichtig, die Vorgange beim Brennprozess zu kennen.

Die verschiedenen Prozesse laufen nicht nacheinander ab, sondern kénnen teilweise
parallel zueinander stattfinden. Im Folgenden wird darauf eingegangen, was generell
beim Brennprozess der Grlnfaser zur Korund-Keramikfaser vor sich geht. Dabei
werden die Vorgange der Pyrolyse, der Precursor-Umwandlung und des Sinterns
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getrennt voneinander betrachtet, auch wenn sie im realen Prozess nicht getrennt

voneinander ablaufen.

5.1.1. Die Pyrolyse der organischen Bestandteile

Bei der Pyrolyse der organischen Bestandteile der Griinfaser wird an der Oberflache
die Spinnpraparation pyrolysiert. Die Spinnpréparation besteht aus Kohlenwasser-

stoffen, die sich folgendermafBen zersetzen kénnen:

A0

CrHns2 —2>, CO + HYO (GI. 5.1)
A XSO

CnHns2 ——>2> CO, + HYO (Gl. 5.2)

In Gegenwart von wenig Sauerstoff findet die Oxidation zu Kohlenmonoxid (CO) statt
(Gl. 5.1). Ist ausreichend Sauerstoff vorhanden, kann die vollstandige Verbrennung
der Kohlenwasserstoffe stattfinden (Gl. 5.2). Da die Oxidation an der Faser-
Oberflache in Luft stattfindet, kann eine vollstandige Verbrennung stattfinden. Die
Kohlenwasserstoffe werden zu Kohlenstoffdioxid (CO-) oxidiert.

Neben den Kohlenwasserstoffen, die nur an der Oberflache pyrolysiert werden,
finden auch in der Grinfaser Pyrolyseprozesse statt. Das Polyvinylpyrrolidon (PVP),
das der Grlnfaser, zur Verbesserung der rheologischen Eigenschaften, zugesetzt
wurde, wird wahrend des Brennprozesses ebenfalls thermisch zersetzt. Reines PVP
zersetzt sich abhangig vom Polymerisationsgrad, ab 250 - 300°C. Bei 600°C ist es
bereits vollstandig pyrolysiert [49].

_ A0
Ol )} 2

N —_—

/K CO, 4+ CO + NO,
—_—

n

Abb. 5.1: vollstdndige Pyrolyse von Polyvinylpyrrolidon.

Als Pyrolyseprodukte entstehen die gasférmigen Produkte CO, CO, und Stickoxide
(Abb. 5.1) [49]. Im Idealfall lauft die Pyrolyse so ab, dass keine Rickstande in der

gesinterten Faser verbleiben. Wenn die Pyrolyse durch andere Prozesse in der
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Faser beeinflusst wird und teilweise pyrolysiertes PVP, z.B. in Poren, in der Faser
eingeschlossen werden, ist es moglich, dass Zwischenprodukte der Pyrolyse
stabilisiert werden und keine vollstandige Verbrennung stattfinden kann.

Damit die Pyrolyse vollstindig ablauft, missen deshalb die flichtigen
Pyrolyseprodukte die Faser durch Diffusionsprozesse verlassen kénnen, damit sich
das Gleichgewicht in Richtung der Produkte verschiebt. Der relativ kleine
Faserdurchmesser von max. 17 um ermdglicht es, dass die Pyrolyseprodukte die

Faser sehr schnell verlassen kénnen.

5.1.2. Umwandlung des Korund-Precursors in Korund

Der Korund-Precursor, basisches Aluminiumchlorid, enthalt Kristallwasser. Dieses
Wasser wird erst wahrend der Zersetzung freigesetzt, da die Aluminiumaqua-
Komplexe so stabil sind, dass das Kristallwasser erst bei hohen Temperaturen frei
werden kann. Im Thermogramm in Kapitel 4 (Abb. 4.5) ist zu erkennen, dass fester
gebundene Wasser (z.B. Kristallwasser) oder HCI erst bei ca. 240°C die Grinfaser
verlasst. Bevor das Aluminiumchlorid wasserfrei ist, beginnt bereits die Zersetzung,
so dass kein wasserfreies AICl; wahrend des Brennprozesses entsteht [65].

Untersuchungen zu reinem basischem Aluminiumchlorid haben gezeigt, dass bis
600°C die Abspaltung von Wasser beobachtet werden kann. Dabei findet der meiste
Wasserverlust bis 400°C statt [16]. Es wird Kristallwasser, Wasser in Poren und
Wasser durch Dehydroxylierung abgespalten. Neben der Wasserabspaltung findet
die Abspaltung von Chlorwasserstoff statt. Mit steigender Temperatur nimmt die
Chlorwasserstoff-Abspaltung ab wahrend weiterhin Wasser abgespalten wird [16].

Ab 400°C findet kaum noch eine Abspaltung von Chlorwasserstoff statt.

A
Al,(OH)sCl = 2,5 H,0 TCI> AI(OH), + AIO(OH) 4 Polykationen
A A A
-H,0 X 2 -H,0
-H,0

AIO(OH) & _X2_ A] O

Abb. 5.2: vereinfachter Mechanismus zur Umwandlung von basischem Aluminium-

chlorid in Aluminiumoxid.
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In Abb. 5.2 ist vereinfacht dargestellt, wie die Umwandlung von basischem
Aluminiumchlorid in Aluminiumoxid erfolgen kann. Da das basische Aluminiumchlorid
nicht in monomerer Form vorliegt, sondern als Polykationen mit Chlorid als
Gegenionen, ist der Mechanismus komplexer als in Abb. 5.2. dargestellt. Durch die
HCI-Abspaltung bilden sich zunachst gréBere Polykationen, neben denen sich
bereits Aluminiumhydroxid Al(OH)s und Aluminiumoxidhydroxid AIO(OH) ausbilden
kann. Durch weitere Wasserabspaltung werden die Polykationen dann in
Aluminiumoxid umgewandelt. Dabei kann sich als Zwischenstufe ebenfalls
Aluminiumhydroxid und Aluminiumoxidhydroxid ausbilden.

Ab 400°C kann sich das AI(OH); Uber die Bildung von AIO(OH) in Aluminiumoxid
(AlO3) umwandeln [65]. Dabei ist die Umwandlungstemperatur davon abhangig in
welcher Modifikation das Hydroxid vorliegt. Im Thermogramm (Abb. 4.5) ist zu
beobachten, dass sich der Korund-Precursor erst bei ca. 870°C in Aluminiumoxid
verwandelt. Die Umwandlung vom Korund-Precursor in Al(OH); und AIO(OH) findet
im gleichen Temperaturbereich wie die Pyrolyse statt. Die Umwandlung ist nur
schwach exotherm im Vergleich zur Pyrolyse und kann daher im Thermogramm nicht
beobachtet werden. Es kénnen auch keine Aussagen darlber gemacht werden, in
welcher Modifikation das Aluminiumhydroxid und das Aluminiumoxidhydroxid
vorliegen. Die Hydroxide wandeln sich zunachst in metastabiles Al,O3 um. Dieses
wird bei 1110°C zu Korund. Um welche metastabile Aluminiumoxid-Phase es sich
handelt, kann ebenfalls nicht festgestellt werden. Réntgenstrukturuntersuchungen
der metastabilen Al,O3-Phase geben keine klare Auskunft dariiber, da die Phase zu
feinkristallin ist, um deutliche Signale im Diffraktogramm zu erhalten.

Wie bei der Pyrolyse der organischen Bestandteile der Grinfaser kénnen auch bei
der Umwandlung vom Korund-Precursor in Korund die Prozesse von parallel
ablaufenden Pyrolyseprozessen beeinflusst werden.

Die Vorgange in der Grinfaser wahrend der Pyrolyse und der Precursor-
Umwandlung kénnen daher nicht exakt nachvollzogen werden. Die Betrachtung der
verschiedenen Prozesse wahrend der Pyrolyse und der Precursor-Umwandlung
geben aber Anhaltspunkte dafir, was in der Faser wahrend des Brennprozesses bis
ca. 850°C vor sich geht. Fir den Brennprozess ist wichtig, dass die Faser genligend
Verweilzeit bei den Temperaturen bis zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-
Phase hat, damit die Pyrolyseprozesse und die Umwandlung des Korund-Precursors

vollstandig stattfinden kénnen.
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5.1.3. Sintern der Korund-Keramikfaser [122]

Der Sinterprozess ist neben der Wahl der Ausgangsverbindungen der wichtigste
Einflussfaktor, der die Beschaffenheit der gesinterten Keramikfaser bestimmt.

Um gezielt Einfluss auf die Mikrostruktur der Faser nehmen zu kénnen, missen die
Vorgange wahrend des Sinterprozesses bekannt sein [122].

Beim Sintern wird ein poréser Kérper durch eine Temperaturbehandlung verdichtet,
ohne dass eine Formanderung (auBer Schrumpf) eintritt. Die treibende Kraft fir die
Verdichtung ist die Reduktion der Oberflachenenergie. Zu Beginn des
Sinterprozesses liegen sehr kleine Partikel mit einer hohen Oberflachenenergie vor.
Wahrend des Prozesses wachsen die Partikel und vermindern damit ihre
Oberflachenenergie. Bei dieser Verfestigung nimmt gegen Ende des Prozesses die
Grenzflachenenergie zwischen den Partikeln ab.

Die Partikelumordnung und -deformation erfolgt durch viskoses und plastisches
FlieBen, Diffusion, Verdampfen und Kondensieren oder Lésen und Wiederausfallen.
Der Sinterprozess kann in unterschiedliche Stadien eingeteilt werden: Das
Anfangsstadium, mit einer Schwindung von bis zu 5 %, das Zwischenstadium und
das Endstadium, in dem die Kanalporen in geschlossene Poren Ubergehen. Im
Zwischenstadium findet am meisten Schrumpf statt. Erfahrungen zeigen, dass in
diesem Stadium die Porositat mit einigen zehn Prozent auf eine Porositat von nur ca.
5 %, bei monolithischen Keramiken, Ubergeht [122].

Je nach Beschaffenheit des zu sinternden Materials finden unterschiedliche
Prozesse statt. Beim Sintern von Korund kénnen die Vorgange mit einem

vereinfachten 2-Kugel-Modell beschrieben werden.

Im Anfangsstadium entsteht zwischen zwei sich beriihrenden Kugeln ein Hals mit
dem Durchmesser 2x. Die Krimmung des Halses p kann durch den Radius der

Kugel und den Durchmesser des Halses beschrieben werden:

2
X

P=E

(Gl. 5.3)

-
-

Abb. 5.3: Kugelmodell fir das Sintern: links: ohne
Schwindung; rechts: mit Schwindung.
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Die Kugeln kénnen sich mit oder ohne Schwindung miteinander verbinden (Abb. 5.3).
Der Hals entsteht durch einen Verdampfungs-Kondensations-Mechanismus. An der
Kornoberflache verdampft Substanz und kondensiert am Hals. Durch die
Veranderung der Krimmung der Korn- und Halsoberflache &andert sich der
Dampfdruck. Die Anderung des Dampfdruckes kann mit der Kelvin-Gleichung
beschrieben werden. Auch die Kondensation der verdampften Teilchen andert sich
wahrend dieses Vorganges. Dies beschreibt die Langmuir Isotherme. Unter
Verwendung beider mathematischer Beziehungen kann folgende Gleichung flr das

Wachstum des Halses aufgestellt werden:

X 3—3Yp0 n 1/2. ij.t Gl.5.4
r r’d* \ 2 RT (@l 5.4)

M = Molekulargewicht; po = Dampfdruck; y = Oberflachenenergie; d = Dichte; r = Radius des Korns;

x = Radius des Halses; R = allgemeine Gaskonstante; T = Temperatur; t = Zeit

Mit steigendem Halsdurchmesser wird das Verhaltnis x/r immer kleiner, d.h. dass mit
steigender Korngr6Be das Verhaltnis abnimmt. Dabei bleibt das Gesamtvolumen
konstant. Die Gestalt der Poren @ndert sich aber.

Neben dem Verdampfungs-Kondensations-Mechanismus findet beim Sintern von
Keramiken der Diffusionsmechanismus statt. Die Diffusionsgeschwindigkeit ist
proportional zur Leerstellenkonzentration. Hinter einer konkav gekrimmten Ober-
flache reichern sich Leerstellen an. Dadurch entsteht ein Konzentrationsgefélle der
Leerstellen und es findet die Diffusion von Leerstellen statt. In entgegengesetzte
Richtung ist ein Materietransport zu beobachten.

Dieser Materietransport ist nur an Kristalloberflachen, Grenzflachen zweier Kristalle
oder Fehlstellen im Kristall méglich, d.h. wenn sich das Gitter umorientieren kann.

Es wird deshalb auch von Oberflachen-, Grenzflachen- und Volumendiffusion
gesprochen, die sich in ihrer Geschwindigkeit unterscheiden (Abb. 5.4).

1:Verdampfungs-Kondensationsmechanismus
2: Oberflachendiffusion

3: Volumendiffusion von der Oberflache

4: Volumendiffusion von der Korngrenze

J 5: Grenzflachendiffusion

s 1-3 finden ohne Schwindung statt;

4-5: mit Schwindung
Abb. 5.4: Darstellung der mdglichen Transportwege von Materie beim Sintern.
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Die Diffusion der Leerstellen zur Grenzflache und damit eine Gegendiffusion von
Materie zum Hals verringert den Abstand der Kornzentren, so dass eine Abnahme
der Porositat stattfindet.
Das ergibt eine lineare Schwindung AL/L:
(A—LT Kk, PDs (Gl. 5.5)

L kT

Ds= Selbstdiffusionskoeffizient; a=Gitterkonstante

Die Exponenten sind fUr die verschiedenen Diffusionsarten unterschiedlich. Nach
Coble [122] betragen sie fir die Volumendiffusion q = 2, s= - 3, Ky = 2 und fir die
Grenzflachendiffusion g = 3, s = -4 und K, = 3. Der Exponent s ist immer negativ, da

mit steigender KorngrdBe die Sintergeschwindigkeit abnimmt.

Das 2-Kugel-Modell ist eine starke Vereinfachung, um die Vorgange vollstandig zu
beschreiben, deshalb wurde ein 3-Kugel-Modell entwickelt, das zuséatzlich die Winkel
zwischen den Kugeln beriicksichtigt.

Ist der Winkel zwischen den drei Kugeln so groB, dass sich nicht alle drei Kugeln
berthren, werden Poren zwischen den Kugeln eingeschlossen. Dadurch sinkt die
Schwindungstendenz im Vergleich zum 2-Kugel-Modell. Berlhren sich alle drei
Kugeln, so steigt die Sintertendenz, da sich die &uBeren Kugeln schneller anndhern.
Dadurch wachsen groBe Poren und kleine werden immer kleiner.

Die Sintertemperatur hat einen hohen Einfluss auf den Sinterprozess. Von Gl. 5.5
ausgehend kdénnte angenommen werden, dass die Sintergeschwindigkeit mit
steigender Temperatur abnimmt. Dieser Einfluss wird aber durch die gegenlaufigen
Diffusionskoeffizienten aufgehoben. Die Sintergeschwindigkeit nimmt mit steigender
Temperatur zu. Die Aktivierungsenergie flr Oxide bei solchen Sinterprozessen liegt
in der GréBenordnung von 500 kJ-mol™.

Im Zwischenstadium &andert sich die Geometrie der Kérner. Zunachst besteht das
Gefluge aus, in ihrer Form noch erkennbaren, Kérnern, die kanalférmig mit Poren
durchzogen sind. Im Verlauf des Zwischenstadiums wachsen die Kdérner und die
Poren schwinden, wobei durch Porenvereinigung gréBere Poren entstehen kdnnen.
Die immer enger werdenden Kanalporen werden dann instabil und formen sich in
isolierte Poren um. Es wurde bei monolithischen Keramiken beobachtet, dass die
kritische Porositat, ab der sich isolierte Poren bilden, 8 % betragt [122]. Es ist zu
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beobachten, dass nach dem Ostwaldschen Gesetz die Anzahl der kleinen Kérner mit

steigender Sinterdauer abnimmt. Die KorngrdBenverteilung verbreitert sich dabei.

Im Endstadium besitzt das Material eine relative Dichte von mindestens 95 %.

Hat ein Korn (im zweidimensionalen Modell) sechs Seiten, so bilden sich gerade
Grenzen aus, bei geringerer Zahl bilden sich konvexe Korngrenzen und bei héherer
Zahl konkave. Konkave Oberflachen haben eine niedrigere Energie, als konvexe.
Daher wachsen die groBen Kérner auf Kosten der kleineren (Abb. 5.5).
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Abb. 5.5: Zweidimensionales Korngeflige. Kérner mit mehr als 6 Seiten haben

konkave Korngrenzen und Kérner mit weniger Seiten konvexe. Die Pfeile geben die
Bewegung der Korngrenzen an [168].

Nach die zu einem

polykristallinen Sinterprodukt flhrt.

langer Sinterzeit wird eine Endkorngr6Be beobachtet,
Die EndkorngréBe wird durch Einschlisse
bestimmt. Wenn beim Wachsen die Korngrenzen auf einen Einschluss treffen, wird
eine hohere Aktivierungsenergie bendtigt, damit weiteres Wachstum stattfinden
kann. Diese Energie wird meist nicht aufgebracht. Daher ist das Kornwachstum um
so eher beendet, je mehr Einschlisse vorliegen. Einschlisse kdénnen
Verunreinigungen oder Poren sein. Meist kommt das Wachstum zum Stillstand,
wenn eine Porositat von 10 Vol.% vorliegt.

In der Praxis wird beobachtet, dass die EndkorngréBe nicht bei allen Kérnern gleich
grof3 ist, sondern dass einige Kérner aufgrund von anomalem Kornwachstum starker
wachsen. Dies findet statt, wenn Kérner eine sehr hohe Seitenzahl haben und mit
ihrer hohen Oberflachenenergie Uber Einschlisse hinaus wachsen. Durch die Wahl
werden.

feinerer Ausgangsmaterialien kdnnen gréBere KorngréBen erreicht
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Zusatzlich kann dieser Effekt verstarkt werden, wenn einige gréBere Kérner dem
Ausgangsmaterial beigeflgt werden. Die Unterdrlickung dieses Effektes kann durch
Zumischung von Sinteradditiven erfolgen.

Wenn Poren im Innern eines Kornes eingeschlossen sind, so wirkt die Pore als
Leerstellenquelle und die Materie wird zur Grenzflache der Pore transportiert. Ist die
Diffusionsgeschwindigkeit hoch genug, nehmen die Poren im Innern der Korner ab.
In den Poren entstehen zumeist Gase. Dadurch kann in kleinen Poren sehr hoher
Druck entstehen. Wenn die Mdglichkeit besteht, dass die Gase durch den Festkérper
hindurch in groBe Poren diffundieren, nimmt der Gasdruck ab und die groBen Poren
werden stabilisiert. Dadurch ist es madglich, dass die Poren wachsen. An
Tripelpunkten ist ebenfalls eine PorenvergréBerung mdglich. Es ist auch mdglich,
dass das Gas nicht aus den Poren entweicht und der Gasdruck so hoch wird, dass er
die Oberflachenenergie kompensiert und es zum Wachstumsstillstand kommt.

Die bendtigte Sintertemperatur ist von der Bindungsstarke im Festkdrper abhangig.
Je hoher die Bindungsenergie ist, desto héher muss auch die Sintertemperatur
gewahlt werden.
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5.2. Pyrolyse-Prozesse

Das thermische Verhalten der Griinfaser zeigt, dass beim Brennprozess nach dem
Verlust des in der Faser enthaltenen Wassers die Pyrolyse der organischen
Bestandteile der Faser stattfindet. Alle organischen Bestandteile reagieren mit dem
Luftsauerstoff. Wird der Brennprozess wahrend der Phase der Pyrolyse
unterbrochen, so liegt eine hellgelb bis schwarz verfarbte Faser vor. Diese
Verfarbung lasst sich auf bei der Pyrolyse entstandenen Kohlenstoff zurtckflhren,
der bei weiterem Erhitzen zu CO bzw. bei vollstdndiger Verbrennung zu CO;
verbrannt wird und die Faser als flichtige Verbindung verlasst. Neben CO, entstehen
noch andere Pyrolyseprodukie, die abhangig vom Zersetzungsmechanismus des
eingesetzten Polymers sind.

Der Korund-Precursor kann in dieser Phase des Brennprozesses ebenfalls zersetzt
werden, dabei kénnen fllichtige anorganische Verbindungen die Faser verlassen. Bei
dem eingesetzten basischen Aluminiumchlorid wird Wasser abgespalten und es
entsteht Chlorwasserstoff.

Alle flichtigen Verbindungen missen vom Faserinneren bis zur Oberflache
diffundieren. Mit 6,5 - 8,5 um Radius haben die Griinfasern nur eine geringe Strecke,
welche die Pyrolyseprodukte bis zur Oberflache zurlickgelegen missen. So kénnen
kurze Verweilzeiten bei den Pyrolysetemperaturen bereits ausreichend sein, um in
der Faser keine Rulckstande mehr zu haben. Dennoch bedarf es genaueren
Untersuchungen, um dies zu verifizieren. Daher wurden thermogravimetrische

Untersuchungen und Analysen des Restchlorgehalts durchgefihrt.

5.2.1. Das thermische Verhalten der pyrolysierten Faser

Im DSC/TG der Grinfaser (Abb. 4.5) ist zu erkennen, dass bis 600°C die
organischen Bestandteile der Griinfaser pyrolysiert werden. Die Pyrolyseprodukte
verlassen die Faser als flichtige Verbindungen, die eine gewisse Zeit brauchen, um
vom Innern der Faser an die Oberflache zu diffundieren.

Daher wurden Untersuchungen durchgefihrt, ob die Pyrolyseprodkie bei einer
Heizrate von 5 K-min™ bis 900°C die Faser verlassen, bevor sich geschlossene
Poren ausbilden, in denen die Pyrolyseprodukte eingeschlossen werden.

Es wurde eine Versuchsreihne mit unterschiedlichen Haltezeiten bei 600°C
durchgefihrt. Die Haltezeiten betrugen 0 min, 30 min, 60 min und 120 min. Die auf
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600°C erhitzten Fasern wurden anschlieBend ohne Unterbrechung des Heizvorgangs
ebenfalls mit 5 K-min™ auf 900°C erhitzt und 10 min belassen. Diese so behandelten
Fasern wurden im TG mit 10 K-min” bis 1400°C erhitzt. Abb. 5.6 zeigt, dass die
Massenabnahmen sich im Rahmen der Messgenauigkeiten (£ 1 %) bei Haltezeiten
bis zu 120 min nicht signifikant unterscheiden. Daraus lasst sich schlieBen, dass die
Haltezeit bei 600°C keinen Einfluss darauf hat, wie viel Massenverlust bei
nochmaligem Erhitzen auftritt. Der hauptséchliche Massenverlust findet nach der
thermischen Vorbehandlung bis 200°C statt. Dieser Massenverlust wird durch
Wasser, das an der Faseroberflache adsorbiert ist, verursacht. Beim Erhitzen wird es
desorbiert. Die verbleibenden ca. 1 % Massenverlust liegen im Rahmen der
Messgenauigkeit. Eine mdgliche Ursache flur diesen fast zu vernachlassigenden
Massenverlust sind geringe Mengen an Pyrolyseprodukien, die in der Faser

eingeschlossen werden kdnnen und beim wiederholten Erhitzen die Faser verlassen.
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Abb. 5.6: Massenabnahme nach unterschiedlichen Haltezeiten bei 600°C.
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5.2.2. Chlorgehalt nach der Pyrolyse

Gleichzeitig zur Verbrennung der organischen Bestandteile der Grinfaser bei der
Pyrolyse bis 900°C, wird auch der Korund-Precursor umgewandelt. Das basische
Aluminiumchlorid wird zu Aluminiumoxid.

In Kapitel 5.1.2. wird ausfihrlich beschrieben welche Prozesse stattfinden kénnen.
Es besteht die Mdglichkeit, dass bei der Umwandlung des Korund-Precursors in
Korund nicht alle Chloratome in Form von HCI abgespalten werden, daher wurden
Untersuchungen zum Chlorgehalt der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO
gemacht. Es wurde untersucht, ob bei 900°C behandelte Grinfasern und die
entsprechenden Korund-Keramikfasern noch einen nachweisbaren Chlorgehalt
aufweisen. Wéhrend Chlor bei der Keimbildung von Korund-Kristallen hilfreich ist
[138], kann es bei héheren Temperaturen negativen Einfluss auf die Eigenschaften
von Korund haben, da in das Korund-Gitter eingebaute Chloratome, bei hohen
Temperaturen, Riesenkornwachstum induzieren konnen [34, 119].

Die Analyse hat gezeigt, dass die Chlormenge bereits bei der bei 900 °C behandelten
Grunfaser an der Nachweisgrenze von 0,02 Gew.% liegt. Das basische
Aluminiumchlorid wird bis 900°C in Al,O; umgewandelt, da die bei diesen
Untersuchungen ermittelte Chlormenge an der Nachweisgrenze liegt, ist es mdglich,
dass geringe Mengen an Chlor in der Faser verbleiben. Diese eventuell in der Faser
verbleibenden Chloratome werden ins Korund-Gitter eingebaut und verbleiben in der
Korund-Keramikfaser. Es ist aber auch mdglich, dass kein Chlor mehr in der Faser
enthalten ist.

Bei der Verwendung von basischem Aluminiumchlorid als Korund-Precursor wird die
Keimbildung der Aluminiumoxid-Phase durch das Chlor unterstitzt [138]. Dadurch
kann sich die Kornstruktur gut ausbilden. Das Chlor verlasst dann bis 900°C die
Faser. Die geringen Mengen an Chlor, die in der Faser verbleiben kénnen,
beeinflussen die Hochtemperatureigenschaften nicht negativ. Es kann die positive
Auswirkung des Chlors auf die Kornstruktur genutzt werden, ohne dass dabei die

Hochtemperatureigenschaften verschlechtert werden.

Da sich bei den durchgefihrten Untersuchungen der Chlorgehalt mit < 10 ppm
bereits an der Nachweisgrenze befindet, wurden keine weiteren Untersuchungen
durchgeflihrt inwiefern sich der Chlorgehalt verdndert, wenn die Prozessparameter

variiert werden.
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5.3. Brennen der Faser bis zur Bildung von Aluminiumoxid

Im Thermogramm (Abb. 4.5) der Grlnfaser ist zu erkennen, dass die Bildung der
metastabilen Aluminiumoxid-Phase bei 850 - 950°C stattfindet. Bei hdheren
Temperaturen findet bei thermischer Behandlung nur noch die Umwandlung in
Korund statt. Mit der Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase wird die
Ausgangsbedingung fir die Bildung der Mikrostrukiur der Korund-Keramikfaser
festgelegt, da die Phasenumwandlung auf Basis der Strukturierung der metastabilen
Phase geschieht. Es ist daher wichtig zu untersuchen, welchen Einfluss die
Prozessparameter bis zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase auf ihre
Struktur und damit auf die Struktur und Eigenschaften der Korund-Keramikfasern
haben.

Bei den folgenden Untersuchungen wurden die Heizrate, die Haltezeit und
Haltetemperatur variiert. Dabei lag der Schwerpunkt der Untersuchungen auf dem
Einfluss der Parameter auf das thermische Verhalten (Massenabnahme und
Veranderungen im Thermogramm) der Faser im weiteren Brennprozess, auf die
Mikrostruktur der metastabilen Al,Os-Phase und der Einfluss auf die Eigenschaften

der Korund-Keramikfasern.

5.3.1. Variation der Heizrate

Bis ca. 600°C findet beim Brennen der Griinfaser der meiste Massenverlust statt. Da
der Massenverlust ca. 65 Gew.% betragt, ist es wichtig, dass die Faser nicht zu
schnell erhitzt wird, damit das Wasser und die Pyrolyseprodukte die Faser verlassen
kénnen, bevor sich eine geschlossene Porositat in der Faser ausbildet. Da dies nur
bei sehr niedrigen Heizraten mdéglich ist und frihere Untersuchungen gezeigt haben,
dass eine Heizrate von 5 Kmin' ausreichend niedrig ist, um gute
Fasereigenschaften zu erzielen, wurde untersucht, ob eine langsamere Heizrate von
2 K'min™ zu einer weiteren Verbesserung der Fasereigenschaften fiihrt und ob durch

die unterschiedlichen Heizraten ein Einfluss auf die Mikrostruktur erkennbar ist.

47



5.3.1.1. Einfluss auf das thermische Verhalten im weiteren Verlauf des
Brennprozesses

In Abb. 5.7. ist der Massenverlust der bei 900°C thermisch vorbehandelten
Grunfasern abgebildet. Die Massenabnahme bei beiden Heizraten ist mit 7 +1 %
(2 K'min™") bzw. 8 + 1 % (5 K'min™') im Rahmen der Messgenauigkeit gleich groB. Es
kann daher kein Einfluss der Heizrate auf den Massenverlust der thermisch
behandelten Grinfaser festgestellt werden. In Kapitel 5.2.1. wurde bereits
ausgefuhrt, dass der Massenverlust nach der thermischen Vorbehandlung
hauptsachlich durch adsorbiertes Wasser an der Faseroberflache und in offenen
Poren verursacht wird, das beim Erhitzen der Faser desorbiert. Daraus lasst sich
schlieBen, dass die unterschiedlichen Heizraten keinen Einfluss auf die
Oberflacheneigenschaften und die offenen Porositat der Faser haben. Dennoch kann
die Heizrate einen Einfluss auf das thermische Verhalten und die Ausbildung der
Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser haben. Um festzustellen ob eine
Beeinflussung des thermischen Verhaltens vorliegt, wurden Thermogramme der mit
2 K'min™ und 5 K‘min™" auf 900°C erhitzen Griinfasern aufgenommen.
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Abb. 5.7: Massenverlust der mit unterschiedlichen Heizraten bis 900°C thermisch
behandelten Griinfasern.
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5.8: Thermogramm der mit unterschiedlichen Heizraten bis 900°C behandelten

GrlUnfasern.

Auch im Thermogramm (Abb. 5.8) ist zu erkennen, dass die verschiedenen
Heizraten keinen Einfluss auf die thermischen Prozesse der Grinfaser haben. Bei
beiden Heizraten ist bei ca. 100°C ein endothermes Signal zu erkennen, welches der
Desorption von Wasser zuzuordnen ist. Bei der bei 900°C thermisch behandelten
Grunfaser ist der Korund-Precursor bereits in die metastabile Aluminiumoxid-Phase
umgewandelt. Daher ist im Thermogramm nur noch die exotherme
Phasenumwandlung zu Korund bei ca. 1100°C zu beobachten.

Die Untersuchungen zum Einfluss der Heizrate < 5 K'min™' zeigen, dass eine
Heizrate, die < 5 K'min™ ist, keine Veradnderung des thermischen Verhaltens der
thermisch vorbehandelten Griinfaser erzeugt. Die geringere Heizrate hat keinen
Einfluss auf den Massenverlust nach der thermischen Vorbehandlung und auch
keinen Einfluss auf das thermische Verhalten der thermisch vorbehandelten
Griinfaser. Daher kann von diesem Gesichtspunkt her eine Heizrate von 5 K:min™
gewahlt werden, weil diese Heizrate langsam genug ist, um eine vollstandige

Pyrolyse der organischen Bestandteile der Griinfaser bis 900°C zu erreichen.
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5.3.1.2. Einfluss auf die Struktur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase

Mit verschiedenen Heizraten bildet sich die metastabile Aluminiumoxid-Phase
unterschiedlich aus. Bei der thermischen Behandlung der Griinfaser bis 900°C und
einer Haltezeit von 20 min ist zu erkennen, dass bei einer Heizrate von 2 K-min™" eine
weniger kérnige Mikrostruktur vorliegt, als bei 5 K-min™ (Abb. 5.9). Derselbe Effekt
tritt auch bei anderen Versuchspaaren auf (Abb. 5.10). Die Mikrostruktur der
thermisch behandelten Faser ist bei einer Heizrate von 5 K:min™ gréber und die

Kornstruktur schon deutlicher ausgepréagt, als bei der langsameren Heizrate von

2 K:-min™.

Abb. 5.10: Thermisch vorbehandelte Griinfasern bei 850°C und 10 min Haltezeit mit
einer Heizrate von: links: 2 K-min™'; rechts: 5 K-min™.

Beim Vergleich der Abbildungen 5.9 und 5.10 wird deutlich, dass nicht nur die
Heizrate Einfluss auf die Mikrostruktur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase hat,
sondern auch die Temperatur und die Haltezeit. Auf diese beiden Parameter wird in
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den folgenden Kapiteln (Kap.5.3.2) naher eingegangen. Es ist jedoch klar zu
erkennen, dass die langsamere Heizrate zu einer amorphen bis sehr feinkdrnigen
Struktur fiihrt und die schnellere Heizrate von 5 K:min™ zu einer deutlich gréberen
Mikrostruktur.

Eine mdgliche Ursache hierflr ist, dass sich bei einer langsameren Heizrate mehr
Kristallisationskeime bilden kénnen und dadurch viele sehr kleine Kérner entstehen.
Beim Abbruch des Brennprozesses bei 850°C bzw. 900°C sind die vielen kleinen
Kérner noch nicht stark gewachsen. Da die kleinen Kérner ein langsameres
Kornwachstum haben als die gréBeren Kérner, findet bei einer Heizrate von 2 K-min™
zunachst langsameres Wachstum statt, bis die Kérner eine gewisse GrdBe haben
und dann schneller wachsen kdénnen [46]. Die bei einer Heizrate von 5 K:min™
entstandenen Kérner haben durch die geringere Kristallisationskeim-Dichte ein etwas
schnelleres Kornwachstum. Daher ist die Struktur der metastabilen Aluminiumoxid-
Phase gréber und die Kérner sind im Vergleich zur Heizrate von 2 K-min™ deutlicher
ausgepragt. Uber die genauen Vorgange beim Kornwachstum wird in Kapitel 7
diskutiert, da es dort um die Untersuchung des Kornwachstums bei hohen
Temperaturen geht. Inwiefern die Unterschiede in der Mikrostruktur der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser beeinflusst und
dadurch die mechanischen Eigenschaften, wird im nachfolgenden Kapitel
besprochen.

5.3.1.3. Einfluss auf die Korund-Keramikfaser

Die Unterschiede in der Mikrostruktur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase kénnen
Einfluss auf die Mikrostruktur und Eigenschaften der Korund-Keramikfasern haben.
Deshalb wurde die Mikrostruktur der nach der thermischen Vorbehandlung weiter
behandelten Korund-Keramikfasern untersucht. Die REM-Aufnahmen (Abb. 5.11)
zeigen, dass sich die Korund-Keramikfasern in ihrer Mikrostruktur unterscheiden. Die
bei 2 K:min™ bis 850°C erhitzte Korund-Keramikfaser zeigt eine feinere und etwas
weniger dichte Struktur als die mit 5 K:-min™ auf 850°C erhitzte Korund-Keramikfaser.
Die mittleren KorngréBen sind mit 230 + 20 nm (bei 2 K-‘min™") und 260 + 20 nm (bei
5 K-min™) nicht sehr unterschiedlich, aber es ist ein deutlicher Unterschied in der
Mikrostruktur erkennbar. Wahrend die Kérner der mit 2 K:min™' bis 850°C erhitzten

Korund-Keramikfaser eher facettiert und isolierter wirken, sind die Kérner der mit 5
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K-min™ erhitzten Korund-Keramikfaser dichter gesintert und die Faser wirkt weniger
poros.

Der Unterschied in der Mikrostruktur, der bereits bei der metastabilen Aluminiumoxid-
Phase zu beobachten war, ist auch in der Korund-Kornstruktur erkennbar. Das
Sintern der Korund-Keramikfaser bis zu 1350°C bewirkt nicht, dass sich die gleiche
Kornstruktur ausbildet. Die Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase ist
demnach daflr entscheidend, wie sich die Mikrostruktur der Korund-Phase ausbildet.
Die feinere metastabile Aluminiumoxid-Phase bewirkt, dass die Korund-Keramikfaser
weniger dicht gesintert ist, als die vergleichbare Korund-Keramikfaser, die in der
metastabilen Aluminiumoxid-Phase eine grébere Mikrostruktur hat.

A d I

—_— ol
Abb. 5.11: links: mit 2 K-min™, rechts: mit 5 K:min® bis 850°C erhitzt und
anschlieBend mit gleichen Parametern bis 1350°C gesintert.

Die Unterschiede in der Mikrostruktur kbnnen die mechanischen Eigenschaften der
Korund-Keramikfaser beeinflussen. Deshalb wurde der Einfluss der Heizrate bis
850°C bzw. 900°C auf den mittleren E-Modul und die mittlere Festigkeit untersucht.
Die mittleren E-Moduln aller in diesen Versuchsreihen hergestellten Korund-
Keramikfasern liegen zwischen 220 GPa und 260 GPa. Die Heizrate scheint keinen
erkennbaren Einfluss auf die mittleren E-Moduln zu haben.

Untersuchungen zum Einfluss auf die mittleren Festigkeiten hingegen zeigen, dass
diese durch die Heizrate beeinflusst werden kénnen. Die mittlere Festigkeiten der mit
2 K'min" bis 850°C bzw. 900°C behandelten Fasern nehmen tendenziell mit
zunehmender Sintertemperatur zu (Abb. 5.12). Bei der entsprechenden
Versuchsreihe mit 5 K-min™ kann bei 1375°C ein Maximum in der mittleren Festigkeit
beobachtet werden. Hoéhere Sintertemperaturen bewirken, dass die mittlere
Festigkeit tendenziell wieder abnimmit.
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Abb. 5.12: Abhangigkeit der Festigkeit von der Sintertemperatur der Versuchsreihen
mit 2 K:-min™ und 5 K‘min™ bis 850°C und anschlieBend mit gleichen Parametern bis

zur entsprechenden Sintertemperatur erhitzt.

Der Grund fiir dieses Verhalten ist vermutlich, dass bei der mit 2 K-min" bis 850°C
behandelte Korund-Keramikfaser die Dichte der Korund-Keramikfaser mit
zunehmender Sintertemperatur zunimmt, da die Mikrostruktur bei 1350°C noch
offener ist und die Kdrner dadurch weniger miteinander wechselwirken kdnnen. Mit
zunehmender Sintertemperatur werden die Wechselwirkungen zwischen den
Kdrnern etwas starker und die Festigkeit steigt tendenziell. Bei der Versuchsreihe mit
5 K:-min™" bis 850°C ist bereits bei 1350°C eine starke Wechselwirkung zwischen den
Kdrner vorhanden und bei 1375°C scheint sich eine optimale Wechselwirkung in der
Mikrostruktur auszubilden, die ein Maximum in der Faserfestigkeit bewirkt. Bei
héheren Sintertemperaturen werden die Kérner gréBer (bei 1450°C 310 + 20 nm).
Die zunehmende KorngrdéBe kann sich negativ auf die mittlere Festigkeit der Korund-
Keramikfaser auswirken. Bei einer Heizrate von 2 K:min'' nehmen die KorngréBen
mit zunehmender Endtemperatur ebenfalls zu. Die Verdichtung der Mikrostruktur
scheint aber den negativen Einfluss, den die zunehmende KorngrdBe auf die mittlere
Festigkeit hat, zu kompensieren und eine Verbesserung der Festigkeit zu
ermoglichen.

Die Untersuchungen zur Variation der Heizrate zeigen, dass mit 5 K:min" bei
niedrigeren Sintertemperaturen eine hdhere Dichte der Korund-Keramikfaser erzielt
werden kann, die mit besseren mechanischen Eigenschaften einhergeht.

53



5.3.2. Variation der Haltezeit bei 850°C, 900 °C und 950°C

Die metastabile Aluminiumoxid-Phase bildet sich bei ca. 890°C (Abb. 4.5). Die
Untersuchungen zur Variation der Haltezeit bei 850 - 950°C sollen zeigen, inwiefern
die Temperatur und Haltezeit in dieser Prozessphase einen Einfluss auf die
Mikrostruktur und die daraus resultierenden Fasereigenschaften haben. Bei 850°C
beginnt sich die metastabile Aluminiumoxid-Phase auszubilden, bei 900°C ist die
Phasenumwandlung bereits fast vollstandig erfolgt und bei 950°C ist die
Phasenumwandlung komplett abgeschlossen. Die unterschiedlichen Stadien der
Phasenumwandlung kénnen durch die Versuchsreihen sichtbar gemacht und deren
Einfluss auf die Korund-Keramikfaser beschrieben werden. Es wurden bei 850°C,
900°C, 950°C jeweils Versuchsreihen mit 0 min, 10 min, 20 min und 30 min Haltezeit

durchgefthrt.

5.3.2.1. Einfluss auf das thermische Verhalten im weiteren Verlauf des

Brennprozesses

Das thermische Verhalten der bei 850 - 950°C thermisch behandelten Grinfasern ist
abhangig von der Behandlungstemperatur. Es kann ein Einfluss auf die
Massenabnahme im weiteren Verlauf des Brennprozesses beobachtet werden.
Wahrend in den Thermogrammen kein Einfluss auf die Umwandlung der

metastabilen Aluminiumoxid-Phase zu Korund beobachtet werden kann.

Tabelle 5.1: Massenabnahme der thermisch vorbehandelten Griinfaser bei
1000°C

Massenabnahme in % 9
o
t bei  |bei  |bei P TS ea __-+-850°C
in min |850°C |900°C |950°C | 2
0 8 5 3 5w T =w=900C
a4 S ——
10 |8 5 3 8 ,
20 |7 4 2 32 \.%:
30 |7 4 1 S 1
O T T 1
0 10 20 30
Zeit in min

Abb. 5.13: Graphische Darstellung der Massenabnahme beim Erhitzen bis 1000 °C.
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In Tabelle 5.1 ist die Massenabnahme der thermisch behandelten Griinfasern bis
1000°C in Abhéangigkeit von der Behandlungszeit und -temperatur eingetragen. Es
sind deutliche Unterschiede zwischen den Behandlungstemperaturen zu erkennen.
Bei 850°C ist die Massenabnahme mit 8 % am hdchsten. Mit zunehmender
Behandlungstemperatur wird die Massenabnahme mit 5 % bei 900°C und 3 % bei
950°C geringer.

Die Haltezeit bei der Behandlungstemperatur scheint eine untergeordnete Rolle zu
spielen (Abb. 5.13). So werden die Massenabnahmen bei langerer Haltezeit etwas
geringer, bei 850°C und 900°C liegen die Werte im Bereich der Messgenauigkeit. Es
kann beobachtet werden, dass ldngere Haltezeiten tendenziell zu einer geringeren

Massenabnahme beim wiederholten Erhitzen fUhren.
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Abb. 5.14: Massenabnahmen bei links oben: 850°C; rechts oben: 900 °C;
unten: 950°C thermisch vorbehandelten Griinfasern.

Der meiste Massenverlust findet nach allen Behandlungstemperaturen bis zu einer
Temperatur von 200°C statt (Abb. 5.14). Bei der thermischen Vorbehandlung mit
850°C und 900°C ist dies deutlich zu erkennen. Da der Massenverlust bei 950°C nur

noch gering ist, ist dies nicht mehr so deutlich zu beobachten. Wie bei den
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Untersuchungen zur Pyrolyse (Kap. 5.2.) lasst sich dieser Massenverlust auf das an
der Faser adsorbierte Wasser zurickfihren.

Zwischen 200°C bis 600°C kann bei diesen Untersuchungen teilweise ein
Massenverlust festgestellt werden. Wahrend bei 850°C und 900°C die
Massenabnahme in diesem Temperaturbereich nur noch gering ist, kann sie bei
950°C nicht beobachtet werden.

Diese Masseabnahme kann, wie bei den Pyrolyseversuchen gezeigt wurde, durch
die in der Faser eingeschlossene Pyrolyseprodukte, welche die Faser beim
wiederholten Erhitzen verlassen, verursacht werden. Dabei zeigt sich: Je hdher die
Faser bereits erhitzt wurde, desto weniger Pyrolyseprodukte sind noch in der Faser
verblieben. Die Menge der in der Faser verbliebenen Pyrolyseprodukte ist bereits bei
850°C so geringfligig, dass die thermische Vorbehandlung bei 850°C ausreichend
ist, um die organischen Bestandteile der Faser wahrend des weiteren Verlaufes des
Brennprozesses vollstandig aus der Korund-Keramikfaser zu entfernen.

Anhand der Massenabnahme bis 200°C wird deutlich, dass je héher die Faser erhitzt
wurde, vor der Masseverlustbestimmung, desto weniger Wasser wird an der Faser
adsorbiert. Diese Beobachtung deckt sich mit bereits bekannten Beobachtungen bei
metastabilem Aluminiumoxid [65]. Erst ab Behandlungstemperaturen bei denen die
Faser in Korund Ubergeht ist sie nicht mehr hygroskopisch und die Faser adsorbiert
kein Wasser mehr.

Da das Wasser beim Brennen zum Korund bereits bis 200°C wieder desorbiert,
beeinflusst es wohl kaum den weiteren Verlauf des Brennprozesses bis zur Korund-
Umwandlung. Auch die geringen Mengen an Pyrolyseprodukte, die noch in der
thermisch vorbehandelten Faser enthalten sind, durften keinen groBen Einfluss auf
das Sinterverhalten der Korund-Keramikfaser haben.
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5.3.2.2. Einfluss auf die Aluminiumoxid-Phase

Wie die Heizrate hat die Haltezeit und die Behandlungstemperatur einen Einfluss auf
die Bildung der Aluminiumoxid-Phase. Zur Untersuchung des Einflusses wurde die
Mikrostruktur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase mittels REM-Aufnahmen

untersucht.

850°C: 0 min 10 min 20 min 30 min

900°C: Omin 10min 20 min 30 min

950°C: Omin 10 min 20min ~30 min

Abb. 5.15: Mikrostruktur der bei 850°C, 900°C und 950°C thermisch behandelten
Grinfaser mit unterschiedlicher Haltezeit. (Der rechts oben angegebene MaBstab gilt
fur alle abgebildeten Mikrostrukturen.)

In Abb. 5.15 ist zu erkennen, dass die Kornstruktur mit zunehmender Haltezeit bei
allen untersuchten Temperaturen gréber wird. Bei 0 min Haltezeit ist die Kornstruktur
nur schwach ausgepragt und die einzelnen Kérner sind schwer zu erkennen. Die
Kdérner hatten noch nicht genldgend Zeit sich aus der amorphen Phase klar
auszubilden. Bei 10 min Haltezeit sind die Koérner bei allen Temperaturen sehr
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deutlich erkennbar. Die feinen Kérner kénnen als einzelne Strukturelemente erkannt
werden. Die Struktur wirkt daher weniger dicht als bei 0 min Haltezeit. Bei 20 min
sind die Kdrner erkennbar, aber sie sind nicht mehr so stark isoliert wie bei 10 min.
Sie sind gréBer als mit 10 min Haltezeit bei der gleichen Temperatur. Bei einer noch
langeren Haltezeit von 30 min sind die Korner weiter gewachsen und die Koérner sind
noch schwieriger voneinander zu differenzieren. Besonders deutlich wird dies bei
950°C. Hier ist zu erkennen, dass ab einer Haltezeit von 20 min der Sinterprozess
nicht nur zu Kornwachstum flihrt, sondern die K&érner auch miteinander zu
verwachsen beginnen. Dabei wird die Mikrostruktur der Faser deutlich verdichtet.
Wird die Mikrostruktur der thermisch behandelten Faser bei den unterschiedlichen
Behandlungstemperaturen mit gleicher Haltezeit verglichen, so ist zu erkennen, dass
die Mikrostruktur bei zunehmender Behandlungstemperatur gréber wird. Die Kérner
werden gréBer und die Faser dichter. Mit 30 min Haltezeit ist bei allen
Behandlungstemperaturen bereits ein deutliches Fortschreiten des Sinterprozesses
zu beobachten. Es kommt zu einer Verdichtung der Aluminiumoxid-Phase bevor sie
sich in Korund umwandeln kann. Inwiefern dies die Eigenschaften der vollstandig
gesinterten Korund-Keramikfaser beeinflusst, wird im néchsten Kapitel diskutiert.
Interessant ist, dass nur bei 10 min Haltezeit die Kérner sehr deutlich zu erkennen
sind und das Verschmelzen der Kérner miteinander noch nicht begonnen hat. Bei 10
min Haltezeit hat sich aus der amorphen Phase eine deutliche Kornstruktur
entwickelt, die sich aber durch den Sinterprozess noch nicht verdichtet hat.

Bei diesen Untersuchungen zeigt sich, dass die Behandlungstemperatur und
Haltezeit der Grlnfaser im Bereich der Bildung einer metastabilen Aluminiumoxid-
Phase die Ausbildung der Mikrostruktur beeinflusst. Inwiefern sich dieser Einfluss bei
der Korund-Keramikfaser bemerkbar macht, zeigt sich an weitergehende
Untersuchungen der vollstandig gesinterten Korund-Keramikfasern
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5.3.2.3. Einfluss auf die Korund-Keramikfaser

Die Untersuchungen der Mikrostruktur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase haben
gezeigt, dass die Prozessparameter Einfluss auf die Bildung der Kornstruktur haben.
Dieser Einfluss bewirkt, dass bei der fertig gesinterten Korund-Keramikfaser auch
Unterschiede in der Mikrostruktur vorliegen.

Oin min
Abb. 5.16: Bei 1400°C gesinterte Korund-Keramikfaser nach unterschiedlichen
Haltezeiten bei 850°C.

In Abb. 5.16 ist beispielhaft die Reihe der bei 1400°C gesinterten Korund-
Keramikfasern, die unterschiedlich lang bei 850°C vorbehandelt wurden, abgebildet.
Die Kornmorphologie ist bei allen verschiedenen Korund-Keramikfasern gleich. Die
Kérner sind facettiert und unregelméaBig geformt. Die KorngréBen liegen zwischen
250 und 300 nm. Es ist kein direkter Zusammenhang zwischen der KorngréBe und
den Haltezeiten erkennbar. Die Mikrostruktur erscheint unterschiedlich dicht.
Wahrend die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser bei 0 min Haltezeit sehr offen
wirkt, sind die Koérner bei den anderen Haltezeiten dichter gepackt. Allerdings
erscheint die Struktur bei 10 min Haltezeit am dichtesten. Bei den Untersuchungen
der Mikrostruktur der thermisch behandelten Griinfasern wurde festgestellt, dass bei
allen Behandlungstemperaturen mit 10 min Haltezeit die Kornstruktur am
deutlichsten ausgepragt ist (Kap.5.3.2.2.). Diese deutlich ausgepragte Kornstruktur
bewirkt beim weiteren Sintern der Fasern, dass sich eine sehr dichte Korund-
Kornstruktur ausbilden kann. Bei 0 min erscheint die Kornstruktur noch nicht
ausreichend gesintert, um eine dichte Kornstruktur zu erhalten. Die langeren
Haltezeiten bei 20 und 30 min bewirken hingegen, dass die Struktur bei 850°C (bzw.
900°C und 950°C) bereits verdichtet ist. Die verdichtete Struktur bei der Korund-
Umwandlung fihrt zu einer weniger dicht gesinterten Kornstruktur der fertigen
Korund-Keramikfaser. Dies wird vermutlich dadurch verursacht, dass bei der dichten
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metastabilen  Aluminiumoxid-Phase beim Umwandeln in Korund zunachst
geschlossene Poren entstehen. Die genauen Ursachen werden in Kapitel 5.4.

diskutiert.

Tabelle 5.2: Ubersicht (ber die Festigkeiten der Korund-Keramikfasern
abhangig von der thermischen Vorbehandlung und der Sintertemperatur
(Werte in MPa).

Tsintern 1350°C 1375°C 1400°C 1425°C 1450°C

TVorbehandIung

/t Vorbehandlung

850°C/ Omin 1500 1700 1600 1700 1600
850°C/10min 1800 2100 1800 1600 1700
850°C/20min 1500 1600 1700 1600 1700
850°C/30min 1700 1600 1900 1700 1500
900°C/ Omin 1400 1400 1600 1700 1500
900°C/10min 1400 1600 1900 1600 1700
900°C/20min 1300 1400 1300 1500 1400
900°C/30min 1200 1400 1500 1500 1600
950°C/ Omin 1200 1100 1300 1100 1100
950°C/10min 1200 1400 1500 1100 1100
950°C/20min 700 800 900 1200 1500
950°C/30min 700 800 800 900 1200

Die thermische Behandlung bis zur Bildung des Aluminiumoxides hat nicht nur
Einfluss auf die Mikrostruktur, sondern auch auf die mechanischen Eigenschaften
der Korund-Keramikfasern. Die bei 850°C thermisch behandelten Grlinfasern haben
bei fast allen vergleichbaren Versuchen mit den bei 900°C und 950°C thermisch
behandelten Grinfasern hdéhere mittlere Festigkeiten (Tabelle 5.2). Wahrend die
mittleren Festigkeiten der bei 850°C thermisch behandelten Grinfasern zwischen
1500 MPa - 2100 MPa liegen, sind die mittleren Festigkeiten der bei 950°C
behandelten Grinfasern zwischen 700 MPa - 1500 MPa. Die mittleren Festigkeiten
der bei 900°C behandelten Grinfasern liegen mit 1200 MPa - 1900 MPa
dazwischen. Die mittleren E-Moduln der Korund-Keramikfasern sind bei den mit
850°C und 900°C thermisch vorbehandelten Grinfasern > 200 GPa. Bei den mit
950°C thermisch vorbehandelten Grinfasern liegen die mittleren E-Moduln bei vielen
Versuchen wunterhalo von 200 GPa. Es zeigt sich, dass die thermische

Vorbehandlung bei 950°C deutlich schlechtere mechanische Eigenschaften der
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Korund-Keramikfasern bewirkt, als bei 900°C und 850°C. Es kénnen die in dieser
Arbeit angestrebten mittleren E-Moduln von > 200 GPa bei weniger als der Halfte der
Versuche (bei 950°C thermisch vorbehandelter Fasern) erreicht werden. Die
mittleren  Festigkeiten der bei 950°C thermisch vorbehandelten Korund-
Keramikfasern sind mit maximal 1500 MPa sehr gering fir die Verwendung in CMCs.
Es ist zu erkennen, dass mit zunehmender Haltezeit bei 950°C die mechanischen
Eigenschaften der Korund-Keramikfasern mit gleichen Sinterbedingungen bei
Sintertemperaturen bis 1400°C tendenziell abnehmen. Bei Sintertemperaturen, die
héher sind als 1400°C sind die mechanischen Eigenschaften nicht mehr so stark
abhangig von der Dauer der Haltezeit bei der Vorbehandlungstemperatur von 950°C.
Bei 850°C und 900°C kdnnen keine solchen Tendenzen in Abhangigkeit von der
Haltezeit beobachtet werden. Bei gleichen Sinterbedingungen sind die mittleren
Festigkeitswerte im Rahmen der Messgenauigkeit bei allen Haltezeiten bis auf
wenige Ausnahmen gleich. Es gibt bei 850°C mit 10 min Haltezeit ein starkes
Maximum der mittleren Festigkeit bei einer Sintertemperatur von 1375°C. Die mittlere
Festigkeit liegt bei 2100 + 200 MPa und ist der héchste mittlere Festigkeitswert der
im Rahmen dieser Arbeit erzielt werden konnte. Bei gleichen Sinterbedingungen mit
anderen Vorbehandlungszeiten und Temperaturen liegen die mittleren Festigkeiten
zwischen 800 MPa und 1700 MPa. Die thermische Vorbehandlung mit 850°C und 10
min Haltezeit erzielt ein deutliches Maximum in der mittleren Festigkeit. Ein etwas
weniger strak ausgepragtes Maximum ist bei 900°C und 20 min Haltezeit und einer
Sintertemperatur von 1400°C zu erkennen. Im Vergleich zu anderen Haltezeiten bei
900°C Vorbehandlungstemperatur ist der Wert mit 1900 + 200 MPa um mehr als 300
MPa héher. Dieser Wert ist nur im Vergleich zu den bei 900°C vorbehandelten und
bei 1400°C gesinterten Korund-Keramikfasern ein Maximum, da die mittleren
Festigkeiten der bei 850°C behandelten und bei 1400°C gesinterten Korund-
Keramikfasern zwischen 1600 MPa und 1900 MPa liegen.

Es kann kein direkter Zusammenhang zwischen der Korngr6Be und den
mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfasern hergestellt werden, wie er
bisher in der Literatur festgestellt wurde (Feo< d ") [134]. Es scheint aber so zu sein,
dass durch das Zusammenwirken der intergranularen Wechselwirkungen mit der
Korngr6Be ein Optimum der mittleren Festigkeit (2100 £ 200 MPa) erreicht werden
kann. Dabei betragt die mittlere KorngréBe 190 = 20 nm und es liegt einer relativ
dichte Struktur mit straken intergranularen Wechselwirkungen vor.
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Aus diesen Ergebnissen wird deutlich, dass die thermische Vorbehandlung der
Grinfaser einen Einfluss auf die Mikrostruktur und die Eigenschaften der Korund-
Keramikfaser hat. Dabei hat die Vorbehandlungstemperatur mehr Einfluss, als die
Haltezeit. Dies wird durch deutlich niedrigere Festigkeiten bei einer
Vorbehandlungstemperatur von 950°C im Vergleich zu 850°C ersichtlich. Die
Haltezeit ist insofern wichtig, dass sie die Optimierung verfeinert. Dadurch kénnen
die hohen mittleren Festigkeitswerte bei 850°C und 900°C bei einzelnen
Sinterversuchen verbessert werden. Dabei sind die mittleren Festigkeiten nicht nur
abhangig von den Vorbehandlungsbedingungen, sondern auch von den
Sinterbedingungen. Welchen Einfluss die Sinterbedingungen auf die Optimierung der
Korund-Keramikfasern haben, wird im folgenden Kapitel diskutiert.

5.4. Korund-Bildung und Sintern der Faser

Die metastabile Aluminiumoxid-Phase ist bei 950°C noch sehr feinkdrnig. Mit
zunehmender Temperatur im Brennprozess wachsen die Kdrner und verdichten sich
durch Sinterprozesse. Bei 1110°C wandelt sich wahrend des Sinterprozesses die
metastabile Aluminiumoxid-Phase in Korund um. Nach der Umwandlung findet im
Sinterprozess nur noch Kornwachstum und die Verdichtung der Korund-
Keramikfaser durch das Kornwachstum statt. In Kapitel 5.1.3. wird deutlich, dass
beim Sintern zur Verdichtung der Struktur vor allem Diffusionsprozesse wichtig sind.
Die Diffusionsprozesse kénnen durch die Sinterbedingungen beeinflusst werden.
Welchen Einfluss die verschiedenen Parameter beim Sintern auf die Mikrostruktur
der gesinterten Korund-Keramikfaser haben, wird im Folgenden beschrieben.

5.4.1. Variation der Heizrate

Zur Untersuchung, welchen Einfluss die Heizrate auf die Korund-Bildung und den
Sinterprozess hat, wurde die Heizrate ab 600°C variiert. Bis 600°C findet der
hauptsachliche Massenverlust der Grinfaser statt. Die meisten Pyrolyseprodukte
haben die Faser verlassen und das Verdichten der Faser beginnt. Es wurden
Untersuchungen durchgefilhrt, bei denen die Heizrate zwischen 2 K:min™ und 20
K-min™ variieren. Die Korund-Keramikfasern wurden bis 1350°C gesintert und 5 min
bei dieser Sintertemperatur belassen.
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5.4.1.1. Einfluss auf die Mikrostruktur

Die Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen (REM-Aufnahmen) zeigen, dass mit
zunehmender Heizrate die Dichte der Korund-Keramikfasern zunimmt (Abb. 5.17).
Bei 2 K'min™ erscheint die Korund-Keramikfaser am wenigsten verdichtet. Bis zu
einer Heizrate von 10 K‘min™ sind die Kérner nicht so dicht gepackt und die Struktur
erscheint etwas pordser. Ab 12 K:min™ wirkt die Struktur geringfligig dichter, die
Korngrenzen sind weniger deutlich erkennbar. Mit zunehmender Heizrate nimmt die

intergranulare Porositat bis 20 K-min™ ab.

2 K-min 10 K-min™ 12 K-min™ 20 K-min”
Abb. 5.17: Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern mit unterschiedlichen Heizraten
von 600°C bis 1350°C.

Die Untersuchungen lassen den Schluss zu, dass eine hdhere Heizrate eine
geringere intergranulare Porositat der Korund-Keramikfaser bewirkt. Die Verdichtung
des Gefliges mit zunehmender Heizrate ist relativ gering, aber dennoch erkennbar.
Es ist aber auch denkbar, dass die Dichte der Korund-Keramikfaser insgesamt gleich
bleibt, auch wenn das Gefiige bei 20 K:min" dichter erscheint: Bei langsamen
Heizraten ist der Sinterprozess etwas langsamer und die vielen kleinen Poren
kénnen durch Diffusionsprozesse zu gréBeren Poren zusammenwachsen. Die
groBen Poren kénnen anschlieBend durch Diffusionsprozesse verkleinert werden.
Wird eine schnellere Heizrate gewahlt, kénnen die Diffusionsprozesse nicht schnell
genug dazu fihren, dass kleine Poren sich zu groBeren Poren zusammenfinden und
die Poren werden eingeschlossen. Dadurch kénnen intragranulare Poren entstehen,
die bei den REM-Aufnahmen einer Bruchfliche nicht zu erkennen sind. Uber die
Dichte der Korund-Keramikfaser kann daher keine exakte Aussage gemacht werden.
Aus den REM-Aufnahmen ist zu erkennen, dass durch die Verdichtung des Gefliges
die Kontaktflachen der Kérner, und damit die intergranularen Wechselwirkungen der
Kdrner, mit steigender Heizrate zunehmen.
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Entgegen der Erwartung sind die KorngréBen in der Korund-Keramikfaser
unabhangig von der Heizrate. In Abb. 5.18 ist zu erkennen, dass die KorngréBen bei
allen Heizraten zwischen 240 nm und 270 nm schwanken. Die Schwankungen liegen
im Rahmen der Messgenauigkeit.
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Abb. 5.18: Abhangigkeit der KorngréBen von der Heizrate beim Sintern.

Die Heizrate beim Sintern der Korund-Keramikfaser beeinflusst die KorngréBe nicht.
FOr das Kornwachstum ist die gewahlte Heizrate somit nicht entscheidend. Es
kénnen zum Sintern der Korund-Keramikfaser hohe Heizraten gewahlt werden, ohne

dass die KorngrdBe beeinflusst wird.
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5.4.1.2. Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Die Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern wird durch die Heizrate kaum
beeinflusst. Nur die Kontaktflaichen zwischen den Kérnern, und damit die
intergranularen  Wechselwirkungen der Korund-Kérner, nehmen mit steigender
Heizrate etwas zu. Daher ist es nicht erstaunlich, dass die Heizraten keinen Einfluss
auf die Festigkeit der Korund-Keramikfaser haben. Die mittleren Festigkeiten liegen
zwischen 1300 + 200 MPa und 1600 + 200 MPa (Abb. 5.19).
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Abb. 5.19: Abhangigkeit der mittleren Festigkeit der Korund-Keramikfaser von der

Heizrate beim Sintern.

Die mittlere Festigkeit der Korund-Keramikfaser hangt unter anderem von der
KorngréBe, der Kornmorphologie und den intergranularen Wechselwirkungen der
Kérner ab. Bei der Variation der Heizrate kann nur eine geringe Verdnderung in der
intergranularen Porositat beobachtet werden. Die Kontaktflachen zwischen den
Kérnern nehmen dadurch zu. Die KorngréBe und Kornmorphologie bleiben gleich,
deshalb wird die mittlere Festigkeit der Korund-Keramikfaser nicht beeinflusst. Es ist
moglich, dass die zunehmenden intergranularen Wechselwirkungen eine Zunahme
der mittleren Festigkeit bewirken, da diese aber evil. mit abnehmenden
intragranularen Wechselwirkungen einhergeht, kénnte es sein, dass diese Effekte
sich gegenseitig kompensieren und dadurch zu gleichbleibenden mittleren
Festigkeiten der Korund-Keramikfasern fihren.
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5.4.2. Variation der Sintertemperatur

Aus der Literatur ist bekannt, dass héhere Sintertemperaturen zu einer Erhéhung der
Dichte der polykristallinen Mikrostruktur von monolithischen Korund-Keramiken fahrt
[46, 122]. Bei der Untersuchung des Einflusses der Sintertemperatur auf die
Mikrostruktur und die daraus resultierenden Veranderungen in den mechanischen
Eigenschaften, wurde untersucht, inwieweit die bei monolithischen Keramiken

festgestellten Einflisse auch bei Korund-Keramikfasern zu beobachten sind.

5.4.2.1. Einfluss auf die Mikrostruktur

In Abb. 5.20 ist die KorngréBe in Abhangigkeit von der Sintertemperatur dargestellt.
Es ist zu erkennen, dass die Korngr6Be (d) mit zunehmender Sintertemperatur (T)
steigt. Dabei kann die Temperaturabhangigkeit der KorngréBe in einen
exponentiellen Zusammenhang gebracht werden. Die Messwerte kdnnen mit einem
exponentiellen Wachstumsgesetz gefittet werden. Die Konstanten a und b sind
abhangig von der thermischen Vorbehandlung der Griinfaser.
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Abb. 5.20: Abhangigkeit der KorngréBe von der Sintertemperatur bei mit 850°C und
900°C thermisch vorbehandelten Korund-Keramikfasern.
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Mit zunehmender Sintertemperatur nimmt auch die Verdichtung der Mikrostruktur zu.
In Abb. 5.21 sind die Mikrostrukturen der bei 850°C 10 min vorbehandelten Korund-
Keramikfasern bei unterschiedlichen Sintertemperaturen abgebildet. Wahrend die
Kdrner bei 1350°C weniger dicht gepackt erscheinen, wirkt die Struktur bei 1375°C
dichter. Bei 1400°C scheinen die Kérner noch héhere Wechselwirkungen durch mehr
Kontaktflachen zu haben. Aber es sind auch intragranulare Poren entstanden, die
vermutlich durch das Zusammenwachsen von ahnlich orientierten Kérnern zustande
kommen. Mit zunehmender Sintertemperatur wird die Kornstruktur dichter und die
Porositat der Korund-Keramikfaser nimmt weiter ab. Mit der zunehmenden Dichte
geht auch eine Zunahme der KorngréBen einher.

T

1350°C

Abb. 5.21: Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern mit unterschiedlichen Sinter-
temperaturen. Die Korund-Keramikfasern wurden 10 min bei 850°C thermisch
vorbehandelt. (Der rechts angegebene MafBstab gilt fir alle abgebildeten
Mikrostrukturen.)

Auch bei der analogen Versuchsreihe bei 900°C thermisch vorbehandelten Korund-
Keramikfasern (Abb. 5.22) ist eine Kornvergréberung mit zunehmender
Sintertemperatur zu beobachten. Allerdings ist diese nicht so signifikant wie bei der
Versuchsreihe mit 850°C. Die Dichte der Korund-Keramikfaser nimmt ebenfalls mit
zunehmender Sintertemperatur tendenziell zu, wobei die Dichte bei 1400°C geringer
zu sein scheint, als bei den anderen Temperaturen, da die Kornmorphologie bei
dieser Sintertemperatur plattchenférmig ist, im Gegensatz zu den eher globularen
Kérnern bei allen anderen Sintertemperaturen. Diese plattchenférmige
Kornmorphologie ist auch teilweise bei der Versuchsreihe bei 950°C zu beobachten
(Abb. 5.23). Bei 1350°C ist sie stark ausgepragt und nimmt mit zunehmender
Sintertemperatur ab, bis die Kérner bei 1450°C globular sind. Mit der Verédnderung in
der Kornmorphologie geht ebenfalls eine Verdichtung der Mikrostruktur einher. Da
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sich die Kornmorphologie andert, wachsen die Kérner nicht isotrop. Die schmalen
Plattchen werden mit zunehmender Sintertemperatur dicker, der Durchmesser bleibt
aber mit ca. 200 nm gleich. Die Dicke nimmt immer weiter zu, bis die Kérner bei
1450°C globular sind. Vermutlich wirde bei héheren Temperaturen ein isotropes

Wachstum auftreten. Durch das anisotrope Wachstum der Kérner wird die

Mikrostruktur verdichtet.

1350°C 1375°C 1400°C 1425<C 1450°C

Abb. 5.22: Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern mit unterschiedlichen
Sintertemperaturen. Die Korund-Keramikfasern wurden 10 min bei 900°C thermisch
vorbehandelt. (Der rechts angegebene MaBstab gilt fir alle abgebildeten

Mikrostrukturen.)

1350°C 1375°C 1400°C 1425°C 1450°C
Abb. 5.23: Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern mit unterschiedlichen

Sintertemperaturen. Die Korund-Keramikfasern wurden 10 min bei 950°C thermisch
vorbehandelt. (Der rechts angegebene MaBstab gilt fir alle abgebildeten

Mikrostrukturen.)

Warum durch verschiedene thermische Vorbehandlungen unterschiedliche
Kornmorphologien entstehen ist unklar, da sich in der Mikrostruktur der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase diese Unterschiede nicht abzeichnen. Besonders, dass die
Korund-Keramikfaser, die bei 900°C thermisch vorbehandelt wurde, bei 1400°C eine
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andere Kornmorphologie aufweist als alle anderen entsprechend vorbehandelten
Korund-Keramikfasern, ist unerwartet.

Eine mogliche Erklarung fur die plattchenférmigen Koérner ist, dass bei der
thermischen Vorbehandlung ein anisotropes Kornwachstum induziert wird. Das
induzierte anisotrope Kornwachstum tritt bei 1400°C bei einer thermischen
Vorbehandlung von 900°C auf. Auch bei thermischer Vorbehandlung von 950°C ist
das induzierte anisotrope Kornwachstum bei Temperaturen < 1450°C zu
beobachten. Inwiefern die Anderung der Kornmorphologie die mechanischen
Eigenschaften der Korund-Keramikfaser beeinflusst, wird im Folgenden beschrieben.

5.4.2.2. Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Die Sintertemperatur hat Einfluss auf die Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern.
Daher ist es naheliegend, dass auch die mechanischen Eigenschaften der Korund-
Keramikfasern beeinflusst werden. In Kapitel 5.3.2.3. (Tabelle 5.2) wurde festgestellt,
dass die Vorbehandlungstemperatur und Haltezeit die mittlere Festigkeit der Korund-
Keramikfaser beeinflussen. Deshalb kann der Einfluss der Sintertemperatur nicht
unabhangig davon betrachtet werden. Da die mittleren Festigkeiten stark von der
thermischen Vorbehandlung abhangig sind, kann kein allgemeiner Trend in der
mittleren Festigkeit festgestellt werden, der direkt von der Sintertemperatur abhangt.
Daher werden die durchgefihrten Versuchsreihen bei den unterschiedlichen
Sintertemperaturen auch in Abhangigkeit der Vorbehandlung betrachtet.

0850°C/0min m850°C/10min ®850°C/20min ®W850°C/30min
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1350 1375 1400 1425 1450
Sintertemperatur in °C

Abb. 5.24: Mittlere Festigkeiten der bei 850°C thermisch vorbehandelte Korund-
Keramikfasern in Abhangigkeit von der Sintertemperatur.
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In Abb. 5.24 sind die Versuchsreihen zur Sintertemperatur mit der
Behandlungstemperatur von 850°C dargestellt. Bei 0 min und 20 min Haltezeit hat
die Sintertemperatur keinen Einfluss auf die mittlere Festigkeit. Sie liegt bei allen
untersuchten Sintertemperaturen zwischen 1500 MPa und 1700 MPa. Die mittleren
Festigkeiten bei 10 min und 30 min unterliegen gréBeren Schwankungen und
bedurfen daher einer genaueren Betrachtung.

Die Versuchsreihe mit 10 min Haltezeit bei 850°C hat bei 1375°C ein Maximum der
mittleren Festigkeit. Mit 2100 + 200 MPa hat diese Korund-Keramikfaser die héchste
Festigkeit, die im Rahmen dieser Arbeit erzielt wurde. Bei dieser Korund-
Keramikfaser scheint ein Optimum in der Mikrostruktur erreicht zu sein. Die relativ
kleine Korngr6Be mit 190 £ 20 nm und eine hohe intergranulare Wechselwirkung
bewirken, dass die Faser bei dieser Mikrostruktur die besten mechanischen
Eigenschaften aufweist.

Da die Festigkeit der Korund-Keramikfaser nicht im direkten Zusammenhang mit der
KorngréBe steht muss auch die intergranulare Wechselwirkung bei dieser Faser
hoch sein. Die hohe mittlere Festigkeit kann durch den synergetischen Effekt der
KorngréBe und der intergranularen Wechselwirkung der Kérner erzeugt werden.
Auch die Versuchsreihe mit 30 min Haltezeit bei 850°C hat ein Maximum. Dieses
Maximum liegt bei 1400°C. Es ist aber weniger stark ausgepragt als bei der
Versuchsreihe mit 10 min bei 850°C. Vermutlich ist es hier &hnlich wie bei der
Versuchsreihe mit 10 min Haltezeit bei 850°C, dass es ein synergetischer Effekt aus
Korngr6Be und intergranularen Wechselwirkungen ist, der die hohe mittlere
Festigkeit erzeugt. Allerdings ist der synergetische Effekt bei 30 min Haltezeit nicht
so stark wie bei 10 min und deshalb ist das Maximum nur wenig ausgepragt.

Bei 900°C Vorbehandlungstemperatur kann ebenfalls kein allgemeiner Trend in
Abhéangigkeit von der Sintertemperatur beobachtet werden (Abb. 5.25). Bei 1425°C
bzw. 1400°C kann bei der Haltezeit von 0 min bzw.10 min ein Maximum der mittleren
Festigkeit (1700 MPa bzw. 1900 MPa) erreicht werden. Bei 20 min betragen die
mittleren Festigkeiten alle ca. 1400 MPa. Wird eine 30 minltige Haltezeit bei 900°C
gewahlt, nimmt die mittlere Festigkeit bei zunehmender Sintertemperatur leicht zu.
Eine mdégliche Ursache hierflr ist, dass nach einer thermischen Vorbehandlung von
30 min bei 900°C die metastabile Aluminiumoxid-Phase bereits etwas stéker
verdichtet ist. Deshalb bendtigt die Korund-Keramikfaser héhere Temperaturen, um
gute intergranulare Wechselwirkungen ausbilden zu koénnen. Bei der
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Phasenumwandlung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase zu Korund nimmt das
Volumen der Koérner ab, da die hcp-Struktur der Korund-Kdérner ein geringeres
Volumen hat als die metastabile Aluminiumoxid-Phase. Dadurch entstehen zunachst

mehr Poren in der Faser, die mit zunehmender Sintertemperatur veringert werden.

0900°C/0min @900°C/10min ®900°C/20min MW900°C/30min
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Abb. 5.25: Mittlere Festigkeiten der bei 900°C thermisch vorbehandelte Korund-

Keramikfasern in Abhangigkeit von der Sintertemperatur.
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Abb. 5.26: Mittlere Festigkeiten der bei 950°C thermisch vorbehandelte Korund-

Keramikfasern in Abhangigkeit von der Sintertemperatur.
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Die bei 950°C vorbehandelten Korund-Keramikfasern (Abb. 5.26) zeigen generell
eine geringere mittlere Festigkeit als die bei 850°C und 900°C vorbehandelten. Bei
kirzerer Behandlungsdauer (0 min und 10 min) nimmt die mittlere Festigkeit der
Korund-Keramikfasern bis 1400°C zu (1300 MPa und 1500 MPa). Danach sind die
mittleren Festigkeiten deutlich niedriger bei nur noch 1100 MPa. Die REM-
Aufnahmen (Abb. 5.23) lassen die Vermutung zu, dass bei 1400°C ein Maximum der
intergranularen Wechselwirkung der Versuchsreihe mit 10 min Haltezeit bei 950°C
entsteht, da die Kérner am dichtesten gepackt erscheinen. Da sich die KorngréBen
nicht unterscheiden, wird das Maximum der Festigkeit der beiden Reihen bei 0 min
und 10 min Haltezeit bei 950°C durch hohe intergranulare Wechselwirkungen

erzeugt.

Sintertemperatur: 1350°C 1450°C
Abb. 5.27: Mikrostruktur der 20 min bei 950°C thermisch vorbehandelten Korund-

Keramikfaser.

Die langeren Haltezeiten bei 20 min und 30 min bewirken ein ganz anderes
Verhalten. Bei diesen Versuchsreihnen nimmt die Festigkeit mit steigender
Sintertemperatur zu. Diese Verhalten kann direkt auf den Einfluss, den die
Behandlungsdauer bei 950°C auf die Bildung der Aluminiumoxid-Phase hat,
zurickgefuhrt werden. In Abb. 5.15 ist ihre Mikrostruktur abgebildet. Es ist zu
erkennen, dass ab 20 min Haltezeit bei 950°C die Fasern bereits eine Verdichtung
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der Mikrostruktur aufweisen, bevor sie sich in die Korund-Phase umwandeln.
Dadurch wird die Festigkeit der gesinterten Korund-Keramikfaser bei niedrigeren
Sintertemperaturen verschlechtert. Erst durch hohe Sintertemperaturen kann die
Festigkeit der Korund-Keramikfasern verbessert werden, da bei der Korund-
Umwandlung wie bei der thermischen Behandlung mit 30 min bei 900°C eine
geschlossene Porositdat entstehen kann. Diese Poren bewirken geringere
mechanische Wechselwirkungen zwischen den Korund-Kérnern und dadurch
geringere mittlere Festigkeiten (Abb. 5.27). Bei héheren Sintertemperaturen kénnen
die geschlossenen Poren durch Diffusionsprozesse reduziert werden und die
Festigkeit der Korund-Keramikfasern steigt.

Mit diesen Versuchen konnte gezeigt werden, dass die mittlere Festigkeit der
Korund-Keramikfaser stark abhangig von der Mikrostruktur ist. Dabei zeigt sich,dass
nicht nur die Sintertemperatur und Sinterdauer wichtig sind, sondern dass die
Prozessfihrung ab dem Moment entscheidend ist, ab dem sich die metastabile
Aluminiumoxid-Phase ausbildet, denn mit der Ausbildung der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase wird die mikrostrukturelle Entwicklung bis zur Sintertemperatur

induziert.

5.4.3. Variation der Haltezeit

Inwiefern die Haltezeit bei der Sintertemperatur die Mikrostruktur und mechanischen
Eigenschaften der Korund-Keramikfaser beeinflussen, wird in diesem Kapitel
untersucht. Aus der Literatur ist bekannt, dass mit zunehmender Haltezeit bei
gleicher Sintertemperatur die Kdérner gréBer werden [132]. Zur Untersuchung des
Einflusses der Haltezeit wurden die Korund-Keramikfasern zwischen 5 min und 30
min bei 1350°C gesintert. Aus apparativen Griinden wurden diese Versuche nicht
kontinuierlich durchgeflhrt, sondern es wurden die Griinfasern unter Spannung in
einem Kammerofen gesintert. Deshalb kénnen die Ergebnisse nicht direkt mit
anderen Versuchsreihen verglichen werden. Die Einflisse der Haltezeit kbnnen aber

auf den kontinuierlichen Prozess Ubertragen werden.
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5.4.3.1. Einfluss auf die Mikrostruktur

Die Haltezeit bei 1350°C wurde zwischen 5 min und 30 min variiert. Dabei wurde
kein Einfluss der Haltezeit auf die KorngréBe beobachtet. Die KorngréBen liegen bei
allen durchgeflihrten Untersuchungen zur Haltezeit zwischen 200 nm und 230 nm
(Abb. 5.28). Diese KorngréBenschwankungen liegen im Rahmen der
Messgenauigkeit. Aus der Literatur ist bekannt, dass die Kérner mit zunehmender
Haltezeit bei hohen Temperaturen Kornwachstum unterliegen [122, 42]. Dies wird in

Kapitel 7 ndher untersucht und ausgefihrt.
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Abb. 5.28: Abhangigkeit der KorngréBe von der Haltezeit bei 1350°C.

Bei den zur Haltezeit durchgefiihrten Untersuchungen wurden nur kurze Haltezeiten
bis 30 min gewahlt, bei denen das Kornwachstum nicht beobachtet werden kann.
Vermutlich ist die Verweilzeit zu kurz, um signifikantes Kornwachstum beobachten zu
kénnen. Langere Haltezeiten wurden nicht untersucht, da zu lange Haltezeiten den
Sinterprozess der Korund-Keramikfaser unwirtschaftlich machen und keinen Vorteil
fir die Anwendung in CMCs bringen. Langzeit Auslagerungsversuche bei

verschiedenen Temperaturen wurden in Kapitel 7 untersucht.
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Abb. 5.29: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der bei 1350°C unterschiedlich
lang gesinterten Korund-Keramikfasern.

In Abb. 5.29 sind die Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der 10 min, 20 min und
30 min bei 1350°C gesinterten Korund-Keramikfasern abgebildet. (Die hellen Punkte
auf den Koérnern sind Artefakte, die durch die Praparation der Fasern fir die
Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen entstehen.) Die Morphologie der Kérner und
Dichte der Korund-Keramikfasern unterscheiden sich nicht. Die Haltezeit der Korund-
Keramikfaser bei der Sintertemperatur bis zu 30 min hat keinen sichtbaren Einfluss
auf die Mikrostruktur.

5.4.3.2. Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Da bei den Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen keinen Einfluss der Haltezeit auf
die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser zu beobachten ist, ware zu erwarten,
dass die mittleren Festigkeiten ebenfalls nicht beeinflusst werden. Die
Festigkeitsmessungen ergeben allerdings, dass die mittleren Festigkeiten der
Korund-Keramikfasern bei 20 min und 30 min im Vergleich zu den klrzer gesinterten
Korund-Keramikfasern deutlich niedriger sind (Abb. 5.30). Wahrend die mittleren
Festigkeiten der 5 - 10 min gesinterten Korund-Keramikfasern bei 1500 MPa bis
1800 MPa liegen, betragen die mittleren Festigkeiten bei 20 min bzw. 30 min 1300
MPa bzw. 1200 MPa. Die Festigkeiten der Korund-Keramikfasern nehmen ab 10 min
Haltezeit bei der Sintertemperatur ab. Da es fir die Festigkeitsabnahme keine
mikrostrukturelle Ursache gibt, ist es mdglich, dass sie durch Oberflichendefekte
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verursacht wird. Langerer Verweilzeiten bei der Sintertemperatur kdnnen
nebeneinander liegende Korund-Keramikfasern, die sich an den Oberflachen
berGhren, miteinander versintern. Wenn eine Faser aus dem Faserbindel zur
Einzelfaser-Festigkeitsmessung entnommen wird, entstehen durch das Ablésen der
teilweise versintern Korund-Keramikfasern Oberflachendefekte. Diese
Oberflachendefekte sind dann Sollbruchstellen, an denen die Korund-Keramikfasern
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Abb. 5.30: Abh&ngigkeit der mittleren Festigkeit von der Haltezeit bei 1350 °C.

Aufgrund dieser Erkenntnisse ist es von Vorteil die Korund-Keramikfasern nicht
langer als 10 min bei der Sintertemperatur zu belassen, um mdglichst hohe mittlere
Festigkeiten zu erzielen. Da sich die mittleren Festigkeiten bei Haltezeiten zwischen
5 min und 10 min im Rahmen der Messgenauigkeit nicht unterscheiden, ist es
ausreichend die Korund-Keramikfaser bei 1350°C 5 min zu sintern, um die besten
mittleren Festigkeiten bei unterschiedlichen Haltezeiten zu erreichen.
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6. Optimierung der Korund-Keramikfaser durch
Sinteradditive

Die Optimierung der Mikrostruktur von Korund-Keramikfasern kann neben der
Optimierung durch den Brennprozess auch durch die Wahl der Edukte erfolgen. Bei
polykristallinen Keramiken haben bereits geringe Mengen an Verunreinigungen bzw.
zugesetzten Sinteradditiven einen groBen Einfluss auf die Mikrostruktur und deren
Hochtemperaturverhalten [7]. Durch die Zugabe von Sinteradditiven kann die
KorngréBe und die Kornmorphologie verandert werden. Die Sinteradditive
beeinflussen aber auch die Dichte und die intergranularen Wechselwirkungen [9, 97].
Im  Hochtemperaturbereich  kdnnen  zugesetzte  Sinteradditive anomales
Kornwachstum  reduzieren oder verstarken. Ob ein Sinteradditiv die
Hochtemperatureigenschaften  der  Korund-Keramikfasern  verbessert  oder
verschlechtert, ist davon abhangig, um welche Art es sich handelt und in welcher
Menge es zugegeben wird. Systematische Untersuchungen zum Einfluss von
Sinteradditiven auf Korund-Keramikfasern wurden bisher nicht publiziert. In der
Literatur wurden lediglich die kommerziell erhaltlichen Korund-Keramikfasern, die
Sinteradditive enthalten, diskutiert [20, 153]. Mit Sicherheit haben die Firmen, die
Korund-Keramikfasern vermarkten, einige Untersuchungen durchgefliihrt, diese aber
nicht publiziert.

Da keine Literatur zum Einfluss von Sinteradditiven auf Korund-Keramikfasern
vorliegt, wird auf die Literatur Gber den Einfluss von Sinteradditiven auf monolithische
Korund-Keramik zurickgegriffen. Im Bereich monolithischer Korund-Keramiken
wurden zahlreiche Untersuchungen publiziert. Allerdings kénnen die daraus
gewonnenen Erkenntnisse nicht direkt auf Korund-Keramikfasern Ubertragen
werden, da die KorngrdBen in monolithischen Keramiken meist einige Mikrometer
betragen, wohingegen die Kdérner in Korund-Keramikfasern zwischen 150-600 nm
groB sind. Ein weiterer Unterschied zur monolithischen Keramik besteht im
Herstellungsprozess. Monolithische Keramiken werden zumeist durch Sintern von
Korund-Pulvern, denen die Sinteradditive zugesetzt werden, hergestellt [9, 97].
Dadurch kann keine molekulare Vermischung der Sinteradditive mit Korund
stattfinden. Bei der Herstellung von Korund-Keramikfasern findet durch den
Lésungsprozess und die Zugabe der Sinteradditive zum Aluminiumoxid-Precursor
eine molekulare Vermischung statt. Daher kénnen die Aussagen Uber die Mengen,
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ab denen Abscheidungen an den Korngrenzen stattfinden, nicht direkt auf die in
dieser Arbeit hergestellten Korund-Keramikfasern Ubertragen werden. Die
qualitativen Aussagen hingegen kénnen auf Korund-Keramikfasern Ubertragen

werden.

6.1. Sinteradditive bei Korund

Als Sinteradditive fir Korund kénnen prinzipiell alle oxidbildenden Metalle und
Halbmetalle zugesetzt werden. In der Praxis werden meist Metalle der 2.
Hauptgruppe, Silicium, Yitrium, Ubergangsmetalle der 4.Periode und Lanthanoide
verwendet.

Odaka et al. haben untersucht, welchen Einfluss zweiwertige Kationen (Mg, Mn, Co,
Ni, Zn, Ca, Sr, Cu) auf die Phasentransformation von metastabilem y-Al,Os zu
Korund haben und wie sie die mikrostrukturelle Entwicklung beeinflussen. Sie haben
festgestellt, dass bereits kleine Mengen der Kationen ausreichen, um die Bildung der
u-Phase zu unterdriicken. Werden gréBere Mengen eines Sinteradditives
zugegeben, so steigt mit zunehmender Menge an Fremdatomen die
Phasenumwandlungstemperatur von y-Al,O; zu Korund. Eine Ausnahme bildet
Kupfer als Sinteradditiv, bei dem mit steigendem Kupfergehalt, nach einer Zunahme
der Umwandlungstemperatur, wieder eine Abnahme auftritt. Die untersuchten
zweiwertigen Kationen kdnnen in drei Gruppen eingeteilt werden: Kationen, die zu
einer geringen Verlangsamung der Phasenumwandlung fihren (Mg, Mn, Co, Ni, Zn);
Kationen, die zu einer starken Verlangsamung fiihren (Ca, Sr); und die, die eine
geringe Beschleunigung hervorrufen (Cu). Dabei ist ein Zusammenhang mit dem
lonenradius erkennbar: GréBere lonenradien im Vergleich zu Aluminium hemmen die
Phasenumwandlung und kleinere beschleunigen sie. Die KorngrdBe ist ebenfalls
abhangig vom lonenradius der Sinteradditive und es wird vermutet, dass &hnliche
Mechanismen wie bei der Phasenumwandlung dazu fihren, dass mit zunehmendem
lonenradius die Korngr6Be abnimmt, da bei gréBeren lonenradien der Kationen der
lonencharakter des Sauerstoffanions erhéht und dadurch die Diffusion gehemmt wird
[106]. Wie Odaka et al. beobachteten Sumita et al., dass einige der untersuchten
Sinteradditive das Kornwachstum inhibieren (Si, Mg und Ca) und andere es
beschleunigen (Ti und Fe) [143].
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Neben dem Einfluss auf die Phasenumwandlung und Korngr6Be haben die
Sinteradditive auch Einfluss auf die Dichte des Korundes.

Sinteradditive wie TiO,, Fe;Oz und CroO3 kénnen zu einer hdheren Dichte des
Gefliges im Korund flhren, andere Sinteradditive (CaO, ZnO, SiO) hingegen zu
einer geringeren [143].

Um eine optimale Struktur der Korund-Keramikfaser zu erhalten, ist es wichtig
moglichst dichte Fasern mit Koérnern, die deutlich kleiner sind als der Faser-
durchmesser (max. 1000 nm), zu erhalten. Genau hierin liegt das Problem, denn je
dichter eine Struktur ist, desto gréBer werden meist die Kérner [143]. Sinteradditive,
die eine hohe Dichte der Korund-Keramik bewirken, erhéhen die Diffusionsrate und
Korngrenzenmobilitdt, da nur so eine dichtere Struktur bei gleichem
Herstellungsprozess  entstehen  kann. Eine  hohe  Diffusionsrate  und
Korngrenzenmobilitat bewirkt aber starkeres Kornwachstum und dadurch gréBere
Korner.

Bei der Optimierung von Korund-Keramikfasern mittels Sinteradditiven muss also die
Balance gefunden werden zwischen ausreichender Dichte und nicht zu groBen
Kdérnern, um gute mechanische und Hochtemperatur-Eigenschaften der Faser zu

erzielen.

Im Institut fr Textilchemie und Chemiefasern in Denkendorf (ITCF) wurden bisher
Korund-Keramikfasern hergestellt, die Silicium und Magnesium als Sinteradditive
enthalten (Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgQO). Die Entscheidung, Silicium und
Magnesium dem Korund als Sinteradditive zuzusetzen, wurde getroffen, da aus der
Literatur bekannt ist, dass diese beiden Sinteradditive positiven Einfluss auf die
Eigenschaften von Korund nehmen kdnnen [34]. Daher wurde in dieser Arbeit
untersucht welchen Einfluss diese beiden Sinteradditive tatsédchlich auf die
Fasereigenschaften haben und ob die bisher im ITCF hergestellte Korund-
Keramikfaser durch das Variieren der Sinteradditive Silicium und Magnesium

optimiert werden kann.
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6.1.1. Silicium als Sinteradditiv

Bereits geringe Mengen (< 100ppm) an Silicium haben Einfluss auf das
Sinterverhalten von Korund [92]. Dabei ist der Einfluss von der Menge und Verteilung
des zugesetzten SiO, abhéngig [91]. Die Léslichkeit von SiO, in Korund betragt ca.
250 ppm in monolithischen Keramiken, die aus Pulvern hergestellt wurden [77, 159].

Silicium als Sinteradditiv bei Korund beeinflusst zum einen die Dichte und zum
anderen das Kornwachstum des Korundes. Bei gleichen Sinterbedingungen wird bei
hochreinem Korund eine deutlich hhere Dichte erreicht, als bei Korund, der mit SiO»
versetzt wurde (500 - 2000 ppm). Dabei nimmt die Dichte des Korundes mit
steigendem SiO.-Gehalt ab [91]. Die Ursache fir die Verlangsamung des
Sinterprozesses ist eine geringere Korngrenzenmobilitat des dotierten Korundes.

Die geringere Korngrenzenmobilitdt macht sich bei der Verdichtung von Korund ab
1200°C bemerkbar [91], da sich zwischen 1200°C und 1400°C das Silicium an den
Korngrenzen 16st. Das geldste Silicium hat Einfluss auf die Konzentration der
Punktdefekte an den Korngrenzen. Es bewirkt eine Abnahme der Konzentration von
Al¥*-Zwischengitterplatzen und verringert die Konzentration der O?- Leerstellen im
Korund-Gitter [91]. Durch die Abnahme der Punkidefekte wird die Korngrenze
kinetisch stabilisiert. Die somit reduzierte Korngrenzenmobilitat bewirkt, dass die
Diffusionsprozesse gegen Ende des Anfangsstadiums und im Zwischenstadium des
Sinterprozesses gehemmt werden [91]. In diesen Stadien findet die Verdichtung der
Faser durch Veranderung der Kornmorphologie und der damit einhergehenden
Abnahme der Porositat statt. Die Vorgange beim Sintern einer Keramik wurden
bereits in Kapitel 5 genauer beschrieben und werden daher an dieser Stelle nicht
weiter erlautert. Es kann auch bei hohen Sintertemperaturen und langen
Auslagerungszeiten nur eine geringere Dichte als bei hochreinem Korund erzielt
werden. Dadurch ist eine geringere Schrumpfrate des Korundes bis 1400°C zu
beobachten [91].

Wird beim Dotieren des Korundes mit Silicium als Sinteradditiv keine molekulare
Vermischung vorgenommen, indem die Precursoren beider Oxide miteinander
vermischt werden, so wird Silicium in der Korund-Keramik nur an den Korngrenzen
und bis max. 10 nm im Korninneren gefunden [91]. Geringe Mengen an SiO»
unterhalb der Sattigung des Korundes mit SiO, (100 ppm) bewirken eine engere
KorngréBenverteilung der Korund-Kérner [77]. Wenn das Silicium nicht vollstandig im

Korund geldst werden kann, ist es méglich, dass sich eine sekundare amorphe SiO.-
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Phase ausbildet, die ungleichmaBig verteilt ist [92]. Es kann sich ein dinner SiO-
Film an den Korngrenzen ausbilden [54, 55]. Dabei ist die Konzentration des SiO-
Films an den Korngrenzen unabhangig von der Lédnge der Korngrenze und dem
Volumen des Kornes. Es bildet sich eine Gleichgewichtskonzentration zwischen dem
SiO2-Film und der Korngrenze aus [55]. Wird mehr SiO, abgeschieden, als der
Gleichgewichtskonzentration entspricht, kénnen sich in einigen Tripelpunkten,
zwischen aneinandergrenzenden Korund-Kérnern amorphe SiO»-Taschen ausbilden,
die als SiO» Senken fungieren. Auch Porenwénde kdénnen solche Senken sein [55].
Bei hohen Temperaturen kénnen zwar AlP*-lonen in diese Silicium-Senken
diffundieren, es kann sich aber keine kristalline Al,Os-SiO.-Mischphase ausbilden
und sie bleiben amorph. Beim Abkihlen erstarren sie zu einer amorphen Glasphase
[91].

Diese ungleichmaBige Verteilung von Silicium an den Korngrenzen im Korund fihrt
bei hohen Temperaturen zu anomalem Kornwachstum [54, 159]. Unterhalb von
1580°C sind die Kérner mit steigendem SiO»-Gehalt kleiner, da die feste Losung an
den Korngrenzen die Korngrenzenmigrationsrate verringert und damit kleinere
Kérner bewirkt. Bei der punktuellen Anreicherung von SiO; kann sich bei 1580°C ein
Eutektikum ausbilden, das dann beim AbkUhlen zu einem amorphen Film an den
Korngrenzen fihrt. Dadurch verdichtet sich die Probe und die Mikrostruktur wird
inhomogen [91]. Beim Erhitzen oberhalb des eutektischen Punktes findet anomales
Kornwachstum statt, wobei lange anisotrope Riesenkdrner entstehen. In den
Riesenkdrner befinden sich intragranulare Poren, da die Porenmigration langsamer
ist als die Korngrenzenmigration [91]. Ursache hierflr ist, dass manche Korngrenzen
durch die Anreicherung von Silicium kinetisch gehemmt werden, andere hingegen
enthalten kein oder wenig Silicium und sind dadurch nicht gehemmt. Die
ungehemmten Korngrenzen migrieren im Vergleich zu den gehemmten schneller,
diese Koérner wachsen dann unverhéltnismaBig schnell und es entstehen
Riesenkérner. Dabei wird das anomale Kornwachstum mit héherem Gehalt an
Silicium als Sinteradditiv verstarkt, da es ein Inhomogenitatseffekt ist [92]. Da das
Kornwachstum bei Auslagerungen der untersuchten Fasern eine groBe Rolle spielt,
wird es in Kapitel 7 genauer betrachtet.

Neben dem Kornwachstum bei hohen Auslagerungstemperaturen ist das Kriechen
ein weiterer wichtiger Aspekt fir die Hochtemperatureigenschaften von Korund, was
ebenfalls in Kapitel 7 genauer besprochen wird (Kapitel 7.2.). Silicium bewirkt, dass
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die Kriechrate von Korund deutlich herabgesetzt wird. So ist die Kriechrate bei einem
Anteil von 1 mol% SiO- bei 1250°C und 50 MPa um einen Faktor von mehr als 100
kleiner als bei hochreinem Korund [161].

6.1.2. Magnesium als Sinteradditiv

1957 entdeckte Coble, dass Magnesium einen auBerordentlich positiven Einfluss auf
das Sinterverhalten von Korund hat [97]. Seitdem wurden viele Untersuchungen Uber
den Einfluss von Magnesium auf das Sinterverhalten von Korund gemacht. Bei
diesen Untersuchungen wurden zumeist die Beobachtungen nur phanomenologisch
erklart, so dass keine genauen Kenntnisse Uber die exakten chemischen Vorgange
und physikalischen Wechselwirkungen bei Korund, der mit Magnesium dotiert ist,
vorliegen [43].

Es gibt verschiedene, zum Teil auch widersprichliche, Ansichten Uber den Einfluss
von Magnesium als Sinteradditiv in Korund. Radonjic et al. haben die allgemeinen
Ansichten in vier Punkte zusammengefasst [115]:

(@) MgO erhéht die Diffusionskoeffizienten der Korngrenzen, wodurch eine
Verdichtung der Mikrostruktur erzeugt wird. Dadurch wird die KorngréBe beeinflusst
und anomales Kornwachstum verhindert [58].

(b) MgO erhéht die Porenmobilitat, was zu gréBeren Kérnern und Poren bei gleicher
Dichte fahrt [61].

(c) MgO verringert das Kornwachstum, da es die Oberflachendiffusion herabsetzt
[58, 18].

(d) MgO setzt die Korngrenzenmobilitat herab [12].

Allgemein anerkannt ist, dass MgO die Bindung von Poren an die angrenzenden
Kdrner erhéht und anomales Kornwachstum verhindert. Nach welchen Mechanismen
dies ablauft ist unklar [115].

Daher gibt es Uneinigkeit dartber, inwiefern Magnesium die Dichte von Korund
beeinflusst. Hochreiner Korund kann nur eine maximale theoretische Dichte von
97 % erreichen und wéahrend des Sinterns werden die Poren so klein, dass sie die
Korngrenzen nicht mehr pinnen kénnen [92]. Beim Pinnen der Korngrenzen setzen
Poren oder Fremdatome die Korngrenzenmobilitdit herab. Dadurch kann das
Kornwachstum verlangsamt bzw. verhindert werden. Wenn die Poren zu klein sind,
kénnen sie die Korngrenzenmobilitdt nicht mehr verlangsamen und es kommt zu

starkerem Kornwachstum.
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Geringe Mengen an MgO kdénnen das Erhéhen der theoretischen Dichte von Korund
bewirken, ohne dass dabei anomales Kornwachstum auftritt und Poren in den
Kdrnern eingeschlossen werden [97]. Werden hingegen gréBere Mengen an
Magnesium (1000 ppm) zugesetzt, wird die Dichte des Korundes offenbar verringert
[70]. Kim et al. beobachten dagegen, dass sich mit zunehmender Menge an
Magnesium im Korund die Dichte erhéht [75]. Eine mdgliche Erklarung flr diese
widerspruchlichen Beobachtungen ist, dass Ikegami et al. Korund mit einer Dichte
von nur ca. 55 % der theoretischen Dichte hergestellt und untersucht haben,
Magnesium aber mdglicherweise erst im spateren Stadium des Sinterns einen
Anstieg der Dichte bewirkt. Moglich ist auch, dass bei der Dichtemessung die
geschlossenen Poren nicht mit berlicksichtigt wurden und daher nur die Skelettdichte
des Korundes bestimmt wurde, die beim hochreinen Korund im Vergleich zu mit MgO
dotiertem Korund hoher ist.

Fang et al. beobachten, dass die Porositat des mit Magnesium dotierten Korundes
bis zur kritischen Dichte offen ist, was zu einer niedrigeren Skelettdichte flhrt [47].
Die offene Porositat fihren sie auf eine erhdéhte Oberflachendiffusion der Poren
zuriick [47]. Dadurch bilden sich keine geschlossenen Poren aus, die die Dichte des
Korundes verringern kdnnen.

Es herrscht hingegen Einigkeit darliber, dass mit zunehmendem MgO-Gehalt die
KorngréBe der Korund-Kérner abnimmt, die KorngréBenverteilung enger wird [97, 70]
und bereits kleine Mengen MgO ausreichen, um das Kornwachstum bei
Auslagerungen bei hohen Temperaturen zu hemmen [9].

Im Gegensatz zu Silicium als Sinteradditiv bildet sich bei Magnesium keine
sekundare amorphe Glasphase aus. Ist die Ldslichkeit an Magnesium im Korund
tberschritten, was bereits bei 250 ppm der Fall ist, bildet sich eine Spinell-Phase
(MgAl>.Q4) an den Korngrenzen aus [9, 97, 54]. Bei groBer Menge an MgAl>O4-Spinell
wird der Spinell, wie die amorphe Glasphase bei Silicium, in den Tripelpunkten
angereichert, ansonsten bildet sich ein dinner Film an den Korngrenzen [9, 55]. Die
Magnesium-Abscheidung entlang der Korngrenzen steigt mit zunehmender
Korngr6Be, da die Oberflache der Kérner im Vergleich zum Volumen kleiner wird
[55]. An manchen Korngrenzen ist mehr Magnesium zu beobachten als an anderen.
Diese Anreicherung an Magnesium fihrt dazu, dass sich an diesen Stellen die
Spinell-Phase ausbilden kann [55].
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Magnesium als Sinteradditiv hat ahnlich wie Silicium einen Einfluss auf das
Hochtemperaturverhalten von Korund. Allerdings bewirkt es andere Effekte. Durch
das Ausbilden der Spinell-Phase wird bei Temperaturen bis 1800°C das
Kornwachstum abhangig von der Magnesium-Konzentration gehemmt oder sogar
unterbunden, da die Spinell-Phase die Mobilitdt der Korund-Korngrenzen hemmt [9,
97]. Der Konzentrationsgradient zwischen den Bereichen, in denen kein Mg vorliegt
und der Spinell-Phase kontrolliert das Kornwachstum. Dabei gilt, dass bei héheren
Magnesium-Konzentrationen bis hin zur Sattigung (Spinell-Phase) mit zunehmendem
MgO-Gehalt das Kornwachstum verlangsamt wird [9]. Dies gilt allerdings nur, wenn
nicht genug Magnesium im Korund gelést werden konnte, wenn z.B. keine
molekulare Mischung der Precursoren vorlag oder der Brennprozess so gewahlt
wurde, dass keine Vermischung stattfinden konnte. Ist genug Magnesium im Korund
geldst, so wird durch die hohe Magnesiumkonzentration die Korngrenzenmobilitat
ebenfalls herabgesetzt und das Kornwachstum gehemmt, ohne dass eine Spinell-
Phase vorhanden ist [9]. Die Anwesenheit der MgAl,O4-Spinell-Phase ist also nicht
notwendig far die Hemmung des Kornwachstums, aber von Vorteil, um als Reservoir
fir Mg-lonen zu dienen, die das Kornwachstum hemmen [9].

Liegt eine molekulare Mischung des Magnesiums mit dem Korund-Precursor via Sol-
Gel-Prozess vor [115], so hat Magnesium Einfluss auf die Bildung und Stabilitat der
metastabilen y-Al,Os-Phase und die Verdichtung des Aluminiumoxides. Mit
steigendem Magnesiumgehalt nimmt die Dichte bei gleicher Sinterzeit zu. Dies lasst
den Schluss zu, dass Magnesium den Diffusionskoeffizienten vermutlich durch
Defekichemie &andert, bei der die durch Magnesium verursachten Defekte
geschwindigkeitsbestimmend sind [115]. Beim Sintern bewirkt Magnesium, dass sich
zunachst bis 1100°C sehr feine gleichmaBige Kdérner ausbilden, die mit einer hohen
Sinterrate verdichtet werden. Durch die enge KorngrdBenverteilung wird die kritische
GroBe fur anomales Kornwachstum erhéht, so dass anomales Kornwachstum erst
bei h6heren Temperaturen auftreten kann, dieses aber nicht unbedingt unterdrickt
wird [115].

Neben dem Pinnen der Korngrenzen, bei dem Magnesium die Korngrenzenmobilitat
herabsetzt, hat Magnesium aber auch einen negativen Effekt auf die
Hochtemperatureigenschaften von Korund. Die Kriechrate wird im Vergleich zum
hochreinen Korund bei 1250°C und 50 MPa Belastung um einen Faktor 3 erhdht
[161]. Ursache daflr ist, dass Magnesium an den Korngrenzen der Korund-Kérner
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als Quelle und Senke von Gitterdefekten dient. Da die Korngrenzen das
Kriechverhalten beeinflussen, bewirkt die Anwesenheit von Magnesium, dass die
Fehlordnung der Korngrenzen erhdéht wird und dadurch auch die
Korngrenzenmobilitat, was zu einer héheren Kriechrate fihrt [85]. Die genauen
Vorgange beim Kriechen werden im Kapitel 7 beschrieben.

Magnesium erhoht auBerdem die Korrosionsbestéandigkeit von Korund bei
Hochtemperaturanwendungen, was fir Bauteile, die in korrosiven Medien eingesetzt
werden, von Vorteil ist [54].

6.1.3. Die Kombination von Silicium und Magnesium als
Sinteradditive

In den vorhergehenden Kapiteln ist beschrieben, dass sowohl Silicium als auch
Magnesium als Sinteradditive Vor- und Nachteile auf die Hochtemperatur-
eigenschaften von Korund haben. So bewirkt Silicium eine Verringerung der
Kriechrate, férdert aber das anomale Kornwachstum. Magnesium hingegen hemmt
das Kornwachstum, steigert aber die Kriechrate. Es gibt kein anderes Oxid als
Sinteradditiv, das nur Vorteile flr die Hochtempertatureigenschaften von Korund hat.
Daher ist es nur méglich durch die Kombination verschiedener Sinteradditive die
Eigenschaften von Korund zu verbessern. Allerdings ist es dabei nicht so, dass durch
gegenlaufige Effekte der einzelnen Sinteradditive bei der Kombination wie in einer
mathematischen Gleichung der starkere Effekt am Ende Ubrig bleibt, sondern dass
durch die Kombination sehr komplexe Systeme entstehen, die sich von den Effekten
des einzelnen Sinteradditives stark unterscheiden kénnen.

Korund, der mit Silicium (500 ppm) und Magnesium (1000 ppm) dotiert ist, zeigt bei
einer Sintertemperatur von 1650°C langliche anomale Kdérner, analog dem mit
Silicium dotierte Korund [54]. Die anomalen Kérner kénnen abhangig von der
Sintertemperatur 50 - 400 nm groB werden [48]. Ob anomales Kornwachstum auftritt,
ist abhangig vom Verhéltnis Si/Mg. Ist dieses Verhaltnis kleiner eins, tritt kein
anomales Kornwachstum auf, ist es gréBer eins, dann gibt es anomales
Kornwachstum. Ist das Si/Mg-Verhaltnis genau eins, so kann zwar anomales
Kornwachstum auftreten, es sind aber nur wenige anomal groBe Koérner

(Riesenkdrner) zu beobachten [55].
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Beim Zusatz von nur Magnesium oder nur Silicium kommt es zur Anreicherung oder
Abscheidung der Sinteradditive an den Korngrenzen. In der Kombination der beiden
Sinteradditive ist die Tendenz zur Anreicherung und Abscheidung geringer [54], da
durch die Kombination die Ld&slichkeit der Fremdkationen verbessert wird. In der
Kornmitte der Korund-Kérner kann daher die 17-fache Konzentration von Magnesium
gefunden werden. Auch Silicium kann im Kornzentrum gefunden werden, wobei MgO
bewirkt, dass sich Silicium besser im Aluminiumgitter 16st [54]. MgO bewirkt, dass die
Bildung eines Films des glasbildenden SiO, verhindert und dadurch die Ldslichkeit
von SiO, im Korund verbessert wird. Es bilden sich Magnesium-Silicium-
Defektkomplexe, deren Léslichkeit im Gitter hauptsachlich durch die damit
verbundene Gitterverzerrung begrenzt wird. Die Defektkomplexe bestehen aus der
gleichen Anzahl (n) an Si*- und Mg?**-Kationen, die Gitterplatze von 2n AP*
einnehmen. Durch die Kombination der vierfach und zweifach positiven Ladung ist
der Komplex im Gitter ,neutral”, da im Mittelwert jedes Kations die Ladung drei hat.
Die ,neutralen“ Komplexe haben ein anderes chemisches Potential als die einzelnen
Fremdkationen und flhren dadurch weniger zur Abscheidung als diese [54, 55].
Beide Sinteradditive I16sen sich besser im Korund.

Die Korrosionsbestandigkeit des Korundes wird durch Silicium verschlechtert, aber
durch Magnesium verbessert. In der Kombination wird die Korrosion mit steigendem
Siliciumgehalt gréBer, aber Magnesium kann dem entgegenwirken, da bei gleicher
Menge an Silicium die Korrosion geringer ist als ohne Magnesium [54].

Allerdings nimmt die Uber BET ermittelte spezifische Oberflache des Korundes
sowohl mit steigendem Silicium-Gehalt (19 - 63 ppm) als auch Magnesium-Gehalt
(500 - 1650 ppm) zu [48]. Bei diesen Untersuchungen wurde nicht geklart, ob dieser
Effekt ein synergetischer ist oder nur von einem der beiden Sinteradditiven
verursacht wird. Es ist naheliegend, dass Silicium die geringere Dichte hervorruft. Da
die hoéhere Léslichkeit von Silicium im Korund durch die Bildung von
Defektkomplexen mit Magnesium einhergeht, ist keine differenzierte Untersuchung
maoglich.
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6.2. Korund-Keramikfasern mit unterschiedlicher Menge an Silicium
und Magnesium als Sinteradditive

Bei den Untersuchungen von Korund-Keramikfasern, mit unterschiedlichen Mengen
an Silicium und Magnesium als Sinteradditive, wurden vier verschiedene Korund-
Keramikfaser-Typen untersucht. In Tabelle 6.1 sind die Mengen an Silicium und
Magnesium der einzelnen Korund-Typen angegeben.

Tabelle 6.1: Ubersicht iber die Zusammensetzung der Korund-Typen

Korund-Typ Magnesium Silicium
Hochreiner Korund - < 20 ppm
Si-armer Korund - 94 ppm
Korund mit MgO 0,5 % MgO 94 ppm
Korund mit SiOz und MgO* 0,5 % MgO 0,7 % SiO;

* Diese Korund-Zusammensetzung wurde bisher im Institut fir Textilchemie und Chemiefasern in

Denkendorf fir die Herstellung von Korund-Keramikfasern gewahlt.

Die Grinfasern wurden alle wie in Kapitel 4 beschrieben, hergestellt. Nach der
Herstellung der Grlnfasern wurden diese auf ihr thermisches Verhalten untersucht.
Auch der Einfluss der Sinteradditive auf die Vorgdnge beim Brennprozess, die
Mikrostruktur und die Eigenschaften der Korund-Keramikfaser wurden betrachtet.
Hierzu wurden von jedem Korund-Typ zehn Keramikfasern hergestellt. Diese wurden
charakterisiert. Die Unterschiede im thermischen Verhalten, der Mikrostruktur und

den mechanischen Eigenschaften werden in den nachfolgenden Kapiteln diskutiert.
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6.2.1. Das thermische Verhalten der Griinfasern

Die Grinfasern wurden mittels DSC/TG charakterisiert. In Abb. 6.1 ist zu erkennen,
dass sich die Grinfasern bis zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase
gleich verhalten. Bei allen Fasern ist zunachst bei ca. 120°C ein endothermes Signal,
das von dem die Faser verlassenden Wasser verursacht wird, zu beobachten. Bei
250°C Uberlagern sich zwei Signale: zum einen ein weiterer endothermer Wasser-
Peak, der von fester gebundenem Kristallwasser oder der Entstehung von HCI
herriihrt und zum anderen das exotherme Signal, das durch die Verbrennung der
Spinnpraparation erzeugt wird. Bei 400 - 600°C findet die Pyrolyse der organischen
Bestandteile der Grinfaser statt. Erst ab ca. 800°C unterscheidet sich das

thermische Verhalten der Grinfasern und es bedarf einer genaueren Betrachtung.
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Abb. 6.1: Thermogramme der Grinfasern mit unterschiedlichen Mengen an Silicium

und Magnesium als Sinteradditive.

In Abb. 6.2 ist der Ausschnitt des Thermogrammes von 800°C bis 1200°C zu sehen,
da hier die entscheidenden Unterschiede zwischen den unterschiedlichen Korund-
Typen zu erkennen sind. Die scharfen Signale bei 850°C bis 900°C sind der Bildung
einer metastabilen Al,O3-Phase zuzuordnen, die sich bei héheren Temperaturen in
Korund umwandelt. In Tabelle 6.2 sind die Temperaturen der Signal-Maxima

aufgelistet.
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Abb. 6.2: VergréBerung der Thermogramme der Grinfasern mit unterschiedlichen
Mengen an Silicium und Magnesium im Bereich zwischen 800°C und 1200 °C.

Tabelle 6.2: Maxima der Signale der Griinfasern im Thermogramm

Signal metastabiles Al,O3 Korund

Hochreiner Korund 870 +£5°C 1000 £ 5°C
Si-armer Korund 860 £5°C 1030 +5°C
Korund mit MgO 870+ 5°C 1050 £ 5°C
Korund SiO, und MgO | 890 £ 5°C 1110 £5°C

Die Si-arme Korund-Keramikfaser bildet als erstes die metastabile Al,O3-Phase aus
(860 + 5°C; Abb. 6.2), dann folgen mit 870 + 5°C die hochreine und die MgO-haltige
Faser. Als letztes bildet sich die metastabile Al,Os-Phase bei der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO. Interessanterweise ist nicht die gleiche Abfolge bei
der Korund-Bildung zu beobachten. Je mehr Sinteradditive im Korund enthalten sind,
desto spater bildet sich der Korund aus. Die Verunreinigungen scheinen die
metastabile Al,O3-Phase zu stabilisieren [106]. Dies lasst sich dadurch erklaren, dass
die metastabile Phase (defekte Spinell-Struktur) weniger geordnet ist, als die hcp-
Struktur (hexagonal dichteste Kugelpackung) der Sauerstoffatome in der a-Al,Os-
Phase [65]. Durch mehr Fremdatome werden die Defekte in der Struktur stabilisiert,
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dadurch wird eine hdhere Aktivierungsenergie bendtigt, um die metastabile Phase in
die héher geordnete hcp-Struktur des Korundes zu Uberflhren.

6.2.2. Einfluss auf die Aluminiumoxid-Bildung

Beim thermischen Verhalten der verschiedenen Korund-Typen (Kapitel 7.2.1.) ist zu
erkennen, dass sich die metastabile Aluminiumoxid-Phase erst ab Temperaturen von
Uber 850°C ausbildet. Die Bildungstemperaturen sind abhéngig von der Menge der
Sinteradditive. Zur Untersuchung welchen Einfluss die Sinteradditive auf die Bildung
des Aluminiumoxides haben, wurden zwei Versuchsreihen durchgefiihrt, bei denen
die Grinfasern jeweils 10 min bei 850°C bzw. 900°C belassen wurden.

Auf den Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der Bruchflachen der bei 850°C
behandelten Fasern sind Unterschiede zwischen den Korund-Typen zu erkennen
(Abb. 6.3). Es ist zu beobachten, dass sich bei allen Korund-Typen nach 10 min bei
850°C eine polykristalline Phase ausgebildet hat. Bei der hochreinen Faser ist bereits
eine deutliche Kornstruktur erkennbar, wobei die Kérner zwischen 50 - 150 nm grof3
sind. Die Korngrenzen sind verschwommen und die Kérner sind schwer voneinander
zu unterscheiden. Die Struktur ist vermutlich noch nicht sehr dicht gesintert. Bei der
Si-armen Faser ist die Struktur sehr feinkdrnig (< 50 nm). Die Kérner kdnnen klar
voneinander unterschieden werden. Die kleinen Korner sind nicht sehr dicht gepackt
und dadurch erscheint die Struktur etwas weniger dicht, als bei der hochreinen
Faser. Die Faser mit MgO hat etwas gréBere Kérner als die Si-arme Faser und die
Struktur wirkt sehr dicht. Die Kérner sind durch den Sinterprozess schon etwas
miteinander verwachsen, so dass Agglomerate der Korner beobachtet werden
kénnen, die bei hoheren Temperaturen vermutlich zu groBen Kornern
zusammenwachsen kénnen. Die Faser mit SiO, und MgO hat wie die Faser mit MgO
eine sehr dichte Mikrostruktur und die Kérner sind mit bis zu 50 nm noch relativ klein.
Die Koérner haben sich ebenfalls zu Agglomeraten zusammengelagert. Der
Sinterprozess scheint schon etwas weiter fortgeschritten zu sein als bei der Faser mit
MgO, da die Kérner schon starker miteinander verwachsen sind.

Es wurde kein Zusammenhang zwischen der Gro6Be der Koérner und der
Bildungstemperatur der metastabilen Aluminiumoxid-Phase der unterschiedlichen
Korund-Typen festgestellt. Nach 10 min Haltezeit bei 850°C konnte sich bei allen
Korund-Typen die polykristalline Aluminiumoxid-Phase ausbilden, die sich bei
héheren Temperaturen in Korund umwandelt und weiter verdichtet.
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Dennoch ist der Einfluss der Sinteradditive zu erkennen. Die Mikrostruktur bei der Si-
armen Faser ist feiner und weniger dicht, als bei der hochreinen Faser. Aus der
Literatur ist bekannt, dass Silicium als Sinteradditiv zu einer weniger dichten Struktur
fihrt, da es den Sinterprozess hemmt [91]. Die Hemmung der Korngrenzenmobilitat
fihrt dazu, dass die Kdrner bei 850°C noch deutlich kleiner sind als die der
hochreinen Faser. Auch der Einfluss von Magnesium auf die Kornstruktur der
polykristallinen metastabilen Aluminiumoxid-Phase ist zu erkennen. Die Mikrostruktur
ist sehr dicht und die Koérner sind bereits klar erkennbar, wohingegen die
Kornstruktur beim hochreinen Korund schwach ausgepréagt ist. Die feineren Kdrner
lagern sich bereits zu gréBeren Agglomeraten zusammen, aus denen im weiteren

Brennprozess grdBere Kérner entstehen kénnen. Wie in der Literatur beschrieben,

beschleunigt Magnesium den Sinterprozess und die Dichte der Faser wird dadurch
erhéht [9, 97].

mit MgO mit SiO, und MgO
Abb. 6.3: Mikrostruktur der 10 min bei 850°C behandelten Fasern.

In der Kombination von Silicium und Magnesium als Sinteradditive bei der Faser mit
SiO2 und MgO, sind die Kdrner von der Gr6Be ungefahr gleich groB wie bei der
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hochreinen Faser. Die Sinteradditive scheinen in der Kombination keinen Einfluss auf
die KorngréBe in diesem Stadium des Brennprozesses zu haben. Allerdings
beeinflussen sie die Kornmorphologie. Wahrend die Kérner bei der hochreinen Faser
noch wenig ausgepragte Korngrenzen haben, sind die Kérner bei der Faser mit SiO»
und MgO bereits als globulare facettierte Kérner erkennbar. Der positive Effekt, den
das Magnesium auf die Verdichtung der Kornstruktur hat, ist auch hier zu
beobachten, da die Faser mit SiO, und MgO bei 850°C bereits eine hdhere Dichte
hat, als die hochreine Faser. Dieser Effekt ist wilnschenswert, da Korund-
Keramikfasern eine moglichst hohe Dichte haben sollen, um gute mechanische
Eigenschaften zu erreichen.

Die Versuchsreihe mit 900°C als Haltetemperatur ist in Abb. 6.4 zu sehen. Auch hier
sind Unterschiede zwischen den verschiedenen Korund-Typen zu erkennen,

allerdings sind die Unterschiede nicht mehr so markant wie bei 850 °C.

mit MgO mit SiO, und MgO
Abb. 6.4: Mikrostruktur der 10 min bei 900°C behandelten Fasern.

Die Struktur der hochreinen Faser wirkt dichter als die bei 850°C und die Kérner sind
gréBer. Bei der Si-armen Faser ist die Kornstruktur sehr deutlich ausgepréagt und in
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der gleichen Gr6Be wie die der hochreinen Faser. Die Struktur wirkt etwas weniger
dicht. Die Mikrostruktur der Faser mit MgO erscheint bei 900°C dichter als bei 850°C.
Die Korner der Faser mit SiO, und MgO sind im Vergleich zu den anderen Korund-
Typen deutlich kleiner, ihre Struktur aber dichter.

Generell ist zu beobachten, dass die Dichte der Fasern, die bei 900°C behandelt
wurden, héher ist als die der bei 850°C behandelten entsprechenden Faser-Typen.

Die KorngréBe hat bei allen Korund-Typen zugenommen, allerdings haben die
Kdrner unterschiedlich stark an GréBe zugenommen. Wahrend beim hochreinen
Korund und dem Korund mit SiO, und MgO die Kdrner bei 900°C nur geringflgig
gréBer sind als bei 850°C, haben die Si-arme und die Korund-Keramikfaser mit MgO
eine deutlich grobere Kornstruktur bei 900°C. Bei diesen beiden Faser-Typen
nehmen die KorngréBen mit zunehmender Temperatur im Sinterprozess schneller
zu, als bei der hochreinen und der Faser mit SiO, und MgO.

Eine mogliche Erklarung ist, dass beim Sintern durch die Defekte, die die
Fremdatome erzeugen, die Oberflachenenergie bei sehr kleinen, nanoskaligen
Kdérnern héher ist als beim hochreinen Korund. Dadurch ist weniger
Aktivierungsenergie nétig, um Kornwachstum hervorzurufen bis eine gewisse GrdBe
der Korner erreicht wird und die Korngrenzenmobilitdt durch die Fremdatome
gehemmt wird. Bei der Faser mit SiO, und MgO kénnen sich Magnesium-Silicium-
Defektkomplexe ausbilden, die mdglicherweise bereits bei kleinen Kérnern zu einer
niedrigeren Oberflachenenergie flhren und dadurch das Kornwachstum wé&hrend

des Sinterns hemmen.
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6.2.3. Einfluss auf die Massenabnahme

Untersuchungen, die an thermisch behandelten Grinfasern durchgefihrt wurden,
zeigen, dass die Sinteradditive Einfluss auf den Massenverlust der Faser wahrend
des Brennprozesses haben. Der Brennprozess wurde nach 850°C bzw. 900°C
unterbrochen und der Massenverlust der thermisch vorbehandelten Grinfasern
mittels Thermogravimetrie bis 1300 °C untersucht.

In Abb. 6.5 ist zu erkennen, dass der Massenverlust bei Abbruch nach 850°C beim
hochreinen Korund mit 3 % am geringsten ist. Si-arme Korund-Keramikfasern und
die mit MgO haben mit 4,5 % einen etwas hdheren Massenverlust. Die Korund-

Keramikfaser mit SiO, und MgO hat mit 8 % einen deutlich hdheren.
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Abb. 6.5: Massenverlust der bei 850°C thermisch vorbehandelten Griinfasern.
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Abb. 6.6: Massenverlust der bei 900°C thermisch vorbehandelten Griinfasern.
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Bei 900°C haben alle Fasern weniger Massenabnahme als bei 850°C (Abb. 6.6).
Allerdings zeigt sich, dass bei der Korund-Keramikfaser mit MgO die hdhere
Temperatur von 900°C keinen allzu groBen Einfluss hat (4 % im Vergleich zu 4,5 %
bei 850°C). Bei der Si-armen Korund-Keramikfaser ist hingegen bereits eine deutlich
geringere Massenabnahme (2,5 %) bei 900°C zu beobachten. Auch bei der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO ist der Massenverlust mit 5 % deutlich niedriger als
bei 850°C.

Ohochreiner Korund @Si-armer Korund ®Korund mit MgO ®mit SiO, und MgO

NN w A~ O O N 0O © O
|

Massenabnahme in %

850 900
Temperatur der Haltezeit in °C

Abb. 6.7: Vergleich der Massenabnahmen der bei 850°C und 900°C thermisch

behandelten Griinfasern.

Werden die Massenabnahmen der Korunde bei den unterschiedlichen Temperaturen
verglichen (Abb. 6.7), so ist zu erkennen, dass nicht nur die Sinteradditive die
Massenabnahme beeinflussen, sondern auch die Temperatur. Beim hochreinen
Korund halbiert sich die Massenabnahme bei 900°C. Auch beim Si-armen Korund
und dem Korund mit SiO, und MgO sind die Massenabnahmen deutlich niedriger.
Beim Korund mit MgO hingegen ist die Massenabnahme bei 900 °C fast unverandert.
Eine mdgliche Ursache hierflr ist, dass Magnesium die Diffusionsprozesse bis
900°C, die zum Massenverlust fihren, so stark hemmt, wodurch der Massenverlust
erst bei nochmaligem Erhitzen stattfinden kann.

Der Massenverlust bei allen thermisch behandelten Griinfasern findet hauptséchlich
bis 200°C statt. Eine etwas geringere Massenabnahme ist dann zwischen 200°C und
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600°C erkennbar. Bei héheren Temperaturen als 600°C findet im Rahmen der
Messgenauigkeit (= 1 %) kein Massenverlust mehr statt.

Der Massenverlust bis 200°C wird durch an der Faser adsorbiertes Wasser erzeugt.
Im DSC ist das entsprechende Signal zu sehen (Abb. 6.8). Zwischen den
verschiedenen thermisch vorbehandelten Griinfasern gibt es deutliche Unterschiede
in der Wasseradsorption. An der hydrophilen Oberflache der Faser und in den
offenen Poren kénnen Wassermolekuile adsorbiert werden. Abhangig vom Faser-Typ
ist diese unterschiedlich stark ausgepragt. Die thermisch behandelte Grinfaser der
Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO adsorbiert am meisten Wasser, die der
hochreinen Korund-Keramikfaser und der mit MgO am wenigsten.

Eine mdgliche Ursache hierfir ist, dass die Sinteradditive die Oberflachenenergie der
Kérner veréndern [23]. Bei der hochreinen Faser und der Faser mit MgO sind die
Oberflachen &hnlich hydrophob. Dadurch wird weniger Wasser adsorbiert als bei den
anderen beiden Fasern. Silicium scheint die Faser-Oberflache etwas hydrophiler zu
machen. Je mehr Silicium in der Faser enthalten ist, umso hydrophiler ist die
Faseroberflache. Magnesium scheint die Hydrophilierung der Oberflache durch das
Silicium zu kompensieren, wenn nur wenig Silicium (94 ppm) und viel Magnesium
(0,5 % MgO) enthalten ist. Bei gréBeren Mengen an Silicium (0,7 % SiOz) Uberwiegt
der Hydrophilierungseffekt. Dadurch kann die Feuchtigkeit aus der Luft besser
adsorbiert werden.

0,5+ .
1 Korund mit SiO, und MgO

0’4'. ——— Si-armer Korund
o> 0,3-_ hochreiner Korund
E 0,21 Korund mit MgO
Z o01]
£ 0,01
B 0,1
D J

_0,2_

‘0,3 T

50 100 150 200
Temperatur in °C

Abb. 6.8: Wassersignal der Thermogramme der verschiedenen Korund-Typen.
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Der Massenverlust zwischen 200°C und 600°C kann durch in den Poren
eingeschlossene Pyrolyseprodukte erzeugt werden. Es ist mdglich, dass
Pyrolyseprodukte beim thermischen Vorbehandeln in Poren eingeschlossen werden,
die bei nochmaligem Erhitzen die Faser durch Diffusionsprozesse (z.B.
Porenmigration durch Diffusion) verlassen kénnen. Im Rahmen dieser Arbeit war es
nicht méglich diese Pyrolyseprodukte zu identifizieren, da diefreiwerdenden Mengen
an Pyrolyseprodukten beim Erhitzen im DSC/TG sehr gering sind.

Es ist zu erkennen, dass die Temperatur, bei der die Fasern thermisch behandelt
wurden, einen Einfluss auf die Massenabnahme im weiteren Verlauf des
Brennprozesses hat. Auch die Sinteradditive haben Einfluss auf den Massenverlust.
So zeigt sich, dass der hochreine Korund, der am wenigsten Verunreinigungen
enthalt, den geringsten Massenverlust aufweist. Bei 900°C ist erkennbar, je weniger
Sinteradditive in der Faser enthalten sind, desto geringer ist der Massenverlust im
weiteren Verlauf des Brennprozesses. Eine mdgliche Ursache hierfar ist, dass die
Sinteradditive die Diffusionsprozesse im Korund hemmen, und dadurch flichtige
Verbindungen, die noch in der Faser sind, héhere Temperaturen benétigen, um an
die Faseroberflache diffundieren zu kénnen. Aus der Literatur ist bekannt, dass
sowohl Silicium als auch Magnesium als Sinteradditiv. im Korund die
Korngrenzenmobilitat herabsetzt [91, 9]. Dadurch hemmen sie Pyrolyseprodukte, die
bei hochreinem Korund die Faser bei 850°C bzw. 900°C verlassen und ein
nochmaliges Erhitzen wird erforderlich. Magnesium scheint eine starkere Hemmung
zu bewirken als Silicium, da der Massenverlust bei Fasern, die Magnesium enthalten,

(mit MgO und mit SiO, und MgO) erst bei héheren Temperaturen stattfindet.
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6.2.4. Einfluss auf die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser

Die Mikrostruktur der Korund-Keramikfasern mit unterschiedlichen Mengen an
Silicium und Magnesium als Sinteradditive wurde mittels Rasterelekironen-
mikroskopie untersucht. Auf den Aufnahmen sind starke Unterschiede in den
Geflgen der verschiedenen Korund-Keramikfaser-Typen erkennbar. Die
Kornmorphologie unterscheidet sich teilweise stark, ebenso die Dichte der Fasern

und die damit einhergehende Porositat (Abb. 6.9).
™ ’ ;

mit SiO, und MgO  hochrein Si-arm mit MgO
Abb. 6.9: Bei 1350°C gesinterte Korund-Keramikfasern. (Der rechts angegebene

MaBstab gilt fur alle abgebildeten Mikrostrukturen.)

Wahrend die Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO eine sehr dichte Struktur mit
nur wenigen intragranularen Poren ausbildet, haben die anderen Korund-
Keramikfasern ein weniger dichtes Geflge. Die hochreine Korund-Keramikfaser
erscheint am wenigsten dicht. Sie hat sehr viele intergranulare Poren und zwei oder
drei benachbarte Koérner schlieBen oft eine kleine Pore ein, es sind keine
intragranularen Poren erkennbar. Die Struktur der Si-armen Korund-Keramikfaser
wirkt etwas dichter als die der hochreinen Korund-Keramikfaser. Es liegen ebenfalls
intergranulare Poren vor, diese erscheinen weniger zu sein als bei den hochreinen
Korund-Keramikfasern. Zusatzlich zu den intergranularen Poren sind bei den Si-
armen Korund-Keramikfasern auch intragranulare Poren in einigen Koérnern zu
erkennen. Noch dichter erscheint die Struktur der Korund-Keramikfasern mit MgO.
Die intergranularen Poren sind nur noch vereinzelt erkennbar. In den Kérnern sind

aber viele sehr kleine intragranulare Poren erkennbar.
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Die Dichte der Fasern kann nicht exakt bestimmt werden, da in den Fasern viele
geschlossene Poren vorliegen und es keine Methode gibt, um die Dichte von
Keramikfasern exakt zu bestimmen. Durch graphische Auswertung von FIB-
Schnitten (Focoused ion beam) der Fasern kann die Dichte naherungsweise
bestimmt werden. Abb. 6.10 zeigt einen dieser FIB-Schnitte, anhand dessen die

Porositat bestimmt wurde.

Abb. 6.10: FIB-Schnitt der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO.

Tabelle 6.3: Ubersicht iiber die Dichte und Porositit der verschiedenen
Korund-Typen.

Korund-Keramikfaser-Typ | Porositit in % | Berechnete Dichte in g-cm™

Hochrein 7 3,71
Si-arm 9 3,63
mit MgO 3 3,87
mit SiOz und MgO 5 3,79

Dichte von Korund: 3,99 [65]

In Tabelle 6.3 sind die Ergebnisse der graphisch bestimmten Porositat und der
daraus berechneten Dichte aufgeflhrt. Im Gegensatz zum optischen Eindruck ergibt
die Bestimmung der Porositat, dass die Dichte der Si-armen Korund-Keramikfaser
geringer ist als die des hochreinen Korundes. Dieses Ergebnis entspricht den in der
Literatur beschriebenen Beobachtungen [91]. Dies kommt dadurch zustande, dass
die Kérner dichter gepackt sind, als beim hochreinen Korund und die Struktur dichter
wirkt. Die intragranularen Poren, die beim hochreinen Korund nicht vorhanden sind,
bewirken eine Abnahme der Dichte.

Wie erwartet hat die Korund-Keramikfaser mit MgO die héchste Dichte und die
Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO liegt mit ihrer Dichte zwischen der
hochreinen Korund-Keramikfaser und der Korund-Keramikfaser mit MgO. Die
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geringere Dichte der Korund-Keramikfaser mit SiO2 und MgO ergibt sich durch eine
héhere Anzahl von intragranularen Poren.

Die intragranularen Poren entstehen vermutlich zum Teil durch das
Zusammenwachsen gleich oder &hnlich orientierter kleinerer Kérner, wenn die
Korngrenzenmigration schneller ist als die Porenmigration. Durch hohe
Oberflachenenergien der Porenwande, werden die Poren stabilisiert und die
eingeschlossenen Gase kdnnen nicht mehr herausdiffundieren. (Kapitel 5.1.3). Durch
héhere Temperaturen kénnen diese Poren meist nicht mehr destabilisiert werden
und verbleiben in der Faser. Interessant ist die Tatsache, dass im hochreinen Korund
keine intragranularen Poren vorliegen. Eine mégliche Erklarung hierflr ist, dass die
Porenmigration schneller ist als die Korngrenzenmigration und dadurch keine Poren
in den Kdrnern eingeschlossen werden kdnnen.

Intergranulare Poren kdnnen durch hdéhere Sintertemperaturen oder langere
Haltezeiten verringert werden. Da mit den héheren Sintertemperaturen oder langere
Haltezeiten meist ein Kornwachstum einhergeht, ist eine dichtere Mikrostruktur nicht
immer unbedingt flr bessere mechanische Eigenschaften verantwortlich, sondern es
muss ein Optimum an Faserdichte und KorngréBe fir optimale Fasereigenschaften
gefunden werden.

Bei Betrachtung der KorngréBen der verschiedenen Korund-Keramikfasern kann wie
bei der Faserdichte ein groBer Unterschied festgestellt werden. Bei der
Versuchsreihe 1 wurden die Fasern bei 850°C thermisch vorbehandelt und
anschlieBend auf die entsprechenden Sintertemperaturen gebracht (Abb. 6.11). Wie
bei den Untersuchungen der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO nimmt bei allen
Korund-Keramikfaser-Typen die mittlere KorngréBe mit steigender Sintertemperatur
zu (vgl. Kapitel 5.4.3.1).

Die KorngréBen der Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO sind am kleinsten und
nehmen mit zunehmender Sintertemperatur am wenigsten zu. Fir die KorngréBe bei
gleichen Versuchsbedingungen (Versuchsreihe 1) kann folgende Reihe aufgestellt
werden:

SiO2 und MgO < hochrein < MgO < Si-arm

Die starkste Kornvergréberung tritt bei der hochreinen Korund-Keramikfaser auf. Bei
der Sintertemperatur von 1350°C liegt die Korngr6Be bei 210 nm, im Bereich der
Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO, bei 1450°C dagegen mit 440 nm sind die
Kérner fast so groB wie die Korund-Keramikfaser mit MgO (500 nm).
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In der hochreinen Korund-Keramikfaser werden die Korngrenzen nicht durch
Magnesium oder Silicium gepinnt, dadurch nimmt die Korngr6Be bei hbheren
Sintertemperaturen bei hochreinem Korund stérker zu.

Bei Versuchsreihe 2 (Abb. 6.12) wurden die Fasern bei 900°C thermisch
vorbehandelt. Auch bei dieser Reihe nehmen die KorngroBen mit zunehmender
Sintertemperatur zu. Im Gegensatz zur Versuchsreihe 1 tritt ab 1400°C weniger bzw.
keine starkere Strukturvergréberung bei gleicher Temperaturdifferenz auf.

Im Vergleich zur Versuchsreihe 1 wachsen die Kérner weniger und die Reihenfolge
der KorngréBen verandert sich wie folgt:

SiOz und MgO < hochrein < Si-arm < MgO

Die Kérner der Si-armen Korund-Keramikfaser und der mit MgO vertauschen in der
Reihe ihre Platze. Die thermische Vorbehandlung scheint auf die verschiedenen
Korund-Keramikfasern unterschiedlich Einfluss zu haben. Wéhrend die KorngréBen
bei gleichen Sintertemperaturen bei der hochreinen, der Korund-Keramikfaser mit
SiO2 und MgO und der Korund-Keramikfaser mit MgO sich bei beiden
Versuchsreihen nur minimal unterscheiden, weichen die KorngréBen der Si-armen
Korund-Keramikfaser stark ab. Bei allen Sintertemperaturen sind die Kérner bei
Versuchsreihe 1 ca. 100 nm groBer als bei Versuchsreihe 2. In Kapitel 7.2.2. sind die
thermisch vorbehandelten Fasern abgebildet. Dort ist zu erkennen, dass die bei
900°C thermisch vorbehandelten Faser (Abb. 6.12) bereits deutlich kristalliner ist, als
die bei 850°C (Abb. 6.11).Dieser Unterschied der thermisch vorbehandelten Fasern
macht sich bei der Si-armen Korund-Keramikfaser in der Korngr6B8e bemerkbar. Die
bei 900°C behandelte Faser hat eine ahnliche Mikrostruktur wie die bei 900°C
behandelte hochreine Faser, dies kdnnte erklaren, warum die Si-arme Korund-
Keramikfaser nach der thermischen Vorbehandlung von 900°C bis 1375°C eine
ahnliche KorngréBe aufweist wie die hochreine Korund-Keramikfaser. Erst ab
1400°C nahert sich die KorngréBe der von der Korund-Keramikfaser mit MgO an.
Méoglicherweise kann durch die thermische Vorbehandlung bei 900°C das
Kornwachstum der Si-armen Korund-Keramikfaser bis 1375°C gehemmt werden. Ab
1400°C wird genigend Energie zugefiihrt und es kann wie bei der bei 850°C
thermisch vorbehandelten Si-armen Korund-Keramikfaser zu gréBeren Kérnern

kommen.
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Abb. 6.11: Versuchsreihe 1 (bei 850°C thermisch vorbehandelt).
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Abb. 6.12: Versuchsreihe 2 (bei 900°C thermisch vorbehandelt).

In Abb. 6.9 ist der Unterschied der Kornmorphologie erkennbar. Die Koérner der
hochreinen Korund-Keramikfaser sind globular und stark facettiert. Bei den Si-armen

Korund-Keramikfasern sind die Koérner ebenfalls stark facettiert, die Kanten und
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Seiten sind aber etwas weniger regelmaBig ausgepragt als beim hochreinen Korund.
Die Kornmorphologie der Korund-Keramikfaser mit MgO ist ahnlich wie die der Si-
armen, allerdings wirken die Kanten und Seiten noch etwas unregelmaBiger und
weniger scharf. Die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO hat Kérner, die am
wenigsten symmetrisch sind. Die Kdrner haben viele unregelméaBige Grenzflachen
und sind dadurch mehr ineinander verzahnt. Die Kérner sind teilweise langlich.

Aus diesen Untersuchungen geht klar hervor, dass bereits geringe Mengen an
Sinteradditiven einen starken Einfluss auf die Mikrostruktur der Korund-
Keramikfasern haben. Am deutlichsten ist dies in der Veranderung der
Kornmorphologie erkennbar. Wahrend die Korund-Keramikfaser fast regelmaBige
globulare Koérner ausbildet, wird die Kornstruktur mit zunehmender Zugabe von
Sinteradditiven unregelmaBiger. In der Kornstruktur spiegelt sich die zunehmende
Defektstruktur des Korund-Gitters wieder. Bei der Zugabe von nur wenig
Sinteradditiv (94 ppm Silicium) wird die Kornmorphologie nur wenig verandert. Auch
0,5 Gew.% MgO beeinflussen die Kornmorphologie noch nicht stark. Erst bei der
Korund-Keramikfaser mit 0,7 Gew.% SiO, und 0,5 Gew.% MgO und ist ein deutlicher
Unterschied in der Kornmorphologie erkennbar. Dieser signifikante Unterschied in
der Kornmorphologie kann durch die héhere Léslichkeit der Sinteradditive durch die
Kombination von Silicium und Magnesium verursacht werden (vgl. Kap.6.1.3.). Die
bei der Kombination entstehenden Defekitkomplexe kdnnen die Struktur des
perfekten Korund-Kristalls verzerren und insofern beeinflussen, dass die Kérner nicht
zu einer globularen Struktur wachsen, sondern unregelméaBiger und etwas langlicher.
Die signifikanten Unterschiede in den KorngréBen, vor allem bei der Versuchsreihe
1, entsprechen nicht den in der Literatur beschriebenen Beobachtungen. Wahrend in
der Literatur bisher beobachtet wurde, dass der Zusatz sowohl von Silicium als auch
von Magnesium im Vergleich zu hochreinen Korund-Keramikfasern zu kleineren
KorngréBen fahren [91, 97], wurde bei diesen Untersuchungen beobachtet, dass
beim Zugeben von 94 ppm Silicium als Sinteradditiv und bei 94 ppm Silicium in
Kombination mit 0,5 Gew.% MgO die KorngréBen deutlich gréBer sind als ohne
Silicium. Bei der Korund-Keramikfaser mit 0,7 Gew.% SiO, und 0,5 Gew.% MgO sind
die KorngréBen entsprechend der Ergebnisse der Beobachtungen in der Literatur
kleiner als die bei der hochreinen Korund-Keramikfaser [91, 97]. Die mdgliche
Ursache fur diesen Unterschied in der KorngréBe kdnnte sein, dass in der Literatur

die Sinteradditive zu fein zermahlenem Aluminiumoxid-Pulver zugegeben werden.
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Dadurch befinden sich die Fremdatome hauptsachlich an den Korngrenzen und
bewirken bereits in kleinen Mengen eine Hemmung des Kornwachstums. Bei den in
dieser Arbeit hergestellten Korund-Keramikfaser findet eine molekulare Vermischung
statt. Die Sinteradditive sind gleichmaBig in den Kérnern verteilt und dadurch wird
eine gréBere Menge an Sinteradditiv bendtigt, um die Korngr6Be zu reduzieren.
Kleine Mengen an Silicium und Magnesium bewirken eine hdhere Mobilitat der
Korngrenze und bewirken bei gleichen Sintertemperaturen gréBere Kérner als bei
hochreinem Korund.

6.2.5. Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Korund-
Keramikfaser

Sinteradditive beeinflussen die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser und damit ihre
mechanischen Eigenschaften. Es wurden die Festigkeiten der Korund-Keramikfasern
und die E-Moduln untersucht, da diese sehr wichtig fir die Anwendung der Korund-
Keramikfaser als Verstdrkung in CMCs sind. In beiden durchgefihrten
Versuchsreihen mit unterschiedlichen Brennprozessen hat sich gezeigt, dass die
Sinteradditive einen sehr starken Einfluss auf die Faserfestigkeit haben. In Abb. 6.13
wurden bei 850°C (Versuchsreihe 1) thermisch vorbehandelte Fasern bei unter-
schiedlichen Endtemperaturen gesintert. In Abb. 6.14 wurde eine analoge Versuchs-
reihe mit bei 900°C (Versuchsreihe 2) vorbehandelten Fasern durchgeflihrt. Bei allen
Versuchen hat sich gezeigt, dass die Festigkeiten der Korund-Keramikfasern mit
SiO, und MgO bei gleicher Versuchsdurchfihrung am héchsten sind.

Die Festigkeiten des Korundes mit SiO, und MgO in der Versuchsreihe 1 haben bei
1375°C Sintertemperatur ein gut erkennbares Maximum (2100 MPa). Bei hohen
Sintertemperaturen sind die Festigkeiten am schlechtesten.

Die Korund-Keramikfaser mit MgO hat mit 1400 MPa als maximale Festigkeit die
nachsthéheren Festigkeiten. Auch bei diesem Korund-Typ nehmen die Festigkeiten
mit zunehmender Sintertemperatur tendenziell ab. Bei den hochreinen Korundfasern
ist keine solche Tendenz zu erkennen. Die mittleren Festigkeiten der Fasern
schwanken zwischen 1200 MPa und 1300 MPa. Beim hochreinen Korund scheint die
Endtemperatur bei dieser Versuchsreihe keinen groBen Einfluss zu haben. Die
niedrigsten Festigkeiten mit 1100-1200 MPa hat der Si-arme Korund bei der
Versuchsreihe 1. Auch hier hat die Sintertemperatur keinen Einfluss auf die
Faserfestigkeit.
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Folgende Festigkeitsabfolge kann beobachtet werden:
Si-arm < hochrein < MgO << SiO, und MgO

2400 "
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2200 @Si-arm

2000 T . Bmit MgoO
1800 B mit SiO> und MgO_
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Abb. 6.13 Versuchsreihe 1: bei 850°C thermisch vorbehandelte Fasern wurden bei
unterschiedlichen Sintertemperaturen gesintert.

Bei Versuchsreihe 2 (Abb. 6.14) hat die Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO
ebenfalls die hdchsten Festigkeiten, allerdings nicht mehr mit einem so groBen
Unterschied in den Festigkeiten. Bei den Sintertemperaturen 1350°C und 1375°C gilt
wie bei Versuchsreihe 1 die Abfolge:

Si-arm < hochrein < MgO < SiO, und MgO

Bei 1400°C als Sintertemperatur haben die Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO
und die Korund-Keramikfaser mit MgO ein Maximum von 1900 MPa bzw. 1600 MPa.
Die Festigkeiten der beiden anderen Korund-Keramikfaser-Typen liegen bei allen
Temperaturen zwischen 1000 MPa und 1300 MPa. Nur bei der Korund-Keramikfaser
mit MgO ist eine Abnahme der Festigkeit ab 1400°C zu erkennen. Bei der Si-armen
Korund-Keramikfaser nimmt die Festigkeit der Fasern mit zunehmender

Sintertemperatur tendenziell zu.
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Abb. 6.14: Versuchsreihe 2: bei 900°C thermisch vorbehandelte Fasern wurden bei
unterschiedlichen Sintertemperaturen gesintert.

Die deutlichen Unterschiede in den Festigkeiten der Fasern kénnen durch den
Einfluss der Sinteradditive auf die Mikrostruktur entstehen. Es kann aber kein direkter
Zusammenhang zwischen der KorngréBe und der Festigkeit hergestellt werden.
Neben der KorngréBe sind auch die Morphologie der Kérner und die Porositat der
Fasern wichtig. Denn durch diese beiden mikrostrukturellen Elemente werden die
intergranularen  Wechselwirkungen bestimmt. Bei der hochreinen Korund-
Keramikfaser liegt eine relativ hohe Porositat vor, was zu weniger Korn-Korn-
Kontakten fihrt und damit die Festigkeit der Faser herabsetzt. Dazu kommt, dass die
Kérner sehr regelmaBig sind und bei Belastung leicht voneinander abgel6st werden
kénnen.

Die Festigkeiten der Si-armen und der Korund-Keramikfaser mit MgO liegen bei den
meisten Versuchen ebenfalls im Bereich der hochreinen Korund-Keramikfasern. Die
niedrigeren Festigkeitswerte im Vergleich zur Korund-Keramikfasern mit SiO, und
MgO lassen sich nicht so wie beim hochreinen Korund erklaren, da die
Mikrostrukturen deutlich anders sind (s. Kapitel 7.2.4.). Ursache fir die niedrigeren
Werte kann die KorngroBe sein, da die Festigkeit der Faser mit zunehmender
Korngr6Be abnimmt [134, 154]. Allerdings ist die KorngréBe nicht allein
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ausschlaggebend fir die Faserfestigkeit, wie in Kapitel 5 bei der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO gezeigt wurde, liegt auch bei allen anderen Korund-
Typen keine direkte Proportionalitat vor. Dennoch haben die KorngréBen Einfluss auf
die Festigkeit. Bei groBen stark facettierten Kérnern kénnen geringere Korn-Korn-
Wechselwirkungen vorliegen, da die Korner durch fehlende Unebenheiten nicht
miteinander verzahnt sind. Dadurch kénnen sich die Korngrenzen leichter
voneinander abldésen und es kann zum Faserbruch kommen. Ein weiterer Faktor fur
die geringeren Festigkeiten sind die intragranularen Poren, die dazu flhren, dass der
Bruch auch durch die Kérner hindurch geht und nicht nur die Korngrenzen fiur die
Festigkeit der Fasern verantwortlich sind. Die herausragend hohe Festigkeit bei
1400°C der Korund-Keramikfaser mit MgO in Versuchsreihe 2 kann dadurch
zustande kommen, dass hier die KorngréBe von 400 nm mit einer relativ geringen
intra- und intergranularen Porositét dazu fihrt, dass es in der Kombination dieser drei
Parameter zu einer hohen Festigkeit der Faser kommen kann.

Die hochste Festigkeit der Korund-Keramikfaser mit SiO» und MgO kann zum einen
durch die, im Vergleich zu den anderen Korund-Typen, relativ kleinen Kérner von ca.
200 nm verursacht werden. Ware dies die einzige Ursache, missten die Festigkeit
bei 1450°C in Versuchsreine 1 ungefahr der von der hochreinen Korund-
Keramikfaser bei 1400°C entsprechen, da bei beiden Versuchen die gleichen
Korngré6Ben gemessen wurden. Daher hat vermutlich die Kornmorphologie einen
deutlich gréBeren Einfluss auf die Faserfestigkeit als die KorngréBe. Denn nur die
Kornmorphologie unterscheidet sich bei der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO
stark von den anderen Korund-Typen. Die Kérner sind nicht so regelmaBig und die
Mikrostruktur wird dadurch ebenfalls unregelmaBiger. Die unregelmaBigen Kdrner
scheinen starkere intergranulare Wechselwirkungen auszubilden, da durch die
unregelmaBige Struktur gréBere Kontaktflachen zwischen den Kérnern entstehen.
Der E-Modul der Fasern liegt in Versuchsreihe 1 bei allen Fasern zwischen 200 und
320 GPa. Die hdéchsten E-Moduln werden bei der Korund-Keramikfaser mit MgO
erreicht. Die Werte liegen bei allen Sintertemperatureren zwischen 280 - 320 MPa.
So hohe E-Moduln werden bei den anderen Korund-Keramikfaser-Typen nur
vereinzelt als Maxima bei der Si-armen Korund-Keramikfaser bei 1400°C und bei der
Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO bei 1450°C erreicht. Tendenziell ist bei
Versuchsreihe 1 bei der hochreinen Korund-Keramikfaser und der Korund-

Keramikfaser mit SiO, und MgO erkennbar, dass mit zunehmender Sintertemperatur

107



der E-Modul zunimmt, was durch eine Zunahme der intergranularen
Wechselwirkungen bei zunehmender Sintertemperatur zu erklaren ist. Bei der Si-
armen und der Korund-Keramikfaser mit MgO findet mit steigender Sintertemperatur
zwar eine Verdichtung der Faser statt, die wird allerdings hauptsachlich dadurch
erzeugt, dass die intragranularen Poren abnehmen, was die intergranularen
Wechselwirkungen weniger beeinflusst.
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Abb. 6.15: E-Moduln der bei 850°C thermisch vorbehandelten Korund-Keramikfasern.
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Abb. 6.16: E-Moduln der bei 900°C thermisch vorbehandelten Korund-Keramikfasern.
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Bei Versuchsreihe 1 (Abb. 6.15) lassen sich nur schwer Tendenzen der E-Moduln
erkennen. In Versuchsreihe 2 (Abb. 6.16) hingegen sind deutlichere Unterschiede
zwischen den Korund-Keramikfaser-Typen erkennbar. Bei allen Sintertemperaturen
gilt:

Hochrein < Si-arm < SiO, und MgO << MgO

Die E-Moduln der Si-armen Korund-Keramikfaser und der Korund-Keramikfasern mit
SiO2 und MgO sind unabhangig von der Sintertemperatur bei ca. 230 bzw. 240 GPa.
Beim hochreinen Korund nimmt der E-Modul mit steigender Sintertemperatur leicht
zu (von 180 GPa auf 240 GPa). Nur bei der Korund-Keramikfaser mit MgO liegen
starkere Schwankungen vor. Dabei erreicht der E-Modul ein Maximum bei 1400°C
mit 400 GPa.

Flr den Einsatz der Korund-Keramikfasern in CMCs ist ein E-Modul mit mehr als 200
GPa winschenswert. Bei Versuchsreihe 1 erflllen alle untersuchten Fasern dieses
Kriterium. Bei Versuchsreihe 2 liegt nur bei der hochreinen Korund-Keramikfaser bei
1350°C der E-Modul unterhalb des Wertes von 200 GPa. Aufgrund der
Messanordnung werden die Werte der E-Moduln aber oft unterschatzt.

Zur Bestimmung der E-Moduln werden die Fasern als Einzelfilamente zwischen zwei
Klemmen eingespannt. Aufgrund ihrer geringen Faserdurchmesser und glatten
Oberflache kann es zum Klemmenrutschen kommen, ohne dass dies im Kraft-
Dehnungs-Diagramm erkennbar wird, da wahrend des Versuchs ein gleichméaBiges
Rutschen der Faser auftritt. Die gemessenen Moduln liegen daher vermutlich alle
etwas niedriger als die tatsachlichen Werte.

Die untersuchten Korund-Keramikfasern erflillen die Anforderung, dass der E-Modul
> 200 GPa betragt. Von diesem Gesichtspunkt eignen sich alle diese Fasern, in
CMCs eingesetzt zu werden. Die untersuchten Korund-Keramikfasern erreichen nicht
die hohen Festigkeitswerte mancher kommerziell erhaltlichen Korund-Keramikfasern.
Dies ist aber nicht unbedingt erforderlich, da Festigkeitswerte von > 1000 MPa
bereits ausreichen kénnen, um eine Festigkeit der CMCs von ca. 200 MPa zu
erzeugen. Entscheidend fur den Einsatz ist neben den mechanischen Eigenschaften
auch das Hochtemperaturverhalten, wie das Kornwachstum und Kriechverhalten.
Wenn diese Eigenschaften gut sind, eignen sich die hergestellten Korund-

Keramikfasern fir Hochtemperaturanwendungen.
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7.Hochtemperaturverhalten

Korund-Keramikfasern werden in Werkstoffen fur Hochtemperaturanwendungen
eingesetzt, deshalb ist es wichtig, das Hochtemperaturverhalten von Korund-
Keramikfasern zu kennen. Die Hochtemperatureigenschaften der Keramikfasern
werden zum einen durch die Materialeigenschaften von Korund, wie sie in Kapitel 3.2
beschrieben sind, beeinflusst. Zum anderen ist die polykristalline Struktur der
Korund-Keramikfasern ausschlaggebend fir Hochtemperatureigenschaften, wie
Kornwachstum und Kriechverhalten. Die materialbedingten Eigenschaften, wie
thermischer Ausdehnungskoeffizient und thermische Leitfahigkeit, kbnnen durch die
Optimierung der Korund-Keramikfasern im Brennprozess oder durch geringe
Mengen an Sinteradditiven kaum beeinflusst werden. Auf das Kornwachstum und
Kriechverhalten der Korund-Keramikfasern hingegen kann durch diese
Optimierungen groBen Einfluss genommen werden. Dies geschieht, indem die
Mikrostruktur der Fasern verandert wird. Aufgrund der polykristallinen Mikrostruktur
der Korund-Keramikfasern lassen sich temperaturbedingte Verdnderungen der
Fasern nicht ganz verhindern. Die Modifikation der Mikrostruktur kann aber zur
Verlangsamung des Kornwachstums und Kriechverhaltens flhren.

7.1. Kornwachstum bei hohen Temperaturen

In kommerziell erhéltlichen Korund-Keramikfasern kann Kornvergréberung bei hohen
Temperaturen beobachtet werden. Dabei ist das Kornwachstum abhangig von
Sinteradditiven und von der eventuellen Anwesenheit einer sekundaren Phase. Bei
zunehmender Auslagerungstemperatur nimmt die Kornwachstumsgeschwindigkeit
zu, wobei es durch die Anwesenheit einer sekundaren Phase verstarkt werden kann
[131].

Untersuchungen zum Kornwachstum bei reinen Korund-Keramikfasern sind in der
Literatur bekannt. Es wurden die FP-Faser (Fa. DuPont), die Almax-Faser (Fa. Mitsui
Mining) und die Faser Nextel 610 (Fa. 3M) untersucht. [86, 153].

Bei der FP-Faser handelt es sich um eine dicht gesinterte Faser mit ca. 500 + 250
nm groBen Kodrnern, deren Faserdurchmesser ca. 18 um betragt. Diese Faser wurde
(in den 1980er) nur im LabormaBstab hergestellt und war nie kommerziell erhaltlich.
Sie zeigt bei 1300°C (24h Auslagerungsdauer) kein Kornwachstum. Erst bei hohen
Belastungen wachsen die Kérner um 40 % [86, 87].
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Die Almax-Faser ist eine porése Faser mit ca. 10 um Faserdurchmesser. Die
KorngréBe betragt ca. 500 + 210 nm [86]. Durch die hohe Zahl an Fehlstellen, tritt bei
1250°C starkes Kornwachstum auf. Die Kérner werden bis zu 55 % gréBer. Es liegt
aber weiterhin eine hohe Porositat vor, da intragranulare Poren sich in intergranulare
umwandeln.

Bei der Faser Nextel 610 (Eigenschaften s. Kap. 3.2.3.) wurden ebenfalls
Untersuchungen durchgefihrt. Mit einer KorngréBe von 100 nm sind die Kdérner
deutlich kleiner als die der anderen untersuchten Korund-Keramikfasern. Schmucker
et al. haben festgestellt, dass bei der Faser Nextel 610 nach 1h bei 1300°C
geringfigiges Kornwachstum auftritt. Bei hdheren Temperaturen nimmt dieses dann
starker zu, so dass bei 1400°C (1h) die Kérner eine KorngréBe von 800 nm
aufweisen [134].

Um diese Wachstumsvorgange zu erklaren, ist die Kenntnis der
Kornwachstumskinetik von polykristallinen  Werkstoffen, insbesondere von
polykristalinem Korund, wichtig. Daher wird im nachfolgenden Kapitel die
Kornwachstumskinetik von Korund ausfuhrlich beschrieben.

7.1.1. Theorie zur Kornwachstumskinetik

Die Ursache fir das Kornwachstum in polykristallinen Strukturen ist, dass die
spannungsfreie Struktur keinen Gleichgewichtszustand darstellt. Aufgrund der vielen
vorhandenen Korngrenzen kdnnen zwischen den Kdérnern chemische Gradienten
entstehen. Der Korund hat eine hohe Energie, da die vielen kleinen Koérner eine
groBe Oberflache im Verhaltnis zum Volumen haben. Um die freie Enthalpie des
Korundes =zu reduzieren und chemische Gradienten auszugleichen, findet
Kornwachstum statt [63, 97, 168]. Die Triebkraft dafur ist, dass beim Wachsen der
Kérner die Flache der Phasengrenzen und damit die Oberflache abnimmt und
dadurch die Energie des Systems gesenkt wird.

Wahrend des Kornwachstums entsteht durch die Abnahme der Flache an
Korngrenzen ein freies Uberschussvolumen, da der Korund an den Korngrenzen
eine geringere Dichte als im Korninneren hat. Dieses ,freie Uberschussvolumen* wird
durch die Entstehung von Leerstellen oder deren Agglomeration im Korninnern
kompensiert. Die Kinetik des Kornwachstums ist abhangig von der freien Gibbs
Energie der Korngrenzen und der entstehenden Leerstellen im Korninnern. Bei
kleinen Kdrnern ist das Kornwachstum unabhangig von den Leerstellen und es liegt
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ein begrenztes Wachstum vor. Wenn die Koérner gréBer sind, steigt die
Wachstumsrate bei zunehmender KorngroBe [46]. Die Korngrenzen-Energie und
damit die Korngrenzenmobilitét ist stark abhangig von der Form der Grenze, der
Reinheit des Materials, der Textur und anderen Oberflacheneigenschaften [46],
dabei spielt die Materialabhangigkeit eine untergeordnete Rolle. Beim Kornwachstum
wird zwischen normalem und anomalem Kornwachstum unterschieden. Normales
Kornwachstum bewirkt eine gleichmaBige GréBenzunahme aller Kérner, wohingegen
anomales Kornwachstum dazu fihrt, dass einige wenige Kdérner sehr viel schneller
wachsen. Das anomale Kornwachstum geschieht zumeist isotrop, so dass langliche
Riesenkdrner in einer feinkdrnigeren Matrix mit anisotropen Kérnern entstehen.

Bei normalem Kornwachstum gilt das allgemeine Wachstumsgesetz:

D;"-Dy" = kt. (Gl. 7.1)
D, = Korngr6Be nach der Auslagerungszeit t; Do= KorngréBe vor der Auslagerung;

n = Wachstumsexponent; t = Auslagerungszeit; k = Wachstumskonstante

Ist das Kornwachstum ungehemmt, so betragt der Wachstumsexponent n = 2. In der
Realitat liegt meist eine Hemmung des Kornwachstums vor und der
Wachstumsexponent ist gréBer als zwei. Experimente haben gezeigt, dass der
Wachstumsexponent zwischen zwei und zehn liegt [8, 63, 168]. Es ist mdglich, dass
sich der Mechanismus des Kornwachstums wahrend der Auslagerung verandert und
das beobachtete Wachstum nicht exakt mit dem allgemeinen Wachstumsgesetz
beschrieben werden kann [8]. Das allgemeine Wachstumsgesetz wird haufig
trotzdem zur Auswertung der experimentellen Ergebnisse verwendet.

Normales Kornwachstum wird durch die Erzeugung eines chemischen Gradienten
hervorgerufen. Der chemische Gradient kann z.B. durch lokale Oberflachen-
krimmung an Korngrenzen entstehen. Dadurch findet ein Atomtransport statt, der
nur auftritt, wenn Punktdefekte in der ndheren Umgebung vorhanden sind [97]. Die
Konzentration der Punktdefekte in der Nahe der Korngrenze ist unter anderem
abhangig von der Menge der vorhandenen Verunreinigungen. MaclLaren et al.
beobachten in hochreinem Korund das starkste Kornwachstum, da die einzelnen
Atome direkt UGber die Korngrenzen ,springen“ koénnen. Es entspricht dem
Kornwachstumsgesetz D;*>-Do® = kt mit einer Aktivierungsenergie von Q = 443 J/mol.
Bei diesen Untersuchungen tritt kein anomales Kornwachstum auf [92]. Ursache fir
das leicht gehemmte Kornwachstum im hochreinen Material ist, dass die
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Korngrenzen nicht ideal ungeordnet sind und dadurch eine geringere Mobilitat
aufweisen. Vorhandene Poren verlangsamen das Kornwachstum zuséatzlich
gegeniber ungehemmtem Wachstum, da sie die Aktivierungsenergie erhéhen. Dillon
et al. haben im Gegensatz zu MacLaren et al. beobachtet, dass eine kleine Menge
an chemischer Verunreinigung das Kornwachstum im Vergleich zum hochreinen
Korund stark erhéhen kann [40].

Hillert et al. haben festgestellt, dass bei normalem Kornwachstum die Kdérner nie
gréBer werden als die doppelte KeimbildungsgroBe (2 Re). Werden die Kdérner
gréBer als 2 R, tritt anomales Kornwachstum auf und die KorngroBenverteilung
nimmt zu. Ausléser fir anomales Kornwachstum kann z. B. die Anwesenheit einer
sekundaren Phase sein, die normales Kornwachstum inhibiert. Eine weitere Ursache
fir anomales Kornwachstum ist, dass ein Korn sehr viel gréBer ist als alle anderen
Koérner in seiner Umgebung [63]. Eine generelle Ursache fir anomales
Kornwachstum ist, dass benachbarte Kérner unterschiedliche Oberflachenenergien
haben [21]. Dadurch entsteht eine hohe Grenzflachenenergie, die beim
Kornwachstum ausgeglichen wird, indem ein Korn viel starker wachst als ein
anderes. Der groBe Unterschied in der Oberflachenenergie wird unter anderem
dadurch verursacht, dass die Kérner eine unterschiedliche Anzahl an Facetten haben
und damit verschieden starke Kapillarkrafte. Es bendtigt eine Aktivierungsenergie,
damit es zum anomalen Kornwachstum kommen kann. Defekte in der Kristallstruktur
kénnen dazu fihren, dass die Aktivierungsbarriere von anomalem Kornwachstum
tberwunden wird [8]. Eine andere Ursache von anomalem Kornwachstum ist, dass
die Korngrenzen eine unterschiedliche chemische Zusammensetzung haben und
sich damit in ihrem chemischen Potential unterscheiden [8].

Der Unterschied in der chemischen Zusammensetzung von Korngrenzen wird bei der
Zugabe von Sinteradditiven hervorgerufen. Wenn die Konzentration der
Sinteradditive kleiner ist als deren L&slichkeit, wird das Kornwachstum nicht durch
sie kontrolliert [55]. Ist die Konzentration gréBer als deren Léslichkeit, reichern sie
sich bevorzugt an den Korngrenzen an und beeinflussen die Korngrenzenmobilitat.
Ob die Fremdatome das Kornwachstum hemmen oder beschleunigen hangt davon
ab, um welche Spezies es sich handelt. Die Sinteradditive beeinflussen die
Oberflachenspannung und Aktivierungsenergie der Oberflache. Wenn sie die
Oberflachenspannung herabsetzen, verlangsamt sich das Kornwachstum. Je gréBer
die Korner werden, desto langsamer wachsen sie. Erh6hen die Fremdatome die
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Oberflachenspannung, so wachsen die Kérner immer weiter, ohne dass ein
Gleichgewicht entstehen kann [23]. Zum Einfluss der Fremdatome auf die
Grenzflachenenergie haben Dillon et al. ein Modell entwickelt, bei dem sogenannte
,Lcomplexions® das unterschiedliche kinetische Verhalten der verschieden
geordneten Korngrenzen beschreiben. Die unterschiedlichen Korngrenzenstrukturen
werden in sechs Typen (,Complexion®) eingeteilt [42]. Die Korngrenzenstruktur kann
entlang einer Korngrenze variieren (Abb. 7.1):

Typ I: Es liegt weniger als eine Monolage Fremdatome vor. Die Fremdatome sitzen
in den gréBten Gitterplatzen. Dies fuhrt zum Pinnen der Korngrenze und der
Abnahme der Korngrenzmobilitat im Vergleich zum hochreinen Material.

Typ Il: An der Korngrenze befinden sich keine Fremdatome (hochreines Material).
Typ lll: Die Fremdatome bilden eine Doppelschicht aus. Diese Anreicherung wird
z.B. durch Gitterdefekte verursacht. Dadurch wird die Korngrenzmobilitat erhdht.

Typ IV: Es bildet sich eine sogenannte Multi-Layer (mind. 3 Schichten) aus. Die
Schichtdicke betragt ca. 0,6 nm, wobei die Fremdkationen nicht exakt die Gitterplatze
besetzen.

Typ V: Die Korngrenze besteht aus einer amorphen intergranularen Phase von ca.
1,5 nm. Dadurch wird die Korngrenze geschwécht, da kein Gleichgewicht besteht.
Typ VI: Es entsteht ein benetzender Film mit einer Dicke von mindestens 4 nm.

Complexion I Complexion II | Complexion III
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Abb.7.1: Unterschiedliche ,Complexion“ (Korngrenzenstruktur) nach Dillon [42].
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Generell kann festgestellt werden, dass die steigende Unordnung zu einer héheren
Korngrenzmobilitét fihrt und damit das Kornwachstum beschleunigt.

Um von einer Korngrenzenstruktur zur anderen zu gelangen, ist eine
Aktivierungsenergie noétig [44], die abhangig von der Art der Fremdatome und deren
Wechselwirkung mit der Korngrenze ist.

Korund-Korngrenzen haben beim Zusatz von Sinteradditiven abhangig von der
Chemie und Temperatur unterschiedliche Korngrenzenstrukturen. Dadurch gibt es
Unterschiede in der Kinetik beim Kornwachstum. Anomales Kornwachstum kann nur
auftreten, wenn verschiedene Korngrenzenstrukturen nebeneinander vorliegen.
Sinteradditive, wie Silicium, die zu der Koexistenz von mehreren
Korngrenzenstrukturen  fihren, verursachen anomales Kornwachstum [43]
Sinteradditive, die nur eine Korngrenzenstruktur bevorzugen, wie z.B. Magnesium,
stabilisieren die Korngrenzen und fihren zu normalem Kornwachstum. Bei
anomalem Kornwachstum entstehen plattchenférmige Korner, die durch die
Koexistenz von zwei Korngrenzenstrukturen an verschiedenen Gitterebenen der
Korngrenzen verursacht werden [43].

Ist die Korngrenze Uberséttigt, so gibt es verschiedene Mechanismen, die dazu
fihren, dass das System in einen glnstigeren Energiezustand Ubergeht. Die
Korngrenze kann eine energetisch ginstige Korngrenzenstruktur ausbilden, eine
Abscheidung bewirken oder die Sinteradditive l6sen sich wieder im Gitter. Der
Prozess, der die niedrigere Aktivierungsbarriere hat, findet statt. Die Lésung von
Sinteradditiven im Gitter kann zur Uberséttigung fiihren und ist daher durch geringe
Gitterdiffusion kinetisch gehemmt. Deshalb senkt Uberséttigung die Energie nicht
und kann nur auftreten wenn die Aktivierungsenergie fir die anderen beiden
Prozesse hoch genug ist [43]. Bei geringer Grenzphasen-Energie findet Abscheidung
statt, um den Ubergang in einen anderen Korngrenzenstruktur-Typen zu
unterdriicken. Bei hohen Temperaturen ist die Abscheidung instabiler. Daher wird
Abscheidung bei niedrigen Temperaturen begiinstigt und der Ubergang in eine
andere Korngrenzenstruktur bei hohen [43]. Ab welcher Temperatur anomales
Kornwachstum bei Korund beginnt, ist von der KorngréBe und den Poren an den
Korngrenzen abhangig. Diese sind direkt abhangig von der relativen Dichte des
Korundes und kdnnen durch Sinteradditive verandert werden. Da Sinteradditive die
Porenentwicklung und deren Verteilung beeinflussen [6], dabei gilt: Je weniger
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Fremdkationen, die anomales Kornwachstum férdern, vorhanden sind, umso gréBer
ist die kritische KorngréBe ab der anomales Kornwachstum auftritt [92]. Die Energie
der Korngrenzen von anomal gewachsenen Koérnern ist héher als die der normal
gewachsenen Kérner. Die Korngrenzen der anomal gewachsenen Kdérner sind daher
metastabil bezlglich Korngrenzenstrukiur [44]. Wenn KoOrner anomal wachsen,
reichern sich Sinteradditive an den Korngrenzen an [52]. Dadurch andert sich die
Korngrenzenstruktur. Um die gleiche Korngrenzenstruktur wiederzuerhalten, muss
das Sinteradditiv abgeschieden oder im Korund-Gitter gelést werden. Die Anderung
der Korngrenzenstruktur ist somit nicht reversibel [44]. Die Korngrenzenstrukturen |
und Il sind Vorstufen zum Schmelzen oder Benetzen. Sie reduzieren die
Fehlordnungsenergie. Dadurch kénnen Ubergénge von einer Korngrenzenstruktur
zur anderen die freie Energie bis zu 45 % reduzieren [44].

Ein Sinteradditiv, das anomales Kornwachstum férdert ist wie bereits erwahnt,
Silicium. Es liegt bei einer Temperatur in mehreren Korngrenzenstrukturen vor,
dadurch wird die Grenzflache inhomogen und einige Korngrenzen haben hdhere
Mobilitdten als andere [43, 57].

Im Gegensatz dazu bewirkt Magnesium, dass anomales Kornwachstum verhindert
wird. Die Ursache hierfur ist vermutlich die Bildung des Spinells (MgAI.Q4) als
sekundare Phase. Die Spinell-Abscheidung bewirkt, dass andere Verunreinigungen
im Korund geringere Keimbildungsenergien haben und sich besser abscheiden
kénnen [43].

Wenn ein geschlossener Film einer sekundaren Phase, ab 2 - 3,7 nm Dicke, entlang
der Korngrenzen vorliegt, kann kein anomales Kornwachstum stattfinden [6]. Daher
kénnen groBe Mengen an abgeschiedenen Verunreinigungen die Korngrenzen
pinnen, nachdem der Ubergang zu einer anderen Korngrenzenstruktur stattgefunden
hat [43]. Der Transport von Sinteradditiven beim Kornwachstum kann der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt sein, wenn die Abscheidung einer sekundaren
Phase an den Korngrenzen vorliegt. An der Korngrenze herrscht zunachst ein
Gleichgewicht der chemischen Potentiale. Durch die Krimmung der Korngrenze
wachsen die Korner und das chemische Potential der Korngrenze nimmt zu [55].
Dabei kann es zur Abscheidung von Sinteradditiven kommen und die Korngrenzen
sind nicht mehr im Gleichgewicht mit der sekundaren Phase. Diese wird in Senken,
zumeist an Tripelpunkten der Korngrenzen, angereichert. Die Strukturvergréberung
ist daher stark abhangig von der Diffusionsgeschwingigkeit der Sinteradditive [55].
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7.1.2. Kornwachstum bei Korund-Keramikfasern

Zur Untersuchung des Kornwachstums bei hohen Temperaturen wurden die selbst
hergestellten Korund-Keramikfasern und die Faser Nextel 610 bei verschiedenen
Auslagerungetemperaturen untersucht.

Bei den selbst hergestellten Fasern wurden von den vier verschiedenen Fasertypen
jeweils eine 10 min bei 850°C thermisch vorbehandelte und bei 1400°C gesinterte
Korund-Keramikfaser ausgelagert. Die Nextel 610 Faser wurde so eingesetzt, wie sie
vom Hersteller 3M geliefert wurde.

Es wurden Auslagerungen bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und 1600°C durchgefihrt.

Auslagerungen bei 1200°C der verschiedenen Korund-Typen zeigen, dass das
Kornwachstum der verschiedenen Korund-Typen unterschiedlich stark ist (Abb. 7.2).
Kein Kornwachstum ist bei der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO zu
beobachten. Auch nach 100 h liegt die KorngréBe wie die AnfangskorngréBe bei ca.
200 nm. Die Si-arme und die Korund-Keramikfaser mit MgO zeigen ebenfalls kaum
bzw. kein Kornwachstum. Die AnfangskorngrdBe liegt mit 400 nm deutlich héher als
die der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO. Die Kérner vergrébern sich nach 1h
etwas und behalten dann bei langerer Auslagerung die KorngroBe bei, so dass die
GleichgewichtskorngréBe bei der Si-armen Korund-Keramikfaser bei 440 £ 20 nm
liegt und die der mit MgO bei 460 + 20 nm.

Bei der hochreinen Korund-Keramikfaser und der Faser Nextel 610 kann
Kornwachstum nach dem allgemeinen Wachstumsgesetz beobachtet werden. Die
Faser Nextel 610 hat mit n = 5 einen gréBeren Wachstumsexponent als die
hochreine Korund-Keramikfaser (n = 12). Die starke Hemmung des Kornwachstums
bei der hochreinen Korund-Keramikfaser wird durch die Porositat der Faser bedingt.
Dabei kénnen die Poren als eine sekundare Phase betrachtet werden, welche die
Diffusion der Atome an den Korngrenzen hemmt und dadurch zu einem hohen
Wachstumsexponenten fihren [6]. Bei der Faser Nextel 610 findet ebenfalls ein
gehemmtes Wachstum statt. In der Literatur wird die Ausbildung einer dinnen
Glasphase an den Korngrenzen beobachtet [20]. Die Hemmung des Kornwachstums
kann daher durch die Korngrenzenstruktur nach ,Complexion“ VI erfolgen [42].

Die Ergebnisse zeigen, dass der Zusatz der Sinteradditive Silicium und Magnesium
das Kornwachstum bei 1200°C hemmt. Die beste Hemmung des Kornwachstums
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erfolgt bei der Kombination der beiden Sinteradditive bei einem Si/Mg Verhaltnis von
1,4 (Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO). Bei dieser Kombination findet keine
Vergréberung der Kornstruktur statt. Auch bei den anderen selbst hergestellten
Korund-Keramikfasern, die Silicium bzw. Silicium und Magnesium enthalten, wird das
Kornwachstum bei 1200°C gehemmt. Dabei reichen bereits 94 ppm Silicium aus, um
das Kornwachstum zu hemmen. Bei einem Si/Mg Verhéltnis von 0,0188 (Korund-
Keramikfaser mit MgO) liegt ebenfalls eine Hemmung des Kornwachstums vor,
nachdem sich nach 1h eine GleichgewichtskorngrdBe eingestellt hat. Ursache hierfr
ist vermutlich, dass die Fremdatome im Korngrenzenstruktur-Typ | nach Dillon et al.
an den Korngrenzen vorliegen und daher das Kornwachstum hemmen [42].

Bei 1200°C ist die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO, der Si-
armen und der Korund-Keramikfaser mit MgO langzeitstabil gegen Kornwachstum.
Bei der hochreinen Korund-Keramikfaser tritt stark gehemmtes Kornwachstum auf
und bei der Faser Nextel 610 etwas weniger gehemmtes Kornwachstum.

500 = <4-= hochrein ® Si-arm A MgO
¢ mit SiO2 und MgO Nextel610
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Abb. 7.2.: Auslagerungen bei 1200°C.
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Im Gegensatz zu den Auslagerungen bei 1200°C zeigen die Auslagerungen bei
1300°C, dass bei allen untersuchten Korund-Keramikfasern Kornwachstum auftritt. In
Abb. 7.3 ist das Kornwachstum der verschiedenen Korund-Typen gegen die
Auslagerungszeit aufgetragen. Dabei wird deutlich, dass die Wachstums-
geschwindigkeit der Korner von der chemischen Zusammensetzung der Korund-
Keramikfaser bei 1300°C abhangig ist. Bei allen Fasern nimmt die KorngrdBe
zunéchst deutlich zu. Bei der Faser Nextel 610 (n = 4) und der Korund-Keramikfaser
mit SiO, und MgO (n = 5) ist das Kornwachstum stark gehemmt. Der
Wachstumsexponent n = 4 bei der Faser Nextel 610 entspricht dem in der Literatur
bereits gefundenen Wachstumsexponent bei 1300°C [134].
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Abb.7.3: Auslagerung bei 1300°C.

Bei der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO zeichnet sich bei 100 h Auslagerung
beginnendes Riesenkornwachstum ab, so dass bei langeren Auslagerungszeiten der
Wachstumsexponent abnehmen wird. Bei langeren Auslagerungszeiten, wird
dadurch die KorngréBe deutlich zunehmen. Ursache hierflr ist vermutlich, nach dem
Modell von Dillon, dass unterschiedliche Korngrenzenstruktur-Typen der
Fremdatome an den Korngrenzen nebeneinander vorliegen und dadurch einige
Korngrenzen starker gehemmt werden als andere und anomales Kornwachstum

auftreten kann [43].

119



Die Si-arme Korund-Keramikfaser zeigt bis 16 h Auslagerung Kornwachstum, das
dem Wachstumsexponent n = 3 entspricht. Nach 16 h stagniert das Kornwachstum
vermutlich aufgrund einer Korngrenzenstruktur nach Typ | und es hat sich eine
GleichgewichtskorngréBe von ca. 590 nm eingestellt.

Bei hochreinem Korund ist das Wachstum zuné&chst sehr stark gehemmt. Zwischen
2 h und 16 h findet fast kein Kornwachstum statt (n = 12). Ab 16 h nimmt das
Kornwachstum zu und die Kérner wachsen mit einem Wachstumsexponenten n = 3.
Die Kérner des hochreinen Korundes sind nach anfanglichem Wachstum zuné&chst
bis zu einer KorngréBe von ca. 500 nm im Wachstum stark gehemmt. Nachdem eine
kritische GréBe > 500 nm Uberschritten ist, wird diese Hemmung aufgehoben und die
Kdérner wachsen sehr viel schneller. Vermutlich wird das Kornwachstum im
hochreinen Korund durch die intergranulare Porositat gehemmt. Nachdem die Kérner
zunachst von 220 nm auf ca. 450 nm angewachsen sind, hemmen die Poren das
weitere Wachstum, bis eine kritische Porositat erreicht ist, ab der die
Oberflachenenergie hoher ist als die Hemmung durch die Poren und die Kdrner
kénnen wieder starker wachsen.

Das starkste Kornwachstum tritt bei der Korund-Keramikfaser mit MgO auf. Nach
stufenweisem Wachstum auf ca. 700 nm Korngr6Be entwickelt sich ein globales
Kornwachstum, das mit n = 10 stark gehemmt ist. Es ist méglich, dass sich wahrend
des Kornwachstums die Korngrenzenstruktur der Fremdatome an den Korngrenzen
verandert und dadurch das Kornwachstum stufenweise gehemmt wird. Bei l&ngerer
Auslagerungsdauer scheint sich eine Korngrenzenstruktur mit hoher Ordnung
auszubilden, da ein sehr stark gehemmtes Wachstum entsprechend des
Wachstumsgesetzes stattfindet.

Wahrend der hochreine, der Si-arme und der Korund mit MgO bei 1400°C
Auslagerungstemperatur fast analoges Wachstumsverhalten zeigen, unterscheidet
sich das Kornwachstum der Faser Nextel 610 und der Korund-Keramikfaser mit SiO»
und MgO stark (Abb. 7.4).

Die Si-arme und die Korund-Keramikfaser mit MgO wachsen zunachst sehr stark bis
zu einer KorngréBe von ca. 940 nm. Danach bildet sich eine Gleichgewichts-
korngréBe von ca. 1120 nm bei der Si-armen Korund-Keramikfaser und ca. 1170 nm
bei der Korund-Keramikfaser mit MgO. Dem Wachstumsverhalten dieser beiden

Korund-Typen kann bei 1400°C kein Wachstumsexponent zugeordnet werden, da
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das Kornwachstum nicht dem Wachstumsgesetz entspricht. Auch bei der hochreinen
Korund-Keramikfaser ist es nicht mdglich, einen Wachstumsexponenten zuzuordnen,
da sich nach 16 h Auslagerung ebenfalls eine GleichgewichtskorngréBe von ca. 1210
nm einstellt.
--#--hochrein - & -Sj-arm
5000 - -4 MgO —& -mit SiO, und MgO

Nextel 610 o
4500 - f —  — -

4000 -
3500 -
3000 -

tinh
Abb. 7.4.: Auslagerungen bei 1400°C.

Bei der Faser Nextel 610 kann, wie bei der Korund-Keramikfaser mit MgO bei
1300°C, ein zweistufiges Wachstum beobachtet werden. Méglich ist dass bei der
Faser Nextel 610 die Sinteradditive zunachst das Kornwachstum bei einer KorngréBe
von ca. 700 nm durch die Ausbildung einer stabilen Korngrenzenstruktur an der
Korngrenze hemmen. Bei langen Auslagerungen kann die Korngrenzenstruktur in
einen ungeordneteren Korngrenzenstruktur-Typ Gbergehen, so dass starkeres
Kornwachstum stattfindet bis sich wieder eine stabile Korngrenzenstruktur ausbildet
und eine GleichgewichtskorngréBe von ca. 1740 nm entsteht.

Bei der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO wachsen die Kérner zunachst
ungehemmt mit n = 2 bis zu einer Korngr6Be von 4,5 pm, wobei anomales
Kornwachstum beobachtet werden kann. Dann tritt eine starke Hemmung des
Wachstums auf und es stellt sich eine GleichgewichtskorngréBe ein. Die Hemmung
des Kornwachstums der Kérner des Korundes mit SiO, und MgO wird vermutlich

durch die raumliche Begrenzung der Faserabmessungen verursacht. Da der
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Faserdurchmesser nur ca. 10 um betragt, kdbnnen die Kdrner nicht mehr gréBer
werden, da die weniger benachbarten Kérner vermutlich eine andere Orientierung

haben und dadurch nicht mehr miteinander verwachsen kénnen.
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Abb. 7.5: Auslagerung bei 1600 °C.

Das Kornwachstum bei 1600°C wurde nur bei der Faser Nextel 610, der hochreinen
und der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO untersucht (Abb. 7.5). Bei allen
untersuchten Korund-Keramikfasern tritt anomales Kornwachstum auf. Das geringste
Kornwachstum tritt bei der hochreinen Korund-Keramikfaser auf. Die Kérner
wachsen nach einem starken Anstieg der KorngréBe auf 2100 nm mit einem
Wachstumsexponent von n = 11 weiter. Die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO
hat bei 1600°C einen Wachstumsexponenten von n = 12. Die Kérner der Faser
Nextel 610 wachsen bei dieser Temperatur mit einem Wachstumsexponenten von
n = 8 am starksten. Die Hemmung des Kornwachstums kann wie bei 1400°C auf die
Faserabmessungen zurlckgeflhrt werden. Bei den groBen KorngréBen von 2,1 um
(hochrein), 10 um (mit SiO, und MgO) und 16 um (Nextel 610) kénnen die Kérner nur
noch langs der Faserachse wachsen und das Kornwachstum, das sonst
dreidimensional ablauft, geht in eindimensionales Wachstum Uber.
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Die unterschiedlichen Wachstumsverhalten der Korund-Typen bei unterschiedlichen
Auslagerungstemperaturen zeigen, dass das Kornwachstum von der chemischen
Zusammensetzung der Korund-Keramikfaser abhéngt. Verschiedene chemische
Zusammensetzungen stabilisieren die Kdrner bei den Auslagerungstemperaturen
unterschiedlich stark. Dabei treten bei den verschiedenen Auslagerungs-
temperaturen Wachstumsprozesse auf, die sich nicht immer mit dem allgemeinen
Kornwachstumsgesetz beschreiben lassen. Ursache hierfir ist vermutlich, dass sich
wahrend des Kornwachstums die Korngrenzenstruktur durch die Fremdatome andert
oder die Korngrenzenmobilitat durch die Anderung der Porositét unterschiedlich stark
gehemmt wird.

7.1.3. Einfluss des Kornwachstums auf die Faserfestigkeit

Es wurde nicht nur der Einfluss der Auslagerungszeit auf die KorngréBe untersucht,
sondern auch deren Einfluss auf die Festigkeit der Korund-Keramikfasern bei
Raumtemperatur. In Tabelle 7.1 sind die mittleren Festigkeiten der bei
unterschiedlichen Temperaturen 100 h ausgelagerten Korund-Keramikfasern
zusammengestellt.

Wie in Abb. 7.2. zu sehen ist, findet bei 1200°C kein bzw. kaum Kornwachstum statt.
Dies macht sich auch in der mittleren Festigkeit der Korund-Keramikfasern
bemerkbar. Die mittlere Festigkeiten aller Korund-Typen entsprechen im Rahmen der
Messgenauigkeit von + 200 MPa den mittleren Festigkeiten der Korund-
Keramikfasern vor der Auslagerung.

Bei héheren Temperaturen verhalten sich die Korund-Keramikfasern unterschiedlich.
Wahrend die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO bereits bei 1300°C zu geringe
Festigkeiten flr Zugversuche aufweist bzw. die Fasern miteinander zu stark
versintert sind, um Einzelzugversuche durchzufihren, kdnnen die mittleren
Festigkeiten der anderen Korund-Keramikfasern bestimmt werden. Die mittlere
Festigkeit der hochreinen Korund-Keramikfaser nimmt tendenziell ab, was auf das
starke Kornwachstum zurlckzufiihren ist. Auch die Faser Nextel 610 hat eine
geringere Festigkeit von 1800 MPa als vor der Auslagerung (2400 MPa), was
ebenfalls auf das Kornwachstum zurlickgefiihrt werden kann. Bei den Si-armen und
den Korund-Keramikfasern mit MgO nimmt die Faserfestigkeit nicht ab, obwohl
starkes Kornwachstum aufgetreten ist. Bei der Si-armen Korund-Keramikfasern
nimmt die KorngréBe von 400 nm auf ca. 600 nm zu und bei der mit MgO verdoppelt
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sich die KorngroBe auf 800 nm. Die Auslagerung scheint die Mikrostruktur zu
verdichten und dadurch die intergranularen und intragranularen Wechselwirkungen
zu verbessern, so dass die groBen KorngréBen von 600 nm bzw. 800 nm keinen
negativen Einfluss auf die Festigkeit der Fasern haben.

Bei 1400°C sind nur noch die Festigkeiten der Si-armen Korund-Keramikfaser und
der Faser Nextel 610 hoch genug, um Zugversuche durchzufihren. Die Festigkeiten
beider Fasern haben abgenommen. Wobei die Festigkeit der Faser Nextel 610 mit
1300 MPa noch relativ hoch ist, im Vergleich zur Festigkeit der Si-armen Korund-
Keramikfaser mit 300 MPa.

Bei 1600°C konnte nur noch die Festigkeit der Faser Nextel 610 gemessen werden,
da alle anderen untersuchten Korund-Keramikfasern zu stark versintert waren, um
Einzelfilament-Zugversuche durchzufihren. Die Festigkeit mit 300 MPa ist sehr
gering im Vergleich zur Anfangsfestigkeit und kann auf die groBe KorngréBen von ca.
16 um zurtckgefuhrt werden.

Tabelle 7.1: Mittlere Festigkeiten in MPa der 100h ausgelagerten Korund-
Keramikfasern bei 1200°C, 1300°C, 1400°C und 1600°C

Korund-Typ Ausgangsfestigkeit | 1200°C | 1300°C | 1400°C | 1600°C
Hochrein 1300 1200 1000 - -
Si-arm 1100 1400 1200 300 -

Mit MgO 1400 1300 1200 - -

Mit SiO, und MgO | 1800 1700 - - -
Nextel 610 2400 2100 1800 1300 300

Die Festigkeitsmessungen ergeben, dass alle untersuchten Korundfasern nach
Auslagerungen bei 1200°C keinen Verlust der mittleren Festigkeiten aufweisen. Erst
bei Temperaturen ab 1300°C bzw. 1400°C (bei der Si-armen und der Korund-
Keramikfaser mit MgO) nehmen die mittleren Festigkeiten abhangig vom Korund-Typ
bei Raumtemperatur ab.
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7.2. Kriechen

Kriechen bedeutet, dass ein Bauteil unter langerer mechanischer Belastung
zeitabhangig eine Dehnung erféhrt (Abb. 7.6) [60]. Das Kriechen wird in drei Phasen
unterteilt (primar, sekundar und tertidr). Primdres Kriechen kann mit einem
Potenzgesetz beschrieben werden. Beim sekundaren Kriechen erfolgt ein linearer
Verlauf. Das tertidre Kriechen fahrt nach kurzer Zeit zum Materialversagen, daher
wurde es bisher nicht genauer untersucht. Das Kriechverhalten eines Werkstoffes ist

abhangig von der Temperatur und der angelegten Spannung [60].

€}

I

I:primares Kriechen nach einem Potenzgesetz

Il: sekundares Kriechen mit linearem Verlauf

I

[II: tertidres Kriechen ist nicht genau untersucht,

tk da es zum Materialversagen fuhrt

l
L
I
Abb. 7.6: Das Kriechverhalten kann in drei Phasen unterteilt werden [60].

Es kénnen viele verschiedene Kriechmechanismen auftreten. Der Mechanismus des
Kriechens ist abhangig vom Material, der KorngréBe und der angelegten Belastung.

7.2.1. Kriechverhalten von Korund

Bei Korund wird das Kriechen vorwiegend auf Diffusionsprozesse zurtckgefthrt [25,
61]. Es hat sich gezeigt, dass diffusionsbedingtes Kriechen bei Korund im Bereich
von 1200°C bis 1750°C bei Belastung mit 1,4 - 320 MPa und KorngréBen bis zu 15
um dominiert [24].

FUr stationdres (steady state) Kriechen qilt folgende allgemeine Gleichung:

wea _] [_]
\a (Gl. 7.2)

D = Diffusionskoeff.; A = Konst.; G = Schubmodul; b = GréBe des Burgers Vektor; k = Boltzmann
Konst.; T =T in K; d = Korngr6Be; o = angelegte Spannung; p = inverse KorngréBenexponenten; n =
Spannungsexponent [81]. Bei Korund n < 2.
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Abhangig vom Kriechmechanismus andert sich der inverse KorngréBenexponent p
und der Spannungsexponent n. Bei diffusionsbedingtem Kriechen wird zwischen
Gitter-Diffusion und Korngrenzendiffusion unterschieden. Ist Gitter-Diffusion der
bestimmende Kriechmechanismus, so ist das Kriechen unabhangig von der
KorngréBe und es gilt fir Gl.7.2 p = 0. Wird das Kriechen durch Korngrenzendiffusion
und dem damit einhergehenden Korngrenzen-Abgleiten (Grain Boundary Sliding,
GBS) bestimmt, betragt p = 1 - 3 [25].

Unterschiedliche Arbeitsgruppen haben Untersuchungen zum Kriechverhalten von
Korund durchgefihrt und dabei verschiedene Kriechmechanismen mit
unterschiedlichen inversen KorngréBenexponenten bestimmt [25, 61]. In Abb.7.7 ist
zu erkennen, dass der Kriechmechanismus von der KorngréBe und der angelegten
Spannung abhéngig ist [61, 24]. Die wichtigsten diffusionskontrollierten
Kriechmechanismen in Korund sind das GBS und bei héheren Belastungen und
gréBeren Kodrnern das Kriechen durch Gitter-Diffusion. Es laufen neben den
Hauptmechanismen, GBS bzw. Gitter-Diffusion, viele  verschiedene
Diffusionsmechanismen ab, so dass keine eindeutige Zuordnung des

Kriechmechanismus mdglich ist [24, 26].
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Abb. 7.7: Untersuchungen verschiedener Arbeitsgruppen zeigen, dass der Kriech-

mechanismus von der Korngr6Be und der angelegten Spannung abhangig ist [61].
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So haben Cannon et al. bei Korund-Proben mit KorngréBen > 4 um Gitter-Diffusion
als Kriechmechanismus festgestellt [25]. Bei diesen KorngréBen tritt GBS nur in
Anwesenheit einer flissigen Phase auf [25]. Andere Untersuchungen, mit kleineren
Korund-Kérnern, zeigen, dass es zu GBS kommen kann, ohne dass eine flissige
Phase anwesend sein muss [5, 24, 61, 81, 161].

Grenzflachenkontrollierte Diffusion wird durch die Funktion der Korngrenze als
Quelle und Senke fir Fehlstellen verursacht [24, 5, 85]. Die Fehlstellendichte ist
dabei von der angelegten Belastung abhangig. Vereinfacht gilt [24]:

£(t) = Mo?/d

g(t) = Kriechrate; M = Mobilitat der Fehlstellen an der Korngrenze; o = anglegte Kraft; d = KorngréBe

Materie ist im chemischen Gleichgewicht mit den Fehlstellen in seiner Umgebung.
Der Diffusionsprozess ist durch die Anzahl und Mobilitdt der Fehlstellen begrenzt.
Wenn eine Hemmung, Reibung oder pinnende Kraft den Fehlstellen entgegenwirkt,
kann das Kriechen verlangsamt werden. Der Kriechmechanismus wird dabei durch
Grenzflachenreaktionen kontrolliert. Die Mobilitat der Grenzflache ist dabei von der
Diffusionsgeschwindigkeit der Fehistellen bzw. der lonen, die die Fehlstellen
besetzen, begrenzt [5, 62, 161].

Begrenzte Mobilitat der Fehlstellen an den Korngrenzen kann durch zwei Prozesse
beeinflusst werden: Die Bewegung der Fehlordnungen gegen die Hemmungskraft
und der Diffusionstransport der Atome durch das Korn. Dabei ist der
Diffusionskoeffizient des Massentransports abhangig von der Konzentration und Art
der Komponenten. In ionischen Feststoffen kénnen bereits geringflgige
Unterschiede in der Beweglichkeit der Kationen und Anionen zu einer
Ladungstrennung fihren. Dadurch wird die schnellere Spezies gebremst und die
langsamere beschleunigt, bis ein Gleichgewicht entsteht [5]. Hierbei ist die
langsamere Spezies geschwindigkeitsbestimmend. Da die Sauerstoff-Diffusion sehr
schnell ist, sind in Korund die langsameren Al**-lonen geschwindigkeitsbestimmend
[24, 26].

Korund-Kérner kriechen bevorzugt entlang der Basisebenen des Korund-Gitters.
Durch die unterschiedliche Orientierung nebeneinanderliegender Kérner kann es
dazu kommen, dass benachbarte Kérner unterschiedlich schnell Kriechen und dabei
Lécher im Korund-Geflige entstehen [61]. Durch die unterschiedliche Diffusion
entlang der Gitterebenen kdnnen Korngrenzen in neue Kristalle migrieren, dadurch
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wird das diffusionsbedingte Kriechen schneller und die Diffusion der schnelleren
Spezies wird nicht mehr verlangsamt. Je reiner ein Stoff ist, desto héher ist die
Mobilitat der Fehlstellen. In hochreinen Stoffen ist das Kriechen durch
Korngrenzendiffusion bevorzugt [5, 161].

Die Fehlstellen bendtigen eine gewisse Aktivierungsenergie bis sie zum Kriechen
fihren. Bis zur Erreichung dieser Aktivierungsenergie verankern sich die Kdrner
aneinander und es tritt kein diffusionsbedingtes Kriechen auf [5]. Durch Fremdatome,
Poren oder sekundare Phasen kann die Aktivierungsenergie erh6ht werden und der
Kriechmechanismus verandert sich [5, 24, 161].

Bereits geringe Mengen an Sinteradditiven kénnen das Kriechverhalten von Korund
beeinflussen [81, 161]. Ausschlaggebend flr die Kriechrate ist, inwiefern sich durch
die Sinteradditive der lonencharakter der O*-lonen verandert. Wenn der Anteil der
ionischen Bindung zwischen AI** und O* zunimmt, wird die Kriechrate verringert. Die
Atomorbitale der Sinteradditive nehmen Einfluss auf den lonencharakter der Al-O-
Bindung, je nachdem ob die Energieniveaus héher oder tiefer liegen als die des
Aluminiums. Je hdéher der lonencharakter der Bindung ist, desto geringer ist die
Diffusionsgeschwindigkeit. Neben dem Einfluss auf den lonencharakter kommen
noch andere Effekte hinzu. Der lonencharakter hat aber den starksten Einfluss auf
die Diffusionsgeschwindigkeit [161].

Durch 0,1 mol% SiO, wird das Kriechen bei 1250°C und 50 MPa unterdriickt [161].
Bei héheren Konzentrationen an SiO, kann sich ein flissiger Film entlang der
Korngrenzen ausbilden und die Kriechrate wird dadurch erhéht [39, 130].

MgO dagegen erhdht bereits bei geringen Mengen die Kriechrate um einen Faktor
drei [161]. Untersuchungen zum Kriechverhalten von Korund mit 300 ppm MgO
zeigen, dass mit dem Kriechen kein Kornwachstum einhergeht [81]. Auftretendes
Kornwachstum wird allein durch die hohe Temperatur induziert. Die Kbrner bleiben
trotz der Deformation gleichachsig, so dass senkrecht zur Achse der angelegten
Spannung groBe Risse entstehen [81]. Die Experimente zu MgO dotiertem Korund
ergeben p = 3 und n = 1 mit einer Aktivierungsenergie Q = 550 J-mol™ [81]. Der
Kriechmechanismus ist GBS, das durch die Korngrenzendiffusion der Aluminium-
Kationen bestimmt wird [81].

Neben zahlreichen Untersuchungen zum Kriechverhalten von monolithischen
Korund-Keramiken wurden Versuche zum Kriechverhalten von Korund-

Keramikfasern durchgefiihrt. Lavaste et al. haben die reinen Korund-Keramikfasern
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FP-Faser (Fa. DuPont) und Almax-Faser (Fa. Mitsui Minining) auf ihr Kriechverhalten
untersucht (genauere Angaben zu den Fasern s. Kap. 7.1.)

Die Deformation der FP- und Almax-Faser bei 1000°C bis 1300 °C wird auf das durch
GBS verursachte Kriechen zurlckgefihrt [86, 87]. Es findet bei der
grenzflachenkontrollierten Diffusion eine intergranulare Bewegung von Fehlstellen
statt. Das Kriechen geht mit Grenzflachenmigration einher, dabei werden Fehlstellen
aus dem Korninnern an die Grenzflachen transportiert [86]. Untersuchungen von
Wilson et al. zeigen, dass die Faser Nextel 610 bei 1100°C mit 100 MPa Belastung
eine Kriechrate von 10° s™ aufweist. [154]. Die Kriechrate ist deutlich héher als die
der FP-Faser [20]. Bei 1000°C hat die Faser Nextel 610 mit 5:10% s eine deutlich
geringere Kriechrate, als bei 1100°C, bei einer Belastung von 100 MPa. Aber auch
bei dieser Temperatur ist die Kriechrate der FP-Faser geringer (4:10% s bei 200
MPa Belastung) [19]. Wenn die Faser Nextel 610 bei hohen Temperaturen zunachst
ohne angelegte Spannung ausgelagert werden, nimmt ihre Kriechbestandigkeit zu
[56]. Untersuchungen ergeben, dass nach 100 h bei 1100°C ausgelagerte Nextel 610
Fasern bei 980°C ein deutlich besseres Kriechverhalten haben. Dabei tritt kein
Kornwachstum auf. Der Kriechmechanismus ist diffusionskontrolliert. Der
Materialtransport wird durch die Grenzflachen aneinandergrenzender Koérner
begrenzt [56].
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7.2.2. Untersuchungen zum Kriechverhalten von Korund-
Keramikfasern

Die Korngr6Ben der in dieser Arbeit untersuchten Korund-Keramikfasern liegen bei
150 - 500 nm (= 1,5 - 5:10* mm). Bei diesen KorngrdBen tritt hauptséchlich GBS als
Kriechmechanismus auf (Abb.7.7), der aber auch durch andere Kriechmechanismen
Uberlagert sein kann [24]. Die Kriechversuche wurden an verschiedenen Fasern der
unterschiedlichen Korund-Typen durchgefihrt. Da es sehr schwierig ist die Fasern in
entsprechender Einspannlange (ca. 50 mm) zu separieren, konnten nur wenige
Kriechversuche bei 1000°C durchgeflihrt werden, die aber trotzdem Anhaltspunkte
geben, welchen Einfluss die Mikrostruktur und Sinteradditive auf das Kriechverhalten
haben. Es konnten keine Kriechversuche bei 1100°C durchgeflhrt werden, da bei
der Versuchsanordnung die Fasern kurz nach dem Erhitzen auf 1100°C brachen.
Ursache hierfur ist vermutlich, dass beim Separieren der Fasern Oberflachendefekte
entstehen, die die Belastbarkeit der Fasern verringern.

Tabelle 7.2: Kriechverhalten der verschiedenen Korund-Keramikfasern bei
1000°C.

Faser Faserdurchmesser | Belastung Kriechrate
in pm in MPa ins
hochrein 12 220 7-10°®
Si-arm Keine Messung maoglich, da Fasern bereits beim Aufheizen
brachen
mit MgO 10,3 300 4107
10,5 510 2:10°
mit SiO, und MgO | 9,0 420 1107
10,4 290 8:10®
8,9 400 1-107
9,1 380 9:10°®

In Tabelle 7.2 ist zu erkennen, dass die Korund-Keramikfaser mit MgO am starksten
kriecht. Bei Belastungen mit 300 MPa bzw. 510 MPa ist die Kriechrate mit 4107 s™
bzw. 2:10° s deutlich hdher als die Kriechrate der anderen untersuchten Korund-
Typen. Der hochreine Korund und der Korund mit SiO, und MgO haben Kriechraten

in der gleichen GréBenordnung (ca. 107 s™"). Bei einer Belastung von 220 MPa hat
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der hochreine Korund eine Kriechrate von 7:10° s™'. Die Kriechrate liegt im Bereich
der Kriechraten der FP-Faser, die aus 99,9 % Korund besteht (Abb. 7.8). Da es sich
bei beiden Fasern um sehr reine Korund-Keramikfasern handelt, kann angenommen
werden, dass sich die Kriechrate der selbst hergestellten hochreinen Korund-
Keramikfaser, bei héheren Belastungen, ahnlich wie die FP-Faser verhalt.

® hochrein B mit MgO A mit SiO ,und MgO

Nextel 610 ¢FP ® Almax
1,00E-05

1,00E-06 ///’/ Pou
1,00E-07 - - .

1,00E-08

Kriechrate in 1/s

1,00E-09

1,00E-10 - — T . —————
10 100 1000

Belastung in MPa

Abb. 7.8: Kriechraten der untersuchten Korund-Keramikfasern bei 1000°C im
Vergleich zu den aus der Literatur bekannten Kriechraten der Fasern Nextel 610, FP

und Almax.

Die Korund-Keramikfaser mit SiO> und MgO konnte mit verschiedenen Belastungen
untersucht und die entsprechenden Kriechraten ermittelt werden (Abb.7.8). Dabei
zeigt sich, dass die Kriechrate bei hdherer Belastung weniger stark zunimmt als die
Kriechrate der FP-Faser und der Korund-Keramikfaser mit MgO. Der Zusatz von
MgO als Sinteradditiv flihrt, wie in der Literatur bereits bekannt, zur Erhéhung der
Kriechrate [81, 161]. Es ist dagegen zu erkennen, dass die Kombination von SiO;
und MgO zu keiner Erhéhung der Kriechraten fuhrt. Im Gegenteil, die Kombination
bewirkt, dass bei hoheren Belastungen die Kriechrate weniger stark zunimmt als bei
der hochreinen FP-Faser. Damit zeigt sich, dass der Zusatz von SiO, und MgO das
Kriechverhalten gegentber hochreinem Korund bei hohen Belastungen bei 1000°C
etwas verbessert. Auch gegenlber der Faser Nextel 610 und der Almax Faser ist
das Kriechverhalten der Korund-Keramikfaser mit SiO2 und MgO verbessert. Aus
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Abb. 7.8 geht hervor, dass das Kriechverhalten der Faser Nextel 610 bei 1000°C
Kriechraten wie die Korund-Keramikfaser mit MgO aufweist. Aufgrund dieser
Untersuchungen zeigt sich, dass der negativen Effekt von Magnesium auf das
Kriechverhalten von Korund durch den positive Effekt von Silicium kompensiert wird
[161].

Da die Si-armen Korund-Keramikfasern bereits beim Aufheizen far die
Kriechversuche brachen, konnte deren Kriechverhalten nicht untersucht werden. Es
ist aber anzunehmen, dass die Si-arme Korund-Keramikfaser entweder ahnliche
Kriechraten wie die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO aufweist oder sogar
noch eine hdhere Kriechbestandigkeit hat, da Silicium das Kriechverhalten von
Korund verbessert [161].

Kriechversuche zu im Brennprozess unterschiedlich behandelter Korund-
Keramikfasern mit SiO, und MgO zeigen, dass die Optimierung der Mikrostruktur fr
das Kriechverhalten der Korund-Keramikfasern keine oder nur eine untergeordnete
Rolle spielt. Vermutlich unterscheidet sich die KorngréBe der untersuchten Fasern zu
wenig, um signifikante Anderungen im Kriechverhalten zu beobachten. Die genaue
Untersuchung des Einflusses der KorngréBe auf das Kriechverhalten war mit diesen
Versuchsreihen nicht moéglich, da die bestimmten Kriechraten aufgrund der geringen
Anzahl an Messwerten stark gerundet werden mussten. Daher konnten auch keine
Aktivierungsenergien flr das Kriechverhalten ermittelt werden, die einen Hinweis auf
den Kriechmechanismus geben. Wie bereits erwahnt, kann aber davon ausgegangen
werden, dass das Kriechen aufgrund der geringen KorngréBen durch GBS bestimmt
wird.

Dennoch kénnen die Ergebnisse mit den Kriechraten kommerziell erhaltlicher
Korund-Keramikfasern verglichen werden. Sie zeigen, dass die selbst hergestellten
Korund-Keramikfasern eine vergleichbare bzw. bessere Kriechbestandigkeit
aufweisen als die kommerziell erhaltlichen Fasern Nextel 610 und Almax.

Um das exakte Kriechverhalten der selbst hergestellten Korund-Keramikfasern zu
bestimmen, sind noch weitergehende Untersuchungen vor allem bei hdéheren
Temperaturen notig. Dabei sollte Uberprift werden, ob die selbst hergestellten
Korund-Keramikfasern bei Temperaturen gréBer als 1000°C eingesetzt werden
kénnen. Diese Untersuchungen wirden aber den Rahmen dieser Arbeit sprengen
und es wurden daher nur einige wenige Kriechversuche zum Abschatzen des
Kriechverhaltens bei 1000°C durchgeflhrt.
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8. Diskussion der Ergebnisse

8.1. Optimierungen

Aus den Untersuchungen zur Optimierung des Brennprozesses wird deutlich, dass
verschiedene Parameter im Brennprozess die Mikrostruktur unterschiedlich stark
beeinflussen.

Es zeigt sich, dass eine Haltezeit im Bereich der Pyrolyse (bei 600°C) der
organischen Bestandteile der Griinfaser keinen Einfluss auf das weitere thermische
Verhalten der Faser im Brennprozess hat. Auch die Ausbildung der polykristallinen
Mikrostruktur kann dadurch nicht beeinflusst werden, da die Faser in diesem Bereich
noch amorph vorliegt. Haltezeiten bei héheren Temperaturen im Bereich der Bildung
des metastabilen Aluminiumoxides dagegen haben einen groBen Einfluss auf die
Ausbildung der Mikrostruktur der Faser und ihre Eigenschaften.

Bei gleicher Temperatur im Bereich der Bildung des metastabilen Aluminiumoxides
fihren langere Haltezeiten zu einer starker ausgepragten Kornstruktur. Dabei sind
bei 0 min Haltezeit die einzelnen Kérner noch schwer voneinander abzugrenzen. Bei
10 min sind die Kérner bei allen Behandlungstemperaturen (850°C, 900°C und
950°C) sehr deutlich zu erkennen. Wéahrend bei 20 min und 30 min bereits das
Sintern der Kérner beginnt, haben sich die einzelnen Kérner bei 10 min klar
ausgepragt, ohne dass sie einem Sinterprozess unterlegen sind.

Es ist zu erkennen, dass bei hdéheren Behandlungstemperaturen bei gleicher
Haltezeit die Kdrner gréber werden, da die Kristallisationskeime nach ihrer Bildung
ab ca. 850°C wachsen. Die KorngrdBe ist davon abhangig wie lange und bei welcher
Temperatur die Korner nach der Keimbildung erhitzt werden. Je hoher die
Temperatur und je langer sie bei ihr belassen werden, umso gréBer kénnen die
Kdrner der metastabilen Aluminiumoxid-Phase werden.

Bei langen Haltezeiten bei 950°C (20 min, 30 min) und 900°C (30 min) ist zu
erkennen, dass bereits Sinterprozesse einsetzen, die zur Verdichtung des Gefliges
fihren. Bei diesen Vorbehandlungsbedingungen ist die Temperatur hoch genug und
die Verweilzeit ausreichend, dass Sintervorgdnge wie in Kapitel 5.1.3. beschrieben,
stattfinden. Nachdem sich aus den Aluminiumoxid-Kristallisationskeimen Kdérner
gebildet haben, d.h. eine polykristalline Phase entstanden ist, kann sich die
Mikrostruktur durch Sinterprozesse weiter verdichten. Dabei werden durch

Verdampfungs-Kondensations-Mechanismen  und  Diffusionsprozesse  Poren
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eliminiert [122]. Es kommt zu einer Verdichtung der metastabilen Aluminiumoxid-
Phase bevor sich die Korund-Phase ausbilden kann. Dies flhrt im weiteren
Sinterprozess dazu, dass das Geflge der Korund-Kdérner, bei gleichen
Sinterbedingungen wie bei den 10 min vorbehandelten Fasern, weniger dicht wird.
Ursache hierfiir ist vermutlich, dass aufgrund der Anderung der Kristallstruktur die
Dichte der Kérner zunimmt. Dadurch kénnen zwischen den dicht gesinterten Kérnern
zundchst geschlossene Poren entstehen. Diese geschlossenen Poren flhren zu
einer geringeren Dichte des Gefliges bei der Korund-Keramikfaser, was einen
negativen Einfluss auf die mittlere Festigkeit der Faser haben kann.

Wahrend die Haltezeiten im Bereich der Bildung des metastabilen Aluminiumoxides
einen groBen Einfluss auf die mikrostrukturelle Entwicklung haben, ist der Einfluss
auf das thermische Verhalten gering. Bei gleicher Vorbehandlungstemperatur kann
eine tendenzielle Abnahme des Massenverlusts bei langerer Haltezeit beobachtet
werden. Viel entscheidender flir das weitere thermische Verhalten der Faser ist
hingegen die Temperatur, bei der die thermische Vorbehandlung stattfindet. Mit
zunehmender Vorbehandlungstemperatur nimmt die Massenabnahme im weiteren
Brennprozess ab. Ursache hierfir ist, dass metastabiles Aluminiumoxid
hygroskopisch ist. Je hoher es thermisch behandelt wird, desto weniger
hygroskopisch ist es und die thermisch vorbehandelte Faser adsorbiert weniger
Feuchte aus der Luft. Da das Wasser desorbiert, bevor die Korund-Umwandlung
stattfindet, hat es keinen Einfluss auf den Verlauf des weiteren Brennprozesseses.
Deshalb ist fur die Wahl der Vorbehandlungsbedingungen nicht der Einfluss auf das
thermische Verhalten der Faser ausschlaggebend, sondern der Einfluss auf die
Mikrostruktur. Hierzu wurden die Mikrostrukturen der fertig gesinterten Korund-
Keramikfaser im Hinblick auf ihre thermische Vorbehandlung untersucht. Bei gleicher
Sintertemperatur besteht kein direkter Zusammenhang zwischen der Haltezeit bei
der thermischen Vorbehandlung und der KorngréBe. Wie oben bereits erwéahnt, zeigt
es sich, dass bei 10 min thermischer Vorbehandlung das dichteste Geflige der
Korund-Kérner erhalten wird, was bei einer thermischen Vorbehandlungstemperatur
mit 850°C und einer Sintertemperatur von 1375°C zu einem Maximum der mittleren
Festigkeit der Korund-Keramikfaser fihrt.

Es wird deutlich, dass sowohl die thermische Vorbehandlung als auch die
Sintertemperatur die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser beeinflussen. So ist zu

erkennen, dass mit zunehmender Sintertemperatur, unabhangig von der thermischen
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Vorbehandlung, die KorngréBen nach einem exponentiellen Wachstumsgesetz
zunehmen. Dabei beeinflussen die thermischen Vorbehandlungen das Wachstums-
gesetz kaum. Wahrend die KorngréBe nicht direkt durch die thermische
Vorbehandlung beeinflusst wird, hat die Temperatur der thermischen Vorbehandlung
neben der Sintertemperatur einen starken Einfluss auf das Geflige.

Die Zunahme der Sintertemperatur, bei einer thermischen Vorbehandlung mit 850 °C,
wirkt sich auf das Geflige aus. Bei 1350°C und 1375°C bilden die Kérner ein dichtes
Geflige, bei dem nur wenige intergranulare Poren zu beobachten sind. Hbéhere
Sintertemperaturen hingegen zeigen mit zunehmender Temperatur eine Zunahme an
intragranularen Poren, wahrend die Kornmorphologie gleich bleibt. Bei 900°C und
950°C ist die Veradnderung im Geflge nicht zu beobachten. Die hdheren
Sintertemperaturen flhren bei 900°C lediglich zu einer Kornvergréberung, die
moglicherweise mit einer Verdichtung des Gefliges einhergeht. Bei 950°C
thermischer Vorbehandlung fuhrt die héhere Sintertemperatur dazu, dass sich die
plattchenférmigen Korund-Kdérner zu globularen Kérnern entwickeln, die ein dichteres
Geflige bilden.

Die Veranderungen in der Kornmorphologie und des Korn-Gefliges wirken sich auf
die mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfasern aus. Die geringere
Dichte des Gefliges und die plattchenférmigen Kérner bei 950°C Vorbehandlungs-
temperatur bewirken, dass die mittleren Festigkeiten und E-Moduln, im Vergleich zu
den bei 850°C und 900°C vorbehandelten Korund-Keramikfasern, deutlich niedriger
sind. Daraus wird ersichtlich, dass eine thermische Vorbehandlung der Korund-
Keramikfaser bei 950°C nicht geeignet ist, um gute mechanische Eigenschaften zu
erhalten. Die mittleren Festigkeiten bei den Sintertemperaturen 1450°C und 1425°C,
bei 900°C und 950°C thermisch vorbehandelten Korund-Keramikfasern,
unterscheiden sich nicht. Die hohen Sintertemperaturen scheinen die Unterschiede,
welche die metastabile Aluminiumoxid-Phase aufweist, zu eliminieren. Bei
niedrigeren Sintertemperaturen wird deutlich, dass die thermische Vorbehandlung
die mittlere Festigkeit beeinflusst. Dabei wird erkennbar, dass bei einer thermischen
Vorbehandlung fur 10 min bei 850°C und einer Sintertemperatur von 1375°C ein
Optimum in der Mikrostruktur erreicht wird. Dies fihrt zu einem Maximum der
Festigkeit von 2100 + 200 MPa. Bei dieser optimierten Struktur ist das
Zusammenspiel von Kornmorphologie, KorngrdéBe (190 £ 20 nm) und Geflige der
Korund-Kérner optimal. Aus den REM-Aufnahmen ist zu erkennen, dass bei dieser
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Korund-Keramikfaser das Gefiige sehr dicht ist und dadurch die Kérner viele
Kontaktflachen zu benachbarten Kérnern aufweisen. Es liegt keine intragranulare
Porositat vor, welche diese starken intergranularen Wechselwirkungen, durch viele
Kontaktflachen, schwachen kénnen. Es ist aber kein direkter Zusammenhang
zwischen der KorngréBe (D) und der mittleren Festigkeit (F) der Korund-
Keramikfasern erkennbar, wie es in der Literatur bisher beschrieben ist (F o« D)
[134]. Bei diesen Untersuchungen zeigt sich, dass neben der Korngr6Be, noch
andere Faktoren fUr eine hohe mittlere Festigkeit der Korund-Keramikfaser wichtig
sind.

Untersuchungen zum Einfluss der Heizraten zeigen, dass sowohl die untersuchte
Heizrate bis zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase als auch die
Heizrate nach ihrer Bildung keinen groBen Einfluss haben. Aus friheren
Untersuchungen war bereits bekannt, dass schnellere Heizraten als 5 K-min™ bis zur
Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase zu schlechteren Fasereigenschaften
fuhren [34]. Daher wurde nur untersucht, ob eine langsamere Heizrate zu einer
Verbesserung fuhrt. Es wird deutlich, dass die Heizraten die mikrostrukturelle
Entwicklung der Faser beeinflusst. Die langsamere Heizrate aber einen
geringflgigen negativen Einfluss auf das Geflige der Kdrner und damit auch auf die
mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfaser hat. Aus den Unter-
suchungen hat sich ergeben, dass die bisher verwendete Heizrate von 5 K:'min™ bis
zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase bereits optimal gewahlt war.

Bei den untersuchten Heizraten von 2 K:min™ bis 20 K:min™ nach der Bildung der
metastabilen Aluminiumoxid-Phase zeigt sich, dass die Heizrate keinen Einfluss auf
die KorngréBen und mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfaser hat. Es
stellt sich heraus, dass héhere Heizraten zu einem dichteren Geflige der Kdrner
fihren, diese Verdichtung aber vermutlich mit intragranularer Porositat einhergeht, so
dass die mittlere Festigkeit der Korund-Keramikfaser nicht beeinflusst wird. Aus
diesen Untersuchungen ist zu erkennen, dass die Heizraten nicht die ausschlag-
gebenden Parameter fir die Optimierung der Korund-Keramikfaser sind.

Die ebenfalls untersuchten Haltezeiten bei der Sintertemperatur von 1350°C zeigen,
dass eine Haltezeit von 5 min ausreichend ist, um eine dichte Kornstruktur zu
erhalten, die auch bei langeren Haltezeiten zu keiner optimierten Struktur fihren. Im
Gegenteil bewirken langere Haltezeiten eine Verschlechterung der mechanischen
Eigenschaften bei gleichbleibender Mikrostruktur, da einzelne Filamente miteinander
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versintern und dabei Oberflachendefekte beim Ablésen der Fasern voneinander
entstehen.

Es zeigt sich, dass die entscheidenden GrdéBen zum einen die thermischen
Vorbehandlungsbedingungen und zum anderen die Sintertemperatur sind.

Aus allen diesen Untersuchungen wird deutlich, dass die Bildung und Entwicklung
der metastabilen Aluminiumoxid-Phase entscheidend fir die Mikrostruktur und
mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfaser sind. Dabei sind
Vorbehandlungstemperatur und Haltezeit, sowie die Sintertemperatur, die
entscheidenden Parameter, um die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser zu
optimieren.

Wahrend die Variation der Parameter beim Brennprozess vergleichsweise wenig
Einfluss auf die Kornmorphologie, KorngréBe und das Geflige hat, wird die
Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser durch das Verandern der Menge an
Sinteradditiven starker beeinflusst. Untersuchungen zum Einfluss von Silicium und
Magnesium als Sinteradditive zeigen, dass Sinteradditive die Mikrostruktur, das
thermische Verhalten und die mechanischen Eigenschaften von Korund-
Keramikfasern bereits bei kleinen Mengen an Sinteradditiven stark beeinflussen.

Der Einfluss der Sinteradditive macht sich beim thermischen Verhalten insofern
bemerkbar, dass mit zunehmender Menge an Sinteradditiven die Phasen-
umwandlungstemperatur zu Korund zunimmt (Abb. 6.2). Wie in der Literatur
beschrieben [106], stabilisieren Verunreinigungen die weniger geordnete metastabile
Aluminiumoxid-Phase und es ist eine héhere Temperatur nétig, um sie in Korund
umzuwandeln. Neben dem Einfluss auf die Phasenumwandlung, beeinflussen die
Sinteradditive auch die Massenabnahme im Verlauf des Brennprozesses. Dabei hat
der hochreine Korund den geringsten Massenverlust, der Si-arme und der Korund
mit MgO etwas mehr. Der starkste Massenverlust tritt, nach einer thermischen
Vorbehandlung bei 850°C bzw. 900°C, beim Korund mit SiO» und MgO auf. Wie bei
den Untersuchungen zum Brennprozess ist zu erkennen, dass der gréBte
Massenverlust bis 200°C auftritt. Auch hier ist er durch die Desorption von Wasser
verursacht. Die Sinteradditive scheinen die Hydrophilie der Oberflache der Korund-
Keramikfaser zu beeinflussen. Dabei qilt, je mehr Sinteradditive enthalten sind, umso
hydrophiler ist die Oberflache. Da die Wasseradsorption keinen Einfluss auf die
mikrostrukturelle Entwicklung der Faser hat, ist dieser Effekt fliir den weiteren Verlauf
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des Brennprozesses nicht entscheidend. Wichtiger ist die Beobachtung, dass der
Massenverlust zwischen 200°C und 600°C ebenfalls durch die Sinteradditive
beeinflusst werden kann. Wahrend die hochreine, die Si-arme und die Korund-
Keramikfaser mit MgO ab 200°C keinen Massenverlust mehr aufweisen, ist bei der
Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO noch ein geringer Massenverlust erkennbar.
Vermutlich hemmen die groBen Mengen an Sinteradditiven (0,7 Gew.% SiO, und 0,5
Gew.% MgO) die Korngrenzenmobilitdt so stark, dass auch die Diffusionsprozesse
der Pyrolyseprodukte aus der Faser gehemmt werden und diese erst bei héherer
Temperatur bzw. nach nochmaligem Erhitzen, die Faser verlassen kénnen.

Neben dem Einfluss auf das thermische Verhalten, beeinflussen die Sinteradditive
auch die Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase. Bei allen untersuchten
Korund-Typen liegt bereits bei 850°C die metastabile Phase vor, allerdings
unterscheiden sie sich stark in ihrer Mikrostruktur (Abb. 6.3). Der Si-arme und der
Korund-Typ mit MgO haben eine sehr feinkdrnige Mikrostruktur, wahrend der
hochreine Korund und der Korund mit SiO, und MgO bereits deutlich gréBere Kérner
aufweisen. Auch die Dichte des Gefliges wird beeinflusst. So flhrt eine geringe
Menge an Silicium (94 ppm) dazu, dass die Dichte des Gefliges der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase verringert wird, und Magnesium (0,5 Gew.% MgQO) bewirkt, wie
in der Literatur beschrieben, dass die Dichte zunimmt [91,9,97]. Die Kombination von
gréBeren Mengen an SiO; (0,7 Gew.%) und MgO (0,5 Gew.%) bewirken, dass eine
Verdichtung des Geflges stattfindet. Bei 900°C thermischer Vorbehandlung
unterscheiden sich die Mikrostrukturen der metastabilen Aluminiumoxid-Phasen nicht
mehr so stark (Abb. 6.4). Ursache hierflr ist vermutlich, dass die sehr viel kleineren
Kdrner, die zunachst bei der Si-armen und der Korund-Keramikfaser mit MgO
entstehen, eine deutlich héhere Oberflachenenergie haben, als die gréBeren Kérner
der hochreinen und der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO, so dass sie
zwischen 850°C und 900°C schneller wachsen.

Die Unterschiede in der Entwicklung der Mikrostruktur der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase machen sich auch in der Mikrostruktur der Korund-
Keramikfaser bemerkbar. Wéahrend die Kérner des hochreinen Korundes globular
und stark facettiert sind, haben die Kérner der anderen Korund-Typen eine weniger
symmetrische Form. Nicht nur in der Kornmorphologie unterscheiden sich die
Kdrner, auch die KorngréBen sind sehr unterschiedlich: Der hochreine Korund und
die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO haben bei niedrigen Sintertemperaturen
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KorngréBen von ca. 200 nm. Die Kérner der Si-armen und der Korund-Keramikfaser
mit MgO sind mit ca. 300 nm deutlich gréBer. Bei héheren Sintertemperaturen
bleiben die Kérner der Korund-Keramikfaser mit SiO> und MgO mit max. 300 nm
deutlich kleiner als die Kérner der anderen Korund-Typen bei entsprechender
Versuchsanordnung. Die Kombination von Silicium und Magnesium scheint das
Kornwachstum zu hemmen, so dass auch bei hohen Sintertemperaturen (1450°C)
Kérner von ca. 300 nm GrbéBe entstehen. Beim hochreinen Korund sind die Kdrner
bei hohen Sintertemperaturen deutlich gréBer (bis zu 450 nm). Ursache hierflr ist,
dass die Korngrenzen keine Hemmung durch Fremdatome erfahren und auch die
Poren das Kornwachstum nicht stark hemmen. Bei der Si-armen und der Korund-
Keramikfaser mit MgO nehmen die KorngréBen abhangig von der Vorbehandlungs-
bedingung bei 1450°C auf 500 - 600 nm zu. Die starke Hemmung des Korn-
wachstums mit zunehmender Sintertemperatur ist daher nur bei der Kombination von
SiO2 und MgO gegeben. Bei allen anderen Korund-Typen, nehmen die KorngréBen
mit steigender Sintertemperatur stark zu.

Neben der KorngréBe wird auch die Dichte der Korund-Keramikfaser durch die
Sinteradditive beeinflusst. Die niedrigste Porositat weist die Korund-Keramikfaser mit
MgO mit 3 % auf. Die héchste Porositdt hat wie erwartet die Si-arme Korund-
Keramikfaser (9 %). Die Porositat der hochreinen (7 %) und der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO (5 %) liegt dazwischen. Diese Ergebnisse decken
sich mit Untersuchungen zur Dichte von Korund mit Sinteradditiven, die in der
Literatur beschrieben sind [91].

Bei hochreinem Korund liegt ausschlieBlich eine intergranulare Porositat vor,
wahrend bei den anderen Korund-Typen sowohl intergranulare als auch
intragranulare Poren beobachtet werden koénnen. Bei der Si-armen Korund-
Keramikfaser sind nur wenige intragranulare Poren und mehr intergranulare zu
beobachten. Die Korund-Keramikfaser mit MgO hingegen hat hauptséachlich eine
intragranulare Porositat, die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO hat wenige
intragranulare Poren und etwas mehr intergranulare.

Diese Unterschiede in der Porositat, KorngréBe und Kornmorphologie wirken sich
auch auf die mechanischen Eigenschaften der Korund-Keramikfasern aus. Die
besten mechanischen Eigenschaften hat die Korund-Keramikfaser mit SiO, und
MgO. Bei zunehmender Sintertemperatur nehmen die mittleren Festigkeiten dieses
Korund-Typs tendenziell ab. Bei der Korund-Keramikfaser mit MgO liegt ein
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Maximum in der mittleren Festigkeit mit 1600 + 200 MPa bei einer thermischen
Vorbehandlung mit 10 min bei 900°C und einer Sintertemperatur von 1400°C vor,
sonst liegen die Festigkeiten zwischen 1100 MPa und 1400 MPa. Die geringsten
Festigkeiten haben die hochreinen und Si-armen Korund-Keramikfasern mit 1000 bis
1300 MPa. Ursache fir die geringen Festigkeiten der Si-armen und der hochreinen
Korund-Keramikfasern kdnnen deren vergleichsweise hohe Porositat, die
hauptsachlich intergranular vorliegt, sein. Bei der hochreinen Korund-Keramikfaser
kommt hinzu, dass die regelmaBig geformten Kérner leichter voneinander abzulésen
sind, als die unregelmaBiger geformten des Korundes mit SiO, und MgO. Bei der Si-
armen Korund-Keramikfaser kann die groBe KorngréBe die Festigkeit negativ
beeinflussen. Die Korund-Keramikfaser mit MgO kann bei einer bestimmten
Prozessfihrung ein Maximum in der Festigkeit erreichen. Bei diesem Maximum
kommt es wie beim Korund mit SiO, und MgO bei 1375°C (thermische
Vorbehandlung: 10 min bei 850°C) zu einem optimalen Zusammenspiel der
Parameter KorngréBe, Kornmorphologie und inter- und intragranulare Porositat.

Die Sinteradditive kénnen im Gegensatz zum Brennprozess die E-Moduln stark
beeinflussen. Wahrend bei den Versuchsreihen mit Sinteradditiven beim Korund mit
SiO, und MgO die E-Moduln ca. 250 GPa betragen, liegen die E-Moduln vom Korund
mit MgO deutlich héher bei 270 GPa bis 400 GPa. Der hochreine Korund hat
geringere E-Moduln zwischen 170 — 260 GPa und der Si-arme Korund hat &hnliche
E-Moduln wie der Korund mit SiO, und MgO. Die Sinteradditive kénnen daher die
Steifigkeit der Fasern verandern. Durch die Zugabe von Sinteradditiven kann, im
Vergleich zum hochreinen Korund, eine héhere Steifigkeit der Korund-Keramikfaser

erzielt werden.

Diese Untersuchungen zur Optimierung der Korund-Keramikfaser zeigen, dass die
Mikrostruktur und die damit einhergehenden mechanischen Eigenschaften von
Korund durch die Prozessfihrung und Zugabe von Sinteradditiven optimiert werden
kann. Dabei haben unterschiedliche Parameter in der Optimierung eine
unterschiedliche Wichtigkeit. Den starksten Einfluss auf die Mikrostruktur haben die
Sinteradditive. Aus den Untersuchungen geht hervor, dass Sinteradditive die
KorngréBe, Kornmorphologie und das Geflge der Korund-Kérner stark beeinflussen.
Es zeigt sich, dass die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO die besten
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur erreicht. Aber auch die Parameter
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im Brennprozess haben einen Einfluss auf die Mikrostruktur der Korund-
Keramikfaser. Durch die Wahl der geeigneten Parameter im Brennprozess kann
daher die Mikrostruktur der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO zu einem
Maximum mit einer mittleren Festigkeit von 2100 MPa fihren. Dabei ist die Wahl der
Bedingungen bei der thermischen Vorbehandlung entscheidend. Aber auch die
Sintertemperatur beeinflusst die Mikrostruktur. Andere Parameter wie die Heizraten
und Haltezeiten spielen eher eine untergeordnete Rolle, sollten aber nicht

vernachlassigt werden.

8.2. Hochtemperaturverhalten

Die Untersuchungen zum Hochtemperaturverhalten der hergestellten Korund-
Keramikfasern ergeben, dass die Sinteradditive das Kornwachstum bei hohen
Temperaturen stark beeinflussen. Bei allen untersuchten Fasern tritt gehemmtes
Kornwachstum auf (n > 2). Dabei ist die Hemmung abhangig von der
Auslagerungstemperatur und den zugesetzten Sinteradditiven.

Bei 1200°C findet bei allen untersuchten Fasern kein bzw. nur geringes
Kornwachstum statt. Die Sinteradditive Silicium und Magnesium bewirken, dass sich
nach 1 bis 2 h Auslagerungszeit bei den Si-armen, den Korund-Keramikfasern mit
MgO und den Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO eine stabile KorngréBe
ausbildet, die bei langeren Verweildauern bei 1200°C keinem weiteren
Kornwachstum unterliegen. Ursache hierfur ist vermutlich, dass die Sinteradditive die
Korngrenzenmobilitdt bei der entsprechenden GréBe von ca. 450 bzw. 200 nm so
stark herabsetzen, dass kein Kornwachstum mehr stattfinden kann. Nach dem
Modell von Dillon bildet sich bei diesen drei Korund-Keramikfasern vermutlich eine
Korngrenzenstruktur des Typs | aus. Das gehemmte Wachstum bei der hochreinen
Korund-Keramikfasern kann nicht durch Sinteradditive hervorgerufen werden. Daher
liegt die Annahme nahe, dass die Porositat der Faser zu einer Hemmung des
Kornwachstums fuhrt. Die Poren hemmen das Kornwachstum aber nicht so stark,
dass sich eine stabile KorngréBe entwickelt. Bei der Faser Nextel 610 bewirkt die
Kombination von Siliciumdioxid und Eisen(lll)oxid zwar eine Hemmung des
Kornwachstums, diese ist aber nicht so stark, dass das Kornwachstum ganz
unterbunden wird. Die Kombination von Silicium und Magnesium scheint daher eine

bessere Stabilisierung der Kornstruktur bei 1200°C zu bewirken als die Kombination
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von Silicium und Eisen. Trotz des Kornwachstums der Faser Nextel 610 und der
hochreinen Korund-Keramikfaser zeigen alle untersuchten Fasern nach 100 h
Auslagerungen bei Raumtemperatur keinen Festigkeitsverlust bei den
durchgefihrten Zugversuchen. Daher ist zu erkennen, dass die Mikrostruktur aller
untersuchten Korund-Keramikfasern bei 1200 °C langzeithochtemperaturstabil ist.

Im Gegensatz dazu stehen die Ergebnisse der Auslagerungen bei 1300°C. Bei
dieser Temperatur macht sich der Einfluss der Sinteradditive viel deutlicher
bemerkbar. Wéahrend bei der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO bei 100 h
bereits Riesenkornwachstum auftritt, kann bei allen anderen normales
Kornwachstum beobachtet werden. Aufgrund des Riesenkornwachstums nimmt die
Festigkeit der ausgelagerten Korund-Keramikfaser mit SiO. und MgO so stark ab,
dass keine Festigkeitsmessung mehr maoglich ist. Bei den anderen untersuchten
Fasern kann trotz des starkeren Kornwachstums die Festigkeit der Fasern nach der
Auslagerung bestimmt werden. Dabei ist die Festigkeit der Si-armen und der Korund-
Keramikfaser mit MgO unverandert gegenlber der Ausgangsfestigkeit. Die Festigkeit
der hochreinen Korund-Keramikfasern und der Faser Nextel 610 nimmt leicht ab.
Aufgrund des teilweise starken Kornwachstums ist es erstaunlich, dass die
Festigkeiten der Fasern nicht starker abnehmen. Diese Ergebnisse widersprechen
den Untersuchungen aus der Literatur, dass mit zunehmender Korngr6Be die
Festigkeit der Fasern abnimmt [134, 154]. Ursache hierfur ist mdglicherweise, dass
bei der KornvergroBerung die Wechselwirkungen der Kérner im Geflige nicht
beeinflusst werden.

Da das Kornwachstum der Si-armen, der Korund-Keramikfaser mit MgO und der
Faser Nextel 610 global eine starke Hemmung aufweist, kann angenommen werden,
dass diese drei Fasern bei 1300°C langzeithochtemperaturstabil sind. Bei der
hochreinen Korund-Keramikfaser hingegen zeichnet sich ab, dass nach anfanglicher
Hemmung durch die Porositat starkeres Kornwachstum auftritt, welches bei langerer
Auslagerung vermutlich zur weiteren Abnahme der Faserfestigkeit fihrt. Aus diesen
Untersuchungen ergibt sich, dass die hochreine und die Korund-Keramikfaser mit
SiO, und MgO bei 1300°C nicht langzeithochtemperaturstabil sind.

Bei 1400°C nehmen die KorngréBen aller untersuchten Korund-Keramikfasern
deutlich zu. Daher kénnen nach 100 h Auslagerung nur noch die Festigkeiten der Si-
armen Korund-Keramikfaser und der Faser Nextel 610 gemessen werden. Dabei
liegen die gemessenen Festigkeiten mit 300 MPa und 1300 MPa deutlich unter der
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Ausgangsfestigkeit. Die Abnahme der Festigkeit ist nicht verwunderlich, da nach
100 h Auslagerung die KorngréBen deutlich zunehmen und dadurch zu einer
Erhéhung der Sprédigkeit der Fasern fihren. Nimmt die KorngrdéBe im Vergleich zur
AusgangskorngréBe deutlich zu (Faktor 3 oder mehr), so wird wie in der Literatur
eine starke Abnahme in der Faserfestigkeit beobachtet. Bei geringerem
Kornwachstum (Faktor 2) ist das nicht der Fall.

Da die Korund-Keramikfasern bereits bei 1400°C ein sehr starkes Kornwachstum
aufweisen, ist es zu erwarten, dass bei 1600°C ebenfalls starkes Kornwachstum
auftritt. Bei dieser Temperatur tritt bei alle untersuchten Fasern anomales
Kornwachstum auf, wie es bereits bei 1300°C und 1400°C bei der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO zu beobachten ist.

Aus den Untersuchungen zum Kornwachstum geht hervor, dass alle untersuchten
Korund-Keramikfasern bis 1200°C hochtemperaturstabil sind. Einige der Fasern (Si-
arme, mit MgO und Nextel 610) weisen auch noch bei 1300°C Hochtemperatur-
stabilitat auf. Aufgrund dieser Untersuchungen ist anzunehmen, dass die Fasern
prinzipiell bis zu 1200°C bzw. 1300°C eingesetzt werden kénnen.

Unter mechanischer Beanspruchung tritt bei polykristallinen Werkstoffen Kriechen
auf, was die Einsetzbarkeit bei hohen Temperaturen limitieren kann. Daher wurden
Hochtemperaturkriechversuche durchgefiihrt. Aus Kapazitatsgriinden (Universitat
Bremen) konnten nur wenige Kriechversuche bei 1000°C durchgeflhrt werden.
Dabei zeigt sich, dass die Kriechrate der Korund-Keramikfasern abhangig von ihrer
chemischen Zusammensetzung ist. Die héchste Kriechrate, bei gleicher Belastung,
kann bei der Korund-Keramikfaser mit MgO beobachtet werden. Dieses Ergebnis
deckt sich mit den Beobachtungen aus der Literatur, dass MgO das Kriechverhalten
von Korund negativ beeinflusst [81, 161]. Die Korund-Keramikfaser mit SiO, und
MgO weist eine ahnliche Kriechrate wie der hochreine Korund auf. Der negative
Effekt, den Magnesium auf das Kriechverhalten von Korund hat, scheint durch den
positiven Effekt von Silicium aufgehoben zu werden. Interessant ist, dass bei
hochreinen und Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO (Si/Mg 1.,4) ahnliche
KorngréBen vorliegen, wohingegen die anderen hergestellten Korund-Typen deutlich
gréBere Korner aufweisen. Die Ursache hierflr ist mdglicherweise, dass die
Kombination von Si und Mg bei einem Si/Mg Verhéltnis von 1,4 zu &hnlichen
Aktivierungsenergien fir die Kornbildung und das Kriechen fihrt. Um die genauen
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Ursachen fir dieses ahnliche Verhalten in der Kornbildung und beim Kriechen zu
klaren, sollten weitergehende Untersuchungen durchgeflhrt werden.

Aufgrund der Ergebnisse des Hochtemperaturkriechverhaltens kann festgestellt
werden, dass die selbst hergestellten Fasern bei 1000°C ahnliches Kriechverhalten
wie die kommerziell erhaltliche Faser Nextel 610 aufweisen. Diese Faser wird bereits
in CMCs verwendet, die bis 1000°C hochtemperaturstabil sind. Daher kann
angenommen werden, dass auch die selbst hergestellten Fasern mindestens bis zu
dieser Temperatur eingesetzt werden kdnnen. Welcher der vier verschiedenen
Korund-Typen die besten Eigenschaften fiir den Einsatz in CMCs, besitzt hangt
davon ab, welche Eigenschaften fur die Anwendung am wichtigsten sind. Wird fur
das Bauteil eine moglichst hohe mechanische Festigkeit gewlinscht, so eignet sich
die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO am besten, da diese Faser die héchsten
Festigkeiten der untersuchten Korund-Typen aufweist. Dieser Faser-Typ zeigt auch
bei 1000°C sehr gute Kriechbestédndigkeit und mikrostrukturelle Stabilitét, die aber
bei 1300°C verloren geht. Deutlich geringere Festigkeiten gegeniber den Korund-
Keramikfasern mit SiO, und MgO weisen die hochreinen und Si-armen Korund-
Keramikfasern auf. Da die hochreine Korund-Keramikfaser zusatzlich geringere
mikrostrukturelle Stabilitat gegenliber Hochtemperaturauslagerungen zeigt, ist dieser
Korund-Typ weniger geeignet fur den Einsatz in CMCs, auch wenn die Kriechrate bei
1000°C &hnlich der Kriechrate von Korund mit SiO, und MgO ist. Die Si-arme
Korund-Keramikfaser hingegen weist eine hohere Stabilitdt der Mikrostruktur
gegenlber der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO auf, so dass sie fir
Hochtemperaturanwendungen interessant ist. Aufgrund von messtechnischen
Schwierigkeiten konnte das Kriechverhalten der Faser nicht untersucht werden. In
der Literatur wird ein positiver Einfluss von Silicium beschrieben, so dass
angenommen werden kann, dass die Si-arme Korund-Keramikfaser geringere
Kriechraten aufweisen wird, als die hochreine Korund-Keramikfaser, was sie flr
Hochtemperaturanwendungen interessant macht. Wie die Si-arme Korund-
Keramikfaser zeigt die Korund-Keramikfaser mit MgO keinen Verlust der Festigkeit
nach Auslagerungen bei 1300°C, was sie ebenfalls interessant flir Hochtemperatur-
anwendungen macht. Aufgrund ihrer etwas héheren Festigkeiten im Vergleich zur Si-
armen Korund-Keramikfasern ist es denkbar sie ebenfalls in CMCs einzusetzen. Der
Nachteil dieser Korund-Keramikfaser ist, dass sie héhere Kriechraten als die Korund-
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Keramikfaser mit SiO, und MgO aufweist. Da die Kriechraten aber im Bereich der
Kriechraten der Faser Nextel 610 liegen, ist es trotzdem denkbar, sie aufgrund ihrer
Langzeitstabilitat bei 1300°C in CMCs einzusetzen.

Es hat sich bei den Hochtemperaturuntersuchungen gezeigt, dass die selbst
hergestellten Korund-Keramikfasern teilweise ein &hnliches oder besseres
Hochtemperaturverhalten aufweisen als kommerziell erhéltliche Korund-Keramik-
fasern. Im Vergleich zu der Faser Nextel 610 weisen sie geringere Festigkeiten bei
Raumtemperatur auf. Da die Fasern aber geringere oder &hnliche Kriechraten
aufweisen und teilweise auch eine hdhere mikrostrukturelle Stabilitdt bei hohen
Auslagerungstemperaturen haben, ist es durchaus denkbar, dass diese Fasern in
CMCs fur Hochtemperaturanwendungen eingesetzt werden kdnnen. Aufgrund ihres
geringen Kornwachstums bei 1200°C und guten Kriechverhaltens bei 1000°C, im
Vergleich zu anderen untersuchten Korund-Keramikfasern, erscheint die Korund-
Keramikfaser mit SiO.> und MgO mit ihrer hohen Festigkeit (2100 MPa) besonders

gut fir Hochtemperaturanwendungen in CMCs bei 1000°C geeignet zu sein.

9. Zusammenfassung

Die Strukturuntersuchungen der polykristallinen Korund-Keramikfasern ergeben,
dass die selbst hergestellten Korund-Keramikfasern, mit unterschiedlichen Mengen
an Silicium und Magnesium als Sinteradditive, eine Korund-Kristallstruktur
aufweisen. Die Sinteradditive sind homogen in der Korund-Phase verteilt, so dass
auch an den Korngrenzen keine Anreicherung der Sinteradditive festgestellt werden
kann. Abh&ngig vom Brennprozess und der Menge an Sinteradditiven haben die
untersuchten Korund-Keramikfasern Korngr6Ben zwischen 150 nm und 600 nm.

Untersuchungen zum Einfluss der Prozessparameter im Brennprozess zeigen, dass
die verschiedenen Parameter die mikrostrukturelle Entwicklung der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO unterschiedlich stark beeinflussen. So haben die
Heizraten bis zur Bildung der metastabilen Aluminiumoxid-Phase und nach deren
Bildung keinen groBen Einfluss auf die Eigenschaften der Korund-Keramikfaser mit
SiO2 und MgO. Es muss nur beachtet werden, dass die Heizrate bis 600°C langsam
genug gewahlt wird, dass keine Pyrolysegase in der Faser eingeschlossen werden.
Haltetemperaturen (850 - 950°C) und Haltezeiten (0 - 30 min) im Bereich der Bildung
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des metastabilen Aluminiumoxides hingegen beeinflussen die mikrostrukturelle
Entwicklung der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO. Es zeigt sich, dass mit
zunehmender Haltetemperatur und Haltezeit eine Strukturvergréberung der
metastabilen Phase stattfindet. Lange Haltezeiten bei 900°C und 950°C flhren zum
Versintern des metastabilen Aluminiumoxides, was sich nachteilig auf die
Umwandlung in Korund und dessen mikrostrukturelle Entwicklung auswirkt. Die
Untersuchungen zeigen, dass eine thermische Vorbehandlung von 10 min bei 850°C
eine optimale mikrostrukturelle Entwicklung induziert, die bei entsprechendem
Sinterprozess zu den besten Festigkeiten der Korund-Keramikfaser mit SiO, und
MgO fuhrt. Neben der thermischen Vorbehandlung im Bereich der Aluminiumoxid-
Bildung hat die Sintertemperatur einen groBen Einfluss auf die mikrostrukturelle
Entwicklung und die Festigkeit der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO. Mit
steigender Sintertemperatur nimmt die KorngréBe der Korund-Kérner exponentiell
zu. Die Sintertemperatur beeinflusst nicht nur die KorngréBe der Korund-
Keramikfaser mit SiO, und MgO, sondern auch das Geflge. Dabei ist der Einfluss
auf die Veranderung des Geflges auch abhangig von der thermischen Vorbe-
handlung. Aufgrund der Einflisse von Sintertemperatur und thermischer Vorbe-
handlung auf die mikrostrukturelle Entwicklung der Korund-Keramikfaser mit SiO»
und MgO kann eine maximale Festigkeit bei Raumtemperatur mit 2100 + 200 MPa
bei einer thermischen Vorbehandlung von 10 min bei 850°C und einer Sinter-
temperatur von 1375°C erreicht werden.

Neben der Optimierung der Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO durch den
Brennprozess wurden Untersuchungen zum Zusatz von verschiedenen Mengen an
Silicium und Magnesium als Sinteradditive durchgefiihrt. Diese Untersuchungen
zeigen, dass Sinteradditive die Mikrostruktur und die daraus resultierenden
Fasereigenschaften beeinflussen. Wéahrend die Verdnderung der Parameter im
Brennprozess die Kornmorphologie und das Geflige der polykristallinen Korund-
Keramikfasern vergleichsweise gering beeinflusst, haben die Sinteradditive einen
sehr starken Einfluss auf die Mikrostruktur. Bei gleichem Herstellungsprozess der
Korund-Keramikfaser haben Si-arme (94 ppm Silicium) und Korund-Keramikfasern
mit MgO (94 ppm Silicium und 0,5 Gew.% MgO) deutlich groBere Koérner als
hochreine und Korund-Keramikfasern mit SiO, und MgO (0,7 Gew.% SiO,, 0,5
Gew.% MgO). Ursache hierfir ist, dass die unterschiedlichen Mengen an

Sinteradditiven die Korngrenzenmobilitdt beim Kornwachstum beeinflussen, indem
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sie die Diffusionsgeschwindigkeit der AlI**-Kationen hemmen oder beschleunigen. Die
Kornmorphologie wird ebenfalls durch die Sinteradditive beeinflusst. Im hochreinen
Korund sind die Kérner globular und stark facettiert, die anderen Korund-Typen
haben weniger symmetrisch geformte Kérner. Auch das thermische Verhalten und
die Entwicklung der Porositat der Korund-Keramikfaser werden durch die Sinter-
additive verandert. Wie in der Literatur beschrieben, nimmt die Porositat der Korund-
Keramikfasern mit steigender Menge an Silicium zu und mit steigender Menge an
Magnesium ab. Die groBen Unterschiede in der Mikrostruktur machen sich auch in
den Fasereigenschaften bemerkbar. Die geringsten Festigkeiten weisen die
hochreine und die Si-arme Korund-Keramikfasern mit 1000 — 1300 MPa (abhéangig
vom Brennprozess) auf. Etwas bessere Festigkeiten hat die Korund-Keramikfaser mit
MgO, die bei den meisten Brennprozessen Festigkeiten zwischen 1100 - 1400 MPa
hat und bei einer thermischen Vorbehandlung mit 10 min bei 900°C und 1400°C
Sintertemperatur ein Maximum von 1600 + 200 MPa aufweist. Die mit Abstand
besten Festigkeiten hat die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO. Bei
vergleichbaren Brennprozessen liegen die Festigkeiten dieser Fasern mindestens
200 MPa héher als die Fasern der anderen Korund-Typen.

Da fur die Anwendung von Korund-Keramikfasern in keramischen Verbund-
werkstoffen (CMCs) nicht nur die Festigkeit bei Raumtemperatur ausschlaggebend
fir deren Eignung als Faserverstarkung ist, sondern auch ihr Hochtemperatur-
verhalten, wurden Untersuchungen zum Kornwachstum und Hochtemperatur-
kriechverhalten durchgefthrit.

Auslagerungen bis zu 100 h bei 1200°C zeigen, dass die Fasern der verschiedenen
Korund-Typen bei dieser Temperatur eine stabile Mikrostruktur haben und es zu
keinem Festigkeitsverlust bei Raumtemperatur kommt. Als Vergleich wurde bei
diesen Auslagerungsversuchen ebenfalls die Faser Nextel 610 untersucht, da diese
Faser in CMCs Anwendung findet und ihr Hochtemperaturverhalten sie bis zu einer
Temperatur von 1000°C einsatzfahig macht. Auslagerungen bei 1300°C ergeben,
dass die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO bei 100 h anomales Kornwachstum
und die hochreine Korund-Keramikfaser starkes Kornwachstum aufweist, so dass
diese beiden Fasern bei 1300°C nicht langzeithochtemperaturstabil sind. Die Si-
arme, die Korund-Keramikfaser mit MgO und die Faser Nextel 610 zeigen zunachst
starkes Wachstum, das aber zu einer stabilen Mikrostruktur fihrt, was keinen bzw.
kaum Einfluss auf die Faserfestigkeit bei Raumtemperatur hat. Ab 1400°C zeigen
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alle untersuchten Fasern sehr starkes Kornwachstum, was mit einem groBen
Festigkeitsverlust einhergeht, so dass sie bei dieser Temperatur nicht mehr
langzeithochtemperaturstabil sind.

Die Untersuchungen zum Kriechverhalten bei 1000°C ergeben, dass die Kriechraten
der untersuchten Korund-Keramikfasern abhangig von der chemischen Zusammen-
setzung der Faser sind. Die Korund-Keramikfaser mit MgO zeigt ein ahnliches
Kriechverhalten wie die Faser Nextel 610, wohingegen die hochreine Korund-
Keramikfaser und die Korund-Keramikfaser mit SiO, und MgO geringere Kriechraten
bei gleicher Belastung aufweisen. Die Si-arme Korund-Keramikfaser konnte nicht auf
ihr Kriechverhalten untersucht werden. Ein Einfluss der Mikrostruktur auf das
Kriechverhalten konnte nicht festgestellt werden, da die KorngréBen aller
untersuchten Fasern im Bereich des GBS (Grain Boundary Sliding) Mechanismus
des Kriechens liegen und im Vergleich zu den Sinteradditiven einen geringen
Einfluss auf das Kriechverhalten haben.

Die Untersuchungen zur Optimierung von Korund-Keramikfasern zeigen, dass
sowohl durch den Brennprozess als auch durch den Zusatz von Sinteradditiven die
Mikrostruktur und das Hochtemperaturverhalten der Korund-Keramikfasern
beeinflusst werden kann. Aufgrund der Untersuchungen zum Hochtemperatur-
verhalten zeigt sich, dass alle untersuchten Fasern bei 1000°C eingesetzt werden
kénnen, da bei dieser Temperatur kaum oder kein Kornwachstum auftritt und das
Kriechverhalten &hnlich oder besser als das der bereits in CMCs eingesetzten Faser
Nextel 610 ist.
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10. Summary

Structural investigations of self-manufactured polycrystalline a-alumina ceramic fibers
show that fibers with different amounts of silicon and magnesium doping have a
single crystalline phase. This crystalline phase is a-alumina. The silicon and
magnesium dopants are homogenously mixed in the a-alumina phase, there was no
enrichment detected on grain boundaries. Dependant on the firing process und the
amount of doping grain sizes lay between 150 nm and 600 nm.

The investigation about the influence of different parameters in the firing process of
a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO shows that their influence on
microstructural evolution is quite different. The heating rate up to the evolution of
metastable alumina phase and thereafter does not influence the properties of the a-
alumina ceramic fibers with SiO, and MgO, as far as the heating rate until 600°C is
slow enough that pyrolysis gases are not enclosed in the fiber. However, the holding
temperature (850°C - 950°C) and the hold time (0 min - 30 min) in the range of the
formation of metastable alumina have a strong influence on the microstructural
evolution of a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO. With increasing holding
temperature and hold time structural coarsening of the metastable alumina phase
appears. Long hold times at 900°C and 950°C lead to sintered metastable alumina
grains. This effect is negative for the microstructural evolution of the metastable
alumina phase with regard to the transformation to a-alumina. The variation of
different holding temperatures and hold times shows that a thermal pretreatment of
10 min at 850°C induces an optimal microstructural evolution which leads to the best
tensile strengths of the a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO, if the following
sintering process is chosen well. Besides the thermal pretreatment the sintering
temperature is another important factor for the microstructural evolution and tensile
strength of the a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO. With increasing
sintering temperature grain size grows exponentially. The sintering temperature not
only influences the grain size, it also influences the grain structure of the a-alumina
ceramic fiber with SiO, and MgO. The sintering temperature is one factor which
influences the grain structure, the other factor is thermal pretreatment. Due to the
influence of the sintering temperature and the thermal pretreatment on the
microstructural evolution of a-alumina ceramic fiber with SiO, and MgO a maximal

tensile strength at room temperature with 2100 £ 200 MPa can be achieved. To
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reach these values the thermal pretreatment has to be 10 min at 850°C and the
sintering temperature has to be 1375°C.

Besides optimization of a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO through the
firing process, investigations on doping with different amounts of silicon and
magnesium were made. This shows that doping influences the microstructure and
properties of a-alumina ceramic fibers. Whereas the modifying parameters in the
firing process have little influence on the grain morphology and the grain structure of
the polycrystalline a-alumina ceramic fiber, doping strongly affects the microstructure.
Manufactured via the same firing process Si-poor (94 ppm) and a-alumina ceramic
fibers with MgO (94 ppm silicon and 0.5 wt% MgO) have a considerable larger grain
size than ultrapure and a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO (0.7 wt% SiOo,
0.5 wt% MgO). This is because different amounts of dopants influence the mobility of
grain boundary by affecting the diffusion velocity of Al**-cations. The grain
morphology is also affected by doping. In ultrapure a-alumina the grain shape is
globular and facetted. The other a-alumina types have more unsymmetrical shaped
grains. Furthermore thermal behavior and evolution of porosity of a-alumina ceramic
fiber is influenced by doping. With increasing amounts of silicon porosity rises and
with increasing amounts of magnesium porosity decreases as it is described in
literature. The great differences in microstructure have influence on the properties of
the a-alumina ceramic fibers. The poorest tensile strengths of 1000 — 1300 MPa (in
dependence of the firing process) were found with ultrapure and Si-poor a-alumina
ceramic fibers. The a-alumina ceramic fibers with MgO have better tensile strengths.
The tensile strengths of most firing processes are between 1100 — 1400 MPa. The
process with thermal pretreatment for 10 min at 900°C and a sintering temperature of
1400°C induces a maximum in tensile strength (1600 + 200 MPa). By far the largest
tensile strengths possess a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO.
Manufactured the same way their tensile strengths are 200 MPa or more higher than
the tensile strengths of the other a-alumina types.

Not only the tensile strengths at room temperature are important for the application of
a-alumina ceramic fibers in ceramic matrix composites (CMCs). It is also essential to
know their high temperature behavior. In order to evaluate whether or not the
manufactured a-alumina ceramic fibers can be used as reinforcement in CMCs their
high temperature behavior was investigated. Therefore, investigations on high
temperature grain growth and high temperature creep behavior were performed.
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At 1200°C (testing time up to 100 h) all investigated fibers show a stable
microstructure which is accompanied by no loss in room temperature tensile
strength. As comparison the fiber Nextel 610 (3M) was treated the same way since
this fiber is already used as reinforcement in CMCs up to 1000°C. After 100 h firing at
1300°C a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO showed abnormal grain growth,
whereas with ultrapure a-alumina ceramic fiber strong normal grain growth was
found. Therefore, they are not long-term high temperature stable at 1300°C. Si-poor,
a-alumina ceramic fibers with MgO and the fiber Nextel 610 show strong grain growth
until an equilibrium microstructure is reached. No or little loss in room temperature
tensile strength is observed in this case. At 1400°C and higher all fibers show very
strong grain growth which leads to a loss in room temperature tensile strength. The
fibers are not long-term high temperature stable at 1400°C or above.

The investigation of the creep behavior at 1000°C shows that the creep rate of a-
alumina ceramic fibers is dependent on the chemical composition. The a-alumina
ceramic fiber with MgO has a similar creep behavior as the fiber Nextel 610.
Ultrapure and a-alumina ceramic fibers with SiO, and MgO exhibit a lower creep rate
at the same strain. The creep behavior of Si-poor a-alumina ceramic fibers could not
be measured, because of technical problems. It is expected that their creep rate is
similar to ultrapure or even better. No influence of microstructure on the creep
behavior was observed. The reason is that all grain sizes of the investigated fibers
were in the region of grain boundary sliding mechanism and have little influence in
comparison to doping.

Investigations on optimization of a-alumina ceramic fibers show that firing process
and doping influences microstructural evolution and high temperature behavior of a-
alumina ceramic fibers. High temperature behavior examinations suggest that all
manufactured fibers can be used as reinforcement in CMCs at temperatures up to
1000°C because they show little or no grain growth and creep behavior. This is
comparable to the commercial fiber Nextel 610 which is used as reinforcement in
CMCs at this temperature.
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11. Experimenteller Teil

11.1. Herstellung von Korund-Keramikfasern

11.1.1. Spinnmassenherstellung

Zur Herstellung der Spinnmasse wird eine wassrige L&sung von basischem
Aluminiumchlorid (Locron NK der Fa. Clariant) vorgelegt. Die Lésung des basischen
Aluminiumchlorids enthalt bereits die entsprechenden Mengen an Sinteradditiven.
Unter Rihren wird so viel PVP zugegeben, dass ein Oxid-Polymer-Verhaltnis von
70:30 vorliegt. Nachdem das PVP homogen in der Lésung verteilt ist, wird ein Teil
des Wassers im Vakuum entfernt. Es wird so viel Wasser im Vakuum entfernt, dass
bei den durchgeflihrten rheologischen Untersuchungen eine Nullscherviskositat von
200 - 300 Pa-s bei 25°C gemessen wird.

11.1.2. Spinnprozess

Die Spinnmasse mit einer Nullscherviskositat von 200 - 300 Pa's bei 25°C wird in
das VorratsgefaBB der Spinnanlage gefillt und zur Entgasung Uber Nacht stehen
gelassen. Im Trockenspinnprozess wird die Spinnmasse unter Druck und mithilfe
einer Spinnpumpe durch eine 90 Loch Spinndise gepresst. Die 90er Filamentbindel
werden senkrecht durch einen beheizten Spinnschacht abgezogen. Im Spinnschacht
werden die Fasern verstreckt und getrocknet. Vor dem Aufwickeln werden sie mit
einer Spinnpraparation benetzt, um das Verkleben der Faserbiindel zu verhindern.
Die Grunfaserspulen werden luftdicht verpackt gelagert.

11.1.3. Brennprozess

Die Grlinfaser wird kontinuierlich im Rohrofen (s. Kapitel 11.2.2) oder dis-

kontinuierlich im Kammerofen (s. Kapitel 11.2.1.) gebrannt.
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11.2.Herstellung der Proben fiir die Optimierung

11.2.1. Kammerofen

Im Kammerofen Typ HAT 16/18 der Firma Nabertherm werden diskontinuierlich
Korund-Keramikfasern hergestellt. Dazu werden jeweils vier bis sechs ca. 20 cm
lange Grinfaserbindel zwischen Keramik-Platten gespannt, so dass beim
Schrumpfen der Faser wahrend des Brennprozesses die Fasern unter Spannung

bleiben kdnnen (Abb. 11.1).

— —
Il Il

Abb. 11.1: Die Grinfaserbiindel werden zwischen Keramikplatten gespannt in den

Kammerofen eingebracht.

Das Heizprogramm wird entsprechend der untersuchten Parameter eingestellt. Die
Heizrate, die Endtemperatur und Haltezeiten kdnnen frei gewahlt werden. Bei diesem
Ofen besteht auch die Mdglichkeit mehrere Heizraten, Endtemperaturen und
Haltezeiten nacheinander einzustellen, ohne dass der Brennprozess unterbrochen

wird.

11.2.2. Rohrofen

Zur Herstellung kontinuierlicher Korund-Keramikfasern wird der Brennprozess im
Rohrofen durchgefiihrt (Abb. 11.2). Dazu werden zwei Rohrdfen hintereinander
angeordnet, damit die Faser eine genligend lange Haltezeit bei der Sintertemperatur
erfahrt. Beide Rohrdfen sind von der Firma Carbolite Furnances. Der kleine
Rohrofen® ist vom Typ TZF 12/75 (drei Heizzonen) mit einer max. Temperatur von
1200°C, der ,groBe“ ist vom Typ CTI 16/75 (eine Heizzone) mit einer max.
Temperatur von 1600°C.

Abb. 11.2: Die Faser wird unter Spannung durch die Rohréfen gezogen.
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Um die Faser standig unter Spannung zu halten, wird sie tGber Umlenkrollen mit
einem Gewicht dazwischen gefiihrt.
Die Aufwickelgeschwindigkeit betragt 10 cm'min™", was einer Verweilzeit von 5 min

der Faser bei der Sintertemperatur entspricht.

11.2.3. Proben fir die Untersuchungen zur Bildung der metastabilen
Aluminiumoxid-Phase

Die Proben wurden im Muffelofen P330 der Firma Nabertherm hergestellt. Hierzu
wurden sie lose auf ein Drahtgitter gelegt und mit der gewlnschten Heizrate bis zur

entsprechenden Temperatur erhitzt und bei dieser entsprechend belassen.

11.2.4. Auslagerungen

Die Auslagerungen wurden im Kammerofen Typ HAT 16/18 der Firma Nabertherm
durchgefiihrt. Die Korund-Keramikfasern wurden ohne Spannung mit 10 K-min™ auf
die Auslagerungstemperatur gebracht und entsprechend lang bei dieser Temperatur
belassen. Die Abklhlung erfolgte ohne definierte Abklhlrate.

11.3. Analysemethoden

11.3.1. Rheologie

Die Messungen werden mit einer Platte-Platte-Geometrie durchgefihrt. Hierzu wird
in ein Rheometer (SR 500) der Firma Rheometrics die beheizbare Pelletier-Platte
eingebaut. Als Messprogramm wird das zugehérige Programm RSI Orchestrator
verwendet. Es wird der ,Dynamic Frequency Sweep“ Modus gewahlt und im
Frequenzbereich von w = 0,1 rad-s™" bis w = 250 rad-s” gemessen. Zur Bestimmung
der Masterkurve bei 25°C wird die Spinnmasse bei 15°C, 25°C, 35°C und 45°C
vermessen. Die Masterkurve zur Bestimmung der Nullscherviskositat wird mit der

dreiparametrigen Carreau-Gleichung gefittet.
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11.3.2. DSC/TG

Die Differential Scanning Calorimetry und die Thermogravimetrie werden mit dem
Gerat STA (Simultaneous Thermal Analysis) 409 der Fa. Netzsch durchgefiihrt.
Durch das gleichzeitige Erhitzen einer Referenz mit der Probe, ist es mdglich den
Massenverlust und das Thermogramm gleichzeitig zu bestimmen. Zur thermischen
Analyse der Fasern werden diese gemdrsert und in Korund-Tiegeln eingewogen. Die
Thermogramme und Massenabnahmen werden in dem Programm Proteus von

Netzsch und Origin ausgewertet.

11.3.3. Rontgenstrukturuntersuchungen

Die Roéntgenstrukturuntersuchungen der Korund-Keramikfasern werden mit dem
Vertikalgoniometer PW 1050 mit der Steuereinheit PW der Firma. Philips
aufgenommen. Die Rodntgenstrahlung ist die Kupfer Kg-Strahlung mit einer
Wellenlange von 154 pm. Die Probe wird in Faserform parallel auf den Probentrager
geklebt oder als Pulver auf einen Klebestreifen der Fa. Tesa aufgestreut. Zur

Auswertung der Daten wird die Software ,ADM Software Version 4.1 verwendet.

11.3.4. Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen

Die Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen werden mit zwei verschiedenen Geraten
aufgenommen. Das altere Gerat DSM 962 der Fa. Zeiss hat eine Wolframkathode
als Detektor. Das neue Geréat Auriga Feldemissionsrasterelektronenmikroskop der
Fa. Zeiss hat einen Si-Detektor. Zur Probenpraparation werden die Fasern mit Pt/Pd
besputtert. Die Schichtdicke des Sputters betragt 3 - 5 nm. Die graphische Aus-
wertung der KorngréBen erfolgte am PC mit dem Programm Lince (TU Darmstadt).
Dazu wurden die Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen der Bruchflachen
herangezogen, da keine glatten Schnitte aller Fasern vorlagen. Es wurde Uber
mindestens 50 KorngroBen ein Mittelwert gebildet. Da bei dieser Methode
dreidimensionale Effekte der Bruchflachen nicht bertcksichtigt werden konnten, sind
diese Werte nicht als Absolutwerte zu sehen, sondern als Relativwerte, die im
Rahmen dieser Arbeit miteinander verglichen werden.

Zur Untersuchung der Porositat wurden FIB-Schnitte der Fasern gemacht und mit
dem Feldemissionsrasterelekironenmikroskop der Fa. Zeiss aufgenommen. Bei

diesen Aufnahmen wurde mit der Software Lince die Porositat bestimmt.
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11.3.5. EDX

Die EDX-Aufnahmen wurden im Auriga Feldemissionsrasterelekironenmikroskop der
Fa. Zeiss gemacht. Als EDX Detektor ist der Oxford Instruments INCA Synergy X-
Max 50 Detektor eingebaut. Die Proben werden vor der Messung mit Pt/Pd

besputtert. Die Dicke der Sputterschicht betragt 3 - 5 nm.

11.3.6. Hochauflosende TEM-Aufnahmen

Die hochauflésenden TEM-Aufnahmen wurden im Max-Planck-Institut far
Festkérperforschung in Stuttgart durchgefiihrt. Die Beschleunigungsspannung des
Transmissionsmikroskops CM 30ST der Fa. Philips betrug 300 kV. Die Aufnahmen
wurden mit einer Gatan CCD Kamera gemacht. Zur Auswertung der Daten wurde die
Software Digital Micrograph 3.6.1. verwendet.

11.3.7. Chloranalyse

Die Proben flr die Chloranalysen werden im Kammerofen hergestellt. Aufgrund der
groBen Mengen an bendétigtem Fasermaterial werden die Fasern ohne Spannung
gebrannt.

Die Chloranalyse wird bei der Firma Clariant in Gersthofen durchgefihrt. Hierzu wird
jeweils 1g der zu untersuchenden Faser eingewogen. Es erfolgte ein Soda/Pottasche
Aufschluss. Der Supernatant wird mit 6 %-iger Schwefelsaure/PVA und einem 10 ml
Chloridstandard aufgestockt und die Lésung mit Silbernitrat potentiometrisch titriert.

Der Chlorgehalt wird durch den Vergleich mit dem Leerwert berechnet.

11.3.8. Festigkeitsmessungen und E-Modul-Bestimmung

Die Festigkeitsmessung und E-Modul Bestimmung erfolgt mit dem Fafegraph HR
und Favimat der Firma Textechno. Die Einzelfasern werden mit 10 mm Einspann-
lange zwischen zwei Abzugsklemmen eingespannt. Nach einer Vorspannung von
0,1 cN werden die Fasern mit 1 mm'min™ Priifgeschwindigkeit belastet. Aus den
durchgefiihrten Versuchen werden, aus mindestens 20 Versuchen, die 6 besten
Werte zur Bestimmung des Mittelwertes der Festigkeit und der E-Moduln
ausgewahlt, da durch geringflgig schrages Einspannen der Fasern deutlich
schlechtere Festigkeiten erzielt werden. Die Auswertung der Zugversuche erfolgt mit
der zum Messgerat zugehdrige Software. Die Mittelwertbestimmung erfolgt in Excel.
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11.3.9. Kriechversuche

Die Kriechversuche wurden an der Universitdt Bremen im Institut Keramische
Werkstoffe und Bauteile durchgefiihrt. Die Messanordnung zur Durchfihrung der
Kriechversuche ist Eigenbau. In die Spannvorrichtung des Kriechprifgerates wurden
Einzelfasern mit ca. 50 mm Lange eingespannt und bei einer Temperatur von
1000°C mit unterschiedlichen Gewichten belastet (Abb. 11.3). Hierzu wurde ein
Thermoelement Typ S zur Regelung der Ofentemperatur und ein Thermoelement
des Typ K zur Messung der Temperatur des Messaufbaus verwendet. Der
Wegesensor zur Messung der Ausdehngeschwindigkeit ist ein kapazitiver Sensor der
Firma Micro Epsilon Typ: Cappa NCDT Serie 600 mit einem Messbereich von 1 mm.

Faseraufhdngung

£y Spannvorrichtung ;
%, | Thermoelement von Wegsensaia

L \gp Ofen (Typ S)

&2 % Thermoelement vo
L g ’
TmKammer (Typ K)

Abb. 11.3: PrUfaufbau flr Kriechexperimente.
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